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Abstract
Abstract

The low density of magnesium alloys makes them an ideal material for reducing the weight of
structural components. The use of magnesium flat products is difficult due to the limited formability
at room temperature and the anisotropy of the mechanical properties. The reason for the limited
formability is the hexagonal crystal structure of magnesium and the formation of a strong
crystallographic texture resulting from the massive forming. Therefore, to improve the mechanical and
forming properties of flat products, it is necessary to know precisely how the microstructure and
texture are influenced by alloying elements as a function of the manufacturing process.

In the present thesis, flat products have been produced by varying the process temperature, on the
one hand, via the conventional rolling process and, on the other hand, by direct extrusion. The
supporting mechanisms for microstructure development are static recrystallization (SRX) during rolling
and dynamic recrystallization (DRX) during extrusion. The influence of alloying was analyzed on the
basis of a magnesium alloy containing yttrium and alloyed in small amounts with Zn, Mn, Ca (W1,
WZ10, WZM100, WZX100 and WZMX1000). AZ31 has been chosen as a comparative alloy to exclude
the influence of RE on the RX mechanisms. A systematic analysis of all conditions was carried out by
metallographic microstructural analysis and XRD texture measurements. EBSD measurements on
selected conditions were used to distinguish between relevant microstructural fractions and their
textures. The microstructural fractions and the textures were correlated with the recrystallization
mechanisms. The mechanical properties at room temperature of the semi-finished products were
determined by uniaxial tensile tests in the longitudinal and transverse directions and by biaxial
Erichsen cupping tests.

This work highlights the fundamental importance of understanding both the influences of the process
and the alloying elements on the deformation and recrystallization mechanisms. A clear correlation
can be shown between process parameters, microstructure or texture development and the resulting
forming properties for the alloys used in this work. It can be seen that alloying elements can have
different effects on microstructure and texture development depending on the process. This is due to
the prevailing dynamic or static recrystallization mechanisms depending on the manufacturing route.
The comprehensive study of the alloy influence shows that Ca is not suitable as an alloying element
for the WZ10 alloy in terms of improving the semi-finished product properties at room temperature.
This is valid for flat products which were produced by both rolling process and direct extrusion. And it
could be demonstrated for the first time on an accelerated static and dynamic recrystallization
behavior by Ca and the resulting changed texture developments. Furthermore, this work clearly
distinguishes for the first time between the static (double peak in TD) and dynamic RE texture
components (double peak in ED/RD) and discusses the development of the quadruple texture in detail.
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Die geringe Dichte von Magnesiumlegierungen macht diese zu idealen Werkstoffen fiir die
Gewichtsreduzierung von Bauteilen. Der Einsatz von Magnesiumflachprodukten ist aufgrund der
begrenzten Umformbarkeit bei Raumtemperatur und der Anisotropie der mechanischen
Eigenschaften schwierig. Der Grund fir die limitierte Umformbarkeit ist die hexagonale Kristallstruktur
von Magnesium und die bei einer Massivumformung entstehende Ausbildung einer starken
kristallographischen Textur. Fiir eine Verbesserung der Umformeigenschaften von Flachprodukten ist
es daher wichtig zu verstehen, wie die Mikrostruktur und Textur durch die Legierungselemente in
Abhdngigkeit des Herstellungsprozesses beeinflusst wird.

In der vorliegenden Arbeit wurden Flachprodukte unter Variation der Prozesstemperatur zum einen
Uber den konventionellen Walzprozess und zum anderen mittels direktem Strangpressverfahren
hergestellt. Der tragende Mechanismus fiir die Gefligeentwicklung ist beim Walzen die statische
Rekristallisation (SRX) und beim Strangpressen die dynamische Rekristallisation (DRX). Der
Legierungseinfluss wurde auf Basis einer yttriumhaltigen Magnesiumlegierung, der Zn, Mn, Ca in
geringen Mengen zulegiert wurden, analysiert (W1, WZ10, WZM100, WZX100, WZMX1000). Als
Vergleichslegierung wurde AZ31 gewahlt, um den Einfluss von SE auf die RX-Mechanismen
auszuschlielen. Eine systematische Analyse aller Zustande fand mittels metallographischen
Gefligeanalysen und XRD-Texturmessungen statt. EBSD-Messungen an ausgewdhlten Zustdnden
dienten dazu, zwischen relevanten Gefligefraktionen und deren Texturen zu unterscheiden. Die
Gefligefraktionen und die Texturen wurden mit den Rekristallisationsmechanismen korreliert. Die
Ermittlung der mechanischen Halbzeugeigenschaften bei Raumtemperatur erfolgte zum einen durch
uniaxiale Zugversuche in Langs- und in Querrichtung und zum anderen durch biaxiale
Erichsenversuche.

Diese Arbeit macht deutlich, von welcher zentralen Bedeutung es ist, sowohl den Einfluss des
Prozesses als auch den Beitrag die der Legierungselemente auf die Verformungs- und
Rekristallisationsmechanismen zu verstehen. Es kann eine klare Korrelation zwischen
Prozessparametern, Mikrostruktur- bzw. Texturentwicklung und den daraus resultierenden
Umformeigenschaften fir die in dieser Arbeit verwendeten Legierungen aufgezeigt werden. Es zeigt
sich, dass Legierungselemente in Abhangigkeit des Prozesses unterschiedliche Wirkungen auf die
Mikrostruktur- und Texturentwicklung haben kénnen. Dies liegt an den vom Prozess abhangigen,
vorherrschenden dynamischen oder statischen Rekristallisationsmechanismen. Die hier dargestellte
umfassende Studie des Legierungseinflusses zeigt, dass sich Ca in Hinblick auf eine Verbesserung der
Halbzeugeigenschaften bei Raumtemperatur als Zulegierungselement fir die WZ10-Legierung nicht
eignet. Dies gilt flr Flachprodukte, die sowohl durch den Walzprozess als auch durch das Strangpressen
hergestellt werden. Der Grund hierfir ist ein beschleunigtes, statisches und dynamisches
Rekristallisationsverhalten durch Ca in Y-Zn-haltigen Legierungen und den dadurch resultierenden,
veranderten Texturentwicklungen. Zudem wird in dieser Arbeit detailliert zwischen der statischen
(Doppelpeak in QR) und dynamischen SE-Texturkomponente (Doppelpeak in SR/WR) unterschieden
und die Entwicklung der quadrupolen Textur ausfihrlich erortert.
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Einleitung

1 Einleitung

Bereits seit Uber zwei Jahrzehnten ist eine grolRe Forschungsaktivitat im Bereich Magnesium und
seinen Legierungen zu verzeichnen. Dies liegt unter anderem darin begriindet, dass Magnesium, mit
den guten Eigenschaften hinsichtlich geringer Dichte (1,74 g/cm3®) und guter GieRbarkeit, ein
interessantes Material fiir die industrielle Fertigung von gewichtssparenden Komponenten ist. Die
Forschungsarbeiten zielen vorrangig darauf ab, gegossene und geknetete Mg-Legierungen mit
verbesserten Eigenschaften und Verarbeitbarkeit zu entwickeln. Das Ziel ist hierbei, die Legierungen
durch intelligente, thermomechanische Verarbeitung so weit zu optimieren, dass ein positiver Effekt
auf die Materialeigenschaften wie z.B. Kriechfestigkeit, Duktilitdt und spezifische Festigkeit erreicht
werden kann [1, 2]. Die Nomenklatur der in dieser Arbeit angegebenen, chemischen
Legierungszusammensetzung erfolgt gemalk ASTM B275 [3]. Dabei werden die Legierungen nach ihren
Hauptelementen, sowie deren Legierungsanteil in Gewichtsprozent bezeichnet.

Im Gegensatz zu Gussteilen werden Flachprodukte aus Mg-Knetlegierungen bis heute nur
eingeschrankt eigensetzt. Dies ist auf die schlechte Verformbarkeit von Mg-Knetlegierungen bei
Raumtemperatur zurlickzufiihren, welche wiederum aus der kristallographischen Struktur der
hexagonal dicht gepackten (HCP) Struktur resultiert. Zudem fiihrt der Massivumformprozess beim
Walzen und beim Strangpressen von Flachprodukten aus Magnesium und seinen Legierungen in den
meisten Fallen zu einer Ausbildung einer stark basalen, kristallografischen Verformungstextur [4-6].
Da die kritische Schubspannung (CRSS) fiir das basale Gleiten viel geringer ist als die der nichtbasalen
Gleitsysteme und die Aktivierung bei Raumtemperatur in Mg-Legierungen kaum auftritt [7-12], weisen
Mg-Legierungen bei RT mit einer starken Basaltextur eine schlechte plastische Verformbarkeit auf. Das
Vorhandensein einer ausgepragten kristallographischen Orientierung fihrt zudem zu einer
mechanischen Anisotropie und es kann zu einem vorzeitigen Versagen des Werkstoffs kommen. Um
dieses Problem zu l6sen, kann eine Verringerung der Korngrofe und eine Abschwachung der
Basaltextur das mechanische Verhalten deutlich verbessern, wie bereits verschiedene
Forschungsarbeiten zeigen konnten [13-16].

Studien zu der Mg-Legierung AZ31 legen nahe, dass die vorherrschenden Verformungsmechanismen
basales Gleiten und Zugzwillinge sind. Im Massivumformprozess fuhrt dies vielfach zur Ausbildung
einer starken Basaltextur [17-20]. Bei der AZ31-Legierung wird beobachtet, dass die bei der statischen
Rekristallisation neu gebildeten Koérner dieselbe Orientierung wie vor dem Gliihen, folglich eine
Basaltextur [21], aufweisen.

Das Zulegieren von Seltenen Erden (SE) ist als effiziente Methode zur Schwachung der Textur von Mg-
Legierungen bekannt. Dies gilt sowohl im Walzprozess [22-27] als auch beim Strangpressen [28-30].
Studien zeigen, dass ein eindeutiger Zusammenhang zwischen den Rekristallisationsmechanismen
(statisch (SRX) als auch dynamisch (DRX)) und der Texturentwicklung besteht [23, 31-34]. Die
Ausbildung einer schwachen Textur fihrt, aufgrund der SRX- und DRX-Mechanismen, zu einer
Verbesserung der Umformbarkeit [25, 27, 35-37]. Unter den verschiedenen SE-Elementen ist der
Zusatz von Yttrium (Y) ein vielversprechender Ansatz, da Y in Magnesium Uber einen weiten
Temperaturbereich fest [6slich ist [38]. Cottam et al. [33] zeigten, dass Y das DRX-Verhalten verdndert.
Hantzsche et al. [31] und Sandlobes et al. [23, 39] wiesen einen Einfluss von Yttrium auf die
Texturentwicklung von gewalzten Blechen nach und somit ein verbessertes Umformverhalten. Vor
allem in Verbindung mit Zn kann es bei SE aber auch Y zu einer Veranderung des
Rekristallisationsverhalten kommen und zur Ausbildung von SE-Texturkomponenten [25, 27, 32, 40]
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fuhren, die auch vorteilhaft fiir das Umformverhalten sind. Auch Ca, bekannt als Substitutionselement
fir die Elemente der Seltenen Erden, zeigt einen Einfluss auf das Rekristallisationsverhalten, die
Texturentwicklung [24, 41, 42] und eine Veranderung der Aktivitat der Verformungsmechanismen [43,
44]. Neben der kristallographischen Orientierung der Koérner hat auch die KorngréRe einen
signifikanten Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften. Mn als Zulegierungselemente fihrt zu einer
signifikanten Verringerung der KorngréRe. Eine kleinere KorngréRe resultiert haufig in einer Erhéhung
der Streckgrenze [45-48].

Neben den Legierungselementen hat auch der Massivumformprozess einen mafigeblichen Einfluss auf
die Entwicklung der Mikrostruktur. Beim Strangpressen handelt es sich um einen einstufigen
Umformprozess. Folglich ist der Verformungsgrad signifikant hoher im Vergleich zum Walzen. Studien
zeigten auf, dass der Umformgrad einen Einfluss auf die Eigenschaftsentwicklung im Werkstoff nimmt.
Zudem ist bekannt, dass beim Walzen die SRX und beim Strangpressen die DRX die vorherrschenden
Mechanismen zur Gefligeentwicklung sind und folglich einen Einfluss auf die Texturentwicklung
nehmen. Neben dem Prozess haben auch die Prozessparameter beim Walzen [49-53] und auch beim
Strangpressen [5, 30, 54-58] einen signifikanten Einfluss auf das Rekristallisationsverhalten.

Es ist wichtig zu verstehen, wie sowohl der Prozess als auch die Legierungszusammensetzung, die
Halbzeugeigenschaften beeinflusst. In dieser Arbeit wird der Prozess in Form des Strangpressens und
des Walzens genutzt, um durch die SRX und DRX eine Textur zu erzeugen, die das Umformverhalten
bei Raumtemperatur verbessert. Die tragenden Mechanismen fir die Gefligeentwicklung sind beim
Walzen die statische Rekristallisation und beim Strangpressen die dynamische Rekristallisation.
AulRerdem wird parallel die Legierungszusammensetzung variiert, da auch hier bekannt ist, dass
bestimmte Legierungselemente sowohl das dynamische als auch das statische
Rekristallisationsverhalten beeinflussen konnen. Dies flihrt prozessabhangig zu Modifikationen in den
kristallographischen Orientierungen, welche einen Einfluss auf die Halbzeugeigenschaften bei
Raumtemperatur haben.

Die Studie wird an yttriumhaltigen Magnesiumlegierungen mit Zn, Mn, Ca als Zulegierungselemente
durchgefiihrt (W1, WZ10, WZM100, WZX100, WZMX1000). Als Vergleichslegierung, ohne den Einfluss
von SE auf die RX-Mechanismen, wird AZ31 gewahlt.
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2 Grundlagen

2.1 Gitterstruktur und Verformungsmechanismen von Magnesium

Magnesium kristallisiert, wie Abbildung 2.1 zeigt, in einer hexagonal dichtest gepackten Kristallstruktur
(hdp). Das definierende Koordinatensystem wird aufgespannt durch die Basis al, a2 und c. Dabei ist a3
ein daquivalenter Basisvektor zu a; und a,. Es gilt: a1 =a;=as#cund a =3 =90°, y = 120° [59].

Abbildung 2.1: Kristallstruktur von Magnesium (hcp) [60]

Im hexagonalen Gitter werden Ebene (hkil) und Richtungen [uvtw] mit Hilfe der Miller — Bravais —
Indizes dargestellt. Fir Richtungsfamilien werden geschweifte Klammern {} fir Ebenen- und spitze
Klammern < > fiir Richtungen verwendet. In diesem System stellen die ganzzahlig, reziproken Werte
der Achsenabschnitte a1, az, a3 und ¢, die Komponenten h, k, i, und | fiir die Ebenen, bzw. u, v, t und w
fir die Richtungen dar, wobei folgende Beziehung gilt: h+k+i=0 und u+v+t=0. Die Basalebene (0001)
bildet die Grundflache des gleichseitigen Sechsecks, mit der Kantenlange a. Sie wird durch die gleich
langen Achsen aj, a; und a3 des hexagonalen Koordinatensystems aufgespannt [61].

Im Vergleich zu metallischen Systemen mit kubischer Gitterstruktur, weist die hexagonal gepackte
Gitterstruktur des Magnesiums eine geringere Symmetrie auf, was zu einer bedeutenderen Aktivitat
verschiedener Gleitsysteme mit <a> Versetzungen auf den Basal- und Prismenebenen und <c+a >-
Versetzungen auf den Pyramidenebenen fihrt. Die kritische Schubspannung (CRSS), die zur
Aktivierung der Gleitsysteme Uberschritten werden muss, ist jedoch sehr unterschiedlich [7-12].
AulRerdem spielt neben den genannten Versetzungsgleitmechanismen auch die Zwillingsbildung mit
mehreren Modi bei der Verformung von Mg-Legierungen eine wichtige Rolle [6, 17, 44].

Die hexagonale Gitterstruktur ist zudem verantwortlich flir einige nachteiligen Merkmale des
Magnesiums, welche sich zum Beispiel durch das eingeschrankte Umformvermoégen sowie ein
ausgepragtes anisotropes Verhalten bemerkbar machen. Um dies zu verstehen, ist es wichtig die
Aktivitat der Verformungsmechanismen genauer zu betrachten.

Wird ein Werkstoff belastet, wird zwischen reversibler elastischer Verformung und plastischer
Verformung, welche irreversible ist, unterschieden. Die plastische Verformung beginnt nach dem
Uberschreiten der FlieRgrenze und wird bei Raumtemperatur vor allem bei Magnesium durch zwei
Mechanismen ermdglicht. Zum einen durch das Gleiten von Versetzungen in der Kristallstruktur auf
definierten Ebene und Richtungen (Gleitsysteme) und zum anderen durch die Zwillingsbildung [62].
Die Aktivierung der einzelnen Verformungsarten hangt von der Umformtemperatur, der Belastung,
der Gefiuigestruktur und der kristallografischen Textur ab.
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Plastische Verformung wird durch Versetzungsbewegung, folglich durch die Aktivierung von
Gleitsystemen, ermoglicht. Ein Gleitsystem besteht aus einer dichtest gepackten Gleitebene und der
dazugehorigen, dichtest gepackten Richtung. Generell gilt, dass das Gleiten auf den Ebenen mit der
hochsten Packungsdichte, bzw. dem grofSten Gitterabstand stattfindet, da in diesen Ebenen die zur
Aktivierung der Gleitsysteme notwendige, kritische Schubspannung t am niedrigsten ist.

Die Aktivierung der Gleitsysteme erfolgt, wenn die Schubspannung t in der Gleitebene den Wert der
kritischen Schubspannung CRSS (crititical resolved shear stress) Gbersteigt. Wie grol8 diese bendtigte
Spannung ist, beschreibt das Schmidsche Schubspannungsgesetz:

T=0XCOSKXCcosA=mXo (1)

mit g als Normalenspannung in Belastungsrichtung, k als Winkel zwischen Zugrichtung und Gleitebene
und A als Winkel zwischen Gleit- und Zugrichtung. Zudem ermoglicht das Schmidsche
Schubspannungsgesetz eine Aussage Uber die Aktivitat in Abhangigkeit der Kristallorientierung zu
treffen [59].

Zu den Gleitsystemen in Magnesium gehdren das basale {0001} <11-20> Gleiten, prismatisches {10-
10} <11-20> und {10-10} <11-20> Gleiten und pyramidales < c + a > Gleiten auf den {10-11}-, {11-21},
{10-12}- und {11-22}-Ebenen entlang der <11-23>-Richtung. Ausgewahlte, fir die plastische
Verformung von Magnesium relevante Ebenen und Richtungen, sind in Abbildung 2.2 dargestellt.
Folglich sind drei Arten von Gleitsystemen (Ebene und Richtung) zu unterscheiden: basale,
prismatische und pyramidale Gleitsysteme.

Basal <a> Prismatisch <a> Pyramidal <a> Pyramidal <c+a>

N
{0001} <11-20> {10-10} <11-20> {10-11}<11-20> {11-22}<11-23>

Abbildung 2.2: Kristallstruktur von Magnesium und die wichtigsten Gleitsysteme nach [63]

Die Abhangigkeit der kritischen Schubspannung von der Temperatur wird in Abbildung 2.3 fiir AZ31
dargestellt. Verschiedene Literaturquellen [7-12] zeigen, dass die kritische Schubspannung der
verschiedenen Gleitsysteme zum einem von der Temperatur, aber auch von der Legierung abhangt.
Bei niedrigen Temperaturen wird in den meisten Fallen der plastischen Verformung von Magnesium
die aufgebrachte Verformung durch basales Gleiten und Zugzwillinge aufgenommen. Bei der
Basalgleitung findet das Versetzungsgleiten auf den dichtest gepackten {0001}-Basalebenen, parallel
zu den dichtest gepackten <11-20> -Richtungen statt.

Ein hoherer Verformungsgrad oder eine Erhohung der Verformungstemperatur beglinstigt sowohl
pyramidales als auch prismatisches Gleiten. Eine verstarkte Aktivitdt des prismatischen Gleitens
jenseits von 225 °C kann die Duktilitat erheblich verbessern. Darliber hinaus werden non basale
Gleitsysteme, pyramidales Gleiten erster und zweiter Ordnung oberhalb von 350 °C bzw. 400 °C,
gegeniiber Druckzwillingen dominant [10, 64]. Die nonbasale <c+a>-Gleitung ist bei Raumtemperatur

4



Grundlagen

nur sehr schwer zu aktivieren, da die kritische Schubspannung ungefdahr zwanzigmal so hoch ist, wie
die der basalen <a>-Gleitung [65, 66]. Erst durch Absenkung der CRSS, kann mit steigender Temperatur
die Aktivierung fiir die thermisch abhangigen Gleitsysteme realisiert werden. Die Zwillingsbildung und
das basale Gleitsystem verhalt sich athermisch.

100 ¢

Contraction twinning

—
=]
L

CRSS [MPa3]

0.1 |

0 200 400 600

Temperatur [°C]

Abbildung 2.3: Kritische Schubspannung (CRSS) der unterschiedlichen Gleitsysteme und Zwillinge in Magnesium in Abhangigkeit der
Temperatur [10]

Da bei der Basalgleitung und der Prismengleitung nur zwei voneinander unabhangige Gleitsysteme
auftreten, bzw. vier unabhangige Gleitsysteme bei der pyramidalen <a>-Gleitung, wird das von Mises-
Kriterium nicht erflllt. Denn nach dem von Mises-Kriterium [67] miissen fir eine gleichmaRige
Verformung finf unabhangige Gleitmodi vorhanden sein, damit eine plastische Verformung ohne
Schadigung des Werkstoffs (z.B. Rissbildung an den Korngrenzen) erreicht werden kann.

Die groflte Wahrscheinlichkeit fiir eine plastische Verformung bietet die pyramidale <c+a>-Gleitung
mit 5 unabhangigen Gleitsystemen. Zudem ermoglicht das non-basale <c+a> -Gleiten, im Vergleich
zum <a>-Gleiten, eine Verformung in Richtung der c-Achse (aus der Blecheben heraus) zu
kompensieren. Diese Art von Verformung ist flr eine hohe biaxiale Umformbarkeit notwendig, jedoch
lasst sich dieses Gleitsystem nur sehr schwer aktivieren [63, 68].

Bei der mechanischen Zwillingsbildung handelt es sich um einen Umklappmechanismus [69-71]. Das
Umklappen des Gitters erfolgt entlang einer koharenten Zwillingsebene, sodass das Zwillingsgitter
beziiglich des Matrixgitters eine Rotation um 180° um die Normale der kohdrenten Zwillingsebene
erfahrt [59]. Durch die Zwillingsbildung wird im Inneren die Spannung an den Korngrenzen abgebaut.
Nun ist eine plastische Verformung auch dann moglich, wenn nur drei voneinander unabhéangige
Gleitsysteme vorhanden sind. Der Beitrag der Zwillinge zur Gesamtverformung ist hierbei
temperaturindifferent und hangt von der Orientierung des Kristallgitters, der Belastungsrichtung und
dem c/a Verhaltnis ab [72].

Es gibt drei Arten von Zwillingssystemen, deren Aktivierung richtungsabhangig ist. Schematisch sind
die am héaufigsten vorkommenden Arten der Zwillinge in Abbildung 2.4 illustriert. Die Zugzwillinge
(Abbildung 2.4 a)) ermoglichen eine Streckung entlang der c-Achse. Bei den Druckzwillingen (Abbildung
2.4 b)) wird der Kristall entlang der c-Achse gestaucht. Das Doppelzwillingsystem (Abbildung 2.4 c)) ist
eine Kombination von zwei Zwillingstypen, in denen auf die Bildung eines Zwillingstyps im
verzwillingten Bereich eine weitere Zwillingsbildung erfolgt. Welche Art von Zwillingen aktiviert wird,
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bestimmt auch hier das c/a-Verhaltnis und welche Spannung, Zug- oder Druckspannungen, entlang der
c-Achse vorherrschen. In jedem Fall kommt es zu einer Neuorientierung der c-Achse. Diese und die
moglichen Zwillingsysteme sind in Tabelle 2.1 dargestellt [59]. Zudem wirken Zwillingsgrenzen als
Versetzungshindernis und konnen zur Verfestigung des Werkstoffes beitragen [70].

\1/33,
-\.

%5

W

c)

secondary twin

Zugzwilling Druckzwilling Doppelzwilling

Abbildung 2.4: Darstellung der verschiedenen Zwillingsarten in Mg-Legierungen: (a) Zugzwillinge, (b) Druckzwillinge und (c)
Sekundarzwillinge, angelehnt an [73]

Tabelle 2.1: relevante Zwillingssysteme in Magnesium [74]

Zwillingsart Zwillingsebene Achse Neuorientierung der c-Achse

Zugzwilling {10-12} <1-210> 86°
Druckzwilling {10-11} <1-210> 56°
Druckzwilling {10-13} <1-210> 64°
Doppelzwilling {10-11} + {10-12} <1-210> 38°
Doppelzwilling {10-13} + {10-12} <1-210> 22°

Es ist allgemein bekannt, dass die hexagonale Struktur von Magnesium auch fir das anisotrope
mechanische Materialverhalten verantwortlich ist. Ein geometrischer Zusammenhang der Aktivitat der
Gleitsysteme und dementsprechend der angelegten Spannung in Bezug auf die Orientierung der
Kristalle, spielt eine wichtige Rolle bei der mechanischen Beanspruchung des Materials.

Uber den Schmidfaktor [59]:

m="T/5=cosk X cos A (2)

welcher aus dem Schmidschen Schubspannungsgesetz gebildet wird, lasst sich dieser Zusammenhang
darstellen. Die Orientierung des Kristalls in Verbindung mit der Belastungsrichtung ist demnach von
Bedeutung, welche Verformungsmodi leicht zu aktivieren sind. Der maximale Wert von m: 0,5 kann
erreicht werden, wenn die Gleitebene in einem Winkel von 45° (A= k=45°) zur Belastungsrichtung
ausgerichtet wird. Folglich wird dann am ehesten die kritische Schubspannung erreicht [59]. Eine
Auslenkung der Basalebenen um 45° aus der Blechebene fiihrt zu einem maximalen Schmid-Faktor und
somit zu einer reduzierten Streckgrenze, da die makroskopische, plastische Verformung ein geringeres
Niveau beziglich der angelegten Zugspannung erfordert. Folglich werden Gefligefraktionen oder
Kérner mit Orientierung der Basalebenen mit hohem Schmid-Faktor bevorzugt verformt und sind
maRgeblicher Trager der makroskopischen plastischen Verformung bei Raumtemperatur.

Der Zusammenhang von der Mikrostruktur (KorngrofRe) mit dem Verfestigungsverhalten kann tGber die
Hall-Petch-Beziehung [75-77] beschrieben werden. Das Phdanomen besagt: je kleiner die Korngrolie,
desto groRer der Widerstand gegeniiber der Versetzungsbewegung.

G:JO+K/\/H (3)
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Die Hall-Petch-Gleichung setzt die Spannung (o), die nétig ist, um einen Werkstoff plastisch zu
verformen, in Beziehung zur mittleren Korngrée d gemaR Gleichung (3). Dabei ist o, die zur
Aktivierung von Versetzungsbewegungen benétigte Spannung und k der Proportionalitatsfaktor oder
die Hall-Petch-Konstante. Eine kleinere KorngréRe verringert die Versetzungskonzentration an den
Korngrenzen und erhoht die angewandte Spannung, die erforderlich ist, um eine Versetzung liber eine
Korngrenze zu bewegen [78].

Neben der Temperatur, dem geometrischen Zusammenhang, sowie der KorngréRe, kénnen auch
Zulegierungselemente die Aktivitdt verschiedener Gleitsysteme signifikant verandern. Ha et. al [43]
zeigen, das durch Zulegieren von Ca oder Nd das prismatische <a> Gleiten geférdert wird und eine
erhohte Aktivitdat aufweist. Zusammen mit Zn, als weiteres Legierungselement, wird eine erhohte
Aktivitat von nicht basalen <a> Gleitsysteme und der <c+a> Gleitung beobachtet. Auch andere Studien
stellen dar [79, 80], dass die Aktivierung pyramidaler oder prismatischer Gleitsysteme mit einer
abgesenkten Stapelfehlerenergie in Verbindung gebracht wird, welches durch das Zulegieren von Ca
oder SE bewirkt werden kann. Sandlobes et al. [23] berichten, dass die Verringerung der
Stapelfehlerenergie, die durch die Segregation von Yttrium verursacht wird, die Ursache fiir erh6hte
Aktivitat von <c+a>-Versetzungen ist. Prinzipiell wurde gezeigt, dass SE oder Y einen Einfluss auf die
Aktivitat von nicht basalen Gleitsystemen haben. Durch das Zulegieren von Mn konnte in terndren Mg-
Zn-Legierungen allerdings keine Veranderung der Aktivitdit der Gleitsysteme oder der sich
entwickelnden Blechtextur gefunden werden [81].

2.2 Prozesse zur Fertigung von Magnesiumflachprodukien

Die Arbeiten, die bestehenden industriellen Anwendungen von Magnesiumlegierungen zu erweitern,
konzentrieren sich derzeit auf die Herstellung und Verwendung von Halbzeugen, in Form von
Magnesiumflachprodukten. Der Massivumformprozess wird typischerweise verwendet, um
Flachprodukte als universelles Halbzeug herzustellen. Mogliche Prozesse, um diese Halbzeuge aus
Magnesiumknetlegierungen zu fertigen, sind unter anderem das Walzen und Strangpressen [82, 83].
Dabei ist der Walzprozess der zur Blechherstellung am haufigsten verwendete Prozess. Ein weiteres
Verfahren zur Herstellung von Magnesiumblechen ist das Strangpressen. Der zentrale Vorteil beim
Strangpressen, im Vergleich zum Walzen, liegt in der geringen Anzahl an Prozessschritten, da die
Enddicke in nur einem Umformschritt erzielt wird. Die verfahrensbedingt begrenzte Bandbreite ist
beim Strangpressen jedoch ein signifikanter Nachteil.

Jeder Massivumformprozess basiert auf individuellen Prozessparametern. Die Prozessparameter,
Umformgrad, Temperatur und Geschwindigkeit sind hinsichtlich des Prozessfensters nur
eingeschrankt zu variieren. Die Prozessparameter bestimmen jedoch in erheblichem MaRe die
Entwicklung der Mikrostrukturen und der Texturen, woraus das korrelierende Eigenschaftsprofil
entsteht. Daher gilt es, neben geeigneter Legierungsentwicklung auch den Massivumformprozess zu
beherrschen und zu optimieren, um Mg-Halbzeuge mit einem gutem Umformverhalten bei
Raumtemperatur zu erhalten.

2.2.1 Walzen von Magnesiumlegierungen

Das konventionelle Walzen, bei dem es sich um eine Massivumformung handelt, ist eines der
haufigsten verwendeten Verfahren zur Herstellung von Blechen [84, 85]. Ein Schema des in dieser
Arbeit angewandten konventionellen Walzprozesses ist in Abbildung 2.5 abgebildet. Beim Walzen wird
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eine Bramme, meistens homogenisiertes, strang- oder blockgegossenes Material, durch den Walzspalt
der zwei rotierenden Walzen gefiihrt. Hierbei ist der Walzspalt kleiner als die Brammendicke. Dies
bewirkt ein Einbringen von Druckspannungen in die Walzgutoberflache, die im Inneren des
Werkstiickes Spannungen hervorrufen kann und welche zu einem FlieRen in der Umformzone fihrt.
Die Hohe der plastischen Verformung, folglich die Spannung (o), die bei jedem Walzstich auf das
Walzgut wirkt, lasst sich lber das logarithmische Verhaltnis der Anfangsdicke d, zur aktuellen
Blechdicke d; berechnen und wird als Umformgrad ¢ angegeben, siehe Gleichung 4 [86].

BN
QI—D WR

Abbildung 2.5: Schematische Darstellung des Walzprozesses mit der Blechdickenabnahme von d0 nach d1 infolge der Druckspannungen
o in Blechnormalenrichtung BN sowie der Walzengeschwindigkeit v, angelehnt an [60]

@ =In— (4)

Generell wird beim Walzen zwischen zwei Verarbeitungsschemata unterschieden. Dem Warmwalzen,
wenn die Temperatur des Werkstoffs tiber der Rekristallisationstemperatur liegt und dem Kaltwalzen,
wenn die Temperatur unter der Rekristallisationstemperatur liegt [84, 87, 88]. Eine Anforderung an
den Walzprozess selbst ist der Abbau der urspriinglichen Gussstruktur der Walzbrammen durch die
dynamische Erholung und Rekristallisation des Materials. Dadurch wird das Gussgefiige wahrend der
ersten Walzstiche in ein feinkorniges, rekristallisiertes Geflige umgewandelt [84, 89].

Die Kaltumformbarkeit von Magnesium und seinen Legierungen ist aufgrund der hexagonalen
Gitterstruktur und den daraus resultierenden gegebenen Gleitbedingungen begrenzt. Daher wird
meistens ein mehrstufiges Walzschema (mehrere Walzstiche) mit maRigen Verformungsgraden pro
Walzstich und einer jeweiligen Anpassung der Walztemperatur an die spezifische Walzreduktion
verwendet. Hierbei liegt die Temperatur des Walzgutes meist im Bereich von 300-500 °C, wobei
Ubliche Walzgrade bei Magnesium im Bereich von 0,05<¢$<0,5 liegen [62, 84, 90]. Aufgrund der
geringen Warmekapazitdt von Magnesium kiihlt das Walzgut wahrend des Warmwalzens rasch aus,
wodurch das Umformvermdgen abnimmt. Daher ist es flir Magnesium (iblich, die Walzbramme wieder
auf die Walztemperatur zu erwdarmen. Zudem dient die Zwischengliihung zwischen den Walzstichen
auch zur statischen Rekristallisation des Gefliges. Dadurch kdnnen Versetzungen abgebaut werden
und folglich eine Entfestigung des Materials stattfinden. Die Haufigkeit der Zwischenglihungen wird
einerseits vom Walzgrad und hauptsachlich von der verwendeten Legierung bestimmt. Mechanische
Eigenschaften sowie Mikrostruktur- und Texturentwicklung der Bleche sind abhdngig von den
Prozessparametern: Walztemperatur, Walzgeschwindigkeit und Stichabnahme [84, 89, 91].

2.2.2 Strangpressen von Magnesiumlegierungen

Beim Strangpressen handelt es sich um einen Massivumformprozess, bei dem ein zylindrischer Bolzen
unter hohem Druck durch eine formgebende Matrize gedriickt wird. Unterschieden werden kann
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zwischen direktem, indirektem und hydrostatischem Strangpressverfahren [82, 92]. Im Vergleich zum
Walzen bietet die formgebende Matrize die Moglichkeit, Flachprodukte, aber auch Profile mit
komplexer Geometrie, in nur einem einzigen Formgebungsschritt strangzupressen und folglich ergibt
sich ein viel gréReres Einsatzspektrum. Zudem konnen aufgrund der allseitigen Druckspannung in der
Umformzone, viel hohere Umformgrade erzielt werden. Dies flihrt zu einer ausgepragten,
dynamischen Rekristallisation, bei der auch Kornwachstum stattfinden kann. Jedoch ist beim
Strangpressen die Profilbreite, im Gegensatz zum Walzen, prozessbedingt stark begrenzt.

In dieser Arbeit wird lediglich das Verfahren des direkten Strangpressens verwendet, weshalb auch im
Folgenden nur dieses Verfahren beschrieben wird. Beim direkten Strangpressen (Abbildung 2.6 a))
wird eine Seite des Rezipienten von der Matrize abgeschlossen. AnschlieRend wird der vorgewarmte
Bolzen in den Rezipienten eingebracht und der Rezipient von hinten mit einer Pressscheibe
verschlossen. Daraufhin wird der Stempel eingefahren, welcher den Bolzen zuerst bis zur Matrize
schiebt, dann auf den Innendurchmesser des Rezipienten staucht und mit zunehmendem Druck und
Stempelverfahrweg durch die Matrize driickt.
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Abbildung 2.6: Schematische Darstellung a) des Prozesses und b) des Presskraft-Stempelweg-Diagramm vom direkten Strangpressen
nach [92]

Beim Strangpressen lasst sich der Umformgrad ¢, Uber das Pressverhdltnis R berechnen, welches
durch die Querschnitte des Strangpressbolzens A, und des Fachprodukts A gegeben ist [92]:

R="/, (5)

S
@y =InR (6)

Der Verlauf der Presskraft F Giber den Prozess hinweg ist in Abbildung 2.6 b) dargestellt. Sie setzt sich
aus der Matrizenkraft Fy; und der Reibungskraft Fp zusammen.

F;=Fy+Fg (7)
Die Matrizenkraft ist Gber den ganzen Prozess hinweg konstant und beschreibt die Kraft, die zur
Umformung des in der primaren Umformzone befindlichen Pressgutes erforderlich ist. Sie ist
gleichwertig mit der FlieBspannung kf, welche im einachsigen Spannungszustand zum plastischen
FlieBen eines Werkstoffes fihrt und diesen Zustand aufrechterhédlt. Die FlieBspannung ist eine
werkstoffspezifische GroRe, die von der Werkstoffzusammensetzung, dem Umformgrad, der
Umformgeschwindigkeit und der Prozesstemperatur beeinflusst wird.
Die Reibungskraft Fp entsteht aufgrund einer Relativbewegung zwischen Bolzen und Rezipienten und
ist im Gegensatz zur Matrizenkraft Gber den Prozess hinweg nicht konstant und nimmt mit
abnehmender Bolzenlange ab, wie folgende Gleichung beschreibt [92, 93]:

FR =7TXD0(l0_lR)XTS (8)
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Hierbei ist 7, die Scherspannung, Dy und [, sind der Durchmesser bzw. die Lidnge des
Strangpressbolzens, nachdem dieser im Rezipienten aufgestaucht wurde. [ beschreibt die
Pressrestlange.

Verschiedene Faktoren beeinflussen die Strangpressbarkeit von Magnesium und seinen Legierungen.
Das schematische Prozessfenster in Abbildung 2.7 zeigt, dass der Prozess zum einen durch den
maximalen Pressdruck der Maschine (Presslimit der Maschine) und zum anderen durch das
temperaturbedingte Materialverhalten und die damit verbundene Ausbildung von HeiRrissen,
begrenzt wird. Letzteres ist durch die Solidustemperatur des Werkstoffs beschrdankt. Das zwischen
Presslimit und HeiRrissen erzeugte Fenster zeigt den sicheren Bereich (Prozessfenster) fir ein
erfolgreiches Strangpressen. Die Druckgrenze kann erhoht werden, indem eine Strangpresse mit
hoherer Presskraft verwendet wird [94, 95].

Begrenzung
durch:

Heilkrisse auf
dem Profil
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leistun

Prozessfenster

Strangpressgeschwindigkeit

i i i n I
T T T T T

Strangpresstemperatur

Abbildung 2.7: Prozessfenster (Einfluss der Stempelgeschwindigkeit und Strangpresstemperatur auf die Verpressbarkeit) beim
Strangpressen; nach [95]

Die fiir Magnesium berichteten Austrittsgeschwindigkeiten beim Strangpressen liegen im Bereich von
20 bis 30 m/min fur die Basisprofile der sogenannten leicht strangpressbaren Legierungen wie AZ31
und ZM21 [94, 96]. Bei schwierig zu strangpressenden Mg-Legierungen, wie AZ61 und ZK60, oder bei
komplexen Geometrien sinkt die Strangpressgeschwindigkeit nominell um einen Faktor 10 oder mehr.
Wie auch die Strangpressgeschwindigkeit, ist auch die Strangpresstemperatur stark von der Legierung
abhangig. Im Normalfall variiert sie zwischen 200 °C und 500 °C [57].

2.3 Gefugeentwicklung

Die Geflige- und Texturentwicklung und die daraus resultierenden mechanischen Eigenschaften sind
abhangig von den Vorgadngen, die wahrend einer Massivumformung ablaufen. Dies bezieht sich auf die
Verformung selbst, jedoch auch auf den Prozess der Erholung, der Rekristallisation, sowie des
Kornwachstums. Die durch Verformung eingebrachten Versetzungen in einem Geflige bewirken einen
Festigkeitsanstieg des Materials, also eine Kaltverfestigung des Gefiiges.

Um die Verfestigung des Gefliges aufzuldsen, sind thermisch gesteuerte metallphysikalische Prozesse
notwendig, die einen Versetzungsabbau bewirken. Diese Prozesse kdnnen in drei Sektionen unterteilt
werden [97]. Die Erholung, die darauffolgende Rekristallisation und schlieflich das Kornwachstum sind
in der nachfolgenden Abbildung 2.8 dargestellt.
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I: Erholung Il: Rekristallisation I1l: Kornwachstum

Verformter Zustand erholtes Geflige rekristallisiert

Abbildung 2.8: Schematische Darstellung von Erholung und Rekristallisation; I: Erholung; 1I: Rekristallisation; 11l: Kornwachstum;
angelehnt an [97]

Bei der Erholung und der Rekristallisation wird generell unterschieden, ob die Vorgdange dynamisch
wahrend des Massivumformprozesses, oder statisch nach dem Prozess ablaufen. Die Erholung ist, wie
auch die Rekristallisation, ein thermisch aktiver Prozess, bei dem es durch den Abbau von
Versetzungen zu einer Reduzierung der inneren Spannungen im Geflige kommt.

Die Form und Orientierung der Kérner dandern sich wahrend der Erholung jedoch nicht. Es kann zur
Bildung von Kleinwinkelkorngrenzen kommen, welche durch die Umlagerung von Versetzungen
entstehen. Das verformte Geflige an sich bleibt bestehen, aber die Versetzungsdichte nimmt
signifikant ab. So dandern sich lediglich die Eigenschaften, die von der inneren Spannung im Geflige
abhangig sind. Folglich nimmt die Festigkeit und die Harte eines Werkstoffes ab, wahrend die Duktilitat
steigt [98, 99].

Bei der Rekristallisation findet im Gegensatz zur Erholung die Bildung neuer spannungsfreier Kérner
innerhalb des verformten Gefliges statt. Dieses Verhalten ist auf das Entstehen und Wandern von
GroBwinkelkorngrenzen zurickzufiihren. Rekristallisation ist eine wirksame Methode zur Herstellung
von vollig neuen Mikrostrukturen mit veranderter KorngroRe, Kornform und Textur [21]. Die treibende
Kraft fur die Rekristallisation wird durch die gespeicherte Energie geliefert, die wahrend der
Verformung in Form von Versetzungen eingebracht wird [100]. Die Rekristallisation kann wahrend der
plastischen Verformung (Umformprozesses), als eine dynamische Rekristallisation (DRX) stattfinden,
oder sich durch eine anschlieBende Gliihung, ohne Verformung, als statische Rekristallisation (SRX)
ergeben. Bei der dynamischen Rekristallisation muss die Prozesstemperatur (Uber der
Rekristallisationstemperatur liegen, die zudem abhangig vom Verformungsgrad des Gefliges ist [21].
Dartber hinaus kann die dynamische Rekristallisation in kontinuierlich (CDRX) und diskontinuierlich
(DDRX) ablaufende Rekristallisationsmechanismen unterteilt werden. Die CDRX ist mit einem
Erholungsprozess gleichzusetzen, bei dem eine kontinuierliche Zunahme der Fehlorientierung der
Korngrenzen auftritt und eine Umwandlung von Kleinwinkelkorngrenzen in GroRwinkelkorngrenzen
stattfindet. Dies fiihrt zu einer Bildung von neuen Kornern. Die CDRX lduft ohne klar abgrenzbare
Keimbildungs- und Keimwachstumsphasen ab und erfasst das Geflige gleichmaRig. Im Gegensatz dazu
kann bei der DDRX zwischen der klassischen Keimbildung, mit Bildung neuer Koérner, und der
anschlieBRenden Wachstumsphase unterschieden werden [21, 65].

Die Keimbildung findet bevorzugt an Korngrenzen (GBN, grain boundary nucleation) [65, 101-103],
Scherbdndern (SBN, shear band nucleation) [104-106], Zwillingen [107, 108] und durch Partikel (PSN,
particle — stimulated nucleation) [109, 110] statt. Nach der Keimbildung beginnt das Keimwachstum,
welches schlieBlich zur vollstandigen Ausbildung des neuen Gefiiges fihrt.

Das Kornwachstum kann durch eine niedrige Temperatur, eine eingeschrankte Mobilitdt der
Korngrenzen und durch das Vorhandensein von Partikeln (Zener-Drag) oder von gelosten Atomen (wie
z.B. Y und Zn) (Solute-Drag) an den Korngrenzen, gehindert bzw. verzogert werden [21, 111].

Fir die in dieser Arbeit verwendeten Zulegierungselemente zeigt sich in der Literatur der im Folgenden
beschriebene Einfluss auf die Mikrostrukturentwicklung.
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Die Zugabe von Aluminium flihrt zu einem Absenken der dynamisch rekristallisierten KorngréRe [112].
Flir Mn, Y und Zn wird berichtet [22, 45, 47, 112-115], dass das verstarkte Pinning (Solute-Drag-Effekt)
von Versetzungen oder Korngrenzen aufgrund der héheren Menge an gelosten Elementen dazu
beitragt, die Erholung und das Kornwachstum zu verzogern. Auch die Zugabe von Ca zu
Magnesiumlegierungen sorgt flir eine verzogerte Rekristallisation [116-120]. Dieser Effekt ist
besonders ausgepragt in terndren Zn-Ca-Magnesiumlegierungen [30].

Die Entwicklung des Gefliges aufgrund von Rekristallisationsprozessen hangt somit zum einem von der
Legierungszusammensetzung und zum anderen vom Herstellungsprozess und den Prozessparametern
im Umformprozess ab. Die Abhangigkeit der Gefligeentwicklung vom Massivumformprozess ist fur

Abbildung 2.9: Mikrostruktur von AZ31 a) hoher Anteil an dynamisch rekristallisierten Gefiige durch den Strangpressprozess; b) stark
verformtes Gefiige durch den Walzprozess; (eigene Arbeit siehe Abbildung 5.30 und Abbildung 5.5)

Beim Strangpressen zeigt sich, dass durch ausreichend hohe Umformgeschwindigkeiten, die
Verfestigung im Material wahrend des Prozesses so hoch werden kann, dass es bei der Verformung
zur vollstindigen dynamischen Rekristallisation des Gefliges kommt. Dies geschieht trotz
einsetzenden, dynamischen Erholung und dynamische Rekristallisation bereits vor und in der
Umformzone und ist auf hohe Prozesstemperaturen zuriickzufiihren [59]. Es ist bekannt, dass mit
steigender Temperatur, aber auch mit steigender Strangpressgeschwindigkeit, der
Rekristallisationsgrad in der Mikrostruktur zunimmt [29, 30, 121]. Fir gewalzte Bleche wird in
verschiedenen Studien eine Abhdngigkeit der Rekristallisation von der Walztemperatur dargelegt und
aufgezeigt, dass auch dynamische Erholung im Walzprozess stattfinden kann [20, 49, 53, 122].

Im Vergleich zum Walzen, zeigt das stranggepresste Geflige zumeist eine feinkdrnigere Mikrostruktur.
Der Grund hier ist vornehmlich die niedrige Stapelfehlerenergie (SFE) von Magnesium. In Abhangigkeit
der Stapelfehlerenergie dominieren entweder die dynamische Rekristallisation (niedrige SFE) oder die
dynamische Erholung (hohe SFE) die Mikrostrukturentwicklung [123, 124]. Zudem wirken beim
Strangpressen grofRere Krafte bzw. hohere Umformungen auf den Werkstoff (ein genligend hohes
Pressverhaltnis vorausgesetzt). Dies flhrt dazu, dass das Geflige dynamisch rekristallisierten kann und
somit eine feinkdrnigere Mikrostruktur ausbildet. Hierbei muss beachtet werden, dass es bei zu hohen
Prozesstemperaturen schnell zu einem Kornwachstum kommt [123].

Nach dem Walzen weist die Mikrostruktur haufig Scherbdnder auf. Scherbinder entstehen im
Allgemeinen dann, wenn die Rotation des Gitters, lokal begrenzt, einen héheren Beitrag zur
geometrischen Entfestigung leistet, als dies bei der Realisierung von Verformung durch
Versetzungsgleiten [21] der Fall ist. Hierbei konnen die Scherbander ihren Ursprung in der Verbindung
von stark deformierten Korngrenzgebieten, in Knickbdandern und in verzwillingten Bereichen haben.
Die Orientierungen innerhalb der Scherbander unterscheiden sich deutlich von denen aullerhalb der
Bander, was auf eine Gitterrotation zuriickzufiihren ist, die durch eine groRe, in den Scherbandern
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lokalisierte, Scherdehnung verursacht wird. Darliber hinaus sind die Orientierungen in Scherbandern
bekanntlich glinstig flir einfachere Aktivierung von Verformungsarten [32, 125, 126]. Wie Sandl6bes et
al. [23, 127] darlegten ist die Scherbandbildung ein typischer Verformungsmechanismus von Y-haltigen
Legierungen, welche es ermoglicht, im Vergleich zu reinem Magnesium, einen groReren Teil der
Verformung homogen im Geflige aufzunehmen.

2.4 Kristallographische Textur

Massivumformprozesse, wie das Walzen oder Strangpressen, flihren in einem polykristallinen
Werkstoff immer zur Ausbildung einer Kristallorientierung (Textur). Die Verformung des Werkstoffes
bewirkt eine bevorzugte Orientierung der kristallographischen Ebenen (Abbildung 2.10 a)) [128], die
Abhangig vom Umformprozess, aber auch von der Aktivitdit der Gleitsystemen und den
Rekristallisations- und Kornwachstumsvorgangen sind. Die Orientierung der Kérner hat wiederum
einen Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften und das Umformverhalten des Werkstoffes. Daher
ist es notwendig, globale (Abschnitt 4.4.2) und lokale (Abschnitt 4.4.4) Orientierungen (Texturen) zu
betrachten, um das mechanische und Rekristallisationsverhalten eines Werkstoffes zu verstehen.

Bei der globalen (makroskopischen) Textur wird die Orientierung von vielen Kérnern erfasst. Sie gibt
die allgemeine Textur eines Werkstlickes (gewalztes Blech oder stranggepresstes Band) wieder. Die
globale Textur kann in Relation zu den mechanischen Eigenschaften und den Umformeigenschaften
eines Bauteils gesetzt werden. Die lokale (mikroskopische) Textur gibt die Orientierung einzelner
Gefligebestandteile wieder. Sie dient unter anderem dazu, bestimmte Gefligefraktionen zu
unterscheiden und erlaubt Aussage (iber die Gefligeentwicklung bei Fertigungsprozessen zu treffen.
Allgemein wird fir Flachprodukte die Textur tber Polfiguren dargestellt. Bei der Polfigur handelt sich
um eine stereographische Projektion, die die einzelnen Orientierungen mit deren zugeordneten
Intensitdten an reflektierter Strahlung darstellt. Die dafiir bendtigten Daten kénnen mittels
rontgenographischer Untersuchung, aber auch auf andere Arten gemessen werden. Dabei ist zu
beachten, dass eine Polfigur nur eine einzelne kristallographische Ebene abbildet. Um die Textur von
Magnesiumflachprodukten beschreiben zu kénnen, werden typischerweise die Basal- und die
Prismenpolfigur verwendet. Die Basalpolfigur zeigt die Verteilung und Orientierung der (0002) —
Ebenen. Die Prismenpolfigur beschreibt die Verteilung und Orientierung der (10-10) -Ebenen in Bezug
auf eine definierte Probenorientierung (siehe Abbildung 2.10 b)).

a) b)

(1010) (0002)

TNormaIen richtung (NR)

—)
Walzrichtung (WR)

Abbildung 2.10: a) schematische Darstellung der Texturbildung beim Walzen [60] und b) Textur anhand der (0002)- und (10-10)-Polfigur
eines AZ31-Bleches gewalzt bei 400 °C (eigene Arbeit siehe Abbildung 5.11)

Aufgrund des Massivumformprozesses und der ablaufenden Rekristallisationsmechanismen, die die
Orientierung der Kristalle beeinflussen, zeigt eine Textur nur selten eine spezifische Orientierung. Wie
unter anderem Y.N. Wang et al. [129] und Brokmeier [130] zeigen, setzt sich die Textur aus
verschiedenen Komponenten oder Faserstrukturen zusammen. Die Texturkomponente zeichnet sich
dadurch aus, dass eine bestimmte Kristallrichtung parallel zur Walzrichtung liegt und eine zweite in
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Querrichtung verlauft. Die Bezeichnung einer solchen Komponente erfolgt durch die Kristallflache und
die Kristallrichtung. Sowohl Kristallflache als auch Kristallrichtung liegen jeweils parallel zur Walz- oder
Strangpressebene, bzw. zur Walz- oder Strangpressrichtung.

Wenn die Mehrzahl der Kristallite einer Probe derart orientiert sind, dass sie mit einer gemeinsamen
kristallographisch gleichwertigen und definierten Richtung <uvw>, parallel zu einer dulleren Richtung
z.B. Normalenrichtung (NR) oder Strangpressrichtung (SR) bzw. Walzrichtung (WR) liegen, handelt es
sich um eine Faser.

