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., 1t is the aim of science to establish general rules
which determine the reciprocal connection of
objects and events in time and space.

For these rules, or laws of nature,

‘

absolutely general validity is required - not proven.

Albert Einstein
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Kurzfassung

Fiir Stromschienen werden in der Regel Aluminium- oder Kupferwerkstoffe eingesetzt.
Auf Grund des hohen und stark schwankenden Kupferpreises soll zukiinftig vermehrt
Aluminium als Leiterwerkstoff verwendet werden. Gleichzeitig fiihrt die Entwicklung
hin zu hoheren Leistungsdichten und hoheren Betriebstemperaturen von bis zu 140 °C.
Stromschienen werden in der Regel als Schraubenverbindungen gefiigt. Die zurzeit
eingesetzte Aluminiumlegierung EN AW-Al MgSi weist jedoch einen zu niedrigen
Kriechwiderstand und dadurch ein signifikantes Nachlassen der Verbindungskraft auf.
Dies kann zu einem Anstieg des Verbindungswiderstands und zum Versagen der
Verbindung fithren. Im Rahmen dieser Arbeit soll die Legierung EN AW-
Al Mn0,5Mg0,5 untersucht und durch eine gezielte Ausscheidung von temperatur-
stabilen Dispersoiden der Kriechwiderstand erhoht werden, ohne die elektrische Leit-
fahigkeit zu verringern. Es wird zunédchst systematisch das Ausscheidungsverhalten von
Dispersoiden in den Legierungen Al Mn0,5Mg0,5 und Al Mn0,5 wihrend des Erwédrm-
ens aus dem Gusszustand untersucht. Neben der Differential Scanning Calorimetry, der
Licht- und Elektronenmikroskopie und der elektrischen Leitfdhigkeitsmessung mittels
Wirbelstrommessung wird ein neues Verfahren zur in-situ Temperaturleitfahigkeits-
messung mittels Laser Flash Analyse verwendet. Die Ausscheidung von Dispersoiden
wird umfassend charakterisiert. Die Dispersoidkeimbildung in Al Mn0,5Mg0,5 erfolgt
tiberwiegend an Mg-Si(-Cu)-Vorstufenausscheidungen. Die erzielten Ergebnisse
werden anschlieBend dazu genutzt, um eine angepasste Wirmebehandlung zur
Dispersoidausscheidung zu entwickeln. Im Vergleich zum konventionellen
Homogenisieren werden sowohl eine hohere Hirte als auch eine hohere elektrische
Leitfahigkeit erzielt. Beides wird mit einem hohen Volumenanteil feiner Dispersoide in
Verbindung gebracht. Anhand von Warmzugversuchen an stranggepressten Profilen der
Legierungen Al Mn0,5Mg0,5 und Al MgSi wird ein positiver Einfluss der Dispersoid-
ausscheidungen auf die Warmfestigkeit beobachtet. In Langzeitversuchen (bis zu
drei Jahre bei 140 °C) werden an stromdurchflossenen Schraubenverbindungen mit
Stromschienen aus Al Mn0,5Mg0,5 und Al MgSi die Langzeitstabilitat der Verbindung,
sowie der Harte und Leitfdhigkeit der Stromschienen untersucht. Die Legierung
Al Mn0,5Mg0,5 zeichnet sich durch einen geringen Kraftabbau und nach angepasster
Wiérmebehandlung durch eine hohe und stabile Hérte und elektrische Leitfahigkeit aus.






Abstract

Current carrying bus bars are generally made of aluminium or copper alloys. Due to the
high and strongly fluctuating copper prize, in future, aluminium will be increasingly
used as conductor material in electrical systems. Furthermore, the recent trend will lead
to higher power densities and increasing operating temperatures of up to 140 °C. Bus
bars are usually joined as bolted joints. However, the currently used aluminium alloy
EN AW-Al MgSi has a low creep resistance resulting in a significant reduction of the
joint force. This can lead to an increasing joint resistance and might result into a failure
of the joint. In this work the aluminium alloy EN AW-Al Mn0.5Mg0.5 is investigated.
The objective is to increase the creep resistance by a selective precipitation of
temperature stable dispersoids without reducing the electrical conductivity. The
dispersoid precipitation during heating from the as-cast state is systematically
investigated for the alloys Al Mn0.5Mg0.5 and Al Mn0.5. In addition to differential
scanning calorimetry, light optical as well as electron microscopy and electrical
conductivity measurement by means of eddy current measurement, a new method for
in-situ monitoring of thermal diffusivity via laser flash analysis i1s used. The
precipitation of Mn-containing dispersoids is characterised comprehensively.
Dispersoid nucleation in Al Mn0.5Mg0.5 occurs predominantly at Mg-Si(-Cu)
precursor precipitates. The obtained results are used to develop an adapted dispersoid
precipitation heat treatment. Compared to a conventional homogenising, an increased
hardness as well as higher electrical conductivity are achieved. Both are associated to a
higher number density of fine dispersoid particles. Hot tensile tests of extruded profiles
Al Mn0.5Mg0.5 and Al MgSi show a positive influence of the dispersoid precipitates
on the high temperature strength. In long-term tests (up to three years at 140 °C), the
remaining joint force as well as the hardness and conductivity are investigated on
current-carrying bolted joints with bus bars made of Al Mn0.5Mg0.5 and Al MgSi. The
alloy Al Mn0.5Mg0.5 is characterised by a low joint force reduction and, after the

adapted heat treatment, by a high and stable hardness and electrical conductivity.
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1 Einleitung

Im Zuge der Energiewende ist ein umfangreicher Ausbau des deutschen Stromnetzes
geplant. Hintergrund ist der Transport der erzeugten erneuerbaren Energien vom wind-
reichen Norden in den industriereichen Siiden des Landes. Wie in Abbildung 1 dar-
gestellt, sollen in einer Reihe von Vorhaben insbesondere die Nord-Siidverbindungen
des Stromnetzes gestirkt werden. Neben der Erweiterung und Modernisierung des
bestehenden Netzes werden auBerdem Anbindungen neuer Offshore-Windenergie-
anlagen benotigt. Aktuell beziffert sich der Gesamtbedarf neuer Leitungen auf etwa

5900 km, wovon etwa 3050 km in der Netzverstiarkung benotigt werden [2].

Stromfiihrende Verbindungselemente wie in Abbildung 2A dargestellte Schrauben-
verbindungen mit Stromschienen sind unverzichtbare elektrische Betriebsmittel bei der

Erweiterung des Energieversorgungsnetzes. Die Substitution von Kupfer durch
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Abbildung 1:  Karte der Ausbauvorhaben des deutschen Stromnetzes. [1]



2 1 Einleitung

Aluminium stellt eine wichtige Strategie zur Bewailtigung der Herausforderung bei Neu-
konstruktion dieser Betriebsmittel dar. Aluminium weist im Gegensatz zu Kupfer einen
geringeren Weltmarkpreis auf. Sein Einsatz kann somit erheblich zur Reduzierung der
Vorhabenkosten beitragen. Aufgrund ihrer guten elektrischen und mechanischen Eigen-
schaften werden Aluminiumlegierungen bereits in Freileitungen (Uberlandleitungen)
und in vielen anderen Anwendungen der Elektrotechnik eingesetzt. Geeignete
Aluminiumlegierungen weisen eine niedrigere Dichte und eine hdhere dichtebezogene

elektrische Leitfahigkeit o / p als entsprechende Kupferlegierungen auf (Tabelle 1).

Aus 6konomischen Gesichtspunkten sind fiir Verbindungselemente hohe Auslastungen,
kompakte Bauweisen und lange Betriebsdauern vorteilhaft. Daraus ergeben sich fiir die
Leiterwerkstoffe hohe thermische Beanspruchungen, oft tiber mehrere Jahrzehnte. Die
Grenztemperatur fiir Verbindungselemente aus Kupferlegierungen liegt aktuell bei
140 °C [4]. Fir Aluminiumlegierungen ist diese Grenztemperatur kritisch, da sie

oberhalb der abgeschitzten Temperatur fiir Kriechprozesse (> 0,4 - 75 in K) liegt.

Wie in Abbildung 2B schematisch dargestellt, fiihren Kriechprozesse in Schrauben-
verbindungen mit Stromschienen aus Aluminium zu einem Nachlassen der
Verbindungskrifte [5]. Beim Unterschreiten der Mindestverbindungskraft kann dies zu
einer unzuldssigen Erhohung des Verbindungswiderstands fiihren. Dadurch kann die
Verlustleistung und Temperatur weiter steigen und schlieBlich zum Ausfall der

Verbindung fiihren [5]. Fiir eine geeignete Aluminiumlegierung wird deshalb neben

Tabelle 1: ~ Wichtige Eigenschaften (bei 20 °C) [3] und genormte Lieferbedingungen
(DIN EN 40501-2 & DIN EN 13601) ausgewéhlter derzeit eingesetzter stromflihrender
Leiterwerkstoffe aus Kupfer und Aluminiumlegierungen.

Eigenschaft Cu-ETP A199,5(A) Al MgSi(B)

EN CW004A  EN AW-1350A EN AW-6101B
Zustand R200 H112 T6 T7
p in g/cm? 8,9 2,7
o in MS/m > 58 >354 >30 >32
o/p in MS-cm?*/gm 6,5 13,1 11,1 11,9
Tsin K 1356 919 ... 930 858 ...923
Rpo2 in N/mm? <120 >20 > 160 > 120

R in N/mm? >200 > 60 >215 >170



einer hohen elektrischen Leitfdhigkeit auch eine gute Kriechfestigkeit gefordert. Des
Weiteren bedarf es einer Mindestfestigkeit, damit im Kurzschlussfall elektro-
magnetische Kréfte ertragen werden konnen. Zurzeit eingesetzte Aluminium-
legierungen mit ausreichender Festigkeit (z. B. Al MgSi(B), siche Tabelle 1) sind fiir
den FEinsatz bei Raumtemperatur ausgelegt. Diese Legierungen {iberaltern bei
Temperaturen von 140 °C. Dadurch wird die Festigkeit erheblich reduziert und der

Kraftabbau in den Verbindungen beschleunigt.

Einen neuartigen Ansatz fiir Stromschienen stellt die Teilchenverfestigung durch
temperaturstabile Dispersoide dar. In verschiedenen Publikationen wurde gezeigt, dass
das Legierungssystem Al-Mn (3xxx) feine intermetallische Dispersoide bildet [6-9], die
als vielversprechende Moglichkeit fiir neue kriechfeste Aluminiumlegierungen dienen
konnen [10, 11]. Dispersoide entstehen in diesem Legierungssystem typischerweise
wihrend des Homogenisierens beim Erwidrmen aus dem iiberséttigten Mischkristall des
Gusszustands. Im Gegensatz zur konventionellen Homogenisierung muss die Warme-
behandlung angepasst werden, damit sich Dispersoide fiir eine Steigerung der Kriech-

festigkeit bei guter elektrischer Leitfahigkeit in geeigneter Gro3e und Anzahl bilden.

In der vorliegenden Arbeit soll fiir die Aluminiumknetlegierung EN AW-
Al Mn0,5Mg0,5 eine angepasste Wéirmebehandlung des Gusszustands entwickelt
werden. Ziel ist es, einen hohen Volumenanteil feiner Dispersoide einzustellen und eine
Teilchenverfestigung zur Erhohung der Kriechfestigkeit bei gleichzeitig hoher

Leitfahigkeit zu erreichen.

A)

[ 1
(— 1
Stromschiene 1 ‘

-

Stromschiene 2 ' E

t; t ¢

Abbildung 2:  A) Schraubenverbindung mit Stromschienen, B) Verbindungskraftabbau Fy
mit Mindestverbindungskraft Fymin und Anstieg des Verbindungswiderstand Ry in Abhédngigkeit
von der Betriebsdauer ¢ sowie -temperatur 7. [12]



4 1 Einleitung

Fiir die Auswahl geeigneter Warmebehandlungsparameter ist dabei zuerst ein besseres
Verstindnis zum Ausscheidungsverhalten der Dispersoide notwendig. Deshalb wird
zunidchst anhand der Legierungen EN AW-Al Mn0,5Mg0,5 und Al Mn0,5 eine Analyse
des Prozessschritts Erwdrmen aus dem Gusszustand durchgefiihrt. Diese umfasst eine
Mikrostrukturanalyse mittels metallographischer Untersuchungen, eine Charakter-
isierung der Ausscheidungs- und Auflosungsvorginge mittels Differential Scanning
Calorimetry (DSC) sowie Wirbelstrommessung der elektrischen Leitfahigkeit.
AuBlerdem wird ein neues Verfahren zur in-situ Messung der Temperaturleitfahigkeit
mittels Laser Flash Analyse (LFA) vorgestellt. Neben der DSC bietet die LFA eine
neuartige Moglichkeit zur in-situ Messung der Ausscheidungs- und Auflosungs-

vorgéinge in einer grolen Bandbreite von Erwdrmgeschwindigkeiten.

Die so gewonnenen Erkenntnisse iiber Keimbildung und Ausscheidung von
Dispersoiden werden anschlieBend fiir die Entwicklung einer auf die Dispersoidbildung
angepassten Wirmebehandlung genutzt. Dabei werden gezielt Wiarmebehandlungs-
parameter wie Erwidrmgeschwindigkeit, Haltedauer und Haltetemperatur variiert.
Anschliefend erfolgt eine FEigenschaftscharakterisierung durch Messungen der
elektrischen Leitfdhigkeit, Hartepriifungen und metallographische Untersuchungen. In
Zugversuchen wird an stranggepressten Profilen der Legierung Al Mn0,5Mg0,5 und der
Referenzlegierung Al MgSi ! abgeschitzt, ob Dispersoidausscheidungen zu einer
hoheren Warmfestigkeit von elektrischen Verbindungen aus Aluminium-Strangpress-
profilen geeignet sind. Zum Abschluss werden in Langzeitversuchen mit
Versuchsdauern von bis zu 3 Jahren bei einer Betriebstemperatur von 140 °C strom-
durchflossene Schraubenverbindungen mit stranggepressten Stromschienen der
Legierung Al Mn0,5Mg0,5 (konventionelles Homogenisieren sowie angepasste
Wirmebehandlung) sowie der Referenzlegierung Al MgSi untersucht und Anderungen

der elektrischen und mechanischen Eigenschaften der Werkstoffe tiberpriift.

' nach DIN EN 573-3:2013 wird EN AW-AlMgSi als chemische Bezeichnung sowohl fiir die Legierung
EN AW-6101 als auch fir EN AW-6060 angegeben. In der gesamten Arbeit bezieht sich diese chemische
Bezeichnung auf die Legierung EN AW-6101.



2 Stand der Technik

2.1 Einsatz von Aluminiumlegierungen bei erh6hten Temperaturen

2.1.1 Anwendungsgebiete

Aufgrund ihrer Eigenschaften haben sich Aluminiumlegierungen als Werkstoffe in
vielen Anwendungsfeldern etablieren konnen. Insbesondere die geringe Dichte und die
relativ guten mechanischen Eigenschaften machen Aluminiumlegierungen zu wichtigen
Werkstoffen in der Herstellung von Leichtbauteilen. Weitere Vorteile sind eine gute
Korrosionsbestidndigkeit sowie eine gute Bearbeitbarkeit und Formgebung durch
Umformen (Strangpressen, Walzen, Schmieden), Zerspanen und Gieflen. Aulerdem
weist Aluminium besondere funktionelle Eigenschaften wie eine hohe elektrische und

thermische Leitfahigkeit auf.

Auch fiir die Anwendung bei erhohten Temperaturen (> 100 °C) {iber einen liangeren
Zeitraum werden heutzutage bereits serienmdflig Aluminiumlegierungen eingesetzt.
Typische Bauteile aus Aluminiumlegierungen, die einer hohen mechanischen und
thermischen Beanspruchung standhalten miissen, sind Komponenten von
Verbrennungsmotoren wie Kolben, Zylinderkopfe und Motorblocke. Temperatur-
wechsel von Raumtemperatur bis 260 °C fordern vom eingesetzten Werkstoff eine hohe
Festigkeit bei Raumtemperatur und einen hohen Kriechwiderstand bei Betriebs-
temperatur. AufBlerdem sind eine gute mechanische Bearbeitbarkeit und Form-
bestéindigkeit zur Gewihrleistung der Dichtigkeit gefordert. Uberwiegend werden in
diesem Bereich gegossene Bauteile des Legierungssystems Al-Si mit Zusidtzen von Cu

und Mg eingesetzt [13—15].
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Einen dhnlichen Anwendungsfall stellen Strukturbauteile im Flugzeug- und
Automobilbau dar. Neben einer hohen Festigkeit bei Raumtemperatur und einem hohen
Kriechwiderstand bei Betriebstemperaturen sind insbesondere eine gute Umformbarkeit
und Korrosionsbestidndigkeit gefordert. Fiir diese Zweck werden beispielsweise Al-

Cu(-Mg)- [16] und Al-Zr-Knetlegierungen [17] verwendet.

Eine besondere Stellung nimmt der Einsatz von Aluminiumlegierungen als Werkstoff
in funktionellen Bauteilen und elektrischen Betriebsmitteln ein. Anwendungsgebiete
sind beispielsweise Freileitungsseile, Stromschienen und Warmetauscher. Dabei stehen
nicht die mechanischen Eigenschaften, sondern die Erfiillung einer physikalischen
Funktion, zum Beispiel die Leitung des elektrischen Stroms, im Vordergrund. Hohe
Leistungsdichten sind aus betriebswirtschaftlichen Griinden wiinschenswert, fiihren
jedoch durch eine groBere Verlustleistung zu einer starken thermischen Beanspruchung
der Betriebsmittel. Auch wenn die mechanischen Krifte wie beim Beispiel
Freileitungsseile teilweise durch Stahl- oder CFK-Kern aufgenommen werden, kann
auch nach langen Betriebsdauern bei erhohten Temperaturen die Funktionalitét
gewihrleistet bleiben. Fiir diesen Anwendungsfall werden folgende Legierungssysteme

bevorzugt eingesetzt: Al-Fe, AI-Mg-Si und Al-Mn [18-21]

Herausforderungen die beim Einsatz von Aluminiumlegierungen bei hdoheren
Temperaturen entstehen, werden durch verschiedene diffusionsgesteuerte Kriech-
mechanismen verursacht. Kriechrelevante Prozesse treten ab ca. 0,4 - Ts (in K) auf,
welche bei Aluminium also schon ab etwa 100 °C einsetzen. Zusédtzlich zu den
spannungsinduzierten  Verformungsmechanismen bei niedrigen Temperaturen
(elastische Verformung und Versetzungsgleiten) erfolgt die Verformung auch durch die

thermisch aktivierten Prozesse Versetzungskriechen sowie Diffusionskriechen. [22]

Versetzungskriechen

Beim Versetzungskriechen bewegen sich Versetzungen zunichst wie bei niedrigen
Temperaturen durch Spannungserhdhung durch das Metallgitter. Statt durch eine
Spannungserhohung koénnen die Versetzungen auch durch die thermisch aktivierte
Diffusion von Leerstellen um Hindernisse ,.klettern®. Die Leerstellendiffusion kann im
ungestorten Kristall durch Volumendiffusion, aber auch iiber Gitterfehler z. B. durch

Versetzungskerndiffusion erfolgen. Bei der Diffusion {iber Gitterfehler ist die
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Aktivierungsenergie flir den Platzwechsel der Leerstellen geringer als im ungestorten
Kristall. Beim Versetzungskriechen ist die Verformungsrate proportional zur
Diffusionsgeschwindigkeit der Leerstellen, welche sich exponentiell mit der
Temperatur erhoht. Dartiber hinaus stellen Versetzungen Leerstellenquellen dar, sodass
die Verformungsrate sich ebenfalls proportional zur Versetzungsdichte verhilt. Das
Versetzungskriechen dominiert bei hohen Spannungen und relativ niedrigen

Temperaturen. [22]

Diffusionskriechen

Bei noch hoheren Temperaturen tritt eine Verformung nicht nur durch die oben
beschriebene Versetzungsbewegung auf, sondern kann allein durch einen Leerstellen-
transport erfolgen. Beim sogenannten Diffusionskriechen findet der Materialfluss von
den unter Druckspannung zu den unter Zugspannung stehenden Bereichen statt. Die
Leerstellendiffusion erfolgt in umgekehrte Richtung. Leerstellendiffusion kann durch
das Kornvolumen (NABARRO-HERRING-Kriechen) oder iiber Korngrenzen (COBLE-
Kriechen) erfolgen. Die Kriechgeschwindigkeit ist dabei umgekehrt proportional zum
Quadrat der Korngrof3e (kleine Korner begiinstigen also den Kriechvorgang). Diese

Form des Kriechens tritt bei niedrigen Spannungen und hohen Temperaturen auf. [22]

Es wird deutlich, dass die beschriebenen Kriechmechanismen sowohl von Hohe der
aufgeprédgten Spannung abhéngen als auch unterschiedliche Aktivierungsenergiebetrige
erfordern und somit eine starke Abhingigkeit von der Temperatur aufweisen. Fiir den

Einsatz in Stromschienenschraubenverbindungen kann zunichst der dominierende

10_1 s theoretische Festigkeit
a 3 ;
MP&EOQ 7 %T 1021 Flickgrenze  Versetzungsgleiten
) 10734 ersetzungskriechen
10+
100 4 107
10 1 1075 7 elastische Nabarro-
6 . . Herring-
10 2 107 VelfOI‘llluI]g Kriechen
004 0]
108 . . . .

. —
0,0 0,2 0,4 0,6 0.8 1,0 T/T,

-200 0 200 400 600 T/°C

Abbildung 3: Verformungsmechanismen in Aluminium mit einer Korngrof3e von 32 pm. [22]
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Kriechmechanismus abgeschétzt werden. In Abbildung 3 sind die dominierenden
Verformungsmechanismen in Aluminium in Abhingigkeit von der Spannung ¢ und der
Temperatur 7 angegeben. Als Grenztemperatur fiir den Einsatz von Aluminium-
stromschienen wird eine Temperatur 7 von 140 °C angenommen. Die durch Flachen-
pressung der Unterlegscheibe auf die Stromschiene hervorgerufene Spannung o betrigt
in einer Schraubenverbindung (Vorspannkraft 25 kN) etwa 100 MPa?. Mit den ange-
nommenen Beanspruchungen stellt das Versetzungskriechen den dominierenden

Verformungsmechanismus dar.

Als Verfestigungsmechanismen fiir stromfiihrende Aluminiumschraubenverbindungen
kommen also insbesondere solche Mechanismen in Frage, die das Versetzungskriechen
behindern. Dabei muss beachtet werden, dass hiufig eingesetzte Verfestigungs-
mechanismen durch hohere Temperaturen ihre Wirksamkeit verlieren konnen. Zum
Beispiel entfestigen kaltverfestigte Aluminiumwerkstoffe durch die Rekristallisation
des Gefiiges und aushirtbare Aluminiumlegierungen — insbesondere Al-Mg-Si- [15]
und Al-Zn-Mg-Cu-Legierungen [23] — durch das Wachstum der festigkeitssteigernden

Ausscheidungen.

Ziel bei der Auswahl von Aluminiumlegierungen fiir den Einsatz bei erhohten
Temperaturen im Bereich des Versetzungskriechens muss es also auch sein, temperatur-
stabile Verfestigungsmechanismen zu finden, die die Versetzungsbewegung auch bei
hoheren Temperaturen wirksam behindern. Jedoch diirfen diese die Funktionalitit des
Werkstoffs nicht beeintrachtigen. Im Folgenden sollen deshalb eine Reihe von

verschiedenen temperaturstabilen Verfestigungsmechanismen vorgestellt werden.

2 Flidchenpressung errechnet aus Montagevorspannkraft F = 25 kN und der Auflagefliche der Unterlegscheibe
(9 24 mm) nach VDI 2230.
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2.1.2 Temperaturstabile Verfestigungsmechanismen

Mischkristallverfestigung

Ein wichtiger Verfestigungsmechanismus beim Einsatz bei hoheren Temperaturen ist
die Mischkristallverfestigung. Dabei werden durch das Einlagern von Fremdatomen im
Mischkristall die Versetzungsbewegungen behindert. Eine Temperaturstabilitit ist ge-
wihrleistet, wenn eine Losung im Gleichgewicht vorliegt oder die Diffusivitit des
Legierungselements bei erhohter Temperatur gering ist und eine Entmischung wirksam
behindert wird. Typische Legierungssysteme fiir eine temperaturstabile Mischkristall-
verfestigung sind Al-Fe [24] und Al-Mg [25]. Wéhrend aufgrund der geringen Loslich-
keit von Fe im Al-Mischkristall nur niedrige Festigkeiten in Al-Fe-Systemen erreicht
werden, konnen durch Al-Mg-Legierungen mittlere bis hohere Festigkeiten erzielt wer-
den. Eine sehr gute Loslichkeit’ von Mg in Al bei hohen Temperaturen und eine rasch
abnehmende Loslichkeit mit sinkender Temperatur fithren zu einer starken Ubersitti-
gung bei Raumtemperatur. Diese Ubersittigung ist sehr temperaturstabil und wird auch
durch lingerdauernde thermische Belastungen nicht vollstindig beseitigt [15]. Die ge-
ringe Diffusivitdt von Mg bei hoheren Temperaturen bewirkt, dass Entmischungspro-
zesse iiberwiegend an Dispersoiden und als Korngrenzenausscheidungen (B-AlsMgs
oder AlzsMgy) stattfinden [15]. Diese Ausscheidungen bilden jedoch ein elektroche-
misches Potenzial zur Al-Matrix und machen so die Legierung anfillig fiir inter-
kristalline Korrosion. Au3erdem wirkt sich die Mischkristallbildung auf die elektrische

Leitfahigkeit negativ aus.

Teilchenverfestigung

In den {iiberwiegenden Fillen der verwendeten Aluminiumlegierungen wird eine
temperaturstabile Verfestigung iiber den Mechanismus einer Teilchenverfestigung
erzielt. Diese Teilchen werden wihrend einer Homogenisierung nach dem Giellen
(Dispersoide) oder beim Auslagern nach Losungsgliihen und anschlieBendem
Abschrecken (Ausscheidungen) aus dem {bersittigten Zustand des Aluminium-
mischkristalls ausgeschieden. In geeigneter GroBe und Anzahl verhindern diese

Teilchen das Versetzungsgleiten auch bei erhohter Temperatur. Dabei kann zwischen

3 maximal Loslichkeit Magnesium in Aluminium: 17,4 Ma.-% bei 451 °C und 2,0 Ma.-% bei 100 °C [3].
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den thermisch weniger stabilen Ausscheidungen von aushirtbaren Legierungen und
thermisch stabilen Dispersoide unterschieden werden. Beim Finsatz von
Ausscheidungen in aushdrtbaren Legierungen bei erhohten Temperaturen ist
entscheidend, dass die Betriebstemperatur des Bauteils bzw. des Betriebsmittels
unterhalb der Warmauslagerungstemperatur liegt. Dadurch kdénnen eine Uberalterung
und der damit verbundene Festigkeitsverlust verhindert werden. Eingesetzt werden
insbesondere Cu-haltige Legierungen, deren Phasen gegen Entfestigung relativ
temperaturstabil sind. Anwendung finden diese sowohl in Gusslegierungen des Systems
Al-Si-Cu [26, 27] als auch in Knetlegierungen des Systems Al-Cu-Mg [16, 23] oder
Al-Cu-Mn [23, 28].

Als Dispersoide werden in Aluminiumlegierungen iiberwiegend intermetallische
Verbindungen bezeichnet, welche beim Homogenisierungsglithen aus dem Gussgefiige
ausgeschieden werden. Die Legierungselemente dieser intermetallischen Verbindungen
besitzen unterhalb 400 °C eine sehr geringe Diffusivitdt und bleiben deshalb nach der
Homogenisierung in den folgenden Prozessschritten nahezu unverdndert [15].
Dispersoide werden vor allem in Al-Mn Legierungen in Form der intermetallischen
Verbindungen Alg(Mn) [29] oder Al(Fe,Mn)Si [9] gebildet. In vielen anderen
Legierungssystemen (5xxx, 6xxx, 7xxx, Al-Si) konnen ebenfalls Dispersoide mit
Zusitzen von Mn, Mo, Fe, Cr, Ni, Zr, Sc und Seltenerdmetallen (RE) [18, 30—32] zum
Beispiel in Form der intermetallischen Verbindungen Als(Zr,Sc,RE) [33, 34],
Alo(Fe,Ni) [15] oder Al(Fe,Mn,Mo0)Si [11] gebildet werden. AuBerdem konnen
Dispersoide in Form von pulverféormigen, hochschmelzenden Verbindungen der
Schmelze hinzugefiigt werden. Typische chemische Verbindungen sind zum Beispiel
TiB2 [35] oder Al;Os [36]. Durch ausreichend kleine Dispersoide kann eine
Teilchenverfestigung erzielt werden, welche durch die hohe thermische Stabilitdt der
Dispersoide wirksam gegen die Versetzungsbewegung bei hoheren Temperaturen

genutzt werden kann [9, 37-40].

Dispersoide behindern auch die Bewegung der Korngrenzen und bewirken somit, dass
nach einer Umformung durch die Rekristallisation des Gefliges die Korngrenzen- bzw.
Versetzungsverfestigung langsamer abgebaut werden [41]. Im Unterschied zur

Mischkristallverfestigung konnen Dispersoide ohne signifikanten Leitfahigkeitsverlust
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in elektrischen Leitern eingesetzt werden [20, 42, 43]. Aufgrund ihrer tiberwiegend
inkohérenten Einbindung in die Aluminiummatrix beeinflussen sie die elektrische und

thermische Leifdhigkeit nur geringfiigig (sieche Kapitel 2.3.2).

2.2 Al-Mn (3xxx) Legierungen

2.2.1 Legierungsaufbau und Eigenschaften

Al-Mn-Legierungen (3xxx) gehoren zu den nicht aushéartbaren Al-Knetlegierungen. Sie
weisen in der Regel eine niedrige bis mittlere Festigkeit auf. Die FlieBgrenze kann durch
eine Kaltverfestigung bis zum Zustand ,,hart* (H18), im Vergleich zum Zustand ,,weich*
(0), bis auf das Vierfache gesteigert werden [15]. Obwohl Al-Mn-Legierungen zu den
nicht aushédrtbaren Legierungen zéhlen, enthalten sie wie im Beispiel der EN AW-3104
bis zu 1,3 Ma.-% Mg und bis zu 0,6 Ma.-% Si. Diese Konzentration von Mg und Si ist
ausreichend, um die Bildung von aushirtenden Teilchen des AI-Mg-Si- (6xxx) Systems
zu ermdglichen. Ebenso enthalten einige Al-Mg-Si-Legierungen (z. B. EN AW-6082)
bis zu 1 Ma.-% Mn, sodass hier ein kurzer Vergleich dieser beiden Legierungssysteme

gezogen werden soll.

In Abbildung 4 sind die Legierungssysteme Al-Mn und Al-Mg-Si anhand von ausge-
wihlten Legierungen der Norm DIN573-3 gegeniiber gestellt. Auffillig ist, dass die
Al-Mn-Legierungen generell einen geringeren Si-Gehalt als die aushirtbaren Al-Mg-Si-
Legierungen aufweisen. Das Potenzial zur Bildung Mg-Si-Phasen wird weiter be-

schrinkt, da ein Teil des Si schon im Gusszustand bzw. nach der Homogenisierung in

1,6 r 1,6 L
Ma.-% 3XXX Ma.-% + 3xxx

1,2 F [ 6XXX L2 ' !

.+ , ; - 6xxX

o8t + +]7 L —H~ 0,8 | :
Mg ! - T _ T . - Mn | l

0,4 | —— T”"=’i‘- r- >—I—< 04F L]

1 S—
Ii , ) T . T I
O’O B 1 1 1 1 O’O B f 1 llil ' ll 1
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Sj————» Si——

Abbildung 4:  Chemische Zusammensetzung ausgewihlter Al-Mn- (3xxx) und Al-Mg-Si-
(6xxx) Legierungen nach DIN573-3.



12 2 Stand der Technik

Primérphasen und Dispersoiden gebunden ist. Im Laufe der Forschungsarbeit zeigt sich
jedoch, dass Mg-Si-haltige Ausscheidungen, insbesondere deren metastabilen Phasen,
einen signifikanten Einfluss auf die Ausscheidungsreaktionen haben und bei der

Ausscheidungskinetik der Dispersoide von groer Bedeutung sind.

