Grenzflachenthermodynamik
und Kinetik von
Fest-Fliissig-Phasenumwandlungen

Dissertation

zur Erlangung des akademischen Grades

Doktor-Ingenieur (Dr.-Ing.)

vorgelegt dem Rat der Physikalisch-Astronomischen Fakultat

der Friedrich-Schiller-Universitit Jena

von Diplom-Ingenieur Martin Buchmann

geboren am 03.08.1977 in Lindenfels



Gutachter:

1. Prof. Dr. rer. nat. habil. Markus Rettenmayr,
Friedrich-Schiller-Universitit Jena

2. Prof. Dr. rer. nat. Dieter M. Herlach,
Ruhr-Universitit Bochum

3. Prof. Dr. rer. nat. habil., Dipl. Phys. Andreas Ludwig,

University of Leoben

Tag des Rigorosums: 08.12.2008

Tag der Verteidigung: 21.04.2009



Inhaltsverzeichnis

1 Einleitung 1
2 Stand des Wissens 3
2.1 Die technologische Bedeutung des Schmelzens 3
2.2 Experimentelle Arbeiten zum Schmelzen 5
2.3 Umschmelzvorginge 10
2.3.1 Temperatur-Gradienten-Zonen-Schmelzen 10
2.3.2 Wanderung fliissiger Filme 12
2.4 Thermodynamischer Zustand an der Phasengrenze 15
2.5 Zusammenfassung und Problemstellung 17
3 Experimentelle Untersuchungen 18

3.1 Experimentelles Vorgehen 19
3.1.1 Herstellung der Ausgangsproben 19
3.1.2 Einstellung der Ausgangsgefiige 20
3.1.3 Charakterisierung der Ausgangsproben 23
3.14 Aufschmelzexperimente im Induktionsofen 23
3.2 Ergebnisse 28
3.2.1 Charakterisierung der entstandenen Gefiige 28
3.2.2 Konzentrationsverteilung im Zweiphasengebiet 35
3.3 Diskussion 42

4 Modellierung von Fest-Fliissig-Phasenumwandlungen 49
4.1 Grundlagen des Modells 50
41.1 Phasenumwandlungen im stationdren Zustand 55

412 Transiente Phasenumwandlungen 56

4.2 Ergebnisse des Modells 61
42.1 Phasenumwandlungen im stationdren Zustand 61
42.2 Transiente Phasenumwandlungen 70

4.3 Diskussion des Modells 82
43.1 Vergleich mit der Theorie der raschen Erstarrung 82
4.3.2 Die Kinetik von Erstarrung und Schmelzen 84

5 Zusammenfassung 87

1ii



Einleitung

In der tiberwiegenden Zahl der Arbeiten, die sich mit Fest-Fliissig-Phasenumwand-
lungen in metallischen Legierungen beschiftigen, wird davon ausgegangen, daf3 sich
das Geftige wahrend des Erstarrens bildet und kaum durch vorangegangenes Auf-
schmelzen beeinflufit ist. In den einschldgigen Lehrwerken zu Phasenumwandlungen
findet das Schmelzen deshalb kaum Beachtung. In den letzten Jahren fanden sich
aber immer mehr Belege dafiir, dafl auch Schmelzvorgange bei der Strukturbildung in
vielen technischen Prozessen eine wichtige Rolle spielen konnen, da Schmelzen und
Erstarren nicht immer zeitlich voneinander getrennt sind. Im Temperaturbereich, in
dem feste und fliissige Phase in einer metallischen Legierung nebeneinander vorliegen
(,Mushy-Zone”) konnen beide Prozesse gleichzeitig ablaufen, auch wenn dem Material
in der Summe Enthalpie entzogen wird. Bereits erstarrte Bereiche schmelzen lokal
wieder auf und erstarren spéter erneut. Dies kann drastische Auswirkungen auf die
Eigenschaften des Gufstiicks haben. Dies wird besonders deutlich, wenn sich die
Mushy-Zone einer Legierung in einem Temperaturgradienten befindet. Es kommt zu
Schmelz- und Wiedererstarrungsvorgiangen, welche zur Bildung eines makroskopi-
schen Konzentrationsgradienten und zu Anderungen der Gefiigekenngrofien fithren
konnen.

Thermodynamik und Kinetik des Aufschmelzens sind noch nicht vollstandig ver-
standen. Fiir einige Aspekte der Thermodynamik und Kinetik der Fest-Fliissig-Pha-
senumwandlungen fehlt bislang in der Literatur eine konsistente Beschreibung. So
wird z.B. im Gegensatz zum Unterkiihlen bei der Erstarrung ein Uberhitzen von
Festkorpern nur unter besonderen Bedingungen beobachtet. Uberhitzen bedeutet, daf3
ein homogener Festkorper oberhalb seiner eigentlichen Solidustemperatur metastabil
tiber eine endliche Zeit besteht. Wie ein Festkorper Uberhitzungen beim Aufschmelzen
vermeidet, mufS noch geklart werden.

Ein weiterer Aspekt, der in der Literatur noch nicht ausreichend beschrieben ist, ist
der Einflufs von Nichtgleichgewichtseffekten auf die Grenzflichengeschwindigkeit und
Konzentrationsverteilung. Dieser Einfluff kann bislang noch nicht auf einfache und
allgemeingiiltige Art und Weise beschrieben werden. Die existierenden Modelle, z. B.
aus der Theorie der raschen Erstarrung, beschranken sich oftmals auf einen stationdren
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Zustand, d. h. vernachlédssigen Diffusion in der wachsenden Phase oder fiihren spe-
zielle analytische Ndherungen fiir das Erstarren in die Beschreibung der Triebkréfte
ein. Dadurch ist eine einfache Ubertragung dieser Modelle auf das Schmelzen nicht
moglich.

Auch experimentell sind Schmelzvorgiange deutlich schwieriger zu beobachten als
Erstarrungsvorgénge, da metallische Proben nur im festen Zustand einer Untersuchung
leicht zugénglich sind. Abschrecken einer (teilweise) fliissigen Legierung fiihrt zu Ar-
tefakten, die das Gefiige wesentlich verdndern konnen. In der vorliegenden Arbeit
werden Schmelzprozesse theoretisch und experimentell untersucht. Uber Umschmelz-
vorgdnge, d. h. gleichzeitiges, aber raumlich getrenntes Schmelzen und Erstarren in
einem steilen Temperaturgradienten werden Gefiige und Konzentrationsverteilungen
erzeugt, anhand derer Riickschliisse auf das Schmelzverhalten gezogen werden kénnen.
Hierzu werden an Proben einphasiger Al-Cu-Legierungen Schmelz- und Wiedererstar-
rungsexperimente durchgefiihrt und die Geflige- und Konzentrationsveranderungen
sowie der Abbau von Ubersittigungen untersucht.

Im zweiten Teil dieser Arbeit soll ein Modell entwickelt und implementiert werden,
welches es ermoglicht, die Gleichgewichtseinstellung an Fest-Fliissig-Phasengrenzen
beim Schmelzen und Erstarren quantitativ zu beschreiben. Dazu wird die Kinetik
der einzelnen Prozesse an der Phasengrenze identifiziert und konsistent mit der
Thermodynamik gekoppelt. Eine kiirzlich entwickelte Erweiterung der thermodyna-
mischen Beschreibungen von Phasenumwandlungen erlaubt die Identifikation der
individuellen Triebkrafte in den realen G-X-Kurven. Dadurch kann auf analytische Na-
herungen verzichtet und konnen physikalisch unsinnige Grenzflachenkonzentrationen
ausgeschlossen werden. Die Unterschiede zwischen Erstarren und Schmelzen in der
Thermodynamik und Kinetik konnen somit quantitativ untersucht werden.
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Um die Bedeutung des Schmelzen auf die Entwicklung metallischer Gefiige darzustel-
len, sollen zum einen die in der Literatur vorhandenen Untersuchungen zur technolo-
gischen Bedeutung des Schmelzens und zum anderen die wichtigsten experimentellen
Arbeiten behandelt werden. Besonders wichtig hierbei sind Umschmelzvorgiange, d. h.
Vorgdnge bei denen Schmelzen und Erstarren gleichzeitig stattfinden, ohne dafs es
zu einer nennenswerten Anderung des Festkorperanteils kommt. In der Literatur
werden als wichtigste das Temperatur-Gradienten-Zonen-Schmelzen (TGZS) und die
Wanderung fliissiger Filme (Liquid Film Migration — LEM) beschrieben.

Weiterhin soll der aktuelle Stand des Wissens beztiglich der thermodynamischen Be-
schreibung des Ungleichgewichts an der Fest-Fliissig-Phasengrenze dargestellt werden;
da es fiir eine korrekte Beschreibung der Kinetik des Schmelzens notwendig ist, die
Kontaktbedingungen an der Phasengrenze physikalisch konsistent zu modellieren.

2.1 Die technologische Bedeutung des Schmelzens

In zahlreichen technologischen Anwendungen wie dem Stranggiefsen (EMLEY, 1976),
dem Schmelzen von Stahlschrott (SZEKELY et al., 1972) oder der Einkristallzucht (pEN Bo-
GAERT und DUPERT, 1996) treten lokale Umschmelzprozesse auf. Bei der dendritischen
Erstarrung von metallischen Legierungen konnen sich im Fest-Fliissig-Zweiphasenge-
biet Dendritenarme durch Riickschmelzen ablésen und in der Schmelze als Keime fiir
neue Korner dienen (HELLAWELL et al., 1997; SCHNEIDER et al., 1997; PARADIES et al.,
1997; L1 et al., 1998; HERLACH et al., 2001).

Untersuchungen von PANKIN et al. (1996) an hochlegierten Ni-Legierungen zeigen,
dafs eine tempordre Umkehrung der Erstarrungsgeschwindigkeit eine Stabilisierung
der Erstarrungsfront zur Folge hat. Durch das zeitweilige Aufschmelzen des bereits
erstarrten Bereichs wird eine Homogenisierung der Legierungskonzentration an der
ehemaligen Fest-Fliissig-Grenzflache erreicht.

In einem Ubersichtsartikel iiber Strangguf3verfahren berichtet EMLEY (1976) von
Oberflachendefekten bei Gufsstiicken, die durch Riickschmelzvorgiange verursacht wer-
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den. Durch einen Luftspalt zwischen Gufiform und Gufistiick wird die Warmeabfuhr
behindert und es kann zum erneuten Aufschmelzen der Gufistiickoberflache kommen.
Dies wirkt sich negativ auf die Oberflichenqualitdt aus.

Das vorzeitige Aufschmelzen von Eisen in geschmolzenem Stahlschrott haben Szexe-
Ly et al. (1972) untersucht. Bei diesem fiir die Stahlherstellung wichtigen Prozefs kommt
es zu Schmelzvorgdngen, die aufgrund unterschiedlicher Kohlenstofftkonzentrationen
in den verschiedenen Stahlsorten ausgeldst werden.

DEN BOGAERT und DUPERT (1996) haben den Einflufs von Schmelzvorgéangen wih-
rend der Einkristallzucht im Czochralski-Verfahren untersucht. Am Tripelpunkt von
Schmelze, Festkorper und Atmosphére kann es zu Riickschmelzvorgiangen kommen,
die sich negativ auf die Eigenschaften des Einkristalls auswirken.

Zum ersten Mal wird von HELLAWELL et al. (1997) ausfiihrlich diskutiert, dafs abge-
schmolzene Dendritenarme als Keime fiir neue globulare Korner in gerichtet erstarrten
Strukturen dienen kénnen. An organischen Legierungen (Succinonitril/Wasser) durch-
gefiihrte Experimente zeigen dies deutlich und erlauben eine Quantifizierung des
Abschmelzens.

SCHNEIDER et al. (1997) zeigen, dafl Fragmente von Dendritenarmen fiir die sogenann-
ten Freckle-Defekte bei einkristallinen Nickel-Basis-Superlegierungen verantwortlich
sind. Durch Simulationsrechnungen ist die Zahl und Form der Defekte vorhersagbar.
Die Bildung von Makroseigerungen in Nickel-Basis-Superlegierungen fithren SCHNEI-
DER et al. (1997) ebenfalls auf Dendritenarmfragmente zuriick und bestdtigen diese
Vorstellung durch Simulationen.

An transparenten Succinonitril-Aceton-Legierungen ist das Ablosen der Dendritenar-
me direkt sichtbar (PARADIES et al., 1997). So kann der Mechanismus von HELLAWELL et
al. (1997) bestdtigt und ein quantitativer Zusammenhang zwischen der Ablosungsrate
und der Geschwindigkeit des Schmelzestroms zwischen den Dendriten angegeben
werden.

Im Gegensatz zu spéteren Arbeiten geben HELLAWELL et al. (1997) nur Abschmelzen
als Ursache fiir das Ablosen von Dendritenarmen an und berufen sich auf Abschat-
zungen der mechanischen Biegefestigkeit der Dendritenarme, die einem Abbrechen
durch Schmelzstromungen widersprechen. L1 et al. (1998) und HERLACH et al. (2001)
haben den Einflufd der Dendritenarmfragmente auf die Gefiigeentwicklung bei Ni-Cu-
Legierungen untersucht und geben zwei Ursachen fiir das Ablosen an: konstitutionelles
Abschmelzen von Dendritenarmen fiir geringe Unterkiihlungen und Abbrechen von
Dendritenarmen aufgrund mechanischer Spannungen fiir hohe Unterkiihlungen. Diese
Unterscheidung ist jedoch noch nicht allgemein akzeptiert.

Diese Beispiele zeigen, dafi Umschmelzvorgiange in einer Reihe von praktischen
Anwendungen auftreten und die Kenntnis ihrer Mechanismen fiir die Weiterentwick-
lung und Verbesserung der jeweiligen Anwendung nétig ist. Auch fiir die korrekte
Simulation von Giefs- und Erstarrungsvorgiangen ist eine richtige Behandlung des
Umschmelzens notwendig (Rarraz und VOLLER, 1990; CAMPBELL, 1995; COMBEAU
et al., 1996). Die Frage, welche Konzentrationen an realen Fest-Fliissig-Grenzflachen
auftreten konnen, ist fiir die Simulationen von grofier Bedeutung. Eine Beschrankung
auf Gleichgewichts-Phasendiagramme fiihrt zu unrealistischen Ergebnissen.
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2.2 Experimentelle Arbeiten zum Schmelzen

Mit gerichteten Schmelzexperimente wurde versucht, eine Beschreibung fiir das Schmel-
zen herzuleiten, wie es durch dhnliche Experimente beim Erstarren gelungen ist. Ana-
log zu MuLLINS und SEKERKA (1964) haben WooDRUFF und Forty (1967) und WOODRUFF
(1968) die Stabilitdt einer ebenen Grenzflache beim Schmelzen einer bindren Legierung
untersucht. Unter Berticksichtigung der Diffusion im Festkorper konnte zum ersten
Mal ein Stabilitatskriterium fiir das Schmelzen angegeben werden (WOODRUFF, 1968).
CHEN und JAcksoN (1971) greifen dieses Stabilitdtskriterium in einer spateren Arbeit
auf und fithren Untersuchungen an transparenten organischen Legierungen durch.
CHEN und JACKSON zeigen, dafd die Wellenldnge der Instabilitdt in weiten Bereichen
unabhédngig von der Konzentration ist und daf$ die Diffusion in der Schmelze die
Kinetik bestimmt.

VERHOEVEN und HeMEs (1971) haben den Konzentrationsverlauf der Legierungsato-
me beim gerichteten Schmelzen aus den Diffusionsgleichungen berechnet. In spéteren
Experimenten haben VERHOEVEN und GiBsoN (1971a,b) dies an Sn-Sb und Sn-Bi-
Legierungen untersucht. VERHOEVEN und GIBsoN gehen in Analogie des unterkiihlten
Bereichs bei der Erstarrung von der Bildung eines iiberhitzten Bereichs an der Fest-
Fliissig-Grenzflache aus. Fiir hohe Temperaturgradienten ist diese Grenzfldche stabil,
wie es von den Stabilitatskriterien vorhergesagt wird. Fiir niedrige Temperaturgradien-
ten hingegen wird die Grenzfldche instabil. VERHOEVEN und GiBsoN (1971a) geben als
Ursache hierfiir ein heterogenes Schmelzen im {tiberhitzten Bereich an. In einer spiteren
Arbeit untersucht GorBuNoOv (1992) die Entstehung von Schmelzdendriten in NaCL
Die Kriimmung an der Dendritenspitze, die Geschwindigkeit und der Abstand der Ver-
zweigungen werden quantifiziert und mit typischen Werten fiir Erstarrungsdendriten
verglichen.

KucHARENKO (1975) zeigt, daf3 ein iiberséttigter Festkorper das Gleichgewicht durch
Umschmelzvorgénge erreichen kann. Eine Schmelzschicht wandert von der Korngrenze
durch das tibersittigte Korn und ein neues Korn mit der Gleichgewichtskonzentration
erstarrt.

Fiir die Vorstellung, dafs Schmelzen einfach als inverses Erstarren zu behandeln ist,
finden sich in der Literatur immer wieder Arbeiten, die sie widerlegen. Vor allem die
Tatsache, daf3 eine Uberhitzung in der Praxis nicht beobachtet wird, spricht gegen
diese Vorstellung. In verschiedenen Arbeiten konnte eine Uberhitzung direkt oder
indirekt nachgewiesen werden, allerdings nur fiir spezielle Systeme und Experimente
mit gezieltem und erheblichem Aufwand (KAss und MAGUN, 1961; ABBASCHIAN und
Ravirz, 1975; DAEGES et al., 1986; ALLEN et al., 1989; BAasak et al., 1999; Goswamr und
CHATTOPADHYAY, 1993, 1995b).

Schon FraNK (1939) hat versucht, aus theoretischen Uberlegungen einen Unterschied
zwischen Schmelzen und Erstarren herzuleiten und zu erkliren, warum ein Uberhitzen
eines Festkorpers in der Praxis nicht beobachtet wird. KAss und Macun (1961) disku-
tieren spiter allgemein, warum Uberhitzungen von Kristallen experimentell schwer zu
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erreichen sind. Durch induktives Aufheizen von Eis weisen sie Uberhitzungen von Eis
um 0,3 K nach.

Durch Molekular-Dynamik-Simulationen an Lennard-Jones-Kristallen ohne Ober-
flache haben Jin et al. (2001) den Mechanismus der homogenen Schmelzkeimbildung
untersucht. Als Ergebnis der Simulation konnen Aussagen tiber die kritische Grofe
homogener Schmelzkeime getroffen und die Kriterien von LINDEMANN (1910) und
BornN (1939), wann ein Kristall theoretisch schmilzt, tiberpriift werden.

BorN (1939) entwirft ein Gesetz, wann ein Festkorper schmilzt, indem er die Scher-
spannungen der Gitterschwingungen betrachtet und dabei auf Ergebnisse von Lin-
DEMANN (1910) zuriickgreift. Uber Berechnungen der Keimbildungsrate erhalten Lu
und L1 (1998) Aussagen iiber die maximale Uberhitzung, bevor es zur homogenen
Keimbildung von Schmelze kommt. Als theoretisches Maximum wird eine Temperatur
von 1,2T;, angegeben.

ABBASCHIAN und Ravitz (1975) haben die Schmelzkinetik von Ga-Einkristallen
untersucht. Die Schmelzrate wurde abhédngig von der kristallographischen Orientierung
ermittelt. Analog zu VOLMER und ScaMIDT (1937) kdnnen Uberhitzungen von 0,1 K in
den verwendeten Ga-Proben — 0,5 mm dicke Kapillare — tiber die Widerstandsanderung
einer Wheatstone-Briicke gemessen werden. ABBascHIAN und Ravitz geben eine
quantitative Beziehung zwischen der Schmelzgeschwindigkeit und der Uberhitzung an
und diskutieren einen versetzungsabhingigen Schmelzmechanismus fiir ihre Proben.

DEeLocu (2006a,b) untersucht den Zusammenhang zwischen Schwingungsunordnung
im Kristall und Topologischer Unordnung an Oberflichen mittels Molekular-Dynamik-
Simulationen. Ein Mechanismus fiir defektinduziertes Schmelzen wird abgeleitet,
d.h. Keimbildung von Schmelze an Defekten im Kristall. Schon frither wurde der
Einflufl von Defekten und Oberflichen auf das Schmelzen untersucht (SHEwWMON, 1957;
McLEAN, 1957; CanN, 1978, 1986; MADDOX, 1987; VAN DER VEEN, 1999; FAN und GONG,
2005; SorxkIN et al., 2006).

DAEGESs et al. (1986) berichten von Uberhitzungen bis zu 25K fiir einige Minuten, die
bei Untersuchungen an einkristallinen Ag-Kugeln (120-160 pm Durchmesser) auftreten.
Die Ag-Kugeln wurden galvanisch mit Au beschichtet (Schichtdicke 11 pm) und einem
Temperaturzyklus unterzogen. Danach wurden die Au-Konzentration in den Ag-
Kugeln und das Gefiige untersucht. Fiir eine kleine Anzahl von Kugeln, die nicht
ndher quantifiziert wird, kann kein Aufschmelzen des Ag-Kerns beobachtet werden,
d.h. die Konzentrationsprofile innerhalb der Ag-Kugeln nach der Warmebehandlung
entsprechen denen reiner Festkorperdiffusion. Damit weisen DAEGEs et al. nach, dafs
diese Teilchen wéahrend des Temperaturzyklus als iiberhitzte Festkorper existiert haben.

DasH (1989) zeigt in einem Ubersichtsartikel, dafl in zahlreichen experimentellen
Arbeiten fiir Eis nachgewiesen werden konnte, daf} ein Festkorper auch schon knapp
unterhalb seiner Schmelztemperatur von seiner eigenen Schmelze benetzt ist. Als
Begriindung wird die Verminderung der Oberflichenspannung zwischen der festen
Phase und der Gasphase angefiihrt; eine Idee, die schon Faraday im 19ten Jahrhundert
hatte. Dieses als , Premelting” bezeichnete Phdnomen ist eine mogliche Ursache, warum
unter praktischen Bedingungen keine Uberhitzung beobachtet werden kann.
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Die Auswirkung der Heizrate auf das Schmelzen von Sn-Bi-Teilchen (Durchmesser
5-20 um) haben ALLEN et al. (1989) untersucht. Bei Heizraten von 0,05K/s bis 50K/s
wurden Temperaturverldufe durch DSC-Messungen aufgenommen. Mit Hilfe dieser
Daten kann die Temperatur Ty abgeschétzt werden. Bei Tp haben Festkorper und
Schmelze die gleiche freie Enthalpie G (Abbildung 2.1). Bei dieser Temperatur ist
es thermodynamisch moglich, daf3 ein Festkorper ohne Konzentrationsdanderungen
schmilzt. Fiir verschiedene Heizraten wurde eine Uberhitzung in den Teilchen fest-
gestellt, d. h. der Festkorper beginnt nicht bei Ts zu schmelzen, sondern bei hoheren
Temperaturen bis zu Ty (Abbildung 2.2).

Basak et al. (1999) haben Experimente an Nb-Ti-Drahten durchgefiihrt und neben
dem Einflufd der Heizrate auch den Einflufs der AusgangskorngrofSe untersucht. Die
Drihte erlauben hohe Heizraten von 102 bis 10* K/s durch Widerstandsheizung. Basak
et al. geben die hochste Schmelzgeschwindigkeit mit 0,2cm/s an und gehen davon
aus, dafs das Gleichgewicht an der Grenzfldche erhalten bleibt.

KANG et al. (1995) haben das erneute Aufschmelzen von rasch erstarrten Sn-Pb-Legie-
rungen untersucht. Die lokale Konzentrationsénderung durch thermisches Schmelzen
und anschlielendes Wiedererstarren wurden modelliert und experimentell untersucht.
Aufgrund zahlreicher Vereinfachungen bei der Modellierung der Warmeleitung kann
die Geschwindigkeit der Fest-Fliissig-Phasengrenze nur in einem kleinen, zentralen
Teil der Proben korrekt beschrieben werden. Aussagen iiber ein Abweichen der Grenz-
flachenkonzentrationen vom lokalen Gleichgewicht werden nicht getroffen.

Durch Konvektion wihrend des Erstarrens kann iibersittigte Schmelze in Kontakt
mit bereits erstarrtem Festkorper kommen. HAN und HELLAWELL (1997) beobachten
deshalb zwei Bereiche von Schmelzgeschwindigkeiten, die durch zwei unterschiedliche
Mechanismen entstehen: Zum einen durch Auflésen aufgrund einer zu hohen Kon-
zentration von Legierungsatomen und zum anderen durch thermisch kontrolliertes
Schmelzen.

Den Einfluff von Konvektion und exothermer Mischungsenthalpie auf Schmelzvor-
gange haben Hu und ArRGYROPOULOS (1997) untersucht. Es wurde ein Modell fiir die
Stoff- und Warmetransportvorgange entwickelt und Simulationsrechnungen durchge-
fihrt. Das Modell wird durch Experimente in zwei Temperaturbereichen bestitigt: Mit
Eis-Schwefelsdure fiir niedrige Temperaturen und mit Eisen-Silizium-Legierungen fiir
hohe Temperaturen.

