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Zusammenfassung

Die vorliegende Arbeit umfasst die Entwicklung von warmfesten Alumim-

umlegierungen des Systems AICuMgAg mit kleineren Mengen der Elemen¬

te Ti, Mn, Zr und Zn Die untersuchten Legierungen wurden im Spruh-
kompaktierverfahren (Ospreyprozess) hergestellt und durch Strangpressen
zu Flachprofilen verarbeitet Sie zeigen sowohl hohe Streckgrenzen und

Bruchzahigkeiten bei Raumtemperatur als auch eine gute Stabilität der Ei¬

genschaften bei Temperaturen bis zu 180°C

Es hat sich gezeigt, dass drei wichtige Voraussetzungen erfüllt sein müssen,

um optimale mechanische Eigenschaften in sprühkompaktierten AlCu-

MgAg-Legierungen zu erreichen Eine ideale Legierung ist unreknstallisiert

(feinkörnig), frei von groben versprodenden Primarausscheidungen und

durch eine feine und dichte Verteilung von Ausscheidungen verschiedener

Phasen gehartet
Die Feinkörnigkeit scheint das wichtigste Kriterium zu sein Insbesondere

die hohen Festigkeiten, aber auch die Zahigkeitseigenschaften können nur

in feinkornigen, unrekristallisierten Zustanden erreicht werden Dies wird

mit der dichteren Korn-, Subkorn- und Versetzungsstruktur in den unrekri¬

stallisierten Zustanden begründet Durch eine genaue Kontrolle der Zu¬

sammensetzung, besonders der Gehalte an dispersoidbildenden Elementen

Zr und Mn, kann das feinkornige Extrusionsgefuge in den sprühkompak¬
tierten Legierungen stabilisiert werden, so dass es wahrend der Wärmebe¬

handlung erhalten bleibt

Um maximale Bruchzahigkeit und Schadenstoleranz zu erreichen, ist es

wichtig, dass die Legierungen einen möglichst tiefen Gehalt an groben Pri¬

märausscheidungen enthalten Dies wird erreicht durch die Verwendung
von reinen Ausgangsstoffen und eine Reduktion der Gehalte der Elemente

Cu und Zr, die hauptsächlich verantwortlich sind für die Bildung dieser

Phasen

Die chemische Zusammensetzung und die Wärmebehandlung bzw ther-

momechanische Behandlung bestimmen die Art, Dichte und Verteilung der

Ausscheidungen der Härtungsphasen So ist es möglich, durch geeignete
Wahl der Legierungsgehalte und Behandlung einer Legierung eine ge¬

wünschte Kombination von Festigkeit und Bruchzahigkeit gezielt zu erzeu¬

gen

In dieser Arbeit wurde die Wirkungsweise der verschiedenen Legierungse-
lemente untersucht Dadurch wurde es möglich, Legierungen mit sehr gu¬

ten Eigenschaftskombinationen reproduzierbar herzustellen Diese Legie¬

rungen haben die Zusammensetzung (m Gew -%) Al-4 OCu-0 30Mg-0 34Ag-
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0 35Ti-0 28Zr-0 21Mn Über die Wärmebehandlung können beliebige Eigen-
schaftskombmationen zwischen dem T4-Zustand mit 350 MPa Streckgrenze
und 100 MPam05 Bruchzahigkeit und dem T8-6-Zustand mit 530 MPa

Streckgrenze und immer noch hervorragenden 40 MPam0 5 Bruchzahigkeit

eingestellt werden

Verglichen mit kommerziellen, schmelzmetallurgisch hergestellten
AlCu(MgAg)-Legierungen, konnten in diesen sprühkompaktierten Legie¬

rungen die höchsten bisher bekannten Kombinationen von Streckgrenze
und Bruchzahigkeit erreicht werden

Gleichzeitig zeigen diese Legierungen eine sehr gute Stabilität der Eigen¬
schaften bei erhöhter Temperatur Dies beruht auf der Härtung durch die

thermisch relativ stabile Ausscheidungsphase Q, Nach 1000 Stunden Ausla¬

gerung bei 180°C haben die besten sprühkompaktierten Legierungen noch

eine Streckgrenze, die 70 - 80% des Ausgangszustandes betragt
Die Ermudungseigenschaften wurden ebenfalls untersucht Verglichen mit

klassischen warmfesten und schadenstoleranten Legierungen, liegen die

Dauerfestigkeiten bei 107 Lastwechseln in den sprühkompaktierten Legie¬

rungen jeweils um ungefähr 30% hoher

Die Spannungsrisskorrosionsneigung in den sprühkompaktierten AlCu-

MgAg-Legierungen ist vergleichbar mit der in üblichen AICu-Legierungen
Die Plateaunsswachstumsgeschwmdigkeiten liegen im Bereich von 108

m/s Die unteren Grenzwerte der Spannungsrisskorrosion liegen bei etwa 10

MPam0 5
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Abstract

New AICuMgAg-alloys containing minor additions of Ti, Mn, Zr and Zn

have been developed for elevated temperature applications These alloys are

produced by spray-forming (Osprey-Process) and subsequent extrusion They
show high combmations of yield strength and fracture toughness at ambient

temperature as well as a good stabihty at temperatures up to 180°C

Three main conditions for Optimum mechanical properhes in spray-formed

AICuMgAg-alloys have been found best alloys show an unrecrystallized and

fme-gramed microstructure, low Contents of coarse constituents and a fine

and dense distnbution of different precipitate phases
The fine-grained microstructure seems to be the most important require-

ment for high strength and toughness This is related to the finer grain-

structure and the higher concentration of subgrains and dislocations in un¬

recrystallized conditions By Controlling the contents of the dispersoid-

forming elements Zr and Mn, recrystalhzation can be prevented and the

fine-grained extruded microstructure can be preserved dunng heat treat-

ment

Maximum toughness and damage tolerance are achieved in alloys with low

contents of coarse constituents This is reached by the use of high punty al-

loying elements and by a reduction of Cu and Zr contents These elements

have been found to be responsable for the formation of coarse constituents

Chemical composition and thermal or thermomechanical treatment mflu-

ence the type, amount and distnbution of precipitates In this way, desired

combmations of strength and toughness can be adjusted by changeing com¬

position and treatment

The alloy Al-4 OCu-0 30Mg-0 34Ag-0 35Ti-0 28Zr-0 21Mn has been found to

have an optimum combination of strength and toughness By appropriate

treatment, this alloy shows properties between a yield strength of 350 MPa

with a fracture toughness of 100 MPam05 in the T4-temper and 530 MPa

with a toughness of still 40 MPam0 5
in T8-6-temper

Compared to commercial ingot-metallurgy alloys, these spray-formed alloys
reach the highest combmations of yield strength and fracture toughness

presently known

The stabihty of these alloys at elevated temperature is based on strengthen-

mg by precipitates of the ß phase After 1000 hours exposure at 180°C the

yield strength still amounts to between 70 and 80% of the initial value

Compared to the commercial heat resistant alloy 2618-T61, spray-formed al¬

loys display higher strength and toughness at temperatures up to 180°C
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1
EINLEITUNG

1.1 Aluminium und AI-Legierungen

In der ersten Hälfte der 90er Jahre betrug die weltweite jährliche Produktion

an Primäraluminium um die 20 Millionen Tonnen, Tendenz leicht stei¬

gend. Damit ist Aluminium das am zweithäufigsten verwendete Metall,

nach Eisen, das nach wie vor über 90% des gesamten Metallverbrauchs oder

rund 700 Millionen Tonnen ausmacht [1]. Der Grund für diese weite Ver¬

breitung von Aluminium liegt sicher in erster Linie in seiner geringen
Dichte. Sie liegt mit 2.7 g/cm3 bei etwa einem Drittel der Dichte von Stahl

und bei rund zwei Dritteln der Dichte von Titan. Daneben bieten aber auch

die guten mechanischen Eigenschaften und die Korrosionsbeständigkeit, die

durch einen natürlichen Passivfilm zustande kommt, attraktive Vorausset¬

zungen für einen breiten Einsatz in der modernen Technik.

Die wichtigsten Anwendungsgebiete für AI-Legierungen sind heute das

Bauwesen, die Verpackungsindustrie und das Transportwesen mit jeweils
über 20% am gesamten Endverbrauch an Aluminium. Der Einsatz im Ma¬

schinen- und Apparatebau und als elektrische Leiter sind weitere, weniger
bedeutende Anwendungsbereiche [2]. Durch die Verwendung von Leicht¬

metallen z.B. in Fahr- und Flugzeugen, aber auch für andere bewegte oder

stark beschleunigte (z.B. rotierende) Teile, werden oftmals bessere Wir¬

kungsgrade erzielt und damit wertvolle Ressourcen geschont.

Im Gegensatz zu vielen anderen Gebrauchsmetallen gehören die AI-

Legierungen zu den jungen Materialien. Obwohl Aluminium mit 8% Ge¬

wichtsanteil das dritthäufigste Element (Sauerstoff: 45%, Silizium: 27%) der

Erdkruste ist und damit sicher nicht zu den seltenen Metallen gehört, um-

fasst die Geschichte der industriellen Aluminiumproduktion erst gute 100

Jahre. Wegen seiner grossen Sauerstoffaffinität kommt Aluminium in der

Natur nur in Form von stabilen Oxidverbindungen vor, und eine Reduk¬

tion mit Kohle, wie sie z.B. beim Eisen gemacht wird, ist hier nicht möglich.
Ein sehr grosser Energiebedarf ist notwendig zur Reduktion von Alumini-

1
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umoxiden zu metallischem Aluminium. Darum war eine rationelle Pro¬

duktion lange Zeit unmöglich und Geräte aus Aluminium galten noch im

19. Jahrhundert als seltene und fast unerschwingliche Kostbarkeiten.

Erst durch die Anwendung der Schmelzflusselektrolyse, die um 1886 gleich¬
zeitig und unabhängig voneinander von Paul T. Heroult in Frankreich und

Charles M. Hall in den Vereinigten Staaten von Amerika entwickelt wurde,

konnte die wirtschaftliche Gewinnung von Aluminium einsetzen. Die Be¬

reitstellung der für die Elektrolyse notwendigen grossen Mengen an elektri¬

scher Energie war zu dieser Zeit kein Problem mehr, nachdem Werner von

Siemens 1866 die Dynamomaschine erfunden hatte. Es fehlte daher nur

noch eine Methode, um aus dem Aluminiumerz Bauxit das Aluminium¬

oxid als Ausgangsprodukt für die Elektrolyse zu gewinnen. Der Österreicher

Karl Josef Bayer entwickelte hierzu 1892 ein wirtschaftliches Verfahren, den

Aufschluss von Bauxit mit Natronlauge, das als Bayer-Verfahren bekannt

ist [2],

In der Folge dieser Entwicklungen nahm die Aluminiumproduktion rasant

zu. Zwischen 1900 und 1950 war der Zuwachs an stärksten, wobei die produ¬
zierte Menge sich auf das 250fache erhöhte.

Noch heute wird Aluminium weltweit in einem zweistufigen Prozess

(Bayer-Verfahren und Elektrolyse) erzeugt. Aus 4 - 5 t Bauxit können im

Bayer-Verfahren unter Verbrauch von bis zu 200 kg Na20 und 50 GJ thermi¬

scher Energie 2 t Aluminiumoxid gewonnen werden. Die anschliessende

Elektrolyse in der Aluminiumhütte verbraucht 0.5 t Petrolkoks und die ge¬

waltige Menge von 13 - 15 MWh an elektrischer Energie zum Erzeugen von

1 t Rohaluminium. Zu Recht spricht man daher bei den Aluminium pro¬

duzierenden und exportierenden Staaten auch von energieausführenden
Ländern.

Für einen tieferen Einblick in die Verfahren der Erzeugung von Alumini¬

um sei auf die Fachliteratur [1 - 3] verwiesen.
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1.2 Die Geschichte der aushärtbaren

AICu-Legierungen

Die Entdeckung der ersten aushärtbaren AI-Legierung erfolgte in Deutsch¬

land im Jahre 1906 durch Alfred Wilm und war einem Zufall zu verdanken:

Wilm hatte einen Laboranten beauftragt, die Festigkeitseigenschaften ver¬

schiedener AICuMg-Legierungen zu prüfen. Da das Wochenende herannah¬

te, Hess der Laborant die Proben vor der Prüfung bis zum Montag liegen.
Am Montag fand man aber eine ungewöhnlich hohe Festigkeit vor, die sich

beim Lagern der Proben bei Raumtemperatur innerhalb von zwei Tagen
von alleine eingestellt hatte. Bereits zwei Jahre nach dieser Entdeckung
wurde die von Wilm formulierte Legierung Al-4Cu-0.5Mg-0.5Mn unter

dem Markennamen "Duralumin" produziert und als Konstruktionswerk¬

stoff eingesetzt. 1911 veröffentlichte Wilm seine Beobachtungen, konnte

aber keine Erklärung für das Phänomen der Aushärtung abgeben, weil er i m

Lichtmikroskop keinerlei Veränderungen sehen konnte. Erst mit der Ent¬

wicklung von leistungsfähigeren Untersuchungsmethoden der Mikrostruk¬

tur konnten die winzigen Teilchen der Aushärtungsphase sichtbar gemacht
werden und damit die Aushärtung erklärt werden.

Obwohl für das Aushärtungsphänomen längere Zeit keine Erklärung ge¬

funden werden konnte, wurde das von Wilm formulierte Duralumin von

den Ingenieuren umgehend als Konstruktionswerkstoff eingesetzt. Eine der

ersten Anwendungen waren die Gerippe für die Zeppelin-Luftschiffe, von

denen im ersten Weltkrieg 97 Stück gebaut wurden. Diese frühe Anwen¬

dung zeigt bereits, wie schnell die damals aufkommende Luftfahrt zum

wichtigsten Einsatzgebiet für die aushärtbaren Aluminiumlegierungen
wurde. Dank hohen spezifischen Festigkeiten war mit diesen Legierungen
eine gewichtssparende Konstruktion möglich, die sehr rasch die damals üb¬

lichen Holz/Textilgewebe-Konstruktionen im Flugzeugbau ablösten.

1.2.1 Schadenstolerante Legierungen

In den zwanziger und dreissiger Jahren waren die aushärtbaren AlCuMg-

Legierungen 2017-T4 (Al-4.0Cu-0.6Mg-0.7Mn-0.5Si) und 2024-T3 (Al-4.4Cu-

1.5Mg-0.6Mn) die bevorzugten Werkstoffe im Flugzeugbau. Diese Legierun¬

gen wurden meist in den weniger harten kaltausgehärteten Zuständen ein¬

gesetzt, weil eine Warmauslagerung zu grosse Einbussen in der Duktilität

und Zähigkeit zur Folge hatte. Hingegen wurde die zusätzliche Verfestigung
durch 1.5 bis 3% Recken nach dem Abschrecken von Blechen und Profilen
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aus 2024 ausgenutzt (T3-Zustand) 2024 wurde als plattiertes Blech mit einer

für die Korrosionseigenschaften vorteilhaften Deckschicht aus Reinalumi-

nium angeboten (Alclad-Bleche) Die damals extrem erfolgreiche DC-3 wur¬

de praktisch ausschliesslich aus den Alclad 2024-T3 Blechen hergestellt Le¬

gierung 2024 und Varianten davon werden noch heute in hohem Masse für

schadenstolerante Anwendungen m der Luftfahrt eingesetzt

Ende der siebziger Jahre wurden bei Boeing die Flugzeugtypen 757 und 767

entworfen Für die schadenstoleranten Anwendungen an der Flugelunter-
seite sollte eine hoherfeste Legierung als 2024-T3 in Form von Platten und

Extrusionen gefunden werden Ausgehend von 2024 wurde bei den Platten

die Versetzungsdichte durch Kaltwalzen erhöht Bei den extrudierten Teilen

wurde darauf geachtet, dass die dynamisch beim Strangpressen entstandene

Mikrostruktur stabil genug war, um bei der anschliessenden Wärmebehand¬

lung nicht zu rekristallisieren Die Bruchzahigkeit wurde erhöht durch die

Reduktion des Volumengehalts an groben intermetallischen Ausscheidun¬

gen Die Limitierung der Gehalte an Eisen und Silizium reduzierte die

Menge der Al7Cu2Fe- und Mg2Si-Phase und die Anpassung der Kupfer- und

Magnesiumgehalte minimierte das Auftreten der Al2Cu- und Al2CuMg-
Phase Die neuen Materialien wurden mit 2324-T39 (Platten) und 2224-T3

(extrudierte Profile) bezeichnet [4]

Für die Boeing 777 wurde eine neue schadenstolerante Legierung für die

Aussenhaut ausgewählt [5] Eine gegenüber 2024 verbesserte Bruchzahigkeit
und Ermüdungsfestigkeit waren die Hauptmerkmale dieser 2XXX-T3 Legie¬

rung Damit konnte das Gewicht der Rumpfstruktur um 180 kg reduziert

werden [5] Die Bezeichnung dieser von Alcoa hergestellten Legierung war

C188, sie wurde m Form von Alclad-Blechen auf den Markt gebracht [6] 1996

wurde diese Legierung dann als 2524 registriert

Lange Zeit gab es für schadenstolerante Anwendungen in der Luftfahrt nur

die Legierungen der 2X24-Famihe Einerseits, weil ihre Eigenschaften wirk¬

lich sehr gut waren und in den weiterentwickelten und reineren Legierun¬

gen noch verbessert wurden Andererseits auch, weil bei den strengen Zu¬

lassungsvorschriften der Luftfahrt kaum neue Legierungen zur Anwen¬

dung kamen Die schadenstoleranten 2XXX-Legierungen kommen aber in

neuster Zeit in der Luftfahrt unter immer stärkeren Konkurrenzdruck In

der Absicht die Herstellkosten zu senken, wird momentan vor allem nach

neuen Verfahren in der Verbindungstechnik gesucht Mit der schweissbaren

Legierung 6013 (Al-1 OMg-0 8S1-O 8Cu-0 6Mn) sind gute Voraussetzungen da,

um die heutige Niettechmk kosteneffizient durch Laserstrahlschweissen
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oder Loten zu ersetzen [7] Daneben ist 6013-T6 gegenüber 2024-T3 um 3%

leichter und zeigt bessere Korrosionseigenschaften

Lithiumhaltige Legierungen eignen sich wegen ihrer geringeren Dichte bei

gleichzeitig gesteigerter Steifigkeit hervorragend für einen Einsatz in der

Luftfahrt Seit den fünfziger Jahren wurden AICuLi-Legierungen entwickelt

Der Einsatz von Li-haltigen Legierungen stosst aber bis heute auf grosse Pro¬

bleme Einerseits bestehen technische Probleme bei der Herstellung und in¬

dem das Bruchverhalten dieser Legierungen aufgrund von Korngrenzen¬

ausscheidungen nicht kontrollierbar ist Andererseits bestehen grosse

kommerzielle Hindernisse Selbst mit der neusten Generation der russi¬

schen AlMgLi-Legierungen [8] konnten diese Nachteile noch nicht behoben

werden [7] Daher fanden bis heute praktisch keine Li-haltigen Legierungen

Eingang in die Produkte der zivilen Luftfahrt

1.2.2 Warmfeste Legierungen

Die Wurzeln der warmfesten AI-Legierungen liegen in Grossbntanien Be¬

reits in den zwanziger Jahren wurden dort Legierungen mit Ni-Zusatzen

auf ihre Eigenschaften bei erhöhter Temperatur hin untersucht Die Legie¬

rung 2618-T61 (Al-2 3Cu-l 6Mg-l ONi-1 lFe) wurde 1932 in den USA einge¬

führt Es wurde erkannt, dass Eisen und Nickel in gleichen Teilen die Bil¬

dung einer stabilen Al9(Fe, Ni)-Phase ermöglichten Die guten Kriecheigen¬
schaften von 2618-T61 führten dazu, dass diese Legierung als Hauptkon¬
struktionswerkstoff in der Concorde, dem ersten Uberschallverkehrsflug-

zeug, verwendet wurde [4]

Eine zweite warmfeste Legierung, 2219 (Al-6 lCu-0 3Mn-0 15Zr-0 IV), wurde

1954 eingeführt Ihre Festigkeit bei Raumtemperatur ist zwar tiefer als die

von 2618-T61 Doch bei Temperaturen oberhalb 230°C zeigt sie höhere

Streckgrenzen als alle anderen schmelzmetallurgischen Legierungen Mn,

Zr und V bilden Dispersoide, welche die Festigkeit auch bei hoher Tempera¬
tur erhalten Zudem ist 2219 schweissbar und zeigt auch eine gute Korrosi¬

onsbeständigkeit Mit 2419 und 2519 kamen spater eine reinere und eine Mg-

haltige Variante höherer Festigkeit dazu [4]

In jüngster Zeit wurde eine neue warmfeste Legierung mit der Bezeichnung
2650 (Al-2 5Cu-l 5Mg-Mn-Fe-Ni) eingeführt [9] Sie basiert auf der Legierung
2618 Diese Legierung soll eine bessere Knechbestandigkeit bei langen Zeiten

haben und sich daher für den Einsatz in einem künftigen Uberschallver-

kehrsflugzeug eignen Auch die dürftige Schadenstoleranz von 2618 soll in

2650 verbessert worden sein Leider ist bis heute noch sehr wenig über diese

Legierung publiziert worden
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1.3 Entwicklungsstand der Osprey-
AICuMgAg-Legierungen

In einer früheren Dissertation [10] an der ETH Zürich wurden die Möglich¬
keiten und Grenzen des Spruhkompaktierverfahrens zur Herstellung
warmfester AI-Legierungen untersucht Dabei hat sich gezeigt, dass

1 das Spruhkompaktieren auf Grund von verfahrenstechnisch bedingten,
zu langsamen Erstarrungsgeschwindigkeiten generell nicht dazu geeignet
ist, Legierungen mit hohen Gehalten an quasi unlöslichen Ubergangsme-
tallen herzustellen, wie dies in der Pulvermetallurgie üblich ist Die Le¬

gierungszusammensetzungen müssen vielmehr innerhalb der Grenzen

der Gleichgewichtsloshchkeiten bleiben, da es sonst zur Bildung grober,
versprodender Primarausscheidungen kommt,

2 spruhkompaktierte aushartbare Aluminiumlegierungen auf AlCuMgAg-
Basis nicht für den Einsatz bei Temperaturen oberhalb von 180°C geeignet
sind, da ihre Mikrostruktur bei diesen Temperaturen auf die Dauer nicht

stabil ist und zum Uberaltern neigt Eine zusätzliche Dispersionsaus-
scheidung kann dieses Manko nicht ausgleichen Für den Einsatz bei

Temperaturen von 180 bis 300°C kommen nur rein dispersionsgehartete
AI-Legierungen in Frage (z B AlFe Legierungen) Da die Herstellung sol¬

cher Legierungen jedoch auf dem Prinzip der raschen Erstarrung beruht,
ist das Spruhkompaktieren keine Alternative zur Herstellung dieser Le¬

gierungen,

3 sich das Spruhkompaktierverfahren hervorragend zur Herstellung von

AICuMgAg-Legierungen für Einsatztemperaturen bis 180°C eignet Durch

Zugabe von Zr und Mn kann eine hohe Dichte von feinen und homogen
verteilten Dispersoiden erreicht werden Diese schranken das Kornwachs¬

tum beim Rekristalhsieren erheblich ein, so dass extrem feine und stabile,

schmelzmetallurgisch nicht erzielbare Kornsubstrukturen resultieren

Aus dieser Untersuchung sind zwei neue Legierungen hervorgegangen
Diese zeigen bisher unerreichte Eigenschaftskombinationen aus Festigkeit,
Bruchzahigkeit und Warmfestigkeit (Bild 1) Legierung N213 (Al-5 OCu-

0 4Mg-AgTiMnZr) übertrifft bezuglich Bruchzahigkeit und Warmfestigkeit
die schmelzmetallurgisch hergestellte Referenzlegierung 2618-T6 bis zu

Temperaturen von 180°C deutlich Legierung N232 (Al-4 OCu-0 8Mg-
AgZrMn) hingegen zeigt bisher unerreichte Höchstwerte im Produkt aus

Festigkeit und Bruchzahigkeit, sowohl im T4- als auch im T6-Zustand
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Bild 1 Stand der Entwicklung von sprühkompaktierten AICuMgAg Legierungen

zu Beginn dieser Arbeit
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1.4 Zielsetzung dieser Arbeit

Viele moderne Anwendungen m Verkehr, Maschinen- und Fahrzeugbau
erfordern heute leichte Werkstoffe mit hoher Leistungsfähigkeit Durch den

Einsatz von Materialien mit geringer Dichte und verbesserten spezifischen

Eigenschaften werden oftmals bessere Wirkungsgrade erzielt und damit

wertvolle Ressourcen geschont

Spruhkompaktierte AICuMgAg-Legierungen weisen hervorragende Eigen-
schaftskombinationen aus Dichte, Festigkeit, Zähigkeit und Temperaturbe¬

ständigkeit auf und eignen sich deshalb sehr gut für anspruchsvolle Einsatz¬

gebiete

Da viele der heute bekannten AI-Legierungen nur eine sehr begrenzte Tem¬

peraturbeständigkeit aufweisen und die wenigen warmfesten Al-

Legierungen meist zu tiefe Zahigkeitswerte zeigen, scheint heute ein bedeu¬

tender Bedarf für AI-Legierungen zu bestehen, die gleichzeitig hochzah und

warmfest sind Gerade bei Anwendungen m Maschinen und im Motorenbe¬

reich wird häufig neben geringer Dichte und hoher Zähigkeit die Einsatzfa-

higkeit bei erhöhter Temperatur gefordert Auch im Flugzeugbau werden

mit der Entwicklung von Uberschallverkehrsflugzeugen m Zukunft feste,

schadenstolerante und gleichzeitig thermisch stabile Konstruktionswerk¬

stoffe gebraucht

Ziel dieser Arbeit ist die

• Entwicklung von sprühkompaktierten AICuMgAg-Legierungen mit ver¬

besserten Eigenschaften durch gezielte Legierungsmodifikation und Ver¬

änderung der Wärmebehandlungen Dabei soll insbesondere die Tempe¬

raturbeständigkeit untersucht und optimiert werden

• Untersuchung der Einflüsse von Legierungszusammensetzung und Be¬

handlung auf spezifische Eigenschaften wie Festigkeit, Temperaturbe¬

ständigkeit, Bruchzahigkeit und Korrosionsbeständigkeit Daraus sollen

Schlüsse gezogen werden, wie einzelne Eigenschaften oder Eigenschafts¬
kombinationen gezielt verbessert werden können

• Untersuchung der Eignung der sprühkompaktierten Werkstoffe für den

Einsatz als extrudierte oder geschmiedete Bauteile Prüfung von Rohma¬

terial und Prototypen für Anwendungen im Maschinen- und Fahrzeug¬
bau
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GRUNDLAGEN UND

LEGIERUNGSENTWICKLUNG

In diesem Kapitel werden die Grundlagen der vorliegenden Legierungsent¬
wicklung besprochen. Es soll eine Hilfe sein für das Verständnis und die

Beurteilung der nachfolgenden Resultate.

In Abschnitt 2.1 werden die Überlegungen dargestellt, die der Legierungs¬
entwicklung zugrunde liegen. Es wird gezeigt, welche grundsätzlichen
Stossrichtungen zur Verbesserung der mechanischen Eigenschaften verfolgt
wurden.

Die untersuchten Legierungen wurden alle im Spruhkompaktierverfahren
hergestellt. In Abschnitt 2.2 wird dieser Herstellprozess erläutert. Es wird ein

Überblick gegeben über die geschichtliche Entwicklung des Verfahrens und

die vorhandene Literatur; anschliessend wird der Prozess erklärt und mit

anderen Herstellverfahren verglichen.
Das hier besprochene AlCuMgAg-Legierungssystem ist aushärtbar. Über den

Mechanismus der Ausscheidungshärtung können die Festigkeitseigenschaf¬
ten verändert werden. In Kapitel 2.3 werden die Grundprinzipien der Aus¬

scheidungshärtung und die auftretenden Härtungsphasen besprochen.
Darauf folgt ein Abschnitt über die Herstellung der Legierungen (Kap. 2.4).
Darin wird auch über Probleme bei der Produktion dieser Legierungen ge¬

sprochen, besonders über das Auftreten von Konzentrationsschwankungen
innerhalb der Sprühbolzen.
Zum Schluss des Kapitels, in Abschnitt 2.5, wird ein Überblick über die Mi¬

krostruktur dieser sprühkompaktierten Legierungen gegeben.

9
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2.1 Legierungsdesign

Die vorliegende Legierungsentwicklung basiert vollständig auf dem Legie¬

rungssystem Alumimum-Kupfer-Magnesium-Silber Kupfer ist das Haupt-

legierungselement und wird zur Ausscheidungshartung verwendet Die

Elemente Magnesium und Silber beeinflussen ebenfalls die Aushartbarkeit,

indem sie die Bildung der Hartungsphase Q ermöglichen (Details dazu in

Kap 2 3) Als weitere Elemente enthalten diese Legierungen die Uber-

gangsmetalle Titan, Zirkonium, Mangan und Vanadium Bei genügend
schneller Abkühlung der Schmelze bei der Erstarrung können diese Legie¬

rungselemente in fester Losung im Mischkristall gehalten werden An¬

schliessend werden sie in Form von feinen, thermisch stabilen Dispersoiden
wieder ausgeschieden Diese Dispersoide wirken feshgkeitssteigernd, einer¬

seits durch direkte Wechselwirkung mit den Versetzungen und anderer¬

seits, indem sie die Rekristallisation verhindern und damit zu einer feine¬

ren Kornstruktur fuhren

Als Ausgangsbasis für die Untersuchungen dienen die Legierungen N213

und N232, die im Rahmen einer Dissertation [10] am Institut für Metallfor¬

schung der ETH Zürich entwickelt worden sind Sie wurden bei Alusuisse-

Lonza in Neuhausen/Rheinfall im Spruhkompaktierverfahren hergestellt
Die Legierungen N213 und N232 zeigen bereits sehr gute Eigenschaftskom-
bmationen aus Festigkeit, Zähigkeit und Temperaturbeständigkeit Im

Rahmen dieser neuen Forschungszusammenarbeit wurden daher Legie¬

rungen der gleichen Zusammensetzung bei der Firma PEAK Werkstoff

GmbH m Velbert, Deutschland, hergestellt Diese Werkstoffe tragen in der

Folge die Bezeichnungen P213 und P232 Von ihnen geht die weitere Ent¬

wicklungsarbeit aus

Der Schwerpunkt dieser Legierungsentwicklung liegt bei der Feinabstim-

mung der Legierungsgehalte Dabei soll der Emfluss der einzelnen chemi¬

schen Elemente innerhalb von relativ engen Grenzen untersucht und mög¬

lichst genau beschrieben werden

In Bild 2 sind die Zusammenhange der Legierungsentwicklung grafisch dar¬

gestellt
Die horizontale Einteilung ist von chronologischer Natur, Ausgehend von

den Basiszusammensetzungen wurden innerhalb dieser Arbeit drei Serien

von Legierungen hergestellt Die vierte Serie konnte nicht mehr hergestellt
werden Sie ist ein Vorschlag für weiter verbesserte Legierungszusammen¬

setzungen, basierend auf den Resultaten der vorliegenden Arbeit Sie dient

somit als Ausblick und wird in 6 4 im Detail besprochen
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Die vertikale Einteilung in Bild 2 folgt den verschiedenen Ideen und Stoss-

nchtungen der Legierungsentwicklung Drei verschiedene Felder lassen sich

hierbei unterscheiden

• Bei den Legierungen P213A und P246A bis P246D in der ersten Spalte be

stehen keine grossen Veränderungen in der Zusammensetzung gegen

über P213 Mit diesen Legierungen soll die Reproduzierbarkeit der bereits

erzielten Eigenschaften und der Einfluss der Herstellparameter unter

sucht werden

2 Serie

3 Serie P246A C

4 Serie P246D

P232

-Mg
hZn

P245

^ü = grobkörnige Legierungen

E^ll = grobkörnige und Si verunreinigte Legierungen

Bild 2 Übersicht über die Legierungsentwicklung der AICuMgAg Legierungen

Im Feld daneben ist die Gruppe der Legierungen mit reduziertem Magne-
siumgehalt dargestellt Bei dieser grundsätzlichen Zusammensetzungs

Veränderung wird das Ziel verfolgt die Gefugestabihtat bei erhöhter

Temperatur zu verbessern Eine Untersuchung der Langzeitwarmfestig-
keit der Legierungen N213 und N232 [11, 12] hat ergeben, dass ein höherer

Mg-Gehalt bei Temperaturen oberhalb 150°C die Ausscheidung einer ma¬

gnesiumreichen intermetallischen Phase auf Kosten der gewünschten
Aushartungsphasen £2 und 0 begünstigt und sich daher nachteilig auf

die Warmfestigkeit auswirkt Mg ist aber als Legierungselement notig zur

Bildung der fl-Phase Das Auftreten der Q Phase wurde in anderen Arbei¬

ten bei Kupfergehalten zwischen 3 9 und 4 8'*! und vergleichbaren Silber-

gehalten beschrieben In diesen Legierungen lagen die Mg-Gehalte bei 0 23

[13], 0 26 [14], 0 27 [15] oder 0 30% [16, 17] Basierend auf diesen Erkenntnis¬

sen ist in den Legierungen P240, P243, P244, P247 und P248 ein Mg Gehalt

von 0 259? gewählt worden Auf die Untersuchungen der Warmfestigkeit
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und Temperaturbeständigkeit wird in Kapitel 3 3 ausführlich eingegan¬

gen

• Die nächste Gruppe umfasst Legierungen, welche ausgehend von den

Zusammensetzungen der Legierungen P213 und P232, einen Zusatz von

0 5% Zink enthalten Beobachtungen an AICuLi-Legierungen [18] haben

gezeigt, dass durch einen Zn-Zusatz eine veränderte Ausscheidungskme-
tik und dadurch höhere Festigkeiten erreicht werden können Mit den

Legierungen P241, P241A, P245 und P250 soll untersucht werden, ob Zink

in den AICuMgAg-Legierungen den gleichen positiven Effekt hat

(Abschnitt 6 3 9)

Die Legierung P245 hat zusätzlich einen reduzierten Mg-Gehalt Wie bei der

Gruppe der tief magnesiumhaltigen Legierungen soll damit die Tempera¬

turbeständigkeit erhöht werden

Eine weitere grundsätzliche Legierungsmodifikation betrifft die Zugabe von
Vanadium bei den Legierungen P248 und P249 Aufgrund von systemati¬
schen Beobachtungen und Berechnungen unter Einbezug von früher herge¬
stellten vanadiumhaltigen Legierungen [10] ist der Schluss gezogen worden,

dass kleine Zugaben von Vanadium zu höheren Festigkeiten bei nur gerin¬

gen Einbussen in der Bruchzahigkeit fuhren können Diese Naherungs¬
rechnungen werden m Kapitel 3 2 5 erläutert

Tabelle I Zielzusammensetzungen der AICuMgAg-Legierungen P2XX,

Alle Angaben in Gewichtsprozent, Rest AI99 9

Cu Mg Mn Ti Zr Zn Ag V

P213/A 5 15 0 40 0 25 0 375 0 175 - 0 40 -

P232 3 90 0 80 0 40 - 0 50 - 0 40 -

P240 5 30 0 25 0 20 0 40 0 15 - 0 40 -

P241/A 5 30 0 40 0 20 0 40 0 15 0 50 0 40 -

P243 5 20 0 25 0 20 - 0 40 - 0 40 -

P244 5 20 0 25 0 20 0 20 0 30 - 0 40 -

P245 3 90 0 30 0 40 - 0 50 0 50 0 40 -

P246A-C 4 90 0 35 0 20 0 40 0 25 - 0 40 -

P246D 4 90 0 35 0 20 0 38 0 20 - 0 40 -

P247 5 00 0 25 0 20 0 42 0 20 - 0 40 -

P248 5 00 0 25 0 20 0 42 0 20 - 0 40 0 20

P249 5 20 0 60 0 20 0 42 0 20 - 0 40 0 20

P250 5 00 0 40 0 20 0 38 0 23 0 50 0 40
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Innerhalb der Legierungsgruppen variieren meist die Gehalte der Über¬

gangsmetalle Titan und Zirkonium (Tabelle I). Dabei soll in erster Linie der

Einfluss dieser Elemente untersucht werden und ein ideales Verhältnis

Ti/Zr gefunden werden. Im Laufe der Arbeit ist erkannt worden, dass die

Ausbildung einer feinen Kornstruktur nur bei genügend hohem Zr-Gehalt

gewährleistet ist. Daher enthalten alle Legierungen ab der dritten Serie min¬

destens 0.20% Zr. Über den Zusammenhang des Zr-Gehalts mit der Bildung
einer groben Kornstruktur in den Legierungen P213A, P240, P241 und P241A

wird in Kapitel 4 im Detail berichtet.

In den Legierungen P240 und P241 sind überdurchschnittlich hohe Gehalte

an Silizium gemessen worden. Gegenüber den anderen Legierungen, die

aufgrund der hochreinen Ausgangsstoffe nur 0.03 bis 0.05% Si enthalten,

sind diese Gehalte um ein mehrfaches höher ausgefallen (P240: 0.30%, P241:

0.25%). Diese Verunreinigungen stammten aus Siliziumrückständen, die

nach dem Erschmelzen von hochsiliziumhaltigen Legierungen im Tiegel

zurückgeblieben waren. Durch das Einschalten von Reinigungsschmelzen
zwischen der Verarbeitung von übereutektischen AlSi-Legierungen und

den AICuMgAg-Legierungen konnte der Schmelztiegel soweit gesäubert

werden, dass der Siliziumgehalt in den nachfolgenden Schmelzen unter¬

halb der tolerierbaren Grenze zu liegen kommt.

