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Kurzfassung

MaBgeschneiderte Produkteigenschaften erfordern die Simulation der Fertigungsroute
und die Modellierung der Gefiigeentwicklung. Wahrend des Warmwalzens von metalli-
schen Werkstoffen kommt es zu einer Materialverfestigung und —entfestigung, die mit
metallphysikalischen Methoden beschrieben werden konnen. Zwischen den Walzstichen
und beim Abkiihlen treten weiters statische Strukturdnderungen und Phasenumwand-

lungen auf.

Ein physikalisches Modell, welches auf drei Versetzungsklassen und auf drei Keimbil-
dungsstellen fiir die rekristallisierten Korner basiert, wurde in der plastomechanischen
Simulation eingesetzt. Dieses Modell wurde in das kommerzielle Finite Elemente Pro-
grammpaket FORGE 2008 implementiert, um die Strukturentwicklung wihrend des
Warmwalzens und den rekristallisierten Volumenanteil in der Pausenzeit fiir die Alumi-

niumlegierung 5083 zu berechnen.

Die Ausscheidungskinetik wahrend der Homogenisierung wurde unter Verwendung der
Software MatCalc fiir die thermomechanischen Berechnungen untersucht. Fiir die Vali-
dierung der Simulationsergebnisse wurden Warmwalzversuche mittels eines experimen-
tellen Walzgeriistes durchgefiihrt. Die Mikrostrukturentwicklung wurde mit Hilfe der
rliickgestreuten Elektronen (EBSD) analysiert.

Schlagworter: Aluminium, Gefiigesimulation, FEM, Versetzungsdichte, Substruktur,

Keimbildung, statische Rekristallisation, Kornwachstum, Warmwalzen, EBSD
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Abstract

Tailored product properties require sound process simulation and structural modelling.
Materials strengthening and softening during hot rolling can be described by physical
based models. Additionally, microstructure changes statically by softening and because

of phase transformation during inter-pass time as well as cooling.

A physical model based on three types of dislocations and three nucleation sites for re-
crystallized grains is applied to plastomechanical simulation. This model was imple-
mented into a commercial Finite Element analysis package FORGE 2008 to calculate
both the structure evolution during and the recrystallized volume fraction after hot
working of aluminium alloy 5083.

The precipitation kinetics during homogenisation was investigated by use of the ther-
modynamic calculation software MatCalc. To validate the simulation results hot rolling
experiments were performed by means of a laboratory mill. The grain structure evolu-
tion was analysed by electron backscatter diffraction (EBSD).

Keywords: Aluminium, microstructure modelling, FEM, dislocation density, subgrain

structure, nucleation, static recrystallization, grain growth, hot rolling, EBSD



Danksagung 5

Danksagung

Aufgabe der Naturwissenschaft ist es nicht
nur, die Erfahrung zu erweitern, sondern in

diese Erfahrung eine Ordnung zu bringen.

Nils Bohr

Die vorliegende Arbeit entstand im Zeitraum von Mérz 2006 bis August 2009 am Chris-
tian Doppler Laboratorium fiir Werkstoffmodellierung und Simulation an der Montan-

universitit Leoben und der Technischen Universitat Graz.

Herrn Univ.-Prof. Dipl.-Ing. Dr. techn. Priv.-Doz. Christof Sommitsch gilt mein beson-

derer Dank fiir die Betreuung dieser Arbeit sowie die zahlreichen Ideen und Vorschlége.

Ebenso mochte ich Herrn Univ.-Prof. Dipl.-Ing. Dr. techn Ernst Kozeschnik fiir Interes-

se an meine Arbeit sowie fiir die Begutachtung danken.

Bei Univ.-Prof. Dipl.-Ing. Dr. mont. Bruno Buchmayr bedanke ich mich fiir die Mog-
lichkeit, diese Arbeit am Lehrstuhl fiir Umformtechnik durchfiihren und einreichen zu

konnen.

Einen wertvollen Anteil fiir das Gelingen dieser Arbeit hatte die Firma AMAG rolling
GmbH in Ranshofen. Fiir die zahlreichen Diskussionen und Anregungen mdochte ich
mich bei Herrn Dipl.-Ing. Dr. Helmut Kaufmann, bei Herrn Dipl.-Ing. Dr. Carsten Mel-
zer sowie bei Herrn Dipl.-Ing. Thomas Ebner und bei Herrn Dipl.-Ing. Meinrad
Hacksteiner herzlich bedanken.

Mein Dank gilt aulerdem allen Mitarbeitern des Lehrstuhles fiir Umformtechnik bzw.
des CD Labors fiir Werkstoffmodellierung und Simulation. Die Unterstiitzung und die
freundschaftliche Zusammenarbeit lassen mich an die Zeit an der MU Leoben zuriick-
denken. Besonders denke ich dabei an Herrn Dipl.-Ing. Friedrich Krumphals, Herrn
Dipl.-Ing. Alfred Krumphals und Herrn Dipl.-Ing Mirza Candic.

Daruber hinaus mochte ich mich bei meinen Eltern und meiner Schwester bedanken. Sie
haben mir diese Ausbildung ermdglicht und mich sowohl wihrend meines Studiums als

auch wihrend meiner Zeit an der Montanuniversitit Leoben ermutigt und unterstiitzt.

Ganz besonders danke ich meiner Freundin Kara, die mich mit ihrem Zuspruch und

ihrer Hilfe begleitet und maBBgeblich zum Gelingen dieser Arbeit beigetragen hat.

Schlieflich danke ich noch meinem Corps Schacht und meinen Corpsbriidern. Durch

diese Freundschaft habe ich ein neues Zuhause weit von meinem Heimatland gefunden.



Inhaltsverzeichnis 6

Inhaltsverzeichnis

Eidesstattliche ErKIAruNG......ccoueiiciirsericcscssnricssssnnrecsssnssessssssssssssssssesssssssssssssssssssssssssess 2
KUFZEASSUNG.ccccceeeiiinriiiinieninrinisnicssnniosssnissssnesssssessssosssssssssssosssssossssssssssssssssssssssssssssssssns 3
ADSEIFACT...cuueiiieiiiitiiiinieisniecinescsntessssesssssecsssssssssesssssnscsssnsssssasssssasans 4
DAanKSAGUNE c..cuuueeiiiiiinnnriiiisnnnecssssnnecsssssesssssssessssssssassssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssness 5
INhaltSVErzZEeiChIIS ...uececueiiiuiiiiniiiiniiiinteiintecsneecsneecsteissneessseeesssnssssssessssesssssessssssssnes 6
ADKUIZUNGSVETrZEICHNS «.cceeevueriiierisisrresssnrcssnncssnncsssnncssssncssssscssssscssssssssssssssssssssssssssssses 8
1 EANIEItUN c...ouveiiineiiiirninnsnicnsnnicssanisssanssssssessassssssssssssssssssssssssssssssssssssssssassssnsssssnns 9
2 Zielsetzung 12
3 Werkstoffkundliche Grundlagen von Aluminiumlegierungen ..........ccceueeee.. 14
3.1  Physikalische Eigenschaften ...........ccccooviiiiiiiiiiiieiiiecececeeeee e 14
311 StAPCICRICT...c..viiiiiciieee e e ees 16
3.2 AluminiumlegIerUnGen . ......cccuiiiieiiiiiiieiie ettt et 17
3.2.1 Aufbau der Aluminiumlegierungen. ..........cccueeuieriieriieiiieiieeiie e 18
3.2.2  Aluminium-Magnesium-Mangan-Legierungen (AI-Mg-Mn) .........cccoeoveriiennns 18
3.3 VerfestigungsmechaniSmeN..........cccueeeuieriieiiienieeieenieeieeeieeieeeaeeaeeeseesaeseveens 20
3.4  EntfestigungSmechaniSmEN .........cceeeviieeiiieeiiieeiieeeieeeeieeeeree e e e seveeeaseesnnee e 22
3.4.1 Dynamische Vorginge wahrend der Warmumformung............ccccceevveeecvveenneenns 23
3.4.2 Statische Vorgidnge im Anschluss an die Warmumformung...............cccveeeuneenne. 24
3.4.3 Einfluss der AusSCheidUngen ..........ccceeeviieeiiieeiii et 26
4 MOAEHIIEIUNG cocuvveriersrnriecsssnricsssssnrecssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssesssssssssssssssssssses 27
4.1  Plastomechanische Modelle ...........cooiiiiiiiiiiiiiiie e, 28
4.2 Metallphysikalische Modelle...........cocoriiiiriiniiiiniiiieeeeee 34
4.2.1 RekristallisationsSmOdell ..........coceriiriiiiiiiiniiieiee e 35
4.2.2 Modellierung der VersetzungsdiChte............cceoervierieniiiinieniiicneieeieeeeeene 37
4.2.3 Modellierung der SUbSIIUKLUL........cc.oiiiiiiiiiiiieeeeeee e 46
4.2.4 Keimbildungsmodell ...........cccoiiiiiiiiiiiiiiiiie e 49
4.2.5 Kornwachstumsmodell.........cc.coooiiiniiiiiiiiiiiiiice e 56
4.2.6 Werkstoffkonstanten fiir die charakteristischen Modellgleichungen.................. 58
4.3  Kopplung von Werkstoffmodellen mit der Finiten Elementen Methode............ 59
4.4  Modellierung der Ausscheidungskinetik...........cccceoveveriiiniininiinicnnicnceee. 60
5 Materialdatenermittlung ........cceeecveeiiiiiciinicisnnicisnninsnncssnnncsssnscssssesssnesssssenes 63



Inhaltsverzeichnis 7

5.1  Untersuchte Aluminiumlegierung ...........cccccecueruieriiniinienieniineeeneeneee e 63
5.2 Experimentelle Warmumformsimulation.............cccceevieeeiienieeciienieeiieenieeneene 63
5.2.1 Stauchversuche zur FlieBkurvenaufnahme...........ccoccovoeniininiininniniiiece 65

5.3  Ermittlung der thermo-physikalischen Daten von untersuchter

ATUmMINIUMIEZICIUNG......ccvvieiieiiieiieeie ettt ettt steeebeesee e 69
5.3.1 Messung des Elastizitatsmoduls...........ccceeviieriiiiiieniiiiiieieceeeee e 70
5.3.2 Messung der spezifischen Warmekapazitat............ccceevueeniiniiienieiniieniecieeeee, 71
5.3.3 Messung der Temperaturleitfahigkeit und Berechnung der

WarmeleitfahigKeit ... ....ooouoiuiiiii e 72
6 Einsatz von Werkstoffmodellen zur Prozesssimulation..........ccceeceeeeveeccnnncene 75
6.1  Abbildung industrieller Walzprozesse im LabormaBstab ..............cccccceveerieennnns 75
6.1.1 Umschmelzen und Strang@ieBen ...........ccceevvieiiiiiiiinieeiiecie e 75
6.1.2 Hochglithung (HOMOZENISIETEN) ......ccuvieiiieiieiieeiieeiie ettt ettt 79
6.1.3 WarMWalZEN .....couiiiiiiieiiiieieeee ettt sttt 82
6.2  Simulation des WarmwalZens ............cccccueeeiiiieiiieeiiee et eee e 85
6.2.1 SimulationSErEeDNISSE .....uviiiuiieiiiieeiie ettt e e sree e 86
7 Verifikation der aufgestellten Modelle .........cccovuuericiivnnrccsisnriccsssnnreccscnssscsans 90
7.1  Electron Backscatter Diffraktion (EBSD)........ccccieiiiiiiiiiiiiieeeeeeeeeee e 90
7.1.1 Charakterisierung der SUbStIUKIUL..........cc.eeeiiieiiiieiiie e 91
7.1.2  Ermittlung des statisch rekristallisierten AnteilS..........cccceeevvieeriiiieniiieeniie e, 92
8 Zusammenfassung und AUSDIICK ....ueiicrivvnniiciisnniccscsnnecssssnnrecssssnsnccssnssscsnns 95
AbDbildungSVerzZeiChiS.......cceiiciviiiisninisnninisnnissniessnsicssssncssssssssssssssssesssssesssssesssssssensees 97
TabelleNVerzZeiChis ........coveineecieiiiiisneiiseicsnnnneinsniseenssensncsssisssesssessssssssssssssssessses 101
Liste der FOrmelzeiChen .........cueiieeiiiiiiiniiiinsnicnsnncssnncssnicsssnecssssesssssesssssssssssessnses 102

Literatul VETZEICIIIS ceeeeeeeeeeeeereeeeneeencceeerseeeessessssseesssesssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssns 107



Abkiirzungsverzeichnis

Abkiurzungsverzeichnis

FEM
kfz
KWKG
GWKG
SFE
DRV
SRV
3IVM
SS

WR
TMTS
FTTU
LSW
KW
EDX
LIM
EBSD
ZTU
GOS
OIM

Finite Elemente Methode

Kubisch flichenzentrirtes Kristallgitter
Kleinwinkelkorngrenzen
GroBwinkelkorngrenzen
Stapelfehlerenergie

Dynamische Erholung

Statische Erholung

3 Internene Variablen Modell
Steady-State

Walzrichtung

Thermo-Mechanical Treatment Simalator
Fast-Thermal-Treatment-Unit
Lifshitz-Slyozov-Wagner-Theorie
Kornwachstum

Energy Dispersive X-ray Analysis
Lichtmikroskopie

Elektron Backscatter Difraction
Zeit-Temperatur-Umwandlungsdiagramm
Grain Orientation Spread

Orientation Imaging Microscopy



1 Einleitung 9

1 Einleitung

Viel Unternehmen sind einem hohen Druck ausgesetzt, neue Produkte zu generieren,
kosten zu senken und die Produktivitét zu steigern. Die Ursachen hierfiir liegen in stei-

gender Wettbewerbsintensitit, neue Technologien und neuen Richtlinien.

Die Simulation kann sowohl bei der Optimierung der Prozesskette als auch fiir ein bes-
seres Verstindnis des Materials und des technologischen Prozesses eine entscheidende

Rolle spielen.

Dabei ist die Simulation nicht das Heilmittel fiir falsche Technologien, sie ist vielmehr
ein inzwischen ausgereiftes und zuverldssiges Hilfswerkzeug des Umformtechnikers,
der seinen Prozess und die verwendete Technologie kennt, zur besseren und schnelleren

Prozessentwicklung.

Wichtig ist es, dass die Randbedingungen und Grenzen des Prozesses bekannt und be-
greifbar sind, um Fehlanwendungen zu vermeiden. Dies trifft insbesondere auf die ver-

wendeten Werkstoffe und deren Materialdaten zu.

Die Genauigkeit der Ergebnisse hdangt neben der exakten Modellbeschreibung ganz ent-
scheidend von der richtigen Wahl von Randbedingungen ab. Reibung, das Maschinen-
verhalten und die verwendeten Materialdaten miissen sorgfiltig und realistisch be-
schrieben sein. Nicht zuletzt muss der Umformtechniker in der Lage sein, die von der

Finite Elemente Methoden (FEM) bereitgestellten Ergebnisse richtig zu interpretieren.

Rechnergestiitzte Modellierungen haben in den vergangenen Jahren einen immer grofBer
werdenden Stellenwert bei der Planung und Auslegung von komplexen, umformtechni-
schen Prozessen eingenommen. Gerade bei der Simulation von mehrstufigen Warmum-
formverfahren ist jedoch eine Analyse und Beschreibung der im Werkstoffgetiige ablau-

fenden mikrostructurellen Vorginge von grof3em Interesse.

In dieser Arbeit sollen Methoden der Strukturmodellierung von Werkstoffen beim
Warmwalzen aufgezeigt und jeweils anhand mehrerer Beispiele erldutert werden. Die
Prozesssimulation erfolgt heute vor allem durch die FEM — Methode. Bei hinlédnglich
hohen homologen Verformungstemperaturen wird meist mit starr-viskoplastischen
Werkstoffgesetzen gerechnet, wobei isotrope Materialeigenschaften angenommen wer-
den und somit die Mises Plastizitét fiir die Berechnung einer Vergleichsspannung und
FlieBbedingung verwendet werden kann. Die FlieBspannung als Funktion der Verfor-
mung, Temperatur und Verformungsgeschwindigkeit wird als FlieBkurven-Datensatz
mit linearen oder logarithmischen Interpolationsansitzen, als mathematische Beschrei-
bung der FlieBkurve, oder als aktuelle lokale FlieBspannung, berechnet aus dem Materi-

almodell, iibergeben.
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Die weiteren Ausfithrungen beschrinken sich auf die FEM als Prozesssimulation, sowie
auf die Mikro- bis Makroskala fiir die Strukturmodellierung mit Hilfe von metallphysi-
kalischen Ansétzen (Abbildung 1-1). Die grundlegende Idee dieses Konzeptes basiert
auf der Prozessbeschreibung und —modellierung in immer feiner werdenden Simulati-
onsebenen, ausgehend von einer Prozessbeschreibung mit Hilfe einer globalen Betrach-

tung bis hin zur Analyse mikroskopischer Umformmechanismen [1], [2].

Umformprozess Zielgriile

Eraft, Temperatur,
Formanderungs-
gezchwindigkeit,
Spannung

globale Betrachtung
(homogenes Eontinuum)

10 m

Gefigeaushildung

104 m (Eomgrdle,
Eomwachstum)

Polyloristall

Wersetzungs-
10% m anordnung,
Partikcelhartung

| i '*"—'E e
I:' T B g g W X s Gleiten und Elettern

. s 10
Wersetzungen Q‘_ a N 10%m oy Versetzungen
% e ~ oY
— — - S R
i oS a

)
Abbildung 1-1: Mikro- und Makroskala fiir die Strukturmodellierung von Umformpro-

Glettsysteme

zessen.

Die makroskopische Reaktion eines Werkstoffs auf eine Belastung enthélt die Summe
der mikroskopischen Reaktionen der darunter liegenden Ebenen. Die Wechselwirkun-
gen zwischen den Ebenen sind im Allgemeinen begrenzt, so dass Schnittstellen zumeist
durch die Ubergabe eines oder weniger Parameter gewihrleistet werden konnen. Die
Reaktion einer Versetzungsanordnung auf eine aufgebrachte duflere Spannung kann
zum Beispiel durch einen Parameter, die FlieBspannung, ausgedriickt werden. Es ist
daher zumeist nicht notig, einzelne Versetzungen zu modellieren, um die makroskopi-
sche Werkstoffreaktion zu beschreiben, d.h. die Dimension der Zielgrofe liegt in der

GroBenordnung der Versetzungen [1].
Es gibt zwei grundsétzliche Zusammenhidnge zu einer vollstandigen Prozessimulation:

1. Die Wechselwirkung zwischen dem Stoffverhalten und den makroskopischen

Variablen (Temperaturen, Formédnderungsgeschwindigkeiten und Spannungen);
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2. Der Einfluss der verschiedenen mikrostrukturellen Ebenen auf die Zielgrof3e
(siehe Abbildung 1-1).