WAN et al. (1998) haben den Einflufs des Diffusionsstroms auf das Schmelzen bzw.
Auflosen einer ebenen Front bei konstanter Temperatur untersucht. Neben der Lo-
sung der Diffusionsgleichungen werden die Ergebnisse auch durch Experimente an
organischen Legierungen bestétigt.

RETTENMAYR et al. (1997) geben eine Methode an, die es ermoglicht, die Konzentra-
tionen an einer schmelzenden Fest-Fliissig-Grenzflache halbquantitativ zu bestimmen
und somit die Abweichung vom thermodynamischen Gleichgewicht abzuschétzen.
Eine tibersdttigte Al-Mg-Schmelze wurde in Kontakt mit reinem Al gebracht und
die Konzentrationen an der Grenzfliche nach Abschrecken der Probe durch EDX-
Messungen bestimmt. Die Schmelzgeschwindigkeit der Grenzflaiche wurde sowohl
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freie Enthalpie G

" C(To) ¢!

B Konzentration

Abb. 2.1: Schematische Darstellung der G-X-Kurven einer festen und fliissigen Phase
mit den Gleichgewichtskonzentrationen

Temperatur

cl C(Ty) c*

B Konzentration

Abb. 2.2: Schematisches Phasendiagramm mit Ty-Kurve
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geometrisch als auch {iiber eine Warmebilanzrechnung berechnet; die beiden Werte
zeigen gute Ubereinstimmung. Trotz der geringen Schmelzgeschwindigkeit von ca.
30 um/s kann eine deutliche Abweichung von den Gleichgewichtskonzentrationen von
bis zu 50 % beobachtet werden.

DutTaA und RETTENMAYR (2000) haben mit dhnlichen Experimenten die Kinetik des
Schmelzens, d. h. den Einfluff von Temperatur und Konzentrationsunterschied auf die
Grenzflichengeschwindigkeit wihrend des Schmelzens untersucht. Es besteht eine
gute Ubereinstimmung zwischen den geometrischen Geschwindigkeiten und den aus
der Warmebilanz berechneten Werten. Die quantitativen Zusammenhénge zwischen
der Temperatur, der Ubersittigung und der Schmelzgeschwindigkeit werden angege-
ben. In einer umfangreichen Simulationsarbeit haben RETTENMAYR et al. (2001) diese
quantitative Beschreibung in die Berechnung der Schmelzgeschwindigkeit miteinbezo-
gen. Dadurch ist eine gute Vorhersage der Schmelzgeschwindigkeiten mdoglich, und
es wird geschlossen, dafs der Verlust des lokalen thermodynamischen Gleichgewichts
auch schon fiir geringe Schmelzgeschwindigkeiten auftreten kann.

Die thermodynamischen Details des Schmelzprozesses unter dem Einflufs von Kon-
zentrationsunterschieden werden von HILLERT und RETTENMAYR (2003) ausfiihrlich
diskutiert. Die Beschrankung der Grenzflichenkonzentrationen wahrend des Schmel-
zens durch die Gleichgewichtskonzentrationen wird verworfen und Bedingungen,
unter denen der Verlust des thermodynamischen Gleichgewichts an der Grenzflache
auftritt, werden diskutiert.

In eutektischen und peritektischen Systemen haben BRENER und TeEmMKIN (2007)
analytisch die Kinetik des Schmelzens an Phasengrenzen untersucht. Fiir isotherme
Bedingungen untersuchen sie, welche Geschwindigkeiten die Diffusionsgleichungen
erfiillen, wenn die Grenzflaichenkonzentrationen im Gleichgewicht sind.

Zum Schmelzen von Nanopartikeln gibt es eine ganze Reihe von Arbeiten. Aufgrund
der verschiedenen Orientierungsbeziehungen der Partikel zur sie umgebenden Matrix
und der besonderen Verhiltnisse von Oberfliche zu Volumen der Partikel, bieten
diese Systeme experimentelle Moglichkeiten, die sie vom Schmelzen makroskopischer
Proben unterscheiden.

GoswamI und CHATTOPADHYAY (1993, 1995b,a) haben das Schmelzen von Nanoparti-
keln in einer Matrix-Phase fiir verschiedene Systeme untersucht (Pb in Zn und Pb in Al,
Cu und Ni). Es wird ein starker Einflug der Partikelform auf die mogliche Uberhitzung
beschrieben. So sind die Oberflachenenergien der Begrenzungsflachen der Partikel und
Defekte an diesen Grenzfldchen entscheidende Grofien fiir die Schmelztemperatur.

ZHONG et al. (2001b) untersuchen die Asymmetrie des Schmelzens und Erstarrens
durch DSC-Messungen an Al-10Gew%In-Legierungen. Der Einflufs der Keimbildung
der Schmelze auf eine mogliche Uberhitzung von In-Nanopartikeln wird modelliert.
Der Einflufs von semikohdrenten Grenzfldchen auf die Kinetik des Schmelzen wurde
durch Molekular-Dynamik-Rechnungen untersucht (Mer1 et al., 2005). Der Kontakt-
winkel und der Schubmodul wurden als wichtige Groien fiir eine Uberhitzung von
Nanopartikeln identifiziert.
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ZHONG et al. (2001a) haben die Uberhitzung von Ag-Nanopartikeln in einer Ni-
Matrix untersucht. Durch DSC-Messungen wurden Uberhitzungen bis zu 70K bei
Heizraten von 20 K/min beobachtet. Ein qualitativer Zusammenhang zwischen der
Partikelgrofie und der Schmelztemperatur wurde durch XRD-Messungen ermittelt:
Fiir kleinere Partikel wird eine grofere Uberhitzung erreicht. Auerdem wurde ein
thermodynamisches Modell entwickelt, welches den Einflufs der Partikel-Matrix-Grenz-
flache auf das Schmelzen der Partikel beschreibt. Ein dhnliches Modell wurde auch
von JIANG et al. (2000) entwickelt.

Den Unterschied in Kinetik und Thermodynamik zwischen Schmelzen und Erstarren
bzw. Uberhitzung und Unterkiihlung haben Bar und L1 (2005) mit Hilfe von MD-
Simulationen untersucht. Der Einfluf der elastischen Energie und die Anisotropie
von Schmelzen und Erstarren wurden untersucht. Es konnte bestdtigt werden, daf3
die klassische Keimbildungstheorie beim Uberhitzen nur eingeschrinkt angewendet
werden kann.

Die Schmelzkinetik von Pb-Nanofilmen wurden von ZHANG et al. (2006) untersucht.
Durch DSC-Messungen an 6-27 nm dicken Pb-Filmen in einer Al-Matrix wurde der
EinfluB der Schichtdicke und der Heizrate auf eine mogliche Uberhitzung quantifiziert.
Uberhitzung bis zu 60 K konnten in 6 nm dicken Filmen nachgewiesen werden.

MooN et al. (2007) haben in einer theoretischen Arbeit mittels MD-Simulationen
das Schmelzen von GaN Nanodrihten untersucht. Der Einflufs der Oberflichenenergie
und des Durchmessers der Driahte auf den Schmelzpunkt werden quantifiziert und
der Einflufs der Kristallstruktur untersucht.

2.3 Umschmelzvorgange

2.3.1 Temperatur-Gradienten-Zonen-Schmelzen

In vielen Féllen, in denen Gefiigebildung unter Einfluf3 eines dufleren Temperaturgradi-
enten ablduft, kann ein Umschmelzvorgang auftreten, der in Literatur als Temperatur-
Gradienten-Zonen-Schmelzen (TGZS) bzw. als , Temperature Gradient Zone Melting”
(TGZM) bezeichnet wird. Durch Schmelzen am ihrem heifSeren und Erstarren am ihrem
kélteren Ende der fliissigen Zone wandern fliissige Zone durch den Festkdrper und
konnen ihre Grofie dndern. Dieses Phdanomen kann fiir verschiedene Anwendungen
genutzt werden, z. B. die Dotierung von Halbleitern oder die Einkristallzucht (PFANN,
1955) oder die Bestimmung von Diffusionskoeffizienten in der Schmelze (WaTson und
Hun, 1977). TGZS wurde erstmals 1926 von WHITMAN im arktischen Packeis beobach-
tet. Die wahrend des arktischen Sommers auftretende Reduzierung des Salzgehaltes im
Packeis laf3t sich auf die Wanderung von Salzwassertropfchen im Temperaturgradienten
zwischen der wiarmeren Luft und dem arktischen Ozean zurtickfiihren.

Die Wanderung einer fliissigen Zone durch einen Festkorper in einem Temperatur-
gradienten hat TILLER (1963a,b) untersucht. Abhéngig von der Geometrie der Zone,
der Konvektion und der Isotropie konnte ein Modell fiir die Kinetik der Wanderung
entwickelt werden. Am System Ge-Al wurde das Modell experimentell bestatigt.
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ANTHONY und CrLINE (1971) haben die Wanderung von Fliissigkeitstropfen durch
einen Festkorper an transparentem KCI untersucht. Dabei konnte ein Einflufs des
Transports der Salzionen vom Festkorper in die Schmelze auf die Geschwindigkeit und
die Form der Tropfen im Temperaturgradienten gezeigt werden. Fiir grofie Tropfen
fithrt die Grenzflichenkinetik zu einem Zerfall des Tropfens. Die Geschwindigkeit der
Tropfen nimmt mit abnehmender Ausdehnung der Tropfen in Richtung des Tempera-
turgradienten ab.

Der Einflufs eines elektrischen Stroms auf die Ausbildung und Wanderung von
fliissigen Legierungszonen in verschiedenen Ge-Metall-Systemen wurde von HURLE et
al. (1964) untersucht. Die Rolle des Temperaturgradienten, des Peltier- und Thompson-
Effekts und der Ionenwanderung wurden diskutiert. Den Einflufs eines Gradienten im
elektrischen Feld auf die Wanderung fliissiger Zonen hat TILLER (1963b) diskutiert.

LoGrasso und HELLAWELL (1984) diskutieren den Einflufs von TGZS auf die Ent-
stehung eines Konzentrationsgradienten im Zweiphasengebiet. Fiir zwei Ausgangs-
konzentrationen wurden durch Massenbilanzrechnungen die Konzentrationsverldufe
berechnet. Lograsso und HELLAWELL gehen davon aus, daf3 sich nach der Trennung
von fliissiger und fester Phase im Festkorper ein Konzentrationsgradient bildet, der
durch Festkorperdiffusion abgebaut wird.

BeecH (1984) hat die Bildung von an Legierungsatomen verarmten Bereichen in
Al-2Gew%Au-Legierungen untersucht. Mit Rontgenabsorptionsmessungen war eine
direkte Beobachtung der Bildung dieser Bereiche im Temperaturgradienten moglich.
Das Entstehen dieser Bereiche konnte durch Riickschmelzvorgéinge erkliart werden,
die eine Diffusion des Golds vom Fest-Fliissig-Zweiphasengebiet in die Fliissigkeit
verursachen.

Wiéhrend der dendritischen Erstarrung einer Metallegierung kann es ebenfalls zu
TGZS kommen. Legierungsatome diffundieren von einem Sekunddrdendritenarm
in einer kiithleren Zone zu einem Arm in einer wiarmeren Zone, wo eine niedrige-
re Konzentration an Legierungsatomen herrscht. Daraus resultiert ein Abschmelzen
des Dendritenarms in der heifseren Zone und ein Wachsen des Dendritenarms in
der kilteren Zone. Es kommt zu einer Wanderung von Dendritenarmen und einer
Homogenisierung der dendritischen Struktur. Dieser Prozefs wird durch den Konzen-
trationsgradienten in der Schmelze ausgelost.

WEINBERG und TEGHTSOONIAN (1972) haben fiir verschiedene Cu-Legierungen u.a.
den Einflufs der Gieflbedingungen auf die Konzentrationsverteilung dendritisch er-
starrter Proben untersucht. Die beobachtete Asymmetrie in den Seigerungsprofilen
zwischen sekundéren Dendritenarmen im System Cu-Ni konnen nur teilweise durch
Diffusions- oder Konvektionsvorgange in der Schmelze erklart werden und deuten auf
ein Auftreten von TGZS hin.

Asymmetrische Konzentrationsprofile wurden ebenfalls in austenitischen Stahlen
von FREDRIKSSON (1972) und ScamipT und FREDRIKSSON (1975) und in Al-Cu-Mg-
Legierungen von XIE et al. (1999) beobachtet.

ALLEN und HuNT (1976) konnten an organischen Legierungen das Umschmelzen
von Sekundadrdendritenarmen direkt beobachten und durch TGZS erkldren. Auch
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das Entstehen von asymmetrischen, ,sdgezahndhnlichen” Konzentrationsprofilen, von
denen WEINBERG und TEGHTSOONIAN (1972) und XIE et al. (1999) berichteten, ist auf
Konzentrationsumlagerungen durch das Abschmelzen von Dendritenarmen zuriickzu-
fithren. Es kann weiterhin gezeigt werden, dafd die Dendritenarme Strecken von bis zu
vier Dendritenarmabstianden zuriicklegen kdnnen.

KRrAFT et al. (1998) weisen nach, daf TGZS eine starke Auswirkung auf die Ge-
fiigeausbildung haben kann. Ein Temperaturgradient von 1K/mm fiihrt in Al-Cu-
Legierungen bei einer Abkiihlrate von 1K/s zu einer Verringerung des eutektischen
Volumenanteils um fast 10 % verglichen mit Berechnungen, die den Einfluff von TGZS
vernachldssigen.

BENIELLI et al. (2002) haben an organischen Legierungen die Entstehung und Wande-
rung von fliissigen Tropfen im Fest-Fliissig-Zweiphasengebiet im Temperaturgradienten
in-situ untersucht. Der Einflufs von TGZS sowie anderer Mechanismen wird disku-
tiert und gezeigt, dafl Schmelzen nicht als inverses Erstarren zu verstehen ist, da die
Diffusion im Festkorper deutlich langsamer ist als in der fliissigen Phase.

NGUYEN-THI et al. (2003) haben die moglichen Einfliisse von TGZS auf die Bedin-
gungen an der Fest-Fliissig-Phasengrenze bzw. im Fest-Fliissig-Zweiphasengebiet vor
und wahrend gerichteter Erstarrung untersucht. In Experimenten an Al-1,5Gew %Ni-
Legierung konnte die Entstehung von Konzentrationsgradienten im ehemaligen Fest-
Fliissig-Zweiphasengebiet nachgewiesen werden. Der Einfluf$ der Konvektion auf den
Konzentrationsgradienten wurde mit Hilfe von Weltraumexperimenten untersucht. Es
konnten keine Unterschiede zwischen Experimenten in normaler Gravitation (1 g) und
verminderter Gravitation (pg) nachgewiesen werden.

Mittels Synchrotronstrahlung haben L1 et al. (2006) den Einfluff von TGZS bei
gerichteter Erstarrung auf die Dendritenmorphologie an Sn-13Gew%Bi-Legierungen in
Echtzeit untersucht. Der Einflufy der Abkiihlrate auf die Geschwindigkeit von TGZS
wurde quantifiziert.

2.3.2 Wanderung fliissiger Filme

Die Wanderung fliissiger Filme durch metallische Festkorper ist in der Literatur als
,Liquid Film Migration” beschrieben (BRECHET und PurDY, 1988; RADHAKRISHNAN und
THOMPSON, 1990; Kuo und FOURNELLE, 1991; Purpy, 1991; BARKER und Purpy, 1998;
McPHEE et al., 2003).

Korngrenzen sind in metallischen Materialien bevorzugte Keimbildungsplatze fiir
Schmelze (SHEWMON, 1957). Bei Temperaturen oberhalb des Schmelzpunktes bildet sich
ein fliissiger Film zwischen zwei Kornern. An den beiden Fest-Fliissig-Grenzflachen
zwischen den Kornern und dem fliissigen Film stellen sich die Gleichgewichtskon-
zentrationen entsprechend dem Phasendiagramm ein. Sind diese Konzentrationen an
den Grenzflachen aufgrund von Fluktuationen oder eines makroskopischen Konzen-
trationsgradienten verschieden, findet im fliissigen Film Diffusion statt und der Film
beginnt zu wandern. An der Grenzfliche mit der niedrigeren Legierungskonzentration
findet Schmelzen statt, wahrend an der anderen durch diffusionsbedingte Verarmung
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Abb. 2.3: Schematische Darstellung der Bewegung eines fliissigen Filmes (cy — Aus-
gangskonzentration, C;q — Liquiduskonzentration im Gleichgewicht, c§’ —
Soliduskonzentration im Gleichgewicht)

an Legierungsatomen Erstarrung einsetzt. Der durchwanderte Bereich erstarrt mit
der Gleichgewichtskonzentration bei der vorliegenden Temperatur. Liegt vorher eine
Ubersittigung vor, so werden die {iberschiissigen Legierungsatome im fliissigen Film
gelost und er verbreitert sich (PurDpy, 1991). Der beschriebene Mechanismus ist in
Abbildung 2.3 schematisch dargestellt.

Da die latente Warme bei der Wanderung eines fliissigen Films gleichzeitig freige-
setzt und aufgebraucht wird, besitzen die Filme eine sehr hohe Mobilitdt. Wie oben
beschrieben, findet an der Grenzfliche mit der hohen Legierungskonzentration Schmel-
zen statt. Dabei handelt es sich nicht um einen Ubergang in den fliissigen Zustand
aufgrund einer Temperaturerhohung, sondern um ein Auflésen des Festkorpers bei
konstanter Temperatur, um die Grenzfliche in das thermodynamische Gleichgewicht
zu bringen. Der Vorgang wird als solutales Schmelzen bezeichnet.

Kuo und FOourNELLE (1991) fithren den Riickgang der Wanderungsraten der fliis-
sigen Filme in Al-2.07Gew%Cu-Legierungen mit fortschreitender Zeit auf eine Ver-
minderung der Triebkraft zurtick. Abschdtzungen ergeben, dafd der reine Abbau von
Kohédrenzspannungen nicht ausreicht, um fliissige Filme entgegen ihrer Kriimmung
wandern zu lassen. McPHEE et al. (2003) untersuchen LFM beim Fliissigphasensintern
von Al-Cu-Mg-Legierungen durch TEM-Untersuchungen. Konzentrationsunterschiede
von Fe-Verunreinigungen fithren zur Erniedrigung der Wanderungsgeschwindigkeit
und zum Ablosen von fliissigen Tropfchen, die hinter den Filmen zuriickbleiben. Als
Ursache hierfiir werden lokale Unterschiede der Koharenzspannungen durch unter-
schiedliche Fe-Konzentrationen vermutet.

Die stdarkste treibende Kraft fiir die Wanderung von fliissigen Filmen durch den
Festkorper ist chemischer Natur. Konzentrationsunterschiede in zwei verschiedenen
Kornern wirken {tiber die Grenzflichen hinweg und bewirken die Wanderung (HiL-
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LERT, 1983; PurDY, 1991). Die Verzerrungsenergie der Kohdrenzspannungen, welche
oft als Haupttriebkraft fiir LFM und &hnliche Festkdrperphdnomene wie , Diffusion
Induced Grain Boundary Migration” (MIcHAEL und WiLLiams, 1986), ,Chemically
Induced Grain Boundary Migration” (HIiLLERT und PurDY, 1978) oder diskontinuier-
liche Ausscheidung (HiLLERrT, 1972, 1983) diskutiert wird, wird in der Literatur auf
eine hohere Konzentration an Legierungsatomen vor der wandernden Grenzfldche
zuriickgefiihrt (CHoNGMO und HiLLERT, 1982; BAIk und YooN, 1985; Kuo und Four-
NELLE, 1991; McPHEE et al., 2003). Die hohere Konzentration an Fremdatomen bewirkt
eine andere Gitterverzerrung als im wachsenden Korn und fiihrt zu zusétzlichen
Spannungen im Kristallgitter.

Neben den treibenden wirken auch zuriickhaltende Krafte. In erster Linie wirkt die
Grenzflachenkriimmung der Wanderung entgegen. Sie wirkt bremsend, da sich die
Grenzflachen schneller bewegen konnen als die Schnittlinien, an denen sie aufeinander
treffen, und sich die Grenzflachen gegen den Kriimmungsdruck in das benachbarte
Korn bewegen. Dem Kornwachstum gegen die Kriimmung der Grenzflache, wie es bei
LFM der Fall ist, liegt ein besonderer Mechanismus zugrunde. Die ersten Ergebnisse
diesem Phinomen zugeschriebener Experimente wurden von HiLLERT und PURDY
(1978) diskutiert.

Der Einfluffs von Temperaturdnderungen auf die Wanderung fliissiger Filme in Mo-
Ni-Legierungen wurde von Baik und Yoon (1985) untersucht. Hinter den gewanderten
Filmen konnten durch konzentrationsempfindliches Atzen Konzentrationsinderungen
sichtbar gemacht werden. Die Loslichkeit von Nickel ist entsprechend dem Phasendia-
gramm von der Temperatur abhdngig, so dafs durch eine gezielte Auslagerung eine
Ubersittigung erzeugt werden kann, welche durch LFM abgebaut wird. Die meisten
Filme wanderten gegen ihre Kriimmung. Inzwischen gelten gegen ihre Krimmung
wachsende Korner bzw. in zwei verschiedene Richtungen gekriimmte Grenzflachen in
Geftigebildern als Nachweis fiir LFM (McPHEE et al., 2003) und die wesentliche Rolle
von LFM beim Fliissigphasensintern steht aufSer Frage.

BRENER und TEMKIN (2005) und TEMKIN (2005) untersuchen analytische Losungen
tiir die Diffusionsgleichungen der beiden gekoppelten Fest-Fliissig-Phasengrenzen
wahrend LFM. Unter zahlreichen Annahmen sind sie in der Lage, Losungen fiir die
Wanderung der Phasengrenzen im stationdren Zustand zu finden. Allerdings erschei-
nen die Beschrankungen auf elastische Spannungen als Triebkréfte und die Annahme
einer Temperaturdifferenz zwischen schmelzender und erstarrender Grenzflache als
fragwiirdig.
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2.4 Thermodynamischer Zustand an der Fest-Fliissig-
Phasengrenze

Die Thermodynamik von Fest-Fliissig-Phasenumwandlungen wird in der Literatur
schon tiber 100 Jahre behandelt (GiBss, 1892; BAKER und CAHN, 1971; HILLERT und
RETTENMAYR, 2003). Die Frage, welche Grenzflachenkonzentrationen moglich sind und
unter welchen Bedingungen das thermodynamische Gleichgewicht an der Grenzfldche
verloren geht, werden seit Jahren diskutiert. Fiir den Fall der Erstarrung gibt es
zahlreiche Ansédtze und Modelle, den Verlust des thermodynamischen Gleichgewichts
an der Phasengrenze zu beschreiben (Aziz und Karran, 1988; Kurz und FISCHER,
1989; CARRARD et al., 1992; CELESTINI und DEBIERRE, 2000; GALENKO, 2002; JACKSON et
al., 2004; HerLAcH und GALENKO, 2007).

Die theoretische Grundlage der Nichtgleichgewichtsthermodynamik der Erstarrung
bildet die Arbeit von BAKER und CAHN (1971). Anhand der Konzentrationsabhin-
gigkeit der Freien Enthalpie (G-X-Kurven) wird gezeigt, welche in erster Ndherung
die minimalen und maximalen Festkorperkonzentrationen bei der Erstarrung sind.
Allgemeine Formulierungen der Nichtgleichgewichtsthermodynamik (ONSAGER, 1931;
CoLEMAN und TRUESDELL, 1960; KONDEPUDI und PRIGOGINE, 1998) und der chemi-
schen Reaktionskinetik werden verwendet, um die Kinetik der Erstarrung und speziell
der raschen Erstarrung mit der Thermodynamik, d. h. mit den Triebkréften fiir eine
mogliche Phasenumwandlung zu verkniipfen.

HILLERT (1999) zeigt in einem Ubersichtsartikel die Entwicklung auf, die die Beschrei-
bung von Phasenumwandlungen in Materialien in den letzten 50 Jahren durchlaufen
hat. Dabei wird vor allem auf Fest-Fest-Phasenumwandlungen, z. B. in Stahlen -y-Fe in
a-Fe (HILLERT, 1957, 1969) oder Massivumwandlungen (KARLYN et al., 1969; HILLERT
und ScHALIN, 2000), eingegangen. Diese Umwandlungen sind fiir die hier vorliegende
Arbeit nicht weiter von Interesse. Allerdings konnen die verwendeten Modelle als
Grundlage dienen, um eine Erweiterung auf Fest-Fliissig-Phasenumwandlungen zu
erreichen. HILLERT vergleicht weiterhin verschiedene Modelle, die Phasenumwandlun-
gen mit Hilfe einer atomar scharfen Grenzflache beschreiben (BAker und Cann, 1971;
Aziz, 1983; CAROLI et al., 1986; Aziz und KarLAN, 1988) und untersucht, inwieweit
diese der formalen Beschreibung von (ONSAGER, 1931) folgen.