Neben der Bildung von potenziellen Ausscheidungsphasen hat der geringe Si-Gehalt
zusétzlich einen groBen Einfluss auf die Erstarrungstemperatur. Abbildung 5 zeigt die
Liquidus- und Solidusfldache der Al-reichen Ecke des Legierungssystems Al-Mn-Si. In
Abbildung 5A ist zu erkennen, dass die Erstarrung aus der fliissigen Phase bei den 3xxx-
Legierungen mit der Bildung eines Aluminiummischkristalls (Al) beginnt. Anschlie-
Bend entstehen Primérausscheidungen. In Abbildung 5B ist gut zu sehen, dass die
Solidustemperatur stark vom Si-Gehalt der Legierung abhédngig ist. Der niedrigere Si-
Gehalt (< 0,6 Ma.-%) der Al-Mn Legierungen bewirkt somit, dass die Solidustempe-
ratur liber 600 °C liegt. Die in dieser Arbeit untersuchte Legierung Al MnO0,5 sollte

daher, unter Vernachldssigung weiterer Legierungselemente, eine Solidustemperatur

von tiber 610 °C aufweisen.
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Abbildung 5: A) Liquidus- und B) Solidusfliche der Al-reichen Ecke des
Legierungssystems Al-Mn-Si. [44]
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Strangguss  Homogenisierung Strangpressen Recken

Abbildung 6: Prozesskette von Strangpressprofilen aus Aluminiumlegierungen. ([15] S. 461)

Das Legierungssystem Al-Mn zeichnet sich durch seine sehr guten Umform- und
Korrosionseigenschaften aus und wird iiberwiegend in Walzprodukten, gezogenen und
geschweillten Rohren, Strangpressprofilen und in der Verpackungsindustrie eingesetzt
[15, 45]. Die Fertigung besteht wie bei anderen Al-Knetlegierungen aus verschiedenen
Prozessschritten, die jeweils einen signifikanten Einfluss auf die technologischen
Eigenschaften des Endprodukts haben. Die wichtigsten Schritte sind anhand eines
Strangpressprofils in Abbildung 6 dargestellt. Diese bestehen aus dem Urformen wie
zum Beispiel dem Strangguss, der Homogenisierung des Gussgefiiges und einer
endkonturnahen Warmumformung zum Beispiel durch Strangpressen, Walzen oder
Schmieden. Je nach Bedarf kann sich dem Strangpressen ein Recken oder nach einer

Kaltumformung ein Erholungs- oder Rekristallisationsglithen anschlieBen.

Die Prozessschritte GieBen und Homogenisierung haben eine grofle Bedeutung auf die
Dispersoidbildung in Al1-Mn-Si(-Mg)-Legierungen. So verbleibt einen Teil des Mn beim
Unterschreiten der Solidustemperatur bis zum Erreichen der Raumtemperatur
tibersittigt in Losung. Dieses scheidet sich bei der anschlieBenden Homogenisierung in

Form von Dispersoiden aus dem iibersittigten Al-Mischkristall wieder aus.

2.2.2 Gieflen

Der Guss von Al-Mn-Legierungen wird in der Regel im konventionellen oder
kontinuierlichen StranggieBverfahren durchgefiihrt, wobei letzteres insbesondere bei
der Herstellung von Blechen und Bédndern genutzt wird. Typische Gussbarren im
konventionellen Strangguss fiir das Strangpressen und Schmieden sind Rundbarren mit
Lingen von 3 bis 7m und Durchmessern zwischen 75 und 700 mm [15]. Im
Walzprozess werden iiberwiegend Rechteckbarren mit Abmessungen bis etwa

600 x 2200 x 8700 mm und einem Gewicht bis zu 30 t eingesetzt [15].
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Wie in Abbildung SA zu erkennen ist, betrdgt die Liquidustemperatur von Al-Mn-
Legierungen zwischen 600 und 660 °C. Typische GieStemperaturen liegen zwischen 40
bis 100 K oberhalb der Liquidustemperatur bei etwa 700 °C [46]. Die Erstarrung aus der
Schmelze erfolgt nach Unterschreiten der Liquidustemperatur durch Keimbildung an
der Kokillenwand oder an hochschmelzenden Dispersoiden, die der Schmelze
hinzugefiigt werden und eine Kornfeinung bewirken [46]. Aufgrund der relativ grof3en
Querschnitte von kommerziellen Gussbaren erfolgt die Erstarrung des Kerns mit
deutlicher Verzogerung zum Rand. ANYALEBECHI [47] untersuchte den Einfluss der
Erstarrungsgeschwindigkeit auf das Gussgefiige der Legierung EN AW-3004
(1,09 Ma.-% Mn in der Schmelze). Interessanterweise wurde bei der Untersuchung nur
ein geringer FEinfluss auf die chemische Zusammensetzung der Primédrphasen
(iberwiegend Als(Fe,Mn)) und den Anteil an gelostem Mn festgestellt [47]. In
Abbildung 7 ist zu erkennen, dass die Mn-Konzentration im Al-Mischkristall des
Gusszustands mit steigender Erstarrungsgeschwindigkeit nur leicht ansteigt. Eine
schnellere Erstarrung fiihrt jedoch zu einem feineren Gussgefiige, welches eine
Ausscheidung von Dispersoiden wihrend der Homogenisierung begiinstigt. Hierdurch
kommt es zu einer stirkeren Abnahme der Mn-Konzentration im Al-Mischkristall nach

der Homogenisierung [46].

Makroseigerungen
Makroseigerungen sind Konzentrationsunterschiede geloster Legierungselemente in der
GroBenordnung des Gussstiicks. Nach GARIEPY und CARON [48] sind diese Seigerungen

der verschiedenen Legierungselemente liber den Gussbarrenquerschnitt nicht vorrangig

1.0 Ty —— T

As-cast

® 0.80]

E

g L

= 0.60

=] L

2

=)

S 0'40_

g :

E 020 oA Asecat R
+Homu:genized-533°c 1
~® " Homogenized - 595°C ]

0. [ PR | PP | PR i
8.1 1 10 100
Average solidification rate, °C/s

Abbildung 7:  Mn-Konzentration im libersittigten Al-Mischkristall in Abhéngigkeit von der
Erstarrungsgeschwindigkeit und der anschlieBenden Homogenisierung. [47]
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von der Elementkonzentration, sondern vom Verteilungskoeffizienten abhédngig. Der
Verteilungskoeffizient ist definiert als der Quotient des Anstiegs der Geraden (bei einer
bestimmten Legierungselementkonzentration) zwischen der Liquidus- und Soliduslinie
im bindren Phasendiagramm. Je hoher der spezifische Verteilungskoeffizient desto

geringer sind die tatsidchlich auftretenden maximalen relativen Seigerungen.

GARIEPY und CARON zeigen, dass die maximalen relativen Seigerungen* von Mn
(Verteilungsfaktor 0,9) in einem 635 mm Stranggussbolzen der Legierung AA-3104 nur
2,9 % betragen. Dagegen weist Si mit einem Verteilungsfaktor von 0,13 eine maximale
relative Seigerung von 16,8 % auf. Eine Auflistung aller untersuchten Elemente ist in
Tabelle 2 dargestellt [48]. Auf den ersten Blick scheint die geringe maximale relative
Seigerung von Mn auch bei grolen Querschnitten eine gute Voraussetzung fiir
gleichmifige Dispersoidbildung zu sein. Jedoch sind auch andere Elemente an der
Dispersoidbildung beteiligt, sodass Seigerungen von Mg oder Si ebenfalls einen
signifikanten Einfluss haben konnen. Aus diesem Grund wurden fiir die experimentellen
Untersuchungen in dieser Arbeit keine Proben aus dem Kern der Gussbolzen verwendet,

da in diesem Bereich die maximalen relativen Seigerungen auftreten [48].

2.2.3 Homogenisierung und Dispersoidausscheidung

Die Homogenisierung (auch Homogenisierungs- oder Hochgliihen genannt) ist ein
wichtiger Schritt in der Prozesskette zur Herstellung von Produkten aus
Aluminiumknetlegierungen. Ziele der Homogenisierung sind die Diffusion der
Legierungselemente zur Reduzierung von Mikroseigerungen (typisch 10 bis 100 um)
[49], die Einformung von Primédrphasen [50] und die Auflésung von groben Sekundir-
phasen [51]. Im Legierungssystem Al-Mn-Fe-Si(-Mg) kommt dariiber hinaus der
Ausscheidung von Mn-haltigen Dispersoiden aus dem iibersittigten Al-Mischkristall
eine groBe Bedeutung zu. Durch die Homogenisierung werden sowohl die
Strangpressbarkeit, die mechanischen FEigenschaften als auch die Qualitit der
Produktoberfliche verbessert [3]. Die Homogenisierung einer Aluminiumlegierung

erfolgt in der Regel durch ein langsames Erwédrmen und ein anschlieBendes Halten des

4 maximale Verhiltnis der ortlichen Konzentration eines Legierungselements bezogen auf Mittelwert-

konzentration
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Tabelle 2:  Verteilungskoeffizienten und auftretende maximale relative Seigerung der
Legierungselemente in einem Gussbolzen der Legierung AA-3104. (nach [48])

maximale relative Seigerung

Legierungselement Verteilungskoeffizient von AA-3104 in %
Fe 0,03 19,8

Si 0,13 16,8

Cu 0,17 14,8

Mg 0,43 10,6

Mn 0,9 2,8

Gussbolzens fiir mehrere Stunden auf entsprechender Temperatur. Die Wahl der
Wiérmebehandlungsdauer und -temperatur ist dabei stark von der Legierungs-
zusammensetzung und den primiren Zielen der Homogenisierung abhingig. Zum
Beispiel werden Al-Zn-Mg-Cu-Legierungen in mehreren Stufen homogenisiert, um
zundchst bei geringer Temperatur eine Auflosung des niedrig schmelzenden Eutekti-
kums zu ermoglichen. Um eine diffusionsgesteuerte Verteilung der Legierungselemente

zu gewihrleisten, ist dann eine Temperatur nahe der Solidustemperatur erforderlich.

Die Ausscheidung von Mn-haltigen Dispersoiden kann wihrend der Homogenisierung

durch eine Reihe von Parametern beeinflusst werden:

Einfluss von Temperatur und Zeit

Der Beginn der Ausscheidung von Mn-haltigen Dispersoiden erfolgt beim langsamen
Erwérmen (typisch etwa 50-100 K/h) bei einer Temperatur von etwa 350 bis 400 °C [52,
53]. Zu Beginn der Ausscheidung der Dispersoide wird von einer teilkohdrenten
ikosaedrischen Quasikristallstruktur AIMnSi berichtet [8, 54, 55], die sich anschlieBend
in eine teilkohdrent kubische Kristallstruktur umwandelt [8, 9]. Diese Dispersoide
weisen eine geringe Grofle von wenigen 10 nm auf und tragen erheblich zur Festigkeit
auch bei erhohten Temperaturen bei [38]. Diese Phase wird hiufig mit a-AIMnSi bzw.
a-Al(Mn,Fe)Si [8, 10] benannt. Durch das Erwédrmen und Halten bei hdheren
Temperaturen, z. B. bei mehrstufigem Homogenisieren (400 °C 18h und 600 °C 3h)
oder sehr lange Haltedauern, werden diese feinen Dispersoide aufgelost bzw. vergrobern
sich zu stabileren Teilchen [38]. Als thermisch sehr stabile Dispersoide weisen sie
abhingig vom Si-Gehalt eine inkohdrente kubische (hoher Si-Gehalt, a-Al(Mn,Fe)Si)
[9] oder orthorombische Kristallstruktur (niedriger Si-Gehalt, Al¢(Mn,Fe)) [9] auf,



2.2 Al-Mn (3xxx) Legierungen 17

deren GroBe einige 10 bis 100 nm betrdgt [56]. Das Mn/Fe-Verhéltnis und der Si-Gehalt
konnen dabei variieren [8]. Es wird berichtet, dass das Mn/Fe-Verhéltnis mit zunehmen-
der Warmebehandlungsdauer und zunehmender Temperatur abnimmt, was mit einer
Diffusion von Mn von den Dispersoiden in die Priméarpartikel erklart wird [8, 57]. Durch
die Diffusion von Mn entstehen auch die sogenannten ausscheidungsfreien Bereiche um
die Primirausscheidungen (PFZ), da diese Bereiche durch diesen Vorgang an

Legierungselementen verarmen [57].

Neben Temperatur und Dauer der Homogenisierung wurde der Einfluss der Erwédrm-
geschwindigkeit nur im geringen Umfang untersucht. So fiihrt nach REM@E et al. (2017)
[58] in einer Al-Mg-Si-Mn-Legierung mit 0,05 Ma.-% Mn eine geringere
Geschwindigkeit beim Erwédrmen auf 575°C zu einer hoheren Anzahl und
gleichmiBigeren Verteilung der Dispersoide. Dagegen wurden bei Mn-Konzentration
0,15 Ma.-% eine hohere Teilchendichte mit steigender Erwidrmgeschwindigkeit
beobachtet, was mit einer kiirzeren Haltedauer bei hohen Temperaturen und der dadurch

schwécheren Vergroberung der Dispersoide erklirt wird.

Einfluss der Legierungselemente

Unabhéingig von Temperatur und Dauer der Homogenisierung wird die Grofle, Form
und Zusammensetzung der Dispersoide zum groflen Teil durch die Legierungs-
zusammensetzung beeinflusst. In der folgenden Ubersicht ist der Einfluss der

wichtigsten Legierungselemente aufgelistet:

Mn > ermoéglicht erst die Bildung von a-Al(Mn,Fe)Si-Dispersoiden,
ohne Mn werden nur 3-AlFeSi-Primirphasen gebildet [59]

» ein hoherer Gehalt an Mn (1,0 Ma.-% gegeniiber 0,4 Ma.-%) fiihrt zu einer

hoheren Dispersoiddichte und hdoherer Festigkeit bei niedriger

Homogenisierungstemperatur (375 und 450 °C) [38]

Si » ohne Si:
o die Bildung von Dispersoiden ist sehr stark reduziert und die
Ausscheidung erfolgt iberwiegend an Versetzungen [56]

o Bildung von Al¢(Mn,Fe)-Dispersoiden [29]
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ein hoherer Gehalt an Si (0,49 Ma.-% gegeniiber 0,15 Ma.-%) fiihrt bei
niedriger Homogenisierungstemperatur (375 und 450 °C) zu einer hdheren
Dispersoiddichte und hoherer Festigkeit [38]

bis 0,25 Ma.-% Si erfolgt die hochste Steigerung der Festigkeit (Steigerung
Zugfestigkeit bei 300 °C von 60 auf 80 MPa), eine weitere Erhohung hat
wenig Einfluss auf Festigkeit [56]

Cu

eine Cu-Zugabe in Al-Mn-Si-Mg-Legierungen fiihrt zu etwas feineren
Dispersoiden [60]

eine hohere Teilchendichte von Q-AlCuMgSi-Teilchen in Legierung mit Cu
bietet eine hohere Keimstellendichte fiir Dispersoide als B’-Mg>Si-Teilchen in

einer Legierung ohne Cu [60]

Fe

Fe ist maf3geblich an der Bildung von Primérausscheidungen beteiligt, welche
auch einen Teil des Mn-Gehalts binden. Ein geringer Gehalt an Fe fordert
einen hoheren Anteil an Mn-haltigen Dispersoiden und daher eine hohere
Leitfahigkeit sowie eine verbesserte Kriechfestigkeit [61]

ein hoherer Gehalt an Fe bewirkt eine starke Verringerung der Duktilitéit
durch innere Kerben an scharfkantigen Primédrphasen und eine etwas hohere

FlieBspannung [62]

geringe Mengen Mo fithren zu einem hoheren Volumenanteil und feineren
Dispersoiden, einem geringeren Volumenanteil an ausscheidungsfreien

Bereichen (PFZ) und zu verbesserten mechanischen Eigenschaften [32]

Mg

ohne Mg: Entstehung weniger, sehr grober Dispersoide [56]

mit zunehmenden Mg-Gehalt erfolgt eine deutliche Reduzierung der
ausscheidungsfreien Bereiche (PFZ) [56, 63]

ein hoherer Gehalt an Mg fiihrt zu einer hoheren Dispersoiddichte, kleineren
Teilchendurchmessern und hoherer Festigkeit [63]

Mg-Si-Vorstufen dienen als Keimstellen fiir Dispersoidbildung [57, 64]
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Einfluss von Mg-Si(-Cu)-Vorstufen

In Al-Mn-Si-Mg(-Cu)-Legierungen haben Mg-Si- bzw. Mg-Si-Cu-Vorstufenaus-
scheidungen einen hohen Einfluss auf die Bildung von feinen Dispersoiden [60, 64, 65].
LODGAARD und RYUM (2000) [64] beschreiben den Vorgang wihrend einer
kontinuierlichen Erwdrmung mit 0,05 K/s und anhand der schematischen Darstellung in
Abbildung 8. Den Autoren zufolge erfolgt zwischen 100 und 350 °C zunéchst die
homogene Keimbildung von B'-Mg-Si-Teilchen aus dem mit Mg und Si libersittigten
Mischkristall. AnschlieBend kommt es zum Wachstum und zur teilweisen Auflosung
dieser Teilchen. Mit Erreichen von etwa 350 °C scheidet sich eine ,,u-Phase*, durch Mn-
Diffusion aus dem mit Mn iibersattigten Mischkristall, an den sich auflésenden ’-Mg-Si
Teilchen aus. Bei weiter steigender Temperatur und/oder ldngerer Zeit erfolgt die
heterogene Keimbildung der a-Al(Mn,Fe)Si-Dispersoide an der ,,u-Phase®, welche

dabei vollstindig aufgelost wird.

Lietal. (2017) [56] untersuchten ausfiihrlich den Einfluss von Mg-Si-Vorstufen auf die
Festigkeit und den Kriechwiderstand von verschiedenen Al-Mg-Si-Legierungen mit
systematischer Variation des Si- und Mg-Gehalts sowie 1,25 Ma.-% Mn und 0,6 Ma.-%
Fe. Zum einen wurde der Mg-Gehalt von 0 bis 2 Ma.-% (mit 0,25 Ma.-% Si) und zum
anderen der Si-Gehalt von 0 bis 1 Ma.-% (mit 1 Ma.-% Si) variiert. Fiir eine hohe
Teilchendichte von feinen Dispersoiden wurden alle Proben mit 5 K/min auf 375 °C
erwiarmt und flir 24 h auf dieser Temperatur gehalten. Abbildung 9 zeigt den Einfluss

des Mg- und Si-Gehalts auf Druckfestigkeit bei 300°C und auf die

‘u—@se” T 8
izSi % <100>,, ¢
' .

\ '
= L e
= : 0-Al(MnFe)Si
= £ dispersoids@

Temperature and time

Abbildung 8: Einfluss von Mg-Si-Vorstufenausscheidungen als Keimstellen fiir die
Dispersoidbildung in Al-Mn-Fe-Si-Mg-Legierungen. [64]
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Abbildung 9:  Einfluss des Mg- und Si-Gehalts in AI-Mn-Mg-Si-Legierungen auf A) die
Druckfestigkeit bei 300 °C und B) die minimale Kriechgeschwindigkeit bei 300 °C unter
konstanter Last von 45 MPa (angepasst aus [56]).
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minimale Kriechgeschwindigkeit (300 °C, 45 MPa). Fiir eine hohe Dispersoid-
verfestigung und eine geringe minimale Kriechgeschwindigkeit betrdgt die glinstige
chemische Zusammensetzung zwischen 0,5 und 1,0 Ma.-% Mg und etwa
0,25 Ma.-% Si. Fiir eine gleichzeitig hohe elektrische Leitfahigkeit ist ein geringerer
Mg-Gehalt mit weniger als 1,0 Ma.-% notwendig. Zwar werden durch hohere Mg-Si-
Gehalte (csi> 0,7 Ma.-%, cmg= 1,0 Ma.-%) die kleinsten und meisten Dispersoide
gebildet, jedoch fiihren hohe Mg-Si-Gehalte auch zur Bildung grober MgzSi-Teilchen.
Diese konsumieren einen Grofteil des Si-Gehalts und bewirken eine Zunahme der PFZ

und der minimalen Kriechgeschwindigkeit.

2.3 Elektrische Leitfihigkeit von Al-Werkstoffen

2.3.1 Einsatz von Aluminium als Leiterwerkstoff

Aluminium wird als elektrischer Leiterwerkstoff in vielen Anwendungen der
Elektrotechnik eingesetzt (siche Abbildung 10). Die Vorteile von Aluminium liegen in
einer hohen Leitfdhigkeit, einem relativ geringen Preis, einer guten Korrosions-
bestdndigkeit und einem geringen spezifischen Gewicht. Eingesetzt werden Aluminium
und seine Legierungen deshalb iiberwiegend dort, wo Gewicht und Preis (z. B. aufgrund
der benotigten Materialmenge) eine Rolle spielen. Insbesondere bei Freileitungen ist ein
hoher Quotient aus ¢ und p, also die dichtebezogene Leitfahigkeit, ausschlaggebend. In
diesem Anwendungsfall werden bevorzugt Aluminiumlegierungen als Leiterwerkstoffe

verwendet [66].

(. c Wicklungen Cu
o X Nachrichten-  Cu
'§ -g Kabel technik
= g < Energie-
5 g technik Al, Cu, (Na)
% § Freileitungen Al/Stahl, Cu, Al
ﬁb < \ Hohlleiter Ag
£ 5
-3 = i Integrierte Schaltungen Al, Al/Cu, Au
=
ﬁ § - Diinnschichtschaltungen Al, Au, Ag, Cu
S
5] § Dickschichtschaltungen Au, Ag, Pd, Pt

\ Leiterplatten Cu, Sn

—
Lei

Abbildung 10: Metallische Leiterwerkstoffe fiir die Elektrotechnik und ihre Anwendungen.
[66]
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2.3.2 Einfliisse auf die elektrische Leitfihigkeit von Al-Werkstoffen
Hochste Leitfahigkeiten werden in hochreinem Aluminium (99,99 % Al oder besser)
unterhalb der Sprungtemperatur von 1,2 K erzielt (Supraleitfahigkeit) [3]. Mit steigen-

der Temperatur oder dem Einbringen von Gitterstorungen nimmt die Leitfahigkeit

deutlich ab.

Nach der MATTHIESSENCHEN Regel setzt sich der elektrische Widerstand (Kehrwert der
elektrischen Leitfdahigkeit) aus der Summe der Streueffekte zusammen, die einen

ungestorten Transport der freien Elektronen des Metallgitters behindern [67]:
per(T) = pe(T) + pesr ey

Diese Streueffekte bestehen aus der temperaturabhdngigen Schwingung der Atome
pc (T) und den Gitterfehlern pgsr wie Versetzungen, Fremdatome und Korngrenzen. Der
Einfluss der einzelnen Summanden auf die elektrische Leitfdhigkeit ist sehr unter-
schiedlich. In Tabelle 3 sind verschiedenen Streuungsursachen mit den beeinflussenden
Variablen aufgelistet. Der Widerstandskoeffizient gibt dabei an, welchen Einfluss die
Anderung der jeweiligen Variable auf den spezifischen Widerstand hat. Im Folgenden
wird durch Annahme von typischen Variablen eine Abschédtzung des resultierenden

Einflusses der einzelnen Streuungsursachen vorgenommen.

Eine Zunahme der Phononen, die zur Anregung der Gitterschwingungen fiihrt, wird
durch eine Temperaturerhohung verursacht. Eine stiarkere Schwingung des Metallgitters
fiihrt zu hoheren Streuung der freien Elektronen. Oberhalb von -10 °C (263 K) bis zum
Schmelzpunkt steigt der elektrischen Widerstands nahezu linear mit der Temperatur an
[3]. Nach RAEISINIA und POOLE [68] betrdgt der Anstieg bei Raumtemperatur etwa
0,1 nQm je K. Der spezifische elektrische Widerstand bzw. die elektrische Leitfahigkeit
von reinem Aluminium betragen bei 20 °C (297,3 K) 26,2 nQm bzw. 37,7 MS/m [69].
Durch eine Temperaturerhohung von 20 °C auf 140 °C (Grenztemperatur fiir elektrische
Verbindungen aus Kupfer [4]) steigt der spezifische elektrische Widerstand auf etwa
38,2 nQm bzw. sinkt die elektrische Leitfahigkeit auf etwa 26,2 MS/m.
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Tabelle 3:  Einfluss verschiedener Streuungsfaktoren auf die elektrische Leitfahigkeit von
Aluminium und Aluminiumlegierungen bei Raumtemperatur.

Streuungsursache =~ Widerstandskoeffizient [Einheit] Variable Ref.
Phononen 0,1 [nQ m K] Temperatur [68]
Korngrenzen 107 [nQ m?] ﬁ%ﬁ?gggﬁiﬁf [68]
Versetzungen 2x 10716 [nQ m?] Dichte [68]
Leerstellen 25 [nQm Atm.-% '] Konzentration [68]
Interstitionsatome 10 [nQm Atm.-% '] Konzentration [68]
Substitutionsatome 2...80 [nQm Atm.-% '] Konzentration [68]

Die Korngrenzen sind zweidimensionale Gitterfehler, die in einem Polykristall durch
unterschiedlich Kristallorientierungen auftreten. Die Anderung des elektrischen
Widerstands von einem ungestorten Einkristall zu einem Polykristall mit einer Korn-
grofe von 30 pm (Korngrenzenfliche je Volumeneinheit von 2x10° m™') betrigt

nach [68] etwa 0,02 nQm.

Versetzungen treten in plastisch verformten Metallen auf und stellen eindimensionale
Gitterfehler dar. In stark verformten Metallen erreicht die Versetzungsdichte eine
GroBenordnung von etwa 10 m? und steigert somit nach [68] den elektrischen

Widerstand um etwa 0,2 nQm.

Teilchen gehoren zu den dreidimensionalen Gitterfehlern und konnen inkohirent,
teilkohdrent oder kohdrent in das Metallgitter eingebaut sein. Kohédrente Teilchen wie
beispielsweise Cluster in Al-Mg-Si-Legierungen fiihren zu einem Anstieg des
elektrischen Widerstands um wenige nQm [70]. Teilkohdrente oder inkohirente
Teilchen bewirken dagegen, durch das Ausscheiden aus dem Mischkristall, einen Abfall
des elektrischen Widerstands durch Verringerung der Konzentration der Legierungs-

elemente in Losung [3, 71].

Die Leerstellen, Substitutions- und Interstitionsatome sind Punktfehler. Die
Leerstellenkonzentration ist stark temperaturabhiingig und betréigt nach OSTERMANN
[15] in reinem Aluminium bei 500 °C etwa 1,3-10* und nimmt exponentiell bis auf

1102 bei Raumtemperatur ab. Daraus ergibt sich nach [68] eine Anderung des
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elektrischen Widerstand zwischen 0,00325 nQm und 2,5-10"'! nQm. Substitutions- und
Interstitionsatome sind 1m Kristallgitter geloste Legierungselemente, die den
elektrischen Widerstand zum einen durch die Menge der gelosten Elemente und zum
anderen durch die Art des Elements beeinflussen. Die Widerstandserhohung ist umso
deutlicher, je hoher die Differenz der Ordnungszahl zwischen Legierungselement und

Wirtsgitter ist [66].

OLAFSSON et al. [72] fassen aus verschiedenen Quellen den Einfluss der wichtigsten
Legierungs- und Zusatzelemente zusammen (siche Abbildung 11). Dabei konnen die
Elemente nach ihrem Einfluss auf die elektrische Leitfdhigkeit in zwei Gruppen
eingeteilt werden. Die Elemente Cr, Mn, Li; (V, Ti, Fe, Zr) bewirken eine Anderung des
Widerstands um einige 10 nQm je Ma.-%, die Elemente Cu, Mg, Ni, Si, Sn, Zn um
einige 1 nQm je Ma.-%. Die hohe Streuung der Angaben von Fe, Zr, Ti, V sind durch
einen geringen Legierungsgehalt und eine geringe Loslichkeit in der Al Matrix bedingt.
Es ist zu beachten, dass diese Werte in bindren Legierungen bestimmt wurden und vom

Einfluss in technischen Legierungen abweichen konnen.

wom | [ 25%75%

Ma% T Min-Max T
m  Mittelwert
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OTE?.%.&[]-!-...EF.

S Fe Cu Mn Mg Cr N Zn Ti Vv Li S Zr

Abbildung 11: Einfluss der Legierungselemente auf den spezifischen elektrischen
Widerstand p in bindren Aluminiumlegierungen. (Angaben aus verschiedenen Literaturquellen
nach [72])
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Der elementspezifische Einfluss kann gezielt genutzt werden, um Riickschliisse von der
Leitfahigkeit auf die Mikrostruktur zu ziehen [3]. Ein Anstieg der Leitfahigkeit bzw.
Abnahme des Widerstands deutet auf eine Verringerung der Konzentration an
Legierungselementen im Al-Mischkristall hin und somit auf einen héheren Volumen-

anteil an ausgeschiedenen Teilchen.

SCHNEIDER et al. [52] untersuchten wéahrend der Homogenisierung von EN AW-3104
sowohl die Teilchengroe der Dispersoide als auch die Leitfahigkeit (siche
Abbildung 12). Dabei ist zu erkennen, dass der elektrische Widerstand mit beginnender
Dispersoidausscheidung ab etwa 400 °C absinkt. Der niedrigste Widerstand und somit
hochste Volumenanteil der Dispersoide wird bei etwa 500 °C erreicht und steigt
anschlieBend mit zunehmender Temperatur wieder an. Dieser Anstieg wird mit einer
Abnahme des Volumenanteils der Dispersoide durch teilweiser Auflésung und
Vergroberung erklart [8, 52]. Die Wirkung der Legierungselemente spielt fiir die
Auswahl einer geeigneten Legierung fiir elektrische Leiter eine signifikante Rolle. Um
den elektrischen Widerstand so gering wie moglich zu halten, sollten nur niedriglegierte
Aluminiumwerkstoffe und Legierungselemente mit geringer Ldslichkeit bei
Betriebstemperatur verwendet werden. Dadurch wird sichergestellt, dass der Anteil an
Fremdatomen im Al-Mischkristall so gering wie moglich ist. Aufgrund des hohen
Einflusses von Mn auf die Leitfdhigkeit muss deshalb insbesondere bei einer Al-Mn-
Legierung darauf geachtet werden, dass Mn vollstindig in ausgeschiedener Form

vorliegt.
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Abbildung 12: Einfluss der Dispersoidausscheidung auf den elektrischen Widerstand A)
Restwiderstandsmessungen (bei 4 K) und B) Dispersoiddurchmesser von EN AW-3104. [52]
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3 Werkstoffe und Methoden

3.1 Untersuchte Aluminiumlegierungen

Bei den untersuchten Aluminiumlegierungen handelt es sich um nicht aushértbare
Al-Mn-Knetlegierungen ~ (3xxx). Die  Legierung = EN AW-Al Mn0,5Mg0,5
(EN AW-3105) zeichnet sich durch eine gute Umformbarkeit aus. Sie wird tiberwiegend
durch Walzen zu Folien und Blechen [3, 45] verarbeitet und explizit fiir die Herstellung
von Verpackungen und Dosenkorpern [15] verwendet. Die Festigkeit wird in der Regel
durch Kaltwalzen eingestellt. Fiir die Zustinde von 0/H111 (weich) bis H18 (hart)
werden Festigkeiten zwischen Rpo2 (Rm) 60 (120) MPa und 195 (215) erreicht [15].

Aufgrund des relativen hohen Anteils an Mg und Si weist die Legierung ein dhnliches
Ausscheidungsverhalten wie eine Al-Mg-Si-Legierung (6xxx) auf. So kommt es
withrend der DSC-Versuche zu einer starken Uberlagerung der Dispersoidausscheidung
durch die Mg>Si-Ausscheidungssequenz. Deshalb wurde ebenfalls eine Variante von
Al Mn0,5Mg0,5 untersucht, welche nahezu kein Mg enthdlt. Diese Legierungs-

zusammensetzung ist nicht genormt und wird hier als Al Mn0,5 benannt.

Das Versuchsmaterial wurde von Hydro Aluminium Rolled Products in Bonn im
Stranggussverfahren produziert und in Form von Stranggussbolzen mit den Mallen
0 80 mm x 2000 mm gegossen (siche Abbildung 14). Die Reinheit des Materials
entspricht der einer technischen Legierung. Die chemische Zusammensetzung wurde
mittels Schmelzanalyse bestimmt (siche Tabelle 4). Zum Vergleich ist der Norm-
legierungsbereich nach DIN EN 573-3 angegeben. Das Versuchsmaterial zur Legierung
Al Mn0,5Mg0,5 wurde in zwei Chargen hergestellt, wobei die Charge 43332 lediglich
fiir die LFA-Messung verwendet wurde. Der Einfluss der geringen Unterschiede in der

Legierungszusammensetzung wird als niedrig eingeschitzt.
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Abbildung 13: Lichtmikroskopische Aufnahmen des Ausgangs-/Gussgefiiges von
Al Mn0,5Mg0,5 (43064) und Al Mn0,5 (gedtzt, 10 % H3POs).

