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Zusammenfassung

Reibriihrschweiflen (engl. FSW) hat als modernes Fiigeverfahren in den letzten
Jahren Einzug in die industrielle Fertigung gehalten. Es gibt bereits vielfiltige
Anwendungen in der Flugzeug- und Schiffbauindustrie. Wenn metallische Werk-
stoffe gefiigt werden, so beeinflufit der thermo-mechanische Prozef deren Mi-
krostruktur und Eigenschaften. Im Bereich der Schweifinaht bildet sich eine Nicht-
Gleichgewichtsphase aus, welche sich stark vom Grundwerkstoff unterscheidet.
Unter anderem konnen Bruchlast und Ziahigkeit der Materials herabgesetzt wer-
den. Bei der Konstruktion integraler Strukturen wird versucht, diese Verédnde-
rung durch Vergréflerung der Bauteildimensionen oder durch komplexe Formen
auszugleichen. Dies hat allerdings negative Folgen fiir Produktivitdat, Material-
verbrauch und Preis der integralen Bauteile. Die Erkenntnisse iiber die Kinetik
dieser Nicht-Gleichgewichtsphasen mufiten bisher aus geschweiiten Proben im
Nachhinein (post-mortem) extrapoliert werden. Mit dem in-situ Experiment sind
auch die Ubergangsphasen withrend des Prozesses zuginglich und man erhilt
den direkten Blick auf deren Kinetik. Hierfiir wurde am Helmholtz-Zentrum
Geesthacht die portable Reibriithrschweilanlage FlexiStir entwickelt und gebaut.
Es ist so erstmals moglich, die Kinetik hértender Ausscheidungen im Werkstoff
AAT449 wihrend des Reibriithrschweiflens zu untersuchen. Mit Hilfe der Klein-
winkelstreuung konnen Volumenbruchteil und Radius dieser Partikel quantitativ
fiir verschiedene Zonen der Schweifinaht bestimmt werden. Diese Daten sind eine
wertvolle Stiitzstelle fiir das Prozemodell, welches das Reibriithrschweiflen be-
schreibt. Aufgrund der Streuergebnisse mufl das Modell um die Ausscheidungen
erginzt werden, welche sich entlang der Korngrenzen wéhrend der Abkiihlphase
bilden. Zusétzliche wurden FEigenspannungsmessungen mittels Neutronenstreu-
ung an reibrithrgeschweifften Komponenten durchgefiihrt. Neutronen sind ins-
besondere zur Untersuchung grofler Bauteile sehr gut geeignet. Die Ergebnisse
konnen das Modell fiir das Ermiidungsverhalten geschweif3ter Bauteile validieren.
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Abstract

Friction stir welding (FSW) has in a very short time found a multitude of high-
tech applications in the transportation and energy industries. When metallic en-
gineering materials are friction stir welded, thermo-mechanical processes alter
the base metal microstructure and properties. The result is the formation of non-
equilibrium microstructures in the joint region, which are significantly different
from those found in the base material. Such non-equilibrium phases can reduce
strength and toughness of the material and are normally compensated by incre-
asing the dimensions or design complexity of integral structures with negative
effects on material consumption, performance, and productivity of these struc-
tures. The present knowledge on such non-equilibrium metallurgical reactions
has been extrapolated from investigations on specimens in 'as welded’ (i.e. post
mortem) condition. However, the intermediate stages of precipitation or phase
transformations in the weld zone during welding can only be registered by in-situ
experiments. Therefore, a new transportable FSW system FleziStir, for in-situ
measurements was developed and patented by the Helmholtz-Zentrum Geest-
hacht (HZG). Quantitative results of precipitation and recrystallisation pheno-
mena have been achieved by an in-situ monitoring of a weld of aluminium alloy
AAT449. Small-angle X-ray scattering (SAXS) at high photon energies was used
to obtain time resolved results on volume fractions and sizes of precipitates at
different locations in the weld zone. The results give unique information about
the FSW process. The process model describing precipitations phenomena du-
ring high-speed FSW has to be optimized according to den scattering results.
The precipitation at the grain boundaries must be included into the model. Also
the residual stress state of friction stir welds of aluminium can be described by
numerical methods. Residual stress measurements by scattering experiments have
been carried out, to validate the results of the process model. Neutron scattering
is very well suited for the investigation of thick components.
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1 Einleitung

Wird ein metallischer Werkstoff einem thermischen Einflufl wie Heizen, Kiihlen
oder Abschrecken oder aber einer plastischen Verformung ausgesetzt, so kann dies
die Bildung von Ausscheidungen, Rekristallisation und Phasenumwandlungen so-
wie weitere metallurgische Reaktionen auslésen. Der Bearbeitungsprozefl hat so-
mit einen Einflufl auf Mikrostruktur und Materialeigenschaften des Werkstoffes.
Diese Strukturverédnderungen wurden in der Vergangenheit detailliert untersucht.
Die Chemie und Mikrostruktur der Werkstoffe wird stédndig weiterentwickelt. Die
Werkstoffe werden nicht nur an die Anforderungen der jeweiligen Einsatzbedin-
gungen sondern auch an die Bediirfnisse thermo-mechanischer Bearbeitungsver-
fahren angepafit. Auf diese Weise entsteht eine fiir das jeweilige Anwendungsfeld
optimierte Werkstoffpalette.

Beim Fiigen metallischer Werkstoffe werden diese einem im Schweifbereich loka-
lisierten Temperaturgradienten ausgesetzt. Im Fall des Reibriihrschweiflens wird
dieser zusétzlich von einer Warmumformung iiberlagert. In der Region der Schweif3-
naht bildet sich eine Mikrostruktur aus, die in Morphologie und Materialeigen-
schaften stark von den Werten des Grundwerkstoffes abweichen kann. Diese Un-
gleichgewichtsphasen konnen das Widerstandsvermogen einer metallischen Ver-
bindung schwichen, zum Beispiel konnen sie Zahigkeit und Bruchlast des Werk-
stoffes herabsetzen. Im Flug- und Fahrzeugbau werden diese Méngel im allgemei-
nen durch eine Verstdrkung der Bauteile oder durch die Konstruktion komplexer
integraler Strukturen behoben. Dies hat allerdings negative Folgen fiir die Leis-
tungsfahigkeit der Bauteile, die Produktivitit des Fiigeprozesses und den Mate-
rialeinsatz.

Informationen iiber Bildung von Ungleichgewichtsphasen wihrend eines Fiige-
prozesses konnten in der Vergangenheit nur von der Untersuchung geschweif3-
ter Proben abgeleitet werden. Die Untersuchung findet in diesem Fall nach dem
SchweiBlen (post mortem) und im erkalteten Zustand statt. Um Informationen von
den Werkstoffen wéhrend des Schweifiprozesses zu erhalten, sind in-situ Untersu-
chungen der Prozesse z.B. mit Streumethoden nétig. Die Sonden, beispielsweise
Neutronen oder hochenergetische Synchrotronstrahlung [1], haben bei metalli-
schen Werkstoffen ein hohes Eindringungsvermdogen. Rekristallisation, die Bil-
dung und Umlésung von Ausscheidungen [2], Phaseniiberginge, Textur und Ei-
genspannungsentwicklung [3] konnen wihrend des Prozesses auf diese Weise un-
tersucht werden.

Aus diesem Grund ist im Rahmen des virtuellen Institutes ISPUS (Improving
Performance and Productivitiy of Intergal Structures through Fundamental Un-
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derstanding of Metallurgical Reactions in Metalic Joints) die portable Reibriihr-
schweiBeinheit FleziStir [4] von der Gruppe J. dos Santos et al. entwickelt worden.
Hierbei handelt es sich um eine vollwertige und dabei sehr flexible Schweiflanlage,
welche unter anderem die Erprobung moderner Schweilképfe erlaubt. Desweite-
ren kann die FleriStir an den Synchrotronmefplatzen des Helmholtz-Zentrum
Geesthacht eingesetzt werden. J. Robson et al. (University of Manchester) und
P. Colegrove et al. (Cranfield Universtity) arbeiten seit Jahren an der Modellie-
rung von Temperaturverteilung und Mikrostrukturentwicklung wéhrend des Reib-
rithrschweiflens. Durch die Zusammenarbeit im IPSUS-Projekt besteht erstmals
die Moglichkeit, Modelle mit einem in-situ Schweiflexperiment weiterzuentwickeln
und zu validieren.

Im Rahmen dieser Arbeit wurde erstmals die FlexiStir-Anlage genutzt, um das
Werkstoffverhalten wihrend des Reibriihrschweiflens in-situ mit hochenergetischer
Synchrotronstrahlung zu untersuchen. Von besonderem Interesse ist das Verhal-
ten moderner Leichtbauwerkstoffe aus der Luftfahrtindustrie. Aluminiumlegie-
rungen, insbesondere der Werkstoff AA7449, werden auf die Verteilung und Kine-
tik hédrtender Ausscheidungen hin untersucht. Grundlegende Untersuchungen zum
Werkstoftfverhalten bei einer nicht-isothermen Umwandlung werden mit in-situ
Dilatometer-Experimenten durchgefithrt. Mit Hilfe dieser einzigartigen Ergeb-
nisse der Rontgenexperimente konnte das numerische Modell der Ausscheidungs-
kinetik fiir den Reibriithrschweiiprozefl validiert und weiterentwickelt werden. Der
Vergleich von in-situ Messungen mit dem Modell hat ergeben, dal auch die Aus-
scheidungen an den Korngrenzen gesondert betrachtet werden miissen. Erst wenn
diese Ausscheidungen in der Simulation beriicksichtigt werden, kénnen die Mef3-
ergebnisse qualitativ beschrieben werden.

Desweiteren wurden Eigenspannungsanalysen an reibrithrgeschweifiten Proben
durchgefiihrt. Die Eigenspannungsverteilung innerhalb eines Bauteils ist entschei-
dend fiir dessen Ermiidungsverhalten im Einsatz. Auch im Bereich der Ermiidungs-
versuche macht die Werkstoffsimulation entscheidende Fortschritte [5]. Die ge-
messenen Eigenspannungsprofile sind ein wichtiger Eingangsparameter fiir das
Modell.



2 Stand der Erkenntnisse

2.1 Der ReibriihrschweiBprozeB

Der Reibriithrschweifiproze (engl. friction stir welding, kurz FSW') wurde 1991
von W. Thomas am englischen TWI (The Welding Institute) entwickelt und pa-
tentiert [6-8]. Der Prozef ist eine Weiterentwicklung des ReibschweiBens. Jedoch
reiben beim Reibriithrschweiflen nicht die Fiigepartner direkt aneinander, sondern
die Prozessenergie wird vom einem rotierendem Werkzeug aufgebracht. Das Werk-
zeug besteht aus einem breiten, zylindrischen Teil, der Werkzeugschulter (engl.
shoulder), welches auf der Oberfliche des Schweifigutes reibt und einen Grofiteil
der benotigten Energie erzeugt. Mittig unterhalb der Schulter sitzt ein Stift (eng].
pin), welcher zunéchst bei rotierendem Werkzeug in die Nahtmitte gepreit wird
und das umgebende Material verformt (vgl. Abb. 2.2). Das Werkzeug wird dann
entlang der Schweifinaht bewegt (vgl. Abb. 2.1). Die Seite des Werkstiicks, auf
der die Rotation des Werkzeugs und die Vorschubrichtung gleichgerichtet sind,
wird als advancing side bezeichnet. Die gegeniiberliegende Seite wird retreating
side genannt. Der Warmeeintrag fithrt zur lokalen plastischen Verformung des
Schweifigutes. Die ProzeBtemperatur wihrend des Schweiflens wird so gewéhlt,
daBl kein Schmelzen des Materials eintritt. Es handelt sich um einen Fiigeproze$3
in der festen Phase. Die Wérme wird aufgrund von Reibung und lokaler plasti-
scher Deformation an der Grenze zwischen Schulter und Werkstiick erzeugt. Die
Schweifitemperatur wird von diversen Faktoren beeinflufit. Die Reibkoeffizienten
von Werkzeug und Werkstiick sowie die Zahigkeit des Schweifigutes sind ent-
scheidende Kennwerte fiir einen optimalen Schweifiprozef. Schulterdurchmesser
und die Rotationsgeschwindigkeit des Werkzeugs, Anprefikraft und Vorschubge-
schwindigkeit sind die wesentlichen Parameter, mit denen die Prozefitemperatur
optimiert werden kann. Die Geometrie des Werkzeuges, zum Beispiel Lange und
Querschnitt des Pins, hat einen entscheidenen Einflufl auf die Nahtqualitét.

Die Reibriihrschweifinaht wird durch drei unterschiedliche Zonen charakterisiert
(vgl. Abb. 2.3):



2 Stand der Erkenntnisse

Vorschubrichtung +\

A

Werkzeugschulter - % |

~

_',,--"'/ Retreating Side _'__'.'-‘-'-“-'-'-._ o

[’ y / Advancing Side

. T ~ -
o 2

o

—_— . -

Abbildung 2.1: Schematische Darstellung des Reibriihrschweiflens [9]

1. Die Riihrzone

Die Riihrzone (engl. stir zone, SZ) bezeichnet den Bereich der
Schweifinaht, der durch den Stift stark verformt wird. Hohe Tempe-
raturen und dynamische Rekristallisation fithren zu einer isotropen
Kornstruktur mit einer Korngréfle von wenigen Mikrometern.

2. Die thermo-mechanisch beeinflufite Zone

Die thermo-mechanisch beeinflufite Zone (engl. thermo-mechanical
affected zone, TMAZ) wird durch eine weniger stark deformierte
Mikrostruktur beschrieben. Der Temperatureinflufl ist geringer als
in der SZ.

3. Die Wiarmeeinfluf3zone

Die Wirmeeinfluizone (engl. heat affected zone, HAZ) bezeichnet
die Umgebung der Schweifinaht, welche nur durch die Wérmelei-
tung beeinfluflt wird.

Die Vorteile des Reibrithrschweilens gegeniiber den konventionellen Schmelz-
schweifiverfahren liegen in der hohen Reproduzierbarkeit der Nahtgiite, dem ge-
ringen Energieverbrauch und der Herstellbarkeit von Mischverbindungen. Der ge-
ringe Energieeintrag fiihrt zu geringen Schweifleigenspannungen und zu geringem
Verzug. Eine aufwendige Nachbehandlung der Werkstiicke entféllt, eine Porenbil-
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Abbildung 2.2: Foto des verwendeten Werkzeugs; der schmale Stift sitzt mittig
auf der Werkzeugschulter.

dung wird nicht beobachtet. Zusatzwerkstoffe werden fiir das Reibriihrschweiflen
nicht benotigt [9]. Der Reibrithrschweifiprozel ermoglicht das Fiigen von Alu-
miniumlegierungen, die mit konventionellen Schmelzschweifiverfahren nicht ver-
schweiffit werden konnen. Vielfiltige Anwendungen findet der FSW-Proze im
Fahrzeug- und Schiffbau sowie in der Luft- und Raumfahrtindustrie [10]. Zum
Beispiel wurden die Treibstofftanks des Space Shuttle Programms mit diesem
Verfahren gefiigt [11].

Abbildung 2.3: Schematische Darstellung des Aufbaus einer Reibriihrschweif3-
naht: Grundmaterial (A), WérmeeinfluBzone (B), thermo-
mechanisch beeinfluite Zone (C) und Riihrzone (D) [9].
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2.2 In-situ Untersuchungen an
SchweiBverbindungen mit Streumethoden

Die in-situ Untersuchung von Schweifiprozessen mit Streumethoden, seien es Syn-
chrotron- oder auch Neutronenexperimente, ist noch nicht weit verbreitet. In der
Literatur finden sich nur wenige Experimente aus diesem Bereich, beginnend mit
Elmer et al. aus dem Jahr 1998 [12-20]. In diesem Kapitel werden an Hand von
zwei Beispielen die Experimente aus diesem Bereich vorgestellt.

2.2.1 In-situ Untersuchung von Phaseniibergangen in Stahl

Dieser Abschnitt bezieht sich auf die in-situ Versuche von Palmer und Elmer [15-
17].

Bei der Wéarmebehandlung bzw. beim Schweiflen von Stéhlen kénnen bei hohen
Temperaturen Phaseniibergéinge stattfinden. Entweder sind diese Phaseniiber-
gange reversibel oder das Werkstoffverhalten wird durch die Warmebehandlung
dauverhaft verdndert. Zwar konnen die Temperaturfelder und die von ihnen verur-
sachten Phasentransformationen simuliert werden, jedoch kénnen sich bei unter-
schiedlichen Kohlenstoffanteilen im Stahl verschiedene Gefiige wie z.B. Perlit oder
Bainit (beides Gemische aus Ferrit und Zementit) ausbilden. Mit der Synchrotron-
untersuchung ist es moglich, die einzelnen Phasenanteile zu bestimmen. Um auch
die Evolution der Gefiigeumbildung untersuchen zu konnen, ist es nétig, den Pro-
zeB in-situ zu betrachten. Die in-situ Schweifiversuche wurden am Synchrotron-
mefplatz 10-2 am SSRL (Standford Synchrotron Radiation Lightsource, Stan-
ford, USA) durchgefiihrt. In den Versuchen wurde das Wolfram-Inertgasschweifien
(WIG-Schweiiverfahren) untersucht. Mit einem Lichtbogen wird ein rotierender
Stahlzylinder lokal aufgeschmolzen. Der Réntgenstrahl (12 keV) wird durch eine
Lochblende (260 pm) auf die Probe gefithrt. Der Strahl hat wihrend der Mes-
sung einen festen Abstand zum Schmelzbad und das Streusignal wird {iber eine
Schweifinahtlinge von 2,4 mm gemittelt. Auf diese Weise wurde die Warmeein-
fluBzone um die Warmequelle kartiert. Die Messungen erfolgten in einer Refle-
xionsgeometrie unter einem Einfallswinkel von 25° (vgl. Abb. 2.4). An das Dif-
fraktogramm werden Gaufiprofile angepafit und somit die Phasenanteile nach der
Rietveldt-Methode bestimmt [21]. Fiir die Versuche wurde unter anderem der
Kohlenstoffstahl AISI 1045 (C-Mn Stahl) verwendet.

Die Auswertung der Phasenanteile in dem Bereich nahe des Schmelzbads zeigt,
daB sich das ferritische Grundmaterial komplett von der a-Phase in die y-Phase
umwandelt. Die komplette Umwandlung in Austenit erfolgt in einer 3 mm brei-
ten Zone (s. Abb. 2.5) um das Schmelzbad. Auf diese Zone wirkt eine hohere
Maximaltemperatur von 765 °C ein. Aus diesem Grund bildet sich wéhrend des
Abkiihlens bei hohen Abkiihlraten (bis 50 °C/s) ein 2 mm breiter Bereich mit
bainitischem Gefiige aus. Auflerhalb dieser 2 mm breiten Zone ist die Abkiihlrate
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Abbildung 2.4: Schematische Darstellung des Synchrotronexperiments von Elmer
et al. fiir die in-situ Untersuchung von Phasenumwandlungen im
Stahl wéhrend des Schweiflens. Der Rontgenstrahl passiert eine
Lochblende und wird nach Beugung an der Probe detektiert [17].

geringer (40 °C/s) und die Kornstruktur grober, so daf sich in diesem Bereich
eine perlitische Struktur ausbildet. Mit Hilfe des in-situ Experimentes konnten

Austenite Volume Fraction
Abbildung 2.5: Volumenanteile von Ferrit und Austenit in der Warmeeinflu§izone
des Stahls (AISI 1045). Zudem werden die berechneten Isother-
men fiir den Schweiiprozef gezeigt. Der Schweilbrenner befindet
sich bei der Position X=0. Negative X-Positonen geben den Be-
reich vor der Wérmequelle an [17].
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1045 und AISI 1005 bestimmt werden. Die in der ProzeSsimulation bestimmten
[sothermen um das Schmelzbad liegen in guter Ubereinstimmung mit den expe-
rimentellen Ergebnissen (vgl. 2.5).