In den seltensten Fallen besteht die Textur der gewalzten oder stranggepressten Flachprodukte nur
aus einer Komponente oder Faser. Generell treten verschiedene ideale Komponenten und Fasern
nebeneinander auf [128]. Die Bildung hangt von verschieden Parametern ab. Im folgenden Abschnitt
werden mogliche ideale Komponenten und deren Herkunft beschrieben.

2.4.1 Entwicklung von Texturkomponenten

In Magnesiumlegierungen kommt es aufgrund der thermomechanischen Behandlung zur Ausbildung
von verschiedenen Texturen, die vom Prozess und deren Prozessparametern, der Legierungsauswahl
und auch von der anschlieBenden Warmebehandlung abhédngig sind. Die Texturkomponenten
resultieren folglich aus der Aktivitdt verschiedener Verformungsmechanismen, sowie aus den
dynamischen und statischen Rekristallisationsmechanismen. Die Texturierung des Materials, also die
Vorzugsorientierung der Korner, fiihrt zu einem anisotropen, mechanischen Verhalten des
Werkstoffes. Folglich haben Texturen einen wesentlichen Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften
und das Umformverhalten eines Werkstoffes.

Die am haufigsten verbreiteten Texturkomponenten in Magnesium und seinen Legierungen sind die
basalen Komponenten, siehe Abbildung 2.11. Die Bildung der basalen Komponenten erfolgt durch
basale Gleitsystem entlang der gegeben Verformungsrichtung, was dazu fihrt, dass die Basalflachen
in der Band-/ Blechebene ausgerichtet werden. Die basale Komponente ist sehr haufig vertreten, da
das basale Gleiten, neben den Zugzwillingen, das am einfachsten zu aktivierende Gleitsystem ist. Sie
wird sowohl im gewalzten [6, 17, 44] als auch stranggepressten Material gefunden [19, 131-133]. Diese
basalen Komponenten sind besonders typisch fir reines Mg, AZ31 aber auch andere, hauptsachlich
bindre Legierungen.

Beim Strangpressen eines rotationssymmetrischen Profils entsteht in der Regel eine ausgepragte
basale <0001>//NR Faser (Abbildung 2.11 c)) und nach dem Walzen eine basale Komponente oder
Faser. Hierbei wird die {0001}<10-10> Komponente (Abbildung 2.11 a)) haufiger bei stark verformten
Material und die {0001}<11-20> Komponenten (Abbildung 2.11 b)) bei statisch oder dynamisch
rekristallisierten Mikrostrukturen [6, 17, 18, 44] beobachtet. Die maximale Intensitat der basalen
Textur wird durch den Prozess, sowie die Prozessparameter, z.B. Verformungstemperatur und —
geschwindigkeit, beeinflusst [30, 51, 134]. Neben einer stark ausgepragten basalen Textur wird oft eine
leichte Aufspaltung der basal Ebenen entlang der Verformungsrichtung beobachtet. Dies kann auf eine
erhohte Versetzungsbewegungsaktivitat auf Pyramidalebenen zweiter Ordnung zuriickgefiihrt werden
[19, 135, 136].
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SR/WR
a)  {0001}<10-10> b)  {0001}<11-20> <) <0001>//NR LQR

(1010) (0002) (1010) (0002) (1010) (0002)

o

Abbildung 2.11. ideale basale Texturkomponenten (eigene Berechnung mit MTEX)

Die Prismenfaser <10-10>//SR (Abbildung 2.12 c)) ist vor allem in stranggepressten Stangen [15, 137-
139], aber auch in Rechteckprofilen [140], zu finden. Die {10-10}<11-20> Komponente bzw. die {11-
20}<10-10> Komponente (Abbildung 2.12 a) b)), sowie eine Kippung von bis zu 30° (QR in NR) dieser
Komponenten, wird in stranggepressten Materialien bei nicht rekristallisierten Gefligefraktionen
beobachtet [15, 29, 137]. Prismatische Komponenten (Abbildung 2.12) entstehen jedoch haufig erst
bei hohen Umformtemperaturen. Imandoust et al. [141] beschreiben als Hauptgrund fir die
Ausbildung der Prismenkomponente und Faser, die bei hoheren Temperaturen aktivere prismatische
<a>-Gleitung. Durch dynamische Erholung entsteht eine Rotation von Subkérnern um die c-Achse,
welche aus prismatischen <a> - Versetzungen entstanden sind. Dieses Verhalten wurde an
verschiedenen bei 450 °C stranggepressten Al-Mn-Y-Zn-haltige Mg-Legierungen dargelegt. Tang et al.
[142] zeigten flir eine stranggepresste bindre Mg-1Al-Legierung in experimentellen Versuchen und
mittels Simulationen, dass beim Strangpressen von Rundprofilen die prismatische <a>-Gleitung das
Hauptverformungssystem ist und es folglich zur Ausbildung einer Prismenfaser kommt. Jiang et al. [4]
legte hingegen fir eine stranggepresstes AZ31 nahe, dass nicht die Prismengleitung der Hauptgrund
flir die Ausrichtung der Basalebenen sei, sondern die Zwillingsbildung und das dynamisches
Rekristallisationsverhalten wahrend des Strangpressens.

SR/WR
a) {10-10}<11-20> b) {11-20}<10-10> c) <10-10>//SR LQR

(1010) (0002) (1010) (0002) (1010) (0002)

Abbildung 2.12: ideale prismatische Texturkomponenten (eigene Berechnung mit MTEX)

Neben bestimmten Prozessparametern, die zur Bildung einer Prismenkomponente fiihren kdnnen,
haben auch Legierungselemente einen signifikanten Einfluss auf die Texturentwicklung. Bestimmte
Legierungselemente wie z.B. Seltene Erden, Y oder Ca, erweitern das Spektrum der mdglichen
Texturkomponenten [24, 36, 143, 144], siehe Abbildung 2.13. In der aktuellen Literatur gibt es mehrere
Theorien Gber den Ursprung der Seltenen Erden (SE) Texturkomponenten. Es besteht jedoch Einigkeit
dariber, dass SE-Elemente sowie Y und Ca die dynamischen Erholungsvorgange verzégern, indem sie
die Versetzungsbewegung behindern und das Quergleiten durch eine Verringerung der
Stapelfehlerenergie erschweren [23, 145-147]. Dies fihrt in der (0002)-Polfigur zu einer Aufspaltung
der basalen Pole in + WR, Abbildung 2.13 ¢, d.
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a) {11-20}<10-10>30° von QR in NR b) {10-10}<11-20>30° von QR in NR

(1010) (0002) (1010) (0002)

00 L.

c) {0001}<11-20>30°von NR inSR/WR  d) {0001}<10-10>30° von NR in SR/WR

(1070) (0002) (1010) (0002)

Abbildung 2.13: ideale Seltene Erden Texturkomponenten (eigene Berechnung mit MTEX)

Agnew et al. [135] zeigten, dass beim Walzen, durch das Zulegieren von Y, die Neigung zur
Peakaufspaltung in WR erhéht wird und dies auf eine verstarkte Aktivitdt des nichtbasalen <c+a>-
Gleitens zurlickfiihren ist. Diese Verdanderung der Textur (Abbildung 2.13 ¢, d), wurde in vielen Studien
[24, 26, 32, 81] fur modifizierte Mg-Zn-Basislegierungen gefunden, bei denen Y, SE oder Ca zulegiert
wurde.
Die Mechanismen, durch die sich die in Abbildung 2.13 b) dargestellte SE-Texturkomponente wéhrend
der thermomechanischen Verarbeitung und der Warmebehandlung in gewalzten Blechen entwickelt,
sind nicht eindeutig bekannt. Bei der durch den Walzprozess mit anschlieRender Warmebehandlung
gebildeten SE-Komponenten handelt es sich um eine atypische Doppelpeak in QR ({10-10}<11-20>
Komponente um 30° von QR in NR gekippt). Zu den in der Literatur benannten Mechanismen gehéren
[23, 55, 106, 109, 113, 148-151]:

e Das selektive Wachstum von Rekristallisationskeimen aufgrund von gelosten Atomen an

bestimmten Korngrenzen.

e Der Einfluss von Zwillingen aufgrund ihrer deutlichen Orientierungsauspragung.

e Die Verstarkung der Scherbandbildung.

e Die erhohte <c+a>-Gleitaktivitat

e Das orientierte Wachstum rekristallisierter Kornkeime.

e Die Korngrenzenenergie und -mobilitat.
Durch eine anschlieRende Gliihung weisen vermehrt gewalzte Bleche, aber auch stranggepresste
Profile, eine Ausbildung einer Querkomponente (SE-Komponente) auf. Bei den gewalzten Blechen ist
haufiger die {10-10}<11-20> um 30° von QR in NR gekippte Komponente (Abbildung 2.13 b)) vertreten.
Im Vergleich hierzu tritt bei den stranggepressten Profilen die {11-20}<10-10> um 30° von QR in NR
gekippte Komponente (Abbildung 2.13 a)) [29] h&ufiger auf.
Auch beim Strangpressen kann sich die SE-Textur (Abbildung 2.13 c) d)) bilden. Gangige Beispiele fir
die SE-Texturen sind beim Strangpressen von Rundprofilen die <11-21>//SR Faser [30, 55, 126] und
beim Strangpressen von Flachprofilen ein Doppelpeak in SR in der (0002)-Polfigur, also eine {0001}<11-
20> um 30°-45° von NR in £ SR gekippt Komponente (Abbildung 2.13 c¢)) [29, 121, 134, 152].
Imandoust et al. [141] zeigen fiir eine stranggepresste, SE-haltige Legierung, dass durch die
dynamische Rekristallisation neue Kérner mit einer SE-Orientierung an den Korngrenzen, zwischen
verformten Koérnern, entstehen. Zudem wird gezeigt, dass die Korngrenzausbeulung der
vorherrschende Keimbildungsmechanismus fiir die SE-Textur ist. Dieser Mechanismus stimmt mit dem
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weithin bekannten Mechanismus der diskontinuierlichen DRX Uberein. Die TEM-Untersuchung in
dieser Studie zeigte, in der Ndahe von Ausstilpungen, Partikel an den Korngrenzen. Dies erinnert an ein
Partikel-Pinning und fordert eine dehnungsinduzierte Korngrenzenwanderung.

Stanford und Barnett [126], sowie Hantzsche et al. [31] fanden heraus, dass eine geringe Menge an SE-
Legierung zur zufalligen Orientierung der rekristallisierten Kérner beitragt. In den meisten Fallen liegt
hierbei eine ausgepragte "dynamische SE-Texturkomponente" mit einer <11-21>//SR Faser vor. Diese
entsteht, wahrend des DRX, entlang der Scherbander an verformten Gusskérnern [126], oder entlang
der Verformungsbander in der Nahe von Zwillingen [31]. Bohlen et al. [55] hat einen Mechanismus in
Betracht gezogen, bei dem die SE-Elemente das bevorzugte Wachstum von Kérnern mit bestimmten
Orientierungen einschranken und die Textur daher mit zunehmenden Kornwachstum schwacher wird.
Fiir stranggepresste Ca-haltige Profile zeigte Stanford et al. [153], dass die Zugabe von Ca in eine Mn-
haltige Mg-Legierung eine Auswirkung auf die Textur hat, die derjenigen der SE-Elementgruppe
entspricht, was auf den grofen Atomradius von Ca zurilickgefiihrt wurde. In stranggepressten ternaren
SE-haltigen Mg-Legierungen ist die Ausbildung der SE-Komponente stark von den Prozessparametern
und der Legierungszusammensetzung abhangig [29, 48, 134]. Selten wird hier die in Querrichtung
gekippte Komponente beobachtet.

2.5 Mechanische Eigenschaften und Umformbarkeit bei Raumtemperatur

Die mechanischen Eigenschaften und Umformeigenschaften bei Raumtemperatur von Magnesium
und seinen Legierungen sind von der Aktivitat der Gleit- und Zwillingssysteme abhangig. Diese kénnen
stark durch die kristallographische Orientierung der Kérner beeinflusst werden. Das gilt insbesondere
fir Flachprodukte, da der Massivumformprozess und die anschlieBende Rekristallisation zur
Entstehung und Verdnderung von Texturen (siehe Kapitel 2.4) fiihrt. In den mechanischen
Eigenschaften spiegelt sich dies in einer Anisotropie wider. Die Anisotropie ist Gber das Schmidsche
Schubspannungsgesetz zu deuten, welches die erforderliche kritische Schubspannung zur Bewegung
der Versetzungen auf den dichtest gepackten Ebenen beschreibt. Bei einer Kippung der Basalebene
aus der Normalenebene heraus, wird der Schmidfaktor fir die Basalgleitung erhéht und somit die
Fahigkeit zur Aktivierung des basalen <a>-Gleitens erleichtert. Zudem ist die Kippung der Basalflachen
in Verformungsrichtung vorteilhaft fur die {1012}<1011>-Zugzwillingsbildung, deren Ausbildung
ebenfalls zum Absinken der Streckgrenze im Zugversuch fihren kann [81, 136].

Die Abhéangigkeit der Textur vom Schmidfaktor, fiir das basale, sowie das prismatische Gleiten und die
Zugzwillinge, wird in Abbildung 2.14 verdeutlicht [154]. Dargestellt ist der Schmidfaktor fir die
verschiedenen Spannungsfille (mit x-Achse in WR/SR, y-Achse in QR und z-Achse in NR). Zur
Vereinfachung der Berechnung wurde fiir X ein Wert von 1 gesetzt. Das heil3t, es findet immer eine
Verformung in WR statt, wobei nur die Verformung entlang der QR (Y) und NR (Z) variiert wurde [154].
Diese Methode bietet die Moglichkeit, die Aktivierung eines Verformungsmodus unter verschiedenen
Spannungszustanden zu vergleichen und auch die biaxiale Verformung darzustellen.
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Abbildung 2.14: Einfluss des Spannungszustands auf die Verteilung des globalen Schmidfaktors fiir a) basales Gleiten b) prismatisches
Gleiten und c) Zugzwillinge in Abhéngigkeit von der (0001) Polfigur, mit X(WR)=1 [154]

Fir die basale Gleitung, unter uniaxialer Belastung in WR (Y(0), Z(0)), zeigt sich ein maximaler
Schmidfaktor von 0,5 bei einem Winkel von ca. 45° in WR. In den mechanischen Eigenschaften
resultiert dies, wie in Abbildung 2.15 dargestellt, in einer reduzierten Streckgrenze und in einer
erhohten Dehnung, jedoch auch in einem anisotropen mechanischen Verhalten, da die
Orientierungsverteilung der Basalebenen nicht symmetrisch ist [136]. Dieses anisotrope Verhalten
flihrt unter Betrachtung des Erichsenwertes, welcher die Streckziehfahigkeit, bzw. die biaxialen
Umformbarkeit eines Werkstoffes definiert, zu einer geringen Tiefung, da das Material sich nicht
homogen und gleichmaRig gut in alle Richtungen verformen lasst [48]. Dieser Effekt wird in Abbildung
2.14 verdeutlicht. Bei Betrachtung des maximalen Schmidfaktor (Gleitsystem ist einfacher zu
aktivieren), zeigt sich flr den biaxialen Spannungsfall (bei Y(1), Z(-1)), dass hier fir basales Gleiten (a)
der maximale Schmidfaktor in ,,Donut-Form“ vorliegt [154]. Folglich wird eine Textur, mit um 45°
gekippten Basaleben in alle Richtungen, fiir eine homogene Verformung bendtigt. Diese Textur wird
im Folgenden als quadrupole Textur bezeichnet. Fiir die Aktivierung der Prismengleitung und von
Zugzwillingen ist es im biaxialen Spannungsfall bzw. fir die Umformung am geeignetsten, wenn die
Basaleben so weit wie moglich aus der Blecheben heraus gekippt sind, siehe Abbildung 2.14 b) und c)
[154].
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Abbildung 2.15: Anisotropes mechanisches Verhalten (ME21 stranggepresst ) [48]

Ein Weg, die Umformbarkeit zu verbessern, ist es, die Legierungszusammensetzung zu optimieren.
Durch eine Legierungsentwicklung ldsst sich Einfluss auf die Textur nehmen. Chino et al. [25] zeigte
durch einen kombinierten Prozess aus Strangpressen und Walzen an einer Mg—1.5Zn—0.2Y Legierung
eine schwache Textur mit Doppelpeaks in WR und QR (quadrupoler Textur), die zu einem hohen
Erichsenwert von tiber 9 mm fiihrte.

Auch in anderen Studien [27, 35, 36] an gewalzten Blechen aus einer terndaren SE-Zn-Mg-Legierung,
konnte die Aufspaltung des basalen Pols in WR und QR beobachtet werden, wodurch die basale als
auch die nicht basale Gleitaktivitat erhéht wurde und ein Erichsenwert von liber 7 mm erreicht werden
konnte. In stranggepressten Bandern liel sich mit einer Zn-Nd-haltigen Mg-Legierung ein Erichsenwert
von lber 7 mm erziehlen.

In vielen Fallen hat sich gezeigt, dass geringe Mengen an Ca in Mg-Zn-Legierungen ebenfalls zu einer
hohen Duktilitdit und Streckverformbarkeit bei Raumtemperatur fiihren [28, 42, 155]. Unter
Verwendung der Dichtefunktionaltheorie und experimenteller Analysen zeigten Yasi et al. [145] und
Zhu et al. [147], wie Ca die Duktilitdt und Streckverformbarkeit von Flachprodukten aus Ca-haltigen
Magnesiumlegierungen verbessert. Es konnte dargestellt werden, dass Ca die Stapelfehlerenergie fiir
alle Gleitmodi in Magnesium und die Energiebarriere flir das Quergleiten von Versetzungen zu
nichtbasalen Ebenen verringert, wodurch die Differenz in der CRSS zwischen nichtbasalem Gleiten und
basalem Gleiten abnimmt.

Ein wichtiger Einflussfaktor sind neben den Legierungselementen auch die Prozessparameter. Durch
Variation der Strangpressgeschwindigkeit kommt es, wie in Abbildung 2.16 dargestellt, in der (0002)-
Polfigur entweder zu einem Doppelpeak in SR, oder zu einer quadrupolen Textur, welche es ermoglicht
einen Erichsenwert von Gber 7 mm zu erreichen [29].
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Abbildung 2.16: Texturentwicklung in Abhangigkeit der Strangpressgeschwindigkeit [29]

Neben der Optimierung der Textur durch das Legierungsdesign oder entsprechende
Prozessparameter, lasst sich auch die Umformbarkeit bei Raumtemperatur, auf Grund der
Mikrostruktur bzw. der Anpassung der Umformgeschwindigkeit, verbessern.
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Wie Abbildung 2.17 zeigt, lassen sich durch Reduzierung der Umformgeschwindigkeit beim
Erichsenversuch Erichsenwerte von tGiber 7 mm erreichen, obwohl eine starke basale Textur vorliegt.
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Abbildung 2.17: Dehnrateneinfluss auf den Erichsenwert [48]

Zeng et al. [156] zeigte dies an reinem Magnesium mit sehr feinkérnigem Geflige. Durch Verringerung
der Dehnrate konnte eine Bruchdehnung von Gber 100% erreicht werden. Er begriindete dies durch
eine Anderung des Hauptverformungsmodus, vom Versetzungsgleiten zum Gleiten zwischen
gruppierten Kornern, das durch Kornrotation und Versetzungsgleiten akkommodiert wird. Diese
koordinierten Verformungs- und Anpassungsprozesse verzogern das Auftreten ortlicher
Spannungskonzentrationen und erhéhen die Duktilitdt von reinem Mg bei Raumtemperatur erheblich.
Somekawa et al. [157-160] konnte dies flir verschiedene bindre Mn und Bi haltige Mg-Legierungen
darstellen. Dariiber hinaus kénnen die mechanischen Eigenschaften, besonders die Zugfestigkeit,
gemal der Hall-Petch-Beziehung von der KorngréRe abhangig sein [78].

2.6 Magnesiumlegierungen

Magnesiumlegierungen werden, nach den jeweiligen Verfahren zur Herstellung von Bauteilen, in
Gusslegierungen und Knetlegierungen unterschieden [161]. Beide Gruppen haben Merkmale, die die
Zusammensetzung und die Anwendung angeben. Gusslegierungen unterteilen sich weiter in Sandguss,
Kokillenguss und Druckguss. Gewalzte, stranggepresste und geschmiedete Legierungen gehoren zu
den Knetlegierungen. Mg-Knetlegierungen weisen im Vergleich zu Gusslegierungen typischerweise
eine hohere Streckgrenze und Dehnung auf [90]. Durch Zulegieren bestimmter Elemente kénnen die
mechanischen Eigenschaften wie Festigkeit, Duktilitat, Kriechbestandigkeit und elastische
Eigenschaften von Mg-Legierungen verdandern werden. Die Nomenklatur, der in dieser Arbeit
angegebenen chemischen Legierungszusammensetzung, erfolgt gemall ASTM B275 [3]. Dabei erfolgt
die Bezeichnung der Legierungen nach ihren Hauptelementen und des jeweiligen Legierungsanteils in
Gewichtsprozent.

Unter den Magnesiumlegierungen ist die AZ-Serie eine weit erforschte Reihe. Bei der AZ-Serie handelt
es sich um eine Kombination aus Aluminium (nach ASTM A) und Zink (Z), in welche ein geringer Anteil
Mangan (M) zu legiert wird, um die GieBbarkeit und die Korrosionsbestdndigkeit zu verbessern. Die
AZ91 (Mg-9Al-1Zn-Mn) ist eine oft verwendete Mg-Druckgusslegierung mit guter GieRbarkeit und
hoher spezifischer Festigkeit [1]. Fir Knetanwendungen ist die AZ31 Legierung (Mg-3Al-1Zn-Mn) weit
verbreitet und (iberzeugt durch eine gute Walzbarkeit bzw. Strangpressbarkeit und eine hohe
Festigkeit. In ihrer Umformbarkeit bei Raumtemperatur weist AZ31 hingegen Defizite auf. Neben den
bekannten Al-Zn-Serien sind auch Legierungssysteme mit Seltenen Erden (E) vielfach vertreten. Die
Legierung WE43 (Mg-4Y-3SE) ist eine haufig benutze Legierung fiir hochfeste Gussprodukte aus
Magnesium, welche sich jedoch auch fiir das Strangpressen eignet, wie Yang et al. [162] darlegte.
Magnesiumlegierungen mit Zink (Z) und Seltenen Erden bzw. Yttrium (W) oder Calcium (X) werden in
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etlichen Studien [27, 28, 35, 36, 42, 155, 161, 163] als ideal fir Knetprodukte beschrieben, da diese
eine gute Walzbarkeit bzw. Strangpressbarkeit und Umformbarkeit besitzen.

Die Auswirkung der in dieser Arbeit verwendeten Legierungselemente auf die Eigenschaften von
Magnesiumlegierungen ist im Folgenden dargestellt. Die Entwicklung der Y-haltigen-Legierungsserie
wurde auf Grundlage der Kenntnis durchgefiihrt, dass die ausgewahlten Elemente das
Umformvermogen bei Raumtemperatur steigern und zudem einen Einfluss auf das
Rekristallisationsverhalten nehmen kénnen.

Aluminium (A): Mg-Al-Basislegierungen sind, im Bereich der Konstruktionswerkstoffe, die am
haufigsten verwendeten Mg-Knetlegierungen, da der Zusatz von Al die Festigkeit, Duktilitat bei
Raumtemperatur und GielRbarkeit von Mg-Legierungen verbessert [164]. Die Mgi,Al1; (B)-Phase, die
sich entlang der Korngrenzen bildet, hat jedoch eine relativ niedrige Schmelztemperatur. Dies fihrt zu
einer Instabilitat des Gefliges bei erh6hten Temperaturen, zu einem Gleiten der Korngrenzen und in
Folge dessen zu einer Verringerung der Festigkeit der Mg-Al-Legierungen [165]. Positiv bewirkt
Aluminium eine Kornfeinung und einen verbesserten Korrosionswiederstand [112, 166].

Zink (2): Zink wirkt als Mischkristallhdrter und kann somit die Festigkeit bei Raumtemperatur
verbessern. Bei einem erhohten Anteil von Zink kommt es zur Ausscheidungsbildung, welche
wiederum zu einer Hartesteigerung flihrt. Dariiber hinaus wird eine Verbesserung der GieRRbarkeit
durch Verringerung der Viskositadt in der Schmelze erreicht. Zink hat zudem eine kornfeinende Wirkung
auf die Mikrostruktur und kann die Versetzungsbewegungen auf der Basalebene, durch ein Senken der
Stapelfehlerenergie, beeintrachtigen. In SE-haltigen Legierungen kommt es zudem erst durch das
Zulegieren von Zn zur Ausbildung der SE-Texturkomponenten [106, 167-169].

Yttrium (W): Die Zugabe von Y ermdglicht, aufgrund der unterschiedlichen Atomradien von Y
(Atomradius: 212 pm) und Mg (Atomradius: 145 pm), eine Verfestigung, welche sowohl durch
Mischkristallbildung als auch durch Ausscheidungsbildung ermoglicht wird. Bei 400 °C liegt die
Loslichkeit mit 6,5 Gew.-% relativ hoch im Vergleich zu anderen SE-Elementen [38, 170, 171]. Eine
Zunahme der Duktilitat von Mg-Y-Legierungen, die eine erhdhte plastische Verformung ermdoglicht,
kann auf eine hohere Aktivitat von <c+a>-Gleitsystemen zuriickgefiihrt werden [135, 146]. Die erhohte
Duktilitdt wird auch durch eine Verringerung der Stapelfehlerenergie begriindet, die mit der
Aktivierung der nichtbasalen Gleitung durch Zulegierung von Yttrium einhergeht [39]. Im Vergleich zu
herkdmmlichen Mg-Legierungen schwachen Seltene Erden (SE) oder Y haltige Mg-Legierungen, die
kristallografische Textur und verbessern die mechanischen Eigenschaften [60]. Zudem fiihrt das
Yttrium als Legierungselement auch dazu, dass sich die relative Aktivitdt von
Verformungsmechanismen (Gleiten und Zwillingsbildung) und das Zusammenspiel mit den
Rekristallisationsmechanismen verandert [33, 135, 172].

Mangan (M): Das Legierungselement Mangan ist in geringen Mengen in vielen technischen
Magnesiumlegierungen zur Steigerung des Korrosionswiderstandes enthalten. Mangan bildet in
Magnesiumlegierungen stabile, intermetallische Phasen, in denen Verunreinigungen wie Eisen oder
Silizium abgebunden werden [173]. Zudem erhoht Mangan die Zugfestigkeit, verbessert das
GieBverhalten und fihrt zu einem Kornfeinungseffekt [90]. Beim Strangpressen sorgt Mangan fir eine
Erweiterung des Prozessfensters. Folglich koénnen hoéhere Pressgeschwindigkeiten und
Presstemperaturen ohne Heildrissneigung zur Anwendung kommen [174]. In stranggepressten,
feinkornigen, bindren Mn-Legierungen wurde eine hohe biaxiale Umformbarkeit nachgewiesen und
mit Korngrenzgleitung, durch Senkung der Korngrenzenergie, begriindet [175].
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Calcium (X): Ca ist neben den Seltenen Erden eines der wirksamsten Legierungselemente zur
Verbesserung der Duktilitdit von Magnesiumlegierungen ([176, 177]. Es flhrt zu einer
Texturabschwachung [24, 174] und zu einer Kornfeinung [178]. Zudem sorgt, bei
Magnesiumlegierungen, die Zugabe von Ca fiir eine verzogerte Rekristallisation [116-119]. Dieser
Effekt ist besonders in terndren Zn-Ca-Magnesiumlegierungen ausgepragt [30]. In Mg-Zn-Ca haltigen
Legierungen kann es sowohl beim Walzen als auch beim Strangpressen, zu einer, fir SE-haltige
Legierungen charakteristischen, Texturkomponentenausbildung kommen [24, 29, 179, 180].
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3 Zielsetzung

Der Einsatz von Magnesiumflachprodukten ist aufgrund der hexagonalen Kristallstruktur und der
Ausbildung einer starken kristallographischen Textur bei Massivumformprozessen deutlich
eingeschrankt. Dies hat sowohl auf die mechanischen Eigenschaften als auch auf die Umformbarkeit
bei Raumtemperatur Auswirkungen.

Aus diesem Grund soll im Rahmen dieser Arbeit insbesondere die Umformbarkeit bei Raumtemperatur
von Mg-Legierungen durch eine auf die Legierung abgestimmte Prozessfiihrung untersucht und
verbessert werden. Fir eine Verbesserung der Halbzeugeigenschaften ist die genaue Kenntnis der
Beeinflussung von Mikrostruktur und Textur durch die Legierungselemente, in Abhangigkeit des
Herstellungsprozesses, notwendig.

Daher erfolgt die Herstellung der Flachprodukte mittels Walzen und durch direktes Strangpressen. Die
tragenden Mechanismen fiir die Gefligeentwicklung sind beim Walzen die statische Rekristallisation
und beim Strangpressen die dynamische Rekristallisation. Folglich finden diese zwei Herstellrouten
Verwendung, um den Einfluss der unterschiedlichen Rekristallisationsmechanismen auf die
Halbzeugeigenschaften zu untersuchen. Die Analyse des Legierungseinflusses erfolgt auf Basis einer
yttriumhaltigen Magnesiumlegierung mit Zn, Mn, Ca als Zulegierungselemente (W1, WZ10, WZM100,
WZX100, WZMX1000). Zn und Ca sind bekannt dafiir, das Rekristallisationsverhalten zu beeinflussen.
Mn hingegen ist bekannt dafir, als Kornfeiner zu wirken und so die Festigkeit zu steigern. Als
Vergleichslegierung wird AZ31 gewahlt, da hier kein Einfluss von Seltenen Erden auf die
Rekristallisationsmechanismen vorhanden ist.

Folgende Fragestellungen stehen dabei im Vordergrund:

e Wie wird die Prozessierbarkeit durch die Legierungselemente in Abhangigkeit des
Herstellungsprozesses beeinflusst?

e Wie verandern sich Mikrostruktur und Textur durch die Legierungselemente in Abhangigkeit
des Herstellungsprozesses?

e Welchen Einfluss nimmt die Mikrostruktur und Textur auf die Halbzeugeigenschaften der
Flachprodukte?

Um diese Fragestellungen zu klaren, werden Flachprodukte unter Variation der Prozesstemperatur
zum einen durch den konventionellen Walzprozess und zum anderen durch das direkte Strangpressen
hergestellt. An allen Flachprodukten wird eine Warmebehandlung von 10 min bei 450 °C durchgefiihrt,
um zudem eine Aussage dariiber treffen zu kdnnen, wie eine anschliefende statische Rekristallisation
die Mikrostruktur und die kristallographische Orientierung der Kérner beeinflusst.

Eine systematische Analyse aller Zustande findet mittels metallographischer Gefligeanalyse und XRD-
Texturmessungen statt. EBSD-Messungen an ausgewadhlten Zustianden dienen dazu, bestimmte
Gefligefraktionen und deren Textur zu unterscheiden und diese in Relation zu den
Rekristallisationsmechanismen setzen zu konnen. Die Bewertung der Prozessierbarkeit basiert auf den
Prozessfenstern (Temperaturbereich). Beim Strangpressen bietet die Analyse der Pressdiagramme
eine weitere Moglichkeit, eine Aussage liber die legierungsabhdngige Prozessierbarkeit treffen zu
kénnen. Diese wird in Korrelation mit der Mikrostrukturentwicklung gesetzt. Die Analyse der
mechanischen Eigenschaften bei Raumtemperatur erfolgt durch uniaxiale Zugversuche in Langs- und
in Querrichtung und um die Umformbarkeit beurteilen zu kénnen, werden Erichsentiefungsversuche
durchgefiihrt. Des Weiteren ist eine Korrelation zwischen Textur und Verformbarkeit aufzeigbar.
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Insbesondere die Analyse der prozess- und legierungsabhangigen Mikrostruktur- und
Texturentwicklung erweitern den Stand der Technik. Hierbei wird deutlich wie ausschlaggebend die
verschiedenen Rekristallisationsmechanismen (DRX und SRX) sind. Auf der Grundlage der Erkenntnisse
dieser Studie sollte es moglich sein, einen wesentlichen Beitrag zum legierungsabhangigen Verstandnis
der Zusammenhénge zwischen den Herstellungsprozessen/ -parametern und der Mikrostruktur und
den daraus resultierenden Eigenschaften der Flachprodukte zu leisten. Die erlangten Erkenntnisse
sollen besonders dazu dienen, die Umformbarkeit bei Raumtemperatur zu verbessern.
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4 Materialien und Methoden

4.1 Herstellung des Ausgangsmaterials

Die Ausgangsmaterialien fiir die Walz- und Strangpressversuche fiir die Legierung AZ31 wurden
maschinell aus industriell gefertigtem AZ31 (Mg-3Al-1Zn-Mn)-Masseln hergestellt. Fir die nicht
kommerziell zur Verfligung stehenden yttriumhaltigen Legierungen, welche in Tabelle 4.1 aufgelistet
sind, erfolgten Abglisse in der VersuchsgielRerei des Magnesium Innovations Centers (MagIC).

Tabelle 4.1: Kalkulierte Zusammensetzung der yttriumhaltigen Legierungen

Legierung Y [Gew.-%] Zn[Gew.-%] Mn [Gew.-%] Ca [Gew.-%]

w1 1,0 5
Wz10 1,0 0,5
WZM100 1,0 0,5 0,6 =
W2X100 1,0 0,5 - 0,15
WZMX1000 1,0 0,5 0,6 0,15

Die Gussrohlinge wurden, unter Schutzgas (Argon-Schwefelhexafluorid-Gasgemisch), im Schwerkraft-
Kokillenguss-Verfahren hergestellt [181]. Als Ausgangsmaterial flir die Abglisse kam Magnesium mit
einer Reinheit von 99,9 % zum Einsatz. Der Reinheitsgehalt von Yttrium, Calcium und Zink liegt bei
mindestens 99,9 %. Mangan wurde als 2 Gew.-% Masterlegierung (M2) zulegiert. Chemische Analysen
von M2 und Mg sind in Tabelle 4.2 abgebildet. Die Menge der anderen Verunreinigungen im
Ausgangsmaterial ist vernachlassigbar gering.

Tabelle 4.2: Chemische Zusammensetzung des Ausgangsmaterials in Gew.-%

Mg [Gew.-%] Mn [Gew.-%] Fe [Gew.-%] Cu[Gew.-%] Ni[Gew.-%] Si [Gew.-%]i
Mg 99,97 0,0014 0,0002 <0,0002 0,0058
M2 97,96 2,00 0,012 0,0013 <0,0002 <0,0001

Um eine gerichtete, gleichmaRige Erstarrung zu garantieren, wurden die mit Schmelze gefillten
Kokillen, mit einer konstanten Geschwindigkeit, in einem Wasserbad abgekiihlt [181]. Der Abguss fand
in zwei unterschiedliche Kokillengeometrien (Rechteckkokille und Rundkokille) statt. In einem
zerspanenden Herstellungsverfahren wurde aus jeder Rundkokille zwei Strangpressbolzen und aus der
Rechteckkokille je 9 Walzbrammen gefertigt. Die Abbildung 4.1 stellt schematisch die Entnahme der
Walzbrammen und Strangpressbolzen aus den unterschiedliche Kokillengeometrien, sowie deren
Abmessungen, dar. Nach der maschinellen Fertigung erfolgte eine Homogenisierungsglihung der
Walzbrammen und Strangpressbolzen. Diese wurde bei der Legierung AZ31 fiir 16 Stunden bei 400°C
und bei den yttriumhaltigen Legierungen fiir 16 Stunden bei 500 °C durchgefiihrt.
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Abbildung 4.1: Probenentnahmeschema und Geometrien der Strangpressbolzen und Walzbrammen

4.2 Charakterisierung des Gussmaterials

Die Charakterisierung des Ausgangsmaterials fiir die Walz-und Strangpressversuche erfolgte mittels
spektroskopischer Analyse, optischer Beurteilung der Makroschliffe und
Rasterelektronenmikroskopie, in Verbindung mit EDX.

Proben fiir die chemische Analyse wurden am oberen und unteren Ende des Gussstiicks entnommen
(siehe Abbildung 4.1), um die homogene Verteilung der Legierungselemente im Gussmaterial
Uberprifen zu kdnnen. Die quantitative Zusammensetzung der einzelnen abgegossenen Legierungen
erfolgte mittels Funkenspektrometrie (Al, Mn, Ca, Si), Rontgenfluoreszenzspektrometrie (Y, Zn) und
Atomabsorptionsspektrometrie (Fe, Cu, Ni).

Die Beurteilung der makroskopischen Gefiige, Gber den kompletten Kokillenquerschnitt, fand optisch
an fotographischen Aufnahmen (Digitalkamera Olympus UC90) statt. Fiir den Makroschliff wurde eine
Scheibe, wie in Abbildung 4.1 dargestellt, herausgetrennt, geschliffen, poliert, mit Pikrinsaure geatzt
und fotographisch dokumentiert. Das Schleifen und Polieren erfolgte per Hand auf einer
Tellerschleifmaschine ATM Saphir 360. Fiir das Schleifen fand Papier mit einer Kérnung von 500 bis
2500 und fir die Politur Magnesia usta, in Verbindung mit Seifenwasser, Verwendung. Geatzt wurde
nach Kree et al. [182] mit Pikrinsdure flr 1-4 Minuten.

Mit dem Rasterelektronenmikroskop (REM) VEGA Il der Firma TESCAN, ausgestattet mit
energiedispersiver Rontgenspektroskopie (EDX), wurden die Morphologie und die chemischen
Zusammensetzungen, der in den Legierungen vorhandenen intermetallischen Sekundarphasen,
analysiert. Die ermittelten Werte erlauben es jedoch lediglich, qualitative Aussagen zu der
Zusammensetzung zu treffen. Dies ist in der GroRe des EDX-Messvolumens begriindet, wodurch
Bereiche in die quantitative Analyse eingehen, die nicht zu dem gewinschten Messpunkt (z.B.
intermetallische Phase) gehoren. Die REM-Bilder wurden im Rickstreukontrast (BSE) aufgenommen.
Hierbei fand eine Analyse der vom Prifkoérper riickgestreuten, hochenergetischen Elektronen
Verwendung. Die Intensitat des Messsignals ist hierbei immer von der Ordnungszahl des Elements
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abhangig, von dem die Elektronen riickgestreut werden. Abhangig von der Ordnungszahl der Elemente
erscheinen sie heller (hohe Ordnungszahl) oder dunkler (niedrige Ordnungszahl). Die Analyse auf Basis
rickgestreuter Elektronen ermoglicht es daher Riickschlusse auf die chemische Zusammensetzung des
Probenmessbereichs zu ziehen [183]. Fiir die EDX-Messungen wurde eine Spannung von 15 kV und
eine Totzeit von 100 Sekunden verwendet. Der finale Politurschritt der Proben erfolgte manuell mit
wasserfreiem OPS und anschlieBender griindlichen Reinigung mit Ethanol. Dariliber hinaus wurde das
Einbettmittel mit Graphit beschichtet, sodass die Proben im REM leitfahig sind.

4.3 Herstellungsprozesse der Flachprodukte

Fiir die Betrachtung des Einflusses des Massivumformprozesses und der Prozesstemperatur auf die
legierungsabhdngige Eigenschaftsentwicklung wurden zum einen die Flachprodukte durch den
Walzprozess und zum anderen durch den direkten Strangpressprozess hergestellt.

4.3.1 Walzversuche

Fiir die Walzversuche kam ein Duo-Kaltwalzgerist (Typ 205; maximal aufgebrachte Walzkraft 50 t) der
Firma Metz zum Einsatz. Die homogenisierten Walzbrammen, mit einer Walzbreite von 95 mm, einer
Dicke von 17 mm und einer Ldnge von 50 mm, wurden nach dem Walzplan (Tabelle 4.3) in 14
Walzstichen, bis auf eine Enddicke von 1,4 mm, gewalzt. Die Walzgeschwindigkeit betrug ca. 16 m/min
und blieb fir alle Versuche unverdndert. Um den Einfluss der Walztemperatur auf die
Eigenschaftsentwicklung der verschiedenen Legierungen zu untersuchen, wurde ein
Temperaturintervall von 400 °C bis 500 °C gewahlt.

Tabelle 4.3: Gewdhlte Walzparameter mit steigendem Verformungsgrad von 0,1 bis auf 0,3

Walzstich Umformgrad ¢ Dicke geplant [mm]  Gliihzeit [min]

17,00 30
1 0,10 15,38 15
2 0,10 13,92 15
3 0,10 12,59 15
a4 0,10 11,40 15
5 0,20 9,33 15
6 0,20 7,64 15
7 0,20 6,25 15
8 0,20 5,12 15
9 0,20 4,19 15
10 0,20 3,43 15
11 0,20 2,81 15
12 0,20 2,30 15
13 0,20 1,88 15
14 0,30 1,40 15

Der Walzprozess ist in Abbildung 4.2, temperatur- und zeitabhangig, schematisch aufgezeigt. Vor dem
ersten Walzstich wurden die Walzbrammen in einem Umluftofen der Fa. Nabertherm fir 30 min auf
die Walztemperatur erwarmt. Nach jedem weiteren Walzstich erfolgte eine Zwischengliihung von
15 min, bei der im Versuch verwendeten Walztemperatur. Der niedrige Umformgrad von 0,1 zu Beginn
des Walzprozesses soll eine vorzeitige Rissbildung oder ein ReiBen der Walzbrammen verhindern. Ab
dem 5. Walzstich kam zudem ein Schmiermittel (Multifunktionsél HYCUT SW 220 der Fa. Oemeta und
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Wasser im Verhaltnis 1:20) zum Einsatz, um ein Anhaften des Mg auf der Walze zu unterbinden. Der
letzte Walzstich erfolgte mit einem Umformgrad von 0,3, um ein verformtes Geflige mit einer
moglichst hohen Versetzungsdichte zu erzielen.
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Abbildung 4.2: Schematische Darstellung vom Walzversuch und der anschlieBenden Warmebehandlung (WB)

Die gewalzten Bleche wurden nach dem letzten Stich an der Luft auf Raumtemperatur abgekiihlt und
nicht wieder erwdarmt, sodass der Walzzustand als Ausgangsmaterial fir nachfolgende
Untersuchungen genutzt werden konnte. Die gefertigten Bleche haben eine Lange von ca. 550 mm und
eine Breite ca. 110 mm. Zudem wurde eine 10-miniitige Warmebehandlung bei 450 °C durchgefiihrt,
um eine Rekristallisation des Werkstoffes nach dem letzten Walzstich herbeizufiihren. Dies dient dazu,
den Einfluss der statischen Rekristallisation auf die Textur-bzw. Eigenschaftsentwicklung aufzeigen zu
kénnen.

4.3.2 Sirangpressversuche

Die Herstellung der Magnesiumbander mit einer Breite von 40 mm und einer Dicke von 2 mm erfolgte
durch das direkte Strangpressverfahren auf einer 2,5 MN Versuchsstrangpresse der Fa. Miller
Engineering. Zum Einsatz kam eine Matrize mit einem Einlaufwinkel von 45° und einer Spaltoffnung
von 40 x 2 mm. Eine graphische Darstellung mit den relevanten Malen ist in Abbildung 4.3 abgebildet.
Flr die Strangpressversuche fand homogenisiertes Ausgangsmaterial in Form von gegossenen Bolzen,
mit einer Lange von 75 mm und einem Durchmesser von 49 mm, Verwendung.
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Abbildung 4.3: Darstellung der fiir diese Studie verwendeten Matrize, BemaRung in mm

In Abbildung 4.4 ist fiir den Strangpressversuch der Temperaturverlauf (iber die Zeit dargestellt. Die
Strangpressbolzen wurden vor dem Versuch fir 60 min auf die im Versuch verwendeten
Strangpresstemperatur gebracht. Nach dem Versuch erfolgte die Abkihlung der Bander auf
Raumtemperatur an der Luft. Im Vergleich zum Walzprozess fand die Massivumformung beim
Strangpressen in nur einem Umformschritt, mit einem Gesamtumformgrad von 3,2 bzw. mit einem
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Pressverhdltnis von R=24,5:1, statt. An den stranggepressten Bandern wurde die gleiche
Warmebehandlung (10 min bei 450 °C) wie bei den gewalzten Blechen durchgefiihrt. Die
Warmebehandlung dient dazu, die Kombination aus dynamischer Rekristallisation (Prozess) und
statischer Rekristallisation (Warmebehandlung) auf die Mikrostruktur- und Texturentwicklung
aufzeigen zu konnen. Die gewahlten Strangpressbedingungen sind in Tabelle 4.4 dargestellt.
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Abbildung 4.4: Schematische Darstellung des Strangpressversuches und der anschlieBenden Warmebehandlung (WB)

Tabelle 4.4: Prozessparameter fiir die Strangpressversuche

Legierung vs [mm/s] Ts[°C]
AZ31 0,6 200; 250; 300; 350; 400; 450; 500
wi 0,6 300; 325; 350; 375; 400; 450; 500
WZz10 0,6 300; 325; 350; 375; 400; 450; 500
WZM100 0,6 325; 350; 375; 400; 450
WZX100 0,6 325; 350; 375; 400; 450
WZMX1000 0,6 325; 350; 375; 400; 450

Abbildung 4.5 zeigt exemplarisch ein Pressdiagramm, wobei die Presskraft (iber dem Stempelweg
aufgetragen ist. Fur alle Versuche fand eine manuelle Ziehvorrichtung (Puller) Verwendung. Bei dieser
wird das stranggepresste Band vorne eingeklemmt und mit einem Seil entlang eines Rollengangs,
mittels Zug, gefiihrt. Somit ist ein gerades, stranggepresstes Band fiir die spateren Analysen
sichergestellt. Zur Befestigung des Pullers ist es notig den Prozess zu stoppen. Dies spiegelt sich in
einem punktuellen Kraftabfall in der Presskraftkurve wider. Zudem ist, Uber die Bezeichnung
,verwendetes Material“, dargestellt, aus welchem Bereich das Material flir die verschiedenen
Untersuchungen entnommen wurde. In diesem Bereich ist von stationdaren Pressbedingungen und
homogenen Materialeigenschaften auszugehen.
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Abbildung 4.5: exemplarisches Pressdiagramm
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4.4 Charakterisierung der Flachprodukte

Um einen Zusammenhang zwischen der Mikrostruktur, Textur und den mechanischen Eigenschaften
bzw. den Umformeigenschaften aufzuzeigen, ist eine detaillierte Analyse der Mikrostrukturen im
gewalzten und stranggepressten Zustand, sowie deren warmebehandelte Zustande, erforderlich.

Die mikrostrukturelle Charakterisierung erfolgte mittels optischer Mikroskopie (OM),
Rasterelektronenmikroskopie (REM), globaler (Rontgen) und lokaler Texturmessungen (EBSD). Um
detaillierte Texturaussagen treffen zu kénnen, wurde die globale Textur mittels Rontgendiffraktion
und die lokale Textur mittels EBSD bestimmt. Die Elektronenriickstreubeugung (EBSD) Messungen
ermoglichen zudem genaue Mikrostrukturanalysen.

441 Gefiigeuntersuchungen

Die optische Begutachtung (OM) des Gefiliges wurde an einem Auflichtmikroskop Leica DMI5000M
durchgefiihrt. Die Probenpraparation fiir die stranggepressten Bander bzw. gewalzten Bleche erfolgte
anhand von Langsschliffen in Walzrichtung (WR) bzw. in Strangpressrichtung (SR). Zundchst wurden
die Proben fiir die lichtoptische Analyse mit dem Zweikomponenten-Kalteinbettmittel Demotec 30
eingebettet. Das Schleifen und Polieren fand auf einer halbautomatischen Tellerschleifmaschine Saphir
550.3 statt. Geschliffen wurde mit Schleifpapier der Kérnung 1200, 2000 und 2500, einem
Gesamtanpressdruck von 35 N und einer Rotationsgeschwindigkeit von 250 1/min. Das Schleifen der
Proben erfolgte mit den ersten zwei Schleifpapieren fir je 3 Minuten und mit dem Schleifpapier der
Kérnung 2500 fir 10 Minuten. Die Politur wurde mit einem Gesamtanpressdruck von 20 N und einer
Geschwindigkeit von 80 1/min durchgefihrt. Die Vorpolitur der Proben erfolgte auf einem Vliestuch
mit einer Siliciumoxid Suspension (OPS — oxide polishing suspension) fir 30 Minuten. Bei den Y-
haltigen Proben wurde eine geringe Menge 0,25 pm-Diamant-Suspension und bei den AZ31 Schliffen
1 um-Diamant-Suspension zu der OPS hinzugegeben. Fiir die manuelle Nachpolitur fand als Suspension
OPS und eine NaOH-Seifenwasserlésung Verwendung. Fiir den Korngrenzen- und Flachenkontrast
wurde das Geflige nach Kree et al. [182] mit Pikrinsdure fiir 5-10 Sekunden geétzt. Die Sdure setzt sich
wie folgt zusammen: 10 ml destilliertes Wasser, 7 ml Eisessig, 150 ml Ethanol und 2 Lo6ffel Pikrinsaure.
Die KorngroRenmessung erfolgte durch das Linienschnittverfahren nach Norm DIN EN I1SO 643 [184].
Dazu wurden in jedem Schliffbild mindestens 50 Kérner gezahlt und anschliefend der Mittelwert und
die Standardabweichung der KorngroRe aus drei Schliffbildern von verschiedenen Positionen auf der
Probe bestimmt.

Fir die Analyse von Elementsegregationen an  den Korngrenzen kam  ein
Rastertransmissionselektronenmikroskop (STEM) zum Einsatz. Die Proben fiir das STEM wurden aus
der Querebene des Flachproduktes mit einem Zweistrahl-REM-FIB-Mikroskop, ZEISS Crossbeam 550L,
hergestellt. Die Analyse der EDX-Messdaten erfolgte mit dem Programm AZtec von Oxford
Instruments.

442 Globale Texturbestimmung mittels Rontgendiffraktion

Zur globalen Texturmessung wurde ein Rontgendiffraktometer der Fa. PANalytical Typ X’Pert PRO MRD
verwendet. Die angewendete Messmethode zur Bestimmung der kristallographischen Textur beruht
auf dem Phanomen der Bragg'schen Beugung von Rontgenstrahlung an Kristallgittern [61, 128]:

nXA=2xdXsinf (9)
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Die schematische Darstellung der rontgendiffraktometrischen Texturmessung ist in Abbildung 4.6
abgebildet. Rontgenstrahlen der Wellenldnge A fallen auf Gitterebenen mit dem Abstand d unter dem
Bragg'schen Winkel 6 ein, wobei n die Ordnung der Beugung beschreibt. Eine Detektion der
emittierten Rontgenstrahlen, also eine konstruktive Interferenz an parallelen Gitterebenen gebeugter
Strahlen ist nur dann moglich, wenn diese in Phase sind. Dies ist nur dann gegeben, wenn der
Laufwegunterschied ein ganzzahliges Vielfaches der Wellenldange betrdgt [61, 128]. Zur Erfassung der
gesamten Orientierungsverteilung der Kristallite wird die Probe um die als y und ¢ bezeichneten
Winkel bei gleichbleibendem Einfallswinkel 6 gedreht bzw. gekippt.

Réntgenstrahlen der
~ Wellenldnge A

Abbildung 4.6: Schematische Darstellung einer rontgendiffraktometrischen Texturmessung [185]

Fur die Praparation der Texturproben wurden 30 x 30 mm? groRe Proben auf einer Plexiglasplatte
fixiert. Um die Textur auf der halben Probendicke messen zu konnen, erfolgte ein manuelles Schleifen
und Polieren der Proben auf die Halfte der Ausgangsdicke. Fiir die Messung wurden die Proben im
Reflektionsmodus in die Eulerwiege montiert.

Die verwendete Rontgenstrahlung entspricht der Kupfer-Ka-Strahlung. Diese wurde, um eine
monochrome Rontgenstrahlung zu erzeugen, durch einen Nickelfilter auf die Probe geleitet. Die
reflektierten Strahlen wurden in den Blenden gebiindelt und anschliefend im Detektor erfasst. Fiir alle
Messungen kam ein Strahl mit einer GréRe von 2x1 mm? zum Einsatz. Als erster Schritt erfolgte von
jeder Probe ein 8-28-Scan, bei einem Kippwinkel ) von 50°. Die durch den 8-28-Scan ermittelten Werte
der 26-Winkel wurden in das Messprogramm, zur Messung der Polfiguren, eingegeben. Fir die
Erfassung der gesamten Orientierungsverteilung erfolgte bei den jeweiligen konstanten 28-Winkel
eine Neigung der Probe liber den Kippwinkel { in 5°-Schritten von 0° bis 70° und bei jeder Neigung,
eine kontinuierliche Rotation um ¢ 360°. Zu jedem ¢-Scan wurde zudem jeweils um eine Auslenkung
von 2,5° neben dem 26-Winkel eine Messung durchgefiihrt, um die Untergriinde fiir die spatere
Korrektur der Messung zu detektieren.