Abbildung 13 zeigt die Eingangsquerschliffe der Versuchsmaterialien. Das Gussgefiige
besteht neben der Aluminiummatrix aus unterschiedlichen Partikeln, die sich wahrend
des GieBvorgangs bilden (Primédrausscheidungen). Die chemischen Zusammen-
setzungen der Primidrausscheidungen wurde mittels EDX im REM bestimmt. Die
identifizierten Phasen sind den im LM-Schliffbild sichtbaren Partikeln zugeordnet. Die
Gefiige beider Legierungsvarianten unterscheiden sich nur geringfiigig in den
Zusammensetzungen der Primdrphasen. Ausscheidungen der Phase a-Al(Mn,Fe)Si sind
in beiden Legierungen in Form von unregelmafiger Partikeln mit wenigen 10 pm Grof3e
zu erkennen. In beiden Legierungen treten aullerdem Si-Ausscheidungen von wenigen
um GroBe auf. Dariiber hinaus werden in der Legierung Al Mn0,5Mg0,5 durch den Mg-
Gehalt der Legierung auch Mg-Si- und Mg-Si-Cu-haltige Ausscheidungen mit einer
GroBe von wenigen um gebildet. Diese Ausscheidungen lassen sich -Mg>Si- und Q-

MgSiCu-Phasen zuordnen.

Tabelle 4: Chemische Zusammensetzungen der untersuchten Legierungen.

Massenanteil der Legierungselemente in %

Si Fe Cu Mn Mg Cr
Al Mn0,5Mg0,5 43064 0,48 0,38 0,142 0,71 0,6 0,006
Al Mn0,5Mg0,5 43332 0,54 0,46 0,164 0,73 0,6 0,006
Al Mn0,5 43243 0,50 0,38 0,145 0,70 0,0007 0,001

DIN EN 573-3 <06 <07 <03 03-0,8 02-0,8 <02
(Al Mn0,5Mg0,5)

Legierung Charge
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Abbildung 14: Ausgangsmaterial fiir die Probenfertigung, Gussbolzenabschnitte A) vor und
B) nach dem Trennen in Segmente zur Weiterverarbeitung.
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3.2 Wirmebehandlung

Ziel der Arbeit war die Entwicklung einer angepassten Wiarmebehandlung fiir die
Legierung Al Mn0,5 Mg0,5. Aus dem Gusszustands der Legierung sollte dabei durch
eine glinstige Ausbildung von Dispersoiden eine hohe Teilchenverfestigung und eine
gleichzeitig hohe elektrische Leitfahigkeit erreicht werden. Wichtig war deshalb
zunichst ein grundlegendes Verstindnis fiir die Ausscheidungsvorginge von
Dispersoiden beim Erwidrmen aus dem Gusszustand und dem anschlieBenden
isothermen Halten zu erlangen. Wesentliche Prozessparameter wie Erwérm-
geschwindigkeit, Haltetemperatur und -dauer wurden variiert. Mittels verschiedener
Untersuchungsmethoden wurden die Einfliisse auf mikrostrukturelle Anderungen und

Ausscheidungskinetik der Dispersoide identifiziert.

Abbildung 15 zeigt eine schematische Ubersicht der Wirmebehandlung, des Unter-
suchungsumfangs und der verwendeten Methoden. Die angegebenen Prozessschritte
Erwidrmen, Halten und Abkiihlen orientieren sich dabei am typischen Temperatur-Zeit-
Verlauf einer Homogenisierung. Die bei den Untersuchungen der einzelnen
Prozessschritte angewendeten Methoden sind in Abbildung 15 dargestellt. Sie werden

in zwei Gruppen unterteilt:

» in-situ: Die Untersuchung erfolgt unmittelbar wéhrend der Warmebehandlung.
DSC, LFA

» ex-situ: Die Untersuchung erfolgt auBlerhalb des Prozesses durch Unter-
brechungen der Warmebehandlung durch Abschreckung.
LM, REM, TEM, EDX, Hérte, EC (Wirbelstrom)

Das Erwiarmen wurde durch einen einstufigen bzw. einen zweistufigen Prozessschritt
mit unterschiedlichen Erwidrmgeschwindigkeiten realisiert. Abbildung 16 zeigt die
schematische Darstellung des Zeit-Temperaturverlaufs. Das einstufige Erwidrmen
erfolgte aus dem Gusszustand direkt auf die Haltetemperatur. Die
Erwiarmgeschwindigkeit wurde zwischen 0,01 K/s und 1K/s variiert. Fiir den
zweistufigen Prozess wurde vor dem Erwidrmen auf Haltetemperatur eine zusatzliche
Wirmebehandlung von 10 h bei 200 °C durchgefiihrt. Dieser Warmebehandlungsschritt
sollte die Bildung von Mg-Si(-Cu)-Vorstufen ermdglichen. Diese Vorstufen
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ausscheidungen dienen den Dispersoiden bei den folgenden Prozessen als Keimstellen
fir eine heterogene Ausscheidung. Die anschlieBende Erwdrmung wurde ebenfalls

zwischen 0,01 und 1 K/s variiert.

Erwarmen Halten Abkiihlen
:_4.1 Identifizierung/ -;l 5 Dispersoid angepasste :_(e_rggn;eﬁd)_ T I
ICharakterisierung: |: Wirmebehandlung: 14.1 Identifizierung/ |
lin situ ( 1072 K/s): DSC :I ex situ (370 °C, 400 °C, 430 °C, I Charakterisierung :

1ex situ (102 KJs): EC, #1550 °C, 0 bis 100 h): EC, Hirte,
T 1LM, REM, TEM |: LM, REM, TEM

| I
14.2 Kinetik: i

lin situ (10 bis 2 K/s): !
IDSC, LFA

Lin situ (107 K/s): DSC|

1ex situ (102 K/s): EC |
I |

_——— e e = = = = = ]

Gusszustand homogenisierter Zustand ¢——»

Abbildung 15: Untersuchungsumfang und -methoden.

A) B)
400 °C 0,1...100 h 400 °C0,1...100 h
T T
1 K/s
T T 0,01 K/s
200°C 10h
Gusszustand t ——» | Gusszustand { ———

Abbildung 16: Schematischer Zeit-Temperatur-Verlauf fiir die Variation der Erwirm-
geschwindigkeit. A) Einstufiges Erwdrmen mit 1 K/s bzw. 0,01 K/s und B) zweistufiges
Erwarmen mit 1 K/s bzw. 0,01 K/s.
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Wiirmebehandlung Leitfihigkeitsmessung / Hirtepriifung

Die (Wirbelstrom-) Leitfahigkeitsmessung (EC) sowie die Hértepriifung der Proben
erfolgte jeweils vor und nach der Warmebehandlung im Kammerofen CARBOLITE CWF
1100. Unmittelbar nach Erreichen des gewlinschten Wairmebehandlungszustands

wurden die Proben in einem Wasserbad auf Raumtemperatur abgeschreckt.

Wirmebehandlung Mikrostrukturuntersuchung

Die Wiérmebehandlung zur Mikrostrukturuntersuchung (LM, REM, TEM, EDX) des
Erwirmens wurde in einem Dilatometer BAEHR DIL 805A/D durchgefiihrt. Die Dilato-
meterproben wurden mit den Maflen @ 5 mm x 10 mm gefertigt. Zur Temperatur-
regelung wurden Thermoelemente (Typ-S, @ 0,1 mm) auf die Oberfliche geschweil3t.
Die Wirmebehandlung erfolgte jeweils durch Erwdrmen mit 0,01 K/s auf eine
bestimmte Temperatur. Nach Erreichen der erforderlichen Temperatur wurde eine

Gasabschreckung auf Raumtemperatur im Gasdiisenfeld mit He vorgenommen.

Fiir die Mikrostrukturuntersuchung wéhrend der isothermen Wérmebehandlung kamen
iiberwiegend dieselben Proben zum FEinsatz, die auch fiir die ex-situ Leitfdhigkeits-
messung (Wirbelstrom-) verwendet wurden (Wirmebehandlung im Kammerofen,
Abschreckung auf Raumtemperatur im Wasserbad). Einige gekennzeichnete angepasste
Wiérmebehandlungen erfolgten auch im Dilatometer mit Dilatometerproben und He-
Gasabschreckung. Dort wurden die Proben entsprechend einem industriellen Erwédrmen
von Gussbolzen wie folgt erwédrmt: 20 bis 290 °C mit 0,03 K/s, 290 bis 350 °C mit
0,012 K/s, 350 bis 390 °C mit 0,0056 K/s und 390 bis 400 °C mit 0,0028 K/s. Diese
Wirmebehandlung wird an der entsprechenden Textstelle als ,nichtlinear mit

durchschnittlich 0,01 K/s* bezeichnet.
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3.3 Differential Scanning Calorimetry

Versuchsbeschreibung

Zur Untersuchung des Ausscheidungsverhalten beim Erwidrmen wurden in-situ
Differential Scanning Calorimetry (DSC) Messungen durchgefiihrt. Die Kinetik der
auftretenden Ausscheidungs- und Auflésungsvorginge wurde in einem Bereich von 10
bis 2 K/s untersucht. Dazu wurden drei verschiedene DSC-Gerédte mit unterschiedlichen
Scanratenbereichen und Probendimensionen genutzt (siche Tabelle 5). Als Referenz
wurden Proben aus hochreinem Aluminium (Al 5N5) mit denselben Dimensionen ver-
wendet. Die Massen von Probe und Referenz wurden auf Am < 0,1 % angeglichen. Dies

erfolgte durch vorsichtiges Bearbeiten der Probe mit Schleifpapier (300er Kérnung).

Alle Proben einschlieBlich Referenzproben wurden mit Standard-Aluminiumtiegeln
umschlossen. Durch die Verwendung von Tiegeln wird sichergestellt, dass die Strah-
lungseigenschaften von Probe und Referenz durch Verfarbungen der Probe bei hohen
Temperaturen vergleichbar bleiben [73]. Gerdtebedingte Einfliisse auf das Wiarme-
stromsignal wurden beriicksichtigt, indem nach jeder Probenmessung eine Basislinie
mit zwei Referenzproben gemessen wurde. Weitere Details zur Versuchsdurchfiihrung
sind bei [73—76] angegeben. Die anschlieBende Basislinienkorrektur und weitere Schrit-
te der Datenauswertung erfolgten mit der Analysesoftware ORIGINPRO 2018G
(v9.5.0.193).

Auswertung
Abbildung 17 zeigt die Datenauswertung und Mittelwertbildung von DSC-Messungen,
wie sie in gleicher Art und Weise fiir alle Messungen angewandt wurden. Zur

Bereinigung des geritespezifischen Fehlers wurde zunichst fiir jede Messung aus dem

Tabelle 5: Verwendete DSC-Gerite mit Scanratenbereich, Probendimensionen und Anzahl
der durchgefiihrten Versuche je Scanrate.

DSC-Gerit Scanrate T Probendimension Anzahl Versuche
Hersteller/Typ in K/s (Masse) je Scanrate

0 13,8 mm x 60,5 mm
Setaram / C600 0,001 (= 24.000 mg) 2
Setaram / (0,003) @ 6 mmx 21,65 mm 6 (Al Mn0,5Mg0,5)/
Sensys oder 121 DSC 0,01 ... 0,1 (= 1.700 mg) 2 (A1 Mn0,5)
PerkinElmer / 032 06,4 mmx 1 mm 6
DSC 8500 o (=72 mg)
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Wirmestromsignal von Probemessung und Basislinie die Differenz AQ gebildet (siche
Abbildung 17A). Durch das Teilen der Wirmestromdifferenz AQ mit der Probenmasse
mund der Scanrate bzw. Erwirmgeschwindigkeit 7 kann die spezifische Exzesswirme-
kapazitit ex. ¢, berechnet werden [73]:

A9 )

ex.c, = —
PomT

Abbildung 17B zeigt die berechneten ex. ¢, von sechs Einzelmessungen mit jeweils
einer neuen Probe. Trotz sorgfiltiger Durchfithrung der DSC-Versuche und
Basislinienkorrektur ist es moglich, dass innerhalb einer Messserie (gleicher Werkstoff,
selbe Scanrate T') die Ergebnisse eine gewisse Streuung aufweisen. Dies kann

verschiedene Ursachen haben:

1. das Rauschen des Messsignals;
2. kleine Anderungen der Versuchsparameter/Umgebungsbedingungen, durch
a. Anderung der Probenposition in der Messzelle (und Ofendeckelposition
des PerkinElmer 8500 DSC [77])
b. Anderungen am und um das Messgerit (z. B. durch Vereisung, Anderung
des Raumklimas, der Kiihlertemperatur)
c. unterschiedliche Probenmassen und
3. Inhomogenitit des Werkstoffs (z. B. Makroseigerungen). Da es sich beim
Versuchsmaterial um nicht homogenisiertes Gussmaterial handelt, treten
eventuell lokale Unterschiede der Elementkonzentrationen auf. Diese
Seigerungen konnen so zu Unterschieden sowohl der absoluten Warmekapazitét

C, als auch in der Intensitit der Reaktionen fiihren

Unter der Annahme, dass diese Einflussfaktoren eine stochastische Streuung der
Ergebnisse um einen ,,wahren* Wert verursachen, konnen diese durch eine hinreichend
groBe Anzahl an Versuchen weitgehend kompensiert werden. Daher wird aus mehren
Einzelmessungen anschlieBend der Mittelwert berechnet. Die Spannweite (eX. ¢pmax
- €X. Cp,min) bzw. Standardabweichung (bei mindestens sechs Messungen) wird als graue

Flache um die Mittelwert dargestellt (siche Abbildung 17C).
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In Abbildung 17B ist zu erkennen, dass der Mittelwert der ex. ¢, Kurven zu Beginn der
Messung (7 < 50 °C) im negativen Bereich liegt. Es ist anzunehmen, dass bei diesen
geringen Temperaturen noch keine Reaktionen stattfinden. Die Differenz folgt
vermutlich iiberwiegend aus den unterschiedlichen Warmekapazititen zwischen der
Legierung und der Reinaluminium Referenz [78] und wird durch eine vertikale Ver-

schiebung der Kurve bis auf das Nullniveau ausgeglichen (vgl. Abbildung 17B und C).

In Abbildung 17 wird durch jeweils eine horizontale gestrichelte Linie innerhalb des
DSC-Diagramms das Nullniveau der DSC-Messung markiert. Ein Verlauf der DSC-
Kurve oberhalb dieser Linie (positives ex. cp) bedeutet, dass endotherme (Auflésungs-)

Reaktionen dominieren. Demensprechend bedeutet ein Verlauf der DSC-Kurve

A) 12 e Al Mn0,5Mg0,5 B) 02 Versuch Nr. l---2
mwl " Al 5N5
—_— AQ
[ ol
0
0k
Mittelwert
_6 1 1 1 _0.2 1 1 1
0 200 400 °C 600 0 200 400 °C 600
0) 7 —— T ———
0.2r
J .
I oK Standardabweichung

Mittelwert

200 400 °C 600
7T ———»

Abbildung 17: Datenauswertung anhand einer in-situ DSC-Messung von Al Mn0,5Mg0,5
(Gusszustand) und der Referenz Al 5SN5, wéhrend des Erwidrmens mit 0,01 K/s. Die
Datenauswertung besteht aus A) der Berechnung der Kurve AQ durch Subtraktion der
Wirmestromsignale von Probe und Referenz; B) der Berechnung der spezifische Exzess-
wirmekapazititsdifferenz ex. ¢, durch Division von AQ durch Scanrate 7 und Probenmasse m
(hier werden Ergebnisse von 6 Einzelmessungen gezeigt); und C) der Berechnung des
Mittelwertes und der Standardabweichung der Einzelmessungen, sowie der vertikalen
Verschiebung des Mittelwertes auf das Nullniveau (gestrichelte Nulllinie).
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unterhalb dieser Linie (negatives ex. cp), dass exotherme (Ausscheidungs-) Reaktionen
dominieren [79]. Fiir die Interpretation der DSC-Ergebnisse ist wichtig, dass das DSC-
Messsignal immer das Summensignal aller stattfindenden Reaktion darstellt. Das heif3t,
dass ein Peak der DSC-Kurve nicht unbedingt das Maximum einer bestimmten
mikrostrukturellen Anderung z. B. Ausscheidung einer bestimmten Phase aufzeigt [75].
Moglicherweise wird das Maximum der Ausscheidungsreaktion durch eine

Auflosungsreaktion liberlagert und erscheint deshalb weniger stark ausgepragt.
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3.4 Bestimmung der elektrischen Leitfihigkeit mittels Wirbelstrompriifung
Die Wirbelstrompriifung ist ein zerstorungsfreies Priifverfahren zur Bestimmung der
elektrischen Leitfdhigkeit o, bei dessen Durchfithrung in dieser Arbeit die Norm

DIN EN 2004-1 angewendet wurde. Alle Abweichungen von der Norm sind angegeben.

Zur Priifung wurde ein Wirbelstrommessgerdt SIGMASCOPE SMP1A der Firma FISCHER
genutzt. Die absolute Auflosung des Messgerits betrdagt 0,01 MS/m mit einer relativen
Messunsicherheit von + 1 % (Herstellerangaben). Fiir alle Messungen wurde eine Sonde
0 14 mm mit einer Testfrequenz von 60 kHz verwendet. Die Justierung des Messgerites
erfolgte zu Beginn jeder Messserie mit Hilfe von Vergleichsproben aus Aluminium
(34,04 MS/m) und Kupfer (58,35 MS/m). Die Proben fiir die Wirbelstrommessung
wurden mit den Maflen @ 15 mm x 2mm gefertigt. Entgegen der Norm ist der Tastkopf
somit ndher als § mm vom Rand entfernt. Der sich daraus ergebende systematischer
Messfehler wurde in Vorversuchen ermittelt und betriagt etwa + 5 %. Die Messung einer
Probe wurde jeweils sechsmal wiederholt. AnschlieBend wurden Mittelwert und
Standardabweichung berechnet, welche jedoch in allen Fillen geringer war als die

relative Messunsicherheit des Messgeriits.

3.5 Hirtepriifung

Um den Einfluss der Mikrostruktur auf die mechanischen Eigenschaften der Werkstoffe
zu untersuchen, wurden Hartepriifungen nach VICKERS durchgefiihrt. Hierflir wurde ein
Hérteprifer WOLPERT DIATRONIC 2 RC verwendet. Die Priifung erfolgte nach
DIN EN ISO 6507-1 mit einer Priitkraft von 98,067 N (HV10). Die Hértepriifung wurde
an jeder Probe mindestens sechsmal anhand von gleichmdBlig verteilten Hérte-
eindriicken wiederholt. AnschlieBend wurden Mittelwert und Standardabweichung

berechnet.
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3.6 Bestimmung der Temperaturleitfihigkeit mittels Laser Flash Analyse

3.6.1 Versuchsbeschreibung

Die Laser Flash Analyse (LFA) ist ein beriihrungsloses Messverfahren mit dessen Hilfe
die Temperaturleitfdhigkeit o in Abhangigkeit von der Temperatur 7" bestimmt werden
kann. Die LFA wurde erstmals von PARKER et al. (1961) [80] beschrieben und wurde
iiber die Jahre als gingigen Methode zur Bestimmung der thermischen Leitfahigkeit
bzw. Wairmeleitfahigkeit von Festkorpern, Pulvern und auch Fliissigkeiten

weiterentwickelt [81].

Abbildung 18 zeigt den schematischen Aufbau eines modernen LFA-Messsystems. Die
zu untersuchende Probe’ befindet sich in einem Schutzrohr aus feuerfester Keramik, die
mit Heizelementen umgeben ist. Durch ein probennahes Thermoelement wird die
Temperatur der Probe kontrolliert. Eine Lichtquelle erzeugt einen kurzen Lichtpuls,
welcher auf eine der Stirnflachen der Probe gelenkt wird. Durch den Energieeintrag wird
die Oberflache der Probe erwédrmt. Dadurch entsteht ein Temperaturgradient zwischen
den beiden Stirnflichen der Probe. In axialer Richtung zur Lichtquelle ist ein Infrarot-
(IR-) Detektor angeordnet. Der Temperaturgradient in der Probe fiihrt zu einer
zeitabhéngigen Erwidrmung der dem IR-Detektor zugewandten Probenfliche. Diese
Erwiarmung wird vom IR-Detektor erfasst und zur Bestimmung der thermischen

Leitfahigkeit verwendet (sieche Kapitel 3.6.2).

Die Prifung zur Bestimmung der Temperaturleitfahigkeit mittels LFA ist fiir
verschiedene Werkstoffe in den jeweiligen Normen ASTM E 1461, ASTM E 2585,
DIN EN 821-2, DIN 30905, ISO 22007-4, ISO 18755 und ISO 13826 festgelegt. Sie
sind die Basis der Herstellerrichtlinien, welche die Grundlage fiir die hier beschriebene
Durchfiihrung darstellt. Fiir die in-situ LFA-Messungen kam das Messsystem LFA 467
HT HYPERFLASH der Firma NETZSCH GERATEBAU GMBH (infolge NETZSCH genannt)
zum Einsatz. Das verwendete System ist mit einer Xenonblitzlampe (Lichtquelle),
einem LN»-gekiihltem InSb-Infrarot(IR)-Detektor und vier in Reihe geschalteten mit

Platindraht umwickelten Aluminiumoxid-Ofen ausgestattet. Da jedoch nur einer der vier

5 typischerweise flache, zylindrische / quadratische Proben, bei pulverformigen oder fliissigen Proben in einem
speziellen Probenhalter
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Tabelle 6: Technische Parameter der LFA 467 HT HyperFlash (Angaben NETZSCH).

Raumtemperatur bis 1250 °C

Temperaturbereich (Ofentemperatur 1500 °C)

} inert, oxidierend, statisch, dynamisch
Atmosphére Vakuum 10-4 mbar
Heizrate 50 K/min

Xenon-Blitzlampe

Pulsenergie bis 10 J/Puls
Pulsbreite: 20 us ... 1200 ps

Messzeit (Datenerfassung)

Ims...120s

Messbereich Temperaturleitfahigkeit a

0,01 mm2/s ... 1000 mm2/s

Messbereich Warmeleitfahigkeit A

0,1 W/(m K) ... 2000 W/(m K)

Probengeometrie

runde und quadratische Proben
010 mm, @ 12,7 mm, o 10 mm

Ofen aktiv geregelt wird, kam nur ein Ofen zum Einsatz. Die Regelung der

Ofentemperatur erfolgt durch ein Thermoelement (Typ S), das sich auBerhalb des

Ofenraumes unmittelbar hinter dem Schutzrohr auf Hohe der Probe befindet.

Die Herstellerangaben der wichtigsten technischen Parameter sind in Tabelle 6 ange-

geben. Im klassischen Anwendungsfall wird das Messsystem fiir die Bestimmung der

thermischen Leitfdahigkeit im isothermen Betrieb verwendet. Fiir diese Betriebsart stand

die Software NETZSCH LFA-MESSUNG (Version 7.1.0) zur Verfiigung. Um auch wih-

rend des Erwidrmens bzw. Abkihlens Messwerte zu erhalten und um somit in-situ Ver-

anderungen der thermischen Leitfahigkeit bestimmen zu konnen, wurde fiir diese Arbeit

Detektor
O O .
Schutzrohr
[ ] [ ]
. @ ]
Proben
rme. @ (]
thermo Probe
element ¢ ®
g L Heiz-
o @— clement/
Ofen
. .
Licht-
quelle

Abbildung 18: Funktionsweise und Aufbau einer Laser Flash Analyse Einheit. [82]
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eine Softwareerweiterung eingesetzt. Diese zeichnet sich durch einen hoheren
Funktionsumfang aus und ermoglicht unter anderem auch, hhere Erwarm- und Abkiihl-
geschwindigkeiten zu realisieren. Da jedoch Auswirkungen auf die Hardware nur
schwer abzuschitzen sind, wurden die Raten zum Schutz des Gerites auf 60 K/min

(1 K/s) beschrinkt.

Die LFA-Proben wurden entsprechend den Herstellervorgaben fiir den Probenhalter mit
den Maflen @ 12,6 mm x 2 mm gefertigt. Wie in Gleichung (3) zu sehen ist, geht die
Probendicke bei der Berechnung von a in zweiter Potenz ein und muss daher vor den
Versuchen sorgfiltig bestimmt werden. Mittels einer Mikrometerschraube (2 pm)
wurde dazu an mindestens 6 Stellen {iber dem gesamten Querschnitt die Probendicke
gemessen und der Mittelwert errechnet. Es wurden nur Proben verwendet, deren Dicke
iiber den Querschnitt um weniger als 20 um vom Mittelwert abweichen. Die Vorder-
und Riickseiten der Aluminiumproben wurden im Anschluss durch kurze Stofe aus
einer Sprilhdose mit einer diinnen Schicht aus Graphitleitlack versehen (siehe
Abbildung 19). Das ist erforderlich, damit der Lichtimpuls der LFA moglichst gut
absorbiert wird und der IR-Detektor den Temperaturanstieg erfassen kann. Der
Probenhalter besteht aus einem Probenaufnehmer mit drei schmalen Auflageflachen und
einem Gegenhalter. Diese Bestandteile sind aus drucklos gesintertem Siliciumcarbid

(SSiC) gefertigt.

Die Messung erfolgte unter einer Ar-Schutzatmosphire, um eine Reaktion der Graphit-
schicht mit dem Luftsauerstoff zu verhindern. Dazu wurde mit der integrierten Vakuum-
pumpe zunéchst die Messzelle evakuiert und anschlieBend mit Ar geflutet. Wahrend der

Messung wurde die Messzelle mit einem kontinuierlichen Ar-Gasstrom von 20 ml/min

.mm 'l! ; I2
bl

Abbildung 19: Aluminium LFA-Probe (A: blank, B: mit Graphitschicht) und C)
Probenhalter.
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gesplilt. Die Temperaturregulierung der messrelevanten Gerdtekomponenten erfolgte
durch eine externe Fliissigkeitskiihlung. Um die Bildung von Kondenswasser an den
Gerdtekomponenten auch bei erhohter Raumtemperatur zu vermeiden, wurde die

Kiihlertemperatur auf 30 °C festgelegt.

3.6.2 Signalerfassung und -auswertung

Die Abbildung 20 zeigt die Pulsspannung der Xenonblitzlampe und die entsprechende
Detektorspannung der LFA bei der Messung einer Reinaluminium-Probe (Al 5N5) bei
einer Temperatur von 400 °C. Die Auswertung der Detektordaten wird anhand eines
Kurvenfits vorgenommen. Bei einer sehr gut leitenden, diinnen Probe konnen Verluste
durch den Rand der Probe vernachldssigt werden. Um den Rechenaufwand zu

verringern, erfolgte daher das Fitten nach dem Modell von COWAN, welches lediglich

A) 8r B) 8
\V4 \V4 theoretischer adiabatischer Verlauf
I 6F or T ——
I =)
U 4t U 4t ﬁ
N \ ol Puls ZE
\
op-- , - Op——y---c----- -
-0,2 0,0 0,2 04 ms 0,6 -50 07, 50 100 ms 150
{————— [ ————

Abbildung 20: A) Pulsspannung U der Xenonblitzlampe und B) Detektorspannung U beim
Schuss auf eine Reinaluminium-Probe (400 °C). Messsignal (rot) und Cowan-Fit (blau) sind
bereits durch einen Geradeausgleich angepasst.
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Abbildung 21: Schematischer Geradenausgleich der Rohmessdaten zur Kompensation der
Erwédrmung durch die Ofentemperatur.
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die Strahlungsverluste an zwei Oberfldachen (d. h. an den Deckflachen der zylindrischen
Probe) beriicksichtigt [83]. Dieser Fit setzt jedoch voraus, dass AT ausschlieBlich durch
einen kurzen Energieimpuls (Af < f) verursacht wird, d. h. die Probe sich ansonsten in
einem isothermen Zustand befindet. Da jedoch die Versuche in-situ wihrend des
Erwéirmens und somit nicht isotherm erfolgten, wurde das Messsignal vor dem Fit durch
einen Geradenausgleich angepasst (siche Abbildung 21). Das bedeutet, dass fiir die

Durchfiihrung von in-situ Messungen nur lineare #-7-Verldufe zuldssig sind.

Aus dem durch Geradenausgleich angepassten und gefitteten Messsignal kann

anschlieBend die Temperaturleitfahigkeit a nach [84] wie folgt berechnet werden:

2

a~ 0139 — (3)
t1/2

Dabei ist die Halbzeit #;, die Zeit, die benotigt wird, um die Hélfte der maximalen
Temperaturanderung ATmax zu erreichen. #12 kann, wie in Abbildung 20B gezeigt, aus
der gefitteten Detektorantwort bestimmt werden. Der Geradenausgleich, der Fit und die
Berechnung der Temperaturleitfahigkeit wurden mit der Standardauswertungssoftware
NETZSCH LFA-ANALYSIS (Version 7.10) durchgefiihrt. Abbildung 27A zeigt die auf
diese Weise experimentell ermittelten Temperaturleitfahigkeitsmessdaten von
Al Mn0,5Mg0,5 (Gusszustand) und von Al 5N5 in-situ beim Erwidrmen mit 0,01 K/s.
Weitere Anpassungen und Berechnungen wurden mit der Analysesoftware ORIGINPRO

2018G durchgefiihrt.
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3.6.3 Herausforderungen bei kontinuierlichen Erwirmversuchen mittels

Laser Flash Analyse
Minimaler Schussabstand
Eine Beschriankung hinsichtlich der Anzahl an Messpunkten in einem bestimmten
Zeitintervall ist durch den minimalen Schussabstand s gegeben. Dieser betragt fiir die
verwendeten Schussparameter etwa 40 s und wird durch eine Abfolge notwendiger

Schritte bis zur Schussauslosung verursacht:

e Laden des Blitzlampenkondensators

e Uberpriifung der Spannungsstabilitit

e Laden des Simmerkondensators

e Simmern® der Blitzlampe und Schussauslésen

e Aufnahme und Verarbeitung der Daten.

Der Einfluss des minimalen Schussabstands wirkt sich insbesondere auf Versuche mit
Erwirmgeschwindigkeit von > 0,1 K/s aus. Bei kontinuierlicher Erwdrmung mit 1 K/s
werden beispielsweise, aufgrund des Schussabstands, die Schiisse in Temperatur-
schritten AT von etwa 40 K ausgelost (sieche Abbildung 22A). Dadurch entsteht ein
erheblicher Informationsverlust, der zu Fehlinterpretationen fithren kann und die

Analyse und Bearbeitung (z. B. Ableitung) der Daten erschwert bzw. unmdglich macht.
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Abbildung 22: In-situ Messung der Temperaturleitfdhigkeit von Al Mn0,5Mg0,5 wihrend

des Erwidrmens aus dem Gusszustand mit 1 K/s. A) Eine Einzelmessung und B) neun
Einzelmessungen mit jeweils um 5 K verschobenen Starttemperaturen.

6 Simmern bezeichnet das DurchflieBen der Blitzlampe mit einem geringen Strom unmittelbar vor Entladung des
Blitzlampenkondensators. Dies dient der Verldngerung der Blitzlampenlebensdauer und der Stabilisierung der
Pulsenergie.
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Fiir eine ausreichende Auflosung wird deshalb eine Schussdichte von einem Schuss
mindestens alle 5 K angestrebt. Dies wurde durch eine bis zu neunfachen Wiederholung
des Versuchs mit Einsatz jeweils einer neuen Probe und Verschiebung der

Starttemperatur um jeweils 5 K realisiert (siche Abbildung 22B).

Temperaturkontrolle

Wihrend der Ausfilhrung von Messungen zeichnet das Messsystem sowohl die
Probentemperaturen als auch die Ofentemperaturen auf. Die Probentemperatur wird
anhand des Messwerts des probennahen Thermoelements (Ofentemperatur) durch eine
gerdteinterne Kalibrierfunktion berechnet. Die aktive Regelung der Temperatur erfolgt
in der verwendeten Softwareerweiterung — im Gegensatz zur Standardsoftware —
ausschlieBlich liber die Ofentemperatur. Wie in Abbildung 23A dargestellt, entsteht
dadurch in Abhingigkeit von der Ofentemperatur eine immer groer werdende
Temperaturdifferenz AT zwischen Probe und Ofen. Daraus ergeben sich zwei Heraus-
forderungen, die bei der Programmierung der Versuche beachtet werden miissen. Zum
einen musste die programmierte Ofentemperatur 7ofen nach Gleichung (4) angepasst
werden, um bei der Messung die gewlinschte Probentemperatur 7probe Zu erreichen. Soll
beispielsweise die Temperatur der Probe 500 °C (7probe) betragen, so wurde eine

Temperatur von 538 °C (Tofen) programmiert.