2.2.2 In-situ Untersuchung von Temperatur und
Spannungsentwicklung wahrend des ReibriihrschweiBBens

DafB sich auch die Neutronenstreuung trotz von Haus aus geringer Primérstrahl-
intensitéten fiir die in-situ Charakterisierung von Schweifiprozessen eignet, ha-
ben Woo et al. gezeigt [18, 22]. Am Spektrometer SMARTS (Spectrometer for
MAterials Research at Temperature and Stress) am LANSC (Los Alamos Neu-
tron Science Center, USA) wurden Experimente zur Temperatur- und Eigenspan-
nungsentwicklung wéhrend des Reibriithrschweiflens durchgefiihrt. Bei den bisher
beschriebenen Experimenten wurde der Aluminiumwerkstoff AA6061-T6 unter-
sucht.

Fiir die in-situ Versuche wurden die grundlegenden Teile einer FSW-Schweif3-
apparatur im Labor rekonstruiert. Das Vorschubsystem bewegt das Werkstiick
relativ zum feststehenden Werkzeug. Dadurch wird es ermdoglicht, das Streusi-
gnal iiber die Schweifinahtlénge zu mitteln. Dieses ist zuléssig, da der FSW-Prozef3
nach einer kurzen Aufwérmphase einen quasi-stationdren Zustand erreicht [23].
Das Werkstiick bei den Versuchen ist 965 mm lang, 178 mm breit und hat ei-
ne Dicke von 6,35 mm. Die Energiezufuhr durch das Werkzeug wird durch den
Waérmeabfluf in die Grundplatte sowie durch die stdndige Zufuhr kalten Materials
ausgeglichen. In der Umgebung des Werkzeuges bildet sich ein quasi-stationéres
Temperaturfeld aus [24]. In Abbildung 2.6 ist zu erkennen, daf nach der Aufwérm-
phase der Quasi-Gleichgewichtszustand erreicht wird und der Gitterparameter d
konstant bleibt.

Da der Flufl an der Neutronenquelle limitiert ist, miissen die Belichtungszeiten
mit 30 Min. pro Mefpunkt entsprechend lang gew&hlt werden. Die Nahtldnge
ist durch den Aufbau vorgegeben, so dafl dies einer Vorschubgeschwindigkeit
von 0,42 mm s~! entspricht. Das Werkzeug hat einen Schulterdurchmesser von
25,4 mm, der gewundene Stift einen Durchmesser von 6,3 mm. Die Rotationsfre-
quenz des Werkzeugs betriigt 156 min~!. Das hohe Durchdringungsvermogen der
Neutronen erméglicht es, auch unterhalb der Schulter in der Riithrzone zu messen
(vgl. Abb. 2.7). Die Diffraktogramme wurden fiir die drei Dehnungsrichtungen,
longitudinale (LD), transversale (TD) und normale (ND) Richtung, bestimmt
und mit dem Rietveld-Verfahren [21] analysiert. Unter der Annahme, daf§ die
Eigenspannungen innerhalb der Schweiinaht zweidimensional sind, 148t sich aus
der dritten gemessenen Dehnungsrichtung die Temperaturverteilung bestimmen
[18]. Unterhalb der Schulter gilt diese Annahme natiirlich nicht. Hier haben die
Autoren als erste Naherung einen gleichbleibenden Spannungszustand, der durch
die Anpreikraft des Werkzeuges bestimmt wird, angenommen.
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2.2 In-situ Untersuchungen an Schweifiverbindungen mit Streumethoden
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Abbildung 2.6: Variation des Gitterparameters d wihrend des Schweifiversuchs
von Woo et al. an der Position 15 mm hinter dem Stift [18].
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Abbildung 2.7: Schematische Darstellung der Mefipositionen im Bereich unter-
halb der Schulter und der Riihrzone[18]

Das ermittelte Temperaturprofil innerhalb der Schweifinaht steigt zu dem Werk-
zeug hin monoton an, die maximale Temperatur unterhalb der Schulter wird auf
635 K (362°C) bestimmt. In Abb. 2.8 sind die longitudinalen (o,) und trans-
versalen (o,) Eigenspannungen innerhalb der Schweifinahtmitte gegeniiber dem
Abstand vom Werkzeug aufgetragen. Im Bereich unterhalb der Schulter sind die
Druckspannungen im Bereich von ca. 50 MPa verzeichnet. Dies entspricht etwa
der FlieBgrenze von AA6061 bei 600 K. Auflerhalb der Schulterkante wechseln
die thermischen Spannungen vom Druck- in den Zugbereich, da der Werkstoff
abkiihlt und sich dabei zusammenzieht.
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Abbildung 2.8: Verteilung der Eigenspannungen in der Riihrzone hinter dem
Werkzeug,
0, - longitudinale Spannungen, o, - transversale Spannungen [18].

Bei den gewéhlten experimentellen Ansétzen handelt es sich um starke Vereinfa-
chungen der Schweifiprozesse. Die gewihlten ProzeBparameter sind im allgemei-
nen durch die experimentellen Rahmenbedingungen vorgegeben und nicht ohne
weiteres auf die realen Anwendungen iibertragbar. Insbesondere die Vorschubge-
schwindigkeit ist in diesen Versuchen um einen Faktor 10 bis 100 geringer als in
der industriellen Fertigung. Dies ist darin begriindet, dal die Schweiligeometrien
fiir die Laborversuche stark vereinfacht werden (s. 2.2.1) oder aber die genutzte
Sonde ungewohnliche Prozefiparameter vorgibt (vgl. 2.2.2).

2.3 Ausscheidungsgehartete Aluminiumwerkstoffe

Die ausscheidungsgehérteten Aluminiumlegierungen gehéren zu einer Gruppe
hochfester und leichter Werkstoffe, die unter anderem im Bereich der Luftfahrt-
industrie ein weites Anwendungsspektrum finden. In diesem Bereich sind eine
hohe Korrosionsbesténdigkeit, ein gutes Ermiidungsverhalten und mechanische
Stabilitéit besonders wichtig. Hochfeste Aluminiumwerkstoffe werden beim Flug-
zeugbau vorzugsweise in den strukturell stark belasteten Sektionen verbaut. Bei-
spiele hierfiir sind Fahrwerksgestelle, Hauptlastrahmen oder die Leitwerke. Der
in dieser Arbeit hauptsédchlich untersuchte Werkstoff AA7449 wird insbesondere
im Bereich der Auflenhaut auf den Tragflichenoberseiten sowie den Rippen und
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2.3 Ausscheidungsgehartete Aluminiumwerkstoffe

Stringern in den Tragflachen verwendet [25, 26]. Im Flugzeugbau kommen vor
allem die Werkstoffe der 2xxx-er und 7xxx-er Serien zum Einsatz. Die AA2xxx
sind im wesentlichen mit Kupfer legierte Aluminiumwerkstoffe. Zink und Ma-
gnesium sowie Kupfer sind die Hauptlegierungselemente der 7xxx-er Serie. Die
Materialeigenschaften dieser Werkstoffe werden insbesondere durch die Bildung
von nm-groffen Ausscheidungen bestimmt. Die Ausscheidungen wechselwirken
mit den Versetzungen im Material und behindern deren Bewegungsmoglichkeit.
Kohérente Ausscheidungen haben die gleiche kristallografische Orientierung wie
die Matrix. Es bildet sich aber eine leichte Verzerrung der Matrix aus. Auch die
Versetzungen bewegen sich entlang der kristallografischen Ebenen und miissen
die Partikel schneiden. Hierfiir wenden sie Energie auf. Je grofler die Ausschei-
dungen sind, desto grofer ist auch die aufzubringende Energie und desto gréfler
ist der Widerstand gegen die plastische Verformung. Entscheidend fiir die Fes-
tigkeit und Plastizitit des Werkstoffes sind Groflen- sowie rdumliche Verteilung
der Partikel und der Volumenbruchteil der Ausscheidungen. Mit einer Reihe von
Warmebehandlungsschritten kénnen die Ausscheidungszustdnde und somit auch
die Materialeigenschaften optimal an das Anwendungsspektrum angepaft werden
[27, 28]:

1. Losungsgliithen

Beim Losungsglithen wird der Werkstoff iiber mehrere Stunden auf eine
Temperatur von 450-500 °C erwérmt. Dies fithrt dazu, dafl sich die Aus-
scheidungen auflésen. Die Legiergungselemente (Zn, Mg, Cu) verteilen sich
homogen in der Matrix. Durch das Losungsglithen wird die Leerstellendich-
te in der Matrix erhoht. Die Leerstellen erhéhen die Mobilitédt der gelosten
Atome in der Matrix und erleichtern somit den Prozef§ der Nukleation neuer
Ausscheidungen, wenn beim Abschrecken eine signifikante Menge eingefro-
ren werden kann.

2. Abschrecken
Beim Abschrecken wird der Werkstoff schnell durch kaltes Wasser oder Ol
auf Raumtemperatur herabgekiihlt. Der Prozef friert die gelosten Atome in
der Matrix ein und unterdriickt den Diffusionsprozef.

3. Natiirliches Altern

Der Werkstoff wird iiber mehrere Tage (normalerweise 3-5) bei Raumtem-
peratur gelagert. Die Atome in der iiberséttigten Losung beginnen zu dif-
fundieren und bilden Cluster. Diese metastabilen Cluster werden Guinier-
Preston-Zonen (GP-Zonen) genannt. Bei Raumtemperatur ist der kritische
Radius fiir die Nukleation klein, somit bildet sich eine homogene Verteilung
der GP-Zonen aus, die dann fiir eine optimierte Ausscheidungsverteilung
genutzt werden kann.

4. Auslagern
AnschlieSend wird der Werkstoff kiinstlich ausgelagert. Es wird zwischen
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2 Stand der Erkenntnisse

Kalt- und Warmauslagern unterschieden. Wahrend beim Kaltauslagern in
der Regel Temperaturen von 60 °C nicht tiberschritten werden, wird beim
Warmauslagern der Werkstoff fiir etwa 12 bis 48 Stunden auf eine Tempera-
tur von 120 - 200 °C erwarmt. Wihrend der Auslagerung kénnen sich neue
Phasen in Form von Ausscheidungen aus den GP-Zonen bilden. Die Tempe-
ratur und Zeit der Auslagerung sind entscheidend fiir die GroBenverteilung,
den Volumenbruchteil und die Phasenanteile der Ausscheidungen.

Abhéngig von Auslagerungstemperatur und Auslagerungszeit werden die Werk-
stoffzustdnde in unterschiedliche Gruppen eingeteilt. Unter anderem gibt es die
Zusténde:

T4 : kaltausgelagert, natiirlich gealtert
e T6 : warmausgelagert, Zustand hochster Festigkeit

e T7 : warmausgelagert, iiberalterter Zustand

TAF: warmausgelagert, unteralterter Zustand zur Vorbereitung weiterer
Wiérmebehandlungsschritte

Bei den Zn-Mg-Cu-Legierungen der 7xxx Serie kénnen sich Ausscheidungen von
vier unterschiedlichen Phasen bilden [29]. Diese sind:

e 7 (MgZn,)

o T (AlgMg?,Zn;;)

e S (Al,CuMg)

e 0 (Al,Cu)
Entscheidend fiir ihre Bildung sind die Mengenverhéltnisse der Legierungsele-
mente, insbesondere das Verhiltnis von Magnesium zu Zink [30]. Die untersuchte
Legierung AA7449 enthélt nur einen geringen Kupferanteil, somit kénnen sowohl
die Phasenanteile S als auch 6 vernachlissigt werden [29]. Die T-Phase bildet

sich erst bei Auslagerungstemperaturen von 190 °C. Somit ist die Bildung der
n-Phase der entscheidende Prozef3:

ibersittigte Losung — GP-Zonen — metastabiles ' — n
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2.4 Entmischungstheorie
2.4 Entmischungstheorie

2.4.1 Keimbildung von Ausscheidungen

Der folgende Abschnitt iiber die klassische Keimbildungstheorie und die Entmi-
schung einer binéren Legierung folgt im wesentlichen der Argumentation aus [28]
und [31]. Eine binédre Legierung besteht aus den Atomsorten A und B. Die Kon-
zentration von Atomen der Sorte B in der Legierung ist cy. Die Loslichkeit ¢, von
B-Atomen in der A-Matrix ist abhéngig von der Temperatur 7.

Bei der Temperatur Ty sind alle B-Atome in der Matrix gelost und es liegt
somit ein einphasiger Legierungszustand « vor. Bei der niedrigen Temperatur
T}, sinkt die Gleichgewichtsloslichkeit ¢, und die Konzentration der B-Atome in
der Legierung. Das heifit, dafl die Legierung iiberséttigt bzw. unterkiihlt ist. Als
Ubersittigung ¢ definiert man das Verhiltnis aus mittlerer Matrixkonzentration
co und der Gleichgewichtskonzentration c,.

Co
=2 2.1)
Die Atome der Sorte B konnen nicht vollsténdig in der Martix A gelost sein, und
es bilden sich somit Ausscheidungen einer zweiten Phase . Man geht zunéchst
davon aus, dafl sich die Ausscheidungen als kugelférmige Keime mit Radius r
bilden. Die Ausbildung einer zweiten Phase fiihrt zu einer Senkung der freien
Energie F'.

AF (r)=—-Af- 4%7’3 + E,p - 4mr? (2.2)

Der Volumenterm ist abhingig von der Anderung der freien Energie pro Volu-
meneinheit A f. Der zweite Term entspricht der spezifischen Energie der Phasen-
grenzfliche E,p fiir eine Kugeloberfliche. Ist Af < 0, so ist der entmischte Zu-

stand energetisch giinstiger. Die Grenzflachenenergie ist groffer Null (Eag > O).

Wachstumsfihige Keime miissen zunéchst die Grenzflachenenergie aufbringen, es
gilt d (AF) /dr < 0. Als Extremwert erhdlt man aus Gleichung 2.2:

. 167E,
AF* = 3Af25 (2.3)

und zwar beim Erreichen des kritischen Radius 7*

2F,,
x _ 2las

Aj (2.4)

Dies bedeutet, daf§ Ausscheidungen mit einem grofieren Radius als dem kritischen
Radius unter Energiegewinn wachsen. Da die Anderung der freien Energiedichte
proportional zur Temperaturdnderung ist (Af ~ AT), sinkt 7* umso mehr, je
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2 Stand der Erkenntnisse

grofer die Unterkiihlung wird. Keime mit kritischer Grofle entstehen durch eine
lokale Fluktuation der Konzentration der B-Atome.

Die Bildung einer zweiten Phase fiihrt zu einer Verzerrung der kristallinen Ma-
trix. Um diesen Effekt auch energetisch zu beriicksichtigen, wird die elastische
Verzerrungsenergie A fs pro cm® Ausscheidung definiert. A f; ist positiv und be-
hindert somit die Ausscheidungsbildung. Die Verzerrungsenergie hangt von der
Zusammensetzung der Legierung ab, inbesondere von den Atomgréfenfaktoren,
dem Elastizitdtsmodul, der Querkontraktionszahl und dem Formfaktor fiir die
Ausscheidungen selbst. Fiir Gl. 2.2 ergibt sich:

AF (7”) = (—Af + Af(s) : 4%7’3 + Eag - 4y (25)

Atomic Percent Magnesium

Abbildung 2.9: Loslichkeit von Al-Mg-Zn in einem Aluminium-Mischkristall [32].

In Abbildung 2.9 ist exemplarisch die Loslichkeit des terndren Systems Al-Mg-Zn
dargestellt. Das Losungsdiagramm gibt an, bei welcher Temperatur ein bestimm-
ter Prozentsatz von Magnesium und Zink in einem Aluminium-Mischkristall gelost
werden kann.

2.4.2 Wachstum von Ausscheidungen

Nach der Bildung der ersten Ausscheidungen aufgrund thermischer Fluktuation
iiberlappen die Einzugsbereiche der Partikel einander nicht. Die Konzentration
von B-Atomen im Gleichgewicht der Ausscheidung sei ¢. ¢y sei die Anfangskon-
zentration von Atomen der Sorte B in der Matrix. Partikel mit einem Radius
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2.4 Entmischungstheorie

ro > r* konnen mit der Zeit durch die Diffusion von B-Atomen wachsen. Im
Umfeld der Partikel gilt fiir das Konzentrationsprofil von B-Atomen:

cB (r):E—(E—cR)‘%, fir r > ro (2.6)

Die Gibbs-Thomson-Gleichung [31] liefert die Randkonzentration cg

2E05Vm
CR=Cc-exp| —— 2.7
" ( RgTT’Q ) ( )

Wobei V,,, das molare Volumen der ausgeschiedenen Phase angibt. Das Wachstum
der Partikel aufgrund des Diffusionsstromes 1a8t sich mit

%:E(t)—_cl%.g (2.8)
dt L —Cr To '

beschreiben. Die Integration fithrt zu der zeitabhéngigen Wachstumsgleichung:

o — e\ /2
ro(t) = <2D- 0 ) 12 (2.9)
Cr — Ce
Dies gilt nur bei einer geringen Ubersittigung, da in dieser Niherung als Rand-
konzentration die Gleichgewichtskonzentration ¢, und ¢é(t) = ¢y angenommen
wurden.

2.4.3 Vergroberung von Ausscheidungen

Aufgrund des Teilchenwachstums sinkt die Matrixkonzentration ab, bis die Gleich-
gewichtskonzentration c¢. erreicht ist. Grofle Ausscheidungen kénnen nur dann
weiter wachsen, wenn sich kleinere Ausscheidungen wieder auflésen. Dieser Prozef3
wird als Vergroberung oder auch Ostwald-Reifung [33] bezeichnet und kann durch
die LSW-Theorie [34] beschrieben werden. Die Oberflichenverringerung wéhrend
des Prozesses fiihrt zu einem energetisch giinstigeren Zustand und fordert so-
mit den Proze. In der Theorie wird die Gibbs-Thomson-Gleichung (2.7) in ihrer
linearisierten Form verwendet. Diese Naherung ist bei groflen Radien ry giiltig.

Eaﬁvm
—c- 142 2.10
rn=e ( i Rng) (2.10)

Das Wachstum der Teilchen ist bei der Vergroberung proportional zu ¢'/3:

8DV, E ¢
_3 _ mLZapf e

—TFo=a-(t—t = : 2.11
mofo=a-(t=t)a OR,T  cn— ce (2.11)
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2 Stand der Erkenntnisse

To ist der mittlere Radius zur Zeit t,.

2.5 Untersuchung des Reibriihrschweillens mit
Streumethoden

Eine wichtige Moglichkeit zur Untersuchung der Ausscheidungsverteilung bieten
Rontgen-Diffraktionsexperimente. Erste Streuexperimente an Al-Zn-Mg-Systemen
wurden von Graf et al. [35] durchgefiihrt. Mit der Rontgenstreuung ist es moglich,
direkte Informationen iiber die Struktur der GP-Zonen zu gewinnen. Fiir die
Untersuchung von Ausscheidungen bietet sich die Rontgen-Kleinwinkelstreuung
(SAXS) (z.B. [2, 36, 37]) an. Insbesondere bei Al-Zn-Mg-Legierungen bieten sich
SAXS-Untersuchungen aufgrund des hohen Streukontrastes an. Mit dieser Tech-
nik ist es moglich, auch in grofleren Probenbereichen den Volumenbruchteil und
die PartikelgroBe der Ausscheidungen zu bestimmen. Dumont et al. haben die
verschiedenen Bereiche einer Reibriihrschweifinaht [38] kartiert. Fiir die Untersu-
chung wurden Reibriihrschweifindhte aus der kommerziellen Aluminiumlegierung
AAT449 hergestellt. Das Material wurde in den Zustdnden T3 (natiirlich gealtert)
und T79 (leicht tiberaltert) ausgelagert. Zudem wurde der EinfluB des Warme-
eintrags anhand einer langsamen und einer schnellen Vorschubgeschwindigkeit
untersucht (vgl. Abb. 2.10).