Die benétigten Rechenzeiten sind von den ZielgroBBen abhingig und steigen mit jeder
Ebene. Deswegen hat die Festlegung der hierarchischen Ebene fiir die Erstellung eines

Modells eine entscheidende Bedeutung.

Bei der Umformung von Aluminiumlegierungen reicht eine Modellierung durch die
notwendigen Informationen iiber das Ausscheidungsverhalten und die Substrukturbil-

dung in tiefere Ebenen hinein.

In der Modellierung von Umformprozessen unterscheidet man zwischen empirischen

und physikalischen Ansétzen.

Ein empirisches Modell ist eine mathematische Anndherung zur Beschreibung experi-
menteller Daten, die in Industrie- oder Laborversuchen gewonnen werden. Sie werden
typischerweise dann eingesetzt, wenn die zugrunde liegenden physikalischen Mecha-

nismen nicht ausreichend bekannt sind.

Ein physikalisches Modell basiert auf bekannten physikalischen oder chemischen Prin-
zipien, aus denen sich die Vorhersagen ableiten lassen. Es beinhaltet quantitative For-
mulierungen der Werkstoffstruktur. Wenn diese eingehend verifiziert wird und in Pro-
zesssimulationen implementiert sind, erlauben sie eine explizite Vorhersage der Mikro-

strukturentwicklung [1].
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2 Zielsetzung

Die grundlegende Idee der vorliegenden Arbeit basiert auf der Entwicklung eines me-
tallphysikalischen Modells zur Vorhersage der Gefiigeentwicklung von unterschiedli-
chen Aluminiumlegierungen dadurch, dass mehrere physikalische Ansétze fiir die Be-
schreibung der Versetzungsdichteentwicklung, der Keimbildung von rekristallisierten
Kornern, der statischen Rekristallisation, des Kornwachstums und der Ausscheidungs-

kinetik in einem Modell gekoppelt werden (Kapitel 4).

In Verbindung mit FEM — Codes kann das Modell dazu benutzt werden, komplexe Um-
formsimulationen wie das Walzen auszufiihren. Das gegenwirtige Modell ist ideal zur
Einbindung in Gesamtprozessmodellierungen (Abbildung 2-1).

Ausscheidungskinetik

Bildung von groben und dispersen

— | intermetallischen Phasen wahrend | . Programm fiir die Sim_ulat_ic;n
SN | der thermischen Behandlung vor | der Ausscheidungskinetik
+ ) i el PO Er =0 : Eingabeparameter fur
— das Strukturmodell
Strukturmodell
7 Treibkraft der Rekristallisation
I
::: Versetzungsdichte USRS
Substrukt e
t ) ubstrutur /" FEM Programm’ ",
| | FORTRAN-Code !
Statische Rekristallisation ] ".\ : X ."I
_ ‘ Prozesssimulation ‘
t) Keimbildung A ’
—— Rekristalisaion | | 7
+ Kornwachstum

Abbildung 2-1: Schematische Darstellung des Gesamtkonzeptes fiir die mikrostrukturel-
le Simulation der Warmumformprozessen von unterschiedlichen Aluminiumlegierun-
gen. In dieser Arbeit wurden folgende Softwares fiir die Simulation verwendet: 'FOR-
GE 2008 und *MatCalc.

!http://www.transvalor.com/forge.php

2 http://www.matcalc.at/
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Zur Bestimmung der FlieBspannung wéhrend der Umformung wurden FlieBkurven bei
verschiedenen Umformbedingungen im Zylinderstauchversuch mittels eines thermome-
chanisches Umformsimulators SERVOTEST aufgenommen. Die Grundlagen dieses

Verfahren werden im Kapitel 5 umfassend beschrieben.

Parallel dazu wurde der gesamte industrielle Warmwalzprozess im Labormalistab abge-

bildet, um den Einsatz von Werkstoffmodellen zu tiberpriifen (sieche Kapitel 6).

Nicht zuletzt wurde der Fokus dieser Arbeit auf moderne experimentelle Methoden wie
die Analyse der riickgestreuten Elektronen (engl.: Electron Backscatter Difraction,
EBSD) fiir die Verifikation der aufgestellten Modelle gesetzt (siche Kapitel 7).
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3  Werkstoffkundliche Grundlagen von
Aluminiumlegierungen

Aluminium kommt in vielen Gebieten der Technik als Konstruktionswerkstoff zur An-
wendung. Die wirtschaftliche Einsetzbarkeit ist geprdgt durch die geringe Dichte, die
mit etwa 2,7 g/cm’ nur ein Drittel der von Stahl betrigt. Auf Grund der hohen spezifi-
schen Festigkeit ist Aluminium besonders fiir den konstruktiven Leichtbau einsetzbar.
Die Anwendungsbereiche erstrecken sich von der Verpackungsindustrie, dem Bauwe-
sen, der Lebensmittelindustrie bis hin zum Transportsektor. In diesem Bereich, speziell
der Automobil- und Flugzeugindustrie, erlangen Aluminiumlegierungen entsprechende
Bedeutung, da sie neben der zuvor erwdhnten hohen Festigkeit auch eine sehr gute Kor-
rosionsbestdandigkeit aufweisen. Weiters kennzeichnen die hohe elektrische und thermi-
sche Leitfahigkeit, die magnetische Neutralitdt, das optische Reflexionsverhalten und
die gute chemische Bestindigkeit die Eigenschaften. Reines Aluminium ist sehr weich,
durch Legieren kann aber die Festigkeit gezielt beeinflusst werden. In Kombination mit
der guten Umform- und GieBBbarkeit ist es auf einfachstem Weg moglich die Werkstoff-

eigenschaften bedarfsgerecht anzupassen [3].

3.1 Physikalische Eigenschaften

Die physikalischen Eigenschaften des Aluminiums sind die eigentliche Grundlage sei-
ner ungewohnlich vielfaltigen Verwendbarkeit. Einige physikalische Eigenschaften sind
abhingig von Reinheit bzw. Legierungszusammensetzung. Als Grundlagen dienen die
physikalischen Eigenschaften des reinen Aluminiums (Reinheitsgrad 99,99%), die nach-
folgend in Tabelle 3-1 aufgefiihrt sind. Viele der in dieser Tabelle enthaltenen Eigen-
schaften sind temperaturabhéngig [4].

Tabelle 3-1: Physikalische Eigenschaften von Reinaluminium A199,99 bei 20°C

Eigenschaft Maf3zahl Einheit
Ordnungszahl 13 [-]
Gitteraufbau kubisch flachenzentriert | [-]
Gitterkonstante 0,40496 [nm]
Atomradius 0,1431 [nm]
Dichte 2,6989-10° [kg/m’]
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Elastizitditsmodul 66,6 [KN/mm?]
Schubmodul 25,0 [KN/mm?]
Querkontraktionszahl (Poissonsche Zahl) 0.35 [-]
Mittlerer linearer Wirmeausdehnungskoeffi- | 23,6-10° [1/°C]
zient zwischen 20°C und 100°C

Wirmeleitfahigkeit 235 [W/m-K]
Schmelztemperatur 660 [°C]
Volumenabnahme fliissig/fest 7,1 [%]
Spezifische Wérme bei konst. Druck 0.89 [kJ/kg-K]
Aktivierungsenergie der Selbstdiffusion 120 [kJ/mol]
Stapelfehlerenergie 200-107 [J/em’]

Die wichtigsten Gefiigebausteine, aus denen Aluminium und seine Legierungen aufge-
baut sind, enthélt Tabelle 3-2.

Tabelle 3-2: Gefiigebausteine der Aluminiumlegierungen [4]

Gefiigematrix

kfz-Kristallgitter

Gitterfehler

Leerstellen

Versetzungen

Stapelfehler
Kleinwinkelkorngrenzen (KWKG)
GroBwinkelkorngrenzen (GWKG)

Phasengrenzen

Mischkristall

Legierungselementen auf Gitterpldtzen (Substitutionsmischkris-
tall)

Elemente auf Zwischengitterplédtzen (interstitielles Mischkristall)

Primérphasen

Intermetallische Phasen von Verunreinigungs- und Legierungs-

elementen aus dem Erstarrungsprozess

Sekundérphasen

Intermetallische Phasen aus thermischen Behandungen:

-disperse Kornfeinungsphasen (Cr-, Mn-, Zr-, Ti-haltige Phasen)
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-Ausscheidungsphasen
1. Kohiérente Phasen (Cluster, Guiner-Preston Zonen)
1.  Teilkohdrente, metastabile Phasen

iii.  Inkohérente Gleichgewichtsphasen

Ausscheidungsfreie | an Legierungselementen verarmte Zonen an Korngrenzen, Pri-

Zonen mirphasen oder stabile Sekundirphasen

Fasergefiige durch Warmumformung gestreckte Korner

Textur kristallographische Vorzugsorientierung der Korner, z.B. Wiirfel-
textur

Anschmelzungen durch Uberhitzung entstandene, lokale Anschmelzungen, vor-

zugsweise an Korngrenzen

Poren durch Leerstellen-Cluster oder iiberséttigt geloster Wasserstoff

Karbide, Oxide Einschliisse aus der Elektrolyse und aus dem Gie3prozess

Die Anordnung der Atome auf den {111} Ebenen im kfz-Raumgitter erfiillt die Bedin-
gung fiir die dichteste Kugelpackung. Deswegen findet die Versetzungsbewegung (der
Mechanismus der plastischen Verformung) bevorzugt auf diesen Ebenen in Richtung
der Flachendiagonalen <110> mit dem geringsten Atomabstand. Es gibt 4 verschiedene
Orientierungen fiir {111} Ebenen mit jeweils 3 verschiedenen Fldachendiagonalen
<110>, d.h. insgesamt 12 verschiedene Gleitmdglichkeiten fiir Versetzungen im kfz-
Gitter. Nach v. Mises miissen fiir plastische Verformung mindestens 5 Gleitsysteme

aktivierbar sein [4].

Die Besonderheit des Aluminiums und seinen Legierungen besteht durch eine gute Be-
weglichkeit von Versetzungen aufgrund der hohen Stapelfehlerenergie in Ausbildung

von Zellgefiige (Subkorngefiige).

3.1.1 Stapelfehler

Der Stapelfehler ist ein Fehler in der Stapelfolge der dichtgepackten Gleitebenen, der
durch die Aufspaltung von Versetzungen in Teilversetzungen erzeugt wird (Abbildung
3-1). Die Breite der Aufspaltung ist umgekehrt proportional zur Stapelfehlerenegie
(engl.: Stacking-Fault Energy, SFE). Aluminium hat vor allen wichtigen metallischen
Grundwerkstoffen die hochste Stapelfehlerenergie (siche Tabelle 3-1). Diese spezifische
Eigenschaft beeinflusst die Gefiigeentwicklung wihrend der Umformung. Je geringer
die Stapelfehlerenergie und je breiter infolgedessen der Stapelfehler ist, desto mehr
konnen sich die Versetzungen im Gitter nur auf ihrer bevorzugten Gleitebenen bewegen

(planares Gleitverhalten). Ein Quergleiten (von Schraubenversetzungen) ist damit nicht
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moglich oder tritt bei hohen Verformungsgraden und hoheren Temperaturen auf. Ver-
setzungshindernisse (z.B. Ausscheidungen, Versetzungen, Korngrenzen) kénnen dann
nur mit hoheren Schubkriften umgegangen werden. Dadurch erhoht sich die Verset-
zungsdichte in den aktivierten Gleitebenen, was wiederum zu einer starken Verfesti-
gung fiihrt. Durch seine hohe Stapelfehlerenergie hat unlegiertes Aluminium gegentiber
Magnesium oder austenitischem Stahl ein geringes Verfestigungsvermogen. Aus dem

gleichen Grunde tritt bei Aluminium keine Zwillingsbildung auf [4].

ﬁlf ‘i|t;abene Teilversetzung b, /
Versetzungb _—

/s
Stapelfehler
/////// Teﬂveﬂ;;;:;;::ﬁhj:yf/

\k .Seliohone

Abbildung 3-1: Aufspaltung einer Versetzung in Teilversetzungen und Stapelfehler im
kfz Gitter, nach [4].

Substitutionell geloste Legierungselemente in kfz-Metallen konnen zwar die Stapelfeh-
lerenergie reduzieren, was jedoch bei Aluminiumlegierungen mit iiblichen Legierungs-

gehalten nicht erwartet wird [5].

Das planare Gleitverhalten bei Al-Mg-Legierungen ldsst sich durch ein spezielles Me-
chanismus erkldren. Aufgrund der vorzugsweisen Bindung der erzeugten Leerstellen an
Mg-Atome, wird deren Wanderung zu Versetzungsringen verhindert und dadurch die

vorhandenen Burgersvektoren auf die aktive Gleitebene beschrinkt bleiben [6].

3.2 Aluminiumlegierungen

In der Mehrzahl der technischen Anwendungen kommt aber nicht reines Aluminium
zum FEinsatz, sonder Aluminiumlegierungen, deren Legierungselemente und —gehalte
auf den jeweiligen Verwendungszweck abzustimmen sind. Aluminiumlegierungen sind
meist durch mehrere Legierungselemente gekennzeichnet. Als Hauptlegierungselemente
sind Kupfer, Silizium, Magnesium, Zink und Mangan anzusehen. Weiter sind hdufig

Chrom, Titan und Eisen als Verunreinigungen vorzufinden.
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Entscheidend fiir die Verfestigung ist einerseits die Wirkung der Fremdatome und deren
Durchmesser auf das Gitter, und ob sie gelost oder als fein verteilte Ausscheidungen
vorliegen. Bei aushirtbaren Legierungen tritt eine Verfestigung durch Ausscheidungen

vorher geldster Bestandteile auf, bei naturharten durch Mischkristallbildung.

3.2.1 Aufbau der Aluminiumlegierungen

3.2.1.1  Primarphasen (Guliphasen)

Die Primérphasen sind nach der Erstarrung interdendritisch angeordnet und bleiben
nach der Barrenhochglithung wegen ihrer dulerst geringen Loslichkeit im Mischkristall
thermisch stabil. Sie haben je nach Barrenquerschnitt eine Grofe von 40um und keine
kristallographische Kohorenz mit dem Mischkristall, werden wihrend der Warmum-
formung zum Teil fragmentiert und im Gefiige zeilenféormig in Verformungsrichtung

angeordnet.

Die Primérphasen verursachen bei plastischer Verformung Spannungs- und Dehnungs-
lokalisierungen, welche zur statischen Rekristallisationskeimbildung nach der Warm-

umformung fithren konnen [4].

3.2.1.2 Sekundarphasen

Die Sekunddrphasen entstehen erst durch eine Warmebehandlung der GuBbarrens
(Hochgliithung) oder des Halbzeugs und bilden sich durch Entmischung einer iiberséttig-
ten festen Losung. Man unterscheidet zwei Arten von Sekundérphasen: die thermisch
stabilen Dispersionsphasen und die l6slichen Ausscheidungsphasen in aushértbaren Le-

gierungen.

Die Dispersionsphasen haben eine Gréf3e von 0,02 bis 0,5 um, sind weitgehend inkohé-
rent und lassen sich durch nachfolgende Warmebehandlungen nicht merklich verdndern.
GroBe und Anordnung der Dispersionsphasen im Gefiige werden durch die Auftheizge-
schwindigkeit, Glithtemperatur und —zeit bei der Barrenhochgliihung gesteuert. Die
Aufgabe dieser Dispersionen besteht in der Kontrolle des Kornwachstums bei der Re-
kristallisation [4].

3.2.2 Aluminium-Magnesium-Mangan-Legierungen (Al-Mg-Mn)
Als Untersuchungswerkstoff wurde in dieser Arbeit eine Aluminium-Magnesium-

Mangan-Legierung ausgewdhlt.

Al-Mg-Mn-Legierungen (5xxx) zéhlen zur Gruppe der nicht aushdrtbaren Legierungen
mit niedriger bis mittlerer Festigkeit. Die Festigkeitsteigerung beruht auf Mischkristall-

verfestigung durch Magnesium.
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In Abbildung 3-2 ist ein Ausschnitt aus dem Zustandsdiagramm wiedergegeben. Die
maximale Loslichkeit des Magnesiums im Aluminium liegt bei der eutektischen Tempe-
ratur von 450°C 17,4 Gew.-%, bei 100°C nur 1,9% und bei Raumtemperatur unter 1%.
Der a-Mischkristall steht im Phasengleichgewicht mit der B-Phase MgsAlg mit dem
Schmelzpunkt von 450°C [4]. Die Erstarrung erfolgt eutektisch. Die Diffusion von
Magnesiumatomen in der Aluminiummatrix ist dulerst langsam, so dass bei normalen
Erstarrungsbedingungen selbst bei Mg-Gehalten von 4 bis 5 Gew.-% ein Teil des Mg-

Gehaltes als f-Phase in interdendritischen Seigerungszonen vorliegt.
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Abbildung 3-2: Zustandsdiagramm Aluminium-Magnesium.
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Abbildung 3-3: Einfluss des Mg-Gehaltes auf die FlieBkurven von AIMg-Legierungen
im Zustand weichgegliiht (0) mit Merkmalen von Liidersdehnung [4].

Aufgrund des erhohten FlieBwiderstandes durch Mischkristallverfestigung nicht nur bei
Raumtemperatur, sondern auch bei hohen Warmumformtemperaturen, werden Al-Mg-

Legierungen zum grof3en Teil zu Walzprodukten verarbeitet.

3.2.2.1 Zusatz von Mangan oder Chrom

Die Legierungskomponenten Chrom und Mangan bilden mit dem als natiirliche Verun-
reinigung vorhandenen Eisen schwer 16sliche intermetallische Phasen. Diese Dispersi-
onsphasen haben eine gewisse festigkeitssteigernde Wirkung, dienen aber hauptsichlich
zur Stabilisierung des Korngefiiges bei der Warmumformung und zur Steuerung der

Rekristallisation.