2003 zeigen Hillert und Rettenmayr nach einer ldngeren Diskussion (RETTENMAYR
et al., 2001; HiLLERT und AGREN, 2002; RETTENMAYR, 2003), wie eine allgemeine und
konsistente Beschreibung der Thermodynamik von Fest-Fliissig-Phasenumwandlungen
moglich ist. Die Triebkréfte fiir mogliche Grenzflaichenreaktionen werden identifiziert
und die moglichen Konzentrationsbereiche in der festen und fliissigen Phase schérfer
als zuvor bei BAKER und CAHN (1971) definiert. Die Gesamttriebkraft AG®*! wird in zwei
Einzeltriebkrafte aufgeteilt: AG™ fiir die Wanderung der Fest-Fliissig-Grenzflache und
AG! fiir die Umverteilung der Legierungsatome durch Diffusion iiber die Grenzfliche.
Es wird gefordert, dafl beide Triebkrifte positiv sein miissen.
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Fiir die rasche Erstarrung, d. h. fiir Erstarrungsvorgiange bei Grenzflachengeschwin-
digkeiten v grofier als die Diffusionsgeschwindigkeit vp in der Phasengrenze, existieren
zahlreiche Modelle, die den Verlust des lokalen Gleichgewichts an der Grenzfldche
beschreiben, z. B. (WoobD et al., 1980; Aziz, 1982; Aziz und KarrLaN, 1988; Aziz, 1994;
SOBOLEV, 1995, 1998).

Die Diffusionsgeschwindigkeit ist definiert als der Quotient aus dem Diffusionskoef-
fizienten in der Grenzflache D; und der Dicke der Grenzflache ag.

D;
Op = % (2.1)
Diese beiden Grofien sind experimentell nur schwer zuganglich und dienen in der
Regel als anpafsbare Parameter der Modelle.

Bei Grenzflichengeschwindigkeiten oberhalb der Diffusionsgeschwindigkeit ist die
Diffusion nicht mehr ausreichend, um fiir eine Umverteilung der Legierungsatome
zu sorgen, und es kommt zu einer zusatzlichen Einlagerung von Legierungsatomen
in den Festkorper (solute trapping), d. h. das Gleichgewicht an der Phasengrenze geht
verloren (BAKER und CAHN, 1969). Der Verlust des Gleichgewichts wird durch einen
geschwindigkeitsabhdngigen Verteilungskoeffizienten k, ausgedrtickt.

Fiir den Fall der raschen Erstarrung strebt der Verteilungskoeffizient fiir hohe
Geschwindigkeiten (v > vp) gegen 1, d. h. die Erstarrung findet ohne Konzentrations-
dnderung an der Phasengrenze statt. Einen Uberblick iiber die verschiedenen Modelle
der raschen Erstarrung bietet z. B. RETTENMAYR (2000).

In den wenigen experimentellen Arbeiten, die in der Literatur zu finden sind (Smita
und Aziz, 1994; KiTTL et al., 1994; Aziz, 1997), wurden die Aussagen der Modelle
tiberpriift. Vor allem das Modell von Aziz und KarLAN (1988) beschreibt die rasche
Erstarrung von metallischen Legierungen ausreichend gut, ist aber nicht auf Schmelzen
tibertragbar. Die Wahl der Fliisse, die von Aziz und KarLaN (1988) getroffen wurde,
wurde von HILLERT (1999) detailliert untersucht und erscheint formal fragwiirdig. Die
Wahl der Parameter zur Beschreibung der Grenzfldchenkinetik von Aziz und KarLaN
(1988) wurde aktuell kritisch hinterfragt (Jacor und Rarraz, 2002) und gibt weiteren
Anlafs zur Kritik an diesem Modell.

BATTEZZATI et al. (2007) haben an der Mischungsliicke im System Cu-Co den Einflufs
von Entmischung in der Schmelze und rascher Erstarrung auf das Gefiige untersucht.
Durch die Phasenseparation im fliissigen Zustand lassen sich bei gleichen Erstarrungs-
bedingungen verschiedene Gefiige von grob-globular bis fein-dendritisch abhingig
von der Legierungskonzentration erzeugen.

In konzentrierten Fe-Ge-Legierungen haben Brswas et al. (2007) den Einflufs der
Nichtgleichgewichtserstarrung eines Peritektikums sowie Ordnungs-Unordungs-Uber-
gange auf das Gefiige untersucht. Durch verschiedene Abschreckverfahren wurden
die Erstarrungsbedingungen variiert und so der Einfluff der Unterkiihlung auf die
Keimbildungskinetik und Phasenauswahl untersucht.

Zahlreiche weitere Modellierungsmethoden sind in der Literatur zu finden, mit
denen Fest-Fliissig-Phasenumwandlungen und besonders die Erstarrung untersucht
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wird. Monte-Carlo-Modelle (JacksoN et al., 1995) wurden eingesetzt, um rasche Erstar-
rung zu untersuchen und Einblicke in die atomistischen Vorgange an der Fest-Fliissig-
Phasengrenze zu erhalten. Aziz (1997) stellt allerdings dar, dafs Monte-Carlo-Modelle
bislang daran scheitern, die stark gekoppelte Bewegung von unterschiedlichen Spezies
tiber die Grenzflache physikalisch konsistent zu beschreiben. Molekulardynamik-Si-
mulationen (CELESTINT und DEBIERRE, 2000), Modelle basierend auf einer erweiterten
irreversiblen Thermodynamik (GALENKO, 2002; HERLACH und GALENKO, 2007), die
nicht nur lineare Terme, sondern auch komplexere Wechselwirkungen zwischen den
Triebkréften und den Fliissen der Atome berticksichtigen, sowie Phasenfeldmodelle,
z.B. AEMAD et al. (1998); DantLOV und NESTLER (2006) wurden entwickelt. Diese Mo-
delle haben jeweils ihre eigenen Stiarken und tragen zu neuen Erkenntnissen iiber die
Legierungsatomumverteilung an der Grenzfldche bei. Andererseits sind diese Modelle
sehr komplex und schwer fiir reale Vergleiche mit Experimenten zu implementieren,
da sie hohe Anforderungen an die Rechenzeit stellen. Aufserdem gehen z. B. die Pha-
senfeldmodelle von Prozessen in der Grenzfliche aus, die experimentell zur Zeit noch
nicht untersucht werden konnen.

Fiir das Schmelzen gibt es in der Literatur bislang noch keinerlei Modell, das den
Verlust des thermodynamischen Gleichgewichts an der Phasengrenze beschreibt. Die
Neuerungen in der thermodynamischen Beschreibung von Fest-Fliissig-Phasenum-
wandlungen, welche durch HILLERT und RETTENMAYR (2003) eingefiihrt wurden, finden
in den Modellen der raschen Erstarrungstheorie noch keine Berticksichtigung.

2.5 Zusammenfassung und Problemstellung

Die verschiedenen Arbeiten in diesem Kapitel zeigen deutlich, daf8 trotz der Viel-
zahl der Experimente und Modellierungsversuche ein allgemeines Verstdandnis der
physikalischen Vorgiange wihrend des Schmelzens fehlt.

Dies liegt zum Teil daran, daf$ Schmelzprozesse experimentell schwer zu untersuchen
sind, da metallische Proben immer abgeschreckt werden miissen, bevor sie einer
Gefiigeuntersuchung zugénglich sind. Dadurch kommt es immer wieder zu Artefakten,
die nur schwer von den eigentlichen Schmelzvorgéngen zu trennen sind. Durch lokales
Umschmelzen, d. h. teilweises Schmelzen und gleichzeitiges Wiedererstarren in direkter
Nachbarschaft, sollte es moglich sein, direkte Riickschliisse auf Schmelzvorginge
aus den entstehenden Strukturen ziehen zu kénnen und damit das Problem des
Abschreckens zu umgehen.

Desweiteren fehlt bislang in der Literatur eine konsistente Beschreibung der Kinetik
der Fest-Fliissig-Phasengrenze, die sowohl Erstarren als auch Schmelzen beschreibt.
Aufbauend auf die thermodynamische Beschreibung von HILLERT und RETTENMAYR
(2003) soll ein kinetisches Modell entwickelt werden, das es erlaubt, Schmelzvorgange
zu quantifizieren, d.h. Aussagen iiber mogliche Grenzflichenkonzentrationen und
Geschwindigkeiten zu treffen.
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Lokale Gleichgewichtseinstellung und
Gefuigeentwicklung

Um den Einflufl von Schmelzen und Wiedererstarren auf das Gefiige einer bindren
metallischen Legierung zu untersuchen, wurden Experimente an Proben verschiedener
Al-Cu-Legierungen durchgefiihrt. Die jeweilige Ausgangskonzentration und das Aus-
gangsgefiige richtete sich dabei nach der jeweiligen Fragestellung: Die Untersuchungen
zur Einstellung des lokalen Gleichgewichtes wurden an Proben mit geringer Korngren-
zendichte, d. h. einer sehr groben gerichteten Kornstruktur, durchgefiihrt, wihrend die
Untersuchungen der Vergroberung an Proben mit feinkdrnigem und gleichachsigem
Geftige, d. h. einer hohen Korngrenzendichte, durchgefiihrt wurden, siehe Tab. 3.1.

Das Vorgehen war bei allen Experimenten prinzipiell gleich: Nachdem die entspre-
chende Legierung erschmolzen wurde, wurden die Proben in Stangenform gegossen
und wenn notwendig durch weitere Erstarrungsgénge das gewiinschte Ausgangsgefiige
eingestellt. Danach wurden die Proben im Induktionsofen in einem steilen Tempera-
turgradienten aufgeschmolzen und nach verschieden langen Haltezeiten wassserabge-
schreckt.

Im Temperaturgradienten bildet sich zunéchst in der Probe ein Fest-Fliissig-Zwei-
phasengebiet aus. Dabei entsteht ein Gradient mit abnehmendem Festkorperanteil von

Tab. 3.1: Ubersicht der verwendeten Proben

Probennummer Ausgangsgefiige Ausgangskonzentration Haltezeiten

Gew% min
® gerichtet 1,7 10
@ gerichtet 1,3 15
® gerichtet 1,9 60
@ gleichachsig 6,5 5
® gleichachsig 5,0 10
® gleichachsig 53 15
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3 Experimentelle Untersuchungen
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Abb. 3.1: Schematische Darstellung der Umwandlung des Festkorpergradienten in
einen Konzentrationsgradienten

unten nach oben in der Probe (Abbildung 3.1). Lokal stellen sich die Gleichgewichts-
konzentrationen an der Phasengrenze entsprechend den Solidus- und Liquiduslinien
im Phasendiagramm ein. Der urspriingliche Festkorper liegt im Volumen mit hoherer
Konzentration als im Gleichgewicht vor, d. h. er ist lokal tibersattigt bzw. tiberhitzt. Es
existiert somit eine Triebkraft den Festkorper weiter aufzuschmelzen. Entlang der Pha-
sengrenzen kommt es zur Bildung eines makroskopischen Konzentrationsgradienten
sowohl im Festkorper als auch in der Schmelze. Stofftransportprozesse entlang dieses
makroskopischen Konzentrationsgradienten fithren zu einer graduellen Wiedererstar-
rung der fliissigen Bereiche. Im Bereich des Zweiphasengebiets entsteht im Festkorper
ein Konzentrationsgradient, welcher der Soliduslinie des Phasendiagramms folgt.

3.1 Experimentelles Vorgehen

3.1.1 Herstellung der Ausgangsproben

Zur Herstellung der Ausgangslegierung wurde Aluminium (99,99 Gew%) in einem
AlyO3-Tiegel aufgeschmolzen und die gewiinschte Menge Kupfer (99,7 Gew%) in die
Schmelze gegeben. Alle Proben sollten einphasige Gefilige aufweisen, d. h. es wurden
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Abb. 3.2: Al-reiche Seite des bindren Phasendiagramms Al-Cu

Cu-Konzentrationen kleiner 5,7 Gew% verwendet, s. Phasendiagramm in Abb. 3.2.
Fir die gerichtet zu erstarrenden Proben wurde eine Nominalkonzentration von
2,0 Gew% Cu angestrebt, um die Herstellung der eigentlichen Proben zu beschleunigen,
s. Abbschnitt 3.1.2.

Es wurden Stangen mit einem Durchmesser von 8mm und einer Lange von
30-35cm gegossen. Ein Ende der Proben wurde mit einer Spitze versehen, um die

Kontaktflache zum Kiihlwasser zu vergrofiern ohne allzuviel Probenldnge zu verlieren
(Abbildung 3.3a).

3.1.2 Einstellung der Ausgangsgefiige

Zur Untersuchung des Ubersittigungsabbaus wurde ein moglichst grobes Gefiige
angestrebt: Dazu wurden die Proben nach dem Giefien mehrfach in einem vertikalen
Bridgman-Ofen gerichtet erstarrt. In vorangegangenen Experimenten wurde ein Keim-
kristall hergestellt, der ein grobes Ausgangsgefiige besafl (Abbildungen 3.5 bis 3.8).
Dieser wurde verwendet, um das gewiinschte Gefiige in nur einem Erstarrungsgang
zu erreichen. Der Keimkristall war zweimal gerichtet erstarrt worden; einmal mit
einer Erstarrungsgeschwindigkeit von 1,0 um/s und ein zweites Mal mit einer Erstar-
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Abb. 3.3: Skizzen der Probe

rungsgeschwindigkeit von 0,5 pum/s (Tabellen 3.2). Bei der verwendeten Anordnung
konnte ein komplettes Anschmelzen der Probe an den Keimkristall jedoch nicht immer
vollstindig gewdhrleistet werden. Durch die Oxidschicht zwischen dem Keimkristall
und der Probe werden die Verbindung und der Warmefluf$ behindert. Diese Schicht
entsteht wiahrend des Aufheizens jedesmal neu, so dafi ein Polieren der Kontaktflache
nicht zu einer wesentlichen Verbesserung fiihrt.

Zur Untersuchung der Gefiigevergroberung war eine so aufwendige Prozedur nicht
vonnoten. Die Proben mit gleichachsigem Gefiige wurden nach dem GiefSen homogeni-
siert (2 h bei 540 °C), um interdendritisches Eutektikum aufzulosen.

Die Proben wurden in Graphitpapier eingewickelt, um eine chemische Reaktion der
Schmelze mit der Quarzglasrohre, welche die Probe im Ofen umgab, zu verhindern. Die
untere Offnung wurde mit Silikonpaste abgedichtet. Dadurch wurde ein Eindringen
des Kiihlwassers verhindert. Um die Oxidation zu verringern, wurde das obere Ende
der Quarzglasrohre mit einem Kohlenstoffzylinder verschlossen (Abbildung 3.3b). Die
kritische Erstarrungsgeschwindigkeit v, fiir eine Erstarrung mit ebener Front wurde
tiber das Kriterium der konstitutionellen Unterkiihling abgeschitzt (Kurz und F1SCHER,
1989).

Wiéhrend der gerichteten Erstarrung bildet sich entlang der Erstarrungsrichtung
ein Konzentrationsprofil aus (Abbildung 3.4). Zu Beginn der Erstarrung erstarrt der
Festkorper mit der Konzentration cok, wobei ¢y die Ausgangskonzentration und k der
Gleichgewichtsverteilungskoeffizient ist. Nach einem Anfangsiibergang, dessen Lange
[ 4 mit Hilfe von Gleichung 3.1 (Kurz und F1scHER, 1989) abgeschitzt werden kann,
folgt ein Bereich mit der Ausgangskonzentration c.

_ 4D

lh=— (3.1)
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Abb. 3.4: Idealisierter Konzentrationsverlauf nach gerichteter Erstarrung

Tab. 3.2: Charakterisierung des Gefiiges der gerichtet erstarrten Ausgangsproben

Erstarrungs- Korndurchmesser
Art des Gefiiges geschwindigkeit L zur Erstarrungsrichtung
pm/s in mm
gegossen 0,5
nach erstem Erstarren 1,0 14
nach zweitem Erstarren 0,5 4,0

An den Bereich konstanter Konzentration schliefst sich ein Endiibergang an. Er
entsteht wenn die Linge der Konzentrationsschicht vor der Erstarrungsfront in die
Groflenordnung der verbliebenen Schmelze kommt. Damit 1463t sich die Lange des

Endiibergangs /g abschétzen:
_

0

Ig (3.2)

Aufgrund der geringen Erstarrungsgeschwindigkeit (v = 0,5mm/s) erreicht der
Anfangstibergang eine Lange von 17 cm. Bei einer Probenldnge von 30 — 35 cm bedeutet
dies, dafs weniger als die Hélfte der Probe mit konstanter Konzentration vorliegt, da
der Endiibergang circa 1,2 cm betrégt.
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3.1.3 Charakterisierung der Ausgangsproben

Von den Ausgangsproben wurden zu Beginn metallographische Schliffe in Langs-
und Querrichtung angefertigt. Dazu wurden die Proben entsprechend gesagt, mit
Siliziumcarbidpapieren geschliffen (Koérnung aufsteigend von 320 bis 4000) und mit
Diamantkornern (6 und 3 pm) poliert. Danach wurde das Gefiige angeétzt. Dazu wurde
ein Farbatzverfahren (PETzow, 1994) verwendet (100 ml destilliertes Wasser, 4 g KMnOy
und 1g NaOH), da Standardétzlosungen wie z. B. Kroll keine guten Resultate lieferten.

In Abbildung 3.5 ist das Gefiige der Ausgangsproben nach dem Giefsen gezeigt. Im
dufieren Bereich besteht es aus gestreckten Kornern, die dem Warmeflufs entgegen
ins Innere der Probe gewachsen sind. Im Inneren der Probe liegen globulare Kérner
vor. Im Inneren der Korner ist deutlich die dendritische Struktur zu erkennen. Diese
Art von Gufigefiigen ist typisch und wird in der Standardliteratur so beschrieben (z. B.
FLEMINGS, 1974). Nach dem ersten gerichteten Erstarren ist das Gefiige deutlich grober.
Auflerdem treten aufgrund der niedrigen Erstarrungsgeschwindigkeit keine Dendriten
mehr auf (Abbildung 3.6). Die dunklen Bereiche links oben und unten im Querschliff
zeigen den Rand der Probe. Klar zu sehen sind die drei Korngrenzen, die sich als
gerade Linien in der Mitte treffen und Winkel zwischen 110° und 130° einschliefSen.
Ein Langsschliff des ersten Keims ist in Abbildung 3.7 zu sehen. In der Mitte der Probe
ist eine Korngrenze deutlich zu erkennen.

In Abbildung 3.8 ist ein Querschliff des Keims nach dem zweiten gerichteten Er-
starren gezeigt. Deutlich ist am Rand ein oxidierter Bereich zu erkennen. Im Inneren
der Probe sind keine Korngrenzen zu erkennen; allerdings treten am Rand der Probe
verschiedene Atzeffekte auf, welche wahrscheinlich durch die dulere Oxidschicht
verursacht werden.

3.1.4 Aufschmelzexperimente im Induktionsofen

Fiir die Experimente zur Untersuchung der Gefiige- und Konzentrationsveranderung
wurde ein Induktionsofen verwendet (fiir die gerichtet erstarrten Proben Modell TIG
10/300, Firma Hiittinger, fiir die spateren Experimente mit den gleichachsigen Proben
Modell AXIO 10/450, Firma Hiittinger). Die jeweilige Spule war bei 6 Wicklungen 12 cm
lang und hatte einen Innendurchmesser von 2 cm. Durch die erzwungene Konvektion
im Magnetfeld der Induktionsspule wird eine gute Durchmischung der Schmelze
gewihrleistet und ein schnelleres Aufheizen als in Widerstandsofen ermoglicht.

Die Temperatur der Proben wurde entweder iiber ein Strahlungspyrometer (Typ
KT 15D, Firma Heittronics) oder ein Mantelthermoelement (Typ K) gemessen und an
einen PID-Regler (Typ 902P, Firma Eurotherm) zur Ofensteuerung weitergegeben (Abbil-
dung 3.9). Dadurch war eine Regelung der Temperatur moglich. Der Zusammenhang
zwischen der vom Pyrometer gemessenen Temperatur Tp und der wirklich in der
Probe vorhandenen Temperatur T, ergibt sich aus Kalibrationsversuchen (Zuao, 2004).

Tw = Tp x 1,11 (3.3)
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Abb. 3.5: Querschliff direkt nach dem Giefien

Abb. 3.6: Querschliff des Keimkristalls nach der ersten Erstarrung
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Abb. 3.7: Langsschliff des Keimkristalls nach der ersten Erstarrung

1 mm

Abb. 3.8: Querschliff des Keimkristalls nach der zweiten Erstarrung
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Abb. 3.9: Skizze des Induktionsofens

Bei den Experimenten an den gleichachsigen Proben konnte der Temperaturverlauf
iiber das Zweiphasengebiet zusétzlich mit einer IR-CCD-Zeilenkamera erfasst werden.
Dazu wurde die Intensitdt der Warmestrahlung der Probe gemessen und anschliefSend
rechnergestiitzt in Temperaturwerte umgerechnet (BOSENBERG, 2005). Die Proben wur-
den wie wéahrend des Herstellungsprozesses in Graphitpapier eingewickelt und in
Quarzglasrohren verpackt.

Der Temperaturgradient im Induktionsofen wurde durch Verschieben des Pyrome-
ters bzw. {iber die IR-CCD-Zeilenkamera bestimmt. Je nach Leistung des Ofens lassen
sich mit den verwendeten Al-Legierungen Temperaturgradienten G bis zu 12 K/mm
realisieren (BucaMmANN, 2002). Aufgrund des kurzen Erstarrungsintervalls ATy = 32K
fiir die verwendete Al-2Gew%Cu-Legierung wurde bei den Proben mit gerichtetem
Ausgangsgefiige ein Gradient von 4 K/mm verwendet. Das Fest-Fliissig-Zweiphasen-
gebiet war dann idealerweise 8 mm lang und konnte im spéteren metallographischen
Schliff gut untersucht werden. Bei 5 Gew% Cu betrdgt das Erstarrungsintervall ca.
100K, deshalb wurde bei den gleichachsigen Proben ein Temperaturgradient von
10 K/mm verwendet.

Die Proben wurden im Induktionsofen aufgeschmolzen und nach verschiedenen
Haltezeiten von 5min bis 60 min in Wasser abgeschreckt. Der Temperaturgradient
wihrend der Aufschmelzexperimente war, nach der Aufheizphase, nahezu konstant.
Die maximale Temperaturschwankung betrug lokal 1 K (Abbildung 3.10). Nach dem
Abschrecken wurden die Proben wie im Abschnitt 3.1.3 beschrieben prapariert.
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Abb. 3.10: Gesamter Temperaturverlauf des ersten Experimentes am unteren Ende des
Zweiphasengebiets

Mit Hilfe des verwendeten Aufbaus kann eine Schmelz- oder Erstarrungsfront nicht
direkt beobachtet werden. Da keine Unterschiede zwischen dem Ausgangsgefiige,
dem Zweiphasengebiet und der Schmelze in den Temperaturdaten der IR-Kamera zu
erkennen sind, ist die Bestimmung der Position des Fest-Fliissig-Zweiphasengebiets
schwierig.

Zur Auswertung der Experimente wurde die Position der Unterkante der Induk-
tionsspule mit einer Genauigkeit von &1 mm aus den erfafsten Intensitdtswerten er-
mittelt und dem entsprechenden Sensorpixel zugeordnet. Das Thermoelement wurde
154+1 mm unterhalb der untersten Spulenwindung positioniert. Eine Zuordnung des
entsprechenden Sensorpixels erfolgte unter Berticksichtigung der Kameraauflosung.
Aus den angefertigten Langsschliffen wurde die Position der Phasengrenze abgeschitzt
und aus dieser mit Hilfe der Kameraauflosung die Lage der Phasengrenze in den
Intensitatswerten bestimmt. Mit Hilfe der Konzentrationsmessung wurde die lokale
Temperatur an der Phasengrenze ermittelt.

Dieser umstandliche Prozefd kann zu grofsen Fehlern in der Temperaturbestimmung
fithren. Geringe Abweichungen der Positionen der Phasengrenze und des Thermoele-
mentes haben aufgrund des steilen Temperaturgradienten grofie Auswirkungen auf
die Temperaturberechnung. Abgeschatzt ergibt sich eine Unsicherheit der Temperatur
von £20K. Dieser Fehler ergibt sich nur aus den Unsicherheiten bei der Positionierung
und berticksichtigt noch keine Intensitdtsschwankungen der Warmestrahlung.

Die Ergebnisse dieser Prozedur zeigen eine sehr gute Ubereinstimmung zwischen
gemessener und errechneter Konzentration. Da die lokalen Soliduskonzentrationen
tiber das Phasendiagramm aus den Kameraintensitdten berechnet werden, 14f3t sich
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eine korrekte Temperaturerfassung annehmen. Fiir kiirzere Haltezeiten konnten sich
noch nicht iiberall im Zweiphasengebiet die lokalen Gleichgewichtskonzentrationen
einstellen, so dafs die Abweichung der gemessenen und errechneten Konzentrationen
nicht auf Fehler in der Temperaturerfassung schliefien lafst.

