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1 Einleitung

Wirmebehandlungen zur gezielten Einstellung von Werkstoffeigenschaften gehoren zu den
wichtigsten Md&glichkeiten der Einflussnahme. Dabei treten im festen Zustand in der Regel
Gefiige- und damit Eigenschaftsverinderungen auf, die zumindest partiell durch Diffusi-
onsvorginge vonstatten gehen. Gerade bei Prozessen wie Ausscheidungsglithen oder Dif-
fusionsschweifien liegen dabei mehrere Phasen gleichzeitig im Gefiige vor, die teilweise erst
wihrend der Warmebehandlung gebildet werden, das heifst durch eine Phasenumwand-
lung entstehen. Der Ablauf von Phasenumwandlungen erfolgt notwendigerweise durch die
Bewegung der Grenzflichen, die die einzelnen Phasen voneinander trennen. Laufen in
Gefiigen mit Phasengrenzflichen wie beispielsweise ausscheidungsgehérteten Legierungen
Diffusionsprozesse ab, konnen diese direkt Diffusion direkt die Phasenumwandlungspro-
zesse verursachen.

Die Modellierung dieser Prozesse ist zur Vorhersage von Materialeigenschaften, die sich
wihrend einer Gefiigeverdnderung unter Warmeeinwirkung einstellen, weit verbreitet.
Zahlreiche wissenschaftliche Arbeiten und Modelle existieren, die aber in der Regel die
Friihstadien, in denen sich das System in einem Zustand fernab vom thermodynami-
schen Gleichgewicht befindet, stark vereinfachen: Die Prozesse der Phasenselektion und
Keimbildung werden nicht mit betrachtet. In eindimensionalen Geometrien werden bei-
spielsweise alle beteiligten Phasen zu Beginn bereits als diinne Schichten angenommen.
Bei einem Gefiige mit nur zwei Phasen, die durch eine Grenzfliche getrennt sind, ist
diese Vereinfachung trivial. Bei Gefiigen mit anfangs zwei, spiter aber mindestens vier
Phasen, bei denen die Bildung mindestens zweier neuer Phasen erwartet wird, hat die
Phasenbildungsreihenfolge einen erheblichen Einfluss auf Gefiigeentwicklung und auf die
zu erwartenden Materialeigenschaften. Die Phasenselektion wird dabei zu einem zentralen
Thema; ihre Vernachlissigung mindert die Verlésslichkeit der Vorhersage auf Grundlage
von Simulationen erheblich. Ein Ziel der Modellierung von diffusiven Phasenumwandlun-
gen muss deshalb das Verstédndnis und schlieflich die Beschreibung der zeitabhéngigen
Ablaufe im Gefiige wihrend der Friihstadien diffusiver Phasenumwandlungen sein. Noch
ist dieses Ziel nicht erreicht, auch weil dafiir experimentelle Daten nicht in ausreichendem

Mafe zur Verfiigung stehen. Eine umfassende Betrachtung der wesentlichen Aspekte der



Phasenbildung ist theoretisch und experimentell unumganglich.

In dieser Arbeit sollen deshalb in einem Schwerpunkt experimentell die Friihstadien der
diffusiven Phasenumwandlung im bindren Modellsystem Cu-Zn betrachtet werden. Aufer-
dem wird ein Modell vorgestellt, das diffusive Phasenumwandlungen in eindimensionalen
Geometrien mit mehreren Phasengrenzen auch fiir hochkomponentige Legierungssysteme
beschreibt. Experimentellen Zugang zu den Friihstadien ermoglichen Versuche, bei de-
nen Diffusionspaare mit nur 3-4 min Diffusionsdauer verbunden werden. Diese Kurzzeit-
versuche geben Aufschluss iiber die Keimbildungsreihenfolge der einzelnen Phasen, iiber
vorliegende Konzentrationsprofile und Ubersiittigungen. Anhand der ausgebildeten Uber-
siattigungen konnen Riickschliisse auf die zur Keimbildung der neu entstehenden Phasen

notwendigen treibenden Krifte gezogen werden.



2 Stand des Wissens

2.1 Diffusion

2.1.1 Phanomenologie

Diffusionsprozesse treten auf, wenn Gradienten im chemischen Potential vorliegen. Sie fiih-
ren so lange zu einem beobachtbaren, dem Gradienten entgegengesetzten Teilchenstrom,
bis ein Ausgleich des Potentialgradienten erreicht ist [1]. Die Unterschiede im chemischen
Potential lassen sich nur schwer messen, korrelieren aber in einfachen Fillen mit Konzen-
trationsgradienten und kénnen dariiber gemessen werden [2]. Die Bewegung wird durch
einen Teilchenstrom j sichtbar, der dem rdumlichen Konzentrationsgradienten % entgegen
gerichtet ist. Eine Beschreibung dieses Zusammenhangs liefert das erste Ficksche Gesetz
[3], das beide Grofsen mit einem Proportionalitatsfaktor D, dem Diffusionskoeffizienten,
verbindet:
de

j=-DVe=-D—. (2.1)

Die Betrachtung von Teilchen- beziehungsweise Diffusionsfliissen als Folge von Konzen-

trations- oder Potentialgradienten ist ein zentraler Aspekt dieser Arbeit.

Eine konkrete Visualisierung der Folgen von Diffusionsvorgingen erméglicht das zweite
Ficksche Gesetz [4], das die Konzentration c als Funktion von Ort z und Zeit ¢ beschreibt,
also zeitabhéngige Konzentrationsprofile berechenbar macht, die als Konsequenz des Teil-

chenstroms j zustande kommen:
dc D%c
— =V(DVe¢) = D—. (2.2)
ot
Das Differential zweiter Ordnung bezieht sich in dieser Form auf ein eindimensionales kar-
tesisches Koordinatensystem mit ortsunabhingigem Diffusionskoeffizienten. Koordinaten-
transformationen ermoglichen die Anwendung auch fiir Kugel- oder Zylinderkoordinaten,
die mehrdimensionale Betrachtung erfordert eine Ableitung der Konzentration in weitere

Raumrichtungen [4]. Fiir die genannten Félle nimmt das Differential zweiter Ordnung



eine andere Gestalt abhingig von den verwendeten Ortskoordinaten an. Die im Rahmen
dieser Arbeit erstellten Modelle wurden unter Nutzung des zweiten Fickschen Gesetzes

entwickelt.

2.1.2 Diffusionskoeffizienten und Mobilitaten

Diffusionskoeffizienten verbinden im ersten Fickschen Gesetz (Gleichung 2.1) den Kon-
zentrationsgradienten mit dem auftretenden Teilchenstrom. Die urspriingliche Annahme,
diese Koeffizienten seien Konstanten, ist aber nicht zutreffend; vielmehr zeigt sich zu-
néchst eine starke Temperaturabhéingigkeit. Weiterhin konnen sowohl die Kristallstruktur
als auch die Konzentration von Legierungselementen einen deutlichen Einfluss haben [5].
Im Allgemeinen wird beobachtet, dass Diffusionskoeffizienten auch innerhalb einer Pha-
se stark konzentrationsabhéngig sind [6]. Eine Behandlung der Diffusionskoeffizienten als
feste, lediglich temperaturabhéingige Konstanten stellt deshalb immer eine Vereinfachung

dar.

Die Temperaturabhingigkeit von Diffusionskoeffizienten wird mit einer Arrhenius-Glei-
chung beschrieben |[7]:
D =Dy e 7r.

Es ergibt sich eine lineare Abhéngigkeit des natiirlichen Logarithmus des Diffusionskoeffi-
zienten, In D, von der reziproken Temperatur % Dabei sind die universelle Gaskonstante
R, die Aktivierungsenergie () und der exponentielle Vorfaktor Dy Konstanten. ) und D,
werden mittels einer Arrhenius-Auftragung von bei verschiedenen Temperaturen gemes-
senen Diffusionskoeffizienten bestimmt; dafiir wird die lineare Abhéngigkeit von In D von
% ausgenutzt. Es gibt Ausnahmen von diesem Arrhenius-Verhalten: Ferromagnetisches
Ordnungsverhalten unterhalb der Curie-Temperatur [8] ebenso wie chemische Ordnungs-
Unordnungs-Ubergiinge, die beispielsweise in 3-Messing stattfinden [9], verursachen eine
starke Abweichung vom linearen Verhalten. Die Arrhenius-Kurve zeigt an der Stelle der

Umwandlung einen Knick. Das heifst, dass die beiden Konstanten ) und Dy sich an dieser

Stelle &ndern, D aber dabei den Wert nicht dndert.

Je nach Art der diffundierenden Komponente unterscheidet man mehrere Arten von Diffu-



sionskoeffizienten. Die Betrachtung der Diffusion fiir eine Komponente in einem Material
lasst sich mit dem intrinsischen Diffusionskoeffizienten D; beschreiben. Dieser gibt an,
wie eine konkrete Komponente in einer Phase diffundiert und mit inerten Kirkendall-
Markern gemessen wird [10|. Ein Sonderfall des intrinsischen Diffusionskoeffizienten ist
der Selbstdiffusionskoeffizient [10], der die Atomspriinge in einem reinen Stoff beschreibt.
Tracer-Diffusion ist die Wanderung einer markierten Atomsorte in einem Wirtsgitter aus
einer anderen Atomsorte |11]|. Tracerdiffusivitit D* wird gemessen, indem radioaktive
Isotope in niedriger Konzentration in ein homogenes Material eingebracht werden, sodass
die einzige treibende Kraft durch den Konzentrationsgradienten des Tracers erzeugt wird
(beispielsweise angewendet in [12]).

Die genannten Arten von Diffusionskoeffizienten beschreiben jeweils, wie eine einzelne
Komponente diffundiert. Das sich letztendlich ausbildende Konzentrationsprofil kommt
aber durch die Bewegung aller enthaltenen Komponenten zustande, sodass die Definiti-
on eines gesamten Diffusionskoeffizienten und nicht die Nutzung einzelner intrinsischer
Diffusionskoeffizienten D; sinnvoll ist [13]. Der Interdiffusionskoeffizient oder auch chemi-
sche Diffusionskoeffizient D ist mit den intrinsischen Diffusionskoeffizienten der einzelnen
Komponenten verkniipft. Dies wird fiir eine bindre Legierung durch die Darken-Gleichung
beschrieben [13]:

D= XpDy+ X4Dp.

X; sind die Stoffmengenanteile (Molenbriiche) der einzelnen Komponenten A und B.

Ein anderes Konzept zur Verkniipfung von treibender Kraft und Diffusionsfluss nutzt
die Potentialgradienten %% direkt aus. Wenn sich der Diffusionsfluss j als Produkt aus
Geschwindigkeit v und Konzentration c¢ ergibt sowie eine Proportionalitit zwischen Ge-
schwindigkeit und Mobilitdt M sowie Kraft F' vorliegt, folgt unter der Annahme, dass der
Potentialgradient die treibende Kraft ist [14]:

j:’U'C:C'M'F:_MCg_M- (23)

X

Der Potentialgradient als treibende Kraft und der Diffusionsfluss als Folge werden hier
durch einen anderen kinetischen Koeffizienten, die atomare Mobilitit, miteinander ver-
bunden. Dieser Ausdruck zeigt eine Analogie zum ersten Fickschen Gesetz (Gleichung 2.1).

Ein Koeffizientenvergleich liefert folgende Beziehung der beiden kinetischen Koeffizienten



D und M zueinander:

_a9n
D—Mcac. (2.4)

Diese Beziehung erdffnet die Moglichkeit, Mobilitdten und Diffusionskoeffizienten jeweils
ineinander zu iiberfithren. Ein anderer Ansatz zur Umrechnung der beiden Grofen ist die
Nernst-Einstein-Beziehung, die einen Zusammenhang zwischen Tracerdiffusionskoeffizient

D* und Mobilitat M herstellt [15]:
D* = MkgT. (2.5)

Dabei ist kg die Boltzmann-Konstante. Die modifizierte Schreibweise des ersten Fickschen
Gesetzes (Gleichung 2.3) kann man wiederum in eine Abhéngigkeit zwischen Diffusions-
fluss und Diffusionskoeffizient mit Konzentrationsgradient umformen. Dazu werden die
Nernst-Einstein-Beziehung (Gleichung 2.5) und das konzentrationsabhéngige chemische
Potential p

p =’ + RTIna

genutzt [16]. Dabei ist p® das chemische Standardpotential und a die Aktivitit einer
Komponente in der betrachteten Phase. Die Aktivitéit setzt sich wiederum aus dem Akti-
vitdtskoeffizienten v und dem Stoffmengenanteil X zusammen. Es entsteht:

. dc dlnry
J="Po (Haznx)'

Zur bekannten Fickschen Gleichung (Gleichung 2.1) kommt also ein zusétzlicher Faktor,
der den Einfluss beschreibt, der aufgrund der Betrachtung von Potentialgradienten anstel-
le der Konzentrationsgradienten entsteht. Dieser Faktor heifft thermodynamischer Faktor

17].

2.1.3 Diffusion in hochkomponentigen Systemen

Die Fickschen Gesetze (Gleichungen 2.1 und 2.2) beschreiben Diffusionsvorgénge stets
fiir bindre Systeme und ermdoglichen die phidnomenologische und mathematische Betrach-
tung vieler Beispiele. Einige wichtige materialwissenschaftliche Legierungssysteme wie

beispielsweise die Stdhle bestehen aber aus einer Vielzahl von Legierungselementen. Sie



lassen sich mit einem bindren Ansatz nicht beschreiben. Die erste detaillierte Theorie
iiber Diffusion in hochkomponentigen Systemen geht zuriick auf die Arbeiten von Onsa-
ger [18, 19], auf denen nachfolgend sowohl experimentelle als auch theoretische Arbeiten

in hochkomponentigen Systemen aufbauen. Wichtige Weiterentwicklungen von Onsagers

Arbeit finden sich in [20] und [21].

In einem System mit n Komponenten kann man die Konzentrationsverteilung von n — 1
Komponenten stets unabhéngig voneinander verdndern, wihrend eine Konzentrationsva-
riable willkiirlich als abhéngige Variable festgelegt wird. Fiir jede einzelne Komponente k
kommt es in diesem System zu einem Fluss ji, der sich aus der von Onsager entwickelten
Formulierung des ersten Fickschen Gesetzes ergibt:

n—1

. Jc
=1

Der Fluss der Komponente k zeigt also eine Abhéngigkeit von den Konzentrationsgradi-

e}

5. Diese Erweiterung des Fickschen Gesetzes birgt die Mog-

enten aller Komponenten
lichkeit, dass der Konzentrationsgradient einer Komponente zur Diffusion einer anderen
Komponente fithren kann. Der Einfluss anderer Komponenten auf das Konzentrationspro-
fil kann sich dann auf eine Weise dufsern, dass entlang eines Konzentrationsprofils Maxima
oder Minima auftreten, die in bindren Diffusionspaaren in der Regel verschwinden wiirden.
Das bedeutet, dass gegenseitige Wechselwirkung der Legierungskomponenten dazu fiihren
kann, dass eine Komponente ihren eigenen Konzentrationsgradienten hinauf diffundiert.
Diesen bemerkenswerten Effekt nennt man Bergaufdiffusion. Darken demonstrierte ihn in
seinem klassischen Experiment |22]: Er untersuchte eine Schweifiverbindung zweier Stéhle
mit urspriinglich gleichem C-Gehalt, aber sich unterscheidenden Si-Gehalten. Nach einer
Wirmebehandlung war die Si-Verteilung auf den substitutionellen Plitzen trotz des lokal
duferst steilen Konzentrationsgradienten an der Fiigestelle des Diffusionspaares nahezu
unverindert. Ganz im Gegensatz dazu verhielt sich der interstitielle C, der urspriinglich
homogen verteilt war, aber schnell von der Si-reichen zur Si-armen Seite diffundierte. In
einem Probenbereich verhielt sich C entgegen der urspriinglichen Formulierung des Fick-

schen Gesetzes und zeigte jene Bergaufdiffusion.

Ein hochkomponentiges System wird durch wesentlich mehr Diffusionskoeffizienten be-



schrieben als ein bindres System, welches bereits durch einen Diffusionskoeffizienten pro
Phase vollstandig definiert ist (unter Vernachlissigung der Abhéngigkeit von der Git-
terstruktur). In einem einphasigen System mit n Komponenten existieren bereits n — 1
unabhingige Konzentrationsprofile. Der Diffusionsfluss jeder einzelnen Komponente wird
durch alle diese Konzentrationsprofile beeinflusst. Zur Beschreibung der Diffusionsvor-
géinge von n — 1 unabhingigen Komponenten bendtigt man also (n — 1)? unabhiingige
chemische Diffusionskoeffizienten |23|. Dabei beschreiben die Diffusionskoeffizienten Dy,
mit k£ = [ den Einfluss des eigenen Konzentrationsprofils auf die Diffusion. Sie heifen
Hauptdiffusionskoeffizienten, alle weiteren (k # [) heifen Wechselwirkungsdiffusionskoef-
fizienten. Sie beschreiben, wie die Konzentrationsprofile aller weiteren Komponenten das

Diffusionsverhalten einer einzelnen Komponente beeinflussen kénnen.

Analog zum bindren Fall (Gleichung 2.4) kann man eine Beziehung zwischen Mobilitét

und Diffusionskoeffizient folgendermafen ausdriicken [24]:

Dy, = XkngL;l.

Fiir bindre Systeme ist es nun unerheblich, ob Diffusionskoeffizienten oder atomare Mobi-
litdten verwendet werden. Aber bei zunehmender Anzahl an Komponenten n steigt auch
die Anzahl der notwendigen chemischen Diffusionskoeffizienten auf (n—1)2, die Anzahl der

Mobilitéiten steigt aber nur auf n, wenn Wechselwirkungseffekte vernachléssigt werden,

die in der Regel tatsdchlich nur gering sind.

2.2 Diffusion und Phasenumwandlung

2.2.1 Phasengrenzflachen in Diffusionszonen

Sind bei der Festkorperdiffusion in einem bindren System aus den Komponenten A und
B unter den gewihlten Bedingungen mehrere Phasen thermodynamisch stabil, dann kén-
nen in der Diffusionszone einzelne Schichten aller stabilen Phasen gebildet werden |25].
Dabei wird die A-reichste intermetallische Phase an den Mischkristall des reinen Stof-

fes A grenzen und die B-reichste intermetallische Phase an den Mischkristall des reinen

10



Stoffes B [26]. Die vertretenen intermetallischen Phasen werden in ihrem jeweils stabi-
len Konzentrationsbereich vorliegen und zwar mit zunehmendem B-Gehalt angeordnet
vom Mischkristall des reinen Stoffes A zum Mischkristall des reinen Stoffes B. Die einzel-
nen Schichten sind dabei durch Phasengrenzflichen voneinander getrennt, an denen ein
Konzentrationssprung auftritt, weil sich die Konzentrationen der beiden angrenzenden
Phasen unterscheiden. Die Bewegung einer Grenzfliche zwischen zwei unterschiedlichen
Phasen bedeutet folgerichtig, dass eine der Phasen in die andere Phase umgewandelt
wird; Diffusionsprozesse in Systemen mit mehreren stabilen Phasen in Gegenwart von
Konzentrationsgradienten fiihren zu Phasenumwandlungen, die gemeinsam mit den Dif-

fusionsprozessen betrachtet werden miissen.

Auf der atomaren Ebene kann eine Phasenumwandlung mehrere Prozesse beinhalten: Die
Bewegung einer kohérenten, teilkohdrenten oder inkohirenten Grenzfliche sowie die Dif-
fusion der Komponenten innerhalb und auferhalb der Grenzfliche |23]. Der Spezialfall,
dass es keine Diffusion in der entstehenden Phase sondern nur in der Ausgangsphase gibt,
ist gut untersucht zum Beispiel in einer klassischen Analyse der Thermodynamik von
Erstarrungsvorgingen |27|. Ein derartiger Spezialfall besteht beispielsweise bei Phasen-

umwandlungen im stationdren Zustand.

In hochkomponentigen Systemen unterscheiden sich die Diffusionszonen mdglicherweise
drastisch von dem beschriebenen Gefiige aus einphasigen Schichten. Die Diffusion in ter-
ndren Systemen kann zur Bildung sowohl einphasiger als auch zweiphasiger Schichten
fithren [28|. Die Abfolge der Diffusionsschichten ist dabei im einfachsten Fall durch die
Phasengleichgewichte, die die Ausgangskonzentrationen des Diffusionspaares im isother-
men Schnitt des terndren Phasendiagramms miteinander verbinden, gegeben [29]. Der
Diffusionspfad, also der genaue Konzentrationsverlauf durch die Diffusionszone, proji-
ziert auf diesen isothermen Schnitt, ist in der Regel nicht gerade sondern gekriimmt [30]
(beispielhaft gezeigt in Abbildung 2.1). Eine Zusammenstellung méglicher sich bildender
Gefiige und die zugehorigen Verliufe des Diffusionspfades findet sich in [31]. Insbesondere
ist die Bildung von dreiphasigen Schichten in terndren Systemen nicht mdéglich. Zweipha-
sige Schichten konnen als sdulenartige Strukturen oder in Form isolierter Ausscheidungen

in einer Matrixphase vorliegen [31].

11
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Abbildung 2.1: Diffusionspfad einer Diffusionszone eines hypothetischen terniren Systems
mit zugehoriger schematischer Darstellung des Gefiiges, entnommen aus

I31].

Das Verstindnis der thermodynamischen Bedingungen an einer mobilen Phasengrenzfli-
che ist ein zentrales Anliegen bei der Betrachtung von Phasenumwandlungen. Durch das
Verstédndnis dieser Bedingungen kann eine Beschreibung der Wachstumskinetik und der
Morphologie der beteiligten Phasen ermdglicht werden [32]. Eine frithe Beschreibung der
Phasengrenzfliche |33] geht bereits davon aus, dass sich die Zusammensetzungen zweier
Phasen im Kontakt miteinander so einstellen, dass beide Phasen im chemischen Gleichge-
wicht miteinander sind. Die Konzentrationen in den beiden Phasen kénnen sich mit grofer
werdendem Abstand von der Grenzfliache verdndern. In [34] werden die Konzentrationen
an der Phasengrenzflache als konstant definiert und fiir die beiden angrenzenden Phasen
werden die thermodynamischen Gleichgewichts-Konzentrationen angenommen, die durch
das Phasendiagramm definiert werden. Dass zwei Phasen an einer Grenzfliche vom lokalen
thermodynamischen Gleichgewicht abweichen kénnen, wird unter anderem in einer allge-

meinen Arbeit iiber Kontrollmechanismen bei Phasenumwandlungen thematisiert [35].
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2.2.2 Phasenumwandlungen - Kontrollmechanismen und

Einflussfaktoren

Durch die Annahme lokalen Gleichgewichts an einer mobilen Grenzfliache folgt direkt, dass
die Reaktionsgeschwindigkeit der Phasenumwandlung durch die langreichweitigen Diffu-
sionsvorgénge in den angrenzenden Phasen bestimmt wird [33]. Diese Form der Gleichge-
wichtsumwandlung wird in [35] eine diffusionskontrollierte Phasenumwandlung genannt.
Einige Fille weichen aber aufgrund verschiedenartiger Prozesse wie Solute drag Effekten
oder Grenzflichenreibung vom Gleichgewichtsfall ab und kénnen nicht mit dieser verein-
fachten Herangehensweise der Diffusionskontrolle beschrieben werden [35]. Lokales Gleich-
gewicht kann prinzipiell nicht vorliegen, wenn der Ubergang der diffundierenden Atome
iiber die Grenzfliche hinweg in die neu gebildete Phase so trige ist, dass die Grenzfla-
chenbewegung verlangsamt wird. Die Reaktionsgeschwindigkeit der Phasenumwandlung
liegt dann unterhalb der mit dem Modell des lokalen Gleichgewichts vorhergesagten Um-
wandlungsrate. Im Extremfall spricht man von grenzflichenkontrollierter Umwandlung,
wenn die Reaktion so trige ist, dass sich Konzentrationsgradienten vor der Grenzfla-
che ausgleichen. Generell werden in [35] treibende Krifte fiir die Reaktion formuliert,
die der Verringerung der Gibbsschen Energie bezogen auf das Volumen entsprechen. Die
Phasenumwandlung ist vollstindig diffusionskontrolliert, wenn kein Teil der treibenden
Kraft durch die Phasenumwandlung aufgebraucht wird. Im Gegenzug definiert man die
Umwandlung als rein grenzflichenkontrolliert, wenn der Diffusionsprozess keinen Teil der
treibenden Kraft aufbraucht. Meist sollte man eine gemischte Kontrolle erwarten. Korn-
wachstum und Rekristallisation sind ebenso grenzflichenkontrollierte Prozesse wie Mas-

sivumwandlungen, die zum Beispiel in einigen Stihlen auftreten [36].

In [23] wird zwischen zwei Ursachen unterschieden, die eine Abweichung vom lokalen
Gleichgewicht an der Grenzfliche, an der die Phasenumwandlung ablauft, nach sich zie-
hen kdnnen: Solute drag Prozesse und Grenzflichenreibung. Die Grenzflichenreibung er-
gibt sich aus der Schwierigkeit, dass sich an der Grenzfliche wiahrend der Bewegung die
Kristallstruktur von einer Phase zur anderen umwandeln muss. Ein Ansatz zum Solute

drag Effekt [37, 38| geht davon aus, dass Legierungselemente die Korngrenzenbewegung
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verlangsamen kdnnen. Der vorgeschlagene Mechanismus ist die Anreicherung von Verun-
reinigungen in den Korngrenzen. Eine theoretische Analyse in [39] sagt dabei insbesondere
voraus, dass bei kleinen treibenden Kréften und geringen Umwandlungsgeschwindigkei-
ten die hemmende Kraft durch den Solute drag Effekt besonders stark ist. Bei grofen
treibenden Kréften werden die Legierungsatome einfach zuriickgelassen, sodass die Bewe-
gungsgeschwindigkeit unbeeinflusst bleibt. Die urspriinglichen Betrachtungen des Solute
drag Effekts bezogen sich auf die Bewegung von Korngrenzen in einphasigen biniren
Legierungen [39], die Theorie wurde aber auf zweiphasige Legierungen [40, 41| verallge-

meinert.

In [42| werden die Abweichung vom lokalen Gleichgewichtsfall anhand verschiedener Bei-
spiele mithilfe vom Stoffmengenanteil abhéngiger Gibbsscher Energiekurven (G-X-Kur-
ven) illustriert: Bei schneller Phasenumwandlung kann der Konzentrationsgradient in der
Ausgangsphase steiler werden, wodurch eine Verschiebung der Reaktion ins thermodyna-
mische Ungleichgewicht mdglich ist. Bei extrem langsamer Diffusion kann sich die Zusam-
mensetzung der Ausgangsphase vom Gleichgewichtswert in das Zweiphasengebiet verschie-
ben oder in die entgegengesetzte Richtung, wenn treibende Kréfte beispielsweise durch

Reibung oder Diffusion in der Grenzflidche dissipiert werden.