Der Bereich der Wérmeeinfluizone ist gekennzeichnet durch eine Abnahme des
Volumenbruchteils der Ausscheidungen. Die hohen Temperaturen wahrend des
Schweiflens fithren zum Auflosen der hértenden Partikel. Die Grofle der Partikel
andert sich in diesem Bereich nicht. Wahrend der Warmebehandlung kénnen so-
wohl eine Auflésung als auch eine Vergroberung der Ausscheidungen auftreten.
In-situ Versuche einer nicht-isothermen Auslagerung [2] haben ergeben, daf§ der
Zeitraum, in dem das Material auf hoher Temperatur ist, nicht ausreicht, um eine
Partikelvergroberung herbeizufiihren.

Im &duBleren Bereich der thermo-mechanisch beeinfluiten Zone nimmt der Volu-
menbruchteil wieder leicht zu. Die starke Deformation des Materials durch den
Reibrithrschweiflprozel begiinstigt unter Umsténden die Bildung neuer Ausschei-
dungen an den Versetzungen [39]. Im Inneren Bereich der TMAZ sinkt der Volu-
menbruchteil stark ab. Die maximale Temperatur ist hier im Bereich der Losungs-
temperatur der Ausscheidungen. Die Partikelgroe wichst in der TMAZ stark an.
Bestehende Ausscheidungen wachsen und die GP-Zonen kénnen sich zu stabilen
Ausscheidungen umbilden.

In der Riihrzone bestehen die urspriinglichen Ausscheidungen nicht mehr. Sie
werden wahrend des Prozesses aufgelost. In der Abkiihlphase bilden sich zu ei-
nem geringen Volumenbruchteil neue n-Partikel aus. Da die Temperatur schnell
absinkt, wachsen diese nicht sehr stark. Im weiteren Verlauf der Abkiihlphase
bilden sich GP-Zonen, welche durch das natiirliche Kaltauslagern wachsen.
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Abbildung 2.10: Verteilung und Gréfle der n-Partikel in einer Reibriithrschweif3-
naht. Es wurden die Auslagerungszustéinde T3 und T79 sowie
zwei Vorschubgeschwindigkeiten untersucht [38].

19



2 Stand der Erkenntnisse

2.6 Simulation der Ausscheidungsprozesse in
Aluminium

Ein wesentliches Argument fiir die Arbeit im VI-IPSUS ist die Verkniipfung von
Prozefisimulation und dem Experiment (vgl. Kap. 1). Erst wenn beide Kompo-
nenten miteinander verbunden werden, kann die Metallphysik hinter einem kom-
plexen Fiigeproze vollstandig beschrieben werden. Aus diesem Grund wird an
dieser Stelle kurz auf die grundlegenden Mechanismen der Werkstoffsimulation
eingegangen.

Die Ausscheidungen einer zweiten Phase bestimmen bei vielen technischen Le-
gierungen ihre Eigenschaften. Deswegen ist die Simulation dieser Ausscheidungs-
prozesse von groflem Interesse fiir die Metallurgie. Es entstanden verschiedene
Theorien zur Keimbildung, Wachstum und Vergroberung der Partikel (vgl. 2.4).
Kampmann und Wagner haben die Theorie zur Tropfchenbildung von Fliissigkei-
ten [40] zur Beschreibung der Ausscheidungsbildung weiterentwickelt. Das MLS-
Modell [41] beschreibt die Entwicklung von Partikelgrofie und Volumenbruchteil
fiir eine bestimmte Groflenverteilung von Ausscheidungen. Dessen Weiterentwick-
lung, das KWN Modell [31], ermdglicht es, in einem numerischen Modell die kom-
plette Entwicklung einer Groflenverteilung vorherzusagen. Aufbauend auf Kapitel
2.4 ergibt sich fiir die Keimbildungsrate J [42]:

a 2
AmEqgri N 4

J =ngZpBe " B3RT  -e”

bl

(2.12)

Hierbei ist ny die Anzahl von Keimstellen im Volumen und Z der sog. Zeldovich-
Faktor [43]. Unter der Annahme kugelformiger Ausscheidungen gilt:

Vm Eaﬁ
7 = . 2.13
27T7"*2\/ NA RT ( )
Arr*?cD
b= — (2.14)
a
4 2RT N 4r*%a*
_ 2RTNara (2.15)

! 27]-5 Z? VT%EQIQCD
V,n bezeichnet das Volumen pro Atom, 7 ist die Inkubationszeit und R ist die
Boltzmann-Konstante. ¢ bezeichnet die Konzentration von Fremdatomen in der
Matrix und a die Gitterkonstante der ausgeschiedenen Phase. Die Diffusionskon-
stante D ist nach dem Arrhenius-Gesetz [44] abhéngig von der Temperatur 7'
Bei bekannter Aktivierungsenergie Q4 gilt:

Qg

D = Dy-e 7t (2.16)
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Um dieses Modell auch fiir ausscheidungsgehértete Aluminiumwerkstoffe einset-
zen zu konnen, wurde es um die Beschreibung von homogenen und heterogenen
Ausscheidungen erweitert [45]. Zudem kann die Vergroberung beginnen, bevor
die Keimbildung abgeschlossen ist, wenn die Grenzflichenenergie den kritischen
Wert iibersteigt. Beide Prozesse treten gleichzeitig auf.

Die Wachstumsgeschwindigkeit von Partikeln einer zweiten Phase wird durch
Gleichung 2.8 beschrieben. Im ternéren System Aluminium-Magnesium-Zink wird
die Wachstumsrate durch das Element mit der geringsten Diffusionsrate be-
stimmt, dem Magnesium. So gilt nach Gl. 2.8:

dr M —cp® DMg ™ —c% DZn

oI _ _ . 2.17
dt Ci/lg — Cl\é[g To C%n — C%zn To ( )
In diesem Fall kann folgende Nidherung angenommen werden [2]:
2DMe (cMg — cl\é[g> = 2D (™ — ) (2.18)

Die Randkonzentration wird durch die Gibbs-Thomson-Gleichung (vgl. Abschnitt
2.4.2, Gl. 2.7) beschrieben. Mit der Randkonzentration kann das Loslichkeitspro-
dukt fiir das terndre System Al-Mg-Zn in Abhéngigkeit von der Parikelgrofie r
bestimmt werden:

K(r)= ((CZH)Q(CMg)> - exp (%) (2.19)

Dies gilt fiir Partikel mit der Zusammensetzung MgZn,, also auch die n-Aus-
scheidungen.

Das Reibriihrschweiflen ist durch eine hohe Deformation der Mikrostruktur ge-
pragt. In diesem Fall sind nicht nur Ausscheidungen von Interesse, die homogen in
der Matrix verteilt sind. An Korngrenzen und Versetzungen kénnen sich zusétz-
lich heterogene Ausscheidungen bilden, die schneller wachsen kénnen als die Aus-
scheidungen im Inneren der Kérner. Dieser Effekt kann bei der Modellierung des
Reibriithrschweiflens nicht vernachléssigt werden und wurde in das Modell aufge-
nommen [46-48|. Fiir die Korngrenzen mufl eine modifizierte Keimbildungsrate
J' angenommen werden [49]:

47TE~laBT22NA

J =noZpe” srT e

r
t

(2.20)

Zudem mufl auch die Diffusion im Bereich der Korngrenzen abgebildet werden.
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2 Stand der Erkenntnisse

Fiir die Diffusionsgeschwindigkeit im Bereich der Korngrenze G gilt [46]:

d — A/ Dyt
p= TR (2.21)
dt ¢ —cp 2m3/?r

D, und D, sind die Diffusionskonstanten fiir das Volumen bzw. fiir die Korngren-
zen. A, bezeichnet das Volumen, aus dem geloste Atome aus dem Korninneren
zu den Korngrenzen transportiert werden kénnen.

A, = 47D, - At (2.22)

Mit diesem Modell ist es moglich, die Entwicklung der n-Ausscheidungen fiir
die verschieden Zonen einer Reibriihrschweiinaht vorherzusagen. Im Rahmen der
Arbeit des VI-IPSUS wurde das Modell an die experimentellen Bedingungen der
FlexiStir angepaflt. Die in-situ Experimente haben gezeigt, dafl insbesondere auch
Ausscheidungen entlang der Korngrenzen beriicksichtigt werden miissen. Erst
wenn diese gesondert in dem Modell beriicksichtigt werden, ist es moglich, die
experimentellen Ergebnisse vollstédndig zu beschreiben.

Auch Wiarmeerzeugung und Warmeverteilung konnen unter Beriicksichtigung der
Materialeigenschaften des Schweifigutes, der Geometrie des Werkzeugs und des
Werkstiicks sowie den ProzeBparametern simuliert werden [50]. Hierfiir wird der
Materialflufl um das Werkzeug in einem zweidimensionalen, asymmetrischen Mo-
dell abgebildet und mit einem dreidimensionalen Temperaturmodell verbunden.
Um das grundlegende Werkstoffverhalten unter starker plastischer Verformung zu
bestimmen, kénnen mit einer thermomechanischen Gleeble-Priifanlage Kompres-
sionsexperimente bei hohen Temperaturen durchgefiihrt werden. Die Temperatu-
ren und Verformungsraten entsprechen in etwa den Bedingungen in der Riihrzone
einer Reibriihrschweifinaht. Auf diese Weise kénnen werkstoffspezifische Parame-
ter wie die Zahigkeit und Belastbarkeit fiir das thermomechnische Modell ermit-
telt werden [51]. Die Simulationsergebnisse konnen mit Thermoelementmessun-
gen wihrend des Reibriihrschweiiprozesses validiert werden [52, 53]. Abbildung
2.11 zeigt den Vergleich von der Simulation der Temperaturverteilung mit Ergeb-
nissen von Thermoelementmessungen, die an der FlexiStir-Anlage durchgefiihrt
wurden. Das Modell liefert fiir verschiedene Bereiche der WarmeeinfluBBzone gute
Ubereinstimmung mit dem Experiment. Die Vorhersage der dreidimensionalen
Temperaturverteilung kann fiir die Mikrostruktur-Modellierung genutzt werden
[54-56].
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2.6 Simulation der Ausscheidungsprozesse in Aluminium
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Abbildung 2.11: Simulation von Temperaturprofilen fiir verschiedene Abstédnde

zur Mitte einer Reibriihrschweifinaht. Im Vergleich dazu werden
mittels Thermoelementen gemessene Temperaturprofile gezeigt.
Die modellierte Temperaturverteilung wird durch die Messungen
bestétigt [52].
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3 Experiment

3.1 Streutheorie

Die wichtigsten Sonden zur Untersuchung der kondensierten Materie sind Elek-
tronen, Neutronen sowie Rontgenstrahlung. Mit ihrer Hilfe ist es moglich, Infor-
mationen iiber Struktur und Zusammensetzung zu erlangen. Die Bragg-Streuung
erlaubt die Analyse von Kristallstrukturen [57]. Zur Untersuchung von schwach
geordneten Systemen wie zum Beispiel Makromolekiilen, Glasern, Porenverteilun-
gen oder auch Kristalldefekten eignet sich die Kleinwinkelstreuung [58-60]. Die
mathematische Grundlage dieser Streuprozesse bildet die klassische Streutheorie
nach J.J. Thomson [61] und P. Debye [62].

Fiir eine allgemeine Beschreibung des Beugungsphénomens kénnen im Falle von
Photonen bzw. Neutronen folgende Annahmen gemacht werden: Zum einen geht
man davon aus, dafl ein gestreuter Strahl nicht ein zweites Mal gestreut wird. Dies
bedeutet, dal Mehrfachstreuungen von der Beschreibung ausgenommen bleiben.
Zum zweiten wird die kohérente Streuung der einlaufenden Wellen vorausgesetzt
[58]. Diese kinematische Theorie entspricht der Born’schen Néherung, welche
in der quantenmechanischen Beschreibung der Streuung verwendet wird. Diese
Néaherung ist fiir die Beugung von Elektronen nicht zuléssig, da in diesem Fall
auch die Mehrfachstreuung in Betracht gezogen werden mu#.

Ein Biindel Photonen bzw. Neutronen mit der Energie £ kann durch den Wel-
lenvektor k beschrieben werden. Fiir die Energie der Photonen gilt:
- hc

E = hkc =

- (3.1)

Dabei ist ¢ die Lichtgeschwindigkeit im Vakuum, h das Planck’sche Wirkungs-
quantum und A steht fiir die Wellenlénge der Strahlung. Fiir Neutronen mit der
Masse m,, gilt folgende Beziehung:

412
2R

2m,  2mp\2

E

(3.2)

Am Ort @ wird eine Kugelwelle ausgestrahlt. Diese kann in grofler Entfernung
(L) zum Quellpunkt als ebene Wellenfront angenommen werden. Wenn die Wel-
lenfront am Ort P auf ein Streuzentrum trifft, dann gilt fiir die Amplitude A zur
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3 Experiment

Zeit t: L ,
Ap(t) = Ay - b miot (3.3)

Dabei beschreibt wg die Kreisfrequenz der einlaufenden Welle und Ay deren
Amplitude. An jedem Streuzentrum werden erneut Kugelwellen erzeugt, deren
Zeitabhéngigkeit von der einlaufenden Wellenfront bestimmt wird. Die Amplitu-
de und relative Phase der gestreuten Wellen werden durch die komplexe Phase
p(7) beschrieben. Fiir einen auBenstehenden Beobachter am Punkt B stellt sich
folgendes Bild dar:

Ap(t) = Ap(r) -t p(r) - = (3.4)

Ist der Abstand vom Beobachter zum Streuzentrum hinreichend grof3, so 148t sich
Gleichung 3.4 vereinfachen:

6u§’\ﬁ+ﬁ]

Ap(t) = Ap(r) -t - p(7) - —F

(3.5)

Um die Gesamtstreuamplitude am Punkt B zu erhalten, integriert man iiber das
gesamte Probenvolumen am Punkt P:

Ap(t) o e=ot / p(F)eiFR g3y (3.6)

Ausgehendqvon der elastischen Streuung sind die Betrige des einfallenden Wel-
lenvektors k£ und des ausgehenden Wellenvektors &’ gleich.

- (3.7)

k| =¥
A

Der Wellenverktoriibertrag oder auch Streuvektor ¢ ist die Differenz der Wellen-
vektoren und schlieft den Streuwinkel 26 ein.

J=k—Fk (3.8)

Dies entspricht der Streuung an einem starren Gitter mit einer zeitunabhéngigen
Streudichte p(7).

Durch das Streuexperiment im Labor ist allerdings nur die Streuintensitét I ()
zugénglich. Es folgt also mit Gleichung 3.6:

2

L@ =A@ =1 (3.9)

> ()T
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3.1 Streutheorie

I stellt die Priméarintensitat des einfallenden Strahls dar. Die me3bare Streuin-
tensitdt ist also das Absolutquadrat der Streudichte nach einer Fourier-Trans-
formation. Aus einer direkten Messung kann somit keine Phaseninformation ge-
wonnen werden. Um aus der gemessenen Intensitédt die Streudichte zu errech-
nen, muf} eine wahrscheinliche Modellstruktur an die Intensitéitsdaten angepafit
werden. Die Streudichte p(7) einer Kristallstruktur kann als Faltung der Streu-
funktion der Basis pg(7) und der Gitterfunktion ¢(7) beschrieben werden. Die
Gitterfunktion ¢(7) bildet eine Summe von Deltafunktionen aller Gitterpunkte R

des Bravais-Gitters: .
g(F) =Y _8(F = R) (3.10)
R

Eingesetzt in den Faltungssatz ergibt dies:
Ap x FT(g® py) = FT(g) - FT(pB) (3.11)

Damit erhélt man die Fouriertransformierte der Gitterfunktion g(7):

FT(g) = / S 6= R)e ity = 3 (3.12)
R R

Gleichung 3.12 liefert die Anzahl aller Gitterpunkte N des Bravais-Gitters fiir
den Fall, daf} ¢ = G ist, andernfalls ist das Ergebnis 0. Ist diese sog. von-Laue-
Bedingung erfiillt, so spricht man auch von konstruktiver Interferenz. Fiir den
Fall der elastischen Streuung (¢ = 0) gilt nach Gleichung 3.12:

’é’ — 2k - sin ¢ (3.13)
Mit (3.1) folgt hieraus die Bragg-Gleichung [57]:
n- A= 2d"* sin 9" (3.14)

Hierbei ist n eine ganze, positive Zahl und d stellt den Abstand der Gitternetze-
benen dar. Die Bragg-Gleichung beschreibt dquivalent zur von-Laue-Bedingung
die Streuung eines Rontgenstrahls an der Netzebenenschar eines Kristallgitters.
Ein Roéntgenreflex tritt also nur bei einer konstruktiven Interferenz auf. Uber die
Messung des Streuwinkels 8% 148t sich der Gitternetzebenenabstand d"* bestim-
men. Die Netzebenenschar wird durch die Miller’schen Indizes (hkl) identifiziert.
Durchdringt die Sonde die Probe, wird sie zu einem Teil absorbiert. Die Ab-
sorption wird bestimmt durch den sog. Absorptionsquerschnitt ¢4%. Da Photo-
nen durch Photoabsorption mit den Hiillenelektronen wechselwirken, nimmt der
Absorptionsquerschnitt mit steigender Kernladungszahl Z zu [63]. Der Absorptions-
querschnitt ist zudem abhénigig von der Energie der streuenden Teilchen. Je hoher
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3 Experiment

deren Energie ist, desto geringer ist der Absorptionsquerschnitt.
E heschreibt die Massenabsorption, die von der chemischen Zusammensetzung des
Materials abhédngt. Ausgehend von der Primérintensitit Iy kann die absorbierte

Intensitat bestimmt werden.
I =TIe P (3.15)

D bezeichnet die Dicke des Materials, das durchdrungen werden mu#f.

Die Streudichte p ist im allgemeinen auch abhéngig von ¢. Fiir die Vorwérts-
streuung, also ¢ ~ 0, kann dieser Anteil vernachléssigt werden und es gilt:

Z62 2 q62
p=2r.=—7¢€
MeC

= 3.16

41 €q ( )
e und m, stellen die Ladung des Elektrons und die Elektronenmasse dar. ¢,
und ¢ sind die Einheitsladung des Elektrons und die Dielektrizitétskonstante
des Vakuums. Diese Néherung liefert gemeinsam mit Gl. 3.9 die nach Thomson
benannte Streuintensitét [61]:

Iy €* 1+ cos®(20)

=2
a? mec? 2

(3.17)

Im Falle der Kleinwinkelstreuung kann cos? (26) jedoch zu Null gesetzt werden.
Die Intensitét besitzt keine 20 Abhéangigkeit.

Fiir Neutronen ist der Absorptionsquerschnitt nicht proportional zu Z, da die
Neutronen mit den Atomkernen wechselwirken. Bereits fiir verschiedene Isotope
eines Elementes ist p unterschiedlich. Die Werte fiir die Streuldnge b konnen aus
Tabellen [64] entnommen werden.

Der Wirkungsquerschnitt o gibt die Wahrscheinlichkeit dafiir an, dafl ein Teil-
chen gestreut wird. Er ist definiert als Quotient aus der Anzahl der gestreuten
Teilchen und der Zahl einfallender Teilchen pro Fldche. Der makroskopische Wir-
kungsquerschnitt > errechnet sich aus der Multiplikation des mikroskopischen
Wirkungsquerschnitts o mit der Anzahl der Streuer im Volumen. Die Intensitét
der gestreuten Teilchen im Raumwinkel {2 wird dann als differentieller Wirkungs-
querschnitt d¥/dS) angegeben:

dx 1 do

= -2 1
dQy Vo dQ2 (3.18)

Ve ist das Atomvolumen.