Toren = 1,040 - 10™* T2, . + 1,026 Tpyope — 0,881 °C 4)
A) 20 B) K/s TKﬁhler =30°C =i
K ) V2
ol —— 0,01K/s 1 \ E
I - = = 0,1K/s 0.1 F T
_20 LN s e e e IK/S | 0’01 B _ m
AT Probe I
-40 | -0,01 |---| - &
k>
-60 F -0,1 f y - 5
1 TKiihlcr - %
-80 1 1 1 1 - -"|"-"""; ------- 1 _ I""<
0 200 400 600 °C 800 0 200 400 °C 600
TOfen — TProbe_’

Abbildung 23: Temperaturkontrolle bei der Verwendung der Softwareerweiterung A)
Temperaturdifferenz AT zwischen Probentemperatur und Ofentemperatur bei verschiedenen
Erwiarmgeschwindigkeiten, B) Stabilitidt und Leistung verschiedener Erwdrm- und Abkiihl-
geschwindigkeiten.
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Zum anderen nimmt die resultierende Erwarm- bzw. Abkiihlgeschwindigkeit der Probe
mit zunehmender Temperatur ab. Auch diese musste deshalb bei der Programmierung

der Versuche entsprechend Gleichung (5) angeglichen werden.

TOfen =11 TProbe ()

Stabilitit und Leistung der Ofen der LFA467 HT fiir verschiedenen Erwirm- und
Abkiihlraten sind in Abbildung 23B dargestellt. Beim Erwdrmen von Raumtemperatur
bis 700 °C (Ofentemperatur) zeigt sich eine hohe Stabilitit der untersuchten
Erwarmgeschwindigkeit. Fiir Abkiihlvorgénge, die schneller als -0,01 K/s ablaufen,
reicht die Leistung jedoch nicht aus, um das Messsystem linear auf Raumtemperatur zu
kiihlen. Eine Verringerung der Temperatur des externen Kiihlers von 30 °C auf 5 °C

bewirkt nur eine geringe Beschleunigung des Abkiihlvorgangs.

Temperaturkalibrierung

Wie im Vorfeld erldutert, wird die LFA im klassischen Anwendungsfall im isothermen
Zustand des Messsystems eingesetzt. Zu Beginn einer Messung bzw. vor Ausldsen eines
Schusses wird — bei Messungen in der Standardsoftware — ein Gleichgewichtskriterium
abgefragt, das eine Temperaturdnderung nur in engen Grenzen von 0,5 K/30 s (Grund-
einstellung) erlaubt. Die vom Hersteller eingestellte Kalibrierfunktion zur Bestimmung

der Probentemperatur ist auf diesen Zustand abgestimmt.

Das Thermoelement zur Messung der Ofentemperatur befindet sich nicht im
unmittelbaren Kontakt mit der Probe (siche Abbildung 18). Insbesondere bei schnellen
Temperaturdnderungen bewirken der Abstand zwischen Thermoelement und Probe,
aber auch die Wirmekapazitit und -leitfdhigkeit der Probe ein verzdgertes Erwédrmen
des Probenkdrpers (,,thermal lag®). Das heifit, die durch das Gerdt gemessene
Temperatur entspricht nicht unbedingt der tatsdchlichen Probentemperatur. Dies macht

eine von der Erwdrmgeschwindigkeit abhdngige Temperaturkorrektur notwendig.

BLUMM et al. schlagen fiir eine isotherme Kalibrierung die Messung der Curie-
Umwandlungstemperatur vor [85]. Jedoch werden dort keine Angaben zur Anwendbar-
keit bei unterschiedlichen Erwirmgeschwindigkeiten gegeben. In Anlehnung zur

Temperaturkalibrierung von DSC-Gerédten [86] wurde hier deshalb die Kalibrierung
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durch das Schmelzen von Substanzen mit bekannter Schmelztemperatur eingefiihrt. Die
Schmelztemperatur ist unabhéngig von der Heizrate [87]. Beim Ausldsen eines
Lichtblitzes nahe der Schmelztemperatur wird die Energie des Lichtimpulses ganz oder
teilweise fiir die Schmelzenthalpie benétigt. Dabei bleibt die Temperatur der Probe
konstant oder éndert sich nur geringfiigig, was in der Anderung des charakteristischen

Detektorsignals der LFA sichtbar wird.

Fiir die Temperaturkalibrierung wurde eine spezielle LFA-Kalibrierprobe entwickelt
(siehe Abbildung 24). Diese bestand aus einer Standard LFA-Probe @ 12,6 mm x 2 mm
aus Al SNS mit einer axialen Senkbohrung @ 8 mm x 0,5 mm und einem Deckel aus
ALS5NS 0 12,6 mm x 0,6 mm. Die Senkbohrung wurde mit feinen Indium-Spinen
gefiillt und durch loses Auflegen des Deckels verschlossen. Dabei ist darauf zu achten,
dass der Deckel vollflichig die Probe berithrt und dadurch ein gleichmiBiger
Wirmeaustausch durch Warmeleitung ermdglicht wird. Die Oberseite des Deckels und
die Unterseite der préparierten LFA-Probe wurden anschlieBend mit einer diinnen
Graphitschicht liberzogen. Als Probenhalter kam ein Standardprobenhalter mit Gegen-

halter zum Einsatz.

Die anschlieBende Kalibriermessung der Probe mit der LFA erfolgte von einigen Kelvin
unterhalb bis einigen Kelvin oberhalb der Schmelztemperatur von Indium. Das binére
Phasendiagramm Al-In zeigt keine Reaktionen im relevanten Temperaturbereich bis
165 °C [88]. Dabei wurden Erwirmgeschwindigkeiten 7" von 0,003 bis 0,1 K/s
untersucht. Die daraus resultierenden Messkurven der relativen Detektorspannung
Upeak / Umax werden in Abbildung 25A gezeigt. Umax ist die obere Grenzspannung des
IR-Detektors und Upeak die durch den Lichtimpuls hervorgerufene hochste Spannung.
Das Verhiéltnis Upeak / Umax geht gegen Null, wenn keine Peak-Spannung auftritt, also
samtliche Energie fiir das Schmelzen von In bendtigt wird. Aus den Messungen ergeben
sich Kurven, die den charakteristischen Schmelzpeak von Indium zeigen. Gut zu
erkennen ist, dass sich die Peaklage mit steigender Erwirmgeschwindigkeit 7 durch den
,thermal lag* zu hoheren Temperaturen verschiebt. Die Auswertung der Kurven erfolgte
anhand der Onset-Temperaturen 7Tonset der Schmelzpeaks. Diese wurde mittels

Tangentenverfahren bestimmt.
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Alle so bestimmten Tonset sind iiber der Erwdrmgeschwindigkeit 7" in Abbildung 25B
dargestellt. Fiir die kleinste Rate von 7'=0,003 K/s betrigt Tonset = 153,8 °C, mit
zunehmender Erwarmgeschwindigkeit steigt Tonsec auf 157,8 °C an. Der Anstieg von
Tonset kann durch einen linearen Fit ermittelt werden und macht etwa 40,5 s aus. Das
bedeutet, dass der thermal lag fiir 7= 1 K/s etwa 40,5 K betriigt. Der Schnittpunkt des
linearen Fit mit der y-Achse ist die Schmelztemperatur fiir den Gleichgewichtszustand
T =0 K/s und nimmt einen Wert von 153,8 °C an. Die als Standard festgelegte Schmelz-
temperatur von Indium wird bei [89] mit 156,5985 °C (429,7485 K) angegeben, woraus
sich eine von T unabhingige Temperaturdifferenz AT von =2,8 K ergibt. Alle
Temperaturen der LFA-Messungen wurden mit einer entsprechenden Ausgleichs-

funktion korrigiert.

Fiir die Uberpriifung der Temperaturkalibrierung wurden Temperaturleitfihigkeits-
messungen von Reinaluminium (Al 5NS5) vor und nach der Temperaturkalibrierung in
Abhingigkeit von der Erwirmgeschwindigkeit 7' miteinander verglichen. Abbildung 26
zeigt die Leitfahigkeitsdifferenz Aa, die aus der Temperaturleitfahigkeit a von Al SNS5
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Abbildung 24: LFA-Kalibrierprobe aus Aluminium gefiillt mit Indium-Spénen.
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Abbildung 25: A) relative Detektorspannung Upeak/ Umax und B) Onsettemperatur 7onset beim
In-Schmelzversuch mit unterschiedlichen Heizraten 7.
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beim kontinuierlichen Erwirmen mit unterschiedlichen Erwirmgeschwindigkeiten 7
und mit 7= 0,01 K/s (Aa = a1 — ao01kss) gebildet wird. Die Erwirmgeschwindigkeit
0,01 K/s wurde gewahlt, da diese relativ nahe am Gleichgewichtszustand liegt und dort
vermutlich kein thermal lag auftritt. AuBBerdem ergaben die Ergebnisse einer Vielzahl
von Versuchen eine sichere Datenlage. Die Ergebnisse vor der Temperaturkorrektur
sind in Abbildung 26A dargestellt: Mit steigendem 7 nimmt auch die Temperatur-
leitfahigkeitsdifferenz Aa bis etwa 3 mm?/s bei 1 K/s zu. Durch die Temperatur-
kalibrierung, Abbildung 26B, wurde die Differenz zwischen aiks und oo,01 ks auf

1 mm?/s reduziert.

3.6.4 Umrechnung der Temperaturleitfihigkeit in elektrische Leitfahigkeit

Fiir die weitere Auswertung wurde eine Umrechnung der Temperaturleitfdhigkeit in die
elektrische Leitfahigkeit notwendig. Dafiir sprechen zwei Griinde: Erstens ist die
elektrische Leitfdhigkeit der Legierung Al Mn0,5Mg0,5 von besonderem Interesse, da
sie fiir den Einsatz in elektrischen Verbindungen verwendet werden soll. Zweitens
wurde die Anderung der elektrischen Leitfihigkeit bei der Homogenisierung in
Al-Mn-Si(-Mg)-Legierungen in mehreren bereits veroffentlichten  ex-situ
Untersuchungen beschrieben [8, 38, 47, 90-93], wodurch eine bessere Vergleichbarkeit
mit der Literatur moglich wird. Publikationen, in denen der Einfluss der

Homogenisierung auf die Temperaturleitfahigkeit beschrieben wird, sind gegenwirtig

nicht bekannt.
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Abbildung 26: Differenz der Temperaturleitfdhigkeit Ao von AISNS zwischen Erwédrmen
mit verschiedenen Heizraten 7 und 0,01 K/s A) vor der Temperaturkorrektur und B) danach.
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Der enge Zusammenhang zwischen der elektrischen Leitfdhigkeite und der
Wiarmeleitfahigkeit 4 in Metallen, wurde erstmals 1853 durch WIEDEMANN und FRANZ
beschrieben [94]. Nach dem Wiedemann-Franzschen Gesetz ist das Verhiltnis der
Wirmeleitfahigkeit A und der elektrischen Leitfahigkeit o proportional zur Temperatur
T (in K) [95]. Die Proportionalititskonstante wird als Lorenz-Zahl L bezeichnet und
betriigt etwa zwischen 1,65 und 2,45 - 10 WQK [96].

ALt (6)
o
Die Wirmeleitfahigkeit A ist definiert als:
A=apcy (7)
Sodass aus (6) und (7) fiir die elektrische Leitfahigkeit ¢ folgt:

AP PR ®)

oM == T

Diese Umrechnung birgt das Problem, dass die Dichte p(T), die Warmekapazitit cp(T)
sowie die Lorenzzahl L(T) fiir die Legierung Al Mn0,5Mg0,5 nicht exakt bekannt sind.
Daher wurde vereinfachend angenommen, dass sich die Verhéltnisse p - ¢,/ L zwischen
der Al-Legierung Al Mn0,5Mg0,5 und Reinaluminium Al 5N5 nur geringfiigig unter-
scheiden. Fiir die Berechnung der Temperaturleitfahigkeit der untersuchten Legierung
oAl Mno,5Mg0,5 kann daher folgende Verhiltnisgleichung aufgestellt werden:

a1 mno,smgo,s(T)
Ga1 Mno,smgos(T) = T;Az(ﬁ) o4(T)

)

aal und o1 sind dabei die temperaturabhingigen Leitfdhigkeiten fiir Al SNS5. Fiir oa
wurden Literaturangaben [97, 98] verwendet und durch ein Polynom dritter Ordnung
gefittet. Die aus dem Fit resultierende Gleichung (10) gilt fiir den Temperaturbereich
15 °C<T<655°C.

MS
on(T) = (242107 + 1,17 - 107*T —2,02-107°T% + 5,18 - 1077%)" — (10)
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Die Temperaturleitfahigkeit aar wurde mittels LFA experimentell ermittelt (siche
Abbildung 27A). Die relative Abweichung von 10 Messungen um eine Polynomfit-
funktion dritten Grades betrug weniger als 1 %. Gleichung (11) stellt die Fitfunktion
durch alle Messungen dar. Sie gilt 1m untersuchten Temperaturbereich
30 °C < T<550°C.

2
mm
an(T) = (97,14 = 7,44 10T + 9,23 - 107°T% = 9,63 - 107°T%) —— (11)

Die Temperaturleitfahigkeit der Legierung oaimnosmeo,5 (sieche Abbildung 27A) wurde
ebenfalls experimentell bestimmt, sodass anschlieBend mit (9) die elektrische
Leitfahigkeit oaimno,sme0,5 berechnet werden konnte. Abbildung 27B zeigt die so
ermittelte elektrische Leitfdhigkeit beim Erwédrmen von Al Mn0,5Mg0,5 aus dem
Gusszustand mit 0,01 K/s.

Die elektrische Leitfahigkeit der Legierung hingt sowohl von der Temperatur als auch
von den Ausscheidungseffekten ab. Im nichsten Schritt muss der temperaturabhéngige
Term beseitigt werden, um detaillierte Aussagen iiber die mikrostrukturellen Vorgénge
treffen zu konnen. Das heilit, dass die jeweilige temperaturabhingige elektrische

Leitfahigkeit der Legierung auf eine Referenztemperatur bezogen werden muss.

Nach der MATTHIESSENSCHEN Regel setzt sich der spezifische elektrische Widerstand
pe aus der Summe von einzelnen Streuprozessen zusammen, woraus fiir die spezifische

elektrische Leitfahigkeit o, welche der Kehrwert von p,; ist, folgendes gilt:

L (12)
o 4 O
l

Wie bereits in Kapitel 2.3.2 erldutert, werden diese Streuprozesse durch temperatur-
bedingte Atomschwingungen und Gitterfehler (z. B. Teilchen, geloste Legierungs-
elemente, Korngrenzen) verursacht. In Al-Legierungen sind es insbesondere zwei
Effekte, die einen besonders hohen Einfluss auf die elektrische Leitfahigkeit haben. Dies
ist erstens die Temperatur, die mit dem Temperaturkoeffizienten a in die Gleichung (13)
eingeht. Zweitens ist dies die Konzentration von Legierungselementen im Al-

Mischkristall C55 mit einem elementspezifischen Koeffizienten k& (bzw. Ap siehe
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Abbildung 11). Alle weiteren Streuungsursachen durch Gitterfehler werden aufgrund

des als gering angenommenen Einflusses vernachléssigt und so folgt:

1
7 = st e I 13

Dabei ist o(T) die elektrische Leitfahigkeit zu einer bestimmten Temperatur und 7p ist

die Referenztemperatur (z. B. Raumtemperatur).

Unter der Annahme, dass der temperaturabhidngige Term in einer Legierung und in
reinem Aluminium gleich grofB, der Einfluss der Legierungselemente in reinem
Aluminium jedoch nicht vorhanden ist, kann der temperaturabhingigen Term durch
Subtraktion von oaimno,smg0,5 Und oar beseitigt werden. AnschlieBend kann die Leit-

fahigkeit durch Addition von cai(70) auf eine gewiinschte Temperatur normiert werden:

1 1 1 1

_ _ n (14)
Oa1 Mno,s(Mg0,5)(T0)  Oar mnosmgo,s)(T)  0a(T)  04(To)
Aus (9) und (14) folgt fiir die elektrische Leitfahigkeit einer Al-Legierung:
-1
a1 mno,5Mg0,5(T) ) 1 1 l (15)
. To) = -1 +
o svgo,s (To) < ay (T) oa(T) ~ 04(To)

mit den experimentellen Werten der LFA a1 mno,smg0,5 und aa1 sowie Literaturwerten fiir

oal nach Gleichung (10).
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Abbildung 27: A) Experimentell ermittelte Temperaturleitfahigkeiten a von Al Mn0,5Mg0,5
(Gusszustand) und Al 5NS5; in-situ wihrend des Erwdrmen mit 0,01 K/s. B) Elektrische
Leitfahigkeit ¢ Al Mn0,5Mg0,5 berechnet nach Gleichung (9) und gefittete Literaturwerte von
Aluminium [97, 98].
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In Abbildung 28A ist die mit (15) bestimmte elektrische Leifdhigkeit bezogen auf
To =20 °C von sechs Proben der Legierung Al Mn0,5Mg0,5 beim Erwédrmen aus dem
Gusszustand mit 0,01 K/s dargestellt. Es ist zu erkennen, dass die Messergebnisse eine
gewisse Streuung aufweisen. Aus diesem Grund wurde der Mittelwert aus den sechs
Einzelmessungen gebildet, wie in Abbildung 28B ersichtlich. Die Standardabweichung

der Messwerte um den Mittelwert ist als grauer Bereich um den Mittelwert dargestellt.

Fiir eine bessere Vergleichbarkeit zwischen Legierungen mit unterschiedlichen
Leitfahigkeiten wurde auBBerdem statt der absoluten Werte die Leitfahigkeitsdifferenz
Ao angegeben. Unterschiede in der Leitfdhigkeit sind von besonderem Interesse, da
diese Riickschliisse auf Anderungen der Mikrostruktur zulassen. Zu diesem Zweck

wurde der Anfang der Mittelwertkurve (bei etwa 30 °C) auf Null verschoben.

Fiir die Validierung der Ergebnisse der in-situ LFA-Messung sind in Abbildung 28B die
Ergebnisse der ex-situ Wirbelstrommessung anhand des gleichen Werkstofts,
Ausgangszustands und Erwirmgeschwindigkeit dargestellt. Diese zeigen eine gute
Ubereinstimmung sowohl im qualitativen als auch im quantitativen Verlauf.
Abweichungen, insbesondere des maximalen Ag, entstehen moglicherweise durch die
Vereinfachungen bei der Umrechnung der thermischen in die elektrische Leitfdahigkeit,

siche Gleichung (9).
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Abbildung 28: In-situ Messung der elektrische Leitfahigkeit o (berechnet nach Gleichung
(15)) von Al Mn0,5Mg0,5 wihrend des Erwidrmens aus dem Gusszustand mit 0,01 K/s,
bezogen auf 7o = 20 °C. A) Sechs Einzelmessungen, und B) der errechnete Mittelwert der
elektrischen Leitfahigkeitsdnderung Ao aus den Einzelmessungen mit Standardabweichung und
Vergleich mit ex-situ Wirbelstrommessung der elektrischen Leitfahigkeit.
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3.6.5 Vergleich von Laser Flash Analyse und Differential Scanning Calorimetry

Die LFA ist eine neue Analysemethode zur in-situ Charakterisierung von mikro-
strukturellen Anderungen. Fiir einen Vergleich mit etablierten in-situ Methoden soll
deshalb hier ein Vergleich zur DSC-Methode erfolgen. Bei einer Gegeniiberstellung gibt

es zundchst grundlegende Unterschiede zwischen den Messmethoden zu beachten.

Die DSC ist eine Messmethode zur Bestimmung einer Prozessgrofe, dem Wiarmestrom
bzw. hier die Exzesswarmekapazitit. Sie stellt die in einer bestimmten Zeit (und je
Masse und Temperaturdnderung) libertragene Wérmeenergie dar. Die LFA ist dagegen
eine Messmethode zur Bestimmung einer Zustandsgrofe (der Temperaturleitfahigkeit).
Sie bestimmt also eine thermophysikalische Eigenschaft des Werkstoffs wiahrend eines
bestimmten Zeitpunkts innerhalb eines Prozesses. Beide Methoden eignen sich fiir die
Untersuchung der Phasenumwandlungen wihrend der Warmebehandlung. Die DSC
ermdglicht iiber die Messung des Wirmestroms eine direkte Messung von kinetischen
Ausscheidungs- und Aufldsungsreaktionen. Bei der LFA erfolgt diese Messung dagegen
indirekt durch Auswirkungen der Ausscheidungs- und Auflosungsreaktionen auf die

Leitfahigkeit.

Fiir den direkten Vergleich beider Methoden ist es also zunichst nétig die Messgroflen
umzuformen. Die Leitfdhigkeit wird in eine Prozessgrofle bzw. der Warmestrom in eine
Zustandsgrofle tiberfiithrt. In Abbildung 29 sind beide Mdoglichkeiten dargestellt. Dazu

wurde zum einen die Leitfdhigkeit durch Ableitung in eine Prozessgrdfle, also in die
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Abbildung 29: Vergleich einer in-situ LFA-Messung der elektrischen Leitfdhigkeit o mit
einer in-situ DSC-Messung. Al Mn0,5Mg0,5 wihrend des Erwirmens aus dem Gusszustand
mit 0,01 K/s. A) DSC-Messung mit abgeleiteter LFA-Messung, B) LFA-Messung mit
integrierter DSC-Messung.
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Anderung der Leitfihigkeit je Temperaturinderung (Abbildung 29A, rote Kurve) um-
gewandelt. Zum anderen wurde durch Integration der Exzesswidrmekapazitit der
Wirmestrom in eine Zustandsgrofe, dementsprechend also in die Enthalpie bzw.
Enthalpiednderung (Abbildung 29B, schwarze Kurve) iiberfiihrt. Die jeweils andere

Messmethode wurde daneben unverindert dargestellt.

Beide Varianten bilden den Verlauf der jeweils anderen Messmethode sehr gut ab. So
sind charakteristische Umwandlungstemperaturen und Peaks nahezu identisch. Unter-
schiede in der Intensitdt der Peaks entstehen durch die Messeffekte an sich (DSC:
Reaktionsenthalpie, LFA: elementspezifischer Einfluss auf die Leitfahigkeit,
Abbildung 11). In dieser Arbeit wurde sich fiir das Verfolgen der erste Variante ent-
schieden, da insbesondere die Kinetik der Ausscheidungen von besonderem Interesse

1st.
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3.7 Untersuchungen der Mikrostruktur

3.7.1 Lichtmikroskopie

Metallographische Schliffe fiir die lichtmikroskopische Untersuchung wurden nach
Standardpréiparationsverfahren angefertigt. Dazu wurde die Probe in kaltaushirtendem
Epoxidharz eingebettet, mit feiner werdendem SiC-Nassschleifpapier geschliffen und
mit einer wasserfreien Diamantsuspension poliert. Die abschlieBende Politur erfolgte

mit 0,05 pm OPS.

Dispersoide sind aufgrund ihrer geringen Grofe im polierten Zustand nur schwer
sichtbar und machen deshalb eine stirkere Kontrastierung dieser Phase notwendig. Als
mogliche Atzmittel werden in der Literatur zum Beispiel 0,5 %iger Flusssiure (HF) [61]
oder 10 %iger Phosphorsdure (H3PO4) [8] genannt. Aufgrund der schwierigen
Handhabbarkeit von HF wurde 10 %-H3POs als Atzmittel gewihlt. Die Atzdauer
betrug 10 s.

Die lichtmikroskopischen Aufnahmen wurden mit dem inversen Auflichtmikroskop
LEICA DMI5000 M durchgefiihrt. Die elektronische Datenverarbeitung der Bilddaten
erfolgte mit Hilfe des datenbankgestiitzten Auswerte- und Dokumentationssystem

IMAGIC IMS (Version V15Q3).

3.7.2 Rasterelektronenmikroskopie

Die Probenprédparation fiir die Rasterelektronenmikroskopie (REM) erfolgte,
entsprechend wie bei den lichtmikroskopischen Proben, durch Schleifen und Polieren
von eingebetteten Proben. Jedoch wurde keine Kontrastierung durch Atzung durch-
gefiihrt, da diese die Elementanalyse beeinflussen konnte. Da das zur Einbettung der
Proben genutzte Epoxidharz elektrisch isolierend wirkt, war vor der REM-
Untersuchung eine Bedampfung mit einer diinnen Kohlenstoffschicht notwendig.
Zusitzlich wurde bei der Einbettung durch das Freihalten der Unterseite beachtet, dass
ein direkter Kontakt mit dem Probenhalter des REM moglich ist. Dadurch konnte die

Ableitung der Aufladungen durch den Elektronenstrahl deutlich verbessert werden.
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Das REM wurde grof3tenteils fiir die Beurteilung der Elementkonzentration genutzt. Fiir
die REM-EDX-Elementanalyse wurde das REM ZEISS MERLIN VP COMPACT mit einem
integrierten BRUKER QUANTAX EDX-Detektor verwendet. Der Arbeitsabstand belief
sich auf 9,6 mm. Die Beschleunigungsspannung betrug 20 kV. Die Elementanalyse fand

durch Auswertung der charakteristischen K,-Peaks statt.

3.7.3 Transmissionselektronenmikroskopie

Die qualitative und quantitative Untersuchung der Dispersoide erfolgte mittels der
Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) bzw. der Scanning-TEM (STEM),
inklusive Elementanalyse mittels EDX. Ein wichtiger und anspruchsvoller Schritt
hierfiir ist die TEM-Proben Priparation. Diese erfolgte durch Trennen der Materialprobe
in etwa 1 mm dicke Plédttchen und dem anschlieBenden metallographischen Schleifen
auf etwa 0,2 mm Dicke. Es wurden Kreisscheiben mit @ 3 mm herausgestanzt, welche
durch weiteres Schleifen zu diinnen Folien von etwa 100 pm verarbeitet wurden. Das
elektrolytische Diinnen erfolgte mit einem STRUERS TENUPOL-5. Als Elektrolyt wurde
ein Gemisch aus 1/3 konzentrierter Salpetersdaure (HNO3 60-65%ig) und 2/3 Methanol
(CH30H) verwendet. Der Elektrolyt wurde durch einen externen Kiihler auf eine
Temperatur von etwa -25 °C abgesenkt. Wahrend des Diinnens betrug die Spannung
12 V. Am Gerit wurde die Flussrate auf 40 und der Lichtstoppwert auf 150 (beide
GroBen sind dimensionslos) eingestellt. Das Diinnen wurde automatisch mit Erreichen

des Lichtstoppwertes beendet.

Fir die TEM-HF-Aufnahmen wurde ein ZEISS LIBRA120 mit einer
Beschleunigungsspannung von 120 kV am Elektronenmikroskopischen Zentrum der

Universitiat Rostock verwendet.

Weitere TEM-HF-Aufnahmen, insbesondere fiir eine quantitative Auswertung der
Dispersoide erfolgten am PHILIPPS CM30 der NTNU Trondheim’. Die Beschleu-
nigungsspannung betrug 150 kV. Fiir die quantitative Auswertung wurde eine Dicken-

messung der TEM-Proben im Bereich der Analysefldche durchgefiihrt. Hierfiir wurde

" TEM Untersuchungen wurde an der NTNU Trondheim (Norwegen) von Sigurd Wenner durchgefiihrt. Die
wiarmebehandelten Proben wurden vom Verfasser der Dissertation bereitgestellt. Die Diskussion der Ergebnisse
erfolgte gemeinsam durch Sigurd Wenner und den Verfasser der Dissertation.
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ein GATAN PEELS- (parallel electron energy loss spectroscopy) System genutzt und die
Dicke nach der IAKOUBOVSKII-Gleichung [99] berechnet. Fiir die quantitative
Auswertung der TEM-HF-Aufnahmen wurde die Bildbearbeitungssoftware IMAGEJ
(Version 1.51d) verwendet. Pro Zustand wurden mindestens 4 TEM-HF-Bilder mit
jeweils einer Fliche von etwa 11 um? ausgewertet. Dabei wurden die flichige
Teilchendichte (Dimension pm™2) und der Teilchendurchmesser ermittelt. Die Um-
rechnung in die rdumliche Teilchendichte (Dimension um™) erfolgte durch Division
durch die mittels PEELS bestimmte mittlere Probendicke (zwischen 70 und 190 nm).
Die GroBenverteilung der Dispersoide wurde iiber die relative Teilchenhaufigkeit £, in
Abhiéngigkeit des Teilchendurchmessers (mittlerer FERET-Durchmesser [100]) dr

berechnet.

STEM-ADF-Aufnahmen und STEM-EDX-Flachenelementanalysen wurden ebenfalls
an der NTNU in Trondheim mittels eines TEM JEOL JEM-2100F durchgefiihrt. Die
Beschleunigungsspannung betrug 200 kV. Als EDX-System wurde ein OXFORD EDX-
Siliziumdriftdetektor verwendet. Die Elementanalyse erfolgte durch Auswertung der

charakteristischen K,-Peaks.
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4 Dispersoidausscheidung beim Erwiarmen aus dem

Gusszustand

4.1 Charakterisierung der Dispersoidbildung

4.1.1 Differential Scanning Calorimetry und elektrische Leitfihigkeit

Zur Charakterisierung der Dispersoidbildung wurden im ersten Schritt sowohl in-situ
DSC-Messungen als auch ex-situ Wirbelstrommessungen der elektrischen Leitfahigkeit
durchgefiihrt. Die Ergebnisse anhand der Legierung Al Mn0,5Mg0,5 und Al Mn0,5 sind
in Abbildung 30 dargestellt. Diese zeigen jeweils den Verlauf wihrend des Erwdrmens
aus dem Gusszustand sowie aus dem Zustand nach konventioneller Homogenisierung
(24 h 550 °C) und Abkiihlung mit 0,1 K/s. Die Erwarmgeschwindigkeit betrug in allen
Fallen 0,01 K/s.

Abbildung 30A zeigt die DSC-Erwiarmkurven der Legierung Al Mn0,5Mg0,5. Der
Verlauf beim Erwdrmen aus dem Gusszustand weist eine Reihe von endo- und exo-
thermen Reaktionen auf. Eine erste relativ schwache endotherme Reaktion erfolgt
zwischen 160 und 190 °C. Anschlieflend tritt eine starke exotherme Reaktion zwischen
190 und 290 °C auf, gefolgt von einer schwicheren endothermen Reaktion bis 355 °C.
Die zweite starke exotherme Reaktion bis 420 °C weist eine aufféllige Schulter bei etwa
375 °C auf. AbschlieBBend ist eine ausgeprigte endotherme Reaktion zu erkennen, die

nach Durchlauf eines Maximums in ein Plateau bei etwa 510 °C miindet.

Nach der Homogenisierung und Wiedererwarmung von Al Mn0,5Mg0,5 ist der Verlauf
der DSC-Kurve dhnlich wie beim Erwérmen aus dem Gusszustand. Jedoch sind einige
deutliche Anderungen der Reaktionen sichtbar. Die erste endotherme Reaktion ist nicht

mehr zu erkennen. Der erste exotherme Peak ist von geringerer Intensitit und zu héheren
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Abbildung 30: A,B) In-situ DSC und C,D) ex-situ Messungen der -elektrischen
Leitfahigkeit 6 beim Erwdrmen mit 0,01 K/s von Al Mn0,5Mg0,5 und Al Mn0,5 aus dem
Gusszustand und nach Homogenisierung (24 h 550 °C).

Temperaturen hin verschoben. Auffillig ist auBerdem, dass die deutliche Schulter des
zweiten exothermen Reaktionspeaks verschwunden ist. In diesem Temperaturbereich

verlauft die Kurve jetzt endotherm.

Abbildung 30B zeigt die DSC-Erwirmkurven von der Legierung Al Mn0,5. Im
Vergleich zur Legierung Al Mn0,5Mg0,5 sind deutlich weniger Reaktionen wéhrend
des Erwdrmens aus dem Gusszustand zu erkennen. Die erste exotherme Reaktion tritt
iiber einen weiten Temperaturbereich von 220 bis 380 °C auf. Gefolgt wird diese von
einer sehr kurzen und schwachen endothermen Reaktion. Die anschlieBende exotherme
Reaktion (ab etwa 400 °C) ist dagegen sehr deutlich ausgepriagt. Ab etwa 500 °C findet
bis zum Ende der Kurve eine endotherme Reaktion statt. Nach der Homogenisierung
und Wiedererwdrmung unterscheidet sich der DSC-Kurvenverlauf deutlich vom
Kurvenverlauf dem Erwédrmen des Gusszustands. Dabei treten im gesamten Verlauf
nahezu keine Reaktionen auf. Ebenso wie vor der Homogenisierung erfolgt ab 500 °C

eine endotherme Reaktion.
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Insgesamt unterscheiden sich die DSC-Kurven beider Legierungen sehr deutlich
voneinander. Ebenso deutlich variieren das Erwdrmen aus dem Gusszustand und das
Wiedererwiarmen nach der Homogenisierung. Eine auffillige Gemeinsamkeit ist, dass
die Reaktionen mit Erreichen der Homogenisierungstemperatur nicht abgeschlossen
sind, sondern im endothermen Bereich enden. Auch ergéinzende Versuche bis 600 °C —
also knapp unterhalb der Solidustemperatur — zeigen, dass dort die endothermen

Auflosungsreaktionen nicht abgeschlossen sind.