443 Auswertung und Darstellung von Texturen mit MTEX

Aus den gemessenen Polfiguren der (0002), (10-10), (11-20), (10-11), (10-12) und (10-13) -Ebenen
wurden mit Hilfe des Programms MTEX [186], liber die Orientierungsverteilungsfunktion (ODF), die
normierten und untergrundkorrigierten Polfiguren, vollstandig bis { = 90°, riickgerechnet. Mit dieser
Methode ist es moglich, die Polfiguren der Ebenen (0002) und (10-10), unter Angabe der
Orientierungsintensitaten, als Vielfache einer angenommenen Zufallsverteilung (englisch: multiples of
a random distribution, m.r.d.) fir die Ergebnisse zu visualisieren. Zudem erfolgte durch eine Skript-
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Erweiterung die Auslesung der Kippwinkel der (0002) — Polfigur tiber die Texturintensitat, um genauere
Aussagen Uber die winkelabhangige Intensitatsverteilung bzw. Texturentwicklung geben zu kénnen.
Die in dieser Arbeit dargestellten idealen Texturkomponenten (siehe Abbildung 2.11 - Abbildung 2.13
und Abbildung 6.7) wurden mit Hilfe von MTEX berechnet. Hierflir kam eine Funktion zum Einsatz, die
durch die Miller-Indizes der Ebene und Richtung der idealen Komponente es moglich macht, diese zu
visualisieren. Die verwendete Funktion ist in Rafailov et al. [187] zu finden.

444 EBSD Messung zur Bestimmung der lokalen Textur und detaillierter Mikrostrukturanalysen

Mit Hilfe der Elektronenriickstreuungsbeugung (EBSD) wurden lokale Orientierungsmuster, mit einem
Feldemissions-Rastermikroskop (Zeiss, Ultra 55, EDAX/TSL), an Langsschnitten der Proben gemessen.
Die Probenpraparation hierfir dhnelte der der EDX-Proben. Nach der manuellen Politur erfolgte das
Ausbetten der Proben und anschlieBend eine Elektropolitur (LectroPol-5 Struers™), mit dem Elektrolyt
AC2 Losung (Struers™) bei -20 °C und einer Spannung von 30V fiir 30-60 Sekunden (Zustands- und
Legierungsabhangig). Um die Oxidationsschicht auf der Probe zu entfernen, welche bei dieser Art von
Politur entstehen kann, kam 0,1 % Salpetersaure zum Einsatz. Die elektrolytische Politur diente dazu,
unerwiinschte Artefakte, die durch die Probenpraparation entstehen kénnen, wie z.B. mechanische
Zwillinge oder feine Kratzer, zu beseitigen.

Bei der EBSD-Messung trifft ein Elektronenstrahl auf eine, um 70°, horizontal zur Messflache,
gekippten Probe. Dabei wird der Elektronenstrahl an den Gitterebenen der Probe gebeugt. Die
riickgestreuten Elektronen werden (iber einen Phosphorschirm erfasst und nicht nur an einer
bestimmten Gitterebene, sondern an allen vorhanden kristallographischen Ebenen gestreut,
rickgestreut und detektiert. Das Beugungsbild wird durch die Kikuchi-Linien (Abbildung 4.7 a))
charakterisiert. Besonders aussagekraftig sind hierbei Bereiche, bei denen sich Linien kreuzen, da diese
Punkte eine genaue Gitterorientierung wiedergeben. Durch die lokalen
Gitterorientierungsinformationen kdnnen detaillierte Orientierungsdanderungen, in Form von EBSD-
Bildern (Abbildung 4.7 b)), in jedem gemessenen Korn analysiert werden [188, 189]. Gemessen wurde
in der Mitte der Blechdicke bzw. des Flachproduktes. Die Anpassung der Messflaiche und der
Schrittweite erfolgte an den Zustand (KorngréRe, Verformungsgrad) der Probe.
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Abbildung 4.7: a) Kikuchi-Linien [60] b) EBSD-Orientierungskarte (IPF) (eigene Arbeit)

Fiir die Auswertung der EBSD-Messungen kam mit der Software OIM Analysis™ der Firma EDAX zum
Einsatz. Um die Messergebnisse der EBSD-Messungen mit den mittels Rontgendiffraktometer
bestimmten Texturmessungen vergleichen zu kdnnen, miissen die Koordinatensysteme aneinander
angeglichen werden. Hierfir erfolgte eine Rotation um 90° um WR, bzw. SR der Messdaten.

Verschiedene Datengldttungsverfahren fanden mit Hilfe der TSL-,clean up“-Funktionen Verwendung.
Dieses standardisierte Verfahren beruht auf einem Kornkonfidenzindex (Cl) ,,grain Cl standardisation”
und einer CI- Nachbarschaftskorrelation ,,neighbour CI Correlation”. Beim Cl handelt es sich um den
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confidence index. Dieser gibt die Messsicherheit eines jeden Messpunktes an und wird Uber die
Ubereinstimmung der Orientierung der einzelnen Messpunkte, mit der im Programm hinterlegten
Einheitszelle, bestimmt. Mit der ersten Funktion ,grain Cl standardisation“ kénnen gemessene Punkte
mit niedrigem Cl, jedoch ahnlicher Orientierung zu den umliegend gemessenen Punkten, als korrekt
indiziert bewertet werden.

Fiir die Einstellungen wurde ein Korntoleranzwinkel von 5° und eine MindestkorngréRe von 2
Messpunkten gewahlt. Die zweite Funktion ,neighbour Cl correlation” wurde auf einen Wert von 0,04
eingestellt. Im Falle eines Punktes mit niedrigerem Konfidenzindex, wird der Nachbar mit dem
hochsten Konfidenzindex ausgewahlt und die Orientierung ersetzt. Die Kombination beider
Glattungsfunktionen ermdglicht eine klare Identifizierung der Korngrenzen.

Zur Analyse der EBSD-Messdaten kamen verschiedene Selektionsfunktionen zum Einsatz. Eine
Ubersicht der angewandten EBSD-Funktionen ist in Tabelle 4.5 aufgelistet. Bei der GOS (Grain
Orientation Spread) —Funktion wird die Bandbreite der Orientierungen der Messpunkte, die in einem
Korn gemessen werden, gemittelt und ihre Variationsbreite erfasst. Auf diese Weise konnen
rekristallisierte Kérner von nicht rekristallisierten (verformten) Kérnern unterschieden werden. Eine
Ubliche Annahme ist es, bei einem GOS kleiner als 1, von einem rekristallisierten Korn auszugehen [24,
29, 108].

Tabelle 4.5: EBSD Funktionen und ihre Verwendung [74, 108]

Name Funktion Bewertung
) ) i Gefugefraktion mit gegrenzter . . . . .
Grain Orientation Spread . . i <1°: Rekristallisierte Gefligefraktion
Orientierungsverteilungsbreite der Messpunkte . N .
(GOS) . >1°: Verformte Gefligefraktion
eines Korns

L. 3 Relativer Anteil an Misorientierungswinkel . . .
Misorientation Angle Chart i . relativer Anteil von Zwillingssystemen
zwischen zwei Messpunkten
Farbliche Hervorhebung von einem bestimmten
Rotation Angle Misorientierungswinkel zwischen zwei 12°: GroRwinkelkorngrenzen (schwarz)
Messpunkten
38°: {10-11}-{10-12} Doppelzwilling (gelb
A Farbliche Hervorhebung bestimmter t H } Dopp . g (gelb)
Axis Angle L . . . . 56°: {10-11}<1-210> Druckzwillinge (blau)
Misorientierungswinkel mit definierter Richtung o
86°: {10-12}<1-210> Zugzwillinge (rot)

Kernel Average durchschnittliche Fehlorientierung um einen .
. . . Grad der Vorformung von 0 - 5°nach Farbskala
Misorientation (KAM) Messpunkt in Bezug auf den 2. Nachbarn

Der Misorientierungswinkel ist der Winkel (von allen symmetrisch dquivalenten Moglichkeiten,
basierend auf der Achsen-/Winkelbeschreibung der Orientierung), der erforderlich ist, um zwei Gitter
zur Deckung zu bringen. Der relative Anteil der jeweiligen Misorientierungswinkel ldsst sich in einem
Diagramm wiedergegeben (,Misorientation Angle-Number Fraction’), welches die Moglichkeit bietet,
den relativen Anteil von Zwillingen wiederzuspiegeln.

Die Funktion ,Rotation Angle” wurde verwendet, um Korngrenzen farblich hervorzuheben. Dabei
wurde fir GroRwinkelkorngrenzen die Misorientierungswinkel zwischen zwei Messpunkten
herangezogen, die einen Winkel von 12° haben.

Um die Zwillingssysteme farblich zu kennzeichnen, wurde die Funktion , Axis Angle” angewandt.
Hierbei ist es moglich, Grenzflaichen unter Verwendung aller drei Misorientierungsparameter zu
isolieren. Zum Beispiel kdnnen Grenzen, die die Zwillingsbeziehung in hcp-Materialien erfiillen, als 86°-
Drehung um die <1-210> Kristallrichtung beschrieben werden. Die zu den Zwillingen dazugehorigen
Misorientierungswinkel und Richtungen sind in Tabelle 2.1 zu finden

Die ,Kernel Average Misorientation” (KAM), kam als MaR fiir die lokale Kornfehlorientierung zum
Einsatz. KAM quantifiziert die durchschnittliche Fehlorientierung um einen Messpunkt, in Bezug auf
eine definierte Gruppe von nachsten Nachbarpunkten. In diesem Verfahren wird die dem Mittelpunkt
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eines bestimmten Korns zugeordnete, lokale Fehlorientierung in Bezug auf alle Punkte im Umkreis des
Kerns gesetzt. Im Allgemeinen ist die KAM in verformten Kornern, aufgrund der hoheren
Versetzungsdichte, hoch. Da die KAM-Analyse zum Verstandnis lokaler Gitterverzerrungen, lokaler
Verformung und hoher Versetzungsdichte beitragt, kann sie auf gespeicherte Dehnungsenergie im
Korn hinweisen. Fir die untersuchten Proben wurden in der Analyse die zweiten Nachbarn
mitgerechnet. Die Darstellung erfolgte auf einer Farbskala mit einer Fehlorientierung von 0 bis 5°.

4.4.5 Einachsiger Zugversuch

Die Bestimmung der mechanischen Kennwerte der Flachprodukte bei Raumtemperatur erfolgte
mittels einachsigen Zugversuchs in Ladngs- und Querrichtung.

Uber den einachsigen Zugversuch ldsst sich eine Spannungs-Dehnungs-Kurve, durch Liangung einer
Probe bis zum Bruch, messen. Dies dient dazu, die mechanischen Eigenschaften (0,2 %-Dehngrenze
(Rpo,2), die Zugfestigkeit (Rm), die Bruchdehnung (A) und die GleichmaRdehnung (Ag)) zu bestimmt. Uber
die erlangten Kennwerte lassen sich unter anderem Aussagen Uber die Duktilitat, aber auch Festigkeit
eines Werkstoffes treffen.

Fir die Zugversuche kam eine Universalpriifmaschine Z050, der Firma Zwick GmbH & Co.KG. zum
Einsatz. Die folgende Abbildung 4.8 zeigt die Geometrien der Zugproben, in Anlehnung an DIN 50125
[190], mit modifizierter H-Probenform der in dieser Arbeit verwendeten Flachzugproben.

Zur statistischen Absicherung erfolgte die Messung an mindestens 3 Proben bei Raumtemperatur, mit
einer konstanten Dehnrate von 1073 s}, bis zum Versagen des Material. Die Lingendnderung der Probe
wurde mit einem Extensometer (Anfangsmesslange: 12 mm) aufgenommen. Aus den aufgezeichneten
Daten wurden Spannungs-Dehnungs-Diagramme aufbereitet und die mechanischen Eigenschaften

bestimmt.
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Abbildung 4.8: Geometrie der Zugproben

4.4.6 Tiefungsversuch nach Erichsen

Da aus den Ergebnissen des einachsigen Zugversuches nur bedingt auf das Umformverhalten unter 2-
achsiger Belastung (biaxial) geschlossen werden kann, wurden Erichsentiefungsversuche
durchgefiihrt. Mit Hilfe des Tiefungsversuches nach Erichsen (DIN EN I1SO 20482) [191] ist es moglich,
die Streckziehfahigkeit eines Flachproduktes oder Bleches zu beurteilen. Beim Verformen
(Streckenziehen) des Bleches mit dem kugelférmigen Stempel, stellt sich ein biaxialer
Spannungszustand ein und ermdglicht es somit, eine Aussage Uiber die biaxiale Umformbarkeit eines
Werkstoffes zu treffen.
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Abbildung 4.9: a) schematischer Erichsenversuchsaufbau (angelehnt an [192]) und b) Ziehweg-Ziehkraft-Diagramm

Beim Erichsenversuch (Abbildung 4.9) wird eine Probe zwischen dem Niederhalter und der Matrize,
mit einer genormten Niederhaltekraft (Fy) von 10 kN, eingeklemmt, sodass ein NachflieRen des
Blechwerkstoffes verhindert wird. Danach wird der Stempel mit einem Durchmesser von 20 mm mit
einer Stempelgeschwindigkeit von 5mm/min in die Probe eingedriickt, bis das Material versagt bzw.
es zu einem signifikanten Kraftabfall in der Zieh- bzw. Stempelkraft (Fs) kommt. Die Eindringtiefe
(Ziehweg) bei Rissentstehung wird in Millimetern, als Erichsenwert (IE), angegeben. Mindestens drei
Versuche erfolgten an der Universalblechpriifmaschine, Erichsen 145-60, bei Raumtemperatur und
unter Verwendung des Schmierstoffes Synthetikol Molykote Multigliss.
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5 Ergebnisse

Die Analyse des Ausgangsmaterials (Kapitel 5.1) der Flachprodukte (Gussmaterial) erfolgt mittels
metallographischen Makroschliffen, Funkenspektrometrie und REM-Bildern im BSE-Kontrast und, in
Verbindung mit EDX-Messungen. Des Weiteren wird eine separate prozesstemperaturabhangige
Charakterisierung der gewalzten (Kapitel 5.2) und stranggepressten (Kapitel 5.3) Flachprodukte
durchgefiihrt. Hierbei wird zuerst die Prozessierbarkeit analysiert. Diesem Schritt folgt eine
Beschreibung des Einflusses der Prozesstemperatur auf die Mikrostruktur- und Texturentwicklung,
sowie deren Effekt auf die mechanischen Eigenschaften bzw. das Umformvermdégen. Die
Gefligeanalyse erfolgt anhand von metallographischen Schliffen und der mittleren KorngrofRe. Die
Texturcharakterisierung wird mit den globalen, mittels Rontgendiffraktion, gemessen Texturen
durchgefiihrt. Die prozessparameterabhangige Beschreibung der mechanischen Eigenschaften wird
mit Zugversuchen in Langs- und Querrichtung beschrieben, sowie die Umformbarkeit anhand von
Erichsenversuchen ermittelt.

Eine Darstellung detaillierter EBSD-Messungen von ausgewahlten Zustanden folgt in der Diskussion.
Dies dient dazu, sowohl legierungsabhangige Effekte auf das dynamische und statische
Rekristallisationsverhalten als auch deren Einfliisse auf die Mikrostruktur- und Texturentwicklung
aufzeigen und erortern zu kénnen.

Fir das unterschiedliche Verformungs- und Rekristallisationsverhalten der Legierungen erfolgt eine
systematische Analyse in Bezug auf die Legierungszusammensetzung, d.h. den Einfluss der
Zulegierungselemente und den Einfluss des Prozesses bzw. der Prozesstemperatur. Die Erkenntnisse
werden in Relation zur Umformbarkeit bzw. den mechanischen Eigenschaften bei Raumtemperatur
gesetzt und im weiteren Verlauf mit einer nicht yttriumhaltigen Legierung (AZ31) verglichen.

5.1 Ausgangsmaterial fur die Walz-und Strangpressversuche

Das Ausgangsmaterial fur die Walz- bzw. Strangpressversuche wurde fiir die yttriumhaltigen
Legierungen (WZ10, WZM100, WZX100, WZMX1000) mittels Kokillengusses und fur AZ31 aus
industriell hergestellten Masseln gefertigt.

Die makroskopische Gefligestruktur der homogenisierten Strangpressbolzen sind in Abbildung 5.1
dargestellt. Die Analyse der makroskopischen Gefligestruktur der Walzbrammen weist ahnliche
Geflige wie die der Strangpressbolzen auf. Sie zeigt in den yttriumhaltigen Legierungen ein sehr
grobkorniges, stangelférmiges Geflige. AZ31 hat im Vergleich hierzu ein verhaltnismaBig homogenes
und sehr feinkorniges, globulares Gefiige. Eine flir Mn eigentlich typische, kornfeinende Wirkung auf
die Gussstruktur, ist in der WZM100- bzw. WZMX1000-Legierung nicht feststellbar. Aufgrund der sehr
adhnlichen Makrostruktur der yttriumhaltigen Legierungen, kann der Einfluss der Kornstruktur, auf das
legierungsabhdngig Strangpress- bzw. Walzverhalten, fiir die spatere Betrachtung vernachlassigt
werden.
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AZ31

WZM100 WZX100

Abbildung 5.1: Makrostruktur der Strangpressbolzen im homogenisierten Zustand

Tabelle 5.1 gibt die chemischen Gehalte der Hauptlegierungselemente, der in dieser Arbeit
untersuchten Legierungen, wieder. Zum einen ist der durch Funkenspektroskopie (1) ermittelte Gehalt
dargestellt und zum anderen ist eine, mittels Rasterelektronenmikroskop, durchgefiihrte EDX-Analyse
der Matrix (2) aufgelistet.

Tabelle 5.1: Chemische Analyse in Gew.- % nach (1) Abschnitt 4.2. ; (2) Matrixmessung in Abbildung 5.3

Legierung Y Zn Mn Ca Al Fe
AZ31 (1) 0,99 0,26 3,09 0,002
AZ31(2) 1,01 0,15 3,14 0,005
wi(1) 0,89 0,0030
W1 (2) 0,71 0,002
WZz10 (1) 0,90 0,52 0,0028
Wz10 (2) 0,65 0,51 0,006
WzZM100 (1) 0,92 0,51 0,58 0,0070
WzM100 (2) 0,82 0,58 0,51 0,006
W2ZX100 (1) 0,90 0,49 0,15 0,0030
W2ZX100 (2) 0,77 0,56 0,17 0,005
WZMX1000 (1) 0,91 0,48 0,61 0,15 0,0094
WZMX1000 (2) 0,79 0,51 0,46 0,14 0,004

Die Messflache der Matrixmessung ist in Abbildung 5.3 markiert. Bei der Analyse der Homogenitat des
Gussmaterials zeigen sich keine signifikanten Abweichungen. Im Rahmen verninftiger Variationen
wird die gewiinschte Legierungszusammensetzung im Abguss erreicht. Erhohte Eisenverunreinigungen
in den Mn-haltigen Legierungen sind auf den erhohten Fe-Gehalt in der verwendeten M2-
Masterlegierung zuriickzufiihren (Tabelle 4.2).

Beim Vergleich der chemischen Analyse der Matrix und der gesamten Probe, zeigen sich deutliche
Unterschiede. Generell haben die Y-haltigen Legierungen einen bis zu 0,25 Gew.-% geringeren Y-Gehalt
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in der Matrix (2), als es die chemische Analyse der gesamten Probe (1) ergibt. Der Grund hierfiir ist,
dass ein Grof3teil des Yttriums in Ausscheidungen abgebunden ist oder ungel6st vorliegt. Dies wird
durch Abbildung 5.3 verdeutlicht. Flr Ca, Mn, Zn und Al gibt es keinen hervorstechenden Unterschied
zwischen den beiden Analysen.

Die Phasendiagramme Abbildung 5.2 abgebildet. Als

Berechnungssoftware fand die auf CALPHAD (CALculation of PHAse Diagram) basierende Software
tTM

der sechs Legierungen sind in

Pandat™ Verwendung [193]. Eine schwarze horizontale Linie kennzeichnet jeweils die Temperatur, bei
der das Material fir 16 Stunden homogenisiert wurde. Eine rote vertikale Line gibt die genaue
chemische Zusammensetzung des Gussmaterials, analysiert mittels Funkenspektrometrie (Tabelle

5.1 (1)), wieder.
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Abbildung 5.2: Phasendiagramme mit quasibinar Schnitten der in dieser Arbeit verwendeten Legierungen; a) AZ31; b) W1; c) WZ10; d)
WZM100; e) WZX100; f) WZMX1000; Phasenabkiirzungen: W (MgsY2Zns); 14H (Mg1.YZn)

Die yttriumhaltigen Legierungen wurden fiir 16 Stunden bei 500 °C, die AZ31-Legierung fiir 16 Stunden

bei 450°C homogenisiert.

Nur
Mischkristallglihung, nach thermodynamischen Berechnungen mittels Pandat, moglich.

bei der
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Legierungen WZ10, WZM100, WZX100 und WZMX1000 gibt es, aufgrund der schwerldslichen
(MgsY2Zns3)-Phase (W) und in AZ31 aufgrund der AlsMns-Phase, kein thermodynamisches Fenster fiir
eine vollstandige Losungsgliihung.

In Abbildung 5.3 sind REM-Aufnahmen im BSE-Kontrast und die dazugehorigen EDX-Analysen fiir die
Matrix-Messungen (siehe Tabelle 5.1) und fiir Punktanalysen dargestellt. Flir die Punktanalysen sind in
der Abbildung die Legierungselemente gekennzeichnet, die im Vergleich zur Matrix einen erhdhten
Gehalt aufweisen. Die gemessenen EDX-Analysen in Gew.-% und At.-% sind im Anhang (Tabelle 10.1
bis Tabelle 10.6) zusammengestellt.

Auf Basis der ausgewerteten EDX-Daten lassen sich flr die Legierung AZ31 im Geflige homogen
verteilte Ausscheidungen aus Aluminium und Mangan, sowie in einigen Fallen zusatzlich aus Eisen
feststellen. Auf Basis der ausgewerteten EDX-Messdaten in Atomprozent ist es stdchiometrisch
plausibel, dass es sich um eine Ali;;Mns-Phase oder AlsMns-Phase handelt, welche bei der gewahlten
Warmebehandlungstemperatur von 400 °C nicht |6slich sind. Diese Phasen kénnten auch als AlxMn;.
«Fex -Phase auftreten, da Mangan die Korrosionsbestdndigkeit der Legierungen, durch Bildung
intermetallischer Verbindungen mit Fe, verbessert.

Nach den thermodynamischen Berechnungen sollte fir die Legierung W1 eine Mischkristallgliihung
moglich sein. Diese wird jedoch nach 16 Stunden bei 500 °C nicht erreicht, wie Abbildung 5.3 zeigt. Bei
den im REM-Bild markierten EDX-Messpunkten mit erhéhten Y- und Fe-Gehalt ((Y)(Fe)), handelt es sich
mit hoher Wahrscheinlichkeit um Y-Hydride [194, 195]. Diese sind aufgrund der verwendeten
Analysemethode jedoch nicht direkt nachweisbar. Es wird davon ausgegangen, dass Metall-Hydride
sich beim Abguss oder wahrend der Warmebehandlung bilden. Zudem weisen die Y-haltigen Partikel
auch einen erhéhten Anteil von Fe auf.

Laut den berechneten Phasendiagrammen ist fir die WZ10, WZM100, WZX100 und WZMX1000
Legierung aufgrund der thermisch stabilen (MgsY>Zns)-Phase und des nicht gelésten Mn keine
vollstandige Losungsglihung moglich. Dies zeigen auch die Analyse in Abbildung 5.3. Neben den
bereits bekannten Y-Hydriden, sind fiir die Legierung WZ10 auch Y-Zn-haltige Ausscheidungen
vorhanden, bei denen es sich wahrscheinlich um eine stabile (MgsY,Zns3)-Phase handelt.

Im Fall der Legierung WZM100 konnten die Y-Zn-haltigen Ausscheidungen in dieser Messung nicht
nachgewiesen werden. Hier zeigen sich die bereits aus WZ10 und W1 bekannten Y-haltigen Partikel
und Y-Mn-haltige Ausscheidungen. Zudem sind Segregationen von Mn an den Korngrenzen erkennbar.
Fir die Legierungen WZX100 und WZMX1000 zeigen alle Y- bzw. Y-Zn-haltigen Ausscheidungen einen
erhohten Anteil an Ca. Dies ist vor allem deshalb Giberraschend, da Ca laut Phasendiagramm eigentlich
in Losung im Mischkristall vorliegen sollte. Auch die Matrixmessung zeigte keinen geringeren Anteil an
Caim Vergleich zur Gesamtmessung. Bei der WZMX1000-Legierung wurden die gerade beschriebenen
Ausscheidungen mit einem erhéhten Anteil an Mn und Fe festgestellt. Grobe (Mn)-Ausscheidungen,
wie bei WZM100, wurden in dieser Probe nicht gefunden. Der erhohte Fe-Gehalt ist darauf
zuriickzufihren, dass Mn die Neigung hat Verunreinigungen abzubinden.
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WZM100

WZX100

WZMX1000

Abbildung 5.3: REM-Bilder im BSE-Kontrast mit Maskierung der Messpunkte vom homogenisierten Gussmaterial fiir die Legierungen
AZ31, W1, WZ10, WZM100, WZX100 und WZMX1000
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5.2 Walzversuche

Fiir die Walzversuche wurden die maschinell gefertigten Walzbrammen aus den sechs Legierungen
(AZ31, W1, WZ10, WZM100, WZX100 und WZMX1000) erwarmt und entsprechend dem Walzplan aus
Tabelle 4.3, bis zu einer Dicke vom 1,4 mm gewalzt. Die Walztemperatur wurde als Versuchsparameter
in 50 °C Schritten von 500 °C bis zum Versagen durch Kaltrisse, gesenkt. Da die Y-haltigen Legierungen
ein sehr grobkoérniges Gussgefiige aufweisen, kam fir die ersten vier Walzstiche ein Walzplan mit
geringem Walzgrad von ¢= 0,1 zum Einsatz. Dies stellt sicher, dass die urspriingliche Gussstruktur
aufgebrochen wird und es nicht zu einem frihzeitigen Versagen der Walzbrammen kommt. Die
folgenden neun Walzstiche (5 bis 13) wurden mit einen Umformgrad von 0,2 durchgefiihrt. Um jedoch
ausreichend Verformung, welche fiir die anschlieBenden Untersuchungen wichtig ist, in das Geflige zu
bekommen, erfolgte der letzte Walzstich (14) mit einem Umformgrad von 0,3. Die gewalzten Bleche
haben eine Ldnge von ca. 550 mm und eine Breite von ca. 110 mm. Die Walzbarkeit der Legierungen
wird Anhand des moglichen Temperaturfensters beschrieben. Flr die Charakterisierung der Bleche
wird sowohl der gewalzte Zustand als auch der warmebehandelte Zustand (10 min bei 450 °C) anhand
der Mikrostruktur, Textur, den mechanischen Eigenschaften und Umformbarkeit, dargestellt.

5.2.1 Walzbarkeit

Tabelle 5.2 fasst den Temperaturbereich zusammen, bei dem es moglich ist, die verschiedenen
Legierungen, ohne Oberflaichendefekte in Form von Rissen, zu walzen.

Die W1-Legierung zeigt die groRtmaogliche Variation von Walztemperaturen fir defektfreies Giiten.
Erst bei einer niedrigen Walztemperatur von 350 °C entstehen im Blech Oberflaichendefekte in Form
von tiefen Seitenrissen. AZ31 versagt bei 350 °C durch Kaltrisse, die sich quer (iber das gesamte Blech
erstreckten und durch die gesamte Blechdicke ziehen. Die Seitenrisse bei AZ31, gewalzt bei 400 °C,
sind dhnlich stark ausgepragt wie bei dem W1 Blech, welches bei 350 °C gewalzt wurde. WZ10 und
WZM100 kénnen bis 400 °C gewalzt werden. Sie zeigen bei 400°C eine geringe Anzahl von Seitenrissen
mit geringer Tiefe. Bei den Blechen aus der Legierung WZX100 und WZMX1000 kommt es zu einem
frilhen Materialversagen (Kaltrisse) der Walzbrammen bei einer Walztemperatur von 400 °C, sodass
diese nicht bis zur Enddicke gewalzt werden konnten. Bei 500 °C und 450 °C sind bei allen Blechen
keine Randrisse oder Oberflachenfehler zu erkennen.

Es lasst sich feststellen, dass AZ31 und W1 ein dhnlich grolRes Prozessfester bzw. einen dhnlich grofRen
Temperaturbereich fir ein gutes Walzergebnis vorweisen, wobei die Oberflachenqualitat des W1-
Bleches deutlich besser ist. Durch das Zulegieren von Zn zu W1 wird die Walzbarkeit reduziert. Der
Einfluss von Ca in WZ10 zeigt sich durch ein Versagen der Walzbrammen, in Form von Kaltrissen bereits
ab einer unteren Temperatur von 400 °C. Dahingegen ist durch das Zulegieren von Mn kein
signifikanter Effekt auf die Walzbarkeit feststellbar.

Tabelle 5.2: Prozessparameter fiir die Walzversuche

Legierung Vw [m/min] Tw[°C]
AZ31 16 400; 450; 500
wi 16 400; 450; 500
WZ10 16 400; 450; 500
WzZM100 16 400; 450; 500
WZX100 16 450; 500
WZMX1000 16 450; 500

41



Ergebnisse

5.2.2 Mikrostrukturanalyse

Im Folgenden sind die Mikrostrukturen und deren mittlere KorngréRe fiir die Bleche im gewalzten
Zustand und nach der Warmebehandlung von 10 min bei 450 °C, dargestellt. Wie in Abschnitt 4.4.1
beschrieben, erfolgte die Prdparation der Schliffbilder in Walzrichtung (WR) und die mittlere
KorngrofRe wurde nach dem Linienschnittverfahren bestimmt.

In der mittleren KorngréBe der Bleche, Abbildung 5.4, zeigt sich im gewalzten Zustand (links) ein
deutlicher Einfluss der Walztemperatur, aber auch der Zulegierungselemente. In allen Legierungen
[dsst sich, mit Erhéhung der Walztemperatur, ein signifikanter Anstieg der KorngrofRRe feststellen.
AZ31 weist die feinkornigste Mikrostruktur auf. Bereits im gewalzten Zustand lasst sich, im Vergleich
zu WZ10, deutlich die kornfeinende Wirkung von Mn in WZM100 und WZMX1000 beobachten. Im
Gegensatz dazu zeigt sich in WZX100 eine Kornvergréoberung durch das Zulegieren von Ca.

Nach einer Warmebehandlung (10 min bei 450 °C) lasst sich erkennen, dass die Walztemperatur
keinen signifikanten Einfluss auf die mittlere KorngroRe des gegliihten, rekristallisierten Gefliges hat.
Bei 400 °C kommt es zu einer Vergroberung und bei 500 °C zu einer Verfeinerung, im Vergleich zur
gewalzten Mikrostruktur. Unabhangig von der Walztemperatur kommt es legierungsabhangig nach der
Warmebehandlung zu dhnlichen KorngréRen. Hierbei hat AZ31, mit einer mittleren KorngréRe von 10-
15 um, das feinkornigste Geflige. W1 weist mit 40-45 um eine deutlich groRere KorngroRe als AZ31
auf, ist aber nur leicht grobkdrniger als WZ10, mit einer mittleren KorngréBe von 35-40 um. Die
Legierungen WZM100 und WZMX1000 weisen das feinkdrnigste Gefiige unter den Y-haltigen
Legierungen auf. Mit einer mittleren Korngrée von 13-20 um, ist WZM100 ca. 10 um feinkorniger als
das WZ10-Blech. Die WZMX1000-Bleche liegen, mit einer mittleren KorngréRe von 23-25 um, zwischen
den beiden Blechen. Auch hier ldsst sich durch die Glihung, die kornfeinende Wirkung von Mn deutlich
feststellen. Mit einer mittleren KorngroRe von 56-61 um zeigen die WZX100-Bleche durch die statische
Rekristallisation ein ausgepragtes Kornwachstum und auch das grobkornigste Gefiige.
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Abbildung 5.4: Mittlere KorngroRe in Abhdngigkeit der Walztemperatur der Bleche im gewalzten Zustand (links) und warmebehandelten
Zustand (rechts)

Fiir AZ31, gewalzt bei 400 °C, 450 °C und 500 °C, ist die Mikrostruktur der Bleche im gewalzten und
warmebehandelten Zustand in Abbildung 5.5 dargestellt. Im gewalzten Zustand zeigt das Geflige fur
alle Walztemperaturen eine stark verforme Mikrostruktur, bei der der Anteil an Zwillingen und
Verformungsbandern mit Erhohung der Walztemperatur abnimmt. Nach der Warmebehandlung liegt
in allen Fallen ein vollstandig rekristallisiertes, feinkorniges, globulares Geflige vor. In der Matrix sind
homogen verteilte, grobe Al-Mn-haltige Ausscheidungen zu erkennen.
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Wie schon bei dem AZ31-Blech, liegt auch bei W1 (siehe Abbildung 5.6) nach dem Walzen ein stark
verformtes Geflige mit vielen Zwillingen vor. Die Gliihung der Bleche bei 450 °C fiir 10 min, fuhrt in
allen Ausgangszustdanden zu einem vollstandig rekristallisierten, grobkérnigen Geflige.

Die Mikrostrukturen der gewalzten WZ10-Bleche sind in Abbildung 5.7 dargestellt. Auch hier werden
die Geflige durch das Walzen so stark deformiert, dass sich in den gewalzten Zustanden Scherbander
und Zwillinge identifizieren lassen. Eine ausgepragte Kornvergréoberung lasst sich mit Erhéhung der
Walztemperatur feststellen. Nach der Warmebehandlung weist die Mikrostruktur ein vollstdndig
statisches, rekristallisiertes Geflige, mit einer globularen, bimodalen Kornstruktur und mit homogen
verteilten Ausscheidungen auf.

In Abbildung 5.8 bis Abbildung 5.10 ist der Einfluss der Zulegierung von Ca und/ oder Mn zu WZ10 auf
die Mikrostruktur der gewalzten Bleche abgebildet. Im Gegensatz zu WZX100 und WZMX1000, welche
nur bis zu einer unteren Prozessgrenze von 450 °C walzbar sind, lassen sich WZM100 und WZ10 bis zu
einer unteren Prozessgrenze von 400 °C walzen. Die Mikrostrukturen von WZM100, WZX100 und
WZMX1000 zeigen bei Erhohung der Walztemperatur ein stark deformiertes Geflige, mit einer Neigung
zur Kornvergroberung. Beim Vergleich der bei 450 °C gewalzten Bleche, ist anhand der
Mikrostrukturen, der kornvergrébernde Effekt von Ca in der WZX100-Legierung, bereits im gewalzten
Material gut zu erkennen. Dieser wird durch die anschlieRende Warmebehandlung noch einmal
verstarkt. Nach der Warmebehandlung weisen alle Bleche eine vollsténdig rekristallisierte, globulare
Mikrostruktur, mit gleichmaBig verteilten Ausscheidungen auf. Bezogen auf die Gefiigestruktur,
scheint sich WZM100 am homogensten zu verhalten. WZX100 und WZMX1000 neigen zu einem
bimodalen Gefiige.

AZ31 Tw: 400 °C 450 °C 500 °C

gewalzt

warmebehandelt

Abbildung 5.5: Mikrostruktur im Langsschliff der AZ31-Bleche im gewalzten Zustand und nach einer Warmebehandlung von 10 min bei
450 °C
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Wi Tw: 400°C _ 450 °C 500 °C

warmebehandelt

Abbildung 5.6: Mikrostruktur im Langsschliff der W1-Bleche im gewalzten Zustand und nach einer Warmebehandlung von 10 min bei
450 °C

Wz10  T,: 400 °C 500 °C

gewalzt

warmebehandelt

Abbildung 5.7: Mikrostruktur im Langsschliff der WZ10-Bleche im gewalzten Zustand und nach einer Warmebehandlung von 10 min bei
450 °C
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Abbildung 5.8: Mikrostruktur im Langsschliff der WZM100-Bleche im gewalzten Zustand und nach einer Warmebehandlung von 10 min
bei 450 °C

WZX100  T,: 450 °C 500 °C

gewalzt

warmebehandelt

Abbildung 5.9: Mikrostruktur im Langsschliff der WZX100-Bleche im gewalzten Zustand und nach einer Warmebehandlung von 10 min
bei 450 °C
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WZMX1000 T,,: 450 °C

*

gewalzt

warmebehandelt

Abbildung 5.10: Mikrostruktur im Langsschliff der WZMX1000-Bleche im gewalzten Zustand und nach einer Warmebehandlung von 10
min bei 450 °C

5.2.3 Texturanalyse

Im Folgenden ist die mittels Rontgendiffraktion gemessene Texturentwicklung in Abhangigkeit der
Walztemperatur fir alle Bleche dargestellt. Die globale, kristallographische Textur wird anhand der
(0002)-Polfigur, welche die Orientierung der Basalebenen zeigt und der (10-10)-Polfigur, die die
Orientierung der Prismenebenen erster Ordnung wiedergibt, erdrtert. Auch die Bestimmung der
lokalen Textur erfolgte mittels EBSD an ausgewadhlten Blechen. Diese finden jedoch erst in der
Diskussion Verwendung, um bestimmte Ergebnisse/ Effekte besser verstehen und erlautern zu
kénnen.

Fiir die Bleche der Legierung AZ31, siehe Abbildung 5.11, kommt es sowohl im gewalzten als auch im
warmebehandelten Zustand, nach Erhéhung der Walztemperatur von 400 °C auf 500 °C, zu einer
Abschwachung der maximalen Intensitat der (0002)-Polfigur. Bei einer Walztemperatur von jeweils
400°C und 450°C haben die (0002)-Polfiguren eine basale Texturkomponente, mit einer
Winkelverbreiterung der Basalflichen in Walzrichtung und eine <0001> Faser parallel zur
Normalenrichtung (<0001>//NR Faser). Die Aufspaltung der Maxima in Walzrichtung, welche bei
450 °C schon leicht zu erkennen ist, wird bei 500 °C nun sehr deutlich. AuRerdem zeigt sich in der
basalen Komponente eine deutliche Erhéhung des Kippwinkels der Basalflachen in Querrichtung. Nach
der Warmebehandlung sind die Doppelpeaks in Walzrichtung nicht mehr vorhanden und es kommt zu
einer Abschwachung der maximalen Texturintensitat. Die (0002)-Polfigur weist, unabhangig von der
Walztemperatur, eine basale Komponente mit einer <0001>//NR Faser und eine Verschmierung des
Basalpols in Walzrichtung auf. Bei dem Blech, gewalzt bei 500 °C, kommt es zudem zu einer
Winkelverbreiterung der Basalflachen in Querrichtung. Die geringste maximale Intensitat hat AZ31,
gewalzt bei 500 °C, nach anschlieRender Warmebehandlung mit einem Wert von 4,0 m.r.d..
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Abbildung 5.11: (0002)- und (10-10)-Polfiguren der AZ31-Bleche im gewalzten Zustand und nach einer Warmebehandlung von 10 min bei
450 °C mit den maximalen Intensitdten Imax in m.r.d.

Auch die globalen Texturen von den W1-Blechen (Abbildung 5.12) zeigen, dhnlich zu AZ31-Blechen,
einen stark basalen Charakter. Mit Verringerung der Walztemperatur von 500 °C auf 400 °C kommt es
jedoch, im Gegensatz zu den AZ31-Blechen, zu einer Abschwachung der maximalen Intensitat von
7.6 m.r.d. auf 6.5 m.r.d.. Zudem zeigt sich bei einer Walztemperatur von 400 °C, eine Aufspaltung des
Basalpols in Walzrichtung der (0002)-Polfigur. Unabhangig von der Walztemperatur kommt es durch
die anschlieRende Warmebehandlung zu einer Abschwachung der Intensitat. Die basale Komponente
bleibt erhalten. Bei 400 °C und 450 °C zeigt sich zudem eine Verbreiterung des Basalpols in Walz- und
Querrichtung. Der vorher bei 400 °C vorhandene Doppelpeak ist nicht mehr zu erkennen.
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Abbildung 5.12: (0002)- und (10-10)-Polfiguren der W1-Bleche im gewalzten Zustand und nach einer Warmebehandlung von 10 min bei
450 °C mit den maximalen Intensitdten Imax in m.r.d.

In den Texturen fir die gewalzten WZ10-Bleche, siehe Abbildung 5.13, ist keine ausgepragte
Abhédngigkeit der Texturkomponenten von der Walztemperatur zu erkennen. Mit einer maximalen
Intensitat der (0002)-Polfigur von 4,2-4,5 m.r.d., zeigt sich auch kein bemerkenswerter Unterschied
der Texturintensitat, in Abhadngigkeit der Walztemperatur. Die (0002)-Polfigur zeigt in allen Blechen
eine Aufspaltung der Basalebenen in + WR, also eine {0001}<10-10> Komponente, die um 20° in WR
aus NR gekippt ist. Weiterhin ist in der (10-10)-Polfigur eine leicht bevorzugte Ausrichtung der
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Prismenflachen 1. Ordnung, senkrecht zur Walzrichtung zu erkennen, welche mit abnehmender
Walztemperatur zunimmt. Diese Prismenkomponente korreliert mit einer Verbreiterung der
Basalflachen in QR. Bei 400 °C hat die (10-10)-Polfigur mit einem Wert von 2,5 m.r.d. eine geringfligig
hohere Intensitat, im Vergleich zu 2,0 bzw. 2,1 m.r.d. bei 450 °C und 500 °C.

Durch die anschlieBende Warmebehandlung kommt es bei allen Walztemperaturen zu einer
signifikanten Texturabschwachung in der (0002)-Polfigur, auf 2,5-2,9 m.r.d.. Zudem bewirkt die
statische Rekristallisation die Bildung einer ausgepragten {11-20}<10-10> Komponente, die um ca. 50°
aus = QR in NR gekippt ist. Das bei 400 °C gewalzte Blech zeigt durch die Glihung eine quadrupole

Textur. Das heillt, dass neben der gerade beschriebenen Querkomponente, auch die aus dem
gewalzten Zustand bekannte {0001}<10-10> Komponente, gekippt in + WR aus NR, vorhanden ist.
Durch die Warmebehandlung hat sich der Kippwinkel von 20° auf 35° erhoht.
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Abbildung 5.13: (0002)- und (10-10)-Polfiguren der WZ10-Bleche im gewalzten Zustand und nach einer Warmebehandlung von 10 min
bei 450 °C mit den maximalen Intensitdten Imax in m.r.d.

Bei den Texturen der gewalzten WZM100-Bleche, siehe Abbildung 5.14, zeigt sich in der (0002)-
Polfigur, wie auch bei den WZ10-Blechen, eine Aufspaltung der Basalebene in und entgegengesetzt
der Walzrichtung ({0001}<10-10> Komponente um 20° in +WR aus NR gekippt) und eine deutlich
Winkelverbreiterung der Basalflachen in Querrichtung. Bei einer Walztemperatur von 400 °C weist die
(0002)-Polfigur, mit 4,6 m.r.d., die hochste maximale Intensitat auf. Der Unterschied der maximalen
Intensitdt bei 450 °C und 500 °C ist jedoch mit einem Wert von 3,9 m.r.d. und 4,1 m.r.d nicht sehr
ausgepragt. Bei Betrachtung der (10-10)-Polfigur zeigt sich, dass bei einer Walztemperatur von 400 °C,
die maximale Intensitat mit einem Wert von 3.0 m.r.d. am hochsten ist. Eine bevorzugte Ausrichtung
der Prismenflachen 1. Ordnung, senkrecht zur Walzrichtung, ist vorhanden. Dies korreliert mit den
bereits beschriebenen Auslenkungen der Basalflachen in Querrichtung.

Durch die anschlieBende Glilhung der gewalzten WZM100-Bleche kommt es zu einer
Texturabschwachung. Es bildet sich eine {11-20}<10-10>, um 60° aus +* QR in NR gekippte,
Querkomponente aus. Fiir die bei 450 °C und 500 °C gewalzten Bleche verschwindet durch die Glihung
die in Walzrichtung gekippte Komponente, welche im Ausgangszustand dominant vertreten ist, fast
vollstandig. Bei dem bei 400 °C gewalzten Blech bleibt diese Komponente trotz Warmebehandlung,
ahnlich wie im WZ10-Blech, bestehen und auch hier erh6ht sich der Kippwinkel auf ca. 35°.

Die Texturen der Bleche aus den Legierungen WZX100 (Abbildung 5.15) und WZMX1000 (Abbildung
5.16), weisen im gewalzten Zustand und im Vergleich zu den WZM100-Blechen und WZ10-Blechen
keinen signifikanten Unterschied in den Texturkomponenten auf. Lediglich die Winkelverbreiterung
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des Basalpols in Querrichtung fallt geringer aus. Zudem ist eine geringfligig hhere maximale Intensitat
in der (0002)-Polfigur mit einem Wert von 4.6- 5.3 m.r.d. zu erkennen.

Auch hier kommt es durch die Warmebehandlung zu einer deutlichen Texturabschwéachung und zu
einer Bildung der {11-20}<10-10> um 60° aus + QR in NR gekippten Querkomponente.
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Abbildung 5.14: (0002)- und (10-10)-Polfiguren der WZM100-Bleche im gewalzten Zustand und nach einer Warmebehandlung von 10
min bei 450 °C mit den maximalen Intensitédten Imax in m.r.d.
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Abbildung 5.15: (0002)- und (10-10)-Polfiguren der WZX100-Bleche im gewalzten Zustand und nach einer Warmebehandlung von 10 min
bei 450 °C mit den maximalen Intensitdten Imax in m.r.d.
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Abbildung 5.16: (0002)- und (10-10)-Polfiguren der WZMX1000-Bleche im gewalzten Zustand und nach einer Warmebehandlung von 10
min bei 450 °C mit den maximalen Intensitdten Imax in m.r.d.

Zusammenfassend lasst sich feststellen, dass die Bleche aus den beiden Legierungen AZ31 und W1
eine typische basale Textur aufweisen. Jedoch kann bei den AZ31-Blechen, durch Erhéhung der
Walztemperatur und durch die anschlieBende Warmebehandlung, eine  deutliche
Texturabschwachung beobachtet werden. Die W1-Bleche zeigen, mit Erhohung der Walztemperatur,
hingegen eine Zunahme der Texturintensitdt und nur eine geringe Abnahme durch die anschliefende
Glihung. In beiden Legierungen bewirkt die statische Rekristallisation durch die Warmebehandlung
keine signifikante Veranderung der Texturkomponenten. Im Gegensatz dazu zeigen die WZ10-Bleche,
unabhangig von der Walztemperatur, die Ausbildung eines Doppelpeaks in Walzrichtung. Durch die
Warmbehandlung bzw. statische Rekristallisation bildet sich bei 400 °C, 450 °C und 500 °C die SE-
Texturkomponente (Querkomponente) aus und die maximale Intensitat der Textur nimmt ab. Bei
400 °C bleibt zudem der Doppelpeak in WR bestehen und der Kippwinkel erhéht sich auf ca. 35°. Die
Bleche aus den Legierungen WZM100, WZX100 und WZMX1000 zeigen, abhangig von der
Walztemperatur (Ca-haltige Bleche nur walzbar bis zu einer unteren Prozessgrenze von 450 °C), keinen
Unterschied der Texturkomponenten im Vergleich zur WZ10-Legierung.

5.2.4 Mechanische Eigenschaften und Umformbarkeit

Um eine Aussage Uber die mechanischen Eigenschaften, wie z.B. die Festigkeit, aber auch die Duktilitat
und die Umformbarkeit bei Raumtemperatur, treffen zu kénnen, wurden Zugversuche in Walzrichtung
(WR) und Querrichtung (QR), sowie Erichsentiefungsversuche durchgeflihrt. Im Folgenden sind die
Spannungs-Dehnungs-Kurven fiir die im vorherigen Abschnitt dargestellten Prozesstemperaturen
dargestellt. Zudem sind in einer Grafik die wichtigsten mechanischen Kennwerte (Rpo.2: Streckgrenze;
Rm: Zugfestigkeit; A: Bruchdehnung), in Abhangigkeit der Prozesstemperatur aufgezeigt. Das biaxiale
Umformvermaogen ist fiir die Anwendung von Flachprodukten ausschlaggebend. Um dieses erfassen
zu kénnen, ist der Erichsenwert (IE) liber die Prozesstemperatur abgebildet.

Die Spannungs-Dehnungs-Kurven fir die Bleche aus der Legierung AZ31 zeigen im gewalzten Zustand,
Abbildung 5.17 a), den typischen Verlauf fiir ein kaltverfestigtes Material und somit keinen erheblichen
Unterschied zwischen Streckgrenze und Zugfestigkeit. Zudem weisen die AZ31-Bleche im gewalzten
Zustand, mit einer geringeren Gleichmafidehnung und Bruchdehnung von 0,5-4,7 %, ein sehr sprodes
Materialverhalten auf. Mit Erhdéhung der Walztemperatur kommt es zu einer Abnahme der
Festigkeiten, wobei sich auch hier lastrichtungsabhdangig ein Unterschied zeigt. Nach einer
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Walztemperatur von 400 °C und 450 °C hat jeweils die Querrichtung héhere Werte in Ry, und Rpo.2. Im
Gegensatz dazu ist, bei einer Walztemperatur von 500 °C, die Zugfestigkeit in Walzrichtung mit
236 MPa deutlich hoher als die in Querrichtung mit 188 MPa, siehe Tabelle 5.3.

Die anschlieRende Glihung der Bleche (Abbildung 5.17 b)) bewirkt einen typischen Abfall der
Streckgrenze und der Zugfestigkeit. Zudem kommt es zu einer erheblichen Erhéhung der Dehnung,
aufgrund des Abbaus von Versetzungen und der statischen Rekristallisation des Gefiliges. Die
walztemperaturabhangige Entwicklung der mechanischen Eigenschaften der warmebehandelten
Bleche, ist vergleichbar mit denen der gewalzten Zustiande. Zum einen ist, mit Erhéhung der
Walztemperatur, eine Abnahme von Rm und Rpo2 zu erkennen. Zum anderen zeigt sich auch hier, dass
bei einer Walztemperatur von 500 °C, die Streckgrenze in Walzrichtung (124 MPa) hoher ist als die in
Querrichtung (116 MPa). Sehr deutlich ist zudem zu beobachten, dass die Duktilitat, in Walzrichtung
der gegliihten Bleche, mit Erhéhung der Walztemperatur, von 6,4 % auf 17,2 % signifikant steigt.
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Abbildung 5.17: Exemplarische Spannungs-Dehnungs-Diagramme in WR und QR, sowie Darstellung der mechanischen Eigenschaften in
Abhdngigkeit der Walztemperatur fiir die AZ31-Bleche im gewalzten (a) und wiarmebehandelten Zustand (b)

Der Erichsenversuch bieten, im Vergleich zum Zugversuch, die Maoglichkeit, das biaxiale
Umformverhalten eines Werkstoffes abzubilden. Fir die AZ31-Bleche, Abbildung 5.18, zeigt sich ein
deutlicher Einfluss der Walztemperatur, sowie der anschlieBenden Warmebehandlung auf die biaxiale
Umformbarkeit, also den Erichsenwert. Im gewalzten Zustand ist mit Erhéhung der Walztemperatur
von 400 °C auf 500 °C, eine leichte Zunahme des Erichsenwertes von 2,0 mm auf 3,0 mm zu erkennen.
Durch die Warmebehandlung der Bleche kommt es, bei einer Walztemperatur von 400 °C, bzw. 450 °C,
lediglich zu einer geringfligigen Steigerung des Erichsenwertes auf 3 mm und 4,8 mm. In Folge der
Warmebehandlung zeigt sich bei dem Blech, welches bei 500 °C gewalzt wurde, hingegen eine
signifikante Erh6hung des Erichsenwertes um 3,1 mm, auf insgesamt 6,1 mm. Folglich findet durch die
anschlieRende statische Rekristallisation, eine Verdoppelung der Umformbarkeit statt.
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Abbildung 5.18: Erichsenindex in Abhédngigkeit der Temperatur fiir die AZ31-Bleche im gewalzten und wiarmebehandelten Zustand

Fir die in Abbildung 5.17 dargestellten Spannungs-Dehnungskurven der gewalzten und
warmebehandelten AZ31-Bleche sind die mechanischen Kennwerte sowie die Erichsenwerte in Tabelle
5.3 zusammengefasst.