In Abbildung 3.1 ist der schematische Aufbau eines Kleinwinkelstreuexperiments
dargestellt. Im idealen Fall miiite zur Messung der exakten Streuintensitit die
genutzte Strahlung rein monochromatisch und kollimiert sein. Die Detektorpi-
xel miifiten hingegen fiir eine optimale Winkelauflosung unendlich klein sein. Die
Detektorfliche besteht im realen Experiment aus einer endlichen Anzahl von Pi-
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3.1 Streutheorie

xeln. Diese haben bei modernen 2D-Detektoren eine Grofie von 30 - 150 pm. Der
Rontgenstrahl ist divergent und hat eine endliche Energieverteilung. Zusétzlich

wird das Kleinwinkelstreusignal von einem isotropen Untergrund iiberlagert (vgl.
Abb. 3.2).

gestreuter Strahl

einfallender Strahl
RS’ « [T [

Beamstop

\kollimierende Schlitze/» | Probe

2D - Detektor

Abbildung 3.1: Schematischer Aufbau eines Kleinwinkelstreuexperiments. Der
Strahl fallt senkrecht zur Probenoberfliche ein. Der Detektor be-
findet sich in grofler Entfernung zur Probe.

Im Experiment wird die in das Raumwinkelelement A€, also ein Pixel, gestreute
Intensitédt I im Verhéltnis zur Primérintensitéit Iy gemessen. Nach Gleichung 3.18
kann daraus der makroskopische differentielle Streuquerschnitt bestimmt werden.

> 1 I(o)

P S A 1
aQy V. 1yDAQT (3.19)

Als Eigenschaften der Probe gehen die Probendicke D und die materialabhéngige
Probentransmission 7" in die Gleichung ein.

Aus den gemessenen Streukurven kann die Groflenverteilung der streuenden Par-
tikel bestimmt werden, da die Groenverteilung p(r) den Streuquerschnitt be-

stimmt: y n(gr)
o sin(qr

—(q) =47 N .2
R (3.20)
N ist hierbei die Teilchenanzahl.

Der ProzeBl der Streuung kann im mathematischen Modell auch als Fourier-
Transformation beschrieben werden. Durch die Fourier-Transformation ist es prin-
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3 Experiment

zipiell moglich, die Informationen der streuenden Partikel aus den Streukurven
zu ermitteln. Aufgrund der experimentellen Einschrankungen (s.o0.) miissen indi-
rekte Methoden genutzt werden, um die Transformation durchzufiihren [65]. Die
Methode der indirekten Fourier-Transformation (IFT) wurde 1977 von O. Glatter
vorgestellt [66] und von Moore [67] weiterentwickelt. Die Grofenverteilung p(r)
wird nicht direkt transformiert, sondern zunéchst parametrisiert. p(r) kann durch
eine Linearkombination endlich vieler Basisfunktionen ¢, (r) angenidhert werden:

pa(r) = ch “ () (3.21)

Als Basisfunktion kénnen unter anderem kubische B-Splines [68] genutzt werden.
Damit kann auch der Wirkungsquerschnitt fiir jedes streuende Teilchen j auf die
gleiche Weise berechnet werden:

el (322

Mit der Methode der Minimierung der Fehlerquadrate kann Gleichung (3.22) an
die gemessene Streukurve angepafit werden. Dadurch gewinnt man einen Satz
Koeffizienten ¢, mit deren Hilfe aus Gleichung (3.21) die entsprechende Groflen-
verteilung p(r) berechnet werden kann.

Abbildung 3.2 zeigt simulierte Streukurven fiir unterschiedliche Groflenverteilun-
gen. Verglichen wird eine Grofenverteilung mit einem mittleren Radius von 4 nm
(Abb. 3.2.a) mit der Streukurve von Teilchen mit einem mittleren Radius von
80 nm. Das Maximum der Streukurve verschiebt sich hierbei zu kleineren g-
Werten. Im realen Experiment wird das gemessene Signal durch einen isotro-
pen Untergrund tiberlagert (Abb. 3.2.c+d). Gelb hinterlegt ist der g-Bereich, der
durch die Kleinwinkelstreuexperimente am Mefiplatz HARWI II zugénglich ist. Ist
die Partikelverteilung zu gro, kann nur noch der Abfall der Streukurve mit ¢~*
gemessen werden. Eine Bestimmung der Groflenverteilung nach Gleichung (3.22)
ist in diesem Fall nicht moglich. Es konnen am Mefiplatz nur Groflenverteilungen
bis ca. 20 nm Radius bestimmt werden.
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3.2 Der Synchrotronmefiplatz HARWI I
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Abbildung 3.2: Simulierte Streukurven fiir Partikel zweier Groflenverteilungen,
der mittlere Radius betrégt 4 nm (a) bzw. 80 nm (b). Zusétzlich
wird der Einfluf§ eines isotropen Untergrundes auf die Streukurven
dargestellt (¢ & d). Der gelb hinterlegte Bereich markiert den im
Experiment zuginglichen g-Bereich.

3.2 Der SynchrotronmeBplatz HARWI 11

Die in dieser Arbeit vorgestellten Synchrotronmessungen wurden an dem Ham-
burger Synchrotron Strahlungslabor (HASYLAB) am Deutschen Elektronen-Syn-
chrotron (DESY, Hamburg) durchgefiihrt. Der Speicherring DORIS III wird seit
1993 ausschlieBlich zur Erzeugung von Synchrotronstrahlung genutzt. Der Spei-
cherring ist eine Rontgenquelle der zweiten Generation und hat einen Umfang von
etwa 289 m. DORIS IIT wird mit Positronen (e™) mit einer Energie von 4,45 GeV
betrieben. Der Strahlstrom von 140 mA fillt in etwa 8 Stunden exponentiell auf
90 mA ab. Der genutzte Mefiplatz HARWI II (W2) wird vom Helmholtz-Zentrum
Geesthacht (HZG) betrieben. Als Hochenergie-Mefiplatz wird er hauptséchlich fiir
materialwissenschaftliche Fragestellungen genutzt. Die technischen Details wur-
den z.B. in [69, 70] verdffentlicht. Die Abb. 3.3 zeigt den schematischen Aufbau
von HARWTI II, beginnend mit dem Wiggler fiir harte Rontgenstrahlung im Spei-
cherring DORIS III. Auf ihn folgen die Strahlfithrung zur Beamline und eine grofe
Optikhiitte. In dieser befindet sich der grofle Monochromatortank. Anschliefend
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Abbildung 3.3: Schematischer Aufbau des Synchrotronmefiplatzes HARWI 11,
1 - Wiggler 2 - Monochromator
3 - Kontrollhiitte 4 - Schwerlastdiffraktometer
5 - FlexiStir Aufbau 6 - Beamstop-Position
7 - Detektor in SAXS-Position

folgt die erste Experimentierhiitte. In der Hiitte befinden sich ein Schwerlastdif-
fraktometer und zwei Tomographieaufbauten. Letztere sind auf Hubtischen mon-
tiert und kénnen im Boden versenkt werden. Die Experimentierhiitte hat eine
Lange von etwa 12 m und eine Breite von 6 m. Diese Abemessungen ermdoglichen
es, sowohl grofle Probenumgebungen wie FlexiStir in der Hiitte zu betreiben,
als auch Kleinwinkelstreuexperimente durchzufithren. Den Abschlufl bildet eine
grofie Stempelpresse fiir geophysikalische Hochdruckexperimente. Diese wird vom
Geoforschungszentrum Potsdam (GFZ) betrieben. Der Betrieb der Experimente
erfolgt aus der Kontrollhiitte.

Am Mefplatz HARWI II sind zwei unterschiedliche Monochromatoren installiert.
Beide befinden sich in dem gleichen Vakuumtank. Ein vertikal reflektierender
Monchromator in Laue-Laue bzw. Laue-Bragg Geometrie, welcher fiir die to-
mographischen Anwendungen verwendet wird. Fiir die Diffraktionsexperiemente
steht ein Doppel-Laue Monochromator in horizontaler Geometrie zur Verfiigung.
Zur Zeit werden imperfekte Silizium (Si(111)) Kristalle und mit Germanium do-
tierte Siliziumgradientenkristalle verwendet. Der maximal nutzbare Strahlquer-
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3.3 In-situ Reibriihrschweiflen mit FlexiStir

schnitt betrdgt 10x10 mm? fiir Diffraktionsexperimente. Der Monochromator ist
fiir einen Energiebereich von 60 - 200 keV optimiert.

DORIS III

Positronenenergie GeV 4,45
Ringstrom mA 140 - 70
Wiggler HARWI 11

Lénge m 4
Periodenlédnge mm 110
Anzahl der Pole 35
Minimales Gap mm 14
Maximale Feldstarke By T 1,98
Gesamtleistung W/mA 193
maximaler K-Wert 20,3
Kritische Energie keV 26,7
QuellgroBe hor. / vert. mim 1,797 / 0,514
Divergenz hor. / vert. mrad 0,144 / 0,066
Filter

Kohlenstoff mm 3/7
Kupfer mm 1/2
Monochromator

Typ Doppel-Laue in Vakuum
Kristallpaare Si-111 & Si-Ge-Gradientenkristalle
Energiebereich keV 60 - 200
maximale Strahlgrofie mm? 10 x 10
Weifistrahloption mm? 0,5 x 0,5

Tabelle 3.1: Kenndaten des Mefiplatzes HARWI 11 [71]

3.3 In-situ ReibriihrschweiBen mit FlexiStir

3.3.1 Die FlexiStir-Einheit

Die FlexiStir-Anlage [4] ist eine kompakte und mobile Reibriihrschweifieinheit,
welche am Helmholtz-Zentrum Geesthacht gebaut und patentiert wurde. Die Ma-
schine ist mit einem variabel einsetzbaren Schweiflkopf und Kraftsensoren aus-
geriistet. Mit ihrer Hilfe ist es moglich, den Reibrithrschwei3prozef3 selbst in ver-
schiedenen Konfigurationen zu untersuchen. Die kleinen Abmessungen der Anlage
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machen auch einen Einsatz von FleziStir am Mefiplatz HARWI II moglich. Die
Anlage verfiigt iiber ein Gelenk, welches es ermoglicht, die komplette Anlage an-
zukippen (s. Abb. 3.6). Seit dem Sommer 2010 ist dieser Freiheitsgrad motorisiert,
was die Ausrichtung von FlexiStir zum Rontgenstrahl sehr vereinfacht.

Die FlexiStir besitzt zwei parallele Vorschubeinheiten. Der Hauptvorschub be-
wegt das zu schweilende Blech gegeniiber dem Werkzeug. Er definiert Nahtléinge
und Vorschubgeschwindigkeit. Die Justage der Position gegeniiber dem Synchro-
tronstrahl erfolgt mit dem Nebenvorschub. Dieser ist unter dem Hauptvorschub
montiert und bewegt so die komplette Schweileinheit inklusive Schweilkopf. An
der Basis der Anlage sitzt der Querhub. Mit ihm ist es moglich, die Anlage seitlich
zum Rontgenstrahl auszurichten.

Fiir die in-situ Schweilexperimente stehen zwei Modi zur Verfiigung:

e Im stationdren Modus dient der Nebenvorschub lediglich zur Positionierung
des Aufbaus und steht wihrend des Schweiflens still. In diesem Fall bleibt
der Abstand des Synchrotronstrahls zum Werkzeug wahrend der Belichtung
konstant. Der Strahl iiberstreicht die Naht der Lange nach und die erhaltene
Information wird iiber die Nahtlinge gemittelt (vgl. Abschnitt 2.2.2).

e [m transienten Modus wird die Bewegung des Hauptvorschubes wihrend
des Schweilens vom Nebenvorschub ausgeglichen. Beide Vorschiibe fah-
ren gegengekoppelt. Auf diese Weise wird immer dasselbe Probenvolumen
vom Rontgenstrahl beleuchtet. Bei schneller Bildfolge ist so die thermo-
mechanische Geschichte eines bestimmen Probenvolumens zugénglich.

Fiir die in-situ Untersuchungen mit FlexiStir wird die Maschine oberhalb der
Hubtische von HARWI II aufgebaut (Abb. 3.3). Um die Probe wihrend des
Schweiflens in der Ndhe des Werkzeugs durchdringen zu koénnen, werden der
Haupt- und der Nebenvorschub um 57,5° angekippt. Diese Geometrie ist in der
Abbildung 3.4 skizziert. Der Abstand zwischen dem Meflvolumen und der Schul-
terkante wird mit dj, bezeichnet.

In die Unterlage sind eine Nut und ein 3 mm breiter Spalt eingefrést. Dieser Spalt
wird mit einem 1,5 mm starken Streifen aus reinem (99,9%) Kupfer abgedeckt. Die
Kupferunterlage verhindert, dafl plastisches Material in den Spalt flielen kann.
Jedoch kann diese Unterlage bei geeigneter Photonenenergie vom Roéntgenstrahl
durchdrungen werden. Reines Kupfer enthélt zudem keine Ausscheidungen, deren
Streuung den Signaluntergund wéhrend der Messungen erhohen wiirde. Verglei-
chend wurde eine Unterlage aus Edelstahl untersucht. Diese enthélt zwar auch
keine sichtbaren Ausscheidungen, liefert aber aufgrund der hoheren Absorption
die schlechteren Ergebnisse (vgl. Abb. 3.5).

Auf der Unterlage liegt das eigentliche Werkstiick. Um das Spannen des Werk-
stiicks zu erleichtern, werden nicht zwei Bleche miteinander verschweifit, sondern
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Blech

Abbildung 3.4: Skizze des Strahlenganges (rot) bei aufgeklappter FlexiStir. Be-
nannt ist zudem das Werkzeug mit dem Schulterbereich und dem
Pin. Mit dj, wird der Abstand zwischen dem Mefivolumen und der
Schulterkante bezeichnet.

lediglich ein Blech plastifiziert. Hierdurch kann ein méglicher Einflul durch Span-
nen der Bleche weitestgehend ausgeschlossen werden. Bei unsauberem Spannen
der Bleche konnten sich diese beim Eindringen des Werkzeugs aufwolben. Dies
fithrt zu erhohten Drehmomenten wéihrend des Prozesses. Fiir die Messungen
wurde jeweils eine Schweifinaht im mittleren Bereich des Bleches produziert. An-
schlieBend kiihlt das Werkstiick bei Raumtemperatur ab. Fiir die Schweifiversu-
che an Aluminiumlegierungen wird ein Werkzeug mit einem an drei Seiten ab-
geflachten, konischen Pin verwendet (s. Abb. 2.2). Der Pin-Durchmesser betrégt
5 mm. Die Werkzeugschulter hat einen Durchmesser von 13 mm (vgl. Abb. 2.2).
Die Schultergeometrie ist gerundet, es wird ohne Anstellwinkel geschweifit. Die
Eindringtiefe des Werkzeugs erfolgt positionsgesteuert. Dies hat zur Folge, daf3
eventuelle Unebenheiten des Werkstiicks nicht ausgeglichen werden und es somit
zu einem Kraftanstieg kommen kann. Die Messungen haben ergeben, dafl repro-
duzierbare Schweinéihte gleicher Giite erzeugt werden konnten (vgl. Abschnitt
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Abbildung 3.5: Messung des Streuuntergrunds, vergleichend fiir eine Kupfer- so-
wie eine Stahlunterlage. Die Dicke der Unterlage betréigt jeweils
1,5 mm.

4.1.1). Eine Kraftregelung stand zum Zeitpunkt der Versuchsdurchfiihrung noch
nicht zur Verfiigung. Diese ist mittlerweile nachgeriistet worden, um den Prozef3-
verlauf zu optimieren.

3.3.2 SAXS-Aufbau

Der Detektor wurde fiir die Kleinwinkelstreuexperimente in dem maximal mogli-
chen Abstand vom Probenort positioniert. Dieser betrug 7065 mm. Aufgrund
des geringen Strahlungsuntergrundes wurde fiir die SAXS-Messungen ein mar345
Image Plate Detektorsystem verwendet. Die Pixelgréfle des Detektors betrugt
150 pm. Der Nachteil dieses Systems war seine lange Auslesezeit von ca. 100 s.
Aus diesem Grund konnten zunéchst nur Messungen im stationdren Modus der
FlexiStir durchgefiihrt werden. Die Belichtungszeit der Aufnahmen betrugt 10 s.
Dies bedeutet, dafl das gestreute Signal iiber eine Schweilnahtlange von 20 mm
bis 80 mm gemittelt wurde, je nach Vorschubgeschwindigkeit. Es wurde sicherge-
stellt, dafl sich im Bereich der Messung ein quasi-stationérer Zustand ausgebildet
hatte. Nach dem Eindringen des Pins und der Aufwarmphase mit Schulterkontakt
wurde zunéchst der Vorschub gestartet. Erst 8 s spéter wurde mit der Belichtung
begonnen, in dieser Zeit wurden etwa zwei Drittel der Gesamtldnge der Schweif3-
naht erzeugt.

In einem Abstand von 3145 mm hinter der Probe wurde der Strahlfanger (engl.
Beamstop) aufgebaut. Die Aufgabe dieses 2 mm breiten Bleizylinders ist es, den
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Abbildung 3.6: FlexiStir am Mef3platz HARWTI II, im Hintergrund Beamstop und
der mar345 Detektor

direkten Rontgenstrahl vom Detektor abzuschirmen. Andernfalls wiirde der De-
tektor unmittelbar geséttigt bzw. zerstort. Der Durchmesser des Beamstops ist
moglichst klein zu wéhlen, um den sichtbaren g-Bereich zu maximieren. Gleichzei-
tig ist bei zeitaufgelosten Messungen abzuwégen, ob der geringe Strahlquerschnitt
ausreichend Flufl am Probenort liefert. Gerade bei Synchrotronquellen der zwei-
ten Generation mit ihren relativ grolen Quellgrofien und hoher Divergenz geht ein
Grofiteil des Flusses verloren. Der Strahlquerschnitt wurde mittels dreier Blen-
denpaare eingestellt. Die Backen der Blenden bestehen aus Wolframkarbid und
besitzen eine gerundete und polierte Oberfliche. Das zweite Blendenpaar schnei-
det den Strahl auf 200x200 gm? zu. Der Querschnitt der dritten Blende wird so
grofl gewéhlt, dafl die Blende zwar die Streuung der zweiten Blende fingt, nicht
jedoch den Primérstrahl beriihrt. Die Streuung an den Blendenbacken fiithrt zu
kriftigen Reflexen, welche den Detektor schnell sattigen und das Nutzsignal iiber-
lagern. Abbildung 3.8 demonstriert den Einflul der justierten Blenden. In diesem
Fall wurde fiir Blende 3 eine Grofle von 380x480 pm? gewiihlt. Im Laufe der
Mefzeiten wurden die Backen des zweiten Blendenpaares gegen Backen aus rei-
nem Wolfram getauscht. Es zeigte sich (s. Abb. 3.9), dafl diese angeschrigten
Wolframblenden deutlich weniger streuten.

Fiir die Experimente wurden Photonen mit einer Energie von 70 keV gewihlt,
dies entspricht einer Wellenléinge von 0,177 A.
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Abbildung 3.7: Blick auf den Probenort der FlexiStir. Das Werkzeug setzt auf
das Aluminiumblech auf und der griine Laserpunkt deutet die
MefBposition in der Warmeeinfluizone seitlich zum Werkzeug an.