Bei der Legierung P232 wurde nur Aluminium von geringerer Reinheit

verwendet (A199.5). Diese Legierung hat deshalb höhere Gehalt der Verun¬

reinigungselemente Eisen und Silizium (Vgl. auch Tabelle III, Seite 30).
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2.2 Der Sprühkompaktierprozess
(Ospreyprozess)

2.2.1 Die Geschichte des Ospreyprozesses

Die Geschichte und Entstehung des Ospreyprozesses soll hier nur kurz zu-

sammengefasst werden Ausführlichere Darstellungen, von den Anfangen
bis etwa 1993, sind m den zwei sehr guten Ubersichtsartikeln [19] und [20]
und auch in [21] zu finden

2 2 11 Die Anfange

Das Sprühen von Metallen ist ein Prozess, bei dem flussige metallische Par¬

tikel auf ein Substrat geschleudert werden und dabei eine Schicht aufbauen

Es ist heute generell akzeptiert, dass dieser Prozess im Jahr 1910 von Dr M

U Schoop in der Schweiz erfunden wurde In Schoops erstem Experiment
wurde metallisches Pulver bis zum Schmelzen erhitzt und anschliessend

versprüht Auf diese Arbeit folgten verschiedene Entwicklungen von Ein¬

richtungen zum Versprühen von Metallen Alle diese Prozesse hatten aber

einen grossen Unterschied zum heutigen Ospreyprozess Sie basierten auf

der raschen Erhitzung und Aufschmelzung des zu versprühenden Metalls

(Drahte oder Pulver) in der Spruhkanone und erlaubten daher nur sehr ge¬

ringe Abscheidungsraten (5 - 20 kg/h)
In den vierziger bis sechziger Jahren wurden dann Methoden entwickelt,

um flussige Metallschmelzen durch eine Düse zu versprühen Zum Atomi-

sieren wurde Inertgas unter Druck verwendet Als Substrat dienten meist

gekühlte, rotierende Bander oder Trommeln Damit entstanden rasch er¬

starrte, dünne Bander, die unter Druck zu grosseren Festkörpern verdichtet

werden konnten

2 2 12 Die Entwicklung des Ospreyprozesses

Der Ospreyprozess wurde anfangs der siebziger lahre erdacht Die Firma

Osprey Metals Ltd wurde 1974 in Neath (GB) gegründet, mit dem Ziel, den

neuen Prozess weiterzuentwickeln und zu kommerzialisieren Das Origi-

nalkonzept bestand darin, durch gezielte Rotation und Translation des

Substrates eine Vorform zu sprühen, die dann direkt durch Schmieden im

Gesenk weiterverarbeitet werden konnte Solche Vorformen zeichneten

sich aus durch eine feine regelmassige Kornstruktur, die Abwesenheit einer

durchgehenden Porenstruktur, sehr tiefe Sauerstoffgehalte und praktisch
keine Makroseigerungen In den siebziger Jahren wurde der Ospreyprozess
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auf verschiedene Materialien angewandt Baustahle, rostfreie Stahle, Werk¬

zeugstahle und Superlegierungen In diesem Versuchsstadium konnten

aber erst Chargen in der Grosse von 1 - 3 kg hergestellt werden

Die achtziger Jahre waren geprägt vom upscahng des Prozesses Von ur¬

sprünglich 3 kg in den Versuchsanlagen konnte die Kapazität schrittweise

auf 300 bis 1000 kg gesteigert werden Dies war die Voraussetzung für eine

weitere Verbreitung Verschiedene Produktformen wie Rohre und Rund¬

bolzen wurden mit Erfolg ausprobiert Als maximale Bolzengrosse für An¬

lagen mit einem einzelnen Spruhsystem galt ein Durchmesser von 0 3m

und eine Hohe von 2 5m

Mitte der achtziger Jahre wurde der Ospreyprozess erstmals auf Alumini-

umlegierungen angewandt Dies erforderte neue Sicherheitskonzepte und

konstruktiv veränderte Anlagen, wegen der potentiellen Gefahr einer

Aluminiumpulverexplosion Die erzielten Resultate an AI-Legierungen
waren aber so vielversprechend, dass die neue Technologie schnell an Be¬

deutung gewann Besonders für Speziallegierungen und Verbundwerkstoffe

(MMCs), die sonst nur sehr aufwendig über pulvermetallurgische (P/M)

Wege hergestellt werden konnten, bot der Ospreyprozess eine vorteilhafte

Alternative

2 2 13 Aufstieg und Stagnation

Zwischen 1986 und 1990 wurden sechs Ospreyanlagen bei Aluminiumher-

stellern in Betrieb genommen Fünf davon in Europa, eine in Japan Diese

Tatsache verdeutlicht das grosse Interesse am neuen Prozess

In der gleichen Zeit wuchs auch das Interesse der Universitäten und Hoch¬

schulen am Ospreyprozess Namentlich an der Drexel University in Phil¬

adelphia wurde der Prozess erforscht und modelliert [21] Diese wissen¬

schaftliche Unterstützung verlieh der Technologie weiteren Aufschwung
Die Herstellung im Ospreyprozess wurde m der Folge für viele Legierungs¬

systeme und MMCs untersucht Eine Literaturubersicht über die untersuch¬

ten Legierungen ist in [22] zu finden

Um 1990 herum war em erster Höhepunkt der Ospreytechnologie erreicht

Die meisten Publikationen über den Spruhkompaktierprozess datieren da¬

her aus dieser Zeit [21 - 33] Viele Autoren trugen die ersten Resultate ihrer

Voruntersuchungen auf verschiedenen Konferenzen und Fachtagungen
vor und verstärkten so das Interesse und die Nachfrage nach der neuen

Technologie Allgemein war die Euphorie gross Die Vorstellung, mit einfa¬

chen Mitteln sehr gute Materialeigenschaften erzielen zu können, faszinier¬

te die meisten Aluminiumhersteller
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Auf diese Euphorie folgte eine Durststrecke Die Grundstimmung war zwar

1993 noch relativ positiv [20] Aber viele Firmen konnten mit der

Ospreytechnologie nicht die gewünschten Absätze in der zur Verfugung
stehenden Zeit erzielen Die Preise für die Legierungen dieser oft noch 1 m

Versuchsstadium stehenden Anlagen waren zu hoch für eine Markteinfüh¬

rung Es gab praktisch keine kommerziellen Produkte aus sprühkompaktier¬
ten AI-Legierungen Zusätzlich bekamen einige Hersteller die Rezession zu

spuren Die Ospreylegierungen hatten zwar bessere Eigenschaften, vergli¬
chen mit dem höheren Preis waren die Eigenschaften aber nicht gut genug

Das führte dazu, dass einige Alumimumhersteller, die eine Osprey-

Versuchsanlage gekauft hatten, deren Betrieb einstellten oder die Anlagen

sogar wieder verkauften Die Zahl der Osprey-Aluminiumhersteller sank

damit im Jahr 1994 etwa auf die Hälfte

2214 Erste kommerzielle Erfolge

Die Firma PEAK Werkstoff GmbH im deutschen Velbert, ein auf pulverme¬

tallurgische Erzeugnisse spezialisierter Alumimumhersteller, kaufte 1990

eine Ospreyanlage [23, 34] Die Entwicklungsfachleute bei PEAK konzentrier¬

ten sich schon bald auf die Herstellung von ubereutektischen AlSi-

Legierungen Der grosse Vorteil der Ospreytechnologie lag dabei in der Bil¬

dung von viel feineren Si-Primarausscheidungen in diesen Legierungen,

verglichen mit den schmelzmetallurgisch hergestellten Legierungen Mit

Produkten für die Automobihndustrie (Zyhnderlaufbuchsen) gelang der

Firma PEAK im Jahr 1996 der Durchbruch m die Serienproduktion Durch

die massiv besseren physikalischen und mechanischen Eigenschaften und

die dank hohen Stuckzahlen reduzierten Produktionskosten wurden die

sprühkompaktierten Bauteile selbst für die sehr preisbewusste Automobil-

mdustne zu einem lohnenden Geschäft

Durch diese ersten kommerziellen Ospreybauteile ist heute das Interesse am

Spruhkompaktieren wieder grosser als vor wenigen Jahren Der Beweis ist

erbracht, dass mit dieser Technologie qualitativ hochstehende und preislich

konkurrenzfähige Produkte hergestellt werden können

Es bleibt nun abzuwarten, ob der Ospreyprozess sich in der kommenden Zeit

auch auf weiteren Gebieten durchsetzen kann Dies wäre notwendig für den

vollständigen Durchbruch des Verfahrens Nach einer Phase der Stagnation
und des Ruckgangs in der Mitte der neunziger Jahre wird sich in den näch¬

sten Jahren wohl entscheiden, ob der Ospreyprozess weiterhin ein exotisches

Spezialverfahren darstellt oder ob er sich zu einem gangigen Herstellverfah¬

ren insbesondere für AI-Legierungen entwickeln kann



17

2.2.2 Die Technik des Spruhkompaktierens
von runden Bolzen

Das Spruhkompaktierverfahren ist ein Herstellprozess für hochwertige Le¬

gierungen. Es ist zwischen der klassischen Schmelzmetallurgie und der

Pulvermetallurgie anzusiedeln. Diese Mittelstellung bezieht sich auf viele

verschiedene Aspekte: Preis, Herstellaufwand, Abkühlgeschwindigkeit,
Möglichkeit der Übersättigung mit Legierungselementen und Charakteristik

des Mikrogefüges.

In Bild 3 ist der schematische Ablauf des Sprühkompaktierprozesses darge¬
stellt: Aus einem induktionsbeheizten Vorratsbehälter tritt ein homogener
Schmelzestrahl unter konstantem Druck in eine keramische Düse. Dort

wird die Schmelze durch ein Inertgas (meist Stickstoff, seltener Argon) mit

nahezu Schallgeschwindigkeit zu feinsten Tröpfchen mit einem mittleren

Durchmesser im Bereich von 40 um versprüht. Die Metalltröpfchen werden

durch den Kontakt mit dem Gas rasch abgekühlt und erstarren bereits im

Flug zu 60 bis 90%. Mit hoher Geschwindigkeit treffen sie auf einen gekühl¬
ten, rotierenden Teller (Substrat), wo sie zu einem Bolzen verschweissen.

Die nicht abgefangenen Tröpfchen erstarren noch im Flug oder beim Auf¬

prall an der Wand und werden als Überschusspulver (Overspray-Pulver)

abgeführt. Gleichzeitig wie der Bolzen aufgebaut wird, muss das Substrat

abgesenkt werden. Die Steuerung basiert auf der Messung der Bolzengrösse
mit einer Videokamera in der Sprühkammer.
Als Produkt aus dem Sprühkompaktierprozess liegt ein runder Bolzen vor.

Er hat bereits über 95% der theoretischen Dichte und wird anschliessend an

das Sprühen durch Schmieden oder Strangpressen umgeformt und voll¬

ständig verdichtet.

Zur Erzielung einer hohen Ausbeute und qualitativ hochwertiger Sprüh¬
bolzen, d.h. Bolzen mit einer verschwindenden Porosität, mit isotropem
und feinem Gefüge und unter Einhaltung der angestrebten Form, gilt es, die

verschiedenen Sprühparameter optimal aufeinander abzustimmen. Diese

wurden mit Computerunterstützung und anhand von praktischen Experi¬
menten erarbeitet. Im Detail wird in [24] über die Einflüsse der einzelnen

Sprühparameter berichtet.

Es zeigte sich, dass eine geringe Porosität des Sprühbolzens dann erreicht

wird, wenn an dessen Oberfläche ein im Vergleich zur Grösse der auftref¬

fenden Tröpfchen dünner Schmelzfilm aufrecht erhalten bleibt. Die Rotati¬

onsgeschwindigkeit des Bolzens, die Fluggeschwindigkeit der Tropfen (10 -

100 m/s) und die Dichte des Sprühkegels müssen so aufeinander abge-
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stimmt werden, dass ein aufgefangener und verschweisster Tropfen fast

vollständig erstarrt ist, bevor der nächste auftrifft

Bild 3 Schematische Darstellung des Spruhkompaktierverfahrens

CD Induktionsbeheizter Schmelztiegel i Verdusungsgaszufuhr

® Partikelzufuhr (wahlweise) 2 Spruhbolzen £ Uberschusspulverabzug

Die Abkuhlgeschwindigkeit der Metalltropfen wird über das Verhältnis von

Spruhgas zu Metallschmelze (im allgemeinen 1 - 4 m3/kg [25]), über die

Spruhdistanz sowie durch die Spruhgastemperatur und -geschwindigkeit so

eingestellt und kontrolliert, dass deren Temperatur beim Auftreffen am

Bolzen knapp oberhalb der Sohdustemperatur liegt Die Spruhduse hat da¬

bei die wichtige Aufgabe, den flussigen Metallstrom mit Hilfe des Ver-
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düsungsgases in einen Sprühkegel zu verwandeln und dessen Geometrie

und Dichteverteilung zu kontrollieren. Es ist wichtig, dass möglichst viele

Tröpfchen den angestrebten Durchmesser erreichen. Zu kleine Tröpfchen
sind beim Auftreffen bereits vollständig erstarrt. Besteht der Sprühstrahl
nur aus solchen kleineren Tröpfchen, dann wird kein Bolzen aufgebaut und

es fällt nur Überschusspulver an. Grössere Tropfen sind beim Auftreffen

noch zu flüssig, so dass das resultierende Gefüge charakteristische Merkmale

eines Gussgefüges aufweisen wird. Durch falsches Einstellen der Sprühpa¬
rameter kann also eine Ospreyanlage auch zur Herstellung von rasch er¬

starrten Pulvern oder eines Gussgefüges "missbraucht" werden [24].

Im Idealfall werden die in den Tropfen und an der Bolzenoberfläche gebilde¬
ten Dendriten beim Aufprall zerbrochen und fein verteilt. Daraus resultiert

ein feines, isotropes Gefüge, dessen Charakteristik zwischen derjenigen ei¬

nes schmelzmetallurgischen (I/M) und eines pulvermetallurgischen (P/M)

Gefüges liegt.
Die Abkühlgeschwindigkeit der Schmelzetröpfchen im Flug beträgt 103 bis

104 K/s. Diese Geschwindigkeit grenzt an diejenigen, die in der Pulverme¬

tallurgie erreicht werden. Am Bolzen erstarrt die Restschmelze teils durch

Konvektion nach aussen an das Verdüsungsgas und teils durch Wärmeab¬

fuhr durch den Bolzen über das gekühlte Substrat. Die Abkühlgeschwindig¬
keit am Bolzen ist sehr viel langsamer und liegt unterhalb 10 K/s.

Die Pulvermetallurgie erlaubt die Herstellung von Legierungszusammen¬

setzungen, die schmelzmetallurgisch nicht herstellbar sind. Durch die ra¬

sche Erstarrung bei P/M-Verfahren kann der Löslichkeitsbereich, insbeson¬

dere für nahezu unlösliche Übergangsmetalle wie Fe, Mn, Cr, V, Ni und Ti,

stark erweitert werden. Diese Elemente werden in diesem Fall nicht wie in

der Schmelzmetallurgie als grobe Primärteilchen aus der Schmelze ausge¬

schieden. Vielmehr wird die Matrix bei der Erstarrung stärker übersättigt,
und aus diesem Mischkristall scheiden sich feine Dispersoide aus. Diese

Dispersoide stabilisieren das Gefüge und tragen zusätzlich zur Festigkeit bei.

Frühere Untersuchungen [10] haben ergeben, dass sich übliche P/M-

Legierungszusammensetzungen nicht automatisch zur Herstellung im

Spruhkompaktierverfahren eignen. Da die Abkühlgeschwindigkeiten hier

allgemein tiefer liegen als in der P/M-Technologie, wo Werte von 106 K/s

erreicht werden können, kann der Mischkristall nicht so stark übersättigt
werden. Dies hat zur Folge, dass die Übergangsmetalle als grobe Primärteil¬

chen aus der Schmelze ausgeschieden werden und die mechanischen Eigen¬

schaften, insbesondere die Bruchzähigkeit, stark beeinträchtigen. Anderer¬

seits ist es auch nicht angebracht, die üblichen I/M-Legierungen im

Ospreyverfahren herzustellen. Es resultieren dabei zwar leicht bessere Ei-
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genschaften, der Preis des Verfahrens ist aber deutlich hoher, so dass solche

Produkte kaum konkurrenzfähig sind

Es ist daher sinnvoll, eine Legierungsentwicklung speziell auf den Spruh-
kompaktierprozess hin durchzufuhren Wegen der rascheren Abkühlung
kann dabei der Gehalt an Legierungselementen gegenüber der Schmelzme-

tallurgie erhöht werden Die Gehalte dürfen aber nicht so hoch gewählt
werden wie in der Pulvermetallurgie Optimale Ospreylegierungen werden

also auch von ihrer Zusammensetzung her zwischen denen der Schmelz-

metallurgie und der Pulvermetallurgie liegen

2.2.3 Vorteile und Nachteile des Verfahrens

2 2 3 2 Die Vorteile des Spruhkompaktierverfahrens

• Das Spruhkompaktierverfahren ist gegenüber der Pulvermetallurgie ein

viel einfacheres und direkteres Herstellverfahren (Bild 4) In einer mit

Stickstoff durchfluteten Spruhkammer wird in einem Schritt durch Ver-

dusen des flussigen Metalls und Verschweissen der Tropfen auf einem

Substrat ein Bolzen hergestellt, welcher direkt weiterverarbeitet werden

kann Somit entfallen alle mit der Handhabung und Verdichtung des

Pulvers verbundenen Schwierigkeiten und Aufwände Namentlich er¬

wähnt seien hier die Oxidation und Verunreinigung des Pulvers an der

Oberflache, die gefahrliche Handhabung der reaktiven Pulver und die

vielen aufwendigen Prozessschritte bis zur endgültigen Formgebung
• Unter idealen Spruhbedmgungen existieren die Spruhtropfen nur für

eine Zeit von wenigen Millisekunden [25] In dieser kurzen Zeit sind

kaum Reaktionen mit Gasen der Umgebung möglich Wasserstoff- und

Sauerstoffgehalt der gesprühten Legierungen liegen deshalb um Faktoren

tiefer als in P/M-Legierungen [35]
• Sehr hohe Werte der Bruchzahigkeit sind im Spruhkompaktierverfahren

erreichbar Gegenüber den P/M-Verfahren liegen sie hoher wegen der

Abwesenheit von Oxidfilmen, gegenüber den I/M-Verfahren, weil die

versprodenden Primarausscheidungen feiner ausgebildet sind oder kom¬

plett unterdruckt werden können [26]
• Durch das Mitspruhen von Keramikpartikeln, wie z B A1203 oder SiC,

lassen sich hochwertige Metallmatrixverbundwerkstoffe auf Alummi-

umbasis herstellen, welche neben dem erhöhten Elastizitätsmodul eine

deutlich verbesserte Verschleissbestandigkeit zeigen

• Die Metallabscheidungsraten am Bolzen liegen im Bereich von 0 25 bis 2 5

kg/s Damit können in wenigen Minuten Bolzen bis 300 mm Durchmes¬

ser und max 3 m Hohe gesprüht werden Durch den Einsatz von Syste¬
men mit mehreren Spruhdusen sollten auch grossere Durchmesser
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spruhbar sein Somit können im Spruhkompaktierverfahren auf effizien¬

te Art und Weise grossere Legierungsmengen verarbeitet werden als in

der Pulvermetallurgie
Das Ospreyverfahren ist ein vielseitiger Prozess, Eine breite Palette an

verschiedenen Legierungen und Produktformen wie Scheiben, Bolzen,

Rohre und Bander lassen sich sprühen

Schmelze

Schmelzmetallurgie
l/M

Spruhkompaktieren
O/M

Pulvermetallurgie
P/M

Halbzeug Endprodukt

Bild 4 Herstellungsablauf in der Schmelzmetallurgie beim Spruhkompaktieren
und in der Pulvermetallurgie
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2.2.3 2 Die Nachteile des Spruhkompaktierverfahrens

• Da die Abkuhlgeschwmdigkeiten im Ospreyprozess zwischen denen in

der Schmelzmetallurgie und denen in der Pulvermetallurgie liegen, soll¬

ten keine herkömmlichen Legierungen zum Versprühen verwendet

werden Idealerweise werden speziell auf das Verfahren angepasste Legie¬

rungen entwickelt

• Unmittelbar nach der Erstarrung bleibt der spruhkompaktierte Rohling
relativ lange auf Temperaturen knapp unterhalb der Solidustemperatur
Diffusionsvorgange laufen bei diesen Temperaturen rasch ab und können

das Wachsen von Ausscheidungen, Kornvergroberung oder Seigerungen
zur Folge haben

• Aluminiumlegierungen sind anfällig auf Wasserstoff-Porosität, da die

Spruhrohlmge nicht mehr entgast werden, ist sorgfaltiges und sauberes

Arbeiten unerlasshch Jede Kontamination mit Sauerstoff oder Wasser¬

stoff ist zu vermeiden Dazu muss die Spruhkammer gründlich durchge¬
spult werden

• Der Verbrauch an hochreinem Stickstoff als Verdusungsgas erhöht die

Herstellungskosten massiv Das Verdusungsgas lasst sich nicht mehr zu¬

rückgewinnen
• Nur maximal 70 - 80% des verdusten Metalls wird am Bolzen abgeschie¬

den Der Rest fallt als "Overspray" an Dieses Pulver ist hochreaktiv und

muss mit einigem Aufwand anderen Zwecken zugeführt werden

• Obwohl das Spruhkompaktieren gegenüber der aufwendigeren Pulver¬

metallurgie ein Einsparungspotential zeigt, kann es diesbezüglich nicht

mit der klassischen Schmelzmetallurgie konkurrieren Das Spruhkom¬
paktieren wird vielmehr massgeschneiderten Legierungen vorbehalten

bleiben Diese sind aufgrund eines zu breiten Erstarrungsintervalls, das

Warmrisse zur Folge hatte, oder wegen einer Übersättigung der Legie-
rungselemente, die als grobe Pnmarteilchen direkt aus der Schmelze aus¬

scheiden wurden, nicht in gleicher Qualität konventionell herstellbar
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2.3 Grundlagen der Aushärtung

2.3.1 Der Aushärtungsmechanismus

Die Ausscheidungshartung ist der wichtigste Hartungsmechanismus m Al-

Legierungen Seit der Entdeckung der Aushärtung zu Beginn des 20 lahr-
hunderts wurden viele aushartbare Al-Legierungssysteme gefunden und

weiterentwickelt Die Wichtigkeit der Aushärtung zeigt sich auch darin, dass

es üblich ist, Legierungen nach diesem Gesichtspunkt in aushartbare und

nicht aushartbare Systeme einzuteilen Die bedeutendsten aushartbaren Le¬

gierungssysteme, jeweils mit der zugehörigen IADS-Nummernklasse, sind

AlCu und AICuMg (2XXX), AIMgSi (6XXX) und AlZnMg (7XXX)
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Bild 5 Ausschnitt aus dem Gleichgewichtsdiagramm des AICu-Zweistoffsystems

Aushartungsprozess ® Losungsgluhen, © Abschrecken, ® Auslagern

Am Beispiel einer binaren AICu-Legierung (Bild 5) soll hier kurz das Prin¬

zip der Ausscheidungshartung dargestellt werden Damit eine Legierung auf

Ausscheidungshartung anspricht, müssen zwei Bedingungen erfüllt sein
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1 Bei erhöhter Temperatur muss die Legierung ganz oder teilweise aus ei¬

nem Mischkristall bestehen

2 Die Loslichkeit für die zweite Komponente im Mischkristall muss mit

abnehmender Temperatur kleiner werden

Im AlCu-System sind diese Bedingungen erfüllt Die maximale Loslichkeit

von Cu im Al-Knstallgitter betragt 5 65 Gew -% bei 548°C Mit abnehmender

Temperatur sinkt die Loslichkeit und ist bei Raumtemperatur verschwin¬

dend klein Bei Cu-Gehalten oberhalb 5 65 Gew -% zerfallt die Schmelze bei

548°C eutektisch in a-Mischknstall und die intermetallische Phase 0

(Al2Cu)

Der Aushartungsprozess besteht aus den drei Schritten Losungsgluhen, Ab¬

schrecken und Auslagern

Beim Losungsgluhen wird durch eine Homogenisierungsgluhung im Tem¬

peraturbereich des Einphasengebiets von a (Bereich ® in Bild 5) möglichst
die ganze zweite Komponente (Kupfer) in der Matrix a in Losung gebracht
Em Überhitzen durch Überschreiten der Solidustemperatur, oder je nach

der Zusammensetzung bereits bei der eutektischen Temperatur, muss in

jedem Fall verhindert werden Aufschmelzungen einzelner Phasen oder

der Korngrenzregionen fuhren zu drastischen Verschlechterungen der me¬

chanischen Eigenschaften, besonders der Duktihtat Die Losungsgluhtempe-
ratur darf aber auch nicht zu tief gewählt werden, da sonst keine vollständi¬

ge Auflosung und Homogenisierung erreicht wird Das Temperaturinter¬
vall, bei dem eine optimale Gluhung erreicht wird, umfasst oft nur 5 bis 10

Grad Bei verformten Werkstoffen ist im besonderen auf eine möglichst
kurze Gluhung zu achten, um em unerwünschtes Kornwachstum zu ver¬

hindern

Nach dem Losungsgluhen folgt das Abschrecken © Bei diesem Vorgang
wird durch sehr schnelles Abkühlen auf Raumtemperatur der Zustand

"eingefroren' Die Diffusion der Kupferatome im Mischkristall wird prak¬
tisch gestoppt und dadurch die Bildung von groben Ausscheidungen ver¬

hindert Kupfer ist dann im oc-Mischkristall übersättigt und bildet eine

Zwangslosung Die Legierung befindet sich daher in einem Ungleichge-
wichtszustand

Da eine möglichst grosse Übersättigung erreicht werden soll, wird meist in

kaltem Wasser abgeschreckt Dieses Abschreckmedium bewirkt die grosste
Abschreckrate Kleinere Abschreckraten werden durch die Wahl von heis-

sem Wasser, Ol oder Emulsionen erreicht Sie werden gewählt, wenn die

Gefahr von Eigenspannungen besteht und Bauteile dadurch beschädigt wer¬

den konnten, und bei abschreckempfmdlichen Legierungen
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Beim Auslagern ® scheiden sich fem verteilte Teilchen aus dem übersättig¬
ten Mischkristall aus Von Kaltauslagern spricht man, wenn dies bei Raum¬

temperatur erfolgt, Warmauslagerungen werden üblicherweise zwischen

100 und 200°C durchgeführt Es werden Zeiten von ein paar bis etwa 24

Stunden angewandt Auch mehrstufige Auslagerungen werden durchge¬
führt Diese wirken sich vor allem positiv auf die Beständigkeit gegen

Spannungsrisskorrosion aus [1]

Die Umwandlung des übersättigten Mischkristalls in den Gleichgewichtszu¬
stand erfolgt häufig über einen komplexen mehrstufigen Prozess In AlCu-

Legierungen erfolgt die Entmischung über verschiedene Zwischenstufen bis

zur Bildung der stabilen ©-Phase (Al2Cu) gemäss

Übersättigter Mischkristall -» GP-Zonen -*&-*&

Die Guinier-Preston-Zonen (GP-Zonen) sind kohärente, wenige Atomlagen
dicke, scheibenförmige Ausscheidungen einer kupferreichen Phase Zu ih¬

rer Entstehung sind nur kurze Diffusionswege notig, so dass sie sehr fein

verteilt und mit hoher Dichte vorkommt Die GP-Zonen bilden sich m den

(100) Al-Matnxebenen Ihr Durchmesser betragt in der Regel 30 - 50 A Die

GP-Zonen Solvuslinie (Bild 5) markiert die obere Temperaturhmite für die

Stabilität dieser Phase

Bei höheren Temperaturen wird die metastabile Ubergangsphase 0 gebil¬
det Sie besteht aus grosseren, plattchenformigen Al2Cu-Teilchen mit einer

tetragonalen Gitterstruktur und scheidet sich wie die GP-Zonen auf (100)-

Ebenen aus Die 0 -Teilchen sind teilkoharent und werden oft heterogen,
vor allem entlang von Versetzungshnien, ausgeschieden Die Keimbildung
ist dort erleichtert, da die Grenzflächenspannungen zwischen Ausscheidun¬

gen und Matrix abgebaut werden können Eine homogene Verteilung von

0 und damit auch eine höhere Festigkeit erhalt man durch eine Kaltver¬

formung (Einbringen einer dichten Versetzungsstruktur) zwischen dem

Losungsgluhen und dem Warmausharten

Die 0-Gleichgewichtsphase hat die gleiche chemische Zusammensetzung
wie die 0 -Phase, ist aber völlig inkohärent mit der Matrix und hat eine

tetragonal raumzentrierte Gitterstruktur

Der eigentliche Hartungsmechanismus bei der Teilchenhartung besteht in

der Wechselwirkung der Versetzungen mit den Ausscheidungen le grosser

der Widerstand ist, welcher der Versetzungsbewegung entgegentritt, desto

grosser sind Harte und Festigkeit des Materials In Bild 6 ist die kritische

Schubspannung gegen die Teilchengrosse aufgetragen Kleine und kohären¬

te Ausscheidungen werden von den Versetzungen geschnitten Dabei wird
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der Wirkungsquerschnitt der Teilchen verkleinert, was zu einer Ansamm¬

lung von Versetzungen in der gleichen Gleitebene (planaren Gleitung)
führt. Ab einem kritischen Radius rkrll werden die durch Vergröberung in¬

zwischen teil- oder inkohärent gewordenen Ausscheidungen von Verset¬

zungen umgangen, wobei sich die Versetzungslinie um das Teilchen herum

durchbiegt und nach dem Durchgang eine geschlossene Versetzungslinie

rund um das Teilchen übrigbleibt (Bild 6). Dies führt zu einer homogenen

Gleitverteilung. Das Vergröbern der Teilchen durch Ostwaldreifung bei fort¬

schreitender Alterung führt zur Vergrösserung der Abstände, so dass die

erforderliche Scherspannung abnimmt.

Beim kritischen Teilchenradius rknt, bei dem der Wechselwirkungsmecha¬
nismus ändert, liegt die höchste Festigkeit. Dieses Verhalten wird auch ex¬

perimentell gefunden, indem die Härte und die Streckgrenze bei der Aus¬

härtung bis zu einem Maximalwert zunehmen und dann bei weiterer Aus¬

lagerung wieder abnehmen. Auslagerungen bei höherer Temperatur haben

ein schnelleres Erreichen der Maximalhärte zur Folge; dafür liegt die er¬

reichte Härte meistens weniger hoch.
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Bild 6' Abhängigkeit der kritischen Schubspannung vom Teilchenradius beim Schneiden

und Umgehen der Teilchen von Versetzungen
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2.3.2 Aushartungsphasen im

AlCuMgAg-Legierungssystem

Magnesium und Silber sind in Aluminium bis zu hohen Gehalten hin lös¬

lich. Diese Elemente tendieren also nicht dazu, durch Entmischung ausge¬

schieden zu werden, sondern bilden auch in fester Lösung einen stabilen

Zustand. Im Festkörper gelöst, können Mg und Ag die Eigenschaften der

Matrix verändern (z.B. wird die Stapelfehlerenergie gesenkt) und auch den

Aushärtungstyp bestimmen.

Magnesiumzusätze im AlCu-System erhöhen sowohl das Ausmass der

Kaltaushärtung als auch die Geschwindigkeit des Ausscheidungsprozesses.
Das erhöhte Kaltaushärtungspotential ist vermutlich auf eine Wechselwir¬

kung zwischen Leerstellen und den gelösten Elementen Cu und Mg zurück¬

zuführen. Die Mg-Atome binden beim Lösungsglühen und Abschrecken

eine höhere Leerstellenkonzentration ab. Diese wird in der Matrix eingefro¬
ren, womit die Härtungsvorgänge erheblich beschleunigt werden.

Im AICuMg-System bildet sich neben der 0'-Phase auch die S'-Phase

(Al2CuMg). Bei hohen Magnesiumgehalten (Cu/Mg = 1) wird schliesslich

nur noch die S'-Phase gebildet.

Geringe Zusätze von Silber (0.3 - 0.5 Gew.-%) in AICuMg-Legierungen mit

hohem Cu/Mg-Verhältnis führen zur Ausscheidung der ß-Phase in Form

von dünnen, sechseckigen Plättchen in den {lll)-Matrixebenen. Die Dicke

der Plättchen beträgt nur ca. 3 nm, wobei der Durchmesser über 50 nm betra¬

gen kann. Senkrecht zu den Platten besteht eine starke Gitterverzerrung ge¬

genüber der Matrix. In den (lll)-Ebenen hingegen sind die Platten völlig
inkohärent mit der Matrix [36]. Dies fördert das Wachstum in der Ebene und

ermöglicht die Bildung der relativ grossen, sehr dünnen Platten.

Die Struktur der ß-Phase war lange Zeit Gegenstand heftiger Kontroversen,

und in der Literatur sind dazu bereits zahlreiche Artikel erschienen. Die ß-

Phase wurde schon als monoklin [15, 37, 38] oder hexagonal [13, 39] bezeich¬

net. Neuere Publikationen ab Ende der achtziger lahre bestätigen aber eigent¬
lich durchgängig die orthorhombische Struktur [11, 16, 36, 40, 41]. Die Grösse

der orthorhombischen Einheitszelle beträgt a = 0.496 nm, b = 0.859 nm und c

= 0.848 nm. Diese Struktur kann auch als eine leichte Verzerrung der tetra-

gonalen 0-Gleichgewichtsphase betrachtet werden.

Über die Zusammensetzung und Bildung der ß-Phase herrscht ebenfalls

Unklarheit. Kleinere Anteile an Mg und Ag in ß wurden zum Teil nachge¬
wiesen [14,16]. Es gibt auch Hinweise darauf, dass das Silber an die Grenzflä¬

che zur Matrix segregiert [36]. Sicherlich liegt die Stöchiometrie der ß-Phase

aber sehr nahe bei Al2Cu.
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Die Mehrzahl der Autoren ist der Meinung, dass die entscheidende Wir¬

kung von Mg und Ag bei der Keimbildung der ß-Phase hegt Eine Mg3Ag-

Vorausscheidung auf den (lll)-Ebenen konnte als Keim dienen [15] Oder

auch einfach Ansammlungen (Cluster) von Mg und Ag-Atomen [42] Ein

anderer Vorschlag ist der, dass Mg und Ag über eine Reduktion der Stapel-

fehlerenergie die Keimbildung auf den (lll)-Ebenen ermöglichen [13] Es

gibt auch vereinzelte Beobachtungen, dass die ß-Phase auch in Legierungen
ohne Silber vorkommen soll, allerdings in viel kleinerer Menge [40]

Die neuere Geschichte der Entwicklung von Legierungen auf der Basis der

ß-Phase geht auf eine ausfuhrliche Arbeit von Polmear über neue tempera¬

turbeständige Legierungen zurück [43] Die Bezeichnung ß wurde dieser

Phase übrigens ebenfalls von ehester und Polmear gegeben [44] Die ß-Phase

ist deshalb eine bevorzugte Hartungsphase in warmfesten AI-Legierungen,
weil sie sich relativ temperaturstabil verhalt [45, 46] Anfänglich wurde sogar

die Meinung vertreten, es handle sich bei ihr um eine stabile Gleichge-
wichtsphase [13] Neuere Untersuchungen gehen aber davon aus, dass ß

zwar verglichen mit 0' oder S' eine relativ stabile Phase ist, aber keine

Gleichgewichtsphase Nach langen Auslagerungszeiten bei hohen Tempera¬
turen soll sich die ß-Phase in die Gleichgewichtsphase 0 umwandeln [17, 47,

48]

Welche Aushartungsphasen m AICuMgAg-Legierungen gebildet werden,

hangt im wesentlichen von der chemischen Zusammensetzung und der

Wärmebehandlung ab Es kommt auch häufig vor, dass verschiedene Pha¬

sen nebeneinander koexistieren In Tabelle II sind die wichtigsten Aushar¬

tungsphasen in 2XXX-Legierungen zusammengefasst

Tabelle II Die wichtigsten Aushartungsphasen in AICuX-Legierungen [1]

Phase Struktur Habitus Zusammensetzung

n orthorhombisch

a=0 496 nm, b=0 859 nm

c=0 848 nm

dünne Platten auf {111}a = AI2Cu

0 tetragonal

a=0 404 nm, c=0 580 nm

Platten auf {100}a AI2Cu

S orthorhombisch

a=0 404 nm b=0 925 nm,

c=0 718 nm

Latten auf {210}a AI2CuMg

T kubisch flachenzentriert [13] rechteckige Platten auf AI6CuMg4

{1°0}a
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2.4 Legierungsherstellung

2.4.1 Das Sprühen und Verpressen der Bolzen

Die Legierungen wurden von der Firma PEAK Werkstoff GmbH im Spruh¬

kompaktierverfahren (Ospreyverfahren) zu zylindrischen Bolzen mit ei¬

nem Durchmesser von ca 250 mm und einer Hohe von 1 m gesprüht (Bild

7) Anschliessend wurden die Bolzen je nach Zusammensetzung bei Tem¬

peraturen zwischen 480 und 510°C wahrend 6 Stunden homogenisiert Zu¬

sammen mit der Aufheizzeit ergab dies eine Ofenzeit von 9 Stunden

Im Presswerk der Firma Erbsloh wurden die Legierungen auf 400 bis 410°C

erwärmt und zu Flachprofilen der Grosse 88 x 32 mm verpresst Das Ver-

pressungsverhaltms betrug ca 18 8 1, die Pressgeschwindigkeit lag bei allen

Legierungen zwischen 0 65 und 2 0 m/min

Bild 7 Spruhkompaktierte Bolzen bei der Firma PEAK
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Aus den Profilen im Extrusionszustand wurden Proben entnommen und

chemisch analysiert Die Resultate dieser Untersuchungen sind in Tabelle III

zusammengestellt

Tabelle III Effektive Zusammensetzungen der AICuMgAg-Legierungen P2XX

Alle Angaben in Gewichtsprozenten

Cu Mg Mn Ti Zr Zn Ag Fe Si

P213 (36/94) 4 6 0 38 0 27 0 32 0 16 0 02 0 37 0 05 0 03

P213A (260/95) 4 7 0 40 0 24 0 32 0 09 0 02 0 39 0 04 0 03

P232 (110/93) 38 0 85 0 41 <0 01 0 56 0 03 0 44 0 18 0 37

P240 (1/95) 49 0 27 0 21 0 32 0 13 0 02 0 40 0 04 0 30

P241 (4/95) 49 0 41 0 21 0 32 0 13 0 56 0 39 0 04 0 25

P241A (256/95) 47 0 45 0 20 0 33 0 10 0 58 0 36 0 04 0 10

P243 (257/95) 4 9 0 29 0 21 0 01 0 37 0 04 0 37 0 04 0 05

P244 (258/95) 49 0 27 0 22 0 17 0 29 0 02 0 37 0 03 0 04

P245 (259/95) 37 0 33 0 39 <0 01 0 47 0 51 0 38 0 03 0 04

P246A (505/95) 38 0 29 0 21 0 36 -0 27 0 04 0 33 0 03 0 03

P246B (506/95) 4 0 0 29 0 21 0 35 -0 28 0 04 0 34 0 03 0 04

P246C (507/95) 42 0 30 0 21 0 34 -0 27 0 03 0 35 0 04 0 03

2.4.2 Der Einfluss der Sprühparameter

In Kapitel 2 2 2 wurde der Emfluss der Spruhparameter auf die Eigenschaf¬
ten der sprühkompaktierten Legierungen besprochen Damit überhaupt ein

brauchbarer Spruhbolzen entsteht, müssen die Abkuhlbedmgungen der

Schmelzetropfen im Flug m einem eng begrenzten Bereich liegen Die Ab-

kuhlgeschwindigkeit wird vor allem durch die Spruhhohe und das

Gas/Metall-Verhältnis bestimmt An diesen Parametern kann daher nicht

viel verändert werden, ohne zu riskieren, dass kein optimaler Spruhbolzen
mehr entsteht