Abbildung 30C zeigt die Ergebnisse der ex-situ elektrischen Leitfdhigkeitsmessung von
Al Mn0,5Mg0,5. Die Leitfahigkeit im Gusszustand betrdagt etwa 19,8 MS/m. Beim
Erwédrmen aus dem Gusszustand steigt die Leitfahigkeit ab etwa 190 °C leicht um einige
wenige MS/m an. Ab 370 °C ist eine starke Zunahme zu erkennen. Das Maximum (etwa
27,9 MS/m) wird bei 460 °C erreicht. Mit weiter steigender Temperatur auf 550 °C sinkt
die Leitfahigkeit auf etwa 26,1 MS/m ab. Nach der Homogenisierung ist die Leit-
fahigkeit mit etwa 30,9 MS/m deutlich hoher als im Gusszustand. Beim Wieder-
erwirmen bleibt die Leitfdhigkeit iiber einen weiten Temperaturbereich, von Raum-
temperatur bis 460 °C, nahezu konstant. Mit weiter steigender Temperatur auf 550 °C

sinkt die Leitfahigkeit auf etwa 28,9 MS/m ab.

In Abbildung 30D ist zu erkennen, dass die Legierung Al Mn0,5 beim Erwérmen aus
dem Gusszustand einen sehr dhnlichen Verlauf der elektrischen Leitfahigkeit wie die
Legierung Al Mn0,5Mg0,5 aufweist. Ab 250 °C steigt die Leitfahigkeit um wenige
zehntel MS/m an. Anschlieend folgt ein weiterer, stirkerer Anstieg ebenfalls ab etwa
370 °C. Das Maximum von etwa 30,6 MS/m wird bei einer Temperatur von 460 °C
erreicht. Mit weiter steigender Temperatur sinkt die Leitfahigkeit auf etwa 28,6 MS/m
bei 550 °C ab. Nach der Homogenisierung ist auch in der Legierung Al Mn0,5 eine
deutlich erhohte Leitfdhigkeit von etwa 32,8 MS/m zu erkennen. Beim
Wiedererwdrmen bis 490 °C bleibt diese Leitfdhigkeit nahezu konstant. Mit
anschlieBend steigender Temperatur fillt sie auf 31,9 MS/m bei 550 °C ab. Auftillig ist,
dass die absolute Leitfahigkeit von Al Mn0,5 in beiden Zustinden (Gusszustand und
homogenisiert) hoher ist als die Leitfahigkeit von Al Mn0,5Mg0,5.
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Die im DSC gemessenen Ausscheidungs- und Auflosungsreaktionen korrelieren beim
Erwirmen aus dem Gusszustand mit der Anderung der Leitfihigkeit. In beiden
Legierungen wird durch die zweite exotherme Reaktion ein starker Leitfdhigkeitsanstieg
verursacht, wohingegen durch die letzte endotherme Reaktion die Leitfahigkeit
reduziert wird. Ebenso stimmen auch die Starttemperaturen des Anstiegs bzw. Abnahme
der Leitfahigkeit weitestgehend mit dem Beginn der entsprechenden Reaktionen der

DSC-Versuche iiberein.
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4.1.2 Mikrostruktur

Al Mn0,5Mg0,5

Im Folgenden werden die Ergebnisse der Gefiligeuntersuchungen von Al Mn0,5Mg0,5
wiéhrend des Erwédrmens aus dem Gusszustand beschrieben. Abbildung 31 zeigt LM-
Aufnahmen der geidtzten Oberfliche im Ausgangszustand und nach Erreichen von 200
bis 600 °C und anschlieBender Wasserabschreckung. In Verbindung mit Abbildung 32
(REM, EDX) betrachtet, kann eine Zuordnung der Elementverteilung in den Teilchen
erfolgen. Die verschiedenen Ausscheidungsarten sind diese mit romischen Ziffern
gekennzeichnet und entsprechend 1m Text benannt. Die Zuordnung der

Ausscheidungstypen zu den entsprechenden Phasen ist in Tabelle 7 dargestellt.

Im Gusszustand sind einige 10 um lange und unregelméBig geformte Al-Mn-Fe(-Si1)-
Primérausscheidungen (Typ I) zu erkennen. Diese Ausscheidungen sind dunkler als die
umgebene Al-Matrix, jedoch heller als andere auftretende Ausscheidungen. Beim
Erwiarmen des Gusszustandes bleiben diese groben Partikel nahezu unveridndert,
lediglich bei hochsten Temperaturen von 600 °C ist eine Einformung zu erkennen. Die
EDX-Analyse dieser Primédrphasen vom Typ I weist auf eine chemische Zusammen-
setzung aus Al, Fe, Mn und Si hin. Dabei ist gut zu sehen, dass mit steigender
Temperatur von 240 °C auf 375 °C die Si-Konzentration innerhalb der Ausscheidung
deutlich zunimmt. Die Ursache des Anstiegs konnte die Transformation der
Primérphase Al¢(Fe,Mn) in die thermisch stabilere Alio(Mn,Fe)Si-Phase sein [101]. Die

Reaktionsgleichung dieser Transformation wird durch [101] wie folgt aufgestellt:
3 Alg(Fe,Mn) + Si — a-Ali2(Fe,Mn)3Si + 6 Al

Neben den Mn-haltigen Priméirphasen sind im Gusszustand wenige pm grof3e primére
Si-Teilchen (Typ II) und primére B-Mg>Si- bzw. Q-MgSiCu-Ausscheidung (Typ III) zu
erkennen. Primére Si-Partikel besitzen ein geringes Aspektverhéltnis, wohingegen [3-
Mg>Si-bzw. Q-MgSiCu-Partikel durch eine ldngliche bis unregelmiBige Form
gekennzeichnet sind. Letztere sind auflerdem teilweise unmittelbar an Typ I
Primdrphasen angelagert und weisen im polierten Schliffbild eine charakteristische
Blaufarbung auf. Sowohl die priméren Si- als auch die primiren B-Mg:Si-bzw. Q-

MgSiCu-Partikel sind bei 600 °C vollstindig aufgeldst.
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Abbildung 31: LM-HF-Aufnahmen (gedtzt, 10-% H3PO4) von Al Mn0,5Mg0,5 und
Al Mn0,5 nach Erwédrmen aus dem Gusszustand mit 0,01 K/s auf verschiedene Temperaturen

und anschliefender He-Gasabschreckung. Das hervorgehobene Detail (Kreis) entspricht
Abbildung 33 (TEM).
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Abbildung 32: REM-SE-Aufnahmen und zugehdrige  EDX-Flichenanalyse  von
Al Mn0,5Mg0,5 nach Erwédrmen aus dem Gusszustand mit 0,01 K/s auf A) 240 °C bzw.
B) 375 °C und anschlieBender He-Gasabschreckung.

Tabelle 7:  Zuordnung der Ausscheidungstypen zu den auftretenden Phasen im Gusszustand
und beim Erwédrmen von Al Mn0,5Mg0,5.

Typ Phase
I Primir Als(Mn,Fe), a-Ali2(Mn,Fe)sSi
II Primair Si

1 Primér B-Mg>Si, Q-MgSiCu
v Sekundar B"- /B'- /B-Mg>Si
A% Mn-Dispersoide a-Ali2(Mn,Fe)3;Si
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Ab 400 °C ist die Bildung von sekunddren Mg>Si-Ausscheidungen vom Typ IV zu
beobachten. Diese sind deutlich kleiner als im Gusszustand, zeigen im polierten Zustand
jedoch ebenfalls eine charakteristische Blaufarbung und in der EDX-Analyse eine hohe
Konzentration von Mg und Si. Nach dem Erwidrmen bis 500°C ist im
lichtmikroskopischen Schliffbild zu erkennen, dass die zuvor gebildeten sekundéren
Mg>Si-Ausscheidungen (Typ IV) wieder aufgelost wurden. Mit weiterem Erhohen der
Temperatur auf 600 °C ist auBerdem eine groBBe Anzahl kleiner Mn-Dispersoide (Typ V)
sichtbar. Der Teilchendurchmesser ist deutlich kleiner als 1 um. Sie sind gleichmafig
in die Al-Matrix eingebettet, jedoch sind auch ausscheidungsfreie Bereiche (PFZ) in
unmittelbarer Ndhe der Typ I-Ausscheidungen erkennbar. Dispersoidausscheidungen
(Typ V), aber auch Vorstufen sekundiarer Mg>Si-Ausscheidungen (Typ IV) sind zu
klein, um fundierte Aussagen mittels LM oder REM zu treffen. In Folge wird daher die
Analyse der Mikrostruktur durch TEM ergénzt.

Abbildung 33 zeigt TEM-HF-Detailaufnahmen einer primiren Si-Ausscheidung vom
Typ II (vgl. Kreis in Abbildung 31). Die Aufnahme stellt den Zustand der Mikrostruktur
nach Erwdrmen aus dem Gusszustand mit 0,01 K/s auf 375 °C und anschlie3ender
rascher He-Gasabschreckung dar. Vergleichend dazu sind in einem dhnliche Bereich in
Abbildung 34 STEM-ADF-Aufnahmen und zugehorige EDX-Flichenanalysen zu
sehen. Das Si-Teilchen weist eine polygonale Form mit geringem Aspektverhiltnis und
mittlerem Durchmesser von wenigen pm auf. Aus den Ergebnissen der EDX-Analyse
ergibt sich eine chemische Zusammensetzung des Teilchens aus iiberwiegend Si und im
Kern zusitzlich eine erhohte Konzentration von Al, Mn, Fe und Cu. Der Kern ist
vermutlich Teil einer Mn-Primérphase, welche beim Erstarren als Keimstelle fiir das Si-

Teilchen diente.
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Das primére Si-Teilchen ist umgeben von einer groBen Anzahl deutlich kleinerer Mg-
Si-Cu-Ausscheidungen, welche als Vorstufenphase der sekundidren Mg>Si-Aus-
scheidungen (Typ 1V) identifiziert wurden. Diese weisen in der Regel eine diinne, nadel-
formige Erscheinung auf. Die Linge betridgt einige 100 nm bis einige wenige pm. In
unmittelbarer Ndhe der groben Si-Ausscheidung sind die Teilchen dagegen eher
unregelméfBig und dicker. Typ IV-Ausscheidungen besitzen verschiedene Vorzugs-
richtungen, in denen sie wachsen und die EDX-Analyse zeigt, dass diese aus den

Elementen Mg, Si und Cu bestehen.

Abbildung 33: TEM-HF-Aufnahmen von Al Mn0,5Mg0,5 nach Erwidrmen aus dem Guss-
zustand mit 0,01 K/s auf 375 °C und anschlieBender He-Gasabschreckung. Dieser Ausschnitt
entspricht dem hervorgehobenen Detail (Kreis) in Abbildung 31.

Abbildung 34: STEM-ADF-Aufnahmen wund zugehorige EDX-Fliachenanalyse von
Al Mn0,5Mg0,5 nach Erwdrmen aus dem Gusszustand mit 0,01 K/s auf 375°C und
anschlieender He-Gasabschreckung. Dieser Ausschnitt entspricht der Abbildung 33A.
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Um die Bildung von Mn-Dispersoidausscheidungen zu analysieren, sind STEM-HF-
Aufnahmen entlang der [110]- bzw. [001]-Zonenachse angefertigt worden,
Abbildung 35. Die Aufnahmen zeigen den Zustand nach dem Erwédrmen aus dem Guss-
zustand mit 0,01 K/s auf 240 bzw. 375 °C und anschlieender He-Gasabschreckung. In
Abbildung 35A sind feine nadelformige Ausscheidungen (Pfeile) zu erkennen mit einer
Lange von etwa 100 nm. Es handelt sich dabei sehr wahrscheinlich um B”-Vorstufen der
sekunddren Mg>Si-Typ IV-Ausscheidungen. Die chemische Zusammensetzung wurde
mit der EDX ermittelt und ergibt einen iiberwiegenden Anteil von Mg und Si und

geringe Mengen von Cu.

Wie in Abbildung 35B zu erkennen, 16sen sich mit steigender Temperatur von 240 °C
auf 375 °C die feinen nadelféormigen B"-Vorstufenausscheidungen auf und es werden
feine Mn-Dispersoide (Typ V, weille Pfeile) gebildet. Diese Ausscheidungen weisen ein
geringes Aspektverhiltnis und einen mittleren Durchmesser von einigen wenigen bis
einigen 10 nm auf. Die Anordnung der Mn-Dispersoide erfolgt zeilenférmig entlang der
(100)-Richtung. Des Weiteren ist eine groBere, stibchenformige ['-Vorstufen-
ausscheidung (roter Pfeil) zu erkennen. Diese ist einige 100 nm lang und ebenfalls

entlang der (100)-Richtung angeordnet.

Mittels STEM-EDX-Analyse wurde die chemische Zusammensetzung der Mn-
Dispersoide und der B’-Vorstufenausscheidungen untersucht. In Abbildung 36 sind
STEM-ADF-Aufnahmen entlang der [001]-Zonenachse und die zugehorigen EDX-
Flachenanalysen dargestellt. In unterschiedlichen VergroBerungen wird der Zustand
nach Erwarmen aus dem Gusszustand mit 0,01 K/s auf 375 °C und anschlielender He-

Gasabschreckung gezeigt.

In Abbildung 36A sind B’/Q’-Vorstutenausscheidungen (Typ 1V) zu erkennen. Diese
bilden sich in diinnen, wenige 100 nm langen Teilchen entlang der (100)-Richtung aus.
Vermutlich wurden einige der Teilchen senkrecht geschnitten, weshalb diese nur als
Punkt wahrzunehmen sind. Die Ausscheidungen besitzen laut EDX-Analyse eine

chemische Zusammensetzung aus den Elemente Mg, Si und Cu.
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B) 375 °C|

100 nm |
Abbildung 35: STEM-HF-Aufnahmen von Al Mn0,5Mg0,5 in A) [110] bzw. B) [001]-
Richtung nach Erwdrmen aus dem Gusszustand mit 0,01 K/s auf A) 240 °C bzw. B) 375 °C
und anschlieBender He-Gasabschreckung.

Abbildung 36: STEM-ADF-Aufnahmen ([001]-Zonenachse) und zugehdrige EDX-
Flachenanalyse von Al Mn0,5Mg0,5 nach Erwdrmen aus dem Gusszustand mit 0,01 K/s auf

375 °C und anschlieBender He-Gasabschreckung. A) Ubersichtsaufnahme und B) mit hherer
Vergroflerung, entsprechend der Abbildung 35B.
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In Abbildung 36B sind bei hoherer Vergroerung ebenfalls zwei verschiedene Arten
von Ausscheidungen erkennbar. Zum einen ist noch ein Teil einer groBeren P'-
Vorstufenausscheidung (Typ IV), zum anderen sind wenige 10 nm grole Mn-
Dispersoide (Typ V) sichtbar. Mn-Dispersoide bestehen laut EDX-Analyse aus den
Elementen Mn, Fe und Si und sind, wie zuvor anhand der Abbildung 36B beschrieben,
teilweise zeilenformig in (100)-Richtung angeordnet. Diese Anordnung der Mn-
Dispersoide kann durch ihren Bildungsmechanismus und durch die Rolle von Mg-Si(-
Cu)-Vorstufen als Keimstellen erkldrt werden. Durch die vorliegenden mikro-
strukturellen Ergebnisse wird in vielen Aspekten die Beschreibung des Modells von
LODGAARD und RYUM [64] bestitigt. Es wurde ebenfalls die Bildung von pB'-Mg-Si-
Ausscheidungen (bei 240 °C) in (100)-Richtung beobachtet, welche jedoch teilweise
eine Cu-Anreicherung aufwiesen. Die Anordnung der Dispersoide erfolgte ebenso in
(100)-Richtung. Abbildung 36B kann dementsprechend so interpretiert werden, dass
Mg-Si(-Cu)-haltige Ausscheidungen als Keimstellen fiir die Dispersoide dienen.
LODGAARD und RYUM berichten von einer Mn-Anlagerung an Mg-Si-Ausscheidungen
und von der Bildung einer Ubergangs-, der sogenannten ,,u-Phase“. Eine Anlagerung
von Mn konnte bei den vorliegenden Untersuchungen jedoch nicht beobachtet werden.
Auftillig ist, dass nicht alle Dispersoide zeilenformig in (100)-Richtung angeordnet
sind. Einige Dispersoide scheiden sich eventuell an Versetzungen aus, die ebenfalls als

Keimstellen fiir Dispersoide dienen konnen [8].

Al Mn0,5

Im Folgenden werden die Ergebnisse der mikrostrukturellen Analyse von Al Mn0,5
beschrieben. Abbildung 37 zeigt LM-Aufnahmen der geétzten Oberfliche im
Gusszustand und nach Erwdrmen mit 0,01 K/s und He-Gasabschreckung bei
verschiedenen Temperaturen. In Verbindung mit Abbildung 38 (REM, EDX) betrachtet,
kann fiir den Gusszustand und bei 460 °C eine Zuordnung der Elementverteilung in den
Teilchen erfolgen. Wie zuvor wurden die verschiedenen Ausscheidungsarten mit
romischen Ziffern gekennzeichnet und entsprechend im Text benannt. Die Zuordnung
der Ausscheidungstypen zu den zugehorigen Phasen ist in Tabelle 8 dargestellt. Dabei
wurden — soweit moglich — die gleichen Zuordnungen wie in Tabelle 7 fiir

Al Mn0,5Mg0,5 verwendet.
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Im Gusszustand zeigt die LM-Aufnahme {iberwiegend Mn-Fe-Si-haltige Primaér-
ausscheidungen (Typ I), welche beim Erwidrmen aus dem Gusszustand unverdndert
bleiben und auch nach Erreichen von 550 °C deutlich zu sehen sind. Eine Anreicherung
von Si konnte im Gegensatz zur Legierung Al Mn0,5Mg0,5 nicht beobachtet werden.
Daneben sind ebenfalls wenige pm grofe primire Si-Teilchen (Typ II) zu erkennen.
Diese besitzen im LM eine dunklere Farbung als Typ I-Primérphasen und ein geringes

Aspektverhiltnis. Bei 550 °C sind sie jedoch vollstindig aufgeldst.

Auf Grund des fehlenden Mg bilden sich weder im Gusszustand noch beim Erwédrmen
Mg Si-Partikel in Form von Typ III- oder Typ IV-Ausscheidungen aus. Dagegen sind
ab 310 °C deutliche Ausscheidungen im Gefiige von der Legierung Al Mn0,5 zu sehen
(Typ VI). Diese Teilchen werden durch sekundire Si- und Al Cu-Ausscheidungen
gebildet. Sie sind deutlich kleiner als 1 um und deshalb im LM nur schwer zu
untersuchen. Eine detaillierte Analyse erfolgt deshalb spéater zusétzlich im TEM. Auch
in der LM-Aufnahme wird deutlich sichtbar, dass diese Ausscheidungen inhomogen in
lokalen Anhdufungen angeordnet sind und auflerdem bevorzugt in der Nédhe der Typ 11-
Ausscheidungen gebildet werden. Des Weiteren ist zu erkennen, dass sich die Anzahl
der Typ VI-Ausscheidungen mit zunehmender Temperatur verringert und gleichzeitig
die GroBe der verbleibenden Teilchen in geringem Mafle zunimmt. Ab 460 °C sind diese
wieder vollstindig aufgelost. Mit weiterem Erhohen der Temperatur auf 550 °C ist
ebenso wie in der Legierung Al Mn0,5Mg0,5 eine groe Anzahl kleiner Mn-
Dispersoide (Typ V) sichtbar. Der Teilchendurchmesser ist auch hier deutlich kleiner
als 1 um und sie sind gleichmiBig in die Al-Matrix eingebettet. PFZ sind in der
Legierung Al Mn0,5 nicht so stark ausgepragt.

Tabelle 8:  Zuordnung der Ausscheidungstypen zu den auftretenden Phasen im Gusszustand
und beim Erwirmen von Al Mn0,5.

Typ  Phase

I Primir Als(Mn,Fe), a-Ali2(Mn,Fe)sSi
II Primir Si

\Y Mn-Dispersoide a-Ali2(Mn,Fe);Si

VI Sekundaér Si, Al,Cu
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Abbildung 37: LM-HF-Aufnahmen (geitzt, 10 %-H3PO4) von Al Mn0,5 nach Erwérmen aus
dem Gusszustand mit 0,01 K/s auf verschiedene Temperaturen und anschlieBender He-
Gasabschreckung. Der mit einem Kreis gekennzeichnete Bereiche wurde mittels TEM
untersucht (sieche Abbildung 39).
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A) Gusszustand | ; _ B) 460 °C &8

Abbildung 38: REM-SE-Aufnahmen und zugehorige EDX-Fldchenanalyse von Al Mn0,5
A) im Gusszustand und B) nach Erwiarmen mit 0,01 K/s auf 460 °C und anschlieBender He-
Gasabschreckung.

In der Legierung Al Mn0,5 verlduft die Bildung der Dispersoide auf Grund des
fehlenden Mg ohne Mg-Si(-Cu)-Vorstufen. L1 und ARNBERG zeigen, dass in diesem Fall
Versetzungen als Keimstellen fiir Dispersoide dienen [8]. Da das Gussmaterial nur eine
relativ geringe Versetzungsdichte aufweist, ist die Keimstellendichte relativ gering. Die
dadurch ausgeschiedenen Dispersoide sind grob und in geringer Anzahl. Eine Erh6hung
der Teilchendichte und Feinung der Dispersoide wére folglich durch eine hohere Ver-
setzungsdichte — z. B. durch Kaltwalzen des Gusswerkstoffes — und anschlieBender
Homogenisierung moglich. Dieser Ansatz wird von ZHAO et al. bestétigt. Die Autoren
untersuchten die verformungsinduzierte Ausscheidung von Dispersoiden in Al-Mn-
Legierungen. Dabei konnten sie einen hoheren Volumenanteil der Dispersoide und
einen kleineren Dispersoiddurchmesser nach einer Kaltumformung des Gusszustandes

und anschlieBendem Erwérmen feststellen [102].
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Die Teilchen der sekundéren Si- und Al,Cu-Ausscheidungen (Typ VI) wurden mittels
TEM néher untersucht. Abbildung 39 und Abbildung 40 zeigen TEM-HF-Aufnahmen
bzw. STEM-ADF-Aufnahmen und die zugehdrige EDX-Flachenanalyse. Es ist jewelils
der Zustand nach Erwidrmen auf 310 °C und anschlieBender He-Gasabschreckung
dargestellt. Zu erkennen ist eine Si-Ausscheidung vom Typ 11, die von kleinen Partikeln
des Typs VI umgeben ist. Die Typ II-Ausscheidung besteht aus Si und weist eine
polygonale Form mit einem mittleren Durchmesser von wenigen pm auf. Die Form der
Typ VI-Partikel ist polygonal mit einem geringen bis groBBen Aspektverhiltnis. Die
GroBe betragt wenige 1 nm bis einige 100 nm. Ein Teil der Typ VI-Partikel bilden

sekundére Si-Teilchen, welche im Radius von ein bis zwei um um die grobere Si-

Abbildung 39: TEM-HF-Aufnahmen von Al Mn0,5 nach Erwdrmen aus dem Gusszustand
mit 0,01 K/s auf 310 °C und anschlieBender He-Gasabschreckung. Dieser Ausschnitt entspricht
dem hervorgehobenen Detail (Kreis) in Abbildung 37.

Abbildung 40: STEM-ADF-Aufnahmen und zugehdrige EDX-Flachenanalyse von
Al Mn0,5 nach Erwéarmen aus dem Gusszustand mit 0,01 K/s auf 310 °C und anschlieBender
He-Gasabschreckung. Dieser Ausschnitt entspricht der Abbildung 39.



4.1 Charakterisierung der Dispersoidbildung 75

Ausscheidung herum angeordnet sind. Ein weiterer Teil der Partikel besteht aus Al,Cu.
Diese sind in einem kleineren Radius von etwa 1 pm um die grobere Si-Ausscheidung
zu finden. Interessanterweise scheinen sich die Al-Cu- und Si-Partikel bevorzugt um
grofere Si-Ausscheidung zu bilden oder wie im LM erkennbar (siehe Abbildung 37,
310 °C) als lokale Partikelanhdufungen. Moglicherweise wurde in diesem Fall das Si-
Partikel bei der Priaparation nicht geschnitten, sodass auch dort ein groBeres Si-Teilchen

als Zentrum in der lokalen Anhaufung liegen konnte.

4.1.3 Korrelation zwischen Differential Scanning Calorimetry, Leitfihigkeit und
Mikrostruktur

Die DSC-Versuche, sowie Untersuchungen der Leitfahigkeit und der Mikrostruktur

haben deutliche Unterschiede zwischen den Legierungen Al Mn0,5Mg0,5 und

AlMn0,5 wéhrend des Erwédrmens aus dem Gusszustand aufgezeigt. Das

Legierungselement Mg hat folglich erhebliche Auswirkungen auf das

Ausscheidungsverhalten einer 3xxx-Legierung.

Al Mn0,5Mg0,5 besitzt eine dhnliche Zusammensetzung wie eine niedrig legierte Al-
Mg-Si-Cu-Legierung. Sie weist einen leichten Si-Uberschuss und einen relativ
niedrigen Cu-Gehalt auf. Aus diesem Grund zeigt die DSC-Kurve von Al Mn0,5Mg0,5
eine Reihe von Ausscheidungs- und Auflosungsreaktionen wie sie typischerweise auch
in 6xxx-Legierungen vorkommen. Die Ausscheidungssequenz fiir Legierungen mit Si-
Uberschuss und niedrigem Cu-Gehalt wird z. B. bei MIAO und LAUGHLIN [103]

angegeben als:

ubersittigter Mischkristall - GP Zonen — nadelférmiges "
— stiblichenformiges B’ — lattenformiges Q" — B +Si
Diese Ausscheidungssequenz kann jedoch nur als Anhaltspunkt fiir mdgliche
auftretende Phasen in der untersuchten Legierung verwendet werden. In dieser Arbeit
wird ein kontinuierliches Erwédrmen aus dem Gusszustand betrachtet. Beim
Ausscheidungsverhalten spielt der Ausgangszustand eine wichtige Rolle. Fiir die in der
Literatur durchgefiihrten Untersuchungen von Ausscheidungsvorgidngen werden

zumeist bereits homogenisierte Werkstoffe verwendet (z. B. [103]).
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Abbildung 41 zeigt einen Vergleich der DSC-Kurve von Al Mn0,5Mg0,5 mit
Ergebnissen von DSC-Erwarmexperimenten von OSTEN et al. [75]. Die dort unter-
suchten 6xxx-Legierungen sind in Bezug auf den Mg-Si-Cu-Gehalt (siche Tabelle 9)
dhnlich wie die hier untersuchte Legierung. Dabei dient der T4-Zustand als
Referenzgrundlage, da er im Fall der Mg-Si-Cu-Ausscheidungen einen &hnlichen
Ausgangszustand wie der Gusszustand darstellt. An den Kurven sind die durch OSTEN

et al. identifizierten Ausscheidungs- und Auflésungsreaktionen gekennzeichnet.

Die verschiedenen Legierungen besitzen ein &hnliches Ausscheidungsverhalten.
Allgemein zeigten die gewonnenen Ergebnisse der mikrostrukturellen Untersuchungen
eine gute Ubereinstimmung mit den bei OSTEN et al. gekennzeichneten Phasen. So
konnten in den entsprechenden Temperaturbereichen die metastabilen B”- und p’-Phasen
und die stabile B-Phase beobachtet werden. Unter Beriicksichtigung des Cu-Gehalts der
Legierungen Al Mn0,5Mg0,5 und Al Si1Mg0,8 von 0,142 bzw. 0,18 Ma.-% kénnen bei
diesen Legierungen auch metastabile Q-Mg-Si-Cu-Phasen auftreten. In der
Al Mn0,5Mg0,5 wurden mittels EDX-Analyse bei 375 °C Mg-Si-Cu-haltige Teilchen

identifiziert.

Ein deutlicher Unterschied zwischen den beiden Al-Mg-Si-Legierungen und
Al Mn0,5Mg0,5 ist im Temperaturbereich ab etwa 520 °C zu erkennen. Die Al-Mg-Si-
Legierungen weisen dort einen reaktionsfreien Bereich auf. OSTEN et al. erkldren die
reaktionsfreien Bereiche damit, dass sich dort die Gleichgewichtsphase B-Mg>Si
vollstandig auflost. Die DSC-Kurve von Al Mn0,5Mg0,5 weist dagegen in diesem
Temperaturbereich eine endotherme (Aufldsungs-) Reaktion auf. Das bedeutet, dass
endotherme Reaktionen in der Legierung mit hoherem Mn-Gehalt auch noch bei hohen
Temperaturen bis 600 °C, also bis knapp unterhalb der Solidus-Temperatur, stattfinden.
Aufgrund der stark ansteigenden Loslichkeit von Mn wird die endotherme Reaktion

vermutlich durch eine teilweise Auflésung von Mn-Dispersoiden verursacht.
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Tabelle 9:  Chemische Zusammensetzung der untersuchten Legierung Al Mn0,5Mg0,5 im
Vergleich zu Al-Mg-Si-Legierungen von Osten et al. [75].

Massenanteil der Legierungselemente in %

Legierung Zustand i . c v v c
i e u n g r

Al Mn0,5Mg0,5  Gusszustand 0,48 0,38 0,142 0,71 0,6 0,006
Al SiMg(A) [75] T4 0,67 023 0,03 041 059 0,01
Al S11Mg0.,8 [75] T4 0,85 033 0,18 0,06 0,777 0,009

An dieser Stelle sollte beachtet werden, dass OSTEN et al. zur Reduzierung der
Restkriimmung der DSC-Kurven eine Entkriimmung durchgefiihrt haben [75]. Bei
dieser Entkriimmung wird ein Polynom durch als reaktionsfrei angenommene Bereiche
der DSC-Kurve gefittet. Dieses Polynom wird anschlieBend von der Kurve subtrahiert.
Reaktionsfreie Bereiche werden dabei am Anfang und am Ende der Kurve definiert,
sodass durch diese Entkriimmung am Ende der Kurve immer ein reaktionsfreier Bereich

entsteht.

Die Uberlagerung der Ausscheidungssequenz mit der Ausscheidung der Dispersoide
beim Erwidrmen aus dem Gusszustand stellt eine groBBe Herausforderung dar. Die DSC-

Kurve ist immer das Summensignal aller im Material ablaufenden Reaktionen, sodass

02 r B-Mg,Si
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Abbildung 41: Vergleich der DSC-Kurven beim Erwdrmen mit 0,01 K/s von
Al Mn0,5Mg0,5 (Gusszustand) mit verschiedenen  Al-Mg-Si-Legierungen (T4).
Gekennzeichnete Auflosungs- und Ausscheidungsreaktionen nach [75].
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die Dispersoidausscheidungsreaktion von den anderen Reaktionen iiberlagert wird. Die
oben beschriebene Ausscheidungssequenz der Mg-Si-Cu-haltigen Phasen erschwert
also erheblich eine eindeutige Identifizierung der Dispersoidausscheidung. Die Idee zur
Losung dieser Herausforderung war, dass Dispersoide nur beim ersten Erwérmen aus
dem Gusszustand ausgeschieden und durch folgende Wéarmebehandlungsprozesse nicht
mehr vollstindig aufgelost werden konnen. Die Ausscheidungssequenz der Mg-Si-Cu-
Phasen miisste dagegen ein sehr dhnliches Verhalten vor und nach der Homogenisierung
aufweisen. Ein Vergleich der DSC-Kurven vor und nach der Homogenisierung sollte
dementsprechend den Nachweis einer Anderung der Ausscheidungsreaktion der

Dispersoiden erbringen.

Die Auswertung der DSC-Kurven von Al Mn0,5Mg0,5 vor und nach der Homo-
genisierung zeigt eine deutliche Anderung der exothermen Reaktion zwischen 350 und
400 °C. Beim Erwédrmen aus dem Gusszustand ist in diesem Temperaturbereich ein
exothermer Peak mit deutlicher Schulter an der linken Peak-Flanke zu erkennen. Nach
der Homogenisierung ist diese Peak-Flanke verschwunden. Nur noch ein einzelner Peak
ist zu erkennen. Das deutet auf die Ausscheidung von Dispersoiden beim Erwérmen aus

dem Gusszustand in diesem Temperaturbereich hin.