2.2.3 Quantifizierung von Grenzflaichenbewegungen

Im Bereich der Festkorperumwandlungen ist das Modell der Diffusionskontrolle auch des-
halb das gingigste, weil die Umwandlungsgeschwindigkeit vorhergesagt werden kann, ohne
dass konkrete Informationen tiber die Beweglichkeit der Grenzfliche notwendig sind. Die
grundlegenden Daten, die fiir die Bestimmung der Umwandlungsgeschwindigkeit benotigt
werden, sind die Diffusionskoeffizienten und das Phasendiagramm, das die Bestimmung
der Gleichgewichts-Konzentrationen an der Grenzflache und damit des vorliegenden Kon-

zentrationssprungs ermoglicht [35].

Eine erste Arbeit zur Quantifizierung von Grenzflichenbewegungen [25| beruht auf einem
Konzept des eindimensionalen Wachstums einer einzelnen Schicht. Unter Nutzung der

An- bzw. Abtransportprozesse eines Legierungselements in Grenzflichennihe, wird eine
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Moglichkeit vorgeschlagen, wie die Wachstumskinetik von Schichten vorhergesagt werden
kann.

Dazu wird das erste Ficksche Gesetz (Gleichung 2.1) auf Diffusionszonen in binéren Sys-
temen angewandt, wodurch einfache Ausdriicke zur Berechnung der Grenzflichenposition
als Funktion von Zeit und Temperatur entstehen. Dieses Vorgehen fiihrt zu parabolischen
Zeitgesetzen sowohl fiir die Grenzflichenposition als auch fiir die Schichtdicke. Die Ge-
schwindigkeit der Grenzfliche % wird unter Nutzung der Diffusionsfliisse j; zu beiden

dt

Seiten der Grenzfliche berechnet. Es ergibt sich eine Flussbilanz-Gleichung:

d& dc dc
A o o= D 4D % 2.7
‘@ e T T T e e T (2.7)

Dabei ist Ac der Konzentrationssprung an der Grenzfliche und ¢ die Position der Grenz-
flache. Die Indizes — und + beziehen sich dabei auf die Ortskoordinate relativ zur Grenz-
flache, also auf welcher Seite der Grenzfliche der Fluss, der Diffusionskoeffizient, bezie-
hungsweise der Konzentrationsgradient jeweils betrachtet wird. Die Flussdifferenz in den
angrenzenden Phasen entscheidet somit sowohl iiber die Richtung als auch iiber die Ge-
schwindigkeit einer Grenzfliche. Es wird qualitativ gezeigt, dass sich Grenzflachen in bei-
de Richtungen bewegen oder stationér bleiben kdnnen. Als Voraussetzung fiir das Modell
wird aber er die Keimbildung vernachléssigt. Stattdessen wird angenommen, dass jede
Phase bereits in Form einer diinnen Schicht in der Diffusionszone vorliegt.

Prinzipiell wird auch das Fehlen bestimmter Phasen begriindet, die das Gleichgewichts-
Phasendiagramm erwarten ldsst. Allerdings unter Nutzung eines rein kinetischen Ansatz,
wonach besonders geringe Diffusionskoeffizienten eine nicht beobachtbare Dicke nach sich
ziehen. Deshalb wird die entsprechende Phase lediglich mikroskopisch nicht detektierbar,

ist in der Diffusionszone aber vorhanden.

Zur Beschreibung der Grenzflichenbewegung wurden ausgehend von diesem Modell ver-
schiedene theoretische Konzepte entwickelt. Einige beziehen hemmende Faktoren mit ein,
die aufgrund des Atomtransports iiber die Grenzfliche hinweg auftreten [43, 44]; ande-
re beriicksichtigen Transportprozesse entlang der Korngrenzen sowie iiber Korngrenzen
und Grenzflaichen hinweg [45]. In [43] werden Grenzflichenreaktionsbarrieren definiert,
die den Transport von Atomen iiber die Grenzfliche wegen der Umordnung der Atome

bei der Phasenumwandlung verlangsamen. Diese Barrieren verursachen eine grenzflichen-
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kontrollierte Umwandlung, sie konnen die Bildung einzelner Phasen auch vollstindig un-
terdriicken. Die Barrieren sind umso schwécher, je dicker die Diffusionszone ist, wodurch
diese Art der Betrachtung vor allem fiir Diinnschichtsysteme besonders relevant wird. Es
wird postuliert, dass Phasenbildung immer ein grenzflichenkontrollierter Prozess ist, der
mit zunehmender Schichtdicke zu Diffusionskontrolle iibergeht. Fiir eine Anpassung auch
auf mehrschichtigen Systeme wird eine kritische Dicke eingefiihrt, die die zuerst gebildete
Phase erreichen muss, bevor die Bildung einer zweiten Schicht stattfinden kann [44].

Das Konzept der kritischen Dicke kann auch fiir metastabile und/oder amorphe Phasen
angewendet werden; so kann sich eine solche Phase bilden und wachsen, bevor iiberhaupt
nur eine kristalline Gleichgewichtsphase in der Diffusionszone vorliegt [44]. In [46] wird
gezeigt, dass instabile Phasen aufgrund eines kinetischen Wachstumsvorteils wachsen kon-
nen, bevor die Einstellung des thermodynamischen Gleichgewichts zur Auflosung der in-
stabilen Phase fiihrt. Das zeigt, dass die Faktoren, die die anfingliche Bewegungsrichtung
einer Grenzfliche beeinflussen, unabhingig von denen sind, die den letztlichen Gleich-
gewichtszustand herbeifithren. Auch amorphe Schichten konnen als metastabile Phasen
kinetisch bevorzugt sein und deshalb gebildet werden [47], was vor allem durch schnelle

Diffusionswege in amorphen Phasen begiinstigt wird.

2.3 Phasenstabilitat und Phasenselektion

Zu Beginn der Wechselwirkungen in der Diffusionszone kann es nicht nur zum Wachstum
verschiedener Phasen kommen, es konnen auch neue Phasen keimbilden, die zu Beginn
des Diffusionsvorgangs nicht in der Diffusionszone vertreten waren. Mit jedem Keimbil-
dungsprozess geht die Selektion der ersten keimbildenden Phase einher, woraus sich in
einem mehrphasigen System eine charakteristische Phasenbildungsreihenfolge der vertre-
tenen Phasen ergibt. Das laterale Schichtwachstum erfolgt erst nach der Bildung mehrerer
kleiner Keime an der Grenzfliche der bereits existenten Phasen, die schlieklich zu einer
geschlossenen Schicht zusammenwachsen. Bei Festkorperumwandlungen tritt am haufigs-
ten heterogene Keimbildung an Verunreinigungen, Korngrenzen oder Versetzungen auf

48]
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2.3.1 Phasenstabilitat und Keimbildung

Nicht immer sind in einer Diffusionszone alle Phasen vorhanden, die auf Grundlage
des Gleichgewichts-Phasendiagramms erwartet werden [49|, gelegentlich verschwinden ur-
spriinglich vorhandene Phasen iiberdies wieder, wenn ldnger oder bei einer h6herem Tem-
peratur gegliitht wird [50]. Legt man den Fokus auf die Frage, welche Phasen in der Diffusi-
onszone stabil sind, werden sowohl die Keimbildung, dabei vor allem die thermodynamisch
geprigten Selektionsmechanismen, als auch das Wachstum der Phasen, also mogliche ki-
netische Vorteile, wichtig. Die Phasenstabilitdt in der Diffusionszone und damit die Ge-
fiigeausbildung werden somit sowohl von der Thermodynamik als auch von der Kinetik
bestimmt. Eine quantitative Theorie zur Phasenstabilitdt [51] in Metall-Oxid-Systemen
beschreibt die Stabilitdt anhand der Aufteilung von Kationen und benennt die Wachs-
tumsraten, molare Volumina sowie Keimbildungs- oder Wachstumseinschriankungen als

zentrale Einflussfaktoren.

Um néher auf den thermodynamischen Aspekt bei der Phasenstabilitit einzugehen, soll
hier die Gibbssche Energie thematisiert werden. Es gilt die Definition, dass zur Erfiillung
der thermodynamischen Gleichgewichtsbedingung die Gibbssche Energie G minimal sein
muss. Die Gibbssche Energie selbst ist eine Funktion von Temperatur, Druck und Zusam-

mensetzung. Sie ist auf folgende Weise mit dem chemischen Potential p verbunden:
i=1

Die Gibbssche Energie einer Phase ist also die Summe der mit dem Stoffmengenanteil X
gewichteten chemischen Potentiale aller Komponenten . Im thermodynamischen Gleich-
gewicht ist das chemische Potential jeder Komponente jeweils identisch in allen existie-
renden Phasen. Zur numerischen Bestimmung der Bedingungen, unter denen thermody-
namisches Gleichgewicht vorliegt, nutzt man diese Tatsache und Gleichung 2.8 | wie es
beispielsweise in der CALPHAD-Methode [52] geschieht. Der CALPHAD-Ansatz ermdg-
licht es, Informationen iiber das Phasengleichgewicht aus konsistenten Beschreibungen
der Gibbsschen Energie zu ermitteln, wodurch auch Extrapolation in komplexe Syste-
me moglich wird [53]. Die Entwicklung der CALPHAD-Methode reicht bis in die 1970er
Jahre zuriick, als Pionierarbeit auf diesem Gebiet geleistetet wurde [54, 55]. Die Gibbs-

17



sche Energie wird als Funktion von Temperatur, Druck und Zusammensetzung entwickelt
und zwar fiir jede einzelne Phase, die im beobachteten System auftritt. Die mathema-
tische Beschreibung reicht dabei von simplen analytischen Ausdriicken zum Beispiel fiir
einfache Losungsphasen bis hin zu komplexen Ausdriicken zum Beispiel fiir Phasen mit
unterschiedlichen Untergittern. Die Parameter der mathematischen Ausdriicke werden so
angepasst, dass experimentelle Ergebnisse dadurch korrekt beschrieben werden. Das fiir
diese Arbeit verwendete Programm FactSage basiert auf der CALPHAD-Methode.

Sind Temperatur und Druck fiir das beobachtete System bekannt und konstant, ergeben
sich vereinfachte Gibbssche Energiekurven, die eine Abhéngigkeit vom Stoffmengenanteil
X; einer oder mehrere Komponenten ¢ zeigen: Man erhilt die sogenannten G-X-Kurven

der entsprechenden Phasen.

Die Bildung einer neuen Phase geht mit einer Verringerung der freien Energie einher. Die
Gibbssche Energie ist ebenso Bestandteil dieser freien Energie wie die Grenzflichenener-
gie und Gitterspannungen, die an kohédrenten Grenzflichen aufgrund von Fehlpassungen
entstehen. Eine Phase, deren Gitterparameter mit denen der Ausgangsphasen gut iiberein-
stimmen, wird bei der Phasenbildung deshalb gegeniiber anderen Phasen bevorzugt, bei
deren Bildung aufgrund der Anpassung auf unterschiedliche Gitterparameter grofe Git-
terspannungen entstehen. Bei inkohdrenten Grenzflichen spielt die Gitterspannung keine
Rolle. Bei der Keimbildung miissen also prinzipiell nicht nur die Gibbssche Energie son-
dern auch die Gitterspannungen und Grenzflichenenergien mit einbezogen werden [49].
Die Grenzflichenenergie ist gerade bei der Keimbildung oder bei gekriimmten Grenz-
flichen eine wichtige Grofe. Der Einfluss der Grenzflichenenergie und ihre Effekte auf
Prozesse wie Phasengleichgewicht, Keimbildung, Partikelwachstum und Grenzflichensta-

bilitdt wurde von zahlreichen Autoren untersucht (sieche zum Beispiel [56, 57, 58|).

Ob sich eine Phase bilden kann, ist zunichst eine Frage der Phasenstabilitdt. Wie sich
eine Phase bildet, kann anhand der Keimbildungstheorie beschrieben werden, deren phéa-
nomenologische Grundlagen fiir Festkorper vor allem in [59, 60| dokumentiert sind. Die
Theorie wurde zunéchst fiir die Kondensation aus der Gasphase entwickelt. Die Notwen-
digkeit der Betrachtung von Keimbildungsprozessen wurde mit der Tatsache begriindet,

dass die Thermodynamik der Phasenbildung lediglich Auskunft dariiber geben kann, wel-
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che Phasen sich im Gleichgewicht befinden, nicht aber dariiber, unter welchen Bedingun-
gen sich eine zweite Phase in einer urspriinglich reinen Phase bildet. Fiir eine Modellierung
von Keimbildung und Keimwachstum ist nun besonders interessant, wann sich der Keim
bildet und wie sich seine Grofe und Form zeitlich verdndern. Das Wachstum ist dabei
fiir die Modellierung gut geeignet, vor allem wenn lokales Gleichgewicht angenommen
werden kann. Keimbildungsvorgéange sind wesentlich schwieriger zu modellieren. Bei Fest-
kérperumwandlungen geht man beispielsweise davon aus, dass es eine Inkubationszeit vor
der Keimbildung gibt. Diese Zeit, bevor die Keimbildung beginnt, kann nur schwer in
Modellierungen einbezogen werden, aufser sie ist fiir die gewdhlten Bedingungen explizit

experimentell bestimmt worden.

2.3.2 Phasenselektion

Erfolgt die Betrachtung der Diffusion in einem System mit mehreren erwarteten Pha-
sen, gibt die Keimbildungstheorie keinen Aufschluss dariiber, in welcher Reihenfolge oder
auch zu welchem Zeitpunkt sich die vertretenen Phasen bilden oder ob eine gleichzeitige
Keimbildung mehrerer Phasen stattfindet. Experimentell wird zu Beginn in der Regel die
Bildung nur einer intermetallischen Phase beobachtet, wenn die zeitliche Auflosung des
experimentellen Aufbaus ausreichend genau ist [61]. Es kann in einigen Fillen auch zur
Bildung metastabiler oder amorpher Phasen kommen. Der genaue Mechanismus, der zur
Selektion der ersten Phase fiihrt, ist bisher nicht im Detail beschrieben. Es wurden den-
noch verschiedene theoretische Modelle entwickelt, die die Friihstadien der Phasenbildung

beschreiben.

Aufgrund fehlender Modelle zur Beschreibung des Selektionsmechanismus wird auf Re-
geln zuriick gegriffen, die empirische Beobachtungen zur Grundlage haben. Dabei wird
eine Phasenbildungsreihenfolge auf Grundlage experimenteller Beobachtungen beschrie-
ben. Nach der empirischen Regel in [62] bildet sich stets jene kongruent schmelzende Phase
zuerst, deren Zusammensetzung der des tiefsten Eutektikums am néchsten kommt. Eine
Weiterentwicklung definiert die neu eingefiihrte Grofe der effektiven Bildungsenthalpie

[63]. Die effektiven Bildungsenthalpien sind konzentrationsabhéngige Grofen und werden
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fiir die erwarteten Gleichgewichtsphasen bei der Konzentration des tiefsten Eutektikums
betrachtet. Jene Phase, die dabei ein Maximum zeigt, wird als die zuerst keimbildende
angenommen. Die effektiven Bildungsenthalpien werden dabei als Maf fiir die treibende
Kraft zur Phasenbildung herangezogen. Diese Regel liefert auch eine Aussage zur Phasen-
bildungssequenz, die in absteigender Reihenfolge der effektiven Bildungsenthalpien erfolgt.
Diese Regel wird erfolgreich auf das System Al/Ni [63] und auf 15 weitere binire Systeme
aus Al und einem weiteren Metall [64] angewendet. Allerdings werden fiir eine korrekte
Vorhersage einige Phasen mit der Begriindung einer vorliegenden Keimbildungshemmung
ausgeschlossen. Diese Keimbildungshemmung kann beispielsweise die Phase mit der grofs-
ten Triebkraft unterdriicken. Sie tritt vor allem bei Verbindungen mit zahlreichen Atomen
in der Einheitszelle auf. In [61] wird mit einer exakten zeitlichen Auflésung der Experimen-
te gezeigt, dass die Vorhersage fiir die Keimbildungsreihenfolge im System Al/Ni anhand
dieses Modells nicht korrekt ist.

Um zu verdeutlichen, dass die zeitliche Darstellung der Phasenbildung nach wie vor ein
nicht gelostes Problem ist, sei an dieser Stelle noch auf eine weitere Arbeit eingegangen, in
der die Keimbildung und das Wachstum intermetallischer Phasen im System Cu-Sn mit
einem Multiphasen-Feld-Modell simuliert werden [65]. In dieser Arbeit wird die Keimbil-
dungswahrscheinlichkeit fiir alle keimbildenden Phasen ermittelt. Dabei sind der genaue
Keimbildungszeitpunkt und die -reihenfolge unbekannt, deshalb wird die Keimbildung als
stochastischer Prozess behandelt. Die Keimbildungswahrscheinlichkeit wird mithilfe der
klassischen Keimbildungstheorie und unter Nutzung einer Poisson-Verteilung stochastisch
mitbestimmt, basiert aber ebenso auf lokalen treibenden Kraften und Grenzflichenener-
gien. Offensichtlich sind in Bezug auf die zeitlich modellierbaren Keimbildungsprozesse
sowohl experimentelle Arbeit als auch die Entwicklung grundlegender Modellvorstellun-

gen notwendig.
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2.4 Modellierung von Diffusion und

Phasenumwandlung

Die Simulation von Diffusionsvorgéngen ist ein hiufig verwendetes Werkzeug zur Vorher-
sage von Gefiigeentwicklung und Werkstoffverhalten, fiir das es zahlreiche verschiedene
Ansétze wie die Finite Differenzen Methode, die Finite Elemente Methode oder die Pha-
senfeldmethode gibt. Im Folgenden wird die Finite Differenzen Methode genauer betrach-
tet und die iibrigen Methoden neben einer Einordnung nicht weiter verfolgt.

Die haufigsten Diffusionsmodelle beschreiben die Diffusion eines reinen Elements in einem
anderen, wobei nur eine einzige Phase bei konstanter Temperatur und konstantem Druck
vorliegt. Die Ergebnisse einer entsprechenden Simulation werden im Allgemeinen fiir dis-
krete Zeiten beziehungsweise Diffusionsdauern als Konzentrationsprofile in Abhéngigkeit
vom Ort dargestellt. Um zu modellieren, auf welche Weise sich diese Konzentrationsprofile
unter dem FEinfluss der Diffusion verdndern, wird routineméfig das zweite Ficksche Gesetz
(Gleichung 2.2), also eine Differentialgleichung zweiter Ordnung, verwendet. Wesentlich
interessanter und praktisch bedeutungsvoller als binére, einphasige Systeme sind Diffusi-
onsmodelle mit aufwendigen Zeit-Temperatur-Verldufen sowie Phasenumwandlungen oder
auch der Neubildung oder Auflésung einer oder mehrerer verschiedener Phasen. Im Kon-
text von Diffusionsvorgéingen in mehrphasigen Gefiigen wird die mathematische Beschrei-
bung deutlich umfangreicher, weil Diffusion gleichzeitig in mehreren, durch Grenzflichen
getrennten Phasen stattfindet und an diesen Grenzflichen unstetige Konzentrationsver-
anderungen vorliegen.

Fiir jede Berechnung von physikalischen Prozessen, also auch fiir die Simulation von dif-
fusionskontrollierter Phasenumwandlung, héngt die Genauigkeit immer auch davon ab,

wie genau thermodynamische und kinetische Daten dokumentiert sind.

2.4.1 Diffusionsmodellierung mit der Finite Differenzen Methode

Fiir Diffusionsvorgénge in einphasigen, bindren Legierungen, die in einem eindimensiona-

len System betrachtet werden, existiert unter der Voraussetzung konzentrationsunabhéin-
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giger Diffusionskoeffizienten eine der grundlegenden analytischen Losungen des Diffusions-
problems, die mit der Fehlerfunktion beschrieben werden kann [66]. Nicht alle technischen
Fragestellungen sind aber tatséchlich analytisch 16sbar, sodass eine numerische Annéhe-
rung fiir die Modellierung zahlreicher Diffusionsprozesse unumgénglich ist.

Der iibliche numerische Ansatz zur Losung einer Fragestellung im Rahmen von Diffusi-
onsmodellierungen bedient sich der Methode der Finiten Differenzen. Dazu werden die
partiellen Ableitungen des zweiten Fickschen Gesetzes durch Differenzenquotienten ange-
nidhert. Zusitzlich werden kontinuierliche Konzentrationsverlaufe diskretisiert, indem ein
raumliches Gitter mit Stiitzstellen (Knoten) definiert wird: Einzelnen Knoten wird jeweils
ein diskreter Konzentrationswert zugewiesen.

Wendet man das Verfahren der Finiten Differenzen auf das zweite Ficksche Gesetz an,

folgt
Ci —Ci

_ Cis1 — Ci
(x:r —z;)=D : -—D
At Tiy1 — T Ti — Tiq

(2.9)
wobei i den jeweiligen Knoten reprasentiert, dessen diskreter Wert fiir die Berechnung ver-
wendet wird. Sind alle Knotenabstinde (Maschenweiten) identisch, so vereinfacht sich die
Berechnung betréchtlich, es ergibt sich eine konstante Maschwenweite Az = z;41 — z;.
x; und z; bilden mit dem Knoten z; sogenannte Halbmaschen und liegen genau auf
halbem Abstand zu den Nachbarknoten. Das hier gezeigte Beispiel gilt fiir eine explizite
Rechnung, wobei der Konzentrationswert ¢ die zu berechnende Konzentration am Kno-
ten ¢ beschreibt und alle weiteren hier verwendeten Konzentrationen die aktuellen Werte
darstellen, die fiir dessen Berechnung verwendet werden. Die Modelle, welche im Rahmen
dieser Arbeit entwickelt wurden, nutzen eine zu Gleichung 2.9 analoge Formulierung als
Grundlage zur Berechnung von Konzentrationsverteilungen.

Der Rand des definierten Diffusionsbereiches bedarf einiger zusitzlicher Bedingungen,
um das System mathematisch vollstdndig zu beschreiben. Zwei Arten von Randbedin-
gungen sind dafiir besonders geeignet. Bei der Dirichlet-Randbedingung wird ein fester
Funktionswert am Rand vorgegeben. Die Neumann-Randbedingung definiert die erste
Ableitung, das entspricht bei der Diffusionsmodellierung meist dem Fall, dass der Kon-
zentrationsgradient am Rand Null wird. Am Rand findet dann kein Atomfluss statt und

eine Massenerhaltung im gesamten System wird gewéhrleistet.
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2.4.2 Grenzflichen in der Modellierung von Diffusionsprozessen

Physikalische Transportprozesse, die zuséitzlich mit einer Phasenumwandlung verkniipft
sind, lassen sich nicht mehr ausschlieflich durch die Fickschen Gesetze beschreiben. Die
erste Betrachtung eines solchen Systems geht auf Stefan zuriick, der 1889 das Schmelzen
der Polarkappen durch das Schmelzen einer halbunendlichen Eisphase modellierte. Dafiir
beschrieb er die Grenzfliche zwischen schmelzendem Eis und fliissigem Wasser mithilfe der
Wirmeleitungsgleichung [67]. Die mathematischen Modellierungen von Transportprozes-
sen in zweiphasigen Systeme mit bewegten Grenzflichen werden angelehnt an diese Arbeit
als Stefanprobleme bezeichnet. Driickt man die Kontaktbedingung an der Grenzfliche nun
ebenfalls in Form einer Differentialgleichung aus, ergibt sich ein gekoppeltes System nicht-
linearer Differentialgleichungen mit der Beschreibung der Diffusion links und rechts der
Grenzflache durch das Ficksche Gesetz und an der Grenzfliche durch die Kontaktbedin-
gung. In den meisten Fillen ist die Position der Grenzfliche nicht bekannt und muss
im Rahmen der Modellierung ebenfalls bestimmt werden (,;moving boundary problems®).
Bei sogenannten ,free boundary problems® befindet sich die Grenzfliche in einem stabi-
len Zustand und ist rdumlich stationér. Die Losung eines Stefanproblems mit bewegter
Grenzflache liefert dann sowohl die Konzentrationsverteilung (beziehungsweise Tempe-
raturverteilung in der urspriinglichen Arbeit von Stefan) als auch eine Beschreibung der
Bewegung der enthaltenen Grenzfliche unter der Nutzung definierter Anfangs- und Rand-
bedingungen, die zur vollstindigen mathematischen Beschreibbarkeit notwendig sind.

Fiir einige Félle sind analytische Losungen fiir die mathematische Beschreibung der diffusi-
ven Phasenumwandlungen dokumentiert (z.B. [68]), die allerdings deutlichen Einschrin-
kungen fiir ihre Giiltigkeit unterliegen: Die Probleme sind stets eindimensionaler Na-
tur, aukerdem gelten ein konzentrationsunabhéngiger Diffusionskoeffizient und einfache
Anfangs- und Randbedingungen. Diese stark einschrinkenden Bedingungen fiir eine ana-
lytische Losbarkeit zeigen, dass es nicht mdglich ist, eine analytische Lésung oder ein
analytisches Modell zu finden, das gleichzeitig eine Vielzahl materialwissenschaftlicher
Fragestellungen beschreiben kann [69]. Stattdessen muss die exakte Losung mithilfe von
numerischen Modellen approximiert werden. Transportprozesse mit beweglichen Grenz-

flichen konnen in grofer Vielfalt in verschiedenen Wissenschaften auftreten. Die Ansétze
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zur numerischen Losung einiger Beispiele sind in |70] gezeigt. Dabei sind konkret die vor-
handenen Modelle zur Beschreibung diffusionskontrollierter Phasenumwandlungen hiufig
auf einfache Geometrien beschrinkt wie planare, Zylinder- oder Kugelgeometrie. Diese
einfachen Fille reicht allerdings bereits zur Simulation zahlreicher interessanter Anwen-

dungen aus.