Tabelle 5.3: Mechanische Kennwerte der AZ31-Bleche

Tw . Rpo,2 Rm Ag A Erichsenindex
Zustand Lastrichtung
[°C] [MPa] [MPa] (%] [%] [mm]
WR 246 +2 267 +27 0,5+0,3 0,5+0,3
400 2,0+0,1
QR 273+5 320+ 11 2,113 23+15
WR 249+ 8 287 +2 2,8+1,3 3,4+1,9
gewalzt 450 2,5%+0,2
QR 235+23 302+8 3,8+2,8 4,7+3,5
WR 236+8 275+ 10 3,5+£3,2 4,2+3,9
500 3,0+0,4
QR 188+ 6 248 +7 2,1+1,5 2,3+1,8
WR 153+1 243+1 6,2+5,3 6,4+5,5
400 3,0+£0,2
QR 178+ 1 255+ 3 11,2+2,6 12,1432
) WR 143 +1 247+3 17,1+1,3 12,3+4,6
warmebehandelt 450 4,8+0,4
QR 155+ 1 250+ 1 12,2+0,8 13,1+0,6
WR 124+1 233+10 14,6 +5,2 17,2+7,3
500 6,1+0,3
QR 116+ 2 216+ 1 8,2+0,4 8,3+0,5

Auch bei den W1-Blechen, siehe Abbildung 5.19 a), zeigt sich im gewalzten Zustand der typische
Verlauf der Spannungs-Dehnungs-Kurve fiir ein kaltverfestigtes Material. Im Vergleich zu den AZ31-
Blechen ist das W1-Blech jedoch bereits im gewalzten Zustand viel duktiler. Die Bruchdehnung von 15-
21% (Tabelle 5.4) ist signifikant hoher und weist keine ausgepragte Lastrichtungsabhéngigkeit auf. Mit
steigender Walztemperatur (400 °C auf 500 °C), ist eine Abnahme der Streckgrenze zu beobachten.
Die Warmebehandlung fir 10 min bei 450 °C, fihrt bei den W1-Blechen (Abbildung 5.19 b)) zu einer
Verringerung der Anisotropie der mechanischen Eigenschaften. Zudem kommt es zu einer Abnahme
der Streckgrenze und der Zugfestigkeit. Eine deutliche Abhangigkeit der Streckgrenze und Zugfestigkeit
von der Walztemperatur, ist nicht zu erkennen. Lediglich die Duktilitdt bzw. die Bruch- und
GleichmaRdehnung verringert sich mit Erhéhung der Walztemperatur. Mit einer Bruchdehnung von
24,2 % in WR, weist der Zustand, gewalzt bei 400 °C, den hochsten Wert auf.
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Abbildung 5.19: Exemplarische Spannungs-Dehnungs-Diagramme in WR und QR, sowie Darstellung der mechanischen Eigenschaften in
Abhdngigkeit der Walztemperatur fiir die W1-Bleche im gewalzten (a) und warmebehandelten Zustand (b)

Fiir die W1-Bleche zeigt sich hingegen beim Erichsenwert (Abbildung 5.20) eine Abhangigkeit von der
Walztemperatur. Besonders bemerkenswert ist hier, dass das Blech im gewalzten Zustand eine héhere
biaxiale Umformbarkeit aufweist, als der warmebehandelte Zustand. Im gewalzten Zustand steigt, mit
Reduzierung der Walztemperatur, der Erichsenwert von 5,0 mm auf 6,8 mm. Die anschlieRende
Warmebehandlung resultiert in einer signifikanten Verringerung der Erichsenwerte auf bis zu 3,3 mm,
bei einer Walztemperatur von 500 °C. Hier zeigt sich eine Halbierung des Erichsenwertes durch die
anschlieRende Warmebehandlung. Im Vergleich dazu, konnte der Wert beim AZ31-Blech durch die
Warmebehandlung verdoppelt werden.
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Abbildung 5.20: Erichsenindex in Abhdngigkeit der Temperatur fiir die W1-Bleche im gewalzten und warmebehandelten Zustand

Alle Kennwerte fir die W1-Bleche aus den in Abbildung 5.19 dargestellten Spannungs-
Dehnungskurven sowie die zugehorigen Erichsenwerte sind zusammenfassend in Tabelle 5.4
aufgelistet.
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Tabelle 5.4. Mechanische Kennwerte der W1-Bleche

Tw Rpo,2 Rm Ag A Erichsenindex
Zustand Lastrichtung
[°cl [MPa] [MPa] (%] [%] [mm]
WR 1721 193+1 3,1+0,1 20,3+3,1
400 6,8+0,4
QR 167 +1 220+1 8,5+0,1 19,4 +2,1
WR 164 +3 184+1 4,1+0,1 15,7 +4,7
gewalzt 450 6,6 +0,2
QR 153+4 212+3 10,6 £ 0,1 19,6 £3,8
WR 146+3 165+ 2 53%0,5 17,6 +1,5
500 50+0,6
QR 144+ 1 199+1 9,9+0,1 14,7+2,1
WR 93+1 174 +2 12,8 0,5 242+1,1
400 4,2+0,2
QR 92+2 175+1 12,1+0,1 21,7+1,3
WR 106+ 3 186+ 1 12,1+0,3 20,7 2,3
warmebehandelt 450 4,0+0,3
QR 95+3 182 +2 12,7+0,3 19,9+4,5
WR 96+3 1772 10,9+0,1 17,8+2,2
500 3,3+0,1
QR 93+2 177 £1 11,4+0,3 15,7+1,7

Die WZ10-Bleche haben im gewalzten Zustand, Abbildung 5.21 a), im Vergleich zu den W1-Blechen
eine deutliche hohere Streckgrenze in Walzrichtung, jedoch nicht in Querrichtung. Folglich kommt es
zu einer deutlichen Zunahme der Streckgrenzenanisotropie. Mit 219 MPa ist die Streckgrenze in WR
des WZ10-Blechs, gewalzt bei 400 °C, um 47 MPa hoher als die des W1-Bleches (siehe Tabelle 5.5). Mit
Erhéhung der Walztemperatur von 400 °C auf 500 °C, ist eine Abnahme der Zugfestigkeit und der
Streckgrenze, sowie der Bruchdehnung zu beobachten.

Die anschlieRende Warmebehandlung Abbildung 5.21 b) fiihrt, unabhangig der Walztemperatur, zu
einer Verringerung Streckgrenze und Zugfestigkeit. Hingegen bewirkt die Glihung eine Erhéhung der
Bruch- und GleichmaRdehnung. Eine Ausnahme ist dabei der Zustand gewalzt bei 400 °C in
Querrichtung. Mit einer Bruchdehnung von 11,1 % fallt dieser Wert sehr gering aus und passt nicht ins
Schema. Durch den Walzprozess eingebrachte Oxide in der Matrix oder Oberflachendefekte, kénnen
der Grund fir den geringen Wert sein.

54



Ergebnisse

Wz10
a) gewalzt
250 = — — B Rp0.2 (WR) CJRp0.2 (QR) 4 Rm (WR) 2 Rm (QR) ® A (WR) O A (QR)
[ h 250 A ‘ 100
200 | o=t - A .
—_ - 200 80
§ l’ T D b
150 g g =
- ! ——400°C, WR S 150 0 60 =
c - ]
3 - - - 400°C, QR w 5
£ 100 5 £
g 450°C, WR £ 100 a0 £
& ] a
< 450°C, QR 2 é
——500°C, WR 20 A 5 20
- - -500°C, QR
0 a 0 0
0 5 10 15 20 25 30 35 350 400 450 500 550
Dehnung [%] Walztemperatur [°C]
b) warmebehandelt
250 B Rp0.2 (WR) CJRp0.2 (QR) A Rm (WR) A Rm (QR) ® A (WR) OA (QR)
250 100
200
—_ I ——
T yn ™ =200 80
£ 150 ——400°C, WR s £
& ’ S 150 60 5
3 - - -400°C, QR £ £
€ 100 3 . 2
3 450°C, WR £ 100 40 £
& ’ g : py a
450°C, QR & o
50 50 20
——500°C, WR S
0 - - -500°C, QR 0 0
0 5 10 15 20 25 30 35 350 400 450 500 550
Dehnung [%] Walztemperatur [°C]

Abbildung 5.21: Exemplarische Spannungs-Dehnungs-Diagramme in WR und QR, sowie Darstellung der mechanischen Eigenschaften in
Abhéangigkeit der Walztemperatur fiir die W1-Bleche im gewalzten (a) und warmebehandelten Zustand (b)

Fir die WZ10-Bleche lassen sich im gewalzten Zustand, unabhdngig der Walztemperatur,
Erichsenwerte von 5,0 mm bis 5,9 mm messen (siehe Abbildung 5.22). Nur bei dem Blech, gewalzt bei
400 °C, ist eine Steigerung der biaxialen Umformbarkeit durch die anschlieRende Warmebehandlung
festzustellen. In diesem Fall kann der Erichsenwert von 5,0 mm auf 6,5 mm erhéht werden. Fir die
anderen Walztemperaturen zeigt sich kein Einfluss der Warmebehandlung auf den Erichsenwert.
Dieses Verhalten ist entgegengesetzt zu den W1 Blechen. Hier zeigte sich eine deutliche Verringerung
des Erichsenwertes aufgrund der anschlieRenden statischen Rekristallisation.
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Abbildung 5.22: Erichsenindex in Abhangigkeit der Temperatur fiir die WZ10-Bleche im gewalzten und warmebehandelten Zustand

Die mechanischen Kennwerte der WZ10-Bleche im gewalzten als auch warmebehandelten Zustand
sind in Tabelle 5.5 zusammengefasst.
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Tabelle 5.5: Mechanische Kennwerte der WZ10-Bleche

Tw Rpo,2 Rm Ag A Erichsenindex
Zustand Lastrichtung
[°cl [MPa] [MPa] (%] [%] [mm]
WR 219+2 243 +2 2,6+1,3 199+34
400 50%1,5
QR 166+ 5 236+ 1 13,5+1,1 23,4+4,4
WR 215+1 225+2 5,6 +0,4 17,8+2,8
gewalzt 450 59+0,6
QR 173 +1 240+ 1 13,7+1,8 15,8+ 1,8
WR 188+3 195+ 2 55+0,2 12,2+2,1
500 51+0,2
QR 148+ 1 205+1 9,8+0,2 10,6 £ 0,2
WR 92+1 184 +1 16,9+ 0,2 31,6 £2,4
400 6,5+0,6
QR 63+1 164+5 10,6 £1,2 11,1+1,3
) WR 107 +2 196 + 1 14,7 £0,3 27,6 4,1
warmebehandelt 450 6,1+0,1
QR 671 184+1 18,8+ 1,4 22,6 +4,1
WR 91+2 182+1 17,7 0,2 28,2+0,9
500 54+0,1
QR 60+1 176 £ 1 18,7+2,1 21,1+3,5

Fiir die modifizierten WZ10- Legierungen, also die Bleche aus den Legierungen WZM100, WZX100 und
WZMX1000, zeigt sich im gewalzten Zustand (Abbildung 5.23) dass das WZMX1000-Blech (Abbildung
5.23 c), gewalzt bei 450 °C, die hochste Streckgrenze und auch die hochste Zugfestigkeit hat. Im
Vergleich zu dem WZMX1000-Blech hat das WZ10-Blech (Abbildung 5.21) eine um ca. 50 MPa geringe
Streckgrenze und eine um ca. 30 MPa niedrigere Zugfestigkeit. Es ldsst sich folglich feststellen, dass die
kombinierte Zulegierung von Ca und Mn zu WZ10, im gewalzten Zustand festigkeitssteigern wirkt. Die
hochste Bruchdehnung weist das WZM100-Blech (Abbildung 5.23 a), gewalzt bei 400 °C, auf. Im
Gegensatz zu den Ca-haltigen Legierungen (WZX100 und WZMX1000) haben WZ10 und WZM100 ein
ausgepragtes, anisotropes Materialverhalten, sowie eine deutlich héhere Bruchdehnung. Mit
Erhohung der Prozesstemperatur, zeigen alle modifizierten WZ10-Legierungen im gewalzten Zustand
eine Abnahme der Streckgrenze, der Zugfestigkeit, sowie der Bruchdehnung. Die Werte der
Streckgrenze in Walzrichtung sind hierbei stets hoher als die in Querrichtung.
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Abbildung 5.23: Exemplarische Spannungs-Dehnungs-Diagramme in WR und QR, sowie Darstellung der mechanischen Eigenschaften in
Abhingigkeit der Walztemperatur fiir die modifizierten WZ10-Bleche im gewalzten Zustand; a) WZM100; b) WZX100; c) WZMX1000

Dieses prozesstemperaturabhangige Materialverhalten ist auch nach der Warmebehandlung zu

beobachten (Abbildung 5.24), wobei das richtungsabhingige Materialverhalten, sowohl fir die

Streckgrenze als auch fiir die Zugfestigkeit, nach der statischen Rekristallisation, geringer ausfallt. Die

Differenz zwischen WR und QR der Streckgrenze wird kleiner. Im gewalzten Zustand zeigen sich, fir

die Zugfestigkeit in Querrichtung, geringfligig hohere Werte, wobei sich dieses Verhalten nach der

Warmebehandlung umgekehrt zeigt. Eine Abnahme der Duktilitat ist auch bei diesen Legierungen, wie

schon bei den WZ10-Blechen, mit Erh6hung der Walztemperatur zu beobachten. Vor allem bei
WZX100 und WZMX1000 (Abbildung 5.24 b,c), also den Ca-haltigen Legierungen, ist im Vergleich zu
WZ10 das beschriebene Materialverhalten ausgepragt. Wie auch schon im gewalzten Zustand hat auch
im warmebehandelten Zustand das WZMX1000-Blech (400 °C) die héchste Bruchdehnung.
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Abbildung 5.24: Exemplarische Spannungs-Dehnungs-Diagramme in WR und QR, sowie Darstellung der mechanischen Eigenschaften in
Abhdngigkeit der Walztemperatur fiir die modifizierten WZ10-Bleche im warmebehandelten Zustand; a) WZM100; b) WZX100; c)

WZMX1000

Das biaxiale Umformverhalten weist auch fiir die modifizierten WZ10-Legierungen (Abbildung 5.25),

eine Abhangigkeit von der Walztemperatur und der anschlieBenden Warmebehandlung auf. Fir die
warmebehandelten WZM100-Bleche zeigt der Erichsenwerte, wie bereits fiir die WZ10-Bleche, eine

Verringerung mit Erhéhung der Walztemperatur auf. Den héchsten Erichsenwert hat mit 7,9 mm das
WZM100-Blech, gewalzt bei 400 °C, nach anschlieRender Warmebehandlung. Dieser Wert ist im
Vergleich zu dem des WZ10-Bleches um 1,5 mm hoher. Fir die Ca-haltigen Legierungen WZX100 und
WZMX1000, sind die Erichsenwerte im gewalzten Zustand, mit maximalen Werten von 4,4 mm bis

5,4 mm, signifikant geringer als die nach der Warmebehandlung.
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Abbildung 5.25: Erichsenindex in Abh&ngigkeit der Temperatur fiir die modifizierten WZ10-Bleche im gewalzten und wiarmebehandelten
Zustand; a) WZM100, b) WZX100, c) WZMX1000

Fiir die modifizierten WZ10- Legierungen, also die Bleche aus den Legierungen WZM100, WZX100 und
WZMX1000, sind die mechanischen Kennwerte, sowie die Erichsenwerte in Tabelle 5.6 aufgelistet.

Tabelle 5.6: Mechanische Kennwerte der WZM100-, WZM100- und WZMX1000-Bleche

. Tw . Rpo,2 Rm Ag A Erichsenindex
Legierung Zustand Lastrichtung
[°cl [MPa] [MPa] [%] (%] [mm]
WR 245+3 259+2 1,1+0,1 14,9+3,1
400 56+1,2
QR 1922 244 +1 13,9+0,6 21,5+3,7
WR 2273 232+4 0,6+0,2 12,3+2,9
gewalzt 450 56+1,1
QR 183 +1 237 +2 13,6 +1,6 16,8 +4,9
WR 207 £3 210+3 55+0,1 16,1+ 0,6
500 57+0,2
WzZM100 QR 158 + 11 22042 12,8 3,1 14,2 £3,8
WR 118 +1 212 +2 18,3+ 1,6 32,8+4,3
400 7,9+0,3
QR 1051 209+1 20,3+0,2 26,5+0,8
) WR 113+ 4 212 +3 15,9 +0,1 28,6+ 3,4
warmebehandelt 450 6,2+1,0
QR 85+2 201+1 20,5+1,1 283+7,1
WR 11242 201+1 14,5+0,1 30,3+0,7
500 5,7+0,2
QR 801 192+1 17,7+15 19,4+2,4
WR 248 £ 2 253+1 0,5+0,1 8,5%+1,2
450 2,6%0,6
QR 203+2 269+2 10,1+1,8 10,7 +£2,1
gewalzt
WR 231+3 239+2 0,7+0,1 3,3+0,8
500 3,9+0,2
QR 185+2 242 +9 6,5+2,5 6,9+2,8
WZX100
WR 112+1 217 +1 17,6 £+ 0,3 26,1+1,1
450 4,6+0,2
) QR 76+1 200 + 11 17,2 £5,7 19,5+7,4
wdrmebehandelt
WR 101+2 191+9 14,3+5,8 21,1+11,6
500 4,4+0,1
QR 72+2 160 + 23 8,2+4,5 8,4+4,8
WR 271+1 277 +1 0,5+0,1 51+0,7
450 3,2+0,1
QR 228+ 1 279 +2 9,1+0,6 9,9+0,5
gewalzt
WR 242 +1 248+ 1 0,5+0,1 2,3%1,5
500 4,2+0,9
QR 2095 264+ 4 81+1,5 86+1,9
WZMX1000
WR 117+1 213 +2 16,7 +0,7 26,3+1,8
450 5,4+0,4
} QR 92+2 211+1 18,1+2,9 20,6 4,9
wdrmebehandelt
WR 1201 213+3 159+0,1 22,6 +3,5
500 50+0,2
QR 90+1 202 +11 13,8+4,4 14,2 +4,8

Zusammenfassend sind in Tabelle 5.7 flir jede Legierung die mechanischen Eigenschaften fiir das Blech
mit dem hochsten Erichsenwert aufgefiihrt. Fiir das AZ31 Blech kommt es mit Erhohung der
Walztemperatur und durch die anschlieRende Warmebehandlung (WB) sowohl zu einer stetigen
Abnahme der Streckgrenze als auch der Zugfestigkeit und zudem zu einer signifikanten Abschwachung
der basalen Textur. Die Texturabschwachung resultiert auch in einer Zunahme der Duktilitat, wodurch
ein maximaler Erichsenwert von 6 mm (Tw: 500 °C nach WB) erreicht wird.
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Im Vergleich zu AZ31 weist W1 ein anderes prozesstemperaturabhangiges, mechanisches
Materialverhalten auf. Beide Legierungen haben eine starkere basale Textur im gewalzten, also im
kaltverfestigten, als im statisch-rekristallisierten Zustand. Dennoch hat das W1-Blech eine signifikant
héhere Bruchdehnung im gewalzten Zustand, als dies fiir das AZ31-Blech zu beobachten ist. Zudem
zeigt es im biaxialen Umformvermadgen, bei einer Walztemperatur von 400 °C, einen Erichsenwert von
6,8 mm, welcher deutlich hoher ist als der des warmebehandelten Zustandes, mit 4,2 mm. Dieses
Verhalten ist unabhangig der Walztemperatur. Aufgrund des kaltverfestigten Zustandes hat das W1-
Blech, neben dem hohen Erichsenwert, auch im Vergleich zu den anderen Legierungen, eine sehr hohe
Streckgrenze und eine Festigkeit, die vergleichbar mit AZ31 ist.

Auch die WZ10-Bleche zeigen ein ahnliches Verhalten auf. Namlich einen hohen Erichsenwert im
gewalzten Zustand (5 mm) und zudem fiihrt hier die Warmebehandlung zu einer Verbesserung der
biaxialen Umformbarkeit auf eine IE von 6,5 mm. Durch das Zulegieren von Mn kommt es bei WZM100,
zu einer Kornfeinung des Gefliges und zu einer Erh6hung der Streckgrenze und der Zugfestigkeit, im
Vergleich zu WZ10. Auch eine Erhéhung des IE auf fast 8 mm, bei einer Walztemperatur von 400 °C,
kann beobachtet werden.

Im Gegensatz dazu scheint Ca in WZX100 und WZMX1000 nicht forderlich fir die biaxiale
Umformbarkeit zu sein. Die Legierungen mit Ca konnten nicht unter 450 °C gewalzt werden und es ist
nicht moglich durch die statische Rekristallisation eine Textur mit Komponenten in WR als auch in QR
auszubilden. Diese quadrupole Textur, welche WZ10 und WZM100 in diesem Fall vorweisen, ist gut fir
eine hohe biaxiale Umformbarkeit.

Tabelle 5.7: Legierungsabhdngige Zusammenfassung der mechanischen Eigenschaften fiir den héchsten Erichsenwert der gewalzten
Bleche

. Tw Erichsenwert KorngréRRe i Rpo,2 Rm Ag A
Legierung . Zustand Lastrichtung
[°cl [mm] [um] [MPa] [MPa] (%] (%]

WR 124+1  233+10 14,6 £5,2 17,2+7,3

AZ31 500 WB 6,1+0,3 15+0,9
QR 116 +2 216+ 1 8,2+0,4 8,3+0,5
WR 1721 193+1 3,1+0,1 20,3+3,1

w1 400  gewalzt 6,9+0,4 26+2,8
QR 167 +1 220+1 85+0,1 19,4+2,1
WR 92+1 184+1 16,9+0,2 31,6+24

Wz10 400 WB 6,5+0,6 34+2,0
QR 63+1 164+5 106+1,2 11,1+1,3
WR 118+ 1 212+2  183+16 32,8+4,3

wzmMm100 400 WB 79+0,3 13+0,4
QR 105+ 1 209+1 20,3+0,2 26,5+0,8
WR 112+1 217+1 17,6%¥03 26,1+1,1

WzX100 450 WB 4,6+0,2 56 +5,7
QR 76+1  200+11 17,2 +5,7 19,5+7,4
WR 117 +1 213+2 16,7 +0,7 26,3+1,8

WzMX1000 450 WB 54+0,4 24+1,1
QR 92+2 211+1 18,1+2,9 20,6 £4,9
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5.3 Strangpressversuche

Die Herstellung der Magnesiumbander, mit einer Breite von 40 mm und einer Dicke von 2 mm, erfolgte
mittels direktem Strangpressverfahren. Fir die Strangpressversuche fand homogenisiertes
Ausgangsmaterial in Form von gegossenen Bolzen mit einer Lange von 75 mm und einem Durchmesser
von 49 mm Verwendung. Um den Einfluss der Strangpresstemperatur auf die Gefiige- und
Texturentwicklung, sowie deren mechanischen Eigenschaften zu untersuchen, wurden die in Tabelle
4.4 dargestellten Prozessparameter fir die Versuche gewahlt. Die Durchfihrung der
Strangpressversuche erfolgte, dquivalent zu den Walzversuchen, an den sechs bekannten Legierungen
AZ31, W1, WZ10, WZM100, WZX100 und WZMX1000, in einem Temperaturintervall zwischen 200 °C
und 500 °C und bei gleichbleibender Pressgeschwindigkeit (Stempelgeschwindigkeit) von 0,6 mm/s.
Die Geschwindigkeit wurde konstant langsam gehalten, um den Einfluss der
geschwindigkeitsbedingten Temperatursteigerung so gering wie moglich zu halten. Aus verschiedenen
Studien ist bekannt, dass die Umformgeschwindigkeit, vor allem beim Strangpressen, einen groRen
Einfluss auf die Verformungswarme und folglich auf die Mikrostruktur- und Texturentwicklung hat [45,
118, 119].

5.3.1 Sirangpressbarkeit

Zur Beschreibung der Prozessierbarkeit, bzw. Strangpressbarkeit der verschiedenen Legierungen sind
in Abbildung 5.26 die Pressdiagramme, in Form der Presskraft Uber den Stempelweg,
zusammengestellt. Die Pressdiagramme zeigen einen typischen Verlauf, der zunidchst in einem
Kraftanstieg auf ein Maximum besteht, gefolgt von einer kontinuierlichen Abnahme. Diese Abnahme
entspricht dem geringer werdenden Reibungsanteil, da, wie aus den Gleichungen 7 und 8 bekannt ist,
sich die Presskraft aus der konstant bleibenden Matrizenkraft und der iber den Prozess geringer
werdenden Reibungskraft zusammensetzt. Der Hauptanteil der Reibung entsteht zwischen
Bolzenzylinderoberflache und Container. Da die Bolzenlange liber den Prozess hinweg stetig abnimmt,
wird die Reibung geringer. Der Kraftabfall, bei einem Stempelweg von 300 mm, begriindet sich durch
das Stoppen des Prozesses, um den Puller an das Strangpressprofil anzubringen.

AZ31 lasst sich uneingeschrankt, bei Temperaturen zwischen 250°C und 500 °C, homogen
Strangpressen. Ein homogener Strangpressprozess zeichnet sich durch eine kontinuierliche
Kraftabnahme Ulber den gesamten Prozess aus. Bei 200 °C wird das Kraftmaximum der Strangpresse
(2,5MN) erreicht. Im Gegensatz dazu, weist W1 bereits ab 325°C eine Begrenzung des unteren
Prozessfensters, bedingt durch ein Materiallimit und gekennzeichnet durch einen inhomogenen
Materialfluss beim Strangpressen, auf. Durch das Zulegieren von Zn und/ oder Mn zu der W1-Legierung
(also WZ10 und WZM100), ist ein inhomogener Materialfluss von 300 °C (WZ10) bzw. 325°C
(WZM100) bis 375°C zu erkennen. Folglich bedeutet dies eine Begrenzung des unteren,
prozessierbaren Temperaturbereichs um 50 °C, im Vergleich zu W1. Das Zulegieren von Ca zu WZ10
oder WZM100 bewirkt hingegen das Gegenteil. Es fiihrt dazu, dass sich der untere prozessierbare
Temperaturbereich von WZX100 und WZMX100, im Vergleich zu WZ10, um 25 °C, auf 350 °C erweitert.
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Abbildung 5.26: Pressdiagramme fiir AZ31, W1, WZ10, WZM100, WZX100, WZMX1000 bei einer Strangpressgeschwindigkeit
(Stempelgeschwindigkeit) von 0,6 mm/s und variierenden Temperaturen

Um das FlieBverhalten zu analysieren, ist die maximale und die minimale Presskraft, in Abhangigkeit
der Strangpresstemperatur, in Abbildung 5.27 aufgetragen. Die maximale Presskraft ist die Kraft, die
benétigt wird, um das Material zum FlieBen zu bringen. Die minimale Presskraft korreliert mit der
FlieBspannung, da der Reibungsanteil vernachlassigt werden kann.

Fir die maximalen Presskraft zeigt AZ31 eine stetige, gleichmallige Abnahme von 2,55 MN auf
0,58 MN, bei steigender Strangpresstemperatur. Fiir W1 und WZ10 kann dies hingegen nicht
beobachtet werden. Bei einer Strangpresstemperatur zwischen 325 °C-375 °C kommt es lediglich zu
einer geringfligigen Presskraftanderung, welche in Abhangigkeit der Temperatur auftritt, jedoch nicht
zu einem linearen Verlauf. Es gibt also einen quasistationaren Bereich, in dem die Presskrafte relativ
gleich sind. Erst ab einer Strangpresstemperatur von 375 °C bis 500 °C ist wieder eine gleichmaRige
Abnahme der Presskrdfte, mit steigender Temperatur, zu beobachten. Bei 325 °C hat WZ10 mit
1,76 MN eine deutlich hohere maximale Presskraft als W1 mit 1,50 MN. Fir die modifizierten WZ10-
Legierungen (WZM100. WZX100, WZMX1000) zeigen die maximalen Presskréfte, dass es bei niedrigen
Temperaturen, durch die Legierungszugabe von Mn, Ca und Mn+Ca, zu einer Erh6hung der Presskraft
von ca. 0,2 MN bei 325 °C kommt. Dieser Effekt wird mit Zunahme der Strangpresstemperatur
geringer.

Um den Anteil der Reibungskomponente an der Presskraft ausschlieen zu kdnnen, ist zudem die
minimale Presskraft in Abbildung 5.27 (rechts) aufgezeigt. Diese steht in Relation zu der FlieBspannung
und kann folglich in Zusammenhang mit dem, im Prozess ablaufenden, Rekristallisationsverhalten
gebracht werden.

AZ31 zeigt mit Erhdhung der Prozesstemperatur von 200 °C bis 500 °C eine stetige Abnahme der
minimalen Presskraft, bzw. der FlieBspannung. In diesem Zusammenhang besteht zwischen 200 °Cund
300 °C eine Differenz der Presskraft von 0,5 MN und zwischen 400 °C und 500 °C von lediglich 0,16 MN.

62



Ergebnisse

Im Vergleich zu der Legierung AZ31 zeigt W1 im Strangpressvorgang bei 300 °C eine deutlich hohere
minimale Presskraft (+0,41 MN). Die Kraftdifferenz zwischen W1 und AZ31 wird mit steigender
Strangpresstemperatur geringer.

Bei der WZ10-Legierung kommt es bei einer Strangpresstemperatur von 300 °C, im Vergleich zu der
W1-Legierung, zu einer héheren Presskraft von +0,17 MN. Besonders bemerkenswert ist, dass die
Presskraften zwischen 325°C und 375 °C einen fast stationdren Bereich aufweisen. In diesem
quasistationdren Bereich gibt es praktisch keinen Einfluss der Strangpresstemperatur auf die
FlieBspannung. Zwar zeigt auch die W1-Legierung bereits eine leichte Verringerung der Abhangigkeit
der Presskraft von der Prozesstemperatur, jedoch ist dieser Effekt, durch das Zulegieren von Zn,
signifikant starker ausgepragt.

Bei den modifizierten WZ10-Legierungen (WZM100, WZX100, WZMX1000) ist eine geringere Erhéhung
der FlieRspannung (minimale Presskraft) im Vergleich zu WZ10 festzustellen. Bei 325 °C betragt diese
+0,09 MN bei WZM100, +0,13 MN bei WZX100 und um +0,08 MN bei WZMX1000. Zudem ist bei
WZX100 und WZMX1000, folglich bei den Legierungen mit Ca, kein quasistationarer Bereich zwischen
325°C und 375°C zu erkennen. Die Abnahme der FlieBspannung ist linear mit der
Strangpresstemperatur.
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Abbildung 5.27: Darstellung der maximalen (links) und minimalen (rechts) Presskraft iiber die Strangpresstemperatur

Anhand von Geschwindigkeit-Pressweg-Verldaufen, sind die zwei Arten der Prozessgrenzen beim
Strangpressen in Abbildung 5.28 dargestellt. Fir die Legierung AZ31 wird bei einer
Strangpresstemperatur von 200 °C das Kraftmaximum der Strangpresse (2,5 MN) erreicht und folglich
das Maschinenlimit. Es ist gekennzeichnet durch Kraftschwankungen, welche auch in einer
verringernden Pressgeschwindigkeit, bzw. FlieBgeschwindigkeit resultieren. Das Material kommt nur
langsam zum FlieRen und nach dem Uberwinden der maximalen FlieRspannung, durch den geringer
werden Reibungsanteil in der bendtigten Presskraft, ist nach dem Beginn des plastischen Fliel3ens ein
homogener Materialfluss zu erkennen. Bei den yttriumhaltigen Legierungen wird das Maschinenlimit
nicht erreicht. Es kommt hingegen bei Strangpresstemperaturen von 300 °C bis 325 °C fir W1, fir
Temperaturen bis 375 °C fir WZ10 und WZM100 und fiir Temperaturen bis 350 °C fir WZX100 und
WZMX1000, materialbedingt zu einem inhomogenen FlieRen. Dieses inhomogene FlieBen zeichnet
sich durch deutliche Geschwindigkeitsschwankungen aus, welche in Abbildung 5.28 exemplarisch fur
die W1-Legierung im Strangpressversuch bei 300 °C dargestellt sind. Folglich gibt es zwei Arten von
Prozessgrenzen. Zum einen erfolgt eine Begrenzung durch die Kraftlimitierung (Maximalkraft) der
Strangpressanlage, welche durch einen homogenen Materialfluss nach FlieBbeginn gekennzeichnet ist
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und zum anderen durch das Erreichen einer Umformgrenze des Materials, welche sich durch einen
inhomogenen Materialfluss auszeichnet.
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Abbildung 5.28: Stempelgeschwindigkeit tiber Stempelweg fiir AZ31 (Ts: 200 °C) und W1 (Ts:300°C)

5.3.2 Mikrostrukturanalyse

Im Folgenden sind die Mikrostrukturen im Langsschliff und deren mittlere KorngrofRe, fiir die
stranggepressten Bander im stranggepressten Zustand, sowie nach der Warmebehandlung von 10 min
bei 450 °C, dargestellt. Fiir eine Bewertung des Einflusses der Strangpresstemperatur auf die mittlere
KorngrolRRe, ist diese im stranggepressten Zustand und nach der Warmebehandlung in Abbildung 5.29,
im Vergleich zur Prozesstemperatur, aufgetragen. Zundchst ist zu erkennen, dass es mit steigender
Prozesstemperatur zu einer Zunahme der KorngrofRe kommt.

Fiir AZ31 zeigt sich bis zu einer Temperatur von 400 °C ein stetiges Kornwachstum von 4 um bei 200 °C,
auf 14 um bei 400 °C. Bei héherer Presstemperatur (ab 450 °C) sind deutlich groRere KorngréoRBen von
ca. 25-30 um zu erkennen. Durch die Warmebehandlung bei 450 °C wird die KorngréBe nicht
maRgeblich verandert, wie in Abbildung 5.29 (rechts) ersichtlich ist. W1 hat von 300 °C-350 °C eine
mittlere KorngroRe von 4-6 um. Ab 375°C erscheint die Zunahme der KorngrofRe linear, in
Abhéangigkeit zur Prozesstemperatur und erreicht bei 500 °C ein Maximum von 31 um. Im Gegensatz
zu AZ31 kommt es durch die Warmebehandlung zu einem deutlichen Kornwachstum. Es stellt sich fir
W1im warmebehandelten Zustand eine mittlere KorngréRe von 26 -36 um ein. Wie schon fiir W1 zeigt
sich bei WZ10, zwischen 300 °C und 375 °C, mit 4-6 um nur eine geringe Variation in der KorngréRe.
Ab 400 °C bis 500 °C kommt es zu einem deutlichen Anstieg der mittleren KorngréRe von 8 auf 26 um.
Nach der Warmbehandlung stellt sich in allen Zustanden eine dhnliche Korngrofle von 29 + 2 um ein.
Die KorngrofRe von WZM100 weist im stranggepressten Zustand, zwischen 325 °C und 375 °C, keinen
signifikanten Unterschied zu WZ10 auf. Erst ab 400 °C und besonders deutlich bei 450 °C, zeigt sich die
kornfeinende Wirkung von Mn. Auch die Kornstruktur des warmebehandelten Gefliges, mit einer
mittleren KorngréRe von 18-23 um, ist feinkorniger als die der WZ10 Legierung. WZX100 und
WZMX1000 haben im stranggepressten Zustand eine sehr dhnliche KorngroRe. Bei Betrachtung der
Entwicklung, in Abhdngigkeit der Strangpresstemperatur, ist ein linearer Anstieg zu beobachten.
Dieses Verhalten zeigen die anderen Y-haltigen Legierungen nicht. Nach der Warmebehandlung zeigt
die WZMX1000 Legierung, mit einer mittleren Korngrofe von 21-26 um, ein etwas feinkornigeres
Gefiige als WZ10. Im Gegensatz zu WZMX1000 bewirkt das Zulegieren von ausschlielRlich Ca zu WZ10
das Gegenteil, sodass es, aufgrund der statischen Rekristallisation (Warmebehandlung), bei WZX100
zu einem sehr ausgepragten Kornwachstum (50 + 2 um) kommt.
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Abbildung 5.29: Mittlere KorngréBe der Biander im stranggepressten Zustand und nach einer Warmebehandlung von 10 min bei 450 °C

Auf Grundlage der beschriebenen, legierungsabhdngigen KorngrofRenentwicklung, sind im Folgenden
die Mikrostrukturen (Abbildung 5.30 - Abbildung 5.35) zu pragnanten KorngroRen dargestellt. Hierbei
sind jeweils ein feinkorniges, teilrekristallisiertes Geflige (untere Prozesstemperatur), ein
rekristallisiertes Geflige mit mittlerer KorngréRe (mittlere Prozesstemperatur), sowie ein Geflige mit
deutlichem Kornwachstum (obere Prozesstemperatur) dargestellt. Aufgrund der einzelnen,
legierungsabhdngigen  KorngréRenentwicklungen  unterscheiden sich  die  dargestellten
Prozesstemperaturen. Die vollstindige Entwicklung des Gefliges, in Abhangigkeit der
Strangpresstemperatur, ist im Anhang (Abbildung 10.1 bis Abbildung 10.6) zu finden.

Die Geflige der Legierung AZ31, fiir die Strangpresstemperaturen 200 °C, 400 °C und 500 °C, sind in
Abbildung 5.30 aufgefiihrt. Bei niedrigen Temperaturen wird im stranggepressten Zustand ein
bimodales, globulares Geflige mit teilweise nicht rekristallisierten Kérnern nachgewiesen, welche
parallel zur Strangpressrichtung (SR) gestreckt sind. Die Erhohung der Strangpresstemperatur fiihrt
qualitativ zu einer Erhdhung des rekristallisierten Anteils des Gefliges, wobei weiterhin langliche
Korner erhalten bleiben. Ab einer Strangpresstemperatur von 400 °C liegt eine vollstandig
rekristallisierte Mikrostruktur vor. Zudem ist zu erkennen, dass die Globularitdt der Kérner abnimmt
und die Kornstruktur einen grobkdrnigen, longitudinalen Zustand annimmt. Aufgrund der thermischen
Stabilitat der Legierung AZ31 zeigt die Warmebehandlung nur einen untergeordneten Einfluss auf die
Gefligeentwicklung. Bei niedrigen Strangpresstemperaturen ist hingegen eine geringfligige
Kornvergroberung zu beobachten. Die Warmebehandlung scheint nur einen kleinen Einfluss auf die
Morphologie und Verteilung der Ausscheidungen zu haben.

Die Mikrostruktur von W1, siehe Abbildung 5.31, zeigt im stranggepressten Zustand, bei niedriger
Strangpresstemperatur (hier 300 °C), ein rekristallisiertes Geflige, mit langlichen, in
Strangpressrichtung ausgerichteten, nicht rekristallisierten Bereichen. Bei einer mittleren Temperatur
(hier 400 °C) weist das Geflige eine globulare, vollsténdig rekristallisiert Mikrostruktur auf und die
langlichen Korner sind nicht mehr vorhanden. Bei hohen Strangpresspresstemperaturen (hier 500 °C)
wird Kornvergroberung sichtbar und das Gefilige weist eine globulare Kornstruktur auf. Im Gegensatz
zu AZ31 fuhrt die anschlieBende Warmebehandlung, in allen Mikrostrukturen von W1, zu einem
vollstandig rekristallisierten, globularen Geflige mit deutlichem Kornwachstum.
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Abbildung 5.30: Mikrostruktur im Langsschliff ausgewahlter AZ31-Bander im stranggepressten Zustand und nach einer
Wiarmebehandlung von 10 min bei 450 °C
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Abbildung 5.31: Mikrostruktur im Langsschliff ausgewadhlter W1-Binder im stranggepressten Zustand und nach einer Warmebehandlung
von 10 min bei 450 °C

Die Ergebnisse, der Gefligeanalyse fiir die stranggepressten WZ10-Bander sind in Abbildung 5.32
dargelegt. Bei niedrigen Strangpresstemperaturen (hier 325 °C) weist die Mikrostruktur ein stark
verformtes Geflige mit feinkdrnigen, rekristallisierten Bereichen neben verformten, meist in
Strangpressrichtung, longitudinal gestreckten Kérnern auf. Unterhalb der Strangpresstemperatur von
400 °C hat das Geflige einen hohen Anteil an nicht rekristallisierten Bereichen. Bei mittleren
Temperaturen (hier 400 °C) ist ein vollstdndig rekristallisiertes Geflige mit einer bimodalen
Kornstruktur zu erkennen. Bei dieser Temperatur hat das Gefiige einen groRen Anteil von einer
globularen Kornstruktur und vereinzelt sind langliche, in Strangpressrichtung ausgerichtete Kérner zu
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erkennen. Ab 450 °C sind die vorher noch vorhandenen, langlichen Kérner nicht mehr zu erkennen und
das Geflige zeigt eine vollstandige globale Mikrostruktur. Durch die Warmebehandlung kommt es in
allen Mikrostrukturen zu einem sehr dhnlichen Geflige, welches ein deutliches Kornwachstum, mit
einer globularen Kornstruktur, aufzeigt.

WZ10 Ts: 325°C

stranggepresst

warmebehandelt

Abbildung 5.32: Mikrostruktur im Langsschliff ausgewahlter WZ10-Bander im stranggepressten Zustand und nach einer
Warmebehandlung von 10 min bei 450 °C

Die Gefligeentwicklung von WZM100, Abbildung 5.33, zeigt bei niedrigen Strangpresstemperaturen
(hier 325 °C) eine teilrekristallisierte Mikrostruktur, wobei der Anteil an nicht rekristallisierten Geflige,
mit steigender Strangpresstemperatur, abnimmt. Bei einer mittleren Strangpresstemperatur (hier
400 °C) zeigen sich auch hier die langlichen Kérner, welche in eine globulare Kornstruktur eingebettet
sind. Diese sind bei hohen Strangpresstemperatur ab 450 °C nicht mehr vorhanden und es kommt zu
einer Kornvergréoberung. In WZM100 kommt es im Vergleich zu WZ10, folglich durch das Zulegieren
von Mn, zu keinem deutlich veranderten, dynamischen Rekristallisationsverhalten. Mit der
anschlieBenden Warmebehandlung verschwinden die langestreckten Kérner und ein vollstdandig
rekristallisiertes Geflige mit deutlichem Kornwachstum ist erkennbar.

Der Einfluss von Ca auf die Mikrostruktur von WZ10 und WZM100 ist in Abbildung 5.34 und Abbildung
5.35 abgebildet. WZX100 und WZMX1000 zeigen nur bei einer niedrigen Strangpresstemperatur von
325 °C ein teilrekristallisiertes Geflige. Hierbei ist der Anteil an nicht rekristallisierten Kornstrukturen
flir WZX100 deutlich geringer, als fir WZ10 und im Vergleich zu WZX100 und WZMX1000 ist der Anteil
an nicht rekristallisiertem Geflige bei WZMX1000 noch geringer. Das Gefilige hat eine globulare
Kornstruktur. Bei WZX100 sind hingegen noch vereinzelt, in Strangpressrichtung gestreckte, Kérner
erkennbar. Bereits ab einer Strangpresstemperatur von 350 °C liegt ein vollstandig rekristallisiertes
Geflige vor und bis zu einer Strangpresstemperatur von 450 °C kommt es nur noch zu einem
Kornwachstum. Durch die anschlieBende Warmebehandlung wird im Geflige von WZX100 eine
deutlich ausgepragtere bimodale Struktur, mit teilweise sehr groRen Kornern, sichtbar, als dies bei
WZMX1000 der Fall ist.
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Abbildung 5.33: Mikrostruktur im Langsschliff ausgewahlter WZM100-Bénder im stranggepressten Zustand und nach einer
Warmebehandlung von 10 min bei 450 °C
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Abbildung 5.34: Mikrostruktur im Langsschliff ausgewahlter WZX100-Bdnder im stranggepressten Zustand und nach einer
Warmebehandlung von 10 min bei 450 °C
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Abbildung 5.35: Mikrostruktur im Langsschliff ausgewahlter WZMX1000-Bdnder im stranggepressten Zustand und nach einer
Wairmebehandlung von 10 min bei 450 °C

Zusammenfassend lasst sich feststellen, dass die stranggepresste AZ31-Legierung, mit Erhéhung der
Strangpresstemperatur, eine fast kontinuierliche KorngroBenentwicklung von 4 auf 30 um aufweist
und sich kein signifikanter Einfluss der Warmebehandlung auf die Gefligeentwicklung prasentiert.

Im Vergleich dazu zeigt zwar auch die Legierung W1 ein Kornwachstum mit steigender
Prozesstemperatur auf, jedoch ldsst sich ein deutlicher Einfluss der Warmebehandlung (statische
Rekristallisation) auf die Gefligestruktur feststellen. Bei den Legierungen WZ10 und WZM100, also
durch das Zulegieren von Zn und oder Mn zu W1 zeigt sich beim Strangpressen (dynamische
Rekristallisation) eine Kornfeinung des Gefliges. Im Gegensatz dazu lasst sich in den Legierungen
WZX100 und WZMX1000 (Zulegieren von Ca zu WZ10 und WZM100) ein geringer Anteil an nicht
rekristallisierten Gefligefraktionen bei niedrigen Prozesstemperaturen (hier 325 °C) feststellen.

Durch die Warmebehandlung, also die statische Rekristallisation, weist WZX100 das grobkornigste
Geflige auf. Hingegen die Legierungen mit Mn (WZM100 und WZMX1000) feinkérniger werden als
WZ10.

5.3.3 Texturanalyse

In diesem Abschnitt werden die zu den Mikrostrukturen (Abschnitt 5.3.2) gehorigen Texturen, der
stranggepressten Bander, dargestellt. Die vollstandige Entwicklung der Texturen, in Abhangigkeit der
Strangpresstemperatur, ist im Anhang zu finden (Abbildung 10.7 bis Abbildung 10.12). Auch hier dient
im  Ergebnissteil die globale, kristallographische  Textur zur  Beschreibung der
prozesstemperaturabhdngigen Texturentwicklung. Diese wird anhand der (0002)-Polfigur, welche die
Orientierung der Basalebenen zeigt, und der (10-10)-Polfigur, die die Orientierung der Prismenebenen
erster Ordnung wiedergibt, dargestellt. Zur detaillierten Erérterung bestimmter Phanomene wird in
der Diskussion die lokale, mittels EBSD gemessene, Textur zur Hilfe gezogen.

Fiir AZ31 ist, wie in Abbildung 5.36 dargestellt, bei einer Strangpresstemperatur von 200 °C eine starke
basale Textur (Imax=8,8 m.r.d.), mit einer <0002> Faser parallel zur Normalenrichtung (<0002>//NR), zu
erkennen. Die Basalebenen sind hauptsachlich parallel zur Bandoberflache (c-Achse parallel zur
Normalenrichtung NR) ausgerichtet und die Prismenebenen sind zuféllig, rotationssymmetrisch,
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parallel zur NR des Flachbandes verteilt. Zudem haben die Basalflachen einen hoheren Kippwinkel zur
Strangpressrichtung als zur Querrichtung.

Mit Erhéhung der Strangpresstemperatur wird zudem die {0001}<10-10> Komponente deutlicher
sichtbar. Aquivalent bilden sich die sechs Pole am AuBenring der (10-10)-Polfigur aus. Ab einer
Strangpresstemperatur von 400 °C ist eine schwach ausgeprdgte <10-10> Faser, parallel zur
Strangpressrichtung (<10-10>//SR), vorhanden.

Bei hohen Strangpresstemperaturen (hier 500 °C) gibt es keinen Unterschied zu den vorherig
beschriebenen Texturkomponenten. Lediglich die maximale Intensitdit nimmt mit steigender
Strangpresstemperatur zu. Die (0002) —Polfigur zeigt eine deutlichere Auspragung der <10-10>//SR
Faser durch ein Orientierungsband von QR tber NR nach — QR. Dies flihrt zu einer starkeren Intensitat
in + SR-Richtung der (10-10)-Polfigur. Neben dieser ausgeprédgten <10-10>//SR Faser ist eine {10-
10}<11-20> Komponente vorhanden. Diese wird durch die starken Intensitatspole in = QR der (0002)
Polfigur und dquivalent zu den drei Intensitdtspolen der (10-10) Polfigur dargestellt. Wie schon bei den
Mikrostrukturen verdndert sich die Textur kaum durch die anschlieRende Warmebehandlung.

AZ31 Ts: 200 °C 400 °C 500 °C
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Abbildung 5.36: (0002)- und (10-10)-Polfiguren mit den maximalen Intensitdten Imax in m.r.d. von ausgewihiter AZ31-Binder im
stranggepressten Zustand und nach einer Warmebehandlung von 10 min bei 450 °C

Im Gegensatz zu den stranggepressten AZ31-Bandern, zeigen die W1-Bander einen deutlichen Einfluss
der Warmebehandlung, also der statischen Rekristallisation, auf die kristallographische Textur, siehe
Abbildung 5.37. Zunachst weist die Textur von W1 nach dem Strangpressen bei 300 °C eine sehr
schwache maximale Intensitdt der (0002)-Polfigur von 4,5 m.r.d. auf. Die Basalflachen zeigen eine
geringe Aufspaltung in Strangpressrichtung (Doppelpeak) und eine vermehrte Kippung in
Querrichtung. Diese transversale Streuung (in Querrichtung) entspricht einer prismatischen {11-
20}<10-10> Komponente. Diese um 60° von £ QR in Richtung NR gekippte {11-20}<10-10> Komponente
korreliert mit der maximalen Intensitdit der Prismenflichen 1.0rdnung senkrecht zur
Strangpressrichtung der (10-10)-Polfigur. Nach der Waiarmebehandlung ist die prismatische
Komponente nicht mehr sichtbar und es kommt zu einer deutlichen Zunahme des Kippwinkels der
Basalflachen in Strangpressrichtung, auf etwa = 45° (vorher ca. 20°). Zudem nimmt die maximale
Intensitat der (0002)-Polfigur auf ein Maximum von 7 m.r.d. zu.

Wie schon im warmebehandelten Zustand bei 300 °C, zeigt die (0002)-Polfigur der stranggepressten
Zustande bei hoheren Temperaturen (hier 400 °C), den fir SE-haltige Legierungen charakteristischen
Doppelpeak in SR auf. Dieser Doppelpeak wird durch die zwei <0002>//NR Fasern, die um 25° zur £ SR
geneigt sind und durch die beiden {0001}<2-1-10> Komponenten, die um 25° geneigt zur * SR sind,
beschrieben. Entsprechend sind die prismatischen Ebenen ((10-10)-Polfigur) zufallig senkrecht zu den
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beiden Peakorientierungen der Basalpole verteilt und zeigen eine Ausrichtung parallel zur SR
(Intensitaten in Querrichtung QR), jedoch keine prismatische Komponente oder Faser in SR.

Bei einer Strangpresstemperatur von 500 °C zeigt die (0002)-Polfigur nicht mehr den fiir SE-haltige
Legierungen (iblichen Doppelpeak [29, 48, 134], sondern nur noch eine {0001}<2-1-10> Komponente
mit 25° Neigung zur + SR, mit einer sehr hohen maximalen Intensitat mit einem Wert von 16 m.r.d. im
stranggepressten und 20 m.r.d. im warmebehandelten Zustand.

1 Ts: 300 °C 400 °C 500 °C

s

stranggepresst

armebehandelt

a

= 0.2,1:7w

lnax [M.1d)] C— SR
12345678910 QR

Abbildung 5.37: (0002)- und (10-10)-Polfiguren mit den maximalen Intensitdten Imax in m.r.d. von ausgewahlter W1-Bander im
stranggepressten Zustand und nach einer Warmebehandlung von 10 min bei 450 °C

Fir die Legierung WZ10 sind die globalen Texturen in Abbildung 5.38 zusammengestellt. Bei niedrigen
Strangpresstemperaturen (hier 325 °C) zeigt die (0002)-Polfigur eine ausgepragte basale {0001}<2-1-
10> Komponente mit einer maximalen Intensitat von 5,7 m.r.d.. Darliber hinaus weist die basale
Polfigur einen erhéhten Kippwinkel der Basalebenen in +SR und + QR auf. Mit Erhdhung der
Strangpresstemperatur bis zu einer Temperatur von 400 °C, nimmt die Intensitat der (0002)-Polfigur
ab und es kommt zu einem hoheren Neigungswinkel der Basalflichen zur Querrichtung. Nach der
Warmebehandlung zeigen die Polfiguren bei niedrigen Strangpresstemperaturen (hier 325 °C) eine
sehr dhnliche Textur. In der (0002)-Polfigur ist eine aus der NR in + SR um 45° gekippte {0001}<2-1-10>
Komponente, sowie eine {11-20}<10-10> um 30° von = QR in Richtung NR gekippte Komponente
erkennbar, eine Art ,,quadrupole Textur”.

Bei mittleren Strangpresstemperaturen (hier 400 °C) ist die fur Seltene-Erden-haltige Legierungen
charakteristische Textur sichtbar. Wie bereits fir W1 beschrieben, handelt es sich hierbei um eine
{0001}<2-1-10> um 30° in = SR aus NR geneigte Komponente, wobei die Neigung in SR eine héhere
maximale Intensitat aufweist (8,6 m.r.d.). Eine leichte Winkelverbreiterung der Basalebenen in QR ist
auBerdem vorhanden. Durch die anschlieRende Warmebehandlung wird der Doppelpeak deutlicher
und die Intensitat in Querrichtung geringer.

Die Textur fur hohe Strangpresstemperaturen (hier 450 °C) zeigt mit einer maximalen Intensitat der
(0002)-Polfigur von 3.9 m.r.d. eine deutliche Texturabschwachung. Die basale {0001}<2-1-10>
Komponente ist nur noch in SR gekippt und eine Winkelauslenkung der Basalflachen in Querrichtung
ist deutlich vorhanden. Die Warmebehandlung hat keinen signifikanten Einfluss auf die
Texturentwicklung.
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Abbildung 5.38: (0002)- und (10-10)-Polfiguren mit den maximalen Intensitdten Imax in m.r.d. von ausgewédhlter WZ10-Bénder im
stranggepressten Zustand und nach einer Warmebehandlung von 10 min bei 450 °C

Die Texturen der stranggepressten WZM100-Bander, siehe Abbildung 5.39, unterscheiden sich nicht
wesentlich von den Texturen der WZ10-Bander. Bei niedrigen Strangpresstemperaturen (hier 325 °C)
bildet sich durch die Warmebehandlung, aus einer tendenziell basalen Textur eine quadrupole Textur
aus. Ab einer Strangpresstemperatur von 400 °C hat die Warmebehandlung keinen Einfluss mehr auf
die Entwicklung der Texturkomponenten. Bei 400 °C zeigt die (0002)-Polfigur einen Doppelpeak in SR
und bei 500 °C kommt es auch hier zu einer Abnahme der Intensitdt in SR und zu einer leichten
Winkelverbreiterung der Basalflachen in QR.
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Abbildung 5.39: (0002)- und (10-10)-Polfiguren mit den maximalen Intensitdten Imax in m.r.d. von ausgewahlter WZM100-Bander im
stranggepressten Zustand und nach einer Warmebehandlung von 10 min bei 450 °C

Generell gibt es bei WZX100 (Abbildung 5.40) und WZMX1000 (Abbildung 5.41), in Abhangigkeit der
Strangpresstemperatur und auch durch die anschlieBende Warmebehandlung, keine Unterschiede in
der Texturentwicklung.