Die Ergebnisse der DSC-Versuche der Legierung Al Mn0,5 unterscheiden sich deutlich
von denen der Legierung Al Mn0,5Mg0,5, da aufgrund des fehlenden Mg keine Mg-Si-
Ausscheidungssequenz beim Erwiarmen auftritt. Dadurch ist die Anzahl der
Reaktionspeaks deutlich reduziert. Die Mikrostrukturanalyse ergibt, dass bei der ersten
exothermen Reaktion zwischen etwa 200 und 380 °C vermutlich iiberwiegend Si- und
Al-Cu-Ausscheidungen gebildet werden (Abbildung 33 B bzw. Abbildung 40). Diese
l16sen sich mit steigender Temperatur wieder auf. Die zweite exotherme Reaktion kann
zundchst nicht eindeutig zugeordnet werden. Es sind keine mikrostrukturellen
Anderungen im LM zu erkennen. Aufgrund des Temperaturbereichs (von etwa 410 bis
500 °C) wird jedoch die Ausscheidung von Dispersoiden vermutet. Zur Uberpriifung
der Annahme wurde deshalb auch bei dieser Legierung ein Erwédrmen des
homogenisierten Zustands durchgefiihrt. Nach der Homogenisierung sind keine
exothermen Reaktionen mehr zu erkennen. Moglicherweise scheiden sich die Al-Cu-
und Si-Phasen erneut bereits wiahrend des Abkiihlens von der Homogenisierungs-

temperatur aus. Ebenso sind keine Ausscheidungsreaktionen im Temperaturbereich der
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Dispersoidausscheidung zu erkennen. Die vorherige Vermutung, dass die zweite
exotherme Reaktion eine Dispersoidausscheidung beinhaltet, wird somit bestétigt.
Ahnlich wie bei der Legierung Al Mn0,5Mg0,5 kann auch hier eine endotherme
Reaktion bis hin zu hohen Temperaturen selbst nach der Homogenisierung festgestellt
werden. Vermutlich liegt auch hier eine Auflosung bzw. Vergroberung von

Dispersoiden vor.

Die Uberlagerung von Reaktionen im Messsignal stellt eine Herausforderung fiir die
Auswertung der DSC-Daten dar. Da sich das Messsignal aus den Summen aller auf-
tretenden thermischen Effekte zusammensetzt, geben die Peaks in einer DSC-Kurve
nicht unmittelbar die mikrostrukturellen Anderungen innerhalb des Materials wieder.
Deshalb kann die Messung der elektrischen Leitfahigkeit als weitere Analysemethode
zur Charakterisierung mikrostruktureller Anderungen dienen. Bei diesem Verfahren
wird insbesondere die elementspezifische Abhédngigkeit der Leitfdahigkeit ausgenutzt. So
konnen Riickschliisse auf die chemische Zusammensetzung der gebildeten Aus-
scheidungen getroffen werden. Nach [72] hat Mn mit etwa 30 nQQm/Ma.-% von den fiir
die untersuchten Legierungen verwendeten Legierungselementen den groBten Einfluss
auf die Leitfdhigkeit. Die ebenfalls gut 16slichen Legierungselemente Si, Mg und Cu
liegen mit etwa 7 bis 3 nQm/Ma.-% deutlich darunter [72]. Die Wirkung von Fe ist
aufgrund der geringen maximalen Loslichkeit vernachlédssigbar [15]. Der Anstieg der
Leitfahigkeit wird also hauptséchlich durch eine Abnahme der Konzentration an Mn im
Al-Mischkristall d.h. durch die Ausscheidung von Mn-haltigen Dispersoiden

verursacht.

Der Verlauf der elektrischen Leitfahigkeit beim Erwidrmen aus dem Gusszustand und
nach der Homogenisierung ist bei beiden Legierungen sehr &hnlich. Beim Erwédrmen
des Gusszustands mit 0,01 K/s ist der Anstieg der Leitfdhigkeit ab etwa 370 °C am
grofBten. Sie steigt bis zu ihrem Maximum bei etwa 460 °C an und nimmt anschlieBend
wieder leicht ab. Nach vorheriger Uberlegung kann die Starttemperatur von 370 °C dem
Beginn der Ausscheidung von Mn-haltigen Dispersoiden zugeordnet werden. Das wird
dadurch bestétigt, dass diese Temperatur sehr gut mit der Temperatur der exothermen
Dispersoidausscheidung in der DSC-Kurve iibereinstimmt. Die leicht abfallende
Leitféhigkeit ab 460 °C spricht dafiir, dass ein Teil des Mn wieder in Losung geht und

somit eine Auflosung und Vergroberung der Dispersoide zu beobachten ist. Auch hier
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stimmen die Starttemperaturen der Auflosung mit denen der endothermen Reaktionen

bei hohen Temperaturen der DSC-Kurve iiberein.

Neben den Gemeinsamkeiten der Leitfahigkeitsverlaufe beim Erwidrmen aus dem
Gusszustand sind zwei Unterschiede zwischen den Legierungen Al Mn0,5Mg0,5 und
Al Mn0,5 zu erkennen. Zum einen weist die Legierung Al Mn0,5 eine etwas hohere
absolute Leitfdahigkeit auf, die vermutlich durch den hoheren Legierungsgehalt der
Legierung Al Mn0,5Mg0,5 verursacht wird. Zum anderen ist ein leichter Anstieg der
Leitfahigkeit bei der Legierung Al Mn0,5Mg0,5 zwischen 190 und 250 °C zu erkennen.
Dieser Zunahme kann auf die Ausscheidung der metastabilen Mg-Si-Cu-Phasen und der
damit verbundenen Abnahme an gelostem Mg, Si und Cu im Al-Mischkristall zuriick-

gefiihrt werden.

Vergleichend betrachtet ist die absolute Leitfdhigkeit nach der Homogenisierung
deutlich hoher als im Gusszustand. Hier sind iiber einen groBen Temperaturbereich
keine Anderungen der Leitfihigkeit zu beobachten. Die Homogenisierung wurde bei
hoher Temperatur {iber einen langen Zeitraum (550 °C 24 h) durchgefiihrt. Dies fiihrt
zur Bildung grober Dispersoide und Einformung der Primédrausscheidungen. Beide
Phasen binden den Grofteil des Mn aus der Legierung, woraus die hohe absolute
Leitfahigkeit resultiert. Die groben Teilchen konnen nur durch sehr hohe Temperaturen
wieder aufgelost werden. Dies ist in einer Abnahme der Leitfahigkeit ab etwa 490 °C zu
erkennen Diese Aussage wird durch die libereinstimmenden endothermen Reaktionen
in den DSC-Kurven beider Legierungen desselben Zustands bestitigt. Auch nach der
Homogenisierung ist die absolute Leitfahigkeit von Al Mn0,5 hoher als die Leitfahigkeit
von Al Mn0,5Mg0,5.

Die Untersuchungen der Mikrostruktur zeigten dariiber hinaus, dass beim Erwidrmen aus
dem Gusszustand in den Primédrausscheidungen eine Erhohung des Si-Gehalts
stattfindet. Der Einfluss dieser Reaktion auf das DSC-Messsignal kann zurzeit nicht
abgeschitzt werden, da diese Transformation vermutlich stark von anderen Reaktionen
iiberlagert wird. Es ist jedoch anzunehmen, dass die elektrische Leitfahigkeit nur

geringfiigig beeinflusst wird. Si hat eine vernachldssigbare Auswirkung auf die
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Leitfdhigkeit und Mn und Fe bleiben wihrend der Reaktion in den Primér-
ausscheidungen gebunden. Durch die Diffusion des Si konnten jedoch der Bereich um

die Primdrausscheidungen an Si verarmen und zur Ausbildung von PFZ fiihren [56].

Die bisherigen Ergebnisse der DSC, der elektrischen Leitfahigkeitsmessungen und der
Metallographie zu den beiden untersuchten Legierungen Al Mn0,5Mg0,5 und Al Mn0,5
sowie die Einordnung in die einschldgigen Literaturquellen sind in Abbildung 42
zusammengefasst. In der Abbildung sind identifizierten Ausscheidungs- und
Auflosungsreaktionen den DSC-Kurven und Leitfahigkeitsmessungen zugeordnet. Es
ist jeweils das Erwédrmen aus dem Gusszustand mit 0,01 K/s dargestellt. Phasen-
bezeichnungen oberhalb der gestrichelten Linie geben Auflosungs- und unterhalb der
Linie Ausscheidungsreaktionen an. Diese Darstellung dient zur Orientierung fiir das
folgende Kapitel, in der die Abhdngigkeit der hier dargestellten Reaktionen von der

Erwirmgeschwindigkeit untersucht wird.
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Zuordnung identifizierter Ausscheidungs- und Auflosungsreaktionen zu den

Abbildung 42:

DSC-Kurven und Leitfahigkeitsmessungen der Legierungen Al Mn0,5Mg0,5 und Al Mn0,5

beim Erwarmen mit 0,01 K/s aus dem Gusszustand.
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4.2 Kinetik der Dispersoidbildung

Die Untersuchung der Kinetik (gr. xivnoig kinesis ,,Bewegung*) soll Aufschliisse iiber
die Zeitabhingigkeit der Ausscheidungs- und Auflésungsvorginge beim Erwarmen der
untersuchten Legierungen aus dem Gusszustand geben. Im vorhergehenden Kapitel
wurden langsame Erwidrmprozesse mit starkem Bezug zur iiblichen Erwéirm-
geschwindigkeit bei der Homogenisierung untersucht. Durch die Variation der Erwédrm-
geschwindigkeit und der in-situ Analyse mittels DSC und LFA konnen neue Erkennt-
nisse liber den Einfluss der Prozessparameter gewonnen werden. Der Fokus liegt dabei

auf der Anderung der Reaktionsintensitit und -temperaturen.

4.2.1 Untersuchung der Kinetik mittels Differential Scanning Calorimetry

Abbildung 43 zeigt DSC-Erwidrmkurven der Legierungen Al Mn0,5Mg0,5 und
Al Mn0,5 in einer groBen Bandbreite an Erwdarmgeschwindigkeiten von 0,001 K/s bis
2 K/s. Das entspricht dem Erwédrmen von Raumtemperatur bis 550 °C in etwa
4,5 Minuten fiir die schnellste Geschwindigkeit bis in etwa 6 Tagen fiir die langsamste
Geschwindigkeit. Charakteristische Peaks sind mit Buchstaben gekennzeichnet. Dabei
stehen die GroBbuchstaben fiir eine endotherme Auflosungsreaktion und die Klein-
buchstaben fiir eine exotherme Ausscheidungsreaktion. Tabelle 10 gibt eine Ubersicht

fiir die an den Reaktionen beteiligten Phasen.

Tabelle 10: Zuordnung der charakteristischen DSC-Peaks zu den an der Reaktion beteiligten
Phasen. GroBbuchstaben entsprechen Auflosungs-, Kleinbuchstaben Ausscheidungs-
reaktionen.

Al Mn0,5Mg0,5 Al Mn0,5
Peak DSC- - Peak DSC- .
Typ Kurve beteiligte Phase(n) Typ Kurve beteiligte Phase(n)
v A Cluster + GP-Zonen VI a Si+ AlLCu
B"-MgSi .
1A% b . VI B Si + AlLC
B'-/Q'-MgSi(Cu) P ARt
B"-MgSi . )
I Mn-D
Vv C 8-/’ MgSi(Cu) V ¢ n-Dispersoide
v d B-Mg>Si vV D Mn-Dispersoide
\Y e Mn-Dispersoide
IV+VF p-Mg.Si

Mn-Dispersoide
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Es ist zu erkennen, dass mit steigender Erwarmgeschwindigkeit eine Verschiebung der
Reaktionen zu hoheren Temperaturen stattfindet. Interessanterweise treten einige Peaks
erst bei langsamer Erwédrmgeschwindigkeit deutlich hervor, bzw. werden mit zu-
nehmender Erwarmgeschwindigkeit unterdriickt. Sehr deutlich wird dies beispielsweise
an den letzten endothermen Reaktionen in beiden Legierungen (Al Mn0,5Mg0,5 -
Peak F und Al Mn0,5 - Peak D). Diese Auflosungsreaktionen sind bei langsamster
Geschwindigkeit sehr ausgepridgt und bei schnellster Geschwindigkeit in beiden
Legierung fast vollstindig unterdriickt. Einige Peaks verdndern ihre Form, sie werden

z. B. mit zunehmender Erwarmgeschwindigkeit deutlich breiter.

Die Legierung Al Mn0,5Mg0,5 zeigt beim Erwidrmen aus dem Gusszustand eine Reihe
unterschiedlicher Ausscheidungs- und Auflosungsreaktionen. Der erste endotherme
Peak A (Cluster + GP-Zonen) wird erst mit zunehmender Erwadrmgeschwindigkeit
sichtbar und anschlieBend immer deutlicher ausgeprégt. Bei der folgenden exothermen
Reaktion Peak b sind mindestens zwei Reaktionsanteile zu erkennen ("”-MgSi + B'-/Q’-

MgSi(Cu)). Das ist besonders bei der langsamsten Erwarmgeschwindigkeit (0,001 K/s)

A) Al Mn0,5Mg0,5 B) Al Mn0,5
- T in K/s — T in K/s
0,15|gK A C 0,15|gK B D
- - -F----- 0,001 - - - - -=-10,001
b dVe a c

- - =~ -\-4/----0,02 -=-- == -7=-0,02
ex. ¢ ex. ¢

P = -, - X/ ---0,05 Pe o - = - -/ - 0,05
- S -=--0,1 - - —-‘\&—/—0,1
- =A- AN --03 - = < >~-03
- N - A~ -] - ~ - |

_Tendo _Tendo

- = A\--~<-= -2 - - )

0 200 400 °C 600 0 200 400 °C 600

7— T—

Abbildung 43: In-situ DSC-Erwédrmkurven aus dem Gusszustand von A) Al Mn0,5Mg0,5
und B) Al Mn0,5 mit verschiedenen Erwirmgeschwindigkeiten 7'



4.2 Kinetik der Dispersoidbildung 85

der Fall. Die Form des Ausscheidungspeaks dndert sich mit steigendem Erwérm-
geschwindigkeit zu einer breiteren Form. Die anschlieende endotherme Reaktion
Peak C (B"-MgSi + B'-/Q’-MgSi(Cu)) wird dhnlich wie Peak A erst bei schnelleren
Erwarmgeschwindigkeiten deutlich erkennbar und zu hoheren Temperaturen hin
verschoben. Die folgenden exothermen Peaks, Peak d (B-Mg>Si1) und Peak e (Mn-
Dispersoide), weisen eine sehr starke Beeinflussung durch die Kinetik auf. Deutlich ist
eine Trennung und ausgepriagte Doppelpeak-Form bei langsamen Erwérm-
geschwindigkeiten zu erkennen. Dagegen sind diese Peaks bei hochster Erwérm-
geschwindigkeit fast vollstindig unterdriickt. Ebenso stark wird die letzte endotherme
Reaktion Peak F (Mn-Dispersoide) durch die Kinetik beeinflusst. Die Intensitit und
Fliche (also die Reaktionsenthalpie) dieses Peaks macht bei langsamster Erwadrmung
einen groBen Anteil der gesamten DSC-Kurve aus. Durch die Verschiebung zu héheren
Temperaturen wird dieser Peak jedoch immer stérker unterdriickt und ist bei hochster

Erwirmgeschwindigkeit (2 K/s) fast vollstandig verschwunden.

Auch in der Legierung Al Mn0,5 (siche Abbildung 43B) werden eine Reihe ver-
schiedener Reaktionen beim Erwirmen aus dem Gusszustand und deutliche
Anderungen durch die Variation der Erwirmgeschwindigkeit sichtbar. Die erste
exotherme Reaktion Peak a (Si + Al,Cu) zeigt einen sehr flachen Verlauf iiber einen
weiten Temperaturbereich. Dabei wird die Reaktion mit steigender Erwidrm-
geschwindigkeit zu hoheren Temperaturen verschoben und verliert zunehmend an
Intensitét. Der anschlieBende endotherme Peak B (Si+ AlxCu) ist bis auf die langsamste
Erwiarmgeschwindigkeit nur sehr schwach ausgeprigt. Dagegen ist die folgende
exotherme Reaktion Peak ¢ (Mn-Dispersoide) sehr deutlich ausgebildet, zeigt aber eine
starke Abhdngigkeit von der Erwdrmgeschwindigkeit. Beispielsweise wird dies an der
hohen Standardabweichung in den Peakflanken und der zwischen 0,1 und 1 K/s
unerwarteten Verschiebung des Peakmaximums deutlich. Bei hochster Erwérm-
geschwindigkeit wird Peak c fast vollstindig unterdriickt. Ahnlich wie die endotherme
Hochtemperaturreaktion Peak F in Al Mn0,5Mg0,5 wird auch Peak D (Mn-
Dispersoide) in Al Mn0,5 sehr stark von der Kinetik beeinflusst. Wéhrend diese
Reaktion bei langsamster Erwdarmgeschwindigkeit noch sehr ausgeprégt ist, wird diese

bereits bei 0,1 K/s fast vollstandig unterdriickt.
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4.2.2 Untersuchung der Kinetik mittels Laser Flash Analyse

In Abbildung 44 werden die Ergebnisse der LFA-Messungen der Legierungen
Al Mn0,5Mg0,5 und Al Mn0,5 beim Erwarmen aus dem Gusszustand dargestellt. Wie
in Kapitel 3.6.4 beschrieben, wurden die urspriinglich ermittelten Temperatur-
leitfahigkeitsmesswerte in elektrische Leitfahigkeiten bezogen auf 20 °C umgerechnet.
Die Erwiarmgeschwindigkeiten variieren von 0,001 bis 1 K/s. Die Kurven sind von oben
nach unten in aufsteigender Erwidrmgeschwindigkeit angeordnet. Zum besseren
Vergleich der Ergebnisse sind ex-situ Messungen der elektrischen Leitfahigkeit durch
Wirbelstrom fiir die Erwdrmgeschwindigkeiten 0,01 K/s und 1 K/s mit angegeben.
Beim Erwdrmen von Al Mn0,5M0,5 mit 0,001 K/s konnten Messungen nur bis etwa
455 °C durchgefiihrt werden. Bei hoheren Temperatur kam es zur Delamination der
Graphitschicht. Die Probenoberfldache zeigte anschlieBend eine deutlich sichtbare graue
Verfarbung. Untersuchungen der Oberfldche einer Al-Mg-Si-Legierung ergaben, dass
sich an der Oberfliche, bis zu einige 10 pm grofBe, Ausscheidungen der B-Mg>Si-Phase
bilden kénnen. Vermutlich bewirkt ein sehr langsames Erwédrmen ein starkes Wachstum
dieser Ausscheidungen ggf. auch aus der Oberfliche heraus, was zum Abldsen der
Graphitschicht fiihrt. Aufgrund des fehlenden Mg kam es deshalb bei der Legierung
Al Mn0,5 nicht zur Delamination. Bei 1 K/s fiihrte der starke ,,thermal lag®“ zu einer
Verschiebung der Kurve von etwa 40 K, siehe Kapitel 3.6.3. Ein Schmelzen der Probe
sollte verhindert werden, weshalb bei 1K/s die etwas niedrigeren maximalen

Temperaturen von 510 °C (statt 550 °C) nicht iiberschritten wurden.

A) Al Mn0,5Mg0,5 B) Al Mn0,5

t

0 200 400 °C 600 0 200 400 °C 600
T_— T_—

Abbildung 44: In-situ LFA-Erwirmkurven aus dem Gusszustand von A) Al Mn0,5Mg0,5

und B) Al Mn0,5 mit verschiedenen Erwirmgeschwindigkeiten 7'
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Tabelle 11: Maximale Leitfdhigkeitsdnderungen beim Erwédrmen aus dem Gusszustand von
Al Mn0,5Mg0,5 und Al Mn0,5 in Abhédngigkeit von der Erwdrmgeschwindigkeit (siche
Abbildung 44).

Erwirmgeschwindigkeit max. Leitfahigkeitsdnderung in MS/m (Temperatur)
in K/s Al Mn0,5Mg0,5 Al Mn0,5

0,001 7,4 (410 °C) 8,2 (430 °C)

0,01 6,9 (440 °C) 6,9 (498 °C)

0,1 5,5 (530 °C) 5,2 (540 °C)

1 (nur bis 510°C) 4,6 (508 °C) 3,6 (508 °C)

Ahnlich wie bei den Ergebnissen der DSC ist eine Verschiebung des Leitfihigkeits-
anstiegs mit steigender Erwarmgeschwindigkeit zu hoheren Temperaturen zu erkennen.
In Tabelle 11 sind die maximalen Leitfahigkeitsdnderungen je Erwarmgeschwindigkeit
angegeben. Die Temperatur der Peaklage ist in Klammern ergénzt. Bei einer Erwérm-
geschwindigkeit von 1 K/s wird das Maximum der Leitfahigkeitsinderung bis 510 °C
nicht erreicht, sodass bei dieser Erwarmgeschwindigkeit nur bedingt eine Aussage

getroffen werden kann.

Die absoluten Werte der Maxima sind in beiden Legierungen &hnlich, nur bei
langsamster Erwirmung von 0,001 K/s ist die Anderung in Al Mn0,5 etwas hoher als in
Al Mn0,5Mg0,5. Die Maxima der Leitfahigkeitsdnderungen in der Legierung
Al Mn0,5Mg0,5 — insbesondere bei 0,01 K/s — werden bei signifikant niedrigeren
Temperaturen erreicht. Der Vergleich der Leitfdhigkeitsdnderung von ex-situ
Wirbelstrom- und LFA-Messungen zeigt fiir die Erwdrmgeschwindigkeit von 0,01 K/s
eine groBe Ubereinstimmung. Im Gegensatz dazu ergeben sich bei 1 K/s deutliche
Unterschiede: Der Leitfdahigkeitsanstieg beginnt bei der LFA-Messung bei deutlich
tieferen Temperaturen; auch wird bei der LFA-Messung eine hohere absolute Anderung

der Leitfahigkeit erzielt.

In Abbildung 45 werden jeweils die DSC- und die abgeleiteten LFA-Kurven — letztere
auf nach unten zunehmender Achse — fiir die Legierungen Al Mn0,5Mg0,5 und
Al Mn0,5 beim Erwiarmen aus dem Gusszustand gegeniibergestellt. Ein Verlauf der
LFA- und DSC-Kurven unterhalb der gestrichelten Nulllinie zeigt, dass

Ausscheidungsreaktionen iiberwiegen bzw. ein Verlauf der Kurven oberhalb dieser
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Linie bedeutet, dass Auflésungsreaktionen dominieren. Zur Kennzeichnung der
charakteristischen Peaks sind wie in Abbildung 43 an den DSC-Kurven Buchstaben

angetragen.

Die DSC-Kurven und die abgeleiteten LFA-Kurven enthalten in weiten Bereichen
dhnliche Reaktionspeaks. Jedoch unterscheiden sich einige Peaks hinsichtlich der
Intensitdt und des Temperaturbereiches. So sind beim Erwdrmen von Al Mn0,5Mg0,5
Peak A und C nur in der DSC-Kurve zu erkennen. Die Peaks b und F sind in der LFA-
Kurve sichtbar, erscheinen dagegen in der DSC-Kurve deutlich ausgeprégter. Der
Peak e weist in der LFA-Kurve die hochste Intensitét auf. Die deutliche Schulter an der
Peakflanke (Peak d) ist jedoch auch nur in der DSC-Kurve sichtbar. Sowohl LFA- als
auch DSC-Kurven deuten am Ende des Erwidrmens auf eine nicht abgeschlossene

Auflosungsreaktion hin.

Auch in der Legierung Al Mn0,5 unterscheiden sich einige der Peaks innerhalb der
Messungen mit der LFA- oder der DSC-Methode. Peak a und B sind nur im DSC-
Messsignal deutlich ausgepragt. Dagegen ist Peak ¢ auch in der LFA-Kurve sehr gut zu
erkennen. Interessanterweise ist dieser Peak im Temperaturbereich auffillig deutlich
zum DSC-Signal verschoben. Insbesondere beginnt die Ausscheidungsreaktion ¢ bei

0,001 K/s in der LFA-Kurve bei etwa 310 °C, wohingegen diese im DSC-Signal erst bei

Al Mn0,5

0 200 400 °C 600 0 200 400 °C 600

T—— -

Abbildung 45: Vergleich der DSC- mit der Ableitung der in-situ LFA-Erwadrmkurven aus
dem Gusszustand von A) Al Mn0,5Mg0,5 und B) Al Mn0,5 mit verschiedenen Erwirm-
geschwindigkeiten 7.
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etwa 385 °C beginnt. Ebenso wie bei der Legierung Al Mn0,5Mg0,5 deuten auch bei
der Legierung Al Mn0,5 sowohl LFA- als auch DSC-Kurve am Ende des Erwirmens

auf nicht abgeschlossene Auflosungsreaktionen hin.

4.2.3 Korrelation zwischen Differential Scanning Calorimetry und
Leitfahigkeitsmessungen mittels Laser Flash Analyse
Die Ergebnisse der DSC-Versuche mit unterschiedlichen Erwarmgeschwindigkeiten
verdeutlichen die besonderen Herausforderungen, die sich aus der Untersuchung von
Erwirmprozessen mittels DSC ergeben. Das Messsignal der DSC ist ein Summensignal,
das die vielen gleichzeitig ablaufenden Vorginge durch Ausscheidung und Auflésung
verschiedener Phasen darstellt. Dadurch kommt es beim Erwédrmen zu einer starken
Uberlagerung von verschiedenen Reaktionsanteilen. Das wird in zwei Beispielen in

Abbildung 43 fiir beide Legierungen deutlich:

In der Legierung Al Mn0,5Mg0,5 wird dem Peak A, ersichtlich in Abbildung 43A, die
Auflosung von Mg-Si-Clustern oder GP-Zonen zugeordnet. Der Peak A ist bei
langsamster Erwdrmgeschwindigkeit kaum zu erkennen. Mit zunehmender
Erwirmgeschwindigkeit ist diese Reaktion immer deutlicher sichtbar. Die endotherme
Auflosung einer Phase, die offensichtlich im Ausgangszustand vorhanden ist, miisste
jedoch bei langsamster Erwédrmgeschwindigkeit am stirksten ausgeprédgt sein. Das
bedeutet, dass bei langsameren Geschwindigkeiten gleichzeitig eine exotherme
Reaktion bei derselben Temperatur ablduft, die dann spéter die endotherme Reaktion

interferiert.

Das zweite Beispiel ist anhand des Peaks ¢ der Legierung Al Mn0,5 in Abbildung 43B
zu erkennen. Dieser Peak kann der Ausscheidung von Dispersoiden zugeordnet werden
und ist bei langsamster Kiihlgeschwindigkeit noch schwach ausgebildet. Mit
zunehmender Erwirmgeschwindigkeit steigt die Intensitét der Ausscheidungsreaktion
zuerst an und wird anschlieflend ab etwa 0,05 K/s zunehmend unterdriickt. Auch hier
steht die Beobachtung im DSC-Messsignal im Gegensatz zur Erwartung. Demnach
miisste eine exotherme Ausscheidungsreaktion beim langsamen Erwirmen stérker aus-
gepragt sein, da mehr Zeit fiir notwendige Diffusionsvorginge besteht. Vermutlich wird
deshalb auch hier die exotherme Ausscheidungsreaktion durch eine endotherme Auf-

l6sungsreaktion (vermutlich Peak B) iiberlagert.
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Eine Schwierigkeit bei der Interpretation dieser stark iiberlagerten Reaktionen ist
beispielsweise eine verldssliche Bestimmung von charakteristischen Umwandlungs-
temperaturen oder die quantitative Auswertung der Reaktionsenthalpie. Eine
Moglichkeit zur Interpretationshilfe ist die Untersuchung einer gro3en Bandbreite von
Erwirmgeschwindigkeiten. Dadurch liisst sich abschiitzen, ob eine Uberlagerung von
Messsignalen vorliegt und welchen Einfluss diese auf die Ausscheidungskinetik hat.
AuBerdem konnen hierdurch wichtige Ergebnisse gewonnen werden, die der Anpassung
von Wiarmebehandlungsprozessen dienen, um beispielsweise beim Erwidrmen gezielt

eine Ausscheidungsphase zu unterdriicken.

Dennoch bleibt bei dieser Methode das Problem der Reaktionsiiberlagerung. Wenn
moglich, sollte deshalb ein Vergleich mit einer Technologie zur in-situ Messung einer
anderen physikalischen FEigenschaftsinderung als Hinweis auf mikrostrukturelle
Anderung genutzt werden. Diese sind beispielsweise Dilatometrie [104], Leitfihigkeits-
messung [104], Thermopower [104] oder Beugung von Synchrotronstrahlung [105]. In
dieser Forschungsarbeit wurde die in-situ Messung der Leitfahigkeit mittels LFA

verwendet.

Der Vorteile der Leitfahigkeitsmessung mittels LFA ist — ebenso wie bei ex-situ
Messungen der elektrischen Leitfahigkeit mittels Wirbelstrom, dass die Leitfahigkeits-
dnderung stark vom Mn-Gehalt im tbersattigten AlI-MK abhéngig ist. Mit lediglich
einem Hauptanstieg bzw. -abfall der Leitfdhigkeit weisen die LFA-Kurven dadurch
einen einfacheren Verlauf als die DSC-Kurven auf. Eine Abgrenzung zur deutlich
schwicheren Ausscheidungsreaktion Mg-, Si- oder Cu-haltiger Phasen ist leicht zu
erkennen. Dadurch kann eine direkte Aussage liber Ausscheidungs- bzw. Auflosungs-

reaktionen der Mn-haltigen Dispersoide getroffen werden.

Der Peak der Leitfdhigkeitskurve entspricht dem hochsten Dispersoidvolumengehalt,
der wéahrend des Erwiarmens aus dem Gusszustand erreicht wird [8]. Fiir eine hohe
Kriechbestindigkeit, bei gleichzeitig hoher Leitfdhigkeit ist das ein Zustand, der fiir die
spateren Eigenschaften als elektrischer Leiter in langzeitstabilen Verbindungen von
groBer Bedeutung ist. Durch die in-situ LFA-Untersuchung konnen die Eigenschaften
effektiv fiir beide Legierungen und verschiedene Erwarmgeschwindigkeiten verglichen

werden.
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Abbildung 46A zeigt die maximale Leitfdhigkeitsdnderung (maximaler Dispersoid-
volumengehalt) in Abhédngigkeit von der Erwdrmgeschwindigkeit. Die Ergebnisse der
schnellsten Erwiarmgeschwindigkeit (1 K/s) sind aufgrund der unvollstindigen
Ausscheidung nicht dargestellt. Insgesamt nimmt die maximale Leitfdhigkeitsdnderung
und somit der hochstmogliche Volumengehalt der Dispersoide beim Erwédrmen mit
steigender Erwarmgeschwindigkeit deutlich ab. Die hochste Leitfahigkeitsdnderung
wird in der Legierung Al Mn0,5 bei der niedrigsten Erwédrmgeschwindigkeit von
0,001 K/s erzielt. Aufgrund des gleichen Mn-Gehalts in beiden Legierungen liegen die
Leitfahigkeitsanderungen von Al Mn0,5 und Al Mn0,5Mg0,5 sehr dicht beieinander.
Wie in Abbildung 46B zu erkennen, ist die Peaktemperatur bei 0,01 K/s in der
Legierung Al Mn0,5Mg0,5 mit 440 °C etwa 60 K niedriger als in Al Mn0,5. Vermutlich
spielen bei dieser Erwidrmgeschwindigkeit die unterschiedlichen Keimbildungsprozesse
fiir Dispersoide eine besondere Rolle. Bei dieser Erwdrmgeschwindigkeit bilden die
Mg-Si-Vorstufen geeignete Keimstellen fiir eine Dispersoidausscheidung in
Al Mn0,5Mg0,5 bei signifikant niedrigeren Temperaturen. Bei einer niedrigeren
Erwiarmgeschwindigkeit (0,001 K/s) sind die geeigneten Mg-Si-Vorstufen eventuell
bereits zu grob oder aufgeldst. Bei hohen Erwéarmgeschwindigkeiten (0,1 K/s) sind die
geeigneten Mg-Si-Vorstufen eventuell zu klein oder vollstindig unterdriickt. Bei
letztgenannter Erwarmgeschwindigkeit ist die maximale Leitfahigkeitsinderung in
beiden Legierungen nahezu identisch. Deshalb ist daraus zu schlieen, dass die
Keimbildung fiir die Starttemperatur der Ausscheidung, nicht aber fiir den maximalen

Volumengehalt an Dispersoiden verantwortlich ist.