Zur Modellierung von Phasenumwandlungen wird am héufigsten auf die Finite Differen-
zen Methode zuriickgegriffen [70], wobei die numerischen Techniken grob unterteilt werden
konnen nach der Art, in der der Raum diskretisiert wird. Die einfachste Methode ist dabei
die Losung auf einem festen Gitter, die die direkte Notwendigkeit nach sich zieht, dass die
Position der Grenzfliche in jedem Zeitschritt genau mit einem Knoten {ibereinstimmt.
Der Schrittweite der Grenzfliche wird also genau die Maschenweite der Raumdiskreti-
sierung aufgezwungen (Knotensprungmethode, siehe |71, 72]). Die damit einhergehenden
Rechenfehler kann man beispielsweise minimieren, indem Gitter mit ungleichen Knotenab-
stdnden eingefiithrt werden. Feste Gitter sind bei zwei- und hoherdimensionalen Ansétzen
rechnerisch nicht mehr effektiv [23] und stellen somit zwar eine einfache, aber nicht die
sinnvollste Raumdiskretisierung dar. Wird die Schrittweite der Grenzfliche nicht vorgege-
ben, sondern deren Position als kontinuierliche Variable in das Modell integriert, kann das
entstehende Gleichungssystem mithilfe des Finite Differenzen Ansatzes und der Grenzbe-
dingung gelost werden, wobei sich auch die Grenzflichenposition als Losung ergibt (wie
in |73, 74|).

Einige Autoren gehen die Modellierung von Phasenumwandlungen grundlegend anders
an. So kann statt Konzentrationsprofilen die Anderung der chemischen Aktivitit wiih-
rend der Diffusion beschrieben werden. Weil sich die Aktivitit auch iiber die Grenzfliche
hinweg kontinuierlich verdndert, kann dadurch die Diskontinuitéit der Konzentration an
der Grenzfliche umgangen werden. Umsetzungen finden sich beispielsweise in |75, 76, 77|.
Die Anwendung dieses Ansatzes ist allerdings nicht im thermodynamischen Ungleichge-
wicht moglich. Eine andere Art der Raumdiskretisierung findet sich in |78]: Die Inter-
valle sind nicht dquidistant, sondern mit gleichbleibenden Konzentrationsabstdnden defi-
niert. Eine der bekanntesten Methoden zur Modellierung von Phasenumwandlungen ist
die Landau-Transformation |79|, die eine Koordinatentransformation zu fixierten Réndern

und Grenzflachen durchfiihrt. Die Variablen beziehen sich in der Landau-Transformation
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dann direkt auf die Grenzflichen, wodurch sich das Gitter selbststindig anpasst und
die Differentialgleichungen zwar komplexer werden, aber das Gesamtproblem innerhalb
der fixierten Grenzen einfacher beschreibbar ist. Die erste numerische Umsetzung dieser
Transformation ist in [80] dokumentiert, die erste Anwendung auf diffusionskontrollierte
Phasenumwandlungen findet sich in [81].

Zur Simulation kann das System der Differentialgleichungen, die Diffusion und Kontakt-
bedingung modellieren, explizit oder implizit gelost werden. Zahlreiche Modelle auf Basis
der Finite Differenzen Methode 16sen das Gleichungssystem explizit, auch, weil sich die
Fragestellung bei impliziter Herangehensweise komplexer darstellt [70]. Die neue Posi-
tion der Grenzfliche ist wihrend einer impliziten Rechnung noch eine Unbekannte und
hingt vom neuen Konzentrationsprofil ab, welches wiederum von der Grenzflichenposi-
tion abhingt. Das Konzentrationsprofil und die Grenzflichenbewegung sind somit beide
gleichzeitig Losung und Variable des Problems. Dementsprechend muss ein gekoppeltes
nichtlineares Gleichungssystem erstellt werden, das die Differentialgleichungen zur Be-
schreibung der Diffusion und der Grenzflichenbewegung enthélt [69] und eine iterative
Losung wird unausweichlich [70]. Allerdings ist das Finden einer stabilen Losung mithilfe
impliziter Ansédtze weniger abhingig vom Zeitschritt und die bendtigte Rechnerleistung

fiir akkurate Berechnungen ist geringer |69].

An der bewegten Grenzfliche selbst gelten besonderen Bedingungen, wobei am héufigsten
lokales Gleichgewicht angenommen wird. Diese Vereinfachung ist unter der Annahme vor-
liegender Diffusionskontrolle auch realistisch [82]. Fiir zahlreiche Anwendungen ist aber
bereits allgemein anerkannt, dass die Bedingungen an der Grenzfliche von diesem ange-
nommenen lokalen Gleichgewicht abweichen [82].

Der Ansatz mit scharfer Grenzflache, also einer lediglich trennenden Grenzflache zweier
verschiedener Phasen, an der die Eigenschaften sich diskontinuierlich &ndern, ist nicht
fiir jede Modellierung ausreichend [23]. Ist die Gesamtgroke des beschriebenen Systems
in der Grofenordnung der Grenzflichendicke (wie bei der Keimbildung oder spinodaler
Entmischung [23]), ist eine Beschreibung mit unscharfer Grenzfliche zweckméfiger und
wesentlich genauer [83|, wie sie vor allem in der Phasenfeldmethode umgesetzt wird [84],
auf die im Folgenden nur kurz eingegangen werden soll. Mit der Phasenfeldmethode wird

nicht nur ein Konzentrationsfeld berechnet sondern auch ein Phasenfeld betrachtet, das
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beschreibt, welche Phase an der jeweiligen Position vorliegt. Dabei verdndert sich die
Feldvariable des Phasenfeldes innerhalb der Grenzschicht rapide aber kontinuierlich und
bleibt in den einzelnen Phasen konstant, es entsteht eine unscharfen Region endlicher Di-
cke. Eine explizite Berechnung der Position der Grenzflache ist nicht notwendig, weil sie

sich implizit aus dem Phasenfeld ergibt [85].

Neben den bereits vorgestellten Modellen werden im Folgenden noch einige weitere Me-
thoden und Modelle zur mathematischen Beschreibung der Diffusion vorgestellt, einige
nutzen ebenfalls die Finite Differenzen Methode, andere arbeiten mit vollig anderen An-
satzen. Die Methode des Nettoflusses iiber die Grenzfliche [86, 87| bendtigt keinerlei
Annahmen lokalen Gleichgewichts oder irgendeine Information iiber die thermodynami-
schen Eigenschaften der Grenzfliche. Die Umwandlungsrate an der Grenzfliche ergibt sich
direkt aus der Betrachtung der Fliisse der Einzelkomponenten. Dadurch ist die Simulation
mit Grenzflichenkontrolle ebenso moglich wie die von Mischformen aus Diffusions- und
Grenzflichenkontrolle. Die Methode des Nettoflusses ist zwar einfacher als die Nutzung
von Potentialgradienten, allerdings nicht so genau [86].

Die Theorie der Dissoziation und Reaktion [88| betrachtet als Kernprozess der Phasen-
umwandlung die chemische Reaktion an der Grenzfliche. Ebenso dokumentiert sind Mo-
delle, die sich rein auf thermodynamische Betrachtungen beschrinken wie zum Beispiel
das thermodynamische Extremwertprinzip [89] oder die Betrachtung von Grenzflichen
im Ungleichgewicht mithilfe von Bilanzgesetzen, die neben Masse und Energie auch soge-
nannte Konfigurationskrifte mit einbeziehen [32].

Die Modellierung von Diffusionsvorgidngen ist natiirlich nicht auf die Finite Differen-
zen Methode beschrinkt. Sowohl Finite Elemente Methoden [90] als auch Monte-Carlo-
Ansitze [91] oder Modellierung mit Phasenfeldmethoden [84, 93| werden umfangreich

beschrieben und genutzt.

2.4.3 Modellierung der Diffusion in hochkomponentigen Systemen

Der Finite Differenzen Ansatz zur numerischen Behandlung von Diffusionsproblemen kann

prinzipiell ebenso auf Gleichung 2.6 angewendet werden, um auch hochkomponentige Pro-
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bleme beschreibbar zu machen. Wie bereits thematisiert, werden dafiir aber entweder
grofte Diffusionskoeffizientenmatrizen benotigt oder entsprechende Mobilitdten in Kombi-
nation mit Daten iiber die Aktivitdten der einzelnen Komponenten in den beteiligten Pha-
sen. Fiir Phasenumwandlungen in hochkomponentigen Legierungen ergibt sich auferdem
eine zusatzliche rechnerische Fragestellung: Versucht man das Modell der scharfen Grenz-
fliche im Gleichgewicht auf diesen Fall auszudehnen, so haben die beiden Phasen im Kon-
takt miteinander jeweils nicht nur eine einzige mdgliche Gleichgewichts-Konzentration.
Eine unendliche Anzahl méglicher Linien (Konoden) verbindet eine unendliche Anzahl
moglicher, miteinander im Gleichgewicht stehender Konzentrationen. Jede dieser Kono-
den beschreibt die Kontaktbedingung bei der Phasenumwandlung in hochkomponentigen
Systemen korrekt [23]. Weiterhin gilt aber die Flussbilanz-Gleichung (2.7) an der Grenz-
flache fiir jedes der diffundierenden Legierungselemente, sodass die dadurch zusétzlich
formulierbaren Gleichungen das gesamte Gleichungssystem wieder zu einer Fragestellung
mit nur einer Losung erweitern. Die korrekte Konode an einer Grenzfliche erfiillt also al-
le Flussbilanz-Gleichungen und kann mithilfe eines iterativen Prozesses ermittelt werden
[23]. Vor allem fiir Systeme mit zahlreichen Komponenten ist dieser Prozess mit einem
hohen Rechenaufwand verbunden [86].

Die allgemeinen Vorarbeiten zur Beschreibung der Diffusion in ternidren Legierungssys-
temen (siehe Abschnitt 2.1.3) wurden in [53] in einen generellen Formalismus iiberfiihrt,
der eine direkte Implementierung in Computerprogrammen ermdglichen soll. Der For-
malismus gilt aber nur fiir einfache Phasen und Systeme ohne Grenzflichen. Eine der
bekanntesten kommerziellen Programme zur Simulation von Phasenumwandlungen, auch
in hochkomponentigen Legierungen, ist DICTRA [92], dessen detaillierte mathematische
Umsetzung allerdings nicht bekannt ist [69).

2.4.4 Kommerzielle Simulationsprogramme
Vor allem in den 1980er und 1990er Jahren gab es auf dem Gebiet der numerischen Me-

thoden in der Materialwissenschaft grofe Fortschritte, wobei das Programm DICTRA

das wichtigste und bekannteste Beispiel fiir die daraus hervorgegangenen kommerziellen
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Ingenieurswerkzeuge ist. DICTRA wurde am Royal Institute of Technology in Stockholm
entwickelt, der Grundstein dafiir ist die thermodynamische Software Thermo-Calc [94].
Thermo-Calc dient der Minimierung der Gibbsschen Energie der betrachteten Phasen mit
dem in Abschnitt 2.3.1 beschriebenen CALPHAD-Ansatz. Thermodynamische Daten wer-
den unter dieser Priamisse der Verringerung der Gibbsschen Energie zur Ermittlung von
Phasendiagrammen und Gleichgewichtszustinden verwendet [95]. Die Weiterentwicklung
dieser Software hin zur Modellierung diffusionskontrollierter Umwandlungen ist das Pro-
gramm DICTRA [96], welches fiir die thermodynamischen Berechnungen auf Thermo-Calc
zugreift. DICTRA beschrankt sich auf die Berechnung in eindimensionalen Geometrien
(planar, zylindrisch, sphérisch) und kann hochkomponentige Systeme berechnen [97], wo-
bei fiir die kinetischen Daten Mobilititen verwendet oder Diffusionskoeffizienten aus den
Mobilitatsdaten errechnet werden [98]. Dabei ist die Qualitéit der Rechnungen in DICTRA
extrem sensitiv fiir die Qualitdt der vorhandenen thermodynamischen und kinetischen Da-
ten [92]. Das Vorhandensein solcher Daten ist gleichzeitig der einschrinkende Faktor zur
Nutzung dieser Programme. DICTRA ist ein flexibles Programm und es gibt zahlreiche

verschiedene Modelle wie beispielsweise:

e das einfache Einphasenmodell, beispielsweise zur Berechnung von Homogenisierung

[99] oder Karburisierung [100],

e das Modell einer bewegten Grenzfliche, beispielsweise zur Berechnung von diffusi-
onskontrollierten Phasenumwandlungen in Stahl [101], Nitrierung [102|, Erstarrung

[99] oder Wachstum von Zwischenphasen [103],
e das Modell der Diffusion in Dispersionssystemen (z.B. in Kompositen [104]),
e das Modell der Vergroberung beispielsweise von ~/-Partikeln [105] und
e das Modell des kooperativen Wachstums beispielsweise von Perlit [106].

Die Hauptanwendung fiir DICTRA sind Stdhle, wobei mehrphasige und hochkomponen-
tige Systeme behandelt werden kénnen. Die Programme fiir mehrphasige Systeme berech-

nen dabei eine Matrix mit Ausscheidungen (z.B. in [107]), wobei die Diffusion nur in der
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Matrix ablauft und Radius sowie Gewichtsanteil der Ausscheidungen berechnet werden.
Mehrschichtige Systeme, die mit DICTRA modelliert wurden, sind in der Literatur nicht
dokumentiert.

Weitere kommerziell genutzte Programme zur Simulation von Diffusionsvorgéngen sind
MatCalc von der technischen Universitat Wien [108|, das hauptséchlich zur Berechnung
von Keimbildungs- und Ausscheidungsvorgénge fiir Carbide und Nitride in Stahl verwen-
det wird, und VisiMat. VisiMat ist ein Matlab Code mit grafischer Benutzeroberfliche,
der an der Purdue Universitdt in Indiana entwickelt wurde [109, 110| und auf konstante
Diffusionskoeffizienten und einzelne Phasen beschrinkt ist, aber hochkomponentige Sys-

teme berechnen kann.

2.5 Diffusion im System Cu-Zn

2.5.1 Das Legierungssystem Cu-Zn

Im Fokus dieser Arbeit steht die Diffusion im bindren System Cu-Zn, dessen Gleichge-
wichts-Phasendiagramm in Abbildung 2.2 gezeigt ist. Legierungen der Cu-reichen Seite,
die Messinge, werden umfangreich und in einer grofsen Bandbreite technologisch genutzt.
Phasen und Eigenschaften dieser Cu-reichen Seite wurden wegen der industriellen Bedeu-
tung als strukturelles Material schon frith und umfassend erforscht [111, 112|. Gerade fiir
elektronische Anwendungen ist auch das Verhalten von Grenzflichen zwischen den Phasen

im System Cu-Zn von besonderem Interesse |113].
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Abbildung 2.2: Gleichgewichts-Phasendiagramm des Legierungssystems Cu-Zn, entnom-

men aus [113].

Neben der Schmelze gibt es im System Cu-Zn sieben Phasen mit endlich grofsem Loslich-
keitsbereich. Der Cu-Mischkristall («), eine kubisch dichteste Packung, zeigt eine Loslich-
keit fiir Zn bis 38,95 at%. Der Zn-Mischkristall (), eine hexagonal dichteste Packung,
16st Cu bis 2,7 at%. Die e-Phase ist ebenfalls hexagonal dichtest gepackt und zeigt wie
die v-Phase einen Loslichkeitsbereich, der mit zunehmender Temperatur grofer wird. Die
~-Phase besitzt eine kubisch komplexe CusZng-Prototypstruktur [114, 115] und ist ausge-
sprochen sprode. Lediglich zwischen 555 °C' und 697 °C' stabil ist die /-Phase, die ebenso
wie die §-Phase ein kubisch raumzentriertes Gitter zeigt. Die ungeordnete [-Phase ist
bei Temperaturen oberhalb 456-468 °C' stabil [113]; in diesem Ubergangsbereich findet
eine Ordnungs-Unordnungs-Umwandlung in die bei niedrigeren Temperaturen stabile, ge-
ordnete (’-Phase statt [116], welche eine kubische CsCl-Struktur besitzt [117|. Auch die
pB-Phase zeigt einen mit steigender Temperatur zunehmenden Loslichkeitsbereich. Die
strukturellen Eigenschaften der genannten Phasen wurden den Quellen [113] und [115]
entnommen. Im Folgenden wird der Einfachheit halber von der Phase (3 die Rede sein,
unabhéingig davon, ob sie als geordnete oder ungeordnete Phase vorliegt, es sei denn, die

konkrete Struktur ist von zentraler Bedeutung.
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2.5.2 Phasenbildungsreihenfolge im System Cu-Zn

In einigen Verdffentlichungen wird auf die Bildungsreihenfolge der intermetallischen Pha-
sen im System Cu-Zn Bezug genommen. Keine dieser Verdffentlichungen ldsst direkte
und zweifelsfreie Schliisse auf das Verhalten eines Cu-Zn-Diffusionspaares bei Warmebe-
handlungstemperaturen zu, da wiahrend der Diffusionsvorginge zusétzliche Einfliisse oder
Temperaturen nahe Raumtemperatur vorlagen.

In [118| wird die Phasenbildung bei Raumtemperatur betrachtet, nachdem Zn auf einem
Cu-Substrat elektrolytisch abgeschieden wurde. Die Proben wurden nach der Abscheidung
bis zu 90 Tage bei Raumtemperatur ausgelagert und anschliefsend mit Rontgenbeugung
(X-ray diffraction, XRD) untersucht. Prinzipiell wurden dabei die Phasen 7, € und = de-
tektiert und es konnte klar gezeigt werden, dass sich schon wiahrend der Abscheidung ¢ als
erste intermetallische Phase ausbildet. Nach 90 Tagen Auslagerung wurde die Umwand-
lung von € zu v beobachtet; zu keinem Zeitpunkt hatte sich die g-Phase gebildet. Die
Tendenz, dass sich Zn-reiche intermetallische Phasen zuerst bilden, wird auch in [119] be-
stéatigt. In dieser Arbeit wurden Pulvermischungen aus den reinen Elementen mechanisch
legiert, wobei sich nanokristalline intermetallische Phasen bildeten. Mit der Phasenana-
lyse durch XRD wurde nachgewiesen, dass sich zuerst die e-Phase bildet und spéter die
Cu-reicheren Phasen unter Bildung von ZnO und Destabilisierung der bereits gebildeten
Phase entstehen.

Weitere Arbeiten existieren zu Diffusionsvorgingen im System Cu-Zn mit zusétzlichen
Einfliissen wie magnetischen Feldern [120], hydrostatischem Druck [121] oder plastischer
Verformung [122|. Eine Mikrosondenuntersuchung der Diffusionszonen, gebildet zwischen
fliissigem Zn und festem Cu und beeinflusst von magnetischen Feldern [120], ergab, dass
die Phasen v und ¢ stets vorhanden waren und dass die Phase (8 von so geringer Di-
cke war, dass nicht in jedem Fall ein zweifelsfreier Nachweis ihrer Existenz moglich war.
Ebenfalls mit einer Messung durch die Mikrosonde wurden Diffusionszonen untersucht,
die bei der Verschweiffung von Cu und Zn unter 0,05-0,9 G'Pa Ar-Druck bei 200-280 °C'
entstehen [121]. Bei diesen Versuchen wurde lediglich die y-Phase gebildet. Die verén-
derten Versuchsbedingungen lassen demnach keinen Riickschluss auf das Verhalten des

Diffusionspaares unter Normalbedingungen zu. Unter deutlicher plastischer Verformung
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(einige G Pa Spannung) und bei einer Temperatur von 20-200 °C' bildete sich wiederum
lediglich die e-Phase aus, die im REM nachgewiesen wurde [122].

Die Bildungsreihenfolge der intermetallischen Phasen im System Cu-Zn stellt sich also
in unterschiedlichen Quellen abweichend dar, wobei heraus sticht, dass sich die e-Phase
auferst schnell und zuerst bildet. Méglicherweise folgt dann die Bildung der y-Phase, wo-
bei aufgrund der geringen Temperaturen oder zahlreichen Storfaktoren wie Magnetfelder
oder plastische Verformung keine Aussage getroffen werden kann. Dementsprechend ist
eine Aufklirung genau dieser Bildungsreihenfolge der Phasen [ und ~ Gegenstand der
Untersuchung dieser Arbeit.

2.5.3 Kinetische Daten fiir das System Cu-Zn

Die Diffusion im Legierungssystem Cu-Zn ist gut untersucht, zahlreiche Verdffentlichungen
zu den Diffusionskoeffizienten der verschiedenen Phasen existieren. Im Folgenden beziehen
sich die Angaben, sofern nicht anders angegeben, auf eine Diffusionstemperatur von 440 °C'
und auf chemische Diffusionskoeffizienten. Prinzipiell besteht in drei der vier in den Expe-
rimenten auftretenden Phasen («, S und ) eine deutliche Konzentrationsabhingigkeit der
Diffusivitét, die mit zunehmendem Zn-Gehalt steigt [123, 124|. Der Diffusionskoeffizient
fiir die a-Phase wurde zwar konzentrationsabhingig gemessen und dokumentiert, aller-
dings ist die maximale Zn-Konzentration dabei etwa 30 at% und die gemessenen Werte
bewegen sich im Bereich von nur 1077 mTQ In [124] wird der Unterschied der Diffusions-
koeffizienten in den Phasen / und « (mit 30 at% Zn) mit mindestens einem Faktor 100
bemessen, um den die Diffusion in S-Messing schneller ablduft. Fiir diese Arbeit wurden
die gemessenen Werte fiir die a-Phase aus [125] bis zur Gleichgewichts-Konzentration an

der Grenzfliche extrapoliert und es ergab sich eine maximale Diffusivitiit von 3-10714 2.

Der experimentelle Fehler wird in der Veroffentlichung selbst zu 17 % angegeben.
Fiir das Verhaltnis der Diffusionskoeffizienten in den intermetallischen Phasen wird in

[126] angegeben, dass folgende Ungleichungskette gilt:

D, > D. > Dg,
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wobei die Konzentrationsabhingigkeit vollstdndig vernachléssigt wird. Bei der [-Phase
muss prinzipiell beachtet werden, dass sowohl temperatur- als auch konzentrationsabhan-
gig die Ordnungs-Unordnungs-Umwandlung auftreten kann. Nahe der kritischen Umwand-
lungstemperatur gibt es in der Arrhenius-Auftragung einen Knick, der auf den drastischen
Anstieg der Aktivierungsenergie in der geordneten Phase zuriickzufiihren ist [127]; die Dif-
fusionsgeschwindigkeit ist im geordneten Zustand deutlich geringer als im ungeordneten.
Fiir die im Rahmen dieser Arbeit durchgefithrten Simulationsrechnungen wurden fiir die
p-Phase die Diffusionskoeffizienten aus [9] und [128| verwendet, die einen maximalen Wert
von 1,44 -10712 mTQ fiir die maximale Zn-Konzentration (an der Grenze zur y-Phase) und
einen minimalen Wert von 5,5-10713 %2 fiir die minimale Zn-Konzentration (an der Gren-
ze zur a-Phase) zeigen. Der in |[129] angegebene Diffusionskoeffizient von 1,48 - 10712 mTQ
entspricht diesen Werten recht gut, in [130| ist die minimale Diffusivitit mit 1,55 10713
mTQ an der Grenze zu « aber beispielsweise noch einmal deutlich kleiner.

Auch fiir die 7- und e-Phase wurde auf Quelle |128| zuriickgegriffen, in der der experimen-
telle Fehler zu 10-15% angegeben wird. Fiir die e-Phase werden lediglich drei Wertepaare
(priaexponentieller Faktor und Aktivierungsenergie fiir diskrete Temperaturen) angege-
ben, die eine Interpolation eines konzentrationsunabhéngigen Diffusionskoeffizienten bei
440 °C durch eine Arrhenius-Auftragung ermoglichen. Es ergibt sich dabei eine Diffusivi-

m2

tit von 1,68 - 10712 . Prinzipiell sind Informationen iiber die Diffusion in der e-Phase

rar. Deutlich besser dokumentiert sind Daten fiir die y-Phase, die in [128] eine maximale
Diffusivitiit bei maximaler Zn-Konzentration (an der Grenze zu &) von 1,3 - 107! ™2
und eine minimale Diffusivitit bei minimaler Zn-Konzentration (an der Grenze zu ) von
3,89-10713 mTQ zeigen. Zum Vergleich dazu sind diese in [131] mit 1,83 - 107! mTQ bezie-
hungsweise 1,62 10" ™ ghnlich dokumentiert.

Abgesehen von den Werten fiir die e-Phase lassen sich die chemischen Diffusionskoeffizien-

ten bei 440 °C folgendermafen in Abhéngigkeit vom Stoffmengenanteil X,,, berechnen:

In D, =59,128X2, +8,6612X 5, — 43,032
In Dy = —116,06X2, + 125,23X 5, — 60, 755

In D, = 937,67X2, — 1141,9X 4, + 302,85
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Insbesondere ergeben sich direkt an den Grenzflichen die in Tabelle 2.1 aufgefiihrten und

im oberen Abschnitt thematisierten Diffusionskoeffizienten.

Tabelle 2.1: Chemische Diffusionskoeffizienten fiir die Phasen des Legierungssystems Cu-

Zn (bei 440 °C, direkt an den Grenzflichen). In m;

Phase Grenzflache chemischer Diffusionskoeffizient

a - (0% Zn) 1,819 - 1071

« a/p 3-1071

3 /B 551071

3 B/~ 1,44 - 10712

5 B/ 3,80 10713

v v/ 1,3-107%

e | - (gesamter Loslichkeitsbereich) 1,68 - 10712
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3 Experimentelle Durchfithrung

Fiir den experimentellen Teil dieser Arbeit wurden verschiedene Diffusionspaare verbun-
den, die neben Erkenntnissen iiber entstandene Konzentrationsprofile mit méglichen Uber-
sittigungen vor allem die Aufkldrung der Phasenbildungsreihenfolge erméglichen und Ver-
gleichsdaten fiir die Simulationsrechnungen liefern kénnen. Die Diffusionspaare bestanden
jeweils aus den Phasen o und ¢, sie wurden unter sauerstofffreier Atmosphire diffusions-
verschweiftt. Basierend auf der durch die Literatur gesicherten Tatsache, dass die e-Phase
sich zuerst bildet, soll so die genaue Bildungsreihenfolge der verbleibenden Phasen (£ und

~ bestimmt werden, die in diesem Diffusionspaar erwartet werden.