Der Metallmassenstrom ist in gewissen Grenzen wahlbar Er wird eingestellt
durch die Wahl der Bohrung in der keramischen Spruhduse
Am meisten Freiheit bleibt bei den Parametern der eingesetzten Schmelze,

Schmelzetemperatur, Uberhitzungstemperatur und -zeit können variiert

werden

Mit dem Ziel, den Einfluss dieser Parameter zu untersuchen, wurden drei

Versuchsbolzen der Legierung P246 hergestellt Insbesondere die Uberhit-
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zungszeit wurde dabei in den Legierungen P246B und P246C auf 120 und 90

Minuten verlängert (Tabelle IV)

Tabelle IV Spruhparameter der Legierungen P246A - C

Spruhparameter P246A P246B P246C

Metallmassenstrom [kg/min] 8 77 9 05 8 8

Gas/Metall [Nm7kg] 1 4 1 6 1 6

Schmelzetemperatur [ C] 815 840 840

Spruhhohe [mm] 710 710 710

Uberhitzungstemperatur [ C] 860 860 860

Uberhitzungszevt [min] 120 90

Die Uberhitzung der Legierung vor dem Versprühen dient der Auflosung
von hochschmelzenden Phasen Insbesondere die Titan- und Zirkonver-

bmdungen haben eine höhere Liquidustemperatur als die Restmatnx Sie

sollten vor dem Versprühen vollständig aufgelost werden Gelingt dies

nicht, so sind diese Titan- und Zirkonverbmdungen als grobe und rissauslo¬

sende, d h versprodende Teilchen m den Werkstoffen zu finden

Die Untersuchung der Mikrostruktur der drei Legierungen P246 ergab keine

wesentlichen Unterschiede Weder in der Ausprägung der Primarausschei-

dungen, noch in der resultierenden Korngrosse konnten Differenzen ge¬

funden werden Alle drei Legierungen zeigten eine leichte Tendenz zur Bil¬

dung von Wasserstoffporositat Solch Poren traten in der Legierung P246B

eher häufiger auf als in den anderen zwei Legierungen
Die mechanischen Eigenschaften wurden in den drei Warmebehandlungs-
zustanden T4, T6X und T6 verglichen Hier konnten praktisch keine Unter¬

schiede gemessen werden Insbesondere hessen sich keine Tendenzen be¬

züglich eines Einflusses der Uberhitzungszeit ableiten

Die Schmelze- und Spruhparameter eignen sich nicht zur gezielten Verän¬

derung von Eigenschaften der sprühkompaktierten Legierungen Eine Ver¬

längerung der Uberhitzungszeit hat praktisch keinen Einfluss auf die Eigen¬
schaften und fordert eher die Bildung von Porosität Die Spruhparameter
müssen so eingestellt werden, dass em optimaler Bolzen entsteht

(konstanter Durchmesser, gleichmassige Oberflache) Sie können nicht be¬

liebig verändert werden
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2.4.3 Die Wärmebehandlungen

Die Wärmebehandlungen wurden gezielt auf die jeweiligen Legierungszu¬

sammensetzungen abgestimmt Um die höchste zulassige Losungsgluhtem¬

peratur zu ermitteln, wurden kleine Stucke der Legierungen bei verschie¬

denen Temperaturen oberhalb 500°C wahrend 2 Stunden geglüht, in Wasser

abgeschreckt und anschliessend auf Heissnsse und Aufschmelzungen hin

lichtmikroskopisch untersucht Die Losungsgluhtemperatur wurde dann

jeweils 5 bis 10CC unterhalb der Temperatur gewählt, bei der erste Auf¬

schmelzungen auftraten Die Losungsgluhzeit betrug 1 bis 2 Stunden An¬

schliessend wurde in Wasser bei Raumtemperatur abgeschreckt
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Bild 8 Aushartungskurve der Legierung P240 bei Raumtemperatur

Nach dem Losungsgluhen und Abschrecken wurden die Legierungen bei

Raumtemperatur ausgehartet, bis stabile T4-Zustande erreicht waren Bei

dieser Aushärtung werden vor allem die weiter oben beschriebenen GP-

Zonen als Hartungsphase gebildet In Bild 8 ist als Beispiel die Aushärtung
der Legierung P240 bei Raumtemperatur dargestellt Etwa eine Stunde nach

dem Abschrecken beginnt die Harte anzusteigen Mit der logarithmischen
Zeitachse verlauft der Harteanstieg wahrend einigen Stunden linear Ab

etwa 100 Stunden ist kein deutlicher Hartegewinn mehr zu finden und bei

1000 Stunden Aushärtung ist ein stabiler T4-Zustand erreicht Für alle un-
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tersuchten Legierungen konnte em ähnlicher Verlauf der Raumtempera-

turaushartung gemessen werden Die Hartewerte lagen m den T4-

Zustanden für alle Legierungen zwischen 123 und 140 HB30
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Bild 9 Warmaushartungskurven der Legierung P240 bei verschiedenen Temperaturen

Anschliessend an die Aushärtung bei Raumtemperatur wurden bei allen

Legierungen auch Warmauslagerungen durchgeführt Für die Warmaus-

hartungen wurde von T4-Zustanden ausgegangen, da m diesen Zustanden

die Keimbildung durch die bereits bestehenden Aushartungsphasen erleich¬

tert ist Bei einer solchen Warmauslagerung durchlauft die Harte zuerst ein

Minimum (Bild 9) Man spricht dabei von einer Rückbildung oder Reversi¬

on Sie kommt daher, dass bei einer Auslagerungstemperatur oberhalb der

GP-Solvuslmie die beim Raumtemperaturausharten gebildeten Ausschei¬

dungen (GP-Zonen) zum Teil wieder aufgelost werden, bevor neue Har-

tungsphasen gebildet werden Nach der Rückbildung steigt die Harte steil an

und erreicht em Maximum Der Zustand maximaler Harte und Festigkeit
wird T6-Zustand genannt Bei weiterer Warmauslagerung überaltert die Le¬

gierung Die Aushartungsteilchen werden grober und weniger wirksam

Daher sinken Harte und Festigkeit ab und man spricht dann von T7-

Zustanden Diese Zustande werden zum Teil wegen ihrer besseren Korrosi¬

onsbeständigkeit den T6-Zustanden vorgezogen
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Aus Bild 9 ist weiter ersichtlich, dass mit steigender Aushartungstemperatur
die Alterungsvorgange schneller ablaufen Das erreichbare Hartemaximum

hangt ebenfalls von der Auslagerungstemperatur ab Die höchste Harte

wurde in der Legierung P240 bei 170°C erreicht Sowohl höhere als auch tie¬

fere Auslagerungstemperaturen fuhren zu tieferen Maximalharten Bei den

untersuchten Legierungen hegen die maximalen Hartewerte etwa im Be¬

reich von 145 bis 165 HB30

Zwei verschiedene künstlich gealterte Zustande wurden hergestellt. Der T6-

Zustand ist em bei 175 - 180°C ausgelagerter, auf maximale Festigkeit gehär¬
teter Zustand Der T6X-Zustand dagegen ist leicht unteraltert Dies wird

durch eine Auslagerung bei tieferer Temperatur (160°C) wahrend längeren
Zeiten erreicht Der unteralterte Zustand T6X hat jeweils leicht tiefere Fe¬

stigkeiten als der T6-Zustand, dafür aber eine deutlich höhere Bruchzahig¬
keit und damit für einige Anwendungen eine idealere Kombination der

mechanischen Eigenschaften Tabelle V fasst alle Warmebehandlungspara-
meter der besprochenen Legierungen zusammen

Tabelle V Warmebehandlungsparameter der AICuMgAg-Legierungen P2XX

Losungsgluhen T4 T6X T6

P213 525°C/1-2h RT/>1000 h T4 + 160°C/24h T4 + 180°C/12h

P213A 525°C/1 5 h RT/>1000 h T4+160°C/24h -

P232 500°C/2 h RT/>1000 h - T4 + 165°C/20h

P240 525°C/1 5 h RT/>1000 h T4 + 160°C/24h T4 + 175°C/14h

P241 515°C/1 5 h RT/>1000 h T4 + 160°C/24h T4 + 175°C/14h

P241A 515°C/1 5 h RT/>1000 h T4 + 160°C/24h T4 + 175°C/14h

P243 525°C/1 5 h RT/>1000 h T4+160°C/24h -

P244 525°C/1 5 h RT/S1000 h T4 + 160°C/24h -

P245 525°C/1 5 h RT/>1000h T4 + 170°C/20h -

P246A-C 525°C/1 5 h RT/>1000 h T4+160°C/24h T4 + 175°C/14h

Eine grundlegende Untersuchung an den sprühkompaktierten Legierungen
betraf die Stabilität der verschiedenen Warmebehandlungszustande bei

Raumtemperatur (Bild 10) Verschiedene Probeplattchen der Legierung
P246B wurden aus einem T4-Zustand wahrend unterschiedlich langen Zei¬

ten bei 180CC ausgelagert Anschliessend an diese Warmaushartung wurde

bei Raumtemperatur die Harteentwicklung verfolgt Es zeigte sich, dass bei

den Zustanden, die durch Warmausharten bis in das Harteminimum ge¬

bracht wurden, bei Raumtemperatur eine Nachaushartung stattfindet Al¬

lerdings setzt der Harteanstieg erst nach über 100 Stunden ein und dauert
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sehr lange Zeit Es ist zwar eine treibende Kraft zur Entmischung und Bil¬

dung von Ausscheidungen (GP-Zonen) da, aber diese Vorgange sind stark

gehindert Dies ist darauf zurückzuführen, dass bei der kurzen Warmaus-

hartung bei 180°C ein grosser Teil der Gitterbaufehler (Leerstellen) aushei¬

len Die Diffusion der Fremdatome ist daher verlangsamt und es kommt

nur nach sehr langen Zeiten zu einer Entmischung und Bildung von Har-

tungsphasen Bei der Probe, die mit einer halben Stunde bei 180°C genau bis

zum Minimum der Rückbildung erweicht wurde, ist die Nachaushartung
bei Raumtemperatur selbst nach lO'OOO Stunden noch nicht abgeschlossen
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Bild 10 Stabilität der Aushartungszustande der Legierung P246B bei Raumtemperatur

Alle Proben, die über die Reversion hinaus zu höheren Hartewerten ausge¬

lagert werden, zeigen keine Nachaushartung Bei Raumtemperatur ist ihr

Zustand stabil, und es kann über längere Zeiten hinweg weder eine Zu-

noch eine Abnahme der Harte beobachtet werden (Bild 10)

2.4.4 Bolzeninhomogenitäten

Aus einigen der sprühkompaktierten Bolzen wurden aus dem Kopf-, Fuss-

und Mittelbereich sowie in verschiedenen Abstanden von der Drehachse

Proben entnommen und auf ihre chemische Zusammensetzung hin analy¬
siert Bei allen acht auf diese Art untersuchten Bolzen konnten deutliche

Schwankungen in den Gehalten der einzelnen Legierungselemente beob¬

achtet werden Die Zusammensetzung sowohl vom Bolzenfuss zum Bol¬

zenkopf (in vertikaler Richtung) als auch vom Bolzenzentrum zum Bol¬

zenrand (in horizontaler Richtung) ist systematischen Variationen unter¬

worfen Im weiteren wurde gefunden, dass das Ausmass dieser Inhomoge-
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nitäten in horizontaler Richtung im Fussteil gering ist und zum Bolzenkopf

hin stark zunimmt. Der Gehalt des Hauptlegierungselements Kupfer zeigt

dabei die grössten Schwankungen. In Bild 11 ist die Cu-Verteilung im

Sprühbolzen der Legierung P246A dargestellt.

Cu-Gehalt in

(3ew -%

46

4.4

4.2

4

- 3.8

- 3.6

J 3.4

Bild 11 Cu-Verteilung im Spruhbolzen der Legierung P246A

Es zeigte sich weiter, dass sich die Elemente Magnesium und Silber gleich
verhalten wie Cu, das heisst sich ebenfalls am Bolzenrand und im Fussbe-

reich anreichern. Im Gegensatz dazu sind die Elemente Titan und Zirkoni¬

um im Kopfbereich und im Zentrum angereichert. Bild 12 gibt einen Über¬

blick über die Konzentrationsverteilung der verschiedenen Elemente im

Mittelbereich des Sprühbolzens der Legierung P213A. Ähnliche Untersu¬

chungen wurden auch an übereutektischen AlSi-Legierungen durchgeführt.
In diesen Legierungen konnten aber praktisch keine lokalen Veränderun¬

gen der Zusammensetzung gefunden werden [49].
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Bild 12 Legierungsgehalte in der Mitte des Spruhbolzens P213A

Die genauen Mechanismen, die zum Auftreten dieser Konzentrationsunter-

schiede fuhren, konnten noch nicht mit Sicherheit bestimmt werden Es

scheint aber sinnvoll, für die Besprechung von möglichen Erklarungsmo-
dellen die horizontalen und vertikalen Inhomogenitäten einzeln zu be¬

trachten

1. Die vertikalen Inhomogenitäten:
Beim Spruhkompaktieren eines runden Bolzens entsteht wahrend dem

Prozess zuerst der Bolzenfuss Einige Minuten spater erst wird der Bol¬

zenkopf abgeschieden und der Bolzen beendet Es kann davon ausgegan¬

gen werden, dass zum Zeitpunkt wo der Bolzenkopf gesprüht wird, die

unteren Bolzenbereiche bereits vollständig erstarrt sind Es kommen da¬

her keine Seigerungsphanomene in der flussigen Phase des gesprühten
Bolzens als Erklärung für die vertikalen Inhomogenitäten in Betracht

Wahrend dem Spruhprozess sind Bolzenkopf und -fuss nie gleichzeitig

flussig oder haben flussige Anteile

Andererseits können die Konzentrationsunterschiede zwischen Kopf-
und Fussbereich auch nicht durch Diffusion im Festkörper entstanden

sein Die gemessenen Konzentrationsunterschiede sind so gross, dass im

Festkörper eine treibende Kraft zum Konzentrationsausgleich durch Dif¬

fusion besteht Diese Kraft ist deutlich grosser als eine allfallige Gravita-

tions- und Zentrifugalkraft, die auf die schwereren Legierungselemente
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wirkt Von der Thermodynamik her wurden sich daher viel kleinere

Konzentrationsgradienten einstellen Dies ist aber offenbar kinetisch

nicht möglich
Die einzige plausible Erklärung für die vertikalen Konzentrationsunter-

schiede ist, dass die Schmelze bereits vor dem Versprühen inhomogen
ist Die Zusammensetzung der zu versprühenden Schmelze muss zu Be¬

ginn des Prozesses eine andere sein als am Ende Offenbar besteht hier ein

Problem, die Schmelze homogen zu halten, trotz Verwendung eines In¬

duktionsofens, der eine Durchmischung gewährleisten sollte

2. Die horizontalen Inhomogenitäten:
Eine denkbare Erklärung für die Konzentrationsunterschiede in der hori¬

zontalen Richtung wäre, dass der Spruhstrahl inhomogen ist Schwere,

z B Cu und Ag enthaltende Tropfchen mussten dann im Spruhstrahl so

verteilt sein, dass sie am Rand des Spruhbolzens auftreffen, wahrend die

leichteren Tropfchen den Bolzen in der Mitte aufbauen

Eine andere Erklärung wäre die Tatsache, dass der Bolzen wahrend dem

Spruhprozess nur sehr langsam abkühlt An der Oberflache besteht dann

wahrend dem Prozess ein teilerstarrter Bereich Legierungselemente, die

stabile, hochschmelzende Verbindungen bilden (Ti, Zr), erstarren zuerst

und werden damit der Schmelze entzogen Die Legierungselemente mit

hoher Loslichkeit in Aluminium (Cu, Mg, Ag) werden dabei in der

schmelzflussigen Phase angereichert Wenn man davon ausgeht, dass die

flussige Phase ein durchgehendes Netzwerk bildet, so kann angenommen

werden, dass die angereicherte Restschmelze jeweils durch die Zentrifu¬

galkraft der Bolzenrotation nach aussen gedruckt wird, wobei von oben

her neue, nicht angereicherte Schmelze ms Netzwerk nachlauft Damit

konnte erklart werden, warum unabhängig von der Dichte der einzelnen

Legierungselemente die Elemente, die mit Aluminium hochschmelzen¬

de, pentektische Verbindungen eingehen, sich im Bolzenzentrum anrei¬

chern, wahrend die anderen Elemente sich am Bolzenrand anreichern

Die horizontalen Konzentrationsunterschiede waren also durch die

Fliehkraft hervorgerufen Ihre Grosse ist linear abhangig vom Abstand

von der Bolzenachse und betragt am Bolzenrand bei einer Drehge¬
schwindigkeit von 160 U/mm nahezu das vierfache der Gravitations¬

kraft

Trotz diesen Erklärungsversuchen bleiben einige Fragen unbeantwortet und

Widerspruche bestehen

• Warum ist die Schmelze zu Beginn des Spruhens sowohl mit Elementen

höherer Dichte (Cu, Ag) als auch mit Elementen geringerer Dichte als die

Matrix (Mg) angereichert7 Warum folgen am Schluss die schweren Ele¬

mente Ti und Zr7 Diese haben sowohl m der reinen Form als auch als in¬

termetallische Phasen eine höhere Dichte als die Matrix Reine Schwere-
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seigerungen im Schmelztiegel wurden aber erwarten lassen, dass alle

schweren Elemente sich unten anreichern

• Warum sind im Bolzenfuss praktisch keine Konzentrationsunterschiede

in der horizontalen Richtung zu finden7 Ausgehend von einem inho¬

mogenen Schmelzestrahl mussten im Bolzenfuss und -köpf die gleichen

Konzentrationsgradienten in horizontaler Richtung bestehen

Nach dem Sprühen wurden die Bolzen jeweils in der Mitte halbiert und 1 m

Anschluss an eine Homogemsierungsgluhung von der Mitte des ursprüng¬

lichen Bolzens her verpresst Die Konzentrationsunterschiede in den Bol¬

zen haben dann zur Folge, dass nie genau die gewünschte Zusammen¬

setzung in den extrudierten Profilen vorliegt Profile aus dem Fussteil sind

in den wichtigen Legierungselementen Kupfer und Magnesium hoher le¬

giert als Profile aus dem Kopfteil Damit sind entscheidende mechanische

Eigenschaften, wie die Festigkeit oder die Duktihtat, nicht konstant über die

Lange der Profile

Die gemessenen effektiven Zusammensetzungen weichen aber noch weiter

von den nominellen ab (Tabelle I und Tabelle III) Auch Profile aus dem

Fussteil haben z B einen tieferen Cu-Gehalt als nominell in die Schmelze

eingewogen wurde Das kommt daher, dass beim Verpressen die Bereiche

mit der höchsten Cu-Konzentration am Bolzenrand und im Bolzenfuss

grösstenteils im Pressresten verbleiben Damit ist der Cu-Gehalt im Profil

jeweils grundsatzlich tiefer als erwartet

Um die Inhomogenitäten besser zu verstehen und weiter zu untersuchen,

werden folgende Massnahmen vorgeschlagen
• Es mussten wahrend dem ganzen Spruhprozess Proben aus der zu ver¬

sprühenden Schmelze entnommen und chemisch analysiert werden, um

zu bestätigen, dass die Zusammensetzung sich wahrend dem Sprühen
ändert

• Durch em Herabsetzen der Rotationsgeschwmdigkeit der Bolzen konnte

die Fliehkraft gesenkt werden Damit sollte es möglich sein herauszufin¬

den, ob die horizontalen Konzentrationsunterschiede auf Seigerungen in

der tellerstarrten Spruhschicht zurückzuführen sind, oder von einer in¬

homogenen Verteilung im Schmelzestrahl herrühren
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2.5 Mikrostruktur der sprühkompaktierten
Legierungen

In diesem Abschnitt wird die Mikrostruktur der sprühkompaktierten

AICuMgAg-Legierungen besprochen Dazu dienen hchtmikroskopische Bil¬

der der Legierung P243 m verschiedenen Zustanden Diese Legierung wurde

ausgewählt, weil sie von ihren Eigenschaften her im mittleren Bereich der

untersuchten Werkstoffe hegt und ihre Mikrostruktur daher auch für die

meisten anderen Legierungen repräsentativ ist

Die Schliffe wurden nach den üblichen metallografischen Methoden herge¬
stellt Für das Sichtbarmachen von gröberen Primarausscheidungen wurde

eine Oxidpohtur auf der Basis von Si02 verwendet Die Korngrenzen konn¬

ten mit einer Atzlosung aus 0 5 ml HN03 (konz ) und 0 3 ml HF (konz) in

100 ml Wasser sichtbar gemacht werden Die meisten Bilder wurden mit

Interferenzkontrast aufgenommen Bei dieser Abbildungsart treten kleine

Niveauunterschiede, die durch das Polieren oder Atzen erzeugt worden

sind, verstärkt hervor

2.5.1 Das Sprühgefüge

Im Spruhgefuge der untersuchten Legierungen sind die ursprünglichen
Schmelzetropfen noch leicht zu erkennen (Bild 13a) Die Grosse der Spruh-
korner liegt bei 40 bis 50 um und somit im idealen Bereich Es haben sich bei

der Erstarrung primäre Ausscheidungen an den Oberflachen der Spruhkor-
ner und in den Zwickeln gebildet Diese Phase enthalt das Hauptlegierung-
selement Kupfer In Bild 13 ist sie etwas dunkler grau dargestellt als die Ma¬

trix Über die Verteilung dieser Phase kann die Grosse der Spruhkorner er¬

kannt werden Im Spruhzustand ist das Material noch nicht vollständig
verdichtet Einzelne Poren sind als dunkle Locher im Schhffbild sichtbar In

der Mitte des Rundbolzens sind nur wenige Poren sichtbar Gegen den Rand

hm nimmt die Anzahl der Poren zu

Durch eine leichte Atzung konnte in den Spruhkornern eine weitere Phase

sichtbar gemacht werden (Bild 13b) Sie ist plattenformig ausgebildet und

nimmt bezüglich der Matrix bestimmte Orientierungen ein In jedem Korn

sind jeweils drei Ausrichtungen dieser Phase erkennbar Es ist daher denk¬

bar, dass diese Phase sich auf den {100}-Ebenen der Matrix ausbildet
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Bild 13 Spruhgefuge der Legierung P243 ("as sprayed" Zustand)

a) ungeatzt, b) leicht angeatzt

2.5.2 Die Mikrostruktur im Extrusionszustand

Das Strangpressen ist eine Warmumformung, in unserem Fall bei Tempera¬
turen um 400°C herum. Die aus diesem Prozess resultierenden Profile küh¬

len langsam auf Raumtemperatur ab. Es ist deshalb nicht zu erwarten, dass

eine grössere Menge an Legierungselementen aufgelöst und in fester Lösung

gehalten werden kann. Vielmehr ist das Hauptlegierungselement Kupfer
auch nach dem Strangpressen in Form von groben Primärausscheidungen
im Werkstoff zu finden. Diese vom unteren Mikrometerbereich bis etwa 15

um grossen Teilchen sind in Bild 14a zu sehen. Sie sind kantig und unre¬

gelmässig geformt. Mittels EDX-Analysen im Rasterelektronenmikroskop
(REM) konnte die Zusammensetzung dieser Teilchen als CuAI, nachgewie¬
sen werden. Je nach Zusammensetzung der Legierung können in diesem

Zustand auch grobe, unlösliche Ausscheidungen von Ubergangsmetallen
wie Titan, Zirkonium und Mangan, sowie von Verunreinigungselementen

gefunden werden. Auf den Einfluss dieser Phasen, insbesondere auf die

Bruchzähigkeit, wird in Abschnitt 3.2.3 im Detail eingegangen.

Der Extrusionszustand (auch F-Zustand genannt) ist relativ resistent gegen¬

über chemischem Angriff. Es ist deshalb nur durch eine starke Ätzung mög¬

lich, die Korngrenzen sichtbar zu machen (Bild 14b). In der Querrichtung ist

dabei ein sehr feines Korn zu beobachten. Die mittleren Korngrössen betra¬

gen 10 bis 20 um. Dieses Gefüge ist durch dynamische Rekristallisation wäh¬

rend dem Extrudieren entstanden. Die Körner werden dabei in der Extrusi-

onsrichtung langgestreckt.
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Bild 14: Extrusionszustand der Legierung P243; Querschlif!

a) Primarausscheidungen CuAI2; b) Kornstruktur

2.5.3 Die Mikrostruktur nach der Wärmebehandlung

Bei der Lösungsglühung wird versucht, das Kupfer in feste Lösung zu brin¬

gen und beim anschliessenden Abschrecken als übersättigten Mischkristall

einzufrieren. Dass dies oft nicht vollständig gelingt, zeigt Bild 15a. Die fei¬

nen Teilchen (kleiner als etwa 2-3 um) des F-Zustandes sind zwar beim Lö¬

sungsglühen praktisch alle aufgelöst worden. Doch von den groben CuAl2-

Primärausscheidungen ist der grösste Teil übriggeblieben. Diese Teilchen

wurden nur teilweise angelöst. Dies ist an der rundlichen Form zu erken¬

nen. Kanten und Ecken wurden aufgelöst, aber die Grösse der Partikel hat

kaum abgenommen. Im Längsschliff in Bild 15b ist zu sehen, dass diese

Primärausscheidungen bevorzugt zellenförmig in der Extrusionsrichtung

angeordnet sind.

Diese nicht aufgelöste Primärphase ist im allgemeinen unerwünscht. Einer¬

seits, weil das in groben Teilchen abgebundene Kupfer nicht für die Aushär¬

tung zur Verfügung steht, und andererseits, weil die Bruchzähigkeit negativ

beeinflusst wird, da diese Primärausscheidungen bruchauslösend wirken

können. Die Bildung von groben, nicht mehr vollständig auflösbaren Teil¬

chen kann verhindert werden durch eine Reduktion des Kupfergehalts. Da¬

bei muss aber zwangsläufig eine Einbusse in der erreichbaren Festigkeit hin¬

genommen werden.
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a) b)

Bild 15 Nicht aufgelöste Primarausscheidungen in Legierung P243 T4

a) Querschliff b) Langsschliff

In Bild 16 ist die Kornstruktur im T4 Zustand zu sehen Durch das Atzen

konnten einige Korner durch flächigen Abtrag sichtbar gemacht werden

Allerdings sind nicht alle Korngrenzen sichtbar Vielmehr wurden die

Kornflachen von verschiedenen Kornern mit ähnlicher Orientierung gleich
stark abgetragen so dass die Korngrenze dazwischen nicht hervortritt So

scheint das Gefuge grobkörniger zu sein, als es effektiv ist, da viele benach¬

barte Korner nicht voneinander unterschieden werden können

ly J

«-4
" -

-—^'c*-- — 100 um nu

a) b)

Bild 16 Kornstruktur der Legierung P243 T4 a) Querschliff b) Langsschliff
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Tatsache ist, und dies wird in Kapitel 4 ausführlich beschrieben, dass im Ide¬

alfall bei der Wärmebehandlung keine Veränderungen der Korngrenzen
stattfinden. Es findet also weder eine Rekristallisation noch ein Kornwachs¬

tum statt. Vielmehr ist die Kornstruktur im T4-Zustand (Bild 16a) genau die

gleiche wie im F-Zustand (Bild 14b). Bild 16b zeigt deutlich, dass die Körner

stark in der Extrusionsnchtung gestreckt sind. Einzelne davon haben eine

Länge von mehreren Millimetern.

Bei einigen Legierungen konnte beobachtet werden, dass in den Randberei¬

chen des Extrusionsprofils eine Rekristallisation stattfindet. Das resultieren¬

de Korn ist dabei viel grober als das ursprüngliche (Bild 17). In der Legierung
P243 hat die Grobkornzone eine Dicke von 2-3 mm. In den meisten ande¬

ren Legierungen ist diese Zone viel dünner ausgebildet. Bei der Serie P246A-

C zum Beispiel beträgt die Schichtdicke zwischen 0.15 und 0.6 mm.

"*T

200 um

Bild 17 Grobkornbildung am Rand des Extrusionsprofils der Legierung P243-T4

In lichtmikroskopischen Schliffen können die Auswirkungen einer Warm¬

aushärtung nicht gesehen werden. Die entstehenden Härtungsphasen sind

vielmehr so fein, dass sie nur bei viel stärkerer Vergrosserung im Transmis¬

sionselektronenmikroskop (TEM) nachgewiesen werden können. Daher

werden hier keine weiteren Bilder der T6X- oder T6-Zustande wiedergege¬
ben. Diese würden den Bildern der T4-Zustände entsprechen.
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ERZIELTE EIGENSCHAFTEN

Dieses Kapitel fasst die Resultate der Legierungsentwicklung zusammen

Als erstes folgt eine Abhandlung über Versuche zum Verlauf der mechani¬

schen Eigenschaften wahrend der Warmaushartung (Abschnitt 3 1) Diese

systematischen Untersuchungen bilden die Grundlage dafür, dass die Eigen¬
schaften m einer gegebenen Legierung durch thermische und thermome-

chamsche Behandlungen gezielt eingestellt werden können

Die folgenden Abschnitte behandeln dann jeweils einen Aspekt der erziel¬

ten Eigenschaften im Detail Festigkeit und Bruchzahigkeit (3 2), die Tempe¬

raturbeständigkeit (3 3), die Ermudungseigenschaften (3 4) und zum Schluss

des Kapitels die Spannungsrisskorrosionseigenschaften (3 5)

3.1 Grundlegende Versuche zum

Aushärtungsverhalten

Um das Aushartungsverhalten von sprühkompaktierten AICuMgAg-

Legierungen grundsätzlich besser zu verstehen, wurde eine Reihe von sy¬

stematischen Versuchen durchgeführt Für alle diese Experimente wurde

dieselbe Legierung mit der Zusammensetzung AI-5 2Cu-0 36Mg-0 40Ag-
0 20Mn-0 45Zr verwendet In [10] tragt diese Legierung die Bezeichnung
N211

Nach dem Losungsgluhen (525°C/2 h) und Abschrecken in Wasser (23°C)

wurden alle Proben bei Raumtemperatur wahrend mehr als 1000 Stunden

in einen stabilen T4-Zustand kaltausgehartet Anschliessend wurde der Ver¬

lauf der Aushärtung wahrend der Warmauslagerung für zwei verschiedene

Temperaturen untersucht

• T4 + 160°C / 8 h, 14 h, 24 h, 48 h, 96 h, 192 h, 480 h und 1008 h

• T4 + 180°C / 2 h, 4 h, 8 h, 14 h, 32 h, 96 h, 288 h und 1008 h

Zusatzlich wurden weitere Proben, ausgehend vom T4-Zustand, durch

Kaltwalzen (Dickenreduktion von 8%) in den Zustand T3 gebracht Auch

aus dem T3-Zustand wurde der Aushartungsverlauf bei 160°C untersucht

45



46

• T3 + 160°C / 4 h, 8 h, 14 h, 32 h, 72 h, 192 h, 480 h und 1008 h

In allen diesen Zustanden wurden Zugversuche durchgeführt In den mei¬

sten auch Messungen der Bruchzahigkeit und der Harte So entstand eine

umfassende Sammlung von mechanischen Eigenschaften einer einzelnen

Legierung in vielen verschiedenen Zustanden Eine Zusammenfassung al¬

ler Resultate dieser Versuchsreihe ist in Anhang I zu finden

3.1.1 Bruchzähigkeit und Streckgrenze

Tragt man die Bruchzahigkeit KIc gegen die Streckgrenze Rp0 2
für jeden die¬

ser Zustande auf, so entsteht das Diagramm in Bild 18 Höchste Bruchzahig¬
keit ist im T4-Zustand zu finden Mit zunehmender Warmaushartung
nimmt parallel die Streckgrenze zu und die Bruchzahigkeit ab Bei höchsten

Werten der Streckgrenze ist der T6-Zustand erreicht Weiteres Ausharten

fuhrt zur Abnahme der Festigkeit, die Legierung wird überaltert Die Bruch¬

zahigkeit durchlauft dabei ein Minimum und steigt bei starker Überalterung
wieder leicht an So entsteht ein charakteristischer Verlauf der mechani¬

schen Eigenschaften, vergleichbar mit einer Nase Der Unterschied zwischen

der Auslagerung bei 160 und 180°C ist nur minim Abgesehen davon, dass

die Überalterung bei der höheren Temperatur bereits viel früher einsetzt,

liegt die 180°C-Kurve leicht verschoben innerhalb der 160°C-Kurve

Durch die Kaltverformung wird generell die Festigkeit massiv erhöht, wah¬

rend die Bruchzahigkeit entsprechend abnimmt Dies ist aus dem Vergleich
von Zustand T4 und T3 ersichtlich Durch anschliessendes Warmauslagern
entsteht eine weitere Nase

,
die entsprechend nach rechts unten verscho¬

ben ist
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• T4+160°C

O T4+180°C

T3+160°C
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Streckgrenze, Rpo.2, [MPa]

Bild 18 Bruchzahigkeit und Streckgrenze nach Warmaushartung der T4- und T3-Zustande

3.1.2 Einflüsse auf die Bruchzähigkeit

Das Verhalten der Festigkeit bei der Alterung wurde bereits m Abschnitt

2 31 erläutert (Bild 6) Der Verlauf der Bruchzahigkeit hingegen soll hier

noch erklart werden

Auf die Bruchzahigkeit von Aluminiumlegierungen haben drei verschie¬

dene Teilchenarten einen Einfluss

1 Grobe intermetallische Verbindungen (Primarausscheidungen) aus Ver-

unremigungselementen mit geringer Loslichkeit und aus überschüssigen

Legierungselementen, die nicht in Losung gebracht wurden Ihre typische
Grosse betragt 0 5 - 30 Jim

2 Feine, unlösliche und temperaturstabile Dispersoide, auf der Basis von

Ubergangsmetallen wie Zr und Mn, die zur Beeinflussung des Rekristalh-

sationsverhaltens zulegiert wurden Typische Grosse 0 05 - 0 5 Jim

3 Feinverteilt ausgeschiedene Hartungsphasen Die Art, Grosse und Vertei¬

lung dieser Teilchen hangt von der Zusammensetzung und dem War-

mebehandlungszustand der Legierung ab
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Alle kommerziellen hochfesten Legierungen enthalten kleinere oder gro¬

ssere Mengen der Verunreinigungselemente Eisen und Silizium Diese

Elemente scheiden sich bei der Erstarrung der Schmelze aus und bilden

Pnmarteilchen mit einer Grosse von bis zu 30 um Bekannte Zusammen¬

setzungen sind dabei Al7Cu2Fe, (Fe, Mn)Al6 und Mg2Si Diese Ausschei¬

dungen sind unlöslich Sie können zwar durch mechanische Behandlungen

aufgebrochen und verkleinert, aber nicht mehr aufgelost werden

Daneben sind m den meisten aushartbaren Legierungen losliche oder zu¬

mindest teilweise löslichen Teilchen von gleicher Grossenordnung zu fin¬

den Es sind ebenfalls primär gebildete Verbindungen der Hauptlegierungse¬
lemente mit Aluminium (zB Al2Cu, Al2CuMg) In gewissen Legierungen

können diese Phasen bei der Verarbeitung nicht vollständig aufgelost wer¬

den, weil zuvor ein Aufschmelzen stattfinden wurde

Die Bruchbildung in hochfesten AI-Legierungen war bereits Thema von

umfangreichen Untersuchungen [50] Im allgemeinen wird davon ausge¬

gangen, dass ein Risswachstum über die drei Schritte Porenbildung, Poren¬

wachstum und Porenvereinigung (Koaleszenz) ablauft Die Porenbildung

erfolgt dabei an intermetallischen Primarausscheidungen, entweder durch

Aufbrechen der harten und spröden Teilchen oder durch Ablosen von der

Matrix Bei fortschreitender plastischer Verformung wachsen diese Poren

Schliesslich reissen die Werkstoffbrucken zwischen den Poren unter Bil¬

dung von kleinen Grubchen auf (Porenkoaleszenz, Bildung von
'

void

sheets") Für diesen Ligamentbruch sind die früher erwähnten Dispersoide
und die Aushartungsphasen verantwortlich (Bild 19)

Die Bruchzahigkeit wird daher bestimmt durch die Grosse und den Volu-

menanteil der bruchauslosenden Teilchen, die Grosse und den Volumenan¬

teil der Dispersoide, von der Grenzflachenfestigkeit zwischen Matrix und

Einlagerungspartikel und auch von der Art der Gleitprozesse
Die Modelle der Bruchbildung gehen davon aus, dass der Riss wachst, wenn

durch Porenwachstum und -Vereinigung die ursprüngliche Rissspitze bis

zum nächsten vor der Rissspitze liegenden Teilchen verschoben wird In

dieser Prozesszone zwischen Rissspitze und gebrochenem Teilchen muss

dazu eine kritische Dehnung aufgebracht werden Die äussere angelegte

Spannungsintensitat entspricht dann gerade der Bruchzahigkeit Für die

Bruchzahigkeit KIc ergibt sich dann em Zusammenhang der Form

Vf'A (1)

mit der Streckgrenze Rp0 2,
dem Elastizitätsmodul E und dem Volumenan¬

teil der bruchauslosenden Teilchen vy, Bei konstantem Durchmesser D der

bruchauslosenden Teilchen resultiert eine Proportionalität [51, 52]

K,r~ 2*M>2*|f D
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KIC~Vf (2)

Em deutlicher Zahigkeitsgewinn ist demnach nur durch eine drastische Re¬

duktion der bruchauslosenden Teilchen zu realisieren

• • •
'

.
•

.
•

.
*

• .m

m

Bild 19 Risswachstumsmechanismus in hochfesten AI-Legierungen durch

Porenbildung, -Wachstum und -Vereinigung [1]