3.3 Verfestigungsmechanismen

Eine Erhohung der Festigkeit wird durch Erhéhung des Widerstandes gegen plastische

Verformung, d.h. Widerstand gegen Versetzungsbeweung und —erzeugung, erreicht [7].

Zur Beschreibung des Umformverhaltens eines Werkstoffs wird in der Regel die FlieB-
kurve verwendet. Die Schubspannungsberechnung setzt sich aus thermischen und

athermischen Bestandteilen zusammen und kann folgendermal3en beschrieben werden:

4
r=7" +er") , (3.1)
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7 ist die athermische Komponente und beschreibt die Wechselwirkung zwischen Ver-

setzungen und Hindernissen, die weitreichende innere Spannungsfelder darstellen (wir-

ken iiber einige tausende Atomabstdnde) wie z.B. Korngrenzen, Einschliissen und zwei-
ten Phasen (Tabelle 3-3). Die athermische Komponente ist lediglich durch den Schub-

modul G temperaturabhéngig.

Tabelle 3-3: Athermische Komponenten der Schubspannung 7;- 7, 8]

Verfestigungsmechanismen

Spannungsanteil

Wechselwir- Schematische Darstellung
kung von Gleit-
versetzungen
mit
Verformungs - f
e 1.Versetzungen ey e B 7\ = a,Gb,/ p,,,
verfestigung L | VPu
Feinkorn- {0 = k—y
, 2.Korngrenzen I I A . 2 D
verfestigung
(a) _
7\ = a,G(—u¢ e
Parelastische Wechselwirkung
1 da,
a, dc
Mischkristall- 3.Geloste ° L. %o ®
0 . . .
verfestigung Fremdatome e®® oo Dielastische Wechselwirkung
p— L 4G
G dc
4 =3 Schraubenversetzungen
1 =16 Stufenversetzungen
4.Teilchen @ ., R°
. Tyl = O3) o
a) kohirente [+2R
Ausscheidungen
w=1bzw 1,5
Teilchen- b) inkohérente
verfestigung Ausscheidungen

bzw. Dispersio-

nen
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Die temperaturabhiingige Komponente 7 beschreibt hiufigkeitsabhingige Wechsel-
wirkungen, die durch thermische Aktivierung tiberwindet werden kdnnen. Dabei han-
delt es sich meist um Hindernisse mit Auswirkungen kurzer Reichweite (wenige Atom-
abstinde), wie Waldversetzungen. Diese Versetzungen gehdren nicht zum priméren
Gleitsystem und erscheinen fiir die Primérversetzungen wie Bdume eines Versetzungs-
waldes, die geschnitten werden miissen. Die thermische Spannung kann durch Anwen-

dung der Orowan-Gleichung y = p, bv (wobei b den Burgersvektor, p, die Dichte der

beweglichen Versetzungen und v die mittlere Geschwindigkeit der beweglichen Ver-

setzungen darstellt) in folgender Form definiert werden:

Q) y U
2sinh| £ A 5 /4 exp| — (3.2)
kBT b metvD kBT

als dem Abstand zwischen

mit ¥ =b’[_ als dem Aktivierungsvolumen, [ = \/1_
P
Waldversetzungen, p, als der Dichte der Waldversetungen, U, =1/2Gb> als der Akti-

vierungsenergie, v,, als der Debye Frequenz, kg als der Bolzmann-Konstante und B, als

einer Konstante.

3.4 Entfestigungsmechanismen

Die makroskopische Werkstoffverfestigung wird generell wéhrend einer Umformung
durch Zunahme an Versetzungen charakterisiert. Im Gegensatz zur Kaltumformung
laufen bei der Warmumformung verschiedene thermisch aktivierte Prozesse ab, wie z.B.
Versetzungsklettern und —quergleiten. Diese Prozesse beeinflussen das Entfestigungs-
verhalten des Werkstoffs. Damit verbunden sind eine Reihe von Vorgingen im Gefiige,
die die Mikrostruktur im Werkstiick verdndern und somit die mechanischen Eigenschaf-

ten eines Produktes bestimmen [2].

In Hinblick auf die Mikrostruktur kann Warmwalzen als eine Abfolge von Verformung
und Zwischenzeiten, bzw. Pausen gesehen werden. Aufgrund der erhéhten Wérme un-
terliegt das Gefiige maBBgeblichen Verdnderungen, was in Abbildung 3-4 schematisch
dargestellt ist.
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dynamische Rekristallisation

Walzspalt SSE statische Rekristallisation
S

Ausgangsgeflge

Abbildung 3-4: Gefligednderung wihrend des Warmwalzens. Das Ausgangsgefiige wird
deformiert, es kommt zu einer Versetzungsanhdufung und Keimbildung. Daraus ent-

steht dynamische und im Anschluss statische Rekristallisation [9], [10].

3.4.1 Dynamische Vorgange wahrend der Warmumformung

Die Dynamische Erholung (engl.: Dynamic Recovery, DRV) ist der wichtigste Entfesti-
gungsmechanismus wihrend der Warmumformung von Metallen mit hoher Stapelfeh-

lerenergie, wie Aluminiumlegierungen (siehe Kapitel 3.1.1).

Die Erholung umfasst alle Vorgénge bei denen eine Ausloschung (Annihilation) und
Umordnung (Polygonisation) von Versetzungen stattfindet. Die Versetzungsstruktur
eines verformten Materials ist thermodynamisch gesehen instabil. Bei erhohten Tempe-
raturen kommt es zur thermischen Aktivierung der diffusionsgesteuerten Prozesse, wie
Quergleiten von Schraubenversetzungen und Klettern von Stufenversetzungen, das eine
Versetzungsumordnung in energetisch gilinstigere Zustinde bewirkt. Die Erholung be-
ruht auf der Wechselwirkung der Versetzungen miteinander infolge ihres langreichwei-
tigen Spannungsfeldes. Sind zwei Versetzungen parallel und befinden sich auf der glei-
chen Gleitebene so ist ihre Kraft stets positiv gerichtet und es kommt zur AbstoBung
untereinander. Sind beide entgegengesetzt kommt es allerdings zu einer Anziehung, sie
vereinigen sich und 16schen sich gegenseitig aus. Dieser Mechanismus wird als Annihi-
lation bezeichnet. Befinden sich antiparallele Versetzungen auf benachbarten Gleitebe-
nen, so kommt es zu keiner Ausléschung sondern zur Bildung eines Versetzungsdipols
(Abbildung 3-5). Bei der Polygonisation bilden sich aus ungleichmiBig verteilt und
orientierten Versetzungen bei hoheren Temperaturen ein rdumlicher Verbund an Klein-

winkelkorngrenzen (Subkorngrenzen) [12].
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Abbildung 3-5: Prinzip der Annihilation (a) und der Dipolbildung (b) von Stufenverset-
zungen [12].

Die Vorginge der DRV werden im Verlauf einer Warmumformung immer ausgeprag-
ter, so dass es zur Ausbildung einer stationédren FlieBspannung kommt. Die DRV kom-

pensiert dann die Verfestigung bei hohen Umformgraden vollstindig [2].

Al-Legierungen neigen hauptsichlich zu einer sehr starken DRV, so dass die treibenden
Kréfte zum Auslosen der dynamischen Rekristallisation (engl.: Dynamic Recrystalliza-
tion, DRX) in der Regel nicht ausreichend. Die Untersuchungen von einer Al-Legierung
mit hohem Mg-Gehalt zeigten, dass keine DRX wéhrend des industriellen Walzens auf-
tritt [13].

3.4.2 Statische Vorgange im Anschluss an die Warmumformung

Die wichtigen Rekristallisationsvorgidnge laufen in Al-Legierungen nicht wéhrend einer
Umformung ab, sondern schlieBen sich zeitlich verzdgert einer Warmumformung an
(Abbildung 3-4).

Die wihrend der Umformung gespeicherte Energie in Form von Versetzungen und der
Substruktur wird unmittelbar nach dem Verformungsschritt durch Entstehung (Keimbil-
dung) und Bewegung (Keimwachstum) von GroBwinkelkorngrenzen (GWKG) redu-
ziert. Dieser Vorgang wird als statische Rekristallisation (engl.: Statical Recrystallizati-
on, SRX) bezeichnet. Die dabei bewegte Korngrenze ldsst ein Gebiet mit wesentlich

niedriger Versetzungsdichte hinter sich zuriick [12].
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Die treibende Kraft fiir die SRX ist die in den Versetzungen gespeicherte Verformungs-
energie. Die Gesamtenergie pro Lingeneinheit der Stufenversetzung, die sich aus der
elastischen Energie einer Versetzung (E,;) und der Energie des Versetzungskerns (Exerm)

zusammensetzt [14]:

. . R
E(dlSl) = Eel + EKem = Gb 1n_0+1 (33)
4r(1-v) 7,

wobei v die Querkontraktionszahl (Poissonzahl), Ry die Reichweite des Spannungsfel-

des einer Versetzung (R, = p''*

) und 7y die GroBe des Versetzungskerns (7, =b+5b)
ist.
Die gespeicherte Energie der Verformung errechnet sich mit:

. . Gb’ R
pldish _ 5 pdish) _ In—=2 +1 3.4
p =P FTTIY ( G

Wenn in der verformten Mikrostruktur Subkorner vorhanden sind, stammt die treibende
Kraft aus den Korngrenzen selbst, ndmlich aus der Verringerung der Korngrenzenfla-

che.

Bei einem Durchmesser 6 der Subkdrner betrdgt mit der spezifischen Energie der
KWKG () die treibende Kraft pro Volumeneinheit [15]:

357y, 3y,
E (3.5)

PD(sub) — 5 — 5

Die Energie der KWKG ergibt sich aus der Energie jeder einzelnen Versetzung in der

Subkorngrenze:

y,=ZE™ (3.6)

wobei Z die Anzahl der Versetzungen pro Flicheneinheit beschreibt:

1
n (3.7)

mit @ als der Orientierungsdifferenz (Missorientierung), sowie h als dem Versetzungs-
abstand in der KWKG.

Auf Grund der Gleichungen lésst sich die gesamte gespeicherte Verformungsenergie Pp

berechnen:
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PD — PD(disl) +PD(SUb) (3.8)

Ab einer kritischen gespeicherten Verformungsenergie bilden sich wéhrend einer an-
schlieBenden Inkubationszeit rekristallisierte Keime. Die zur SRX notwendige Keimbil-
dung kann nach verschiedenen Mechanismen erfolgen, die im Kapitel 4.2.4 besser er-

lautert werden.

Einen erheblichen Einfluss auf die Kinetik der SRX nehmen vor allem die Prozesspa-

rameter Umformgrad (¢ ), Umformgeschwindigkeit (¢ ) und Temperatur (7).

Nach der SRX kann im Werkstoff wihrend einer Haltezeit bei erhohter Temperatur
Kornwachstum einsetzen. Die treibende Kraft ist hier die Verringerung der Grenzfl-

chenenergie.

Die DRV wihrend der Umformung und die SRX wihrend der Haltezeit sind die ent-
scheidenden Entfestigungsmechanismen bei der Warmumformung von Aluminiumle-

gierungen [2].

3.4.3 Einfluss der Ausscheidungen

Wie im Kapitel 3.2.1 diskutiert wurde, weisen technische Aluminiumleierungen eine
Reihe von intermetallischen Ausscheidungen auf, die die Mikrostrukturvorginge im

Gefiige wihrend und nach der Warmumformung stark beeinflussen konnen.

Die diffusionsgesteuerte Versetzungsbewegung wihrend Erholungsvorgingen wird
durch die elastischen Verzerrungen des Matrixgitters in der Umgebung einer Ausschei-

dung erschwert.

Die Einfliisse von Ausscheidungen bei der SRX haben einen komplexen Charakter. Sol-
che Prozesse wie Keimbildung und Keimwachstum konnen durch vorhandene Aus-
scheidungen je nachdem in welcher Form sie auftreten, begiinstigt oder erschwert wer-
den [2]. Grobe Teilchen begiinstigen die Keimbildung, da sich um sie herum eine inho-
mogene Versetzungsstruktur ausbildet. Dispersionsteilchen behindern die Korngrenzen-
bewegung auf Grund einer riicktreibenden Kraft (engl.: Zener Drag), die durch den
Kontakt Teilchen-Korngrenze aufgebracht werden muss um diese wieder voneinander
zu losen [9], [12]. Im Kapitel 4.2 wird der Einfluss dieser Vorginge auf die statische
Entfestigung detailliert beschrieben.
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4 Modelllierung

Um einen Umformprozess moglichst umfassend und realistisch zu modellieren, werden
in der Praxis plastomechanische Modelle (Umformmodelle) eingesetzt und mit Werk-
stoffmodellen, die die Reaktion des Werkstoffs auf den Prozess beschreiben, gekoppelt.

Das plastomechanische Modell muss die maBigeblichen lokalen Prozessvariablen wie
Umformgrad, Umformgeschwindigkeit und Temperatur sowie deren zeitlichen Verlauf
bereitstellen [1].

Die Finite Elemente Methode (FEM) ist als universell einsetzbares Losungsverfahren
plastomechanischer Problemstellungen von grofler Bedeutung. Sie ermdglicht bei ge-
nauer Kenntnis der Randbedingungen und der Stoffwerte eine sehr genaue Vorhersage

lokaler Prozessgrofen [1], [16].

In der vorliegenden Arbeit wurden alle numerische Simulationen mit Hilfe des kom-
merziellen Programms FORGE 2008 durchgefiihrt. Dieses Programm ist aus For-
schungsarbeiten am CEMEF, Ecole des Mines de Paris’ hervorgegangen und wurde von
der Firma TRANSVALOR* weiter entwickelt. FORGE ist eine Finite-Elemente-
Software zur Simulation von unterschiedlichen Umformprozessen von Eisen-Metallen
(Stahl) und Nicht-Eisen-Metallen (Aluminium-, Kupfer-, Titan- und Nickellegierun-
gen). Die Anwendung eignet sich dabei sowohl fiir Warm-, Halbwarm- und Kaltum-
formen in der 2D- (axisymetrisch oder extrudierbare Teile) oder 3D-Darstellung. Die
Software ist mit einem viskoplastischen Solver ausgeriistet, der fiir die Warmumfor-
mung verwendet wird. Ein elastoviskoplastisches Modell ermoglicht die Vorhersage der
Formgebung wihrend des Kaltumformprozesses. Die Belastbarkeit des Vernetzungsal-
gorithmus (Meshing) sowie des Algorithmus zum automatischen Remeshing sorgen fiir
eine hohe Stabilitdt der Software auch bei hoch komplexen Werkstiicken und mehrstu-
figen Umformprozessen. Die Parallelversion fiir Netzwerkcluster von FORGE ermdog-

licht eine signifikante Verkiirzung der Berechnungszeiten.

FORGE ist nach dem Baukastenprinzip aufgebaut und umfasst einen PREPROZESSOR
fiir die Datenaufbereitung, einen SOLVER (2D und 3D) fiir die Berechnung sowie einen
POSTPROZESSOR fir die Auswertung der Ergebnisse.

3 http://www.cemef.mines-paristech.fr/

4 http://www.transvalor.com/index_de.php
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4.1 Plastomechanische Modelle

Die Beschreibung des viskoplastischen FlieBens bei der Warmumformung erfolgt im
FEM Programm FORGE nach der Norton-Hoff Gleichung [17]:

o' =2k(3g)" ¢ 4.1)

mit gt als dem Spannungsdeviator, ¢ als dem Tensor der plastischen Verformungsge-

schwindigkeit sowie ¢ als der effektiven Verformungsgeschwindigkeit:

1/2
(2.
¢=[§Z(p§] (4.2)
i,j

wobei K die Materialkonsistenz bezeichnet, die das Prinzip der physikalischen Vertrig-
lichkeit der Konstitutivgleichungen reprasentiert und als Funktion von Umformgrad

dargestellt werden kann:

K=K, (p,+¢) (4.3)

und j ist die Sensitivitdt der Verformungsgeschwindigkeit.

Aus dem Prinzip der virtuellen Arbeit ergibt sich die plastomechanische Formulierung
in integraler Form, die fiir ein virtuelles Geschwindigkeitsfeld v und ein virtuelles

Druckfeld p" gilt:

[oto av+ [ evids- [ pdivv)dr =0 (4.4)

mit der Bedingung der Inkompressibilitit:

jQ p"div(v)dV =0 (4.5)

wobei ¢ der lokale Tensor der Verformungsgeschwindigkeit, ¢V des Element der Vo-

lumendeformation und dS ein Element der Kontaktfliche zwischen Werkzeug und
Werkstiick darstellt.

Die viskoplastischen Reibungsbedingungen lassen sich durch ein nichtlineares Verhélt-
nis zwischen dem Schubspannungsvektor 7 und der Gleitgeschwindigkeit (Werkzeug-
Werkstiick) vs beschreiben:
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r:—osz|vS|q71 Vg (4.6)

mite, als dem viskoplastischen Reibungskoeffizient als Funktion von Normalspannung

und ¢ als ein von der Gleitgeschwindigkeit vs abhdngiger Parameter (Sieche Tabelle 4-1).

Ergebnisse der plastomechanischen FE-Berechnungen wihrend des Warmwalzens von
Aluminiumlegierung 5083 sind in den Abbildung 4-1 - Abbildung 4-3 dargestellt. Die

Vergleichsspannung nach von Mises wird folgenderweise definiert:

3 1/2
o, :(5 g’ :gtj 4.7)

Vergleichsspannung nach von Mises [MPa]

10

\b
WR

i}

Abbildung 4-1: Verteilung der Vergleichsspannung nach von Mises in AA5083 wih-

rend des Walzprozesses, 1. Stich.

Wie aus der Abbildung 4-2 ersichtlich, wird das MaterialflieBen im Bereich der maxi-
malen Schubspannungen einsetzen, d.h. unter 45° zur Walzrichtung (WR). Dieser Be-

reich begrenzt die Produktion der mobilen Versetzungen.

Die Oberschicht der Walzprobe weist einen Bereich mit maximalen lokalen Verfor-
mungen auf (Abbildung 4-3). Die Zyklizitdt der Dehnungsverteilung ist auf eine grobe
Werkzeugvernetzung zuriickzufiithren. Unter Verwendung des Versetzungsdichtemo-
dells wird im Kapitel 4.2 gezeigt, dass durch Versetzungsspeicherung in oberflachenna-
hen Bereichen ein kritischer Wert der gespeicherten Energie fiir die Auslosung der SRX
erreicht werden kann.
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\
Dehnungrate [1/57]
25 \

0s // - // /%Q

Abbildung 4-2: Verteilung der Verformungsgeschwindigkeit beim Warmwalzen von
AA5083 und ein Lingsprofil zur Erlduterung der Analogie mit dem ,,Schmiedekreuz*
beim Stauchen.

wahre Dehnung [-]

02
018

016

Abbildung 4-3: FEM-Berechnung der wahren Dehnung wahrend der Warmwalzens von
AAS5083, 1. Stich.