3.1 Probenherstellung

Kommerzielles a-Messing in Form von Stangen mit einem Durchmesser von 10 mm wurde
bei 500 °C' fiir 4 h homogenisiert, um herstellungsbedingte Seigerungen auszugleichen. Aus
den Stangen wurden etwa 10 mm hohe Proben gefertigt, die im oberen, 2 mm hohen Be-
reich auf einen Durchmesser von 8 mm abgedreht wurden. Die Konzentration der a-Phase
wurde mithilfe energiedispersiver Rontgenspektroskopie (EDX) mit Detektoren der Firma
Oxford Instruments am Rasterelektronenmikroskop (REM) Leica S440 i beziehungsweise
Auriga 60® CrossBeam sowohl vor als auch nach den Wérmebehandlungen gemessen
und betrug 3840,51 at% Zn. Auf den abgedrehten Bereich des Diffusionspartners aus
a-Phase wurde ein genau passender Keramikring aus Al,O3 aufgesetzt (siehe Abbildung
3.1), der Kriechprozesse und damit verbundene Héhenénderung der Probe vermeiden und
somit eine konstante Referenzhohe wihrend der Versuche sicherstellen sollte. Anschlie-
ffend wurden vor dem Schweifiprozess am Lichtmikroskop (LM) AXIO Imager.M2m der
Firma Zeiss die genauen Referenzhdhen dieses abgedrehten, durch den Keramikring sta-
bilisierten Bereichs vermessen, wobei bei jeder Probe der Mittelwert aus mindestens 10

Messungen als letztendliche Referenz verwendet wurde.
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Abbildung 3.1: Von links nach rechts: Unverbundenes Diffusionspaar mit allen Einzel-
komponenten, Diffusionspartner aus a-Phase mit abgedrehtem Bereich,

Keramikring und Diffusionspartner aus e-Phase.

Proben der e-Phase wurden aus den reinen Elementen (99,9 % Reinheit) als Stangen mit 8
mm Durchmesser gegossen. Anschliefsend wurden die Stangen bei 350 °C' fiir 5 h homoge-
nisiert. Die Konzentration wurde mit Messungen vor und nach der Gliithung zu 83,541,56
at% Zn bestimmt. Die Proben wurden mit der linearen Prézisionssdge IsoMet5000 der
Firma Buehler (SiC-Ségeblatt, 0,8 mm Dicke) auf etwa 5 mm Hohe abgetrennt und an-
schlieflend ebenso wie die Probenteile aus a-Phase an einer Stirnfliche metallographisch
prapariert. Die Oberflichenrauheit und -giite der Diffusionspartner an der Kontaktfliche
hat einen betréchtlichen Einfluss auf die Qualitdt der Verbindung. Deshalb erfolgte die
Praparation durch Schleifen und Polieren von Hand bis auf eine Kérnung von 1 pm. Die
Diffusionspartner wurden dann an diesen priaparierten Stirnflichen miteinander verbun-

den.

3.2 Diffusionsschweillprozess

Der zweite entscheidende Punkt fiir eine erfolgreiche Verbindung ist die exakte Positio-
nierung der beiden Probenteile und das Aufbringen eines gleichméfigen Drucks. Bei der
Verwendung von Messing muss auflerdem auf eine sauerstofffreie Atmosphére geachtet
werden, um die Bildung von Oxiden in der Diffusionszone zu vermeiden. Diese beiden
zentralen Punkte wurden durch die Nutzung einer eigens konstruierten Apparatur erfiillt,
die in Abbildung 3.2 gezeigt ist. In einer vakuumdichten Kapsel aus zunderfreiem Stahl
(X15CrNiSi25-21) befindet sich die zu verbindende Probe, zusétzlich von Graphitfolie

umgeben; der zur Diffusionsschweifung notwendige Druck wird mithilfe einer Druckfe-
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der aus Inconel X-750 aufgebracht, deren Linge und somit Druck durch eine Schraube
feinjustiert werden kann. Dazu wurde die Druckabhingigkeit von der Umdrehungszahl
der Schraube und der genauen Probenhéhe berechnet und der notwendige Druck fiir je-
den einzelnen Versuch durch die entsprechende Justierung der Schraube realisiert. Die
Schweifskapsel wurde in einer Handschuhbox unter gereinigter Argonatmosphére (Sauer-
stoff und Wasser unter 2 ppm) mit dem Diffusionspaar bestiickt und geschlossen. Mithilfe
der Justierschraube wurde ein Druck von 2 M Pa erzeugt, danach wurde die Kapsel in

einem Hochfrequenz-Induktionsofen erhitzt.

— Justierschraube

Stahlkapsel

-

Fo— - Druckfeder

2 QAR
o o
\V\

.

- Diffusionspaar

Z __

Abbildung 3.2: Schematische Darstellung der eigens konstruierten, vakuumdichten Appa-

\\

ratur zur Diffusionsschweiffung in sauerstofffreier Atmosphare unter kon-

trolliertem Druck.

Fiir die Untersuchung der Friihstadien der Phasenbildung ist eine kurze und kontrollierte
Wiérmebehandlung, insbesondere also eine hohe Heiz- und Abkiihlrate, erforderlich. Die
schnelle Aufheizrate wird durch die Nutzung des Hochfrequenz-Induktionsofens AXIO
10/450 der Firma Hiittinger realisiert; die Temperaturregelung erfolgte mit einem Py-
rometer, wobei anhand von Kalibrierungsmessungen mit Thermoelementen der Wérme-
iibergang von der Kapsel auf die Probe untersucht wurde. Dadurch kann das Temperatur-
regime, das tatsichlich auf die Probe wirkt, genau beschrieben werden. Die Aufheizrate
wurde manuell mit maximaler Leistung realisiert. Die Abkiihlung der Kapsel fand aufer-

halb der Induktionsspule auf einem Kupferblock statt. Fiir die Experimente zur Unter-
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suchung der Friihstadien wurden Warmebehandlungen von 4 beziehungsweise 5 min bei
440 °C' durchgefiihrt, was einer Diffusionsdauer von 3 beziehungsweise 4 min entspricht.
Weitere Glithungen wurden bei 440 °C' und 500 °C' fiir teilweise bis zu 90 min durchge-
fiihrt. Diese dienten priméar der Ausbildung einer repriasentativen Diffusionszone, die als
Referenzgefiige zur Beurteilung der in den Friihstadien ausgebildeten Gefiige verwendet
werden kann. Eine Phasenidentifikation an den Langzeitgefiigen mithilfe der EDX l&sst
durch parallele Untersuchung am LM schliefslich eine schnelle Phasenidentifikation am
LM auch fiir in den Friihstadien ausgebildete Gefiige zu.

Der Prozess der Phasenbildung und des Schichtwachstums wurde durch zuséatzliche zy-
klische Experimente beobachtet. Dazu wurden einige Proben nach der ersten Warme-
behandlung und einer mikroskopischen Untersuchung weiteren Glithungen bei 440 °C'
beziehungsweise 500 °C' in einem Muffelofen unterzogen, wobei eine schiitzende Keramik-
schicht aufgetragen wurde, um Oxidationsreaktionen zu vermeiden. Daran schlossen sich
jeweils weitere mikroskopische Untersuchungen und Schichtdickenmessungen an. Diese
Proben dienten im Speziellen auch der Untersuchung zeitabhéngiger Grenzflichenbewe-

gungen und der Generierung moglicher Vergleichsdaten fiir die Simulationsrechnungen.

3.3 Untersuchung der Diffusionszonen

Die Diffusionspaare wurden nach jeder Warmebehandlung parallel zur Diffusionsrichtung
metallographisch priapariert. Dazu erfolgte eine Kalteinbettung mit der Einbettmasse Epo-
Fix der Firma Struers. Anschliefend wurden sie bis zu einer Kérnung von 4000 auf SiC-
Papier geschliffen und von Hand auf der Poliermaschine Phoenix 4000 mit monokristal-
liner Diamantsuspension bis zu einer Kérnung von 1 pm poliert. Die Endpolitur erfolgte
mit kolloidaler Silicasuspension. Die Proben wurden anschliefsend mit Tensidlosung und
destilliertem Wasser gereinigt.

Einige Proben wurden fiir die Untersuchung im LM zusétzlich gedtzt oder poliert. Dabei
kamen eine Tonenmiihle EM RES101 der Firma Leica (5 £V Beschleunigungsspannung, 2
Ionenkanonen unter dem Winkel von jeweils 5 °; 2 mA, 15 min) und zwei verschiedene Atz-

mittel zum Einsatz: Fiir Cu-reiche Proben wurde mit 10 %-igem NaOH etwa 2-5 s geitzt,
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fiir Zn-reiche Proben wurde eine Atzlésung aus (NH,)2CuCl; und NHj (Atzlésung nach
Heyn) verwendet, die Atzung erfolgte fiir 5-20 s. Zusitzlich wurde zur Oberflichenpri-
paration die Methode der Glimmentladungsspektroskopie mit optischer Emission (Glow
discharge optical emission spectroscopy, GDOES) angewandt. Die Gefiigepriparation mit
GDOES erfolgte am GDA750 Analyzer der Firma Spectruma Analytik GmbH (Plasmaei-
genschaften: 600 V', 2,0 hPa Lampendruck, 4 s Dauer). Die Moglichkeit, GDOES als
Mittel zur Gefiigepriaparation zu nutzen, ist erst seit kurzem in der Literatur beschrieben
[132] und kann im System Cu-Zn gut angewendet werden [133]; die Grenzflichen zwischen
den einzelnen Phasen werden wesentlich deutlicher und die Phasen somit besser separier-
bar.

Schichtdickenmessungen wurden sowohl nach der ersten als auch nach jeder darauf fol-
genden Warmebehandlung am LM durchgefiihrt; zur statistischen Absicherung wurden
ausreichende Einzelwerte an jeder Schicht und nach jeder Warmebehandlung ermittelt.
Die erste Phasenidentifizierung erfolgte mittels EDX am REM sowie mit der Mikrosonde
JEOL JXA-8800L durch EDX-Messungen im Si-Driftkammer-Detektor BRUKER 5010
(20 KV Anregungsspannung, 500 s Messzeit, 24 (fiir die Phase () beziehungsweise 500
pum? Messfliche). Auf eine Phasenidentifizierung mit Rontgenbeugung (X-ray diffraction,
XRD) wurde verzichtet, weil im System Cu-Zn keine metastabilen Phasen bekannt sind.
Zusiatzliche quantitative Messungen wie 2D-Mappings, Linescans und Punktmessungen
wurden am REM durchgefiihrt, um das Vorhandensein von einzelnen Phasen und Uber-
sittigungen zu iiberpriifen. Dabei wurde im Sekundéirelektronen-Modus gearbeitet. Die
sich iiberlappenden Anregungsenergien von Cu und Zn beeintrichtigen die Arbeit mit
Phasenkontrasten, sodass der Riickstreuelektronen-Modus fiir die Separation einzelner
Phasen ungeeignet war. Einige Messungen und Bilder wurden mit dem Inlens-Detektor
aufgenommen.

Die Grenzfliche zwischen [ und v zeigte im Laufe der experimentellen Arbeiten ein teil-
weise unerwartetes Verhalten, dessen Ursache genauer untersucht wurde. Es wurden dazu
mikroskopische Messungen am Transmissions-Elektronenmikroskop (TEM) JEOL JEM-
3010 durchgefiihrt, wobei die Priparation an der Ionenfeinstrahlanlage (FIB) Helios Na-
nolab 601i der Firma FEI erfolgte.
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4 Modellierung

Das im Rahmen dieser Arbeit entwickelte Modell folgt einem impliziten Ansatz zur Losung
der Diffusionsgleichung mit der Finite Differenzen Methode. Dazu wurde eine Gleichung

analog der Gleichung 2.9 fiir die einfache Diffusion folgendermafen implizit genutzt:

e 2DAEN (L 2DAEN () 2DAE DALY
€= G Az, Az, Ci-1 Az, Az, K Az, Az, Az, Ax,)

Die Maschenweiten Ax,, Az, und Ax, bezeichnen dabei die Vorwirts-, Riickwérts- und
zentrale Differenz ausgehend vom betrachteten Knoten i. Wegen der Verwendung eines
nicht dquidistanten Gitters unterscheiden sich diese Maschenweiten voneinander und miis-
sen jeweils separat berechnet werden. Jede einzelne Gleichung beschreibt in dieser impli-
ziten Herangehensweise den Einfluss, den die an z; vorliegende Konzentration c¢; auf die
Konzentrationen an den Knoten 7 — 1, i und 7 + 1 wihrend eines Zeitschrittes At hat.

An beiden Réndern wurde die Neumannsche Randbedingung fiir einen konstanten Fluss
gewahlt. Der Fluss wurde konstant Null gesetzt, um die Massenerhaltung im System zu
gewahrleisten. Als Anfangsbedingungen wird jeweils ein Konzentrationsprofil vorgegeben,
in dem bereits alle Phasen als diinne Schichten vorliegen. Dazu miissen konkret die Anzahl
der Phasen und deren Gleichgewichts-Konzentrationen in Kontakt mit den Nachbarpha-
sen bekannt sein. Die Gleichgewichts-Konzentrationen wurden unter Nutzung der SGTE
Datenbank 2010 mit dem Programm FactSage berechnet. In den Phasen [ und ~ wur-
den zu Beginn konstante Gradienten angenommen, diese ergeben sich aus den bekannten
Gleichgewichts-Konzentrationen an beiden angrenzenden Grenzflichen und der vorgege-
benen Ausgangsdicke. Die Randphasen haben die Ausgangskonzentration der beiden in
den Experimenten verwendeten Diffusionspartner und verdndern iiber einen kleinen Be-

reich ihre Konzentration zur Grenzflache hin mit einem konstanten Gradienten.
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4.1 Implizite Berechnung der diffusionskontrollierten

Phasenumwandlung

Die entwickelten Programme l6sen die diffusionskontrollierte Phasenumwandlung in "~

mit mehreren Grenzflichen und konnen auf eine beliebige Anzahl an Phasen beziehungs-
weise Grenzflichen erweitert werden. Die Bewegung jeder einzelnen Grenzfliche ist in
beide Richtungen moglich und kann wéhrend einer Simulationsrechnung frei die Richtung
dndern. Weil an jeder Grenzfliche fiir einen Positionswert gleichzeitig zwei Konzentrati-
onswerte vorliegen, wird jeweils eine Konstante £ eingefiihrt, die das Verhéltnis der beiden
Gleichgewichts-Konzentrationen beschreibt.

Neben den Diffusionsgleichungen vom Typ der Gleichung 4.1 werden fiir jede Grenzfla-
che drei Gleichungen eingefiihrt, wobei eine Gleichung die Massenbilanz enthilt und zwei
Gleichungen modifizierte Ausdriicke der impliziten Grundgleichung 4.1 fiir die beiden
Nachbarknoten des Grenzflichenknotens sind. Die Modifizierung beruht auf der Tatsa-
che, dass die Maschenweiten in den Diffusionsgleichungen der Nachbarknoten immer auch
die Position der Grenzfliche mit einbeziehen und somit abhingig von der neuen Grenz-
flichenposition verdndert werden. Wegen der Modifizierung dieser Gleichungen miissen
zwischen zwei Grenzflichen immer mindestens zwei weitere Knoten liegen. Die Berech-
nung des neuen Konzentrationsprofils und der Schrittweite der Grenzflachen erfolgt dann
iterativ.

Die Besonderheit des hier vorgestellten Modells ist die Generierung neuer Knoten fiir die
iterativ berechneten Grenzflichenpositionen nach jedem Zeitschritt. Dadurch wird sicher-
gestellt, dass die Schrittweite der einzelnen Grenzflichen vollig unabhéingig voneinander
ist. An der Position, zu der sich eine Grenzfliche wihrend eines Zeitschrittes bewegt,
wird ein Knoten in den Ortsvektor eingefiigt, dessen konkreter Wert (also die Position
der Grenzfliche) wihrend des iterativen Prozesses verfeinert wird. Das genaue Vorgehen
und die mathematischen Ausdriicke unterscheiden sich dabei in einigen Details voneinan-
der, je nachdem, ob die Grenzfliche sich in positive oder negative x-Richtung bewegt.
Abgesehen von den Verdnderungen aufgrund der Sprungweite der Grenzfliche A& zeigen
jeweils zwei Gleichungen des Gleichungssystems starke Verdnderungen und werden des-
halb hier im Folgenden gezeigt. Eine Gleichung beschreibt dabei jeweils die Massenbilanz,

wihrend die andere Gleichung vor allem wegen des Konzentrationssprungs, ausgedriickt
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durch die Konstante k, besondere Beachtung bendétigt. Die Ausgangssituation fiir eine
Bewegung der Grenzfliche in positive x-Richtung ist folgende: Vor der Bewegung ist &
der Knoten mit der Grenzfliche, nach der Bewegung liegt die Grenzfliche dementspre-
chend auf ¢ + 1. Vor der Bewegung der Grenzfliche existiert £ + 1 nicht, dieser Knoten
wird wihrend der Iteration erzeugt. Deshalb folgt vor der Iteration auf den Knoten &
direkt der Knoten & + 2. Da vor der Iteration dem Knoten & + 1 kein Konzentrationswert
zugewiesen werden kann, nach der Iteration dann aber die Konzentration direkt an der
Grenzfliche zugewiesen wird, existiert im Gleichungssystem ein Platz, an dem im Nor-
malfall die Konzentration vor der Iteration gespeichert wire. Nun steht an dieser Position
nicht die Diffusionsgleichung nach dem Zweiten Fickschen Gesetz, die fiir die iibrigen
Knoten entwickelt wird. An ihrer Stelle kann im Gleichungssystem eine von den Aus-
gangskonzentrationen unabhingige Gleichung aufgestellt werden, die trotzdem die neuen
Konzentrationen im Grenzflichenknoten und seinen Nachbarknoten beeinflusst. In diesem
Fall wird die Massenbilanz an der Grenzfliche genau an dieser Stelle einbezogen. Dadurch
sind im Gleichungssystem die Prozesse Grenzflichenbewegung und Diffusion enthalten
und gekoppelt.

Aus der Massenbilanz am Knoten £ + 1

D, D AE kA D¢ kD
ozc?‘”‘(—ﬁ >+c?i%<—f+ )+c?i1i (5— S & )
Tep1 — T¢ Tepo — Teqd At At mep1 — T Tego — Teg

wird deutlich, dass anstelle einer Konzentration fiir c¢;; eine Null gespeichert wird.
Die Diffusionsgleichung fiir den Knoten & 4 2 wird ebenfalls modifiziert, da der Konzen-
trationsunterschied mit beriicksichtigt werden muss, den die beiden Phasen direkt an der

Grenzflache haben:

2D¢+ At 2D¢+ At 1 1
= pepew (ST ) o pnen (L ZTET TR ) neu () 4 9D At :
Ce+2 cg+1< AJ/‘TASUZ> +C§+3< Ava:EZ) +C£+2( T 2D+ <AvaZEZ - A:z:rAa:z>)

Fiir die Bewegung der Grenzflache in negative z-Richtung bezeichnet x¢,, die Grenz-

flichenposition vor der Iteration. ¢ ist der Knoten, auf dem die Grenzfliche nach der
[teration liegt und der neu generiert wird. Dementsprechend folgt vor der Iteration auf
den Knoten ¢ — 1 direkt der Knoten £ + 1. Im Gleichungssystem wird an der Stelle des

Knotens ¢ die Massenbilanz eingefiigt:

0= ¢ D e D e g_kAng De- . kDg+
%l Te —Teg1 ¢+l Tep1 — Tg ¢ At At Te — T Tegp1 — T '

Die Grenzflichenbewegung A ist hier negativ und entspricht der negativen Maschen-

weite Teyq — Te.
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Die Diffusionsgleichung fiir den Knoten £ 4+ 1 wird ebenfalls modifiziert, da der Konzen-

trationssprung an der Phasengrenze mit beriicksichtigt werden muss:

2D+ At 2Dt Al 1 1 1
Copq =creu - ST )y new(  ZTFETTR ) | mew = (110D | At +
TR U kAz, A, ) S Az, Az, )k ¢ AryAz,  Az,Az,))

Die Grenzflichenbewegung A¢ kann anhand der Fliisse auf beiden Seiten der Grenz-

fliche nach Gleichung 2.7 zunachst explizit berechnet werden. Dieser Wert entspricht
nicht der tatséchlichen Grenzflichenbewegung fiir eine implizite Berechnung, er kann aber
iiber eine Iteration dem impliziten Wert angenédhert werden. Es wurde die Tatsache als
Abbruchkriterium ausgenutzt, dass die Grenzflichenkonzentrationen den thermodynami-
schen Gleichgewichts-Konzentrationen entsprechen miissen. Die Konzentrationen an den
Grenzfliachen (cey1 bei der Bewegung in positive z-Richtung, ¢, bei der Bewegung in nega-
tive z-Richtung) werden iiber das Gleichungssystem mit errechnet und weichen zu Beginn
der Iteration von den Gleichgewichts-Konzentrationen ab. Uber eine iterative Verdinde-
rung der Grenzflichenbewegung werden die Grenzflichenkonzentrationen bis auf 0,001

at% den Gleichgewichtswerten angenéhert.

4.2 Modellierung von Phasenumwandlungen in

hochkomponentigen Systemen

Das erstellte Simulationsprogramm fiir die Berechnung der Phasenumwandlung in hoch-
komponentigen Systemen umfasst in der aktuellen Version drei Komponenten und zwei
Phasen, wobei sich die Grenzfliche zwischen den beiden Phasen in beide Richtungen frei
bewegen kann. Dieses Grundgeriist kann mit begrenztem Aufwand auf eine hohere Anzahl
an Komponenten oder Phasen erweitert werden. Zur Beschreibung der kinetischen Daten
werden Mobilitdten herangezogen, die in eine Diffusionskoeffizientenmatrix umgerechnet
werden.

Das letztendliche Gleichungssystem wird als gemeinsames Gleichungssystem fiir alle Kom-
ponenten erstellt, wobei sich die Komponenten A und B in den Zeilen abwechseln; die

allgemeinen impliziten Diffusionsgleichungen fiir beide Komponenten sehen folgenderma-
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fen aus:

. 9D ya At e 9D y1 At
cp, =C — c -
Ai TP A Az, Az, A Az, Az,
2D aa At N 2DAAAt) ew ( QDABAt>

Ar,Ax, Ax,Ax, Biva\ Az, Ax,

| eneu 2D s At 4 gneu 2D A At n 2D A At
C _——
Bi— Az, Az, Bi \ Ax,Azx. Az, Ax. )’

neu 2DBAAt + new 2DBAAt

cp. —C _——_— C -

7 i AvaIz Ai AI’TAZL'Z
new QDBAAt 2DBAAt new QDBBAt
+CAi <AI1}A$Z * AxTAIz i CBi+1 ALUUAIEz

QDBBAt QDBBAt QDBBAt
neu o neu [ )
+CBZ'1( AxTAxZ> + b, ( i Az,Ax, + Az, Ax,

Die Neumannsche Randbedingung mit einem Diffusionsfluss von Null ergibt sich an den

o <1 +

<

Randknoten 1 und n durch Einbeziehen dieser Gleichungen:

2D g4 At 2D g4 At 2D 4 At 2D spAt
ca, = C’;‘ZU(_ AA) _|_Czelu<1+ AA) +c736;¢<_ AB) +C%81U<AB>7

Az? Ax? Ax? Ax?
2DpaAt 2DpaAt 2DppAt 2DppAt
om =i (- 288 ) e (R ) e (- ) e (PR

e =it () e (o B ) e (- FR) e (MR
— < B QDAB;%At> CZZU<QD§;%At> o < B 2D§5%At> T open (1 N 2D§5%At>'
Als Anfangsbedingungen werden fiir jede Komponente vier Konzentrationswerte defi-
niert. Dabei liegt in den jeweiligen Phasen iiber den gesamten Bereich eine konstante
Konzentration vor, lediglich direkt an der Grenzfliche werden abweichende Konzentra-
tionen definiert, die die Gleichgewichtsbedingung an der Grenzfliche der beiden Phasen
erfiillen.

Die Einzelkomponenten der Diffusionskoeffizienten-Matrix berechnen sich unter Nutzung

der Mobilitdaten M; nach folgender Vorschrift:

3
Opi Op;

D,, = (6; —X)Xi]\/[i< ——>,
P 12:1: P P 0X, 0X;

mit dem Kroneckersymbol d;;, dem Stoffmengenanteil X und dem chemischen Potential .

Fiir den ternédren Fall ergeben sich zur Ermittlung einer 2x2-Diffusionskoeffizientenmatrix
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also folgende Gleichungen:

Diaa =(1 — X4) XM, (% ~ 3#672) T ( D
e ()

A o0 R G
— XaXeMe (gé‘(z _ g%),

Poa == XoXata (G = ) 1o (-
~ XpXo M (g‘% _ g%),

Pop == Xptalls (aaég - gﬁ‘{;) (1= X)X Mg ( Oty

Ipc

Opp _ Oup
00X, 0Xc¢

- dus
0Xco

ops
0Xco

_ Ous
0XB aXC

— XBXCMC< (4.2)

opc a/ic)
0Xp 0Xc)'
Die Grenzflichenbewegung A¢ wird auch im terndren Fall vor der Iteration explizit be-
rechnet. Dabei treten sowohl fiir Komponente A als auch fiir Komponente B Konzen-
trationsspriinge an der Grenzfliche auf, die sich aber unterscheiden. Deshalb wird fiir

beide Komponenten des Verhiltnis der Gleichgewichts-Konzentrationen an der Grenzfla-

che durch eine Konstante k4 beziehungsweise kg beschrieben:

At CA, — CaA CB. — CB
¢ -1 ¢ -1
Ay = 7—————|Daa, ———— + Das,_
kaca, — ca, Az, Az,
—Dus CAgpr — kaca, D CBen — kBCB,
& Az, e Az, ’
At CA; — CA CB, — CB
¢ -1 ¢ c-1
Afp = Dpa,_ + Dgp,_
kBCBE CBg ALET Axr
—Dga CAgerr — Raca, Dpg CBey — kBCh,
et Az, e Az,

Die explizit berechnete Grenzflichenbewegung unterscheidet sich offensichtlich fiir die ein-
zelnen Komponenten. Die explizite Berechnung ist wie in dem Modell fiir bindre Systeme
der Iterationsbeginn fiir die implizite Berechnung. Hier werden beispielhaft die Gleichun-
gen fiir eine Bewegung in positive z-Richtung gezeigt, die im Gleichungssystem enthalten
sind. Dabei ist & der alte Grenzflichenknoten und £ +1 der Knoten, auf dem die Grenzfla-

che nach der Iteration liegt und der dementsprechend neu erzeugt wird. A ist die iterativ

45



angepasste Positionsverdnderung der Grenzfliche im betrachteten Zeitschritt. Die Mas-

senbilanzen fiir beide Komponenten lauten dann:

Komponente A:

neu DAA& - neu DAA£+ neu DAB£ - neu DAB£+
EE S VR Ao Gl vy I W vy I vy

new [ Aaka N A&y N Daa,- N kaDaa,, Lo Dasp, N kpDas,, |
At At Az, Ax, ¢\ Aux, Az,

Komponente B:

neu DBA£* neu DBA5+ neu DBB£* neu DBB&*

PN T A ) e T A, ) T T A ) e

+ Cneu . AgBkB 4 AgB 4 DBBé, n kBDBB§+ new DBAé, + kADBAng
B At At Az, Az, '

Wegen des Konzentrationssprungs an der Phasengrenze verdndert sich die Diffusionsglei-

chung fiir den Knoten £ + 2, hier exemplarisch fiir die Komponente A gezeigt:

neu —QDAAAt L neu _2DAAAt
CA€+2 :CAE+3 W * 4 CA€+1 A'TTAmZ
1 1 —QDABAt
nev (14 2D4aA AT
TChcys < telaa (Avaxz * Amrsz)) T Ber ( Az,Az, >

new _QDABAt neu 1 1
+kp - CB‘EJr1 ( Az, Az, > + CBg+2 (1 +2DapAt (Aq;vsz + AQZTA.TZ)) .