Technisch einfach machbar ist dies bei den Elementen Fe und Si Durch die

Verwendung von hochreinen Ausgangsmaterialien konnten tiefere Gehalte

an Pnmarausscheidungen und daher höhere Bruchzahigkeiten erreicht

werden Kommerziell wurde dies bei vielen Legierungen schon in den sieb¬

ziger Jahren durchgeführt 2124 und 2048 sind reinere Formen von 2024,
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2419 von 2219, 2214 von 2014 und 7475 und 7175 sind hoherzahe Versionen

von 7075 [53] In den reinen Legierungen ist der Summengehalt Fe + Si be

grenzt auf Werte unterhalb 0 5%, wahrend er sonst üblicherweise oberhalb

1 0% hegt
Die Primarausscheidungen der Hartungselemente Cu und Mg sind für die

Bruchzahigkeit ebenso schädlich Die Dichte dieser Teilchen kann reduziert

werden durch das Senken der Gehalte dieser Elemente bis unter die Löslich¬

keitsgrenze Dies wurde mit Erfolg an AICuMgAg-Legierungen durchge¬
führt [54] Allerdings wird damit auch die erreichbare Festigkeit reduziert

Wie wir gesehen haben, kommt den Dispersoiden bei der Porenvereinigung

eine entscheidende Rolle zu Bei hohen Dichten und grossen Durchmessern

dieser Dispersoide wird die Porenvereinigung und damit das Risswachstum

durch Grubchenbildung beschleunigt Die Dispersoide können aber nicht

einfach weggelassen werden, da sie bei der Verhinderung der Rekristallisa¬

tion eine entscheidende Rolle einnehmen Einzelne Untersuchungen deu¬

ten aber darauf hm, dass Dispersoide verschiedener Elemente sich unter¬

schiedlich bezüglich ihrer versprodenden Wirkung verhalten Insbesondere

Cr-haltige Dispersoide sollen dabei schlechter für die Zähigkeit sein als Zr-

haltige, wahrend Mn-haltige gegenüber den Cr-haltigen ungunstiger sind

[50] Eine mögliche Erklärung dafür ist m der Tatsache zu finden, dass Cr

und Mn sich, im Unterschied zu Zr, in bestehenden groben Verunreim-

gungsteilchen ansammeln und diese dadurch grosser und schädlicher ma¬

chen [55]

Da hier bei diesen Vorversuchen nur mit einer einzigen Legierungszu¬

sammensetzung gearbeitet wurde, und zudem der Losungsgluhprozess
immer derselbe war, kann davon ausgegangen werden, dass keine Unter¬

schiede m den Primarausscheidungen und in den Dispersoiden bestehen

Der Verlauf der Bruchzahigkeit über die Aushartungszeit muss daher mit

der Veränderung von Grosse und Art der Hartungsausscheidungen erklart

werden Dabei gilt es, zwei verschiedene Einflüsse auf die Bruchzahigkeit zu

unterscheiden

1 Die Art der Gleitung bei plastischer Verformung hat einen grossen Ein¬

fluss auf die mögliche Verfestigung und damit auch auf die Bruchzahig¬
keit In den unteralterten Zustanden basiert die Festigkeit auf der Härtung
durch submikroskopisch feine GP-Zonen Diese kohärenten Ausschei¬

dungen werden von den Versetzungen bevorzugt geschnitten und ihr

Wirkungsquerschnitt wird dadurch immer kleiner Dies fuhrt zu einer

planaren Gleitung in wenigen Gleitebenen und zum Aufstau einer gros¬

seren Zahl von Versetzungen an den groben Teilchen Damit wird die
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Risskeimbildung erleichtert und es resultiert ein tiefer Beitrag zur Bruch¬

zahigkeit im T4-Zustand, wie in Bild 20 schematisch gezeigt
Bei fortschreitender Alterung werden die GP-Zonen durch immer grosse¬

re Hartungsausscheidungen vom Typ Q und 0 ersetzt Sobald die Har-

tungsteilchen nicht mehr kohärent mit der Matrix sind, müssen sie von

den Versetzungen umgangen werden Dies fuhrt zur Abnahme der Fe¬

stigkeit bei der Überalterung Die Teil- oder Inkohärenz der Hartungsteil-
chen hat aber noch einen weiteren Einfluss Da diese Teilchen nicht mehr

geschnitten werden können, wird die Gleitung auf viele verschiedene

Gleitebenen verteilt Man spricht dann von einer homogenen Gleitung
Damit ist die Bruchbildung erschwert und der Beitrag der Gleitart zur

Bruchzahigkeit ist in den überalterten Zustanden am grossten

t—i 11 niij 1—I I I Mllj 1—I i 11 inj 1—i i 11 inj 1—I I I IUI

T4 T6 T7

Summenkurve

K|C oder n

Behinderung der \^ ^/^

Porenvereinigung ^>^^ ^—*\
^Ss»v^ ^ Homogene

_^ Gleitung

J ' i i Hill I I I nl I i i l l ml | l i i im

Warmaushartungszeit, t

Bild 20 Schematische Darstellung der Einflüsse auf die Bruchzahigkeit und

Verfestigung über die Warmaushartungszeit

2 Für das Zusammenwachsen von Poren, die sich um gebrochene grobe
Primarteilchen gebildet haben, sind die Dispersoide und Aushartungs¬

phasen verantwortlich Diese feinen Teilchen helfen dabei bei der Poren¬

vereinigung mit Je grosser diese Teilchen sind und je dichter sie in der

Matrix angeordnet sind, desto leichter geht die Porenkoaleszenz In un¬

teralterten Zustanden ist daher die Porenvereinigung stark behindert Die

GP-Zonen sind noch so klein und fem (wenige Atomlagen dick), dass sie

nicht bruchbeschleunigend wirken können Dies liefert einen grossen
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Beitrag zur Bruchzahigkeit (Bild 20) Bei fortschreitender Überalterung

werden die Hartungsausscheidungen immer grosser und ermöglichen
somit em energiearmes Risswachstum über die Bildung von Mikroporen
zwischen den grossen Poren der Primarausscheidungen [50, 52] In diesen

Zustanden ist der Beitrag der Behinderung der Porenvereinigung an der

resultierenden Bruchzahigkeit am geringsten (Bild 20)

Die Summenkurve für Bruchzahigkeit oder Verfestigung liegt im T4-

Zustand am höchsten, hat dann im T6-Zustand ein Minimum und steigt bei

der Überalterung wieder an Im T7-Zustand werden aber nicht mehr die ho¬

hen Werte des T4-Zustands erreicht Dies ist die Folge davon, dass der Bei¬

trag der homogenen Gleitung im T7-Zustand kleiner ist als der Beitrag der

Behinderung der Porenkoaleszenz im T4-Zustand Der zahigkeitsvermm-
dernde Effekt der gröberen Aushartungsteilchen ist starker als der zahig-

keitssteigernde Effekt der homogeneren Gleitverteilung Daher haben die

überalterten Zustande jeweils bei gleichen Werten der Streckgrenze tiefere

Bruchzahigkeiten als die unteralterten

Das Verhalten der AICuMgAg-Legierungen bei Überalterung kann grund¬
sätzlich als gutmutig bezeichnet werden Die Bruchzahigkeit sinkt bei fort¬

schreitenden Wärmebehandlung nicht weiter ab, sondern steigt wieder an

Es sind daneben auch Legierungssysteme bekannt, die bei starker Überalte¬

rung keine Erholung der Bruchzahigkeit zeigen, sondern, im Gegenteil,
immer spröder werden Em Beispiel für solche Werkstoffe ist die Gruppe
der AlLi-Legierungen [56] Der Grund hierfür liegt bei der Bildung von Aus¬

scheidungen der Hartungselemente an den Korngrenzen, was zu spröden
interkristallinen Brüchen fuhrt [57]

3.1.3 Entwicklung der mechanischen Kennwerte

über die Auslagerungszeit

Verschiedene mechanische Kennwerte aus dem Zugversuch (Streckgrenze,

Bruchdehnung und Verfestigungsexponent), sowie die Harte und die

Bruchzahigkeit wurden als Funktion der Auslagerungszeit bei 160°C aufge¬

tragen (Bild 21) Zur besseren Vergleichbarkeit der Kurven smd dabei die

Achsen von KIc, A5 und n umgedreht worden Somit zeigen alle Kurven

einen Anstieg bis zum Maximalwert und anschliessend einen Abfall bei der

Überalterung
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10000

Bild 21 Verlauf der mechanischen Kennwerte über die Auslagerungszeit bei 160°C,

Legierung N211
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Aus dem Vergleich der Kurven zeigt sich, dass die Extremalwerte der ver¬

schiedenen Messgrossen nicht gleichzeitig auftreten Vielmehr erreicht die

Harte zuerst, bei etwa 20 Stunden Auslagerungszeit bei 160°C, das Maxi¬

mum Darauf folgt bei etwa 40 Stunden das Maximum der Streckgrenze

gleichzeitig mit dem Minimum des Verfestigungskoeffizienten Zum

Schluss, bei über 100 Stunden, folgen die Minima von Bruchdehnung und

Bruchzahigkeit

Zusätzlich sind die Buckel der einzelnen Kurven verschieden breit Die Har¬

te zeigt den schnellsten Abfall bei der Überalterung Die Bruchdehnung hin¬

gegen erholt sich nur relativ langsam und ist nach 1000 Stunden Auslage¬

rung noch fast auf dem Niveau des Minimalwerts

Weitere Untersuchungen haben gezeigt, dass sich z B die Kurven für Harte

und Streckgrenze sehr gut decken, wenn bei der Harte die Auslagerungszeit

jeweils mit dem Faktor 1 5 multipliziert wird Die KIc- und die n-Kurve hin¬

gegen decken sich, wenn bei n die Auslagerungszeit hoch 1 2 gerechnet wird

Offenbar beruhen die beiden Messgrossen auf jeweils ähnlichen physikali¬
schen Grossen Daher der ahnliche Verlauf der Kurven Aber die Abhängig¬
keit von der Zeit ist verschieden, so dass keine genaue Deckung möglich ist,

ausser über eine Verschiebung oder Spreizung der einen Kurve
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3.1.4 Härte und Streckgrenze

Es ist allgemein bekannt, dass die Harte mit den Festigkeitseigenschaften in

Beziehung steht Für Stahle gilt ein linearer Zusammenhang zwischen der

Harte und der Zugfestigkeit in der Form R,,, = 3 38 HV [58] Für Nichteisen¬

metalle bestehen keine solchen allgemeingültigen Beziehungen
Wie wir bereits in Bild 21 gesehen haben, lassen sich die Kurven von Rp0 2

und der Harte nicht zur Deckung bringen, da eine Zeitverschiebung zwi¬

schen den beiden Grossen besteht Auch mit der Zugfestigkeit R,,, korreliert

die Harte nicht direkt Die Zugfestigkeit erreicht das Maximum bereits noch

früher als die Harte

Wenn wir trotzdem die Streckgrenze gegen die Harte auftragen, erhalten

wir das Diagramm in Bild 22 Die Linie markiert den Verlauf der Aushär¬

tung vom T4-Zustand zum Zustand mit der maximalen Streckgrenze (T6)

und weiter zu den überalterten Zustanden (T7) Es zeigt sich in dieser Dar¬

stellung, dass insbesondere wenn wir nur die Zustande ab dem T6-Zustand

berücksichtigen, sich eme sehr gute Lineantat ergibt Für diese überalterten

Zustande kann also eine Proportionalität zwischen Streckgrenze und Harte

angegeben werden, die für verschiedene Aushartungstemperaturen Gültig¬
keit hat
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In Bild 23 ist die gleiche Darstellung für eine grossere Anzahl von sprüh

kompaktierten Legierungen aus dieser Arbeit zu sehen Verschiedene Legie

rungen des gleichen Systems verhalten sich offenbar ähnlich, so dass auch

hier eine Linie durch die Punkte gelegt werden kann, vom T4- über die T6

zu den T7-Zustanden Allerdmgs ist aus dieser Aufzeichnung auch der Ef

fekt der Korngrosse zu sehen Feinkornige, unrekristalhsierte Legierungen
bilden die obere Kurve Die vier untersuchten Legierungen, die beim Lo¬

sungsgluhen rekristalhsierten und danach grobkörnig waren, bilden eine

zweite Kurve Die Streckgrenzenwerte dieser Legierungen liegen bei gleichei
Harte deutlich tiefer Daraus wird geschlossen, dass für dieses Legierungs¬

system ein allgemeiner Zusammenhang zwischen Harte und Streckgrenze
nur unter Einbezug der Korngrosse gemacht werden kann

3.1.5 Modellrechnungen für die Bruchzähigkeit

Die Festigkeitseigenschaften eines Materials lassen sich relativ einfach mit

Zugversuchen messen Zur Messung der Bruchzahigkeit hingegen sind

kompliziertere Probengeometrien und aufwendigere Mess- und Auswerte¬

verfahren erforderlich Das hat dazu gefuhrt, dass bereits vielfach versucht

wurde, aus den Messergebnissen eines Zugversuchs einen Wert für die

Bruchzahigkeit abzuschätzen Im folgenden sollen die Modelle aus der Lite

ratur studiert und mit den Messergebnissen dieser Arbeit verglichen wer

den

Alle bekannten Bruchzahigkeitsmodelle [51, 59 - 61] basieren darauf, dass em

Riss wachst, wenn in der "Prozesszone" der Lange L* direkt vor der Riss-

spitze eme kritische Dehnung £* überschritten wird Daraus kann die

Bruchzahigkeit Kk berechnet werden als [62]

Klc~s/2ERp02L*e* (3)

Der Unterschied zwischen den einzelnen Modellen besteht darin, wie die

Grossen L* und e* definiert werden Bei Jata und Starke [60] wird L* in Be¬

zug zum Verfestigungsexponent n gesetzt mit

L* oc n2 (4)

Der Verfestigungsexponent n berechnet sich dabei aus der Formel von Lud-

wick mit der wahren Spannung oeg und der wahren Dehnung Eejj im Be¬

reich zwischen der Streckgrenze und der Zugfestigkeit aus dem Zugversuch

gemäss

oeJT=KeeJf (5)
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mit oeff
= a{\ + e) und e

Ai

u*# ;e#-ln(l+r)
(6)

a= Spannung
e = Dehnung

l0 = Ausgangslange der Probe

AI = Verlängerung der Probe

Hahn und Rosenfield [61] schlugen weiter vor, für die kritische Dehnung
den Wert der wahren Dehnung beim Bruch im Zugversuch einzusetzen.

Unter Einbezug dieser Beziehungen kamen Garrett und Knott [51] für ihre

Untersuchungen an AICu-Legierungen zu folgendem Zusammenhang

Kir —
Ee*R,p02n

(7)
20 (1 - v2)

v = Querkontraktionszahl (Poissonkonstante)

Für eine konstante Verteilung von bruchauslosenden Einschlüssen kann

diese Gleichung vereinfacht werden zu

KIc = B„^R~^, (8)

wobei B eine matenalspezifische Konstante ist
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Werden die Resultate der Legierung N211 gemäss dem Modell von Garrett

und Knott aufgetragen, so entstehen die Kurven von Bild 24 und Bild 25

Eine Lmearitat ist also in diesem Fall nicht zu beobachten Dazu sind aber

folgende zwei Punkte zu beachten

• In der Arbeit von Garrett und Knott [51] werden ahnliche Diagramme
von Kjc vs n für kommerzielle und reme AICu-Legierungen gezeigt Dort

ist em analoger nasenformiger Verlauf wie in Bild 25 zu sehen Die Kur¬

ve beginnt bei den unteralterten Zustanden und verlauft über die maxi¬

mal geharteten zu den überalterten Zustanden Diese Kurve wird aber

von den Autoren nicht so eingezeichnet, sondern es wird ein breites

Streuband über beide Aste der Kurve gelegt
• Bei McKeighan/Hillberry [62] wird ein entsprechendes Diagramm für Al-

LiZr-Legierungen gezeigt In dieser Arbeit werden aber nur unteralterte

und bis knapp ans Maximum gehartete Legierungen verglichen Somit

befinden wir uns immer nur auf dem einen Ast der Kurve Es scheint

einleuchtend, dass m diesem Fall eine Gerade gut in die Messpunkte hm-

empasst Wurde man in Bild 24 jeweils nur unter- oder überalterte Zu¬

stande einzeln betrachten, so liesse sich dort ebenfalls eine lineare Ab¬

hängigkeit ablesen
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Insgesamt kann gesagt werden, dass die gängigen Modelle zur Abschätzung
der Bruchzähigkeit aus den Kennwerten des Zugversuchs sich nur bedingt
für Vorhersagen eignen. Der lineare Zusammenhang zwischen der Bruch¬

zähigkeit und dem Produkt aus Verfestigungsexponent und Wurzel der

Streckgrenze konnte klar widerlegt werden. Die systematischen Untersu¬

chungen dieser Arbeit ergaben, dass der Zusammenhang dieser zwei Grös¬

sen vielmehr in Form einer nasenförmigen Kurve besteht. Der Ursprung
dieser "Nase" liegt in der zeitlichen Verschiebung der Kurven von KIc und

n begründet (Abschnitt 3.1.3). Linearität kann aber näherungsweise für die

beiden Äste der Kurve angenommen werden. Werden also z.B. nur unter¬

alterte oder nur überalterte Zustände betrachtet, so scheint eine Proportiona¬
lität plausibel.

Es muss weiter beachtet werden, dass die Härtungsmechanismen in unter-

und überalterten Legierungen verschieden sind. Im Bereich der maximalen

Härtung findet daher ein Wechsel im Härtungsmechanismus statt. Damit

scheint auch eine Erklärung gefunden zu sein dafür, dass die Proportionali¬

tätsgeraden von unter- und überalterten Zuständen gegeneinander verscho¬

ben sind.
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3.2 Festigkeit und Bruchzähigkeit

3.2.1 Resultate bei Raumtemperatur

Die mechanischen Eigenschaften im T4-, T6- und T6X-Zustand wurden zu¬

erst anhand von Zugversuchen an runden 5er Proportionaiproben (B6 x 30

mm nach DIN 50125) in der longitudinalen (L-) Richtung und bei Raum¬

temperatur ermittelt Die konstante Traversengeschwindigkeit betrug in

diesen Versuchen 2 mm/min, was einer Dehngeschwindigkeit de/dt von

rund 10"3 s_1 entspricht
In einem zweiten Schritt wurden die Zahigkeitswerte der Legierungen ge¬

messen Der Kerbschlagbiegeversuch diente dabei zur Charakterisierung der

Zähigkeit eines gekerbten Materials bei schlagartiger Belastung Er wurde

nach DIN 50115 an ISO-V-Proben durchgeführt Damit wurden die Kerb-

schlagarbeiten Av der verschiedenen Zustande ermittelt

Die Bruchzahigkeit KIc ist eme Werkstoffkenngrosse, die den Widerstand

von rissbehafteten und unter Spannung stehenden Bauteilen gegen stabile

oder instabile Rissausbreitung kennzeichnet Die Bruchzahigkeiten wurden

an vorermudeten 0 4 CT-Proben im KIc-Versuch nach ASTM E 399-90 für

tiefe Werte und im J-Integral-Versuch nach ASTM E 813-89 für höhere Zä¬

higkeiten gemessen Bei den Zustanden mit sehr hoher Bruchzahigkeit
mussten die J-Integral-Versuche an grosseren Proben (0 6 oder 1 CT-Proben)

durchgeführt werden, da für die 0 4 CT-Proben das Dickenkriterium nicht

mehr erfüllt war

Die Ergebnisse der J-Integral-Versuche wurden auf KJc -Werte umgerechnet
nach der Gleichung

Bei den Ergebnissen der KIc-Versuche handelt es sich um Kq-Werte, da in

allen Fallen das Dickenkriterium für die 0 4 CT-Proben und in einigen Fal¬

len auch die Bedingung für Pmax/PQ nicht erfüllt waren

Alle Versuche wurden bei Raumtemperatur durchgeführt Die Resultate

sind m Tabelle VI dargestellt
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Tabelle VI Mechanische Eigenschaften der Legierungen P2XX bei Raumtemperatur,

Longitudinainchtung bzw L-T Orientierung

Rp0.2

[MPa]

Rm

[MPa]

Ag

[%]

A5

[%]

Z

[%]

AV

[J] [MPam05]

P213-T4 385 543 179 20 5 19 1 68 109

P213-T6 460 523 52 107 44 9 45 52

P213-T6X 466 536 69 127 40 1 72 85

P213A-T4 252 393 22 5 27 6 46 4 52 95

P213A-T6X 394 438 74 132 47 4 43 70

P232-T4 359 530 162 187 23 2 30 70

P232-T6 482 540 72 123 33 7 18 33*

P240-T4 227 385 23 4 26 7 37 5 - 83

P240-T6 424 455 67 72 17 1 - 41*

P240-T6X 382 422 5 1 67 20 8 29 59

P241-T4 223 374 27 8 29 6 35 0 - 73

P241-T6 427 459 5 91 8 13 22 3 - 36*

P241-T6X 399 444 7 11 108 31 1 14 42*

P241A-T4 252 393 21 9 26 8 39 1 38 88

P241A-T6 419 451 4 6 83 26 4 25 44

P241A-T6X 374 431 85 140 39 2 23 62

P243-T4 351 503 178 198 23 9 42 81

P243-T6X 442 533 97 14 2 37 29 54

P244-T4 365 516 172 186 20 2 40 79

P244-T6X 438 531 90 129 33 7 32 54

P245-T4 325 476 175 20 2 22 6 55 92

P245-T6X 379 451 6 1 12 8 51 0 43 66

P246A-T4 348 499 18 1 21 8 23 8 61 102

P246A-T6 460 523 54 12 3 50 42 62

P246A-T6X 448 519 74 139 48 4 52 74

P246B-T4 376 523 170 20 2 23 2 59 105

P246B-T6 448 515 55 125 49 1 51 62

P246B-T6X 423 503 86 15 1 46 8 50 78

P246C-T4 366 515 177 20 9 22 7 60 100

P246C-T6 431 494 60 129 47 8 52 66

P246C-T6X 436 512 7 1 135 46 4 47 78

*

KQ-Werte nach ASTM E399-90
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Zur Darstellung und zum Vergleich der mechanischen Eigenschaftskombi-
nation von Legierungen eignet sich im speziellen die Auftragung der

Bruchzahigkeit gegen die Streckgrenze Diese Art von Diagramm wird im

folgenden verwendet, um die hier entwickelten sprühkompaktierten Legie¬

rungen untereinander und mit kommerziell erhaltlichen Legierungen der

Klassen AlCu, AICuMg und AICuMgAg zu vergleichen Bild 26 zeigt zwei

Eigenschaftsbereiche von Legierungen Der Bereich bei tieferen Streckgren¬

zen umfasst die bekanntesten kommerziellen Legierungen des Systems

AlCu(Mg) Darin enthalten sind zum Beispiel die klassischen schadenstole¬

ranten Legierungen 2X24 oder die warmfesten Legierungen 2618-T61 und

2X19 Alle diese Legierungen liegen in einem Eigenschaftsbereich, der durch

das eingezeichnete Fünfeck umschlossen wird

Im zweiten Feld, bei höheren Werten der Streckgrenze, sind die heute be¬

kannten, schmelzmetallurgisch hergestellten aber noch nicht kommerziell

erhältlichen AICuMgAg-Legierungen zu finden Diese Resultate stammen

aus der Literatur [54, 63] Von der Zusammensetzung her liegen einige die

ser Legierungen sehr nahe bei den hier untersuchten Der Hauptunterschied
ist dabei die verschiedenartige Herstellung
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keitssteigerung Mit höheren Gehalten an Kupfer sind auch in sprüh¬
kompaktierten Legierungen bereits Streckgrenzen im Bereich von 500

MPa erreicht worden [10] Dabei lag aber die Bruchzahigkeit bei Werten

zwischen 20 und 30 MPam0 5

• Im Feld der I/M AICuMgAg-Legierungen sind auch Legierungen in den

verformten T8-Zustanden berücksichtigt Diese Zustande zeigen allge¬
mein höhere Streckgrenzen Auch an den hier untersuchten Legierungen
wurden thermomechanische Behandlungen durchgeführt und dabei

Streckgrenzen oberhalb 500 MPa erreicht Die Resultate dieser Messungen
werden m Abschnitt 3 2 4 besprochen

Besonders bei den T4-Zustanden der gesprühten Legierungen, aber auch bei

den warmausgeharteten Zustanden, sind zwei Festigkeitsgruppen leicht zu

unterscheiden Die Legierungen P213A, P240, und P241/A gehören dabei zu

der Gruppe mit deutlich tieferer Streckgrenze bei ebenfalls leicht tieferer

Bruchzahigkeit Umfangreiche Untersuchungen haben bestätigt, dass diese

Legierungen wahrend der Wärmebehandlung grobkörnig rekristalhsieren

In Kapitel 4 wird dieses wichtige Phänomen ausführlich behandelt Hohe

Festigkeiten können in den sprühkompaktierten AICuMgAg-Legierungen
nur m unrekristalhsierten und feinkornigen Strukturen erreicht werden

Innerhalb der Gruppe der feinkörnigen Legierungen gibt es nur geringe Un¬

terschiede in der Festigkeit Dies ist darauf zurückzuführen, dass alle diese

Legierungen ähnliche Cu- und Mg-Gehalte haben und praktisch gleich
warmebehandelt wurden Einzig die Legierung P245 hat eine tiefere Streck¬

grenze als die anderen feinkörnigen Legierungen Dies ist eine Folge davon,

dass diese Legierung den tiefsten Cu-Gehalt und gleichzeitig nur wenig Ma¬

gnesium enthalt Somit konnte nur eine geringe Dichte an Hartungsteil-
chen erzeugt werden Daher liegt die Streckgrenze dieser Legierung, insbe¬

sondere im warmausgeharteten Zustand, im Festigkeitsbereich der grobkör¬

nigen Legierungen, obwohl sie unreknstallisiert und feinkornig ist

Verfolgt man die Entwicklung der Legierungen über die verschiedenen Le¬

gierungsserien hinweg, so wird deutlich, dass eme Verbesserung hm zu der

sicheren Reproduzierbarkeit der sehr guten Raumtemperatureigenschaften
der Ausgangslegierung P213-T6X erreicht wurde Anhand der neuesten Le¬

gierungen der Serie P246 zeigt sich auch, dass heute mit sprühkompaktier¬
ten Werkstoffen dieser Klasse Eigenschaftskombinationen von 350 MPa

(Streckgrenze) / 100 MPam0 5 (Bruchzahigkeit) im T4-Zustand und 420 MPa

/ 75 MPam0 5
im Zustand T6X reproduzierbar erreicht werden können
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3.2.2 Die Isotropie der Eigenschaften

In gewalzten und extrudierten Produkten sind die mechanischen Eigen¬
schaften abhangig davon, in welche Richtung sie gemessen werden Dies ist

die Folge davon, dass bei diesen Herstellverfahren ein Korngefuge aus Stan¬

gen- oder bandförmig langgezogenen Kornern entsteht Die besten Eigen¬
schaften werden meist m der Längsrichtung gemessen Für Anwendungen,
bei denen em Bauteil auch quer zur Laufrichtung des Gefuges belastet wird,

ist es wichtig, die Festigkeiten und Duktilitaten auch in den Querrichtungen
zu kennen

Zur Untersuchung der Isotropie der mechanischen Eigenschaften wurden in

verschiedenen Legierungen Zug- und Kerbschlagbiegeversuche in der lan¬

gen Querrichtung (T-Onentierung) durchgeführt (Tabelle VII) Die kurze

Quernchtung war von der Dimension der extrudierten Profile her zu klein,

um normale Zug- oder Kerbschlagproben herzustellen In dieser Richtung
wurden daher nur die Bruchzahigkeiten gemessen (Tabelle VIII)

Tabelle VII Vergleich der mechanischen Eigenschaften in Längs und Querrichtung

RpO 2

[MPa]

Rm

[MPa]

Ag

[%]

A5

[%]

Z

[%]

AV

[J]

KJc

[MPam05]

P240-T4 L 227 385 23 4 26 7 37 5 - 83

P240-T4 T 234 369 17 2 18 0 19 8 - -

P240-T6X L 382 422 5 1 67 20 8 29 59

P240-T6X T 413 444 2 7 29 3 1 85 36*

P243-T4 L 351 503 178 198 23 9 42 81

P243-T4 T 303 449 175 20 4 29 0 20 50

P243-T6X L 442 533 9 7 142 37 0 29 54

P243-T6X T 382 469 92 124 26 1 10 34

P246C-T4 L 366 515 177 20 9 22 7 60 100

P246C-T4 T 320 465 18 1 22 0 30 4 35 76

P246C-T6X L 436 512 7 1 135 46 4 47 78

P246C-T6X T 405 468 77 13 1 41 3 23 -

*

«Q-Wert nach ASTM E399-90

Tabelle VII stellt eine repräsentative Auswahl der Resultate in Längs- und

Querrichtung dar Die Zahigkeitswerte wurden an Proben mit L-T-

Onentierung für die Längsrichtung und mit T-L-Onentierung für die Quer-
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richtung gemessen Der Vergleich der mechanischen Eigenschaften liefert

folgende Ergebnisse

• P240 ist eine grobkörnig rekristalhsierte Legierung Ihre Eigenschaften

entsprechen daher nicht dem Idealfall Die Festigkeitswerte in P240 sind

m der T-Onentierung meist hoher als m der Längsrichtung Besonders in

den warmausgeharteten Zustanden dieser Legierung trat im Zugversuch
em grosser Anteil an interkristallinem Sprodbruch auf Bedingt durch die

Kornorientierung, war dieser senkrecht zur Zugrichtung auftretende

Sprodbruch vor allem in den Versuchen in Längsrichtung zu beobachten

In der Querrichtung war die Bruchflache dann eher treppenstufenformig

ausgebildet Dies erklart die höheren Festigkeiten in den Richtungen, in

denen ein kleinerer Anteil an Sprodbruch auftritt

Die Duktilitaten und Zähigkeiten hegen in der Querrichtung durchwegs
tiefer als in der Längsrichtung Am wenigsten Verformung kann im T6X-

Zustand in der Querrichtung aufgenommen werden Hier sind sowohl

die Dehnungen als auch die Einschnürung minimal

• Die Legierungen P243 und P246C sind feinkornig und zeigen em ver¬

gleichbares Verhalten Die Streckgrenzen und Zugfestigkeiten m Quer¬

richtung betragen zwischen 86 und 93% der Werte m Längsrichtung Da¬

mit ist die lange Querrichtung nur geringfügig weniger fest als die

Hauptnchtung Die Dehnungen und Einschnürungen liegen in beiden

Orientierungen sehr nahe beieinander

In der Kerbschlagarbeit sind die grossten Embussen zu verzeichnen Die

Werte der Querrichtung liegen hier bei nur 35 - 60% der Werte in der

Hauptrichtung Bei der Bruchzahigkeit werden immerhin 60 - 76% er¬

reicht Damit sind die Zahigkeitswerte in der Querrichtung deutlich tiefer

als in der Längsrichtung Die erzielten Werte sind in den Legierungen
P243 und P246C aber immer noch relativ hoch, verglichen mit vielen

kommerziellen Legierungen

3.2.3 Der Einfluss der Primärausscheidungen

Bereits in Abschnitt 312 wurde über die Einflüsse auf die Bruchzahigkeit
berichtet Die Zähigkeit wird bestimmt durch drei verschiedene Arten von

Teilchen grobe Primarausscheidungen, feine temperaturstabile Dispersoide
und die feinen Teilchen der Harfungsphasen Über den generellen Einfluss

der Harfungsphasen und Primarausscheidungen wurde weiter oben detail¬

liert berichtet anhand von Zahigkeitsuntersuchungen in verschiedenen

Aushartungsstadien In diesem Abschnitt werden nun die groben interme¬

tallischen Primarausscheidungen besprochen, die m den untersuchten Le¬

gierungen vorkommen
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In den sprühkompaktierten Legierungen können verschiedene Typen von

Primärteilchen gefunden werden. Da für die Legierungsherstellung hoch¬

reines Aluminium (A199.9) verwendet wird, sind im allgemeinen hier kei¬

ne Ausscheidungen der Elemente Fe und Si zu finden. Das Hauptproblem
bilden die groben Teilchen von nicht aufgelösten Legierungselementen.
Am häufigsten tritt die CuAl2-Phase auf. Wie bereits in Abschnitt 2.5.3 ge¬

zeigt, werden diese Primärausscheidungen bei der Wärmebehandlung nicht

vollständig aufgelöst, sondern ab einer bestimmten Grösse nur noch an den

Ecken und Kanten angelöst. Diese Teilchen sind im Anwendungszustand
der Legierung rundlich geformt, hart und spröd. Bereits bei kleinen Ver¬

formungen der Matrix wird die grobe CuAl2-Ausscheidung zerbrochen, da

sie die Verformung nicht mitmachen kann (Bild 28a). Die gebrochenen Teil¬

chen wirken dann bruchauslösend. Sie können auf der Bruchfläche leicht

gefunden werden. Meist sind sie umringt von einer wabenförmigen Vertie¬

fung der Matrix, die aufzeigt, dass sich dort nach dem Bruch des Teilchens

eine Pore gebildet hat (Bild 28b).

*/\ </?$*§***

a) b)

Bild 28 CuAI2-Pnmarausscheidungen

a) gebrochene Teilchen im noch intakten Teil einer zerrissenen Zugprobe, P240-T6X, Längs
b) bruchauslösende Ausscheidungen auf der Bruchflache von P243-T4

Die zweite Art von Primärausscheidungen ist unlöslich und enthält die

Elemente Ti und Zr. Es konnte beobachtet werden, dass die Form dieser

Teilchen vom Verhältnis dieser beiden Elemente abhängig ist. In den Legie¬

rungen mit mehr Zr als Ti bzw. ganz ohne Ti, bilden diese Ausscheidungen
sternförmige Gebilde bestehend aus verschiedenen Platten (Bild 29). Solche

Anordnungen sind auch aus der Literatur bekannt und werden als propel-
lerförmig bezeichnet [64].
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20 um

a) b)

Bild 29 AI3(Ti Zr)-Pnmarphase a) Querschliff P244-T4 b) Bruchflache P243-T4

Diese Ausscheidungen haben die Zusammensetzung Al3Zr in Legierungen

ohne Titan Bei Anwesenheit von Titan, kann Zr substituiert werden und

die Stochiometne wird zu Al3(Ti, Zr)

0 yijf*

20 um 20 um

a) b)

Bild 30 AI3(Ti Zr) Pnmarphase a) Querschliff P241AT4 b) Langsschliff P240 T6X

Die sternförmigen Teilchen können auch mit der Cu-haltigen Phase ver¬

wachsen sein (Bild 29a) Solche Teilchenzusammenlagerungen kommen

relativ häufig vor Wie die groben CuAl2-Ausscheidungen sind auch die Zr-

haltigen Teilchen in hohem Masse bruchauslosend und werden häufig auf

der Bruchflache gefunden (Bild 29b)
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In den Legierungen mit mehr Ti als Zr wird ebenfalls eine Phase mit der

Zusammensetzung Al3(Ti, Zr) gefunden Sie scheidet sich in Form von bis

zu 10 |0.m grossen Platten aus Die Platten haben eine Vorzugsorientierung
in der L-T-Ebene (Bild 30a)

Em Schliff senkrecht zu der L-T-Onentierung zeigt, dass diese Platten z T

regelmassige Formen wie Rechtecke und Sechsecke bilden (Bild 30b)

Bruchzahigkeitsvergleiche haben ergeben, dass die plattenformige Phase

weniger schädlich ist als die sternförmige Interessanterweise kommt es da¬

bei nicht auf die Orientierung an Obwohl die plattenformigen Pnmarteil-

chen bevorzugt in der L-T-Ebene liegen, ist die Bruchzahigkeit in der ent¬

sprechenden S-L-Onentierung, also senkrecht zu den Platten, nicht prinzi¬

piell tiefer als in der T-L-, der anderen Querorientierung (Tabelle VIII)

Tabelle VIII Bruchzahigkeiten der Legierungen P243 und P246B in drei Orientierungen

KJc (L-T Richtung)

[MPam0 5]

Kj<. (T-L Richtung)

[MPam05]

Kjc. (S-L Richtung)

[MPam0 5]

P243-T4 81 50 52

P243-T6X 54 26* 34

P246B-T4 105 74 73

P246B-T6X 78 50 50

*

K0-Wert nach ASTM E399-90

Es scheint daher sinnvoll, für höchste Zähigkeit den Zr-Gehalt unterhalb

des Ti-Gehalts festzulegen Bei den Legierungen P213 und P246 ist dies der

Fall In diesen Legierungen werden die höchsten Bruchzahigkeiten gemes¬

sen Im Vergleich dazu zeigen die Legierungen P243 und P244 deutlich tiefe¬

re Bruchzahigkeiten (Bild 31) Diese Legierungen enthalten sowohl höhere

Gehalte an Cu als auch an Zr In der Streckgrenze ist jedoch praktisch kein

Unterschied zu messen Dies ist darauf zurückzuführen, dass der höhere Ti-

Gehalt den Effekt des tieferen Cu-Gehalts in der Legierung P246 kompen¬
siert

Neben den Cu-, Ti- und Zr-haltigen Primarphasen konnte in einzelnen Le¬

gierungen auch eine Mn-haltige Primarausscheidung gefunden werden

Diese Phase ist aber vergleichsweise selten anzutreffen Sie konnte gemäss

unseren Analysen eine Zusammensetzung von der Art (Fe, Mn)3(Si,

Cu)2Ali5 haben Diese Stochiometne ist auch bei [64] beschrieben Die Teil¬

chen dieser Phase sind isomorph und eher kantig ausgebildet
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Bild 31 Bruchzahigkeit und Streckgrenze zweier Legierungen mit verschiedenen Gehalten an

Pnmarphasen P246B (4 0% Cu 0 28% Zr, 0 35% Ti) P243 (4 9% Cu 0 37% Zr kein Ti)

Grundsätzlich können über das Spruhkompaktierverfahren gegenüber der

Herstellung im schmelzmetallurgischen Verfahren deutliche Verbesserun¬

gen in der Bruchzahigkeit erzielt werden Dies beruht in erster Linie darauf,

dass beim Ospreyverfahren eine raschere Erstarrung stattfindet und daher

die Primarausscheidungen feiner ausgebildet sind Trotzdem sind beim

Spruhkompaktieren nicht beliebig hohe Gehalte an Legierungselementen

möglich, da sonst wie bei den I/M-Verfahren versprodende Primaraus¬

scheidungen gebildet werden Diese Untersuchungen haben gezeigt, dass

insbesondere die Gehalte an Kupfer und Zirkonium möglichst tief gehalten
werden müssen, um die Bildung von grossen Primarausscheidungen zu

unterdrucken und damit eine hohe Bruchzahigkeit zu erreichen
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3.2.4 Höchste Streckgrenze durch thermomechanische