4 Modelllierung 31

Die Wirmeleitungsgleichung kann in folgender Form definiert werden [19]:

*

dr .. )
pc, E:dlv(k grad(T))+q,, (4.8)

mit p° als der Materialdichte, ¢, als der Warmekapazitit und k als der Wirmeleitféhig-

keit. Die viskoplastische Wérmedissipation kann nach Norton-Hoff beschrieben wer-
den:

g, =/ K(3¢)" (4.9)

wobei f der Energieanteil, der in Warme umgewandelt wird (in dieser Arbeit f'=0.95)

darstellt.

Die Abkiihlung der freien Oberfliche wird durch den Emissions- und den Konvektions-

anteil definiert:

k=g ky (T4 =T} )+, (T-T)) (4.10)

Hier ist &, der Emissionskoeffizient, 7, die Umgebungstemperatut und «, der Wiar-

meiibergangskoeffizient zur Umgebung. Beim Warmwalzen unter hohen Temperaturen
tiberwiegt wihrend der Luftabkiihlung in den Pausenzeiten der Emissionsanteil gegen-

uber dem Konvektionsanteil.

An der Kontaktflaiche wird der Warmeiibergang in das Werkzeug und die Dissipation

durch Reibung beriicksichtigt:

_ka_T:é:(T_TWerkzeug )_'_;g—czfl(|v~5‘|erl (411)

an + Z Werkzeug

mit & als dem Wiarmeiibergangskoeffizient und y als dem Wiarmeeindringkoeftizient:

X =ykp c, (4.12)

In Abbildung 4-4 ist die mit der FEM berechnete Temperaturverteilung in der Walzpro-
be gezeigt. Die notwendigen thermo-physikalischen Daten wurden experimentell ermit-
telt (siehe Kapitel 5.3) und in der Literatur recherchiert [18], [19].
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Tabelle 4-1: Eingabeparameter fiir das plastomechanische Modell

Parameter fiir das viskoplasti- | Experimentell bestimmte thermo-physikalische Da-
sche Reibungsmodell [18], ten’
[19]
oy q Cp ,0* k g
-] -] k' KT | [kgm’] | [WK'm'] | [Wm*K"]
0,35 0,108 1114 2553 149 18000

Wihrend des Walzvorganges kommt es durch Wéirmeleitung bei Kontakt Walz-
gut/Walze zu einer lokalen Abkiihlung. Auf Grund der guten Wirmeleitfahigkeit von
Aluminium wird die Probentemperatur nach dem Verlassen des Walzspaltes ziemlich

rasch ausgeglichen.

Temperatur [°C]
530
520
500
480
440
400
- _ WR

370

Abbildung 4-4: FEM-Berechnung der Temperaturverteilung iiber das Walzgut wihrend
des Stiches von AA5083. Verformungsgeschwindigkeit — 1s™', anfingliche Probentem-
peratur — 530°C; Walzentemperatur — 100°C.

In Abbildung 4-5 sind die Verldufe der maximalen und minimalen Temperatur fiir einen
Walzstich (obiger Beispiel) gegeniibergestellt, die mit dem plastomechanischen Modell

berechnet wurden.

> Die thermo-physikalischen Parameter sind temperaturabhingig. Die in der Tabelle 4-1 gegebenen Daten
wurden bei einer Temperatur von 500°C ermittelt.
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550
maximale Temperatur

.
475 \
l /
400 \ /

\ minimale Temperatur /
375

Temperatur [°C]

350

325

300 T T T T T T 1
0,00 0,20 0.40 0,60 0.80 1,00 1,20 1.40 1.60 1,80 2,00

Walzzeit [s]

Abbildung 4-5: FE-Berechnung der maximalen und minimalen Temperatur beim

Warmwalzen von AA5083. Die Anfangstemperatur betrug 530°C.

Die Berechnung der Prozessvariablen wie Umformgrad, Umformgeschwindigkeit und
Temperatur erfolgt im Programm implizit. Durch die Lagrange ’sche Formulierung kon-
nen Materialeigenschaften, Grenzbedingungen und Zustandsgrofen genau definiert

werden. Das Gleichungssystem kann zu jedem Zeitschritt quasi-stationér gelost werden.

Setzt man zur Vereinfachung nur eine Strukturvariable @ an, so kdnnen die Reaktions-

und Struktur-Evolutionsgleichung folgendermaflen dargestellt werden [1]:

k,=f(®,0,T) (4.13)
?: 2(®,0,T) (4.14)
&

mit kyals der FlieBspannung.

Bei einer Betrachtung in diskreten Zeitschritten stellt das plastomechanische Modell die
Umformparameter (Umformgrad, Umformgeschwindigkeit und Temperatur) inkremen-
tell zu jedem Zeitschritt zur Verfiigung. Die plastomechanischen Groflen werden nach
der  Berechnung  jedes  Inkrementes  in Werkstoffmodelle — (Struktur-
Evolutionsgleichungen) eingesetzt.
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4.2 Metallphysikalische Modelle

Fiir eine realititsndhere Beschreibung der Mikrostrukturentwicklung wihrend des
Warmwalzens miissen metallphysikalische Modelle auf der Mikroebene verwendet
werden, die Versetzungen, Korngrenzen und Ausscheidungen, bzw. deren Wechselwir-
kungen beriicksichtigen. Fiir rekristallisationsgesteuerte Metalllegierungen ist der Fokus
auf die Bestimmung der kritischen Versetzungsdichte zum Einsetzen der dynamischen
Rekristallisation, auf die folgende Keimbildung und das Keimwachstum gelegt, sowie
auf die nachfolgende meta-dynamische Rekristallisation oder eine statische Rekristalli-
sation zwischen den Walzstichen [21]. Die wesentlichen zu beriicksichtigenden Struk-
turprozesse sind hierbei:

e Bildung und Ausléschung von Versetzungen;

e Bestimmung der kritischen Versetzungsdichte und eines kritischen Keimradius
fiir das Einsetzen der dynamischen Rekristallisation;

e Berechnung der Keimbildungsrate und der Keimwachstumsrate unter Beriick-
sichtigung der Hemmkraft durch Ausscheidungen und geldste Atome;

e Berechnung der Korngréflen- und Ausscheidungsverteilung;

e Berechnung der mittleren Versetzungsdichte und der FlieBspannung unter Be-

rliicksichtigung der Ausscheidungsfraktionen;

Neben der klassischen diskontinuierlichen Rekristallisation (dynamisch, statisch) treten
auch kontinuierliche Formen der Rekristallisation auf, die auf Erholungsprozessen be-
ruhen, und zwar die geometrische dynamische Rekristallisation [22], [23] und die kon-
tinuierliche dynamische Rekristallisation [24], auf die hier nicht ndher eingegangen

werden soll.

Bei Legierungen mit hoher Stapelfehlerenergie haben die Substrukturbildung wéhrend
der Verformung und die nachfolgende statische Rekristallisation den grofiten Einfluss

auf die Strukturentwicklung.

Die Besonderheit dieser Arbeit besteht darin, dass in einem Modell drei komplexe An-
sédtze verkoppelt worden sind:

e Beschreibung der Versetzungsstruktur durch 3 Versetzungsklassen

e Beschreibung der Subkornstrukturentwicklung

e Keimbildung an unterschiedlichen Strukturgrof3en

e Berechnung der Ausscheidungskinetik und Beriicksichtigung der teilchenstimu-
lierten Keimbildung durch grobe und der Zener-Hemmung durch disperse Pha-

Sen
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4.2.1 Rekristallisationsmodell

Im verwendeten Modell sind folgende Hypothesen angenommen [25]:

e die Keime sind homogen verteilt;

e die Wachstumsrate ist konstant und isotrop;

e die Anderung des statisch rekristallisierten Anteils dX ist dem unrekristallisier-
ten Anteil (/-X) und dem fortschreitenden rekristallisierten Anteil X,,, proportio-
nal (sieche Abbildung 4-6):

dX =(1-X)dX, (4.15)

Fiir die Keimbildung (alle Keime sind bei =0 generiert) gilt:

dX,, = N, -4x¥’t’dt (4.16)

(a) (b)

Abbildung 4-6: Der rekristallisierte Anteil (schraffiert) (a) und der fortschreitende
rekristallisierte Anteil (schraffiert und querschraffiert) (b) [25].

Mit der Integration von Gl. 4.16 ergibt sich:

X =1-exp(-X,,)=1- exp(— %7[ Ny (P - t)3j (4.17)

wobei Nyor die gesamte Anzahl der Keime, ¢ die Pausenzeit und ¥ die Wachstumsrate

der rekristallisierten Korner reprasentieren [26]:

¥ =m(P,~P,) (4.18)

mit der Mobilitdt der Korngrenzen m:
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_UGB
m=m, expl —— 4.19
0 p( KT ] (4.19)
wobei:
b2 Ddlﬁ‘
m, = 0 (4.20)
ky, T

Ugp ist die Aktivierungsenergie fiir die Korngrenzenwanderung, 7" die Temperatur und
DSW der Selbstdiffusionskoeffizient. (Pp-P) berechnet die effektive treibende Kraft fiir

die Rekristallisation, wobei Pp die gespeicherte Deformationsenergie darstellt (sieche

Kapitel 3.4.2), die unter Verwendung von GI. (3.8) gegeben ist:

5 =%(1 ~n(26\p,, ), + 3;-“ 4.21)

mit p;, als der immobilen Versetzungsdichte im Zelleninneren.

Da sich die spezifische Energie der KWKG folgenderweise definieren ldsst [12]:

y.=Z {% (1 - ln(2b P ))} (4.22)

und Z =§ = IL:J p, die Anzahl der Versetzungen in der KWKG ist, kann man GI.

w

(4.21) umformen:
pﬁp (- ot 2 o pw))} w2

mit p,, als der immobilen Versetzungsdichte in der Zellenwand.

Die rekristallisationshemmende Kraft von dispersen Ausscheidungen (Zener drag) er-
gibt sich zu [15]:

3F
P, = % (4.24)

mit F als dem Volumenanteil der dispersen Ausscheidungen, 75 als der Energie der

GWKG und  dem mittleren Durchmesser eines Partikels der dispersen Phase. Die Re-
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kristallisation wird nur dann auftreten, wenn die gespeicherte Energie in Form von Sub-
struktur und Versetzungen die hemmende Kraft von dispersen Ausscheidungen {iber-

wiegt.

Die rekristallisierte Korngrof3e ldsst sich dann wie folgt berechnen:

Dy = (XSRXJ (4.25)

wobel a eine Konstante ist.

4.2.2 Modellierung der Versetzungsdichte

Das Konzept des aktuellen Modells basiert auf dem 31VM (3 Interne Variablen Modell).
Dieses Modell wurde grundsétzlich fiir die Beschreibung des Verfestigungs- und Flie(3-
verhaltens von kubisch flichenzentrierten Werkstoffen, wie Aluminium und seine Le-
gierungen verwendet [27], auch mit Textur- und Ausscheidungsmodellen gekoppelt [28]
und schlieBlich in FEM — Codes implementiert [29], um Verformungsprozesse wie

Warmwalzen oder Strangpressen zu untersuchen.

Das 3IVM wurde hauptséchlich fiir den Hochtemperaturbereich entwickelt und betrach-
tet Stufenversetzungen und entsprechend nur Versetzungsklettern als moglichen Erho-
lungsmechanismus. Obwohl Quergleiten von Versetzungen der dominierende Erho-
lungsprozess sein kann, besonders bei niedrigen Temperaturen, wird dieser Entfesti-
gungsmechanismus in der vorliegenden Arbeit nicht betrachtet, weil der Fokus auf der
Simulation der Warmumformung gesetzt war.

Bei der Bildung von Subkornern durch Polygonisation kann man unterschiedliche Ver-
setzungsklassen definieren, etwa nach dem Modell von Roters et al. [30] mobile und

immobile Versetzungen in den Subkdrnern, sowie Versetzungen in den Subkorngrenzen
(siehe Abbildung 4-7).
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Abbildung 4-7: Versetzungsmodell nach Roters et al. [30] mit mobilen (Index m) sowie
immobilen (Index im) Versetzungen im Subkorninneren und Versetzungen in den Sub-

korngrenzen (Index w).

Die Hauptgleichungen in diesem Modell konnen in zwei Kategorien aufgeteilt werden;

die Reaktionsgleichungen und die Struktur-Evolutionsgleichungen.

4.2.2.1 Reaktionsgleichungen

Die kinetische Zustandsgleichung beschreibt Beziehungen zwischen den makroskopi-
schen Umformparametern, wie FlieBspannung und Formidnderungsgeschwindigkeit und
der Versetzungsdichte (Orowan-Gleichung) [31]:

y=pM=p, bv (4.26)

mit M als dem Taylor-Faktor, der die makroskopisch aufgezwungene Verformung mit

dem Versetzungsgleiten auf allen aktiven Gleitsystemen in Verbindung bringt.

Die mittlere Geschwindigkeit der beweglichen Versetzungen v hingt von der thermi-

schen Komponente der Scherspannung 7' =7—7“> ab, wobei 7 die wirkende Scher-

(a)

spannung und 7'“ die athermische Komponente der Scherspanung (sieche Kapitel 3.3)

bezeichnen:

U a4
v=Av, exp| ——— [sinh 4.27
D p( 3 TJ [ T] ( )

B
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mit A als der mittlere Abstand zwischen Hindernissen (z.B. immobile Waldversetzun-
gen), U, als der Aktivierungsenergie flir das Schneiden von Waldversetzungen und V als

dem Aktivierungsvolumen.

Da der Abstand zwischen Waldversetzungen im Zelleninneren und in der Zellenwand

unterschiedlich sein kann, ergeben sich zwei verschiedene Spannungswerte im Zellen-
)

w

inneren 7)) und in der Zellenwand 7" . Die resultierende Scherspannung im Zelleninne-

ren 7,, und in der Zellenwand 7, lassen sich folgenderweise formulieren’:

7=tV 479 =79 10 Gbyp,, x=imw (4.28)

Dabei ist «; eine Konstante und G ist der Schubmodul.

Die notwendige duflere Spannung berechnet sich dann als [32]:

o=M|[1-f,)z,, +f,7,] (4.29)

mit f,, als dem Volumenanteil der Zellwand.

Auf dieser Weise kann man unterschiedliche technische Aluminiumlegierungen be-
schreiben. In Abbildung 4-8 ist die FlieBkurvenberechnung von Aluminiumlegierung
5083 dargestellt.

Durch eine inkrementelle Formulierung des Modells ist die Kopplung mit plastomecha-

nischen FEM-Simulationsprogrammen moglich.

® Fiir die Vereinfachung des Models wurde in dieser Arbeit die Verformungsverfestigung als Hauptver-
festigungsmechanismus fiir die Beschreibung der athermischen Komponenten der Scherspannung be-
trachtet (siche Tabelle 3-3).
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Spannung [MPa]

Abbildung 4-8: FlieBkurven der Aluminiumlegierung 5083 bei 450°C und 550°C und
einer Verformungsgeschwindigkeit von 10s”. Gegeniiberstellung von gemessenen und
berechneten FlieBspannungswerten.

4.2.2.2 Struktur-Evolutionsgleichungen

Die Gleichungen fiir die Strukturentwicklung stellen die temporale Entwicklung der
Versetzungsdichte dar und die notwendige lokale Spannung, um eine aufgezwungene

Dehnungsrate anzupassen.

Fiir jede Versetzungsklasse gilt folgendes Entwicklungsgesetz:

p.=pi b (430)

wobei der Index x entweder m (mobile Versetzungen), im (immobile Versetzungen im

Zellinneren) oder w (immobile Versetzungen in der Zellenwand) bedeutet. p. bezeich-
net die Vermehrungsmechanismen der Versetzungsdichte und p_ die Reduktion der
Versetzungsdichte.

Mobile Versetzungen

Die plastische Formédnderung wird durch die mobilen Versetzungen verursacht. Aus der
Orowan-Gleichung folgt:
Ap _ 1
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wobei ¢ die wahre Dehnung und ¢ die Dehnungsrate bezeichnen.

Jede mobile Versetzung kann einen bestimmten Weg L. ohne Hindernisse frei gleiten,
bis sie immobil oder annihiliert wird. L. ist eine Funktion der effektiven Korngrof3e D ,

des Versetzungsabstandes in der Zellwand /, =1/,/p, und im Zellinneren/,, =1/,/p,, ,

sowie des Teilchenabstandes der dispersen Phase /,:

A BT (4.32)

Ly, I, [, D I

wobei S, und g, Konstanten sind.

Die mobile Versetzungsdichte wird durch folgende Mechanismen reduziert: Dipolbil-

dung, Bildung von Lomer-Cottrell Versetzungen (Abbildung 4-9) und Annihilation.

(17)

ay

a N\
E[110]

Abbildung 4-9: Lomer-Cotrell-Versetuzung: Die Lomer-Cottrell-Versetzung ist an den
schraffiert dargestellten Stapelfehler gebunden und kann daher nicht klettern [33].

Fiir die Dipolbildung wird angenommen, dass die miteinander reagierenden Verset-
zungspartner einen Abstand zueinander haben miissen, der grofer ist, als der Abstand
danninil, bel dem spontane Annihilation stattfindet, aber nicht so grof3 sein darf, dass sich
die Versetzungen auf Grund des dufleren Spannungsfeldes passieren konnen. Die Reak-

tionsflache fiir die Dipolbildung ist damit (a’ d )u dt und es ergibt sich fiir die

dip = Y anninit

Abnahme der mobilen Versetzungsdichte:

oM p,

pr; (dlp01) = 2(ddipol - dannihil)
bn

(4.33)
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mit dyjpor als der kritischen Lange fiir die Dipolbildung [25]:

S Gb 1
dipol 8 T (1 _ V) TW 8 /_pw

(4.34)

und d,ini als der kritischen Lénge fiir die Annihilation und 7 als der Anzahl der aktiven

Gleitsysteme.