3.2 Ergebnisse

3.2.1 Charakterisierung der entstandenen Gefiige

Grobe Gefiige

Die Abbildungen 3.11a bis 3.11c zeigen Langsschliffe parallel zur Erstarrungsrichtung
der einzelnen Proben nach den Aufschmelzexperimenten fiir verschiedene Haltezeiten.
Am jeweils linken Ende der Schliffe ist das homogene Ausgangsgefiige zu erkennen.
Im jeweils rechten Teil der Langsschliffe ist ein feindendritisches Gefiige zu erkennen.
Hier waren die Proben komplett aufgeschmolzen und erstarrten beim Abschrecken am
Ende der Experimente dendritisch.

Die Kriimmung der Grenzfliche zwischen Zweiphasengebiet und Schmelze im
Gefiige der ersten und zweiten Probe (Abbildung 3.11a und 3.11b) kommt durch Kon-
vektionswirbel in der Schmelze zustande. Dies wird z. B. von SIBER (1999) beschrieben.
Die hellen Bereiche im Gefiige sind Cu-reich, wie im BSE-Bild zu erkennen ist (Abbil-
dung 3.12a). In EDX-Messungen wird hier die eutektische Konzentration nachgewiesen.
Am unteren Rand ist ebenfalls eine dendritische Struktur zu erkennen. TRIVEDI et al.
(2001) berichten von dhnlichen Effekten, die durch radiale Temperaturgradienten und
hierdurch verursachte Konvektion zustande kommen.

Im Lichtmikroskop erscheinen die hellen Bereiche grofer als im BSE-Bild. Abbil-
dung 3.13 zeigt, daf sich durch die Atzung um den eigentlichen Cu-reichen Bereich
eine heller Saum bildet. Dadurch erscheinen die Bereiche im Lichtmikroskop grofer.
Aufgrund der relativ niedrigen Cu-Konzentration konnte dies aber nicht durch kiir-
zeres Atzen vermieden werden, da die Atzung sonst nicht verldsslich funktioniert
hitte.

Abbildung 3.11b zeigt einen Langsschliff der zweiten Probe. Die hellen Anteile im
Bild sind wieder Cu-reich. Auffillig ist der gezackte Verlauf der hellen Linien. Die
zelluldren Bereiche, die in beiden Aufnahmen sichtbar sind, deuten auf eine lokal
hohere Erstarrungsgeschwindigkeit hin. Im Langsschliff der dritten Probe (Haltezeit
60 min, Abbildung 3.11c) sind keine Inhomogenititen zu erkennen. Auch das BSE-Bild
zeigt keine Bereiche mit erhdhter Cu-Konzentration, Abbildung 3.12b.
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(b) Nach 15min

(c) Nach 60 min

Abb. 3.11: Langsschliffe der Proben nach verschiedenen Haltezeiten
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Abb. 3.12: Vergleich der ehemaligen Zweiphasengebiete im BSE-Bild nach 10 und
60 min Haltezeit

Abb. 3.13: Eutektischer Bereich in der ersten Probe (Haltezeit 10 min).
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Feine Gefiige

Durch metallographische Praparation von Schliffen langs und quer zum Temperatur-
gradienten in den Proben wurde das lokale Gefiige sichtbar gemacht, um den Einflufs
des Temperaturgradienten auf das Geflige zu erfassen. Zuniachst wurde ein Langs-
schliff {iber das ehemalige Zweiphasengebiet prépariert, um einen Uberblick iiber die
Gefiigeentwicklung in diesem Bereich zu erhalten. Die Praparation erfolgte iiber einen
mehrstufigen Schleif- und Poliervorgang und eine anschliefende Atzung (vergl. Ab-
schnitt 3.1.3). Uber die Langsschliffe wurde eine Analyse der Legierungskonzentration
durchgefiihrt mittels WDX.

Um die Gefiigeveranderungen iiber den Verlauf des ehemaligen Fest-Fliissig-Zwei-
phasengebiets nicht nur qualitativ, sondern auch quantitativ zu bestimmen, wurden im
Abstand von ca. 1 mm Querschliffe angefertigt. Aus den Gefiigebildern der Querschliffe
wurde mittels Linearanalyse die mittlere Korngrofie bestimmt.

In Abbildung 3.14 sind die Abfolge der Geftigemorphologien in der Probe, der Kon-
zentrationsverlauf im ehemaligen Zweiphasengebiet fiir den Gleichgewichtsfall und
der angelegte Temperaturverlauf schematisch dargestellt. Cy entspricht der Ausgangs-
konzentration. C™" entspricht der Soliduskonzentration bei der Liquidustemperatur
der Ausgangskonzentration. Durch Anlegen eines Temperaturgradienten bildet sich
ein Konzentrationsgradient aus. Im Gleichgewicht folgt der Konzentrationsverlauf der
Soliduslinie des Phasendiagramms. Diffusion von Legierungsatomen aus dem Fest-
Fluissig-Zweiphasengebiet fithrt zu einer geringfiigigen Konzentrationserhhung in der
Schmelze.

Im linken Teil der Abbildung 3.14 ist die Einteilung des ehemaligen Zweiphasenge-
biets in fiinf Bereiche zu sehen, wie sie aus den Langsschliffen abgeleitet werden kann.
In Abbildung 3.15 sind die Langsschliffe tiber das Zweiphasengebiet dargestellt. Aus
den Gefiigebildern der Langsschliffe (Abbildungen 3.15a bis 3.15c) geht eindeutig her-
vor, dafs das Fest-Fliissig-Zweiphasengebiet fiir alle Haltezeiten starken Verdnderungen
unterlegen ist. Oben in den Abbildungen 3.15a bis 3.15c ist der Bereich der ehemaligen
Schmelze (E) zu sehen, welcher durch das Abschrecken in Wasser dendritisch erstarrt
ist.

Am unteren Rand der Langsschliffe ist das jeweilige Ausgangsgefiige (A) zu er-
kennen, welches durch die Warmebehandlung nicht beeinflufst wurde. Im dartiber
liegenden Bereich (B) ist eine deutliche Kornstreckung in Richtung des Temperaturgra-
dienten zu beobachten. Fiir die kurzen Versuchszeiten (Abbildung 3.15a, im Bereich
von Millimeter 9 bis Millimeter 8) ist der Ubergangsbereich deutlich kiirzer und die
Kornstreckung deutlich kleiner als fiir die langeren Versuchszeiten, wie es zum Bei-
spiel in Abbildung 3.15¢ im Bereich von Millimeter 9 bis Millimeter 8 sichtbar ist.
Der mittlere Bereich (C) besteht aus globulitischen Kérnern, die deutlich durch eine
zweite Phase getrennt sind. Dies ist zum Beispiel in Abbildung 3.15¢ im Bereich von
Millimeter 6 bis Millimeter 4 zu sehen. Dartiber liegt eine Zone (D), in der sich fiir
die langen Versuchszeiten alle ehemaligen Korner aufgelost haben. Wenige ehemalige
Schmelzkandle sind als zweite Phase, zum Beispiel in Abbildung 3.15c im Bereich
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Abb. 3.14: Schematische Darstellung des Temperatur- und Konzentrationsverlaufes
tiber das Zweiphasengebiet sowie die Abfolge der Gefiigemorphologie im
abgeschreckten Zustand

von Millimeter 2 bis zur Phasengrenze der abgeschreckten Schmelze auf der linken
Bildseite, zu erkennen. In diesem Bereich betrug der Fliissigphasenanteil tiber 50 %
(siehe Abbildung 3.16).

Der Fliissigphasenanteil wird im Gleichgewichtsfall nach dem Hebelgesetz mit
folgender Beziehung bestimmt:

co—k-¢

fi= m (3.4)

Dabei sind cp die Ausgangskonzentration, k = cs/c; der Verteilungskoeffizient und ¢,
die Konzentration in der Schmelze. Im Bereich tiefer Temperaturen steigt der Fliissigan-
teil (siehe Abbildung 3.16) nur langsam, so dafy nur im obersten Bereich (D) die Korner
vollstandig durch Schmelze voneinander getrennt sind und durch Konvektion in der
Schmelze verteilt werden konnen. Dies bewirkt ein schnelles Auflosen der Korner.
Auflerdem herrschen in diesem Bereich auch die steilsten Konzentrationsgradienten
in der Probe, so dafs die Wiedererstarrung durch Diffusion in der Schmelze schnell
sein sollte. Die einphasigen, festen Bereiche sind in diesem Gebiet langgestreckt. Der
Fliissigphasenanteil bildet sich fiir jede Ausgangskonzentration der Probe etwas unter-
schiedlich aus. Proben mit hoherer Cu-Konzentration haben bei gleicher Temperatur
einen grofieren Fliissigphasenanteil als Legierungen mit weniger Cu. Der Bereich (D)
enthdlt viele Poren, deren allgemeine Ursache Gasblasen in der Schmelze wahrend der

32



3 Experimentelle Untersuchungen
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Abb. 3.15: Langsschliffe nach 5, 10 und 15 min Haltezeit mit gleichachsigem Ausgangs-
gefiige
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Abb. 3.16: Fliissigphasenanteil als Funktion der Temperatur und der Ausgangskonzen-
tration

Erstarrung sind (CamPBELL, 1991). Eine mogliche Ursache fiir das hdufige Auftreten
von Poren in genau diesem Bereich (zum Beispiel 3.15¢c) konnte sein, dafs eine sehr
schnelle Erstarrung im oberen Bereich des Zweiphasengebiets das Nachflieflen von
Schmelze aus dem Bereich (E) verhindert. Ein Entweichen des beim Erstarren freiwer-
denden Gases ist dadurch nicht mehr moglich und es kommt zur Bildung von Poren.
Im oberen Bereich (E) ist die ehemalige Schmelze durch das Abschrecken dendritisch
erstarrt.

Zur Quantifizierung der Kornstreckung sind die Kornstreckungsverhéltnisse ermit-
telt worden. Sie sind in Tabelle 3.3 dargestellt. Es liegt kein konstanter Gradient im
Kornstreckungsverhiltnis iiber die Lange des Zweiphasengebiets vor, wie es WASMUND
et al. (2001) beobachtet haben. Die Koérner im mittleren Bereich (C) sind weniger stark
gestreckt. Zur Ermittlung der Kornstreckungsgrade wird das Verhiltnis aus der Aus-
dehnung der Korner in Richtung des Temperaturgradienten und der Ausdehnung der
Korner quer zum Temperaturgradienten gebildet. Die Kornstreckungsgrade wurden
tir jede Probe in den Bereichen B, C und D ermittelt. Einige Korner im unteren Bereich
(B) weisen ein deutlich hoheres Kornstreckungsverhiltnis auf, sie befinden sich jedoch
zwischen kleineren Kornern, die bei der Erfassung des mittleren Kornstreckungsgrades
mit berticksichtigt werden.
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Tab. 3.3: Kornstreckungsgrade in den verschiedenen Regionen des ehemaligen Zwei-
phasengebiets fiir verschiedene Haltezeiten

Haltezeit Kornstreckungsgrad
min Bereich (B) Bereich (C) Bereich (D)
5 1,6 1,2 2,1
10 1,9 14 2,0
15 2,5 20 2,6

3.2.2 Konzentrationsverteilung im ehemaligen Zweiphasengebiet

Im REM wurde der Konzentrationsverlauf tiber die Lénge des ehemaligen Fest-Fliissig-
Zweiphasengebiets mittels energiedispersiver Rontgenanalyse (EDX) an den Langs-
schliffen bestimmt. Da die EDX-Messungen bei den Proben mit einer niedrigen Cu-
Konzentration eine starke Streuung aufweisen, wurde zusétzlich an einer Probe (15 min
Haltezeit) eine wellenlingendispersive Rontgenanalyse (WDX) durchgefiihrt, um auch
dort Informationen tiber die Konzentrationsverteilung im ehemaligen Fest-Fliissig-
Zweiphasengebiet zu erhalten.

Es wurden an 150 Mefspunkten mit einem Abstand von 67 um iiber das ehemalige
Zweiphasengebiet auf einer Lange von 10 mm quantitative Konzentrationsmessungen
durchgefiihrt. Im Mittel wurde pro Mefipunkt 200 s lang gemessen. Die Umrechnung
der gemessenen Intensitdten in Gewichtsprozent erfolgte iiber den Ordnungszahl-
Absorption-Fluoreszenz (ZAF) Algorithmus. Die Ausgangskonzentration der Pro-
ben in Tabelle 3.1 wurde aus einer Mittelwertbildung tiber die Konzentrationen im
Ausgangsgefiige bestimmt.

Abbildung 3.17 zeigt das Ergebnis der WDX-Messung am Langsschliff der zwei-
ten Probe nach 15min Haltezeit im Temperaturgradienten. Im linken Teil des Dia-
gramms ist die Konzentrationsverteilung im ehemals komplett aufgeschmolzenen
Probenteil dargestellt. Durch das feindendritische Gefiige in diesem Bereich streut
die Cu-Konzentration hier stirker als in anderen, homogeneren Probenbereichen.
Im rechten Teil ist die Konzentrationsverteilung im Ausgangsgefiige aufgetragen. In
diesem Bereich war die Probe wihrend des gesamten Experiments fest. Zwischen
dem komplett festen und komplett fliissigen Probenbereich ist die Konzentrationsver-
teilung im ehemaligen Zweiphasengebiet zu erkennen. In diesem Bereich zeigt die
Cu-Konzentration einen ndherungsweise linearen Gradienten.

Um Informationen tiber die lokale Temperatur im Zweiphasengebiet zu erhalten und
somit die lokale Gleichgewichtskonzentration besser bestimmen zu kénnen, wurde
bei den Experimenten mit gleichachsigem Ausgangsgefiige zuséatzlich eine IR-Kamera
installiert. Aus den Intensitdtswerten der IR-Kamera konnen Riickschliisse beziiglich
des Temperaturverlaufes sowohl iiber den Ort als auch iiber die Zeit gezogen werden.
Fiir die Proben mit einer Haltezeit von 5min und 10 min liegt ein nahezu linearer
Temperaturgradient {iber der Probe vor. Bei der Probe mit 15 min Haltezeit zeigt der
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Abb. 3.17: WDX-Messung der zweiten Probe (Haltezeit 15min), grau dargestellt ist die
ehemals komplett aufgeschmolzene Zone

Temperaturgradient leichte Abweichungen vom linearen Verlauf, der vermutlich auf
eine lokal veranderte Warmeleitung aufgrund der groflen Poren zuriickzufiihren ist
(Abbildungen 3.18a bis 3.18c).

Um eine Abhéngigkeit der Korngrofse von der gemessenen Temperatur und Kon-
zentration zu tiberpriifen, sind diese Parameter in den folgenden Diagrammen 3.18a
bis 3.18c jeweils fiir die einzelnen Haltezeiten im Temperaturgradienten dargestellt.
Zusatzlich ist die Soliduskonzentration aus dem Phasendiagramm fiir die gemesse-
nen Temperaturen aufgetragen um festzustellen, ob die Ubersattigung wihrend der
Haltezeit im Temperaturgradienten vollstandig abgebaut wurde.

Da viele der Korner durch die intermetallische Phase Al,Cu bzw. Eutektikum vonein-
ander getrennt sind und die Konzentrationsmessungen fiir diskrete Punkte erfolgten,
liegt eine starke Streuung der ermittelten Cu-Konzentration vor. Cu-Konzentrationen
oberhalb der Ausgangskonzentration konnen gemessen werden, wenn Cu-Atome aus
den Bereichen der Zweitphase teilweise mit angeregt werden. Dies ist besonders fiir
das feinkornige Gefiige der Proben mit kurzen Haltezeiten im Temperaturgradienten
der Fall (siehe Abbildung 3.15a).

Nach einer Haltezeit von 5min (Abbildung 3.18a) im Temperaturgradienten ist
bereits ein deutlicher Abbau der Ubersittigung im heilen Teil des Zweiphasengebiets
zu beobachten, ohne dafs die den gemessenen Temperaturen entsprechende Gleich-
gewichtskonzentration erreicht wird. Auch nach einer Haltezeit von 10 min ist der
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Abb. 3.18: Lokale Konzentration und Solidustemperatur im ehemaligen Zweiphasen-
gebiet fiir verschiedene Haltezeiten
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Abb. 3.18: Lokale Konzentration und Solidustemperatur im ehemaligen Zweiphasen-
gebiet fiir verschiedene Haltezeiten

Abbau der Ubersittigung iiber den gesamten Bereich des Fest-Fliissig-Zweiphasen-
gebiets noch nicht abgeschlossen. Die gemessenen Konzentrationen haben sich den
Gleichgewichtskonzentrationen fiir die jeweiligen Temperaturen deutlich angendhert
(Abbildung 3.18b). Im oberen Bereich, in welchem der Fliissigphasenanteil am hochsten
und damit der Transport von Legierungsatomen am schnellsten ist, ist keine Ubersit-
tigung mehr vorhanden. Nach 15 min Haltezeit im Temperaturgradienten liegen im
gesamten betrachteten Bereich im Festkorper die Gleichgewichtskonzentrationen fiir
die entsprechenden Temperaturen vor (Abbildung 3.18c).

Die Korngrofie wurde aus Querschliffen durch das ehemalige Zweiphasengebiet
bestimmt (Abbildung 3.19). Die Korngrofse nimmt tendenziell mit hoheren Temperatu-
ren im Temperaturgradienten und mit zunehmender Haltezeit zu. Die Korngrofse der
Ausgangsgefiige der einzelnen Proben variiert, so da8 die Anderung der Korngrofie
und nicht deren absoluter Wert beurteilt wird. Bemerkenswert ist die starke Vergrobe-
rung innerhalb kurzer Haltezeiten. Die Korngrofie verdreifacht sich bei Temperaturen
kurz unterhalb der Schmelztemperatur innerhalb von 10 min. Selbst nach 5min ist eine
deutliche Vergroberung im heifSen Teil der Probe zu beobachten.

38



3 Experimentelle Untersuchungen

300 --ZX--15min /H\

280 [ - -10min o N
260 | —O— 5min 7 \

240 | Juks
220 - AL e
200 ' '
180
160
140
120
100
0

Korngrofle / pm

1 2 3 4 5 6 7 8 9 10
Strecke / mm

Abb. 3.19: Mittlere lokale Korngrofie im ehemaligen Zweiphasengebiet

Konzentrationsverlauf {iber gekriimmte Korngrenzen

Durch die Bestimmung des Konzentrationsverlaufes iiber eine entgegen dem Kriim-
mungsdruck gewachsene Korngrenze wird versucht, weitere Einblicke in den Mecha-
nismus der hier vorliegenden Fest-Fliissig-Phasenumwandlung zu erhalten.

Diese Untersuchungen wurden an einer Probe nach 30 min Haltezeit durchgefiihrt.
Der betrachtete Querschliff ist 9 mm von der Erstarrungsfront entfernt. Es wurden auf
einer Linie in Wachstumsrichtung des Kornes im Abstand von 1 pm Punktmessungen
mit EDX im Rasterelektronenmikroskop durchgefiihrt. Pro MefSpunkt wurde 150s
bei einem Strahlstrom von 300 pA gemessen und das bestimmte Spektrum mit einem
ZAF-Algorithmus ausgewertet.

Auf der markierten Linie in Abbildung 3.20 wurde in Schritten von 1 um Konzen-
trationsmessungen durchgefiihrt (siehe Abschnitt 3.2.2). Die Anregungsbirnen der
einzelnen Messungen iiberlagern sich. Der Konzentrationsanstieg zur Grenzflache in
Korn B ist vermutlich auf eine verstarkte Anregung von Cu-Atomen aus der Zweitpha-
se zuriickzufiihren, deren Verlauf unterhalb der Schliffebene in Korn B nicht bekannt
ist.

Deutlich sind der Konzentrationssprung am ehemals fliissigen Film und die Kon-
zentrationsunterschiede zwischen den Kérnern zu erkennen (siehe Abbildung 3.20).
Die Konzentration im wachsenden Korn A betriagt 4,5 Gew% Cu. Im schrumpfenden
Korn B wird eine Konzentration von ca. 5,0 Gew% Cu gemessen. Eine Gleichgewichts-
konzentration von 4,5 Gew% Cu entsprache einer Temperatur an dieser Stelle wahrend
des Experiments von circa 580 °C.
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Abb. 3.20: Konzentrationsverlauf iiber eine gekriimmte Korngrenze
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Besonderheiten des Gefiiges

In den Gefiigebildern der Querschliffe konnen etliche Strukturen beobachtet werden,
die auf einen Zustand weitab vom thermodynamischen Gleichgewicht hindeuten. Hier
ist eine kurze Auswahl der wichtigsten Phanomene gezeigt.

Wie in Abschnitt 3.2.2 gezeigt, weisen viele Korngrenzen eine ausgepriagte Kriim-
mung auf. Die schattenhaften Linien, (,,ghost boundaries”) wie in Abbildung 3.21 und
Abbildung 3.22 zu sehen, sind insbesondere bei den Experimenten mit Haltezeiten von
5 und 10 min zu beobachten. Es liegt nahe, sie als Ausgangsposition der wandernden
fliissigen Filme zu betrachten, wie es auch in der Literatur (HILLERT und Purpy, 1978;
Kuo und FOURNELLE, 1991; LiLLo et al., 1991) beschrieben wird. Dies ist ein Nachweis
tiir LFM wéhrend des Umschmelzens im Temperaturgradienten.

Abb. 3.21: Gegen die Krimmung wandernde Korngrenze (2), eventuell schattenhaft
erkennbare Ausgangslage der Korngrenze (1); nach 5 min Haltezeit, 7mm
unterhalb der Erstarrungsfront

25 pm

Abb. 3.22: Schattenhafte Linien (2) als Ausgangsposition der wandernden Korngrenzen
(1); nach 10 min Haltezeit, 2,5 mm unterhalb der Erstarrungsfront
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3.3 Diskussion der Konzentrations- und
Gefiigeveranderung

Die Ergebnisse aus Abschnitt 3.2 zeigen deutlich, daf} im Fest-Fliissig-Zweiphasengebiet
einer metallischen Legierung im stationdren Temperaturgradienten komplexe Fest-
Fliissig-Phasenumwandlungen stattfinden. Durch Umschmelzen von {iiberséttigtem
Festkorper dndern sich sowohl die lokalen Konzentrationen als auch das Geftige. Die
Konzentrationsverteilung der Legierungselemente weist nach dem Abschrecken einen
signifikanten Gradienten im Bereich des ehemaligen Zweiphasengebiets auf. Die lokale
Konzentration nédhert sich der Gleichgewichtskonzentration an, so dafs nach weniger
als 1h der Konzentrationsverlauf im Festkorper der Soliduslinie des Phasendiagramms
entspricht.

Das Gefiige zeigt eine deutliche Vergroberung und abhingig vom lokalen Fliis-
sigkeitsanteil eine Anderung der Kornform. Diese Anderungen des Gefiiges sind
abhéngig von der Haltezeit im Temperaturgradienten und fithren selbst bei kurzen
Haltezeiten von wenigen Minuten zu deutlichen Vergroberungen, so daf$ sich die
mittleren Korngrofie im Querschliff lokal mehr als verdoppelt.

Aus der Literatur ist bekannt, das das Schmelzen metallischer Proben bevorzugt
an Korngrenzen beginnt (SHEWMON, 1957; CanN, 1978, 1986). In den Proben mit sehr
groben Gefligen existieren nur wenige solcher Keimbildungsplitze fiir die Schmelze.
Beim raschen Aufheizen kann der Schmelzprozefs deshalb nur an wenigen Stellen
einsetzen. In Bereichen, die von inneren und dufieren Grenzflichen entfernt sind, sollten
aufgrund der langsamen Festkorperdiffusion an Cu tibersittigte Bereiche entstehen.

Im realen Geftige haben die fliissigen Bereiche im Zweiphasengebiet nicht die idea-
lisierte Form von Abbildung 3.1. Langgestreckte Strukturen formen sich ein, um die
Grenzflachenenergie zu minimieren, d. h. es bilden sich abgeschlossene Schmelzberei-
che. Wird die Probe abgeschreckt bevor die Wiedererstarrung im Zweiphasengebiet
abgeschlossen ist, entstehen aus diesen Fliissigkeitstaschen die Cu-reichen Bereiche, die
in den Schliffbildern nach 10 und 15 min Haltezeit zu sehen sind (Abbildungen 3.11b
und 3.11c). Wenn die lokale Cu-Konzentration 5,7 Gew% erreicht oder tiberschreitet,
entsteht beim Erstarren Eutektikum (a-Al und Al,Cu, Abb. 3.2).

Nach einer Stunde Haltezeit waren bei Proben mit grobem Ausgangsgefiige Er-
starrung und Diffusionsausgleich im ehemaligen Zweiphasengebiet abgeschlossen
(Abbildung 3.11c). Es kam nicht zur Bildung von Eutektikum. Das Auftreten der
im Schliffbild sichtbaren Zellen nach 15 min Haltezeit deutet auf lokale Ausbildung
von fliissigen Kanédlen entlang des Temperaturgradienten hin (Abbildung 3.11b). Die
Ursache hierfiir und inwieweit dies ein einmaliger Effekt war, konnte im Rahmen
dieser Arbeit nicht untersucht werden. Die ESMA-Messung laft keine Ubersittigung
erkennen. Dies ldf3t vermuten, dafy die Probe komplett umgeschmolzen war.