Behandlungen

In AICuMgMn-Legierungen, wie z B der Legierung 2024, fuhrt eme Ver¬

formung nach dem Abschrecken zu einer höheren Dichte von Versetzun¬

gen im kaltausgeharteten T3-Zustand und zu einer feineren Ausbildung der

hartenden Phase S' (Al2CuMg), die wahrend einer anschliessenden War-

maushartung gebildet wird [65] Dadurch wird die Streckgrenze deutlich er¬

höht [50, 66]

Die Frage, ob auch in AICuMgAg-Legierungen durch Verformung und

thermomechanische Behandlungen die Festigkeitswerte erhöht werden

können, wird m der Literatur nicht einstimmig beantwortet Eine der wich¬

tigsten Arbeiten zum Thema der Kaltverformung von AICuMgAg-

Legierungen wurde von S P Ringer, B C Muddle und I J Polmear [67]
verfasst Die Autoren vertreten darin die folgenden Überzeugungen

• Eine Kaltverformung von 6% vor der Warmauslagerung erhöht die

Hartbarkeit in AICuMg-, AICuLiMgAg-, und insbesondere in AlCuLi-

Legierungen In den Li-haltigen Legierungen wird dieser Effekt auf die

erhöhte Versetzungsdichte zurückgeführt, die mehr Keimstellen für die

Bildung der Tj-Phase und damit eine höhere Dichte an feineren Aus-

scheidungsteilchen zur Folge hat

• Die Warmaushartbarkeit von AICuMgAg-Legierungen wird durch eine

vor der Auslagerung eingebrachte Verformung reduziert Sie vermindert

sowohl die Dichte als auch die Grosse der fi-Plattchen, wobei gleichzeitig
die Dichte der ©'-Phase erhöht wird Da die Festigkeit dabei erniedrigt
wird, wird angenommen, dass die ©'-Phase für die Festigkeitssteigerung

weniger effizient ist als die Q-Phase

• Es wird vermutet, dass die eingebrachten Versetzungen die Keimbildung
der fl-Phase behindern und im Gegensatz dazu die der ©'-Phase fordern

• Obwohl die Phasen Tj und Q. von ihrer Morphologie und Kristallogra¬

phie her sehr ahnlich sind, reagieren sie offenbar gerade gegenteilig auf

eine Kaltverformung vor der Warmauslagerung

W A Cassada kommt in einer anderen Publikation [54] ebenfalls zum

Schluss, dass Ag-haltige Legierungen durch eine Kaltverformung vor dem

Ausharten keine Festigkeitssteigerung erfahren, ganz im Gegensatz zu Ag-
freien Legierungen

Auch an unserem Institut wurde eine Arbeit zur Wirkung von Kaltverfor¬

mungen in sprühkompaktierten AICuMgAg-Legierungen durchgeführt [68]

Dabei zeigte sich, dass eine deutliche Festigkeitssteigerung erzielt werden
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kann durch Kaltwalzen mit einer Dickenreduktion von 8% Die Festigkeits¬

steigerung war dabei unabhängig davon, ob die Verformung direkt nach

dem Abschrecken, zwischen Kalt- und Warmaushartung oder zwischen den

zwei Stufen einer mehrstufigen Warmaushartung stattfand

Dies lasst darauf schhessen, dass m erster Linie die eingebrachten Verset¬

zungen für die Festigkeitssteigerung verantwortlich sind Es spielt für die

erreichbare Streckgrenze daher keine Rolle, zu welchem Zeitpunkt die Ver¬

formung eingebracht wird

Bei der Bruchzahigkeit hingegen konnten deutliche Unterschiede gemessen

werden Die höchsten Zähigkeiten wurden erreicht bei Verformung des sta¬

bilen T4-Zustandes, wenn also die Struktur bereits durch feine GP-Zonen

gehartet war Eine tiefere Bruchzahigkeit resultierte bei Verformung direkt

nach dem Abschrecken und die tiefsten Werte wurden gemessen, wenn der

bereits teilweise warmausgelagerte Werkstoff verformt wurde

TEM-Untersuchungen haben bestätigt, dass mit der Kaltverformung des T4-

Zustandes und mit anschliessender Warmauslagerung zum T8-3-Zustand

eine optimale Ausscheidungsstruktur erreicht wird [12, 69] Sie besteht aus

einer sehr dichten und feinen, anteilsgleichen Mischung der Phasen Q und

0 Die Dichte der Ausscheidungen begründet dabei die hohe erreichte Fe¬

stigkeit und die Mischung und Feinheit der Teilchen fuhren zu einer ho¬

mogenen Gleitverteilung und damit zu einer hohen Bruchzahigkeit Eine

Abnahme der Dichte der Teilchen der fl-Phase, wie das von Ringer et al

beobachtet wurde, konnte nicht bestätigt werden

Um die durch thermomechanische Behandlungen erreichbaren mechani¬

schen Eigenschaften zu ermitteln, wurden für die Legierung P246B ver¬

schiedene neue Zustande definiert

T3-3 = T4 + Kaltwalzen (Dickenreduktion 8%)

T8-3 = T4 + Kaltwalzen (Dickenreduktion 8%) + 160°C / 18 h

T3-6 = T4 + Kaltwalzen (Dickenreduktion 20%)

T8-6 = T4 + Kaltwalzen (Dickenreduktion 20%) + 160°C / 18 h

Mit Zug-, Kerbschlag- und J-Integral-Versuchen wurden die Eigenschaften
dieser Zustande ermittelt Sie sind Tabelle IX zu entnehmen

Diese Resultate zeigen deutlich, dass sowohl die Kaltverformung, als auch

die Warmaushartung zu einer Erhöhung der Streckgrenze bei gleichzeitiger
Reduzierung der Bruchzahigkeit beitragen Aus dem T4-Zustand kann

durch Verformung die Festigkeit ohne weitere Wärmebehandlung gestei¬

gert werden Je starker diese Verformung ist, desto weiter verschieben sich

die Eigenschaften zu höheren Festigkeiten und tieferen Zähigkeiten (Bild

32) Der T3-3-Zustand ist von der Festigkeit her mit dem T6-Zustand zu ver¬

gleichen Der T3-6-Zustand hingegen hat bereits eine Streckgrenze von über
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hellen kann Daneben ist auch davon auszugehen, dass die festigkeitsstei-

gernden Effekte von Verformungs- und Ausscheidungshartung nicht rein

additiv sind

Verglichen mit den beiden Bereichen der I/M-Legierungen bildet die Legie¬

rung P246B somit em Band von möglichen Eigenschaftskombinationen, das

sich von sehr hohen Bruchzahigkeiten im T4-Zustand zu sehr hohen

Streckgrenzen im T8-6-Zustand hinzieht Die erreichbaren Eigenschafts¬
kombinationen aus Streckgrenze und Bruchzahigkeit sind somit hoher als

die aller sonst bekannten 2XXX-Legierungen

3.2.5 Näherungsrechnungen für Rp und Ktc

Die mechanischen Eigenschaften von AI-Legierungen hangen einerseits

von ihrer chemischen Zusammensetzung und andererseits von den Her¬

stellparametern ab Bei gleichbleibenden Herstellbedingungen und Wärme¬

behandlungen ist es denkbar, dass für kleine Abweichungen in der chemi¬

schen Zusammensetzung eine Naherungsrechnung für die resultierenden

mechanischen Eigenschaften aufgestellt werden kann Es ist üblich, die

Wirkung der einzelnen Elemente auf eine bestimmte Eigenschaft in Form

einer Wirksumme darzustellen Jedes Element wird dabei mit einem Faktor

gewichtet und tragt so verschieden stark zu einer Summe bei, die in einem

einfachen, z B linearen Zusammenhang zu der untersuchten Eigenschaft
steht

Im folgenden sollen nun zwei Naherungsrechnungen für die Streckgrenze
und die Bruchzahigkeit von sprühkompaktierten AICuMgAg-Legierungen

vorgestellt werden Um eme grossere Anzahl von Messpunkten bei ver¬

schiedenen Zusammensetzungen zu erhalten, wurden neben den Legierun¬

gen aus dieser Arbeit auch noch diejenigen aus früheren Untersuchungen
[10] des gleichen Legierungssystems berücksichtigt Diese Legierungen ent¬

halten teilweise zusatzlich auch die Elemente Cr und V Daher sind auch

diese Elemente in die Naherungen einbezogen worden Alle für die Nahe¬

rungsrechnungen verwendeten Legierungen sind in Anhang II zusammen-

gefasst

3 2 51 Naherungsrechnung für die Streckgrenze im T6-Zustand

Für die empirische Beschreibung der Streckgrenze wurde der warmausge-

hartete T6-Zustand gewählt Hier treten die höchsten Streckgrenzen auf und

der Einfluss der Harfungsphasen bildenden Elemente ist am grossten Bei

den Legierungen, die nicht im T6-Zustand untersucht worden sind, wurde

statt dessen der T6X-Zustand gewählt Dieser liegt bezuglich der Streckgrenze
nur leicht, i a weniger als 10%, unterhalb des T6-Zustandes Zusatzlich

wurden für diese Näherung nur Legierungen berücksichtigt, die im unre-
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kristallisierten, feinkornigen Zustand vorlagen Dies kann damit begründet

werden, dass die grobkörnig rekristalhsierten Legierungen sich grundsätz¬
lich verschieden verhalten Bei sehr ähnlichen Zusammensetzungen sind

in den grobkörnigen Strukturen nur deutlich tiefere Streckgrenzen erreich¬

bar

Für die Naherungsrechnung wurde eine Wirksumme aus allen enthalte¬

nen Legierungselementen aufgestellt Durch eine rechnergestutzte Model¬

lierung wurden die Faktoren der einzelnen Elemente so verändert, dass ei¬

ne möglichst gut korrelierende Lmearitat zwischen der Wirksumme und

der Streckgrenze entstand (Bild 33) Dabei ergab sich für den Einfluss auf die

Streckgrenze die folgende Wirksumme

Wirksumme = %Cu + l%Mg + l%Ti + %Mn + %V (10)

und als Zusammenhang zwischen der chemischen Zusammensetzung und

der Streckgrenze in MPa, die Beziehung

RpO 2
= 13 7 (Wirksumme) + 323 (11)

Die Vorfaktoren der einzelnen Elemente wurden auf den Einfluss von Kup¬

fer, dem Hauptlegierungselement normiert Vorfaktoren grosser als eins

kennzeichnen die Elemente, die bezogen auf ihren gewichtsmassigen Anteil

eine höhere Festigkeitssteigerung zeigen als Kupfer
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Bild 33 Streckgrenze im T6-Zustand als Funktion der Wirksumme der Zusammensetzung
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Wie bereits früher beobachtet, haben die Elemente Kupfer und Magnesium
den grossten Einfluss auf die erreichbare Streckgrenze Magnesium ist dabei

um den Faktor 7 effizienter in der Streckgrenzenerhohung als Kupfer Etwa

die gleich starke Wirkung auf die Festigkeit kommt auch vom Element Ti¬

tan Nur kleinere Festigkeitssteigerung erfolgt bei Zugabe von Mn und V

Diese Elemente erscheinen mit dem Vorfaktor eins in der Wirksumme Sie

sind also etwa gleich wirksam wie Kupfer, kommen aber nur m viel kleine¬

ren Mengen vor, so dass ihr Beitrag zur Gesamtstreckgrenze nur gering ist

Die Elemente Cr und Zr wurden ebenfalls m die Rechnungen einbezogen
Die resultierenden Faktoren der Wirksumme waren aber so klein, dass sie

vernachlässigt werden konnten Es kann also davon ausgegangen werden,

dass diese Elemente sich nicht für eine effiziente Festigkeitssteigerung eig¬

nen

Es konnten keine Elemente mit negativer Wirkung auf die Streckgrenze

gefunden werden Dies erscheint verstandlich, da die Legierungselemente
sowohl in Form von Dispersoiden und Ausscheidungsphasen als auch als

grobe Primarteilchen festigkeitssteigernd wirken können

Die vorliegende Naherungsrechnung umfasst feinkörnige AICuMgAg-

Legierungen mit einem Kupfergehalt zwischen 3 7 und 6 5 Gew -% Diese

erreichen im maximal ausgeharteten Zustand Streckgrenzen zwischen 380

und 520 MPa Mit dieser Näherung scheint es möglich zu sein, innerhalb

dieser Grenzen des Legierungssystems, die Streckgrenze mit einer Genauig¬
keit von ± 30 MPa vorauszusagen

3 2 5 2 Naherungsrechnung für die Bruchzahigkeit im T4-Zustand

Analog zu der Naherungsrechnung für die Streckgrenze, wurde eine Glei¬

chung zur Abschätzung der Bruchzahigkeit aus der chemischen Zusam¬

mensetzung erarbeitet Hier wurde nicht der T6-Zustand gewählt, da im Be¬

reich der maximalen Aushärtung em starker Abfall der Bruchzahigkeit
wahrend kurzen Auslagerungszeiten auftritt Es bestehen daher in der

Bruchzahigkeit grosse Unterschiede zwischen dem leicht unteralterten T6X-

Zustand und dem T6-Zustand Die Bruchzahigkeit im T4-Zustand eignet
sich hierfür viel besser, da die Wärmebehandlung zu diesem Zustand für

alle Legierungen identisch ist Zudem kann davon ausgegangen werden,

dass die Legierungen mit hoher Bruchzahigkeit im T4-Zustand auch in den

warmausgeharteten Zustanden eine hohe Zähigkeit zeigen

In dieser Abschätzung wurden sowohl unreknstallisierte feinkornige als

auch grobkörnig reknstalhsierte Legierungen einbezogen Die Unterschiede

in der Bruchzahigkeit sind geringer als m der Streckgrenze, so dass dieses

Vorgehen vertretbar scheint Zusatzlich zu den bereits in der Näherung für

die Streckgrenze berücksichtigten Elementen wurde Silizium in die

Wirksumme mit einbezogen Silizium kam als Verunremigungselement in
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einzelnen Legierungen vor und ist bekannt als versprodendes Element

(Abschnitt 6 3 10)

Für den Emfluss auf die Bruchzahigkeit ergab sich eine Wirksumme

Wirksumme = %Cu- %Mg + 1 5%Ti + 4%Zr + %Mn + %Cr- 9%V+ 4%Si (12)

und als Zusammenhang zwischen der chemischen Zusammensetzung und

der Bruchzahigkeit in MPam0 5, die Beziehung

KIc = -ll4 (Wirksumme) + 195 (13)

In dieser Wirksumme haben alle Elemente mit positivem Vorfaktor eine

versprodende Wirkung Besonders schädlich sind demnach die Elemente

Zr, Cr und Si Ti und Mn sind nur m geringem Mass versprodend und Mg
und V haben sogar einen positiven Einfluss auf die Bruchzahigkeit
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Bild 34 Bruchzahigkeit im T4-Zustand als Funktion der Wirksumme der Zusammensetzung

Der zahigkeitssteigernde Effekt von Mg ist bereits früher beobachtet worden

[11] Gleichzeitig mit der höheren Bruchzahigkeit konnte bei hohem Mg-
Gehalt auch eine stärkere Verfestigung beobachtet werden (höhere Werte

von n) Dies entspricht dem Zusammenhang, der von Garrett und Knott für

diese zwei Grossen formuliert wurde [51] Es ist weiter bekannt, dass in der
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Matrix gelöstes Magnesium die Stapelfehlerenergie senkt Es besteht jedoch
Unklarheit über die genauen Zusammenhange und Wirkungsweisen, die

zur Erhöhung der Bruchzahigkeit fuhren

Der Effekt von Vanadium ist noch nicht bestätigt Der hohe negative Vor¬

faktor m dieser Wirksumme basiert auf nur wenigen V-haltigen Legierun¬

gen aus einer früheren Arbeit [10] Zusätzlich enthalten diese Legierungen

gleichzeitig immer auch Chrom Daher ist es schwierig, die Wirkungen die¬

ser zwei Elemente auseinanderzuhalten

Für Legierungen, die sich innerhalb der untersuchten Zusammensetzungs¬

grenzen befinden, scheint es möglich, die Bruchzahigkeit mit einer Genau¬

igkeit von ± 15 MPam0 5
aus der chemischen Zusammensetzung abzuschät¬

zen (Bild 34)

Der Vergleich der beiden Naherungsrechnungen gibt wertvolle Informatio¬

nen über gunstige Strategien bei der Legierungsentwicklung Elemente, die

einen möglichst hohen Beitrag zur Streckgrenze mit kleinen Embussen in

der Bruchzahigkeit verbinden, sind idealerweise einzusetzen Dazu gehören

Mg, Ti und V Bei Vanadium besteht allerdings noch eine gewisse Unsi¬

cherheit von der Verlasslichkeit der Naherungsrechnung her Dieser Effekt

muss zuerst noch verifiziert werden

Daneben gibt es auch Elemente, die stark versprodend wirken, ohne dabei

einen grossen Beitrag zur Festigkeit zu leisten Zu dieser Gruppe gehören
die Elemente Cr, Zr und Si Diese Elemente müssen in ihrem Gehalt soweit

möglich reduziert werden Beim Chrom ist em Weglassen ohne weiteres

möglich und wurde bei allen neueren Legierungen auch durchgeführt Der

Zirkoniumgehalt darf hingegen nicht beliebig gesenkt werden, da sonst eine

unerwünschte Rekristallisation auftritt (Kapitel 4) Hier muss em optimaler
Wert gefunden werden Der Si-Gehalt kann mit einfachen Mitteln unter

Kontrolle gehalten werden Da dies em Verunreinigungselement ohne posi¬

tive Wirkung ist, kann hier ohne weiteres em möglichst tiefer Wert ange¬

strebt werden
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3.3 Temperaturbeständigkeit

3.3.1 Einführung

Aluminiumlegierungen werden vorwiegend dort eingesetzt, wo eine hohe

Festigkeit bei geringer Dichte gefordert ist Dies ist insbesondere in der Luft¬

fahrt und im Transportwesen der Fall, aber auch im Maschinenbau bei stark

beschleunigten, z B rotierenden Bauteilen AI-Legierungen sind bekannt

dafür, dass sie, verglichen mit anderen Konstruktionswerkstoffen, nur eine

sehr begrenzte Temperaturbeständigkeit haben Doch gerade diese Eigen¬
schaft wird je langer je mehr zu einer wichtigen Materialeigenschaft Bei

Anwendungen im Maschinen- und Motorenbereich wird häufig neben sehr

guten Raumtemperatureigenschaften auch die Emsatzfahigkeit bei erhöhter

Temperatur gefordert Durch die Erhöhung der Einsatztemperatur kann

hier oft em grosserer Wirkungsgrad erreicht werden Auch im Flugzeugbau,
wo heute noch vorwiegend Leichtmetalle zum Einsatz kommen, werden

mit der Entwicklung von Uberschallverkehrsflugzeugen in Zukunft neue,

leichte und thermisch stabile Konstruktionswerkstoffe gebraucht [70, 71] Bei

den in einer nächsten Generation von Flugzeugen geplanten Reisege¬

schwindigkeiten, die im Bereich der doppelten Schallgeschwindigkeit hegt,
ist an der Flugzeugaussenhaut mit Temperaturen im Bereich 90 - 130°C zu

rechnen [72] Wird die Geschwindigkeit gar auf Mach 2 4 erhöht, so treten

Temperaturen zwischen 160 und 220°C auf Zudem soll die Betriebsdauer

eines solchen Flugzeugs 60 000 bis 80 000 Flugstunden betragen Solch hohe

Anforderungen, bei zugleich tiefer Dichte, werden von keinem heute

kommerziell erhältlichen Werkstoff erfüllt

Um den Forderungen nach höherer Warmebestandigkeit nachzukommen,

gibt es verschiedene Wege
Einerseits können andere Leichtmetalle mit höherer Temperaturbeständig¬
keit wie z B Titanlegierungen eingesetzt werden Dies bringt aber die Nach¬

teile sowohl einer höheren Dichte als auch eines höheren Preises mit sich

Zudem sind die thermischen Eigenschaften von Ti-Legierungen in einigen

Fallen besser als für den entsprechenden Einsatz notwendig, so dass sich ei¬

ne Werkstoffsubstitution nicht lohnt Bereits geringe Verbesserungen m der

Temperaturstabilitat gegenüber herkömmlichen Aluminiumlegierungen
wurden zum gewünschten Ziel fuhren

Andererseits kann durch eine gezielte Legierungsentwicklung die Bestän¬

digkeit von Aluminiumlegierungen gegen Überalterung bei erhöhter Tem¬

peratur verbessert werden Dieser Weg wurde in der vorliegenden Arbeit

gewählt Als Basis für die Legierungsentwicklung wurde das durch die tem¬

peraturstabile Q-Phase gehartete AICuMgAg-System gewählt (Kap 2 3 2)
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3.3.2 Der Einfluss des Magnesiumgehalts
auf die Temperaturstabilität

Bereits in einer früheren Arbeit [10] wurde erkannt, dass der Magnesium¬

gehalt in den AICuMgAg-Legierungen eme entscheidende Rolle spielt Die

Festigkeit bei Raumtemperatur wird durch einen höheren Mg-Gehalt er¬

höht, wie eine Zusammenfassung der Streckgrenzenwerte dieser Arbeit und

aus [10] zeigt (Bild 35) In dieser Darstellung wurden Legierungen mit Mg-
Gehalten bis gegen 0 9% einbezogen Es wurden aber nur die Streckgrenzen
der feinkörnigen Legierungen berücksichtigt, da die grobkörnigen sich gene¬

rell auf einem tieferen Festigkeitsniveau befinden und sich somit nicht ver¬

gleichen lassen Die Legierungen befinden sich im Ausgangszustand T6,

oder wo kein solcher hergestellt wurde im Zustand T6X

Auf die Streckgrenze nach einer kunstlichen Überalterung von 1000 Stun¬

den bei 180°C hat Magnesium jedoch einen gegenteiligen Einfluss Je hoher

der Mg-Gehalt gewählt wird, desto tiefer fallt die Raumtemperaturstreck¬

grenze nach dieser Überalterung aus (Bild 35) Dies zeigt deutlich, dass durch

einen höheren Magnesiumgehalt eme schlechtere Beständigkeit der Mi¬

krostruktur bei erhöhten Temperaturen hervorgerufen wird
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Bild 35 Einfluss des Mg-Gehalts auf die Streckgrenze vor und nach Überalterung
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Eme relative, auf die Ausgangsstreckgrenze bezogene Restfestigkeit nach

Auslagerung von 1000 Stunden bei 180°C kann nun definiert werden und

berechnet sich als Quotient aus der Streckgrenze nach der Überalterung und

der Ausgangsstreckgrenze Wenn man diese Restfestigkeit gegen den Mg-
Gehalt auftragt, dann kann der besprochene Trend noch deutlicher erkannt

werden (Bild 36) Eine stabile Mikrostruktur bei 180°C wird bei möglichst
tiefen Mg-Gehalten erreicht Aufgrund von Bild 35 muss man sich aller¬

dings die Frage stellen, wie weit eine Reduktion des Mg-Gehalts zugunsten

einer besseren Gefugestabihtat tragbar ist, weil dadurch gleichzeitig die Aus¬

gangsstreckgrenze reduziert wird
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Bild 36 Relative Restfestigkeit in Abhängigkeit des Mg-Gehalts

Eine Erklärung für den Zusammenhang zwischen Mg-Gehalt und Tempera¬

turbeständigkeit kann durch die Untersuchung der Mikrostruktur mittels

Transmissionselektronenmikroskop (TEM) gefunden werden [11, 12]

Em idealer Ausscheidungszustand, wie er in den optimal warmausgeharte¬
ten Zustanden vorkommt, ist in Bild 37 gezeigt Dieser Zustand besteht aus

einer dichten und feinen Anordnung der beiden Aushartungsphasen Q. und

0 in ähnlichen Mengen In Bild 37 sind die Ü-Teilchen als Plattchen in zwei

diagonalen Richtungen sichtbar, wahrend eine Orientierung der ©-Phase in

der Winkelhalbierenden dazu, in der Abbildung praktisch horizontal hegt
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Bild 37: TEM-Aufnahme der Aushärtungsteilchen der Phasen Q und 0',

Primarstrahlrichtung [011]

Bild 38a zeigt die Mikrostruktur einer AICuMgAg-Legierung mit 0.4% Mg
nach der Langzeitauslagerung von 1000 Stunden bei 180°C. Der ursprüngli¬
che Ausscheidungszustand aus ß- und ©'-Phasen ist weitgehend erhalten

geblieben. Die Grösse der Ausscheidungen hat leicht zugenommen, wäh¬

rend die Dichte der ©'-Teilchen leicht abgenommen hat. In der Mitte des

Bildes sind einzelne rechteckige Plättchen einer neuen Phase, der T-Phase

(Al6CuMg4) sichtbar. Diese Phase wurde während der Langzeitauslagerung
auf Kosten von 0' gebildet.

Im Gegensatz dazu ist in Bild 38b die Mikrostruktur einer Legierung mit

0.8% Mg, ebenfalls nach einer Langzeitauslagerung, dargestellt. Hier ist der

ursprüngliche Ausscheidungszustand von Q- und ©'-Teilchen stark verän¬

dert worden. Dominierend sind nun die Ausscheidungen der S-Phase

(Al2CuMg), die sich an den Cl- und ©'-Teilchen angelagert haben. Die Dichte

sowohl der Q- als auch der ©'-Plättchen hat deutlich abgenommen. Diese

Beobachtungen konnten anhand von Beugungsbildern bestätigt werden [12].

Aus diesen Mikrostrukturuntersuchungen folgt, dass durch das Vorhan¬

densein einer grösseren Magnesiummenge die Bildung der Mg-reichen S-

Phase begünstigt wird, auf Kosten der Q- und ©'-Phasen. Dies ist aber inso¬

fern ungünstig, dass die S-Phase gröber ist als die ursprünglichen Aushar¬

tungsphasen und sie daher die Festigkeit weniger wirksam steigern kann.
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Je i. %4
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Bild 38 Mikrostruktur nach einer Auslagerung von 1000 Stunden bei 180°C

Primarstrahlnchtung [011]

a) Legierung mit 0 4% Mg b) Legierung mit 0 8% Mg
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3.3.3 Die Warmstreckgrenzen der untersuchten

Legierungen

Mit dem Ziel, die Temperaturbeständigkeit zu verbessern, wurden im

Rahmen dieser Werkstoffentwicklung verschiedene Legierungen mit redu¬

ziertem Mg-Gehalt hergestellt Es sind dies die Legierungen P240, P243 und

P244 mit einem Zielgehalt von 0 25% Magnesium (Kapitel 2 1) An diesen

und anderen Legierungen mit Mg-Gehalten zwischen 0 27 und 0 45 Gew -%

wurde die Uberalterungsbestandigkeit speziell untersucht Die verschiede¬

nen Legierungen wurden zu diesem Zweck anschliessend an die Wärmebe¬

handlung zum T6X-Zustand zusätzlich wahrend 1000 Stunden auf ver¬

schiedenen Temperaturen zwischen 120 und 250°C ausgelagert Die somit

erreichten Zustande wurden dann im Warmzugversuch in L-Richtung bei

der jeweiligen Auslagerungstemperatur geprüft Die vollständigen Resultate

dieser Messungen können Anhang III entnommen werden

Es zeigte sich bei diesen Messungen, dass em grundsätzlicher Unterschied

zwischen den grobkörnigen und den feinkornigen Legierungen besteht

Darum werden diese beiden Arten in den folgenden Ausfuhrungen ge¬

trennt behandelt

In Bild 39 sind die Warmstreckgrenzen der feinkörnigen Legierungen bei

verschiedenen Temperaturen dargestellt Bis 120°C sind erst kleine Embu¬

ssen in der Festigkeit zu verzeichnen Ab 150°C fallen die Messwerte rapid

ab, um zwischen 200 und 250°C erneut in einen Bereich kleinerer Festig¬
keitsabnahme einzulaufen

Für die einzelnen Legierungen wurden nicht separate Kurven gezogen,

sondern es wurde ein Streuband um die Schar der Messpunkte herum ge¬

legt Es ist nicht leicht, aus diesen Resultaten heraus eme Aussage darüber

zu machen, welche dieser Legierungen sich nun bei erhöhter Temperatur
am stabilsten verhalt Die Rangfolge der Legierungen sieht praktisch bei je¬

der gemessenen Temperatur wieder anders aus Die beiden Legierungen
P243 und P244, die einen leicht tieferen Mg-Gehalt haben als die restlichen

Legierungen, scheinen dabei auch nicht grundsatzlich eine höhere Bestän¬

digkeit zu zeigen Die Legierung P245 ist über den ganzen Temperaturbe¬
reich hinweg am unteren Ende des Streubandes zu finden Da diese Legie¬

rung im Kupfergehalt sehr tief liegt, hat sie bereits im Ausgangszustand die

tiefsten Festigkeitswerte Bei der Überalterung lauft dann die Streckgrenze
auf tieferem Niveau parallel zu den anderen Legierungen nach unten
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Bild 39 Warmstreckgrenze nach 1000 Stunden Auslagerung auf Pruftemperatur,

feinkornige AICuMgAg-Legierungen

Die gleiche Auftragung der Warmstreckgrenze wurde auch für die grobkör¬

nig rekristalhsierten Legierungen gemacht (Bild 40) Hier liegen die Streck¬

grenzen im Ausgangszustand (T6X-Zustand bei Raumtemperatur gemessen)

grundsätzlich tiefer Bei 120°C kann ein leichter Festigkeitsanstieg beobachtet

werden Offenbar findet m diesem Temperaturbereich noch eine Nachaus¬

hartung statt, über die Festigkeit des T6X-Zustandes hinaus Es ist denkbar,

dass die grobkörnigen Legierungen nach gleicher Wärmebehandlung noch

unteraltert sind, wahrend die feinkornigen bereits das Festigkeitsmaximum
überschritten haben

Dann folgen wie bei den feinkornigen Legierungen die Bereiche des starken

und gemässigten Streckgrenzenabfalls Auch hier kann nicht eindeutig eine

stabilste Legierung bestimmt werden Die Messkurven überschneiden sich

mehrmals und bei verschiedenen Temperaturen sind jeweils unterschiedli¬

che Legierungen zuoberst in der Streckgrenze Es können daher keine für

den gesamten Temperaturbereich gültigen Aussagen über die thermische

Stabilität gemacht werden

Em generelles Problem bei der Interpretation dieser Messungen hegt darin,

dass sich von Legierung zu Legierung oft zahlreiche Parameter andern, die

spater anhand der verursachten Effekte nicht mehr separiert werden kön¬

nen Bei den feinkornigen Legierungen treten z B Variationen nicht nur
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im Mg-Gehalt auf, sondern auch in weiteren Legierungselementen wie Ti,

Zr, Cu und Zn Bei den groben Legierungen andern die Gehalte an Si, Mg
und Zn Auch damit ist dann bei nur vier Messkurven eine Separation der

Effekte nicht möglich

0 100 200 300

Auslagerungs- und Prüftemperatur, T, [°C]

Bild 40 Warmstreckgrenze nach 1000 Stunden Auslagerung auf Pruftemperatur,

grobkörnige AICuMgAg-Legierungen

Zudem sind bei den Warmzugversuchen mit Vorauslagerung zwei ver¬

schiedene Faktoren involviert, die beide zur Erniedrigung der Streckgrenze

beitragen Die Überalterung wahrend der Vorauslagerung und die Messung
bei erhöhter Temperatur bewirken gegenüber den Raumtemperatureigen¬
schaften eine Abnahme der Festigkeit So klare Zusammenhange mit dem

Mg-Gehalt wie in Bild 36, wo nur Raumtemperaturmesswerte verwendet

und nur bei einer Temperatur überaltert wurde, können bei diesen Messun¬

gen also nicht erwartet werden

Ein Vergleich der sprühkompaktierten Legierungen mit der heute in der

Technik am häufigsten eingesetzten warmfesten AI-Legierung 2618 wurde

durchgeführt Dazu wurde die O/M-Legierung P246A ausgewählt Sie liegt
im mittleren Bereich der thermischen Stabilität der untersuchten Legierun¬

gen Der direkte Vergleich zeigt, dass bei Temperaturen bis 150°C die spruh-
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kompaktierte Legierung deutlich höhere Warmstreckgrenzen aufweist (Bild

41) Allerdings erfolgt der Beginn des Steilabfalls bei P246A früher als bei

2618 Im Bereich zwischen 180 und 220°C verlaufen die Kurven weitgehend
deckungsgleich Die spruhkompaktierte Legierung biegt dann aber früher in

die Abflachung der Kurve em Insgesamt kann gesagt werden, dass die O/M-

Legierung über den ganzen Temperaturbereich deutlich bessere bis praktisch
gleiche Warmstreckgrenzen nach 1000 h Vorauslagerung zeigt
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Bild 41 Warmstreckgrenze nach 1000 Stunden Auslagerung auf Pruftemperatur

O/M-Legierung P246A und kommerzielle Legierung 2618 aus [73]

Zusammenfassend kann gesagt werden, dass aushartbare AI-Legierungen
sich nicht für einen Einsatz oberhalb von 180°C eignen Sowohl die unter¬

suchten sprühkompaktierten Legierungen, als auch die kommerziellen

warmfesten Legierungen neigen bei Temperaturen über 150°C zum Uberal-

tern und zeigen damit massive Embussen in den Festigkeitseigenschaften
Als AI-Legierungen für den Einsatz im Temperaturbereich von 180°C bis

300°C kommen nur rem dispersionsgehartete Systeme in Frage Die Herstel¬

lung solcher Legierungen ist jedoch nur mit pulvermetallurgischen Metho¬

den möglich
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3.4 Ermüdungsfestigkeit

Die Ermüdungsfestigkeit und die Bruchzahigkeit sind die wichtigsten Eigen¬
schaften, welche die Schadenstoleranz eines Werkstoffs charakterisieren

Beide beschreiben das Risswachstum in einem Material, wobei aber ver¬

schiedene Rahmenbedingungen herrschen Bei der Bruchzahigkeit wird das

Wachstum eines Risses unter statischer Last in einem bereits mit einem

Annss versehenen Bauteil untersucht Bei der Ermüdung sind zyklisch
wechselnde Lasten im Spiel Da bei den Untersuchungen der Ermüdungsfe¬

stigkeit oftmals keine künstlichen Anrisse m die Probenoberflache einge¬

bracht werden, umfasst diese Prüfung neben dem Risswachstum auch die

Rissmitnerung Diese findet meist an der Oberflache statt, an z T mikrosko¬

pisch feinen mechanischen Kerben, Korrosionsvertiefungen oder durch

planare Gleitung hervorgerufenen Intrusionen und Extrusionen [1]

3.4.1 Literaturübersicht

Zu Beginn dieses Kapitels soll eine kurze Literaturubersicht einen Eindruck

geben über die bekannten Einflussfaktoren auf die Ermudungseigenschaften
von AI-Legierungen
In vielen Belangen ist die Ermüdungsfestigkeit von denselben Faktoren ab¬

hangig wie die Bruchzahigkeit Es kann daher in den meisten Fallen davon

ausgegangen werden, dass eine Legierung mit hoher Bruchzahigkeit auch

eme gute Beständigkeit gegen Ermudungsrisswachstum zeigt Doch es gibt
auch Abweichungen von dieser Parallelität Insbesondere in den Fallen, wo

nicht das Risswachstum, sondern die Rissmitnerung die kritische Grosse für

den Ermudungsbruch darstellt

Für die Berechnung der Ermudungsrisswachstumsgeschwindigkeit von Al-

Legierungen wurde von Speidel [53] eme Näherung formuliert, die mit den

gemessenen Werten sehr gut übereinstimmt Darin ist die Risswachstums-

geschwindigkeit AalAN abhangig von der zyklischen Spannungsintensitat
AK, vom Elastizitätsmodul E und von der Bruchzahigkeit Kc in der Form

Aa (AK _5f Kc

ÄN
=

6[-E-21l0JK^ÄK
(W)

Diese Näherung ergibt von Kc unabhängige Risswachstumsgeschwindigkei-
ten für sehr kleine AK-Werte Bei grossen AK besteht eme Abhängigkeit von

der Bruchzahigkeit, wobei die kleinsten Geschwindigkeiten bei den Legie¬

rungen mit der höchsten Bruchzahigkeit zu finden sind
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Im allgemeinen sind die Ermudungseigenschaften viel starker von der Mi¬

krostruktur abhangig als von der chemischen Zusammensetzung Insbe¬

sondere alle strukturellen Einflüsse, die eine Lokalisierung der plastischen
Deformation in Gleitbandern (planare Gleitung) bewirken, sind schädlich

Die planare Gleitung fuhrt zur Rissbildung an inneren Hindernissen wie

Phasengrenzen, aber auch an der Oberflache durch die Bildung von Intru-

sionen und Extrusionen

Die mikrostrukturellen Einflüsse auf die Ermüdungsfestigkeit können wie

folgt zusammengefasst werden

• Analog zu ihrem stark negativen Einfluss auf die Bruchzahigkeit, sind

die groben Primärteilchen auch schädlich für die Ermudungseigenschaf¬
ten Bei kleinen Deformationen brechen diese Teilchen auf oder losen

sich von der Matrix und bilden so bevorzugte Fortpflanzungswege für

den Riss Dadurch wird das Risswachstum erleichtert In einzelnen Fallen

konnte auch eine risswachstumshemmende Wirkung der Pnmarteilchen

beobachtet werden Dies ist dann der Fall, wenn die zerbrochenen Partikel

zu Rissverzweigung fuhren [65]
• Den feinen Dispersoiden werden zwei verschiedene Einflüsse auf die

Rissfortbildung zugeschrieben Wie bei der Bruchzahigkeit fordert eine

dichte Anordnung von Dispersoiden die Rissvereinigung und beschleu¬

nigt damit das Risswachstum [65] Andererseits können die inkohärenten

Dispersoide zu einer homogeneren Gleitung fuhren, da sie von den Ver¬

setzungen nicht geschnitten werden können Dieser Effekt fuhrt zu besse¬

ren Ermudungseigenschaften in den Legierungen mit hohem Gehalt an

Dispersoiden und wurde m hochfesten AI-Legierungen beobachtet [74]
• Die Härtungsphasen haben ebenfalls einen Einfluss auf den Bruchmodus

In unteralterten Zustanden ist die Struktur durch schneidbare GP-Zonen

gehartet Dies ist insofern ungunstig für die Ermudungsbestandigkeit, als

sich dabei eme inhomogene Gleitung bildet und die Risskeimbildung er¬

leichtert wird Die Risswachstumsgeschwmdigkeiten sind aber, aufgrund
der feinen Ausscheidungen, am tiefsten in den unteralterten Zustanden