Bei der Bildung der Lomer-Cotrell-Versetzungen ist zu beriicksichtigen, dass nur Ver-
setzungen unterschiedlicher Gleitsysteme eine Reaktion zeigen, weshalb sich der Faktor

(n—1)/n ergibt:

P (lock)=4d,,

.M .
¢ bpm n 1 (4'35)

n

wobei dj,q die kritische Lénge fiir die Bildung von Lomer-Cottrell Versetzungen be-

zeichnet.

Aus der Annahme, dass sich zwei antiparallele Versetzungen gegenseitig annihilieren
konnen, wenn sie sich bis auf einen Abstand d,u.; nahe kommen, ergibt sich die Glei-
chung:

oM p,

annihil
bn

P, (annihil) =2d

(4.36)

Immobile Versetzungen im Zelleninneren

Die immobilen Versetzungen im Zelleninneren werden durch die Bildung von Lomer-
Cottrell Versetzungen erzeugt:
g Mp, n-l1

Pim = p,lock)=4d,,, ——"—— (4.37)
b n

Da die Lomer-Cottrell Versetzungen nicht gleiten kdnnen, bleibt nur ein Mechanismus
fiir ihre Reduktion — das Klettern:

2

d, P (4.38)
n

Pin = 2Vgim D tionsy

mit d.mp als der kritischen Lange fiir das Klettern.

Die Geschwindigkeit der kletternden Versetzungen v ist diffusionsabhiangig:
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D

Uclimb = kB T T

A (4.39)

wobei D den Diffusionskoeffizient, kz die Boltzmann-Konstante, 7 die Schubspan-
nung und 4 die Aktivierungsfliche bezeichnen (4=5b). Der Diffusionskoeffizient be-
rechnet sich als [34]:

. . U
D =DM exp| — £ (4.40)
k, T

wobei U, die Aktivierungsenergie fiir das Versetzungsklettern bezeichnet.
Immobile Versetzungen in der Zellwand

Laut Kratochvil und Libovicky [35] gelangen alle Versetzungsdipole in die Zellwand
und werden dort akkumuliert:

s M
P P (4.41)

N 1
P, = f—pm (dlpOl) = f_2 (ddipol - danm'hil ) bn

w w

mit f,, als dem Volumenanteil der Zellwand.

Durch das Klettern wird die Versetzungsdichte in der Zellenwand reduziert:

2

P =204 4 iy % (4.42)

Die Gesamtversetzungsdichte p,,, wird als die Summe aller Versetzungsdichten berech-

net:

ptot:pm+(l_fw)pim+prw (4'43)

In der Abbildung 4-10 ist die Versetzungsdichteentwicklung der 3 Versetzungsklassen

wihrend der Warmumformung dargestellt.

Man kann feststellen, dass ein groer Anteil von mobilen Versetzungen durch Dipolbil-
dung in Zellwénden (Substruktur) akkumuliert wird.

Die Entwicklung von drei Versetzungsklassen wihrend des Warmwalzens von AA5083
ist in den Abbildung 4-11 Abbildung 4-14 dargestellt. Da die mobilen Versetzungen nur
wiahrend der Umformung produziert werden, ist der Zusammenhang mit der Verfor-

mungsgeschwindigkeitsverteilung zu erkennen (Abbildung 4-2).
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Nach dem Verlassen des Walzspaltes wird das Gefiige durch die statische Erholung vor
der Auslosung der SRX entfestigt. Darauf deutet die rasch abnehmende Versetzungs-
dichte, z.B. Versetzungen in der Zellenwand hin (siche Abbildung 4-13).

Pw

[mim®]
(o)) -]
m m
+ +
— —
w w

0 0.1 0,2 0,3 0.4 0,5 06 0,7 0,8 0,9 1
Dehnung [-]

Abbildung 4-10: Versetzungsdichteentwicklung wahrend der Warmumformung von
AAS5083 als Funktion der Verformung bei einer Temperatur von 500°C und einer Um-

formgeschwindigkeit von 10s™.

mobile Versetzungsdichte [m/m?3]

Tesl13
Se+012
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Abbildung 4-11: FEM-Berechnung der mobilen Versetzungsdichte p, beim Walzen
von AA5083, 1. Stich.
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immobile Versetzungsdichte im Zelleninneren [m/m?3]
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Abbildung 4-12: FEM-Berechnung der Versetzungsdichte im Zelleninneren p,, beim
Walzen von AA5083, 1. Stich.

Versetzungsdichte in der Zellenwand [m/m?]
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Abbildung 4-13: FEM-Berechnung der Versetzungsdichte in der Zellwand p,, beim
Walzen von AA5083, 1. Stich.

Wie man in Abbildung 4-14 sieht, tritt die hochste Versetzungsdichte im Bereich des
maximalen lokalen Umformgrades (siche Abbildung 4-3), d.h. in der Oberflichen-
schicht des Barrens auf.
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gesamte Versetzungsdichte [m/m?3]
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Abbildung 4-14: FEM-Berechnung der gesamten Versetzungsdichte p,, beim Walzen
von AA5083, 1. Stich.

4.2.3 Modellierung der Substruktur

Fiir die Modellierung der Substrukturentwicklung wurden in dieser Arbeit physikalische
Ansitze von Nes et al. [36] in Form von Differentialgleichungen aufgestellt, die jeweils

aus einem Produktions- und einem Reduktionsterm bestehen.

Die Evolutionsgleichung kann man folgenderweise formulieren:

ds _ds’ . ds~
dy dy dy

(4.44)

Die Subkornstrukturentwicklung wéhrend der dynamischen Erholung ldsst sich anhand
von Abbildung 4-15 schematisch verdeutlichen. Auf Grund der steigender Versetzungs-
dichte in der Zellenwand wéhrend der Verformung wird die Subkorngréfe immer klei-
ner (Abbildung 4-15 a). Andererseits verlassen die Versetzungen ihre bisherigen Gleit-
ebenen durch thermisch aktivierte Prozesse und verursachen damit das Subkornwachs-
tum (Abbildung 4-15 b).
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Abbildung 4-15: Schematische Darstellung der zunehmenden Zellwanddicke durch die
Versetzungslokalisierung (a) und des Subkornwachstums durch die Versetzungsreduk-
tion (b).

Infolge des Abbaus der Versetzungsdichte durch dynamische Erholung wichst die
durchschnittliche SubkorngréBe nach folgender Gleichung:

i ' U PV
9 _ 4 o _ vpb® By p,, exp| ——=% |2sinh| -2 (4.45)
dt dy k, T k, T
wobei:
47 DJ"
B,="220 (4.46)
vy b
gemil Gl. (4.42):
,02
P =2V d ooy — 1 (4.47)
Die treibende Kraft des Subkornwachstums P; ergibt sich zu:
3y,
Py=—2 4.48
5= g (4.48)

Die Abbau der Subkorngrofle und die damit verbundene Zuname der Zellwanddicke

durch Versetzungsspeicherung ist gegeben durch [37]:
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do~ o’
d7:—a55— (449)

Ay

wobei s eine Konstante ist. Die Subkorngrof3e im stationdren Zustand (engl.: Steady-
State, SS) o, lasst sich folgendermaBlen formulieren [26], [38]:

1/4
6y Vv, bB. U
5, =L Y02 Zo gy -~ |21+ 1,2 1) (4.50)
. kBT M @ kBT

Die Gl. (4.50) kann mit folgenden Annahmen gel6st werden:

4. =0+ Pin 4.51)
Pu

q,=,—" (4.52)
pim

und C ist eine Konstante.

Abbildung 4-16 zeigt die berechnete Subkornstrukturentwicklung wahrend der Warm-
umformung als Funktion der Verformungsgeschwindigkeit. Die FEM-Berechnung unter
Verwendung des Subkornstrukturmodells ist in Abbildung 4-17 dargestellt. Man kann
feststellen, dass sich eine feine Subkornstruktur (Subkorngrofe: 6-7pum) in den oberfli-

chennahen Bereichen bildet, wo ein grofer Anteil von immobilen Versetzungen ( p,,)
wihrend der Umformung in der Zellenwand gespeichert wird (siche Abbildung 4-13).

Bei niedrigen Verformungsgeschwindigkeiten dominieren Erholungsvorgénge, die zur
Vergroberung der Subkornstruktur fithren [39], [40]. Das stark erholte Gefiige kann die

nachfolgende statische Rekristallisation durch Verringerung der treibenden Kraft (siche

Kapitel 4.2.1) vollstindig verhindern.
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%ubkorngréfe [Um]

Abbildung 4-16: Modellierung der Subkornstrukturentwicklung wihrend der Warmum-

formung von Aluminiumlegierung 5083 bei einer Temperatur von 500°C.
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Abbildung 4-17: FEM-Simulation der Subkornstruckturentwicklung beim Walzen von
AAS5083, 1. Stich.

4.2.4 Keimbildungsmodell

Zur Rekristallisationskeimbildung sind drei Kriterien zu erfiillen [12]. Diese Bedingun-
gen sind in Abbildung 4-18 schematisch dargestellt.
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Abbildung 4-18: Schematische Darstellung eines wachstumsfahigen Rekristallisations-

keims in einem deformierten Gefiige [12].

Thermodynamische Instabilitit. Der Keim muss mindestens eine kritische Grof3e ha-
ben, die sich daraus ergibt, dass die VergroBBerung des Keims zu einer Verringerung der

freien Enthalpie fiihren muss. Der kritische Keimradius ¢, ist gegeben durch:

4 s

"~ -P) (4.53)

Die Rekristallisation kann wegen einer zu geringen treibenden Kraft oder einer zu gro-
Ben hemmenden Kraft der dispersen Ausscheidungen nicht ausgelost werden. Ein Keim
tiberkritischer Grofe bildet sich im verformten Gefiige als Zelle oder Subkorn (siehe
Kapitel 4.2.3).

Mechanische Instabilitit. Damit die Korngrenze eine definierte Bewegungsrichtung
hat, muss ein lokales Ungleichgewicht der treibenden Kraft herrschen. Diese Bedingung
wird erfiillt durch eine inhomogene Versetzungsverteilung oder durch lokal groe Sub-

korner, die hiufig erst wiahrend der Erholungsphase entwickelt werden.

Kinetische Instabilitit. Der Keim muss eine bewegliche Grenzfliche haben. Das ist
aber nur bei einer GWKG moglich.

Auf Grund dieser drei Kriterien wird die Keimbildung in bestimmten Regionen des ver-
formten Gefiiges bevorzugt wie z.B. in Verformungsinhomogenititen, an vorhandenen
GWKG und an grof3en Partikeln.

Fiir die Modellierung der Keimbildung wurde in der vorliegenden Arbeit das Modell

von Vatne [26] mit drei Keimbildungsstellen (ausscheidungsstimulierte Keimbildung,
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Keimbildung an den Kérnern mit kubischer Textur und Keimbildung an den GroBwin-

kelkorngrenzen) verwendet.

4.2.4.1 Ausscheidungsstimulierte Keimbildung (Particle Stimulated
Nucleation)

Dieser Mechanismus spielt bei der Rekristallisation von kommerziellen Aluminiumle-
gierungen mit einem hoheren Gehalt von groben undeformierbaren Ausscheidungen
(>1um) eine entscheidende Rolle [41]. Die Keime bilden sich hauptsichlich an inkoha-
renten Ausscheidungen durch den lokalen starken Versetzungsdichtegradienten. Die

Anzahl der Keime Npgy wird berechnet mit:

4Ly
Npsy =Cpgy N, exp(— PD——GPBZJ (4.54)

wobei Cpgy eine Konstante, die von der Anzahl der neuen Keimen an einer Ausschei-

dung abhingig ist, Ny die spezifische Anzahl der groben Ausscheidungen und L =1/1,

eine Konstante, die die Ausscheidungsverteilung beschreibt, bezeichnet.

4.2.4.2 Keimbildung an Koérner mit kubischer Textur

Es handelt sich um die Keimbildung in Regionen mit kubischer Rekristallisationstextur
[42], [43]. Die ,,alten* kubischen Korner, die die Verformung iiberstanden, sind meta-
stabil und haben nach der Umformung eine lang gestreckte Form. Deswegen neigen
diese Korner zur Erholung und Bildung eines ,,neuen* kubischen Kornes. Die Subkor-
ner innerhalb des kubischen Kornes sind meistens grofer als die Subkdrner in den an-
grenzenden andersorientierten Korner und wachsen deshalb bei der Keimbildung ver-
starkt in die angrenzenden Korner. Bei diesem Prozess spielt die S-Deformationstextur
{123}<634> eine entscheidende Rolle, weil die Korngrenze ,,kubisch — S* die Keimbil-
dung beglinstigt.
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Abbildung 4-19: Schematische Darstellung des Keimbildungsmechanismus an defor-

mierten Korner mit kubischer Textur [26].

Die Anzahl der kubischen Keime lasst sich berechnen mit:

— 2Cc 5CRS (I_RC)RCSC [

Ne 5 exp(p)+ exp(— @) +1] (4.55)

dabei ist Cc¢ eine Konstante, die von der Anzahl der neuen Keime an K6érnern mit kubi-

scher Textur abhingig ist; 5. ist die mittlere GroBe der kubischen Subkorner und D die

KorngrofBe.

Der Anteil der S-Deformationstextur ( Ry ) ist eine Funktion der Verformung:

0,04+0,17¢p <2

Ry = 4.56
° {0,38 @>2 (4:36)

Fiir die Berechnung des Volumenanteils der kubischen Korner ( R.) nach der Verfor-

mung kann die empirische Formel [42]:

R.=25R2(1+0,25¢)"*(0,1In(Z,,)-1,4)" (4.57)

herangezogen werden, mit R_ als dem Anfangsvolumenanteil der kubischen Kérner

und Zy als dem Zener-Hollomon-Parameter, der die temperaturkompensierte Dehnrate
beschreibt;
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Zy= cbexr)[ %;{ J (4.58)

O, bezeichnet die Aktivierungsenergie fiir Deformation, R die Gaskonstante und 7" die
Temperatur.

Die Dichte der Subkorner mit einer kritischen Gréfle innerhalb des kubischen Region

(S, ) ergibt sich aus der Gleichung:

5. =§Lgexp(_sa){1+5a+%(sa)2 L say +4l!(5a)4} (4.59)

cr

wobel a=

einen Simulationsparameter darstellt.
C

4.2.4.3 Keimbildung an den GroRwinkelkorngrenzen

Die GroBwinkelkorngrenzen sind Stellen, wo durch die Anhdufung von Versetzungen
wihrend der Umformung Energie gespeichert wird, die wihrend einer Haltezeit durch
die Bildung von neuen undeformierten Keimen herabgesetzt wird. Die Anzahl der nach
diesem Mechanismus entstandenen Keime ist gegeben durch:

_ CGB 5(1_RC)SGB [

Ny - exp(p)+exp(— ) +1] (4.60),

mit Cgp als einer Konstante, die von der Anzahl der neuen Keime an einer Korngrenze

abhéngig ist und Sgp als der Dichte von Subkdrnern an den Korngrenzen:
1 * * 1 % \2 1 % \3 1 * \4
Sua = exp(-5a )[Hsg o e Py Y )} 4.61)
o
wobei a=—".
o

Die gesamte Anzahl der Keime wird als Summe aller Keimbildungsstellen berechnet:

NTOT :NPSN +NC+NGB (4.62)

In der Abbildung 4-20 ist die Ausbildung von Keimstellen fiir eine nachfolgende SRX

wihrend der Warmumformung zu sehen. Dieses Beispiel zeigt, dass der Hauptmecha-



4 Modelllierung 54

nismus der Keimbildung in der Aluminiumlegierung 5082 auf die Keimbildung an den
GWKG zuriickzufiihren ist.
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Dichte der potentiellen Keime [1/m]

Abbildung 4-20: Anstieg der potentiellen Keimzahl fiir SRX wahrend der Warmumfor-
mung von AA5083 als Funktion der Verformung ¢ bei einer Temperatur von 500°C

und einer Umformgeschwindigkeit von 15

Wenn die gespeicherte Energie die riicktreibende Kraft von Ausscheidungen tiberwiegt,
erfolgt die Keimbildung. Wie aus der Abbildung 4-21 ersichtlich, weisen die oberflé-
chennahen Bereiche der Walzprobe auf Grund der Versetzungsspeicherung eine hohe
Keimdichte auf.

Die Analyse des Keimbildungsmodells zeigt einen signifikanten Einfluss von Prozess-
parametern auf die potentielle Keimzahl fiir SRX. Die Keimdichte nimmt mit sinkender
Temperatur zu und ist direkt proportional zur Dehnungsrate (Abbildung 4-22). Da sich
die rekristallisierten Keime in der untersuchten Aluminiumlegierung hauptsdchlich an
der GWKG bilden (Abbildung 4-20), ldsst sich die letzte Aussage durch eine Deh-
nungsabhingigkeit von Subkorndichte an den Korngrenzen erkliaren (Abbildung 4-23).
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gesamte Anzahl der Keime [1/m?]
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Abbildung 4-21: FEM-Berechnung der Gesamtdichte von Keimen Nror beim Warm-
walzen von AA5083, 1. Stich.
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Abbildung 4-22: Einfluss der Umformparameter auf die Keimbildung.
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Abbildung 4-23: Dichte von Subkodrnern an den Korngrenzen als Funktion der Deh-

nungsrate.

4.2.5 Kornwachstumsmodell

Die Zunahme des Korndurchmessers D ldsst sich nach der Theorie von Hillert [44] be-
rechnen. Unter der Annahme, dass die Korngrenzengeschwindigkeit dem Kriimmungs-

radius als treibende Kraft umgekehrt proportional ist, erhdlt man:

dD 1 1
= —nm . 4.63
dt 1Y G (D D j ( )

wobei 7=0,5 fiir ein 2D-Feld und 1 fiir ein 3D-Feld und D die mittlere KorngroBe ist.

Ausscheidungen konnen das Kornwachstum behindert bzw. verhindern [12], [45], [46].
Zum Losreien der Korngrenze von einem Teilchen muss die Korngrenze eine riicktrei-
bende Kraft (Zener-Kraft) P iiberwinden (siche GI. 4.24). Daraus ergibt sich die modi-
fizierte Gleichung fiir mehrphasige Werkstofte:

dD 1 1
—_— = ————-P 4.64
Jt 77m7GB(D ) zj ( )

Da die Kriimmung der Korngrenzen immer geringer wird, wird die treibende Kraft wih-

ren des Kornwachstums immer kleiner. Die Kornvergroberung kommt zum Stillstand,
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wenn treibende und riicktreibende Kraft gleich grof3 sind [12]. Aus diesem Grund kann

eine maximale Korngrof3e berechnet werden:

p =21 (4.65)

max 3 FV

Die Vergroberung der Ausscheidungen bei hoheren Temperaturen kann man folgen-
dermallen definieren [47]:

r=ct"* (4.66)

mit ¢ als kinetische Konstante; ¢ als Anlasszeit und k=3 fiir die ideale Oswald Reifung

entsprechend der Lifshitz-Slyozov-Wagner-Theorie (LSW) [48].