Im Vergleich zu WZ10 und WZM100 ist bei einer Strangpresstemperatur von 325 °C die starke basale
Textur bei WZX100 und WZMX1000 nicht vorhanden. Die (0002)-Polfigur zeigt nun bereits ab niedrigen
Strangpresstemperaturen deutlich den Doppelpeak in SR, eine {0001}<2-1-10> Komponente die um
30° in £ SR aus NR gekippt ist. Durch die anschlieBende statische Rekristallisation, in Folge der
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Warmebehandlung, bleibt in der Textur, der eben beschriebene Doppelpeak erhalten, und es andert
sich lediglich der Kippwinkel der Komponente von 30° auf ungefdhr 45°. Bis zu einer Temperatur von
400 °C zeigt sich kein Einfluss der Strangpresstemperatur auf die Texturentwicklung. Bei 450 °C ist der
Doppelpeak in SR nicht mehr vorhanden und es kommt zu einer ausgepragten, basalen Textur mit
einer Verschmierung der Basalflachen in Querrichtung.

WZX100 Tg: 325°C 350°C
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Abbildung 5.40: (0002)- und (10-10)-Polfiguren mit den maximalen Intensitdten Imax in m.r.d. von ausgewahlter WZX100-Biander im
stranggepressten Zustand und nach einer Warmebehandlung von 10 min bei 450 °C
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Abbildung 5.41:(0002)- und (10-10)-Polfiguren mit den maximalen Intensitdten Imax in m.r.d. von ausgewahlter WZMX1000-Bander im
stranggepressten Zustand und nach einer Warmebehandlung von 10 min bei 450 °C

Das Reslimee der Texturentwicklung beim Strangpressen zeigt, dass es bei der Legierung AZ31 bei
geringen Temperaturen zur Ausbildung der typischen basalen {0001}<10-10> Komponente kommt. Bei
Erhéhung der Strangpresstemperatur wird die Winkelverbreiterung der basalen Komponente in SR
geringer und zudem findet die Ausbildung einer Prismenfaser (<10-10>//SR) und einer prismatischen
{10-10}<11-20> Komponente statt. Es ist kaum ein Einfluss der statischen Rekristallisation auf die
Texturentwicklung feststellbar.

Im Gegensatz dazu zeigt sich bei den yttriumhaltigen Legierungen in der Texturentwicklung ein ganz
anderes Bild. Fir die W1-Legierung wandelt sich die anfanglich basale Textur (Geflige hier
teilrekristallisiert), durch Erhéhung der Strangpresstemperatur, in den fir SE-typischen Doppelpeak in
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SR um. Ab 500 °C ist kein Doppelpeak mehr vorhanden, sondern nur eine Verschiebung der basalen
Komponente in +SR. AusschlieRlich bei einer sehr geringen Strangpresstemperatur (300 °C) zeigt sich
der Einfluss der Warmebehandlung auf die Texturentwicklung. Hier wandelt sich die basale Textur,
durch die statische Rekristallisation, in einen Doppelpeak in SR um.

Durch das Zulegieren von Zn zu W1, kommt es in der WZ10-Legierung zu einer deutlichen Erweiterung
der moglichen Texturkomponenten. Im teilrekristallisierten Geflige (300-375°C) zeigt die (0002)-
Polfigur eine basalen {0001}<2-1-10> Komponente. Ab einer Temperatur von 400 °C (rekristallisiertes
Geflige) kommt es wie bei W1 zur Ausbildung des Doppelpeaks in SR und anschliefend, mit Erhéhung
der Temperatur, zur Entwicklung der in SR gekippten, basalen Komponente.

Als Zulegierungselement hat Mn auf WZ10 in der Gefligeentwicklung einen Einfluss auf die mittlere
KorngrofRRe, jedoch scheinbar nicht auf die Texturentwicklung. Das Zulegieren von Ca nimmt hingegen,
parallel zur Mikrostrukturentwicklung, auch einen Einfluss auf die kristallographische
Texturentwicklung. Es kann bei WZX100 und WZMX1000 beobachtet werden, dass zwischen 325 °C
und 400 °C der Doppelpeak in SR die Textur dominiert. Ab einer Strangpresstemperatur von 450 °C
zeigt sich auch hier eine basale Komponente mit deutlicher Winkelverbreiterung in QR, wobei, im
Gegensatz zu WZ10 und WZM100, die basale Komponente nicht in SR gekippt ist.

Bei WZ10 und WZM100 (300-375 °C) kommt es durch die Warmebehandlung zur Ausbildung der
qguadrupolen Textur. Bei WZX100 und WZMX1000 bewirkt die Warmebehandlung hingegen nur eine
Erhohung des Kippwinkels des bereits vorhandenen Doppelpeaks in SR.

5.3.4 Mechanische Eigenschaften und Umformverhalten

Im Folgenden sind die Spannungs-Dehnungs-Kurven im stranggepressten und warmebehandelten
Zustand der Strangpressprofile abgebildet. Wie schon bei den Mikrostrukturen und Texturen, erfolgt
die detaillierte Darstellung (Spannungs-Dehnung-Diagramme) anhand der Gefligeentwicklung. Zudem
sind in einer Grafik die wichtigsten mechanischen Kennwerte (Ryo0.2: Streckgrenze; Rm: Zugfestigkeit;
A: Bruchdehnung), in Abhangigkeit der Prozesstemperatur, aufgezeigt. Um die Umformbarkeit des
Materials unter 2-achsiger Belastung, welche eine der wichtigsten Materialeigenschaften fiir die
Anwendung von Flachprodukten darstellt, abbilden zu kdnnen, ist der Erichsenwert (IE) liber die
Prozesstemperatur aufgetragen.

Die Spannungs-Dehnungskurven der stranggepressten Legierung AZ31 (Abbildung 5.42 a)) zeigen, wie
auch die Kurven der im Weiteren beschriebenen Legierungen, einen typischen Verlauf fir duktile
Werkstoffe. Nach dem Ende des elastischen Bereiches wird ein plastisches Materialverhalten
erkennbar. Die Kurvenverldufe in SR und QR weisen eine richtungsabhdngige Anisotropie in den
Spannungsverlaufen auf.

Fir die stranggepressten AZ31 Bander ist das anisotrope Materialverhalten der Streckgrenze (Rypo.2), ab
einer Strangpresstemperatur von 450 °C, besonders ausgepragt. Wahrend die Streckgrenze in SR fast
konstant Uber die Strangpresstemperatur bleibt, kommt es in QR bei 450 °C zu einem signifikanten
Abfall. Hier (Abbildung 5.42 a) rechts) zeigt sich deutlich der Einfluss der Textur, bzw. der Mikrostruktur
auf das mechanische Verhalten. Die Festigkeit (Rm) des Materials ist fast unabhangig von der
Prozesstemperatur und der Lastrichtung. Ein leichter Abfall im stranggepressten Zustand ist, mit
Erhohung der Temperatur, zu beobachten. Die Bruchdehnung (A) hat, mit Zunahme der Korngrofie
und der damit einhergehenden Erhéhung der Prozesstemperatur von 200 °C auf 500 °C, keine
Veranderung in SR und eine deutliche Abnahme in QR zur Folge.

Ein ausgepragter Einfluss der Warmebehandlung (Abbildung 5.42 b)) auf die mechanischen
Eigenschaften der AZ31 Bander ist nicht zu erkennen. Es lasst sich eine leichte Verringerung der
Anisotropie, vor allem in den Dehnungswerten und in der Festigkeit, feststellen.
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Abbildung 5.42: Exemplarische Spannungs-Dehnungs-Diagramme in SR und QR, sowie Darstellung der mechanischen Eigenschaften in
Abhangigkeit der Strangpresstemperatur fiir die AZ31-Bander im stranggepressten (a) und wiarmebehandelten Zustand (b)

Zur Analyse der biaxialen Umformbarkeit bei Raumtemperatur wurden Erichsentiefungsversuche
durchgefiihrt. Abbildung 5.43 stellt die Erichsenwerte flr die stranggepressten AZ31-Bander in
Abhdngigkeit der Prozesstemperatur dar. Im stranggepressten Zustand zeigt sich kein relevanter
Einfluss der Strangpresstemperatur auf das biaxiale Umformvermdgen und die daraus resultierenden,
unterschiedlichen Texturkomponenten. Der Erichsenwert variiert zwischen 2,8 mm bei 350 °C und
3,4 mm bei 500 °C. Auch hier hat die Warmebehandlung keinen Einfluss auf den Erichsenwerte.

AZ31

E

E s

>

[}

£ :

] ;" a ¥
K=

&2

M AZ31-strangegpresst

AZ31-stranggepresst + WB
0

150 200 250 300 350 400 450 500 550
Strangpresstemperatur [°C]

Abbildung 5.43: Erichsenindex in Abhdngigkeit der Strangpresstemperatur fiir die AZ31-Bander im stranggepressten und
warmebehandelten Zustand

Fir die in Abbildung 5.42 dargestellten Spannungs-Dehnungskurven der stranggepressten und
warmebehandelten AZ31-Binder sind die mechanischen Kennwerte sowie die Erichsenwerte in
Tabelle 5.8 zusammengefasst.
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Tabelle 5.8: Mechanische Kennwerte der AZ31-Bander

Ts Rpo,2 Rm Ag A Erichsenindex
Zustand Lastrichtung
[°C] [MPa] [MPa] (%] (%] [mm]
SR 165+4 275+5 159+0,4 20,1+3,6
200 3,2+0,5
QR 2035 2791 12,9+0,4 24,6 +1,3
SR 169 +5 272+3 13,9+0,3 18,5+0,5
stranggepresst 400 3,3+0,2
QR 137+2 255+4 14,0+0,2 16,6+ 0,4
SR 184 +5 248 +2 14,4 +0,1 19,9+ 0,3
500 3,4+0,3
QR 86+1 246+1 12,8+0,1 13,2+0,4
SR 145+6 249t 6 16,8+ 0,5 239+1,4
200 3,1+0,1
QR 179+5 265+1 13,7+0,4 23,2+0,3
) SR 155+ 9 254 +3 13,7+0,8 17,8+0,9
warmebehandelt 400 3,6+0,2
QR 136+1 256+1 15,5+0,6 17,7+1,1
SR 180 + 4 247 +2 13,9+0,8 19,1+ 1,6
500 3,6+0,1
QR 74+2 24142 15,7+ 1,1 16,1+1,3

Fiir die W1-Legierung sind exemplarische Spannungs-Dehnungskurven und die mechanischen
Kennwerte in Abhangigkeit der Prozesstemperatur in Abbildung 5.44 dargestellt. Im Spannungs-
Dehnungs-Diagramm lasst sich fur alle warmebehandelten Zustande (Abbildung 5.44 b)) ein typischer
konvexer Kurvenverlauf erkennen. Dies trifft auch auf den stranggepressten Zustand (Abbildung 5.44
a)) bei 400 °C und 500 °C zu. Im stranggepressten Zustand bei 300 °C zeigt sich hingegen ein anderer,
sehr flacher Kurvenverlauf, welcher in einem geringen Unterschied zwischen Streckgrenze (Rpo.2) und
Festigkeit (Rm) resultiert. Zudem ist in Abhangigkeit der Strangpresstemperatur (Abbildung 5.44 a)
rechts) zu erkennen, dass der Unterschied zwischen Streckgrenze und Festigkeit mit Erhéhung der
Strangpresstemperatur zunimmt. Auch die Festigkeit verringert sich mit steigender Temperatur, wobei
diese geringer ausfallt als die der Streckgrenze. Mit Erh6hung der Temperatur von 325 °C auf 500 °C
ist eine geringe Abnahme der Bruchdehnung festzustellen. Der bei 300 °C stranggepresste Zustand
weist mit nur 9,1 % in SR eine sehr geringe Bruchdehnung auf.

Die Warmebehandlung der stranggepressten W1-Bander ((Abbildung 5.44 b)) bewirkt eine
Reduzierung der Festigkeit und der Streckgrenze. Abhdngig von der Lastrichtung und bis auf eine
Walztemperatur von 500 °C weist die QR hierbei héhere Werte auf als die SR. Zudem werden die
Differenzen, in Abhangigkeit der Lastrichtung von der Streckgrenze und der Festigkeit, mit Erhohung
der Strangpresstemperatur, geringer. Bei der Duktilitat ist die SR deutlich hoher, was durch die Textur
begriindet werden kann.
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Abbildung 5.44: Exemplarische Spannungs-Dehnungs-Diagramme in SR und QR, sowie Darstellung der mechanischen Eigenschaften in
Abhdngigkeit der Strangpresstemperatur fiir die W1-Bander im stranggepressten (a) und warmebehandelten Zustand (b)

Im Vergleich zu den stranggepressten AZ31-Bandern, zeigen die W1-Bander einen deutlichen Einfluss
der Prozesstemperatur und der Warmebehandlung auf die Umformbarkeit (Abbildung 5.45). Fiir die
Erichsenwerte der W1-Legierung im stranggepressten Zustand ist, bis zu einer Strangpresstemperatur
von 375 °C, eine Zunahme der Umformbarkeit, von 3,1 mm auf 4,7 mm, feststellbar. Im weiteren
Verlauf, also ab 375 °C bis 500 °C, ist eine Abnahme des Erichsenwertes auf 3,7 mm zu verzeichnen.
Die Warmebehandlung bewirkt bei niedrigen Prozesstemperaturen (300 °C und 325 °C) eine deutliche
Verbesserung der Umformbarkeit. Bei 325 °C wird unter den stranggepressten W1-Bandern, mittels
Warmebehandlung, ein maximaler Erichsenwert erreicht. Hier (Abbildung 5.45, Tabelle 5.9) kann der
Wert durch die statische Rekristallisation um 1,4 mm auf 5,0+0,4 mm erhoht werden. Bei
Temperaturen (iber 325°C bewirkt die anschlieBende Warmebehandlung keine signifikante
Veranderung der Umformbarkeit.
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Abbildung 5.45: Erichsenindex in Abhdngigkeit der Strangpresstemperatur fiir die W1-Bander im stranggepressten und
warmebehandelten Zustand
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Alle Kennwerte fiir die W1-Bdnder aus den in Abbildung 5.44 dargestellten Spannungs-
Dehnungskurven sowie die zugehorigen Erichsenwerte sind zusammenfassend in Tabelle 5.9
aufgelistet.

Tabelle 5.9: Mechanische Kennwerte der W1-Binder

Tst Reo,2 Rm Ag A Erichsenindex
Zustand Lastrichtung
[°C] [MPa] [MPa] (%] (%] [mm]
SR 182+3 211+5 8,6+4,2 9,1+4,4
300 3,1+0,1
QR 199 + 4 242+ 4 17,1+0,8 22,2+1,0
SR 96+3 206+ 3 17,6 +0,2 236+1,1
stranggepresst 400 45+0,4
QR 122+3 202+5 14,3+0,7 21,9+0,9
SR 96+6 178+4 11,1+0,9 18,2+2,2
500 3,7+0,2
QR 9% +1 185+1 11,3+0,3 14,1+0,3
SR 66+1 155+7 15,6 +4,1 21,6 +10,3
300 4,2+0,2
QR 98+5 178+ 3 11,8 £0,5 18,1+1,5
SR 71+1 163+ 1 14,9+ 0,8 21,9+0,5
warmebehandelt 400 4,7+0,6
QR 89+1 174+ 1 11,1+0,7 15,1+2,2
SR 93+4 176 + 4 11,4 £0,9 19,2 +1,9
500 3,9+0,3
QR 83+1 170+1 11,1+0,5 12,5+1,2

Die mechanischen Eigenschaften der stranggepressten WZ10-Bander sind in Abbildung 5.46
aufgefihrt. Im stranggepressten Zustand (Abbildung 5.46 a)) haben die Bander, welche bei 400 °C bis
500 °C stranggepresst wurden, einen konvexen Kurvenverlauf. Bei 325 °C bis 375°C hat der
Kurvenverlauf, unabhangig von der Lastrichtung, eine ausgepragte Streckgrenze. Mit Erhéhung der
Prozesstemperatur kommt es zu einer Abnahme der Streckgrenze und der Zugfestigkeit. Die Abnahme
der Streckgrenze ist hierbei viel starker ausgepragt. Dieses Materialverhalten ist nahezu isotrop. Ab
einer Strangpresstemperatur von 350 °C ist die Bruchdehnung in SR héher als in QR. Zudem zeigt sich
mit steigender Temperatur von 350 °C auf 500 °C eine Abnahme der Duktilitat.

Wie bei den W1-Bandern kommt es auch bei den WZ10-Bandern durch die Warmebehandlung, siehe
Abbildung 5.46 b), zu einer Reduzierung der Streckgrenze. Nach der Gliihung ist mit steigender
Temperatur (325 °C auf 500 °C) eine leichte Erhéhung der Streckgrenze festzustellen. Die Zugfestigkeit
hat keine ausgeprdgte Abhangigkeit von der Strangpresstemperatur. Der Wert Vvariiert
richtungsunabhangig zwischen 175 MPa und 200 MPa. Bei der Bruchdehnung zeigt sich, wie schon bei
den Ergebnissen aus den nicht warmebehandelten Zustanden, dass ab 350 °C ein héherer Wert in SR,
im Vergleich zu den Werten in QR, erreicht werden kann. Eine Reduzierung der Duktilitat mit
zunehmender Strangpresstemperatur ist erkennbar. Bei einer Strangpresstemperatur von 300 °C und
325 °C weist jeweils die QR eine héhere Bruchdehnung als die SR auf. Mit einer Bruchdehnung von
34,3 % erreicht der bei 325 °C stranggepresste Zustand, nach der zusdtzlichen Warmebehandlung, den
hochsten Wert fir diese Legierung.
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Abbildung 5.46: Exemplarische Spannungs-Dehnungs-Diagramme in SR und QR, sowie Darstellung der mechanischen Eigenschaften in
Abhéangigkeit der Strangpresstemperatur fiir die WZ10-Bander im stranggepressten (a) und wiarmebehandelten Zustand (b)

Im biaxialen Umformverhalten weisen die stranggepressten WZ10-Bdnder (Abbildung 5.47) eine
deutliche Abhangigkeit von der Prozesstemperatur, sowie von der anschlieBenden Warmebehandlung
auf. Im stranggepressten Zustand wird bei 375 °C der maximale Erichsenwert von 5,9 mm erreicht.
Danach kommt es zu einer signifikanten Abnahme auf 4,3 mm bei 400 °C und 3,4 mm bei 500 °C. Der
hochste Erichsenwert wird durch eine zusatzliche Warmebehandlung des stranggepressten Materials
mit teilrekristallisiertem Ausgangsgefiige erreicht. Zwischen 325 °C und 375 °C wurden Erichsenwerte
von 6,6 mm bis 7,2 mm gemessen. Durch die anschlieBende statische Rekristallisation kann folglich der
Erichsenwert um 1,3 mm verbessert werden. Wie auch im stranggepressten Zustand kommt es im
warmebehandelten Zustand ab 400 °C zu einer stetigen Abnahme des Erichsenwertes, von 4,3 mm bei
400 °C auf 3,4 mm bei 500 °C.
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Abbildung 5.47: Erichsenindex in Abhdngigkeit der Strangpresstemperatur fiir die WZ10-Binder im stranggepressten und
warmebehandelten Zustand
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Die mechanischen Kennwerte der WZ10-Bander fir die in Abbildung 5.46 aufgezeigten Spannungs-
Dehnungskurven und die zugehorigen Erichsenwerte sind in Tabelle 5.10 zusammengefasst.

Tabelle 5.10: Mechanische Kennwerte der WZ10-Bénder

Tst . Rpo,2 Rm Ag A Erichsenindex
Zustand Lastrichtung
[°C] [MPa] [MPa] [%] (%] [mm]
SR 192+ 4 2369 12,4 £5,3 17,3+9,7
325 4,6+0,3
QR 176 +1 239+5 17,6 0,3 24,1+0,4
SR 113 +4 218+3 19,1+0,2 32,8+2,7
stranggepresst 400 43+0,1
QR 142 +2 230+1 15,3+0,3 22,7+1,8
SR 113+7 2074 14,7 0,5 26,9+1,7
450 3,8+0,2
QR 103 +2 209 +1 15,5+0,1 23,2+0,9
SR 67+1 175+5 18,3+3,1 19,9 +3,5
325 6,6+0,1
QR 6811 185+ 2 20,2+0,1 31,3+1,6
SR 86+1 190+1 19,1+0,7 26,8+1,7
warmebehandelt 400 40+0,3
QR 103 +1 200+ 1 13,6 +0,7 20,1+1,3
SR 106+ 1 192+1 14,4+0,4 27,918
450 38+0,1
QR 85+1 177+1 14,2 £0,3 21,1+1,3

Fir die modifizierten WZ10-Legierungen (WZM100, WZX100 und WZMX1000) sind in Abbildung 5.48
fir den stranggepressten Zustand und Abbildung 5.49 den warmebehandelten Zustand die
mechanischen Eigenschaften dargestellt. Wie schon bei den Mikrostrukturen und Texturen erfolgt die
detaillierte Darstellung (Spannungs-Dehnung-Diagramme) anhand der Gefligeentwicklung. Das heiRt,
dass die Spannungs-Dehnungs-Kurven fiir ein teilrekristallisiertes Geflige, flir ein rekristallisiertes
Geflige und fir ein Geflige mit deutlichem Kornwachstum dargestellt sind. Bei einem Fehlen des
teilrekristallisierten Gefliges, ist die Spannungs-Dehnungs-Kurve fir die untere Prozesstemperatur
abgebildet. Hieraus resultieren die unterschiedlichen, dargestellten Temperaturen der Spannungs-
Dehnungs-Diagramme, fiir die Legierungen WZM100, WZX100 und WZMX1000. WZX100 und
WZMX1000 haben bereits ab einer Strangpresstemperatur von 350 °C und WZM100 erst ab einer
Strangpresstemperatur von 400 °C ein vollstandig rekristallisiertes Geflige.

WZM100, WZX100 und WZMX1000 weisen im stranggepressten Zustand (Abbildung 5.48) bei 325 °C
eine ausgepragte Streckgrenze in SR und QR auf. Diese ist bei WZX100 auch noch bei 350 °C in QR
schwach zu erkennen. Die Erhohung der Strangpresstemperatur fiihrt in allen Legierungen zu einer
Verringerung der Streckgrenze und Zugfestigkeit und bei WZX100 zu einer Abnahme der
Bruchdehnung. Die Streckgrenze der drei Legierungen, stranggepresst bei 325 °C, zeigt keinen
signifikanten Unterschied in QR. Der Wert variiert zwischen 181-185 MPa. Im Gegensatz dazu hat
WZM100 in SR eine deutlich héhere Streckgrenze, im Vergleich zu WZX100 und WZMX1000. WZX100
hat die hochste Zugfestigkeit in QR (293 MPa), jedoch auch die niedrigsten Werte in SR (219 MPa).
Zwischen den Legierungen weist die Bruchdehnung keinen signifikanten Unterschied auf. Im Vergleich
zu WZ10 haben die modifizieren Legierungen eine deutlich héhere Duktilitdt in SR und QR, eine
geringere Streckgrenze und Zugfestigkeit in SR und erreichen héhere Werte in QR.
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Abbildung 5.48: Exemplarische Spannungs-Dehnungs-Diagramme in SR und QR, sowie Darstellung der mechanischen Eigenschaften in
Abhingigkeit der Strangpresstemperatur fiir die modifizierten WZ10-Biander im stranggepressten Zustand; a) WZM100; b) WZX100; c)

WZMX1000

Durch die anschlieRende Warmebehandlung (Abbildung 5.49)kommt es legierungsunabhangig zu einer

Abnahme der Streckgrenze und Zugfestigkeit und tendenziell zu einer Zunahme der Bruchdehnung. Im

Vergleich der mechanischen Eigenschaften

im warmebehandelten Zustand, der bei

325°C

stranggepressten Bander, zeigt die hochste Streckgrenze in SR WZM100 und in QR WZMX1000. WZ10
hat sowohl in SR als auch in QR die geringste Streckgrenze. Mit einer Festigkeit von 193 MPa in SR und
205 MPa in QR hat WZMX1000 eine um 20 MPa héhere Festigkeit als WZ10. Bei Betrachtung der
Anisotropie der Streckgrenze und Zugfestigkeit, haben WZ10 und WZM100 3&hnlich geringe

Abweichungen in SR und QR. Die Bruchdehnung zeigt keine groRe Variation zwischen den
modifizierten WZ10 Legierungen in SR. In QR hat WZM100 hingegen, mit 28,9 %, den héchsten Wert,
welcher aber im Vergleich zu WZ10 (31,3 %) geringer ausfallt.
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Abbildung 5.49: Exemplarische Spannungs-Dehnungs-Diagramme in SR und QR, sowie Darstellung der mechanischen Eigenschaften in
Abhéngigkeit der Strangpresstemperatur fiir die modifizierten WZ10-Bander im warmebehandelten Zustand; a) WZM100; b) WZX100; c)

WZMX1000

Wie auch fir die mechanischen Eigenschaften, lasst sich in der Umformbarkeit bei Raumtemperatur
(siehe Abbildung 5.50) eine deutliche Veranderung, bedingt durch die Modifikation der WZ10-
Legierung, feststellen. Durch das Zulegieren von Mn kann der Erichsenwert signifikant erhoht werden.
Mit fast 8 mm erreichen WZM100 (Abbildung 5.50 a)) und WZMX1000 (Abbildung 5.50 c)),
stranggepresst bei 325 °C, im warmebehandelten Zustand die héchsten Umformwerte. Dieser ist im

Vergleich zu WZ10 um fast 1 mm hoher. Im Gegensatz zu Mn als Zulegierungselement bewirkt Ca eine

Verringerung der Umformbarkeit. WZX100 (Abbildung 5.50 b)) erreicht nur einen Erichsenwert von
6,5 mm im warmebehandelten Zustand, bei 325 °C. Ahnlich zu WZ10 hat auch WZM100 Erichsenwerte
Uber 7 mm bei Strangpresstemperaturen von 325 °C-375 °C. Hingegen erreicht WZMX1000 bei 325 °C
zwar einen maximalen Erichsenwert von 7,8 mm, jedoch kommt es im weiteren Verlauf zu einem

rapiden Abfall. Bei 350 °C wird nur noch ein Wert von lediglich 5,9 mm erreicht.
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Abbildung 5.50; Erichsenindex in Abhdngigkeit der Temperatur fiir die modifizierten WZ10-Bander im stranggepressten und
wirmebehandelten Zustand; a) WZM100, b) WZX100, c) WZMX1000

Fir die stranggepressten modifizierten WZ10- Legierungen, also die Bander aus den Legierungen
WZM100, WZX100 und WZMX1000, sind die mechanischen Kennwerte zu den in Abbildung 5.48 und
Abbildung 5.49 dargestellten Spannungs-Dehnungskurven, sowie die zugehorigen Erichsenwerte in

Tabelle 5.11 zusammengefasst.

Tabelle 5.11: Mechanische Kennwerte der WZM100-, WZM100- und WZMX1000-Bander

. Ts . Rpo,2 Rm Ag A Erichsenindex
Legierung Zustand . Lastrichtung
[°C] [MPa] [MPa] [%] [%] [mm]
SR 1797 228+3 13,8+2,5 25,4+0,4
325 51+0,5
QR 18514 253+3 18,9+0,3 299+1,3
SR 122+3 223+1 18,5+ 0,6 30,2+2,4
stranggepresst 400 54+0,5
QR 138+9 230+ 12 15,4+0,1 25,6 +2,2
SR 115+2 208+3 16,1+0,2 27,8+2,2
450 34+01
QR 124 +2 220+ 1 14,1+0,3 20,3+0,1
WZM100
SR 88+3 191+5 22,1+0,4 35,2+3,3
325 7,9+0,1
QR 872 190+1 19,3+0,1 28,9+2,3
) SR 96 +1 191+1 18,2 +0,7 29,7+1,3
warmebehandelt 400 4,9+0,3
QR 112+1 205+2 14,7+0,1 21,7+3,5
SR 102+4 198+ 6 16,1+0,1 22,4+2,5
450 3,7+0,1
QR 109+3 205+2 13,7+0,2 17,8+0,9
SR 136+ 28 219+12 229+1,4 35,3+5,9
325 6,5+0,2
QR 181+1 293+2 17,8+0,1 29,1+1,2
SR 99+1 213+1 209+ 0,6 29,1+1,4
stranggepresst 400 5609
QR 141+6 221+1 13,8+0,2 21,3+3,8
SR 116+ 3 215+2 16,6 £ 0,2 249+2,1
450 3,5+0,1
QR 1163 217+8 14,4 +0,2 19,5+0,5
WZX100
SR 672 189+2 23,40,5 28,6 +4,7
325 6,5+0,7
QR 94+5 198+ 6 17,8+0,4 23,7+3,7
B SR 92+2 198 +3 19,1+1,1 23,3+3,2
warmebehandelt 400 4,8+0,3
QR 110+ 2 204 +2 13,3+0,8 15,8+ 2,8
SR 106+ 4 202+4 16,6+ 0,3 22,9+3,1
450 3,1+0,1
QR 100+ 2 205+2 14,3+0,9 16,5+2,9
SR 146+ 11 221+1 20,3+1,7 30,8+2,4
325 57+0,7
QR 1865 245+ 6 15,6+1,9 26,5+2,1
SR 105+ 2 219+1 21,9+0,4 29,1+2,1
stranggepresst 400 4,5+0,6
QR 151+3 233+4 14,7 £0,2 243+0,9
SR 129+4 226+1 154+1,3 243+4,6
450 3,8+0,1
QR 110+1 228+4 16,5+0,3 23,1+1,9
WZMX1000
SR 751 193+1 25,9+0,8 35,7+1,6
325 7,8+0,1
QR 110+3 205+1 16,1+0,7 23,1+2,8
. SR 93+1 203+4 21,7+0,3 29,7+3,1
warmebehandelt 400 4,1+0,3
QR 122+1 210+1 15,1+0,6 22,4+15
SR 1185 214 5 16,5+0,2 219+4,4
450 34£01
QR 105+4 222 +5 16,4+0,3 20,2+1,2
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Zusammenfassend sind die mechanischen Eigenschaften der stranggepressten Bander, mit dem
hochsten Erichsenwerten fir alle Legierungen, in Tabelle 5.12 aufgefiihrt. Mit einem maximalen
Erichsenwert von 3,6 mm weist AZ31, stranggepresst bei 400 °C, den geringsten Werte auf. Auch
variiert dieser Wert nur sehr gering in Abhangigkeit der Strangpresstemperatur, obwohl es Textur- und
Mikrostrukturveranderungen, in Bezug auf die Prozesstemperatur, gibt. Im Vergleich zu den anderen
Legierungen hat AZ31 jedoch die hochste Streckgrenze und Zugfestigkeit.

Fir die W1-Legeriung wird eine maximale Umformbarkeit, mit einem Erichsenwert 5,4 mm, bei dem
warmbehandelten Zustand, stranggepresst bei 350 °C, erreicht. In diesem Zustand hat das Material
eine mittlere KorngroRe von 32 um und die (0002)-Polfigur zeigt einen schwach ausgepragten
Doppelpeak in SR. Im Vergleich zu den anderen Zustanden von W1, zeigt dieser Zustand in den
Texturkomponenten keinen erheblichen Unterschied. Die maximale Intensitat ist mit 4,3 m.r.d. jedoch
erheblich geringer.

WZ10 hat im Vergleich zu W1, im warmebehandelten Zustand und unabhadngig der
Strangpresstemperatur, einen hodheren Rgp2 und Rnm, sowie eine deutliche Erhdhung des
Erichsenwertes auf 7,2 mm. Auch bei Strangpresstemperaturen von 325 °C bis 375 °C werden in WZ10
nach der Warmebehandlung Erichsenwert von Gber 6 mm erreicht. In allen Fallen weist die Textur
guadrupole Komponenten auf. Der Einfluss von Mn zeigt sich durch eine héhere Streckgrenze und
Festigkeit von WZM100 und WZMX1000, im Vergleich zu WZ10. Trotz des ausgepragten
Kornwachstums bei WZX100 hat das Material nur eine marginal geringere Streckgrenze und
Zugfestigkeit. Mit einem Erichsenwert von 7,8 mm bzw. 7,9 mm haben WZMX1000 bei 325 °C und
WZM100 bei 325 °C und 350 °C die hochsten Werte. In der Textur haben diese Zustdnde neben dem
stark ausgelenkten Doppelpeakin SR (Kippwinkel 45°) auch deutlich eine Komponente in QR mit einem
hohen Kippwinkel von 60°. Fiir WZX100 kann lediglich eine maximaler Erichsenwert von 6 mm erreicht
werden. In der Textur weist dieser Zustand nur die SE-Kkomponente auf.

Tabelle 5.12: Legierungsabhdngige Zusammenfassung der mechanischen Eigenschaften fiir den hochsten Erichsenwert der
stranggepressten Bander

. Ts Erichsenwert KorngroRle i Rpo,2 Rm Ag A
Legierung Zustand Lastrichtung
[°c] [mm] [um] [MPa] [MPa] (%] (%]

SR 155+9 254+3 13,7+0,8 17,8+0,9

AZ31 400 WB 3,6+0,2 15+1,3
QR 1361 256+1 15,5+0,6 17,7+11
SR 64+1 162+1 17,1+0,1 252+26

w1 350 WB 54+0,3 32+0,6
QR 94+1 179+1 10,5+0,1 16,7 +2,8
SR 7242 181+4  21,9+0,8 32,5+26

Wz10 375 WB 7,2+0,1 2715
QR 81+2 188+ 2 15,6 +0,7 184+1,8
SR 88+3 202+5 21,1+0,6 31,2+0,9

WzmM100 350 WB 7,9%0,2 20+0,6
QR 100+1 2071 17,3+0,2 24,1+2,9
SR 67+2 189+2 23,4+0,5 286+4,7

WZX100 325 WB 6,5+0,7 52+0,5
QR 94+5 198+ 6 17,8+0,4 23,7 +3,7
SR 75+1 193+1 259+0,8 357+16

WZMX1000 325 WB 7,8+0,1 2125
QR 110+3 205+1 16,1+0,7 23,1+28
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5.4 Zusammenfassung der Ergebnisse

Im Sinne der thematischen Fragestellung (Kapitel 3) lassen sich die Ergebnisse aus dieser Arbeit,
legierungsabhangig wie folgt zusammenfassen:

Im Legierungsvergleich zeigt sich, dass sowohl beim Walzen als auch beim Strangpressen, AZ31 das
groflte Prozessfenster hat. Beim Walzen kommt es mit Erhohung der Walztemperatur und
anschlieRender statischer Rekristallisation zu einer signifikanten Texturabschwachung der basalen
{0001}<11-20> Komponenten und zu einem maximalen Erichsenwert von 6 mm. Im Vergleich zum
Walzen, ermoglicht das Strangpressen die Bildung eines breiteren Texturenspektrums von einer
basalen, bis hin zu einer prismatischen {10-10}<11-20> Komponente. Hierbei hangt die
Texturentwicklung hauptséchlich von der Prozesstemperatur (dynamisch) und nur sehr begrenzt von
der anschlieRenden Waiarmebehandlung (statisch) ab. Zudem kommt es mit Erhohung der
Prozesstemperatur, entgegengesetzt zum Walzprozess, zu einer Intensitdtszunahme der (0002)-
Polfigur. Obwohl die stranggepressten AZ31-Bander eine groRe Texturenvielfalt aufzeigen, weist die
Umformbarkeit anhand des Erichsenwertes keine groRe Varianz (um die 3 mm) auf.

Beim Vergleich mit der W1-Legierung, zeigen sich, bei der prozesstemperaturabhangigen
Texturentwicklung, Unterschiede zu AZ31. Dies gilt sowohl im Walzen als auch im Strangpressen. Mit
Zunahme der Temperatur kommt es in beiden Prozessen zu einer Zunahme der maximalen Intensitat
der (0002)-Polfigur. Beim Walzen dominiert, wie auch bei AZ31, die basale Komponente. Beim
Strangpressen bildet sich der fiir SE-haltige Legierung typische Doppel-Peak in SR. Zudem kommt es
bei sehr hohen Temperaturen zu einer basalen, in SR gekippten Komponente. Die bei AZ31
vorhandene, durch den Strangpressprozess gebildete prismatische Komponente, ist bei W1 nicht zu
finden. Auch die mechanischen Eigenschaften und die Umformbarkeit zeigen, vor allem im gewalzten
Blech, groBe Unterschiede zu AZ31. Hier konnte bei AZ31 eine Verbesserung der biaxialen
Umformbarkeit, mit Erhdhung der Prozesstemperatur und anschlieRender Warmebehandlung,
festgestellt werden. Das W1 Blech verhalt sich hierzu vollig kontrar. Ein maximaler Erichsenwert von
6,8 mm wird bei der untersten Walztemperatur (400 °C) ohne anschlieBende statische Rekristallisation
erreicht.

Durch das Zulegieren von Zn kommt es, sowohl beim Walzen (statisch) als auch beim Strangpressen
(dynamisch) von WZ10, zu einer Verdanderung in der Gefligeentwicklung im Vergleich zu W1 . Anhand
der Mikrostrukturentwicklung, in Abhangigkeit der Prozesstemperatur, sind eine Kornfeinung und eine
verandertes Rekristallisationsverhalten zu erkennen. Auch in der Texturentwicklung zeigen sich
Unterschiede zu der W1-Legierung. Die WZ10-Legierung bildet bei niedrigen Prozesstemperaturen
(Walzen und Strangpressen) und durch eine anschlieRende Warmebehandlung, eine quadrupole
Textur aus. Das heiRt, es ist in der (0002)-Polfigur ein Doppel-Peak sowohl in SR als auch in QR
vorhanden. In Korrelation mit der Mikrostruktur entsteht diese Textur beim Strangpressen nur dann,
wenn ein teilrekristallisiertes Geflige vorliegt. Bei Betrachtung der mechanischen Eigenschaften
weisen die Geflige mit einer quadrupolen Textur die geringste Anisotropie, sowie die hdchsten
Erichsenwerte auf.

Bei den modifizierten WZ10-Legierungen (WZM100, WZX100, WZMX1000) zeigt sich der Einfluss der
Zulegierungselemente auf das statische und auch dynamische Rekristallisationsverhalten
(Mikrostrukturentwicklung) und auch auf die Texturausbildung und die daraus resultierenden
Materialeigenschaften. In den Gefligen prasentiert sich der Einfluss von Mn in einer geringeren
KorngrolRe bei den, durch Walzen, bzw. Strangpressen, hergestellten Flachprodukten. Hingegen zeigt
sich in WZX100 durch die statische Rekristallisation beim Strangpressen und beim Walzen ein
ausgepragtes Kornwachstum.
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Flir WZM100 gibt es in Bezug auf WZ10 keinen deutlichen Unterschied in der Texturentwicklung. Dies
gilt sowohl beim Walzen als auch beim Strangpressen. Das Prozessfenster in beiden Prozessen ist
unverandert zu WZ10. In der prozesstemperaturabhangigen Texturausbildung zeigt sich kein
signifikanter Unterschied in den Komponenten. Auch hier kommt es zur Ausbildung einer quadrupolen
Textur. Mit einem maximalen Erichsenindex von 7,9 mm beim Walzen und Strangpressen sind die
Werte von WZM100 hoher als die von WZ10.

Der Einfluss von Ca auf WZ10 und WZM100 zeigt sich bereits im Prozessfenster. Die Bleche, WZX100
und WZMX1000, sind lediglich bis zu einer unteren Prozessgrenze von 450 °C walzbar (WZ10 und
WZM100: untere Prozessgrenze 400 °C). Hingegen kommt es beim Strangpressen zu einer Erweiterung
des Prozessbereiches um 25 °C auf 350 °C (untere Prozessgrenze), in dem das Material homogen flieRt.
Die (0002)-Polfigur der WZX100- und WZMX100-Bleche zeigt nach der Warmebehandlung nur den fiir
SE-haltige Legierungen typischen Doppel-Peak in QR. In der biaxialen Umformbarkeit weisen die
Bleche geringe Erichsenwert von 4,6 mm (WZX100) bzw. 54 mm (WZMX1000) auf. Die
Texturentwicklung der stranggepressten WZX100- und WZMX1000-Bander zeigt den typischen
Doppel-Peak in SR. Nur bei sehr geringen Strangpresstemperaturen ist es bei WZMX1000 moglich,
durch die anschlielende statische Rekristallisation, eine Komponente in QR auszubilden. Dieser
Zustand hat den hochsten Erichsenwert von 7,8 mm.
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6 Diskussion

Die Diskussion befasst sich mit der Beeinflussung der Mikrostruktur und Textur durch die
Legierungselemente in Abhangigkeit des Herstellungsprozesses und den damit verbundenen
Halbzeugeigenschaften, insbesondere der Umformbarkeit bei Raumtemperatur.

Die yttriumhaltigen Legierungen sollen dabei mit der nicht SE-haltigen Legierung AZ31 verglichen
werden, um die Unterschiede, insbesondere im Hinblick auf die Texturentwicklung und deren Einfluss
auf die Materialeigenschaften, hervorheben zu kénnen.

Zum einen wird, in Abhangigkeit des Herstellungsprozesses, der Einfluss der Legierungselemente auf
die Prozessierbarkeit erortert, zum anderen wird dargelegt, wie sich die Mikrostruktur und Textur,
durch die Legierungselemente in Abhangigkeit des Herstellungsprozesses verandern. Daflir werden die
Bleche im gewalzten Zustand genutzt, um die Texturentwicklung anhand der Aktivitdt moglicher
Verformungsmechanismen zu diskutieren. Desweitern folgt die Darstellung der Textur- und
Mikrostrukturentwicklung in Abhangigkeit der Herstellungsprozesse, aufgrund unterschiedlicher
Rekristallisationsverhalten. Dabei dient der Walzprozess zur Analyse der SRX und der
Strangpressprozess zur Analyse der DRX. Die Warmebehandlung wird angewandt, um die
Flachprodukte vollstandig statisch zu rekristallisieren und den Unterschied und Einfluss der
kombinierten Rekristallisation (SRX & SRX oder DRX & SRX) auf die Textur- und Mikrostruktur-
entwicklung aufzuzeigen. Zum Schluss werden Mikrostruktur und Textur mit den mechanischen
Eigenschaften und der Umformbarkeit der entsprechenden Flachprodukte in Beziehung gesetzt.

Eine detaillierte Analyse und Interpretation der Ergebnisse erfolgt vorrangig anhand von EBSD-
Messungen. Die hierbei erlangten Erkenntnisse werden im Vergleich zu Veroffentlichungen anderer
Forschungsgruppen gesetzt.

6.1 Beeinflussung der Prozessierbarkeit durch die Legierungselemente in
Abhadngigkeit des Herstellungsprozesses

Aufgrund eines prozessabhangigen Rekristallisationsverhaltens konnen fiir die Legierungen
unterschiedliche Prozessfenster festgestellt werden. Sowohl die statische als auch die dynamische
Rekristallisation nehmen signifikant Einfluss auf die Walzbarkeit bzw. Strangpressbarkeit.

Aus verschiedenen Studien ist bekannt, dass die Umformgeschwindigkeit, vor allem beim
Strangpressen, einen grofRen Einfluss auf die Verformungswarme und folglich auch auf die
Mikrostruktur- und Texturentwicklung hat, da eine hohere Geschwindigkeit zu mehr Warme fiihrt [29,
196, 197]. Um den Einfluss der Prozesstemperatur auf die Materialeigenschaften deutlicher
hervorheben zu koénnen, wurden die Strangpressversuche daher mit einer geringen
Umformgeschwindigkeit (Stempelgeschwindigkeit) von 0,6 mm/s durchgefihrt. Im Vergleich zum
Walzen flihrt beim Strangpressen der hohe Umformgrad zu einer zusatzlichen Erwarmung.

Aus den Pressdiagrammen (Abbildung 5.26) und den Presskrdften (Abbildung 5.27) zeigen sich
unterschiedliche Prozessbereiche, sowie unterschiedliche Begrenzungen der Strangpressbarkeit.
Dieses Verhalten ist stark von der Legierung abhangig. Es konnte gezeigt werden, dass es bei AZ31, bei
geringer Temperatur, zu einer Begrenzung der Prozesszierbarkeit kommt, welche lediglich durch ein
Maschinenlimit bedingt ist. Im Gegensatz zu AZ31 wird das Prozessfenster fir die yttriumhaltigen
Legierungen nicht durch das Maschinenlimit begrenzt, sondern durch ein Umformlimit des Materials.
Dies zeichnet sich durch Schwankungen in der Presskraft, bzw. der Strangpressgeschwindigkeit (siehe
Abbildung 5.27) und somit durch einen inhomogenen Materialfluss aus. Diese Schwankungen der
Presskraft koénnen auf einen verzogerten Abbau von Versetzungen, bzw. eine verzbgerte
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Rekristallisation zuriickgefiihrt werden. Dabei verfestigt das Material partiell und eine hoéhere
Presskraft wird benotigt, um den Werkstoff im plastischen FlieBprozess zu halten. Der kleinere
Prozessbereich fiir die yttriumhaltigen Legierungen, sowie die im Vergleich zu AZ31 deutlich héheren
Presskrifte, sind begriindbar mit einer verzogerten / unterdriickten, dynamischen Rekristallisation,
bedingt durch das Zulegieren von Y zu Mg [33, 115].

Flir W1 zeigte sich bis zu einer Temperatur von 325 °C ein inhomogenes FlieRen. Durch das Zulegieren
von Zink wird in WZ10 der Prozessbereich, in dem das Material inhomogen fliel3t, bis auf 375 °C erhoht.
Meza-Garcia et. al [58] begriindeten dies bei Zn-Zr-haltigen Legierungen dadurch, dass es durch das
Zulegieren von Zn wahrend der Umformung zu einer Korngrenzenverfestigung kommt, welche die
FlieBspannung signifikant beeinflusst. Eine Erhéhung der Fliespannung von WZ10 im Vergleich zu W1
um +0,17 MN bei 325 °C bewirkt folglich eine begrenztere Prozessierbarkeit. Zudem zeigte sich auch
in verschieden Studien, dass sich das Rekristallisationsverhalten in SE-haltigen Legierungen durch die
Zugabe von Zn verzogert [22, 115].

Im FlieBverhalten haben WZM100 und WZ10 bis zu einer Strangpresstemperatur vom 375 °C einen
inhomogenen Materialfluss. Mn als Zulegierungselement ist eigentlich bekannt dafir die
Prozessierbarkeit zu erweitern und zu verbessern, wie unter anderem Atwell et al. [94] darlegten. Ein
erweitertes Prozessfenster konnte in dieser Arbeit durch Mn nicht festgestellt werden.

Durch das Zulegieren von Ca zeigte sich in der WZX100- und WZMX1000-Legierung eine Erweiterung
des homogenen unteren Prozessbereiches von 375 °C auf 350 °C. In der Analyse der Mikrostrukturen
(Abbildung 5.34, Abbildung 5.35) ist zu erkennen, dass Ca das dynamische Rekristallisationsverhalten
deutlich beschleunigt.

Bei Korrelation der Ergebnisse der Mikrostruktur und des FlieRverhaltens beim Strangpressen ldsst sich
feststellen, dass nur ein homogenes MaterialflieRen beobachtet werden kann, wenn die Mikrostruktur
vollstandig rekristallisiert ist. Das bedeutet, dass ein inhomogenes Flieen stets in Relation zu einem
dynamisch nur teilrekristallisierten Geflige steht.

Die Beeinflussung der Prozessierbarkeit durch die Legierungselemente, in Abhangigkeit des
Herstellungsprozesses, unterscheidet sich im Vergleich vom Walz- und Strangpressprozess. Die
Prozesse beim Walzen laufen, im Vergleich zum Strangpressen, vor allem statisch ab. Bei Betrachtung
des Prozessbereichs zeigt sich fliir AZ31 und W1 das gleiche Temperaturfenster von 350 °C-500 °C.
Durch das Zulegieren von Zn und oder Mn kommt es zu einer Begrenzung der Walzbarkeit von WZ10
und WZM100 auf 400 °C-500 °C. Dies kann auch hier, wie beim Strangpressen, mit dem anderen
Verfestigungsverhalten durch das Zulegieren von Zn begriindet werden [58]. Ca als
Zulegierungselement in den Legierungen WZX100 und WZMX1000 begrenzt den walzbaren
Temperaturbereich auf 450 °C-500 °C. Ein Grund kdnnte die Mg,Ca Phase sein, die als sprode Phase
bekannt ist [198, 199]. Laut Phasendiagramm (siehe Abbildung 5.2) bildet sich diese jedoch erst ab
325 °C. Ein Einfluss der KorngrofRe auf das friihe Versagen der Walzbrammen beim Walzen kann
ausgeschlossen werden, da WZMX1000 im Vergleich zu WZ10 eine kleinere KorngréRe hat. Folglich
kann der Grund nur an einer veranderten Aktivitat von Verformungsmechanismen, aufgrund von Ca
oder an anderen Ausscheidungen, liegen. Eine Begrenzung des walzbaren Temperaturfensters, durch
Zulegieren von Ca, konnte in der aktuellen Literatur nicht gefunden werden.
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6.2 Einfluss des Herstellungsprozesses auf die Mikrostruktur- und
Texturentwicklung

Es ist allgemein bekannt, dass die Textur und Mikrostruktur des Flachproduktes mafigeblich fiir eine
gute Umformbarkeit bei Raumtemperatur verantwortlich sind. Daher ist es wichtig die Entwicklung
der Textur und Mikrostruktur zu verstehen. Hierbei sind die im Herstellungsprozess ablaufenden
Verformungs- und Rekristallisationsmechanismen bestimmend fiir die Texturen und Mikrostrukturen.
Aus den Ergebnissen (Abschnitt 5.2 und 5.3) ist klar ersichtlich, dass es in Abhangigkeit des
Herstellungsprozesses, aber auch der Legierung, zu deutlichen Unterschieden in den
kristallographischen Gefligen kommt. Der genaue Zusammenhang mit den Halbzeugeigenschaften
wird im Folgenden (Abschnitt 6.3) noch einmal im Detail erldutert.

Beim Walzen der Bleche handelt es sich prinzipiell um einen, im Vergleich zum Strangpressen, kalten
Massivumformprozess der dadurch gepragt ist, dass die dynamische Rekristallisation eine
untergeordnete Rolle bei der Mikrostrukturentwicklung spielt. Dies ist durch die Gefligebilder
(Abbildung 5.5 bis Abbildung 5.10) belegt. Folglich ist die Gefligeentwicklung des Materials durch das
Verformungsverhalten wahrend des Walzstiches gepragt und wird wahrend der Warmebehandlung
durch eine statische Rekristallisation verandert. Beim Strangpressen steht hingegen die dynamische
Rekristallisation im Vordergrund, die oft zu einem hohen Rekristallisationsgrad fihrt, welcher durch
den Massivumformprozess bedingt ist (Abbildung 5.30 bis Abbildung 5.35). Die Aktivitat der
Verformungsmechanismen, welche zur Texturentwicklung beitragen, wird beim Strangpressen durch
die dynamische Rekristallisation weitestgehend verdeckt. Daher ist die Analyse der aktiven
Verformungsmechanismen nur an den gewalzten Blechen moglich. Da beide Typen von Mechanismen,
die aktivierten Verformungsmechanismen und die Rekristallisationsmechanismen, die finale Geflige-
und Texturentwicklung bestimmen, gilt es zwischen diesen beiden moglichst weitgehend zu
unterscheiden.

6.2.1 Aktivitat der Verformungsmechanismen und deren Effekt auf die Texturentwicklung

Um die Texturentwicklung zu verstehen, ist es wichtig die Aktivitat der Verformungsmechanismen zu
betrachten. Fiir die gewalzten Bleche aus AZ31 (Abbildung 5.11) zeigte sich in dieser Arbeit prinzipiell
eine typische basale Textur, die durch eine bevorzugte Ausrichtung der Basalebenen, parallel zur
Blechebene, beschrieben werden kann. Die basale Textur wird generell durch die Aktivitdt von basaler
<a>-Gleitung hervorgerufen [6, 17, 44].