Fiir die Schweiiversuche wurde der Aluminiumwerkstoff AA7449 verwendet. Hier-
bei handelt es sich um eine auslagerbare Al-Zn-Mg-Legierung. Der Werkstoff liegt
in der Wéarmebehandlungsstufe TAF (tempered for age forming) vor. Dies ist ei-
ne Vorstufe zur eigentlichen Auslagerung fiir maximale Hérte. Die genaue Legie-
rungszusammensetzung ist der Tabelle 3.2 zu entnehmen. Die Bleche haben eine
Stérke von 3,2 mm, die Blechgréfie betriig 150x300 mm?.

Abbildung 3.10 zeigt die Rohdaten der Kleinwinkelstreuung, die mit der Image
Plate aufgenommen wurden. Die MeBldaten wurden mit Hilfe des Programms
Fit2D [72] normalisiert und um den direkten Strahl azimutal integriert. Die Streu-
kurven wurden anschlieend mit dem Programm SANSFitStd [73] analysiert. Aus
den angepafiten Groflenverteilungen erhélt man den mittleren Radius sowie den
Volumenbruchteil der Partikel. Als Groflenverteilung wurde eine logarithmische

/mn Mg Cu Zr Al
84 2,1 1,8 0,1 Rest wt%

Tabelle 3.2: Legierungsbestandteile des Werkstoffes AA7449 in Gewichtsanteilen
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Abbildung 3.8: Sternférmige Reflexe der Blendenbacken, a) Blende 3 unjustiert
b) Blende 3 justiert

Abbildung 3.9: Aus Wolfram gefertigte Blendenbacken fithren zur deutlichen Re-
duzierung der Streuung

Normalverteilung angenommen.

3.3.3 Diffraktionsaufbau

Fiir den Werkstoff Ti-6A1-4V wurde der Diffraktionsaufbau gewéahlt, um aus den
gemessenen Kristallreflexen Aussagen iiber die Phasenumwandlungen wéhrend
des Schweiflens treffen zu konnen. Hierzu wurde ein Probe-Detektor-Abstand von
1505 mm gew#hlt. Auch in diesem Fall wurde aufgrund des geringen Untergrun-
des das mar345 Image Plate Detektorsystem gewéhlt. Zur Monochromatisierung
wurden wegen der geringeren Dispersion imperfekte Siliziumkristalle verwendt,
um geringe Anderungen der Reflexlage detektieren zu kénnen. Die Strahlgrofe
betrugt 0,5%x0,5 mm?. Die Mefipostion lag 0,5 mm hinter der Schulterkante und
es wurde eine Belichtungszeit von 25 s gewdahlt.

Die Stirke des geschweifiten Materials betrug 2,5 mm. Als Unterlage wurde ein
schmaler Streifen des gleichen Werkstoffes verwendet. Somit wurden wéhrend des
Experiments Uberlappverbindungen geschweifit. Die SchweiBgeschwindigkeit be-
trug 1 mm/s. Das Werkzeug rotierte mit einer Frequenz von 1000 min~!. Wihrend
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Abbildung 3.10: Detektorbild der Kleinwinkelstreuung von Ausscheidungen in
der Aluminiumlegierung AA7449-TAF.

des Schweiflens wurde das Werkzeug mit dem Schutzgas Argon umspiilt (5 bar).
Aus den Diffraktionsbildern wurden mit Hilfe des Softwarepakets Fit2D [72] Dif-
fraktogramme erzeugt.
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Abbildung 3.11: Aufbau von FlexiStir fiir Diffraktionsexperimente, Nov. 2009

3.4 In-situ Ofen Neutronenkleinwinkelstreuung

Um die Entwicklung der Ausscheidungen im Werkstoff AA7449 im Detail unter-
suchen zu konnen, wurden weitere Untersuchungen am Kleinwinkelstreumefiplatz
SANS-2 durchgefiihrt. An diesem MeBplatz ist ein groferer g-Bereich zugénglich,
so dafl auch die Entwicklung groflerer Ausscheidungen untersucht werden kann.
Der Mefiplatz SANS-2 befindet sich an der Geesthacht Neutron Falcility (GeNF)
am Forschungsreaktor FRG-1 am Helmholtz-Zentrum Geesthacht [69]. Mittels
Geschwindigkeitsselektor wurden Neutronen mit einer Wellenlénge von 0.57 nm
ausgewdahlt. Der Detekor wurde in Abstdnden von 800 mm und 2800 mm posi-
tioniert. Dies entspricht einem ¢-Raum von 0,12 nm~! bis 3,52 nm~!. Zur Ka-
librierung des Aufbaus beziiglich der absoluten Intensitéten wurde eine Vanadi-
umprobe verwendet. Diese hatte eine Dicke von 1,52 mm und somit eine Trans-
mission von 81,5%. Im Experiment wurden Proben des Werkstoffes AA7449-TAF
untersucht. Das Material stammte aus derselben Serie wie das aus den Schweif3-
versuchen. Aus den Blechen wurden quadratische Proben mit einer Flache von
25 x 25 mm? geschnitten. Die Proben hatten eine Dicke von 3,2 mm und ei-
ne Transmission von 98%. Fiir das in-situ Experiment wurde der an SANS-2
verfiigbare Ofen verwendet (s. Abb. 3.12).

Die Probe wurde zwischen zwei keramische Heizelemente geklemmt. In der Néhe
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Abbildung 3.12: In-situ Ofen am Kleinwinkelstreumefiplatz SANS-2. Fiir das Foto
wurde das umgebende Aluminiumgehéduse abgenommen.

des Mefivolumens wurde ein Thermoelement angebracht. Wahrend der Messung
wurde der Ofen mit einer Aluminiumhaube verschlossen und evakuiert. Fiir die
Experimente wurde die maximale Heizrate des Ofens von 25 °C/s verwendet.
Nach Erreichen der Solltemperatur wurde diese weiter gehalten und die Messung
gestartet. Die Belichtungszeit pro Bild betrug 300 Sekunden. Ein Teil der Proben
wurde vor Beginn der Messung homogenisiert, um die Bildung neuer Ausschei-
dungen aus der Matrix studieren zu kénnen. Hierfiir wurden die Proben in einem
Rohrenofen auf 450 °C erwéarmt, bei der Temperatur etwa eine Stunde gehalten
und anschlieBend unmittelbar in Wasser abgeschreckt.

Die MeBdaten wurden mit der Software Sandra [74, 75] normalisiert und aufbe-
reitet. Anschliefend wurde die Groflenverteilung der Partikel mit dem Programm
SANSFitStd [73] an die Streukurve angepafit und auf diese Weise der mittlere
Radius und der Volumenbruchteil der Ausscheidungen bestimmt.
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3.5 Synchrotronversuch am Dilatometer

Um den EinfluB der hohen Temperatur auf die Ausscheidungen in AA7449 un-
abhéngig von der plastischen Deformation untersuchen zu kénnen, wurden zusétz-
liche in-situ Experimente mit einem Dilatometer durchgefithrt. Am Mefiplatz
HARWI 1II steht seit 2009 ein Abschreckdilatometer der Firma Bahr [76] zur
Verfiigung (s. Abb. 3.13). Dieses wird auf das Schwerlastdiffraktometer montiert,
so dafl die Probe leicht zum Strahl justiert werden kann. Das Dilatometer wurde
mit zwei zusétzlichen Kapton-Fenstern ausgestattet, so daf§ es moglich ist, die
Probe wihrend der Wéarmebehandlung zu durchstrahlen. Die angepafite Geome-
trie der Induktionsspule (vgl. Abb. 3.14) verhindert eine Abschattung des Streu-
kegels. Das Dilatometer ist mit einem Gasinjektionssystem ausgeriistet, so daf3
auch steile Temperaturgradienten (maximal 4000 K/s) realisiert werden konnen.
Gemessen wurde in der SAXS-Konfiguration (vgl. Abb. 3.1), d.h. der Detektor
befand sich am Ende der Experimentierhiitte in einem Abstand von 9870 mm
zur Probe. Allerdings wurde fiir die Dilatometermessungen der schnellere Mar555
Flat Panel Detektor verwendet. Mit einer Belichtungszeit von 1 s gelang es, die
Umwandlung im Abstand von 3-4 s zu messen. In einem Abstand von 6000 mm
zur Probe wurde der Beamstop positioniert, dieser hatte in diesem Fall einen
Durchmesser von 4 mm. Dies ermoglichte es, grofiere Strahlquerschnitte des ein-
fallenden Strahls zuzulassen und mehr Flu8 auf die Probe zu bringen. Zur Fest-
legung der Strahlgréfie wurden die angeschriagten Blendenpaare verwendet (vgl.
Abschnitt 3.3.2). Der Strahlquerschnitt betrugt 300 pm x 250 pm.

Fiir die Versuche wurden aus einem Blech des ungeschweifiten Grundmaterials
Quader mit einer Kantenlinge von 4 x 10 x 3,2 mm? prépariert. Zur Temperatur-
regelung des Dilatometers wurden an diese zwei Thermoelemente geschweif3t. Mit
Hilfe von Quarzstdben wurde die Probe in der Mitte der Induktionsspule gehalten.
Die Thermoelemente salen in unmittelbarer Ndahe des untersuchten Probenvolu-
mens. Die gewéhlten Temperaturprofile wurden in Bezug auf Maximaltemperatur
und Peakbreite an die MeBkurven von dos Santos et al. [52] angeglichen (vgl. Abb.
2.11). Sie entsprachen somit den Temperaturverldufen fiir reale Schweiversuche.

3.6 Das Eigenspannungsdiffraktometer ARES-2

Zur Untersuchung der Eigenspannungsverteilung in Schweifproben wurde das
Diffraktometer ARES-2 genutzt. Dieses befindet sich am Forschungsreaktor Geest-
hacht (FRG-1). Der Swimmingpoolreaktor besitzt einen kompakt gepackten Kern
und eine thermische Leistung von 5 MW. Fiir die Experimente wurden die Neu-
tronen mit elastisch gebogenen und doppelt fokussierenden Silizium-Kristallen
monochromatisiert. Es wurde der Si(311)-Reflex genutzt. Die Wellenlédnge be-
trug 1,64 A. Die Positionierung der Proben erfolgte iiber eine motorisierte xyz-
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Abbildung 3.13: Das Dilatometer am Mefiplatz HARWI 11

Verstellung (s. Abb. 3.15). Das Diffraktometer kann Lasten bis zu 200 kg tragen.
Die Position des Detektors und somit des Beugungswinkels kann im Bereich von
0° bis 120° eingestellt werden. Es wurden zwei 3He-Flichendetektoren mit einem
Sichtfeld von 300x300 mm? verwendet. Die Winkelauflssung im Experiment be-
trug bei dieser Geometrie 0,12°. Der Helium-Partialdruck im Detektor lag bei ca.
1,5 bar. An die Detektordrihte wurde ein Potential von +3,7 kV angelegt.

Das Mefvolumen wurde durch Cadmium-Blenden definiert. Die Grofle des Pro-
benvolumens betrug 3 mmx3 mmx6 mm. Die lange Richtung des Meflvolumens
lag dabei in der Richtung der Schweifinaht, in der eine homogene Spannungsver-
teilung zu erwarten war. Zur Positionierung der Proben konnte eine Laserdiode
in den Strahl gefahren werden.

Die Mefizeit pro Punkt betrug aufgrund der schwachen Streuung von Alumini-
um 35 Minuten. Die Dehnungsmessung wurde in dieser Zeit durch Temperatur-
schwankungen kaum beeinflufit, da die Experimentierhalle iiber eine Klimatisie-
rung verfiigte. Fiir jede Probe wurden in drei Messungen die Dehnungen lon-
gitudinal und transversal zur Schweiinaht sowie in Normalenrichtung bestimmt.
Aufgrund des isotropen Spannungs-Dehnungsverhaltens wurde der Al(311)-Reflex
fiir die Experimente untersucht.
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Abbildung 3.14: Die Probe wurde in der Induktionsspule durch zwei Quarzstéibe
gehalten. Die Temperatur wurde iiber ein angeschweifites Ther-
moelement geregelt.

Die Detektorrohdaten wurden mit dem Programm ADR33 [77] aufbereitet und
die Reflexlage durch Anpassen einer Pseudo-Voigt-Verteilung bestimmt. Hierfiir
wurde das Programm AFIT33 [78] verwendet.

Aus den gemessenen Beugungswinkeln kann iiber die Bragg-Gleichung (3.14)
der Gitternetzebenenabstand fiir eine Netzebenenschar d* bestimmt werden.
Mit Hilfe des dehnungsfreien Gitterparameters dy lafit sich die Verzerrung des
Kristallgitters bestimmen [79, 80]:

Ad = d" — d, (3.23)

Damit kann fiir die Richtung hkl die relative Dehnung bestimmt werden:

Ad  d"™ —d
€hkl = O d—oo (3.24)

Ist die Dehnung elastisch, so gilt das Hooksche Gesetz. Mit dem Elastizitatsmodul
E kann der Spannungstensor o bestimmt werden.

J J ( )

Im allgemeinen Fall sind die Dehnungskomponenten in einem Kristall nicht un-
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Abbildung 3.15: Der Mefiplatz ARES-2 am Forschungsreaktor Geesthacht. In der
Mitte das Schwerlastdiffraktometer mit dem Probenort

abhéngig voneinander. Wirkt eine Zugspannung auf einen Korper ein, so dehnt er
sich. Gleichzeitig schniirt er in der Querrichtung ein. Die relative Dickenédnderung
unter Zug- oder Druckspannungen wird durch die Poisson-Zahl v beschrieben.

In einem kubischen System ergibt sich unter Beriicksichtigung von Scherdehnun-

gen die Spannungs-Dehnungs-Beziehung [81]:
v-E

- (1+v)(1-2v)

Oij = —€;5 + 0ij €pk, Mit i # j # k (3.27)

14+v

Fiir den Fall eines ebenen Spannungszustandes kann dies weiter vereinfacht wer-
den:

E
Oy = (€x + vey) und o, = —VZ(ey + ve,) (3.28)

1—v? 1—

Fiir Aluminium ist die Anisotropie des Dehnungsverhaltens gering. Aus diesem
Grund werden fiir die Berechnung der Spannungen die makroskopischen Werte
fiir den Elastizitdtsmodul ( £ = 73 GPa) und die Poissonzahl (v = 0.33) verwen-
det.

Mit der Neutronenbeugung werden die drei Dehnungen entlang der Proben-
oberflachen bestimmt. Die Dehnungsrichtungen sind orthogonal zueinander. Bei
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diinnen Blechen liegt ein ebener Spannungszustand (o, = 0) vor [79]. Somit kann
aus der dritten gemessenen Dehnungsrichtung der spannungsfreie Gitterparame-
ter dy bestimmt werden. Mit dieser Annahme folgt aus Gleichung 3.27:

1= v

d, + V(dx<+-dy) (3.29)

d —
T 140 1+
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4 Ergebnisse und Diskussion

4.1 Nicht-isotherme Ausscheidungsprozesse

Bei der Umformung des Materials wéhrend des Schweiflens bzw. beim Durch-
laufen eines steilen Temperaturgradienten finden die nicht-isothermen Ausschei-
dungsprozesse statt. Aufgrund der hohen Heiz- bzw. Abkiihlraten koénnen Pro-
zesse wie Keimbildung und Diffusion gleichzeitig auftreten. Die ungleichméflige
Temperaturverteilung im Bereich der Schweifinaht kann dazu fithren, dafl sich
in diesem Bereich eine komplexe Verteilung verschiedener Phasen im Material
bildet. Bei hohen Temperaturen sind die hértenden Partikel im Material nicht
stabil. Der Aluminiumwerkstoff AA7449 basiert auf einem Al-Zn-Mg-System. In
dem Grundmaterial liegen im Wesentlichen zwei metastabile Phasen vor. Zum
einen GP-Zonen, die sich in einem Temperaturbereich von ca. 20-120 °C bilden
konnen. Zum anderen die n’-Phase, die im Bereich von etwa 120-250 °C présent
ist. Bei hoheren Temperaturen von ca. 150-300 °C wandelt sich diese in die stabile
n-Phase um [2]. Die n-Phase besteht aus der Komposition MgZn, [35, 82].

Das Verhalten der Partikel unter dem Einfluf} eines linearen Temperaturgradien-
ten und auch bei sog. Reversionsexperimenten [2] wird in der Literatur qualitativ
beschrieben. Bei diesen Experimenten werden bereits ausgelagerte Werkstoffe ei-
ner erneuten isothermen Auslagerung bei hoheren Temperaturen unterzogen. Je
nach Temperaturbereich treten Losung der Partikel, Vergroberung, Phasenum-
wandlungen und die Bildung neuer Ausscheidungen auf. Bei einem kontinuierli-
chen Temperaturanstieg beginnen sich die Phasen nacheinander aufzulésen. Fiir
die GP-Zonen geschieht dies in einem Bereich von 50-150 °C. Die r/-Phase 16st
sich im Bereich von 200-250 °C auf. Bei 300 °C beginnt auch die n-Phase sich auf-
zulbsen. Der Prozef ist bei etwa 350 °C abgeschlossen. Ist der Temperaturgradient
hinreichend gering, so werden sich die metastabilen Ausscheidungen in die stabi-
leren Phasen umlosen. Dies bedeutet im Wesentlichen, daf sich - Ausscheidungen
aus der 1’-Phase bilden. Bei Reversionsexperimenten nimmt der anfinglich hohe
Volumenanteil der Ausscheidungen zunéchst rapide ab. Wird die Temperatur auf
dem hohen Niveau gehalten, steigen sowohl Volumenbruchteil als auch Gréfie der
Partikel wieder an. Das Minimum des Volumenbruchteils ist im allgemeinen mit
der Umlésung der metastabilen Phasen in eine stabile Phase verbunden. Aufgrund
der Vergroberung der Partikel der stabilen Phase steigt der Volumenbruchteil im
folgenden Verlauf wieder an [2].
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4 Ergebnisse und Diskussion

4.1.1 In-situ SchweiBversuche mit FlexiStir
In der Riihrzone

Durch den unmittelbaren EinfluB des Werkzeugs werden im Bereich der Riihr-
zone sehr hohe Temperaturen nahe der Flielgrenze des Materials erzeugt. Die
direkte Einwirkung des Pins fithrt zu hohen Verformungsraten in der Riihrzo-
ne. Die Ausscheidungen sind in diesem Bereich der Schweifinaht stark vergrobert
(s. Abb. 4.1). Dieser Effekt ist unabhéngig von der Vorschubgeschwindigkeit. In
Abbildung 4.2 ist auch keine Abhéngigkeit der Streukurven von der Vorschubge-
schwindigkeit und somit vom Energieeintrag zu erkennen.