Obwohl die Proben ein viel groberes Ausgangsgefiige besafien, entsprechen die
Konzentrationsverldufe in den Proben mit grobem Ausgangsgefiige qualitativ denen in
den Proben mit deutlich feinerem Ausgangsgefiige (Abschnitt 3.2.2). Auch in fritheren
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Arbeiten (WasmuND et al., 2001) wurde gezeigt, dafd sich im Bereich des ehema-
ligen Fest-Fliissig-Zweiphasengebiets die Festkorperkonzentration lokal jeweils der
Soliduskonzentration annéhert.

Im Gefiige selbst konnten neben den eutektischen Einschliissen keine weitere Ver-
dnderung beobachtet werden, d. h. es sind z. B. keine neuen Kérner entstanden. Das
Wiedererstarren des Festkorpers erfolgt also auf bereits vorhandenen Oberfldchen.

Bei einem Temperaturgradienten von 4 K/mm sollte das Zweiphasengebiet idea-
lerweise eine Liange von 8 mm besitzen. In den EDX- und ESMA-Messungen wird
allerdings nur ein kiirzerer Ubergangsbereich von etwa 4 — 6 mm beobachtet. Dafiir
gibt es zwei mogliche Griinde:

1. Der in Abschnitt 3.1.2 diskutierte Endiibergang kann dazu gefiihrt haben, daf3
die Cu-Konzentration im aufgeschmolzenen Bereich hoher war als die Aus-
gangskonzentration der Probe im Festkorper, z.B. bei Probe 3. Dies fiithrt zu
einer niedrigeren Liquidustemperatur der Schmelze und verkiirzt dadurch das
Zweiphasengebiet in Richtung niedriger Temperaturen im Temperaturgradienten.

2. Aufgrund des Induktionsfeldes kommt es in der Schmelze zu erzwungener Kon-
vektion. Dies fithrt dazu, dafd im Bereich hoherer Fliissigphasenanteile Schmelze
mit hoherer Temperatur in Kontakt mit dem Festkorper kommt. So kommt es
zum Abschmelzen und zur weiteren Verkiirzung des Zweiphasengebiets.

Der Konzentrationsverlauf im Zweiphasengebiet ist nahezu linear. Dies ist bei einem
linearen Temperaturgradienten und der Soliduslinie des Al-Cu-Phasendiagramms zu
erwarten. Die Erhohung der Cu-Konzentration in der Schmelze kann fiir die verwen-
deten Proben auf 0,1 Gew% abgeschédtzt werden und ist nahezu vernachldssigbar. Eine
Ubersittigung ist im Konzentrationsverlauf nicht zu erkennen. Dies zeigt, da nach
15 Minuten die Ubersittigungen in der Probe abgebaut wurden. Festkorperdiffusion
allein reicht nicht aus, um die Legierungsatome aus dem Korninneren in die fliissige
Phase zu transportieren. Die charakteristische Lange x der Diffusion in einem Zeitraum

von t = 15 min betragt
x = V2Dt (3.5)

Mit einem Diffusionskoeffizienten von D = 5,17 x10~1¥m?2 /s bei 600 °C im Festkor-
per (RooOsz et al., 1985) sind dies 30 pm. Die Ausgangskorngrofse in den Proben mit
grobem Gefiige liegt lateral in der Grofienordnung von Millimetern. In den verwen-
deten Proben mit feinem Gefiige betrdgt die Ausgangskorngrofie zwischen 100 und
150 pm. Das bedeutet, dafs Legierungsatome in diesem Zeitraum nur aus dem Rand-
bereich und nicht aus der Mitte der Korner in die umgebende Schmelze diffundieren
konnen.

Um einen besseren Einblick in Rolle der Fliissigkeitsdiffusion beim Transport der
Legierungsatome aus dem Zweiphasengebiet zu bekommen, wurden die Konzentrati-
onsprofile durch explizite Finite-Differenzen berechnet (20 Knoten, Ax = 5 x 1074 m,
At = 2s, D; = const. = 4,14 x 10~ m?/s). Abbildung 3.23 zeigt die resultierenden
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Konzentrationsprofile nach 15 min (offene und gefiillte Kreise). Der Einfachheit halber
wurde der Diffusionskoeffizient konstant gesetzt. Dadurch wurde die Diffusion in
Regionen mit hoher Temperatur etwas unterschitzt, in Regionen mit niedriger Tempe-
ratur etwas iiberschétzt. Ein anderer Einflufifaktor wurde allerdings beriicksichtigt: Der
Fliissigkeitsanteil steigt geméafd der Hebelregel von niedrigen zu hohen Temperaturen
an (Abbildung 3.23, Dreiecke). Der Vergleich der Berechnungen mit und ohne Bertick-
sichtigung des sinkenden Fliissigkeitsanteils zeigt, daff der Massentransport aus dem
Zweiphasengebiet durch den sinkenden Fliissigkeitsanteil erniedrigt wird. Insgesamt
ist deutlich zu erkennen, daf} reine Diffusion in der fliissigen Phase nicht ausreicht, um
alleinedie tiberschiissigen Legierungsatome aus dem Fest-Fliissig-Zweiphasengebiet zu
transportieren. Andere Mechanismen miissen beteiligt sein, um die Ubersittigungen
abzubauen.

Temperatur / °C

550 560 570 580 590 600 610 620 630 640

T T T T T T T T T T
CoT ~2 -e- =0J ]
. 5 B \\\ .\.\‘ O\ I'
N S~ . N\ /408
: o o A3
~ 4 ~ N / it
\\ \
S ~. %% 7 Ho6§
= N e ‘A 2
-: 3 - A ff \\\ \\ \/\ g
S — — Gemessen S~ 2 o 0.4 2
N O t=1900s, mit abnehmenden f, RN A7 -2
S 2 o t—90s,o0h RN 0 =
2z ® = S, 0 nef[ A ~o \\o\ [T
: —A— \\ . ]
O 1t A& Sy 02
A S
A *fkco
0 AAAT 0
1234567 8 91011121314151617181920

Knoten

o 1 2 3 4 5 6 7 8 9 10

Strecke / mm

Abb. 3.23: Konzentrationsprofile im Zweiphasengebiet wenn ausschliefslich Diffusion
in der fliissigen Phase berticksichtigt wird

Durch die Induktionsheizung der Proben wird im komplett aufgeschmolzenen Be-
reich der Proben erzwungene Konvektion verursacht. Diese kann den Massentransport
aus dem Zweiphasengebiet heraus erhohen und zu einer Verringerung der Legie-
rungskonzentration fithren. Umschmelzmechanismen wie TGZM und LFM konnen
Schmelzen von iibersattigtem Festkorper begiinstigen und zur Erstarrung mit der
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3 Experimentelle Untersuchungen

lokalen Gleichgewichtskonzentration und somit zur Umverteilung von Legierungsato-
men und zur Vergroberung des Gefiiges fithren. Der Einflufs weiterer Mechanismen
wie Konvektion durch Marangonikréfte in Bereichen hohen Fliissigkeitsanteils oder
Thermomigration auf den Massentransport konnen nur sehr schwer quantifiziert wer-
den, spielen aber wahrscheinlich nur eine untergeordnete Rolle. Die Ausbildung von
Instabilitidten im Zweiphasengebiet wiahrend des Schmelzens und Wiedererstarrens
wie von KUucHERENKO (1973) beschrieben, konnte nicht beobachtet werden.

In Bereichen des Fest-Fliissig-Zweiphasengebiets mit einem hohen Fliissigkeitsanteil
(hoher als 80 %) ist ein Eindringen von Schmelze aus Bereichen hoherer Temperatur
durch Konvektion moglich. Dies kann zum kompletten Riickschmelzen des Festkor-
pers und damit zur Verkiirzung des Zweiphasengebiets fiithren. Allerdings herrschen
hier auch die steilsten Konzentrationsgradienten, so dafs die Treibkraft fiir Diffusion
in der Schmelze am grofiten ist und die Erstarrung als sehr schnell angenommen
werden kann. In Bereichen mit einem niedrigeren Fliissigkeitsanteil, d. h. in Bereichen
niedriger Temperatur des Zweiphasengebiets, ist die Permeabilitdt gering (SCHNEIDER
und BECKERMANN, 1995; HuaNG et al., 1996) und Konvektion wird sicherlich eine
vernachldssigbare Rolle spielen.

Nachdem sich das Zweiphasengebiet ausgebildet hat, beginnt die Schmelze (mit
hoherer Konzentration als cp) zu erstarren. Um die dadurch verursachte Erstarrungs-
schrumpfung zu kompensieren, wird Schmelze (mit der Ausgangskonzentration cg) aus
hoheren Bereichen in das Zweiphasengebiet fliefSfen und somit zu einer Verringerung
der Legierungskonzentration im Zweiphasengebiet fithren. Dieser Effekt unterstiitzt
auf die beschriebene Art und Weise den makroskopischen Massentransport aus dem
Zweiphasengebiet.

Entlang des Temperaturgradienten tritt TGZM (Prann, 1955) auf und fiihrt zur Wan-
derung von Fliissigkeitstropfchen (WAaTsoN und HunT, 1977) im Festen oder Dendriten-
armen (ALLEN und HUNT, 1976) in der Schmelze von Bereichen niedriger Temperatur
zu Bereichen hoherer Temperatur. Durch den rdumlichen Zusammenhang der fliissigen
Phase entlang des Netzwerkes der ehemaligen Korngrenzen unterscheiden sich die
hier durchgefiihrten Experimente von der Wanderung von Fliissigkeitstropfchen, wie
sie in der Literatur untersucht wurde (BENIELLI et al., 2002; NGUYEN-THI et al., 2003).
Der grundlegende Mechanismus fiir TGZM ist Diffusion von Legierungsatomen in
der fliissigen Phase, Abb. 3.25. Deshalb wird die Kinetik dhnlich sein wie fiir den
reinen Massentransport durch Fliissigphasendiffusion, der oben diskutiert wurde.
TGZM allein wird also nicht ausreichen, um den beobachteten makroskopischen
Massentransport zu verursachen.

Ein moglicher Mechanismus zum Erreichen des lokalen Gleichgewichts durch Abbau
der Ubersittigungen kann ein UmschmelzprozeS sein. In isothermen Experimenten
konnte gezeigt werden, da8 Ubersittigungen durch LFM abgebaut werden (BAIik
und YoonN, 1985; Kuo und FOURNELLE, 1991). An der Oberfliche oder zwischen den
Kornern bildet sich eine diinne Schmelzschicht. Gemafs dem Phasendiagramm stellen
sich in der Schmelze die lokale Liquiduskonzentration ch und im direkt angrenzenden

45
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Abb. 3.24: Kornwachstum wihrend LFM; Haltezeit 5min, 3 mm unterhalb des oberen
Endes des Zweiphasengebiets

Festkorper die lokale Soliduskonzentration c5! ein. Durch lokale Fluktuationen in

lateraler Richtung kommt es zur Bildung eines Konzentrationsgradienten und damit
zur Diffusion tiber die Dicke des fliissigen Films.

Diffusion von Legierungsatomen weg von der Phasengrenzflache fiihrt zur Erstar-
rung, wiahrend an der benachbarten Fest-Fliissig-Grenzfliche Schmelzen einsetzt. So
beginnen die fliissigen Bereiche, durch den Festkorper zu wandern: Festkorper mit der
Ausgangskonzentration ¢y schmilzt und erstarrt mit ¢’ (Abbildung 2.3). Es findet also
gleichzeitiges Schmelzen und Erstarren statt, d. h. die Schmelz- bzw. Erstarrungswarme
wird nahezu gleichzeitig und in direkter Nachbarschaft benotigt bzw. frei. Die fliissigen
Bereiche sollten also eine hohe Mobilitét besitzen.

Die stark gekriimmten Grenzflichen in den Querschliffen der Proben mit feinem
Ausgangsgefiige (Abschnitt 3.2.2) deuten auf einen der LFM &hnlichen Mechanismus
hin. In Kombination mit den gemessenen Konzentrationsprofilen iiber die gekriimm-
ten Korngrenzen (Abbildungen 3.20) ist ein Umschmelzprozefs nachgewiesen. Wie
Abbildung 3.24 zeigt, bewirkt die Wanderung von fliissigen Filmen ein Kornwachstum.
Ist der Schmelzfilm in Bewegung geraten, hinterldfit er die lokale Gleichgewichtskon-
zentration und bewegt sich in ein benachbartes Korn; dadurch wird das Ausgangskorn
grofser. Der Nachweis fiir einen LFM-dhnlichen Mechanismus schliefit das Vorkommen
eines TGZM-ahnlichen Mechanismus nicht aus. In lateraler Richtung wirkt ein LFM-
verwandter Mechanismus, der durch die longitudinale Diffusion in der Schmelze einen
zusitzlichen Abbau der Ubersittigung erfahrt. In longitudinaler Richtung wirken also
LFM und TGZM kombiniert.
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Abb. 3.25: Schematische Darstellung des Temperaturgradienten-Zonenschmelzen
(TGZS) im Zweiphasengebiet

Die Dauer der Umverteilung der Legierungsatome kann zur Zeit nur nach dem
Experiment anhand der Konzentrationsverldufe abgeschitzt werden, da die Wieder-
erstarrung der fliissigen Bereiche im Zweiphasengebiet mit dem derzeitigen Aufbau
nicht beobachtet werden kann.

Die aus fritheren Arbeiten (WASMUND et al., 2001) erwartete Zunahme der Korn-
grofse in Richtung des Temperaturgradienten kann bestétigt werden. Die Ursache
fiir die Zunahme der Korngrofe liegt in der groferen Triebkraft, die Ubersittigung
abzubauen, weil die Konzentrationsdifferenz zwischen Ausgangskonzentration und
Gleichgewichtskonzentration hier grofier als im Bereich des Zweiphasengebiets mit
niedrigerer Temperatur ist. Der Fliissigphasenanteil ist im oberen Bereich grofier, so dafs
die Korner zunéchst kleiner sind und die Legierungsatome schneller in die Schmelze
gelangen, in welcher sie abtransportiert werden. Die Zunahme der Korngrofie und des
Kornstreckungsgrades mit der Haltezeit zeigen eine Zeitabhdngigkeit der Prozesse.

Uberraschenderweise bildet sich in der Mitte des ehemaligen Zweiphasengebiets ein
Bereich mit globulitischem Gefiige, wahrend sich unter- und oberhalb dieses Bereiches
sehr stark gestreckte Korner im Langsschliff beobachten lassen. Die Ursachen fiir
das unterschiedliche Wachstumsverhalten konnten nicht endgiiltig geklart werden. In
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diesem Bereich existiert wohl iiber lingere Zeit ein hoher Schmelzanteil, so daf$ die
benachbarten Fest-Fliissig-Grenzflachen zu weit von einander entfernt sind, um einen
Wanderung der fliissigen Bereiche tiber LFM zu ermoglichen.

Aus den Diagrammen 3.18a bis 3.18c 1af3t sich der zeitliche Verlauf der Vergroberung
in drei Stufen einteilen. Bei einer Haltezeit von 5min (Abbildung 3.18a) findet nur im
heifSen Bereich des Zweiphasengebiets signifikantes Kornwachstum statt. Gekriimm-
te Korngrenzen als Nachweis eines Umschmelzprozesses werden auch im kiihlen
Teil des Zweiphasengebiets, in dem nur geringes Kornwachstum stattgefunden hat,
gefunden. Zwischen 10 und 15 min Haltezeit im Temperaturgradienten nimmt die
lokale Korngrofse rapide zu. Dies deutet darauf hin, dafs das starke Kornwachstum
mit dem Umschmelzmechanismus zum Konzentrationsausgleich verbunden ist. Mit
dem abgeschlossenen Umschmelzprozefd findet nur noch eine deutlich langsamere
grenzflachenkontrollierte Vergroberung und TGZM statt.

Eindeutige quantitative Zusammenhénge zwischen Konzentration, Temperatur und
Korngrofse konnen mit den durchgefiihrten Experimenten nicht abgeleitet werden. Das
Auftreten von Umschmelzprozessen im Temperaturgradienten und ihr Einflufs auf das
Kornwachstum ist mit den Strukturen in den Gefiigebildern eindeutig nachgewiesen
(siehe Abbildung 3.24).

Daf3 die Ausgangspositionen der Grenzflichen in den Querschliffen sichtbar sind,
ist deswegen tiberraschend, weil sich Verunreinigungen in der fliissigen Phase besser
16sen und im fliissigen Film mitbewegen sollten. Es wurden an diesen Proben keine
Untersuchungen zur Herkunft und Art dieser Linien durchgefiihrt. Die Vermutungen
zu den Besonderheiten des Gefiiges bediirfen weiterer kldarender Untersuchungen.

Mit der realisierten lokalen Temperaturmessung stellen die durchgefiihrten Ex-
perimente trotz der Mefsunsicherheit einen grofien Fortschritt dar. Die quantitative
Auswertung der Kornstruktur in Abhidngigkeit von der Temperatur wird durch die
Temperaturerfassung erst ermoglicht. Weiterhin ist die Temperaturerfassung eine Vor-
aussetzung fiir ein besseres Verstandnis der Umschmelzmechanismen. Die qualitativen
und zum Teil undetaillierten Vorstellungen aus fritheren Arbeiten konnten prazisiert
werden.
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Modellierung von Fest-Flissig-
Phasenumwandlungen

Aus dem experimentellen Teil dieser Arbeit (Abschnitt 3) geht hervor, dafs bei allen
Vorteilen der Gradientenexperimenten eine lokale Erfassung der Grenzflaichenkonzen-
trationen und Geschwindigkeiten nicht moglich ist. Um den Einfluff von Schmelz- und
Umschmelzvorgédngen auf die Entstehung metallischer Gefiige korrekt zu beschreiben,
ist es allerdings notwendig, diese zu quantifizieren, d. h. die Abhangigkeit von Grenz-
flachenkonzentrationen und Geschwindigkeiten zu erfassen. In dieser Arbeit wird das
Schmelzen einer metallischen Legierung modelliert und somit der Grundstein fiir die
zukiinftige Modellierung von Umschmelzvorgéngen gelegt.

Wie in Abschnitt 2.4 dargestellt, fehlt in der Literatur bislang ein Modell, welches
eine konsistente Beschreibung der Kinetik sowohl von Fest-Fliissig- als auch Fliissig-
Fest-Phasenumwandlungen erlaubt. In der vorliegenden Arbeit wird die theoretische
Beschreibung der Thermodynamik der Fest-Fliissig-Phasenumwandlungen von HiL-
LERT und RETTENMAYR (2003) umgesetzt und erstmals auf reale Systeme angewandt.
Die konsistente Kopplung von Triebkréften (Thermodynamik) und Teilchenstromen
iiber eine Phasengrenze (Kinetik) wird in einem Computerprogramm implementiert
und zur Untersuchung von Erstarren und Schmelzen verwendet.

Abhéngig von den vorliegenden Konzentrationen an der Grenzfliche und den Gra-
dienten in den angrenzenden Phasen ist die Grenzflachengeschwindigkeit eindeutig
bestimmt. In der Umkehrung sind bei einer gegebenen Geschwindigkeit und gegebe-
nem Konzentrationsprofil die Grenzflachenkonzentrationen eindeutig bestimmt. Durch
die Verwendung der realistischen Konzentrationsabhidngigkeit der freien Enthalpie G
tiir bindre Al-Legierungen wird auf analytische Ndherungen verzichtet. Thermody-
namisch unmogliche Grenzflachenkonzentrationen werden so ausgeschlossen. Das in
dieser Arbeit implementierte Modell zeigt, dafy es moglich ist, komplexe Phasenum-
wandlungen auf einfache und dennoch konsistente Art und Weise zu beschreiben.
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Abb. 4.1: Definition der Fliisse an der Fest-Fliissig-Phasengrenze fiir den Fall der
Erstarrung.

4.1 Grundlagen des Modells

Ein feste Phase « und eine fliissige Phase ¢ sind durch eine scharfe Grenzfldche getrennt,
Abbildung 4.1. Bewegt sich die Grenzfliche mit der Geschwindigkeit v, kann der Fluf3
der Atome, die in den Festkorper eingebaut werden, in einem Bezugssystem relativ zur
Grenzflache fiir ein bindres System wie folgt beschrieben werden (BAKErR und CAHN,
1971).

v
J" = v =Ja+t]B (4.1)
m
mit : ]Azi'qu, ]BZVL'XiB
m m

Dabei ist V), das molare Volumen, welches der Einfachheit halber als gleich und
konstant in beiden Phasen angenommen wird. Ji ist der Fluf8 der Komponente k = A,B
tiber die Grenzflache, und X}c ist der Molenbruch der Komponente k, welche in den
Festkorper eingebaut wird. In bindren Systemen sind X', und X} nicht unabhingig,
sondern durch X!, = 1 — X} miteinander verkniipft. Aus Griinden der Lesbarkeit wird
im folgenden auf den Index bei Konzentrationsangaben verzichtet. Sofern nicht anders
angegeben, beziehen sich alle Konzentrationen auf das Legierungselement, d. h. auf
die Spezies B.

In einem bindren System mit den Komponenten A und B kann es aufgrund der
unterschiedlichen Zusammensetzung der wachsenden und der schrumpfenden Phase
zur Umverteilung von Legierungsatomen iiber die Grenzfliche kommen. Dieser Prozef3
wird in der Literatur als trans-interface diffusion bezeichnet (HILLERT, 1999) und der
entsprechende Fluf} J* ist durch die Massenbilanz definiert.

Jh=Jm(xt - XY . 4.2)
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Abb. 4.2: Schematische Darstellung der Definition der einzelnen Triebkréfte in den
G-X-Kurven fiir den Fall der Erstarrung anhand der Tangentenkonstruktion
nach HILLERT und RETTENMAYR (2003)

Abb. 4.3: Schematische Darstellung der Definition der einzelnen Triebkréfte in den
G-X-Kurven fiir den Fall des Schmelzens anhand der Tangentenkonstruktion
nach HILLERT und RETTENMAYR (2003)
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Abb. 4.4: Schematische Darstellung des Bereichs moglicher Festkorperkonzentrationen
wéhrend der Erstarrung

Befindet sich die Grenzflache nicht im thermodynamischen Gleichgewicht, d.h.
weichen die Grenzflachenkonzentrationen von ihren jeweiligen Gleichgewichtswerten
ab, existiert eine Triebkraft zur Phasenumwandlung, um das System wieder ins —
zumindest lokale — Gleichgewicht zu bringen. Diese Triebkraft wird an der Grenzflache
dissipiert, d.h. so umgewandelt, dafs die Phasengrenze dem Zustand des lokalen
Gleichgewichts ndher kommt. Wenn beide Prozesse, d. h. die Wanderung der Grenz-
flache und die Umverteilung von Legierungsatomen, einen Teil der Gesamttriebkraft
dissipieren, werden zwei positive Triebkrafte benotigt (HILLERT, 1999). Diese Forde-
rung schrankt den Bereich von moglichen Zusammensetzungen, z. B. des erstarrenden
Festkorpers fiir eine gegebene Zusammensetzung der Schmelze ein (HILLERT und
RETTENMAYR, 2003). Die Verkniipfung der Triebkrafte mit den Fliissen der einzelnen
Prozesse geschieht mittels folgender kinetischer Gleichungen.

M

m __ ' m

J" = VmAG (4.3)

J'= Lt (4.4)
Vin ‘

Dabei werden hier die kinetischen Gleichungen auf lineare Zusammenhange zwi-
schen den Triebkriften AG™ und AG! und den Teilchenstromen J™ und J* beschrankt.
Dies entspricht einer Reihenentwicklung des allgemeinen exponentiellen Ansatzes
zwischen Triebkraft und Teilchenstrom, welche nach dem ersten Glied abgebrochen
wird. Terme hoherer Ordnung werden in der Literatur (ONSAGER, 1931; BAKER und
CanN, 1971) als vernachldssigbar angesehen. M ist die Mobilitdt der Grenzflache und
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Abb. 4.5: Schematische Darstellung des Bereichs moglicher Schmelzkonzentrationen
wéhrend des Schmelzens

L ist der kinetische Koeffizient der Umverteilung. Ein Vergleich von Gleichung (4.3)
mit Gleichung (4.1) zeigt, daf$ die Mobilitat M ebenfalls die Proportionalitidtskonstante
zwischen der Geschwindigkeit der Grenzfliche und der Triebkraft fiir die Wanderung
ist.

v = MAG" (4.5)

Die Mobilitat M kann von der maximalen Kristallisationsgeschwindigkeit vy abgelei-
tet werden, welche tiberlicherweise fiir Metalle in der Groflenordnung der Schallge-
schwindigkeit des Festkorpers liegt und hier als temperaturunabhédngig angesehen
wird. (CARRARD et al., 1992; AscaRreLL1, 1968). Die Einheit der Mobilitét ergibt sich
aus Gleichung (4.3) und (4.5) zu (mol m)/(J s). GAMSJAGER et al. (2007) verwenden fiir
die Mobilitit die Einheit m? s/ kg, welche durch Division mit dem molaren Volumen
Vin aus der hier verwendeten Einheit hervorgeht. Anschaulich kann die Mobilitét als
Verhiltnis der Geschwindigkeit einer Grenzflache v zu dem auf sie wirkenden Druck
p verstanden werden.