Mit Zunahme der Walztemperatur kommt es bei den AZ31-Blechen zu einer Abschwachung der
Texturintensitdat von 9,4 auf 5,5 m.r.d., sowie zu einer Aufspaltung der bevorzugten Lage der
Basalebenen in zwei Pole, mit Auslenkung zur Walzrichtung. Diese Abschwachung der (0002)-Polfigur
der AZ31-Bleche, welche bei steigender Prozesstemperatur zu erkennen ist, erklaren Huang et al. [200,
201] damit, dass bei erhéhter Temperatur der relative Anteil nicht-basaler Gleitmechanismen zunimmt
und somit die Ausbildung einer strengen Orientierung der Basalebenen, parallel zur Blechebene,
gehemmt wird. Durch das Walzen bei hohen Temperaturen wird eine hohe Dichte von nicht basalen
Versetzungen erzeugt, die eine Rotation der c-Achsen-Orientierung bewirken. Dies fiihrt zu einer
sichtbaren Ausbildung des Doppelpeaks, der in einer Abschwachung der Basallage resultiert. Die
Entstehung dieses Doppelpeaks in Walzrichtung, der auch deutlich beim AZ31 Blech, gewalzt bei 500 °C
(Abbildung 5.11), zu finden ist, wird in der Literatur auch mit einer aktiven <c+a>-Gleitung
(temperaturabhangig) in Verbindung gebracht [136].

Neben den Gleitsystemen ist die Zwillingsbildung auch ein wichtiger Mechanismus fir die
Texturentwicklung, da dieser, neben der basalen Gleitung, der am einfachsten zu aktivierende
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Verformungsmechanismus ist. Bei beiden Mechanismen (basale Gleitung und Zwillingsbildung)
verlauft die Aktivierbarkeit athermisch, d.h. es gibt keine ausgepragte Beeinflussung durch die
Temperatur [65, 202].

Allerdings lasst sich fir die in dieser Arbeit gewalzten AZ31 Bleche ein deutlicher Einfluss der
Walztemperatur auf den Zwillingsanteil feststellen. Dies wird in Abbildung 6.1 anhand der farblichen
Indizierung der Zwillingsgrenzen in den Ausschnitten der EBSD-Messungen, sowie der Darstellung der
Misorientierungswinkel, welche den Anteil verschiedener Zwillingsmodi im Geflige widerspiegeln,
aufgezeigt. Die EBSD-Messungen wurden gemaR der Beschreibung in Abschnitt 4.4.4 durchgefihrt.
Um die Abbildung libersichtlich zu halten, ist nur ein Ausschnitt aus der gesamten Messung dargestellt.
Die {10-11}+{10-12}<1-210> Doppelzwillinge (gelb, 38°) sind, unabhangig von der Walztemperatur, am
haufigsten vertreten. Zwischen den Blechen, gewalzt bei 400 °C und 450 °C, zeigt sich kein signifikanter
Unterschied. Der bei 500 °C gewalzte Zustand weist hingegen einen erhéhten Anteil an {10-11}<1-210>
Druckzwillingen (blau, 56°) und {10-12}<1-210> Zugzwillingen (rot, 86°) auf. Der groRte Anteil entfallt
auf die Doppelzwillinge und der kleinste auf die Zugzwillinge. Dies deutet darauf hin, dass die meisten
Druckzwillinge sich durch anschliefende Zugverzwillingung in Doppelzwillinge umgewandelt haben.
Mit steigender Temperatur wird eine Vergroberung der Zwillinge sichtbar. Dies korreliert mit einer
Kornvergroberung mit steigender Walztemperatur von 11,6 um zu 18,4 um, fiir die bei 400 °C bzw.
500 °C gewalzten Bleche. Diese Kornvergroberung findet wahrend der Glihung zwischen den
Walzstichen statt.

AZ31 gewalzt bei:
Tw: 400 °C
KG: 11,6 um

0,04
——400 °C
0,03 ——450 °C
= ——500 °C
£ 0,02
<L
0,01
0,00

5 10 15 20 25 30 35 40 45 50 55 60 65 70 75 80 85 90
Missorientierungswinkel [°]

Abbildung 6.1: EBSD-Messungen der AZ31-Bleche gewalzt bei 400 °C, 450 °C und 500 °C; farbliche Hervorhebung der Zwillingssysteme:

Druckzwillinge (Blau), Zugzwilling (Rot), Doppelzwillinge (Gelb); Diagramm der Misorientierungswinkel berechnet aus den EBSD-Daten
[203]
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Da die mechanische Zwillingsbildung als unabhangig von der Prozesstemperatur, also als athermisch,
angesehen wird, siehe z.B. Jain oder Barnett et al. [69-71], ist der grofRere Anteil an Zug- und
Druckzwillingen bei einer hohen Walztemperatur von 500 °C zunéachst nicht plausibel.

Wenn wahrend des Walzens eine Dehnungskomponente senkrecht zur c-Achse auftritt, berichten
Huang et al. [204], kbnnen die {10-12}-Zugzwillinge leichter, in Kérnern mit einer gekippten c-Achse,
aktiviert werden. Dariber hinaus zeigten Azghandi et al. [205] anhand von gewalzten AZ31-Blechen
mit verschieden KorngrofRen, dass Kornfeinung zu einer geringerer Verzwillingung fiihrt. Hier beférdert
die zunehmende KorngroBe demnach die Zwillingsbildung und das Zwillingswachstum. Die
Entwicklung der Mikrostruktur bei hoher Walztemperatur fiihrt demnach zu grobkérnigen
Mikrostruktur mit einer schwachen Basaltextur, die beim anschlieRenden Warmwalzstich eine
vermehrte  Aktivierung der Zwillingssysteme bevorzugen. Die Verzwillingung kann
Spannungskonzentrationen aufgrund plastischer Inkompatibilitaten an den Korngrenzen abbauen und
gespeicherte Dehnungsenergien verringern.

Anhand der Abbildung 6.2 wird fiir das AZ31-Blech bei einer Walztemperatur von 500 °C deutlich, dass
vor allem die Druck- und Zugzwillinge eine breite Verteilung der Kornneuorientierungen
(Texturabschwachung) bewirken. Die Doppelzwillinge hingegen flihren nur zu einer geringen Kippung
in Walzrichtung. Folglich kénnen die Doppelzwillinge auch ein Grund fiir die leichte Kippung der
Basalflachen in Walzrichtung sein. Diese bevorzugte Zwillingsbildung resultiert, wie aus Abbildung 5.11
ersichtlich wird, in einer deutlichen Texturabschwachung mit Erhéhung der Walztemperatur. Die
Texturabschwachung fihrt im geglihten AZ31 Blech zu einer signifikanten Verbesserung der
Umformbarkeit.
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Abbildung 6.2: Zwillingsorientierungen fiir ein AZ31-Blech gewalzt bei 500 °C; Griin: Mutterkdrner (K1-K5); Rot: Zugzwillinge (TT4, TT5);
Blau: Druckzwillinge (CT1, CT3); Gelb: Doppelzwillinge (DT1, DT2) [203]

Im Gegensatz zum AZ31 Blech, zeigt das W1 Blech (Abbildung 5.12) keine Abnahme der
Texturintensitdt bei Erhohung der Walztemperatur. Zudem ist lediglich bei einer niedrigen
Walztemperatur von 400 °C eine Aufspaltung der Pole zur WR gegeben. Diese geht mit steigender
Temperatur verloren.

Es ist bekannt, dass Yttrium als Legierungselement dazu flhrt, dass sich die relative Aktivitdat von
Verformungsmechanismen einerseits (Gleiten und Zwillingsbildung) und das Zusammenspiel mit den
Rekristallisationsmechanismen andererseits verandert [33, 135, 172].
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Sandlbbes et al. [23] berichteten, dass geeignete Zusatze von Y zu reinem Mg die Aktivitat von Druck-
und Doppelzwillingen, zusatzlich zum <c+a>-Gleiten, erhohen. Diese Zunahme der Diversifizierung der
Verformungsmodi fiihrt zu einer homogeneren Spannungsverteilung und damit zu einer schwéacheren
Textur nach der Rekristallisation. Die Autoren vermuten auch, dass Y im Mischkristall die
Stapelfehlerenergie auf den Basal- und Pyramidenebenen reduziert, wodurch die <c+a>-Gleitung
leichter aktiviert werden kann [23, 206]. Hadorn et al. [115] legten dar, dass geldste Y-Atome in der
Mg-Matrix zu einer Verfestigung des Basalgleitsystems fiihren und die prismatische <a> Quergleitung
gleichzeitig entfestigt und beférdert wird. Es wird berichtet, dass eine derartige Anderung der Aktivitit
der Gleitmechanismen, eine kontinuierliche dynamische Rekristallisation begilinstigen wirde, die zu
einer Abschwachung der basalen Textur fuhrt. In dieser Studie fiir die W1-Bleche konnte hingegen
keine Texturabschwachung bei Erhéhung der Walztemperatur aufgezeigt werden.

Auch bei den W1-Blechen (Abbildung 5.12) lasst sich der Doppelpeak in WR bei niedrigen
Walztemperaturen mit einer hoheren Aktivitdt der <c+a>-Gleitung korrelieren. Da bei hohen
Walztemperaturen keine Orientierungsaufspaltung der Basalebenen in WR mehr vorhanden ist und es
folglich zu keiner Texturabschwdchung kommt, kann auf eine dynamische Erholung bzw.
Rekristallisation des Gefiiges zurtickfiihren werden.

Fir die W1-Bleche zeigt sich, dass basal ausgerichtete Kornorientierungen die nicht basal
ausgerichteten Kérner, im Zuge der Rekristallisation, verdrangen. In der Folge nimmt die maximale
Polintensitdt der basalen Textur von 6.5 auf 7.6 m.r.d. zu. Diese Entwicklung, der bevorzugten
Basallage bei hoheren Prozesstemperaturen, begriindeten Hantzsche et al. [31, 60] damit, dass durch
Yttrium die Verformungsmechanismen beeinflusst werden und das die Keimbildung neuer Koérner
wahrend des Umformens verstarkt wird. Folglich wird ein Einfluss auf die dynamische Rekristallisation
genommen, die mit steigender Temperatur deutlich zunimmt und auf diese Weise die Entwicklung der
bevorzugten Basallage befordert. Aus den vorherigen Erlduterungen ist bekannt, dass eine Basallage
nicht forderlich fir eine gute Umformbarkeit ist.

Abbildung 6.3 verdeutlicht die Texturentwicklung der W1-Legierung anhand verschiedener
Kornfraktionen in einer EBSD-Messung, fir die bei 400 °C und 450 °C gewalzten Bleche. Dabei wurden
die IPF-Karten und die zugehoérigen Texturen hinsichtlich  orientierungsabhangiger
Kornwachstumspraferenzen untersucht. Zudem wurde eine KAM-Analyse durchgefiihrt, die ein Mal§
fiir den Deformationsgrad darlegen. Fiir das bei 400 °C gewalzte Blech lasst sich in Abhangigkeit der
KorngrolRRe kein Unterschied in den entwickelten Texturkomponenten feststellen. Die Aufspaltung der
basalen Pole zur WR ist bei den grofSten Kornern (KG>15 pm) besonders ausgepragt. Die KAM-Analyse
zeigt ein stark verformtes Geflige mit einem deutlichen Anteil an Scherbandern (rote Bereiche) in der
Struktur. Die Scherbandbildung ist ein typischer Verformungsmechanismus von Y-haltigen
Legierungen, wie Sandlobes et al. [23, 127] darlegten und ermdglicht es, im Vergleich zu reinem
Magnesium, einen grofReren Teil der Verformung homogen im Geflige aufzunehmen. Mit Erhéhung
der Walztemperatur (hier 450 °C, Abbildung 6.3 unten) kommt es einerseits zu der bereits genannten
Zunahme der KorngroRe (14 auf 23 um) und andererseits zu einer geringeren Auspragung der lokalen
Misorientierung (KAM). Bei der korngrofRenabhangigen Texturentwicklung zeigt sich ein signifikanter
Unterschied. Mit Zunahme der KorngroRe ist die Verbreiterung der Basalflachen zur WR immer
geringer ausgepragt. Bei den groRen Kornern (>15 um) bildet sich eine starke basale Textur aus. Dies
weist darauf hin, dass bei Temperaturen oberhalb der 400 °C die dynamische Erholung und
Rekristallisation die Texturausbildung {ber den Einfluss der Verformungsmechanismen hinaus
beeinflussen.
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W1 gewalzt bei 400 °C
K <5 um

W1 gewalzt bei 450 °C
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Abbildung 6.3: EBSD-Messungen zur Darstellung der IPF und KAM der W1-Bleche gewalzt bei 400 °C und 500 °C; sowie
korngroBenabhingige Unterteilung der IPF und Textur

Somit tragen verschiedene Mechanismen zur Texturausbildung beim AZ31 und W1 Blech bei, wodurch
es in Abhangigkeit der Legierung und mit Erhhung der Walztemperatur, entweder zu einer Zunahme
oder Abnahme der Texturintensitat kommt. Dies wirkt sich folglich auch auf die Umformbarkeit aus.
Durch das Zulegieren von Zn zu W1 kommt es bei WZ10, sowie auch bei den anderen modifizierten
WZ10-Legierungen, WZM100, WZX100, WZMX1000, zu einer Veranderung der Walztextur. Alle zeigen
in dhnlicher Weise, unabhdngig der Walztemperatur, in der (0002)-Polfigur eine Aufspaltung der
basalen Ebenen zur WR (Abbildung 5.13 bis Abbildung 5.16). Diese Veranderung der Textur wurde in
vielen Studien [24, 26, 32, 81] fur modifizierte Mg-Zn-Basislegierungen gefunden, welche ein weiteres
Zulegieren mit Y, Elementen der Seltenen Erden oder Ca enthielten. Kim et al. [22] begriindeten die
Texturentwicklung damit, dass die Stapelfehlerenergie fiir eine Mg-Zn-Y Legierung erheblich geringer
ist, als die der bindaren Mg-Y-Legierung. Dadurch kommt es wahrend des Zwischenglihens der
Walzbrammen zur Bildung von Stapelfehlern entlang der (0002)-Ebenen und anschlieRend zu
Segregation von Zn- und Y-Atomen an den Stapelfehlern. Dies flhrt zu einer erheblichen Verzogerung
der Erholung und des Rekristallisationsprozesses. Durch das behinderte Kornwachstum wird die
Orientierung der Rekristallisationskeime, bzw. der Verformungstextur besser beibehalten. Folglich
kommt es auch bei hohen Walztemperaturen zur Ausbildung einer starken Verformungstextur
(Doppelpeak in WR).

Ein weiterer Effekt von Ca oder Mn auf die Texturentwicklung der modifizierten WZ10-Legierungen
(WZM100, WZX100. WZMX1000) konnte nicht nachgewiesen werden. Was darauf hindeutet, dass es
im Vergleich zu WZ10, keine ausgepragte Veranderung in der Aktivitat der Verformungsmechanismen
gibt. Dies ist vor allem deshalb interessant, da bekannt ist, dass auch Ca und Zn in Kombination die
Aktivitat der Prismengleitung férdern [43, 44]. Die Prismengleitung wiirde theoretisch zur Ausbildung
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einer Querkomponente in der (0002)-Polfigur fiihren, welche aber in den Texturen von WZX100
(Abbildung 5.15) und WZMX1000 (Abbildung 5.16) nicht festzustellen ist.

6.2.2 Texturentwicklung durch die statische Rekristallisation der gewalzten Bleche

Die Massivumformung flihrt zur Bildung von Versetzungen und Zwillingen (Defektdichte) und erhéht
somit die im Material gespeicherte innere Energie. Bei der anschlieRenden Warmebehandlung kommt
es, aufgrund von Erholung, zu einer Verringerung der inneren Energie. Bei diesem Prozess werden
innere Spannungen abgebaut und es finden auch Keimbildungs- und Wachstumsprozessen statt,
wodurch neue Kérner mit neuen Orientierungen (Texturen) gebildet werden. Dieser Prozess der
Neuausbildung des Gefliges, ohne das Einbringen von zusatzlicher Verformung, wird als statische
Rekristallisation bezeichnet.

Die Ausbildung eines neuen Gefliges, aufgrund von statischer Rekristallisation, wahrend des
Walzprozesses, wird in Abschnitt 6.2.5 hinsichtlich der temperaturabhangigen KorngréoRenentwicklung
besprochen. Diese wiederum wurde als Einflussfaktor fiir die Aktivierung der
Verformungsmechanismen (Zwillinge) erértert.

Neben der Kornstruktur, bzw. der KorngroRe (siehe 6.2.5), hat die statische Rekristallisation auch einen
Einfluss auf die Texturentwicklung. Die Entwicklung der Rekristallisationstextur ist von der
Orientierungsverteilung in der zugrundeliegenden Verformungstextur  (Aktivitdit der
Verformungsmechanismen siehe Abschnitt 6.2.1) abhédngig. Hier kdénnen die Zwillinge einen
signifikanten Einfluss auf die Texturentwicklung und konkreter auf die Texturabschwachung nehmen.
Dies wurde fiir ein gewalztes Blech an einer Mg-Zn-Ca-Legierung dargelegt und die Abschwachung der
Textur, mittels einer Randomisierung der Orientierungsverteilung, durch lokal ausgepragte
Zwillingsumorientierungen erklart [24].

Fir das AZ31-Blech (Abbildung 5.11) wird der Einfluss der statischen Rekristallisation, bzw. der
Warmebehandlung auf die Textur besonders deutlich. Die héhere Anzahl an Zwillingen bei héheren
Walztemperaturen (siehe Abbildung 6.1), vor allem an Zugzwillinge (Abbildung 6.2), fihren dazu, dass
es zu einer deutlichen Texturabschwachung durch die Warmebehandlung von 5,5 auf 4,0 m.r.d. fir
das bei 500 °C gewalzte Blech, im Vergleich zu 9,4 auf 9,1 m.r.d. fiir das bei 400 °C gewalzte Blech
kommt. Diese Texturabschwachung resultiert in einer Erhohung des Erichsenwertes von 3,0 mm auf
6,1 mm.

Studien haben gezeigt [24, 207], dass Zwillinge und Zwillingsgrenzen als dominante
Keimbildungsstellen wahrend der statischen Rekristallisation von Mg-Legierungen dienen, wodurch
die signifikante Texturabschwachung mit erhohtem Zwillingsanteil begriindet werden kann.

In den Y-Zn-haltigen Legierungen zeigen die (0002)-Polfiguren eine Aufspaltung der basalen Pole in
Verformungsrichtung (siehe Abschnitt 6.2.1), als Resultat des Walzprozesses. Durch die anschlieBende
Warmebehandlung, also der statischen Rekristallisation, kommt es zur Bildung einer fiir SE-haltige
Legierungen typische Querkomponente (SE-Komponente). Die Warmebehandlung fiihrt hingegen bei
den W1 Blechen zu einer deutlichen Texturabschwachung der basalen Komponente aber nicht zur
Ausbildung der SE-Texturkomponente.

Die Mechanismen, durch die sich diese SE-Texturkomponente (Doppelpeak in QR) im Zuge der
thermomechanischen Verarbeitung entwickelt, sind nicht eindeutig bekannt. Vorgeschlagene
Mechanismen sind die Aktivierung von nichtbasalen Gleitsystemen [151], Doppelzwillingsbildung
[208], Scherbandkeimbildung [106], oder ein selektives Wachstum von Rekristallisationskeimen,
aufgrund von geldsten Atomen an bestimmten Korngrenzen [26]. Basu et al. [106] nehmen an, dass
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ein hohes MaR an Elementsegregation (z.B. von Y und Zn an den Korngrenzen) deren Beweglichkeit
orientierungsabhangig beeinflusst und hier zwischen basal- und nicht-basal-orientierten Koérnern
unterschieden werden muss. Damit ist ein bevorzugtes Wachstum der SE-Orientierungen abzuleiten,
die dadurch die Texturentwicklung bestimmen. Auch der Unterschied zwischen der Textur, der W1-
Bleche und der Zn-Y-haltigen Bleche kann {iber diesen Mechanismus begriindet werden. Folglich lasst
sich deuten, dass sich aufgrund von Segregation dieser gel6sten Stoffe, die SE-Textur an Versetzungen
und Korngrenzen bildet und fur die Entwicklung der Rekristallisationsstruktur des Gefliges
verantwortlich ist. Daraus resultiert eine Veranderung der Grenzflacheneigenschaften, wie Energie
und Mobilitat, was wiederum dazu fihrt, dass im Zuge der Rekristallisation und des Kornwachstums
unterschiedliche Kornorientierungen bevorzugt werden. Dies hat zur Folge, dass sich durch die
Warmebehandlung (SRX) die SE-Textur (Querkomponente) ausbildet.

Nur fiir die bei 400 °C gewalzten WZ10 und WZM100 Bleche zeigt sich nach der Warmebehandlung
eine zuséatzliche Texturkomponente. Hier bleibt, zusatzlich zu der SE-Texturkomponente (Doppelpeak
in QR), auch der Doppelpeak mit Auslenkung zur WR, also die urspriingliche Verformungskomponente,
stabil. Dieser Zwischenzustand hat einen quadrupolen Charakter und wird infolgedessen als
guadrupole Textur ausgezeichnet. Texturen dieser Art wurden auch fir andere Blechlegierungen, Mg-
Zn-(Y, Ce, Sc) oder Mg-Al-Ca-Mn-Zn, gefunden [25, 27, 32, 40] und werden haufig mit einer hohen
biaxialen Umformbarkeit in Verbindung gebracht. Auch in dieser Studie konnte dargestellt werden,
dass Bleche mit einer quadrupolen Textur die hochsten Erichsenwerte besitzen (Abschnitt 6.3.2.2).
Im Gegensatz dazu zeigt die (0002)-Polfigur der bei 450 °C und 500 °C gewalzten Bleche nach der
Warmebehandlung nur die SE-Texturkomponente (Doppelpeak in QR) und dariiber hinaus eine
deutlich geringer Umformbarkeit.

In Abbildung 6.4 wird der Einfluss der Walztemperatur und der statischen Rekristallisation auf die
Texturentwicklung detailliert erldutert. Hierflir sind EBSD-Orientierungskarten und die zugehorigen
Texturen der warmebehandelten WZ10-Bleche, gewalzt bei 400 °C (links) und 500 °C (rechts),
dargestellt. Die korngrofRenabhangige Texturentwicklung wurde hierbei anhand der mittleren
KorngroRe unterteilt. Flir das bei 400 °C gewalzte Blech ist zu erkennen, dass bei Betrachtung der
Kornwachstumspréaferenz, die Basalebenen der Kérner groRer als 35 um bevorzugt zur WR ausgelenkt
sind. Dies steht im Gegensatz zu den kleinen Kérnern, die hauptsachlich zur QR orientiert sind. Fir das
bei 500 °C gewalzte Blech sind hingegen die Basalebenen aller Kérner (unabhangig der
KorngroRenunterteilung) hauptsachlich zur QR orientiert. Hieran wird eine Wachstumspréaferenz
deutlich, die die urspriingliche Orientierung bevorzugt.

WZ10-Blech im warmebehandelten Zustand ﬁ T
WR

TW: 400°C TW: 500°C ooos 2110
— #' KG < 35 um o ey KG < 45 M

L]
: b
e \ gu

»
A2 Az - -
by
1010 0001 gy -
/ Yo
a

. KG>35pum

5]

1010 6001

- KG >45um

W s N N 0D e

1010 0001 1010 0001

Imax [m.r.d.]

Abbildung 6.4: EBSD-Orientierungskarte und die zugehérigen Texturen der warmebehandelten WZ10-Bleche, gewalzt bei 400 °C (links)
und 500 °C (rechts); KorngréRenabhangige Texturentwicklung unterteilt nach der mittleren KorngroRe
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Zur Verdeutlichung, welchen Einfluss die Walztemperatur auf die Texturentwicklung hat, sind KAM-
Analysen der WZ10-Bleche im gewalzten Zustand in Abbildung 6.5 dargestellt. Sie zeigen anhand einer
Farbskala die durchschnittliche Fehlorientierung um einen Messpunkt, in Bezug auf eine definierte
Gruppe von nachsten Nachbarpunkten. Hierbei wird in blau (0°) eine geringe und in rot (5°) eine hohe
Fehlorienterung im Geflige dargestellt. Zu erkennen ist, dass mit geringer werdender Walztemperatur
die Verfestigung (rot) im Geflige deutlich zunimmt. Wodurch die Orientierungsverteilung fir
Kornnukleationspunkte zur Bildung der Doppelpeak Komponente in WR verstarkt wird und dadurch
der veranderte Rekristallisationsmechanismus zu einer Verdanderung der Texturentwicklung fiihrt. Die
KAM-Analysen ermdglichen folglich die Annahme, dass der temperaturbedingte Verfestigungsgrad
(Deformationsgrad), also ein MalR fir die verbleibende Versetzungsdichte in Geflige, ausschlaggebend
fiir die quadrupole Texturentwicklung ist.

WZ10-Blech im gewalzten Zustand

Tw: 400 °C Tw: 450 °C Tw: 500 °C
KG: 8,1 um KG: 22,9 pm _ _G: 43,1m

o s

Abbildung 6.5: KAM-Analyse aus EBSD-Messung der WZ10-Bleche gewalzt bei 400 °C, 450 °C, 500 °C

Darliber hinaus hat sich gezeigt, dass die Aktivierung und das Wachstum von Zwillingen von der
KorngrolRe abhangt und bei kleineren Kérnern begrenzter ist [75]. Wenn Zwillinge in ihrem Auftreten
weniger bedeutsam sind und daher wahrend der Rekristallisation nur eine untergeordnete Wirkung
haben, kann dies zu einer weniger bedeutenden Abschwéachung der jeweiligen Texturkomponente
fihren. Darlber hinaus fihrt die Korngrenzenbildung von Koérnern und entsprechenden
Bandstrukturen (d. h. Bander, die nicht von Zwillingen herriihren) nicht zu einer signifikanten
Anderungen der Textur [33].

Es konnte somit dargelegt werden, dass ein hoher Verformungsgrad in gewalzten Blechen
ausschlaggebend fiir die Bildung der quadrupolen Textur ist. Dieser hohe Verformungsgrad kann
Uberdies nur bei Walztemperaturen unter 450 °C erreicht werden. Dies bedeutet fir die
Umformbarkeit der WZ10-Legierungen und der modifizierten WZ10-Legierungen, dass das Walzen bei
niedrigen Temperaturen, aufgrund der quadrupolen Texturausbildung, férderlich fir einen hohen
Erichsenwert ist. Da WZX100 und WZMX1000 nicht bei 400 °C (da 450 °C untere Prozessgrenze)
gewalzt werden konnten, ist es in diesen Legierungen nicht moglich die quadrupole Textur auszubilden
und daher wurden im Vergleich zu WZ10 und WZM100 auch nur eine geringe Umformbarkeit erreicht.
Der Grund fir die begrenzte Walzbarkeit der Ca-haltigen Legierungen wurde bereits in Abschnitt 6.1
aufgezeigt.

6.2.3 Texturentwicklung beim Strangpressen (DRX)

Im Gegensatz zum Walzprozess, der bevorzugt eine Kaltverformung bewirkt, welche ohne ausgepragte
dynamische Rekristallisation stattfindet und von einer nachfolgenden statischen Rekristallisation
dominiert wird, bietet der Strangpressprozess die Moglichkeit den Einfluss der dynamischen
Rekristallisation auf die Mikrostruktur- und Texturausbildung genauer zu beleuchten.
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AZ31 weist beim Strangpressen durch die dynamische Rekristallisation eine Entwicklung mit steigender
Temperatur von der basalen {0001}<10-10> Komponente mit einer <0001>//NR Faser hin zur
prismatischen {10-10}<11-20> Komponente mit ausgepragter <10-10>//SR Faser auf.

Bei einer Strangpresstemperatur unter 400 °C dominieren, wie auch beim Walzen von AZ31, die
basalen Komponenten die Textur, bei denen die c-Achse senkrecht zur Blechebene orientiert ist. Wie
sowohlin Abbildung 6.6 (a) flir 200 °C als auch in Nienaber et al. [29] gezeigt werden konnte, liberwiegt
die {0001}<10-10> Komponente in der nicht rekristallisierten Gefligefraktion (GOS>1). Durch die
Warmebehandlung und durch héhere Prozesstemperaturen kommt es zu einer Rotation um 30° um
die c-Achse der {0001}<10-10> Komponente. Dementsprechend ist die {0001}<11-20>-Komponente
haufiger vertreten. Diese Art von basalen Komponenten und Fasern (Abbildung 2.11) sind typisch fir
AZ31 und auch die leichte Aufspaltung der basalen Pole in Strangpressrichtung ist charakteristisch [19,
131-133]. Die Bildung der basalen Komponenten erfolgt durch das basale <a>-Gleitsystem entlang der
gegebenen Verformungsrichtung. Dies flihrt dazu, dass die Basalflachen in der Bandebene ausgerichtet
werden [136, 209, 210]. Die Aufspaltung des Basalpols in Verformungsrichtung wurde auf die Aktivitat
der pyramidalen <c+a> - Gleitung [19, 135] oder auf Doppelzwillinge zurlickgefiihrt, wie dies auch beim
Walzen (siehe Kapitel 6.2.1) der Fall ist.

Anders als beim Walzen, dominiert beim Strangpressen die basale {0001}<10-10> oder {0001}<11-20>
Komponente nicht alle Texturen von AZ31. Bei hoheren Strangpresstemperaturen, fiir AZ31 ab 400 °C
und fiir die Mg-Y-Zn-haltigen Legierungen (W210, WZM100, WZX100 und WZMX1000) ab 450 °C, bildet
sich eine prismatische Komponente oder Faser aus. Es kommen also vermehrt Kérnern vor, bei denen
die c-Achsen parallel zur Bandnormalen ausgerichtet sind oder bei denen die Basalflachen in QR
gekippt sind. In Abbildung 6.6 (b) ist dieser Zustand fiir das bei 500 °C stranggepresste AZ31 dargestellt.
Hier ist zu erkennen, dass grofRere Korner (KG>35 um) eher zu einem hoheren Kippwinkel in
Querrichtung neigen als die kleineren Kérner (KG<35 um). Folglich zeigt sich, dass die Dominanz der
{10-10}<11-20> Komponente vom dynamischen Kornwachstum abhéangig ist, bei dem sich diese
Orientierung durch ein bevorzugtes Kornwachstum bildet.

AZ31 stranggepresst bei:

GOS>1° GOS<1°
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Abbildung 6.6: Texturentwicklung von AZ31 stranggepresst bei a) 200 °C und b) 500 °C; aus EBSD-Daten; angelehnt an [203]

Die Bildung der Prismenkomponente wird von Imandoust et al. [141] und Tang et al. [142] auf eine
hohere Aktivitat der Prismengleitung zurlickgefiihrt. Jiang et al. [4] legten hingegen nahe, dass nicht
die Prismengleitung der Hauptgrund fiir die Ausrichtung der Basalebenen sei, sondern, dass die
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Variationen der Basaltextur hauptsachlich auf die Zwillingsbildung und das anschliefende
kontinuierliche (cDRX) und diskontinuierliche (dDRX) dynamische Rekristallisationsverhalten wahrend
des Strangpressens zurlickgefiihrt werden kann. Dieses hangt mit den Verformungsbedingungen, wie
Temperatur und Dehnung, zusammen. An direkt stranggepressten AZ31-Rundstdaben wurde gezeigt,
dass sowohl {10-11} Druck- als auch {10-12} Zugzwillinge in der frilhen Phase des Strangpressens in
verschiedenen urspriinglichen Kérnern aktiv sind. Verschiedene Varianten an Druckzwillingen flhrten
dazu, dass die entsprechenden urspriinglichen Kérner durch den cDRX-Prozess in Richtung der nicht-
Faser-Orientierung neu ausrichteten werden und weiter mit Hilfe von basalen <a>- und prismatischen
<a>-Gleiten zur Bildung der {10-10}-Faserkomponente in der friihen Phase des Strangpressens fihren.
Dieser Befund von Jiang et al. [4], der aufzeigt, dass durch die cDRX die Prismenkomponente bzw.
Prismenfaser gebildet wird, stimmt mit den Ergebnissen der Mikrostrukturanalyse der
stranggepressten AZ31-Bander aus dieser Arbeit Gberein (Abbildung 5.30). Hier konnte beobachtet
werden, dass mit steigender Strangpresstemperatur, die Globularitat des Gefliges deutlich abnimmt.
Wie Yi et al. [18] berichteten, entstehen durch die dDRX hauptsachlich globulare Kérner, wahrend
durch die cDRX diese Globularitdt abnimmt und die Kornform tendenziell longitudinal in
Strangpressrichtung gestreckt wird. Dieser Befund korreliert mit der Texturentwicklung auf Basis einer
cDRX. Da jedoch von einer Interaktion mehrerer Mechanismen auszugehen ist, ist die Annahme
plausibel, dass neben der cDRX auch ein héherer Anteil von aktiver Prismengleitung zur Bildung der
{10-10}<11-20> Komponente bzw. der <10-10>//SR Faser flhrt.

Im Vergleich zum Walzen kommt es beim Strangpressen von AZ31 zwar zu einem gréRBeren Spektrum
an Texturkomponenten, jedoch ist dies fiir eine hohe Umformbarkeit und eine geringe
Streckgrenzenanisotropie nicht forderlich, siehe Abschnitt 6.3.

Die Texturentwicklung der yttriumhaltigen Legierungen (Abbildung 5.37 bis Abbildung 5.41) zeigt eine
deutliche Abhangigkeit von dem Rekristallisationsgrad des Gefiiges (siehe Abschnitt 6.2.6.). Bei einem
vollstandig rekristallisierten Gefiige, sowie bei niedrigeren Prozesstemperaturen (bis 400 °C), zeigt die
(0002)-Polfigur einen Doppelpeak in SR, die so genannte "Seltene-Erden-Texturkomponente". Gangige
Beispiele fur die SE-Texturen sind die beim Strangpressen von Rundprofilen gebildete <11-21>//SR
Faser [30, 55, 126] und bei Flachprofilen ein Doppelpeak in SR ({0001}<11-20> Komponente um 30°-
45° von NR in % SR gekippt) [29, 121, 134, 152]. Auch durch den Walzprozess, dort als Ergebnis einer
statischen Rekristallisation, kann sich die SE-Komponente bilden. Hierbei handelt es sich um einen
Doppelpeak in QR ({10-10}<11-20> Komponente um 30° von QR in NR gekippt) [24, 32, 81, 211], der
sich nicht durch den Prozess, sondern erst durch eine anschlieBende statische Rekristallisation
(Warmebehandlung) bildet. Im Vergleich zum Walzen bildet sich die SE-Komponente beim
Strangpressen schon im Prozess (dynamisch) und ist durch eine statische Glihung nicht mehr
signifikant veranderbar.

yideale statische SE-Textur” »ideale dynamische SE-Textur"”

(0002) (0002)

WR/SR WR/SR

Abbildung 6.7: (0002)-Polfigur der idealen statischen und dynamischen SE-Textur (eigene Berechnung mit MTEX)
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Die Ausbildung der unterschiedlichen SE-Texturen, siehe Abbildung 6.7, ist offenbar auf die
verschiedenen Rekristallisationsmechanismen (SRX, DRX) zurlickzufiihren, die dafiir verantwortlich
sind, ob sich eine ,dynamische SE-Textur” oder eine ,statische SE-Textur” ausbildet. Es ist auch
anzunehmen, dass die unterschiedlichen Rekristallisationsmechanismen zudem der Grund dafiir sind,
warum sich bei der W1-Legierung die SE-Textur nicht beim Walzen (Abbildung 5.12), wohl aber beim
Strangpressen (Abbildung 5.37) bildet.

Die mogliche Herkunft der ,statischen SE-Textur” wurde bereits fiir die gewalzten Bleche (Abschnitt
6.2.2) diskutiert. Fir die ,dynamische SE-Textur” bestatigen Barnett et al. [101] (fiir ME21) und Bohlen
et. al [55] (fur verschiedene Mg-Mn-SE-Legierungen), dass der rekristallisierte Teil der Mikrostruktur
beim Strangpressen immer eine SE-Komponente <11-21>//SR (,,dynamische SE-Textur”) aufweist.

Es wurde anhand der Ergebnisse gezeigt, dass fiir die Y-haltigen stranggepressten Legierungen, W1,
WZ10, WZM100, WZX100 und WZMX1000 (Abbildung 5.37 bis Abbildung 5.41), die statische
Rekristallisation (anschlieBende Warmebehandlung) keinen Einfluss auf die Texturentwicklung mehr
hat, wenn sich die SE-Textur beim Strangpressen bereits durch die Prozessfiihrung, also durch die
dynamische Rekristallisation, bildet. Dies steht stets in Zusammenhang mit einem vollstindig
dynamisch rekristallisierten Geflige. Es kann nur eine Abschwachung der Texturintensitat aufgrund von
Kornwachstum stattfinden.

Es stellt sich zudem heraus, dass sich bei hohen Temperaturen neben der Verbreiterung der
Basalflachen in QR, ein Intensitdatsmaximum mit Kippung zur SR, ausbildet, wobei der resultierende
Kippwinkel jedoch von der Legierung abhangt. Anzunehmen ist, dass ab Temperaturen tiber 450 °C die
Selten-Erden-Elemente, oder auch Y bzw. Zn, ihren Effekt auf die Texturentwicklung verlieren und eine
Begrenzung der Korngrenzmobilitdt durch diese Elemente (Solute-Drag) nicht mehr ausgepragt
gegeben ist, sodass anderen Mechanismen die Texturentwicklung bestimmen [212].

Es zeigt sich also, dass sich die im Prozess dynamisch entstandene Textur nicht durch eine
anschlieBende Warmebehandlung verdandern lasst, wenn ein vollstandig dynamisch rekristallisiertes
Geflige bereits vorliegt. Die durch die dynamische Rekristallisation entstandenen Texturen, z.B.
Doppelpeak in SR, sind aufgrund der fehlenden symmetrischen Verteilung der Basallagen, nicht
forderlich fiir eine gute Umformbarkeit.

Die hochste Umformbarkeit konnte hingegen in Flachprodukten mit Texturen erreicht werden, bei
denen sich durch die anschlieBende Warmebehandlung die quadrupole Textur ausgebildete hat. Diese
Entstehung wird im Folgenden genauer beleuchtet.

6.2.4 Quadrupole Texturausbildung durch die Kombination aus dynamischen und statischen
Rekristallisationsmechanismen
Fiir die bei 300 °C bis 375 °C stranggepressten WZ10 und WZM100 Bander (Abbildung 5.38 und
Abbildung 5.39) zeigt die (0002)-Polfigur, durch eine anschliefende statische Rekristallisation
(Warmebehandlung), eine quadrupole Textur. Um diese Entstehung zu erldutern, sind EBSD-
Messungen fir die bei 325 °C stranggepressten WZ10 und WZM100 Bander in Abbildung 6.8
dargestellt. Sie zeigen beide im dynamisch rekristallisierten Gefligeanteil (GOS<1°) die bereits
beschriebene dynamische SE-Kkomponente (Doppelpeak in SR). Im nicht rekristallisierten Gefligeanteil
(GOS>1°) zeigen sich zwei Komponenten, die sich aber nicht wesentlich voneinander unterscheiden.
Die basale {0001}<10-10> Komponente (WZ10) ist bereits aus dem nicht rekristallisierten Geflige von
AZ31 (200 °C) (Abbildung 6.6) bekannt. Bei WZM100 erscheint diese basale Komponente mit einer
leichten Kippung um ca. 30 ° in Querrichtung. Diese gekippte Komponente zeichnet sich durch 4
Maxima in der (10-10)-Polfigur aus und wurde bereits in Nienaber et al. [29] als
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Verformungskomponente bzw. Verformungstextur stranggepresster Magnesiumlegierungen
ausgewiesen.
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Abbildung 6.8: EBSD-Orientierungskarte mit zugehdrigen Texturen separiert nach GOS fiir WZ10 und WZM100 stranggepresst bei 325 °C;
Unterteilung der Gefiigefraktionen in GOS>1° (verformtes Gefiige) und GOS<1° (dynamisch rekristallisiertes Gefiige)

Diese spezifische Ausrichtung der Verformungskomponente erfordert fiir die Sichtbarkeit ein flaches
Profil und ist bei einem runden Profil, aufgrund der Symmetrie, nicht zu erkennen. In stranggepressten
Rundprofilen zeichnet sich die Verformungstextur durch eine starke prismatische Faser, mit einer
hohen Intensitat der (1010)-Polfigur entlang der SR, aus [4, 18, 30, 37, 213] und lasst sich somit nicht
direkt von einer Rekristallisationskomponente unterscheiden.

Beim Walzen wurde gezeigt, dass anstelle eines bevorzugten basalen Gleitens, ein bevorzugtes
prismatisches Gleiten mit der Bildung der Verformungskomponente in Einklang steht [19]. Fir
stranggepresste Rundprofile bewiesen Jiang et al. [213], dass auch hier prismatisches <a>-Gleiten der
Haupteffekt fir die Auslenkung der basalen Komponenten (Abbildung 6.8 WZM100) ist. Er zeigte, dass
sich in den dynamisch rekristallisierten Kérnern mit (10-10) basaler Faserorientierung kontinuierlich
Subkérner bilden, die hauptsdchlich durch die Umlagerung prismatischer <a>-Gleitversetzungen
entstehen und sich allmahlich in neue DRX Kérner umwandeln.

Neben den besprochenen Gleitsystemen die zur Texturveranderung beitragen, ist anzunehmen, dass
auch Druckzwillinge dazu fiihren kénnen, dass die {11-20}<10-10> um 30° von * QR in Richtung NR
Texturkomponente entsteht. Druckzwillinge dienen dazu Druckspannung, die parallel zur c-Achse
verlauft, aufzunehmen. Die dadurch entstehende Auslenkung der c-Achse betrdagt ungefahr 63° beim
{10-13}-Zwilling und 56° beim {10-11}-Zwilling [65]. Auch Basu et al. [107] zeigten, dass {10-12}-
Zwillinge in <10-10>-Richtung zu einer Kippung der (0002)-Ebene um 60° in Querrichtung fihren
kdénnen.

Aus den Erkenntnissen der zuvor beschriebenen EBSD-Messungen (Abbildung 6.8) lasst sich erkennen,
dass ein teilrekristallisiertes Geflige als Ausgangsmikrostruktur zur Bildung der quadrupolen Textur
durch die Warmebehandlung (SRX) bendtigt wird.

Um dies darzulegen und die Entwicklung der quadrupolen Textur, welche fiir eine hohe Umformbarkeit
der Flachprodukte ausschlaggebend ist, aufzuzeigen, wird die bei 325 °C stranggepresste WZ10-
Legierung fiir jeweils 10 min bei 400°C, 425°C und 450 °C gegliiht. Ausschnitte aus EBSD-
Orientierungskarten und die zugehorigen Texturen sind in Abbildung 6.9 dargestellt. Hierbei wurde die
EBSD-Messung anhand der Korngrof3e unterteilt, um die Texturentwicklung durch die SRX aufzuzeigen.
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Nach einer Gliihung von 10 min bei 400 °C weist das fast vollstandig rekristallisierte Geflige (92 %) mit
einer mittleren KorngroRe von 9 um eine bimodale Kornstruktur auf und ein Kornwachstum
(AusgangskorngrofRe: 5,1 um) findet nur bedingt statt. Die Gesamttextur der (0002)-Polfigur zeigt eine
quadrupole Textur, wobei die Kippwinkel der Quer- und SE-Komponenten in SR bzw. QR geringer sind,
als im gegliihten Zustand bei 450 °C. Deutlich ist zu erkennen, dass die groRten Kérner (KG>14 um)
bandférmig in Strangpressrichtung orientiert sind. Es lasst sich aufgrund der Morphologie davon
ausgehen, dass diese groRen Kérner neue statisch rekristallisierte Kérner aus der nicht rekristallisierten
Kornfraktion sind, wie dies im Ausgangszustand (Abbildung 6.8) zu sehen ist.
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Abbildung 6.9: KorngroBenabhdngige Unterteilung der EBSD-Orientierungskarten und der zugehéorigen Texturen fiir WZ10
stranggepresst bei 325 °C nach 10 minitiger Warmebehandlungen bei 400 °C, 425 °C und 450 °C, Legende wie in Abb. 6.8

Aufgrund der hohen Versetzungsdichte von nicht rekristallisierten Bereichen ist es nachvollziehbar,
dass diese verformten Bereiche zuerst statisch rekristallisiert sind. Zudem weisen kleine Korner
unterhalb von 5 um (AusgangskorngroRe des stranggepressten Materials) keine Texturveranderung
(dynamische SE-Komponente) zum dynamisch rekristallisierten Gefligeanteil des Ausgangszustandes
(Abbildung 6.8) auf. Mit steigender KorngroRe wird die Intensitdt der Querkomponente (statische SE-
Komponente) deutlicher und die Intensitdt des Doppelpeaks in SR (dynamische SE-Komponente)
immer geringer. Folglich lasst sich zweifelsfrei erkennen, dass die Querkomponente aus den nicht
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rekristallisierten Kornern (Bandern) entsteht, welche im stranggepressten Ausgangsgefiige vorliegen.
Somit lasst sich eine eindeutige Korrelation zwischen Mikrostrukturentwicklung und
Texturentwicklung herstellen.

Dies wird auch durch die Betrachtung des warmebehandelten Zustandes bei 425 °C verdeutlicht. Hier
findet ein Kornwachstum statt (KG: 25 um). Der Anteil an nicht rekristallisierten Gefilige ist mit 5 % zu
vernachladssigen. Aber auch hier zeigt sich, dass mit steigender Korngrofle die Intensitdat der
Querkomponente zunimmt, nicht aber der Kippwinkel. Erst mit steigendem Kornwachstum, also nach
der Glihung bei 450 °C, lasst sich eine Erhéhung der Kippwinkel, sowohl in der SE-Komponente als
auch in der Querkomponente, erkennen. Die mittlere KorngréRe betragt nun 45 um. In den Kérnern
kleiner als 25 um ist hauptsachlich nur die dynamische SE-Komponente vertreten. Bei den Kérnern
groRer als 55 um ist hingegen eine statische SE-Komponente (Querkomponente) sehr dominant.

Zusammenfassend zeigt sich, dass fir die Bildung der Querkomponente ein nicht vollstindig
rekristallisiertes Geflige benétigt wird, und dass das Kornwachstum eine Schlisselrolle bei der
Bestimmung der endgultigen Textur spielt. Auch Imandoust et al. [141] und Barrett et al. [113] zeigten,
dass statische Rekristallisation und Keim-/Kornwachstum zur Zufilligkeit der Textur beitragen und
begriindeten dies mit SE-Segregationen an den Korngrenzen. Dies kodnnte die effektive
Korngrenzenenergie und die Mobilitdt zwischen den Korngrenzentypen verandern.

Folglich wird zur Verbesserung der Umformbarkeit der Flachprodukte ein teilrekristallisiertes Geflige
fir die nachfolgende Warmebehandlung bendtigt, um die quadrupole Textur auszubilden. Ein
teilrekristallisiertes Geflige bildet sich beim Strangpressen nur dann aus, wenn der thermische Eintrag,
der fir die vollstandige dynamische Rekristallisation benétigt wird, zu gering ist. Eine anschlielende
statische Rekristallisation ermoglicht die Entstehung einer quadrupolen Textur in WZ10 und WZM100
(Abbildung 5.38 und Abbildung 5.39). Das heiRt, dass die im Prozess entstehende dynamisch
rekristallisierte SE-Komponente (Doppelpeak in SR) bestehen bleibt und sich durch die
Warmebehandlung zusatzlich eine statische SE-Komponente (Doppelpeak in QR) ausbildet, die bereits
aus dem Walzprozess bekannt ist.

Flir WZX100 und WZMX1000 ist es nur in einem sehr begrenzten Temperaturbereich moglich, durch
den Strangpressprozess, ein Geflige mit einem geniigen hohem Anteil an nicht rekristallisierten
Gefligefraktionen zu erzeugen, die zur Bildung der quadrupolen Textur nétig sind. Daher ist es wichtig
neben dem Einfluss des Prozesses (Prozessparameter) auch den Einfluss der
Legierungszusammensetzung auf das Rekristallisationsverhalten zu kennen und zu verstehen.

6.2.5 Gefiigeentwicklung durch die statische Rekristallisation

Aus der KorngroRBenanalyse der Bleche im gewalzten Zustand, den Blechen nach der
Warmebehandlung (Abbildung 5.4) und auch fiir die der stranggepressten, warmebehandelten Bander
(Abbildung 5.29) zeigte sich ein groRer Einfluss der Legierungszusammensetzung auf die Mikrostruktur
bzw. die KorngroRe.

Einen deutlichen Effekt von Ca und Mn auf die Verformungstexturentwicklung von WZ10, bedingt
durch eine Veranderung der Aktivitdt von Verformungsmechanismen, konnte nicht nachgewiesen
werden (siehe Abschnitt 6.2.1). Ein Einfluss der Zulegierungselemente (Zn, Mn und Ca) kann hingegen
auf das statische Rekristallisationsverhalten von W1 bzw. WZ10 (WZM100, WZX100, WZMX1000)
aufgezeigt werden, siehe Abbildung 6.10. Dort dargestellt sind KAM-Analysen aus EBSD-Messungen
fir die bei 450 °C gewalzten yttriumhaltigen Bleche. In Abhdngigkeit der Legierung lasst sich ein
unterschiedlicher Deformationsgrad und ein Unterschied der KorngrofRe erkennen. WZM100 hat die
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kleinste KorngroRe, gefolgt von WZMX1000, WZ10 und W1.WZX100 zeigt mit Abstand das
grobkornigste Geflige auf.

Die KAM-Karten zeigen, dass in allen Blechen ein hoher Grad an Fehlorientierungen (rote Bereiche) in
der Nahe der Korngrenzen und der Zwillingsgrenzen vorhanden ist. Darliber hinaus kann qualitativ, am
Farbunterschied (blau: unverformt, rot: verformt), erfasst werden, dass die Menge an gespeicherter
Energie bzw. der Grad an Deformation legierungsabhangig variiert. Die Bleche aus WZM100 und
WZMX1000 weisen den hochsten Grad an Verformung auf, jedoch auch das feinkornigste Gefiige. Es
wird berichtet [22, 45, 47, 113], dass das verstarkte Pinning von Versetzungen, aufgrund der hoheren
Menge an geldsten Stoffen, in diesem Fall durch das Zulegieren von Mn, Y und Zn (WZM100 und
WZMX1000), dazu beitragt, die Erholung und das Kornwachstum zu verzogern und dadurch die
gespeicherte Energie zu erhéhen. Dies fuhrt dazu, dass durch die statische Rekristallisation das
Kornwachstum gehemmt wird und sich infolgedessen eine feinkdrnigere Mikrostruktur ausbildet. Es
ist bekannt [21], dass gel6ste Atome, Seigerungen und Ausscheidungen die Wanderung der
Korngrenzen wahrend des Kornwachstums behindern. Folglich kann darauf geschlossen werden, dass
der erhdhte Verformungsgrad bei WZM100 und WZMX1000 mit einer trageren dynamischen Erholung
und einer verzogerten statischen Rekristallisation zusammenhangt.

Dies ist auch der Grund, warum das W1-Blech eine geringere Verformung und eine groRere Korngrolle
aufweist als das WZ10-Blech. Auch Zn neigt in Verbindung mit Y dazu, Korngrenzen zu pinnen und die
Rekristallisation, also den Abbau von Versetzungen, zu behindern bzw. zu verzogern[22].

Bei dem Blech aus der Legierung WZX100 (Abbildung 5.9) zeigt sich ein anderes Verhalten. Zum einen
weist die Mikrostruktur mit einer KorngrofRe von 34,6 um, dass mit Abstand grobkornigste Gefiige auf,
zum anderen scheint der Grad der Deformation (wenig rot, mehr blau im KAM-Bild) vom gewalzten
WZX100-Blech, im Vergleich zu den anderen Y-Zn-haltigen Blechen, geringer zu sein. Es ist also davon
auszugehen, dass Ca in Verbindung mit Y und Zn das statische Rekristallisationsverhalten und das
Kornwachstum beschleunigt. Viele Studien [116-119] behaupten jedoch, dass Ca das
Rekristallisationsverhalten verzogert bzw. als Kornfeiner wirkt. Das Ergebnis, dass Ca das statische
Rekristallisationsverhalten beschleunigt, stimmt in diesem Fall also nicht mit der aktuellen Literatur
Uberein. Es muss aber auch angemerkt werden, dass sich diese Arbeiten [116-119] nicht mit Y-Zn-Ca
haltigen Legierungen befassen. Folglich scheint das Zulegieren von Y zu einer Zn-Ca-haltigen Legierung
eine kontrare Wirkung auf das Rekristallisationsverhalten zu haben.
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Abbildung 6.10: KAM-Analyse aus EBSD-Messung der yttriumhaltigen Bleche gewalzt bei 450 °C

Um das ausgepragte Kornwachstum, durch das Zulegieren von Ca zu WZ10, genauer zu untersuchen,
werden  Elementsegregationen an den Korngrenzen und in der Matrix mittels
Rastertransmissionselektronenmikroskop (STEM) in Verbindung mit EDX analysiert. Zur besseren
Sichtbarkeit der Korngrenzen wurden diese Analysen an stranggepresstes Material durchgefiihrt, da
sich auch hier deutlich der Einfluss von Ca auf das statische Rekristallisationsverhalten anhand der
Warmebehandlung darstellte. Hierflir wurden die bei 325 °C stranggepressten WZ10 (Abbildung 6.11)
und WZX100 Bander (Abbildung 6.12), im Ausgangszustand und nach der Warmebehandlung von
10 min bei 450 °C, verwendet. Genauer betrachtet wurde die Elementverteilung an den Korngrenzen
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durch Linienscans (L). Zudem fand eine Messung der Elementkonzentration in den Kérnern, anhand
von Flachenscans in der Matrix (M), vor und nach der Warmebehandlung statt.