Die Diffusionskoeffizienten gelten immer fiir die Phase, die in positive z-Richtung von

der Grenzfliche aus liegt. Der iterative Prozess selbst beginnt mit der Ausgabe expliziter
Grenzflichensprungweiten, die sich aber fiir die beiden betrachteten Komponenten un-
terscheiden. Im Laufe der Iterationen nihern sich diese Werte einander an, nach einigen
Durchldufen stimmen die Sprungweiten fiir alle Komponenten {iberein und der Zielwert
fiir die Iteration wurde erreicht. Als Abbruchkriterium fiir die Iteration wird daher ge-
wahlt, dass sich die berechneten Sprungweiten der einzelnen Komponenten nicht um mehr
als einen definierten Schwellwert unterscheiden. Des Weiteren bleiben die Gleichgewichts-
Konzentrationen der Komponenten an der Grenzfliche wihrend der Simulationsrechnung
nicht konstant sondern die Konode variiert, auch wihrend der Iteration. Wie weiter oben
bereits detailliert dargestellt, werden die Gleichgewichts-Konzentrationen selbst wihrend

jedes Zeitschrittes durch das Einbeziehen der Massenbilanz neu berechnet. Definiert sind
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dabei die Phasengrenzen im isothermen Schnitt des Phasendiagramms, auf denen sich die
errechneten Konzentrationen an den Grenzflichen bewegen miissen. Dabei haben die Kon-
zentrationen der beiden betrachteten Komponenten entlang einer solchen Phasengrenze
ein mathematisch beschreibbares Verhéltnis zueinander. Es wird wihrend der Simula-
tionsrechnung sichergestellt, dass die Gleichgewichts-Konzentrationen der Komponenten
einer Phase nicht von diesem mathematischen Verhiltnis abweichen. Ein Fehler kleiner als
0,1 % muss erreicht werden. Der Verlauf der am Ende der Iteration bestimmten Grenzfla-
chenkonzentration wird beobachtet und darf jeweils eine obere und untere Schranke der

tatsidchlichen Grenze des Phasengebietes nicht iiberschreiten.

Eine Beispielrechnung fiir den terniren, zweiphasigen Fall wurde fiir das Legierungssys-
tem Al-Mg-Li bei 300 °C' mit den Phasen kubisch flichenzentrierter Al-Mischkristall und
hexagonal dichtest gepackter Mg-Mischkristall durchgefiihrt. Die priexponentiellen Fak-
toren und Aktivierungsenergien fiir die molaren Mobilitdten wurden aus Selbstdiffusions-
koeffizienten und Tracer-Diffusionskoeffizienten mithilfe der Nernst-Einstein-Beziehung
(Gleichung 2.5) berechnet (aus [134, 135, 136, 137]). Die atomaren Mobilitédten in Tabelle
4.1 fiir 300 °C' wurden ausgehend von diesen Werten berechnet und fiir die Simulation

verwendet.

Tabelle 4.1: Atomare Mobilitdten fiir die Komponenten Al, Mg und Li in den Phasen
flichenzentriertes Al und hexagonal dichtest gepacktes Mg des ternidren Le-
gierungssystems Al-Mg-Li bei 300 °C' in %z/ﬁ
M 4 Mg My,

fcc Al | 6,11-10721 | 3,32-1072° | 3,97-10"%

hep Mg | 1,22-10720 | 5,94 - 10721 | 2,35 - 10718,

Unter Nutzung der Gleichungen 4.2 und der aus FactSage extrahierten Aktivitéiten fiir
verschiedene Legierungszusammensetzungen wurden aus den atomaren Mobilititen in Ta-
belle 4.1 die Elemente der Diffusionskoeffizientenmatrix in Tabelle 4.2 berechnet. Diese
auf den atomaren Mobilitdten basierenden Werte wurden anschliefend in die in diesem
Abschnitt aufgefithrten Gleichungen eingesetzt, die zur Modellierung der Diffusion und

Phasenumwandlung verwendet werden.

47



Tabelle 4.2: Elemente der Diffusionskoeffizientenmatrix fiir die Diffusion im Legierungs-
system Al-Mg-Li in den Phasen flichenzentriertes Al und hexagonal dichtest
gepacktes Mg bei 300 °C'. Ermittelt aus den atomaren Mobilititen in Tabelle
4.1 und FactSage-Daten. In mTQ

DMg,Mg DMg,Li DLi,Mg DLi,Li

fce Al 2,13-10716 | —4,81-10718 | —4,71-107% | 2,64 - 1071¢

hep Mg | —2,43-107%6 | —1,57-10"1 | 3,22.107% | 11,5910~

4.3 Besonderheiten der Simulationsprogramme

Im Folgenden sollen kurz einige Besonderheiten der erstellten Simulationsprogramme the-
matisiert werden. Wie bereits im Abschnitt 4.1 ausfiihrlich dargelegt, basiert die Model-
lierung der Phasenumwandlung im vorliegenden Ansatz vor allem auf einer Knotengene-
rierung an der exakten Position, an der sich eine Grenzfliche wihrend ihrer Bewegung
zu einer diskreten Zeit befindet. Diese Herangehensweise fiihrt dazu, dass die Maschen-
weite vollstindig variabel ist. Dieses variable Gitter erh6ht in geringem Umfang den Re-
chenaufwand, das Modell unterliegt aber in der Folge keinerlei Einschrinkungen, was die
Bewegung einer oder auch die simultane Bewegung zahlreicher Grenzflichen betrifft. Al-
lerdings erh6ht die Generierung von zuséitzlichen Knoten den Rechenaufwand betréchtlich.
Die Rechenzeit wird mit zunehmender Dimension der Matrix (das heift mit zunehmender
Knotenzahl) mit der dritten Potenz erhoht. Die Generierung von n Knoten mit jedem
Zeitschritt bei einem System mit n+ 1 Phasen kann deshalb gerade fiir kleine Zeitschritte
oder lange Diffusionsdauern schnell zu deutlichen Erhéhungen der Rechenzeiten fiihren.
Um das zu vermeiden, wurden zwei weitere Verfeinerungen integriert. Bewegen sich die
Grenzflichen, lassen sie in der Regel hinter sich ein deutlich engmaschigeres Gitter zuriick
als es zur genauen Abbildung der entstehenden Konzentrationsgradienten notwendig ist.
Deshalb werden die Abstédnde der Knoten, die einen bestimmten Mindestabstand zu den
Grenzflichen haben, iiberpriift und bei der Unterschreitung eines bestimmten Schwell-

wertes, werden einige der Knoten geloscht. Die zweite Methode zur Verringerung der
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Rechenzeit ist eine kontinuierliche Erhohung des Zeitschrittes. Da sich die Konzentrati-
onsgradienten kontinuierlich verringern und sich somit die Schrittweiten der Grenzflichen
bei gleichbleibendem Zeitschritt kontinuierlich erhéhen, wird in den Programmen die Dif-
fusionszeit je Rechenschritt kontinuierlich erhcht. Es ist also nicht die Zeit je Rechenschritt
konstant sondern es wird eine etwa gleichbleibende Diffusionsreichweite beziehungsweise
Grenzflichenbewegung je Zeitschritt realisiert. Fiir die Simulationsrechnung im hochkom-
ponentigen Fall Al-Mg-Li wurde der Zeitschritt beispielsweise in jedem Rechenschritt mit

dem Faktor 1,3 multipliziert.

49



5 Ergebnisse

5.1 Herstellung von Diffusionspaaren

5.1.1 DiffusionsschweiBen im System Cu-Zn

Zur Verschweifung der Phasen o und € des Legierungssystems Cu-Zn wurde die Realisier-
barkeit von Reibschweifs- und Diffusionsschweifsversuchen gepriift. Weder mit konventio-
nellem Reibschweifsen noch mit Hochgeschwindigkeits-Reibschweifen konnte eine stabile
Schweiftverbindung dieser beiden Materialien umgesetzt werden. Soll an der Kontaktstelle
kein Zusatzwerkstoff eingebracht werden, verbleibt als einzige weitere Schweiffmethode das
Diffusionsschweifien. Unter Nutzung der eigens konstruierten Schweiflapparatur war das
sauerstofffreie Diffusionsschweifsen von a-Phase und e-Phase unter kontrolliertem Druck
und genau definierten Temperaturregimes erfolgreich. Verschweifungen mit kurzen Dif-
fusionsdauern konnten in einem Hochfrequenz-Induktionsofen durchgefiihrt werden, bei
denen nachweislich sowohl Diffusionsvorgéinge als auch Phasenbildungsprozesse und Pha-
senumwandlungen abliefen. Bei diesen Kurzzeitexperimenten erfolgte aufgrund der gerin-
gen Diffusionsdauer keine Bindung auf der gesamten Kontaktfliche. Die Bindungsstirke
der Schweifsung ist nicht ausreichend, um nach Ausbau aus der Schweiapparatur eine
Verbindung der beiden Diffusionspartner dauerhaft zu gewéhrleisten. Dementsprechend
liegen die urspriinglichen Diffusionspartner nach den Versuchen in Form von zwei Proben-
teilen vor, deren jeweiliger Teil der Diffusionszone durch eine separate metallographische

Praparation sichtbar gemacht wird.

5.1.2 Mikroskopische Gefiigeuntersuchungen
In Abbildung 5.1 ist ein lichtmikroskopisches Bild des typischen Gefiiges einer langzeit-

geglithten Diffusionsprobe (440 °C', 60 min Diffusionsdauer) mit dem charakteristischen
Schichtaufbau gezeigt.
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Abbildung 5.1: Typische Diffusionszone eines «/e-Diffusionspaares im Lichtmikroskop
nach Ionenpolitur. Das Diffusionspaar wurde bei 440 °C' fiir 60 min ge-
gliitht. Der vertikale Riss tritt im Bereich der Position der urspriinglichen
Kontaktebene auf, mit einer Ellipse hervorgehoben sind feine Risse in der

~v-Phase.

Zwischen den Ausgangsphasen « und ¢ bilden sich Schichten der Phasen ( und . Die
Phasengrenzen erscheinen hier nach einer Ionenpolitur deutlich sichtbar und die Dicke der
Schichten ist ausreichend grof fiir eine verlissliche Konzentrationsmessung, die die ent-
sprechenden Phasen bestdtigt und eine zukiinftige Phasenidentifizierung allein mit dem
LM auch fiir nur kurz gegliihte Proben ermdglicht. Im System Cu-Zn sind keine meta-
stabilen Phasen bekannt, sodass auf eine Phasenidentifizierung mit dem XRD verzichtet
wurde. Die Punktmessungen mit der hochauflésenden Mikrosonde an zwei verschiedenen,
langzeitgegliihten Proben ergaben fiir die vier Phasen die in Tabelle 5.1 gezeigten Kon-
zentrationen. Diese Konzentrationen liegen fiir alle vier Phasen innerhalb der erwarteten

Loslichkeitsbereiche.
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Tabelle 5.1: Mit der Mikrosonde an zwei verschiedenen, bei 500 °C' wirmebehandelten
Proben gemessene Konzentrationen in den vier vertretenen Phasen der Dif-

fusionszone eines a/e-Diffusionspaares. In at%.

Phase ! I5; v €

Zn-Konzentration in Probe 1 | 36,8 | 46,3 | 66,4 | 84,4

Zn-Konzentration in Probe 2 | 38,3 | 47 | 65,9 | 82

Vertikal entlang des gesamten Probendurchmessers verlduft ein Riss durch die ~y-Phase.
Die nur kurz geglithten Proben brechen genau entlang dieses Risses. Aufserdem sind in-
nerhalb der y-Phase einige kleine Risse gut sichtbar, die aufgrund der hohen Sprodigkeit
der Phase zustande kommen.

In Abbildung 5.2 ist ein lichtmikroskopisches Bild gezeigt, das nach einer Atzung mit der
GDOES aufgenommen wurde. In diesem Fall wurde eine Warmebehandlung von 60 min

bei 500 °C' vorgenommen.

Abbildung 5.2: Typische Diffusionszone eines «a/e-Diffusionspaares im Lichtmikroskop

nach GDOES-Atzung. Das Diffusionspaar wurde bei 500 °C' fiir 60 min
gegliiht.

Auch mit dieser Priparationsmethode sind die Phasen gut separierbar und die Phasen-
grenzen deutlich sichtbar. Auferdem wird zusétzlich die Kornstruktur der Probe darge-

stellt. Verglichen mit konventionellen Atzmethoden und Ionenpolitur ist dieses Verfahren
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ebenso zuverlissig, gut reproduzierbar und deutlich schneller. Der grofe Vorteil gegeniiber
einer chemischen Atzung ist die Kompatibilitit mit anschliekenden EDX-Messungen im
REM. Chemische Atzungen kénnen durch Abscheidung die gemessene Zusammensetzung
verfilschen, wie es beispielsweise bei der Atzung Cu-reicher Messingproben mit der Atz-
16sung nach Heyn auftritt. Deshalb wurden fiir die Gefiigeuntersuchungen und anschlie-
fsenden Konzentrationsmessungen die Diffusionsproben standardméfig mit der GDOES

poliert.

5.2 Phasengrenzen und Phasenumwandlungen

Zur Betrachtung der Phasengrenzen in einer Diffusionszone gehért unweigerlich die Be-
schreibung der Kontaktbedingungen an der Grenzfliche; dies schlieftt die vorliegenden
Konzentrationen in den einzelnen Phasen direkt an den Phasengrenzen ein. An den zwei
Langzeitproben, an denen die Phasenidentifizierung durchgefiihrt wurde, wurden weiter-
hin hochauflésende Konzentrationsmessungen mit der Mikrosonde vorgenommen, aus de-
nen akkurat die direkt an den Grenzflichen vorliegenden Konzentrationswerte ermittelt
werden konnten (siche Tabelle 5.2). Die entsprechenden Proben wurden bei 500 °C' 60

beziehungsweise 165 min wirmebehandelt.

Tabelle 5.2: Mit der Mikrosonde gemessene Gleichgewichts-Konzentrationen direkt an den
Phasengrenzflichen in den Phasen in der Diffusionszone des Diffusionspaares

a/e, gemittelt iiber zwei bei 500 °C' wirmebehandelte Proben. In at%.

betrachtete Phase « 16 I6] 5y vy €

Phasengrenze a/B a/B B/ By v/e v/e
Zn-Konzentration | 38,320,4 | 45,640,8 | 48,5+0,3 | 57.542,1 | 67,04£1,3 | 77,5+0,8

Parallel zu dieser experimentellen Bestimmung von Gleichgewichts-Konzentrationen an
den Grenzflichen wurden Gleichgewichtswerte fiir die beiden diskreten Temperaturen 440
°C' und 500 °C unter Nutzung von G-X-Kurven berechnet. Dazu wurden Daten aus

der SGTE-Datenbank von 2010, welche die in Abschnitt 2.3.1 beschriebene CALPHAD-
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Methode zur Beschreibung thermodynamischer Eigenschaften nutzt, durch mathemati-
sche Funktionen unter Zuhilfenahme von Redlich-Kister-Polynomen approximiert. An-
schliekend wurden mit einem fiir diese Zwecke erstellten Programm Tangentenkonstruk-
tionen an diesen Funktionen vorgenommen, wobei das Newton-Raphson-Verfahren ver-
wendet wurde. Das Ergebnis dieser Berechnungen sind die Beriihrungspunkte der G-X-
Kurven jeweils zweier Phasen mit einer gemeinsamen Tangente; an diesen Beriihrungs-
punkten X; liegen dann genau die Stoffmengenanteile, die die jeweiligen zwei Phasen im
Gleichgewicht miteinander annehmen. Die Ergebnisse dieser Berechnungen sind in Tabelle

5.3 aufgelistet.

Tabelle 5.3: Mit einer Tangentenkonstruktion an die entsprechenden G-X-Kurven ermit-
telte Gleichgewichts-Konzentrationen direkt an den Phasengrenzflichen in
den Phasen des Legierungssystems Cu-Zn, fiir die Temperaturen 440 °C' und

500 °C'. In at%.

betrachtete Phase o) 6] 6] v v €

Phasengrenze o/8 | ap | Biv | By | e | e
Zn-Konzentration, 440 °C' | 38,96 | 44,91 | 48,58 | 55,92 | 67,85 | 78,40

Zn-Konzentration, 500 °C' | 38,13 | 43,84 | 49,34 | 56,15 | 68,51 | 78,06

5.2.1 Grenzflachenbewegungen und Schichtdicken

Die Bewegungsrichtungen der in der Diffusionszone priasenten Grenzflichen o/, 5/~ und
/e sind charakteristisch fiir das Legierungssystem Cu-Zn bei der vorliegenden Gliihtem-
peratur. Die Geschwindigkeiten der jeweiligen Grenzflichen sind gerade in den ersten
Minuten wegen der steilen Konzentrationsgradienten hoch. Das hat zur Folge, dass die
Bewegungsrichtungen der Grenzflichen bereits aus Kurzzeitexperimenten gut bestimm-
bar sind.

In Abbildung 5.3 sind zwei lichtmikroskopische Bilder einer Probe gezeigt, die fiir eine
Diffusionsdauer von 4 min wiarmebehandelt wurde. Die Probe lag nach dem Diffusions-
experiment in Form von zwei Einzelteilen vor, zwischen denen aber innerhalb der ersten

Wairmebehandlung bereits Diffusionsvorgénge abliefen, sodass sich die einzelnen Phasen
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ausbilden konnten. Beide Probenteile wurden jeweils chemisch geétzt.

V4

Abbildung 5.3: Gefiige einer bei 440 °C' gegliihten Probe (4 min Diffusionsdauer) im

LM nach chemischer Atzung. Die Probe ist entlang eines Risses in einen
Probenteil mit der a-Phase (links) und einen Probenteil mit der e-Phase
(rechts) zerbrochen. Die urspriingliche Kontaktebene ist aufgrund der lo-

kal begrenzten Diffusionsprozesse teilweise noch sichtbar (Punktlinie).

Auf der linken Seite ist der Probenteil des Diffusionspartners aus a-Phase zu sehen, der
im unteren Bereich deutlich Gebiete neu gebildeter Phasen zeigt. Dabei befindet sich
direkt an o angrenzend eine diinne Schicht der Phase S und darunter grofsere Gebiete
der y-Phase. Auf der rechten Seite ist der Diffusionspartner £ zu sehen, der im oberen
Bereich ebenfalls eine Schicht der v-Phase zeigt. Die «-Phase erscheint aufgrund der unter-
schiedlichen verwendeten Atzlosungen in beiden Probenteilen in unterschiedlicher Farbe.
In beiden Probenteilen sind wegen der geringen Diffusionsdauer noch Regionen zu se-
hen, in denen die gerade, urspriingliche Kontaktebene ausgemacht werden kann. Diese
urspriingliche Kontaktebene ist mit einer Punktlinie hervorgehoben und kann als Refe-
renz fiir die Bewegungsrichtungen der Phasengrenzflichen wihrend der Diffusionsphase
herangezogen werden. Die Grenzfliche «y/e befindet sich von der Referenzebene gesehen
klar auf der e-Seite der Diffusionszone, bewegt sich wihrend der Phasenumwandlung also
in e-Richtung. Ebenso wichst die Phase [ auf Kosten von « und die Grenzfliche o/
bewegt sich in Richtung «. Aus den Gefiigebildern wird nicht klar ersichtlich, welche
Bewegungsrichtung die Phasengrenzfliche (/v hat. Sie befindet sich auf der a-Seite der
Referenzebene und kann sich deshalb moglicherweise in diese Richtung bewegt haben.
Andere experimentelle Erkenntnisse legen aber nahe, dass eine Bildung von [ erst nach

einer Inkubationszeit stattfindet. Zum Keimbildungszeitpunkt der $-Phase befinden sich
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beide Grenzflichen «/f und /v dann auf der a-Seite. Aus dieser Ausgangslage ist eine
Bewegung der Grenzfliche /v dann in beide Richtungen moglich und kann aus den Ge-

fiigebildern nicht klar bestimmt werden.

Die Frage, in welche Richtung sich die Grenzflache (/7 letztendlich wirklich bewegt, muss
also mit Versuchen gekliart werden, die die Diffusionszone iiber einen lingeren Zeitraum
betrachten und so die Differenz der Grenzflichenpositionen zu unterschiedlichen Zeiten
zeigen konnen. Diese Moglichkeit liefern zwei Langzeitversuche mit wiederholten Wérme-
behandlungen, die fiir die Temperaturen 440 °C' beziehungsweise 500 °C'" durchgefiihrt
wurden und zur Untersuchung der Schichtdickenentwicklung dienen. In Abbildung 5.4
sind die Ergebnisse fiir Versuche bei 440 °C' gezeigt, in denen die Probe mehreren zu-
siatzlichen Warmebehandlungen unterzogen wurde, nach denen jeweils die Positionen der
Grenzflichen und die Phasendicken am LM vermessen wurden. Als Referenz fiir die Po-
sitionsmessungen in den Langzeitproben wurde die Hohe des abgedrehten Bereichs des

a-Diffusionspartners herangezogen.
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Abbildung 5.4: Schichtdicken der /- (orange) und ~-Phase (blau) wihrend der Glithung
eines av/e-Diffusionspaares bei 440 °C. Gemessen wurde mit wiederholten

Versuchen iiber eine Gesamtdauer von 795 min.

Die Aufzeichnung der Schichtdicken beginnt nach der ersten Glithung iiber 90 min. Nach
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90 min Diffusionsdauer unter 2 M Pa Druck hatte die y-Schicht eine Dicke von 104,6
pm und die -Schicht eine Dicke von 42,5 pum. Wiahrend bei weiterer Warmebehandlung
die B-Schicht kontinuierlich breiter wird, verringert sich die Dicke der y-Schicht. Es muss
allerdings hier die Tatsache beriicksichtigt werden, dass die Grenzfliche zwischen der ~-
und der e-Phase, die durch den Riss von der restlichen Probe separiert war, in diesen Ver-
suchen kaum eine Positionsverdnderung zeigte und somit die Abnahme in der Schichtdicke
von «y vor allem durch die Bewegung der Grenzfliche [/ verursacht wird. Das Verhalten
der $-Schicht, das durch die Bewegungen beider angrenzenden Grenzflichen «/f und g/~

zustande kommt, folgt einer parabolischen Kurve.

300

250

200

£
=1
[ =g
(]
=g e o ; i
=]
5 +
5 ®
v 100
‘ °
i TS
SOf
1
|
0 - |
0 50 100 150 200

Diffusionsdauer in min

Abbildung 5.5: Schichtdicken der (- (orange) und ~-Phase (blau) wéihrend der Glithung
eines «a/e-Diffusionspaares bei 500 °C. Gemessen wurde mit wiederholten

Versuchen iiber eine Gesamtdauer von 165 min.

In Abbildung 5.5 wird dargestellt, wie sich die Schichtdicken bei einer Diffusionstempe-
ratur von 500 °C' verdndern. Die Diffusionsdauer der ersten Wérmebehandlung betrug
hier 20 min, wobei eine -Schicht der Dicke 43,2 um und eine y-Schicht der Dicke 157,2
pm entstanden. Trotz der gegeniiber der Diffusionsglithung bei 440 °C' deutlich verkiirzten
Warmebehandlungsdauer sind die Schichtdicken nach der ersten Warmebehandlung deut-

lich grofer. Die Schichtdickenverédnderung bei weiterer Diffusionsdauer stimmt qualitativ
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mit der bei 440 °C iiberein. Weil die Probe nach der ersten Diffusionsgliihung entlang des
Risses durch die Diffusionszone gebrochen ist, beriicksichtigt die Schichtdicke der Phase
~ hier lediglich den Teil der Schicht, der zwischen der Grenzfliche /v und dem Riss lag.
Auffillig ist hier, dass die 7-Schicht zu Beginn wichst, bevor sie wie bei der bei 440 °C'

geglithten Probe in eine Dickenverringerung iibergeht.

In Abbildung 5.6 ist die Schichtdickenentwicklung fiir die bei 440 °C' gegliihte Probe iiber
die gesamte Diffusionszeit weiter aufgeschliisselt: Die Bewegung der Grenzflichen «/f
und (/7 ist einzeln gezeigt, wobei die Bewegung relativ zur eigenen Startposition direkt
nach der ersten Diffusionsbehandlung aufgetragen ist. Die Messung erfolgte wieder relativ

zur Referenzhéhe des abgedrehten Bereichs des a-Diffusionspartners.
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Abbildung 5.6: Zeitabhéngige Position der beiden Grenzflichen «a/f (links) und g/~
(rechts) in einer bei 440 °C' geglithten a/e-Probe. Die Startposition der
Grenzflichen nach der ersten Diffusionsbehandlung wird als Null-Referenz

angegeben.

Negative Werte entsprechen in dieser Auftragung einer Bewegung in Richtung der a-
Phase, positive Werte einer Bewegung in Richtung der e-Phase. Die Bewegung der Grenz-
fliche o/ B verlduft in die a-Phase hinein. Das Verhalten folgt einem parabolischen Zeit-
gesetz. Die Grenzfliche (/7 zeigt eine deutlich geringere Bewegungsweite, bei der keine
klare Vorzugsrichtung auszumachen ist. Die Position der Grenzfliche streut stark, wobei
die Standardabweichungen der Messwerte auch eine unveridnderte Position einschliefsen.
Dieses Verhalten wire gleichzusetzen mit einer rdumlich stationdren Grenzfliche. Aller-

dings zeigen beide wiederholt gegliihten Proben gerade fiir langere Diffusionsdauern eine
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Tendenz der Grenzflichenbewegung hin zu v (positive Raumrichtung). Fiir dieses Ver-
halten spricht auch die Tatsache, dass die Phase v schmaler wird, obwohl nahezu kein

Einfluss der Grenzfliche 7/e in die Dickenmessung eingeht.