In den überalterten Zustanden ist die Gleitung viel homogener Dies

fuhrt zu einer erschwerten Risskeimbildung an der Oberflache Aller¬

dings werden hier höhere Werte der Risswachstumsgeschwindigkeit ge¬

messen Im Zusammenhang mit der Aushärtung muss auch die unter¬

schiedliche Korrosionsbeständigkeit der verschiedenen Zustande berück¬

sichtigt werden In den überalterten und damit bestandigeren Zustanden

ist die Risskeimbildung an durch korrosiven Angriff bewirkten Oberfla¬

chendefekten seltener [65]
• Bei thermomechanischen Behandlungen werden Versetzungen in den

Festkörper eingebracht Auch diese fuhren zu einer homogeneren Gleit-

verteilung und verbessern damit die Ermudungseigenschaften Dieser
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Einfluss konnte aber nur bei ungekerbten Proben beobachtet werden [1,

74]
• Eine kleinere Korngrösse bewirkt in Aluminiumlegierungen mit

schneidbaren Hartungsausscheidungen eine Verzögerung der Ermu-

dungsrisskeimbüdung In kleineren Kornern können weniger Verset¬

zungen im gleichen Gleitsystem untergebracht werden Dies fuhrt zur

Aktivierung einer grosseren Menge von Gleitsystemen, wobei die an der

Oberflache auftretenden Gleitstufen und die Spannungskonzentration an

Korngrenzen kleiner werden [74]

3.4.2 Ermüdungsversuche

Die Ermudungseigenschaften der sprühkompaktierten Legierungen P243

und P246 und weiterer kommerzieller Legierungen wurden in Längsrich¬
tung bei Raumtemperatur und Laborumgebung gemessen Dabei wurden

die Versuche im Bereich der reinen Wechselbeanspruchung (R = -1) gefah¬
ren Es wurden einerseits ungekerbte Proben (Kt = 1) untersucht, wobei diese

vor dem Versuch an der Oberflache mechanisch poliert wurden Daneben

wurden auch gekerbte Proben verwendet Diese hatten einen Kerbfaktor Kt =

2 3 Der Kerbfaktor stellt das Verhältnis dar zwischen der grossten im Quer¬

schnitt der gekerbten Probe auftretenden Spannung und der Nominalspan¬

nung in einer ungekerbten Probe gleichen Nettoquerschnitts

3.4.3 Resultate

Insgesamt zeigen die sprühkompaktierten Legierungen durchwegs bessere

Ermudungseigenschaften als die kommerziellen Werkstoffe Die Legierung
P246-T4 wurde mit der kommerziellen schadenstoleranten Legierung 2024-

T351 verglichen (Bild 42) Dabei zeigte sich, dass die spruhkompaktierte Le¬

gierung bei gleicher Streckgrenze (Bild 26) deutlich höhere Zeit- und Dauer-

festigkeitswerte aufweist Die Dauerfestigkeit bei 107 Lastwechseln hegt für

2024-T351 bei etwa 150 MPa, wahrend sie für die spruhkompaktierte Legie¬

rung bei knapp 200 MPa gemessen wird
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In der Gruppe der warmfesten Legierungen wurden die T6X-Zustande der

Legierungen P246C und P243 mit der Legierung 2519-T87 verglichen (Bild

43) Die besten Ermudungsbestandigkeiten wurden hier bei der Legierung
P246C gemessen, gefolgt von P243 Bei hohen Lasten war der Unterschied

der Legierungen nur klein und praktisch vernachlassigbar, bei tieferen

Spannungsintensitaten und höheren Bruchlastspielzahlen und im Bereich

der Dauerfestigkeit hingegen war der Unterschied am deutlichsten Bei den

sprühkompaktierten Legierungen konnten die Dauerfestigkeiten in diesen

gekerbten Proben im Bereich um 100 MPa gemessen werden

Die Überlegenheit der Legierung P246 über der Legierung P243 in den Er¬

mudungseigenschaften ist analog zur ihrer höheren Bruchzahigkeit Offen¬

sichtlich lassen sich beide Effekte auf den deutlich höheren Gehalt an Pri-

marphasen m P243 zurückfuhren (Abschnitt 3 2 3)
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gekerbte Proben (K, = 2 3) Mirtelwertskurven

Zwischen den Versuchen an Proben mit und ohne Kerben bestehen grund¬
sätzliche Unterschiede In den gekerbten Proben wird die Rissebene durch

die Ebene der Kerbe im voraus bestimmt Am Kerbgrund ist die Spannung

überhöht, so dass die Risskeimbildung an dieser Stelle stattfindet Bezogen
auf die nominellen Spannungsamphtuden liegen sowohl die Zeit- als auch

die Dauerfestigkeiten prinzipiell tiefer, weil durch die Spannungsuberho-

hung bei der Risskeimbildung eine höhere effektive Spannung vorliegt
Es konnte beobachtet werden, dass die Resultate der ungekerbten Proben

signifikant starker streuten als die der gekerbten Dafür gibt es zwei mögliche

Erklärungen In den ungekerbten Proben haben Oberflachenfehler, die trotz

der Politur vorhanden sind, einen Einfluss auf die Risskeimbildung Dane¬

ben kann es auch sein, dass durch das Einspannen der Probe em Moment

aufgebracht wird Auch dies wurde sich bei den ungekerbten Proben starker

auf die Risskeimbildung auswirken Insgesamt scheint es daher sinnvoll zu

sein, mit gekerbten Proben zu arbeiten In diesen Proben sind die äusseren

Einflüsse kleiner, welche die Resultate verfalschen Das fuhrt somit zu klei¬

neren Streubreiten
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3.5 Spannungsrisskorrosion (SRK)

3.5.1 Grundlagen

Unter dem Begriff Spannungsrisskorrosion versteht man die Keimbildung
und das Wachstum von Rissen in Werkstoffen unter gleichzeitiger Einwir¬

kung von Zugspannungen und einer chemisch wirksamen Umgebung

Voraussetzung für das Risswachstum ist das Zusammenwirken dieser zwei

Grossen und ein auf SRK anfälliges Material Zugspannungen oder korrosi¬

ve Umgebung allein lost dabei noch kein Risswachstum aus Spannungs-
korrosionsrisse wachsen bereits bei Spannungen, die in inerter Umgebung
noch nicht zu Risswachstum fuhren wurden Andererseits findet man un¬

ter Spannung ein Risswachstum in Umgebungen, die in spannungsfreien
Teilen nicht zur Rissverlangerung fuhren wurden

Spannungsrisskorrosion an hochfesten Al-Knetlegierungen ist ein bekann¬

tes Problem, das bereits zu zahlreichen Schaden an Bauteilen z B in der

Luftfahrt gefuhrt hat [75] Die Spannungskorrosionsnsse verlaufen meist

interkristallin und treten fast ausschliesslich in Bauteilen mit dicken Quer¬

schnitten auf, die in der kurzen Querrichtung belastet sind In den Knetpro¬
dukten tritt in dieser Richtung infolge der Herstellung eine ungunstige
Kombination aus Eigen- und Betriebsspannungen und der Kornonentie-

rung auf

Die Werkstofftrennung bei der SRK erfolgt makroskopisch verformungslos
und häufig ohne messbaren Materialabtrag Da diese Korrosionsart im In¬

nern des Werkstoffes stattfindet, treten oft keine sichtbaren Korrosionspro¬
dukte auf

Zur Ermittlung der Spannungskorrosionsanfalhgkeit einer Legierung kön¬

nen verschiedene Prufmethoden angewandt werden Weit verbreitet sind

Wechseltauchversuche an vorgespannten Proben, mit denen für verschie¬

dene Spannungsniveaus die Zeit bis zum Bruch ermittelt wird Diese

Messmethode berücksichtigt die Keimbildung und das Wachstum des Ris¬

ses Dies kann aber insofern problematisch sein, als dabei nicht zwischen

diesen beiden Vorgangen unterschieden werden kann So kann es durchaus

sein, dass eine Legierung einen hohen Widerstand gegen Risskeimbildung
aufweist, jedoch wenn sich ein Riss gebildet hat, dieser schnell wachst Eine

Untersuchung an Proben ohne Anrissen wurde dann eine falsche Bestän¬

digkeit gegen SRK vortauschen [35, 76]
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Quantitative Methoden der Bewertung der Anfälligkeit auf SRK stutzen

sich daher vornehmlich auf das Wachstum und nicht auf die Bildung der

Risse Die bruchmechanischen Messmethoden der SRK verwenden Proben,

die bereits mit künstlich erzeugten Anrissen versehen sind Damit kann die

Ausbreitungsgeschwindigkeit der Spannungskorrosionsrisse ermittelt wer¬

den

Durch die Auftragung der Risswachstumsgeschwindigkeit in Abhängigkeit
der Spannungsintensitat erhalt man Risswachstumskurven, wie in Bild 44

schematisch gezeigt In diesen Kurven sind drei Bereiche zu unterscheiden

Im Bereich III, oberhalb der Bruchzahigkeit Klc, tritt auch ohne Umgebungs-
einfluss em Gewaltbruch auf In den Bereichen I und II tritt Spannungsriss¬
korrosion auf, wobei im Bereich II die Rissgeschwindigkeit unabhängig von

der Spannungsintensitat ist Man spricht hier auch vom Plateaubereich
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Eme besondere Bedeutung kommt dem unteren Grenzwert K[SCC zu, unter¬

halb dessen die Wachstumsgeschwindigkeit unmessbar klein wird KISCC
kann als untere Grenze der Spannungsintensitat für RissWachstum in

Spannungskorrosion auslosenden Umgebungen angesehen werden Sie ist

em Werkstoffkennwert für einen gegebenen Zustand und eme bestimmte

Umgebung [76]

Die Risswachstumskurven sind durch zwei wesentliche Grossen gekenn¬
zeichnet die Plateau-Risswachstumsgeschwindigkeit, die unabhängig von

der Spannungsintensitat ist (Bereich II) und den Grenzwert der Spannungs¬
intensitat KISCC Verbesserungen in der SRK-Bestandigkeit können entwe¬

der durch eine Verschiebung der Plateau-Risswachstumsgeschwindigkeit zu

tieferen Werten erreicht werden oder durch Verschiebung von KISCC nach

rechts zu höheren Spannungsmtensitaten In 2XXX-Legierungen konnten

bisher durch Zusammensetzungs- und Warmebehandlungsveranderungen
praktisch keine Verbesserungen in der Plateaunsswachstumsgeschwindig-
keit erreicht werden In diesen Legierungen werden Verbesserungen vor

allem in der Verschiebung von KISCC erzielt Im Gegensatz dazu konnten in

der Vergangenheit bei den AlZnMgCu-Legierungen deutliche Verbesserun¬

gen in der Plateau-Risswachstumsgeschwindigkeit erreicht werden [75, 76]

Die genauen Mechanismen der SRK sind nicht im Detail bekannt [77] Zwei

grundsätzlich verschiedene Hypothesen dazu sind entstanden Die erste

sieht die Bruchbildung als stark lokalisierte anodische Auflosung des Werk¬

stoffs unter dem kombinierten Einfluss von äusserer Spannung und aggres¬

siver Umgebung Die zweite Theorie geht von einer Versprodung und von

einem Abfall der Duktihtat aus, die durch das Eindringen eines aggressiven
Stoffs im Bereich der Rissspitze hervorgerufen werden Beim aggressiven
Medium handelt es sich dabei meist um atomaren Wasserstoff Beim Mo¬

dell der anodischen Auflosung sind auch Varianten bekannt, die als kriti¬

schen Schritt ein wiederholtes Aufreissen des Schutzfilmes auf der Rissober¬

flache betrachten [77]

Über die Einflüsse auf die Anfälligkeit für SRK von AI-Legierungen kann

zusammenfassend folgendes gesagt werden

• Reines Aluminium ist immun gegen SRK in wassrigen Losungen [77],
nicht aber in Metallschmelzen [75]

• Mit steigendem Legierungsgehalt steigt die Anfälligkeit auf SRK [75, 77]
• Bei aushartbaren Legierungen zeigt der losungsgegluhte und abgeschreck¬

te Zustand (W-Zustand) vor der Auslagerung die beste Beständigkeit Er

ist oftmals immun gegen SRK In diesem Zustand hegen die Legierungse¬
lemente m übersättigter fester Losung vor, er ist deshalb aber nicht stabil



96

• Der unteralterte Zustand zeigt die höchste Anfälligkeit auf SRK Mit zu¬

nehmender Aushärtung nimmt die Anfälligkeit ab Im überalterten Zu¬

stand werden die besten Beständigkeiten in einem technisch einsetzbaren

Zustand erreicht

• Da die SRK-Risse mtergranular verlaufen, ist in Knetprodukten mit ex¬

trem langgezogenen Kornern die Beständigkeit gegen SRK von der Bela¬

stungsrichtung abhangig In der kurzen Querrichtung werden die schlech¬

testen Werte gemessen, da die grossen Kornflachen senkrecht zu dieser

Belastungsrichtung ein ungehindertes Risswachstum ermöglichen Re

kristallisierte Strukturen sind gewöhnlich ebenfalls empfindlicher als un-

reknstalhsierte [1]

3.5.2 SRK-Versuche

In dieser Arbeit wurde das SRK-Verhalten mit bruchmechanischen Metho¬

den bestimmt Hierzu wurden Doppelhebelproben (double cantilever beam,

DCB) in der kritischen S-L Orientierung verwendet (Bild 45) Die Abmes¬

sungen der Proben betrugen 2H = 25 mm, W = 125 mm und b = 10 mm Die

Proben wurden durch Ermüden mit einem scharfen Anriss versehen

Ermudungsannss
und Spannungs-
korrosionsriss

Bild 45 Doppelhebelproben zur Prüfung des SRK-Verhaltens

Durch das Aufweiten der Proben mit Hilfe eines Keils wurde an der Riss-

spitze eine Spannungsintensitat K: erzeugt Diese lasst sich berechnen ge¬

mäss

E8H

K, = -

3 Hla+ 0 6 H) + H~

a + 06H)+H~a

(15)
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wobei E der Elastizitätsmodul ist, a die aktuelle Risslange und die restlichen

Geometnegrossen Bild 45 entnommen werden können

Der Riss der so vorbereiteten Proben wurde zweimal taglich mit 3 5% NaCl-

Losung befeuchtet Diese verschärften Umgebungsbedingungen haben sich

für die Bewertung des SRK-Verhaltens von AI-Legierungen bewahrt [75, 78]

Der Rissfortschritt wurde optisch auf der Probenoberflache verfolgt und so

die Risswachstumsgeschwindigkeit bei den zugehörigen Werten der Span¬

nungsintensitat ermittelt Mit zunehmender Risslange nimmt die Span¬

nungsintensitat an der Rissspitze ab und im allgemeinen wird damit die

Geschwindigkeit geringer Aus diesen Resultaten können die Risswachs-

tumskurven aufgezeichnet werden

3.5.3 Ergebnisse

AICuMg-Legierungen sind anfällig auf Spannungsrisskorrosion Die mess¬

baren Plateau-Risswachstumsgeschwindigkeiten von kommerziellen

AICuMg-Legierungen liegen alle im Bereich um 10-8 m/s (Bild 46) Unter¬

schiede bestehen lediglich bei den KISCC-Werten In den bestandigsten Legie¬

rungen, z B in 2618-T6, hegt dieser Wert bei 14 MPam0 5 Die Resultate der

Messungen an den kommerziellen 2XXX-Legierungen in Bild 46 wurden

aus der Literatur [79] entnommen

Analog zu diesen Messungen wurden zwei der neu entwickelten sprüh¬
kompaktierten Legierungen in je zwei verschiedenen Zustanden auf ihr

SRK-Verhalten hm untersucht (Bild 47) Die Resultate lassen sich wie folgt
zusammenfassen und interpretieren

• Die gemessenen Plateau-Risswachstumsgeschwindigkeiten der sprüh¬

kompaktierten Legierungen liegen im selben Bereich von 10 8 m/s wie

die der kommerziellen Legierungen
• Der Plateaubereich liegt bei den O/M-Legierungen zwischen Spannungs-

mtensitaten von 25 MPam05 und der Bruchzahigkeiten, die viel hoher

hegen als bei I/M-Legierungen Verglichen mit den kommerziellen Le¬

gierungen ergibt dies eine Verschiebung des Plateaus zu höheren Span-

nungsmtensitaten
• Bei den sprühkompaktierten Legierungen konnten KISCC-Werte von etwa

10 MPam05 gemessen werden Dies entspricht einem mittleren Bereich

der verglichenen kommerziellen Legierungen
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Bild 46 Spannungsnsskorrosionsverhalten einiger kommerzieller

AICuMg-Basis Legierungen [79]

2x täglich befeuchtet mit 3 5% NaCl-Losung S-L 23°C

Legierung P246B hat über den gesamten Spannungsbereich jeweils leicht

tiefere Risswachstumsgeschwmdigkeiten als Legierung P243 Dies konnte

auf den tieferen Legierungsgehalt von P246B zurückzuführen sein

Zwischen den T4- und den T6X-Zustanden bestehen kaum Unterschiede

Dies widerspricht der gangigen Theorie, dass mit zunehmender Aushär¬

tung die Anfälligkeit auf SRK sinkt Allerdings ist der T6X-Zustand im¬

mer noch unteraltert und daher nicht weit von einem T4-Zustand ent¬

fernt Möglicherweise waren mit stärkerer Überalterung noch höhere Be¬

ständigkeiten gegen SRK erreichbar

Makroskopisch konnten hingegen Unterschiede zwischen den T4- und

den T6X-Zustanden beobachtet werden Die DCB-Proben im T6X-Zustand

zeigten nach der Prüfung mit 3 5% NaCl-Losung an der Oberflache einen

deutlich stärkeren Angriff durch Lochfrasskorrosion Auch dies ist ein

Widerspruch zu den bekannten Zusammenhangen zwischen Aushar-

tungszustand und Korrosionsbeständigkeit Damit wird aber verdeutlicht,

dass der T6X-Zustand kein Zustand mit optimaler Beständigkeit gegen

Korrosionsangriff ist
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Bild 47 Spannungsnsskorrosionsverhalten der sprühkompaktierten AICuMgAg-Legierungen,

2x täglich befeuchtet mit 3 5% NaCl-Losung, S-L 23°C

Insgesamt kann gesagt werden, dass die sprühkompaktierten AICuMgAg-

Legierungen eine Beständigkeit gegen Spannungskorrosionsrisswachstum

zeigen, die vergleichbar ist mit der von üblichen kommerziellen AlCuMg-

Legierungen Allerdings wurden die O/M-Legierungen nicht speziell auf

Zustande höchster SRK-Bestandigkeit gebracht, sondern in den Zustanden

untersucht, die für höchste Kombinationen aus Festigkeit und Bruchzähig¬
keit entwickelt wurden Es kann davon ausgegangen werden, dass mit ge¬

zielten Wärmebehandlungen bessere SRK-Eigenschaffen erreicht werden

konnten
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4
REKRISTALLISATION

UND GROBKORNBILDUNG

Im vorangehenden Kapitel wurden die wichtigsten Eigenschaften der unter¬

suchten Legierungen besprochen Es wurde gezeigt und erklart, wie die Fe¬

stigkeit, die Zähigkeit und Schadenstoleranz, die Temperaturbeständigkeit
und die Korrosionseigenschaften gezielt verändert werden können durch

Variationen der Zusammensetzung und der Behandlung der Legierung
Die Festigkeitseigenschaften wurden dabei insbesondere über die Gehalte

der hartungsphasenbildenden Elemente Kupfer und Magnesium und über

den Grad der eingebrachten Kaltverformung eingestellt Metallkundhch

betrachtet, handelt es sich dabei um die Mechanismen der Festigkeitssteige¬

rung durch Ausscheidungshartung und Versetzungshartung Die weiteren

wichtigen Hartungsmechanismen in Metallen sind die Mischkristallhar-

tung und die Feinkornhartung Da Aluminium für die meisten Legierungs¬
elemente nur sehr beschrankte Loshchkeiten im festen Zustand zeigt, er¬

weist sich die Mischknstallhartung aber m unserem Fall als technisch irre¬

levant Im Gegensatz dazu kommt der Feinkornhartung eine wichtige Rolle

zu Eme Besonderheit der Festigkeitssteigerung durch feines Korn ist, dass

sie im Unterschied zu allen anderen Hartungsmechanismen nicht zwangs¬

läufig mit einem Zahigkeitsverlust einhergeht

Die Untersuchungen dieser Arbeit haben ergeben, dass die Femkornigkeit
em notwendiges aber nicht hinreichendes Kriterium für maximale Eigen-
schaftskombinationen ist Es hat sich ebenfalls gezeigt, dass mit dem Spruh¬
kompaktierverfahren sehr feinkörnige Legierungen hergestellt werden

können Die Femkornigkeit muss m den sprühkompaktierten Legierungen
aber gezielt erzeugt werden Dazu ist es notwendig, die Mechanismen zu

verstehen, die zur Bildung von feinem beziehungsweise grobem Korn fuh¬

ren Dieses Kapitel behandelt diese Thematik
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4.1 Erholung und Rekristallisation

Nach einer Kaltverformung befindet sich em metallischer Werkstoff im

Ungleichgewicht, denn durch die eingebrachten Gitterfehler wurde seine

innere Energie erhöht Dieses Ungleichgewicht ist nur bei tiefen Temperatu¬
ren bestandig, es wird abgebaut, sobald sich durch eine Temperaturerhö¬

hung (Zufuhrung von Aktivierungsenergie) die Beweglichkeit der Gitter-

bausteme vergrossert Wenn der Abbau der inneren Energie durch Verän¬

derung des Korngefuges stattfindet, spricht man von Rekristallisation An¬

dernfalls, wenn die Rückbildung der durch eine Kaltumformung hervorge¬
rufenen Eigenschaften nur teilweise und ohne Änderung der Grosswmkel-

korngrenzen ablauft, spricht man von Erholung
Bei der Rekristallisation wird zwischen verschiedenen Vorgangen unter¬

schieden Unter der Primarrekristallisation versteht man den Vorgang von

der Keimbildung über das Keimwachstum bis zur Bildung eines neuen Ge-

fuges Die treibenden Kraft dieser Korngrenzenbewegung ist der Energieun¬
terschied zwischen stark gestörtem und baufehlerarmem Kristall Dieser

Energieunterschied PD lasst sich aus der Differenz der Versetzungsdichten
des defekten und rekristallisierten Gefuges abschätzen

PDsGb2(Nv-NR) (16)

G ist in dieser Gleichung der Schubmodul, b der Burgersvektor und Nv und

NR sind die Versetzungsdichten im verformten bzw rekristalhsierten Mate¬

rial

Die Rekristalhsationstemperatur ist im allgemeinen proportional zur

Schmelztemperatur und betragt ungefähr 0 4 Ts Sie hangt aber auch vom

Verformungsgrad und von weiteren Merkmalen der Mikrostruktur ab Für

den Rekristallisationsvorgang ist eine Mindestverformung (kritische Ver¬

setzungsdichte) notwendig Die Korngrosse nach der Rekristallisation ist u a

vom Verformungsgrad abhangig, weil eine hohe Versetzungsdichte die Bil¬

dung vieler Reknstalhsationskeime ermöglicht

Eine weitere Form der Rekristallisation ist das normale Kornwachstum Es

findet zeitabhängig bei hohen Temperaturen und langen Gluhzeiten statt

Kleinere Korner werden aufgezehrt, wahrend die grosseren noch weiter

wachsen, was insgesamt zu einer Kornvergroberung fuhrt Die treibende

Kraft bei diesem Vorgang ist der Abbau von Grenzflachenenergie durch die

Reduktion der Summe der Korngrenzflachen beim Wachstum der Korner

Gleichzeitig sind die Korngrenzen von grosseren Kornern weniger stark

gekrümmt, was einen zusatzlichen Energieabbau beim Kornwachstum er¬

gibt Beim abnormalen Kornwachstum (Sekundarrekristalhsation) wachsen

schliesslich nur einzelne Korner und werden extrem gross
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4.2 Beschreibung der Grobkornbildung

Von den untersuchten Materialien zeigen die Legierungen P213A, P240,

P241 und P241A nach dem Losungsgluhen ein grobes Korngefuge Alle an

deren Legierungen sind nach analoger Wärmebehandlung feinkornig Da

die Kornvergroberung wahrend dem Losungsgluhen nicht erwünscht ist

und zunächst nicht erklart werden konnte, wurde eine vertiefte Untersu¬

chung durchgeführt mit dem Ziel, diesen Effekt zu verhindern

Spruhkompaktierte Legierungen zeigen im extrudierten Zustand (as extru-

ded, F Zustand) durchwegs ein feines Korngefuge (Bild 48a und Bild 49a)

Die einzelnen Korner sind in der Extrusionsnchtung langgezogen, so dass

im Querschliff die kleinsten Korngrossen gemessen werden Diese betragen

durchschnittlich weniger als 20 um Wahrend dem Losungsgluhen tritt im

Idealfall weder Rekristallisation noch Kornwachstum auf Bild 48b zeigt die¬

selbe Stelle wie Bild 48a, jedoch nach einer Gluhbehandlung Es wird deut¬

lich, dass bei dieser Losungsgluhung die Lage der Korngrenzen gegenüber

dem ursprünglichen Zustand nicht verändert worden ist Die mimmen

Verschiebungen der Korngrenzen zwischen Bild 48a) und b) entstanden

durch das erneute Polieren und Atzen der Oberflache nach der Gluhbehand¬

lung
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Bild 48 Gefugestruktur der Legierung P246A Querschliffe a) F Zustand b) nach 520 C/0 5 h

Im Gegensatz zum Idealfall, wo der feinkornige Extrusionszustand über die

Wärmebehandlung hinweg erhalten bleibt, wurden auch Legierungen beob¬

achtet, die nach dem Losungsgluhen eine massiv vergröberte Kornstruktur

aufweisen (Bild 49) In solchen grobkörnig rekristallisierenden Legierungen,
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wie der P213A, wurden nach dem Glühen in der Querrichtung Korngrössen
von 150 um und mehr gemessen.

30 um
.

-• r
'

30 um

Bild 49. Gefügestruktur der Legierung P213A, Querschliffe; a) F-Zustand, b) nach 520°C/0 5 h

In b) ist die Korngrosse so gross, dass im Bildausschnitt keine Korngrenzen sichtbar sind

Es konnte gezeigt werden, dass das grobe Korn durch eine primäre, d.h. dis¬

kontinuierlich ablaufende Rekristallisation zustande kommt. Es handelt

sich also um den Abbau von im Werkstoff gespeicherter Kaltverformung
durch die Bildung neuer verformungsfreier Körner. Dieser Prozess läuft

sehr schnell ab und ist bereits nach den ersten Minuten der Glühung abge¬
schlossen (Bild 50a). Ein anschliessendes zeitabhängiges Kornwachstum fin¬

det hingegen nicht statt. Die Korngrösse nach der Rekristallisation bleibt

auch bei einer Glühbehandlung von mehreren Stunden konstant (Bild 50).

In einem nächsten Versuch wurden Probenplättchen während einer Stunde

bei verschiedenen Temperaturen geglüht (Bild 51). Dabei trat bei 400°C noch

keine Rekristallisation auf, und das Gefüge war nach der Wärmebehand¬

lung ebenso fein wie im F-Zustand. Bei 440°C zeigte die Probe noch über¬

wiegend Feinkorn, allerdings waren bereits einige grob rekristallisierte Be¬

reiche sichtbar. Nach einer Glühtemperatur bei 480°C war dann schon ein

grosser Teil grob rekristallisiert und bei 500°C gab es keine unrekristallisier-

ten Bereiche mehr in der Probe. Es zeigte sich also, dass mittels einer Glü¬

hung bei tieferen Temperaturen die Bildung von Grobkorn vermieden

werden könnte. Allerdings ist bei diesen Temperaturen die Löslichkeit für

die Legierungselemente zu tief, so dass das Ziel des Lösungsglühvorganges,
die Erzeugung einer möglichst hohen Übersättigung des Mischkristalls, so

nicht erreicht werden kann.
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a) b) c) d)

Bild 50 Gefugestruktur der Legierung P240 nach Gluhung bei 525°C und

verschiedenen Zeiten Querschliffe a) 7 min b) 15 min c) 1 h d) 4 h

a) b) c) d)

Bild 51 Gefugestruktur der Legierung P240 nach Gluhung von einer Stunde bei

verschiedenen Temperaturen Querschliffe a) 400 C b) 440 C c) 480 C d) 500 C

Verschiedene weitere Versuche zielten darauf ab, durch geeignete thermi

sehe oder thermomechanische Behandlungen vor dem Losungsgluhen die

Kornvergroberung zu verhindern Zusammenfassend kann gesagt werden,

dass es trotz Anwendung komplizierter und aufwendiger Vorbehandlungen

nicht gelungen ist, die grobe Rekristallisation zu verhindern Es wurde ver¬

sucht, durch Erholungsgluhungen unterhalb der Rekristallisationstempera-
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tur die in den Werkstoffen vorhandene Kaltverformung abzubauen Dies

konnte aber nicht in genügendem Mass erreicht werden, so dass der Ver¬

formungsgrad nach wie vor oberhalb des kritischen Wertes lag und sogar

eine noch leicht gröbere Rekristallisation stattfand

In einem anderen Versuch wurde der Verformungsgrad durch Walzen

noch gesteigert Wie dies aus dem klassischen Rekristallisationsdiagramm
zu erwarten ist, führte der höhere Verformungsgrad zu einer leicht kleine¬

ren rekristallisierten Korngrosse Verglichen mit den unrekristalhsierten

Strukturen waren die erreichten Korngrossen aber immer noch viel zu grob

Ein kleiner Schritt in Richtung zu feinerem Korn konnte durch höhere

Aufheizraten erreicht werden Bei der Verwendung eines flussigen Salzba¬

des (50% CaCl2, 30% BaCl2, 20% NaCl) bei 525°C zum Losungsgluhen konnte

die Korngrosse etwa um den Faktor 2 reduziert werden Allerdings konnte

auch so die Rekristallisation nicht verhindert werden, und die resultierende

Korngrosse war immer noch ein Mehrfaches grosser als in den unrekristal¬

hsierten Strukturen

4.3 Die Wirkung des Grobkorns

Grobkörnige und unrekristalhsierte feinkörnige Legierungen unterscheiden

sich stark in ihren mechanischen Eigenschaften Die Unterschiede treten

sowohl m der Festigkeit als auch in der Bruchzahigkeit hervor (Bild 52)

Beide Eigenschaften liegen bei den grobkörnigen Legierungen deutlich tiefer

als bei den feinkörnigen

Em direkter Vergleich der Eigenschaften bei grobem und feinem Korn bei

identischer Zusammensetzung konnte nicht durchgeführt werden Alle Le¬

gierungen, die grobkörnig reknstalhsieren, lassen sich nicht in einen fein¬

körnigen Anwendungszustand bringen Andererseits konnte auch keine der

feinkornigen Legierungen durch eine Wärmebehandlung grob rekristalh-

siert werden Vergleiche zwischen grobkörnigen und feinkornigen Legie

rungen mussten sich also zwangsläufig auf Werkstoffe mit leicht verschie¬

denen Zusammensetzungen beschranken Für diesen Vergleich eignen sich

die feine Legierung P213 und die grobkörnige P213A besonders gut In allen

für die mechanischen Eigenschaften wichtigen Elementen liegen die Zu¬

sammensetzungen dieser zwei Legierungen sehr nahe beieinander
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Streckgrenze, Rp02. [MPa]

Bild 52 Streckgrenze und Bruchzahigkeit von feinkornigen und grobkörnigen Legierungen

in zwei verschiedenen Warmebehandlungszustanden

4.3.1 Der Einfluss der Korngrösse auf die Festigkeit

Der Zusammenhang zwischen der Korngrosse und den Festigkeitseigen¬

schaften ist wohlbekannt und beruht darauf, dass die Korngrenzen als Hin¬

dernisse für die Versetzungsbewegung wirken Je feinkorniger eine Legie¬

rung ist, desto mehr Korngrenzen behindern die freie Bewegung der Verset¬

zungen bei einer Verformung Dies fuhrt somit zu einer erhöhten Streck¬

grenze

Der Einfluss der Korngrosse auf die Festigkeitseigenschaften ist um so gro¬

sser, je freier die Versetzungen sich innerhalb der Korner bewegen können

Das ist leicht einzusehen Wenn die Versetzungen sich leicht durch die Ma¬

trixbereiche innerhalb der Korner bewegen lassen, stauen sie sich bald an

den Korngrenzen auf Die Korngrenzen haben somit eine starke Wirkung

als Hindernisse Wenn jedoch die Versetzungsmobilitat innerhalb der Kor¬

ner zum Beispiel durch eine dichte Anordnung von inkohärenten Teilchen

stark eingeschränkt wird, können nicht alle Versetzungen bis zu den Korn¬

grenzen laufen In diesem Fall ist em viel kleinerer Unterschied zwischen

grobkörnigen und feinkörnigen Strukturen zu erwarten
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Die kaltausgeharteten Zustande sind praktisch nur durch sehr feine und

kohärente Ausscheidungsteilchen (GP Zonen) gehartet Die GP Zonen wer¬

den von den Versetzungen geschnitten, dabei wird ihr Wirkungsquer¬
schnitt verringert Dies fuhrt zu planarer Gleitung und einem Aufstau von

Versetzungen m wenigen Gleitebenen Den Korngrenzen kommt somit in

diesem Zustand eme starke festigkeitssteigernde Wirkung zu

Je langer und je hoher eme Legierung warmausgehartet wird, desto starker

ist ihre Ausscheidungsstruktur überaltert und desto grosser und inkohären¬

ter werden die Hartungsteilchen Damit verbunden ist die Änderung im

Mechanismus der Wechselwirkung von Versetzungen und Teilchen Nach

dem Hartemaximum werden die Ausscheidungen von den Versetzungen
nicht mehr geschnitten sondern umgangen, wobei ein Versetzungsring um
das Teilchen herum zurückbleibt (Orowan-Mechamsmus) Dies fuhrt dazu,

dass für die nächste Versetzung em grosserer Widerstand besteht, das glei¬
che Teilchen in der gleichen Ebene zu passieren Versetzungen sind dadurch

weniger beweglich und der Einfluss der Korngrenzen auf die Festigkeitsstei¬

gerung ist weniger gross
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Bild 53 Streckgrenze in Abhängigkeit des Warmebehandlungszustands
Mittelwerte für feinkornige und grobkörnige Legierungen
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Die hier beschriebenen Unterschiede zwischen den Wärmebehandlungszu-
ständen konnten auch experimentell bestätigt werden (Bild 53). Im T4-

Zustand besteht der grösste Unterschied zwischen den Streckgrenzen von

grobkörnigen und feinkörnigen Legierungen. Im noch leicht unteralterten

Zustand T6X und im maximal ausgehärteten Zustand T6 ist diese Differenz

bereits kleiner. Im stark überalterten Zustand ist dann nur noch ein kleiner

Unterschied messbar. Die Messpunkte in Bild 53 sind Mittelwerte aus je¬
weils 2 bis 6 verschiedenen Legierungen.

Ein quantitativer Zusammenhang zwischen der Korngrösse d und der

Streckgrenze a wurde bereits anfangs der fünfziger Jahre von Hall [80] und

Petch [81] formuliert in der bis heute gültigen und nach ihnen benannten

Gleichung

cr=al + kycT'A (17)

er, ist dabei die Reibspannung, das heisst der Widerstand der auch in sehr

grossen Körnern der Versetzungsbewegung entgegenwirkt und ky ist das

Mass für den Einfluss der Korngrenzen auf die Versetzungsbewegung und

wird als Korngrenzenwiderstand oder Hall-Petch-Konstante bezeichnet.

Aus einer Literaturübersicht von Wert [82] ist bekannt, dass die Hall-Petch-

Konstanten von vielen Aluminiumlegierungen zwischen 0.1 und 0.26

MPam05 liegen, während sie für Reinaluminium im Bereich um 0.05

MPam0 5
gemessen werden.

Zum Vergleich wurden für die Mittelwerte der Streckgrenze von feinkörni¬

gen und grobkörnigen Legierungen im T4-, T6X- und T6-Zustand die Kon¬

stanten er, und ky berechnet unter der Annahme, dass die Korngrössen 15

bzw. 150 um betragen (Tabelle X). Es wurden die gleichen Mittelwerte der

Streckgrenzen verwendet wie in Bild 53.

Tabelle X. Hall-Petch-Berechnung (nach Gl. 17) für spruhkompaktierte AICuMgAg-Legierungen

Zustand a (grob)

[MPa]

er (fein)

[MPa]

o-,

[MPa]

ky

[MPam0 5]

T4 239 365 181 0.71

T6X 387 442 362 0.31

T6 426 450 415 0.14

Die berechneten ^-Werte widerspiegeln klar die oben beschriebene Ten¬

denz, dass den Korngrenzen in den unteralterten Zuständen die grösste fe-

stigkeitssteigernde Wirkung zukommt. Der Korngrenzenwiderstand beträgt
im T4-Zustand 0.71 MPam0 5 und ist damit deutlich höher als entsprechend
der Literatur zu erwarten wäre. In den warmausgehärteten Zuständen liegt

ky im zu erwartenden Bereich.
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Fazit

Zwischen unreknstallisierten feinkornigen und grobkörnig rekristalhsier-

ten Legierungen bestehen grosse Unterschiede in den Festigkeitswerten
Diese Unterschiede sind in den unteralterten Zustanden am grossten und

werden mit zunehmender Überalterung immer geringer

Die Unterschiede in den Streckgrenzen lassen sich, insbesondere im T4-

Zustand, nicht allein über die Korngrosse erklaren (zu hohe ky-Werte im

Hall-Petch-Zusammenhang) Vielmehr scheint die unrekristallisierte Mi¬

krostruktur weitere positive Einflüsse auf die Festigkeitseigenschaften zu

haben Denkbar ist hier, dass die dichte Versetzungsstruktur der Kleinwm-

kelkorngrenzen in der unreknstallisierten Struktur zur Festigkeit beitragt
Nach einer Rekristallisation ist die Versetzungsdichte hingegen stark redu¬

ziert und es resultiert em kleinerer Beitrag der Versetzungs- und Subkorn-

hartung
Die Versetzungsstruktur kann aber auch die Ausscheidung der Hartungs-

phasen beeinflussen So ist es denkbar, dass m den unreknstallisierten

Strukturen die Keimbildung erleichtert ist und daher eine höhere Dichte

der Hartungsteilchen erreicht wird Dies ist bereits an 7XXX-Legierungen
beobachtet worden [50]

4.3.2 Der Einfluss der Korngrösse auf das Bruchverhalten

Die Bruchzahigkeiten der grobkörnig «kristallisierten Legierungen liegen
tiefer als diejenigen von vergleichbaren feinkornigen Legierungen, wie aus

Bild 52 hervorgeht Allerdings ist der Unterschied kleiner als bei der Streck¬

grenze Em direkter Vergleich der Bruchzahigkeit ist auch hier am ehesten

zwischen den Legierungen P213 und P213A möglich

Im Unterschied zur Bruchzahigkeit, die bei den grobkörnigen Legierungen
tiefer hegt, sind die Dehnungs- und Einschnurungswerte (A„, A5 und Z) aus

den Zugversuchen dieser Legierungen deutlich hoher Dies kann damit er¬

klart werden, dass die Versetzungsdichte nach der Rekristallisation viel tie¬

fer hegt Bei einer Verformung können dann mehr neue Versetzungen ein¬

gebracht werden, bis em kritischer Wert erreicht wird Somit kann die grob¬

körnige Struktur vor dem Bruch mehr Verformung aufnehmen Erwar-

tungsgemass ist auch dieser Effekt in den T4-Zustanden am stärksten ausge¬

prägt und wird mit zunehmender Warmauslagerung schwacher

Im übrigen hat sich gezeigt, dass das Bruchverhalten der Legierungen P240

und P241 gesondert betrachtet werden muss Diese zwei Werkstoffe weisen

einen vergleichsweise hohen Grad an Verunreinigung durch Silizium auf

(Kap 2 1 und 6 3 10) Daher werden sie hier im einzelnen besprochen
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Insbesondere die Legierung P240 zeigt in den warmausgehärteten Zuständen

T6 und T6X ein abnormales Bruchverhalten. Im Zugversuch bilden sich oft

grössere verformungsarme Bruchbereiche (Bild 54a). Erstaunlicherweise

liegen diese spröden Bruchflächen jeweils parallel zur Zugrichtung. Ein

Längsschliff durch eine gebrochene Zugprobe hat nachgewiesen, dass diese

spröden Brüche bevorzugt interkristallin, den Korngrenzen entlang verlau¬

fen (Bild 54b). Das grob rekristallisierte Gefüge besteht aus in Längsrichtung

ausgedehnten Körnern, die zusätzlich in der kurzen Querrichtung weniger

gross sind als in der langen Querrichtung. Beim Bruch werden nun die

Kornflächen mit der grössten ebenen Ausdehnung freigelegt. Diese liegen

senkrecht zur kurzen Querrichtung. Somit kam es zum Bruch in Ebenen,

die parallel zur Belastungsrichtung liegen.