_ Y
M= o (4.6)

Es existieren verschiedene Ansatze in der Literatur fiir die Festkorperdiffusion, um
den kinetischen Koeffizienten L mit dem Diffusionskoeffizienten D zu verkniipfen,
z.B. HARTMANN et al. (2005). Fiir Fest-Fliissig-Phasenumwandlungen wurde in der
Literatur kein einfacher Zusammenhang gefunden. Im vorliegenden Modell wird die
Beziehung zwischen L und D analog zu Gleichung (4.6) durch die charakteristische
Geschwindigkeit der Grenzflachendiffusion vp ausgedriickt, z. B. Aziz und KapLaN
(1988). vp ist die Diffusionsgeschwindigkeit, d. h. das Verhaltnis zwischen dem Diffusi-
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Abb. 4.6: Temperaturabhingigkeit der Grenzflachenmobilitdt M, des kinetischen Koeffi-
zienten L, der Diffusionsgeschwindigkeit vp und des Diffusionskoeffizienten
Dy im System Al-Cu, vergleiche Tabelle 4.2

onskoeffizienten in der Grenzflache D; und der Dicke der Grenzfldche a(, welche die
feste von der fliissigen Phase trennt.
Up . Di
[ = D : == 4.7
RT mit: vp p” (4.7)
Die Temperaturabhidngigkeit der Diffusionskoeffizienten sind im Modell durch die
tibliche Arrhenius-Beziehung berticksichtigt. Analog zu fritheren Arbeiten, z. B. Aziz
und KarrLan (1988) wird angenommen, dafs der Diffusionskoeffizient der fliissigen
Phase auch in der Grenzfliche gilt.

Dy = Dy - exp (— %;) (4.8)
Qo
D;~ Dy =Dyg-exp (— Rg?) (4.9)

Durch die Gleichungen (4.6) und (4.7) wird die Temperaturabhédngigkeit der kinetischen
Koeffizienten in das Modell eingefiihrt (Abbildung 4.6).

Fiir eine gegebene Kombination von Grenzflichenkonzentrationen im festen X% und
im fliissigen X% berechnen sich die Triebkrafte aus den G-X-Kurven (Abbildungen 4.2
und 4.3), wie von HILLERT und RETTENMAYR (2003) gezeigt. Dazu werden die Tangenten
an die G-X-Kurven fiir die jeweiligen Grenzflichenkonzentrationen angelegt und im
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Abb. 4.7: Schematische Konzentrationsprofile in den beiden Phasen an der Fest-Fliissig-
Phasengrenze im stationdren Zustand

Falle der Erstarrung (Abbildung 4.2) durch die vertikale Differenz zwischen der G-
X-Kurve der fliissigen Phase und der Tangente an die G-X-Kurve der festen Phase
AG™ definiert. AG' ergibt sich durch ein vertikales Verschieben der Tangente an die
G-X-Kurve der festen Phase, bis die verschobene Tangente die G-X-Kurve der fliissigen
Phase schneidet. Aus der vertikalen Differenz bei X* der Tangente an die fliissige
Phase und der verschobenen Tangente ergibt sich AG’. Analytisch berechnen sich die
Triebkrifte aus den chemischen Potentialen.

AG™ (1= X (uly — 1) + X (up — 1) (4.10)
AGH = (X' = X"l — 1Y — g+ ub) (4.11)

4.1.1 Phasenumwandlungen im stationaren Zustand

Im stationdren Zustand existiert kein Konzentrationsgradient in der wachsenden Phase,
d.h. es findet im Falle der Erstarrung keine Diffusion in der festen Phase « statt. Die
Atome der Komponente B, die nicht in den Festkodrper eingebaut werden, werden in
die fliissige Phase zurtickgeworfen und diffundieren dort von der Grenzflache weg.
Gemaf3 der Definition von HILLERT (1999) ist der sogenannte trans-interface diffusion
Teilchenstrom, d. h. der Flufs der Atome tiber die Grenzfldche gleicht dem Diffusionfluf3
in der fliissigen Phase /. Daraus folgt, daf3 die Zusammensetzung des Materials,
welches tiber die Grenzfldche tritt, gleich der Zusammensetzung der festen Phase ist,
X! = X%, vergleiche Abschnitt 4.1.2.

Einen stationdren Zustand voraussetzend werden die Grenzfldchenkonzentrationen
als Funktion der Grenzflaichengeschwindigkeit im isothermen Fall berechnet. Fiir jede
Grenzflachengeschwindigkeit miissen die Grenzflichenkonzentrationen so gewdahlt
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werden, daf die beiden Teile der Triebkrifte AG™ und AG! (Abbildung 4.2) sowie die
korrespondierenden Fliisse fiir die Wanderung der Grenzflache und die Umverteilung
der Atome die entsprechenden kinetischen Gleichungen (4.3) und (4.4) erfiillen.

Bei bekannter Mobilitdt der Grenzfliche M ergibt sich die notwendige Triebkraft
AG™ fiir die Wanderung der Grenzflache bei einer gegebenen Geschwindigkeit aus
Gleichung (4.5). Dieses AG™ wird fiir verschiedene Kombinationen von X! und X* in
den G-X-Kurven gefunden, aber nur eine dieser Kombinationen erfiillt beide kineti-
schen Gleichungen (4.3) und (4.4).

Hierauf aufbauend werden die moglichen Grenzflichenkonzentrationen bei einer
gegebenen Temperatur T und Geschwindigkeit v durch folgende Prozedur berechnet:

1. Berechnung der kinetischen Koeffizienten M und L aus Gleichung (4.6) und (4.7)

2. Berechnung der notwendigen Triebkraft AG™ bei einer gegebenen Geschwindig-
keit v mittels Gleichung (4.5)

3. Bestimmen der moglichen Kombinationen von Grenzflichenkonzentrationen,
welche AG™ liefern

4. Finden der einen Kombination von X* und X¢, welche die passende Triebkraft
AG! liefert, um Gleichung (4.4) zu erfiillen

Punkt 3 wird durch einen Newton-Raphson-Algorithmus (WELLER, 1996; CHAPMAN,
1998) implementiert, welcher fiir ein gegebenes X’ ein X* findet, so dafl diese Kom-
bination genau die notwendige Triebkraft AG™ liefert. Fiir diese Kombination von
Grenzflachenkonzentrationen wird die zweite Triebkraft AG' aus den G-X-Kurven
berechnet. Durch Einsetzen dieser Triebkraft in Gleichung (4.4) kann der Diffusionsfluf3
iiber die Grenzfliche J* berechnet werden. Die Differenz e zwischen diesem Fluf} und
dem Fluf3, wie er aus der Massenbilanz berechnet wird, Gleichung (4.2), wird als Krite-
rium fiir die Konsistenz der jeweiligen Kombination von Grenzflichenkonzentrationen

verwendet. L
v
= —~AG'— (X' — X~ 412

e = §-BC = o-(x' = X%) 4.12)
Durch einen Halbierungsalgorithmus (WELLER, 1996; CHAPMAN, 1998) wird das In-
tervall der moglichen Zusammensetzungen in der fliissigen Phase verkleinert, bis €
minimal wird, Abbildung 4.8. Bei den hier gezeigten Ergebnissen ist |e| in der Grofen-
ordnung von 1075, d. h. das Verhéltnis von |e| zu J! in liegt in der Groflenordnung von

109,

4.1.2 Transiente Phasenumwandlungen mit Konzentrationsgradienten
in der wachsenden Phase

Existieren in beiden Phasen Konzentrationsgradienten, kann nicht mehr auf analytische
Losungen zuriickgegriffen werden, um die Konzentrationsprofile in den Phasen zu
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Abb. 4.8: Flufidifferenz € als Funktion der Konzentrationsdifferenz an der Grenzflache
fiir den Fall der Erstarrung im stationdren Zustand im System Al-Cu

beschreiben. Die Diffusionsgleichungen miissen in beiden Phasen gelost und die
differentielle Massenbilanz an der Phasengrenze, Gleichung (4.13), korrekt beschrieben
werden.

ac
Dozl Pz
In der vorliegenden Arbeit wurde ein impliziter Finite-Differenzen-Algorithmus
(FDM) (CroFt und LiLLEY, 1977; WELLER, 1996) verwendet, um das Stefan-Problem (STE-
FAN, 1889; HiLL, 1987) der bewegten Grenzfldche zu losen. Die Massenbilanz an der
Grenzflache (Gleichung (4.13)) wurde analog zu fritheren Arbeiten (Ro0sz et al., 1985;
RETTENMAYR, 1990) in finiten Differenzen formuliert. Aus Platzgriinden wird hier auf
eine Wiederholung verzichtet und auf die detaillierte Darstellung bei z. B. RETTENMAYR
(1990) verwiesen. Um die Gradienten an der Phasengrenze bei akzeptabler Rechenzeit
moglichst gut auflosen zu konnen, wurde ein FDM-Netz mit variabler Maschenweite
verwendet (Abbildung 4.9). Die feinste Maschenweite wurde so gewihlt, dafs die steilen
Konzentrationsgradienten in den angrenzenden Phasen aufgelost werden konnten.
Von der Phasengrenze weg wurde die Maschenweite pro Masche um 10 % erhoht. Dies
erlaubte in der Praxis von der Maschenweite unabhédngige Diffusionsstrome an der
Grenzfldche bei einer insgesamt moderaten Knotenzahl.
Abhingig von den Diffusionsfliissen in den Phasen dndert sich die Zusammenset-

=(cj—c5)-v (4.13)

Z*

Z*
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Abb. 4.9: Beispiel fiir ein Finite-Differenzen-Netz mit variabler Maschenweite, d.h.
engerem Knotenabstand in der Ndhe der Grenzflache

zung des Materials, welches tiber die Grenzfldche tritt, Gleichung (4.14). X! héngt also
von den Grenzflichenkonzentrationen und von der Differenz der Diffusionsfliisse ab.

Xi _ X(X]E o Xf]a
]K —
HiLLERT et al. (2004) und GAMSJAGER (2007) leiten fiir den bindren Fall folgende
Beziehung fiir X' her, die sich durch einfache Umformungen in Gleichung (4.14)
tberfiihren lassen. Diese Darstellung ist gut geeignet, um den moglichen Bereich, in
dem X' liegen kann, abzuschétzen.

(4.14)

22 =X H
Jr — ]é Je — ]E
Abbildung 4.11 zeigt schematisch zwei Beispiele fiir mogliche Konzentrationsprofile
wihrend des Schmelzens bzw. des Erstarrens. Im gewahlten Koordinatensystem zahlen
alle Fliisse von links nach rechts positiv und umgekehrt, d. h. im Beispiel 4.11a ist der
Fluf$ in der festen Phase J* negativ und der Fluf in der fliissigen Phase | ¢ positiv. In
den hier betrachteten Systemen ist X’ immer grofer als X*, d. h. der Zahler des zweiten
Terms in Gleichung (4.15) ist fiir den Fall der Erstarrung immer negativ. Daraus folgt,
daf der gesamte zweite Term negativ ist und somit X’ grofer als X%, aber kleiner
als X’ sein muf. Fiir das Beispiel des Schmelzens gilt diese Uberlegung umgekehrt

Xi=X*— -t (4.15)
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Abb. 4.10: Schematische Darstellung der Triebkrifte in Abhiangigkeit von X’ fiir den
Fall der Erstarrung mit Diffusion in der festen Phase «

und analog. Sofern die Diffusionsfliisse unterschiedliche Vorzeichen besitzen, liegt X’
immer zwischen den Zusammensetzungen der beiden Phasen.

Uber die Massenbilanz an der Grenzflache 1d3t sich aus den Konzentrationen und
Fliissen auch die Grenzflachengeschwindigkeit v,,,;, berechnen. Diese Geschwindigkeit
mufs mit der Geschwindigkeit aus der entsprechenden kinetischen Gleichung (4.3)
iibereinstimmen.

]f o ]tx v,
Gleichzeitig mufs die Menge der umverteilten Legierungsatome, wie sie sich aus
der Massenbilanz (4.13) bzw. (4.2) ergibt, mit der entsprechenden kinetischen Glei-
chung (4.4) tibereinstimmen.
Damit ergeben sich folgende zwei Bedingungen, die zu erfiillen sind, wenn die

Grenzflichenkonzentrationen korrekt gewahlt wurden.

" ]ﬂ_]a |
t 1 t Y (xl a1
A =L-AGH — - (X X) 0 (4.18)

Um die Kinetik der Gleichgewichtseinstellung an der Fest-Fliissig-Phasengrenze
zu untersuchen, wurden sowohl fiir den tiberhitzten Festkorper als auch fiir die
unterkiihlte Schmelze verschiedene Situationen untersucht. Dabei wurde anfanglich
das lokale Gleichgewicht an der Phasengrenze gestort und die Wiedereinstellung
des Gleichgewichts, d. h. der zeitliche Verlauf der Grenzflichengeschwindigkeit und
Grenzflichenkonzentrationen, berechnet. Durch die gewéhlte Anfangskonfiguration
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Abb. 4.11: Schematische Konzentrationsprofile in den beiden Phasen an der Fest-Fliis-
sig-Phasengrenze

Tab. 4.1: Verschiedene Anfangskonfigurationen der Nichtsgleichgewichtsrechnungen

Situation ~ X* X’  Phasenumwandlung
@ <Xy < qu Erstarren
@ =Xo < qu Erstarren
® > Xeg > qu Schmelzen

(Abbildung 4.12) wird eine Triebkraft fiir die Bewegung der Phasengrenze vorgegeben,
d. h. die Grenzflache erstarrt oder schmilzt. Dies fiihrt zu einer Reduktion der Triebkraft,
weil sich die Grenzflachenkonzentrationen ihren Gleichgewichtswerten anndhern.

Beim Giefien metallischer Legierungen konnen im Zweiphasengebiet z. B. durch
Konvektion in der Schmelze verschiedene Situationen auftreten, in denen das lokale
thermodynamische Gleichgewicht an der Grenzflache verloren geht. Durch Stoff- und
Waérmetransport dndern sich die lokale Temperatur und Konzentrationen an der Pha-
sengrenze, so dafs Nichtgleichgewichtskonfigurationen auftreten kénnen. Im folgenden
werden drei verschiedene Konfigurationen unterschieden, welche hierbei auftreten
konnen, Tabelle 4.1. Im Falle der Erstarrung wird zum einen eine unterkiihlte Schmelze
im Kontakt mit einem Festkorper im Einphasengebiet untersucht @. Dies entspricht
einer plotzlichen Absenkung der Grenzflichentemperatur durch z. B. den Transport
von kiihlerer Schmelze zur Grenzflache. Zum anderen wird eine unterkiihlte Schmel-
ze im Kontakt mit einem Festkorper mit Gleichgewichtskonzentration betrachtet @.
Dies entspricht einer Situation, in der Schmelze mit Grenzflichentemperatur aber
niedrigerer Konzentration zur Grenzflache transportiert wird.

Fiir den Fall des Schmelzens wird analog die Situation untersucht, in welcher ein
tiberhitzter Festkorper in Kontakt mit Schmelze im Zweiphasengebiet kommt ®. Diese
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Abb. 4.12: Wahl der Ausgangskonzentrationen im Phasendiagramm fiir die Relaxati-
onsrechnungen (schwarze Punkte) und Schmelzen (graue Punkte)

Situation kann durch den Transport von heifSer Schmelze in die Néhe der Grenzflache
oder rasches Aufheizen der Probe verursacht werden, wobei die Grenzflichentempera-
tur plotzlich erhdht wird.

In allen Fallen wird die jeweilige Phasenumwandlung berechnet, bis die Grenzfla-
chenkonzentrationen wieder ihre jeweiligen Gleichgewichtskonzentrationen erreicht
haben. Sofern nicht anders angegeben, wird in allen Berechnungen Gleichgewicht
angenommen, wenn die Differenz § der Grenzflichenkonzentrationen von ihren Gleich-
gewichtswerten, wie sie aus den G-X-Kurven bestimmt wurden, weniger als 10>
betragt. Kleinere Werte fiir 6 wurden wihrend verschiedener Testrechnungen ver-
wendet und fiihrten lediglich zu langeren Rechenzeiten, ohne weitere Einblicke zu
ermoglichen.

4.2 Ergebnisse des Modells

4.2.1 Phasenumwandlungen im stationdren Zustand

Im folgenden Abschnitt werden Ergebnisse dargestellt, die mit dem Modell fiir ra-
sche Erstarrung und rasches Schmelzen im stationdren Zustand berechnet wurden
(Abschnitt 4.1.1). Als Legierungen wurden drei bindre Al-Legierungen (Tabelle 4.2)
gewahlt, deren G-X-Kurven der Datenbank des COST 507-Projektes (ANSARA et al.,
1998) entnommen wurden.
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Tab. 4.2: Verwendete physikalische Konstanten der Al-Legierungen

Legierungselement Konstante Wert Referenz
Cu (7 1000m/s (CARRARD et al., 1992)
ap 0,5-0,9 nm (SvatH und Aziz, 1994)
Dy 1,05-107"m?/s (Ro6sz et al., 1985)
Qro 23,90k]J/mol (Robsz et al., 1985)
D.o 6,47 -107°m?/s LIDE (2007)
Qw0 135,34 kJ /mol LipE (2007)
Mg () 1000m/s selbst angepafst
ao 1,0nm selbst angepafst
Dy 99-10°m?/s  (Kovacova und GRMAN, 1979)
Qro 71,57 k] /mol (Kovacova und GrmAN, 1979)
D.o 3,7-107°m?/s (L1DE, 2007)
Qw0 123,5kJ/mol (L1pE, 2007)
Sn () 1000m/s selbst angepafdt
ao 1,0nm selbst angepafst
Dyg 1,1-107"m?/s (Gurta, 1967)
Qro 23,8 k] /mol (Gurta, 1967)
Dyo 0,245-10"*m?/s (L1DE, 2007)
Qw0 119,3kJ/mol (LmoE, 2007)
Erstarren

Alle Gleichungen dieses Modells wurden hergeleitet, ohne daf} zusatzliche anpafibare
Parameter eingefiihrt worden sind. Das Modell enthilt aber wie frithere Modelle zwei
Parameter, die nicht exakt bekannt sind: Die Dicke der Fest-Fliissig-Grenzflache ag
und die maximale Kristallisationsgeschwindigkeit des Festkorpers vg. Beide Parameter
wurden bereits fiir das System Al-Cu publiziert (CARRARD et al., 1992), allerdings ohne
genaue Angabe, wie sie angepafst wurden. Experimentell sind die beiden Parameter
kaum zugénglich. Aus friitheren Arbeiten geht hervor, daffi beide Groflen auf einen
sinnvollen Bereich beschrankt werden miissen und kénnen. Die Dicke der Phasen-
grenze wird als 2 bis 3 Atomlagen dick angenommen, d.h. in der Groffenordnung
von 1 nm. Die maximale Kristallisationsgeschwindigkeit liegt fiir reine Metalle in der
Groflenordnung der Schallgeschwindigkeit (TURNBULL und BAGLEY, 1975), d.h. bei
etwa 1000 m/s. Diese zweite Vermutung ist kiirzlich kritisch hinterfragt worden (Jack-
soN, 2002). Molekulardynamik-Simulationen der Erstarrung reiner Materialien zeigen
maximale Geschwindigkeiten, die niedriger sind als die Schallgeschwindigkeit.

Um einen tieferen Einblick in die Rolle dieser beiden Parameter zu bekommen,
wurde exemplarisch fiir die Erstarrung im stationdren Zustand im System Al-Cu eine
Parameterstudie durchgefiihrt (Abbildung 4.13 und 4.14). Die Dicke der Grenzfliache a
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wurde zwischen 0,1 und 2,0 nm (bei konstanter maximaler Kristallisationsgeschwindig-
keit vg) variiert und vy wurde zwischen 100 und 2000 m/s (bei konstantem ag) variiert.
Der Einflufy der aus ap und vy abgeleiteten kinetischen Koeffizienten M und L auf die
Grenzflachenkonzentrationen kann so untersucht werden. Bei einer Grenzflichenge-
schwindigkeit von 3,0m/s und einer Temperatur von 600 °C wurde die Kombination
der Grenzflichenkonzentrationen wie oben beschrieben berechnet.

Wie deutlich zu erkennen ist, ist der Einflufs von ag signifikant grofier als der von
vg, d. h. der Einfluf8 auf die Grenzflichenkonzentrationen ist grofer fiir unterschied-
liche Werte von ay. Die Grenzflichenkonzentration der festen Phase X* steigt mit
zunehmender Dicke der Grenzfliche an, wihrend die Grenzflachenkonzentration der
fliissigen Phase X’ abnimmt. Die Grenzflichenkonzentrationen bewegen sich also
bei einer gegebenen Geschwindigkeit weiter ins Zweiphasengebiet hinein, d.h. die
Differenz zwischen den Grenzflachenkonzentrationen wird geringer. Mit steigendem
ap wird der kinetische Koeffizient L kleiner, Gleichung (4.7). Wie aus der kinetischen
Gleichung (4.4) hervorgeht, fiihrt ein niedriger kinetischer Koeffizient L dazu, daf’ fiir
einen gegebenen Teilchenstrom | t wie er sich aus der Massenbilanz, Gleichung (4.2),
ergibt, eine hohere Triebkraft AG! vorhanden sein muf. In der Umkehrung wird der
Teilchenstrom |’ bei einem gegebenen AG! kleiner, d. h. die Konzentrationsdifferenz an
der Grenzfliche zwischen X’ und X* muf geringer werden.

Fiir die maximale Kristallisationsgeschwindigkeit v, existiert ein unterer kritischer
Wert (In Abbildung 4.13 durch einen Pfeil markiert, vy ~ 450 m/s), unterhalb dessen
die Konzentration der festen Phase X* auflerhalb des Zweiphasengebiets liegt, d. h.
niedriger ist als die entsprechende Gleichgewichtskonzentration Xg,. Dies ist aus den
bekannten Experimenten zur raschen Erstarrung, z. B. bei SmitH und Aziz (1994) nicht
zu erwarten. Realistische Werte fiir vj sollten deshalb grofier sein als 450 m/s.

Die Abbildungen 4.15 bis 4.16 zeigen berechnete Grenzflachenkonzentrationen als
Funktion der Grenzflichengeschwindigkeit bei verschiedenen Temperaturen in den
Systemen Al-Cu, Al-Mg und Al-Sn. Bei niedrigen Grenzflichengeschwindigkeiten
(v < 0,01 m/s) ndhern sich die Grenzflaichenkonzentrationen den Gleichgewichtswer-
ten an. Mit steigender Geschwindigkeit konnen Diffusionsprozesse nicht mehr zur
vollstindigen Umverteilung der Legierungsatome fiihren. Uberschiissige Atome der
Komponente B werden in den Festkorper eingebaut. Dieser Effekt wird ,,solute trapping”
genannt und erstmals von BAKER und CAHN (1969) systematisch beschrieben. Dabei
nimmt die Konzentration in der fliissigen Phase ab und in der festen Phase zu.

Das hier vorgestellte Modell beinhaltet keine weiteren Einschrankungen beziiglich
der Grenzflichenkonzentrationen. So ist z. B. der Schnittpunkt der G-X-Kurven (T)
in keiner Weise als untere Grenze fiir mogliche Fliissigkeitskonzentrationen zu sehen,
wie etwa bei BOETTINGER et al. (1986). Die gemeinsame Konzentration der Schmelze
und des Festkorpers fiir hohe Grenzflaichengeschwindigkeiten liegt stets unterhalb der
To-Konzentration.

In der vorliegenden Arbeit ist der Bereich von moglichen Grenzflichenkonzentratio-
nen lediglich durch die Triebkrifte AG™ und AG' beschrankt, welche immer positiv
sein miissen. Des weiteren sind keinerlei geometrische Forderungen zur Verwendung
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der G-X-Kurven, wie parallele oder horizontale Tangenten, notwendig (ANESTIEV und
MavrakHOV, 2005).

Abhédngig von der Temperatur existiert eine kritische Geschwindigkeit, z. B. 12,7m/s
bei T =600 °C im System Al-Cu, oberhalb der keine Kombination von Grenzflachen-
konzentrationen gefunden werden kann, welche beide kinetischen Gleichungen (4.3)
und (4.4) erfillt. Ein moglicher Grund kann sein, dafs die lineare Ndherung in den
kinetischen Gleichungen (4.3) und (4.4) nicht mehr giiltig ist und erweiterte Ansétze
benotigt werden, um die Kinetik ausreichend zu beschreiben, z. B. Jou et al. (1999); Ga-
LENKO (2002). Wahrscheinlicher scheint allerdings, dafl es bei der gewéhlten Temperatur
keine ausreichende Unterkiihlung fiir so hohe Grenzflachengeschwindigkeiten existiert.
Bei niedrigeren Geschwindigkeiten ist die numerische Prozedur immer konvergent
und fiihrt zu einer eindeutigen Losung, Abbildung 4.8.