Selbst bei hohen Vorschubgeschwindigkeiten, also einem geringen Energieeintrag,
steigen die Temperaturen unter dem Werkzeug so weit an, daf§ sich die Ausschei-
dungen komplett auflésen. Dies bedeutet, dafl die Matrix dort stark {ibersattigt
ist und somit leicht neue Ausscheidungen gebildet werden koénnen. Die starke
mechanische Verformung des Materials durch das Werkzeug fithrt zu einem sehr
feinkornigen, texturfreien Gefiige. Die hohe Anzahl von Korngrenzen erleichtert
den Prozef§ der Keimbildung [39]. An den Grenzen bildet sich eine Vielzahl von
n-Ausscheidungen, die sehr rasch wachsen kénnen. TEM-Untersuchungen erge-
ben in diesem Bereich einen durchschnittlichen Partikelradius von ca. 30 nm [52].
Diese Partikel konnen aufgrund des limitierten sichtbaren g-Bereichs mit den
SAXS-Experimenten am MeBplatz HARWI II zur Zeit nicht nachgewiesen wer-
den. Zusétzlichen bilden sich im weiteren Verlauf der Abkiihlphase eine Vielzahl
von neuen GP-Zonen [38].
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Abbildung 4.1: Streukurven aus der Riihrzone in verschiedenen Abstdnden zur
Schulterkante, Vorschubgeschwindigkeit 5 mm/s
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Abbildung 4.2: Streukurve aus der Riihrzone, 0,2 mm hinter der Schulterkante,
fiir steigende Vorschubgeschwindigkeiten

Vor dem Werkzeug

Im TAF-Ausgangszustand (Grundmaterial) liegt hauptséchlich die 7’-Phase mit
einem Volumenbruchteil von 4,8% vor. Dem Werkzeug geht wihrend des Schwei-
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4 Ergebnisse und Diskussion

Bens eine Warmefront voraus. Wenn sich das Werkzeug im in-situ Versuch dem
Probevolumen néhert, zeigt sich, dafl der Volumenbruchteil der Ausscheidungen
abnimmt (vgl. Abb. 4.3). Bereits in einem Abstand von 7,2 mm vor der Werkzeug-
kante wird das Material so stark erwérmt, dafl die Loslichkeit von Fremdatomen
in der Aluminiummatrix zunimmt, sich einzelne Partikel auslosen kénnen und
eine Abnahme des Volumenbruchteils zu erkennen ist (vgl. Abb. 4.4b). Bei stei-
gender Temperatur wandelt sich die instabile n’-Phase in die stabile n-Phase um.
Dies geschieht bei einer Temperatur von mehr als 150 °C [35]. Die n’-Phase be-
steht aus der Komposition MgZn,. Diese Partikel konnen aufgrund der hohen
Temperatur im Bereich vor dem Werkzeug weiter wachsen, so dafl das Ansteigen
des mittleren Partikelradius in diesem Bereich beobachtet wird (vgl. Abb. 4.4a).
Die Vergroberung der Partikel setzt bereits in einem Abstand von 3 mm vor der
Schulterkante ein.
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Abbildung 4.3: Streukurven fiir den Werkstoff AA7449 aus dem Bereich vor dem
Werkzeug

Kartierung der WarmeeinfluBzone

Um den EinfluB des Schweiflens in dem Bereich um das Werkzeug detailliert ab-
bilden zu kénnen, wurde eine Warmeeinflufizone in-situ kartiert. Hierfiir wurden
MeBpunkte in einem Bereich 6 mm vor sowie 6 mm hinter dem Werkzeug aufge-
nommen (vgl. Abb. 4.5). Die Geometrie der FleziStir-Anlage 148t eine grofiraumi-
ge Kartierung nicht zu. Seitlich wurde der Abstand von 0,2 mm bis 4,2 mm
aufgenommen. Fiir jeden der 25 Bildpunkte wurde ein separater Schweiiversuch
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Abbildung 4.4: a) Der aus den Streukurven ermittelte mittlere Radius,
b) Volumenanteil der Partikel
Die gepunktete Gerade zeigt das Niveau des Grundwerkstoffes
(BM) an

X

Abbildung 4.5: Skizze des kartierten Bereiches. Untersucht wurde die Warmeein-
fluBzone lateral vom Werkzeug. Die Messungen fanden auf der
advancing side (AS) statt

durchgefiihrt. Die Vorschubgeschwindigkeit bei den Messungen betrug 5 mm/s.
Vor dem Werkzeug ist ein hoher Anteil von kleinen (2 nm) Partikeln vorhanden.
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4 Ergebnisse und Diskussion

Im dufleren Bereich nimmt der Volumenbruchteil beim Passieren des Werkzeugs
ab. Die Partikel vergrobern allerdings nicht. Nahe an der Riihrzone ist das Tem-
peraturniveau hoher. Somit kénnen sich in diesem Bereich gréfiere Partikel bilden.
Der Volumenbruchteil der Ausscheidungen sinkt im Vergleich zum Ausgangszu-
stand vor dem Werkzeug um mehr als die Halfte (s. Abb. 4.10).

a ) Volumenbruchteil

0.004000
0.007250
0.01050

0.01375

d x zum

0.01700

0.02025

0.02350

2 [:] 2
Abstand y zur Werkzeugmitte [mm]

b) Mittlerer Radius [nm]

g [mm]

d x zum

Abstand y zur Werkzeugmitte [mm]

Abbildung 4.6: Kartierung der Ausscheidungen im Werkstoff AA7449,
seitlich neben dem Werkzeug.
a) Volumenbruchteil der Ausscheidungen
b) Mittlerer Radius der Ausscheidungen

An der Grenze zur Riihrzone, also im inneren Bereich der TMAZ, ist der Vo-
lumenbruchteil sehr gering. Die maximale Temperatur ist hier im Bereich der
Losungstemperatur der Ausscheidungen. Allerdings wéchst die Partikelgrofle in
der TMAZ stark an. Bestehende Ausscheidungen wachsen und die GP-Zonen
konnen sich zu stabilen Ausscheidungen umbilden.

Im Bereich neben der Werkzeugschulter, also in der WarmeeinfluBBzone, ist der
Temperaturgradient deutlich geringer. Zwar wird auch in diesem Bereich die 7'-
Phase komplett in die n-Phase transformiert, jedoch ist die Maximaltemperatur
nicht ausreichend, um die Ausscheidungen innerhalb der Korner komplett auf-
zulosen. Aus diesem Grund ist die Matrix in diesem Bereich im Vergleich zur
Riihrzone deutlich weniger iiberséttigt. Zudem wird im Unterschied zur Riihrzone
in der WiarmeeinfluBzone das Gefiige nicht deformiert. Im Bereich der Warme-
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4.1 Nicht-isotherme Ausscheidungsprozesse

einfluBzone 16sen sich die kleineren Partikel zugunsten der grofleren auf, d.h. die
Ausscheidungen in der Wéarmeeinflufzone vergrébern. Bereits im Abstand von
wenigen Millimetern ist die Maximaltemperatur so gering, dal diese Vergrébe-
rung nicht mehr nachzuweisen ist (vgl. Abb. 4.6). Dos Santos et al. [52] haben
auf den Bereich der WirmeeinfluBzone, der durch diese Karte abgedeckt wird,
die thermo-mechanische Modellierung angewendet.

In-situ Ergebnisse im Vergleich zum Mikrostrukturmodell

Robson et al. haben das von ihnen entwickelte Mikrostrukturmodell [45, 54] an
die experimentellen Bedingungen der FleziStir-Ergebnisse angepafit. So mufite die
Temperaturverteilung um das Werkzeug fiir die FleziStir angepaft werden. Der
eingelegte Kupferstreifen in der Grundplatte fiihrt zu einem signifikant hoheren
Waérmeabflul aus dem Bereich der Riihrzone. Zur Bestimmung des Temperatur-
feldes wahrend des Schweiflens wird ein dreidimensionales thermo-mechanisches
Modell verwendet [50], welches den Materialfluf um das Werkzeug beschreibt.
Weitere Eingangsparameter sind die Legierungszusammensetzung, die thermody-
namischen Eigenschaften der ausgeschiedenen Phasen und die rdumliche Ausdeh-
nung der Werkstoffdeformation. Unbekannt ist die Grenzflachenenergie der einzel-
nen Ausscheidungen. Die Grenzflachenenergie ist jedoch die treibende Kraft fiir
die Vergroberung der Ausscheidungen, die wiahrend des Schweifiprozesses statt-
findet. Um die Annahmen fiir diesen wichtigen Parameter zu validieren, sind
experimentelle Daten notwendig. In Abbildung 4.7 sind SAXS-Ergebnisse und
Modelldaten im direkten Vergleich dargestellt. Zunéchst wurden im Modell nur
die homogenen Ausscheidungen innerhalb der Korner betrachtet. Der Vergleich
der experimentellen Ergebnisse (Abb. 4.7.a) mit der Simulation (Abb. 4.7.b) zeigt
deutliche Unterschiede. Der gemessene Volumenbruchteil der Ausscheidungen hin-
ter dem Werkzeug ist hoher als vorhergesagt. Der Losungsansatz ist die Betrach-
tung der heterogenen Ausscheidungen an den Korngrenzen (Abb. 4.7.c). Hier
konnen sich aufgrund der deformierten Kornstruktur und der erhéhten Diffusi-
onsrate an den Korngrenzen vermehrt Ausscheidungen bilden. In den Kleinwin-
kelstreudaten kann nicht zwischen homogenen und heterogenen Ausscheidungen
unterschieden werden. Kombiniert man Modelldaten fiir die heterogenen und die
homogenen Ausscheidungen (Abb. 4.7.b+c), so werden die experimentellen Daten
qualitativ korrekt wiedergeben.

Der post-mortem Zustand liefert weitere Informationen iiber die Partikelver-
teilung innerhalb der Schweifinaht. Aus diesem Grund wurden von A. Kostka
am Max-Planck-Institut fiir Eisenforschung in Diisseldorf Schweifiproben mittels
Rastertransmissionselektronenmikroskopie untersucht [52]. Hierfiir wurden aus
dem Bereich der Schweifinaht Scheiben mit 3 mm Durchmesser extrahiert und auf
eine Dicke von 120 um elektrochemisch poliert. Die Bilder zeigen im Grundmate-
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Abbildung 4.7: Vergleich der Simulationsergebnisse mit der SAXS-Karte der
WirmeeinfluBzone seitlich vom Werkzeug [52]. Dargestellt wird
der Volumenbruchteil der Ausscheidungen aus dem FlexiStir-
Experiment (a) und der Simulation. Dabei zeigt (b) die Verteilung
innerhalb der Matrix und (c¢) die Ausscheidungen an den Korn-
grenzen [52].

rial (vgl. Abb. 4.8a) eine homogene Verteilung feiner Partikel, die eine Grofie von
wenigen nm erreichen. In der Riithrzone sind die Ausscheidungen stark vergrébert
(s. Abb. 4.8b). Aufgrund der hohen Temperaturen, die iiber einen relativ langen
Zeitraum auf das Material einwirken, kénnen sich kugelférmige Ausscheidungen
mit bis zu 400 nm Durchmesser bilden. Der mittlere Durchmesser der Partikel
betréigt etwa 120 nm. Diese Ausscheidungen sind somit so grof, dafl sie im in-situ
SAXS-Experiment nicht nachgewiesen werden kénnen. Durch die Einwirkung des
Pins wird die Kornstruktur in der Riihrzone stark deformiert. Es bildet sich ei-
ne Vielzahl neuer Korngrenzen. An diesen werden neue Partikel ausgeschieden.
Diese haben eine Grofie von 3-10 nm. Nach dem Modell von Robson et al. bil-
den sich die kleinen Partikel wihrend des Abkiihlprozesses, nachdem die grofien
Ausscheidungen nicht weiter wachsen konnen. In der thermo-mechanisch beein-
flulten Zone findet eine teilweise Umlosung statt und groflere Partikel konnen
weiter wachsen (s. Abb. 4.8¢).
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4.1 Nicht-isotherme Ausscheidungsprozesse

Abbildung 4.8: Bilder eines Rastertransmissionselektronenmikroskops (STEM)
von mit FleziStir erzeugten Schweifindhten [52]
a) Das Grundmaterial zeigt eine homogene Verteilung kleiner
Ausscheidungen mit einer Gréfle von einigen nm
b) In der Riihrzone sind die Ausscheidungen stark vergrobert und
es bilden sich neue kleine Partikel an den Korngrenzen
¢) In der thermo-mechanisch beeinfluiten Zone sind die Partikel
vergrobert

Zeitabhdngige Darstellung der Ergebnisse

Bei der Simulation des Ausscheidungsverhaltens wird hiufig der Einflul eines
Temperaturprofils auf ein festes Probenvolumen untersucht. Auch die nicht-isotherme
Wirmebehandlung mit dem Dilatometer folgt nur dem Temperaturverlauf an ei-
nem festen Probenort. Die im vorherigen Abschnitt (s. 4.1.1) vorgestellten Ergeb-
nisse lassen sich mit Hilfe einer Koordinatentransformation in eine zeitabhénige
Darstellung tiberfithren. Auf diese Weise ist es moglich, die SAXS-Daten fiir einen
direkten Vergleich mit den Dilatometerexperimenten zu nutzen.
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Abbildung 4.9: Darstellung der Variation des mittleren Partikelradius in
Abhéngigkeit zur Zeit t
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Abbildung 4.10: Darstellung des Volumenbruchteils in Abhéngigkeit von der
Zeit t

geschwindigkeit von 5 mm/s ist das beobachtete Zeitfenster sehr klein. In der
Wirmeeinfluzone nahe der Riihrzone ist es besonders heif. Der Vergleich mit
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4.1 Nicht-isotherme Ausscheidungsprozesse

den Temperaturprofilen aus den Dilatometermessungen (vgl. Abb. 4.16) zeigt,
dafl im in-situ Experiment nur ein kleiner Bereich um die Maximaltemperatur
untersucht wird. In einem Abstand von 4,2 mm zur Schulterkante ist keine Ver-
groberung zu beobachten, wiahrend der Volumenbruchteil um etwa die Hilfte
abnimmt.

EinfluB der SchweiBgeschwindigkeit

Auf einer seitlichen Linie von der Werkzeugmitte aus (x=0, vgl. Abb. 4.5) wur-
de der Einflul der Schweiigeschwindigkeit auf die Werkstoffeigenschaften un-
tersucht. Der seitliche Bereich wurde in einem Abstand von 0,2 mm bis 4,2 mm
untersucht. Die Vorschubgeschwindigkeit wurde in einem Bereich vom 2 mm/s bis
zu 8 mm/s variiert. In Abb. 4.11 ist eine Auswahl der Streukurven dargestellt.
Ist die Schweifigeschwindigkeit besonders hoch, also der Warmeeintrag besonders

10000
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1000 4 — 4
] —5
S ] 6
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Abbildung 4.11: Streukurven fiir verschiedene Schweiigeschindigkeiten von
2 mm/s bis zu 8 mm/s in einem Abstand von 0,2 mm von der
Schulterkante. Im Vergleich dazu eine Streukurve des Grund-
werkstoffes (GM).

gering, findet auch an der Grenze zur thermo-mechanisch beeinflufiten Zone keine
Vergroberung der Partikel statt. Mit gesteigertem Wéarmeeintrag kann eine Ver-
groberung der Partikel auch in der Warmeeinflufizone erreicht werden. Bei einer
Vorschubgeschwindigkeit von 2 mm/s ist bereits in einem Abstand von 4,2 mm
eine signifikante Vergroberung zu erkennen (vgl. Abb. 4.12). Der Volumenbruch-
teil sinkt in der WéarmeeinfluBzone mindestens um die Hélfte ab. Dies geschieht
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Abbildung 4.12: Der mittlere Radius der Ausscheidungen wird gegeniiber dem
seitlichen Abstand y zur Schulterkante dargestellt. Mit der Va-
riation der Schweifligeschwindigkeit dndert sich auch der Warme-
eintrag stark. Bei hohem Wirmeeintrag wachsen die Ausschei-

dungen auch in der Warmeeinfluizone.

auch bei dem geringsten Wirmeeintrag. Im Bereich nahe der TMAZ nimmt der
Volumenbruchteil weiter ab. Bei der Vorschubgeschwindigkeit von 2 mm/s ist ein
leicht hoherer Volumenbruchteil zu erkennen (s
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Abbildung 4.13: Dargestellt wird die Anderung des Volumenbruchteils der Aus-
scheidungen bei Variation der Schweiligeschwindigkeit. Bereits
bei einem geringen Warmeeintrag sinkt der Volumenbruchteil
um die Halfte.

Justage und Reproduzierbarkeit der Datennahme

Nach jedem Systemneustart der FleziStir mufl die gesamte Anlage neu referen-
ziert werden. Dies bedeutet, dafl alle Achsen der Anlage einen definierten End-
schalter anfahren. Es ist sicherzustellen, daf§ sich die relative Position des Schweif3-
werkzeuges zum Rontgenstrahl dabei nicht verdndert. Um dies zu gewihrleisten
wurde nach jedem Systemstart die Position des Werkzeugs mit dem direkten
Rontgenstrahl vermessen. Mittels einer Photodiode wurde der Absorptionsverlauf
aufgenommen (vgl. Abb. 4.14). Aus dem Intensitétsverlauf wurde die Position des
Werkzeugs zum Rontgenstrahl bestimmt.

Es wurde des weiteren untersucht, wie sich Instabilitdt im Prozeflablauf auf die
gemessene Groflenverteilung auswirkt. Dafiir wurden Messungen an drei Schweif3-
néhten mit gleichen Schweifiparametern an derselben Position relativ zum Werk-
zeug durchgefiithrt (s. Abb. 4.15). An die Streukurven wurden jeweils Groflen-
verteilungen angepafit. Eine Zusammenfassung der Ergebnisse fiir den mittleren
Radius <R> und den Volumenbruchteil f befindet sich in Tabelle 4.1. Es ergibt
sich fiir den mittleren Radius eine Standardabweichung von 7,5 %. Der Volu-
menbruchteil variiert um 15 %. Im Vergleich hierzu sind die statistischen Fehler
des Fits mit ca. 1 % sehr gering und aus folgenden Griinden zu vernachléssi-
gen. Beim Anpassen der Groflenverteilung an die gemessene Streukurve werden 4
Werte bestimmt: Untergund, mittlerer Radius und Breite der Verteilung sowie der
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Abbildung 4.14: Intensitéatsprofil zur Bestimmung der Position der Schulterkante

<R> [nm] f[%]
erster Durchgang 2,86 0,94
zweiter Durchgang 2,52 1,27
dritter Durchgang 2,65 1,11

Tabelle 4.1: Gemessener Radius und Volumenbruchteil fiir drei Schweiflungen mit
gleichen Parametern

Interferenzterm. Dem gegeniiber stehen etwa 300 Datenpunkte der Streukurve.
Die Anderung der Primérintensitiit im Streuexperiment durch die kontinuierliche
Anderung des Strahlstroms im Speicherring wird durch entsprechende Korrektu-
ren ausgeglichen und ist somit vernachlassigbar.

Die Fehler der Mefergebnisse sind daher im wesentlichen auf leichte Variatio-
nen im Schweiflprozel zuriickzufiithren. Die Fehlerbalken in den Graphiken der
folgenden Abschnitte geben diesen wieder.

4.1.2 Dilatometerversuche mit AA7449

Mit dem Dilatometer ist es méglich, den Einflufl des Temperaturverlaufes auf die
Ausscheidungen zu untersuchen. Die geschieht im Gegensatz zu den Schweiflex-
perimenten ohne die mechanische Deformation der Kornstruktur. Es bietet sich
somit die Moglichkeit, insbesondere die Zusténde in der Warmeeinflufzone nach-
zubilden. Thermoelemente [52], welche bei Schweifiversuchen mit der FleziStir
eingesetzt worden sind, liefern Temperaturprofile fiir verschiedene Abstédnde zur
Schweiinahtmitte (vgl. Abb. 2.11). Bei einer Vorschubgeschwindikeit von 5 mm/s
wurde eine Maximaltemperatur von 300 °C in einem Abstand von 8 mm von der
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Abbildung 4.15: Streukurven dreier Messungen an gleicher Position mit glei-
chen Schweiflparametern zeigen die Reproduzierbarkeit der
Schweilbedingungen

Schweifnahtmitte bestimmt. In einem Abstand von 13 mm betrug die Maximal-
temperatur 225 °C. Bei 18 mm Abstand waren es 175 °C. Mit der schnellen
Regelung des Dilatometers ist es moglich, diese Temperaturprofile nachzubilden.
Die Proben wurden innerhalb von 30 s auf die Anfangstemperatur von 30 °C
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Abbildung 4.16: Die Temperaturprofile sind an die Tempreraturmefiwerte der
FlexiStir-Versuche angepafit. Die Maximaltemperaturen der
Kurven sind 309 °C (rot), 229 °C (schwarz) und 180 °C (blau)

vorgewarmt und dann mit der maximalen Geschwindigkeit bis zur angestrebten
Maximaltemperatur aufgeheizt. Ein leichtes Uberschwingen war bei den hohen
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Aufheizraten unvermeidbar, so daf die erreichten Maximaltemperaturen 3 °C bis
9 °C iiber den Solltemperaturen lagen (vgl. Abb. 4.16). Fiir die Abkiihlphase wur-
de die Probe zunéchst mit Argon angeblasen, bis die Temperatur auf die Halfte
des Sollwertes abgefallen war, dann wurde die Gaszufuhr unterbrochen. Die Heiz-
leistung war wahrend der gesamten Abkiihlphase Null.