I

a) b)

Bild 54 Zugprobe P240-T6, a) Makroaufnahme der Bruchflache, b) Langsschliff

Der Unterschied zwischen den spröden interkristallinen Brüchen in der Le¬

gierung P240 und den normalerweise auftretenden duktilen Verformungs¬

brüchen ist auch fraktografisch gesehen sehr gross (Bild 55). Während die

Bruchfläche der Legierung P240-T6X geprägt ist von einem grossen Anteil

an verformungsarmem Korngrenzenbruch (in Bild 55a sichtbar als dunkle

Bereiche), besteht die Bruchfläche der Legierung P213-T6X aus einer stark

vertormten duktilen Wabenstruktur.

Untersuchungen der interkristallinen Bruchflächen einer Zugprobe der Le¬

gierung P240-T6 wurden mittels Augerelektronenspektroskopie (AES)

durchgeführt. Auf der Oberfläche konnten neben Aluminium die Elemente

Sauerstoff, Kohlenstoff und Silizium nachgewiesen werden. Während Sau¬

erstoff und Kohlenstoff auf die übliche Kontamination an der Luft zurück-
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zuführen sind, muss davon ausgegangen werden, dass die gemessenen 11%

Silizium durch Anlagerung von Verunreinigungselementen an den Korn¬

grenzen zustande gekommen sind.

a) b)

Bild 55 Fraktographie (REM), a) P240-T6X, b) P213-T6X

Durch Materialabtrag mittels Ar+-Ionenbeschuss wurde ein Tiefenprofil für

die obengenannten Elemente aufgenommen (Bild 56). Der Abtrag betrug ca.

12 nm/min für Aluminium beziehungsweise 4 nm/min für A1203. Die

Oxidschichtdicke wurde als 2 nm gemessen, was in etwa der Dicke der natür¬

lichen Oxidschicht entspricht.
Unter der Korngrenzfläche nahm auch der Gehalt an Silizium rasch ab. Dies

bestätigt, dass sich dieses Verunreinigungselement an den Korngrenzen an¬

reichert.

Zum Vergleich wurden auch AES-Messungen an einer gebrochenen Zug¬
probe der Legierung P241A-T6 durchgeführt. Diese Legierung enthält einen

viel kleineren Anteil an Silizium als P240. Erwartungsgemäss war die mess¬

bare Si-Konzentration auf der Bruchfläche hier auch tiefer und betrug rund

8%. Da die Bruchfläche der Legierung P241A-T6 viel stärker verformt war,

konnte an dieser Probe kein Tiefenprofil aufgenommen werden.

Fazit:

An den grobkörnigen Legierungen wurden allgemein tiefere Bruchzähigkei¬
ten gemessen als an feinkörnigen. Die tiefsten Bruchzähigkeiten traten bei

den grobkörnigen Legierungen auf, die zusätzlich durch zu hohe Gehalte an

Silizium verunreinigt waren. Offenbar ist das Zusammenwirken von gro¬

bem Korn und versprödenden Elementen wie Silizium an den Korngren-
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zen verantwortlich für das Auftreten von extrem spröden interkristallinen

Brüchen, die zu den tiefen Werten der Bruchzahigkeit fuhren

100 | 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 r

0 60 120 180

Sputterzeit, t, [s]

Bild 56 Auger Tiefenprofil auf einer interkristallinen Bruchflache der Legierung P240-T6

Die Beobachtung, dass grobkörnige Legierungen zu interkristallinem Bruch

neigen und dass mit zunehmendem Anteil an interkristallinem Bruch die

Bruchzahigkeit abnimmt, entspricht den Informationen, die in der Literatur

zu diesem Thema gegeben werden [50, 52, 65, 83]
Es wurde ebenfalls bereits beschrieben, dass in AlZnMgCu-Legierungen die

Bruchzahigkeit hauptsächlich von der Kornstruktur abhangig ist [55] Dies

gilt insbesondere für Legierungen mit einem kleinen Volumenanteil an

versprödenden Primarausscheidungen (tiefe Si- und Fe-Gehalte) [84] Höch¬

ste Zähigkeiten konnten mit einer unreknstallisierten Mikrostruktur er¬

reicht werden, die zusatzlich eine langgestreckte Subkornstruktur aufwies

[55]
Es konnte in diesem Zusammenhang auch beobachtet werden, dass die feine

Kornsubstruktur eine homogenere Ausscheidungsverteilung hervorruft

Dies bewirkt eme weniger planare Gleitung und damit höhere Bruchzahig¬
keiten in den unreknstallisierten Zustanden [50]
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4.4 Einfluss der Zusammensetzung

4.4.1 Zusammenhänge

Grob rekristallisierende und feinkörnige Legierungen wurden zum Teil mit

identischen Parametern hergestellt und weiterverarbeitet Auch die Wär¬

mebehandlungen wurden ganz analog durchgeführt Das Auftreten der gro¬

ben Rekristallisation konnte daher nicht über Variationen m den Herstell¬

bedingungen erklart werden

Der Vergleich der chemischen Zusammensetzungen von grobkörnigen und

feinkornigen Legierungen führte dann zum Schluss, dass der Zirkonium¬

gehalt den entscheidenden Emfluss auf die Ausbildung der Gefugestruktur
ausübt Legierungen mit einem Zr-Gehalt von weniger als etwa 0 15 Ge¬

wichtsprozent rekristallisierten ausnahmslos grobkörnig, wahrend alle Le¬

gierungen, die diesen Grenzgehalt überschritten, keine Rekristallisation

zeigten (Bild 57) In Bild 57 wurde die Streckgrenze im T4-Zustand verwen¬

det, um den Rekristalhsationszustand der Legierungen darzustellen Dies ist

insofern sinnvoll, als dieser Messwert die Korngrosse gut widerspiegelt und

präziser zu messen ist als die Korngrosse selbst
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rekristallisierten und unreknstallisierten Legierungen
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Alle Vermutungen, es könnten weitere Elemente einen Einfluss auf das

Rekristallisationsverhalten haben, konnten widerlegt werden. Offenbar hat

weder der Mangan- oder Titangehalt alleine, noch der Summengehalt Ti +

Zr einen wesentlichen Einfluss, wie der Vergleich von P243 (Ti + Zr = 0.38%,

feinkörnig) mit P241 (0.45%, grobkörnig) zeigt. Ein Einfluss des Summenge¬
halts Ti + Zr wäre insofern denkbar gewesen, als diese beiden Elemente mit

Aluminium Verbindungen ähnlicher Struktur eingehen und sich darin oft

gegenseitig substituieren (z.B. Al3(Ti, Zr)).

Allerdings muss berücksichtigt werden, dass die untersuchten Legierungen
im Mangangehalt nur innerhalb der engen Grenzen zwischen 0.20 und

0.27% variieren. Da Mn ebenfalls wie Zr als Dispersoidbildner wirkt [85],
muss davon ausgegangen werden, dass die ermittelte Grenze von 0.15% Zr

nur im Zusammenhang mit diesen Mn-Gehalten gesehen werden kann. Es

konnte aber nicht bestimmt werden, ob durch eine Erhöhung des Mn-

Gehalts eine grössere Dispersoiddichte erzielt werden kann und damit der

kritische Zr-Gehalt unter 0.15% absinken würde. In diesem Fall wäre dann

eher ein Summengehalt Zr + Mn ausschlaggebend für die Frage, ob eine Re¬

kristallisation stattfindet oder nicht.

4.4.2 Die Wirkung von Zirkonium in AI-Legierungen

Gleich wie die anderen Übergangsmetalle Vanadium, Chrom, Mangan oder

Titan wird Zirkonium in Aluminiumlegierungen hauptsächlich zur Beein¬

flussung des Rekristallisationsverhaltens zulegiert. Das primäre Ziel ist da¬

bei die Bildung einer feinen und dichten Verteilung von submikrongrossen

Dispersoiden. Diese Dispersoide sollen die Korngrenzen blockieren und da¬

durch die Rekristallisation verhindern. Man spricht bei dieser Wechselwir¬

kung von Dispersoiden mit Korngrenzen auch von "Pinnen", weil die

Grenzflächen durch die feinen Teilchen wie mit Stecknadeln festgehalten
werden.

Bereits frühe Publikationen berichten, dass in binären Al-Zr-Legierungen
eine Erhöhung der Rekristallisationstemperatur um über 100°C gegenüber
Reinaluminium gefunden wurde [86]. Auch in AICu- und AlMg-

Legierungen konnte eine Erhöhung der Rekristallisationstemperatur durch

Zugabe von Zirkonium bis 0.5% nachgewiesen werden [87]. Verschiedene

Autoren verglichen die Wirkung von Zirkonium im Mischkristall mit der

in Form von Dispersoiden [88]. Dabei kamen alle zum Schluss, dass die Dis¬

persoide die Rekristallisation viel wirksamer behindern als das Zirkonium

im Mischkristall. Der Unterschied in der Rekristallisationstemperatur lag
hier bei über 200°C.
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Die maximale Loslichkeit von Zirkonium in Aluminium im festen Zu¬

stand bei 660°C betragt 0 28% und hegt bei 450°C unter 0 05% [64] Seme Dif-

fusionsgeschwindigkeit wird als sehr gering angegeben Bei Überschreiten

der Loslichkeit entsteht bereits in der Schmelze beim Abkühlen die Gleich¬

gewichtsphase Al3Zr Sie ist relativ grob und propellerartig ausgebildet (vgl

Kap 3 2 3)

In schmelzmetallurgisch hergestellten Legierungen hegt Zirkonium im

Gusszustand zum grossen Teil gelost vor Die Ausscheidung zu feinen ko¬

härenten a'-Dispersoiden (Al3Zr, kubisch, a = 0 405 nm) erfolgt im Verlauf

der Homogenisierungsgluhung oberhalb von 400°C Die über die Aufheiz-

geschwmdigkeit, Temperatur und Dauer der Homogenisierung erzielbare

Veränderung von Dichte und Grosse der Al3Zr-Dispersoide ist relativ gering

[89]
Nach langem Glühen oberhalb von 500°C wandelt sich die oc'-Phase in die

tetragonale Gleichgewichtsphase Al3Zr um [89] Diese Dispersoide bilden

eine thermisch sehr stabile Verbindung Wenn sie einmal entstanden sind,

so können sie nicht wieder aufgelost werden, ohne dass die Legierung auf¬

geschmolzen wird

In den untersuchten sprühkompaktierten Legierungen konnte kein mar¬

kanter Einfluss der Homogenisierungsgluhung auf das Rekristallisations-

verhalten gefunden werden Offenbar ist, im Unterschied zu den schmelz¬

metallurgisch hergestellten Legierungen, eine Homogenisierungsgluhung
nicht zwingend notig für die Ausscheidung von feinen Dispersoiden Auch

in Legierungen, bei denen die Homogenisierung ganz weggelassen wurde,

trat wahrend dem Losungsgluhen keine Rekristallisation auf Dies lasst dar¬

auf schhessen, dass die oc'-Dispersoide m sprühkompaktierten Legierungen
auch ohne Homogenisierung ausgeschieden werden Die Homogenisierung
erfüllt somit nur ihren primären Zweck der Erzeugung von isotroperen Ei¬

genschaften

Mit Hilfe des Transmissionselektronenmikroskops (TEM) konnte nachge¬
wiesen werden, dass der Zr-Gehalt einen Einfluss auf die Ausbildung der

Al3Zr-Dispersoide (a -Teilchen) hat Bild 58 zeigt diese Teilchen in Dunkel-

feldbildern In der Legierung P213A (Bild 58a), die nur einen geringen Zr-

Gehalt hat, ist sowohl die Dichte als auch die durchschnittliche Grosse der

Dispersoide kleiner als in der Legierung mit dem höheren Zr-Gehalt (P213,

Bild 58b) Aus der Beobachtung des Rekristalhsationsverhaltens dieser bei¬

den Legierungen kann geschlossen werden, dass die Dispersoiddichte m der

Legierung P213A zu klein ist, um eme Rekristallisation zu verhindern
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Bild 58 AI3Zr Dispersoide TEM Dunkelfeldbild mit {110} Reflex Zonenachse <111>

a) Legierung P213A F b) Legierung P213 F



118

4.5 Erklärung der Rekristallisation durch

bestehende Modelle

Das Rekristallisationsverhalten von Aluminiumlegierungen ist bereits von

einigen Autoren beschrieben worden Es soll hier em Modell von Nes [85,

90, 91] und Wert [92] besprochen werden, welches das Verhalten der unter¬

suchten sprühkompaktierten Legierungen sehr treffend beschreibt

Dieses Modell geht davon aus, dass in einem Werkstoff zwei verschiedene

Grossenordnungen von Teilchen vorkommen (bimodale Partikelgrossen-

verteilung) Es handelt sich dabei einerseits um harte, grobe Partikel im Mi¬

krometerbereich und andererseits um die feinen Dispersoide Da diesen bei¬

den Teilchensorten sehr verschiedene Wirkung zukommt, ist es sinnvoll,

sie separat zu besprechen

4.5.1 Der Einfluss der groben Teilchen

Technische Legierungen enthalten meistens primär ausgeschiedene Phasen

Diese bestehen aus Verbindungen der Verunreinigungselementen Eisen

und Silizium, aber auch aus Legierungselementen wie Kupfer Durch ihre

Grosse und die hohe Harte bzw geringe Verformbarkeit sind die Ausschei¬

dungen dieser Pnmarphasen geeignet, um nach der Verformung der Matrix

als Keimstellen zu dienen [93]
Bei einer in den Werkstoff eingebrachten Verformung entstehen um die

grossen harten Teilchen herum starker verformte Bereiche Es konnte ge¬

funden werden, dass die Keimbildung für die primäre Rekristallisation an

bestehenden Subkorngrenzen in der Deformationszone an oder in der Nahe

der Partikeloberflache stattfindet [98] Man spricht in diesem Fall von parti-
kehnduzierter Keimbildung (particle-stimulated nucleation, PSN) Um eine

Deformationszone zu erzeugen, die genügend Gitterverzerrung hat um als

Keim zu dienen, muss das harte Teilchen einen minimalen Durchmesser dc
aufweisen Je mehr Teilchen mit einer Mindestgrosse dc als Keime zur Ver¬

fugung stehen, desto schneller lauft die Rekristallisation ab und desto feiner

wird das resultierende Gefuge Die kritische Keimgrosse dc hangt von der

Art und Starke der eingebrachten Verformung ab Für stark verfoimte Al-

Legierungen kann allgemein die folgende Gleichung angewendet werden

[94]

^äc^T» (18)

Dabei ist y die spezifische Korngrenzenenergie, PD die treibende Kraft für die

Korngrenzenmigration aufgrund der gespeicherten Deformationsenergie
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und Pz die bremsende Kraft aufgrund der Wechselwirkung mit einer feinen

Partikeldispersion Die Korngrenzenenergie in Aluminium betragt rund 0 3

J/m2 Für viele Al-Legierungen ergibt sich dann mit dieser Gleichung ein

Wert von dc = 1 |a.m [82, 98] Eme genauere Berechnungsformel unter Einbe¬

zug der Verformung wird in [92] definiert, wobei die Dehnung im Nenner

steht, also bei stärkerer Verformung dc kleiner wird

4.5.2 Der Einfluss der feinen Dispersoide

In vielen Aluminiumlegierungen ist eine dichte Verteilung von feinen

Dispersoiden erwünscht, um die Rekristalhsationseigenschaften zu beein¬

flussen Die Dispersoide dienen als Hindernisse für die Korngrenzenmobili-
tat, sowohl wahrend der Rekristallisation als auch bei einem anschliessen¬

den Kornwachstum Sie üben eine bremsende Kraft auf die Korngrenzen¬

bewegung aus Zener [95] hat diese bremsende Kraft Pz formuliert als

Pz = ßy(f/r) (19)

In dieser Gleichung ist/der Volumenanteil Dispersoide, rder mittlere Dis-

persoidradius und ß eine Konstante, die bei Zener 3/4 betragt Über die Gros¬

se der Konstanten ß herrscht bis heute Unklarheit Die lineare Abhängigkeit
von f/r wurde aber nie in Frage gestellt
Wenn hier von einer bremsenden Kraft gesprochen wird, so ist noch anzu¬

fügen, dass Pz eigentlich eme Spannung, also eine flachenbezogene Kraft ist

(Einheit N/m2 oder Pa) Im englischen Sprachgebrauch wird denn auch

von "pressure", also von einem Druck gesprochen Im Deutschen scheint

der Gebrauch von "Kraft" naheliegender
Die bremsende Kraft nach Zener variiert mit der Art der Dispersoide So ist

bekannt, dass Pz für kohärente Dispersoide etwa doppelt so gross ist wie für

inkohärente In Al-Legierungen sind Dispersoide von Zirkonium im allge¬
meinen kohärent, wahrend solche von Mangan und Chrom inkohärent

und somit weniger wirksam sind [96]

Die Wechselwirkung der Dispersoide mit den Korngrenzen hat zwei gegen¬

läufige Einflüsse auf die Korngrosse Es muss dabei unterschieden werden

zwischen dem Einfluss auf die primäre Rekristallisation und auf das Korn¬

wachstum

Bei der primären Rekristallisation behindern die Dispersoide die Keimbil¬

dung Durch den "pinnmg"-Effekt der Dispersoide werden Korngrenzen in

der Deformationszone eines grossen Teilchens stabilisiert Die Keimbildung
für die Rekristallisation wird dadurch unterdruckt Dieser Effekt wird in

Gleichung 18 deutlich, indem die kritische Partikelgrosse ansteigt durch Er¬

höhung von f/r Dadurch nimmt die Anzahl der von der Grosse her als
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Keime in Frage kommenden Teilchen ab Eme kleinere Zahl an aktiven

Keimen fuhrt dann zu einem gröberen Korn

Der Effekt von feinen Partikeldispersionen auf das Kornwachstum kann wie

folgt erklart werden die treibende Kraft für die Korngrenzenbewegung ist

die Reduktion der m der Grenzflache gespeicherten Energie, die bremsende

Kraft ist die Zenerkraft (Gl 19) Durch das Kornwachstum wird die Ge¬

samtflache an Korngrenzen im Festkörper verringert und damit auch die

totale gespeicherte Energie Je grosser die Korner bereits sind, desto kleiner

wird die Triebkraft zum weiteren Kornwachstum, da dieses mit einem im¬

mer kleiner werdenden Energiegewinn verbunden ist In Werkstoffen, die

eine bremsende Partikeldispersion enthalten, wird bei fortschreitender

Kornvergroberung der Punkt erreicht, wo die treibende Kraft für das Korn¬

wachstum und die bremsende Kraft der Dispersoide gleich gross sind Zener

hat die Korngrosse dKW, bei der das Kornwachstum zum Stillstand kommt,

weil treibende und bremsende Kraft sich aufheben, berechnet als

dKW=~j (20)

Beim Kornwachstum wirken die Dispersoide also direkt auf die Mobilität

der Korngrenzen em Je grosser die Partikeldichte, desto eher kommt das

Kornwachstum zum Stillstand, was schlussendlich zu einem feineren

Korngefuge fuhrt [97]

4.5.3 Das Zusammenwirken von groben Teilchen und

Dispersoiden

Wir haben bereits gesehen, dass es einen kritischen Partikeldurchmesser dc

gibt, ab dem ein Teilchen als Keim wirken kann Aus einer gegebenen Gros-

senverteilung der groben Partikel kann die Dichte der Teilchen, die dc über¬

schreiten, berechnet werden Sie soll mit N(dc) bezeichnet werden Wenn

wir davon ausgehen, dass als Reknstalhsationskeime nur die groben Aus¬

scheidungen in Frage kommen, von jedem Keim genau em neues Korn

ausgehen kann und eme konstante Keimbildungsfrequenz v existiert, dann

können wir aus N(dc) eine resultierende Korngrosse berechnen Nach [82]

betragt die durch Keimbildung bestimmte Korngrosse dKB nach der Rekri¬

stallisation

Vi

(21)-K

N(dc)

mit K=(M/v)'A (22)
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K charakterisiert die Rekristallisationsbedingungen, wobei M ein Mass für

die Korngrenzenmobihtat darstellt

Die treibende Kraft für die Rekristallisation PD ist proportional zu der Ver¬

setzungsdichte p, zum Schubmodul G und dem Quadrat des Burgersvektors
b Der Proportionahtatsfaktor betragt o = 0 5

PD=apGb2 (23)

Man kann nun die Gleichungen für PD und Pz einsetzen und erhalt eine

Korngrosse als Funktion der Dichten und Grossen von groben und feinen

Partikeln

1%

dKB-K
(apGb2)-%y(f/r)

N(dc)
(24)

In Gleichung 21 bestimmt die Dispersoidverteilung f/r nicht nur die brem¬

sende Kraft P2, sondern auch die Keimstellendichte N(dc) Je grosser f/r ist,

desto kleiner wird die Keimstellendichte, da die Dispersoide mögliche
Keimstellen behindern Das fuhrt nach Gleichung 21 zu einem grosseren

Korn Der Extremfall ist dann erreicht, wenn kein Keim mehr aktiv ist

Dann kann keine Primarrekristallisation mehr stattfinden

Wenn man die maximal durch Kornwachstum erreichbare Korngrosse

(Gleichung 20) und die durch Keimbildung an groben Teilchen resultieren¬

de Korngrosse (Gleichung 24) als Funktion des Dispersoidparameters f/r dar¬

stellt, ergeben sich schematisch die in Bild 59 gezeigten Zusammenhange
[98]

Im Bereich A, bei tiefen Werten von f/r, hegt die Kurve von dKW oberhalb

der von dKB Hier wird nach der primären Rekristallisation em weiteres

Kornwachstum stattfinden Die resultierende Korngrosse wird durch dKW
bestimmt Im Bereich B ist durch einen höheren Volumenanteil / der Dis¬

persoide die Keimzahl herabgesetzt Dies fuhrt dazu, dass die resultierende

Korngrosse gross wird, weil nur wenige Keime zur Verfugung stehen Ein

Kornwachstum findet anschliessend an die primäre Rekristallisation nicht

statt Die kleinste erreichbare Korngrosse ist beim Schnittpunkt dKW = dKB
Hier sind viele aktive Keime vorhanden, und die Korngrosse kann nach der

primären Rekristallisation nicht weiter wachsen

Im Bereich C, das heisst bei hoher Dichte von feinen Dispersoiden, ist die

bremsende Kraft nach Zener so gross, dass alle Keime blockiert werden Eine

Primarrekristallisation kann dann nicht stattfinden

Die Lage der Kurve dKB ist zudem von der eingebrachten Verformung ab¬

hangig Stärkere Kaltverformung verschiebt diese Kurve zu höheren Wer¬

ten von f/r Damit wird auch die Grenzlinie zwischen Bereich B und C zu

höheren Werten von f/r verschoben
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Bild 59 Resultierende Korngrosse in Abhängigkeit des Dispersoidparameters f/r [98]

4.5.4 Vergleich des Modells mit dem

beobachteten Verhalten

In den untersuchten Legierungen mit einem Zr-Gehalt oberhalb von 0 15%

wurde beobachtet, dass beim Losungsgluhen keine Rekristallisation stattfin¬

det Offenbar ist in diesen Legierungen der Dispersoidgehalt so hoch, dass

keine Keimstellen für die primäre Rekristallisation mehr aktiv werden

können Diese Legierungen befinden sich also im Bereich C, bei hohen Wer¬

ten von f/r Einem Artikel von Nes [90] ist zu entnehmen, dass insbesondere

in extrudierten Al-Legierungen kleine Zugaben von Mangan und Zirkoni¬

um zu so hohen Dispersoidgehalten fuhren, dass die Rekristalhsationstem-

peratur massiv erhöht wird, bzw bei normalen Gluhungen keine Rekristal¬

lisation mehr stattfindet

Bei den Legierungen mit einem Zr-Gehalt unterhalb von 0 15% wurde eine

primäre Rekristallisation beobachtet Die resultierende Korngrosse war sehr

gross Anschliessend an die Rekristallisation konnte selbst bei langer Glu¬

hung oberhalb von 500°C kein weiteres Kornwachstum beobachtet werden

Es liegt daher nahe anzunehmen, dass sich diese Legierungen von ihrer

Dispersoidkonzentration und -grosse her im Bereich B befinden Aufgrund
der kleinen Anzahl Keime findet eine so grobe Rekristallisation statt, dass

anschliessend keine Triebkraft für weiteres Kornwachstum mehr besteht

Geht man von einem Grenzgehalt an Zirkonium von 0 15% aus und be¬

rücksichtigt die Dichte der Al3Zr-Phase (4 1106 g/m3) so lasst sich der Disper¬

soidparameter f/r berechnen unter der Annahme, dass kein Zr im Mischkns-

1;
/' stärkere

/
| Verformung

Vw d*y !

A i B i C
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fall gelost oder m groben Ausscheidungen abgebunden ist, sondern alles in

Form von feinen Dispersoiden als Al3Zr vorliegt
Für die Al3Zr-Phase ergibt sich so ein Volumengehalt von / = 0 19% Der

mittlere Teilchenradius der Dispersoide wird mit r = 15 nm angenommen

(Bild 58a) Damit wird//r = 1 3 105 m 1 Aus dem Artikel von Wert [82] kann

entnommen werden, dass in Al-Legierungen die Grenze zwischen Bereich B

und C bei 3 104 m l hegt Es kann davon ausgegangen werden, dass der von

uns berechnete Wert zu hoch liegt, da die Annahme dass alles Zirkonium

in Form von Dispersoiden vorliegt sicher nicht zutrifft Der Volumengehalt
an Dispersoiden wird erniedrigt dadurch, dass Zr sowohl in kleinen Mengen
im Mischkristall gelost bleiben wird als auch teilweise als grobe Primaraus¬

scheidungen vorliegt Von der Grossenordnung her ist die Erklärung des

Verhaltens mit diesem Modell aber zutreffend

Eine weitere Übereinstimmung ist die, dass sich das Verhalten der Legie¬

rungen beim Grenzgehalt von 0 15% Zirkonium offenbar sprunghaft ändert

Das Modell erklart diese massiven Unterschiede damit, dass bei Zr-Gehalten

unterhalb 0 15% sehr wenige aktive Keime für die Rekristallisation vorlie¬

gen, was zu einem extrem groben Korn fuhrt Bei Gehalten, die nur leicht

oberhalb der kritischen Zr-Konzentration liegen, werden hingegen alle

Keime blockiert, was zur Unterdrückung der Rekristallisation fuhrt

Eine Erklärung für den in Kapitel 4 2 beschriebenen Einfluss der Aufheizge-
schwmdigkeit auf die resultierende Korngrosse wird von Zaidi [97] gegeben
Nur bei rascher Erwärmung auf die Rekristallisationstemperatur kann ein

grosser Teil der potentiellen Keimstellen ein rekristallisiertes Korn produ¬
zieren Bei langsamem Aufheizen sind weniger Keime aktiv, da gleichzeitig

Erholungsprozesse ablaufen Dies fuhrt zu einem gröberen Korn Dieser Ef¬

fekt wird bei thermomechanischen Behandlungen zur Erzeugung von fei¬

nem Korn in AlZnMgCu-Legierungen benutzt

Der Effekt der Aufheizgeschwindigkeit lasst sich somit auch in die Darstel¬

lung von Bild 59 übertragen gleich wie der Effekt von stärkerer Verfor¬

mung, wird durch rascheres Aufheizen die Kurve dKB weiter nach rechts

verschoben Dies folgt daraus, dass bei gleichem f/r eine grossere Anzahl

Keime aktiv ist, was zu feinerem Korn fuhrt

Die Beobachtung, dass auch feinkörnige Legierungen in den Randschichten

des Extrusionsprofils oft Grobkorn bilden, lasst sich ebenfalls leicht erklaren

Durch die grossere Verformung, die m den Randzonen auftritt, wird die

Kurve dKB nach rechts verschoben, zum Teil so weit, dass die entsprechen¬
den Randzonen in den Bereich B in Bild 59 zu liegen kommen Die Bildung
von grobem Korn konnte auch m Bereichen beobachtet werden, wo vor
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dem Glühen durch grobes Sagen starke Verformung in die Schnittflache

eingebracht worden war

Zusammenfassend kann gesagt werden, dass das hier beschriebene Modell

von Nes und Wert das beobachtete Rekristallisationsverhalten der sprüh¬

kompaktierten Legierungen sehr präzis erklaren kann Der extrudierte Zu¬

stand dieser Legierungen ist feinkorniger als die durch Rekristallisation er¬

reichbaren Mikrostrukturen Um beste Kombinationen der mechanischen

Eigenschaften zu erreichen, ist es deshalb wichtig, ein unrekristallisiertes

Gefuge über die Gluhung hinaus zu erhalten In den beschriebenen Legie¬

rungen wird dies durch die Bildung einer dichten Verteilung von Disper¬
soiden aus den Elementen Zirkonium und Mangan sichergestellt Sind in

einer Legierung zu wenig Dispersoide vorhanden, dann reknstallisiert sie

grobkörnig wahrend dem Gluhprozess Dies ist die Folge eines zu tiefen Zir-

kongehalts Insbesondere die Festigkeitseigenschaften sind in den grobkör¬

nigen Legierungen schlechter als in den feinkornigen
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ANWENDUNG:

TURBOLADERVERDICHTERRAD

Warmfeste AlCu(Mg)-Legierungen, wie beispielsweise 2219 oder 2618 wer¬

den gegenwärtig für Anwendungen eingesetzt, bei denen eine gute spezifi¬
sche Festigkeit bei erhöhten Temperaturen bis 180CC gefordert ist. Typische

Einsatzgebiete sind Strukturbauteile für Überschallflugzeuge, Flugzeugfel¬

gen, Kolben und Turboladerverdichterräder. Die heutigen Legierungen ge¬

nügen aber den gestiegenen Anforderungen hinsichtlich Zeitstandverhal¬

ten, Warmfestigkeit und insbesondere Zähigkeit nicht mehr. Sie kommen

daher für zukünftige Anwendungen kaum mehr in Frage.

Die in dieser Arbeit untersuchten warmfesten sprühkompaktierten Legie¬

rungen liegen mit ihrem Eigenschaftsprofil genau im Bereich dieser erhöh¬

ten Anforderungen, da sie eine gute Temperaturstabilität mit sehr hohen

Zähigkeitseigenschaften verbinden. Es lag deshalb nahe, in einem direkten

Vergleich die mechanischen Eigenschaften einer sprühkompaktierten Le¬

gierung der kommerziellen Legierung 2618 gegenüberzustellen. Dafür wur¬

den geschmiedete Rohlinge (Bild 60a) herangezogen, die als Ausgangsmate¬
rial für die Herstellung von Turboladerverdichterrädern (Bild 60b) verwen¬

det werden. Solche Verdichterräder kommen in grossen Dieselmotoren zur

Anwendung und müssen dabei Temperaturen bis 200°C standhalten. Sie

werden heute vorwiegend aus der Aluminiumlegierung 2618-T6 hergestellt.

5.1 Die untersuchten Schmiederohlinge

Für diese Untersuchung wurde von der Firma PEAK Werkstoff GmbH ein

Sprühbolzen der Legierung N213 hergestellt, welcher einen Durchmesser

von 340 mm und eine Höhe von 1000 mm hatte. Aus dem Bolzen wurden

durch Freiform- und Gesenkschmieden bei der Firma Otto Fuchs Metall¬

werke, Meinerzhagen, Deutschland, drei Verdichterrad-Schmiederohlinge

gefertigt. Sie hatten einen Durchmesser von 370 mm und einem Stückge¬
wicht von ca. 30 kg. Die Schmiedestücke wurden bei 520 - 525°C lösungsge-
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glüht, in Wasser oder Wasser /Glykol-Gemisch abgeschreckt und auf ver¬

schiedene T6-Zustände wärmebehandelt [99].

Bild 60 Turboladerverdichterrad, a) Schmiederohling, b) Fertig bearbeitetes Verdichterrad

Zum Vergleich wurde ein Verdichterradrohling gleicher Abmessungen aus

2618-T6 herangezogen. Dieser wurde ebenfalls bei der Firma Otto Fuchs ge¬

schmiedet und der laufenden Produktion entnommen [100].
Die effektiven Zusammensetzungen der untersuchten Legierungen sind in

Tabelle XI festgehalten.

Tabelle XI Chemische Zusammensetzung der untersuchten Schmiederohlinge

Cu Mg Ag Ti Zr Mn Ni Fe Si

N213 4 7 0 40 0 39 0 31 0 16 0 26 - 0 04 0 02

261 8 2 7 1 45 - 0 06 - - 1 0 1 14 0 23

Gefüge und Mikrostruktur der Schmiedestücke wurden im Detail unter¬

sucht [99, 101]. Alle drei Schmiedestücke der Legierung N213 weisen ein sehr

feines und isotropes Gefüge auf. Die mittlere Korngrösse beträgt ca. 15 um.

Der Gehalt an groben Primärteilchen ist relativ gering, was auf den hohen

Reinheitsgrad der Legierung zurückzuführen ist. Die beobachteten groben
Teilchen gehören meist zur Gleichgewichtsphase vom Typ Al2Cu, die beim

Losungsgluhen nicht oder nur unvollständig aufgelöst wurde. Sie haben

eine Grösse von 1 |im bis 10 (im und treten zum Teil in Clustern angeord¬
net auf.
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5.2 Mechanische Eigenschaften

An den Schmiedestücken aus N213 und 2618 wurden die Zugeigenschaften,
die Kerbschlagarbeit und die Bruchzähigkeit in tangentialer (T), axialer (A)

und radialer (R) Richtung bestimmt. Im weiteren wurden Ermüdungsver¬
suche bei Raumtemperatur und Zeitstandversuche zwischen 170°C und

215°C in tangentialer Richtung durchgeführt.
Die Versuchsparameter waren, wo nicht anders angegeben, die selben wie

für die Versuche an den Strangpressprofilen, die in Kapitel 3 beschrieben

wurden.

Die mechanischen Eigenschaften sind für die verschieden wärmebehandel¬

ten Schmiedestücke aus N213 ungefähr gleich ausgefallen. Deshalb werden

in dieser Zusammenfassung jeweils Mittelwerte über alle drei N213 Rohlin¬

ge genommen und mit den Resultaten des 2618 Schmiedestücks verglichen.

5.2.1 Zugeigenschaften

Für die Legierung N213 liegen typische Werte der Streckgrenze bei 400 MPa

und der Zugfestigkeit bei 450 MPa. Für die Bruchdehnung wurde ein Wert

von etwa 10% gemessen. Die mechanischen Eigenschaften, die an Strang¬

pressprofilen aus N213 bzw. P213 ermittelt wurden, konnten in den massi¬

ven Schmiedestücken also nahezu erreicht werden.

In den Zugeigenschaften von N213 wurden keine wesentlichen Unterschie¬

de bezüglich der Probenorientierung festgestellt. Die Schmiedestücke zeigen
also sehr isotrope Bauteileigenschaften (Bild 61).

Das Schmiedestück aus 2618 weist ebenfalls sehr isotrope Eigenschaften auf,

Festigkeit und Duktilität liegen aber deutlich tiefer als bei den entsprechen¬
den Teilen aus N213. Im direkten Vergleich liegt die Zugfestigkeit von N213

gegenüber 2618-T6 im Mittel um 12%, die Streckgrenze um 20%, die Bruch¬

dehnung um 25% und die Einschnürung gar um 200% höher. Die verbesser¬

ten mechanischen Eigenschaften von N213 gegenüber 2618 lassen sich mit

dem homogenen und dichten Ausscheidungszustand der Härtungsphasen
ß und 9' sowie dem hohen Reinheitsgrad (sehr tiefer Fe- und Si-Gehalt)

erklären.
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Bild 61 Zugeigenschaften der Schmiedestucke aus N213 und 2618

in verschiedenen Orientierungen

5.2.2 Zähigkeit

Die Zähigkeit wurde mit Kerbschlagbiegeversuchen an ISO-V Proben und

mit K|C-Versuchen gemäss ASTM E399-90 an 0 4 CT-Proben charakterisiert

Die Bruchzahigkeiten der Legierung N213 wurden in J-Integral-Versuchen
bestimmt (ASTM E813-89) und anschliessend in Kjc-Werte umgerechnet

Legierung 2618 weist sehr geringe Zähigkeiten auf Die Kerbschlagwerte lie¬

gen bei 2 - 3 J und die Bruchzahigkeitswerte zwischen 15 und 18 MPam05

Die Schmiedestucke aus N213 hingegen haben vergleichsweise hohe Zähig¬
keiten, die in etwa denen der N213-Strangpressprofile [10] entsprechen Ty¬

pische Werte für die Bruchzahigkeit liegen im Mittel bei 50 MPam05, was

einer Erhöhung um den Faktor drei gegenüber dem Schmiedestuck aus 2618

entspricht Auch die Kerbschlagarbeit ist mit etwas über 10 J für N213 gegen¬

über 2618 um ein Mehrfaches hoher ausgefallen (Bild 62)

Die geringe Zähigkeit von 2618 ist auf die hohen Legierungsgehalte an Eisen

und Nickel zurückzuführen Diese Elemente bilden eme temperaturstabile
Phase vom Typ Al9(Fe, Ni), welche sehr grob ist (typischerweise 10 - 30 um)

und dadurch bruchauslosend wirkt Legierung N213 hingegen weist fast

keine versprödenden Phasen auf, was die deutlich besseren Zahigkeitswerte
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erklärt. Die beiden Härtungsphasen U und 6', die in zwei verschiedenen

Matrixebenen ausgeschieden sind, bewirken zudem eine homogene Gleit-

verteilung. Der typische Bruchmechanismus in Legierung N213 ist daher

ein duktiler, zäher Wabenbruch [99].