A) 10F B) 550t
MS H
- OC
m
8| ¢ 500 | ® AlMn0,5
" T
Ao-peak [ ] peak
6 450 F
' B Al Mn0,5Mg0,5
[ |
4 L L L 1 400 L L L []
1E-4 0,001 0,01 0,1 K/s 1 1E-4 0,001 0,01 0,1 K/s 1

Abbildung 46: A) Maximale Leitfahigkeitsdnderung Acpeak und B) entsprechende Peak-
temperatur 7peax beim Erwdrmen aus dem Gusszustand von Al Mn0,5Mg0,5 und Al Mn0,5 in

Abhiingigkeit von der Erwirmgeschwindigkeit 7"
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Neben der Beurteilung des Volumengehalts von Mn-haltigen Ausscheidungen in
Aluminiumlegierungen bietet die LFA eine neuartige Methode zur Interpretation und
Validierung von DSC-Ergebnissen. Die Ableitung der LFA-Kurve gibt an, wie stark
sich die Leitfahigkeit bei einer bestimmten Temperatur dndert. Sie ist somit ein MaB fiir
die Intensitdt der ablaufenden Ausscheidungs- bzw. Auflosungsreaktionen. Dem-
entsprechend gibt der Hauptpeak der abgeleiteten LFA-Kurve Aufschliisse iiber die
Intensitdt der Dispersoidausscheidungsreaktion. In Abbildung 45A sind die Aus-
scheidungen der Dispersoide und der f-Mg>Si-Phase in den Peaks d und e iiberlagert.
Durch die Ableitung der LFA-Kurve kann nun die Ausscheidung der Dispersoide dem
Peak e der DSC-Kurve zugeordnet werden. Des Weiteren kann man erkennen, dass der
Peak F vermutlich tiberwiegend aus der Mg;Si-Auflésung resultiert. Die Dispersoid-
auflosungsreaktion findet etwa ab der Unstetigkeit im Peak F —dem Ubergang des Peaks

zur kontinuierlichen endothermen Reaktion — statt und dauert bis zum Ende an.

Ahnlich wie bei der Legierung Al Mn0,5Mg0,5 ist auch in der Legierung Al Mn0,5 eine
sehr gute Ubereinstimmung des Dispersoidausscheidungspeaks der LFA- mit der DSC-
Kurve zu erkennen (siehe Abbildung 45B). Somit kann dem Peak c zweifellos die
Dispersoidausscheidung zugeordnet werden. Besonders interessant ist hier, dass die
starke Uberlagerung von Peak ¢ mit Peak B zu einer deutlichen Verschiebung der
Starttemperaturen der Dispersoidausscheidung zwischen LFA- und DSC-Kurve fiihrt.
AulBlerdem wird dadurch bei der langsamsten Erwdrmgeschwindigkeit (0,001 K/s) das
Ausscheidungsmaximum von Peak ¢ in der LFA- und in der DSC-Kurve um etwa 30 K
verschoben. Da die Auflosung von Si-und Al-Cu-Phasen von Peak B keinen oder einen
sehr geringen Einfluss auf die Leitfahigkeit hat, erlaubt die LFA-Methode, im Gegensatz
zur DSC, die Bestimmung der tatsdchlichen Ausscheidungstemperatur der Dispersoide.
Der Beginn der endothermen Auflosungsreaktion (Peak D) zeigt dagegen eine sehr gute
Ubereinstimmung von DSC- und LFA-Kurve. Neben der Dispersoidaufldsung wurden
durch die angewandten Methoden keine weiteren Reaktionen in diesem Bereich

festgestellt.
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S Angepasste Wirmebehandlung zur  Dispersoid-

ausscheidung

Ziel der Untersuchungen beim Erwédrmen aus dem Gusszustand war ein tiefergehendes
Wissen tiber die Ausscheidung von Mn-haltigen Dispersoiden in Al-Mn-Fe-Si(-Mg)-
Legierungen zu erhalten. Die zuvor beschriebenen Erkenntnisse sollen dazu dienen, die
Wairmebehandlung der Legierungen Al Mn0,5Mg0,5 nach dem Gieflen so anzupassen,
dass, anders als beim konventionellen Homogenisieren, eine moglichst kriechfeste
Aluminiumlegierung erzeugt wird. In einem néchsten Schritt ist es nun mdglich in
Al Mn0,5Mg0,5 und zum Vergleich auch in Al Mn0,5 einen hoher Volumengehalt sehr
feiner Dispersoide und eine deutliche Steigerung der Festigkeit zu erzielen. Durch die
damit verbundene geringe Konzentration von Mn im Al-Mischkristall wird auBerdem
eine erhohte Leitfahigkeit sichergestellt. Die Einsatzmoglichkeiten der Legierung

Al Mn0,5Mg0,5 in elektrischen Leitern und Verbindungen soll dadurch erhoht werden.

GemidB den Untersuchungen der Ausscheidungskinetik sollte die Erwirm-
geschwindigkeit fiir eine angepasste Wiarmebehandlung etwa 0,01 K/s betragen. Dies
bewirkt bei der Legierung Al Mn0,5Mg0,5 durch die Ausscheidung giinstiger Mg-Si(-
Cu)-Vorstufen die Bildung einer hohen Anzahl an Keimstellen. Die angepasste
Wirmebehandlung sollte bei Temperaturen nahe des Maximums der Dispersoid-
ausscheidungsreaktion durchgefiihrt werden (bei 0,01 K/s etwa 400 °C). Dadurch
werden bei der Ausscheidung eine schnelle Vergroberung oder Auflosung der
Dispersoide vermieden. Bei den durchgefiihrten Versuchen wurden deshalb die

angepassten Temperaturen 370, 400 und 430 °C gewdhlt.
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5.1 Hirte und elektrische Leitfahigkeit

Abbildung 47 zeigt die Entwicklung der Hérte (A,B) und der elektrische Leitfdhigkeit
(C,D) bei angepasster Wiarmebehandlung der Legierungen Al Mn0,5Mg0,5 und
Al Mn0,5. Dargestellt sind die Zustdnde im Gusszustand und nach Erwidrmen aus dem
Gusszustand mit 0,01 K/s, mit unterschiedlichen isothermen Gliihtemperaturen und
Haltedauern. Neben den angepassten Temperaturen (370, 400 und 430 °C) sind zum
Vergleich die Ergebnisse einer konventionellen Homogenisierungstemperatur von

550 °C dargestellt.

Bei 550 °C ist zu erkennen, dass die Hérte in beiden Legierung signifikant niedriger als
im Gusszustand und auch niedriger als nach der angepassten Wirmebehandlung
ausfallt. Insgesamt liegt sie in Al Mn0,5Mg0,5 etwas hoher als in Al Mn0,5. Bei beiden

Legierungen nimmt die Hérte bei 550 °C kontinuierlich mit der Haltedauer ab.

A) Al Mn0,5Mg0,5 B) Al Mn0,5
70 Gusszustand 0r 550°C
] e HV10 —e—430°C
60 | 60 —+—400°C
—v— 370 °C
50F 50
Harte Harte
40f R S Gusszustand
30 1 1 1 1 1 30 1 1 1 1 1
102 10t 10 10" 10* h 10° 102 10" 10° 10" 10° h 10°
0) [ — D) [ —
35¢ 35¢
MS/m MS/m
30F 30
o 25¢ o 25
1) 20F Gusszustand
Gusszustand
15 1 1 L L 1 15 1 1 1 L 1
102 10" 10 10"  10* h 10° 102 10" 10° 10" 10% h 10°
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Abbildung 47: A,B) Hérte und C,D) elektrische Leitfdhigkeit o (nach Wasserabschreckung
bei Raumtemperatur) von Al Mn0,5Mg0,5 und Al Mn0,5 nach Erwérmen aus dem Gusszustand
mit 0,01 K/s und unterschiedlichen Haltedauern ¢ und Temperaturen.
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Zu Beginn des isothermen Haltens ist die Leitfahigkeit bei 550 °C im Vergleich zu den
anderen Zustdnden am hochsten. Jedoch steigt sie bei dieser Temperatur, im Gegensatz
zu den niedrigeren Temperaturen, im Laufe der Warmebehandlung nur noch geringfiigig
an. Dabei ist die Leitfahigkeit von Al Mn0,5 immer etwas hoéher als die von

Al Mn0,5Mg0,5.

Durch die angepasste Wéarmebehandlung bei niedrigeren Temperaturen von 370 bis
430 °C konnte in beiden Legierungen die Harte im Vergleich zur Referenztemperatur
550 °C erhoht werden. Im Unterschied zum Gusszustand ist die Héirte der Legierung
Al Mn0,5Mg0,5 etwas geringer, die Harte der Legierung Al Mn0,5 dagegen ein wenig
hoher. Im Laufe der isothermen Haltedauern steigt die Hirte beider Legierungen jeweils
bis auf einen maximalen Wert an und fillt anschlieBend wieder ab. Dabei wird das
Maximum bei hochster Temperatur (430 °C) nach etwa 3 h erreicht. Mit sinkender
Glithtemperatur verschiebt sich das Hartemaximum zu lingeren Haltezeiten. Diese
betragen bei 400 °C etwa 10 h und bei 370 °C etwa 100 h. Die maximalen Hérten
werden nach 430 °C, 3 h erreicht und betragen ca. 63 HV10 fiir Al Mn0,5Mg0,5 bzw.
ca. 49 HV10 fiir Al Mn0,5.

Bei niedrigen Temperaturen und kurzen Haltedauern ist die Leitfahigkeit geringer als
bei 550 °C. Mit zunehmender Haltedauer nimmt sie jedoch deutlich zu, wobei der
schnellste Anstieg bei hochster Temperatur erzielt wird. In allen Fillen steigt die
Leitfahigkeit iiber den Wert, der durch eine konventionelle Homogenisierung erreicht
wird. Innerhalb einer Legierung wird nach 100 h fiir alle Temperaturen von 370 bis
430 °C in etwa die gleiche Leitfahigkeit erzielt. Im Vergleich der verwendeten
Legierungen untereinander wird mit etwa 33,0 MS/m bei Al Mn0,5 ein etwas hdher

Wert, als bei Al Mn0,5Mg0,5 mit etwa 30,2 MS/m, festgestellt.

Der Einfluss der Erwirmgeschwindigkeit auf die Dispersoidausscheidung bei
angepasster Wiarmebehandlung wurde ebenfalls untersucht. Die Diagramme in
Abbildung 48A und B zeigen die Harte von Al Mn0,5Mg0,5 respektive Al Mn0,5 im
Gusszustand, nach ein- bzw. zweistufigem Erwarmen mit 0,01 K/s und 1 K/s und Halten
bei 400 °C fiir 0,1 bis 100 h (Ubersicht der Wirmebehandlung siehe Abbildung 16). Wie

zu erkennen ist, konnte durch das langsame (0,01 K/s) einstufige Erwdrmen in beiden
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Legierungen die hochste Hérte erzielt werden. Bei Steigerung der Erwédrm-
geschwindigkeit auf 1 K/s ist in beiden Legierungen eine deutliche Reduzierung der
Harte festzustellen. Aufféllig ist, dass insbesondere die Héarte der Legierung
Al Mn0,5Mg0,5 nach schnellem einstufigen Erwérmen auf einem niedrigen Niveau

nahezu konstant bleibt.

Die zweistufige Homogenisierung mit einer ersten Stufe bei 200 °C fiir 10 h zeigt in
beiden Legierungen einen erheblichen Einfluss auf die Hérte. Diese ist im Vergleich zur
langsamen einstufigen Warmebehandlung reduziert. Durch eine zweistufige Warme-
behandlung kann indessen beim schnellen Erwédrmen eine deutliche Erhohung der Hérte
erzielt werden. Das wird insbesondere bei der Legierung Al Mn0,5Mg0,5 sichtbar. Eine
zweistufige schnelle Erwdrmung fiihrt nun auch wihrend des Haltens zu einer

Steigerung der Harte.
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Abbildung 48: A,B) Hérte und C,D) elektrische Leitfahigkeit o von Al Mn0,5Mg0,5 und
Al Mn0,5 nach Erwédrmen aus dem Gusszustand mit unterschiedlichen Erwarmen bis 400 °C,
mit unterschiedlichen Haltedauern 7 und anschlieBender Wasserabschreckung.



5.2 Mikrostruktur 97

Die Diagramme in Abbildung 48C und D zeigen den Verlauf der elektrischen
Leitfahigkeit der Legierungen Al Mn0,5Mg0,5 sowie Al Mn0,5. Ebenso wie die Harte
ist auch die Leitfahigkeit von Al Mn0,5Mg0,5 signifikant von der Erwérm-
geschwindigkeit abhéngig. Der Leitfdhigkeitsanstieg dieser Legierung ist wahrend des
isothermen Haltens durch eine Erhohung der Erwirmgeschwindigkeit deutlich
reduziert. Erst nach etwa 100 h wird das Niveau des langsamen einstufigen Erwdrmens
erreicht. Durch eine zweistufige Wérmebehandlung wird die Leitfahigkeit beim
schnellen Erwdrmen deutlich erhoht. Die Leitfahigkeitskurve verlduft nahezu
deckungsgleich mit der, nach langsamen einstufigem Erwédrmen. Der Einfluss der
Erwiarmgeschwindigkeit auf die Leitfahigkeit bei der Legierung Al Mn0,5 ist dagegen

eher gering.

5.2 Mikrostruktur

Um einen Uberblick iiber die mikrostrukturellen Anderungen wiihrend der angepassten
Wairmebehandlung zu erhalten, wurden metallographische Schliffe von ausgewihlten
Zustinden nach dem Erwarmen aus dem Gusszustand mit 0,01 K/s und verschiedenen
Haltetemperaturen und -dauern angefertigt (siche Abbildung 49 bis Abbildung 51). Es
ist zu erkennen, dass in allen LM-Aufnahmen die dunklen groben Primérphasen in
dhnlichen GroBen und Mengen vorliegen und kaum durch die Wirmebehandlung
beeinflusst werden. Dagegen werden je nach Zustand und Legierung hellere, feinere

Sekundirphasen gebildet bzw. vergrobert oder wieder aufgeldst.

Abbildung 49 zeigt LM-HF-Aufnahmen der Legierungen Al Mn0,5Mg0,5 und
Al Mn0,5 nach einer angepassten Wirmbehandlung bei 370 °C direkt nach dem
Erreichen der Haltetemperatur und nach 10 und 100 h isothermem Halten. Es ist zu
erkennen, dass sich in beiden Legierungen direkt nach Erreichen der Haltetemperatur
zwischen den dunklen groben Primérphasen eine grofle Anzahl feiner Sekundirphasen
ausscheiden. In der Legierung AIMn0,5Mg0,5 sind diese bis auf einige PFZ
gleichmiBig im Geflige verteilt. Im Gegensatz dazu bilden die Sekundirphasen in
Al Mn0,5 lokale Anhdufungen, die sich bevorzugt in der Ndhe der groberen Primir-
phasen ausscheiden. Mit zunehmender Haltezeit sind in beiden Legierungen eine

Vergroberung und Auflosung der Sekundéirphasen sichtbar. In der Legierung Al Mn0,5
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ist neben der Auflosung der zuerst gebildeten Sekundédrphasen nach 100 h die
Ausscheidung von Dispersoiden zu beobachten. Diese sind in Form von sehr feinen
Teilchen (< 1 um) zu erkennen. PFZ der Dispersoide treten insbesondere in der Nihe

der groben Primédrphasen auf.

Abbildung 50 zeigt LM-HF-Aufnahmen beider Legierungen bei 400 °C direkt nach dem
Erreichen der Haltetemperatur und nach 10 und 100 h isothermem Halten. Ahnlich wie
bei der angepassten Wirmebehandlung bei 370 °C wurden nach Erreichen der
Haltetemperatur in beiden Legierungen zwischen den dunklen groben Primérphasen
feine Sekundérphasen gebildet. Diese Phasen liegen jedoch in geringerer Anzahl und
grober vor. Mit zunehmender Haltezeit ist in beiden Legierungen eine weitere
Vergroberung und Auflosung der Sekundérphasen zu erkennen. Die Dispersoide sind
bei der Legierung Al Mn0,5 bereits nach 400 °C, 10 h gut erkennbar. Nach 400 °C,
100 h sind auch in der Legierung Al Mn0,5Mg0,5 Dispersoide mit deutlichen PFZ um

die groben Primdrphasen zu erkennen.

Abbildung 51 zeigt LM-HF-Aufnahmen der Legierungen Al Mn0,5Mg0,5 und
Al Mn0,5 nach einer angepassten Warmbehandlung bei 430 °C direkt nach dem
Erreichen der Haltetemperatur und nach 10 und 100 h isothermem Halten. Nach
Erreichen der Haltetemperatur wurden im Gegensatz zu den niedrigeren Temperaturen
nur in der Legierung Al Mn0,5Mg0,5 Sekundarausscheidungen zwischen den dunkleren
Primédrphasen gebildet. Nach 10 h Haltedauer sind diese stark vergrobert oder voll-
standig aufgeldst. Im Gefiige der Legierung Al Mn0,5 konnen nach 10 h Haltedauer bei
430 °C deutliche Dispersoide mit PFZ um die Primédrphasen beobachtet werden. Nach
100 h sind Dispersoide auch in der Legierung Al Mn0,5Mg0,5 zu erkennen, mit gro3en
Bereichen an PFZ. Die Dispersoide der Legierung Al Mn0,5 sind nach 100 h im

Vergleich zu 10 h relativ unverdndert in Anzahl und GroBe.
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Abbildung 49: [LM-HF-Aufnahmen (geatzt 10 %-H3POs4) von A,C,E) Al Mn0,5Mg0,5 und
B,D,F) Al Mn0,5 nach Erwdrmen aus dem Gusszustand mit 0,01 K/s bis 370 °C, mit
unterschiedlichen Haltedauern und anschlieender Wasserabschreckung.
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unterschiedlichen Haltedauern und anschliefender Wasserabschreckung.
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102 5 Angepasste Warmebehandlung zur Dispersoidausscheidung

In Abbildung 52 sind fiir ausgewéhlte Zustinde der angepassten Wiarmebehandlung
TEM-HF-Aufnahmen von Al Mn0,5Mg0,5 dargestellt. Sie zeigen die Zustinde, in
denen bei unterschiedlichen Temperaturen jeweils die hochsten Hérten erzielt wurden
(370 °C 100 h, 400 °C 10 h und 430 °C 3 h). Dabei sind in allen Varianten viele kleine
Dispersoide mit Teilchendurchmessern von wenigen bis zu einigen 10 nm zu erkennen.
Die Morphologie der Dispersoide erscheint iiberwiegend gleichachsig bzw. ldnglich mit
geringem Aspektverhiltnis. Des Weiteren ist zu erkennen, dass die Dispersoide teil-
weise zeilig angeordnet vorliegen. Mit abnehmender Temperatur bzw. mit steigender

Haltedauer ist eine Zunahme des Teilchendurchmessers zu erkennen.

Abbildung 53 zeigt TEM-HF-Aufnahmen der Legierung Al Mn0,5Mg0,5 nach A) 10
sowie B) 100 h bei 400 °C. Es ist eine hohe Anzahl an Dispersoiden mit einer Grofie
von wenigen bis einigen 10 nm zu erkennen. In Abbildung 54A ist die relative Teilchen-
hiufigkeit in Abhédngigkeit vom Teilchendurchmesser dargestellt. Ein Grofteil der
Dispersoide ist kleiner als 50 nm. Der Anteil der Teilchendurchmesser unter 50 nm ist
nach 10 h mit etwa 77 % deutlich hoher als mit etwa 60 % nach 100 h. Die Teilchen
vergrobern sich mit zunehmender Haltedauer. Abbildung 54B zeigt die Teilchendichte
in Abhingigkeit vom Wirmebehandlungszustand. Mit steigender Haltedauer nehmen

Teilchendichte und ihre Standardabweichung signifikant ab.
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Abbildung 52: TEM-HF-Aufnahmen von Al Mn0,5Mg0,5 nach Erwirmen aus dem
Gusszustand mit 0,01 K/s und Halten bei A) 370 °C 100h, B) 400 °C 10 h bzw. C) 430°C 3 h
mit anschlieender Wasserabschreckung.
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A) 10 h 400 °C B) 100 h 400

Abbildung 53: TEM-HF-Aufnahmen von Al Mn0,5Mg0,5 nach Erwidrmen aus dem
Gusszustand nichtlinear mit durchschnittlich 0,01 K/s bis 400 °C und Halten fiir A) 10 bzw.
B) 100 h mit anschlieBender He-Gasabschreckung.
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Abbildung 54: Quantitative Untersuchungen der Dispersoide von Al Mn0,5Mg0,5 nach
Erwéirmen aus dem Gusszustand nichtlinear mit durchschnittlich 0,01 K/s bis 400 °C, Halten

fiir 10 bzw. 100 h und anschlieender He-Gasabschreckung. A) Relative Teilchenhdufigkeit /4,
in Abhédngigkeit des Teilchendurchmessers dt und B) Teilchendichte 7.
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5.3 Kenngrofien des Zugversuchs

Neben den Hirtepriifungen wurden ebenfalls Zugversuche bei Raumtemperatur und
erhohten Temperaturen (115 °C und 140 °C) durchgefiihrt. Untersucht wurden strang-
gepresste Profile der Legierung Al Mn0,5Mg0,5 (Charge 43332). Nach angepasster
Homogenisierung (400 °C 10 h bzw. 430 °C 3 h) wurden das Material sofort bei der
entsprechenden Glithtemperatur durch eine rechteckige Matrize (50 mm x 10 mm)
stranggepresst. Diese Vorgehensweise soll eine erste Einschidtzung ermdglichen, ob
geeignete Dispersoide zu einer hoheren Warmfestigkeit von elektrischen Verbindungen
bestehend aus Al-Strangpressprofilen fithren. Als Vergleich diente die Legierung
EN AW-AI MgSi(B). Sie stellt den aktuellen Stand der Technik bei Stromschienen mit
Schraubenverbindungen dar (siche Tabelle 1) und beinhaltet auBerdem einen dhnlichen
Mg- und Si-Gehalt jedoch kein Mn zur Bildung von Dispersoiden. Das Material von
Al MgSi(B) wurde bei 550 °C 24 h homogenisiert und ebenfalls zu rechteckigem
Querschnitt (50 mm x 10 mm) stranggepresst. Die Profile dieser Legierung wurden
anschlieBend bei 530 °C und 5 min 16sungsgegliiht, im Wasser abgeschreckt und 165 °C
16 h warmausgelagert (T6, ggf. leicht tiberaltert T7).

Die Wirmebehandlung, das Strangpressen, die Herstellung der Zugproben und die
Zugversuche wurden durch die HYDRO ALUMINIUM ROLLED PRODUCTS GMBH, Bonn
durchgefiihrt®. Die Priifung erfolgte entsprechend der Norm DIN 50125:2016-12. Als
Geometrie wurden Rundzugproben der Form B mit Probendurchmesser do = 6 mm und
einer Anfangsmesslange Lo =30 mm gewdhlt, wobei die Proben lings und quer zur
Pressrichtung dem Material entnommen wurden. Fiir jede Variante wurde mindestens
zwei Zugversuche durchgefiihrt. Die Spannweite® der Messwerte wird durch Fehler-

balken gekennzeichnet.

8 Zugversuche wurden von Hydro Aluminium, Bonn unter Aufsicht von Herrn Aegerter durchgefiihrt. Die
angepassten Warmebehandlungsparameter wurden vom Verfasser der Dissertation bereitgestellt. Die Diskussion
der Ergebnisse erfolgte gemeinsam durch Herrn Aegerter und dem Verfasser der Dissertation.

? Differenz zwischen dem groBten und kleinsten Messwert.
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Abbildung 55: A) Dehngrenze (Rpo.2) und B) Zugfestigkeit (Rm) von Strangpressprofilen der
Legierungen Al MgSi(B)-T6 und Al Mn0,5Mg0,5 bei Raumtemperatur (RT), 115 °C und
140 °C quer zur Pressrichtung.

Abbildung 55 zeigt die Ergebnisse der Zugversuche bei Raumtemperatur, 115 °C und
140 °C von Al MgSi(B) und Al Mn0,5Mg0,5. Die Priifrichtung lag quer zur Press-
richtung. Bei Raumtemperatur werden von der Legierung Al MgSi(B) die hochsten
Festigkeiten erzielt. Zugfestigkeit und Dehngrenze der Legierung Al Mn0,5Mg0,5
liegen niedriger. Die Unterschiede zwischen den Ergebnissen beider

Homogenisierungsvarianten von Al Mn0,5Mg0,5 sind gering.

Mit zunehmender Priiftemperatur sind fiir alle Varianten eine Abnahme der
Zugfestigkeit und Dehngrenze zu erkennen. Die Dehngrenze fiir beide
Homogenisierungsparameter von AIMn0,5Mg0,5 fallt jedoch lediglich um 10 MPa ab,
wohingegen Rpoo von Al MgSi(B) um fast 40 MPa sinkt. Dies ldsst ein Erfolg
versprechendes Verhalten der Legierung AlIMn0,5Mg0,5 beim Einsatz in

Stromschienen mit Schraubenverbindungen erwarten.

Die Ergebnisse der Legierung Al Mn0,5Mg0,5 (beide Homogenisierungsvarianten)
zeigen eine Abhingigkeit der Festigkeit von der Priifrichtung. Die Zugfestigkeit ist in
Léangsrichtung etwa 15 % hoher als in Querrichtung.
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5.4 Korrelation zwischen Hirte, Leitfahigkeit und Mikrostruktur

Ziel der angepassten Wirmebehandlung fiir die untersuchten Legierungen
Al Mn0,5Mg0,5 und AlMn0,5 war die Verbesserung der mechanischen und
elektrischen Eigenschaften, um als Leiter in elektrischen Verbindungen auch bei
erhohten Temperaturen eingesetzt werden zu konnen. Der Grundidee war, durch eine
angepasste Homogenisierung des Gusszustandes, die Ausscheidung eines hohen
Volumengehaltes feiner temperaturstabiler Dispersoide zu realisieren. Dadurch sollte,
neben der Steigerung der Festigkeit durch eine Teilchenverfestigung, auch eine
moglichst hohe elektrische Leitfdhigkeit durch eine geringe Mn-Konzentration im Al-
Mischkristall erzielt werden. Die Zielsetzungen konnten durch eine Homogenisierung
bei angepassten Temperaturen nahe der Ausscheidungstemperatur der Dispersoide
erreicht werden. Zusitzlich wurde eine Abhéngigkeit zwischen Homogenisierungs-
parametern, mikrostrukturellen Anderungen und resultierenden Eigenschaften

festgestellt.

Wihrend des isothermen Haltens erfolgte zunéchst bei 370, 400 und 430 °C ein Anstieg
der Hérte bis zu einem maximalen Wert. Mit weiterer Haltedauer fiel die Hirte jedoch
wieder ab. Die Leitfdhigkeit stieg kontinuierlich wihrend der gesamten
Wirmebehandlung an. Die elektrische Leitfahigkeit bei Raumtemperatur hdngt iiber-
wiegend von der Konzentration im Al-Mischkristall geloster Legierungselemente ab.
Einen besonders starken Einfluss hat dabei das Element Mn. Ein Anstieg der Leit-
fahigkeit deutet auf die Abnahme der Mn-Konzentration im Al-Mischkristall und somit
auf eine kontinuierliche Zunahme des Volumenanteils der Mn-Dispersoide hin. In LM-
und TEM-Aufnahmen der resultierenden Mikrostruktur konnten Bildung, Wachstum
und Auflosung der Dispersoide beobachtet werden. Der anfangliche Anstieg der Hérte
wird durch den Mechanismus der Teilchenverfestigung aufgrund der zunehmenden
Anzahl feiner Dispersoide verursacht. Im Punkt der maximalen Hérte erreichen die
Dispersoide einen kritischen Teilchendurchmesser. Oberhalb des kritischen Teilchen-
durchmessers konnen Versetzungen die Teilchen leichter umgehen (OROWAN-

Mechanismus) [22, S. 212]. Das fiihrt zu einer abnehmenden Teilchenverfestigung.
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Aufgrund der besseren Diffusionsbedingungen wird dieser Vorgang durch eine héhere
Glithtemperatur beschleunigt. Die hochste Harte wird bei einer Temperatur von 430 °C
bereits nach 3 h und bei einer Temperatur von 370 °C erst nach 100 h erreicht. In
Abbildung 56 sind fiir die Legierung Al Mn0,5Mg0,5 die maximalen Hartewerte der
unterschiedlichen Temperaturen und die erzielten Leitfahigkeiten mit aufsteigender
Temperatur dargestellt. Zusatzlich ist auch der mittleren Teilchendurchmesser dr der
Dispersoide angegeben, welcher aus TEM-HF-Aufnahmen in Abbildung 52 ermittelt
wurde. Die maximale Héarte wird bei einer Warmebehandlung von 430 °C erzielt und
nimmt mit sinkender Glithtemperatur etwas ab. Die Leitfahigkeit und der mittlere
Teilchendurchmesser verringern sich dagegen mit steigender Temperatur. Bei niedrigen
Temperaturen und langen Haltedauern werden grobere Dispersoide gebildet, da mehr
Zeit fiir die OSTWALD-Reifung zur Verfiigung steht. Es ist wahrscheinlich, dass zu
Beginn der Haltedauer bei niedriger Temperatur deutlich feinere Dispersoide vorliegen.
Der geringen Leitfdhigkeit zufolge ist dort der Volumengehalt der Dispersoide jedoch
noch niedrig. Das weist auf eine geringe Dispersoidanzahl hin, welche dazu fiihrt, dass
die Teilchenverfestigung noch nicht ausgeprigt ist. Bei hoheren Temperaturen und
kurzen Haltedauern kann sich dagegen bereits zu Beginn der Warmebehandlung eine
grofle Anzahl an Dispersoiden ausscheiden, zu erkennen an einer signifikant hoheren
Leitfahigkeit als im Gusszustand. Mit zunehmender Haltedauer fiihrt dieser Prozess

jedoch auch zu einer schnelleren Vergroberung der Dispersoide.
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Abbildung 56: Haérte und elektrische Leitfahigkeit 6 sowie mittlerer Teilchendurchmesser
dr der Dispersoide von Al Mn0,5Mg0,5 nach Erwidrmen aus dem Gusszustand mit 0,01 K/s mit
unterschiedlichen Glithtemperaturen und -dauern und anschlieBender Wasserabschreckung.
Ausgewihlte Haltetemperaturen und -dauern entsprechen den Héirtemaxima aus Abbildung 47.
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So wie die Verdnderungen der Glithtemperaturen zeigen auch Variationen der Erwédrm-
geschwindigkeit einen deutlichen Einfluss auf die Hérte und elektrische Leitfahigkeit
der untersuchten Legierungen. Dabei spielen die Ausscheidungsmechanismen der
Dispersoide eine entscheidende Rolle. Dazu zahlt insbesondere die Bildung von Keim-
stellen durch Ausscheidung von Mg-Si(-Cu)-Vorstufen. Wie in Kapitel 4.2 beschrieben,
flihren hohere Erwirmgeschwindigkeiten zu einer Verschiebung der Mg-Si(-Cu)-
Vorstufenausscheidung in den Bereich der hoheren Temperaturen bzw. zur teilweisen
oder vollstindigen Unterdriickung dieser Ausscheidungen. Das ist auch im Vergleich
des einstufigen Erwédrmens von Al Mn0,5Mg0,5 mit 1K/s und 0,01 K/s (siche
Abbildung 48) zu erkennen. Ein schnelles Erwédrmen auf die Haltetemperatur von
400 °C fiihrt zu einem deutlich langsameren Anstieg der Leitfahigkeit und zu einer
kaum feststellbaren Steigerung der Hiarte. Durch die hohe Erwidrmgeschwindigkeit
werden Mg-Si(-Cu)-Vorstufen unterdriickt und fehlen somit als geeignete Keimstellen.
Durch die reduzierte Anzahl an Keimstellen werden weniger und grobere Dispersoide
gebildet. Die Folge sind eine geringere Leitfdhigkeit und ein deutlich verminderter

Haérteanstieg.

Die Bedeutung der Mg-Si(-Cu)-Vorstufen fiir die Keimbildung von Dispersoiden wird
ebenfalls beim Vergleich des einstufigen und zweistufigen Erwidrmens von
Al Mn0,5Mg0,5 mit 1 K/s deutlich. Durch die erste Stufe von 10 h bei 200 °C wird ein
Zustand &dhnlich der Warmauslagerung der T6-Wiarmebehandlung von Al-Mg-Si-
Legierungen erzielt. Sie fiihrt bei der Legierung Al Mn0,5Mg0,5 zu einer Steigerung
der Hirte von 65,7£1,3 HV10 im Gusszustand auf 74,0+1,6 HV10. Die erste Stufe
ermdglicht auBerdem die Bildung einer erheblichen Menge an Mg-Si(-Cu)-Vorstufen,
welche nun als Keimstellen fiir Dispersoide auch bei hohen Erwarmgeschwindigkeiten
zur Verfiigung stehen. Resultate sind eine signifikante Erhohung der Hérte und der

elektrischen Leitfahigkeit im Gegensatz zum einstufigen Erwarmen mit 1 K/s.