Abbildung 4.16 zeigt jeweils ein Beispiel fiir berechnete Grenzflichenkonzentra-
tionen bei rascher Erstarrung im System Al-Cu, Al-Mg bzw. Al-Sn. Abhédngig von
der Thermodynamik, d.h. der G-X-Kurven des jeweiligen Legierungssystems, und
der Kinetik, d.h. der Parameter M und L sowie der Diffusionskoeffizienten in den
angrenzenden Phasen und der Grenzflache, ergeben sich quantitative Unterschiede zu
den Rechnungen im System Al-Cu, ohne qualitativ zu neuen Erkenntnissen zu fiihren.
Dies zeigt, dafs das Modell nicht speziell auf ein Legierungssystem optimiert wurde.

Schmelzen

Die Grenzflaichenkonzentrationen wihrend des Schmelzens im stationdreren Zustand,
Abbildung 4.7b, wurden gemdfl dem Vorgehen aus Abschnitt 4.1.1 berechnet. Bei
gegebener Temperatur T und Grenzflachengeschwindigkeit v wurden die Grenzfla-
chenkonzentrationen so gewdhlt, dafs die jeweiligen kinetischen Gleichungen erfiillt
sind.

Analog der Parameterstudie fiir die rasche Erstarrung im stationdren Zustand
wurde der Einflufs von gy und vy auch fir das Schmelzen im stationdren Zustand
untersucht (Abbildungen 4.17 und 4.18). Die Dicke der Grenzflache ap wurde wieder
zwischen 0,1 und 2,0 nm (bei konstanter maximaler Kristallisationsgeschwindigkeit vg)
variiert und vy wurde zwischen 100 und 2000 m/s (bei konstantem ag) variiert. Dies
entspricht einer Variation der kinetischen Koeffizienten M und L und erlaubt, deren
EinflufS auf die Grenzflichenkonzentrationen beim Schmelzen zu untersuchen. Bei einer
Grenzflachengeschwindigkeit von 3,0m/s und einer Temperatur von 600 °C wurde die
Kombination der Grenzflichenkonzentrationen wie oben beschrieben berechnet.

Wieder ist deutlich zu erkennen, dafs der Einfluf$ von ag prinzipiell signifikant grofler
ist als der von vy, d. h. der Unterschied in den Grenzflichenkonzentrationen ist grofier
fuir unterschiedliche Werte von aj. Die Grenzflichenkonzentration der festen Phase
X* steigt mit zunehmender Dicke der Grenzfliche an, wihrend die Grenzflachen-
konzentration der fliissigen Phase X¢ abnimmt. Beide Konzentrationen bewegen sich
also bei einer gegebenen Grenzflichengeschwindigkeit fiir einen hoheren Wert von ag
weiter ins Zweiphasengebiet hinein. Die Differenz der beiden wird geringer, d. h. die
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Abb. 4.15: Geschwindigkeitsabhdngige Grenzflichenkonzentrationen wahrend des Er-
starrens bei verschiedenen Temperaturen im System Al-Cu
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Abweichung von den Gleichgewichtswerten grofier. Analog zum Erstarren gilt, dafd mit
steigendem ag der kinetische Koeffizient L kleiner wird, Gleichung (4.7), d. h. es wird
bei gegebenem J' eine hohere Triebkraft benotigt, um eine konsistente Losung zu fin-
den. Der Einfluf3 von a9 und damit von L auf die Grenzflichenkonzentrationen scheint
beim Schmelzen grofier zu sein, da bei gleicher Variation von ay die Auswirkung auf
die Grenzflichenkonzentrationen grofser ist, Abbildungen 4.13, 4.14 und 4.17, 4.18.

Wie schon beim Erstarren beobachtet, existiert fiir die maximale Kristallisations-
geschwindigkeit vy ein unterer kritischer Wert (in Abbildung 4.18 durch einen Pfeil
markiert, vp ~ 1500m/s). Unterhalb dieses Wertes liegt die Konzentration der fliissi-
gen Phase X’ auBerhalb des Zweiphasengebiets, d. h. ist hoher als die entsprechende
Gleichgewichtskonzentration ng.
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=
O
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B
[
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§ 0,04
e X~
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0,02 T=600°C -
v9 = 1000m/s X
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0,0 2,0 4,0 6,0 8,0 10,0

Geschwindigkeit / m/s

Abb. 4.19: Geschwindigkeitsabhidngige Grenzflaichenkonzentrationen wahrend des
Schmelzens bei 600 °C in Al-Cu fiir vg = 1000m/s

In Abbildung 4.19 sind die Grenzflichenkonzentrationen als Funktion der Grenz-
flachengeschwindigkeit wahrend des Schmelzens im stationdren Zustand dargestellt.
Bei niedrigen Grenzflachengeschwindigkeiten befindet sich die Grenzflache im lokalen
Gleichgewicht. Mit steigender Grenzflichengeschwindigkeit geht dieses verloren, d.h.
die Grenzflichenkonzentrationen bewegen sich ins Zweiphasengebiet hinein aufeinan-
der zu. Die Diffusion in der festen Phase « ist bei diesen Geschwindigkeiten zu langsam,
um geniigend Legierungsatome zur Grenzfldche zu transportieren. Dies fiihrt zu einem
Absinken der Liquidkonzentration und zu einem Ansteigen der Soliduskonzentration.

Abhingig von der Mobilitdt der schmelzenden Grenzflaiche M bzw. der kritischen
Geschwindigkeit vy existiert beim Schmelzen ein Bereich von Grenzflachengeschwin-
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digkeiten, in dem die Liquidkonzentration auflerhalb des Zweiphasengebiets liegt,
d.h. X hoher ist als qu, vergl. Abbildung 4.18. Dies deutet auf ein unterschiedliches
Verhalten der Grenzflaichenmobilitat hin, wie in Abschnitt 4.3 diskutiert wird.

Ahnlich den Rechnungen fiir die rasche Erstarrung im stationdren Zustand existiert
eine maximale Grenzflichengeschwindigkeit, oberhalb derer keine Losung berechnet
werden kann, weil entweder die linearen Ndherungen hier versagen oder die Uberhit-
zung nicht ausreicht bzw. andere Effekte die Grenzflachenkinetik bestimmen wie z. B.
kinetische Uberhitzung.

4.2.2 Abweichung von stationdren Zustand — Transiente
Phasenumwandlungen

Liegt kein stationdrer Zustand vor, sondern existiert in der wachsenden Phase ein
Konzentrationsgradient, kommt es in beiden Phasen zu Diffusion. Der Flufs der Le-
gierungselementumverteilung J' setzt sich also aus zwei Teilen zusammen. Im hier
gewdhlten Koordinatensystem ergibt sich folgender Ausdruck (HiLLERT, 1999).

=7 -7 (4.19)

Wie in Abschnitt 4.1.2 dargestellt, ist die Zusammensetzung des Materials, welches
tiber die Grenzflache tritt, X' nun nicht mehr gleich der Konzentration der wachsenden
Phase. Hierdurch verandert sich die Triebkraft AG' und somit die Gesamtsituation an
der Grenzflache.

Abbildung 4.20 stellt die Grenzflichenkonzentrationen sowie X' als Funktion des
Flusses in der festen Phase J* fiir den Fall des Erstarrens dar. Der Gesamtteilchen-
strom iiber die Grenzflache J! ist hierbei konstant gehalten. Ein negativer Flug, d.h.
ein Flufl weg von der Grenzflache, bewirkt eine Erhohung der Grenzflachenkonzen-
trationen, wihrend X' sinkt. Umgekehrt ergibt ein Flu zur Grenzfliche niedrigere
Grenzflachenkonzentrationen und ein héheres X'.

Fiir den Fall des Schmelzens ist dieser Zusammenhang analog in Abbildung 4.21
dargestellt. Hier bewirkt ein Fluf$ von Legierungsatomen in der Schmelze hin zur
Grenzfliche (J¢ < 0) ein Absinken von X*, aber ein Ansteigen von X! und X'.

Wie in Abschnitt 4.1 dargestellt, kann mit dem in dieser Arbeit entwickelten Modell
tir eine Phasenumwandlung der Bereich moglicher Konzentrationen der wachsenden
Phase aus den G-X-Kurven berechnet werden. Dieser Bereich ist lediglich durch die
Forderung beschréankt, daf} die beiden Triebkrifte AG™ und AG' positiv sein miissen.
Abbildung 4.22 zeigt diesen Bereich exemplarisch fiir die Erstarrung im System Al-Cu
fir verschiedene Temperaturen. Fiir niedrige Unterkiihlungen, d. h. Temperaturen nahe
der Gleichgewichtsliquidustemperatur, lduft der Bereich in der Gleichgewichtskonzen-
tration zusammen. Je hoher die Unterkiihlung an der Grenzfliche ist, desto grofser
wird der Bereich moglicher Festkorperkonzentrationen, wobei die Form des Bereichs
von der Thermodynamik, d.h. den G-X-Kurven des jeweiligen Legierungssystems
abhéngt.
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Abb. 4.20: Einfluf eines Gradienten in der festen Phase auf die Grenzflachenkonzen-
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Abb. 4.21: Einfluf eines Gradienten in der fliissigen Phase auf die Grenzflachenkon-
zentrationen wiahrend des Schmelzens
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Abb. 4.24: Anfangstriebkraft fiir die Wanderung der Grenzfliche AG™ wahrend der
Erstarrung als Funktion der Unterkiihlung AT

Analog hierzu kann fiir das Schmelzen der Bereich moglicher Schmelzkonzentra-
tionen berechnet werden, Abbildung 4.23. Fiir ansteigende Uberhitzungen wird der
Bereich moglicher Schmelzkonzentrationen immer breiter. Bei der Solidustemperatur
lauft der Bereich in der Gleichgewichtskonzentration zusammen.

Erstarren

Die erste Triebkraft AG™, die auf die Phasengrenze wirkt, und damit die erste Grenz-
flachengeschwindigkeit v, Gleichung (4.5), ist iiber die ersten Grenzflichenkonzentra-
tionen bzw. die Anfangsunterkiihlung oder -tiberhitzung AT definiert.

Abbildung 4.24 zeigt den Verlauf fiir die beiden Félle der Erstarrung (O und @, s.
Tabelle 4.1). Mit steigender Unterkiihlung steigt die Triebkraft fiir die Wanderung der
Grenzflache, also auch die Geschwindigkeit der Grenzflache. Liegt die Festkorperkon-
zentration innerhalb des jeweiligen Einphasengebiets, fiithrt dies zu einer zusatzlichen
Triebkraft und damit verbunden zu einem steilen Anstieg der Triebkraft mit steigender
Unterkiihlung.

Obwohl die Anfangstriebkraft in Situation @ deutlich hoher ist als im Fall des Festkor-
pers mit Gleichgewichtskonzentration @, unterscheiden sich die Grenzflichengeschwin-
digkeiten nur in einem sehr kurzen Intervall zu Beginn der Erstarrung, Abbildung 4.25.
Schon nach nur 0,5 - 10719 s unterscheiden sich die Grenzflichengeschwindigkeiten
nicht mehr erkennbar. Mit der ersten Schicht des neu erstarrten Festkorpers ndhert
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Abb. 4.25: Vergleich der Grenzflichengeschwindigkeit v fiir die beiden unterschiedli-
chen Anfangssituationen (T = 607,74 °C, das entspricht einer Anfangsunter-
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sich die Festkorperkonzentration X" bereits so sehr dem Gleichgewichtswert Xg, an,
daf3 die Anfangstriebkraft deutlich verringert wird.

Abbildung 4.26 stellt die Zeit zum Erreichen des Gleichgewichts (6 < 1,0-107°)
als Funktion der Unterkiihlung dar. Die Zeit steigt mit zunehmender Unterkiihlung
an, da die Differenz Ac zwischen der Anfangskonzentration und dem jeweiligen
Gleichgewichtswert mit der Unterkiihlung ansteigt. Der Unterschied zwischen den
verschiedenen Anfangszustanden ist auch hier kaum von der Linienstdrke zu trennen.
Es ist leicht einsichtig, dafy die Grenzflache bei einer grofleren Abweichung vom
Gleichgewicht langer braucht, bis sich die Gleichgewichtskonzentrationen wieder
eingestellt haben.

Wegen des steilen Abfalls der Grenzflichengeschwindigkeit in Situation @ erstarrt
nur sehr wenig Material in dieser kurzen Zeit. Die Abweichung vom Gleichgewicht
ist deshalb in beiden Situationen nach nahezu identischer Zeit abgebaut und lediglich
fir grofle Unterkiihlungen (AT > 10K) zu unterscheiden. Nachdem die Grenzfla-
chenkonzentrationen ihre Gleichgewichtswerte erreicht haben, lduft die Erstarrung
diffusionskontrolliert weiter, d. h. die Grenzflachengeschwindigkeit ist nur durch die
Diffusion in den Phasen und nicht mehr durch die Kinetik an der Grenzflache bestimmt.

Die zeitliche Entwicklung der Zusammensetzung X' des Materials, welches tiber
die Grenzflache tritt, ist in Abbildung 4.27 dargestellt. X' ist eine Funktion der Grenz-
flachenkonzentrationen und der Strome in der festen und in der fliissigen Phase,
Gleichung (4.14). Anfanglich sind die Konzentrationsgradienten an der Grenzfldche
sehr steil. Wie in Abschnitt 4.1.2 gezeigt, liegt X' zwischen den beiden Grenzflichen-
konzentrationen. Mit fortschreitender Erstarrung und Anndherung an die Gleichge-
wichtskonzentrationen wird der Gradient in der festen Phase flacher und X’ nihert
sich X* an.

Abbildung 4.28 zeigt ein typisches Beispiel fiir die Entwicklung der Grenzflachen-
konzentrationen tiber die Erstarrungsdauer (AT = 5K, Xt = 0,08, Xy = konstant).
Beide Grenzflachenkonzentrationen nihern sich den jeweiligen Gleichgewichtswerten
an und sind schon nach ca. 0,25 pus kaum mehr von diesen zu unterscheiden. Die
Bedingung, daf8 & kleiner ist als 1,0 - 102, ist im gezeigten Beispiel nach etwa 25 s
erfiillt (Abbildung 4.26).

Schmelzen

Analog der Gleichgewichtseinstellung wéahrend des Erstarrens wurde auch fiir das
Schmelzen die Relaxation einer instantan ins Ungleichgewicht gesetzten Grenzflache
berechnet, siehe Tabelle 4.1 und Abbildung 4.12. Verglichen mit der Erstarrung ergeben
sich in der Wahl der Ausgangssituation beim Schmelzen dhnliche Einschrankungen in
der Wahl der moglichen Schmelzkonzentrationen. Wie in Abbildung 4.23 gezeigt ergibt
sich aus der Forderung nach positiven Triebkraften eine Beschrankung des Bereichs
moglicher Schmelzkonzentrationen. Der Einfachheit halber wird im folgenden nur eine
Konfiguration untersucht, welche in Abbildung 4.12 mit ® bezeichnet ist.
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Abb. 4.27: Zeitliche Entwicklung der Zusammensetzung des iiber die Grenzflache
tretenden Materials X’ wihrend der Erstarrung
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Anfangsunterkiihlung AT von 5K und X! = 0.08, Xy = const., Situation ®
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Abb. 4.29: Anfangstriebkraft fiir die Wanderung der Grenzfliche AG™ wéhrend des
Schmelzens als Funktion der Unterkiihlung AT

Abbildung 4.29 zeigt die Triebkraft AG™ fiir Schmelzen als Funktion der Unter-
kithlung AT. Wie zu erwarten, fiithrt eine hohere Unterkiihlung, d.h. eine stirkere
Abweichung vom Gleichgewicht, zu einer hoheren Triebkraft fiir eine Phasenum-
wandlung. Der Vergleich mit Abbildung 4.24 zeigt, daf sich Schmelzen und Erstarren
bei gleicher Unterkiihlung nur geringfiigig in der Anfangstriebkraft unterscheiden.
Allerdings sind aufgrund der unterschiedlichen Steigungen der Solidus- und Liqui-
duslinien die Konzentrationsdifferenzen Acg, und Acyjjq zwischen den anfénglichen
Grenzflachenkonzentrationen und den Gleichgewichtswerten sehr unterschiedlich.

Um eine bessere Vergleichbarkeit der Relaxationsrechnungen, d. h. eine einheitliche
Temperatur und Anfangstriebkraft zu erreichen, wurden im folgenden alle Rechnungen
bei 600 °C durchgefiihrt und die Anfangskonzentrationen in den Fillen ® und ® so
gewdhlt, dafs die erste Triebkraft 100]/mol betragt. Die entsprechenden Unterkiihlun-
gen bzw. Uberhitzungen und Konzentrationswerte sind in Tabelle 4.3 angegeben. Die
Mobilitat der Grenzfliche M wurde in den beiden Rechnungen als gleich angenommen,
obwohl gemdfs den Rechnungen im stationdren Zustand fiir das Schmelzen eine hohere
Mobilitat zu erwarten ist JACKSON (2004); GAMSJAGER et al. (2007). Dies gewéhrleistet
eine bessere Vergleichbarkeit der Rechnungen.

Allerdings zeigt sich in den Rechnungen, dafs sich die kinetische Konstante L fiir
das Schmelzen stark von den durch Gleichung (4.7) abgeleiteten Werten unterscheiden
mufs, damit eine konsistente Losung gefunden werden kann. Eine Auswertung der
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Tab. 4.3: Konzentrationswerte der Vergleichsrechnungen von Erstarren und Schmelzen
Situation AT /K X* X' X3, X

@ 947 0,008 0,08 0,010 0,100
® 802 0,012 0,113 0,010 0,100

zweiten Bedingung in Gleichung (4.18) ergibt, daf’ bei gleichem L keine Kombination
von Grenzflichenkonzentrationen gefunden wird, die zu einer minimalen Differenz
AJt fiihrt, Abbildung 4.30. Der rechte Term in Gleichung (4.18), d.h. die kinetische
Gleichung, ergibt fiir alle moglichen Festkorperkonzentrationen viel zu kleine Werte,
daher ist die FluRdifferenz immer negativ. Ein Vergleich der Triebkréfte AG™ und AG!
wihrend des Erstarrens und Schmelzens (Abbildungen 4.31 und 4.32) zeigt, dafs beim
Erstarren ein weitaus grofierer Anteil der Gesamttriebkraft fiir die Umverteilung der
Legierungsatome aufgewendet wird.
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Abb. 4.30: Differenz zwischen dem Flu J* gema8 der kinetischen Gleichung (4.4) und
gemdfs der Massenbilanz als Funktion moglicher Grenzflachenkonzentratio-
nen; jedes X* steht fiir eine Kombination von Grenzfldchenkonzentrationen,
welche Gleichung (4.17) erfiillt

Dies legt die Vermutung nahe, daf3 der kinetische Koeffizient L fiir Schmelzen und

Erstarren nicht gleich ist. Nur eine Erhohung des Koeffizienten L um den Faktor 10°
ermoglicht die Berechnung von Grenzflichenkonzentrationen wéahrend des thermi-
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schen Schmelzens. Diese drastische Erhohung liegt aufserhalb aller Variationen, die
sich durch den L zugrundeliegenden Ansatz erkldren lassen, Gleichung (4.7), was in
Abschnitt 4.3.2 ausfiihrlich diskutiert wird.

Abbildung 4.33 zeigt die Entwicklung der Grenzflachengeschwindigkeit wahrend
des thermischen Schmelzens, Situation ® in Tabelle 4.1. Analog der Relaxation beim
Erstarren nimmt die Grenzflichengeschwindigkeit sehr rasch ab. Die Triebkraft fiir
das Schmelzen nimmt ab, je ndher die Grenzflachenkonzentrationen ihren Gleich-
gewichtkonzentrationen kommen. Abbildung 4.34 zeigt den zeitlichen Verlauf der
beiden Grenzflachenkonzentrationen X* und X*. Selbst bei gleicher Mobilitat M der
Grenzflache und gleicher Ausgangstriebkraft erreicht die schmelzende Grenzfliche
schneller das Gleichgewicht als die erstarrende Grenzflache. Beim Schmelzen steht bei
den gewdhlten kinetischen Konstanten ein grofSerer Anteil der Gesamttriebkraft fiir
die Wanderung der Grenzfliche AG™ zur Verfiigung.
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4.3 Diskussion des Modells

4.3.1 Vergleich mit Ergebnissen aus der Theorie der raschen
Erstarrung
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O Experimentelle Daten von SMITH et al.
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Abb. 4.35: Vergleich des hier entwickelten Modells mit experimentellen Daten (Smita
und Aziz, 1994) und dem Modell nach Aziz und KAarLAN (1988)

Das hier vorgestellte Modell wurde zunéchst anhand von Vergleichen mit der Theorie
der raschen Erstarrung iiberpriift, da sowohl Modellergebnisse als auch experimentelle
Werte in der Literatur existieren. Die Ergebnisse aus Abschnitt 4.2.1 zeigen, dafs die
konsistente Beschreibung der Grenzflachenkinetik geeignet ist, Aussagen iiber die
geschwindigkeitsabhdngigen Grenzflichenkonzentrationen zu treffen.

Ein Vergleich mit den wenigen verdffentlichten experimentellen Ergebnissen in me-
tallischen Legierungen (SMITH und Aziz, 1994) zeigt, daf eine gute Ubereinstimmung
erzielt werden kann, Abbildung 4.35. Da im System Al-Sn verldssliche experimentelle
Ergebnisse veroffentlicht sind, wurden die Rechnungen hierfiir wiederholt.

Direkte Messungen der Geschwindigkeitsabhdngigkeit der Grenzflichenkonzen-
trationen X* und X’ sind nicht veroffentlicht, so da88 diese nicht zur Bewertung des
Modells zur Verfiigung stehen. In der Literatur wird lediglich das Verhiltnis der Grenz-
flichenkonzentrationen X* zu X', der sogenannte Verteilungskoeffizient k angegeben.

Abbildung 4.35 zeigt die Geschwindigkeitsabhdngigkeit des Verteilungskoeffizienten
k im System Al-Sn, wie sie experimentell von SMITH und Aziz (1994) bestimmt und
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mittels des ,,continuous growth models” (Aziz und KarrLan, 1988) berechnet wurde
(gestrichelte Linie) im Vergleich mit den Ergebnissen des hier vorgestellten Modells
(durchgezogene Linie). Im experimentell zuganglichen Bereich (1,0m/s < v < 6,0m/s)
beschreiben beide Modelle die Geschwindigkeitsabhdngigkeit von k dhnlich gut. Auf-
grund der grofien experimentellen Streuung lafit sich keine Aussage treffen, ob ein
Modell die Experimente besser beschreibt. Fiir hohere Geschwindigkeiten liegen kei-
ne experimentellen Daten vor, so dafy es nicht moglich ist, diesen Bereich zur Be-
wertung der Modelle heranzuziehen. Fiir geringere Grenzflachengeschwindigkeiten
(v < 1,0m/s) ndhern sich beide Modelle dem Gleichgewichtsverteilungskoeffizienten
von 0,0025 an, so dafd dieser Bereich ebenfalls als von beiden Modellen zuverlassig
beschrieben gelten kann. Aufferdem miissten in diesem Geschwindigkeitsbereich so-
wieso andere Effekte, wie z. B. kinetische Unterkiihlung berticksichtigt werden, um
realistische Aussagen treffen zu konnen.

Der Schnittpunkt der G-X-Kurven (Tp) ist im vorliegenden Modell keine untere Gren-
ze fiir mogliche Fliissigkeitskonzentrationen wéahrend der raschen Erstarrung, wie etwa
bei BOETTINGER et al. (1986) gefordert. Die gemeinsame Konzentration der Schmelze
und des Festkorpers fiir hohe Grenzflichengeschwindigkeiten liegt stets unterhalb der
To-Konzentration. Experimentell ist es sehr schwierig, dies zu belegen und von den
Voraussagen édlterer Modelle abzugrenzen. Die in der Literatur vorhandenen Daten fiir
die rasche Erstarrung von metallischen Legierungen sind nicht aussagekraftig genug,
um solche Unterscheidungen zu treffen (ECKLER et al., 1992; SmitH und Aziz, 1994). Es
soll hier betont werden, dafl der Schnittpunkt der G-X-Kurven der zwei Phasen ein
rein thermodynamisches Kriterium darstellt, welches die Gleichheit zweier Energien
definiert. Informationen {tiber kinetische Aspekte der Phasenumwandlung und der
Dissipation von Energie sind nicht enthalten.

Festzuhalten bleibt, dafs das vorliegende Modell die Geschwindigkeitsabhangigkeit
der Grenzflichenkonzentrationen qualitativ und soweit nachvollziehbar auch quan-
titativ richtig beschreibt. Somit 143t das vorliegende Modell Voraussagen iiber die
Grenzflachenkinetik in einer einfachen und direkten Art und Weise zu. Aufler der
Abschitzung fiir die Grenzflichendicke ap und den Diffusionskoeffizienten in der
Grenzflache D; sowie vy sind keine weiteren Annahmen notig. Es ist offensichtlich, daf8
nur durch die Verwendung realistischer G-X-Kurven sinnvolle Aussagen getroffen und
thermodynamisch unmogliche Grenzflachenkonzentrationen ausgeschlossen werden
konnen.