5.3 Ergebnisse der Simulationsrechnungen

Die auf der Grundlage der in Abschnitt 4 gezeigten Gleichungen erstellten Modelle behan-
deln diffusive Phasenumwandlungen dahingehend, dass die Konzentrationsverteilungen
einer oder mehrerer Komponenten sowie die Position einer oder mehrerer Grenzflichen
zeitabhéngig berechnet werden. Dabei wird der erste Zeitschritt in Abhéngigkeit vom
groften Diffusionskoeffizienten und der gewéhlten, anfanglich dquidistanten Maschenwei-
te selbststindig ermittelt und dann mit jeder Iteration kontinuierlich erhéht.

Die Ausgabe erfolgt in Form von Plots, die verschiedene zeit- oder positionsabhéngige
Variablen darstellen. Die Daten werden zusitzlich als Excel-Datei abgespeichert. Fiir die
Betrachtung binédrer Legierungen wird das Konzentrationsprofil ausgegeben, begleitet von
der Ausgabe des Ausgangsprofils zu Beginn des Diffusionsvorgangs. Die Schichtdicken und
Grenzflichenpositionen werden mit einer zeitlichen Abhéngigkeit dargestellt und zusitz-
lich in Wachstums- und Grenzflichengeschwindigkeiten tiberfiihrt. Auferdem wird die
Massenbilanz in Form der zeitlich verinderten Gesamtmenge an Legierungsatomen iiber-
wacht. Bei der Betrachtung ternérer Systeme erfolgt ebenfalls eine Ausgabe der beiden
Konzentrationsprofile (Startprofile und Profile nach Diffusion) sowie eine zeitliche Auftra-
gung von Grenzflichenposition und Gesamtmenge an Legierungsatomen. Zusétzlich wird
in diesem Fall aber beobachtet, wie sich die Gleichgewichts-Konzentrationen der Kompo-

nenten zeitlich verandern.

5.3.1 Simulation eines a/e—Diffusionspaares

Die Simulation der Diffusion in einem «/e -Diffusionspaar erfolgte derart, dass zu Be-

ginn die Phasen (8 und v als bereits gebildet angenommen wurden. Die Anfangsdicken
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der beiden Schichten fiir die Simulationsrechnung wurde auf Grundlage der Langzeitver-
suche definiert, bei denen nach 90 min Diffusion Schichtdicken von etwa 105 pm fiir die
~v-Schicht und 42,5 pm fiir die B-Schicht vorlagen. Dementsprechend wurden Schichtdi-
ckenentwicklung und Grenzflichenbewegung davon ausgehend untersucht und mit den
experimentellen Ergebnissen verglichen. Die Annahme von bereits gebildeten Schichten
diskreter Dicke hat erheblichen Einfluss auf die Simulationsergebnisse, ist aber notwendig,
um eine Vergleichbarkeit mit den experimentellen Daten zu ermdoglichen. Die Simulati-
onsrechnung erfolgte fiir 440 °C' mit konzentrationsabhéngigen Diffusionskoeffizienten,
die in Tabelle 2.1 aufgefiihrt sind. Als Gleichgewichts-Konzentrationen an den jeweiligen

Grenzflichen wurden die in Tabelle 5.3 aufgefiihrten Werte verwendet.

0,95

0,65

Zn-Konzentration in at%

M
HEHEEE

0,35 ] ! | | | |
0 02 04 06 08 1 12 1,4 16 18 2

Position in mm

Abbildung 5.7: Simuliertes Konzentrationsprofil eines «a/e-Diffusionspaares fiir 873 min
Diffusion bei 440 °C'. Hell dargestellt ist die Ausgangsverteilung mit be-
reits gebildeten Phasen  und ~, die jeweils die experimentell bestimmten
Ausgangsschichtdicken zeigen (verwendete experimentelle Ergebnisse in
Abbildung 5.4). Dunkel dargestellt ist die Konzentrationsverteilung fiir

eine Diffusionsdauer von 873 min.

Das Ergebnis einer Simulation fiir etwa 873 min Diffusionsdauer ist in Abbildung 5.7
als dunkle Kurve dargestellt; die helle Kurve zeigt die Ausgangsverteilung. Die a-Phase

befindet sich auf der linken Seiten, es folgen in dieser Reihenfolge (3, 7 und e. Neben
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der deutlichen Verringerung der Konzentrationsgradienten an den Grenzflachen sind auch
die Grenzflichenbewegungsrichtungen klar ersichtlich: Die Grenzfliche zwischen « und
bewegt sich in die a-Phase hinein, die Grenzfliche §/~ mit dhnlicher Geschwindigkeit
in die 7-Phase. Deutlich schneller bewegt sich die v/e-Grenzfliche in Richtung e. Die
Grenzflichen o/ und 7/e bewegen sich also in etwa so, wie das Kurzzeitexperiment (vgl.
Abbildung 5.3) es erwarten liasst. Aber die Grenzfliche /v, die im Kurzzeit- und Lang-
zeitexperiment nur eine geringe Geschwindigkeit zeigt, weicht deutlich von dem erwarteten
Verhalten ab. In Abschnitt 5.2.1 wurde zusétzlich gezeigt, dass die Grenzfliche 7/e in den
Langzeitversuchen keine Bewegung zeigt und die aus den Kurzzeitexperimenten und der
Simulationsrechnung beobachtete hohe Geschwindigkeit nicht vorliegt.

Dieses Verhalten wird in Abbildung 5.8 noch einmal verdeutlicht, in der sowohl die Schicht-
dicken als auch die Grenzflachenpositionen zeitlich verdndert dargestellt sind. Die Grenz-
flichen a/ (orange) und 3/ (griin) bewegen sich mit vergleichbaren Geschwindigkeiten
in unterschiedliche Richtungen, sodass die 5-Phase an beiden Grenzen wichst. Die Grenz-
fliche /e (blau) bewegt sich erheblich schneller als diese beiden anderen Grenzflichen
in positive z-Richtung, die e-Phase wird in v umgewandelt. Dementsprechend wichst die
~-Schicht rasch, obwohl sie an einer Grenzfliche schrumpft. Das schnelle Wachstum der
~v-Schicht ist auf der linken Abbildung zu sehen. Die experimentellen Ergebnisse sind in
der rechten Abbildung als Punkte eingefiigt und zeigen deutlich, dass die Dickenentwick-
lung von (3 (orange) in Experiment und Simulation gut iibereinstimmen, wihrend die

Abweichung fiir die y-Phase (blau) deutlich ist.
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Abbildung 5.8: Simulierte Grenzflichenpositionen (links) und Schichtdicken (rechts) im
Diffusionspaar «/e fiir 873 min Diffusion bei 440 °C. Folgende Grenzfla-
chen werden betrachtet: /5 (orange), 8/ (griin) und -/ (blau). Die
Schichtdicken fiir die Phasen 8 (orange) und ~ (blau) sind gemeinsam mit
den experimentellen Ergebnissen aufgetragen, welche als Punkte in den

gleichen Farben dargestellt sind.

Die gezeigten Profile ergeben sich als Resultat der Diffusionskinetik, die auch die Diffusi-
onsfliisse an den Grenzflichen mit einbezieht. Wie die Simulation zeigt, kann die Tatsache,
dass fiir die Grenzflache /¢ im Experiment nur eine geringe Geschwindigkeit vorliegt, al-
so nicht durch dhnliche Diffusionsfliisse begriindet werden. Deshalb liegt es nahe, den
Riss durch die «y-Phase als Diffusionsbarriere anzunehmen, der sich wiahrend der ersten
Diffusionsgliihung bildet. Bei den folgenden Wérmebehandlungen kann der Riss von den
diffundierenden Atomen dann nicht mehr {iberwunden werden kann. Die Betrachtung
des Probenteils mit der e-Phase, der im Experiment bei zusétzlichen Glithungen nahezu
unverindert blieb, lasst keine zusitzlichen Erkenntnisse erwarten und wird deshalb im
Folgenden vernachlissigt. Im Gegensatz dazu wird der Probenteil mit der a-Phase mit
den Phasen 8 und 7 mithilfe weiterer Simulationsrechnungen untersucht, bei denen ein
Rand eine freie Oberfliche ist (der Riss durch die 7-Schicht). Das System wird dadurch
auf zwei Grenzflichen und drei Phasen reduziert und die Dickenentwicklung der ~-Schicht

ergibt sich allein aus der Bewegung der Grenzfliche (/7.
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Abbildung 5.9: Simulierte Konzentrationsprofile eines «/~-Diffusionspaares fiir 671 min
Diffusion bei 440 °C'. Hell dargestellt ist die Ausgangsverteilung mit be-
reits gebildeten Phasen (8 und ~, die jeweils die experimentell bestimmten
Ausgangsschichtdicken zeigen (verwendete experimentelle Ergebnisse in
Abbildung 5.4). Dunkler dargestellt sind in aufsteigender Reihenfolge die
Konzentrationsverteilung nach einer Diffusionsdauer von 52 min, 263 min

und 671 man.

In Abbildung 5.9 sind verschiedene Konzentrationsverteilungen in einem solchen Diffusi-
onssystem gezeigt, wobei die helle Kurve die Ausgangsbedingungen mit den gemessenen
Schichtdicken zeigt. Die Kurven entsprechen jeweils einer Diffusionsdauer von 52 min,
263 min und 671 min (von hell zu dunkel). Offensichtlich bewegen sich die beiden Grenz-
flichen entsprechend dem vierphasigen Fall, wodurch die 3-Schicht auch in dieser Berech-
nung deutlich dicker wird. Die Grenzfliche [5/7 bewegt sich dabei aber zum Rand des
Simulationsbereiches und die -Schicht wird schmaler, bis sie vollstdndig verschwindet.
Die in Abbildung 5.10 gezeigten Positionen und Schichtdicken verdeutlichen dieses Ver-
halten und zeigen vor allem zu Beginn der Diffusion eine gute Ubereinstimmung mit den
Experimenten. Dann wird der Konzentrationsgradient in der Phase v wegen der gerin-
gen Dicke kontinuierlich kleiner und die Grenzfliche (/v wird zusétzliche beschleunigt.

Die Kurven zeigen deutlich eine bessere Korrelation mit den Experimenten, wenn der
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Risseinfluss einbezogen wird.
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Abbildung 5.10: Grenzflichenpositionen (links) und Schichtdicken (rechts) fiir eine Diffu-
sionssimulation im Diffusionspaar «/+ fiir 671 min Diffusion bei 440 °C.
Folgende Grenzflichen werden betrachtet: o/ (orange) und (/7 (griin).
Die Schichtdicken fiir die Phasen § (orange) und + (blau) sind gemein-
sam mit den experimentellen Ergebnissen aufgetragen, welche als Punkte

in den gleichen Farben dargestellt sind.

Auch bei dieser Simulationsrechnung unter modifizierten Bedingungen bleibt die Grenz-
fliche B/~ also relativ schnell und zeigt keineswegs die geringe Geschwindigkeit, die im
Experiment beobachtet wurde. Dieser krasse Widerspruch zwischen Experiment und Si-
mulation scheint in der Grenzfliche selbst begriindet zu liegen und motivierte zu einer

genaueren Untersuchung derselben im TEM.

5.3.2 TEM-Untersuchung der Grenzflache 3/~

Aufgrund der starken Abweichungen zwischen experimentellen und simulierten Ergebnis-
sen erfolgte eine weitere Untersuchung der Grenzfliche /v im TEM nach der Pripara-
tion einer Probenlamelle am FIB. Die beobachtete Abweichung war dabei derart, dass
die Grenzfliche in der Simulation eine deutliche Bewegung zeigte, wohingegen das Expe-
riment eine nur geringe Geschwindigkeit erkennen lief. Lediglich eine Tendenz zu einer
geringen Bewegung in Richtung der v-Phase war erkennbar. Es wird vermutet, dass diese

grofe Abweichung in der Grenzfliche selbst begriindet liegt.
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Abbildung 5.11: TEM-Bild der Grenzfliche zwischen den Phasen [ (unten rechts) und

v (oben links). Links in kleiner Vergroferung mit Platin-Schutzschicht,
rechts mit sichtbaren Netzebenen und zusitzlich hochaufgelostem Uber-
gangsbereich. Teilweise durchgehende Netzebenen lassen eine Teilkohé-

renz der Grenzflache erkennen.

In Abbildung 5.11 sind TEM-Bilder dieser Grenzfliche zu sehen, bei denen im unteren
Bereich die -Phase 7u sehen ist, durch die zu untersuchende Grenzfliche von der oben
gelegenen y-Phase getrennt. Im rechten Bild ist die Grenzfliche in einer hohen Vergrofe-
rung dargestellt, die die Netzebenen der beiden Phasen erkennen lédsst. In dem zusétzlichen
hochaufgelosten Bild ist klar zu sehen, dass zumindest einige Netzebenen iiber die Grenz-
fliche hinweg fortgefiihrt werden und eine Kohérenz zwischen den beiden Phasen besteht.
Aufgrund einiger Netzebenen, die an der Grenzfliche keine Fortsetzung finden, kann man

bei der 3/+-Grenzfliche des Systems Cu-Zn von einer Teilkohdrenz ausgehen.

5.3.3 Diffusion im System Al-Mg-Li

Die Diffusion in einem terniren System wurde am Beispielsystem Al-Mg-Li simuliert. Da-
bei wurden die Mischkristallphasen Al und Mg ausgew#hlt, die eine kubisch flichenzen-

trierte beziehungsweise eine hexagonal dichtest gepackte Kristallstruktur zeigen; die Diffu-
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sionstemperatur wurde auf 300 °C' festgelegt. Die Anfangsbedingungen wurden folgender-
mafken gewahlt: Im Al-Mischkristall liegen 40 at% 1.i und 0 at% Mg vor, an der Grenzflache
betragen die Konzentrationen 36,08 at% Li und 32,5 at% Mg. Im Mg-Mischkristall liegen
70 at% Mg und 30 at% Li vor, direkt an der Grenzfliche betragen die Konzentrationen
53,87 at% Mg und 32,56 at% Li.

Ausgehend davon wurden die Simulationsrechnungen durchgefiihrt. In Abbildung 5.12 ist
sowohl die beschriebene Ausgangsverteilung (hell) zu sehen als auch die Verteilung nach

986 Zeitschritten Diffusion bei 300 °C' (dunkel).
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Abbildung 5.12: Simulierte Konzentrationsprofile eines Al/Mg-Diffusionspaares nach 986
Zeitschritten fiir Diffusion bei 300 °C. Blaue Profile zeigen die Li-
Konzentration, orange Profile die Mg-Konzentration. Hell dargestellt sind

die Ausgangsprofile, dunkel die Profile nach der Diffusion.

Die gezeigten Ergebnisse sollen verdeutlichen, inwieweit das Simulationsprogramm Mo-
dellprobleme 16sen kann. Zur qualitativen Einschitzung ist es dabei nicht relevant, wie
grofs die Diffusionszeit des dargestellten Problems ist. Wichtiger ist, dass interessante
Effekte sichtbar werden. Deshalb wurden bei diesen Simulationen die Berechnungen fiir
so viele Zeitschritte durchgefiihrt, dass eine qualitative FEinschitzung der Ergebnisse gut
moglich ist.

Auf der linken Seite der Grenzflache befindet sich der Al-Mischkristall, rechts davon der
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Mg-Mischkristall. Die Li-Konzentration ist blau dargestellt, die Mg-Konzentration orange.
Die Bewegung der gemeinsamen Grenzfliache in den Mg-Mischkristall und die Verringerung
der Konzentrationsgradienten in beiden Phasen und fiir beide Komponenten ist deutlich
erkennbar.

In Abbildung 5.13 wird sowohl die Grenzflichenbewegung dargestellt als auch die Gleich-
gewichts-Konzentration von Mg an der Grenzfliche im Al-Mischkristall. Die Grenzfliche
zeigt ein parabolisches Zeitverhalten und bewegt sich in positive z-Richtung in den Al-

Mischkristall hinein.
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Abbildung 5.13: Grenzflachenposition (links) und Gleichgewichts-Konzentration von Mg
an der Grenzfliche im Al-Mischkristall (rechts) fiir eine Diffusionssimu-
lation im Diffusionspaar Al-Mg (im Legierungssystem Al-Mg-Li) bei 300
°C.

Bei der Grenzflichenbewegung veridndert sich die Gleichgewichts-Konzentration offen-
sichtlich, wobei direkt nach dem ersten Zeitschritt ein deutlicher Sprung sichtbar ist und
danach ein kontinuierlicher Konzentrationsanstieg zu beobachten ist. Die Diffusion erfolgt

also auf eine Art und Weise, die eine stindige Anpassung der Konode nach sich zieht.
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5.4 Friihstadien - Bildungsreihenfolge und

Phasenselektion

5.4.1 Bildungsreihenfolge im System Cu-Zn

Zur Untersuchung der Bildungsreihenfolge der Phasen  und v wurden zwei verschiedene
Ansétze gewdhlt. Zum einen wurde die gleiche Probe an gleichbleibender Probenstelle
aber nach unterschiedlichen Diffusionszeiten untersucht. Zum anderen wurde die Diffu-
sionszone einer Probe gleichzeitig an mehreren Probenstellen untersucht, an denen die
Inkubationszeit voneinander abweicht.

Fiir den ersten Ansatz erfolgte eine Diffusionsglithung von 4 min und nach umfangreicher
Untersuchung eine zusétzliche Diffusionsgliihung von 5 men. Dadurch sind zwei Stadien

der gleichen Probe beobachtbar.

Abbildung 5.14: Mit der EDX am REM gemessene Konzentfatlonsmappings fiir die glei-
che bei 440 °C gegliihte Probe an vergleichbarer Probenstelle nach 4 min
(links) und 9 min Diffusionsdauer (rechts). Rot dargestellt sind Konzen-
trationen von 25 bis 40 at% Zn, gelb von 40 bis 55 at% Zn und griin von
55 bis 70 at% Zn. Pfeile verdeutlichen die Messung der Konzentrations-
profile, die in Abbildung 5.15 gezeigt sind.
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In Abbildung 5.14 sind beide Stadien einander gegeniiber gestellt, wie sie in einem EDX-
Konzentrationsmapping erscheinen (links nach 4 min und rechts nach 9 min Diffusi-
onsdauer). Dabei ist nur der Probenteil auf der Probenseite des Risses gezeigt, auf der
die a-Phase vorliegt. Auf die Untersuchung der e-Seite wurde verzichtet, weil im vor-
liegenden Probenteil die Phasen «, $ und « vertreten waren. Die Diffusionszone lisst
so bereits Schliisse iiber die Phasenbildungsreihenfolge zu. Die Farben in den Konzen-
trationsmappings zeigen definierte Konzentrationsintervalle, die die Ld&slichkeitsbereiche
der beteiligten Phasen bestmoglich trennen: 25-40 at% Zn werden rot dargestellt, 40-55
at% 7m gelb und 55-70 at% griin. Zusétzliche EDX-Messungen in den einzelnen, farbi-
gen Bereichen ergaben 38 at% Zn fiir den roten Bereich (a-Phase), 47 at% Zn fiir den
gelben Bereich im rechts gezeigten Probenstadium (5-Phase) und 64-67 at% Zn fiir den
griinen Bereich (y-Phase). Metastabile Phasen mit dhnlichen Léslichkeitsbereichen wie
die gemessenen sind im Legierungssystem Cu-Zn nicht bekannt, sodass auf eine zuséatzli-
che Messung mit Rontgenbeugung (XRD) oder Elektronenriickstreubeugung (EBSD) zur
Phasenidentifizierung verzichtet wurde. Die beiden Abbildungen zeigen deutlich, dass die
~v-Phase bereits nach 4 min Diffusion vorlag und teilweise eine Dicke von mehr als 15 um
erreichte. Aufserdem zeigen die beiden Konzentrationsmappings, dass die gelbe Schicht
zwischen a-Phase und v-Phase wihrend der zusétzlichen 5 min Diffusion wichst und eine
Dicke von 2-3 pm erreicht (rechtes Bild). Mit dieser erreichten Dicke liegt die Schicht in-
nerhalb der Messgenauigkeit des Verfahrens, sie iiberschreitet den Anregungsbereich des
Elektronenstrahls. Nach nur 4 min Diffusionsdauer ist die gelbe Schicht kaum sichtbar,
die Dicke liegt deutlich unterhalb des Anregungsbereichs des Elektronenstrahls und somit
der Auflosung der Messmethode. Es ist also moglich, dass die [S-Phase bereits gebildet
wurde und ausgesprochen diinn ist. Es ist aber ebenso méglich, dass die Schicht ein Mess-
artefakt ist und keine zusétzliche Phase im Konzentrationsbereich 40-55 at% vorliegt. Zur
Aufklarung dieser Frage wurden in beiden Stadien Konzentrationsprofile entlang der in
Abbildung 5.14 gezeigten Pfeile aufgenommen. Diese sind in Abbildung 5.15 gezeigt; auf
der linken Seite ist der Konzentrationsverlauf nach 4 min Diffusion zu sehen, auf der

rechten Seite der Konzentrationsverlauf nach 9 msin Diffusion.
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Abbildung 5.15: Mit der EDX am REM gemessene Konzentrationsprofile fiir eine bei 440
°C' gegliihte Probe an vergleichbarer Probenstelle nach 4 min (links) und
9 min Diffusionsdauer (rechts). In Abbildung 5.14 sind die Positionen der

Linienmessungen mit Pfeilen gekennzeichnet.

Im Konzentrationsverlauf nach 4 main Diffusion ist nur ein Konzentrationssprung aus-
zumachen, wobei die Konzentrationen der beiden angrenzenden Bereiche klar mit den
Léslichkeitsbereichen der Phasen « und ~ korrelieren. Im Konzentrationsverlauf nach 9
min Diffusion ist dieser Ubergangsbereich nicht nur deutlich dicker, er zeigt auch eine gut
sichtbare Verdnderung der Steigung iiber eine diskrete Dicke (etwa 2 pm). Dieser etwas
flachere Bereich zeigt Konzentrationen um etwa 44 at% Zn und korreliert mit dem Los-
lichkeitsbereich, den die 5-Phase bei einer Temperatur von 440 °C' zeigt. Der Bereich ver-
dnderter Steigung mit einer Konzentration im Bereich der Gleichgewichts-Konzentration
der -Phase ist auch in diesem gemessenen Konzentrationsverlauf weiter ausgedehnt als
der Anregungsbereich des Elektronenstrahls bei der EDX-Messung. Dies legt nahe, dass
sich die [3-Phase zeitlich nach dem ersten gezeigten und vor dem zweiten gezeigten Sta-
dium herausgebildet hat. Eine Bestétigung der Annahme, dass sich die $-Phase nach der

~v-Phase bildet, sollte mit einem zweiten experimentellen Ansatz erfolgen.

Eine Probe, die nach dem zweiten Ansatz zur Untersuchung der Phasenbildungsreihenfolge
betrachtet wurde, ist in Abbildung 5.16 gezeigt. Diese Probe wurde fiir 3 min Diffusions-
dauer gegliiht, und anschliefend an verschiedenen Probenstellen im LM untersucht. Die
Probe lag wiederum in zwei Probenteilen vor, in Abbildung 5.16 sind beide Probenteile

gezeigt, in Abbildung 5.17 nur der Probenteil mit der a-Phase. Die Probe wurde mit der
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GDOES geitzt, sodass die Phasen bereits im LM gut separierbar sind und prézise sichtba-
re Grenzflachen in der Diffusionszone vorliegen. In der Diffusionszone sind linsenférmige
Regionen der y-Phase auf beiden Probenteilen sichtbar und der gezeigte Ausschnitt der
a-Phase ist vollstdndig von einer diinnen [-Schicht bedeckt. Im gezeigten Probenbereich
liegen alle Phasen vor. Es gab aber auch Regionen, in denen nur « und ¢ prisent waren
und noch keine weitere Phasenbildung stattgefunden hatte. Wenn neugebildete Phasen
detektiert wurden, dann war die y-Phase immer vorhanden, S hingegen war an einigen

Probenstellen ausgebildet, an anderen aber noch nicht.

A
2N

Abbildung 5.16: Gefiige einer Diffusionszone nach 3 min Diffusionsdauer (440 °C) im LM

nach GDOES-Atzung.

In einem anderen Abschnitt der Diffusionszone, der in Abbildung 5.17 gezeigt ist, liegt die
~v-Phase in einigen Probenstellen direkt neben der a-Phase. Keine goldfarbene Zwischen-
phase ist erkennbar. Am rechten Bildrand ist die [-Schicht noch diinn vorhanden. Diese
Schicht wird im Bildverlauf nach links immer schmaler und verschwindet schlieflich voll-
standig. Innerhalb der eingezeichneten Ellipse ist die §-Phase nicht mehr prisent. Analog
zum ersten Ansatz wurden auch an diesem Gefiige Konzentrationsprofile gemessen, die

das Vorhandensein und Fehlen der g-Phase eindeutig belegen.
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Abbildung 5.17: Gefiige einer Diffusionszone nach 3 min Diffusionsdauer (440 °C') im

et 8 o §

LM nach GDOES-Atzung. Gezeigt ist der Probenteil mit a-Phase. Am
rechten Bildrand ist die f-Phase deutlich ausgepréigt, wird nach links

aber diinner und verschwindet vollstindig (Ellipse).

5.4.2 Konzentrationsmessungen an Diffusionszonen wahrend der

Fruhstadien

Um die Ursachen und den Ablauf der Phasenselektion in den Friihstadien der Phasenbil-
dung genauer untersuchen zu konnen, wurden diverse Konzentrationsmessungen an der in
Abbildung 5.17 gezeigten Probe durchgefiihrt, die mit einer Diffusionsdauer von 3 min bei
440 °C' gegliiht wurde. Zum einen wurden die Phasen o und ¢ schon vor der Neubildung
weiterer Phasen vermessen. Dabei wurde darauf geachtet, dass in unmittelbarer Nachbar-
schaft bereits eine Phasenbildung stattgefunden hat und somit an der Messstelle mit einer
direkt bevorstehenden Neubildung gerechnet werden kann. Die Messung beleuchtet also
den a-e-Ubergang direkt vor der Neubildung weiterer Phasen niiher. Zum anderen wurde
die Diffusionszone direkt nach der Bildung der ersten aber vor der Bildung der zweiten

Phase untersucht. Die Messstellen sind in Abbildung 5.18 veranschaulicht.
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Abbildung 5.18: Probenstellen in der Diffusionszone ( a-e-Diffusionspaar, 440 °C', 3 min),

an denen die Konzentrationsprofile zur Untersuchung des Gefiiges vor der
Neubildung weiterer Phasen aufgenommen wurden (entlang der Pfeile),

die in Abbildung 5.19 gezeigt sind.