Die Korngrenzen-Analyse fir WZ10 (L1) (Abbildung 6.11 a)) im stranggepressten Zustand zeigt eine
erhohte Konzentration von Y und Zn an den Korngrenzen. Durch die Glihung kommt es zu einer
Abnahme des Yttriums an den Korngrenzen (L2) (Abbildung 6.11 b)). Die Messungen der Matrix 1 bis
3, weisen im stranggepressten Zustand einen sehr geringen Anteil an Yttrium mit 0,37-0,61 Gew.-%
auf. Durch die anschlieBende Warmebehandlung kommt es zu einer Reduzierung der Yttrium-
Konzentration an den Korngrenzen, aber auch zu einer Zunahme des Yttrium-Gehalts auf 0,91 Gew.-
%, sowie zu einer Verringerung des Zn-Gehalts in der Matrix.

WZ10 a) stranggepresst bei 325 °C Linienscan
Gew.-% Y ZIn Alle Hererie
M1 0,37 0,55
M2 0,61 0,39

M3 0,42 0,27 |

Messldange [nm]

b) wirmebehandelt

[t B s

Linienscan

| Gew% Y Zn
I mL 091 035 |

L m2 092 015

Soresorprr

Messlange [nm]

Abbildung 6.11: STEM-Aufnahmen fiir WZ10 im stranggepressten Zustand (a) und wiarmebehandelten Zustand (b) mit Positionen der
EDX-Scans sowie Analysen der Matrixmessungen; EDX-Linien-Scan (cps) iiber die Messlénge

Im Vergleich zu WZ10 zeigt sich fir WZX100 (Abbildung 6.12) ein kontrdres Bild. Durch die
Warmebehandlung kommt es zu einer Reduktion des Yttriumgehalts von 0,75-1,34 Gew.-% auf
0,59 Gew.-% in der Matrix. Zink konnte in der Matrix bzw. in den Kérnern nicht detektiert werden und
auch ein Einfluss der Warmebehandlung auf den Ca-Gehalt zeigt sich nicht. An den Korngrenzen von
WZX100 im stranggepressten Zustand kann neben einem erhdhten Y-Zn-Gehalt (L1), wie auch schon
bei WZ10, nun auch eine erhdhte Konzentration von Zn und Ca (L2) gemessen werden. Eine Analyse
der Korngrenze im warmebehandelten Zustand ist nicht moglich, da keine Korngrenze im STEM-Bild
detektiert werden konnte.
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WZX100 a) stranggepresst bei 325 °C Linienscan

Ca

Messlange [nm]

Al Elem

warmebehandelt

Gew.-% Y Zn Ca
M1 059 0 0,20 Messlange [nm]
M1

300 nm

Abbildung 6.12: STEM-Aufnahmen fiir WZX100 im stranggepressten Zustand (a) und warmebehandelten Zustand (b) mit Positionen der
EDX-Scans sowie Analysen der Matrixmessungen; EDX-Linien-Scan (cps) tUber die Messldnge

Es wird berichtet, dass sich Seltene Erden [214, 215] oder Yttrium [114] wdahrend des
Verformungsprozesses einer Magnesiumlegierung in die Nahe der Korngrenzen seigern kénnen. Dies
stimmt auch mit den Ergebnissen aus der WZ10-Legierung, bei der erhohte Yttriumkonzentrationen
an den Korngrenzen gefunden wurden, Gberein (Abbildung 6.11). Studien zeigten [22, 115], dass das
Segregieren von Y entlang der Korngrenzen die Mobilitat von Versetzungen und Korngrenzen aufgrund
des Solute-Drag-Effekts behindert und somit das Kornwachstum hemmt. Eine Einschrankung der
Korngrenzmobilitdt entsteht aufgrund dessen, dass mit steigender KorngrofRe die treibende Kraft sinkt,
sodass die rlicktreibende Kraft der Fremdatome, die Kinetik der Korngrenzen wahrend des
Kornwachstums erheblich verringert. Dies kann zu einem Stillstand des Kornwachstums fithren und
damit zu einer relativ geringen EndkorngrofRe. Folglich kann dadurch auch der KorngréRenunterschied
zwischen WZ10 und W1 erklart werden.

In Bezug auf eine Veranderung der KorngrofRe durch das Zulegieren von Ca beschrieben Guan et al.
[41] fur eine ZX10-Legierung, dass die Seigerungen (Ca und Zn) nicht auf spezielle Arten von
Korngrenzen (Klein- bzw. GroBwinkelkorngrenzen) beschrdnkt ist. Folglich neigen beide
Legierungselemente dazu, die Rekristallisation bzw. das Kornwachstum aufgrund des Solute-Drag-
Effekts zu verzogern.

Dies ist nicht stimmig mit den Ergebnissen aus dieser Arbeit. In Folge einer beschleunigten SRX wurde
in der WZX100-Legierung, im Vergleich zu den anderen yttriumhaltigen Legierungen, ein ausgepragtes
Kornwachstum entdeckt. Flr gewalzte Bleche stellten Zeng et al. [6] die Hypothese auf, dass Zn- und
Ca-Atome stark dazu neigen an hochenergetischen Grenzen der rekristallisierten Koérner zu
segregieren, die sonst bevorzugt wachsen wiirden. Es wird davon ausgegangen, dass die gemeinsame
Segregation der Zn- und Ca-Atome an solchen Korngrenzen die Mobilitat wirksamer reduziert als die
alleinige Segregation, indem sie die Grenzflaichenenergie senkt und einen Solute-Drag-Effekt ausiibt.
Dies wiederum fihrt zu einem gleichmaRigeren Wachstum der rekristallisierten Kérner.
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Ein Grund fur das verstarkte Kornwachstum der WZX100-Legierung (Abbildung 5.4 und Abbildung 5.29)
wahrend der statischen Rekristallisation auf bis zu 60 um (WZ10 nur 30-40 um) kénnte folglich sein,
dass die Ca-Atome die Diffusion von den Y-Atomen storen und somit der dynamische agierende
Prozess, also die eingebrachte Energie wahrend der Umformung nicht ausreicht, um geniigend Yttrium
an den Korngrenzen anzulagern. Die Konzentration von Y an den Korngrenzen reicht dann nicht mehr
aus, um die Beweglichkeit der Korngrenzen durch den Solute-Drag Effekt vollstidndig zu hemmen.
Folglich kdnnen die Kérner einfacher wachsen.

Zudem konnte in Abbildung 6.12 durch Ca ein Verdrangungseffekt an den Korngrenzen aufgezeigt
werden, welcher dazu fiihrt, dass Yttrium-Atome an bestimmten Korngrenzen nicht segregieren
konnten. Begriindet werden kann dies durch eine héhere Diffusionsrate von Ca gegeniiber Y [216] und
die Yttrium-Atome benétigen somit deutlich mehr Zeit und Energie, um sich homogen zu verteilen.
Dies wurde in den Matrix-Messungen der beiden Legierungen (Abbildung 6.11 und Abbildung 6.12)
verdeutlicht, bei denen die WZX100-Legierung im stranggepressten Zustand einen héhen Y-Gehalt
aufweist und es erst durch die statische Rekristallisation (Warmebehandlung) zu einer signifikanten
Homogenisierung des Yttriums im Geflige kommt. Zudem konnte in den Ca-Konzentrationen der
Matrixmessung kein Unterschied zwischen Ausgangs- und warmebehandelter Zustand festgestellt
werden. Dies spricht zusatzlich fir die schnellere Diffusion von Ca und die daraus resultierende
verzogerte Diffusion von den Yttrium-Atomen. Dies spiegelt sich in einem Korngréenunterschied von
WZ10 und WZX100 durch die SRX wider. Folglich fiihrt das Zulegieren von Ca zu WZ10 zu einer
Verdrangung / Verhinderung von Y an den Korngrenzen, wodurch die verminderte Beweglichkeit der
Korngrenzen durch den Solute-Drag Effekt nicht gegeben ist. Somit kann es zu einem ausgepragten
Kornwachstum durch die Warmebehandlung kommen.

6.2.6 Gefigeentwicklung durch die dynamische Rekristallisation

Wie schon fir die statische Rekristallisation (Walzprozess und anschlieRende Warmebehandlung),
zeigt sich auch fir die dynamische Rekristallisation (Strangpressprozess) eine Verdnderung des
Rekristallisationsverhaltens durch die Legierungselemente.

Bei AZ31 kommt es in Abhangigkeit des Herstellungsprozesses (statische und dynamische
Rekristallisation) zu keinem signifikanten Unterschied in der KorngréBenentwicklung. Mit Erhéhung
der Temperatur zeigt sich in beiden Prozessen eine kontinuierliche Zunahme der KorngréRe. Die W1-
Legierung weist prozessunabhangig ein Kornwachstum mit steigender Prozesstemperatur auf. Im
Gegensatz zum gewalzten Geflige ist die Mikrostruktur jedoch beim Strangpressen feinkdrniger als die
Mikrostruktur von den stranggepressten AZ31 Bandern.

Der Einfluss der Zulegierungselemente zu W1 fihrt wahrend des Strangpressprozesses (dynamische
Rekristallisation), wie auch schon beim gewalzten Blech (statische Rekristallisation), zu einer
Kornfeinung durch Zn (WZ10). Die Reduzierung der KorngrofRe durch Mn kann beim Strangpressen,
wie auch beim Walzen, nur ab hohen Prozesstemperaturen beobachtet werden. Beide
Zulegierungselemente Zn und Mn scheinen jedoch im Vergleich zu W1, beim Strangpressen den Anteil
an nicht rekristallisiertem Geflige zu erhohen. Im Gegensatz dazu bewirkt Ca in den Legierungen
WZX100 und WZMX1000 eine Verringerung des Anteils an verformtem Geflige in der Mikrostruktur.
Hierbei ist die aus der statischen Rekristallisation (Walzen) bekannte Wirkung von Ca auf das
Kornwachstum, im dynamischen Prozess (Strangpressen) nicht ausgepragt vorhanden.

Aus der Korrelation von Textur- und Mikrostrukturentwicklung beim Strangpressen ist bekannt, dass
der Grad der dynamischen Rekristallisation durch die anschlieRende statische Rekristallisation einen
wichtigen Einfluss auf die Texturentwicklung nimmt (siehe quadrupole Texturentwicklung Abschnitt
6.2.4). Daher ist es flir die Verbesserung der Umformbarkeit unabdingbar zu verstehen, wie die
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Zulegierungselemente wahrend des Strangpressens auf das dynamische Rekristallisationsverhalten
wirken.

Die Einflisse der Zulegierungselemente auf das dynamische Rekristallisationsverhalten werden
anhand der stranggepressten Bander fiir eine genauere Erérterung in Abbildung 6.13 und Tabelle 6.1
zusammengefasst. Dargestellt sind die EBSD-Messungen aller Legierungen, am Beispiel einer niedrigen
Strangpresstemperatur von 300 °C fur AZ31 und 325 °C fir die yttriumhaltigen Legierungen. Die
farblich hervorgehoben pinke Gefligefraktionen entsprechen Kérnern mit einem GOS>1°, die als nicht
rekristallisiert interpretiert werden. In Tabelle 6.1 ist der Anteil des rekristallisierten Gefliges sowie die
KorngrofRe aufgelistet.
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Abbildung 6.13: Legierungsabhidngige Mikrostrukturentwicklung beim Strangpressen bei 300 °C (AZ31) und 325 °C (yttriumhaltige
Legierungen); Pink: verformtes Geflige GOS>1°; Gelb: rekristallisiertes Gefiige GOS<1°;

Tabelle 6.1: KorngréBe und Anteil des rekristallisierten Gefiiges zu den in Abbildung 6.13 dargestellten EBSD-Messungen

Legierung AZ31 w1 wWz10 WzZM100 WZX100 WZMX100
Strangpresstemperatur 300 °C 325°C 325°C 325°C 325°C 325°C
KorngroRe 8,9 um 5,8 um 5,1 um 6,7 um 9,4 um 8,1 um
Anteil des rekristallisierten Gefiiges 83 % 81% 71% 67 % 92 % 96 %

Im Anteil an rekristallisiertem Gefiige gibt es zwischen W1 (81 %) und AZ31 (83 %) keinen signifikanten
Unterschied. Nur in der KorngréRRe ist W1 deutlich feinkdrniger. Durch das Zulegieren von Zn zu der
W1-Legierung kommt es bei der WZ10-Legierung zu einem gehemmten Kornwachstum und zu einer
verzogerten Rekristallisation. Der Anteil an rekristallisiertem Geflige sinkt auf 71 %. Der Einfluss von
Zn auf das Rekristallisationsverhalten von Y, oder Seltene-Erden-haltigen Legierungen ist bekannt
(siehe Abschnitt 6.2.5). Durch Segregationen von Y und Zn an den Korngrenzen, wird die Mobilitat der
Korngrenzen gehemmt und das Kornwachstum und folglich auch die Rekristallisation verzogert [22,
115].

Durch das Zulegieren von Mn zu WZ10 kommt es zu keiner deutlichen Beeinflussung des
Rekristallisationsgrades (siehe Tabelle 6.1). Folglich hat Mn als Zulegierungselement zu WZ10 keinen
Einfluss auf das dynamische Rekristallisationsverhalten. Ein kornfeinender Effekt von Mn ist in den
EBSD-Messungen nicht festzustellen. Mit einer KorngréBe von 6,7 um der rekristallisierten
Gefligefraktion ist WZM100 geringfligig grobkorniger als WZ10 mit 5,1 um.

Dies kann durch die erhéhte Presskraft begriindet werden, die zu einer hheren Umformwarme fihrt.
Die erhohte Presskraft, siehe Abbildung 5.27, von 1,76 MN (WZ10) auf 1,94 MN (WZM100) kann auf
eine Verfestigung des Materials durch Mn [45, 46, 90] zurilickgefiihrt werden. Bei hdheren
Strangpresstemperaturen konnte jedoch deutlich eine geringere KorngrofRe in WZM100 als in WZ10
(Abbildung 5.29) aufgezeigt werden. Dies kann dadurch begriindet werden, dass die Restwadrme
ausreicht, um fir eine anschlieRende statische Rekristallisation zu sorgen. Mn ist hierbei bekannt
dafir, eine kornfeinende Wirkung auf das Geflige zu haben, wie dies bereits in Abschnitt 6.2.5 erortert
wurde.

Ca zeigt als Zulegierungselement, wahrend der dynamischen Rekristallisation in der WZ10-Legierung,
einen signifikanten Einfluss auf die Gefligeentwicklung. Mit einem rekristallisierten Gefligeanteil von
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92 % fiir WZX100 und 98 % fiir WZMX1000 (siehe Tabelle 6.1) entsteht praktisch ein vollstandig
dynamisch rekristallisiertes Geflige. Zu erkennen ist also ein erhohter Rekristallisationsgrad, aber kein
signifikant beschleunigtes Kornwachstum. Dies kann dadurch begriindet werden, dass durch Ca oder
Ca-haltige Phasen eine erhohte Keimbildungsrate (Nukleationsrate) vorhanden ist, die Keime sich
jedoch wiederrum im Kornwachstum hemmen. Wie schon bei WZM100 ist zudem eine Erhéhung der
Presskraft festzustellen (WZX100: 1,99 MN; WZMX1000: 2,03 MN). Die erhohte Presskraft fiihrt zu
einer erhohten Umformwarme, die wiederrum in einer beschleunigten dynamischen Rekristallisation
resultiert.

Es ist bekannt, dass Ca als Zulegierungselement die dynamische Rekristallisation beschleunigt.
Hoffstetter et al. [120] zeigten, dass eine geringe Ca-Zugabe (< 0,5 Gew.-%) zu einer Ausbildung
homogen verteilter, intermetallischer Ca;MgsZns-Partikel fiihrt. Diese beschleunigen die dynamische
Rekristallisation (DRX) aufgrund der hoheren Nukleationsrate und hemmen das Kornwachstum, indem
sie die Bewegung von Korngrenzen einschranken. Auch Zhang et al. [56] beschrieben flr eine Mg—
1.0Zn, Mg-1.0Zn—0.2Ca und Mg—-1.0Zn-0.5Ca Legierung, stranggepresst bei 350 °C, dass Ca in
Magnesiumlegierungen einen deutlichen Einfluss auf die KorngroRe und das Geflige hat. Die Zugabe
einer geringen Menge an Ca schwacht die Textur stark ab und verringert die Korngroen. Die
Abschwachung der Textur und die Kornfeinung steht im Zusammenhang mit der durch Partikel
stimulierten Keimbildung und dem Auftreten von gelosten Stoffen, die das dynamische Wachstum der
rekristallisierten Kérner einschrankt.

Folglich kommt es durch Ca zu einer beschleunigten dynamischen Rekristallisation mit einer erhdhten
Zahl an Rekristallisationskeimen, bei gleichzeitigem Hemmnis des dynamischen Kornwachstums. Im
Gegensatz zur statischen Rekristallisation (siehe Abschnitt 6.2.5) stimmt dies mit den Ergebnissen
dieser Arbeit liberein.

Die beschleunigte DRX durch Ca macht es schwierig, ein teilrekristallisiertes Geflige durch den
Strangpressprozess zu erzeugen. Dadurch ist es nicht moglich durch die anschliefende statische
Rekristallisation die quadrupole Textur, welche fiir eine hohe Umformbarkeit notig ist, zu bilden.
Folglich ist die Zugabe von Ca fiir eine hohe biaxiale Umformbarkeit nicht férderlich.

6.3 Einfluss der Mikrostruktur und Textur auf die mechanischen Eigenschaften
und die Umformbarkeit der Flachprodukte

Zur Darstellung des mechanischen Verhaltens und der Umformbarkeit der stranggepressten und
gewalzten Flachprodukte wurden Versuche mit zwei unterschiedlichen Dehnpfaden durchgefihrt.
Zum einen erfolgte durch Zugversuche in Léangs- und Querrichtung eine uniaxiale, positive Dehnung
entlang der Walz- oder Strangpressrichtung, bzw. quer dazu. Jedoch sind bei den Zugversuchen eine
entsprechende freie Kontraktion entlang der jeweiligen zwei senkrechten Richtungen moglich. Zum
anderen entsteht durch den Erichsenversuch eine biaxiale Dehnung, bei der eine positive Dehnung
entlang der WR bzw. SR und der QR stattfindet und eine Ausdiinnung des Materials nur entlang der
NR moglich ist. Ein hoher Erichsenwert ist fir die biaxiale Umformbarkeit und folglich fir die
industrielle Anwendung von Flachprodukten ausschlaggebend.

6.3.1 Abhadngigkeit der Festigkeit und deren Anisotropie von der Mikrostruktur und der Textur

Es ist bekannt, dass die Festigkeit von Metallen im Allgemeinen mit abnehmender KorngréoRe durch
eine Korngrenzenverfestigung zunimmt. Eine MaRgabe fiir den Beginn des plastischen FlieRens ist die
Streckgrenze, da diese durch eine Beeinflussung der Versetzungsbeweglichkeit in einem
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polykristallinen Material bestimmt wird. Je mehr Korngrenzen vorhanden sind, desto schwieriger wird
der Ubergang der Versetzungsaktivitat zwischen den Kérnern und desto gréRBere Spannungen werden
benétigt. Dieser Zusammenhang, der Abhangigkeit von Streckgrenze zu KorngréRe, wird durch die
Hall-Petch-Beziehung (Gleichung 3) beschrieben.

Abbildung 6.14 zeigt fiir alle in dieser Arbeit untersuchten Legierungen die Hall-Petch-Beziehung in
Langs- und Querrichtung, sowohl fir die gewalzten Bleche als auch fiir die stranggepressten Bander.
In der Hall-Petch-Beziehung reprasentiert der Verlauf der Kurve, insbesondere ihre Steigung, die durch
die KorngrolRe bewirkte Verfestigung des Materials, sofern keine weiteren EinflussgrofRen, wie z.B. die
Textur oder der Grad der Rekristallisation, zu berlicksichtigen sind. Ein Unterschied der Streckgrenze
in Langs- und Querrichtung zeigt ein anisotropes Materialverhalten auf, welches haufig auf eine
ausgepragte Textur zurlickzufiihren ist.

W1 (Abbildung 6.14 b)) zeigt als einzige Legierung ein klassisches Verfestigungsverhalten tber den
ganzen Temperaturbereich bzw. die KorngréRe. Mit abnehmender KorngréRRen steigt die Streckgrenze
Uber den dargestellten KorngroRenbereich, sowohl im stranggepressten als auch im gewalzten
Zustand an. WZ10, WZM100, WZX100 und WZMX1000 (Abbildung 6.14 c)-f)) haben im gewalzten und
stranggepressten Zustand mit steigender KorngréRe eine fast kontinuierliche lineare Abnahme der
Streckgrenze. Im Vergleich zu W1 kommt es aber bei den andern Y-haltigen Legierungen bei sehr
kleinen KorngrofRen (rechts) zu Abweichungen von der Hall-Petch-Beziehung. Dies Abweichung
korreliert mit weiteren EinflussgrofRen, wie dem teilrekristallisierten Zustand des Gefliges, sodass von
einer wirksamen versetzungsverfestigten Gefiligefraktion ausgegangen werden muss. Grundsatzlich
abweichende Verlaufe und ein richtungsabhangiger Unterschied zwischen Langs- und Querrichtung,
lassen sich mit der Textur der Flachprodukte in Zusammenhang bringen. Folglich ist hier die KorngrofSe
nicht mehr der Haupteinflussfaktor auf die Streckgrenze.

Es ist bekannt, dass die Textur die Anisotropie des Materials bestimmt. Fiir SE-haltige Legierungen
legten z.B. Bohlen et al. [81], an verschiedenen Magnesiumblechlegierungen dar, dass der
malRgebliche Faktor fiir das anisotrope Materialverhalten zunachst die Textur und nicht ein genereller
Einfluss der Legierungszusammensetzung ist. Dies wird anhand der Orientierungsverteilung der
Basalebenen und der bevorzugten Aktivierung der Basalgleitung erortert, welche zu einem GroRteil
die Streckgrenze bestimmt.

Deutlich zu erkennen ist die Abweichung vom klassischen Verfestigungsverhalten bei der Legierung
AZ31, die im Folgenden diskutiert wird. Dabei kommt es in Abhadngigkeit des Herstellungsprozesses
und der Prozessparameter zu unterschiedlichen Texturen. Die Griinde fir die prozess- und
legierungsabhangige Texturentwicklung sind in Abschnitt 6.2 tiefergehend analysiert und diskutiert.
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Abbildung 6.14: Hall-Petch Diagramm aller Legierungen; gewalzten Blech: griin (WR), gelb (QR); stranggepresstes Band: blau (SR), rot
(QR); volle Symbole: Ausgangszustand; leere Symbole: warmebehandelter Zustand; AZ31 Ergebnisse publiziert in [203]

Die bei AZ31 aufgrund einer ausgepragten Textur auftretenden Abweichungen vom klassischen
Verfestigungsverhalten, treffen in dhnlicher Weise auch fiir die Abweichungen bei den Y-haltigen
Legierungen zu. Fir das stranggepresste AZ31 (Abbildung 6.14 a)) zeigt sich im Gegensatz zum
gewalztem AZ31, keine kontinuierliche Entwicklung der Streckgrenze in Abhangigkeit der KorngroRRe.
Besonders deutlich wird die Diskrepanz von der Hall-Petch-Beziehung bei dem stranggepressten AZ31
in SR. Hier lasst sich so gut wie keine Abhangigkeit der Streckgrenze von der KorngrofRe feststellen.
Zudem zeigt sich noch ein leichter Anti-Hall-Petch-Effekt, was bedeutet, dass die Streckgrenze mit
steigender KorngrofRe zunimmt. In dem Zusammenhang ist klar zu erkennen, dass der dominierende
Faktor fiir die Streckgrenze nicht die KorngréRe, sondern die Orientierung der Kérner (Textur) ist. Im
Fall einer basalen Textur mit einer leichten Ausschmierung des Basalpols entlang der Walzrichtung
bzw. Strangpressrichtung, hat die Streckgrenze einen hoheren Wert entlang der Querrichtung als
entlang der Walzrichtung/ Strangpressrichtung. Diese Textur zeigt AZ31 bei einer Walztemperatur von
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400 °Cund 450 °Cund bei den Strangpresstemperaturen von 200 °C bis 350 °C. Die leichte Kippung der
Basalebene entlang der Bandebene erhoht den Schmidtfaktor fiir die Basalgleitung und erleichtert
somit die Fahigkeit zur Aktivierung des basalen <a>-Gleitens. Diese Betrachtung folgt dem
Schmidschen Schubspannungsgesetz, welches die erforderliche kritische Schubspannung zur
Bewegung der Versetzungen auf den dichtest gepackten Ebenen beschreibt.

Pragnant wird dieser Effekt auch fir die Legierung WZX100 und WZMX1000 (Abbildung 6.14 e) und f)).
Die (0002)-Polfigur zeigt in beiden Legierungen im stranggepressten und gewalzten Zustand einen
Doppelpeak in Langsrichtung. Dieser praferiert das basale Gleiten in diese Richtung und setzt folglich
die Streckgrenze in WR bzw. SR herab.

Bereits diese geringe Asymmetrie des Basalpols in der (0002)-Polfigur fihrt zu einer merklichen
Anisotropie der Streckgrenze, wie auch dies von Bohlen et al. [81] beschrieben wurde. Besonders
signifikant wird der Einfluss der Textur auf die Anisotropie der Streckgrenze ab einer
Strangpresstemperatur von 400 °C bis 500 °C fir das stranggepresste AZ31 bzw. fiir WZ10, WZM100,
WZX100 und WZMX1000 ab 450 °C im stranggepressten Zustand. Durch die Bildung der prismatischen
<10-10>//SR Faser und der prismatischen {11-20}<10-10> und {10-10}<11-20> Komponente, kommt
es zu einem deutlichen Abfall der Streckgrenze in Querrichtung. Auch die {10-12}<10-11>-Zugzwillinge
kénnen in diesem Fall zur Verformung beitragen, da die c-Achse einiger Korner parallel zur
Zugbeanspruchung, hier in QR, liegt. Dies fiihrt zu einer geringeren Streckgrenze, da die
Zwillingsbildung frihzeitig die plastische Verformung einleitet. Allerdings fiihrt die Zwillingsbildung
durch Wechselwirkungen von Versetzungen mit Zwillingskorngrenzen, sowie durch die
Umorientierung des Kristallgitters, zu einer starken geometrischen Verfestigung (c-Achse in
Zwillingskérnern nahezu senkrecht zur Lastachse). Infolgedessen kénnen hohe Zugfestigkeiten in SR
erreicht werden (siehe Abbildung 5.42).

Auch durch die geringe Winkelverbreiterung der Basalflachen in SR lasst sich die Zunahme der
Streckgrenze in SR begriinden. Die Abnahme der Streckgrenze in QR ist mit steigender KorngréRe nicht
durch das Kornwachstum begriindet, sondern wird allein durch die Textur gesteuert.

Es zeigt sich also, dass die bevorzugte Aktivierbarkeit der Basalgleitung die Streckgrenze bestimmt.
Wenn es zu einer harten Orientierung kommt (starke Basallage), wird auch das Material schwieriger
plastisch verformbar. Auch in den Fallen, in denen die KorngréRe sehr ahnlich ist, kann das Argument
der KorngroRRe vernachladssigt werden und das Verhalten aufgrund der Textur begriindet werden.
Folglich ist die Textur malRgeblich fiir die Anisotropie des Materials. Dies stimmt auch mit Ergebnissen
von Agnew et al. [136] Uberein. Er zeigte an einer schwach ausgepragten Textur, dass basale Gleitung
dort besonders aktiv ist. Dies ist der Mechanismus, der die Verfestigungsfahigkeit des Materials
bestimmt. Eine Erhohung der Aktivitdit der basalen Gleitung bewirkt eine Verringerung der
Verfestigungsfahigkeit und resultiert in héheren Dehnungen und eine hohe Dehnung wird fiir eine
hohe biaxiale Umformung bendtigt.

6.3.2 Einflussfaktoren auf die Umformbarkeit der Flachprodukte

Die Umformbarkeit bei Raumtemperatur, also die Fahigkeit zur Dehnungsaufnahme, hangt von der
Aktivitat der Verformungsmechanismen auf der Grundlage ihrer Aktivierung (CRSS) (siehe Kapitel 2.1)
und der Textur (siehe Kapitel 2.3), also der Orientierungsverteilung der jeweiligen Gitterebenen, ab.

Da die Umformbarkeit bei Raumtemperatur betrachtet wird, erscheint es sinnvoll sich in Bezug auf die
Textureffekte, auf die Orientierungsverteilung (Schmidsches-Schubspannungsgesetz) und den Beitrag
des basalen Gleitens mit einer sehr niedrigen kritischen Schubspannung (CRSS) zu fokussieren. Fiir den
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biaxialen Fall (Erichsen) muss die Textur demnach symmetrisch, schwach ausgepragt und ohne stark
ausgepragte Richtungsabhangigkeit, also ideal fir Basalgleitung orientiert sein.

6.3.2.1 Korrelation der Textur bzw. der Texturintensitat mit der Umformbarkeit

Die Korrelation zwischen Textur (maximale Intensitat der (0002)-Polfigur) und dem Erichsenwert ist in
Abbildung 6.15 dargestellt. Eine schwach ausgepragte Textur ist fir einen hohen Umformwert
notwendig. Wie der Abbildung zu entnehmen ist, trifft das nicht immer zu. Zwar zeigt sich fiir AZ31
(Abbildung 6.15 a)) dieses Verhalten im gewalzten Zustand, jedoch ist fir das stranggepresste Material
keine wirkliche Neigung zu erkennen.

Die stranggepressten AZ31-Binder zeigen keine ausgepragte Abhédngigkeit der Textur bzw. der
Strangpresstemperatur von dem Erichsenwert (IE) (zwischen 2,8 und 3,6 mm). Diese Erkenntnis kann
durch die starke basale Lage und geringe Symmetrie in der Textur begriindet werden. Durch die starke
basale Textur (Imax: Uber 8 m.d.r.) kommt es schnell zu einem Aufstau von Versetzungen an den
Korngrenzen, was zu einer Verfestigung des Materials und bei zu hohen Spannungen schliellich zum
Bruch fiihrt. Das warmebehandelte, bei 400 °C gewalzte AZ31 Blech hat einen sehr dhnlichen IE
(3,0 mm) und auch eine vergleichbare Texturintensitdit (9,1 m.r.d.). Durch Erhéhung der
Walztemperatur, folglich einer signifikanten Texturabschwachung (Tw 450 °C: 7,0 m.r.d.; Tw 500 °C:
4,0 m.r.d.), kommt es zu einer Abnahme der Verfestigung und zu einer deutlichen Zunahme des
Erichsenwertes (Tw 450 °C: 4,8 mm; Tw 500 °C: 6,1 mm).

Es zeigt sich also bei AZ31, dass die Textur der Haupteinflussfaktor fiir das biaxiale Umformvermogen
ist und es mit einer Halbierung der Texturintensitdt zu einer Verdoppelung des Erichsenwertes
kommen kann. Neben der Texturintensitat spielt auch die Orientierung der Kérner (Kippwinkel) eine
signifikante Rolle. Das bei 500 °C gewalzte AZ31-Blech zeigt eine groRe Kornfraktion deren
Orientierung der Basalebene nicht parallel zur Blechebene ausgerichtet ist. Diese Kristallorientierung
ermoglicht auch durch Basalgleitung eine Blechdickenabnahme, also eine Ausdiinnung entlang der NR,
ohne dass das Erreichen einer erhéhten biaxialen Umformbarkeit nicht méglich ware.

Fir die stranggepressten W1 Bander (Abbildung 6.15 b)) zeigt sich ein dhnlich komplexes Bild, wie auch
flr die stranggepressten AZ31 Bander. Der Messpunkt mit dem niedrigsten IE (3,1 mm) hat zudem eine
eher schwache Texturintensitat (4,5 m.r.d.). Hierbei handelt es sich um ein teilrekristallisiertes Geflige,
welches zwar eine schwache Textur aufweist, jedoch aufgrund der Vorverfestigung und stark
deformierten Mikrostruktur nicht mehr geniigend Dehnung fiir eine hohe biaxiale Umformung
aufnehmen kann.

Bei den AZ31-Blechen kommt es bei abgeschwéachter Textur zur Erhéhung der Umformbarkeit. Im
Gegensatz dazu fiihrt eine Warmebehandlung bei den W1-Blechen zwar zu einer Texturabschwachung
jedoch verringert sich dadurch der Erichsenwert signifikant von fast 7 mm auf 4 mm, bei einer
Walztemperatur von 400 °C. In Korrelation mit der Textur lasst sich dieses Verhalten nicht erklaren, da
es durch die Gliihung zu einer Texturabschwachung von 6,5 auf 4,6 m.r.d. und zu einer Randomisierung
der basalen Flachen kommt. Im Gegensatz zu den W1-Blechen fiihrte diese Entwicklung bei den AZ31
Blechen zu einer deutlichen Verbesserung der biaxialen Umformbarkeit.

Zudem weist die Bruchdehnung vom gewalzten Zustand der W1-Bleche (WR: 20,3 %; QR: 19,4%)
anndhernd gleiche Werte auf, wie die des warmebehandelten Zustandes (WR: 24,2 %; QR: 21,7 %). Auf
Grundlage der dhnlichen Bruchdehnung lasst sich ableiten, dass der erhdhte Erichsenwert mit einer
bevorzugten Aktivierung von nonbasalen Gleitsystemen im gewalzten Zustand verbunden werden
kann, da fiir den biaxialen Versuch Ausdiinnung entlang der NR notwendig ist und der Zugversuch nur
Verformung entlang der Blechebene komprimieren muss. Die Erorterung dieses Verhaltens erfolgt in
Abschnitt 6.3.2.3..
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Abbildung 6.15: Abhingigkeit des Erichsenwert von der Texturintensitdt der (0002)-Polfigur; volle Symbole: Ausgangszustand; leere
Symbole: warmebehandelter Zustand (WB); Griin: gewalztes Blech; Pink: stranggepresstes Band; AZ31 Ergebnisse publiziert in [203]

Fiir die Legierung WZ10 und WZM100 (Abbildung 6.15 c) und d)) zeigt sich der erwartete Verlauf,
namlich eine Abnahme der Texturintensitat, resultierend in einer Erh6hung des Erichsenwertes. Durch
das Zulegieren von Zn zu der W1-Legierung kann die Umformbarkeit fast verdoppelt werden (WZ10 IE:
7,2 mm). Dieses Materialverhalten fir Mg-Zn-SE (Y)-haltige Legierungen ist nicht ungewéhnlich, wie
viele Studien bereits darlegten [25, 27, 29, 35, 36]. Chino et al. [25] konnten in Y-Zn haltigen
Legierungen Erichsenwerte von an die 9 mm erreichen. Begriindet wird dies durch eine Abschwachung
und Verbreiterung des basalen Pols in Langs- und Querrichtung, wodurch die Aktivitdt von basalen
Gleitsystemen erhoht wird. Aber auch die Aktivitat der nichtbasalen Gleitmechanismen wird verstarkt.
Dies geschieht durch eine Verringerung des Unterschieds in der kritischen aufgeldsten Schubspannung
(CRSS) zwischen basalem und non basalem Gleitsystemen, wodurch das Material mehr aus der
Blechdicke fliel3t und die Duktilitat steigt.
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Wie den Ergebnissen fir die stranggepressten und gewalzten WZ10-Bénder bzw. Blechen entnommen
werden kann, ist die Orientierung der Korner der ausschlaggebende Faktor fiir eine hohe
Umformbarkeit bei Raumtemperatur. Bei den WZ10 Blechen wird der hochste Erichsenwert in dem
Zustand erreicht, bei dem die Textur die geringste Intensitat hat und zusatzlich zu der SE-Komponente
in QR die SE-Komponente in WR vorliegt, also bei der sogenannten quadrupolen Textur (siehe
Abbildung 5.13). Der gleiche Befund zeigt sich bei den stranggepressten Bandern aus WZ10 (Abbildung
5.38). In Abbildung 5.47 ist flr die Erichsenwerte ersichtlich, dass bis zu einer Strangpresstemperatur
von 375 °C nach anschlieBender Glithung, der Erichsenwert kontinuierlich steigt und es ab 400 °C zu
einer signifikanten Abnahme auf 4 mm kommt.

Diese Entwicklung lasst sich mit der Textur- bzw. mit der Mikrostrukturentwicklung erklaren. Im
Anhang in Abbildung 10.3 zeigt sich fir die WZ10-Mikrostrukturen, dass bis zu einer
Strangpresstemperatur von 375°C ein teilrekristallisiertes Geflige vorliegt und es durch die
anschlieRende Glihung zur Ausbildung einer quadrupolen Textur kommt (Anhang: Abbildung 10.9).
Dies geschieht nur durch die Kombination von statischen und dynamischen
Rekristallisationsmechanismen. Die Textur ist unabdingbar fiir eine hohe Umformbarkeit in den Y-Zn-
haltigen Legierungen. Es ldsst sich also daraus Schlussfolgern, dass die Textur, sowie deren Intensitat,
der maRgebende Faktor fiir einen hohe biaxiale Umformbarkeit fiir diese Legierung ist. Die Entstehung
der quadrupolen Textur fir die stranggepressten Bander und gewalzten Bleche wurde in Abschnitt
6.2.2 und Abschnitt 6.2.4 detailliert erortert.

6.3.2.2 Einfluss der Zulegierungselemente, in Abhdngigkeit des Herstellungsprozesses, auf die
Umformbarkeit

Die Umformbarkeit von WZ10 kann durch Legierungserweiterung signifikant verandert werden. In
Abbildung 6.16 sind fir die stranggepressten Bander legierungsabhangig die hochsten biaxialen
Umformwerte in Korrelation mit der Textur dargestellt. AZ31 (Ts: 400 °C, schwarz), W1 (Ts: 325 °C, blau)
und WZ10 (Ts: 375 °C, gelb) wurden im vorherigen Teil bereits diskutiert.

Wie schon aus Abbildung 6.15 zu erkennen ist, haben Mn und Ca unterschiedliche Einflisse auf die
Umformbarkeit von WZ10. Die Abhangigkeit der Texturintensitdt von der Umformbarkeit ist zwar
durch Mn (WZM100) noch gegeben, im Gegensatz dazu scheint Ca die Abhangigkeit jedoch zu
verandern. Mit steigendem Erichsenwert kommt es in WZX100 und WZMX1000 zu keiner deutlichen
Verringerung der Texturintensitat.

Durch Zulegieren von Mn, WZM100 (Ts: 350 °C, griin), lasst sich der Erichsenwert auf fast 8 mm
erhohen (siehe Abbildung 6.16). Die Textur scheint hier nicht der malRgebliche Faktor fiir die
Verbesserung der Umformbarkeit zu sein. Da es, im Vergleich zu WZ10, in den Texturkomponenten
und auch in der maximalen Intensitat der (0002)-Polfigur keinen wesentlichen Unterschied gibt. Zudem
ist nicht bekannt, dass Mn Einfluss auf die Aktivitat bestimmter Verformungsmechanismen nimmt.
Folglich muss die KorngréRe hier der Hauptfaktor flir die Verbesserung der Umformbarkeit sein. Mit
einer mittleren KorngréRe von 20 um ist WZM100 deutlich feinkérniger als WZ10 (KG: 27 um). Es ist
bekannt, dass die Zwillingsbildung abhangig von der KorngroRe ist [16]. Meyers et al. [217] schlugen
vor, dass eine groRere KorngrofRe auf Grundlage der Hall-Petch-Beziehung zu einem niedrigeren CRSS
fir Zwillingsbildung fuhrt. Daher ist anzunehmen, dass sich ein feinkornigeres Geflige besser
Umformen lasst, da ein geringerer Anteil an Zwillingen an der Vorformung teilnimmt. Zwillinge
verzehren ganze Koérner und richten sie so in eine harte Orientierung um, die flrr eine weitere
Verformung nicht von Vorteil ist. Infolgedessen kommt es schneller zu einem Versagen des Materials.
Auch Huang et al. [218] zeigten anhand einer AZ31-Legierung, dass im Falle einer kleinen KorngroRe
die eingeschrankte Aktivitat der Zugzwillinge zu einer Verzogerung der Texturverfestigung fihrt. Dies
beglinstigt das basale Gleiten und ist fiir die verbesserte Tiefziehfahigkeit verantwortlich.
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Uber den gleichen Mechanismus, der korngroRenabhingigen Zwillingsbildung, lassen sich die
unterschiedlichen Umformeigenschaften von WZX100 und WZMX1000 erklaren. Mit einer mittleren
Korngrofle von 21 um ist WZMX1000 (Ts: 325 °C, rot) ahnlich feinkdrnig wie WZM100 und weist auch
in der Textur Komponenten sowohl in SR als auch in QR auf. Diese Kombination aus quadrupoler Textur
und feinkérniger Mikrostruktur fihrt zu einem Erichsenwert von 7,8 mm. Flir WZX100 (T: 325 °C, lila)
betragt der hochste Erichsenwert nur 6,5 mm. Dies ist plausible, da das Gefilige sehr grobkérnig ist
(52 um) und sich auch die Textur, durch hauptséachlich nur einen Doppelpeak in SR, unterscheidet. Sie
weist so gut wie keine Basalebenen auf, die in QR gekippt sind. Folglich ist es fiir das Material
schwieriger in alle Richtungen gleichmaRig zu flieRen, wodurch sich der geringer Erichsenwert
begriinden lasst.

12 A1 a1 At At
11 | —AZ3l |
10 w1 pee = K ~ o4 T SR
9 WZ10
|
8 —WZM100 0001 1010 1010 0001
= 10
g 7 _szloo Al Al Al Al 9
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Abbildung 6.16: Erichsendiagramme (Ziehweg [mm] liber Ziehkraft [kN]) fiir legierungsabhdngig die héchsten Erichsenwerte der
stranggepressten Bander; AZ31 (Ts: 400 °C, schwarz); W1 (Ts: 325 °C, blau), WZ10 (Ts: 375 °C, gelb), WZM100 (Ts: 350 °C, griin), WZX100
(Ts: 325 °C, lila), WZMX1000 (Ts: 325 °C, rot)

Fir die stranggepressten WZ10 und WZM100-Bander kann die quadrupole Textur in einem
Prozesstemperaturbereich von 325 °C-375 °C durch eine anschlieRende Warmbehandlung eingestellt
werden. Dadurch wird ein Erichsenwerte von Giber 6 mm maglich.

Zu beachten ist, dass die stranggepressten warmebehandelten WZX100 und WZMX1000-Bander sich
nur bei einer Prozesstemperatur von 325 °C gut umformen lassen. Ab 350°C kommt es zu einer
signifikanten Verringerung des Erichsenwertes. Dieses Verhalten steht im Zusammenhang mit der
Textur, da sich die quadrupole Textur ab Temperaturen Ulber 325 °C durch die anschlieRende
Warmebehandlung nicht mehr ausbilden lasst (siehe Abschnitt 6.2.2). Dies wurde bereits durch die
beschleunigende Wirkung von Ca auf die DRX begriindet.

Fir WZ10 und WZM100 lasst sich ein teilrekristallisiertes Geflige hingegen in einem
Temperaturbereich von 325 °C-375 °C Strangpressen und somit kann die quadrupole Textur durch eine
anschlieRende Warmbehandlung eingestellt werden. Der Einfluss des Zulegierungselemente auf die
statische und dynamische Mikrostrukturentwicklung (Rekristallisationsverhalten) ist in Abschnitt 6.2.5
und 6.2.6 ,in Abhdngigkeit des Herstellungsprozesses, detailliert erlautert.

Fiir die gewalzten Bleche wird der Einfluss der Prozesstemperatur auf die legierungsabhangigen
Umformeigenschaften noch deutlicher. AZ31, W1 und WZ10 wurden bereits diskutiert. Fiir die
modifizierten WZ10-Bleche zeigte sich, dass die Textur der ausschlaggebende Faktor fir eine hohe
Umformbarkeit ist. Wie bei WZ10, wird auch bei WZM100 der hochste Erichsenwert von 7,9 mm bei
einer Walztemperatur von 400 °C erreicht. Nur bei dieser Walztemperatur kann die quadrupole Textur
ausgebildet werden, die flir einen hohen Erichsenwert verantwortlich ist. Die Grinde fir die
Texturausbildung in Abhangigkeit der Walztemperatur wurden in Abschnitt 6.2.2 diskutiert.
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Trotz ahnlicher Textur hat das WZM100-Blech, im Vergleich zu zum WZ10-Blech, einen héheren
Erichsenwert. Dies kann, wie beim stranggepressten Material, auch hier mit der kleineren Korngrol3e
(WZM100: 13 pum; WZ10: 34 um) und der damit verbundenen verzoégerten Zwillingsbildung begriindet
werden.

Aufgrund der begrenzten Walzbarkeit (nur bis zu einer unteren Prozesstemperatur von 450 °C) von
den Ca-haltigen Legierungen ist die maximale Umformbarkeit von WZX100 und WZMX1000 signifikant
geringer (4,6 und 5,4 mm). Bei Walztemperaturen tiber 400 °C ist es in diesem Legierungssystem nicht
moglich durch eine anschlieRende Warmebehandlung eine quadrupole Textur auszubilden. Diese wird
fir eine homogene Verformung aus allen Blechrichtungen heraus, benétigt und resultiert in einem
hohen IE.

Folglich zeigt sich, dass es sowohl beim Walzen als auch beim Strangpressen wichtig ist, den Einfluss
der Legierungselemente und des Prozesses bzw. der Prozesstemperatur auf die Texturentwicklung zu
kennen. Diese ist bis auf die Ausnahme des W1 Bleches, welches im Folgenden erértert wird,
malgeblich flir eine hohe Umformbarkeit verantwortlich. Eine hohe Umformbarkeit ist bei den Y-Zn-
haltigen Legierungen nur dann erreichbar, wenn sich einen quadrupole Textur durch eine
anschlieBRende Warmebehandlung ausbilden kann. Dies kann erst dann geschehen, wenn durch den
Prozess entweder geniigen Verformung (Walzen) oder ein teilrekristallisiertes Geflige entsteht
(Strangpressen). Legierungselemente, wie z.B. Ca, kdnnen das Rekristallisationsverhalten verdandern.
Wenn die Rekristallisation beim Strangpressen beschleunig wird, begrenzt sich der
Temperaturbereich, in dem sich ein teilrekristallisiertes Gefilige einstellen lasst. Dadurch wird es
schwieriger, durch die anschlieRende Warmebehandlung die quadrupole Textur auszubilden. Dieser
Zusammenhang, zwischen prozess- und legierungsabhangiger Mikrostruktur und deren Einfluss auf die
Texturentwicklung, wurde im Abschnitt 6.2 erortert.

6.3.2.3 Bevorzugte Aktivierung von nonbasalen Gleitsystemen beim W1-Blech

Im vorherigen Abschnitt wurde aufgezeigt, dass bei den gewalzten W1-Blechen die Umformbarkeit
nicht mit der Textur korreliert. Das heift, die Umformbarkeit ist im gewalzten Blech, trotz starker
basaler Textur hoher als im warmebehandelten Blech mit abgeschwachter Textur.

Zur Aufklarung dieses Verhaltens sind in Abbildung 6.17 KAM-Analysen anhand von EBSD-Messungen
dargestellt, um den Grad der lokalen Vorformung abzubilden. Dargestellt ist das W1-Blech im
gewalzten Zustand (a), nach der Warmebehandlung (c) und zudem nach dem Erichsenversuch nahe
der Bruchstelle (b: gewalzt; d: warmebehandelt). Des Weiteren zeigt die Abbildung die
lichtmikroskopische Aufnahme eines Langsschliffs der Bruchstelle vom Erichsentiefungsversuch (e, f).
Die Kraft (iber den Ziehweg ist fiir diese Versuche in einem Diagramm (g) aufgezeigt.

Der gewalzte Zustand (a) zeigt einen sehr hohen Grad an Verformung, der durch die biaxiale
Umformung (b) signifikant zunimmt. Das Blech ist in sich homogen verformt und eine hohe Anzahl an
Scherbandern ist zu erkennen. Die Analyse des Bruchverhaltens (e) weist einen fast linearen Bruch in
einem Winkel von ca. 45° auf. Auch im Verlauf der Ziehkurve der Erichsenversuche (g), ist die bereits
vorhanden Verfestigung des gewalzten Zustandes zu erkennen.

Flir den warmebehandelten Zustand (c) ist ein geringer Grad an Verformung im Material vorhanden.
Durch die biaxiale Umformung kommt es zu einer Zunahme der Versetzungsdichte, jedoch sind nur
vereinzelt Zwillinge und Scherbande vorhanden. Im Vergleich zum gewalzten Zustand ist nur partiell
eine hohe Verformung zu erkennen, wobei hauptsdchlich an den Zwillings- und Korngrenzen ein
Versetzungsaufstau festzustellen ist. Das Bruchbild (f) hat einen diskontinuierlichen Verlauf und es ist
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anzunehmen, dass der Bruch an den Korn- und Zwillingsgrenzen stattgefunden hat, bei denen es zu
hohen Spannungskonzentrationen gekommen ist. Dies wird in (d) ersichtlich.

W1-Blech T,,: 400 °C

gewalzt wirmebehandelt

10

Ziehkraft [kN]
=y [=2] o]

[pe]

4 6 8

2
Ziehweg [mm]

Abbildung 6.17: KAM-Analysen der EBSD-Messungen vom W1-Blech (400 °C) gewalzt (a) und verformt (b) sowie wirmebehandelt (c)
und verformt (d); Lichtmikroskopische Aufnahme der Bruchstelle vom Erichsenversuch: gewalzt (e), warmebehandelt (f);
Erichsendiagram (g)

Es lasst sich daraus ableiten, dass der hohe Anteil an Scherbadndern, bzw. die im Material bereits
enthaltene innere Energie fiir die bessere Umformbarkeit des gewalzten Bleches verantwortlich ist,
bzw. zu einer héheren Aktivitdt von nonbasalen Gleitsystemen fihrt. Es ist bekannt, dass die
Orientierungen in Scherbandern ginstig fur die einfachere Aktivierung von Verformungsarten ist [32,
125, 126].

Sandlobes et al. [127] berichteten, dass Y-legiertes Mg im Vergleich zu reinem Mg eine deutlich
erhohte Duktilitdt bei Raumtemperatur zeigt. In der Mg-Y-Legierung wurde die Bildung homogen
verteilter lokaler Scherbdander beobachtet, die durch verstirkte Aktivititen weiterer
Verformungsmechanismen, einschlielRlich <c+a> Gleiten und Druck- sowie sekundaren Zwillingen,
verursacht wird. Der Zusatz von Y verdnderte die Verteilung der Scherbander und verringerte das
Versagenspotenzial innerhalb der Scherbander. In Scherbandern wurden zudem von Fatemi-Varzaneh
et al. [219] eine hervorragende Kornfeinung festgestellt, die vermutlich die Folge einer
kontinuierlichen dynamischen Rekristallisation ist. Letztere kann dazu flihren, dass innerhalb der
Scherbander eine groRe Verformung erreicht wird. Ein Effekt, der anhand der mittleren KorngréRen
fiir die in dieser Arbeit betrachteten Bleche nicht zum Tragen kommt, wenn von homogenen Gefligen
ausgegangen wird.

Folglich kann daraus geschlossen werden, dass durch die lokalisierte Verformung in den Scherbandern
bestimmte Gleitsysteme, vor allem nonbasale, leichter aktiviert werden kdnnen. Zudem findet durch
die hohe Versetzungsdichte in diesen Stellen bevorzugt dynamische Erholung und Rekristallisation
statt, weshalb diese Bereiche ein sehr hohes MaR3 an Verformung aufnehmen kénnen. In Korrelation
mit dem Bruchbild, Abbildung 6.17 (f), welches aufzeigt, dass der Bruch entlang eines Scherbands
entstanden ist, kann angenommen werden, dass die vorhandenen Scherbander die Haupttrager der
Verformung sind und es so zu dem hohen Umformwert in dem gewalzten W1-Blech kommt.
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7 Zusammenfassung und Fazit

Im Rahmen dieser Arbeit wurde der Einfluss des Massivumformprozesses auf die
Halbzeugeigenschaften fiir verschiedene Magnesiumknetlegierungen untersucht. Der Schwerpunkt
lag hierbei in der Analyse des Einflusses der statischen als auch der dynamischen Rekristallisation auf
die Mikrostruktur- und Texturentwicklung. Zudem wurden die daraus resultierenden mechanischen
Eigenschaften und die biaxiale Umformbarkeit der Flachprodukte untersucht. Die Flachprodukte
wurden mittels konventionellem Walzprozess und direktem Strangpressverfahren hergestellt. Die
vorherrschenden Mechanismen fiir die Gefligeentwicklung sind beim Walzen die statische
Rekristallisation und beim Strangpressen die dynamische Rekristallisation.