Anhand der Abbildung 4-24 kann man feststellen, dass sogar ein kleiner Volumenanteil
von dispersen Ausscheidungen F das Kornwachstum auch bei héheren Temperaturen
stark beeinflusst.

85|

0 100 200 300 400 500 600 700 800 900 1000
Anlasszeit [s]

Abbildung 4-24: KorngroBe D als Funktion der Temperatur und Anlasszeit in AA5083
mit einer Ausgangskorngrofle von 50um. Die punktierten Linien zeigen den Einfluss der
riicktreibenden Kraft der Ausscheidungen auf das KW ( Fv=0,018 und »=600nm ).

Wenn das Gefiige teilrekristallisiert ist, d.h. neben unrekristallisierten Kérner D sind
statisch rekristallisierte Bereiche mit Dsgyx zu erkennen, kann die mittlere Korngrofie in
der folgenden Form beschrieben werden [49]:

D=Xgy Dy +(1-X gy ) D (4.67)
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4.2.6 Werkstoffkonstanten fur die charakteristischen Modellgleichungen

In der folgenden Tabelle 4-2 sind alle Parameter fiir das physikalische Modell zusam-
mengefasst. Einige Parameter wurden in dieser Arbeit auf Grund der Literaturrecherche
und der aufgenommenen FlieBkurven (siche Kapitel 5.2.1) fiir die Aluminiumlegierung
5083 optimiert.

Tabelle 4-2: Eingabeparameter fiir das Mikrostrukturmodell.

Nr. Parameter Wert Bemerkung
1 b 0,286-10° m [50]
2 C 100 [36]
3 Ce 0,24 [42]
4 Ces 0,09 [42]
5 Cpsn 0,18 [42]
6 Aanninit 5b [34]°
7 delimb 105 [34]*
8 ddipol 50b [34]*
9 diock 5b [34]°
11 D" 1,7-10™* m?s [51]
11 fo 0,2 [34], [52]
12 Fy 0,018 MatCalc
13 L 0,12-10°/m Metallographie
14 M 3,06 [30]
15 n 5 [34], [52]
16 Ny 5,67-10" /m® Metallographie
17 O 148587 J/mol | FlieBkurven (Gl. 5.4)
18 r 0,6-10° m MatCalc
19 R} 0,09 [42]

* Am CD-Laboratorium fiir Werkstoffmodellierung und Simulation optimierte physikalische Parameter
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20 U, 1,8 eV [36], [53]°
21 a 0,5 [8]

22 B, 100 [34], [52]
23 B. 100 [34], [52]
24 o8 0,324 J/m’ [15]
25 O 0,28-10° m [54], [42]
26 Pimo 10" m/m’ [34], [30]
27 Puo 10° m/m’ [34]
28 Puo 10" m/m’ [34], [30]
29 Vv 7,8-10° Hz [30]

4.3 Kopplung von Werkstoffmodellen mit der Finiten
Elementen Methode

Das oben beschriebe physikalische Modell wurde innerhalb der plastomechanischen
Simulation in FEM Programm FORGE 2008 mittels der Programmsprache FORTRAN
vollstindig integriert eingesetzt. User Routiens ermodglichen eine flexible Handhabung
des Modells. Abbildung 4-25 stellt schematisch den Programmalgorithmus dar.

Am Beginn wird das Problem im FORGE PreProzessor definiert und die Randwerte der
Simulation (sieche Tabelle 4-1) eingegeben. Danach erfolgt, abhéngig von der Anzahl
der zur Verfiigung stehenden Prozessoren, eine Aufteilung der Simulation in Teilberei-
che. Die weiteren Arbeitsschritte erfolgen dann fiir jeden Prozessor getrennt und unab-

hingig.

Das plastomechanische Modell stellt die maBBgeblichen lokalen Prozessvariablen wie
Umformgrad, Umformgeschwindigkeit und Temperatur bereit. Zu Beginn der Mikro-
struktursimulation erfolgt die Eingabe der Startparameter (Tabelle 4-2). Die erste Ver-
zweigung trennt dynamische und statische Vorgénge voneinander. Wenn die Umform-
geschwindigkeit grofer als Null ist, werden Verfestigung und DRV gleichzeitig berech-
net (Kapitel 4.2.2 und 4.2.3), bei statischen Vorgédngen entsprechend die SRV. Wenn
die Umformgeschwindigkeit Null ist, werden zunéchst die treibende und die riicktreibe-
ne Kraft berechnet. Wenn die Treibkraft Pp die hemmende Kraft von Ausscheidungen
Pz iiberwiegt, beginnt die Keimbildungsberechnung (Kapitel 4.2.4) und anschlieBend

die Berechnung des SRX-Anteils sowie der GroBe von rekristallisierten Korner (Kapitel
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42.1). Weiters wird die mittlere KorngréBe D laut Gl (4.67) bestimmt
(wenn X, =0, D =D,). Im Anschluss erfolgt die Berechnung des Konrwachstums

(Kapitel 4.2.5).

FORGE PreProzessor

Eingabe der
Simulationsdate

Plastomechanisches
Maodell
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Abbildung 4-25: Flussdiagramm der Mikrostrukturberechnung unter Verwendung der

metallphysikalischen Ansitzen.

Nach Beendigung der Schleife kommt es zur Berechnung des nichsten Inkrementes der
plastomechanischen Prozesssimulation. Die Auswertung der Ergebnisse erfolgt im Post-

Prozessor.

4.4 Modellierung der Ausscheidungskinetik

Fiir die Berechnung der Ausscheidungsparameter wurde das Programm MatCalc ver-

wendet.
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MatCalc (Materials Calculator) ist eine Software fiir verschiedene Arten der thermody-
namischen und kinetischen Simulationen [55]. Die grundlegende Idee von allen ther-
modynamischen Berechnungen basiert auf der CALPHAD-Methode’ (Calculation of
Phase Diagrams), d.h., wenn die thermodynamischen Eigenschaften jeder Komponente
aus kommerziellen oder freien Datenbanken bekannt sind, ist es moglich, die Mehr-
komponenten-Phasendiagramme zu berechnen. Dabei werden die thermodynamischen
Berechnungen der einzelnen Phasen (z.B. freie Enthalpie jeder Phase) kombiniert, um
komplexe Systeme zu simulieren.

Das Programm MatCalc besteht aus drei Modulen:
1. Gleichgewichtsthermodynamik
2. Ausscheidungskinetik
3. Mikrostrukturentwicklung

Das erste Modul (Gleichgewichtsthermodynamik) ist ein Hilfswerkzeug fiir die beiden
anderen. Es berechnet die thermodynamischen Treibkrifte und Gleichgewichtsanteile,

die bei der Ausscheidungskinetik- und Mikrostruktursimulation erforderlich sind.

Das Ausscheidungskinetik-Modul basiert auf dem vor kurzem entwickelten SFFK-
Modell (A mean —field approach for complex systems) [56], [57], welches die Simulati-
on von Keimbildung und -wachstum von kugelférmigen und zylindrischen Ausschei-
dungen in einem mehrphasigen System erlaubt. Die Anwendungsbereiche sind:

e Keimbildung und Wachstumskinetik von einzelnen Ausscheidungen;
¢ Entwicklung der Ausscheidungsverteilung;

e Ausscheidung von metastabilen Phasen;

e Thermomechanische Behandlung von Legierungen;

o Zeit-Temperatur-Umwandlungsdiagramm (ZTU).

Zwei Module (Thermodynamik und Ausscheidungskinetik) stellen den so genannten
Programmkern (MatCalc core) zusammen. Abbildung 4-26 zeigt eine schematische

Darstellung der Zusammenhénge zwischen den MatCalc-Bestandteilen.

Die notwendige thermodynamische Datenbank fiir Aluminiumlegierungen wurde von
der Fa. Sente Software Ltd® erworben. Auf Grund der Literaturrecherchen wurde von
Prof. Kozeschnik die Diffusionsdatenbank erstellt.

7 http://www.calphad.org/

8 http://www.sentesoftware.co.uk/
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Abbildung 4-26: Zusammenhange zwischen den MatCalc-Komponenten.

In dieser Arbeit wurde das Programm MatCalc fiir die Berechnung der Ausscheidungs-

kinetik von intermetallischen Phasen in Aluminiumlegierung 5083 wéhrend der thermi-

schen Behandlung (Homogenisierung) verwendet. Die Ergebnisse der MatCalc-
Simulation sind im Kapitel 6.1.2 dargestellt.
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5 Materialdatenermittlung

Die Materialdatenermittlung umfasst die Charakterisierung der Aluminiumlegierung

5083 zur Beschreibung des Umformprozesses mittels FEM-Simulation.

Computersimulationen, die beispielsweise der Ermittlung von Materialfluss, Tempera-
turverteilung und Gefiigeentwicklung dienen, benotigen Informationen {iber das materi-
alspezifische Verhalten des Werkstoffs wahrend der Umformung. Die Beschreibung der
Materialeigenschaften unter Umformbedingungen erfolgt tiber FlieBkurven, die in Ab-
héngigkeit von den zu variierenden Werkstoff- und Umformparametern in Vorversu-

chen ermittelt werden miissen.

Zur Beschreibung der Warmeitibertragung sind die thermo-physikalischen Daten als
Funktionen der Temperatur erforderlich. Die Genauigkeit der Randwerte kann die Si-

mulationsergebnisse stark beeinflussen.

5.1 Untersuchte Aluminiumlegierung

Alle Untersuchungen wurden mit dem Material von AMAG rolling durchgefiihrt. Die
chemische Zusammensetzung der Legierung AA5083 (AlMg4,5Mn) ist in der Tabelle
5-1 dargestellt.

Tabelle 5-1: Chemische Zusammensetzung der AAS5083 in Gew.-%.

Si Fe Mg Mn Cu Cr Al

0,3 0,35 4,6 0,5 0,1 0,1 Rest

Die Eigenschaften dieser Legierung sind von bei der Erstarrung entstehenden interme-
tallischen Phasen stark abhingig. Diese Phasen beeinflussen die Gussstruktur und haben
eine Verdnderung der Rekristallisationstemperatur zur Folge. Laut McShane und Lee
[58] bildet Mn in der AAS5083 die intermetallischen Phasen: A/;»(Mg, Mn); oder
Aljp(Mg, Mn);. AuBBer den Hauptlegierungselementen enthdlt AA5083 auch Verunreini-
gungen wie Fe und Si, die die Bildung von intermetallischen Phasen (A/;,MnSi und
Aljy(Fe, Mn);Si) stimulieren.

5.2 Experimentelle Warmumformsimulation

Die Stauchversuche wurden mit der servohydraulischen Warmumformpriifmaschine
(engl.: Thermo-Mechanical Treatment Simulator, TMTS) ,,SERVOTEST®, die in
Abbildung 5-1 zu sehen ist, am Lehrstuhl fiir Umformtechnik durchgefiihrt.
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Abbildung 5-1: TMTS SERVOTEST am Lehrstuhl fiir Umformtechnik (MU Leoben).

In diesem Umformsimulator konnen Zylinder- und Flachstauchversuche innerhalb eines
Versuchsofens durchgefiihrt werden, der die Umgebung fiir die Umformzone darstellz.
Dadurch ist es moglich, isotherm zu arbeiten und einen besonders realistischen Prozess

abzubilden. Das Arbeitsprinzip ist in Abbildung 5-2 schematisch gezeigt.

Fast Thermal
Roboter  Treatment Unit Umformzone

 /

Abbildung 5-2: Arbeitsprinzip des Warmumformsimulators.

Des Weiteren ist die Servotest TMTS mit einer Fast-Thermal-Treatment-Unit (FTTU)
zur Probenheizung ausgestattet (siche Abbildung 5-3), durch welche Aufheiz- und Ab-
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kiihlprofile beliebig vorgegeben und auch mehrstufige Versuche dargestellt werden

konnen.

Abbildung 5-3: Fast-Thermal-Treatment-Unit. Die Vergroflerung zeigt eine eingespann-

te Rastegaevprobe, die mit einem Thermoelement Typ K bestiickt ist.

Die Manipulationszeit des Greifarms zwischen FTTU und dem Versuchsofen betrdgt
weniger als 1s. Der Versuchsablauf verlduft voll automatisch, wodurch die Reprodukti-
onsbarkeit der Messergebnisse gewdhrleistet ist. Durch die Mdoglichkeit der hohen
Werkzeuggeschwindigkeiten von bis zu 1 m/s bei Volllast, sind Dehnraten bis zu 200s™
moglich. Die maximale Priiftemperatur betrdgt 1200°C, die maximale Priifkraft ca.
S00kN. Die Probentemperatur wird wahrend der gesamten Umformung iiber ein Ther-

moelement (Typ K Ni-Cr-Ni) gemessen.

5.2.1 Stauchversuche zur FlieRkurvenaufnahme

Die genaue Beschreibung der FlieBkurvenaufnahme mit der Servotest kann man in der
Diplomarbeit von A. Weber finden [9].

Fiir die Bestimmung der FlieBkurven wurden aus der Aluminiumlegierung 5083 im
Gusszustand Rastegaevproben gefertigt (siche Abbildung 5-4).
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Abbildung 5-4: Konstruktionszeichnung einer Rastegaevprobe. H,=18,0 ., mm,
D,=12,0_, s mm, H =18,6 ., mm, D,=108 s mm, u=0,6 mm, t=0,3 mm, d=1,1

mm.

Der Vorteil von Rastegaevproben ist, dass durch Einsatz von Schmiertaschen, die mit
Glaspulver gefiillt werden, die Reibung zwischen Stempel und Probe stark herabgesetzt

wird und eine Ausbauchung der Probe zum groften Teil verhindert wird [62].

Fiir die FlieBkurvenaufnahme wurden die Temperaturen 400, 450, 500 und 550°C und
drei Dehnungsraten O,IS'], 1s" und 10s™ ausgewaihlt, die das Prozessfenster des indus-
triellen Warmwalzens vollstdndig abdecken.

Alle Proben wurden im Kammerofen CARBOLITE (Typ CWF, BWF & RWF) laut der
experimentellen Warmebehandlung (550°C/10h) gegliiht und an Luft abgekiihlt.

Abbildung 5-5 zeigt den schematischen Temperatur-Zeit-Verlauf bei der Aufnahme der
WarmflieBkurven. Das Uberhitzen der Probe um 10°C ist notwendig, um den Tempera-

turverlust wihrend der Manipulationszeit zu kompensieren.
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Abbildung 5-5: Schematischer Temperatur-Zeit Verlauf der Aufnahme der WarmflieB3-

kurven.

Bei der Durchfiihrung wird die Rastegaevprobe in einem Schritt mit dem Werkzeug
umgeformt. Wéihrend des Versuches werden die aktuelle Hohe des Werkzeuges und der
Wert der Kraft mit 20000 Hz gemessen. Die Berechnung der FlieBspannung k; erfolgt
unter der Annahme eines einachsigen Spannungszustandes und Volumenskonstanz aus

den gemessenen Kraft-Weg Daten iiber die Beziehung:

kf=£= Fh _F (5.1)
A Ah, A,

Der Umformgrad errechnet sich aus der Gleichung:

h
Q= ln[aj (5.2)

wobei F die Stauchkraft, 49 der Ausgangsquerschnitt, 4 der aktuelle Querschnitt, 4, die
Ausgangshohe und / die aktuelle Hohe ist.

Da sich die Probe wihrend der Umformung erwéarmt, werden bei einer konstanten Um-
formgeschwindigkeit fiir die jeweilige Ausgangstemperatur zu niedrige FlieBspannun-
gen ermittelt. Diese so genannten nicht-isothermen FlieBkurven werden in isotherme

FlieBkurven umgerechnet:
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AT=—L"_¢ (5.3)

c, ist die spezifische Wirmekapazitit, p* die Dichte und der Faktor f zeigt, welcher
Anteil der Verformungsenergie in Warme umgewandelt wird. Bei hohen Dehnraten hat
die Wiarme kaum Zeit aus der Probe zu entweichen und daher einen groflen Einfluss,

was durch einen hohen Faktor f'beschrieben wird.

Abbildung 5-6 zeigt ein Beispiel fiir die Umrechnung der nicht-isothermen FlieBkurven
von AAS5083 bei unterschiedlichen Prozessbedingungen. Die maximale Abweichung
weisen logischerweise FlieBkurven auf, die bei einer hohen Dehnungsrate aufgenom-

men wurden.