Die erzeugten Temperaturprofile gleichen in Maximaltemperatur und Halbwerts-
breite in etwa denen der Schweifiversuche [52]. Die Daten aus Abb. 4.18b mit einer
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Abbildung 4.17: Bereits aus den dargestellen Streukurven l&t sich gut der Ein-
flul der Warmebehandlung erkennen. Die Maximaltemperatur
betrégt in diesem Fall 284 °C (a) bzw. 309°C (b)

Maximaltemperatur von 309 °C zeigen, dal im Bereich des ansteigenden Tem-
peraturgradienten zundchst der Volumenbruchteil der Ausscheidungen leicht an-
steigt. Im Bereich hoher Maximaltemperaturen fallt der Volumenbruchteil dann
auf ein Zehntel ab, steigt aber in der Abkiihlphase wieder an. Das Niveau des
Grundwerkstoffes wird allerdings nicht wieder erreicht, der Volumenbruchteil ist
nach der Behandlung 25% geringer als im Grundwerkstoff. Der mittlere Radius
der Partikel erhoht sich wahrend der Warmebehandlung von 2 nm auf 7,5 nm.
Bei dem Profil mit einer Maximaltemperatur von 284 °C (s. Abb. 4.21) fillt der
Volumenbruchteil um ein Drittel ab. Der mittlere Radius der Ausscheidungen
im Werkstoff erhoht sich auf 3,5 nm. Im Vergleich dazu sind die Verdnderun-
gen bei einer Maximaltemperatur von 229 °C (vgl. Abb. 4.19) noch weniger stark
ausgeprigt. Der Anstieg des Volumenbruchteils im Bereich des ansteigenden Gra-
dienten ist kaum aufzulosen. Der Volumenbruchteil fallt um ein Drittel ab. Die
Ausscheidungen vergrébern sich nur leicht und der mittlere Partikelradius wéchst
von 2 nm auf 2,1 nm. Dieser Trend setzt sich auch fiir das Temperaturprofil mit
der Maximaltemperatur von 180 °C fort (vgl. Abb. 4.20). Der Volumenbruchteil
sinkt um ca. 5%. Eine Vergroberung der Ausscheidungen ist hier nicht festzustel-
len.

Um die Umlésungen im hohen Temperaturbereich besser sichtbar machen zu
konnen, wurde ein zusétzliches Temperaturprofil mit 275 °C gemessen (vgl. 4.21),
die Maximaltemperatur lag hier bei 284 °C.
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Abbildung 4.18:

Volumenbruchteil (a) und mittlerer Radius (b) fiir eine Maxi-
maltemperatur von 309 °C
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Abbildung 4.19:

Volumenbruchteil (a) und mittlerer Radius (b) fiir eine Maxi-
maltemperatur von 229 °C
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Abbildung 4.20:

Volumenbruchteil (a) und mittlerer Radius (b) fiir eine Maxi-
maltemperatur von 180 °C

Bei den Dilatometer-Experimenten wurden Temperaturkurven, wie sie beim
Reibriihrschweilen auftreten, nachgefahren. Zwischen den Extremféllen hoher
und niedriger Maximaltemperatur verdnderte sich der Endzustand kontinuierlich.
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Abbildung 4.21: Volumenbruchteil (a) und mittlerer Radius (b) fiir eine Maxi-
maltemperatur von 284 °C

Hohe Maximaltemperatur

Die Ergebnisse der Dilatometer-Experimente zeigen die Transformation von Par-
tikeln der n’-Phase zur n-Phase einhergehend mit einem Abfall des Volumenbruch-
teils bei steigender Temperatur. Die in den Versuchen erreichte Maximaltempera-
tur betrigt 309 °C. Die Auflésung der stabilen n-Partikel ist jedoch erst bei 350 °C
abgeschlossen [2]. Somit werden wahrend der Warmebehandlung nicht alle Par-
tikel gelost, der Volumenbruchteil sinkt bis auf ca. 1.5%. Die Ubersittigung der
Matrix bleibt jedoch relativ gering. Eine Keimbildung kleiner Ausscheidungen ist
daher nicht zu erkennen. Es wird beobachtet, dafl die Partikel beim Durchlaufen
des Temperaturgradienten vergrobern. Der mittlere Radius der Ausscheidungen
wéchst von ca. 2 nm im Grundmaterial zu etwa 7,5 nm im Endzustand (vgl. Abb.
4.18). Ist die Maximaltemperatur 20 °C geringer, so betrégt der mittlere Radius
der Ausscheidungen im Endzustand nur 3,5 nm (vgl. Abb. 4.21b ). Je geringer
die Maximaltemperatur und je kiirzer die Verweildauer bei hoher Temperatur ist,
desto geringer féllt die Vergroberung der Partikel aus.

Mittlere Maximaltemperatur

Bei einer Maximaltemperatur von 229 °C findet die Phasentransformation zur 7-
Phase statt. Dies wird durch den Abfall des Volumenbruchteils deutlich. Jedoch
sind Temperaturmaximum und Verweildauer nicht ausreichend, um das Material
nennenswert zu vergrobern (s. Abb. 4.19).

Niedrige Maximaltemperatur

Bei der Maximaltemperatur von 180 °C wird nur ein Teil der Ausscheidungen in
die n-Phase transformiert. Aufgrund der héheren Loslichkeit bei hoherer Tempe-
ratur konnen sich mehr Fremdatome in der Matrix 16sen. Der Volumenbruchteil
der Partikel sinkt entsprechend ab. Es konnen sich jedoch aufgrund der kurzen
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4.2 Isotherme Ausscheidungsprozesse

Auslagerungszeit kaum neue Ausscheidungen bilden.

Vergleich mit dem in-situ SchweiBBexperiment

Im Folgenden werden die in-situ Schweiflexperimente mit den Dilatometerversu-
chen verglichen. Beide zeigen den Effekt des Sinkens des Volumenbruchteils bei
der Transformation von der 7n’-Phase zur stabilen n-Phase. Jedoch sind beson-
ders fiir den Bereich der Riihrzone grofie Unterschiede zu erkennen. Aufgrund der
undeformierten Korner bildet sich im Dilatometerversuch keine hohe Partikelpo-
pulation an den Korngrenzen, sondern der Prozefl wird durch die Vergroberung
von 7-Ausscheidungen innerhalb der Kérner dominiert. In diesem Fall ist bei glei-
chen Temperaturgradienten die Vergroberung der Partikel deutlich geringer. Fiir
den Bereich der WirmeeinfluBzone zeigen sich die Ergebnisse in guter Uberein-
stimmung mit den Dilatometerversuchen. Die Kartierung der Wéarmeeinfluizone
zeigt fiir den dufleren, kélteren Bereich einen Abfall des Volumenbruchteils der
Ausscheidungen. Eine Vergroberung der Partikel findet nur in der unmittelbaren
Néhe zum Werkzeug statt, da nur in diesem Bereich die Verweildauer auf einem
hinreichend hohen Temperaturniveau gegeben ist. Dies wird durch die Ergebnisse
aus den Dilatometermessungen unterstiitzt.

4.2 Isotherme Ausscheidungsprozesse

4.2.1 Isotherme Auslagerung im Dilatometer

Um die grundlegende Kinetik der Ausscheidungen in dem Werkstoff AA7449
zu untersuchen, wurde die Bildung von Ausscheidungen wéahrend der Langzeit-
auslagerung beobachtet. Eine Probe wurde hierzu zunéchst bei einer Tempera-
tur von 470 °C im Dilatometer homogenisiert und anschlieend abgeschreckt.
Die abgeschreckte Probe wurde anschlieBend 6 Stunden bei 120 °C getempert
(s. Abb. 4.22). Diese Temperatur ist auch fiir die TAF-Auslagerung fiir den Werk-
stoff AAT449 vorgesehen. Die Streudaten haben ergeben, dafl die homogenisierte
Probe nicht vollkommen frei von Ausscheidungen ist, sondern einen hohen Anteil
sehr kleiner Partikel enthélt. Die Ausgangsgrofie betragt etwa 0,2 bis 0,3 nm.
Vermutlich ist die Kiihlleistung des Dilatometers nicht ausreichend, um die Pro-
be hinreichend schnell abzuschrecken. Nach Erhohen der Temperatur auf 120 °C
wachsen die Partikel zunéchst bis zu einer mittleren Gréfie von ca. 1 nm linear an.
Danach verlangsamt sich der ProzefS. Der Volumenbruchteil der Partikel bleibt
wihrend der Auslagerung annidhernd konstant (vgl. Abb. 4.23).
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Abbildung 4.22: Temperaturverlauf fiir die Langzeitauslagerung des Werkstoffes
AAT7449

010 T T T T

0,08+ -

0,06 4 B

Velumenbruchteil
Mittlerar Radius [nm]
L]

0024 -

0,00

100 200 300 400 500 800 100 200 300 400 500 800

Auslagerungszeit [min] Auslagerungszeit [min]

Abbildung 4.23: Entwicklung von Volumenbruchteil (links) und mittlerem Radius
(rechts) wihrend der Langzeitauslagerung bei 120 °C.
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4.2.2 SANS-Untersuchung der isothermen Auslagerung

Die Untersuchungen an der Kleinwinkel-Anlage SANS-2 erméglichen das Betrach-
ten von groBeren Ausscheidungen. Bei einem Probe-Detektor-Abstand von bis zu
10 m kann ein groferer g-Bereich abgedeckt werden als am Mef3platz HARWTI I1.
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Abbildung 4.24: Streukurve der 7n'-Ausscheidungen gemessen mit Neutronen-
kleinwinkelstreuung an der Sans-2.

Um die Streuldngendichte fiir die Auswertung der Neutronendaten zu bestimmen,
wurde zunédchst der Grundwerkstoff A7449-TAF untersucht. Die Streukurve ist
in Abb. 4.24 dargestellt. Mit dem bekannten Volumenbruchteil von 4,8% [46] im
TAF Grundmaterial kann die Streuliingendichte auf 1,27-10*° cm ™2 bestimmt wer-
den. Um die Vergroberung der n-Ausscheidungen untersuchen zu kénnen, wurden
Proben des Werkstoffes AA7449 bei einer Temperatur von 200 °C bzw. 250 °C
isotherm ausgelagert. Die Proben sind zuvor homogenisiert worden.

Aufgrund der hoheren Loslichkeit von Fremdatomen im Mischkristall ist der Vo-
lumenbruchteil bei der hoheren Auslagerungstemperatur um etwa 5% geringer.
Allerdings konnen die Ausscheidungen bei der hoheren Temperatur stark ver-
grobern. Innerhalb von 15 Minuten wachsen die Ausscheidungen bei 25 °C Aus-
lagerungstemperatur auf 13 nm an (vgl. Abb. 4.26b). Im gleichen Zeitraum bilden
sich bei 200 °C Auslagerungstemperatur nur Partikel mit einem mittleren Radius
von 5 nm (vgl. Abb. 4.25b).
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Abbildung 4.25: Verdnderung von Volumenbruchteil (a) und mittlerem Radius
(b) bei einer Auslagerung von 200 °C. Die Auslagerungszeit in
diesem Versuch betragt 15 Minuten.
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Abbildung 4.26: Entwicklung von Volumenbruchteil (a) und mittlerem Radius (b)
wahrend der isothermen Auslagerung bei 250 °C. Die Auslage-
rung wurde iiber einen Zeitraum von 15 Minuten verfolgt.

4.3 Untersuchung weiterer Werkstoffe mit FlexiStir

Aluminium AA2198

Der Werkstoff AA2198 ist eine moderne, leichte Al-Li-Cu-Legierung, wie sie in
der Raumfahrttechnologie eingesetzt wird [83]. Aufgrund des geringen Lithium-
Anteils ist die Legierung kostengiinstig in der Produktion und wird damit auch
fiir die Luftfahrt im allgemeinen interessant [84]. Auch diese Werkstoffe sind aus-
scheidungsgehértet. Im Rahmen des COINS-Projekts sind Schweiflverbindungen
aus dieser Werkstoffklasse untersucht worden (s. Abschnitt 4.4). Es stellt sich so-
mit die Frage, ob auch die Ausscheidungen in Al-Li-Cu-Legierungen mit FleziStir
untersucht werden koénnen. Im Gegensatz zu den Ausscheidungen im AA7449
haben die Ausscheidungen in dieser Legierung eine kraftig ausgeprigte Vorzugs-
orientierung. In Abb. 4.27 werden die Detektorrohdaten aus dem Grundmaterial
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a)

o

b)

Abbildung 4.27: Rohdaten der Kleinwinkelstreuung an AA2198 aus der Schweif3-
zone (a) und dem Grundmaterial (b)

der Legierung dem Zustand in der Riihrzone gegeniibergestellt. Im Grundma-
terial des Werkstoffes liegen Nanometer grofle, rdumlich ausgerichtete Partikel
vor. Diese verursachen die in Strahlen auslaufenden, sternférmigen Streubilder.
Der Schweiiprozef3 zerstort diese kraftig ausgepréagte Struktur und bildet gréfere,
isotrop streuende Teilchen aus (vgl. Abb. 4.27a). Hierbei handelt es sich sowohl
um 7-Ausscheidungen (Al,Culi) als auch um #'-Ausscheidungen (Al,Cu). Diese
Ausscheidungen sind entlang der [111] bzw. [001] Gitterebene der Aluminium-
matrix ausgerichtet [85]. Aufgrund des geringen Gewichts der Lithium-Atome ist
der Kontrast der streuenden Partikel gegeniiber der Matrix sehr gering. Die in-
situ genommenen Daten lassen eine quantitative Analyse der Partikelform und
-verteilung nicht zu. Insbesondere bei grofien g-Werten rauschen die Streukurven
stark (vgl. Abb. 4.28). Die Bestimmung der Groflenverteilung ist durch den sicht-
baren g-Bereich limitiert. Fiir eine intensivere Untersuchung ist zusétzlich auch
die rdumliche Orientierung der Partikel von Interesse. Dieser Parameter ist mit
der FlexiStir jedoch nicht zugénglich.
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Abbildung 4.28: In-situ Streukurven aus der Riithrzone von AA2198

Aluminium AA7050-T76

Aluminiumwerkstoffe werden sténdig weiterentwickelt, um optimale Eigenschaf-
ten fiir den Einsatz zu gewéhrleisten. Es hat sich gezeigt, dafl sich das Verhéltnis
von Mg zu Zn auf die Bruchzihigkeit auswirkt [86]. Im Vergleich zu AA7449
enthélt der Werkstoff 7050 weniger Magnesium. Bei etwa gleicher Festigkeit kann
hierdurch eine hohere Bruchzihigkeit erzielt werden [83]. Im Rahmen der in-situ
Schweifiversuche wurde gepriift, inwiefern die Aluminiumlegierung AA7050-T76
fiir die Kleinwinkelstreuversuche genutzt werden kann. Da es sich um eine Al-Zn-
Cu-Mg-Zr-Legierung mit einer dhnlichen Zusammensetzung wie AA7449 handelt,
liefern die Ausscheidungen einen guten Kontrast fiir die Rontgenkleinwinkelstreu-
ung. Allerdings zeigen die Streukurven in Abb. 4.29, dafl der einsehbare g-Bereich
fiir die Untersuchung dieses Werkstoffes nicht ausreichend ist. Bereits im Grund-
material liegen relativ grofie Ausscheidungen vor. Im natiirlich gealtertem Zu-
stand betragt der mittlere Partikelradius 32 nm und im iiberalterten Zustand

64 nm [87].
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Abbildung 4.29: Streukurve fiir den Werkstoff AA7050

Aluminium-Stahl

Der Reibriithrschweifiprozef erlaubt es auch, artungleiche Verbindungen zu schwei-
Ben. Mit der FlexiStir wurden Testndhte einer Aluminum-Stahl-Verbindung pro-
duziert. Hierbei richtete sich das Interesse besonders auf die intermetallische Pha-
se an der Grenzflache. Es wurde der einfache Stahl St12 verwandt. Das Alumini-
um hatte eine Reinheit von 99,5 %. Zudem wurde eine Aluminiumlegierung mit
einem fiinfprozentigen Siliziumanteil verwendet. Die verwendeten Stahl- und Alu-
miniumbleche hatten eine Stérke von 2 mm. Beim Schweilen dieser Verbindung
befand sich der Pin nicht in der Mitte der Schweifinaht, sondern er drang nur
in das Aluminium ein. Zur Untersuchung der Grenzfliche wurde die Maschine
um 1 mm in Richtung des Stahls verschoben. Es gelang nicht, durchgehend gute
Néhte dieser Verbindung zu erzeugen (vgl. Abb. 4.30). Im Rahmen der in-situ

Abbildung 4.30: Bild der Aluminium-Stahl-Verbindung, die aus dem in-situ Ver-
such entstanden ist. Auf der linken Seite befindet sich das Alu-
minium, auf der rechten Seite ist der Stahl.

Untersuchung konnten keine intermetallischen Phasen identifizert werden. Un-
abhédngig vom Abstand zur Werkzeugschulter fanden sich lediglich Reflexe von
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Aluminium, Stahl und der Kupfer-Unterlage (vgl. Abb. 4.31). Der Gitterpara-
meter des Stahls ist dem von Reineisen sehr dhnlich. Im in-situ Experiment war

1 seitlicher Abstand 1,0 mm Abstand hinter der Werkzeugkante
0mm
——1mm
———2mm
——3mm

Cu-111
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Fe-110/ Al-200
Cu-200
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1004
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Abbildung 4.31: Diffraktogramm einer Aluminium-Stahl-Verbindung wé&hrend
des Schweiflens. Es sind Eisen, Aluminium und Kupferreflexe zu
erkennen. Variiert wird der Abstand hinter der Werkzeugschul-
ter. Der seitliche Abstand von der Werkzeugmitte (Pin-Linie)
hin zum Stahl betrdgt 1 mm.

es nicht moglich, die Grenzfliche fein abzurastern. Aus diesem Grund wurden
im Anschluff an die in-situ Messungen die Probe ex-situ ortsaufgelost mit dem
Diffraktometer untersucht. Die Schrittweite der Linienscans betrug 0,25 mm.