Eine Variation der Legierungszusammensetzung wurde durchgefiihrt, um das dynamische als auch
statische Rekristallisationsverhalten unterschiedlich zu beeinflussen. Dies flihrte prozessabhangig zu
einer Modifikation in der kristallographischen Orientierung, welche einen Einfluss auf die
Halbzeugeigenschaften hat. Die Arbeit wurde daher an yttriumhaltigen Magnesiumlegierungen, mit
Zn, Mn und Ca als Zulegierungselemente, durchgefihrt (W1, WZ10, WZM100, WZX100, WZMX1000).
Als  Vergleichslegierung, ohne den Einfluss von Seltenen Erden (SE) auf die
Rekristallisationsmechanismen, wurde AZ31 gewahlt. Mit den aus der Erorterung erlangten
Erkenntnissen in dieser Arbeit lassen sich die Fragestellungen aus der Zielsetzung klaren:

Wie wird die Prozessierbarkeit durch die Legierungselemente in Abhangigkeit des
Herstellungsprozesses beeinflusst?

Im Strangpressprozess kommt es fir die Legierung AZ31 (Mg-3Al-1Zn) lediglich maschinenbedingt zu
einer unteren Prozessgrenze. Bei einer Strangpresstemperatur von 200 °C ist das Presskraftmaximum
der Strangpresse (2,5MN) zu gering, um das Material zum FlieBen zu bekommen. Im Gegensatz dazu
weisen die yttriumhaltigen Legierungen ein materialbedingtes unteres Prozesslimit auf. Das heil3t, es
kommt bei zu geringen Prozesstemperaturen zu einem inhomogenen Materialfluss, der sich durch
Schwankungen in der Prozesskraft auszeichnet. Dieses temperaturabhingige Verhalten kann in
Relation zum Rekristallisationsverhalten der einzelnen Legierungen gesetzt werden. Ein inhomogener
Materialfluss tritt nur dann auf, wenn die Mikrostruktur des stranggepressten Band teilrekristallisiert
ist. Die Legierung W1 (Mg-1Y) zeigt bis zu einer Temperatur von 325 °C ein inhomogenes FlieRBen. Durch
Zn wird in der Legierung WZ10 (Mg-1Y-0,5Zn) die dynamische Rekristallisation verzégert (inhomogenes
FlieRen bis 375 °C). Ca hingegen beschleunigt die dynamische Rekristallisation (inhomogenes Flielen
bis 350 °C) in den Legierungen WZX100 (Mg-1Y-0,5Zn-0,15Ca) und WZMX1000 (Mg-1Y-0,5Zn-0,6Mn-
0,15Ca). Im Vergleich zu WZ10 kann durch das Zulegieren von Mn in der Legierung WZM100 (Mg-1Y-
0,5Zn-0,6Mn) kein Einfluss auf das Rekristallisationsverhalten und folglich auch nicht auf das
Prozessfenster festgestellt werden.

Beim Walzen zeigt sich hier ein anders Bild. W1 und AZ31 haben ein dhnliches Prozessfenster
(350-500 °C). WZ10 und WZM100 lassen sich bis zu einer unteren Prozessgrenze von 400 °C problemlos
walzen und durch die Zugabe von Ca (WZX100 und WZMX1000) verkleinert sich der prozessierbare
Bereich auf hohere Temperaturen von 450 °C bis 500 °C. Ein Effekt der AusgangkorngroRRe des
Vormaterials kann ausgeschlossen werden, da WZMX1000 feinkorniger als WZ10 ist. Nicht vollstandig
geklart werden konnte, warum Ca die Prozessierbarkeit beim Walzen von WZX100 und WZMX1000
derart stark einschrankt. Weitere Studien sollten sich daher mit der Ausscheidungsbildung und tber
temperaturabhangige Aktivierung von Verformungsmechanismen beim Walzen in Y-Zn-Ca-haltigen
Legierungen beschaftigen.
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Wie verdandern sich Mikrostruktur und Textur durch die Legierungselemente in Abhangigkeit des
Herstellungsprozesses?

Bestimmend fir die Texturen und Mikrostrukturen sind die im Prozess ablaufenden Verformungs- und
Rekristallisationsmechanismen. Da, wie bereits aufgezeigt wurde, beim Walzen hauptsachlich die
statische Rekristallisation (SRX) der vorherrschende Mechanismus ist und beim Strangpressen die
dynamische Rekristallisation (DRX), kommt es prozessabhangig zu unterschiedlichen Texturen und
Mikrostrukturen, auch wenn die Einsatztemperatur des Umformgutes vergleichbar ist. In der
Mikrostrukturentwicklung zeigt sich, unabhangig des Herstellungsprozesses und der Legierung, ein
Kornwachstum mit steigender Prozesstemperatur. Zudem ist deutlich ein Einfluss der anschlieRenden
Warmebehandlung, ausgenommen AZ31 im stranggepressten Zustand, auf die Geflige zu erkennen.
AZ31 weist keinen signifikanten Einfluss der Warmebehandlung auf die KorngréRe der
stranggepressten Bander auf und zudem verandert sich mit steigender Strangpresstemperatur
deutlich die Kornform von globularen zu longitudinal gestreckten Koérnern. Auch in der
Texturentwicklung kommt es im stranggepressten Material zu einer Verdnderung der
Texturkomponenten mit Erhéhung der Prozesstemperatur. Bei niedrigen Strangpresstemperaturen
(bis 400 °C) und in den gewalzten Zustanden zeigt AZ31, aufgrund von vorherrschender <a> Gleitung,
eine basale {0001}<11-20> bzw. {0001}<10-10> Komponente, wobei es mit Erhéhung der Temperatur
und durch die anschlieBende Warmebehandlung zu einer Abschwachung der maximalen Intensitat der
(0002)-Polfigur kommt. Beim Strangpressen kommt es hingegen mit Erhéhung der Temperatur zur
Bildung einer prismatischen {10-10}<11-20> Komponente und <10-10>//SR Faser. Diese
Texturentwicklung korreliert mit der Mikrostrukturentwicklung auf Basis einer kontinuierlichen DRX
(CDRX). Da jedoch von einer Interaktion mehrerer Mechanismen auszugehen ist, ist die Annahme
plausibel, dass neben der CDRX auch ein héherer Anteil von aktiven prismatischen Gleitsystemen zur
Bildung der {10-10}<11-20> Komponente bzw. der <10-10>//SR Faser fiihren. Die hohen Umformgrade
beim Strangpressen und die daraus resultierenden hohen Umformtemperaturen erméglichen die
Aktivierung von prismatischen Gleitsystemen.

Auch in den Yttrium-haltigen Legierungen wird bei hohen Strangpresstemperaturen eine vermehrte
Aktivitdat von Prismengleitung durch eine Winkelverbreiterung der Basalflichen in Querrichtung
beobachtet. Zudem kommt es zur Ausbildung der dynamisch SE-Texturkomponente bei niedrigen
Strangpresstemperaturen. Hingegen in den gewalzten W1-Blechen sind nur basale Komponenten in
den Texturen vorhanden. Bei Yttrium-haltigen Legierungen zeigt sich jedoch, dass hauptsachlich die
Rekristallisationsmechanismen fir die Ausbildung verschiedener Texturkomponenten maligeblich
verantwortlich sind.

Aufgrund der Verzogerung der Rekristallisation durch das Zulegieren von Zn zu W1, zeigte sich bei
WZ10 sowohl beim Strangpressen als auch beim Walzen, eine deutliche Abhangigkeit der
Rekristallisationsmechanismen von der Texturentwicklung und der Mikrostrukturentwicklung. Durch
die Verzogerung der DRX als auch SRX weist sowohl die Mikrostruktur beim Walzen als auch beim
Strangpressen eine deutliche Kornfeinung auf. In den Yttrium-Zink-haltigen Legierungen bildet sich
durch die SRX (Walzen) die statische SE-Komponente (Doppel-Peak in QR) und durch die DRX
(Strangpressen) die dynamische SE-Komponente (Doppel-Peak in SR) aus. Durch eine
Warmebehandlung von teilrekristallisiertem Gefligen (Strangpressen) oder stark verformten Gefligen
(Walzen) ist es dartiber hinaus moglich, dass beide Komponenten gleichzeigt in der (0002)-Polfigur
vorhanden sind und somit eine quadrupole Textur aufweisen. Diese quadrupole Textur ist vorteilhaft
fiir eine hohe biaxiale Umformbarkeit.

Bei den modifizierten WZ10-Legierungen (WZM100, WZX100, WZMX1000) zeigt sich ein Einfluss der
Zulegierungselemente auf das statische und auch dynamische Rekristallisationsverhalten
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(Mikrostrukturentwicklung) und folglich auch auf die Texturausbildung und die daraus resultierenden
Materialeigenschaften. Der Einfluss von Mn (WZM100, WZMX1000) prasentiert sich lediglich in der
bekannten kornfeinenden Wirkung, sowohl statisch beim Walzen als auch dynamisch beim
Strangpressen. Jedoch ist kein Einfluss auf die Texturentwicklung im Vergleich zu WZ10 erkennbar.
Ein Einfluss des Herstellungsprozesses, also der Rekristallisationsmechanismen, auf die
Gefligeentwicklung zeigt sich deutlich am Beispiel der Legierung WZX100. Beim Strangpressen kommt
es durch das Zulegieren von Ca zu einer erhohten Keimbildungsrate und folglich zu einer schnelleren
DRX. Hingegen wird das dynamische Kornwachstum durch die Keime gehemmt. Die Beschleunigung
der DRX durch Ca macht es nicht moglich ein teilrekristallisiertes Geflige strangzupressen. Das
teilrekristallisierte Geflige wird jedoch bendétigt, um mit Hilfe einer anschlieBende SRX, die quadrupole
Textur auszubilden.

Im Walzprozess kommt es im Gegensatz zum Strangpressen zu einem beschleunigten Kornwachstum
durch die SRX. Die Begriindung hierfiir ist, dass an den Korngrenzen kein Y detektiert werden konnte
und damit der Solute-Drag-Effekt nicht vorhanden ist, welcher das Kornwachstum hemmt.

Es zeigte sich also, dass die im Prozess ablaufenden Rekristallisationsmechanismen fiir die Textur und
die Mikrostruktur bestimmend sind. Diese sind neben dem angewandten Prozess und der
verwendeten Prozesstemperatur auch stark von den Legierungselementen abhangig und kdnnen
durch Zn in W1 gehemmt, bzw. durch Ca in WZ10 beschleunigt werden. Die Beschleunigung der
dynamischen Rekristallisation im Strangpressprozess, welche durch Ca in WZX100 und WZMX1000
verstarkt wird, verhindert die Ausbildung der quadrupolen Textur bei einer anschlieRenden Gliihung.
Es konnte festgestellt werden, dass in einem vollstdndig dynamisch rekristallisierten Gefiige sich die
Textur, durch eine anschlieBende Warmebehandlung (SRX), nicht wesentlich verdandern lasst.

Auch im Walzenprozess ist es nicht moglich, durch eine Begrenzung des Prozessbereiches (nur walzbar
bis zu einer unteren Prozessgrenze von 450 °C), in WZX100 und WZMX1000 eine quadrupole Textur zu
entwickeln.

Welchen Einfluss nimmt die Mikrostruktur und Textur auf die Halbzeugeigenschaften der
Flachprodukte?

Anhand der durchgefiihrten Zugversuche zeigt die Legierung W1 als einzige Legierung ein klassisches
Verfestigungsverhalten iber den ganzen Temperaturbereich bzw. die KorngréRe. Mit abnehmender
KorngroRRen steigt die Streckgrenze, sowohl im stranggepressten als auch im gewalzten Zustand an.
WZ10, WZM100, WZX100 und WZMX1000 haben im gewalzten und stranggepressten Zustand mit
steigender KorngroRe eine fast kontinuierliche lineare Abnahme der Streckgrenze. Im Vergleich zu W1
kommt es aber bei den anderen Y-Zn-haltigen Legierungen bei sehr kleinen KorngréBen zu einer
Abweichung von der Hall-Petch-Beziehung, diese korreliert mit dem teilrekristallisierten Zustand des
Geflges.

Grundsatzliche abweichende Verlaufe von der Hall-Petch-Beziehung und ein richtungsabhangiger
Unterschied (Ldngs- und Querrichtung), die sich nicht mit der Mikrostruktur der Flachprodukte
korrelieren lassen, kénnen mit der kristallographischen Orientierung der Koérner (Textur) in
Zusammenhang gebracht werden. Hier zeigt die Legierung AZ31 am deutlichsten, aufgrund einer
ausgepragten Textur, Abweichungen vom klassischen Verfestigungsverhalten. Diese treffen in
ahnlicher Weise auch auf die Abweichungen bei den Y-haltigen Legierungen zu.

Fiir das stranggepresste AZ31 zeigt sich im Gegensatz zum gewalztem AZ31, keine kontinuierliche
Entwicklung der Streckgrenze in Abhangigkeit der KorngroRe. Zudem zeigt sich noch ein leichter Anti-
Hall-Petch-Effekt, was bedeutet, dass die Streckgrenze mit steigender Korngrofle zunimmt. In dem
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Zusammenhang ist klar zu erkennen, dass der dominierende Faktor fir die Streckgrenze nicht die
KorngroRe, sondern die Orientierung der Kérner (Textur) ist.

Es zeigt sich also, dass die bevorzugte Aktivierbarkeit der Basalgleitung die Streckgrenze bestimmt.
Wenn es zu einer harten Orientierung kommt (starke Basallage), wird auch das Material schwieriger
plastisch verformbar. Auch in den Fallen, in denen die KorngréRe sehr dhnlich ist, kann das Argument
der KorngréRe vernachlassigt und das Verhalten aufgrund der Textur begriindet werden. Folglich ist
die Textur maRgeblich fiir die Anisotropie des Materials.

Im Gegensatz zum einachsigen Zugversuch wird bei der biaxialen Umformung eine Verformung entlang
der NR bendétigt. Die Herausforderung bei der Umformung bei Raumtemperatur ist daher, dass
hauptsachlich die basalen Gleitsysteme aktiv sind und diese eine Verformung aus der Blechebene
heraus nur bedingt ermoglichen. Um aus der Blechebene heraus zu verformen ist eine
Kristallorientierung optimal, welche Basalflachen vorweist die aus der Blechebene heraus gekippt sind.
Erst dadurch kann auch durch Basalgleitung eine Blechdickenabnahme, also eine Ausdiinnung entlang
der NR, stattfinden. Die fiir das Erreichen einer erhéhten biaxialen Umformbarkeit bendtigt wird.

Es kann in dieser Arbeit in fast allen Fallen gezeigt werden, dass die Textur malRgebend fiir eine hohe
Umformung ist. Fiir AZ31 kann durch eine signifikante Texturabschwachung auf 4 m.r.d. und eine
leichte Winkelverbreiterung der Basalflachen, ein Erichsenindex von 6 mm erreicht werden. In der
WZ10- und in den modifizierten WZ10-Legierungen kann in einem begrenzten Prozessbereich beim
Walzen, wie auch beim Strangpressen, die quadrupole Textur ausgebildet werden. Diese quadrupole
Textur kann beim Walzen nur durch einen hohen Verfestigungsgrad des Materials und beim
Strangpressen  nur durch eine  Kombination von dynamischen und statischen
Rekristallisationsmechanismen erzeugt werden. Fiir die Kombination beider Mechanismen wird als
Ausgangszustand ein teilrekristallisiertes Geflige bendtigt. Da aufgezeigt wurde, dass in einem
vollstandig dynamisch rekristallisierten Geflige sich die Textur, durch eine anschlieRende
Warmebehandlung (SRX), nicht wesentlich verdndern ldsst. Die quadrupole Textur ermdoglicht durch
die schwache Texturintensitdt und die hohen Kippwinkel von ~45° in SR und ~ 60°in QR der
Basalebenen, einen biaxiale Umformwerte von fast 8 mm (WZM100). Im Fall von W1 zeigt sich im
stranggepressten Zustand eine Begrenzung der Umformbarkeit aufgrund der fehlenden
Texturkomponente in QR. Folglich kann hier nur ein IE von 5 mm erreicht werden.

Die Ausnahme von der Regel, dass die Textur die Umformbarkeit bestimmt, zeigt sich am Beispiel von
W1 im gewalzten Zustand. Hier konnte trotz einer starken basalen Textur (6,5 m.r.d.) ein IE von fast
7 mm erreicht werden. Durch die hohe Anzahl an Scherbandern kénnen aufgrund von einer
lokalisierten Verformung in den Scherbandern bestimmte Gleitsysteme, vor allem nonbasale, leichter
aktiviert werden. Dies flihrt dazu, dass die vorhandenen Scherbander die Haupttrager der Verformung
sind und es so zu dem hohen Umformwert in dem gewalzten W1-Blech kommt.

Erweiterung des Standes der Technik und Ausblick:

Diese Arbeit beweist, wie wichtig es ist, sowohl den Prozess als auch die Legierungselemente zu
kennen und deren Einfluss auf die Verformungs- und Rekristallisationsmechanismen zu verstehen. Es
konnte eine klare Korrelation zwischen Prozessparametern, Mikrostruktur- bzw. Texturentwicklung
und den daraus resultierenden mechanischen Eigenschaften und Umformeigenschaften fiir die in
dieser Arbeit verwendeten Legierungen aufgezeigt und erortert werden. Es zeigt sich, dass
Legierungselemente in Abhdngigkeit des Prozesses unterschiedliche Wirkungen auf die Mikrostruktur
und Texturentwicklung haben kdnnen. Dies liegt an den vom Prozess abhangigen, vorherrschenden,
dynamischen oder statischen Rekristallisationsmechanismen. Die umfassende Studie des
Legierungseinflusses zeigen erstmals, dass Ca sich, in Hinblick auf eine Verbesserung der
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Halbzeugeigenschaften bei Raumtemperatur, nicht als Zulegierungselement fiir die WZ10-Legierung
eignet. Dies gilt fur Flachprodukte, welche sowohl durch den Walzprozess als auch durch das
Strangpressen hergestellt wurden und konnte an einem beschleunigten statischen und dynamischen
Rekristallisationsverhalten durch Ca und den resultierenden, veranderten Texturentwicklungen
erstmals dargelegt werden. Diese fundamentalen Erkenntnisse erweitern den Stand der Technik tber
den Einfluss von Ca auf Yttrium-haltige Legierungen und sind in der aktuellen Literatur nicht zu finden.
Zudem wird in dieser Arbeit erstmalig deutlich zwischen der statischen und dynamischen SE-
Texturkomponente unterschieden und die Entwicklung der quadrupolen Textur in Abhangigkeit der
Mikrostruktur von gewalzten als auch stranggepressten Flachprodukten detailliert erértert. Die
quadrupole Textur bewies sich als vielversprechendste Textur fiir eine hohe biaxiale Umformbarkeit.
Zukinftige Arbeiten sollten sich mit einer Optimierung des Prozesses, oder einer Optimierung der
jeweiligen Legierung beschéftigen, mit dem Ziel eine Verzogerung der Rekristallisation und somit eine
Erweiterung des Prozessfensters zur Bildung der quadrupolen Textur zu erreichen.

122



8 Abkuirzungs- und Symbolverzeichnis

AbkUrzungs- und Symbolverzeichnis

Abkiirzungen Symbole
// parallel zu A Bruchdehnung
BSE Ruckstreukontrast a Gitterkonstante a
CDRX kontinuierliche dynamische Rekristallisation Ao Querschnitte des Strangpressbolzens
CRSS kritische Schubspannung Ag GleichmaBdehnung
DDRX diskontinuierliche dynamische Rekristallisation As Querschnitte des Fachprodukts
DRX dynamische Rekristallisation c Gitterkonstante ¢
EBSD Elektronenriickstreubeugung d KorngroRRe
EDX energiedispersiver Rontgenspektroskopie d Abstand der Kristallebenen
FIB Focussed lon Beam do Ausgangsdicke
GOS Grain Orientation Spread Do Durchmesser des Strangpressbolzens
HCP hexagonal dichtest gepackten Kristallstruktur di Blechdicke
IE Erichsenindex Fe Presskraft
KAM Kernel Average Misorientation Fm Matrizenkraft
m.r.d. multiples of a random distribution Fr Reibungskraft
NR Normalenrichtung Imax maximale Texturintensitat
ODF Orientierungsverteilungsfunktion ke FlieBspannung
oM optischer Mikroskopie lo Lénge des Strangpressbolzens
OPS oxide polishing suspension Ir Pressrestldnge
QR Querrichtung m Schmidfaktor
QR Querrichtung n Ordnung der Beugung
REM Rasterelektronenmikroskop R Pressverhaltnis
RT Raumtemperatur Rm Zugfestigkeit
RX Rekristallisation Rpo,2 Streckgrenze
SE Seltene Erden Ts Strangpresstemperatur
SR Strangpressrichtung Tw Walztemperatur
SRX statische Rekristallisation [S] Bragg’schen Winkel
STEM Rastertransmissionselektronenmikroskop K Hall-Petch-Konstante
WR Walzrichtung K Winkel zwischen Zugrichtung und Gleitebene
XRD Rontgendiffraktion A Winkel zwischen Zugrichtung und Gleitebene
A Rontgenstrahlen der Wellenldnge
o Spannung
T Schubspannung
Ts Scherspannung
® Umformgrad
U] Kippwinkel
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10 Anhang

I. EDX-Messergebnisse

Tabelle 10.1: EDX-Messungen von reprdsentativen Partikeln P und der Matrix der AZ31-Legierung im homogenisierten Gusszustand

Legierung  Messstelle Einheit Al Zn Mn Fe Mg

Gew.-% 56,04 0,32 27,3 0,21 16,14

P1
At.-% 63,98 0,15 15,3 0,11 20,45
Gew.-% 43,49 0,67 26,43 0,25 29,16

AZ31 P2
At.-% 48,74 0,31 14,55 0,14 36,27
Gew.-% 3,14 1,01 0,15 0,05 95,71

Matrix

At.-% 2,86 0,38 0,08 0,02 96,7

Tabelle 10.2: EDX-Messungen von reprasentativen Partikeln P und der Matrix der W1-Legierung im homogenisierten Gusszustand

Legierung  Messstelle Einheit Y Fe Mn
Gew.-% 78,23 0,1 21,63

P1
At.-% 49,69 0,11 50,1
Gew.-% 20,11 0,54 79,4

w1 P2
At.-% 6,44 0,28 93,28
Gew.-% 0,71 0,07 99,22

Matrix

At.-% 0,2 0,03 99,77

Tabelle 10.3: EDX-Messungen von reprasentativen Partikeln P und der Matrix der WZ10 -Legierung im homogenisierten Gusszustand

Legierung  Messstelle Einheit Y Zn Fe Mg

Gew.-% 35,68 0,33 0,22 63,78

P1
At.-% 13,23 0,17 0,13 86,48
Gew.-% 28,44 0,52 0,05 70,99

P2
At.-% 9,85 0,24 0,03 89,88
Gew.-% 10,65 0,71 0,07 88,57

Wz10 P3
At.-% 3,17 0,29 0,03 96,51
Gew.-% 13,44 1,44 0,49 84,64

P4
At.-% 4,13 0,6 0,24 95,03
Gew.-% 0,71 0,37 0,02 98,89

Matrix

At.-% 0,19 0,14 0,01 99,65
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Tabelle 10.4: EDX-Messungen von reprasentativen Partikeln P und der Matrix der WZM100-Legierung im homogenisierten Gusszustand

Legierung  Messstelle Einheit Y Zn Mn Fe Mg
Gew.-% 25,42 0,79 10,01 0,81 62,98
P1
At.-% 9,27 0,39 5,9 0,47 83,97
Gew.-% 0,63 0,73 2,02 0,05 96,59
P2
At.-% 0,18 0,29 0,91 0,02 98,62
WzZM100
Gew.-% 43,37 0,38 0,41 0,06 55,78
P3
At.-% 17,45 0,21 0,27 0,04 82,04
Gew.-% 0,82 0,58 0,51 0,06 98,03
Matrix
At.-% 0,23 0,22 0,23 0,03 99,31

Tabelle 10.5: EDX-Messungen von reprasentativen Partikeln P und der Matrix der WZX100-Legierung im homogenisierten Gusszustand

Legierung  Messstelle Einheit Y Zn Ca Fe Mg
Gew.-% 56,17 0,49 0,71 0,04 42,6
P1
At.-% 26,22 0,31 0,73 0,03 72,71
Gew.-% 11,16 0,64 0,31 0,14 87,86
P2
At.-% 3,34 0,26 0,22 0,07 96,13
W2ZX100
Gew.-% 26,13 1,36 0,52 0,08 71,94
P3
At.-% 8,94 0,63 0,39 0,04 89,99
Gew.-% 0,77 0,56 0,17 0,02 98,49
Matrix
At.-% 0,21 0,21 0,11 0,01 99,47

Tabelle 10.6: EDX-Messungen von reprasentativen Partikeln P und der Matrix der WZMX1000-Legierung im homogenisierten
Gusszustand

Legierung Messstelle Einheit Y Zn Mn Ca Fe Mg

Gew.-% 59,63 0,43 0,36 1,39 0,36 37,85

P1
At.-% 29,39 0,29 0,28 1,51 0,28 68,25
Gew.-% 56,53 0,99 1,93 0,96 0,63 38,96

P2
At.-% 27,36 0,65 1,51 1,01 0,48 68,96

WZMX1000

Gew.-% 12,99 0,41 1,88 0,41 0,65 83,65

P3
At.-% 4,01 0,17 0,94 0,28 0,32 94,28
Gew.-% 0,79 0,51 0,46 0,14 0,04 96,06

Matrix

At.-% 0,22 0,19 0,21 0,09 0,02 99,28
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Il.  Mikrostrukturen der stranggepressten Bander
AZ3] stranggepresst warmebehandelt 10 min bei 450°C

Abbildung 10.1: Mikrostruktur im Langsschliff der AZ31-Bander im stranggepressten Zustand und nach einer Warmebehandlung von 10
min bei 450 °C
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w1 stranggepresst warmebehandelt 10 min bei 450°C

Abbildung 10.2: Mikrostruktur im Langsschliff der W1-Bander im stranggepressten Zustand und nach einer Warmebehandlung von 10
min bei 450 °C
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warmebehandelt 10 min bei 450°C

Abbildung 10.3: Mikrostruktur im Langsschliff der WZ10-B3dnder im stranggepressten Zustand und nach einer Warmebehandlung von 10
min bei 450 °C
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WZM100 stranggepresst wirmebehandelt 10 min bei 450°C
325°C 2y B P

Abbildung 10.4: Mikrostruktur im Langsschliff der WZM100-Bander im stranggepressten Zustand und nach einer Warmebehandlung von
10 min bei 450 °C
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WZX100  stranggepresst wirmebehandelt 10 min bei 450°C
N A _

350°C

450°C

Abbildung 10.5: Mikrostruktur im Langsschliff der WZX100-Bander im stranggepressten Zustand und nach einer Warmebehandlung von
10 min bei 450 °C
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WZMX1000 stranggepresst wirmebehandelt 10 min bei 450°C
325°C |

375°C

400 °C

450 °C

Abbildung 10.6: Mikrostruktur im Langsschliff der WZMX1000-Bander im stranggepressten Zustand und nach einer Warmebehandlung
von 10 min bei 450 °C

140



Anhang

lll. Texturen der stranggepressten Bander

AZ31 stranggepresst warmebehandelt 10 min bei 450°C
(1010) {(0002) (0002)

Max:
8.8

Max:

(0002)

(0002) (0002)

(0002)

Min?
0,033

Abbildung 10.7: (0002)- und (10-10)-Polfiguren mit den maximalen Intensitdten Imax in m.r.d. von den AZ31-Bandern im stranggepressten
Zustand und nach einer Warmebehandlung von 10 min bei 450 °C
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w1 stranggepresst warmebehandelt 10 min bei 450°C
(1010) (0002) (1010) (0002)

325°C,

350°C

375 GC dax: o : - Max:
A 14

400°C

450°C

500°C

Abbildung 10.8: (0002)- und (10-10)-Polfiguren mit den maximalen Intensitéten Imax in m.r.d. von den W1-Bandern im stranggepressten
Zustand und nach einer Warmebehandlung von 10 min bei 450 °C
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WZ10 stranggepresst warmebehandelt 10 min bei 450°C

(1010) (0002) (1010) 0002
300°C s | e : =

8.7

s e

325°C

350°C

375°C

400 °C

450°C

500 °C

Abbildung 10.9: (0002)- und (10-10)-Polfiguren mit den maximalen Intensitdten Imax in m.r.d. von den WzZ10-Bandern im
stranggepressten Zustand und nach einer Warmebehandlung von 10 min bei 450 °C
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WZM100 stranggepresst warmebehandelt 10 min bei 450°C

(1010) (0002) (1010) (0002)
325 Gc Max: e Max:

350°C

375°C

(1010)
Y

400 °C

450°C

Abbildung 10.10: (0002)- und (10-10)-Polfiguren mit den maximalen Intensitidten Imax in m.r.d. von den WZM100-Béndern im
stranggepressten Zustand und nach einer Warmebehandlung von 10 min bei 450 °C
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WZX100 stranggepresst

(1010) (0002)

325°C  Max:

17

350°C

375°C

400°C

450°C

Abbildung 10.11: (0002)- und (10-10)-Polfiguren mit den maximalen Intensitéten Imax in m.r.d. von den WZX100-Bandern im

warmebehandelt 10 min bei 450°C

Max:

(1010)

stranggepressten Zustand und nach einer Warmebehandlung von 10 min bei 450 °C
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WZMX1000 stranggepresst warmebehandelt 10 min bei 450°C

(1010) (0002) (1010) (0002)
= Max: Max:

325°C  Max

350°C

375°C

400 °C

450°C

Abbildung 10.12: (0002)- und (10-10)-Polfiguren mit den maximalen Intensitdten Imax in m.r.d. von den WZMX1000-Béandern im
stranggepressten Zustand und nach einer Warmebehandlung von 10 min bei 450 °C
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Mechanische Kennwerte

Tabelle 10.7: Mechanische Kennwerte der stranggepressten AZ31-Binder

TS
[°a

200

250

300

350

400

450

500

Lastrichtung

SR
QR
SR
QR
SR
QR
SR
QR
SR
QR
SR
QR
SR
QR

Rp0,2

[MPa]

165+4
2035
148 +3
185+1
157 +9
171 %5
1535
180t4
169+5
137 %2
168+ 7
93+2

184 +5
86+1

Rm
[MPa]
2755
279+1
259+5
262+1
2645
250+ 6
262+2
268+1
272 +3
25514
238+2
242+ 6
248 +2
2461

Ag

[%]

15,9+0,4
12,9+0,4
15,0 +0,8
13,6 +0,5
16,4 +0,7
12,8 +0,3
12,3+1,3
13,3+1,1
13,9+0,3
14,0 +0,2
11,2+1,2
16,9 £ 0,6
14,4 +0,1
12,8 +0,1

A

[%]

20,1+3,6
246+1,3
17,3+1,6
23,2+0,3
19,6 £2,7
21,1+0,5
14,1+ 2,8
20,5+1,0
18,5+0,5
16,6 + 0,4
16,7+ 0,6
20,6 £0,4
19,9+ 0,3
13,2+ 0,4

Erichsenindex
[mm]

3,2+0,5

29+0,1

3,0£0,1

2,8+0,1

3,3+0,2

3,2+0,1

3,4+0,3

Tabelle 10.8: Mechanische Kennwerte der stranggepressten AZ31-Binder im wiarmbehandelten Zustand

Ts
[°cl

200

250

300

350

400

450

500

Tabelle 10.9: Mechanische Kennwerte der gewalzten AZ31-Bleche

Tw
[°cl

400

450

500

Lastrichtung

SR
QR
SR
QR
SR
QR
SR
QR
SR
QR
SR
QR
SR
QR

Richtung

WR
QR
WR
QR
WR
QR

Rypo,2
[MPa]
1456
1795
143+6
174 +3
1406
169+3
152+ 12
1172
1559
1361
176+ 8
94+1
180+ 4
74 +2

Rypo,2
[MPa]
2462
2735
249+8
235+ 23
2368
188+ 6

Rm
[MPa]
249t 6
265+1
258+ 4
264+1
259+6
261+1
261+1
264+1
254 +3
256+1
247 +3
246+ 1
2472
241+2

Rm
[MPa]
267 27
320+ 11
287 +2
302+8
275+10
248 +7

Ag

[%]

16,8 £0,5
13,7+0,4
16,6 £0,7
14,0 £0,3
16,5+ 0,5
13,2+0,4
13,2+0,4
13,7£0,2
13,7£0,8
15,5+ 0,6
12,7 0,7
17,9+ 0,4
13,9+0,8
15,7 1,1

Ag

[%]
0,5+0,3
2,1+1,3
2,8+1,3
3,8+2,8
3,5%3,2
2,1+1,5

A
[%]

23,9+1,4
23,2+0,3
22,1+2,9
21,6+1,1
22,6+1,6
21,2+0,8
21,2+0,8
20,5+0,1
17,8+0,9
17,7 1,1
18,4+ 1,2
21,7+1,1
19,1+ 1,6
16,1+ 1,3

A
[%]

0,5+0,3
23+15
3,4+1,9
4,7+35
42+3,9
23+1,8

Erichsenindex

[mm]

3,1+0,1

3,3+0,2

2,8+0,1

2,7+0,1

3,6+0,2

Erichsenindex
[mm]

2,0+0,1

2,5%0,2

3,0+£0,4

Anhang

KorngréRe
[um]

4+0,1

KorngroRe

[um]

25+2,7

20+0,7

KorngréRe
[um]

11+0,9
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Tabelle 10.10: Mechanische Kennwerte der gewalzten AZ31-Bleche im wiarmbehandelten Zustand

Tw
[°c]

400

450

500

Richtung

WR
QR
WR
QR
WR
QR

Rpo,2
[MPa]
153+1
178+1
143+1
155+1
124 +1
116+ 2

Rm
[MPa]
243+ 1
255+3
247 %3
2501
233+10
2161

Ag

[%]
62+53
11,2+2,6
17,1+1,3
12,2+0,8
14,6 +5
8,2+0,4

Tabelle 10.11: Mechanische Kennwerte der stranggepressten W1-Bidnder

Ts
[°C]

300

325

350

375

400

450

500

Richtung

SR
QR
SR
QR
SR
QR
SR
Qr
SR
QR
SR
QR
SR
QR

Rpo,z
[MPa]
182 +3
199+4
1469
178+ 3
116 +3
142 +2
106+1
136+1
96 +3
122+3
84+2
109+2
966
9% +1

Rm
[MPa]
211 %5
242+ 4
211+3
2271
188+ 4
207 +3
181+3
1972
206+3
2025
171+2
186+ 3
178+ 4
185+1

Ag

[%]

8,6+4,2
17,1+0,8
18,5+ 0,7
16,3+ 0,1
17,5+0,3
15,1+0,1
15,4 +2,7
12,7+1,5
17,6 £0,2
14,3 +0,7
13,8+0,3
11,6 + 0,4
11,1+0,9
11,3+0,3

A
[%]
6,4+5,5
12,1+3,2
232+46
13,1+0,6
17,2+7,3
83+0,5

A
[%]

9,1+ 4,4
22,2+1,0
26,7+0,9
26,1+1,8
22,2+0,9
22,4+0,1
21,7+1,5
17,8 + 4,4
236+1,1
21,9+0,9
22,1+0,8
14,4 + 0,4
18,2+2,2
14,1+0,3

Erichsenindex
[mm]

3,0+0,2

4,8+0,4

6,1+0,3

Erichsenindex
[mm]

3,1+0,1

3,6+0,2

4,4+47

4,7+0,4

4,5+0,4

3,7+0,1

3,7+0,2

Tabelle 10.12: Mechanische Kennwerte der stranggepressten W1-Binder im wiarmbehandelten Zustand

Ts
[°c]

300

325

350

375

400

450

500

Richtung

SR
QRr
SR
QR
SR
QRr
SR
QR
SR
QR
SR
QR
SR
QR

Rypo,2

[MPa]
66+1
98+5
64+1
94+1
65+1
102 +3
724
102+1
71+1
89+1
753
9% +1
93+4
83+1

Rm
[MPa]
155+7
178 +3
162+1
1791
152+ 10
178+ 1
1615
178+ 1
163+1
174 +1
163+3
178+ 1
176 £ 4
1701

Ag

[%]

15,6 +4,1
11,8+0,5
17,1+0,1
10,5+ 0,1
12,7+4,9
95+2,1
16,4 + 0,4
10,1+ 0,5
14,9+0,8
11,1+0,7
13,5+0,7
9,9+0,3
11,4+0,9
11,1+0,5

148

A
[%]

21,6 10,3
18,1+1,5
25,2+2,6
16,7 +2,8
152 +7,7
12,4+4,5
23,2429
13,3+0,3
21,9+0,5
15,1+2,2
22,1+1,3
12,4+1,8
19,2+1,9
12,5+1,2

Erichsenindex
[mm]

4,2+0,2

5,0+ 0,4

43+0,1

4,4+0,2

4,7+0,6

4,0+0,2

3,9+0,3

KorngroRe
[um]

11+1,3

KorngroRe
[nm]

4+0,7

11+0,7

KorngroRe
[um]

24+2,5

33+2,4

36+1,1

33+2,3
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Tabelle 10.13: Mechanische Kennwerte der gewalzten W1-Bleche

Tw i Rpo,2 Rm Ag A Erichsenindex KorngroRe
Richtung

[°cl [MPa] [MPa] [%] [%] [mm] [um]
WR 172+1 193+1 3,1£0,1 20,3+3,1

400 6,9+0,4 26 +2,8
QR 167 +1 220+ 1 8,5+0,1 19,4 2,1
WR 164 +3 184 +1 4,1+0,1 15,7 +4,7

450 6,6+0,2 47 +2,8
QR 153 +4 2123 10,6 +0,1 19,6 £3,8
WR 146+3 165 + 2 53%0,5 17,6 £1,5

500 50+0,6 78 £6,2
QR 144 +1 199 +1 9,9+0,1 14,7 £2,1

Tabelle 10.14: Mechanische Kennwerte der gewalzten W1-Bleche im warmbehandelten Zustand

Tw ) Rpo,2 Rm Ag A Erichsenindex KorngréRe
Richtung

[°c] [MPa] [MPa] [%] [%] [mm] [um]
WR 93+1 174 £2 12,8+0,5 242+1,1

400 4,2+0,2 40+2,8
QR 92+2 175+1 12,1+0,1 21,7+1,3
WR 106+ 3 186t 1 12,1+0,3 20,7+2,3

450 4,0+0,3 40+2,5
QR 95+3 182 +2 12,7+0,3 19,9+4,5
WR 96+ 3 177£2 10,9+0,1 17,8+2,2

500 3,3+0,1 48+2,4
QR 9,3+2 177 +1 11,4 +0,3 15,7+1,7

Tabelle 10.15: Mechanische Kennwerte der stranggepressten WZ10-Bander

Tst . Rpo,2 Rm Ag A Erichsenindex KorngroRe
Richtung

[°c] [MPa] [MPa] [%] [%] [mm] [um]
SR 225+1 240+ 1 1,1+0,5 1,2+0,5

300 2,9+0,5 4+0,5
QR 202+4 2622 14,3+0,7 14,5+0,9
SR 192+4 2369 12,4+5,3 17,3+9,7

325 4,6+0,3 5+0,3
QR 176 £ 1 239+5 17,6 0,3 24,1+0,4
SR 156 + 12 2355 18,7+0,3 32,4+3,6

350 57+0,7 5+04
QR 157+5 234+1 17,6 +1,8 21,6+4,8
SR 158+ 2 226+2 16,8 +1,2 33,2+2,8

375 59+4,3 6+0,4
QR 164 + 10 232+11 15,2+0,8 18,2 +0,8
SR 113+4 218+ 3 19,1+0,2 32,8+2,7

400 43+0,1 8+0,2
QR 142 £2 230+1 15,3+0,3 22,7+1,8
SR 113+7 2074 14,7+0,5 26,9+1,7

450 3,840,2 19+1,8
QR 103 +2 2091 15,5+0,1 23,2+0,9
SR 118+ 4 203+3 13,4+ 0,6 25,8+2,7

500 34+0,1 26+1,4
QR 93+1 215+1 15,2 +0,2 19,9+0,3
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Tabelle 10.16: Mechanische Kennwerte der stranggepressten WZ10-Biander im warmebehandelten Zustand

Tst
[°c]

300

325

350

375

400

450

500

Richtung

SR
QR
SR
QR
SR
QR
SR
QR
SR
QR
SR
QR
SR
QR

Rypo,2

[MPa]
75+1
72+2
67+1
68+1
83+2
85+4
72+2
81+2
86t1
103+1
106+ 1
85+1
111+6
95+1

Rm
[MPa]
169 +13
189 +2
175+5
185+2
195+3
196+ 7
181+4
188 +2
1901
2001
192+1
177 +1
194+4
196 +1

Tabelle 10.17: Mechanische Kennwerte der gewalzten WZ10-Bleche

Tw
[°cl

400

450

500

Richtung

WR
QR
WR
QR
WR
QR

Rpo,2
[MPa]
2192
166 £ 5
2151
173+1
188 +3
148 +1

Rm
[MPa]
24312
2361
2252
240+1
195+2
2051

Ag

[%]
2,6+1,3
13,5+1,1
5,6+0,4
13,7+1,8
55+0,2
9,8+0,2

Ag A Erichsenindex
[%] [%] [mm]
11,9+3,9 12,6 +4,2

3,9+0,5
19,9+0,6 27,1+2,3
18,3 +3,1 19,9 3,5

6,6+0,1
20,2+0,1 31,3+1,6
20,8+1,1 34,3+0,8

6,7+0,4
17,3+0,5 20,5+ 2,4
21,9+0,8 32,5+2,6

7,2+0,1
15,6 +0,7 18,4+1,8
19,1+0,7 26,8+ 1,7

4,0+0,3
13,6 £ 0,7 20,1+1,3
14,4+ 0,4 27,9+1,8

3,8+0,1
14,2+0,3 21,1+1,3
12,8 +0,8 21,9+5,1

3,5+0,1
13,7+0,4 15,9+1,5

A
[%]

19,9 £ 3,4
23,4+4.4
17,8+2,8
15,8+ 1,8
12,221
10,6 £ 0,2

Erichsenindex
[mm]

50%1,5

59+0,6

51+0,2

Tabelle 10.18: Mechanische Kennwerte der gewalzten WZ10-Bleche im warmebehandelten Zustand

Tw
[°c]

400

450

500

Richtung

WR
QRr
WR
QR
WR
QRr

Rpo,2
[MPa]
92+1
631
107 2
67+1
91+2
601

Rm
[MPa]
184 +1
164 +5
196+1
184 +1
182 +1
176 +1

Ag

[%]

16,9+ 0,2
10,6 £1,2
14,7 +0,3
18,8+ 1,4
17,7 £0,2
18,7 +2,1

150

A Erichsenindex
[%] [mm]
31,6+2,4

6,5+0,6
11,1+1,3
27,6 +4,1

6,1+0,1
22,6+4,1
28,2+0,9

54+0,1
21,1+3,5

KorngroRe
[um]

28+ 15,

29+0,6

KorngroRe
[um]

10+0,2

45+2,5

97+6,3

KorngroRe
[um]

34+2,0



Tabelle 10.19: Mechanische Kennwerte der stranggepressten WZM100-Bénder

TS
[°c

325

350

375

400

450

Richtung

SR
QR
SR
QR
SR
QR
SR
QR
SR
QR

Rpo0,2
[MPa]

179+7
185+4
158+ 6
155+2
165+6
161+1
122+3
138+9
115+2
124+2

Rm
[MPa]
228+3
253+3
229+5
232+1
234 +4
238+3
2231
230+ 12
208 +3
2201

Ag

[%]

13,8+2,5
18,9+0,3
17,8+0,1
17,1+ 0,4
14,8+ 0,6
16,2+ 0,2
18,5+0,6
15,4 +0,1
16,1+0,2
14,1+0,3

A
[%]

25,4+0,4
29,9+1,3
283+1,9
22,4+1,9
28,7+1,8
252+1,2
30,2+2,4
25,6+2,2
27,8+22
20,3+0,1

Erichsenindex
[mm]

51+0,5

56+0,1

4,8+0,4

54+0,5

3,4+0,1

Tabelle 10.20: Mechanische Kennwerte der stranggepressten WZM100-Bander im warmebehandelten Zustand

Ts
[°c

325

350

375

400

450

Richtung

SR
QR
SR
QR
SR
QR
SR
QR
SR
QR

Rpo,2
[MPa]
88+3
87+2
88+3
100+1
95+8
106 £ 2
9% =1
112+1
102 +4
109+ 3

Rm
[MPa]
191+5
190+1
2025
2071
199+5
2061
191+1
205+2
198+6
2052

Ag

[%]

22,1+0,4
19,3+0,1
21,1+0,6
17,3+0,2
20,4+0,7
17,3+0,7
18,2 +0,7
14,7 £ 0,1
16,1+ 0,1
13,7 0,2

Tabelle 10.21: Mechanische Kennwerte der gewalzten WZM100-Bleche

Tw
[°cl

400

450

500

Richtung

WR
QRr
WR
QR
WR
QRr

Rpo,2
[MPa]
245+3
192 +2
227 +3
183+1
2073
158 + 11

Rm
[MPa]
259+2
244 + 1
232+4
2372
210+3
220+2

Ag

[%]

1,1£0,1
13,9+0,6
0,6+0,2
13,6+ 1,6
55+0,1
12,8+3,1

A

[%]

35,2+3,3
28,9+23
31,2+0,9
24,1+2,9
333+34
26,4+1,7
29,7+1,3
21,7 +3,5
22,4+25
17,8+0,9

A

[%]

14,9 +3,1
21,5+3,7
12,3+2,9
16,8+4,9
16,1+ 0,6
14,2+3,8

Erichsenindex
[mm]

79+0,1

7,9+0,2

6,9+0,2

49+0,3

3,7+0,1

Erichsenindex
[mm]

56+1,2

56+1,1

5,7+0,2

Tabelle 10.22: Mechanische Kennwerte der gewalzten WZM100-Bleche im warmebehandelten Zustand

Tw
[°c

400

450

500

Richtung

WR
QR
WR
QR
WR
QR

Rpo,2
[MPa]
118+1
105+1
113+4
85+2
112+2
80+1

Rm
[MPa]
212 +2
209+t1
212+3
201+1
201+1
192+1

Ag

[%]

183+ 1,6
20,3+0,2
15,9 +0,1
20,5+1,1
14,5+0,1
17,7+1,5

A
[%]

32,8+4,3
26,5+0,8
28,6 +3,4
283+7,11
30,3+0,7
19,4 + 2,4

Erichsenindex
[mm]

79+0,3

6,2+1,0

Anhang

KorngroRe
[um]

KorngréRe
[um]

KorngréRe
(um]

7+0,9

KorngréRe
[um]
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Tabelle 10.23: Mechanische Kennwerte der stranggepressten WZX100-Bénder

Tst
[°c]

325

350

375

400

450

Richtung

SR
QR
SR
QR
SR
QR
SR
QR
SR
QR

Rypo,2
[MPa]
136+ 28
181+1
108 £ 6
159+8
111+1
1595
9+1
141 +6
1163
1163

Rm
[MPa]
21912
2932
217 5
234+1
214+ 1
234 +1
213+1
2211
2152
217 +8

Ag

[%]

229+14
17,8+0,1
22,4+0,6
16,9+ 0,5
23,6+0,6
15,3+0,3
209+0,6
13,8+0,2
16,6 £ 0,2
14,4+ 0,2

A
[%]

35,3+5,9
29,1+1,2
31,7+2,9
27,7+1,3
33,7+0,6
27,2+1,4
29,1+ 1,4
21,3+3,8
249+2,1
19,5+0,5

Erichsenindex
[mm]

6,5+0,2

6,7+1,0

6,2+0,1

56+0,9

35+0,1

Tabelle 10.24: Mechanische Kennwerte der stranggepressten WZX100-Bander im warmebehandelten Zustand

Tst
[°c]

325

350

375

400

450

Richtung

SR
QR
SR
QR
SR
QR
SR
QR
SR
QR

Rpo,2
[MPa]
672
94 +5
753
100+4
82+3
115+1
92+2
110+2
106 +4
100 £ 2

Rm
[MPa]
189+ 2
198+ 6
189+3
207 £10
190+4
215+1
198+3
204 2
202+4
2052

Ag

[%]

23,4+0,5
17,8 0,4
21,7+1,4
16,9 + 0,4
20,9+ 0,4
14,1+ 0,4
19,1+1,1
13,3+0,8
16,6 + 0,3
14,3+0,9

Tabelle 10.25: Mechanische Kennwerte der gewalzten WZX100-Bleche

Tw
[°c]

450

500

Tabelle 10.26: Mechanische Kennwerte der gewalzten WZX100-Bleche im warmebehandelten Zustand

Tw
[°cl

450

500

Richtung

WR
QRr
WR
QR

Richtung

WR
QR
WR
QR

Rpo,2
[MPa]
248 +2
203+2
231+3
185+2

Rpo,2
[MPa]
112+1
76+1
101+2
72+2

Rm
[MPa]
2531
269 t2
239+2
2429

Rm
[MPa]
2171
200+ 11
191+9
160 + 23

A

[%]
0,5£0,1
10,1+1,8
0,7£0,1
6,5%2,5

Ag
[%]
17,6 0,3
17,2 5,7
14,3+5,8
82+4,5

152

A

[%]

28,6 +4,7
23,7+3,7
25,9+3,8
24,5+0,9
26,2+1,9
18,9+1,3
23,332
15,8 +2,8
22,931
16,5+2,9

A
[%]

85+1,2
10,7 +2,1
33+0,8
6,9+2,8

A
[%]
26,1+1,1
19,5+ 7,4
21,1+ 11,6
8,4+4,8

Erichsenindex
[mm]

6,5+0,7

53+0,2

4,5+0,2

4,8+0,3

3,1+0,1

Erichsenindex
[mm]

2,6 +0,6

3,9+0,2

Erichsenindex
[mm]

4,6+0,2

4,4+0,1

KorngréRe
[um]

6+0,9

10+3,6

10+0,2

KorngroRe
[pm]

52+0,5

48+1,5

KorngroRe
[um]

74 2,2

135+ 11,8

KorngroRe
[um]

56+5,7

61+3,2
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Tabelle 10.27: Mechanische Kennwerte der stranggepressten WZMX1000-Bander

Tst . Rpo,2 Rm Ag A Erichsenindex KorngroRe
Richtung

[°cl [MPa] [(MPa] [%] [%] [mm] [um]
SR 146+ 11 2211 203+1,7 30,8+2,4

325 57+0,7 60,2
QR 186+ 5 245+ 6 15,6+1,9 26,5+2,1
SR 120+ 4 225+6 21,9+0,1 34,1+0,7

350 58104 8+0,3
QR 156+ 6 237+7 16,7+0,9 27,2+1,6
SR 105+2 219+6 209+0,4 29,2+1,1

375 55%0,2 7+1,0
QR 152+1 238+1 14,9+0,1 22,5+1,4
SR 105 + 2 219+1 21,9+0,4 29,1+2,1

400 4,5+0,6 12 +0,9
QR 151+3 233 +4 14,7+0,2 24,3+0,9
SR 129+ 4 226+1 15,4 +1,3 243+4,6

450 38+0,1 19+0,9
QR 110+ 1 228+4 16,5+ 0,3 23,1+1,9

Tabelle 10.28: Mechanische Kennwerte der stranggepressten WZMX1000-Bander im warmebehandelten Zustand

Tst . Rpo,2 Rm Ag A Erichsenindex KorngréRe
Richtung

[°cl [MPa] [MPa] [%] [%] [mm] (um]
SR 75+1 193+1 25,9+0,8 35,7+1,6

325 7,8+0,1 21+2,5
QR 110+ 3 205+1 16,1+0,7 23,1+2,8
SR 9% t1 2071 21,3+0,6 29,1+3,2

350 59+04 24+1,9
QR 114 +1 218 +2 15,8 +0,3 22,6+2,3
SR 94+3 208+2 19,9+1,2 25,5+2,7

375 4,7+0,3 26+0,8
QR 123+2 217 +3 14,4 +1,1 18,8+2,2
SR 93+1 2034 21,7+0,3 29,7+3,1

400 4,1+0,3 26+2,4
QR 122+1 210+1 15,1+ 0,6 22,4+1,5
SR 118+5 214+5 16,5+0,2 21,9+4,4

450 3,4+0,1 21+2,0
QR 105+ 4 222+5 16,4 +0,3 20,2+1,2

Tabelle 10.29: Mechanische Kennwerte der gewalzten WZMX1000-Bleche

Tw ) Rpo,2 Rm A A Erichsenindex KorngréRe
Richtung

[°c] [MPa] [MPa] [%] [%] [mm] [um]
WR 271+1 2771 0,5%0,1 51+0,7

450 3,2+0,1 30+£2,2
QR 228 +1 279+2 9,1+0,6 9,9+0,5
WR 242+1 248+ 1 0,5+0,1 2,3%1,5

500 4,2+0,9 65+3,8
QR 209+5 264+ 4 81+1,5 8,619

Tabelle 10.30: Mechanische Kennwerte der gewalzten WZMX1000-Bleche im warmebehandelten Zustand

Tw ) Rpo,2 Rm Ag A Erichsenindex KorngréRRe
Richtung

[°c [MPa] [MPa] [%] [%] [mm] [um]
WR 117+1 213+2 16,7+0,7 26,3+1,8

450 54+0,4 24+1,1
QR 92+2 211+1 18,1 +2,9 20,6 +4,9
WR 120+1 213+3 15,9+0,1 22,6+3,5

500 50+0,2 25+1,9
QR 90+1 202+11 13,8+ 4,4 14,2 +4,8
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