Die Konzentrationsmessung am a-e-Ubergang (Konzentrationsprofile siche Abbildung
5.19) ergab direkt an der Grenzfliche in der a-Phase eine Zn-Konzentration von 47,0
at%, was einer deutlichen Ubersiittigung von Ac = 8 at% entspricht. In der e-Phase be-

trug die gemessene Konzentration an der Grenzflache 77,7 at% Zn, welches etwa der Wert

der erwarteten Gleichgewichts-Konzentration ist.
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Abbildung 5.19: Konzentrationsprofile in der Diffusionszone eines a-e-Diffusionspaares (3
min, 440 °C') vor der Neubildung der Phasen [ und v direkt an der
Grenzflache a/e fiir die a-Phase (links) und die e-Phase (rechts). Zuge-
horige Probenstellen sind in Abbildung 5.18 gezeigt.

Messungen an der «/v-Grenzfliche ergaben eine Zn-Konzentration von 35-39 at% in der
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a-Phase und 59-62 at% Zn in der ~-Phase. Beispielhaft fiir die aufgenommenen Konzen-
trationsprofile in einem Stadium, in dem die -Phase bereits gebildet ist, die §-Phase
aber noch nicht vorliegt, ist das linke Profil in Abbildung 5.15. Fiir alle grenzflichenna-
hen Messungen wurde sichergestellt, dass der Messbereich in ausreichendem Abstand zu
den benachbarten Phasen lag. Der Anregungsbereich des Elektronenstrahls bei der EDX-
Analyse hatte fiir die hier gezeigten Konzentrationsmessungen einen Durchmesser von 0,75
pum. Bei jeder Messung wurde deshalb ein Abstand von mindestens 1 pm eingehalten, der

zwischen dem Messpunkt und der néchsten Grenzfliche lag.
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6 Diskussion

6.1 Einordnung der Simulationsergebnisse

In dieser Arbeit entstand ein numerisches Modell, dessen Umsetzungen in Simulations-
programmen die Berechnung diffusiver Phasenumwandlungen in bindren und terndren
eindimensionalen Systemen ermoglicht. Das entwickelte Computerprogramm fiir binére
Systeme wurde fiir ein maximal vierphasiges System vorgestellt und kann auf eine belie-
bige Anzahl von Phasen beziehungsweise Grenzflichen erweitert werden. Der Algorithmus
beinhaltet eine automatische Anpassung an die jeweiligen Bewegungsrichtungen. Das Pro-
gramm fiir terndre Systeme wurde am Beispiel des Modellsystems Al-Mg-Li vorgestellt,
die Diffusionszone enthielt dabei nur eine Grenzfliche. Das entwickelte Modell lésst es aber
71, dass auch fiir das ternédre System eine unmittelbare Erweiterung auf beliebig komplexe
Schichtsysteme erfolgt. Die Anwendung fiir Systeme mit mehr als drei Komponenten ist
ebenso denkbar und aus dem entwickelten Modell direkt ableitbar. Es existieren bereits
zahlreiche Modelle zur Beschreibung der diffusiven Phasenumwandlung in hochkompo-
nentigen Systemen wie beispielsweise die Software DICTRA [92|. Eine Anwendung auf
mehrphasige Systeme ist dabei dokumentiert, wobei sich diese bisher auf Matrixphasen
mit Ausscheidungen bezieht, in der die Diffusion auf die Matrixphasen beschrinkt ist.
Eine Modellierung mehrphasiger Systeme mit mehr als einer Grenzfliche ist bisher nicht
dokumentiert. In den im Rahmen dieser Arbeit entwickelten Programmen liegen zahl-
reiche Grenzflichen gleichzeitig vor, deren Bewegung direkt mit den Diffusionsprozessen
gekoppelt ist. Die gekoppelte Berechnung von Transportprozessen und Phasenumwand-
lungen, wird durch die Vervielfachung der Grenzflichenzahl mathematisch komplexer und
bedarf konkreter Losungen zur Realisierung der simultanen Bewegung der Grenzflichen.
Der hier gewéhlte Ansatz ist eine Methode zur Knotengenerierung, auf die ab Abschnitt
4.1 und auch in der Vorarbeit [138| ausfiihrlich eingegangen wird.

Zu Beginn der Simulationsrechnungen liegen alle Phasen bereits in Form diinner Schich-
ten vor. Um zu iiberpriifen, dass keine numerischen Artefakte die Simulationsergebnisse

einschrinken, wurde die Stabilitdt dieser Annahme iiberpriift. Dafiir wurden weitere Si-
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mulationsrechnungen mit maximal steilen Gradienten und maximalen Diffusionsfliissen
in den Phasen durchgefiihrt, die wihrend der Experimente eine Phasenbildung zeigten,
in der Simulation aber als bereits existent angenommen werden (5 und 7). Die Bewe-
gungsrichtungen der Grenzflichen waren in diesen Rechnungen stets unabhéngig von der
Maschenweite und den anfianglichen Schichtdicke der Phasen [ und +. Sie entsprachen
den Bewegungsrichtungen, die mit anderen Anfangsbedingungen erhalten wurden. Das
Programm war unabhéingig von den gewihlten Anfangsbedingungen. Es kann auf diese
Weise sichergestellt werden, dass die Existenz von Phasen in der Diffusionszone auch oh-
ne Einbeziehung der Keimbildungszeitpunkte korrekt vorhergesagt wird. Eine Phase, die
aufgrund zu steiler Konzentrationsgradienten in der Simulation verschwindet, obwohl sie
im Experiment vorhanden ist, tritt nicht auf. Dieses Szenarium wére moglich, wenn sich
eine Phase im Experiment beispielsweise erst zu einem spéteren Zeitpunkt bildet, zu dem
die Konzentrationsgradienten bereits flacher sind. In der Simulationsrechnung konnte fiir
einen solchen Fall das Uberwachsen dieser Phase aufgrund der zu steilen Konzentrations-
gradienten auftreten. Numerische Artefakte dieser Art wurden mit den Rechnungen zur
Uberpriifung der Stabilitit ausgeschlossen.

Zur Einschédtzung des numerischen Fehlers wurde fiir jede Simulationsrechnung die Mas-
senbilanz betrachtet. In allen Rechnungen tritt ein numerischer Fehler auf, der mit jedem
Zeitschritt kontinuierlich grofer wird. In [139] werden umfangreich mégliche Fehlerquellen
bei der Simulation von Phasenumwandlungen diskutiert. Vor allem die numerische Anné-
herung direkt an der Grenzfliche und die damit einhergehende ungenaue Berechnung der
Diffusionsfliisse wird als wichtige Fehlerquelle angegeben. Auch die Diskretisierung des
Konzentrationsprofils und die numerische Integration fiir die Bestimmung des Gesamt-
gehalts der Elemente ist mit einem numerischen Fehler verbunden. Zusétzliche Fehler
entstehen beim Hinzufiigen oder Entfernen von Knoten aufgrund der dafiir notwendigen
numerischen Interpolation. Vor allem diese Fehlerquelle spielt bei dem gezeigten Modell
und zahlreichen Grenzfliachen eine grofie Rolle. Fiir den Vergleich zwischen Simulation und
Experiment sei zusétzlich angemerkt, dass auch experimentelle Messfehler zu Abweichun-
gen fithren und dass sowohl die Annahmen der Randbedingungen als auch die Annahme
eines konstanten molaren Volumens aller beteiligten Phasen Vereinfachungen darstellen,

die fiir Ungenauigkeiten verantwortlich sein konnen.
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Bei terndren Systemen liegen weitere Besonderheiten vor. Die in Abbildung 5.12 gezeigten
Konzentrationsprofile allein sind weniger aussagekréftig als diejenigen in einem binédren
System, weil der Bezug zum Phasendiagramm nicht unmittelbar ersichtlich ist. Deshalb ist
in Abbildung 6.1 das Profil in den isothermen Schnitt des terndren Phasendiagramms pro-
jiziert und als Diffusionspfad (rot) innerhalb der Phasengebiete der Mischkristalle Al und
Mg dargestellt. Das Phasendiagramm wurde mithilfe des Programms FactSage berechnet.
Die Gleichgewichts-Konzentrationen, die in der Simulationsrechnung an den Grenzflichen
eingestellt werden, korrelieren offensichtlich gut mit dem Phasendiagramm und die Er-
gebnisse sind konsistent. Auffillig ist aber, dass die Diffusionspfade kaum eine Kriimmung

aufweisen; lediglich im Mg-Mischkristall ist der Diffusionspfad keine Gerade.

Abbildung 6.1: Diffusionspfad (rot) im System Al-Mg-Li fiir eine Simulation der Diffusion
mit den Phasen Al und Mg fiir 300 °C', nach 986 Zeitschritten.

Um sicherzustellen, dass die Moglichkeit gekriimmter Diffusionspfade im Prinzip be-
handelt werden kann, wurde eine weitere Simulationsrechnung durchgefiihrt, fiir die die
Ausgangskonzentrationen und einige Eintrige der Diffusionskoeffizientenmatrix angepasst

wurden.
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Abbildung 6.2: Diffusionspfad (rot) im System Al-Mg-Li fiir eine Simulation der Diffusion
fiir 300 °C' mit den Phasen Al und Mg mit verdndertem Parameterraum,

nach 28 Zeitschritten.

Die Ergebnisse dieser Simulationsrechnung sind rein hypothetischer Natur, um die M&g-
lichkeiten und Grenzen des Modells auszuloten. Dargestellt ist der Diffusionspfad (rot)
mit verdnderten Parametern in Abbildung 6.2. Unter den verdnderten, hypothetischen
Bedingungen bildet sich ein Diffusionspfad aus, der eine deutliche Kriimmung innerhalb
des Al-Phasengebietes zeigt. Auferdem ist klar ersichtlich, dass sich die Grenzflichenkon-
zentrationen entlang einer anderen Konode eingestellt haben als bei dem vorhergehenden
Beispiel, obwohl beide Simulationsrechnungen mit der gleichen Anfangsbedingung fiir die
Konzentrationen an der Grenzfliche berechnet wurden.

Ein Vergleich des Prozesses zur Einstellung der Gleichgewichts-Konzentration ist in Ab-
bildung 6.3 dargestellt. Auf der linken Seite befindet sich eine Darstellung fiir die modi-
fizierte Simulationsrechnung, auf der rechten Seite fiir die Simulationsrechnung mit Lite-
raturparametern. Die betrachtete Komponente ist jeweils Mg, das Phasengebiet, dessen
Gleichgewichts-Konzentration an der Grenzfliche betrachtet wird, wechselt jedoch (links

Mg, rechts Al).
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Abbildung 6.3: Simulierte Gleichgewichts-Konzentrationen von Mg an der Phasengrenz-
fliche fiir unterschiedliche Parameterrdume. Rechts im Al-Mischkristall,
simuliert mit Literaturwerten; links im Mg-Mischkristall, simuliert mit

verandertem Parameterraum.

Fiir beide Simulationsrechnungen ist ersichtlich, dass sich die Konzentration an der Grenz-
fliche wihrend des Diffusionsprozesses verdndert. Auf der rechten Seite wird gleich nach
dem ersten Rechenschritt eine Anpassung der Konzentration umgesetzt, dann bleibt die
Verdnderung gering. Auf der linken Seite ist zu sehen, dass im gesamten ersten Abschnitt
immer wieder starke Verdnderungen der Gleichgewichts-Konzentration an der Grenzfla-
che erfolgen. Erst im zweiten Abschnitt werden die Verdnderungen gering, aber auch hier
zeigt sich eine kontinuierliche Anderung. Der Algorithmus zur Bestimmung der relevanten
Konode und der damit verbundenen Anpassung der Gleichgewichts-Konzentrationen an
der Grenzfliche funktioniert offensichtlich fiir zwei unterschiedliche Anfangsbedingungen

und betrachtete Phasen ohne Probleme.

6.2 Grenzflachen und Schichtdicken

Die Ergebnisse der Simulation fiir das bindre System Cu-Zn wurden direkt mit experi-
mentellen Ergebnissen verglichen, um die Vorhersage der Bewegung der Grenzflichen und
die damit einhergehende Verdnderung der Schichtdicken beurteilen zu konnen. Dabei tra-
ten deutliche Abweichungen zwischen Simulation und Experiment auf. Die Abweichungen

betrafen vor allem die Schichtdicke der y-Phase und die Bewegung der beiden angren-
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zenden Grenzflichen /v und ~y/e. Zwei zentrale Fragen werden aufgeworfen und sollen
betrachtet werden: Welchen Einfluss hat der detektierte Riss in der y-Phase und wie sind
die Auffilligkeiten beziiglich der Grenzflache 3/~ zu begriinden. In diesem Kapitel soll au-
fserdem eine Besonderheit diskutiert werden, die beim Wachstumsverhalten der ~-Schicht

beobachtet wurde.

6.2.1 Schichtdickenentwicklung unter Einbeziehung des Risses

Die Kurzzeitexperimente zeigten bei jedem Diffusionspaar einen durchgehenden Riss in-
nerhalb der v-Phase auf, der parallel zu den Grenzflichen verlief. Aufserdem lief bei den
Kurzzeitexperimenten an der Grenzfliche ~/e eine rasche Grenzflichenbewegung in den
e-Mischkristall ab, welche aber bei weiteren Diffusionsgliihungen in keiner der Proben
aufrecht erhalten wurde. Die Grenzfliche zeigte keine weitere Bewegung. Deshalb wur-
den zusétzliche Simulationsrechnungen durchgefiihrt, die den Riss als Diffusionsbarriere
in Betracht zogen und den unverdnderten Probenbereich auf der einen Seite des Risses
vernachléssigt. Simuliert wurde die Diffusion auf der Seite, auf der die a-Phase mit (-
Schicht und einem Teil der y-Phase lag. Die Ubereinstimmung der Schichtdicke von ~ aus
Experiment und Simulation konnte mit dieser Verdnderung erheblich verbessert werden.
Offensichtlich bildet sich also in jedem Diffusionspaar nach der ersten Diffusionsgliihung
ein Riss, der immer durch die y-Phase verlduft und ein Diffusionshindernis darstellt. Es
stellen sich also vor allem die Fragen, wieso dieser Riss entsteht und wann genau er sich
bildet.

Fiir die Entstehung des Risses wéren prinzipiell zwei Szenarien denkbar: Die Diffusion ist
wihrend der Wirmebehandlung nicht ausreichend und der Spalt zwischen den Diffusi-
onspartnern verbleibt auch iiber die Gliihung hinaus an der urspriinglichen Stelle. Oder
die Diffusion fiihrt zu einer Verbindung der Diffusionspartner, die jedoch wihrend der
Glithung oder der Abkiihlung nicht erhalten bleibt. In Abbildung 6.4 ist der Probenteil
auf der Rissseite gezeigt, auf dem sich die Phasen «, § und ~ befinden. Diese Abbildung
zeigt an der Oberfliche der v-Phase gleichzeitig den Rissverlauf durch die Diffusionszone.

Es ist auffillig, dass die Oberfliche nicht eben ist, einige Bereiche stehen deutlich vor. Der
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Rissverlauf zeigt nicht die Oberflichengiite, die nach der metallographischen Priparati-
on vorgelegen hat. Der gezackte Verlauf durch den urspriinglich rissfrei gefiigten Bereich
legt nahe, dass sich der Riss nach Ausbildung einer Diffusionszone neu gebildet hat. Es

kann ausgeschlossen werden, dass ein Spalt entlang der Kontaktebene iiber die gesamte

Warmebehandlung hinweg erhalten geblieben ist.

Abbildung 6.4: Gefiige einer Diffusionszone nach 3 min Diffusionsdauer (440 °C) im LM
nach GDOES-Atzung. Die Probe ist gebrochen und der Rissverlauf durch

die y-Phase ist an der Oberfliche sichtbar.

Der Ablauf der Rissbildung wihrend der Glithung oder wihrend der Abkiihlung kann
durch unterschiedliche Faktoren beeinflusst werden. Es ist trotz der Ausbildung einer Dif-
fusionszone zu erwarten, dass die urspriingliche Kontaktebene als Ebene der geringsten
Bindungsstirke verbleibt. Die Verbindung der Diffusionspartner entlang der Kontaktebe-
ne war gerade bei den Kurzzeitexperimenten nur in einem begrenzten Bereich erfolgt. Dass
die Rissbildung entlang dieser Ebene unvollstindiger Bindung erfolgt, ist wahrscheinlich.
Waihrend der metallographischen Priparation wurde aufserdem beobachtet, dass es pro-
blematisch war, die v-Phase ohne Bildung von Rissen oder Ausbriichen zu bearbeiten.
Die starke Sprodbruchneigung dieser Phase macht die Fiigung besonders anfillig fiir Ris-
se. Diese Eigenschaft wird auch durch die zahlreichen Risse verdeutlicht, von denen die
~-Phase aller Proben durchzogen war (siche Abbildungen 5.1 und 5.2).

Eine zusétzliche, entscheidende Materialeigenschaft wihrend einer Warmebehandlung ist
der Warmeausdehnungskoeffizient beziehungsweise der Unterschied zwischen den Warme-
ausdehnungskoeffizienten der einzelnen beteiligten Phasen: Bei deutlichen Unterschieden
werden Spannungen in der Diffusionszone wirksam, welche wiederum ein Materialversagen
und eine Rissbildung begiinstigen. In der Literatur sind Wérmeausdehnungskoeffizienten
nur fiir die Phasen o und 8 dokumentiert [140], weshalb zusitzliche Daten fiir die Phasen

~v und ¢ dilatometrisch ermittelt wurden. Dazu wurde eine Stange der y-Phase gegossen.
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Aus dieser Stange und einer Stange der e-Phase wurden jeweils Quader gefertigt, an denen
die Messungen im Dilatometer durchgefiihrt wurden. Die gemessenen und Literaturwerte

sind in Tabelle 6.1 zu sehen.

Tabelle 6.1: Wiarmeausdehnungskoeffizienten der Phasen «, 5, v und ¢ des Systems Cu-
Zn. o und B aus [140], 8 und ~ dilatometrisch bestimmt. In K 1.

Temperatur « 6] vy €
300-350 °C' - - 29,0-107%]32,3-107¢
300-400 °C' | 22,2-107% | 28,0-107° - -

400 °C - - 35,9-107° -
400-450 °C' | 23,4-107% | 35,0 - 107° - -

Die Werte zeigen, dass es kleine Unterschiede in den Wéarmeausdehnungskoeffizienten
der einzelnen Phasen gibt. Bei der Abkiihlung ergibt sich fiir die einzelnen Phasen eine
Schrumpfung der Querschnittsfliche, die abhéngig vom Durchmesser und dem Wéarme-
ausdehnungskoeffizienten ist. Der Durchmesser von 8 mm, den alle vorliegenden Phase vor
Beginn der Warmebehandlung haben, erhéht sich bei der Glithung. Bei der Abkiihlung
ergeben sich folgende Verringerungen des Durchschnitts: Die a-Phase schrumpft um 79
pum, die S-Phase verringert ihren Durchmesser um 118 pm und die v-Phase um 128 pm.
Die e-Phase schrumpft um 138 pm iiber ihren gesamten Durchmesser von von 8 mm.
Die e-Phase zeigt also wegen ihres hoheren Wiarmeausdehnungskoeffizienten gegeniiber
der 7-Phase auch eine stiarkere Schrumpfung, wihrend die angrenzende [-Phase weniger
schrumpft. Wéhrend der Abkiihlung entstehen deshalb Volumendifferenzen und Span-
nungen, die auf die ohnehin sprode y-Phase einwirken. Kriechprozesse, die wihrend der
Glithung ausgleichend wirken kénnen, nehmen bei sinkender Temperatur zusétzlich ab.

Offensichtlich begiinstigen sowohl die mechanischen Eigenschaften von ~ als auch die
Wirmeausdehnungskoeffizienten und die unvollstindige Fiigung entlang der Kontaktebe-
ne eine Rissbildung. Es ergibt sich folgendes Bild iiber die Bildung des Risses in der
Diffusionszone: Es wird ausgeschlossen, dass ein Spalt entlang der Kontaktebene wihrend
der gesamten Gliihdauer erhalten bleibt. Vielmehr wird davon ausgegangen, dass sich

in einigen Bereichen eine Diffusionszone ausbildet. Allerdings verbleiben Bereiche ohne
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stoffschliissige Verbindung vor allem im Randbereich der Kontaktebene. Wahrend der
Abkiihlung zieht sich die e-Phase aufgrund ihres hohen Wérmeausdehnungskoeffizienten
stiarker zusammen als die spréde y-Phase. In den Bereichen erfolgreicher Fiigung befindet
sich aufgrund der Bewegungsrichtungen der Grenzflichen §/v und 7 /e v-Phase auch dort,
wo die urspriingliche Kontaktebene lag. Bei weiterer Abkiihlung treten nun Spannungen
vor allem in der y-Phase auf, die aufgrund ihrer Sprodigkeit und der Bereiche unvollstin-
diger Fiigung in ihrer direkten Nachbarschaft bricht. Dabei ist es durchaus mdglich, dass
der Riss entlang der urspriinglichen Kontaktebene verlduft, es ist aber nicht zwangslaufig
der Fall. Ob der Riss sich erst bei der Abkiihlung bildet, kann nicht zweifelsfrei gesagt
werden, erscheint unter Beurteilung der Einflussfaktoren aber als am wahrscheinlichsten.
Es wurde experimentell und mit einer Simulationsrechnung klar gezeigt, dass der Riss
einen deutlichen Einfluss auf die Bewegung der Grenzfliche zwischen den Phasen ~ und
¢ hat: Bei ungestorter Diffusion ist die Grenzfliche die schnellste in der Diffusionszone,
mit der Barrierewirkung des Risses sinkt die Geschwindigkeit der Grenzfliche auf Null
ab. Ebenso von Interesse ist die Frage, welchen Einfluss der Riss auf die Grenzfliche
£/~ hat, die in den Experimenten eine vergleichsweise geringe Geschwindigkeit zeigt. In
den Experimenten bewegt sich die Grenzfliche in 800 min um 11,4 um, also mit einer
Geschwindigkeit von 0,2 **. Wegen der geringen Gesamtstrecke, die die Grenzfliche zu-
riicklegt, ist eine zeitliche Verdnderung der Geschwindigkeit nicht quantifizierbar. In der
Simulationsrechnung ohne Riss ist die anfingliche Geschwindigkeit der Grenzfliche 10.6
=%, sie sinkt nach 800 min auf 0,9 =* ab. Wird der Riss als Einfluss in die Simulations-
rechnung mit einbezogen, ergibt sich eine verringerte Anfangsgeschwindigkeit von 7,3 **,
die nach 200 min auf 1,7 2 absinkt und schlieklich wieder auf 2,6 ** steigt. Nach 650
min hat die Grenzflache in der Simulation ohne Riss 69,4 pm zuriickgelegt, in der Simula-
tion mit Riss mit 99,9 pum eine noch grofere Strecke. Es ergibt sich also eine Verédnderung
im Verhalten der Grenzfliche (/~, allerdings wird die Grenzfliche nicht langsamer. Der
Risseinfluss fiihrt in der Simulationsrechnung zu einer noch schnelleren Bewegung und die

experimentellen Ergebnisse lassen sich nicht mit der Wirkung durch den Riss erklaren.
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6.2.2 Untersuchung der Grenzflache 3/~

Mit der Aufklarung der Einfliisse durch den Riss konnte gezeigt werden, warum Simulation
und Experiment beziiglich der Grenzfliche /e ein stark abweichendes Verhalten zeigen.
Zur Diskussion steht weiterhin, wieso die sich in der Simulation bewegende Grenzfldche
£/~ im Experiment kaum eine Bewegung zeigt. Es wurde bereits ausgeschlossen, dass das
Verhalten ebenfalls auf den Riss zuriickzufiihren ist.

Die geringe Bewegung der Grenzfliche kénnte ebenso kinetische Griinde haben oder auf
Messunsicherheiten zuriickzufiihren sein. Zuerst soll ausgeschlossen werden, dass die Refe-
renzebene zur Positionsmessung der Grenzflichen durch Kriechprozesse oder Ungenauig-
keiten in der Messmethode fehlerhaft bestimmt wurde. Die Bewegung der Grenzfliche o/
sei hier als Gegenbeispiel angefiihrt. Sie wurde mit der gleichen Referenzebene bestimmt,
zeigt eine deutliche und konsistente Bewegung, die mit den simulierten Ergebnissen gut
korreliert. Offensichtlich sind die gezeigten Ergebnisse der Bewegung auch fiir die Grenz-
fliche B/~ représentativ. Die Grenzfliche bewegt sich tatsichlich in 800 min nur iiber
wenige pm.

Die Bewegung von Grenzflichen bei Phasenumwandlungen kann gering werden, wenn die
Diffusionsfliisse in beiden angrenzenden Phasen dhnlich sind, sodass An- und Abtransport
von Atomen in der gleichen Grofenordnung liegt. Das ist laut Simulationsrechnung fiir
die Phasenumwandlung an der Grenzfliche /v nicht der Fall. Allerdings ist diese Rech-
nung abhéngig von der Genauigkeit der Literaturwerte fiir die Diffusionskoeffizienten. Fiir
Diffusionskoeffizienten der beiden angrenzenden Phasen miisste folgendes gelten, um eine
stationére Grenzflache zu erhalten: Der Diffusionskoeffizient in 4 an der Grenzfliche 3/~
miisste um einen Faktor 2,7 grofer sein. Diese Ungenauigkeit ist prinzipiell denkbar. Fiir
die verwendeten Diffusionskoeffizienten von 5 und ~ aus [128] ist ein Fehler von maximal
15 % angegeben. Eine Simulation mit um 15 % erh6htem Diffusionskoeffizienten in ~ und
um 15 % verringertem Diffusionskoeffizienten in [ zeigt aber weiterhin eine deutliche Be-
wegung der Grenzfliche zu . Der in [131] angegebene Diffusionskoeffizient in v an der
Grenzfliche zu (8 ist mit 1,62 - 10713 %2 noch geringer als der verwendete und wiirde die
Grenzflichenbewegung beschleunigen. Fiir beide Phasen dokumentieren mehrere Quellen

konzentrationsabhéngige Diffusionskoeffizienten, keiner dieser Diffusionskoeffizienten be-
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einflusst die Kinetik an der Grenzfliche 8/~ in einer Weise, die die Grenzflichenbewegung
deutlich verlangsamen oder deren Richtung umkehren wiirde. Dass es kinetische Griinde
fiir die langsame Bewegung der Grenzfliche gibt, ist deshalb nach meiner Einschétzung
unwahrscheinlich.