Die zweidimensionale Darstellung der Diffraktogramme (vgl. Abb. 4.32 a) veran-
schaulicht die Verhéltnisse der Aluminium- und Stahlverteilung in der Schweif3-
naht. Die Liicke in den Diffraktogrammen zwischen den Querpositionen 0,5 mm
und 2 mm kommt von der nicht komplett geschlossenen Schweiinaht. Zwischen
der Position 2 mm und 6 mm erscheinen zusétzliche Linien zwischen den bekann-
ten Aluminium- und Stahl-Reflexen. Diese Reflexe konnen von einer intermetal-
lischen Phase mit einer flichenzentrierten Gitterstruktur stammen. Die Reflex-
lage stimmt jedoch nicht mit den berechneten Diffraktogrammen der 7;-FesAls,
a1-FegAl und as-FeAl Phasen iiberein. Die hdufig auftretende -FeAls ist trigo-
nal und wiirde deswegen deutlich mehr zusétzliche Reflexe liefern. Die Reflexe
passen zu einem Kristallgitter mit einer flichenzentrierten Struktur mit einem
Gitterparameter von 3,61 A. Dies ist auch der Gitterparameter von Kupfer. Die
Schweifiversuche sind auf einer Kupferunterlage durchgefiihrt worden. Es ist al-
so anzunehmen, dafl wiahrend des Schweiflens Kupfer in den Bereich der Naht
diffundiert ist bzw. Partikel in die Riihrzone gezogen worden sind. Um dies zu
bestétigen, ist zusétzlich eine Schweifiprobe untersucht worden, die bei der Grup-
pe WMP am Helmholtz-Zentrum Geesthacht auf der Portal-Anlage geschweifit

74



4.3 Untersuchung weiterer Werkstoffe mit FlexiStir

b)

a)

Aluminium

A-111

Fe-110/ Al-200

10000 4

Fe-200/ Al-220
A-311

Intensitat
Fe-211/Al-222

Streuwinkel [°]
Fe-220 / Al-400

1000

Toc-Gitter

6 100

Position zur SchweiRnaht [mm] 3 4 5 6 7 8 9 10

Streuwinkel [°]

Abbildung 4.32: a) Die zweidimensionale Darstellung der Diffraktogramme zeigt
den Ubergang vom Aluminium hin zum Stahl. Im Bereich des
Ubergangs zeigt sich eine zusitzliche flichenzentrierten Phase
zwischen den Aluminium-Reflexen.
b) Ausgewéhltes Diffraktogramm von der Position 3,25 mm. Die
zusétzliche Phase ist hier am deutlichsten zu erkennen.

worden ist. In dieser Probe sind die zusétzlichen Reflexe nicht vorhanden.

Die Verbindung von Stahl mit dem Werkstoff Al-5%Si ist etwas besser schweifibar.
Die Diffraktogramme hierzu sind in Abbildung 4.33 dargestellt. Die zusétzlichen
Linen in den Diffraktogrammen passen zur Kristallstruktur von Silizium. Inter-
metallische Phasen im Bereich der Schweifinaht sind nicht gefunden worden.

b)
a)

Aluminium-5%Si Stahl
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Abbildung 4.33: a) Die zweidimensionale Darstellung der Diffraktogramme zeigt
den Ubergang von der Aluminiumlegierung mit 5% Silizium hin
zum Stahl. Auf der Aluminiumseite zeigen sich zwischen den
Aluminiumreflexen zusétzliche Linien.

b) Ausgewéhltes Diffraktogramm von der Position 3,25 mm. Die
zusitzliche Reflexe im Al-5%Si passen zum Silizium-Gitter.
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Ti-6Al-4V

Das Schweiflen der Titanlegierung Ti-6A1-4V auf der FlexiStir war mit starken Vi-
brationen verbunden. Diese waren so grof3, dafl eine Beschidigung der Gleitlager
zu befiirchten war. Zudem ist eine geordnete Prozefifithrung bei diesen Bedingun-
gen nur schwer moglich. Deshalb konnte fiir diesen Werkstoff nur eine Schweif3-
naht (s. Abb. 4.34) mit hinreichend guter Qualitét wihrend der MeBzeit erzeugt
werden. Die Mefiposition lag in der Mitte der Riihrzone unmittelbar hinter der
Werkzeugschulter (d;, = 0,2 mm). Das Diffraktogramm in Abb. 4.35 zeigt leichte

Abbildung 4.34: Schweiiprobe der in-situ Versuche mit Ti-6Al-4V

Anderungen in der $-Phase (vgl. Abb. 4.35) wihrend des Schweifiens. Zusitzliche
Phasen konnten nicht nachgewiesen werden.

Prinzipiell lassen sich mit den Streumethoden Phasenumwandlungen nachweisen.
Um jedoch weitergehende Studien in diesem Feld mit der FlexiStir durchzufiihren,
miiffte die Maschine zuerst strukturell verstarkt werden.
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Abbildung 4.35: Diffraktogramm von Ti-6A1-4V vor und wéhrend des Schweiflens

4.4 Eigenspannungsanalyse an
ReibriihrschweiBnahten

Die Eigenspannungsanalyse ist in weiten Bereichen der Ingenieurswissenschaften
von groflem Interesse. Die Spannungen innerhalb eines Materials, insbesonde-
re innerhalb einer Schweifinaht, lassen Riickschliisse auf die thermo-mechanische
Vorgeschichte des Werkstiickes und die Belastbarkeit des Materials zu. Liegen
in einem Werkstiick hohe Zugspannungen vor, so kann dies zu einer geringeren
Schwingfestigkeit und somit zu einem vermehrten Auftreten von Rissen bei Belas-
tungen im Einsatz fithren. Die Grundlage fiir die Eigenspannungsanalyse mittels
Beugungsverfahren bildet die Variation der Gitterkonstanten des Kristallgitters,
welche durch die Eigenspannungen hervorgerufen wird. Diese Gitterdeformatio-
nen konnen iiber die Variation des Bragg-Winkels mittels Réntgen- oder Neu-
tronendiffration bestimmt werden. Den elastischen Gitterdehnungen kénnen auf-
grund der elastizitatstheoretischen Spannungs-Dehnungs-Beziehung Eigenspan-
nungen zugeordnet werden [80, 88]. Bei Nutzung hochenergetischer Synchrotron-
strahlung oder Neutronen ist es moglich, aufgrund des hohen Druchdringungs-
vermogens auch groBlere Werkstiicke mit einer Ortsauflosung von ca. 0,1 bzw.
1 mm zu untersuchen. Im Fall der Synchrotronstrahlung kann allerdings ein ge-
ringes Streuvolumen die Auswertung der Daten aufgrund der geringen Kornsta-
tistik erschweren [89).

Im Rahmen des internationalen EU-Projekts COINS (Cost Effective Integral
Metallic Structure) [90] wurde unter anderem untersucht, wie der Reibriihr-
schweiflprozel in der industriellen Flugzeugfertigung genutzt werden kann. Die
Nutzung der integralen Bauweise reduziert neben Gewicht und Materialeinsatz
auch die Fertigungskosten gegeniiber der klassischen Fertigung im Nietverfahren.
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4 Ergebnisse und Diskussion

|
I
i.

AR RN P

Abbildung 4.36: Proben fir Ermiidungsversuche nach dem C(T)-Standard. Die
Untersuchung unterschiedlicher Probengrofen hilft, den Groflen-
effekt auf die Eigenspannungsverteilung zu bestimmen.

Bevor jedoch neue Schweiflverfahren industriell eingesetzt werden, mufl geklart
werden, inwiefern sich die Schadenstoleranz der Bauteile dndert. Dies betrifft
zum Beispiel das Ermiidungsverhalten der Schweiindhte und die Anfilligkeit ge-
geniiber der Riflausbreitung.

Das Ermiidungsverhalten geschweifiter Bauteile kann mit sogenannten C(T)-Pro-
ben (compact tension) im Dauerschwingversuch untersucht werden (vgl. Abb.
4.36). Die Schweifinaht wird mit einer festgelegten Kraft zyklisch belastet, bis
das Bauteil versagt. Neben den Parametern der Schweifinaht hat auch die Grofle
der C(T)-Proben einen Einfluf§ auf deren Eigenspannungszustand.

Im COINS-Projekt wurde deswegen untersucht, wie sich die Probengréfie auf
die Eigenspannungsverteilung in den Proben auswirkt [91]. Hierfiir wurden Ei-
genspannungsmessungen an C(T)-Proben unterschiedlicher Dimensionen durch-
gefithrt und als Eingangsparameter fiir ProzeSsimulationen [5] des Ermiidungs-
verhaltens genutzt.

Aus 8 mm dicken Reibriihrschweifindhten des Aluminiumwerkstoffes AA2195-T8
wurden C(T)-Proben mit einer Groéfe von 125x120 mm? bzw. 250x240 mm?
gefertigt. Die Eigenspannungsverteilung quer zur Schweifinaht wurde vom Au-
tor durch Messungen am Eigenspannungsdiffraktometer ARES [92] untersucht.
Das Diffraktometer befand sich am Forschungsreaktor FRG-1 des Helmholtz-
Zentrums Geesthacht. Abb. 4.37 zeigt die Eigenspannungsverldufe, die jeweils
in der Mitte der C(T)-Proben quer zur Schweifinaht ermittelt worden sind. Das
Profil der longitudinalen Spannungen (o,) zeigt Zugspannungen, die im Bereich
der Warmeeinflufzone zwei Maxima aufweisen und charakteristisch fiir einen
Schweiiprozef} sind. Diese entstehen wihrend des Abkiihlprozesses. In dieser Pro-
zeBphase treten bei der Schrumpfung des Materials Zugspannungen im Bereich
des Warmeeintrags auf. Im Bereich der Warmeeinfluizone werden diese Zug-
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4.4 Figenspannungsanalyse an Reibriihrschweifindhten

spannungen durch entsprechende Druckspannungen ausgeglichen. In transversa-
ler Richtung (o) sind die Eigenspannungen nur gering ausgeprégt. Im Vergleich
zu der kleineren Probe sind Zugspannungen in der gréfieren C(T)-Probe etwa
doppelt so grof3. Die MefSpunkte entlang der Schweifinaht zeigen einen homogenen
Spannungsverlauf iiber die Schweifinahtlange (s. Abb. 4.38). Die ermittelten Span-
nungswerte wurden in einer FE-Simulationen genutzt, um das Ermiidungsverhal-
ten fiir die unterschiedlichen Probendimensionen exakt vorhersagen zu kénnen

[5].
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5 Zusammenfassung und Ausblick

Der Reibriihrschweifiprozef ist ein neuartiges Fiigeverfahren, das seit einigen Jah-
ren einen verstirkten Einsatz in der Industrie findet. Unter anderem koénnen hoch-
feste Aluminiumlegierungen fiir die Luftfahrtindustrie geschweifit werden. Das
Wissen iiber den Einflufl der Fiigeverfahren auf die Mikrostruktur der Werkstof-
fe beschrankte sich in der Vergangenheit auf “post-mortem* Untersuchungen der
Bauteile. Die Simulation der Temperaturverteilung wéahrend der Schweifiprozesses
ermoglicht es, die Ausscheidungskinetik in einem FE-Modell abzubilden und so
Vorhersagen iiber die Mikrostruktur zu treffen. Zwar sind Start- und Endzustand
des Werkstiickes bekannt, aber es fehlen Stiitzstellen, um die Modellannahmen
zu validieren. Neutronenstreuung und die Nutzung hochenergetischer Rontgen-
strahlung bieten die Méglichkeit, auch groflere Bauteile bzw. Probenumgebungen
zu durchdringen und die Verteilung der nanometergrofien Ausscheidungen zu be-
stimmen. Mit diesen Techniken kénnen auch komplexe Prozesse in-situ untersucht
werden. Die Daten iiber Grofie, Anteil und raumliche Verteilung der Ausscheidun-
gen wahrend des Prozesses sind notwendig, um die Aussagen des Prozeimodells
zu validieren.

Im Rahmen dieser Arbeit werden zum ersten Mal mit der portablen Reibriihr-
schweifl-Anlage FleziStir in-situ Untersuchungen an einem Synchrotronmefplatz
durchgefiihrt. Genutzt wird der Mefiplatz HARWI IT am Speicherring DORIS III.
Nur mit der Nutzung hoch-energetischer Synchrotronstrahlung ist es moglich,
die Proben und auch die Probenumgebungen zu durchdringen. Die verwende-
ten Schweiflparameter wie Vorschubgeschwindigkeit und Werkzeugrotation ent-
sprechen realen Prozefiparametern aus dem Einsatz des Verfahrens. Die hohe
Prozefigeschwindigkeit erfordert den hohen Photonenflufl des Synchrotronmef-
platzes. Nur so ist es moglich, aufgrund der kurzen Mefzeit in-situ den Prozef3
zu verfolgen. Im Mittelpunkt der Untersuchung steht die Kinetik der hérten-
den Ausscheidungen der Aluminiumlegierung AA7449. AAT7449 ist ein hoch-
fester Aluminiumwerkstoff mit technologischer Relevanz. Der Einflul des Ener-
gieeintrags auf die Partikel kann durch die Variation der Vorschubgeschwindig-
keit untersucht werden. Die Kartierung der Warmeeinfluizone neben der Werk-
zeugschulter zeigt die Kinetik der 7-Ausscheidungen im Bereich der hochsten
Temperaturen. Die prozefbedingten Anforderungen an die Stabilitdt der Fle-
xiStir-Einheit schrinken den fiir in-situ Messungen zugénglichen Bereich stark
ein. Ergénzende in-situ Rontgenmessungen mit einem Dilatometer sind notwen-
dig, um die Entwicklung der Ausscheidungen iiber einen kompletten Tempera-
turzyklus zu beobachten. Die untersuchten Temperaturprofile werden an Da-
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5 Zusammentfassung und Ausblick

ten von Thermoelementmessungen aus dem Bereich der WérmeeinfluBzone an
der FlexiStir angepafit. Somit erweitern die Dilatometer-Ergebnisse direkt die
FlexiStir-Daten aus dem kartierten Bereich der WéarmeeinfluBzone. Zusétzlich
sind Neutronenstreuexperimente am Kleinwinkelmefiplatz SANS-2 durchgefiihrt
worden. Am optimierten Kleinwinkelmefiplatz kénnen aufgrund des grofien g-
Bereiches auch groflere Ausscheidungen untersucht und somit die Vergroberung
der Partikel wéhrend einer nicht-isothermen Temperaturbehandlung optimal be-
obachtet werden. Die Untersuchung hat ergeben, daf§ der proze3bedingte Wirme-
eintrag eine mindestens fiinfzigprozentige Reduktion des Volumenbruchteils der
héirtenden Nanopartikel zur Folge hat. Die damit verbundene Verminderung der
Werkstoftbelastbarkeit kann durch eine anschliefende langfristige Wérmebehand-
lung ausgeglichen werde. Alternativ miissen Komponenten fiir den Einsatz ent-
sprechend grofler dimensioniert werden.

Im Zentrum der Untersuchung stehen die hiartenden Ausscheidungen in der Wér-
meeinfluzone und deren Evolution wihrend des Reibriihrschweifprozesses. Mit
der FlexiStir-Anlage ist es erstmals moglich, die Warmeeinflufzone um ein Rei-
briihrschweifwerkzeug in-situ zu kartieren. Aufgrund der kurzen Mefizeit am Syn-
chrotron und der Stabilitdt der FleziStir-Anlage ist es moglich, den Schweif3-
prozef3 unter realistischen Bedingungen zu betrachten. Die gewonnenen Informa-
tionen aus der einmaligen Kartierung von Gréfie und Volumenbruchteil haben
gezeigt, dafl die Simulation des Reibriihrschweifiprozesses um die heterogenen
Ausscheidungen an den Korngrenzen erweitert werden mufite. Diese Erweiterung
verbessert die Ubereinstimmung zwischen dem Modell und dem Experiment. Die
gemessene SAXS-Karte und die Simulationsergebnisse zeigen jetzt iibereinstim-
mend die Umwandlung von 7/-Partiklen in die n-Phase und die Vergroberung der
Ausscheidungen im Ubergang zur thermo-mechanisch beeinfluBten Zone. Diese
Arbeit zeigt, daf in-situ Experimente ein wichtiges Mittel zur Validierung der
Werkstoffsimulation sind. Sie liefern wesentliche Informationen iiber das Werk-
stoffverhalten direkt aus dem Prozefl. Erst die Kombination aus Werkstoffmodell
und in-situ Experiment liefert somit ein vollstdndiges Bild des Reibriihrschweif3-
prozesses.

Die experimentelle Messung von Eigenspannungen in reibriihrgeschweifiten Pro-
ben macht es moglich, deren Ermiidungsverhalten im Dauerschwingversuch zu
simulieren. Die gemessenen Spannungsprofile sind ein wichtger Eingangsparame-
ter fiir das Werkstoffmodell. Zur Validierung des Modells ist es notwendig, die
Proben vor dem Schwingversuch zerstorungsfrei zu untersuchen. Die Nutzung
der Neutronenbeugung zur Eigenspannugsmessung bietet diese Moglichkeit auch
bei grofleren Probengeometrien, fiir die konventionelle Laborgerédte nicht genutzt
werden konnen.
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Samtliche FlexiStir-Ergebnisse aus dieser Arbeit wurden mit dem stationéren

Modus gewonnen. Mit dem Bau der High Energy Material Science Beamline
(HEMS) durch das Helmholtz-Zentrum Geesthacht steht auch am brillianten
Synchrotron PETRA TIII ein Hochenergie-Mefiplatz zur Verfiigung. HEMS ist
in der Lage, auch grofle Probenumgebungen wie die FlexiStir-Einheit aufzu-
nehmen. Der Mefplatz bietet einen brillianteren Strahl und einen schnelleren
Flat-Panel-Detektor (Bildwiederholungsrate bis zu 15 Hz). Hier wére es moglich,
auch zeitaufgeloste Messungen durchzufiihren und direkt die Entwicklung in ei-
nem festen Probenvolumen zu verfolgen. Aufgrund des geringen Streukontrastes
miifite allerdings der Photonenflul im Probenvolumen erhoht werden. Um dies
zu erreichen, gibt es verschiedene Moglichkeiten. Zuerst kénnten Rontgenopti-
ken genutzt werden, um den Primérstrahl auf den Beamstop zu fokussieren. Des
weiteren konnte ein In-Vakuum-Undulator den priméren Photonenflufl der ge-
samten Beamline um einen Faktor 4-5 erhohen. Mit einem Monochromator, der
eine groBere Energiebandbreite durchlafit, konnte der Flufl am Probenort weiter
erhoht werden. Hierfiir konnten zum Beispiel thermische oder dotierte Gradien-
tenkristalle genutzt werden.
Mit der Untersuchung einer Titanlegierung wurden bereits erste Schritte zur Pha-
senanlyse wihrend des Reibriihrschweiflens durchgefiihrt. Nach dem Einbau eines
neuen, kréftigeren Schweilkopfes ist die FlexiStir-Einheit auch in der Lage, festere
Materialien wie z.B. Stdhle zu fiigen. Im Bereich der modernen Hochleistungs-
stdhle kann die in-situ Phasenanalyse Einblicke in die Umwandlung von TWIP-
und TRIP-Stéhlen wahrend der Verformung liefern. Im Bereich der ODS-Stéhle
kénnen auch SAXS und SANS zur Bestimmung der Gréfle und Verteilung der
héartenden Partikel genutzt werden.

Woo et al. haben bereits die Machbarkeit demonstriert [18], Neutronen fiir
die Untersuchung des Reibriihrschweifiprozesses zu nutzen. Jedoch bieten neue
Spallationsquellen, wie die European Spalation Scource in Lund den Neutronen-
fluB fiir zeitaufgeloste Messungen. Diese Quellen bieten die Moglichkeit, mit der
FlexiStir die Entwicklung von Eigenspannungen wéhrend des Schweiflens zu un-
tersuchen. Die FlexiStir bietet prinzipiell die Moglichkeit zur Bestimmung aller
drei Dehnungsrichtungen in einem in-situ Experiment. Mit der Verwendung von
Haupt- und Nebenvorschub besteht die Moglichkeit, ein Probenvolumen ortsfest
im Strahl zu halten. Eventuell kann bei der Nutzung von Neutronen auch der
Schlitz in der Grundplatte entfallen. Dies hétte vermutlich eine Verbesserung der
Nahtqualitat zur Folge, da das Durchdriicken des Pins und der Materialverlust
vermieden werden kénnen. Auch im Bereich der Ausscheidungsentwicklung kénn-
ten Neutronen neue Einblicke liefern. Die unterschiedlichen Kontrastmechanismen
von Neutronen und Rontgenstrahlung fithren dazu, daf§ mit SANS-Experimenten
auch Aluminiumlegierungen untersucht werden koénnen, bei denen leichtere Ele-
mente in den hértenden Ausscheidungen présent sind.
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