450°C /10s™

120 s
~~~~~~~~ _ LAT
100 T ~—d

Spannung [MPa)

20

O T T T T T T T T 1

0,00 010 020 030 040 050 060 070 080 090 1,00

Abbildung 5-6: Optimierung der nicht-isothermen FlieBkurven (punktierte Linie) in

isotherme FlieBkurven (Linie).

Représentative WarmflieBkurven von AA5083 sind in Abbildung 5-7 dargestellt. Man
kann feststellen, dass diese Aluminiumlegierung wéihrend der Verformung auch bei

héheren Temperaturen und Dehnungsraten durch DRV entfestigt wird.
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Abbildung 5-7: Beispiele fiir optimierte WarmflieBkurven fiir AA5083.

Auf Grund der optimierten FlieBkurven kann die Aktivierungsenergie fiir die Warmum-

formung mit der folgenden Beziehung bestimmt werden [1]:

B 8lng o lnsinh(y k )
Qur = R(@lnsinh(t//kﬁs)l[ o(1/T) 64

wobel kyss die stationdre FlieBspannung ist. Der y~Wert wird durch Variation ermittelt.

Die berechnete Aktivierungsenergie fiir AA5S083 betrdgt 148587 J/mol.

5.3 Ermittlung der thermo-physikalischen Daten von
untersuchter Aluminiumlegierung

Zur Erstellung der FEM-Simulation war es notwendig thermophysikalische Daten tiber
die Legierung AA5083 zu bestimmen. Die Messung der Daten erfolgte iiber das Oster-
reichische GieBerei-Institut’. Die Messmethoden zur Bestimmung der Daten sind in

diesem Kapitel kurz beschrieben.

9 http://www.ogi.at
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5.3.1 Messung des Elastizitatsmoduls

Der dynamische spannungslose Elastizitdtsmodul wird durch Anregung von stehenden
Longitudinalwellen im Probenstab ermittelt. Die Probe liegt auf Saiten in ihren Schwin-
gungsknoten auf. Die Ultraschallanregung erfolgt an einer Stirnflaiche mit einem elekt-
romagnetischen Ultraschallgeber. Im Probenkorper entstehen longitudinale Wellen, die
zur Resonanz abgeglichen werden. An der anderen Stirnfliche wird die Schwingung an
einen Aufnehmer iibertragen, welcher ein dquivalentes elektrisches Signal erzeugt. Die-
ses wird verstarkt und elektronisch gezihlt. Der Elastizititsmodus £y ist gegeben durch

die Beziehung:

:412 rx

2
w

E, 1 (3.5)

n

wobei / die Linge der Probe, p* die Materialdichte, f, die Resonanzfrequenz und n,, die

Ordnungszahl der Schwingung ist.

Abbildung 5-8 zeigt die Abhingigkeit des Elastizititsmoduls von der Temperatur der
Legierung AA5083.
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Abbildung 5-8: Elastizitdtsmodul der AA5083 als Funktion der Temperatur.

Es gilt fiir ein linear-elastisches, isotropes Material folgender Zusammenhang zwischen
dem Schubmodul G und Elastizititsmodul Ey:

E,

“20e)

(5.6)
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Die lineare Temperaturabhingigkeit des Schubmoduls ldsst sich nun formulieren mit:

G=319-10"-1,53-10"T (5.7)

mit 7" als Temperatur in Kelvin.

5.3.2 Messung der spezifischen Warmekapazitat

Die spezifische Wérmekapazitit wurde mit einem Differenz-Wirmestrom-Kalorimeter
bestimmt. Die zu untersuchende Probe wird in einen Tiegel aus Platin gleichzeitig mit
einem leeren Tiegel nach einem kontrollierten Temperaturprogramm erhitzt und die
Temperaturdifferenz an einer dazwischen liegenden Wirmeleitstrecke gemessen. Die
Temperaturmessungen erfolgen iiber Thermoelemente des Typs S. Der Wirmestrom
wird mit einer Kalibrationsmessung verglichen, bei der anstelle der Probe ein Refe-
renzmaterial dem gleichen Temperaturprogramm unterworfen wird. Um die Differenz
der Massen der beiden Tiegel zu korrigieren, wird zusétzlich der Warmestrom zwischen
den beiden leeren Tiegeln gemessen (Basislinie). Als Referenzmaterial wird ein Saphir-
einkristall verwendet, dessen spezifische Warmekapazitit sehr genau bekannt ist. Die

Messung erfolgt unter einer Argon-Schutzatmosphire.

Die Temperaturdifferenz zwischen der Probe ATy bzw. dem Referenzkristall A7, und
dem leeren Tiegel beziehen sich immer auf die Basislinie. Die spezifische Wéarmekapa-
zitét der Probe ¢, errechnet sich aus dem Vergleich mit der spezifischen Wirmekapazi-
tit der Referenz cp:

my AT,

C,=Cp— (5.8)
’ m, AT,

Die experimentell ermittelten Werte fiir die spezifische Wérmekapazitit der Legierung
AAS5083 sind in Abbildung 5-9 dargestellt.
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Abbildung 5-9: Messdaten der spezifischen Warmekapazitit von AA5083.

5.3.3 Messung der Temperaturleitfahigkeit und Berechnung der
Warmeleitfahigkeit

Die Temperaturleitfahigkeitbestimmung erfolgt iiber die Laserflasch-Methode. Hierbei
trifft ein Laserstrahl auf die Probenoberfliche und erwérmt die gegeniiberliegende Seite.
Unter Berlicksichtigung der thermischen Abstrahlung und Laserpulslédnge erfolgt eine

Berechnung der Temperaturleitfihigkeit A aus der Anstiegszeit und Probendicke
(Abbildung 5-10).
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Abbildung 5-10: Temperaturleitfahigkeit als Funktion der Temperatur fiir AA5S083
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Die Wirmeleitfihigkeit k kann man durch die Materialdichte p~ und durch die spezifi-

sche Wirmekapazitit ¢, definieren als:

k=Apc, (5.9)

wobei die Temperaturabhidngigkeit der Dichte in Abbildung 5-11 dargestellt ist.
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Abbildung 5-11: Die experimentell bestimmten Werte fiir die Dichte der AA5083

Die fiir die plastomechanische FEM-Simulation notwendigen Werte flir die Warmeleit-
fahigkeit sind in Abbildung 5-12 gegeben.
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Abbildung 5-12: Warmeleitfahigkeit der AA5083 als Funktion der Temperatur.
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Wie aus diesem Kapitel ersichtlich, hat die Temperatur auf die thermo-physikalischen

Daten einen starken Einfluss, was bei FEM-Berechnungen beriicksichtigt werden muss.

Alle experimentell bestimmten thermo-physikalischen Daten wurden tabellarisch in

FEM-Programm FORGE fiir die Simulation des Warmwalzprozesses eingegeben.
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6 Einsatz von Werkstoffmodellen zur
Prozesssimulation

In diesem Kapitel werden die plastomechanischen sowie die implementierten physikali-

schen Modelle (siehe Kapitel 4) zur Simulation von Laborwalzversuchen verwendet.

6.1 Abbildung industrieller Walzprozesse im LabormaRstab

Um den Einfluss der Vorgeschichte des Materials zu vermeiden, wurde die industrielle
Aluminiumlegierung in einem Laborofen umgeschmolzen (Kapitel 6.1.1) und nach der
Erstarrung laut einer experimentellen Wéarmebehandlung (Kapitel 6.1.2) hochgegliiht.

Anschlieend wurden die Proben in drei Stiche warmgewalzt (Kapitel 6.1.3).

6.1.1 Umschmelzen und Stranggiefen

Die untersuchte Aluminiumlegierung wurde in Form einer Beizscheibe vom Industrie-
partner zur Verfligung gestellt. Diese Scheibe wurde mechanisch zerkleinert und in ei-
nem Laborofen (ITG Induktionstiegelofen fiir Nichteisenmetalle) am Institut fiir Nicht-

eisenmetallurgie (MU Leoben) umgeschmolzen.

Zum Standardverfahren gehort die Spiilgasbehandlung (Argon) von Aluminiumschmel-
zen. Sie wird bei Prozessen, bei denen die Bildung von kleinen Blasen einen wesentli-
chen Einfluss auf den Entgasungsvorgang hat (Aluminium: Entfernung von Wasser-
stoff) verwendet [59]

Abbildung 6-1 zeigt die experimentelle StrangguB3-Kokille, die mit Wasser gekiihlt
wird. Damit werden die industriellen Bedingungen beim Stranggieen simuliert. Der
einzige Unterschied zum industriellen Prozess besteht darin, dass das Versuchsgieen
nicht kontinuierlich ablduft, d.h. die Probe muss nach jedem Gief3versuch aus der Kokil-
le herausgezogen werden. Aus den gegossenen Proben (20x100x300mm) wurden die
Walzproben (17x100x100mm) gefertigt.
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Abbildung 6-1: ITG Induktionsofen und wassergekiihlte Kokille am Institut fiir Nichtei-
senmetallurgie (links) und VersuchsgieSen von AA5083 (rechts).

Die gegossenen Proben wurden am CD-Laboratorium fiir Werkstoffmodellierung und

Simulation metallographisch untersucht.

Fiir die metallographischen Untersuchungen an der Legierung AA5083 haben sich zwei
Methoden besonders angeboten:

Barker-Atzung [60]: Durch das Anlegen eines elektrischen Potentials wéchst bei der
Barker-Atzung eine diinne anisotrope Oxidschicht, die unter polarisiertem Licht eine
Gefiigebetrachtung erméglicht. Die Probe wird als Anode geschaltet und 55 Sekunden
lang unter Einwirkung einer Spannung von 20} gedtzt. Dabei kommt es neben der Aus-
bildung einer Deckschicht auch zu einer direkten Atzung, die Kérner im Aluminium-
mischkristall sichtbar macht [60]. Fiir die lichtmikroskopische Betrachtung wird ein A—
Pléttchen eingesetzt (Abbildung 6-2).

Abbildung 6-2: Gussgefiige der AA5083; Kornstruktur in der Probenmitte (links) und
Dendriten in der Randzone (rechts).
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Dix-Keller-Atzung [61]: Mit dieser Atzmethode lassen sich die Ausscheidungen sehr
gut aufzeigen.

Die in der vorliegenden Arbeit verwendeten chemischen Zusammensetzungen der Atz-

16sungen sind in der Tabelle 6-1 dargestellt.

Tabelle 6-1: Angewandte Atzverfahren

Atzverfahren chemische Anmerkungen
Zusammensetzung
Barker [60] 13g H3BO; elektrolytisches Atzen
37 ml HF Probe als Anode
Zeit 55 s
Spannung 20 V

Flussrate 10 I/min

ganze Losung 1:20 verdiinnt

DIX-Keller [61]" 12,6 ml 38% HF chemisches Atzen
15 ml 37% HC1 Atzdauer 4-5 s
26,1 ml 65% HNO ganze Losung 1:1 verdiinnt

974 ml dest. Wasser

Die Atzung nach Dix-Keller zeigt, dass alle Proben grobe Primirausscheidungen, die

sich wéhrend der Erstarrung beim Gieflen bilden, aufweisen (Abbildung 6-3).

~5 A\ 5 B iy

-
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Abbildung 6-3: Lichtmikroskopische Untersuchungen der Primirausscheidungen im
Gussgefiige der AAS5083.

1% optimiert nach Angaben der Fa. AMAG rolling GmbH
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Im Rahmen der energiedispersiven Rontgenanalyse (engl.: Energy Dispersive X-ray
Analysis, EDX) an Institut fiir Metallkunde und metallische Werkstoffe (MU Leoben)
wurde die chemische Zusammensetzung von 2 Primdrausscheidungen (siche Abbildung
6-3) bestimmt (Abbildung 6-4).

phase hell

phase dunkel

Abbildung 6-4: EDX-Analyse von 2 Primirausscheidunegen in der Legierung 5083.
Helle Phase (oben) und Dunkle Phase (unten).

Auf Grund der chemischen Zusammensetzung der Primérausscheidungen (hell und
dunkel) und der Literaturrecherchen kann man vermuten, dass die dunklen Ausschei-
dungen der Mg,Si-Phase und die hellen Ausscheidungen der A/s(Fe, Mn)-Phase entspre-
chen.

Auf Grund des Al-Mg-Mn-Phasendiagramms sollten sich AlsMn-Partikeln bilden. Die
Fe-Atome haben einen kleineren Atomradius als die Mn-Atome (Fe: 0,226nm und Mn:
0,320nm). Die Fe-Atome ersetzen deshalb die Mn-Atome. Es gilt folgende Transforma-
tion: AlsgMn—Als(Fe, Mn).
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6.1.2 Hochgliihung (Homogenisieren)

Vor dem Warmwalzen der industriellen Aluminiumlegierungen wird die Homogenisie-
rung durchgefiihrt. Diese thermische Behandlung hat folgende Ziele [3], [63], [64],
[65]:

e Abbau von Gusseigenspannungen;

e FErzielung einer gleichmifBigen Verteilung von Legierungselementen im Misch-

kristall vor dem Walzen,;

e Vergroberung und Abrundung der relativ groBen Heterogenititen im Gussgefii-
£e;

e Bildung von sekundiren Teilchen an der Korngrenze fiir die Steuerung der

Korngrofle beim Walzen.

Taleff und Henshall [66] berichten iiber einen negativen Einfluss der intermetallischen
Teilchen auf die Umformbarkeit der Al-Mg-Legierungen dadurch, dass sie Hohlrdume
und eine bimodale KorngroBenverteilung hervorrufen. Kao und Wang [67] haben fest-
gestellt, dass die plastischen Eigenschaften der Al-5%Mg-Legierungen von der Aus-
scheidungsdichte an den Korngrenzen abhéngig. Die Literaturanalyse beziiglich des
Einflusses von Mn auf das Gefiige und die Eigenschaften der AI-Mg-Legierungen zeigt
die Abhéngigkeit von der chemischen Zusammensetzung und den Homogenisierungspa-

rametern (Temperatur, Haltezeit).

Elektronenmikroskopische Untersuchungen der Legierung 5083 (Homogenisierung
500°C/12h) [68] haben das Vorhandensein von folgenden intermetallischen Phasen ge-
zeigt: Als(Fe,Mn), Al;5Cr.Mgs, Mg,Si, Ti,B, Mg;Al>. Bei den gegebenen Homogenisie-

rungsbedingungen sind die genannten Partikeln meistens nadelformig.

Eine Erh6hung der Homogenisierungstemperatur fiihrt zur Spheroidisation der interme-
tallischen Phasen und zur Abnahme der Menge von Al;3sCr,Mgs- und Mg,Si-Partikeln.
Eine Erhohung der Haltezeit hat eine vollstindige Koagulation der Alg(Fe, Mn)-
Partikeln zur Folge. Diese Partikeln sind elipsenférmig und scheiden sich an den Korn-

grenzen aus.

Lee und Wu [69] haben festgestellt, dass sich nach der Homogenisierung der Legierung
5083 innerhalb des Kornes nadelférmige 4/,Mn-Partikeln ausscheiden und an der Korn-
grenzen gleichachsige 4/;Mn-Phasen.

Alle Walzroben wurden im Kammerofen CARBOLITE (Typ CWF, BWF & RWF) laut
der experimentellen Wiarmebehandlung (Abbildung 6-5) gegliiht und aus der Homoge-

nisierungshitze direkt gewalzt.
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Abbildung 6-5: Mittels Thermoelementen gemessene Probentemperatur

Eine der homogenisierten Proben wurde in Wasser abgeschreckt, um die Gefiigednde-
rungen zu analysieren.

Das homogenisierte Gefiige weist einen relativ hohen Anteil an groben Ausscheidungen
mit einer mittleren PartikelgroBBe von 5 bis 10um und eine geringe Menge an dispersen
Phasen auf (Abbildung 6-6). Es ist aus Literatur bekannt, dass disperse Phasen in der
Aluminiumlegierung 5083 in Form von Cr-haltigen Teilchen (4/,Cr oder &-AICrMgMn)
auftreten.

Abbildung 6-6: LIM - Untersuchungen einer homogenisierten Probe von AA5083.

Einer der Schwerpunkte dieser Arbeit war die Bestimmung der Teilchengroe und des
Volumenanteils von dispersen Phasen, weil diese Information fiir das Mikrostrukturmo-

dell von groBer Bedeutung ist.

Die Ausscheidungskinetik wurde fiir die vorgegebene Homogenisierung (Abbildung
6-5) mittels MatCalc (sieche Kapitel 4.4) berechnet.
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Abbildung 6-7: MatCalc-Berechnungen des Volumenanteils und der Teilchengrof3e von

dispersen Phasen (&-4/CrMgMn) wihrend der experimentellen Warmebehandlung.

Wie aus der Abbildung 6-7 ersichtlich, bilden sich die ersten AICrMgMn-
Ausscheidungen schon bei einer Temperatur von 100°C. Beim Aufheizen auf 300°C
(nach 2h laut der experimentellen Warmebehandlung) erreicht der Phasenanteil seinen
maximalen Wert von ca. 1%. Eine weitere Temperaturerhdhung bewirkt eine Teilchen-
vergroberung und eine dementsprechende Verringerung des Volumenanteils, der im

Anschluss an die Homogenisierung 0,2% betragt.

Auf Grund der kurzen Prozesszeit nach dem Umformschritt (im Vergleich mit der Ho-
mogenisierung) wurden die ermittelten Ausscheidungsparameter wihrend der Walzsi-
mulation als konstant angenommen.

Ein wichtiger Inputparameter flir die Gefiigesimulation ist die Ausgangskorngréfe. Die
Barker-Atzung macht die Kérner in der homogenisierten Probe sichtbar (Abbildung 6-8
oben). Dadurch kann die Korngréfenverteilung mittels Bildanalyse (Auflichtmikroskop
der Fa. Olympus mit der Software ,,analySIS auto*) ausgewertet werden und in Form
der Gauss-Verteilung dargestellt werden (Abbildung 6-8 unten). Die mittlere Korngrof3e
betragt 100 pm.
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Abbildung 6-8: Lichtmikroskopische Analyse der KorngroBenverteilung (Klasse 1:
<10um; 2: 10-50um; 3: 50-90um; 4: 90-130um; 5: >130um).

6.1.3 Warmwalzen

Zur Verifikation des physikalischen Modells wurden Walzversuche im LabormaRstab
am Versuchswalzwerk der AMAG rolling GmbH durchgefiihrt (Tabelle 6-2).

Tabelle 6-2: Technische Daten des Versuchswalzwerkes der AMAG rolling

DUO Versuchswalzgeriist Typ BW 300
Carl Watzel, Miihllacken Deutschland | Baujahr 1967
Ballenldnge 300 mm
Walzendurchmesser 250 mm
Motorleistung 45 kW

max. Drehzahl 40 U/min
max. Walzkraft 580 kN

Die Walzentemperatur wurde auf 100°C (Streubereich +2°C) eingestellt. Der Walz-
schmierstoff wurde aus dem Fertigungsprozess (Hougton Tandemon AG 298F, 5% E-
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mulsion mit destilliertem Wasser gemischt, Einsatztemperatur 60°C+5°C) genommen.
Es wurden zwei Versuchsreihen festgelegt, die jeweils unterschiedliche Walzgeschwin-