In der Legierung Al Mn0,5 konnen aufgrund des fehlenden Mg keine Mg-Si(-Cu)-
Vorstufen gebildet werden. Im Vergleich zur Legierung Al Mn0,5Mg0,5 ist deshalb der
Unterschied zwischen einstufigem und zweistufigem Erwdrmen mit 1 K/s nur gering.
Bei der Legierung Al Mn0,5 spielen deshalb andere, weniger effektive Keime eine

Rolle. Es sollte eine langsame Erwidrmgeschwindigkeit gewahlt werden, um eine
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gleichmiBige Ausscheidung zu gewihrleisten. Zum Beispiel fiihrt schnelles Erwérmen
von AIMnO0,5 mit 1 K/s auf die Haltetemperatur von 400 °C, im Vergleich zu einer
Erwarmgeschwindigkeit von 0,01 K/s, zu einem etwas geringeren Anstieg der Leit-
fahigkeit, aber insbesondere zu einer deutlich geringeren Hérte. Es ist anzunehmen, dass
die reduzierte Anzahl groberer Dispersoide der Grund fiir diese Beobachtung ist. Durch
das schnelle Erwdrmen erfolgt die Keimbildung erst bei hdheren Temperaturen. Unter
diesen Bedingungen erfolgt eine beschleunigte Diffusion von Mn und bewirkt bereits

bei beginnender Ausscheidung eine erhohte Triebkraft fiir die OSTWALD-Reifung.

Neben der Ausscheidung von Dispersoiden konnen wéhrend der angepassten
Homogenisierung in den LM-Aufnahmen (Abbildung 49 bis Abbildung 51) weitere
mikrostrukturelle Anderungen beobachtet werden. Zu erkennen sind die Bildung,
Vergroberung und Auflosung von verschiedenen Sekundirausscheidungen. Diese sind
in Al Mn0,5Mg0,5 die B-Mg>Si-Ausscheidungen und in Al Mn0,5 die 6-Al>Cu- und Si-
Ausscheidungen, welche mit steigender Temperatur und Haltedauer verdndert werden.
Der Einfluss von Vergroberung und Auflosung der Sekundirausscheidungen auf die
Harte und elektrische Leitfdhigkeit wird aber eher als gering angesehen, da stark
vergroberte Gleichgewichtsphasen keinen Beitrag zur Harte liefern und Mg, Si und Cu

nur einen geringen Einfluss auf die Leitfahigkeit haben.

In Zugversuchen wurde eine Verringerung der Festigkeit bei hoheren Temperaturen
festgestellt. Die Versetzungsbewegung wird durch den Abbau von Reibspannung
erleichtert. Bei  Temperaturen oberhalb 0,4 -Ts kann zusétzlich eine
diffusionsgesteuerte Verformung (z. B. durch Versetzungsklettern) auftreten. Die
Dispersoide der Legierung Al Mn0,5Mg0,5 und die Teilchen der B-Sequenz in der
Legierung Al MgSi(B) konnen die Versetzungsbewegung behindern. Jedoch fiihren die
angestrebten langen Betriebsdauern bei 140 °C zum Wachstum der Teilchen der B-
Sequenz in der Legierung Al MgSi(B). Die Dispersoide in AIMn0,5Mg0,5 hingegen
werden als weitgehend stabil angesehen. Aus den Ergebnissen der Zugversuche wurden
bei Al Mn0,5Mg0,5 signifikante Unterschiede zwischen den Priifrichtungen festgestellt.
Hier bewirkt vermutlich das Strangpressen eine Verfestigung in Umformrichtung. Ein
hoher Anteil an Dispersoiden verhindert anschlieBend die Rekristallisation des Gefiiges

nach dem Strangpressen.
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6 Thermische Stabilitat im Langzeitexperiment

6.1 Versuchsbeschreibung und Ergebnisse

Die vorangegangenen Untersuchungen in Kapitel 5 zeigen deutlich, dass Teilchendichte
und -grofe von Dispersoidausscheidungen in Al-Mn-Legierungen durch eine
angepasste Homogenisierung gezielt beeinflusst werden konnen. Im Vergleich zur
industriell iiblichen Homogenisierung werden durch geringere Homogenisierungs-
temperaturen und kiirzere Glithdauern eine hohere Anzahl feiner Dispersoide erzeugt

und sowohl Harte als auch Leitfahigkeit deutlich gesteigert.

In diesem Kapitel soll untersucht werden, inwieweit sich die erzielten Ergebnisse auf
den realen Anwendungsfall von elektrischen Verbindungselementen {ibertragen lassen.
Dafiir wurden Langzeitexperimente mit stranggepresster Stromschienen in stromlosen
und in stromfithrenden Schraubenverbindungen in einem Zeitraum von bis zu drei
Jahren bei 140 °C durchgefiihrt. In regelmiffigen Abstinden wurden dabei die
Verbindungskréfte der Schraubenverbindungen, sowie die Vickershirte und elektrische
Leitfahigkeit der Stromschienen bestimmt. Neben der Legierung Al Mn0,5Mg0,5 wurde
als Referenzlegierung Al MgSi(A) untersucht, welche zurzeit fiir Al-Stromschienen
eingesetzt wird [20]. Die Prozessschritte und -parameter zur Herstellung der Strang-
pressprofile sind in Tabelle 12 angegeben. Jeweils eine Charge der Legierungen
Al Mn0,5Mg0,5 und Al MgSi(A) wurde entsprechend der industriell {iblichen Homo-
genisierung vor dem Strangpressen fiir 550 °C 24 h wirmebehandelt. Mit einer weiteren
Charge der Legierung Al Mn0,5Mg0,5 wurden zwei Varianten einer angepassten
Homogenisierung zur Dispersoidausscheidung (430°C 3 h und 400°C 10h)
durchgefiihrt. Die Profile von Al MgSi(A) wurden dariiber hinaus nach dem

Strangpressen einem Ausscheidungshirten T6 unterzogen.
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Tabelle 12: Prozessschritte und -parameter untersuchter Stromschienen.

Homogenisierung StrangpressenAusscheidungs-
ErwirmenHalten Abkiihlen (50 x 10) mmhérten
42989 =~ 0,01K/s 550 °C 24 h~ 0,83 K/s480 °C -
Al MnO,SMg,OS43332 ~0,1 K/s 400°C10h ohne 400 °C -
~0,1 K/s 430°C 3h ohne 430°C -

530 °C 5min,
Al MgSi(A) 43094 = 0,01 K/s550 °C 24 h= 0,83 K/s480 °C Abschrecken (Wasser),
165°C 16 h

Legierung Charge

Die stromlosen Langzeitexperimente zur Bestimmung der elektrischen Leitfahigkeit
(nur Al Mn0,5Mg0,5, 400 °C 10 h und 430 °C 3 h) und zur Hartepriifung fanden in
Wiérmeschrianken am Lehrstuhl fiir Hochspannungs- und Hochstromtechnik (HHT) an
der Universitit Rostock statt. Die Wirbelstrompriifungen der Leitfdhigkeit und die
Hartepriifungen erfolgten an Stromschienenabschnitten im Rahmen dieser Arbeit, wie

in Kapitel 3.4 bzw. Kapitel 3.5 beschrieben.

Die Langzeitexperimente zur Bestimmung der Leitfdhigkeit mittels Vier-Leiter-
Messmethode (Al Mn0,5Mg0,5 und Al MgSi(A), 550 °C 24 h) und zur Bestimmung der
Verbindungskraft von stromfiihrenden Schraubenverbindungen mit Stromschienen
wurden am Institut fiir Elektrische Energieversorgung und Hochspannungstechnik
(IEEH) an der Technischen Universitét Dresden durchgefiihrt!®. Eine Erlduterung der
Leitfahigkeitsmessungen ist in [20] und die Beschreibung der Experimente zur

Bestimmung der Verbindungskraft ist in [106, 107] gegeben.

Abbildung 57 zeigt die Ergebnisse der Hartepriifung von stranggepressten
Stromschienen der Legierungen Al MgSi(A) und den verschiedenen Homo-
genisierungsvarianten der Legierung Al Mn0,5Mg0,5 in Abhéngigkeit von der Betriebs-
dauer bei 140 °C. Im Ausgangszustand weist die Legierung Al MgSi(A) mit etwa
94 HV10 die hochste Hérte auf. Stromschienen der Legierung Al Mn0,5Mg0,5

erreichen nach einer angepassten Homogenisierung im Ausgangszustand eine Harte von

10" Stromdurchflossene Langzeitexperimente wurden am Institut fiir Elektrische Energieversorgung und
Hochspannungstechnik der TU Dresden von Herrn Fuhrmann durchgefiihrt. Die angepassten
Homogenisierungsparameter wurden vom Verfasser der Dissertation bereitgestellt. Die Diskussion der Ergebnisse
erfolgte gemeinsam durch Herrn Fuhrmann und dem Verfasser der Dissertation.
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etwa 70 HV10 (400 °C 10 h) bzw. etwa 67 HV 10 (430 °C 3 h) und liegen somit deutlich
iiber dem Hértewerte der Charge nach konventionellem Homogenisieren (etwa
47 HV10). Beide Legierungen weisen im Zustand ,,Homogenisierung 550 °C 24 h* bis
100 h (Al MgSi(A)) bzw. 1000 h (AIMn0,5Mg0,5) einen erheblichen Harteanstieg auf.
Nach dem Hérteanstieg kommt es in beiden Legierungen zu einer Entfestigung, wobei
sich die Legierung Al MgSi(A) deutlich starker entfestigt. In beiden Legierungen bleibt
die Hérte im Zeitintervall 3.000 h bis 18.000 h auf einem &hnlichen Niveau von 60 bis
70 HV10 nahezu konstant. Beide Varianten der angepassten Homogenisierung der
Legierung Al Mn0,5Mg0,5 zeigen im Langzeitverhalten keinen signifikanten Hérte-
anstieg und die anschlieBende Entfestigung ist weniger stark ausgeprégt als bei den

vorher beschriebenen Zustinden.
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Abbildung 57: Vickershirte von stranggepressten Stromschienen aus Al MgSi(A)-T6 und
Al Mn0,5Mg0,5 in Abhangigkeit von der Betriebsdauer ¢ bei 140 °C.
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Abbildung 58: Elektrische Leitfdhigkeit o von stranggepressten Stromschienen aus
Al MgSi(A)-T6 und Al Mn0,5Mg0,5 in Abhéngigkeit von der Betriebsdauer ¢ bei 140 °C.
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In Abbildung 58 sind die Ergebnisse der Leitfahigkeitsmessung in Abhédngigkeit von
der Betriebsdauer bei 140 °C dargestellt. Im Ausgangszustand erreichten beide
Varianten der angepassten Homogenisierung der Legierung Al Mn0,5Mg0,5 mit etwa
30,2 MS/m die hochsten Leitfahigkeiten. Die Messergebnisse zeigten mit 29,1 MS/m in
Al MgSi(A) einen etwas niedrigeren und mit 28,3 MS/m in Al Mn0,5Mg0,5 nach
konventionellem Homogenisieren den geringsten Wert. Durch eine Betriebsdauer bei
140 °C ist in allen Legierungen ein Anstieg der Leitfdhigkeit erkennbar. Insbesondere
die Legierung Al MgSi(A) weist ab etwa 1.000 h eine deutliche Zunahme der
Leitfahigkeit bis zu einer Betriebsdauer von 4.000 h auf etwa 33,3 MS/m auf. Dieser
Verlauf korreliert mit der starken Hirteabnahme (Abbildung 57).

Abbildung 59 zeigt die Entwicklung der Verbindungskraft von stromfiihrenden
Schraubenverbindungen der untersuchten Legierungen iiber der logarithmisch dar-
gestellten Betriebsdauer von bis zu drei Jahren bei 140 °C. Dargestellt sind Mittelwerte
und Spannweiten aus Messungen von jeweils zehn identischen Schraubenverbindungen.
Alle Schraubenverbindungen wurden mit einer Anfangsverbindungskraft Fvo von 25 kN

montiert. Die erforderliche Mindestverbindungskraft Fvmin betrdagt 5 kN [20].

Ein Teil der Verbindungskraft wird bereits kurz nach Montage bei Raumtemperatur
durch lokale plastische Verformung abgebaut. Durch das Erwédrmen auf 140 °C und der
damit verbundenen thermischen Ausdehnung der Al-Legierung im Vergleich zur
Stahlschraube kann es jedoch auch zu einem leichten Anstieg der Verbindungskraft
kommen. AnschlieBend tritt mit zunehmender Betriebsdauer in allen Legierungen ein
kontinuierlicher Verbindungskraftabbau auf. Als Ursachen werden Entfestigung und
Kriechen angesehen. Die unterschiedlichen Varianten der Legierung Al Mn0,5Mg0,5
zeigen dabei sehr dhnliche Verlaufe mit geringen Abbauraten. Unterschiede in den
Verbindungskréften treten iiberwiegenden in den ersten 24 Stunden auf. Sie werden
durch einen etwas schnelleren Abbau der Verbindungskrifte, insbesondere in der
Charge mit angepasster Homogenisierung 400°C 10h, hervorgerufen. In
Schraubenverbindungen der Legierung Al MgSi(A) erfolgt dagegen ab etwa 1.000 h ein
deutlich beschleunigter Kraftabbau. Nach ca. drei Jahren liegt die Verbindungskraft von
Al MgSi(A) unterhalb der AIMn0,5Mg0,5-Varianten.
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Abbildung 59: Verbindungskraft F'v in stromfiihrenden Schraubenverbindungen mit Strom-
schienen aus Al MgSi(A)-T6 und Al Mn0,5Mg0,5 in Abhéngigkeit von der Betriebsdauer ¢ bei
140 °C.

30 -
kN
Fy, -~ 1 Jahr 10 Jahr
25 fremmmnneees B Dbl : :
“3::~-o.-~_ ~‘!~~~~ .
~‘~~~~;::::~...~‘.:.l~~~~ E
~~a. - = v 1
20 F v WN}\.'::::‘?‘O«-.,- ~~~~~~~~
Al MgSi-T6 T o
F,15F = 550°C24h S S
Al Mn0,5Mg0,5 E RN
« 550°C24h E RN
10F 400°C 10 h : Lo
v 430°C3h ' '
5 L
FVmin
O L L L L (]
8500 9000 9500 10000 10500 11000

P'(C = 20) —=

Abbildung 60: Extrapolation der Verbindungskrifte Fv in stromfiihrenden Schrauben-
verbindungen mit Stromschienen aus Al MgSi(A)-T6 und Al Mn0,5Mg0,5 in Abhingigkeit
vom Larson-Miller Parameter P’ (C = 20) bis 30 Jahre Betriebsdauer bei 140 °C.
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Abbildung 60 stellen gestrichelte Linien eine Extrapolation der Messwerte nach
LARSON-MILLER bis 30 Jahre dar (sieche auch FUHRMANN et al. 2017 [20]). Durch den
hohen Kraftabbau ergibt sich fiir die Legierung Al MgSi(A) unter Beriicksichtigung der
experimentellen Spannweite und der Grenzen der Extrapolation eine kritische
Restverbindungskraft. Alle Varianten der Legierung Al Mn0,5Mg0,5 weisen dagegen

nach 30 Jahren eine ausreichende extrapolierte Restverbindungskraft auf.

6.2 Diskussion

Im Vergleich zu den Ergebnissen aus den Kapiteln 4 und 5 werden die Eigenschaften
der Stromschienen auch durch das Strangpressen beeinflusst. Insgesamt steigt die Hirte,
aber auch die Leitfahigkeit durch das Strangpressen im Vergleich zum Zustand nach der

Homogenisierung des Gusszustands geringfiigig an (siehe Tabelle 13).

Mit zunehmender Betriebsdauer konnte in den Legierungen Al MgSi(A) und
Al Mn0,5Mg0,5 mit den Zustidnden 550 °C 24 h eine unerwartete Zunahme der Hirte
beobachtet werden. Beim Zustand Al MgSi(A)-T6 ist dies mit einer unbeabsichtigt
eingestellten geringfiigigen Unteralterung zu erkliren. Ahnlich einer Warmauslagerung,
werden bei einer Betriebstemperatur von 140 °C weitere festigkeitssteigernde Teilchen
ausgeschieden. Abbildung 61B zeigt DSC-Wiedererwidrmkurven von Al MgSi(A)-T6
nach unterschiedlich langer Betriebsdauer bei 140 °C. Bis etwa 1.000 h sind beim
Erwiarmen bei etwa 300 °C deutliche exotherme Reaktionen zu erkennen, die auf die
Ausscheidung von Mg-Si-Phasen hinweisen. Im Gegensatz dazu treten nach Betriebs-
dauern von 10.000 h beim Erwéarmen bis 400 °C ausschlie8lich endotherme Auflosungs-

reaktionen auf. Dies ist ein Anzeichen fiir eine starke Uberalterung [75].

Das Homogenisieren und Strangpressen einer Variante der Legierung Al Mn0,5Mg0,5
fand bei 550 °C statt. Diese liegt oberhalb der Solvustemperatur fiir Mg-Si-Phasen im
Bereich der Losungsgliihtemperatur von 6xxx-Al-Legierungen. Nach dem Strang-
pressen der Stromschienen folgte eine Luftabkiihlung, die bei den relativ niedrigen Mg-
und Si-Gehalten ausreichte, um einen iibersdttigten Mischkristall einzustellen (siehe
z. B. [108]). Abbildung 61A zeigt DSC-Wiedererwdarmkurven von Al Mn0,5Mg0,5
nach unterschiedlich langer Betriebsdauer bei 140 °C. In den DSC-Kurven ist jeweils

die erste exotherme Reaktion ein deutlicher Hinweis auf ein vorhandenes
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Tabelle 13: Hairte und Leitfahigkeit o von Al Mn0,5Mg0,5 nach der Homogenisierung des
Gusszustands (HG) und nach dem Strangpressen (SP).

Homogenisierung  Hérte in HV10 o in MS/m

Legierung Ch.-Nr. (HG) nach HG nach SP HG SP
43064 550 °C24h 43,701 46,5502 27,5501 27,7501

Al Mn0,5Mg0.5 400°C 10 h 61,504 67,401 28,803 30,120
43332 430°C3n 634511 64,707 28303 30,340

Aushértungspotenzial tiber die p-Mg2Si-Sequenz. Nach ldngerer Betriebsdauer
(> 100 h) ist eine Verlagerung des DSC-Signals in den endothermen Reaktionsbereich
zu erkennen. Diese Verdnderung gibt Riickschluss auf die Auflosung von metastabilen
Phasen, die sich bereits wihrend der Langzeitversuche ausscheiden. Die abnehmende
Harte nach einer gewissen Betriebsdauer wird daher durch die zunehmende

Vergroberung der festigkeitssteigernden Phasen verursacht.

Dagegen weist Al Mn0,5Mg0,5 nach angepasster Homogenisierung keinen Hérte-
anstieg und spéter nur eine geringe Entfestigung auf. Die angepasste Homogenisierung
und das Strangpressen erfolgten bei 400 °C bzw. 430 °C und somit in einem
Temperaturbereich unterhalb der Solvustemperatur fiir Mg-Si-Phasen. Im strang-
gepressten Zustand ergibt sich daher nahezu keine Ubersittigung des Al-Mischkristalls

und somit kein Potential zur Bildung festigkeitssteigernder Teilchen.

A) Al Mn0,5Mg0,5 B) Al MgSi-T6
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Abbildung 61: DSC-Erwiarmkurven (0,3 K/s) von stranggepresstem Al Mn0,5Mg0,5 und

Al MgSi(A)-T6 im Ausgangszustand (Al Mn0,5Mg0,5: homogenisiert (550 °C 24 h), strang-

gepresst; Al MgSi(A)-T6: homogenisiert (550 °C 24 h), stranggepresst + WA 165 °C 16 h) und

nach unterschiedlich langer Auslagerung bei 140 °C.
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Im stranggepressten Ausgangzustand wird die hochste Leitfahigkeit der Legierung
Al Mn0,5Mg0,5 nach angepasster Homogenisierung erzielt. Durch eine Homo-
genisierung bei etwa 400 °C fiir wenige Stunden scheidet sich ein Grofiteil des Mn-
Anteils in den Dispersoiden aus. In diesem Zustand befindet sich nur noch ein geringer
Anteil an Legierungselementen in Losung. Im Gegensatz dazu wird durch das
konventionelle Homogenisieren bei 550 °C fiir mehrere Stunden ein Teil der
Dispersoide, d. h. des Mn wieder im Al-Mischkristall gelost. Auf Grund der geringen
Diffusivitdt von Mn bei 140 °C reicht die Betriebstemperatur jedoch nicht zur Bildung
von Mn-haltigen Dispersoiden aus, sodass die Leitfdhigkeit nicht das Niveau der
angepassten Homogenisierung erreicht. Die Leitfahigkeit der Legierung Al MgSi(A)
steigt bereits ab 10 h stark an und erreicht nach etwa einem Jahr ein Plateau deutlich
oberhalb der Legierung Al Mn0,5Mg0,5. Der starke Anstieg der Leitfahigkeit kann
durch einen fortschreitenden Abbau der Mischkristall-Ubersittigung, und durch die

Vergroberung von metastabilen Phasen der B-Mg»Si-Sequenz verursacht werden.

Hinsichtlich der Verbindungskraft im Langzeitexperimente mit stromdurchflossenen
Schraubenverbindungen zeigen alle Varianten der Legierung Al Mn0,5Mg0,5 ein viel-
versprechendes Verhalten. Es wurde ein konstanter, aber geringer Kraftabbau in den
Verbindungselementen festgestellt, sodass voraussichtlich auch nach 30 Jahren
Betriebsdauer die Mindestverbindungskraft nicht unterschritten wird. Auffallig ist, dass
die konventionell homogenisierte Variante mit der geringeren Anfangshérte im Lang-
zeitexperiment einen geringeren Kraftabbau als das angepasste Homogenisieren zeigt
(Abbildung 57 und Abbildung 59). Die Ausscheidung der festigkeitssteigernden
Teilchen in den ersten ca. 1.000 h wirkt moglicherweise dem Nachlassen der
Verbindungskréfte in diesem Zeitraum entgegen. Ein Ansatz fiir eine mogliche
Verbesserung der angepassten Homogenisierung ist daher ein zusitzliches Kurzzeit-
Losungsgliihen, z. B. 550 °C 5 min und ein anschlieBendes rasches Abkiihlen der
stranggepressten Stromschienen. Durch eine kurze Losungsgliihdauer wird eine
Auflosung Mg-Si-Cu-Phasen und somit das Potential zum zusitzlichen Ausscheidungs-

hirten erreicht, ohne die ebenfalls festigkeitssteigernden Dispersoide zu vergrobern.
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7 Zusammenfassung

Fiir die Energiewende stellt der Ausbau des deutschen Energienetzes eine grofle
Herausforderung dar. Aktuelle Planungen sehen sowohl den Neubau von Stromtrassen
sowie den Ausbau von bestehenden Verbindungen vor. In diesen Vorhaben sind
stromfiihrende Verbindungselemente wie zum Beispiel Stromschienen unverzichtbare
elektrische Betriebsmittel. Die Substitution von Kupfer durch Aluminium ist eine
wichtige Strategie zur Bewiltigung der Herausforderungen bei Neukonstruktion dieser
Betriebsmittel. Aluminium weist im Gegensatz zu Kupfer einen geringeren
Weltmarkpreis auf und sein Einsatz kann somit zur Reduzierung der Vorhabenkosten
beitragen. Dariliber hinaus zeichnen sich Aluminiumlegierungen durch eine hohe

elektrische Leitfahigkeit, geringe Dichte und gute mechanische Eigenschaften aus.

Aus 6konomischen Gesichtspunkten sind fiir eingesetzte elektrische Betriebsmittel hohe
Auslastungen, kompakte Bauweisen und lange Betriebsdauern vorteilhaft. Daraus
ergeben sich fiir die Leiterwerkstoffe eine hohe thermische Beanspruchung, oft {iber
mehrere  Jahrzehnte. Die Grenztemperatur fiir Verbindungselemente aus
Kupferlegierungen liegt aktuell bei 140 °C. In Aluminiumlegierungen fiihren jedoch
Temperaturen iiber 100 °C bereits zu thermisch aktivierten Kriechprozessen. In
Stromschienen mit Schraubenverbindungen verursachen diese Kriechprozesse ein
Nachlassen der Verbindungskréfte. Beim Unterschreiten einer Mindestverbindungskraft
kann dies zu einer unzuldssigen Erhohung des Verbindungswiderstands bis hin zum

Ausfall der Verbindung fiihren.

Das Legierungssystem Al-Mn (3xxx) stellt eine vielversprechende Moglichkeit fiir den
Einsatz neuer kriechfeste Aluminiumlegierungen in elektrischen Verbindungs-
elementen dar. In Al-Mn-Legierungen werden feine intermetallische Dispersoide

wiahrend des Homogenisierens beim Erwédrmen aus dem iiberséttigten Gusszustand
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ausgeschieden. Diese temperaturstabilen Dispersoide werden in einem neuartigen
Ansatz genutzt, um eine Steigerung der Kriechfestigkeit und gleichzeitig eine hohe
elektrische Leitfdhigkeit zu erzielen. Im Gegensatz zum konventionellen Homo-
genisieren muss die Warmebehandlung angepasst werden, damit Dispersoide fiir eine

Steigerung der Kriechfestigkeit in geeigneter Grofle und Anzahl ausgeschieden werden.

In der vorliegenden Arbeit wurde fiir die Aluminiumknetlegierung
EN AW-Al Mn0,5Mg0,5 eine angepasste Homogenisierung des Gusszustands
entwickelt. Zur Auswahl geeigneter Homogenisierungsparameter wurde zunéchst das
Ausscheidungsverhalten der Dispersoide beim Erwirmen aus dem Gusszustand zweier
Al-Mn-Legierungen EN AW-Al Mn0,5Mg0,5 und Al Mn0,5 untersucht. Die Analyse
erfolgt mittels Metallographie, Differential Scanning Calorimetry (DSC) und ex-situ
Messung der elektrischen Leitfahigkeit mit Hilfe der Wirbelstrompriifung. Aullerdem
wurde ein neues Verfahren zur in-situ Messung der Temperaturleitfahigkeit mittels

Laser Flash Analyse (LFA) erarbeitet und angewendet.

A) Die in-situ DSC-Messungen zeigten eine deutliche Uberlagerung verschiedener
Ausscheidungs- und Auflosungsreaktionen (Dispersoide, Mg>Si, Al,Cu, Si). Die
Identifizierung der Dispersoide war mittels ex-situ Wirbelstrommessungen und
in-situ LFA-Leitfdhigkeitsmessungen mdglich. Die Ausscheidungspeaks der
Dispersoide in der in-situ DSC-Messung und in der in-situ LFA-Messung weisen
in einem umfassenden Bereich von Erwirmgeschwindigkeiten eine grofle
Ubereinstimmung hinsichtlich der Peaklage auf. Die Anderung der Mn-
Konzentration im Al-Mischkristall (Ausscheidung bzw. Auflésung von
Dispersoiden) bewirken somit einen deutlichen Anstieg bzw. Abfall der
elektrischen Leitfahigkeit.

B) Die Legierungselemente Mg und Si iiben einen signifikanten Einfluss auf die
Ausscheidung von Mn-haltigen Dispersoiden aus. Mg-Si(-Cu)-Vorstufen
konnten als Keimstellen fiir die Dispersoide identifiziert werden. Durch diese
heterogene Keimbildung konnte ein hoher Volumengehalt sehr feiner
Dispersoide erreicht werden. Mit steigender Erwarmgeschwindigkeit nahm der
maximale Volumenanteil der Dispersoide ab und die Starttemperatur der

Dispersoidausscheidung verschob sich zu hoheren Temperaturen.
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Die Erkenntnisse 1iiber das Ausscheidungsverhalten der Dispersoide wurden

anschlieend verwendet, um eine angepasste Homogenisierung durchzufiihren.

C) Durch eine angepasste Homogenisierung bei Temperaturen um den

Ausscheidungsbeginn der Dispersoide (370 bis 430 °C) konnte ein hoher
Volumenanteil feiner Dispersoide eingestellt werden. Diese liefern einen
signifikanten Beitrag zur Festigkeit bei gleichzeitig hoher elektrischer
Leitfahigkeit. Die Hérte war in allen Féllen hoher als bei einer konventionellen
Homogenisierungstemperatur von 550 °C. Die GroBenverteilung der
Dispersoide zeigte einen Einfluss auf die Hérte der Legierung. Die Teilchen-
durchmesser zum Erzielen einer hohen Teilchenverfestigung betrugen wenige

10 nm.

D) Hohere Homogenisierungstemperaturen und ldngere Haltedauern fithrten zu

E)

einem steigenden Volumenanteil und einem zunehmenden Teilchendurchmesser
der Dispersoide. Die Leitfahigkeit und somit der Volumenanteil der Dispersoiden
nahm kontinuierlich mit zunehmender Haltedauer zu. Die Hirte stieg je nach
Temperatur zunédchst an und fiel anschlieend nach einer gewissen Haltedauer
wieder ab.

Eine hohe Erwidrmgeschwindigkeit wirkte sich negativ auf die Harte und auf die
elektrische Leitfahigkeit aus. Durch eine hohe Erwarmgeschwindigkeit wurden
Mg-Si(-Cu)-Vorstufenausscheidungen unterdriickt, wodurch keine heterogene
Keimbildung der Dispersoide an diesen erfolgen konnte. In einer vorherigen
Warmauslagerung bildeten sich Mg-Si(-Cu)-Vorstufenausscheidungen, sodass
auch bei hohen Erwédrmgeschwindigkeiten eine heterogene Keimbildung der

Dispersoide stattfand.

Aus diesen Schlussfolgerungen ergaben sich fiir eine angepasste Homogenisierung des

Gusszustands von Al Mn0,5Mg0,5 folgende Parameter:

>
>

langsames Erwdrmen mit 0,01 K/s auf Gliihtemperatur,

Halten auf 400°C fiir 10 h bzw. auf 430°C fir 3 h.



122 7 Zusammenfassung

In Langzeitversuchen wurden stromdurchflossene Schraubenverbindungen aus strang-
gepressten Stromschienen der Legierung Al Mn0,5Mg0,5 (konventionelles sowie ange-
passtes Homogenisieren) und der Referenzlegierung Al MgSi (Stand der Technik in der
elektrischen Verbindungstechnik) untersucht. Dabei wurde die Langzeitstabilitdt der
Verbindungskraft, sowie die elektrischen und mechanischen Eigenschaften der Strom-

schienen gepriift.

F) Stranggepresste Stromschienen der Legierung Al Mn0,5Mg0,5 weisen nach
angepasster Homogenisierung, im Unterschied zur konventionellen, eine Ver-
besserung der elektrischen und mechanischen Eigenschaften auf.

G) In Abweichung zur Referenzlegierung Al MgSi zeigten stranggepresste Strom-
schienen der Legierung Al Mn0,5Mg0,5 eine geringere Harte, jedoch eine hohere
Leitfahigkeit im Ausgangszustand sowie eine Verbesserung der Langzeit-
stabilitdt bei 140 °C. Stromschienen der Legierung Al Mn0,5Mg0,5 wiesen im
Untersuchungszeitraum einen geringen Kraftabbau und in der Extrapolation der
Messdaten auch nach 30 Jahren eine ausreichende Verbindungskraft auf. Die
Entfestigung der Legierung Al MgSi durch Vergroberung festigkeitssteigernder
Teilchen fiihrte zum beschleunigten Verbindungskraftabbau.

Fazit

Es konnten grundlegende Erkenntnisse zum Ausscheidungsverhalten von Dispersoiden
in Al-Mn-Legierungen gewonnen werden. Die in-situ Messung der thermischen
Leitfahigkeit mittels Laser Flash Analyse wurde erstmals beschrieben und erfolgreich
auf die Untersuchung der Dispersoidbildung iibertragen. Die erzielten Ergebnisse
dienten dazu, eine angepasste Homogenisierung fiir eine gezielte Dispersoid-
ausscheidung in Al-Mn-Legierungen zu entwickeln. In der Legierung Al Mn0,5Mg0,5
wurde ein hoher Volumenanteil feiner Dispersoide erreicht. Die elektrischen und
mechanischen Eigenschaften stranggepresster Stromschienen konnten signifikant
verbessert werden. In Langzeitversuchen mit stromdurchflossenen Schrauben-
verbindungen wurde im Vergleich zur aktuell eingesetzten Legierung Al MgSi ein
deutlich geringerer Verbindungskraftabbau sichtbar. Zusammen mit der erhdhten
elektrischen Leitfdhigkeit ist die Legierung Al Mn0,5Mg0,5 ein vielversprechender
Werkstoft fiir langzeitstabile elektrische Verbindungen.
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