Allerdings fehlen im vorliegenden Modell, wie auch im Modell von Aziz und
KarLaN (1988), weitere Effekte wie z. B. die kinetische Unterkiihlung oder der Einflufs
der Grenzflachenkriimmung, welche gerade bei hohen Geschwindigkeiten nicht mehr
vernachldssigbar sind. Prinzipiell besteht keine Einschrankung, welche einer spiteren
Erweiterung des hier erarbeiteten Modells widerspriachen. Da dies nicht Inhalt der
in der vorliegenden Arbeit behandelten Fragestellung war, wurde bislang darauf
verzichtet.
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4.3.2 Die Kinetik von Erstarrung und Schmelzen

Mit Hilfe des hier entwickelten Modells, welches im Gegensatz zu bisher verdffentlich-
ten Modellen auf einer konsistenten Beschreibung der Grenzflachenthermodynamik
und -kinetik beruht und keine weiteren Annahmen iiber die Phasenumwandlung trifft,
ist es moglich, Unterschiede in der Thermodynamik und Kinetik von Erstarren und
Schmelzen quantitativ zu untersuchen. Die Kontaktbedingungen an der Grenzfldche,
d.h. die moglichen Kombinationen von Grenzflichenkonzentrationen und Grenzfli-
chengeschwindigkeit werden nicht getrennt von der Kinetik in den angrenzenden
Phasen berechnet, sondern konsistent damit gekoppelt.

So ist es moglich, die Mobilitdt der Fest-Fliissig-Grenzfliche M wéahrend des Erstar-
rens und Schmelzens und ihren Einflufs auf mogliche Grenzflichenkonzentrationen
zu untersuchen. Durch Rechnungen im stationdren Zustand konnte gezeigt werden,
dafl beim Schmelzen teilweise Liquidkonzentrationen auftreten, die aufSerhalb des
Zweiphasengebiets liegen, wenn die Mobilitidten der Grenzflache beim Erstarren und
Schmelzen als gleich grof$ angenommen werden. Grenzflaichenkonzentrationen au-
erhalb des Zweiphasengebiets wahrend der raschen Erstarrung oder des raschen
Schmelzens sind in der Literatur nicht dokumentiert. Im Falle des Schmelzens sind
Reibungseffekte an der Grenzflache denkbar, die solche Grenzflichenkonzentrationen
erlaubten.

Fiir das System Al-Cu konnte gezeigt werden, dafd die maximale Geschwindig-
keit der Grenzfldache vy, welche im vorliegenden Modell als Maf? fiir die Mobilitat
der Grenzfldache herangezogen wird, beim Schmelzen einen Wert von etwa 1500 m/s
nicht unterschreiten sollte, um Grenzflichenkonzentrationen aufSerhalb des Zwei-
phasengebiets zu vermeiden. Fiir die Erstarrung liegt der minimale Wert fiir vy der
Grenzflachenkonzentrationen aufierhalb des Zweiphasengebiets, bei sonst gleichen
Bedingungen, vermeidet, etwa bei 500 m/s. Folgt man dem hier verwendeten Ansatz
tir M, Gleichung (4.6), ergibt sich damit eine um den Faktor drei hohere Mobilitat fiir
das Schmelzen, die Reibung vermeidet.

Aus der Literatur sind keine verldfilichen Angaben tiber die Mobilitdt einer schmel-
zenden Grenzflache bekannt. Auch tiber moglicherweise unterschiedliche Mobilitdten
zwischen Schmelzen und Erstarren finden sich keine fundierten Untersuchungen.
GAMSJAGER et al. (2007) argumentieren, daf$ ein Atom aus dem Festkorper immer in
die Schmelze {ibertreten kann, sofern die notige Energie bereit steht, wohingegen ein
Atom aus der Schmelze nur in den Festkorper eingebaut werden kann, wenn es sich
an der richtigen Position befindet. Aus dieser zusitzlichen Einschrankung 1afst sich
in Ubere1nst1mmung mit JACKSON (2004) qualitativ ableiten, dafs die Mobilitét einer
erstarrenden Grenzflache niedriger sein mufs als die Mobilitdt einer schmelzenden
Grenzfliche. GAMSJAGER et al. (2007) nehmen aufgrund einer einfachen Abschitzung
im Vergleich mit Fest-Fest-Phasenumwandlungen fiir das Schmelzen eine um zwei
Grofienordnungen grofiere Mobilitdt der Grenzfliache als beim Erstarren an. Dieses
Vorgehen erscheint aufgrund der hier vorliegenden Ergebnisse als zu qualitativ und
die Wahl des Mobilitatswertes als zu grofs.
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Aus aktuellen Molekulardynamiksimulationen (Bar und L1, 2005) konnten Unter-
schiede hinsichtlich der Keimbildung beim Schmelzen und Erstarren abgeleitet werden.
Wiéhrend die Keimbildung des Festkorpers in einer unterkiihlten Schmelze der klassi-
schen Keimbildungstheorie folgt, zeigen sich beim Schmelzen etliche Widerspriiche
zur Theorie. Die Mobilitit der Grenzflache, also die Kinetik der Phasenumwandlung,
wurde bislang nicht in der Literatur dokumentiert.

Gleiches gilt fiir den kinetischen Koeffizienten der Legierungsatomumverteilung
an der Grenzfliche L. Weder in der grundlegenden Herleitung des hier verwendeten
Modells (HILLERT und RETTENMAYR, 2003) noch in einem dhnlichen Ansatz fiir die
y-a-Umwandlung in Stahlen (OpqvisT et al., 2003) finden sich verwendbare Ansétze
tiir den Koeffizienten L bei Fest-Fliissig-Phasenumwandlungen. Aziz und KArLAN
(1988) verwenden statt der zweiten Bedingung zur konsistenten Beschreibung der
Grenzflachenkinetik, Gleichung (4.18), einen direkten Ansatz fiir die Geschwindig-
keitsabhédngigkeit des Verteilungskoeffizienten k beim Erstarren, welcher nicht auf das
Schmelzen {ibertragbar ist.

GAMSJAGER et al. (2007) verwenden an Stelle eines auf Konsistenz basierenden
Ansatzes das Extremalprinzip Onsagers (ONSAGER, 1931; SvoBopA et al., 2005; HILLERT
und AGREN, 2006). Dieses aus der klassischen Mechanik stammende Prinzip, welches
ein Maximum der Entropieproduktion fordert, kann als rein mathematisches Werkzeug
auf irreversible Prozesse angewandt werden. Allerdings ist seine Anwendbarkeit auf
Phasenumwandlungen und die Abgrenzung zu anderen Prinzipien, die teilweise
widerspriichliche Aussagen liefern, noch nicht endgiiltig geklart (KoNnpErUDI und
PRIGOGINE, 1998). Formal wird zwar der gleiche Zusammenhang fiir die Mobilitat
der Grenzfliche M eingefiihrt, aber dadurch, daf8 die Aufspaltung der gesamten
chemischen Triebkraft in die Triebkrifte AG™ und AG! entfillt, ist die Vergleichbarkeit,
wenn iiberhaupt, nur eingeschrankt moglich.

Mit Hilfe des hier entwickelten Modells lassen sich Relaxationen instantan ins
Ungleichgewicht gesetzter Grenzflachen, d. h. das Wiedereinstellen des lokalen ther-
modynamischen Gleichgewichts, berechnen. Allerdings ergeben sich fiir den Fall des
Schmelzens Einschrankungen, da der kinetische Koeffizient L der Umverteilung nicht
wie beim Erstarren beschreibbar ist. Eine Erhohung des Koeffizienten L um fiunf Gro-
lenordnungen erlaubt die konsistente Beschreibung des Schmelzens, ohne daf$ die
Abweichung mittels der Ableitung von L erkldrt werden kénnen. Weder die Dicke
der Grenzfldche ay noch der Diffusionskoeffizient der Grenzfldche D; lassen erkennen,
warum L im Falle der Erstarrung so unterschiedlich sein soll. Weder tiber die Dicke
der Grenzfldche ay noch iiber deren Struktur und damit tiber die Diffusion innerhalb
bzw. durch die Grenzflaiche und deren Kinetik (D;) sind aus der Literatur fiir das
hier erarbeitete Modell quantitativ verwertbare Daten bekannt. Der Einfachheit halber
wurde angenommen, daf8 die Struktur der Grenzflaiche der der Schmelze &hnlich
ist und deshalb D; durch D, angendhert werden kann. Aktuelle Untersuchungen
an Pd-Schmelzen (GRIESCHE et al., 2007) zeigen allerdings, dafd der Diffusionskoef-
fizient in der Schmelze eine andere Temperaturabhdngigkeit zeigt, als dies aus der
Festkorperdiffusion bekannt ist und eine Arrheniusbeziehung nur eingeschrankt gilt.
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Der Einfluf3 von L auf die Grenzflachenkonzentrationen ist, wie in dieser Arbeit
gezeigt, grofer als der Einflu der Mobilitat M. Uberschreitet M einen kritischen Wert,
andern sich die Grenzflichenkonzentrationen kaum noch durch eine Variation von M.
Eine Variation von L fiihrt zu einer stetigen Veranderung der Grenzflichenkonzentra-
tionen in der festen und in der fliissigen Phase. Die Mobilitét als einzigen Unterschied
von Erstarren und Schmelzen zu definieren, wie z.B. von GAMSJAGER et al. (2007)
eingefiihrt, erscheint unrealistisch.

Die Zeit bis zum Erreichen des lokalen Gleichgewichts liegt fiir niedrige Unter-
kiithlungen beim Erstarren in der Grofienordnung von 10 ps. In realen Situationen ist
anzunehmen, daf} die Stérung des Gleichgewichts, z. B. durch Konvektion, nicht nur
kurzzeitig vorliegt, sondern langer andauert. Die Grenzflachengeschwindigkeit wird
dann in einem Mafle beeinflufit, das nicht mehr zu vernachldssigen ist und Auswirkun-
gen auf entstehende Gefiige haben kann. Im Fall einer schmelzenden Grenzflache sind
die Zeiten im Mittel zwei Groflenordnungen kleiner, d. h. das lokale thermodynami-
sche Gleichgewicht stellt sich schneller wieder ein. Dies ist die logische Konsequenz
der hoher angenommenen Werte fiir die kinetischen Koeffizienten M und L beim
Schmelzen.

Aufgrund der allgemeingtiltigen Beschreibung der Thermodynamik und Kinetik von
Fest-Fliissig-Phasenumwandlungen im hier vorliegenden Modell (Abschnitt 4.1) ist es
moglich, sowohl das Erstarren als auch das Schmelzen zu modellieren. Die Beriicksich-
tigung von Konzentrationsgradienten in den angrenzenden Phasen ist ebenso moglich
wie das Verwenden von echten G-X-Kurven und damit die Beschreibung der Grenz-
flachenthermodynamik ohne idealisierende Ndherungen. Somit ist es moglich, den
Einfluf8 verschiedener Ausgangssituationen an der Fest-Fliissig-Phasengrenze auf die
Grenzflachengeschwindigkeit und Grenzflachenkonzentrationen zu untersuchen und
die Zeitdauer des Wiedereinstellens des Grenzflachengleichgewichts zu quantifizieren.
Damit konnen Vorgange quantifiziert werden, die im Experiment nur sehr indirekt
zugénglich sind. Die Position einer Fest-Fliissig-Grenzflache sowie die Konzentrationen
an dieser sind in metallischen Legierungen in der Regel nur nach Abschrecken der
Probe zu untersuchen. Durch das beim Abschrecken erfolgte Erstarren werden immer
Artefakte erzeugt, die sich nicht ohne weiteres von den Vorgangen bei den eigentlichen
Fest-Fliissig-Phasenumwandlungen trennen lassen.

Der Einfluf3 der kinetischen Koeffizienten M und L bzw. die darin verborgenen
Asymmetrien zwischen Erstarren und Schmelzen sollten in Zukunft geklart werden,
um weitere Einblicke in die konsistente Beschreibung von Fest-Fliissig-Phasenumwand-
lungen zu erhalten. Eine Erweiterung des hier entwickelten Modells auf das solutale
Schmelzen, also das Auflosen einer festen Phase durch tiberséttigte Schmelze, sollte
hierbei der erste Schritt sein.

Die Beriicksichtigung weiterer Effekte wie die Ausbildung von geordneten Strukturen
in der Schmelze oberhalb des Schmelzpunktes, z. B. WALKER et al. (2006), konnte
Ansitze fiir eine korrekte Ableitung der kinetischen Koeffizienten liefern.
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Zusammenfassung

In der vorliegenden Arbeit wurden Schmelzvorgiange experimentell untersucht und mit
einem numerischen Modell beschrieben. In den Experimenten konnte gezeigt werden,
daf3 ein Umschmelzmechanismus, d. h. lokales Aufschmelzen und Wiedererstarren,
fiir die Verdanderung von Gefiige und Konzentrationsverteilung verantwortlich ist.
Dieser Umschmelzmechanismus zeigt, das Schmelzvorgange neben der Erstarrung
ebenfalls grofien Einflufs auf die Gefiigeentwicklung in metallischen Legierungen
haben konnen. Es ist daher notwendig, die Kinetik sowohl des Erstarrens als auch
des Schmelzens korrekt zu beschreiben, um quantitative Aussagen fiir Simulationen
der Gefiigeentstehung liefern zu konnen. Im zweiten Teil dieser Arbeit wurde dazu
ein Phasenumwandlungsmodell entwickelt und implementiert, welches die Thermo-
dynamik und Kinetik von Erstarren und Schmelzen beschreibt und somit erlaubt,
die Grenzflichenkonzentrationen und Grenzflichengeschwindgkeiten quantitativ zu
beschreiben.

An Proben einphasiger Al-Cu-Legierungen wurden Aufschmelzexperimente in ei-
nem Induktionsofen durchgefiihrt und das entstandene Gefiige nach Abschrecken
durch Gefiigeanalyse und WDX-Messungen an metallographischen Schliffen unter-
sucht. Dabei wurden verschiedene Ausgangsgefiige und Haltezeiten der Proben im
Temperaturgradienten miteinander verglichen. Im Temperaturgradienten treten Effekte
auf unterschiedlichen Langenskalen auf. Makroskopisch bildet sich ein Konzentra-
tionsgradient von tiefen zu hohen Temperaturen im ehemaligen Zweiphasengebiet.
Mikroskopisch werden Ubersittigungen durch einen Umschmelzmechanismus abge-
baut. In Proben mit sehr grobem Ausgangsgefiige bilden sich im Anfangsstadium des
Schmelzens an Cu iiberséttigte Bereiche. In diesen Bereichen liegt die Cu-Konzentration
oberhalb der Soliduskonzentration. Uber Umschmelzen kénnen diese Ubersittigungen
wesentlich schneller abgebaut werden als durch reine Festkérperdiffusion. Ubersitti-
gungen wurden auch fiir kurze Haltezeiten in keiner der untersuchten Proben durch
ESMA-Messungen nachgewiesen. Daraus kann gefolgert werden, dafd der diskutierte
Umschmelzmechanismus zu einem effektiven Abbau der Ubersittigungen fiihrt.

Die Schliff- und BSE-Bilder zeigen bei den Proben mit kurzen Haltezeiten (10 und
15 Minuten) Bereiche mit eutektischer Cu-Konzentration. Dies 14t auf die Bildung
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von abgeschlossenen Fliissigkeitsbereichen im bereits erstarrten Festkorper schliefSen,
die beim spateren Abschrecken unter Anreicherung von Cu in der Schmelze erstarren.
Die Cu-Konzentration kann dabei trotz niedriger lokaler Bruttokonzentration von
2 bis 5 Gew% die eutektische Konzentration erreichen. Durch das Ausbilden dieser
Fliissigkeitsbereiche wird das Erreichen des globalen Gleichgewichts verlangsamt.
Lokal wird das Gleichgewicht friiher erreicht, wie am Abbau der Ubersattigungen
zu sehen ist. Bei langer Haltezeit (eine Stunde) werden die Cu-reichen Bereiche nicht
beobachtet. Die Erstarrung des Fest-Fliissig-Zweiphasengebiets ist abgeschlossen; der
Diffusionsausgleich hat sich iiber die makroskopische Langenskala eingestellt. In keiner
der untersuchten Proben konnte iiberhitzter bzw. {ibersattigter Festkorper nachgewie-
sen werden. Durch das diskutierte Zusammenwirken verschiedener Mechanismen
auf verschiedenen Langenskalen im Zweiphasengebiet kann der Abbau der Ubersitti-
gungen thermodynamisch konsistent und in Ubereinstimmung mit friiheren Arbeiten
erklart werden.

Durch das in dieser Arbeit entwickelte Phasenumwandlungsmodell ist es moglich,
die Kontaktbedingungen an Fest-Fliissig-Phasengrenzen zu untersuchen, d.h. die
moglichen Grenzflichenkonzentrationen wihrend des Erstarrens und Schmelzens zu
berechnen. Dabei werden sowohl die Diffusion in den angrenzenden Phasen als auch
die realistischen G-X-Kurven der beiden Phasen beriicksichtigt. Analytische Naherun-
gen fiir die Triebkréfte werden somit unnétig und Thermodynamik und Kinetik der
Phasenumwandlung konnen konsistent beschrieben werden. Eine Einschrankung auf
stationdre Zustdnde ist im Gegensatz zu fritheren Modellen nicht mehr nétig. Dies
erlaubt die quantitative Untersuchung von Relaxationen von Grenzfldchen im Ungleich-
gewicht und damit quantitative Vergleiche von Erstarren und Schmelzen, insbesondere
die Rolle der kinetischen Koeffizienten M fiir die Bewegung der Grenzflache und L fiir
die Diffusion tiber die Grenzflache.

Im stationdren Zustand zeigt ein Vergleich der Abhéngigkeit der Grenzflachen-
konzentrationen von der Mobilitdt der Grenzfliche M, dafd bei gleicher Mobilitat
Reibungseffekte an der Phasengrenze beim Schmelzen schon bei niedriger Grenzfla-
chengeschwindigkeit auftreten. Die in der Literatur gelegentlich aufgefiihrte hohere
Mobilitét fiir das Schmelzen vermeidet solche Reibungseffekte. Mit Hilfe des entwickel-
ten Modells kann gezeigt werden, dafd schon eine um den Faktor 3 hohere Mobilitat
ausreicht, um Reibungseffekte zu vermeiden.

Ein Vergleich des kinetischen Koeffizienten L erlaubt Einblicke in die Natur der
Phasengrenze, d. h. ihre Dicke a¢ und tiber den Diffusionskoeffizienten in der Grenzfla-
che D; in ihre Struktur. Damit ist es zum ersten Mal moglich, quantitative Aussagen
tiber den Einfluf$ der Diffusion tiber die Grenzfldche auf die Geschwindigkeit der
Phasenumwandlung zu treffen.

In den hier vorgestellten Rechnungen zum thermischen Schmelzen erweist es sich
allerdings als schwierig, den kinetischen Koeffizienten L so zu wahlen, dafs eine reali-
stische Beschreibung des Schmelzens moglich ist. Im Gegensatz zum Erstarren kann L
nicht einfach von der Dicke der Grenzfliche und dem Diffusionskoeffizienten abge-
leitet werden. Erst eine Erhchung von L um mehrere Grofienordnungen erlaubt eine
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5 Zusammenfassung

konsistente Beschreibung des Schmelzens. Dies Erhohung ldfit sich allerdings mit dem
gewdhlten Ansatz nicht mehr auf sinnvolle Grofsen fiir die Dicke der Grenzflache und
den Diffusionskoeffizienten zurtickfithren. Durch eine Erhohung der Mobilitat M allein
konnte keine Losung gefunden werden. Ein quantitativer Vergleich der Triebkréfte
AG™ und AG! beim Erstarren und Schmelzen zeigt, dafs beim Schmelzen ein wesent-
lich geringerer Anteil der Gesamttriebkraft fiir die Diffusion iiber die Grenzflache
aufgewendet werden muf3, d. h. daf$ fiir die Wanderung der Grenzfliche mehr freie
Enthalpie zur Verfiigung steht und die Grenzflache schneller ins Gleichgewicht kommt.

Somit lassen sich mit Hilfe des in dieser Arbeit entwickelten Modells quantitative
Aussagen zu Unterschieden zwischen Schmelzen und Erstarren treffen. Die Rolle der
kinetischen Koeffizienten M und L und die Verteilung der Gesamttriebkraft auf die
beiden an der Grenzfldche stattfindenden Prozesse kann berechnet werden. Damit wird
es in Zukunft moglich sein, die Unterschiede in der Thermodynamik und Kinetik von
Erstarren und Schmelzen gezielt zu untersuchen und auf weitere Fille, wie z. B. das
solutale Schmelzen, d. h. das Auflosen eines Festkorpers in Kontakt mit tibersattigter
Schmelze, auszuweiten.
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Thesen

1. Neben dem Erstarren kann auch das Schmelzen eine wichtige Rolle bei der
Geftigeentwicklung metallischer Legierungen spielen. Im Fest-Fliissig-Zweipha-
sengebiet metallischer Proben kénnen beide Prozesse gleichzeitig ablaufen, auch
wenn die Gesamtenthalpie abnimmt. Bereits erstarrte Bereiche konnen lokal wie-
der aufschmelzen und erstarren spéter erneut. Dies ist bislang in der Literatur
noch nicht ausreichend berticksichtigt.

2. Anhand von Experimenten im Temperaturgradienten konnte gezeigt werden, daf3
Ubersittigungen nicht ausschlieflich durch diffusionskontrollierte Bewegung
von Phasengrenzen abgebaut werden. Ein Umschmelzen des Gefiiges bietet
eine zusitzliche Moglichkeit, Ubersattigungen abzubauen. Dies ist ein wichtiges
Beispiel fiir den Einflufl des Schmelzens auf die Gefiigeentwicklung.

3. Das Umschmelzen im Temperaturgradienten fithrt zur Vergroberung des Gefiiges
und zu einer lokalen Konzentrationsanderung. Ubersittigter Festkorper schmilzt
und erstarrt mit der lokalen Gleichgewichtskonzentration. Uber den Bereich des
Zweiphasengebiets bildet sich deshalb ein Konzentrationsgradient aus, welcher
der Soliduslinie des Phasendiagramms folgt.

4. Die Triebkraft fiir das Umschmelzen ist die Ubersittigung, also chemischer Natur
und somit grofler als die reine Reduzierung der Oberflichenenergie. Gepaart
mit der schnellen Kinetik aufgrund der hohen Mobilitit der fliissigen Filme im
Festkorper fiihrt dies zu einer deutlich schnelleren Vergroberung als bislang in
der Literatur fiir isotherme Fest-Fliissig-Phasenumwandlungen beschrieben ist.

5. Mit Hilfe des in dieser Arbeit entwickelten Modells ist es moglich, die Ther-
modynamik und Kinetik von Fest-Fliissig-Phasenumwandlungen konsistent zu
beschreiben und somit eine wichtige Liicke in den Grundlagen der Simulation
von Fest-Fliissig-Phasenumwandlungen zu schliefien.

6. Die Kontaktbedingungen an einer Fest-Fliissig-Phasengrenze, d. h. der Einflufs
von Nichtgleichgewichtseffekten auf die Geschwindigkeit und Grenzflachenkon-
zentrationen, konnten in der Literatur fiir Fest-Fliissig-Phasenumwandlungen
noch nicht zufriedenstellend beschrieben werden. Das implementierte Modell



erlaubt nun quantitative Untersuchungen, wann das lokale Gleichgewicht an der
Phasengrenze verloren geht.

. Die Asymmetrie von Erstarren und Schmelzen kann mit Hilfe des Modells
erstmals beschrieben werden, d.h. Unterschiede in der Thermodynamik und
Kinetik von Erstarren und Schmelzen konnen quantifiziert werden. Dabei wird
der Einflufs der Grenzflaichenmobilitdt und des kinetischen Koeffizienten fiir
die Diffusion iiber die Grenzflache systematisch untersucht. Beide Grofien sind
experimentell nicht zugédnglich und konnen jetzt durch Rechnungen quantifiziert
werden.

. Die Quantifizierung der Unterschiede der Thermodynamik und Kinetik von
Erstarren und Schmelzen ermoglicht Einblicke in die Natur der Grenzflache. Das
Ausbilden bzw. Losen von atomaren Bindungen an der Grenzfldche bestimmt die
Mobilitdt der Grenzflache. Die Struktur und Dicke der Grenzfliche bestimmen
die Kinetik der Diffusion durch die Grenzflache.

. Basierend auf dem hier vorgestellten Modell wird es in Zukunft moglich sein,
auch solutales Schmelzen, d. h. das Auflosen eines Festkorpers in Kontakt mit
einer iibersittigten Schmelze, zu behandeln. Potentialspriinge iiber die Phasen-
grenze konnen dann konsistent beschrieben werden.
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