digkeiten untersuchen. Der Prozessdatensatz fiir das Warmwalzen ist in Tabelle 6-3

zusammengefasst.

Tabelle 6-3: Prozessdaten Warmwalzen von AA5083

Prozessdaten Anfangsda- 1. Stich 2. Stich 3. Stich
ten

Breite in mm 100 100 100 100
Lénge in mm 100 121,4 154,5 188,8
Dicke in mm 17 14 11 9
Walzguttemperatur in °C 530 430 350 260
Abnahme in % - 17,6 21,4 18,2
Walzentemperatur in °C - 100 100 100
Walzengeschwindigkeit U/min - 5 5 5
Pausenzeit bis zum néchsten - 15 15 15
Stich in s

Um einen stationdren Umformzustand (unabhédngig vom vorderen und hinteren Ende
der Walzprobe) zu erreichen, sollte eine Lange des Werkstiicks mindestens fiinf Mal der

gedriickten Lange /; im Walzspalt entsprechen:

1,~R, Ah (6.1)

dabei ist Ry der Walzenradius und Ah=h, —h, die Differenz der Dickenabnahme.

Fiir den ersten Stich ergibt sich:
[, =~125-3=19,36 mm

Man kann feststellen, dass die Anfangslinde der Walzprobe (100 mm) die Bedingung

des stationdren Umformzustandes vollstindig erfiihlt.

Der Umformgrad ist fiir die Mikrostrukturentwicklung ein entscheidender Faktor. Die
maximale Stichabnahme ist durch die Maximalkraft des Versuchswalzwerkes limitiert

und betrug im ersten Stich 3 mm.

Die maximale Walzgeschwindigkeit wurde durch die Neigung des untersuchten Materi-

als zur Rissbildung bei hohen Geschwindigkeiten auf 5 U/min begrenzt.
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Das experimentelle Warmwalzen von Proben mit gegebener Geometrie ist bei niedrigen
Umformgeschwindigkeiten auf Grund einer raschen Abkiihlung fiir die Untersuchung
der SRX nicht relevant.

Um die Gefiigeentwicklung wahrend des mehrstufigen Walzens genau zu verifizieren,
wurden die Proben in Wasser gemdll Tabelle 6-4, so abgeschreckt, dass nach jedem
Stich eine Probe fiir eine Gefiigeanalyse zur Verfligung stand. Dadurch kann die Sub-
struktur sowie der SRX-Anteil analysiert werden.

Tabelle 6-4: Versuchsprogramm Walzversuche AAS5083

Probe Prozess'
1 w
2 w
3 \W4
4 W
5 w
6 \W4

In Abbildung 6-9 sind eine undeformierte Walzprobe sowie die gewalzten Proben nach

dem ersten, zweiten und dritten Sich gezeigt.

<]
o~

Abbildung 6-9: Anfangsgeometrie der undeformierten Walzprobe (links oben) und

Walzproben einer dreistufigen Warmwalzung an AAS5083. Die Dickenreduktion ist

schematisch dargestellt (links unten).

"W — Walzstich; A — Abschrecken in Wasser; P — Pause an Luft
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6.2 Simulation des Warmwalzens

In diesem Kapitel sollen die in den vorausgegangenen Abschnitten ermittelten Werk-
stoffmodelle in einer FEM-Simulation eines Warmwalzprozesses im Labormafistab ein-
gesetzt werden. Die Simulation erfolgte unter Kopplung der plastomechanischen Rech-

nung (siehe Kapitel 4.1) mit dem implementierten Gefligemodul (siehe Kapitel 4.2).

Eine Walzprobe (17x100x100mm) aus AA5083 wurde in der Simulation in 3 Stichen
reversierend warmgewalzt (Anfangsbedingungen laut Tabelle 6-3).

Die Koeffizienten fiir das plastomechanische Modell wurden im Kapitel 4.1 und fiir die
Werkstoffmodelle im Kapitel 4.2 ermittelt (siche Tabelle 4-1). Der Walzprozess wurde
dreidimensional modelliert.

Das Walzgut wurde am Beginn der Simulation mittels einer speziellen Einrichtung, dem
so genannten Einstofser in den Walzspalt eingeschoben. Die Geometrie des Ausgangs-
modus ist in Abbildung 6-10 dargestellt.

Walze

EinstolRer _
Walzgut (1/4 Symmetrie)

Abbildung 6-10: Die Geometrie des Walzmodells mit dem Netz (1/4 Symmetrie)

Um Rechenzeit einzusparen wurden in FORGE Symmetrien ausgenutzt und somit kann

im vorliegenden Beispiel mit einer /4 Symmetrie gerechnet werden.

Nachdem der zu simulierende Walzprozess nur eine Anndherung darstellt, ist eine Dis-
kretisierung mit Hilfe der FEM-Methodik notwendig um dynamische Probleme (somit
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auch hohe Umformgrade) 16sen zu konne. Dazu wird sowohl die Probe als auch die
Walze mit einem stationdren Netz belegt, das wihrend der Verformung durch Remes-

hing automatisch erneut wird.

6.2.1 Simulationsergebnisse

Der Schwerpunkt der Mikrostruktursimulation liegt in der Beschreibung von SRX. Auf
Grund der Anfangsbedingungen, die durch die experimentellen Walzversuche definiert
wurden, zeigen die durchgefiihrten FEM-Simulationen, dass die SRX nur in der Pau-
senzeit nach dem ersten Stich auftritt. Infolgedessen ist der Fokus dieses Kapitel auf die
Analyse der Mikrostrukturentwicklung wihrend und nach dem ersten Walzstich gesetzt,

um die Mechanismen der SRX in AA5083 besser zu verstehen.

Die wichtigsten Ergebnisse der plastomechanischen Simulation sind im Kapitel 4.1 be-
schrieben sowie einige Ergebnisse der Mikrostruktursimulation im Kapitel 4.2 darge-
stellt.

Wie man in Abbildung 4-14 sieht, tritt die hochste Versetzungsdichte im Bereich des
maximalen lokalen Umformgrades, d.h. in der Oberschicht des Barrens auf. Mit stei-
gender Versetzungsdichte erhoht sich die gespeicherte Energie (siche Gl. 4.23), was zu
einer verstdrkten Ausbildung von potentiellen Keimbildungspldtzen (Abbildung 4-21)
und damit einer erhohten Rekristallisationsrate in der Pausenzeit in dieser Region fiihrt.
Die Abbildung 6-11 zeigt diesen Rekristallisationsprozess als Funktion der Pausenzeit
zwischen dem 1. und 2. Walzstich. Es ist ein deutlicher Gradient zwischen dem

rekristallisierten Anteil im Inneren der Walzprobe (X, = 0,4) und der Oberfliche
(X gy = 1) ersichtlich.

Mit steigendem rekristallisierten Anteil sinkt die mittlere Korngré3e nach Gleichung
4.67 (Abbildung 6-12) und liegt in den Bereichen mit >100%igem rekristallisierten
Anteil (X, = 1) zwischen 20 und 30 um.

Bei niedrigen Temperaturen (350°C nach dem 2. Stich und 260°C nach dem 3. Stich)
reicht auch eine lange Haltezeit fiir die SRX nicht aus. Im Fall von héheren Temperatu-

ren ist es moglich, ein unvollstdndig rekristallisiertes Geflige zu erreichen.

Da die Pausenzeit auf 15 s begrenzt wurde, hat das Kornwachstum keinen signifikanten
Einfluss auf die mittlere KorngroBe. Die Korngréfenentwicklung bei langeren Pausen-
zeiten ist in Abbildung 4-24 dargestellt.

Die SRX-Kinetik und statisch rekristallisierte Korngréfe sind in Abhéngigkeit von der
Pausenzeit in der Mitte der Walzprobe nach dem 1. Stich in Abbildung 6-13 dargestellt.
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Abbildung 6-11: FEM-Berechnung des statisch rekristallisierten Anteils (Xszy) in der

Pausenzeit (5, 10 und 15 s) nach dem ersten Stich.
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Abbildung 6-12: FEM-Berechnung der mittleren Korngrofe wahrend der SRX.
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Abbildung 6-13: Berechnete SRX-Kinetik nach dem 1. Walzstich bei einer Temperatur
von 430°C und einer Verformungsrate von 1s™': statisch rekristallisierter Anteil (Xsgy);

rekristallisierte KorngroBe (Dszy) und mittlere KorngroBe (D ).

Bei der Simulation ist es moglich, die Pausenzeit nach dem Verformungsschritt beliebig
zu definieren. In diesem Fall wurde die Haltezeit so ausgewdhlt, dass die Struktur voll-
standig rekristallisiert ist.

Der Rekristallisationsgrad nach 15 s (experimentelle Bedingungen) erreicht einen Wert
von 50%. Die Ausgangskorngré3e von 100pm nimmt mit dem steigenden SRX-Anteil
kontinuierlich ab und betrdgt nach der Pausenzeit (15 s) 60 um. Wenn das Gefiige voll-
standig rekristallisiert wére (nach 30 s), wiirde die mittlere Korngréf3e einen Wert von
40um erreichen.

Ein Vergleich mit dem gemessenen Gefiige wird im Kapitel 7.1.2 gezeigt.
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7  Verifikation der aufgestellten Modelle

Zur Verifikation des physikalischen Modells wurden im Rahmen dieser Arbeit Gefiige-
untersuchungen von gewalzten Proben (siehe Kapitel 6.1.3) mittels Analyse der riickge-
streuten Elektonen (EBSD) am Zentrum fiir Elektronenmikroskopie der TU-Graz'
durchgefiihrt. Diese Methode erlaubt die Bestimmung der lokalen Orientierung bzw. der
MiBorientierung zwischen Kdrnern und Subkérnern. Verformungs- und Rekristallisati-
onsvorgdnge lassen sich auf Grund der Orientierungsdnderungen analysieren [70]. Die
Verifikation bezieht sich hauptsichlich auf die Uberpriifung der SRX-Kinetik.

7.1 Electron Backscatter Diffraktion (EBSD)

Die Analysen wurden mit dem EDAX-TSL System (SIT-Kamera, OIM™ 4,5 software)
in Kombination mit DSM 982 Gemini (mit 20 keV bei 3,4 nA) erstellt. Vor den Unter-
suchungen wurden die Proben mit einer OP-U Suspension (Struers; Koérnung 0,04 pm)
60 min lang poliert. Die Oberfliche wurde in einem Bereich von 800 x 800 um (grob)
und von 200 x 200pum (detailliert) gescannt. Die Charakterisierung der unterschiedli-
chen Korner bzw. ihrer Korngrenzen, erfolgt iiber die Messung von Punkten, die unter-
einander eine Missorientierung grofler als 5° aufweisen. Um eine statistische Sicherheit

zu erreichen miissen 6 Messpunkte innerhalb eines Durchmessers von 4 um liegen.

Da die EBSD Methode relativ aufwendig ist, wurde nur eine begrenzte Anzahl der Pro-
ben prépariert. Jede Probe wurde aus der Mitte der gewalzten Platte entnommen, wie es
in Abbildung 7-1 schematisch dargestellt ist.

Va
s
J/

WR

Abbildung 7-1: Schematische Skizze der Probenentnahme fiir die EBSD Analyse

12 hitp://www.felmi-zfe.tugraz.at/




7 Verifikation der aufgestellten Modelle 91

7.1.1 Charakterisierung der Substruktur

Da auf Grund der niedrigen Temperatur keine SRX in der Pausenzeit nach dem 2. und
3. Walzstich ausgelost werden kann, wird das verformte Gefiige hauptsichlich durch
SRV entfestigt.

Ergebnisse der Substrukturuntersuchung mittels EBSD sind in Abbildung 7-2 darge-
stellt. Es ist zu erkennen, dass die verformte Struktur ein dichtes Versetzungsnetz auf-
weist (Abbildung 7-2 links). Obwohl bei niedrigen Temperaturen (ca. 350°C) die SRX

unterdriickt wird, bleiben Versetzungen noch relativ beweglich. Sie konnen ihre Gleit-

ebenen verlassen und schlussendlich annihiliert werden. Dadurch nimmt die Verset-
zungsdichte stark ab (Abbildung 7-2 rechts).

Abbildung 7-2: Versetzungsnetz (KWKG — griin; GWKG - schwarz) in einer Walzpro-

be direkt nach dem zweiten Stich (links) und nach 15 s Pausenzeit (rechts).

Die Gefligeanalyse nach dem dritten Walzstich zeigt keine Verdanderungen in der Sub-
struktur (Abbildung 7-3). Das Versetzungsklettern bei 260°C wird so verlangsamt, dass

es auf die Gefligeausbildung keinen bedeutenden Einfluss mehr hat.

Zusammenfassend kann man sagen, dass die Subkorngréfle bei Aluminiumlegierungen
nicht immer aus EBSD-Bildern ausgewertet werden kann, wie in [71] fiir AA6082 be-
richtet wurde. Diese Tatsache erschwert die Uberpriifung der Simulationsergebnisse.
Die Verbesserung der Untersuchungstechniken mittels EBSD war nicht Gegenstand der

vorliegenden Arbeit.
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Abbildung 7-3: EBSD-Analyse der Substruktur (KWKG — griin; GWKG - schwarz)
nach dem dritten Walzstich: nach der Verformung (links) und nach der Pausenzeit
(rechts).

7.1.2 Ermittlung des statisch rekristallisierten Anteils

Die Unterscheidung zwischen rekristallisierten Kornern und verformtem Gefiige erfolgt
iiber die Kornorientierungsédnderung (engl.: Grain Orientation Spread, GOS), die in ei-
ner Hiufigkeitsdarstellung tliber alle Korner (Abbildung 7-4) ausgewiesen wird. Als
kritischer Winkel wird 3° flir Aluminiumlegierungen angenommen [72], [73]. Daraus
folgt, dass Korner, die eine GOS von <3° iiber die Kornfliche haben, rekristallisierte

Korner, alle dariiber Verformungskdrner sind.

Abbildung 7-5 zeigt EBSD-Bilder fiir die Auswertung des SRX-Anteils. Die Auswer-
tung der mittleren KorngroB3e (Abbildung 7-5 links) gibt einen Wert von 53 pm, der mit
den Simulationsergebnissen (40-50 pm) eine relativ gute Ubereinstimung hat (siche
Kapitel 6.2.1).

Wie aus der Abbildung 7-6 ersichtlich, stimmen die berechneten gesamten Keimdichten
mit den experimentellen Daten nach dem ersten Walzstich qualitativ gut tiberein und

zeigen die Zunahme der Keimdichte mit steigendem Zener-Hollomon-Parameter.

Das Auftreten von SRX in Walzproben nach dem 2. und 3. Stich wurde nicht nachge-
wiesen. Diese Aussage wurde auch durch die Simulationsergebnisse im Kapitel 6.2.1

bestétigt.
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Abbildung 7-4: EBSD Analyse zur Kornorientierungsverteilung. Der erste Peak im Be-
reich 0 bis 3° zeigt den Anteil an Rekristallisationskornern, die weiteren Peaks geben

die Orientierung der verformten Korner an.

Abbildung 7-5: EBSD-Analyse der SRX in einer gewalzten Probe nach dem ersten
Stich (7' = 450°C, Pausenzeit 15 s): Mischgefiige (links) und rekristallisierte Korner
(rechts).
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Abbildung 7-6: Gegeniiberstellung von gemessenen und berechneten Keimdichten bei

einer Verformung von 0,2.
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8 Zusammenfassung und Ausblick

., Eine Arbeit ist nicht dann vollkommen, wenn
man nichts mehr hinzufiigen, sondern nichts

mehr weglassen kann *

Antoine de Saint-Exupéry

Die Verbesserung der Produkteigenschaften ist immer mit der Analyse der Technologie
sowie mit dem Verstdndnis der Werkstoffeigenschaften verbunden. Diese Erkenntnisse

konnen mittels Simulation relativ schnell gewonnen werden.

Der Fokus der vorliegenden Arbeit wurde auf die Kopplung von plastomechanischen
FEM-Simulationen mit verschiedenen Gefiigemodellen gesetzt. Dabei handelt es sich
um die physikalische Beschreibung der Mikrostrukturentwicklung wéhrend des Warm-

walzens von Aluminiumlegierungen.

Die verwendeten physikalischen Ansédtze umfassen die Beschreibung der Versetzungs-
dichteentwicklung mit drei Versetzungsklassen, der Subkornstrukturentwicklung auf
Grund der berechneten Versetzungsdichte, der Keimbildung an drei unterschiedlichen
Keimbildungstellen und schlussendlich die Kinetik der SRX.

Da das Mikrostrukturmodell lokale Prozessvariable wie Umformgrad, Umformge-
schwindigkeit und Temperatur von der plastomechanischen Simulationen iibernimmt,
spielen die Randwerte eine entscheidende Rolle. Deshalb wurden in dieser Arbeit sowie
die notwendigen thermo-physikalischen Daten als auch die FlieBkurven fiir die unter-

suchte Aluminiumlegierung 5083 experimentell bestimmt.

Mit dem Ziel, dass das aufgestellte Modell nicht nur bei experimentellen sondern auch
bei industriellen Bedingungen eingesetzt werden soll, wurde ein mehrstufiger Warm-
walzprozess im Labormafstab abgebildet. Um die ,,Vorgeschichte® des Materials zu
beriicksichtigen, wurde die untersuchte Legierung umgeschmolzen, gegossen und an-
schlieBend homogenisiert. Die Berechnung der Ausscheidungskinetik wihrend der Ho-
mogenisierung erfolgte mittels des Programms MatCalc. Die ermittelten Daten wurden

fiir die nachfolgende Gefiigesimulation als Konstanten eingesetzt.

Die experimentelle Verifikation der Simulationsergebnisse erfolgte mit Hilfe der
EBSD-Analyse. Dabei wurden die gewalzten Proben direkt nach dem Verformungs-
schritt und nach der Pausenzeit untersucht. Es konnte gezeigt werden, dass die ange-
wandte Struktursimulation reale Prozesse mit einer guten Ubereinstimmung abbilden

kann.
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Die Auswertung der Subkornstruktur von unterschiedlichen Aluminiumlegierungen

erfordert eine eigene Studie.

Schlussendlich kann man sagen, dass das aufgestellte Gefligemodell durch weitere Un-
tersuchung des Materials und durch die Optimierung von physikalischen Ansétzen noch

verbessert werden kann. Folgende Schwerpunkte definieren erscheinen sinnvoll:

e Physikalische Beschreibung von Entfestigungsmechanismen durch das Querglei-

ten von Schraubenversetzungen auch bei niedrigeren Temperaturen;
e Verbesserung von EBSD-Techniken fiir die Analyse der Substruktur;

e Entwicklung eines besseren physikalischen Verstidndnisses von Keimbildungs-
mechanismen der statischen Rekristallisation und ihre experimentelle Untersu-
chung.

Die Kopplung des Gefiigemodells mit der Berechnung der Ausscheidungskinetik ist ein

weiteres Verbesserungspotential fiir die Zukunft.

Der Rechenaufwand ist von der Komplexitidt des Modells stark abhidngig und soll fiir
den mehrstufigen industriellen Walzprozess minimiert werden. Dabei muss man Wege
finden, um das Modell zu vereinfachen, ohne die Simulationsergebnisse zu beeintréch-

tigen.
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