T-R R-T T-R R-T A-R

Kerbschlagarbeit Av Bruchzähigkeit K|C, Kjc

Bild 62 Kerbschlagarbeit und Bruchzahigkeit der Schmiedestucke aus N213 und

2618 in verschiedenen Orientierungen
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5.2.3 Ermüdungseigenschaften

Das Ermudungsverhalten der Schmiederohhnge wurde in tangentialer

Richtung untersucht Dazu dienten Wohler-Versuche (Axialermudung) an

Uhrglasproben Die Proben waren ungekerbt und mechanisch poliert (Kt =

1) Die Versuche wurden auf servohydrauhschen Pulsatoren bei Raumtem¬

peratur in Laborluft durchgeführt Die Pruffrequenz betrug 50 Hz und das

Lastverhaltnis lag bei R = -1 (reme Wechselbelastung)
Die Ergebnisse sind in Bild 63 als Mittelwertskurven durch samtliche

Messpunkte für die beiden Werkstoffe dargestellt

Das Ermudungsverhalten im HCF-Bereich (high cycle fatigue) von N213 ist

gegenüber 2618-T6 um etwa 20% verbessert Für die drei Teile aus N213

wurden keine wesentlichen Unterschiede im Ermudungsverhalten beob¬

achtet Die Dauerfestigkeit bei 108 Lastwechseln betragt etwa 150 MPa für

N213 wahrend sie für 2618-T6 auf etwa 125 MPa extrapoliert wurde
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Bild 63 Wohlerdiagramm für die Verdichterradrohlinge aus N213

und2618-T6 Mittelwertskurven
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5.2.4 Zeitstandeigenschaften

Die Zeitstandversuche wurden auf einer Mehrplatzprufanlage mit Umluft¬

klimakammer für zehn Proben durchgeführt Da in der Klimakammer in¬

homogene Temperaturverteilungen auftraten, wurde jede Probe mit einem

Thermoelement versehen, um die effektive Probentemperatur zu erfassen

Örtlich traten Temperaturdifferenzen von 15°C auf, die Temperatur der ein¬

zelnen Probe schwankte jedoch lediglich um ± 2°C oder weniger

Das Zeltstandverhalten der Schmiedestucke wurde in tangentialer Richtung
zwischen 170°C und 215°C untersucht N213 wurde über den gesamten

Temperaturbereich geprüft, wahrend beim Rad aus 2618 vor allem im Tem¬

peraturbereich um 200°C Messungen durchgeführt wurden Die relativ ho¬

hen Pruftemperaturen wurden gewählt, da im Vergleich mit Literaturanga¬
ben die Legierung N213 in diesem Temperaturbereich keine deutliche Ver¬

besserung mehr gegenüber 2618 aufweist
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Bild 64 Isostress-Darstellung der Zeitstandfestigkert für 185 MPa

220

Im Vergleich zeigte sich, dass Legierung N213 bei Temperaturen zwischen

170 und 200°C für eine gegebene Zeitstandfestigkeit eme um etwa 7°C erhöh¬

te Betriebstemperatur erlaubt Bei konstanter Temperatur hingegen, wird

die Zeit bis zum Bruch m N213 gegenüber 2618 verdoppelt (Bild 64 und Bild

65) Diese Verbesserungen basieren auf dem Vergleich der ausgezogenen
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und gestrichelten Linien in diesen Darstellungen Die ausgezogenen Linien

umfassen dabei Daten, die bei ABB Kraftwerke AG, Baden, an vergleichba¬
ren Schmiedestucken aus 2618-T6 gemessen wurden [99] Die gestrichelten
Linien sind Mittelwertsgeraden der an den N213 Schmiedestucken bei uns

gemessenen Werte Es zeigt sich aber, dass die bei uns gemessenen Zeit-

standfestigkeiten von 2618-T6, insbesondere im Bereich um 200°C herum,

deutlich tiefer liegen als die Resultate von ABB Im direkten Vergleich ist

die Verbesserung also eher noch grosser

Auch bei Temperaturen um 200°C ist das Teil aus N213 dem Schmiedestuck

aus 2618-T6 überlegen Die Messresultate beider Legierungen liegen in die¬

sem Temperaturbereich unterhalb der eingezeichneten Geraden Die Ver¬

besserung um 7°C oder die Verdoppelung der Zeit bis zum Bruch bleibt aber

auch oberhalb von 200CC bestehen

Isostress-Darstellung bei 210 MPa :

140 160 180 200 220

Temperatur, T, [°C]

Bild 65 Isostress-Darstellung der Zeitstandfestigkeit für 210 MPa

In Bild 66 sind die verschiedenen Schmiedestucke m einer Larson-Miller

Darstellung miteinander verglichen Im untersuchten Spannungs- und

Temperaturbereich ist die spruhkompaktierte Legierung N213 dem klassi¬

schen Werkstoff 2618 deutlich überlegen
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5.3 Schlussfolgerungen

Durch Freiform- und Gesenkschmieden lassen sich direkt aus dem Spruh¬
bolzen einer AICuMgAg-Legierung grosse Schmiederohlinge mit vorzügli¬
chen Eigenschaften herstellen Sie weisen ein sehr feines und isotropes Ge-

fuge mit einer mittleren Korngrosse von etwa 15 |Xm auf Grobe, verspro-

dend wirkende intermetallische Phasen und Verunreinigungen treten nur

in geringem Ausmass auf Die beiden Harfungsphasen Q. und 0' sind sehr

fein und homogen verteilt und in etwa gleichen Mengen ausgeschieden

Die spruhkompaktierte Legierung N213 vereint auch im geschmiedeten Zu¬

stand gute Festigkeitswerte mit herausragenden Zahigkeitseigenschaften
und verbessertem Ermudungs- und Zeltstandverhalten Im direkten Ver¬

gleich hegt die Zugfestigkeit von N213 gegenüber 2618-T6 im Mittel um

12%, die Streckgrenze um 20%, die Bruchdehnung um 25% und die Ein¬

schnürung gar um 200% hoher Kerbschlagarbeit und Bruchzahigkeit konn¬

ten erheblich gesteigert werden (200 - 300%) und auch das Ermudungsver¬
halten sowie die Zeitstandeigenschaften sind bei N213 verbessert worden

Hinsichtlich dieser Eigenschaftskombination ist N213 der herkömmlichen

warmfesten Alumimumlegierung 2618-T6 für Einsatztemperaturen bis

200°C deutlich überlegen Em Einsatz als Schmiedeteil in Anwendungen wo

hohe Schadenstoleranz bei guter Temperaturstabilitat gefordert werden,

scheint m diesem Fall vorteilhaft zu sein
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SCHLUSSFOLGERUNGEN, AUSBLICK

6.1 Voraussetzungen für optimale
mechanische Eigenschaften

In der vorliegenden Arbeit wurde gezeigt, dass drei wichtige Voraussetzun¬

gen erfüllt sein müssen, damit optimale mechanische Eigenschaften in

sprühkompaktierten AICuMgAg-Legierungen erreicht werden können.

Gemäss den Ergebnissen dieser Untersuchung ist eine ideale Legierung

1. feinkörnig,
2. frei von groben versprödenden Teilchen und

3. durch eine feine und dichte Verteilung von Ausscheidungen ver¬

schiedener Phasen gehärtet.

Die Feinkörnigkeit ist dabei das wichtigste Kriterium. Insbesondere die hohe

Festigkeit kann nur in feinkörnigen, unrekristallisierten Zuständen erreicht

werden (Kap. 4). Die AICuMgAg-Legierungen können als rekristallisations¬

freudig bezeichnet werden. Deshalb muss durch eine genaue Kontrolle der

Zusammensetzung, besonders der Gehalte an dispersoidbildenden Elemen¬

ten Zr und Mn, das feinkörnige Extrusionsgefüge in den sprühkompaktier¬
ten Legierungen stabilisiert werden, damit es während der Wärmebehand¬

lung erhalten bleibt.

Um maximale Bruchzähigkeit und Schadenstoleranz zu erreichen, ist es

wichtig, dass die Legierungen einen möglichst tiefen Gehalt an groben Pri¬

märausscheidungen enthalten. Dies wird erreicht durch eine Reduktion der

Elemente Cu und Zr, die hauptsächlich verantwortlich sind für die Bildung
dieser Teilchen (Kap. 3.2.3).

Die chemische Zusammensetzung und die Wärmebehandlung bzw. ther¬

momechanische Behandlung bestimmen die Art, Dichte und Verteilung der

135
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Härtungsphasen Über die Wärmebehandlung können selbst innerhalb ei¬

ner festgelegten Legierungszusammensetzung die mechanischen Eigen¬
schaften in weiten Bereichen eingestellt werden So ist es möglich, eine ge¬

wünschte Kombination von Festigkeit und Bruchzahigkeit gezielt zu erzeu¬

gen durch geeignete Wahl der Zusammensetzung und Behandlung einer

Legierung (Kap 3 1)

6.2 Erzielte Eigenschaften

Im Vorfeld dieser Arbeit sind bereits spruhkompaktierte AICuMgAg-

Legierungen mit sehr guten Kombinationen der mechanischen Eigenschaf¬
ten hergestellt worden (Legierungen N213 [102] und N232 [10]) Die Übertra¬

gung dieser Zusammensetzungen hat in der Legierung P213 zu bisher nicht

mehr uberbotenen Eigenschaften gefuhrt Allerdings sind zu diesem Zeit¬

punkt viele Mechanismen noch nicht verstanden worden So ist der Ver¬

such, die überragenden Eigenschaften zu reproduzieren, in der Legierung
P213A misslungen Diese Legierung zeigte eine grobkörnige Rekristallisati¬

on, und verbunden damit, grosse Embussen in den mechanischen Eigen¬
schaften

In dieser Arbeit wurden die Grundlagen zum Verständnis der Wirkungs¬
weise der verschiedenen Legierungselemente entwickelt Erst dadurch wur¬

de es möglich, Legierungen mit so guten Eigenschaftskombinationen repro¬

duzierbar herzustellen Die Legierung P246 bildet den Abschluss der in die¬

ser Arbeit untersuchten Legierungen Sie ist in drei verschiedenen

Spruhlaufen mit vergleichbaren Resultaten hergestellt worden Damit ist

der Beweis erbracht worden, dass mit dem Spruhkompaktierverfahren eine

gleichbleibende Qualität und hohe Kombinationen von Festigkeit und

Bruchzahigkeit (wie z B in P213 oder P246) erreicht werden können

Zur Illustration der erreichten Streckgrenzen und Bruchzahigkeiten wird

hier die Legierung P246B herangezogen Betrachtet man alle untersuchten

Zustande dieser Legierung, so entsteht ein Band von möglichen Eigen-
schaftskombinationen (Bild 67) Zwischen dem T4-Zustand mit 350 MPa

Streckgrenze und 100 MPam05 Bruchzahigkeit und dem T8-6-Zustand mit

530 MPa Streckgrenze und immer noch hervorragenden 40 MPam0 5 Bruch¬

zahigkeit ist ein individuelles Einstellen der Eigenschaften durch die Be¬

handlung der Legierung möglich
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6.3.1 Kupfer

Cu ist das Hauptlegierungselement in 2XXX-Legierungen und hat in Alu¬

minium eine maximale Loslichkeit von 5 65 Gew -% Bei Anwesenheit von

weiteren Elementen ist die Loslichkeit in der Al-Matnx tiefer

In Form von Ausscheidungen (hauptsächlich Q und 0') ist Cu für die Aus¬

härtung der AICuMgAg-Legierungen verantwortlich Eine Erhöhung des

Kupfergehalts fuhrt zu höheren Festigkeiten Dabei sinkt gleichzeitig die

Bruchzahigkeit Insbesondere bei Gehalten oberhalb etwa 5% kommt es zur

Bildung von groben, nicht mehr auflösbaren Primarausscheidungen Diese

erleichtern die Bruchbildung und reduzieren dadurch die Bruchzahigkeit
Durch ein Absenken des Cu-Gehalts vermindert sich das Aushartungspo-
tential Es können weniger Hartungsteilchen gebildet werden, damit ist die

erreichbare Festigkeit tiefer (Bsp Legierung P245) Für höchste Kombinatio¬

nen von Festigkeit und Bruchzahigkeit scheint em effektiver Cu-Gehalt von

4 2 bis 4 7% ideal zu sein

Systematische Vergleiche zwischen den nominellen und den effektiven Cu-

Gehalten haben gezeigt, dass in den untersuchten Legierungen der effektive

Gehalt jeweils 0 2 bis 0 7 Gew -% tiefer liegt Diese Unterschiede lassen sich

zum Teil über die Bolzeninhomogenitaten erklaren Beim Verpressen blei¬

ben die mit Cu angereicherten Randbereiche im Pressresten zurück Da¬

durch ist der Cu-Gehalt im resultierenden Profil tiefer als im Spruhbolzen
Um also effektive Cu-Gehalte im oben genannten idealen Bereich zu erzie¬

len, wird ein nomineller Gehalt von 5 0% eingesetzt (Tabelle XII, Seite 144)

6.3.2 Magnesium

Mg hat in Aluminium eine maximale Loslichkeit von 17 4 Gew-% Wenn

dieses Element in der Matrix gelost vorliegt, dann erniedrigt es die Stapel¬

fehlerenergie Dies wirkt sich positiv auf die Verfestigungs- und Zahig¬
keitseigenschaften aus

Wenn Mg einen entsprechenden Partner hat, dann kommt es zur Bildung
von Mg-haltigen Ausscheidungen In AICuMg-Legierungen kann das die S'-

Phase (Al2CuMg) sein, in AlMgSi-Legierungen die ß'-Phase (Mg2Si)
In AICu-Legierungen sind Mg und Ag Voraussetzung für die Bildung der £2-

Phase Sowohl die Rolle von Mg bei der Bildung der Q-Phase, als auch das

Vorhandensein von Mg in der Q-Phase sind bis heute unklar

Ein höherer Mg-Gehalt fuhrt zu einer höheren Raumtemperaturfestigkeit,
da eine höhere Ausscheidungsdichte erreicht werden kann Gleichzeitig
sinkt aber die Uberalterungsbestandigkeit Durch eine Phasenreaktion wird

m Legierungen mit hohem Mg-Gehalt die Hartungsphase 0 abgebaut und

als S-Phase (Al2CuMg) ausgeschieden Damit sinkt die Festigkeit deutlich
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Für AICuMgAg-Legierungen mit hoher Beständigkeit gegen Überalterung
bei erhöhter Temperatur ist ein Mg-Gehalt zwischen 0.2 und 0.4 Gew.-%

ideal. Damit wird ein hoher Anteil der temperaturstabilen £i-Phase gebildet
und bei der Überalterungstemperatur laufen weniger Phasenreaktionen ab.

Wenn nur hohe Festigkeit bei Raumtemperatur gefordert wird, dann kann

der Mg-Gehalt höher gewählt werden.

6.3.3 Silber

Ag ist wie Mg zur Bildung der fl-Phase nötig. In silberfreien Legierungen
konnten nur sehr geringe Mengen dieser Phase beobachtet werden.

Da Ag in grossen Mengen (max. 55.6 Gew.-%) in AI löslich ist und kaum in

Ausscheidungen vorkommt, ist anzunehmen, dass es in fester Lösung vor¬

liegt.
Der Einfluss einer Erhöhung oder Erniedrigung des Ag-Gehalts wurden i m

Rahmen dieser Arbeit nicht untersucht. Der Gehalt lag jeweils zwischen 0.33

und 0.44%. Dieser Gehalt ist ausreichend für die Bildung eines gemischten
(ß und 0') oder von der Q-Phase dominierten Ausscheidungszustands.

6.3.4 Zirkonium

Zr bildet in erster Linie feine Dispersoide der Zusammensetzung Al3Zr. Bei

hohen Gehalten werden zusätzlich durch eine peritektische Reaktion gröbe¬

re Primärausscheidungen der gleichen Stöchiometrie gebildet.
Bei Anwesenheit von Titan kann in beiden Formen, den Dispersoiden und

den groben Primärausscheidungen, Zr durch Ti substituiert werden, sodass

die Stöchiometrie dann Al3(Zr, Ti) lautet.

Für die Erhaltung des feinkörnigen Gefüges während der Glühbehandlung
ist eine dichte Anordnung der Dispersoide notwendig. Diese ist in den un¬

tersuchten Legierungen ab einem Zr-Gehalt von 0.15% gewährleistet.
Zu hohe Zr-Gehalte sollten vermieden werden, weil damit eine unnötige

Versprödung durch die Primärausscheidungen hervorgerufen wird, ohne

dass gleichzeitig die Festigkeit erhöht wird.

Ideale Zr-Gehalte für die O/M AICuMgAg-Legierungen liegen zwischen 0.15

und 0.25 Gew.-%. Zu nahe an die Grenze zur Grobkornbildung bei 0.15%

sollte nicht gegangen werden, da sonst durch kleine Abweichungen in der

Zusammensetzung eine Grobkornbildung riskiert wird.

Es scheint, dass insbesondere das Verhältnis Zr/Ti wichtig ist für die Ausbil¬

dung der Primärphasen. Die für die Zähigkeit am schädlichste, propellerar¬

tige Phase traten nur in Legierungen mit Zr/Ti > 1 auf.
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6.3.5 Titan

Ti hat eine ähnliche Wirkung wie Zr Es bildet ebenfalls feine temperatur¬
stabile Dispersoide der Zusammensetzung AI3T1 und bei höheren Gehalten

und tieferen Abkuhlgeschwmdigkeiten gröbere Primarausscheidungen
Die Primarteilchen auf der Basis von Ti sind plattchenformig und scheinen

für die Bruchzahigkeit weniger schädlich zu sein Em höherer Ti-Gehalt

fuhrt aber zu einer höheren Festigkeit (Abschnitt 3 2 51)

Ideale Ti-Gehalte liegen oberhalb der jeweiligen Zr-Gehalte In den unter¬

suchten Legierungen mit den besten Eigenschaften lag der Ti-Gehalt zwi¬

schen 0 30 bis 0 40 Gew -% Die obere Grenze des Bereichs ist noch nicht un¬

tersucht worden Es ist denkbar, dass durch eine Erhöhung des Ti-Gehalts

eine weitere Verbesserung der Streckgrenze ohne massive Embussen in der

Bruchzahigkeit erreicht werden kann

6.3.6 Mangan

Mn bildet Dispersoide der Zusammensetzung Al20Mn3Cu2 Diese helfen

gemäss Literaturangaben mit, die Kornstruktur zu stabilisieren, und über¬

nehmen damit eine Funktion analog zu der der Zr-haltigen Dispersoide
Grobe Mn-haltige Pnmarausscheidungen sind in den untersuchten Legie¬

rungen nur selten gefunden worden

Die Mehrzahl der Legierungen dieser Arbeit hat einen Mn-Gehalt zwischen

0 20 und 0 27 Gew -% In dieser Untersuchung wurde er nicht systematisch
variiert Es können deshalb keine Angaben über den Einfluss eines erhöh¬

ten oder erniedrigten Mn-Gehalts gemacht werden

6.3.7 Vanadium

V gehört ebenfalls zu den dispersoidbildenden Elementen Der V-Gehalt ist

in der Näherung für die Streckgrenze und die Bruchzahigkeit in Abschnitt

3 2 5 einbezogen worden Dort zeigte sich, dass durch kleine Zugaben von V

die Streckgrenze erhöht werden kann, ohne grosse Embussen in der Bruch¬

zahigkeit
Die Legierungen dieser Arbeit sind alle vanadiumfrei Für zukunftige Legie¬

rungen wird aber empfohlen, Zugaben von 0 20% V in Betracht zu ziehen

6.3.8 Chrom

Cr ist in Mengen bis zu 0 65% in den Legierungen von [10] enthalten und ist

em Dispersoidbildner In den Legierungszusammensetzungen dieser Arbeit

ist kein Cr enthalten
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Die Berechnungen in Abschnitt 3 2 5 haben gezeigt, dass Cr stark verspro¬

dend wirkt, ohne die Festigkeitseigenschaften deutlich zu verbessern Eine

mögliche Erklärung dafür ist in der Tatsache zu finden, dass Cr und Mn

sich, im Unterschied zu Zr, in bestehenden groben Verunreimgungsteilchen
ansammeln und diese dadurch grosser und schädlicher machen [55]

Da Cr vor allem versprodend wirkt, ist davon abzuraten, dieses Element in

AICuMgAg-Legierungen zu verwenden

6.3.9 Zink

In dieser Arbeit wurden drei Legierungen mit Zn-Zusatzen besprochen P241

und P241A sind beide grobkörnig rekristallisiert und ihre Eigenschaften
können deshalb nicht als repräsentativ angesehen werden Die Legierung
P245 hat als einzige sehr tiefe Gehalte der wichtigsten festigkeitssteigernden
Elemente Cu und Mg Daher ist auch dieser Werkstoff nicht vergleichbar
mit anderen untersuchten Legierungen
Zum Einfluss von Zink in AICuMgAg-Legierungen sollen hier einige An¬

gaben aus der Literatur wiedergegeben werden

In [103] wurde gefunden, dass Zn vor allem auf die Ausscheidungssequenz
einen Einfluss hat Gegenüber der Zn-freien Legierung wurde die Ausschei-

dungskinetik gesteigert Eine sonst im T4-Zustand bekannte Vorausschei¬

dung £2' konnte m der Zn-haltigen Legierung nicht mehr gefunden werden

Nach einer Warmaushartung ist die relative Dichte von Q. in der Zn-

haltigen Legierung hoher ausgefallen, als in der Legierung ohne Zn Diese

Effekte werden auf die Reduktion der Stapelfehlerenergie durch Zn [103]

und eine Erniedrigung der Aktivierungsenergie zur Q-Phasenbildung zu¬

rückgeführt [104]

Eine der wenigen aus der Literatur bekannten AlCuMgAgZn-Legierungen
ist eine franzosische Gusslegierung mit der Bezeichnung "Avior" [53, 75]

Sie besticht vor allem durch ihre hohe SRK-Bestandigkeit, die kombiniert

ist mit einer guten Bruchzahigkeit Im T73-Zustand soll diese Legierung
selbst bei hohen Spannungsintensitaten einen für 2XXX-Legierungen ex¬

trem hohen Widerstand gegen Spannungskorrosionsrisswachstum zeigen

In einer zukunftigen Zn-haltigen AICuMgAg-Legierung (z B P250) wäre

daher neben dem grundsätzlichen Einfluss des Zn insbesondere das SRK-

Verhalten zu untersuchen

6.3.10 Silizium und Eisen

Fe und Si sind die häufigsten Verunreimgungselemente in Al-Legierungen

Es ist allgemein bekannt, dass durch eine Reduktion der Gehalte dieser Ele¬

mente eine Steigerung der Bruchzahigkeit erzielt werden kann [53, 105, 106]
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Für höchste Zähigkeiten in sprühkompaktierten Legierungen ist daher die

Verwendung von reinen Ausgangsstoffen Bedingung
In der Legierung P240 führte der hohe Gehalt an Si zusammen mit der gro¬

ben Kornstruktur zu spröden interkristallinen Brüchen An den Korngren¬
zen konnte ein erhöhter Si-Gehalt nachgewiesen werden (Kap 4 3 2)

Der zu hohe Gehalt an Si in den Legierungen P240 und P241 stammt nicht

von den Ausgangsstoffen Er ist durch die Verunreinigung der Schmelze 1 m

Tiegel vor dem Versprühen entstanden Der Si-Gehalt lasst sich aber gut

kontrollieren, indem ein sauberer Tiegel verwendet wird Dies wird für die

Herstellung von AICuMgAg-Legierungen dringend empfohlen

Neben diesen Effekten auf die Bruchzahigkeit sind aus der Literatur noch

einige Einflüsse von Si auf die Bildung der Harfungsphasen bekannt

Es wurde gefunden, dass 0 15 - 0 50% Si in einer AICuMgAg-Legierung die

Bildung der Q-Phase vollständig unterdruckt [107, 108] Statt dessen wurde

die Bildung der S'- und 0'-Phase gefordert Diese Phasen wurden homogen
und fem verteilt im Korninnern ausgeschieden und als Folge des Si-Gehalts

auch an Versetzungen und Korngrenzen Eine Erklärung für diese Beobach¬

tungen wurde darin gefunden, dass Si die GPB-Zonen (Cu und Mg enthal¬

tende GP-Zonen) stabilisiert und dadurch das Element Mg für die Bildung
der Q-Phase fehlt

Ebenfalls eine Unterdrückung der Bildung der Q-Phase durch Si konnte bei

Gao et al [109] gefunden werden Gleichzeitig konnte eine Verbesserung in

der erreichbaren Harte erzielt werden Mikrostrukturuntersuchungen erga¬

ben in diesem Fall, dass in der Si-haltigen Legierung eine lattenformige, Mg-

haltige Phase (ev ähnlich der Q-Phase) gebildet wird und somit die Q-Phase

mangels Mg unterdruckt wird Die Hartesteigerung folgt aus einer feineren

Verteilung der 0'-Phase

Mikrostrukturuntersuchungen an den sprühkompaktierten Legierungen
konnten bisher kein genaues Bild abgeben In Legierung P241, die Zn und Si

enthalt, konnte beobachtet werden, dass die Q-Phase im T6X-Zustand nicht

auftritt und erst bei einer Langzeitauslagerung gebildet wird [110] In der Le¬

gierung P240 hingegen, die ebenfalls etwa 0 30% Si enthalt, konnte eine übli¬

che Mischung aus den Phasen Q und 0' beobachtet werde

Auffällig ist des weiteren, dass die Steckgrenze im kaltausgeharteten Zu¬

stand jeweils in den reineren Legierungen hoher ist In den warmausgehar¬
teten Zustanden hingegen, haben umgekehrt die Legierungen mit Si oder Si

+ Fe eine höhere Festigkeit (Bild 68) Dies konnte bestätigen, dass die Ele¬

mente Si und Fe auch einen Einfluss auf die Ausprägung der Harfungspha¬
sen haben
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6.4 Ausblick

Aufgrund dieser Untersuchungen und Erkenntnisse werden als Fortsetzung
dieser Arbeit die m Tabelle XII genannten Legierungszusammensetzungen

vorgeschlagen

Legierung P247 stellt eine weitere Legierung mit besonders hoher Tempera¬
turstabilitat dar Der Mg-Gehalt ist wie bei P243 und P244 tief angesetzt Im

Unterschied zu diesen Werkstoffen ist aber das Verhältnis von Ti zu Zr

umgekehrt worden Damit soll parallel zu der hohen Warmfestigkeit eine

höhere Bruchzahigkeit erzielt werden

In der Legierung P248 ist ein kleiner V-Zusatz vorgesehen Die Untersu¬

chung dieser Legierung im Vergleich zu P247 konnte Aufschluss geben über

die Wirkung dieses Elements

P249 wurde als eine Legierung mit höchster Streckgrenze entworfen Cu-

und Mg-Gehalt sind erhöht worden Mit dem hohen Cu-Gehalt wird die

Bildung von Primarausscheidungen in Kauf genommen, mit dem höheren

Mg-Gehalt eine eingeschränkte Temperaturbeständigkeit Dafür konnte mit

dieser Zusammensetzung eine Raumtemperaturstreckgrenze von ungefähr
500 MPa im T6-Zustand erreichbar sein Durch thermomechanische Be¬

handlungen mussten in dieser Legierung sogar noch höhere Streckgrenzen
erreichbar sein

Tabelle XII Vorschlag für weitere Untersuchungen an sprühkompaktierten AICuMgAg-

Legierungen

Cu Mg Mn Ti Zr Zn Ag V

P247 5 00 0 25 0 20 0 42 0 20 - 0 40 -

P248 5 00 0 25 0 20 0 42 0 20 - 0 40 0 20

P249 5 20 0 60 0 20 0 42 0 20 - 0 40 0 20

P250 5 00 0 40 0 20 0 38 0 23 0 50 0 40 -

Nachdem bisher im Rahmen dieser Arbeit kein direkter Vergleich zwischen

Zn-haltigen und Zn-freien Legierungen möglich war, soll mit P250 eine

feinkornige, Zn-haltige Legierung auf der Basis von P213 vorgeschlagen
werden Die Untersuchung dieser Legierung wurde Aufschluss geben über

die Frage nach dem Einfluss des Elements Zn
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ANHANG

Anhang I: Resultate der grundlegenden Untersuchungen
zum Aushärtungsverhalten (Kap. 3.1)

Raumtemperatureigenschaften in Längsrichtung von Legierung N211 (AI-5 2Cu-0 36Mg-
0 40Ag-0 20Mn-0 45Zr) in verschiedenen Warmebehandlungszustanden

Wärmebehandlung Rp0.2

[MPa]

Rm

[MPa]

A9

[%]

A5

[%]

Harte

[HB30]

Kjc

[MPam05]

n

T4-Zustand 372 517 179 21 1 135 91 0 214

+ 160X / 8 h 406 537 146 184 143 89 0 182

+ 160°C / 14 h 439 529 97 147 153 70 0 135

+ 160°C / 24 h 466 526 70 124 151 56 0 103

+ 160°C / 48 h 463 519 5 7 11 9 151 40 0 099

+ 160°C / 96 h 454 510 50 106 148 44 0 102

+ 160°C / 192 h 434 496 5 3 11 5 145 39 0 112

+ 160°C / 480 h 407 474 5 7 11 8 138 43 0 123

+ 160°C / 1008 h 385 464 56 12 4 135 50 0 140

T4-Zustand 372 517 179 21 1 135 91 0 214

+ 180°C / 2 h 418 518 11 0 162 151 70 0 149

+ 180°C / 4 h 443 506 66 12 5 0 106

+ 180°C / 8 h 461 521 54 11 0 149 47 0 101

+ 180°C / 14 h 447 509 4 9 11 3 0 108

+ 180°C / 32 h 429 494 58 11 5 144 47 0 116

+ 180°C / 96 h 390 465 5 5 12 3 0 132

+ 180°C / 288 h 367 449 54 11 8 128 54 0 146

+ 180°C / 1008 h 313 405 6 3 13 1 0 171

T3-Zustand 483 558 99 13 1 155 51 0 122

+ 160°C / 4 h 475 542 10 1 149 151 54 0 123

+ 160°C / 8 h 507 551 68 128 160 38 0 092

+ 160°C / 14 h 521 548 57 12 1 163 33 0 077

+ 160°C / 32 h 514 543 5 8 12 0 161 33 0 079

+ 160°C / 72 h 501 534 52 12 1 157 36 0 084

+ 160°C / 192 h 468 513 5 5 12 3 0 097

+ 160°C / 480 h 428 486 54 120 145 39 0 113

+ 160°C / 1008 h 403 466 5 5 12 4 0 120
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Anhang II: Verwendete Daten für die

Näherungsrechnungen in Kapitel 3.2.5

Cu Mg Ti Zr Mn Cr V Si Wirk- Rp02 Wirk- K,c
summe summe

Leg. Rp0 2 K|c

N202R514 6 29 0 47 0 28 0 50 180 0 11 0 17 0 05 13 51 519 9 49 33

N202R513 6 20 0 49 0 30 0 45 180 0 11 0 16 0 05 13 69 506

N203R516 5 00 0 49 0 29 0 46 0 57 0 11 0 13 0 05 1116 488 7 17 64

N203R515 5 00 0 48 0 29 0 50 0 56 0 11 0 20 0 05 1115 461

N204R517 6 10 0 50 0 42 0 57 1 40 0 65 0 34 0 06 14 28 515

N209R530 5 10 0 45 0 37 0 57 1 30 0 51 0 34 0 07 9 07 40

N210R705 5 30 0 40 - 0 15 0 20 -

N211R706 5 20 0 36 - 0 45 0 20 -

N212R707 6 30 0 40 - 0 18 1 50 -

N213R708 5 00 0 37 0 40 0 17 0 22 -

N230 R741 6 20 0 80 - 0 52 0 25 -

N231 R744 6 50 0 85 - 0 51 1 00 -

N232 R745 3 95 0 80 - 0 50 0 41

P213 4 60 0 38 0 32 0 16 0 27 -

P213A 4 70 0 38 0 32 0 09 0 24 -

P232 3 80 0 85 - 0 56 0 41 -

P240 4 90 0 27 0 32 0 13 0 21

P241 4 90 0 41 032 0 13 0 21

P241A 4 70 0 45 0 33 0 10 0 20 -

P243 4 90 0 29 - 0 37 0 21 -

P244 4 90 0 27 0 17 0 29 0 22 -

P245 3 70 0 33 - 0 47 0 39 -

P246A 3 80 0 29 0 36 0 27 0 21 -

P246B 4 00 0 29 0 35 0 28 0 21 -

P246C 4 20 0 30 0 34 0 27 0 21 -

0 03 5 82 100

0 03 7 92 432 6 96 78

0 03 10 60 463 8 24 46

0 03 10 61 463 6 25 79

0 05 12 05 493 7 93 58

0 02 13 45 491 8 77 42

0 02 9 96 452 5 64 97

0 03 9 77 460 5 73 109

0 03 5 52 95

0 37 10 16 482 7 08 70

0 30 7 04 83

0 25 6 70 73

0 10 5 75 88

0 05 7 14 442 6 50 81

0 04 8 20 438 6 43 79

0 04 6 40 379 58 92

0 03 8 56 460 5 28 102

0 04 8 73 438 5 48 105

0 03 8 93 431 5 60 100
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Anhang III: Resultate der Zugversuche zur

Untersuchung der Temperaturstabilität

P213 (36/94) T6X +

Mp0 2

[MPa]

"m

[MPa]

A9
[%]

A5

[%]

Z

[%]

180°C/1000h L RT

120°C/1000h L 120°C

150°C/1000h L 150°C

180°C/1000h L 180°C

374 455 57 11 6

402 437 4 9 153 37 3

393 410 34 15 1 42 3

318 335 32 184 46 4

210°C/1000h L 210°C 174 198 38 28 3 85 8

P213A (260/95) T6X +

Rp0 2

[MPa]

Rm

[MPa]

A9

[%]

A5

[%]

Z

[%]

1B0°C/1000ri L RT

120°C/1000h L 120°C

150°C/1000h L 150°C

180°C/1000h L 180°C

210°C/1000h L 210°C

250°C/1000h L 250°C

329 402 62 12 6 41 5

408 430 25 153 48 3

377 390 37 14 1 50 7

285 306 34 17 1 70 8

183 216 40 20 1 86 0

115 135 3 5 27 0 91 1

P240 (1/95) T6X +

Rp0 2 Rm

[MPa] [MPa] [%]

A5

[%]

Z

[%]

180°C/1000h L RT

120°C/1000h L 120°C

150°C/1000h L 150°C

180°C/1000h L 180°C

210°C/1000h L 210°C

337 423 64 87

417 435 3 1 63 145

391 397 26 90 23 5

304 326 32 109 42 1

150 179 37 23 1 71 2
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P241 (4/95) T6X +

RpO 2 Rm

[MPa] [MPa]

Ag
[%]

A5

[%]

z

[%]

180°C/1000h L RT

120°C/1000h L 120°C

150°C/1000h L 150°C

180°C/1000h L 180°C

361 434 7 3 10 1

420 437 29 9 1 21 8

391 400 3 1 103 27 9

312 322 38 158 48 0

210°C/1000h L 210°C 145 168 35 22 6 78 6

P241 A (256/95) T6X +

Rp0 2

[MPa]

Rm

[MPa]

Ag
[%]

A5

[%]

Z

[%]

180°C/1000h L RT

120°C/1000h L 120°C

150°C/1000h L 150°C

180°C/1000h L 180°C

210°C/1000h L 210°C

292 381 65 11 2 36 6

405 421 32 94 39 0

390 397 30 106 42 2

264 290 39 162 69 9

163 187 37 20 9 86 6

250°C/1000h L 250°C 136 147 29 21 9 89 2

P243 (257/95) T6X +

Rp0 2

[MPa]

Rm

[MPa]

Ag

[%]

A5

[%]

Z

[%]

180°C/1000h L RT

120°C/1000h L 120°C

150°C/1000h L 150°C

180°C/1000h L 180°C

210°C/1000h L 210"C

338 432 69 12 4

412 454 66 196 40 5

339 380 49 165 53 5

281 310 49 20 4 62 8

175 195 4 1 27 2 79 9
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P244 (258/95) T6X +

KpO 2 "m Ag

[MPa] [MPa] [%]

A5

[%]

Z

[%]

180°C/1000h L RT

120°C/1000h L 120°C

150°C/1000h L 150°C

180°C/1000h L 180°C

343 441 62 11 8

418 459 63 17 1 40 3

345 384 47 159 53 6

293 322 4 3 197 68 4

210°C/1000h L 210°C 183 203 4 1 24 8 81 6

P245 (259/95) T6X +

Rp0 2

[MPa]

Rm

[MPa]

Ag
[%]

A5

[%]

Z

[%]

180°C/1000h L RT

120°C/1000h L 120°C

150°C/1000h L 150°C

180°C/1000h L 180°C

210°C/1000h L 210°C

262 349 6 7 158 59 0

375 409 52 20 0 59 6

316 346 50 20 9 63 7

218 247 44 25 0 80 6

133 157 42 41 3 92 0

250°C/1000h L 250°C 100 112 4 1 40 6 93 2

P246A (505/95) T6X +

Rp0 2

[MPa]

Rm

[MPa]

Ag
[%]

A5

[%]

Z

[%]

180°C/1000h L RT

250°C/1000h L RT

120°C/1000h L 120°C

150°C/1000h L 150°C

180°C/1000h L 180°C

210°C/1000h L 210°C

250°C/1000h L 250°C

313 402 65 140 54 1

167 281 100 183 55 5

434 464 57 183 58 4

373 402 44 21 1 68 0

264 290 48 23 9 81 5

161 184 43 33 5 91 8

127 140 38 38 2 93 8
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