Da die Grenzfliche eine deutlich geringere Geschwindigkeit zeigt, als reine Diffusions-
kontrolle erwarten lisst, ist zu vermuten, dass ein Teil der treibenden Kraft direkt fiir
die Phasenumwandlung verbraucht wird und somit zumindest eine teilweise grenzfla-
chenkontrollierte Umwandlung vorliegt. Dabei ist bekannt, dass Diffusionskontrolle bei
inkohdrenten Grenzflichen auftritt und der Anteil an Grenzflichenkontrolle in der Regel
mit dem Grad der Kohérenz zunimmt und auch bei teilkohdrenten Grenzflichen merklich
wird [141]. Teilkohérente Grenzflichen treten dabei besonders hdufig zwischen kubisch fla-
chenzentrierten und kubisch raumzentrierten Gittern auf [141]. Anhand der in Abschnitt
5.3.2 vorgestellten Ergebnisse aus TEM-Untersuchungen konnte klar gezeigt werden, dass
die Grenzfliche zwischen den Phasen [ und v teilkohérent ist. Die Phase [ ist kubisch
raumzentriert, wihrend ~ eine kubisch komplexe Struktur zeigt. Die beiden Phasen sind
strukturell und chemisch dhnlich und zeigen eine klare Orientierungsbeziehung [117]. In
[117] wird weiterhin erwéhnt, dass die Grenzfliache teilkohérent sei, ohne jedoch auf expe-
rimentelle Belege fiir diese Aussage einzugehen.

Die durchgefiihrte TEM-Untersuchung ermoglicht die vollstindige und konsistente Auf-
klarung der Bewegungsrichtungen aller enthaltenen Grenzflichen. In Kombination mit
den Ergebnissen aus den Simulationsrechnungen und den Erkenntnissen aus den Kurz-
zeitexperimenten ergibt sich folgendes Bild: Die Grenzfliche zwischen 3 und + bewegt sich
tatsichlich in die aufgrund der Simulationsrechnungen erwartete Richtung (zur Phase 7),
wobei der Anteil der Grenzflichenkontrolle an der Phasenumwandlung die Grenzfliche
verlangsamt und eine experimentelle Beobachtung und Aufklirung der Grenzflichenbe-

wegung deutlich erschwert.
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6.2.3 Wachstum der v—Schicht

Das Wachstum der ~-Schicht zeigt in den Simulationsrechnungen eine besonders deut-
liche Abweichung von den Experimenten. Aufgrund der kinetischen Konstanten ist die
~v-Phase in der Simulation die am schnellsten wachsende Phase, im Experiment hingegen
verschwindet sie nach und nach. Das schnelle Wachstum wird in der Simulation durch
die schnellste Grenzfliche 7/e verursacht. Diese Grenzfliche bewegt sich im Experiment
aufgrund der Barrierewirkung des Risses ab der zweiten Warmebehandlung nicht weiter.
Wird diese Tatsache in der Simulation beriicksichtigt, wird die Entwicklung der Schichtdi-
cke qualitativ korrekt vorhergesagt. Auch die zweite die v-Phase begrenzende Grenzfliache
zeigt ein Verhalten, das sich nicht allein durch die Kinetik erkldren ldsst und auf eine
teilweise Grenzflachenkontrolle zuriickgefiihrt wurde.

Beachtung verdient aukerdem das auffillige Wachstumsverhalten der -Schicht, welches in
Abbildung 5.5 zu sehen ist. Im zweiten und dritten Warmebehandlungsschritt nimmt die
Dicke der Schicht leicht zu und wird anschliefsend kontinuierlich geringer. Dieses Verhal-
ten wurde einige Male beobachtet, zeigte sich aber nicht in jedem Versuch (beispielsweise
nicht im in Abbildung 5.4 dokumentierten Experiment). Es sei noch einmal angemerkt,
dass die Schichtdicke mit dem auffilligen Verhalten den Bereich zwischen Riss und 7 /e-
Grenzflache nicht mit einbezieht. Die Dickenentwicklung ergibt sich also allein aufgrund
der Bewegung der Grenzfliche (/7. Bei der Diskussion dieser Auffilligkeit gilt es zu
bedenken, dass teilweise deutlich gewellte Grenzflichen und nicht bestimmbare Keim-
bildungszeitpunkte die Messgenauigkeit einschrinken und zusdtzliche Messfehler durch
die Lage der Priaparationsebene relativ zur Diffusionsrichtung entstehen kénnen. Fiir das
Legierungssystem Cu-Zn ist aufserdem bekannt, dass Kriechen im hier relevanten Tem-
peraturbereich stattfindet. Der Einsatz eines Keramikrings um einen Teil der Probe hat
das Kriechen nachweislich eingeschrankt. Inwieweit Kriechen aber vollstindig verhindert
werden konnte, kann nicht quantifiziert werden.

Allgemein ist bekannt, dass Spannungen die Diffusion beeinflussen konnen [23|. In [121]
wurden Cu und Zn unter deutlich h6herem Druck (bis 0,9 G Pa) verbunden, mit der Fol-
ge, dass lediglich die v-Phase gebildet wurde. Die Tatsache, dass Druck die ~-Phase zu

stabilisieren scheint, kann auch Einfluss auf das Wachstumsverhalten wihrend der War-
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mebehandlung haben. Die vorliegenden Spannungen, die durch den aufgebrachten Druck
von 2 M Pa eingebracht wurden, kénnen die «-Phase auch noch iiber die erste Gliihung
hinaus stabilisiert haben, sind aber vergleichsweise gering.

Aufgrund von Kriechprozessen und des vergleichsweise niedrigen Drucks ist deshalb da-
von auszugehen, dass keine Stabilisierung der y-Phase durch Druckspannungen vorlag. Die
Erklarung des auffilligen Verhaltens durch Messfehler ist moglich, aber nicht zwingend.
Die genauen Griinde fiir die gezeigte Entwicklung der Schichtdicke, die mit einem Wachs-
tum beginnt und dann in kontinuierliches Schrumpfen {ibergeht, konnten nicht geklart

werden.

6.3 Phasenbildungsreihenfolge

In der Vielzahl experimenteller Arbeiten und Modelle auf dem Gebiet der diffusionskon-
trollierten Phasenumwandlungen wird die Phasenselektion als zentraler Aspekt in den
meisten Féllen vernachlissigt und die Friihstadien der Phasenbildung nur stark verein-
facht betrachtet. Oftmals wird das Gefiige zu Beginn der Diffusion bereits als Abfolge
diinner Schichten beschrieben, obwohl die Auswahl der ersten gebildeten Phase und die
davon ausgehende Bildungsreihenfolge iiber eben jene Gefiigeentwicklung mit entscheiden
und somit einen betrichtlichen Einfluss auf die Materialeigenschaften haben. Fiir zwei-
phasige Systeme mit einer trennenden Grenzfliche ist diese Herangehensweise noch eine
sinnvolle Anndherung, fiir mehrphasige Gefiige wird die Phasenselektion aber ein Vorgang,
der grofste Beachtung bendtigt. Zur zeitabhingigen Beschreibung dieser Friihstadien fehlt
es bisher an Daten iiber Konzentrationsverteilungen und Bildungssequenzen. In dieser
Arbeit konnte zum einen die genaue Bildungsreihenfolge der intermetallischen Phasen fiir
das Legierungssystem Cu-Zn aufgeklirt werden, zum anderen wurden die Konzentrations-
verteilungen zu Beginn der Phasenbildung genau untersucht. Die gemessenen Ubersitti-
gungen erlauben thermodynamische Betrachtungen zu moglichen treibenden Kréften fiir

die Bildung verschiedener intermetallischer Phasen in der Diffusionszone.
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6.3.1 Bildungssequenz der Phasen 3 und v im System Cu-Zn

Die durchgefiihrten Kurzzeitexperimente haben die zweifelsfreie Bestimmung der Bil-
dungsreihenfolge der intermetallischen Phasen im System Cu-Zn ermdoglicht. Aus dem
in Abschnitt 2.5.2 beschriebenen Literaturstand konnte die schnelle Bildung der e-Phase
bereits vorausgesetzt werden, sodass eine Aufklarung nur noch fiir die Reihenfolge der
Phasen g und v durchgefiihrt wurde. Zu diesem Zweck wurden a-e-Diffusionspaare her-
gestellt. Mithilfe lichtmikroskopischer Untersuchungen nach GDOES-Atzung und Mes-
sungen mit EDX wurden typische Gefiige in den Friihstadien der Phasenbildung charak-
terisiert. Dabei wurden im REM Mappings und Konzentrationsprofile in zu verschiedenen
Zeitpunkten aufgenommen und Untersuchungen am LM an verschiedenen Probenstellen
nach gleichbleibender Diffusionsdauer durchgefiihrt. Die Analysen am LM profitierten da-
bei von der Gefiigepriaparation mit der GDOES, die ein schnelles und reproduzierbares
Atzen ermoglichte. Auch fiir die Konzentrationsmessungen im REM war diese Art der
Praparation ausgesprochen vorteilhaft, da keinerlei Konzentrationsverfilschungen einge-
bracht wurden.

Durch die verschiedenartigen Messungen konnte zuverlissig aufgeklirt werden, dass die
~v-Phase schon nach kurzer Diffusionszeit als erste Phase gebildet wird und £ in der Bil-
dungssequenz der intermetallischen Phasen des Systems Cu-Zn als letzte Phase keimbildet.
Auch die Simulationsergebnisse stiitzen diese Ergebnisse. Es ist aus den Simulationser-
gebnissen bekannt, dass die v-Phase die $-Phase nicht iiberwichst, sondern im Gegenteil
eine Phasenumwandlung der y-Phase in die §-Phase stattfindet. Dass also  in den Ex-
perimenten zuerst keimbildet und dann von ~ iiberwachsen wird, wodurch die Schicht
diinner wird und schlieflich verschwindet, kann auf Basis der Simulationsergebnisse aus-
geschlossen werden.

Vor allem die lichtmikroskopischen Untersuchung an Proben, die nach identischer Diffu-
sionszeit eine Vielzahl verschiedener Stadien und Gefiige in der Diffusionszone zeigten,
verdeutlichen hier aber, dass eine Angabe eines konkreten Bildungszeitpunktes oder einer
Inkubationszeit nicht ohne Weiteres mdoglich ist. Weitere Einflussfaktoren wie beispielswei-
se die Oberflichengiite an der Kontaktebene oder der wihrend der Diffusionsexperimente

aufgebrachte Druck diirfen dabei nicht vernachlissigt werden. Nichtsdestoweniger wurde
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hier mit der Aufklirung der Phasenbildungsreihenfolge der erste und wichtigste Schritt

zur Beschreibung der Friihstadien der Phasenbildung erfolgreich abgeschlossen.

6.3.2 Ubersittigungen und Phasenselektion

Die Kenntnis der Phasenbildungsreihenfolge allein erlaubt keine Aussagen iiber die Ur-
sachen, die einer Phase einen Bildungsvorteil gegeniiber einer anderen Phase verschaf-
fen. Mogliche Einflussfaktoren konnten aber zu unterschiedlichen Zeitpunkten im Gefiige
prasent sein. Deshalb wurden die Gefiige direkt vor der Bildung der beiden Phasen -
und [ genauer analysiert und es wurde ausgewertet, welche auffilligen Verdnderungen in
den Ausgangsphasen « und e beobachtet werden kénnen. Wihrend die e-Phase keiner-
lei Ubersiittigung zeigte, wurde in der a-Phase an der Grenzfliche a/c vor der Bildung
der ~-Phase eine Ubersittigung von 8 at% gemessen. Diese Ubersittigung stellt eine er-
hebliche Abweichung vom Stabilitdtsbereich des Gleichgewichts-Phasendiagramms dar.
Es wird davon ausgegangen, dass sie einen betrachtlichen Einfluss auf die Phasenselek-
tion hat. Um die moglichen Einfliisse von Ubersiittigungen zu verdeutlichen, werden im
Folgenden Potentialspriinge an den Grenzflichen und mdgliche treibende Krifte fiir die
Phasenumwandlung betrachtet. Die chemischen Potentiale fiir ein Element sind identisch,
wenn sich zwei Phasen im Gleichgewicht befinden. Sie unterscheiden sich bei Phasen, die
von einer Grenzfliche im Ungleichgewicht getrennt werden, es entstehen Potentialspriinge.
Tangentenkonstruktionen an die G-X-Kurve einer Phase ermdglichen fiir diskrete Kon-
zentrationen die Bestimmung der vorliegenden chemischen Potentiale p der Elemente
in dieser Phase. Die Potentialspriinge definieren die treibenden Krifte fiir die Phasen-
umwandlung an der entsprechenden Grenzfliche: Ist ein Potentialsprung zu niedrigeren
Werten moglich, ist eine Umwandlung wahrscheinlich. Bei der Keimbildung ermdoglicht
ein Vergleich der Potentialspriinge vor und nach der Keimbildung Aussagen zur Keimbil-
dungswahrscheinlichkeit.

Ab dem Beginn der Diffusion im Diffusionspaar «/e verédndern sich die Konzentratio-
nen an der Grenzfliche. Auferdem verschiebt sich die Grenzfliche zwischen den beiden

Phasen. Eine Simulationsrechnung wurde durchgefiihrt, um quantifizieren zu kénnen, in
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welche Richtung und in welchem Ausmak diese Verschiebung ablauft. Zu diesem Zweck
wurde angenommen, dass sich zwischen beiden Phasen ein Gleichgewicht ausbildet. Eine
Tangente an beide Phasen liefert die sich dabei einstellenden Konzentrationen: In der a-
Phase liegen 56,4 at% Zn vor (17,4 at% Zn-Ubersittigung), in der e-Phase 64,8 at% (13,2
at% Cu-Ubersittigung). Die Tangentenkonstruktion ist in Abbildung 6.5 gezeigt.
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Abbildung 6.5: Tangentenkonstruktion an G-X-Kurven der Phasen « (rot) und € (blau)
des Systems Cu-Zn mit entsprechenden Stoffmengenanteilen X und che-
kJ

mischen Potentialen p in —=. Unter der Annahme thermodynamischen

Gleichgewichts an der Grenzfliche a/e.

Die chemischen Potentiale der Elemente Zn und Cu in beiden Phasen betragen fiir die-
sen Fall: puz, = —43,4 % und pe, = —45,3 % ein Potentialsprung tritt wegen der
Gleichgewichtsbedingungen an der Grenzfliche nicht auf. Die Grenzfliche verschiebt sich
mit einer Geschwindigkeit von 0,04 £* in Richtung a-Phase. In der ersten min legt sie
1,8 pum zuriick, in den ersten 3 min 4 um. Die Geschwindigkeit ist aufgrund der niedrigen
Diffusionskoeffizienten beider beteiligter Phasen relativ gering. Die Simulationsrechnung
quantifiziert, wie sich die Grenzfliche zwischen den Phasen « und € von der urspriinglichen

Kontaktebene entfernt. Eine Aussage zum Keimbildungsort neuer Phasen ist dementspre-

chend nur dann mdglich, wenn deren genauer Keimbildungszeitpunkt bekannt ist. Die
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Dicke der «-Phase betrdagt nach 3 min aber bereits bis zu 15 um, wihrend die Grenz-
fliche «/e ihre Position in dieser Zeit nur um 4 pm verdndern wiirde, wére sie iiber die
gesamte Zeit existent. Die Bildung der y-Phase erfolgt aber offensichtlich rasch und somit
ist der Einfluss dieser Bewegung auf die experimentellen Ergebnisse, besonders auf die

Bewegungsrichtungen der neu gebildeten Grenzflichen, zu vernachléssigen.
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Abbildung 6.6: Tangentenkonstruktion an den G-X-Kurven der Phasen « (rot), € (blau),

S (Strichlinie) und ~ (Punktlinie) des Systems Cu-Zn mit entsprechenden

kJ

Stoffmengenanteilen X und maximalen treibenden Kriiften AG/, % in XL

Aufgetragen sind die maximalen treibenden Kréfte fiir die Umwandlung
von « und € zu 8 und 7 bei experimentell gemessenen Konzentrationen

(47 at% Zn in «, 77,7 at% Zn in €).

Die Diskussion der treibenden Krifte zur Phasenumwandlung soll unter dem Gesichts-
punkt der gemessenen Ubersiittigungen gefiihrt werden. Eine Veranschaulichung dazu ist
in Abbildung 6.6 gezeigt. Fiir die gemessenen Konzentrationen von 47 at% Zn in « und

77,7 at% 7Zn in € ergeben sich iiber Tangenten die Potentialspriinge an der Grenzfliche.
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Fiir das Element Zn betragen die chemischen Potentiale pz, = —48,1 % in o und

pzn = —38,3 == in g, fiir Cu entsprechend pc, = —40,2 % in o und pe, = —58,1

ol
kJ

- in . Deutliche Potentialspriinge von 10 % beziehungsweise 18 % treten auf. Im
Vergleich mit den Potentialspriingen, die sich bei der Phasenbildung von g und 7 an den
Grenzflachen ergeben, definieren sie treibende Krifte fiir die Phasenumwandlung.

Bei der Neubildung der (- oder v-Phase stellen sich ebenfalls Potentialspriinge an den
neuen Grenzflichen ein. Die maximale treibende Kraft (betrachtet ausschlieflich fiir die
Ausgangsphase « mit der gemessenen Konzentration 47 at% Zn) liegt bei den Konzen-
trationen 52,7 at% Zn beziehungsweise 57,5 at% 7Zn in (3, respektive v vor. Bei diesen
Konzentrationen stellen sich folgende chemischen Potentiale ein: Fiir Zn puz, = —48,6
@ in § und pgz, = —48,8 % in v, fiir Cu entsprechend pe, = —40,6 % in # und
tow = —40,91 —O in 7.

Der Vergleich der Potentialspriinge an den Grenzflichen ergibt schlieklich, dass sowohl
[ als auch ~ eine Keimbildungswahrscheinlichkeit haben. Allerdings gilt dies nur fiir die
Phase «, bei der sich folgende Potentialspriinge ergeben: Ay = —431 —- fiir die Bildung
von 3 sowie Ap = —691 —- fiir die Bildung von . Die Potentlalsprunge bei der Bildung
der Phasen mit der Konzentration der maximalen treibenden Kraft unterschieden sich
also dahingehend, dass die Umwandlung zu 7 gegeniiber der Umwandlung zu g thermo-
dynamisch bevorzugt ist. Betrachtet man ausschliefslich die e-Phase, so gibt es bei der
gemessenen Konzentration von 77,7 at% 7Zn keine treibende Kraft fiir die Umwandlung
zu (3, aber eine treibende Kraft fiir die Umwandlung zu . Die maximale treibende Kraft
zur Phasenumwandlung liegt bei der Konzentration 67,7 at% Zn in ~ vor. Die giinstigste
Konzentration fiir die Bildung von f liegt bei 75,9 at%. Bei diesen Konzentrationen stellen
sich folgende chemischen Potentiale ein: Fiir Zn pz, = —38,1 -~ in 8 und pz, = —38,4
% in ~, fiir Cu entsprechend pc, = —57,9 % in 8 und pc, = —58,2 % in ~. Das
Potential der Elemente Cu und Zn kann durch die Bildung von S demnach nicht ver-
ringert werden, eine Keimbildung ist thermodynamisch nicht giinstig. Fiir die Bildung
von 7 ergibt sich ein Potentialsprung von Ap = —117 2. Fiir die Phase v liegt bei
den gemessenen Konzentrationen also sowohl an der Grenze zu ¢ als auch an der Grenze

7zu « ein Potentialsprung vor, der eine Keimbildung thermodynamisch begiinstigt. Eine

Bildung der Phase /3 ist wegen der fehlenden treibenden Kraft an der Grenze 7zu ¢ nicht
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zu erwarten.

Es ergibt sich folgendes allgemeines Bild iiber die Potentialspriinge: Betrachtet man die a-
Phase, gibt es treibende Krifte fiir die Phasenumwandlung ab 39 at% Zn fiir die Bildung
der f-Phase und ab 41,5 at% Zn fiir die Bildung der y-Phase. Ab 5 at% Zn-Ubersiittigung
sind die maximalen treibenden Krifte fiir die Umwandlung zur v-Phase grofer als die ma-
ximalen treibenden Krifte fiir die Umwandlung zu j3. Bei geringeren Ubersittigungen ist
die maximale treibende Kraft fiir die Umwandlung zu [ allerdings gréfser. Betrachtet man
die e-Phase, gibt es treibende Krifte fiir die Phasenumwandlung bei Zn-Konzentrationen
unter 78,4 at% fiir die Umwandlung zur ~-Phase und bei Zn-Konzentrationen unter 75,2
at% fiir die Umwandlung zur S-Phase. Bei jeder moglichen Cu-Ubersittigung der e-Phase
bleibt aber die maximale treibende Kraft fiir die Umwandlung zur v-Phase immer grofer
als die maximale treibende Kraft fiir die Umwandlung zur S-Phase.

Bei den Messungen an der «/e-Grenzfliche wurden Konzentrationen detektiert, bei denen
eine Umwandlung zu 7 im Vergleich mit beiden Ausgangsphasen thermodynamisch giins-
tig ist. Fiir 8 gilt dies nur fiir die Ausgangsphase «. Trotzdem ist die Umwandlung zu (8
an der Grenze zu « schon bei wesentlich niedrigeren Ubersiittigungen thermodynamisch
giinstiger als die Umwandlung zu -, sodass sich folgende Fragen stellen: Die Konzentra-
tion von « verdndert sich nicht sprunghaft sondern kontinuierlich, weshalb eine gewisse
Zeit lang ein Konzentrationsbereich vorliegt (zwischen 39 und 44 at% Zn), bei dem die
Umwandlung zu § bevorzugt wire gegeniiber der Umwandlung zu ~. Deshalb ist zu kla-
ren, wieso sich 3 nicht in dieser Zeitspanne bildet, sondern eine weitere Erhchung der
Ubersittigung in « stattfindet. Die Antwort auf diese Fragen muss auch den Einfluss der
e-Phase bedenken. Wire eine Phasenbildung aus reinem, iiberséittigtem « die Problem-
stellung, wiirde bei Ubersittigungen unter 5 at% 7n eine Umwandlung in die -Phase
ablaufen. An der Grenzfliche zu ¢ wird diese Keimbildung aber nicht stattfinden, weil die
dabei entstehenden Potentialspriinge die Gibbssche Energie erh6hen wiirden. Bei steigen-
den Cu-Ubersiittigungen in € wire ab 3,2 at% Ubersittigung die Keimbildung von j3 aus ¢
mit einer Verringerung der Gibbsschen Energie verbunden. Aber bei dieser Ubersittigung
und allen hoheren Ubersittigungen wire die treibende Kraft fiir die Phasenumwandlung
zu 7 immer grofer als die treibende Kraft fiir die Umwandlung zu (. Deshalb kann an

der Grenzfliche «/e nur die Phase « gebildet werden. Dabei muss in der a-Phase eine
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Ubersittigung von mindestens 5 at% vorliegen, withrend in der e-Phase keine Ubersitti-
gung notwendig ist. Die Umwandlung zu ~ erhilt beziiglich beider Ausgangsphasen also
eine treibende Kraft, wenn sich nur in der a-Phase die Konzentrationen entsprechend
verdndern. Die im Experiment beobachtete Keimbildungsreihenfolge im System Cu-Zn
entspricht also dem Verhalten, das man auf der Basis von Potentialunterschieden aus G-
X-Kurven ableiten kann. Im Experiment entsprach die Konzentration der e-Phase etwa
dem Gleichgewichtswert. In der a-Phase lag eine Ubersittigung von 8 at% vor.

Die zweite Frage ergibt sich aus dem Einfluss, den die e-Phase auf die Unterdriickung der
[B-Phase hat. Innerhalb von « gibt es Bereiche, in denen die Konzentration 39-44 at% Zn
betrégt und somit eine Bildung von S die Gibbssche Energie verringern wiirde. Interessant
ist, wieso sich 3 also nicht innerhalb der a-Phase bildet, wo die e-Phase ihre Bildung nicht
unterdriickt. Zur freien Energie einer Phase trigt neben der Gibbsschen Energie auch die
Grenzflachenenergie bei und die Spannungen, die an kohédrenten Grenzflichen auftreten.
Allerdings sind die Grenzflichenenergien im System Cu-Zn fiir die fraglichen Grenzflichen
a/B, B/v und 7 /e bisher nicht bekannt [142]. Prinzipiell ist aber die Bildung einer neuen
Phase an Grenzflichen wahrscheinlicher, weil die neu gebildete Phase in aller Regel ein
anderes molares Volumen hat als die Ausgangsphase. Die Phasenbildung fiihrt deshalb
zu Gitterverzerrungen, die bei der Bildung im Inneren einer Phase deutlich grofer sind
als bei der Bildung an der Grenzfliche zwischen zwei Phasen. Die Bildung von v an der
Grenzflache zwischen « und ¢ ist also nicht nur thermodynamisch giinstiger als die Bil-
dung von [ an der Grenzfliche sondern auch giinstiger als die Bildung von [ innerhalb

der a-Phase.

Die Diskussion der gemessenen Ubersittigungen und Einflussfaktoren auf die Phasenbil-
dung hat gezeigt, dass die Selektion der keimbildenden Phase mithilfe der Betrachtung
treibender Krifte begriindet werden kann. Treibende Kréfte sind aber nur ein moglicher
Einfluss auf Phasenselektion und Phasenbildung, der jedoch bereits einen aussagekrif-
tigen Schluss zuldsst. Vernachlissigt werden in dieser Form der Betrachtung kinetische
Prozesse und der Einfluss der Grenzflichenenergie auf die Keimbildung, welche fiir ein

umfassende Verstindnis der Phasenbildungssequenz nicht unerheblich sind.
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7 Zusammentassung

Ziel dieser Arbeit war es, die Friithstadien der Phasenbildung iiber den bisherigen Kennt-
nisstand hinaus experimentell zu untersuchen und beschreibbar zu machen. Ein besseres
Verstindnis und darauf aufbauend die Moglichkeit zur zeitabhingigen Modellierung von
Vorgéingen wie Phasenselektion und Phasenbildung sind notwendig, um die Friihstadien
der diffusiven Phasenumwandlung auch in Simulationsrechnungen einbeziehen zu konnen.
Experimentellen Zugang zu den Friihstadien ermdglichen Gliithversuche mit kurzer Dauer,
bei denen Diffusionspaare des biniren Modellsystems Cu-Zn verbunden werden. Fiir das
Fiigen der Diffusionspaare wurde eine spezielle Apparatur entwickelt, die die Diffusion
unter sauerstofffreier Atmosphére und kontrolliertem Druck erméglicht und zusétzlich fiir
kurze Diffusionsdauern von 3-4 min ausgelegt ist. Die Diffusionsversuche wurden in einem
Induktionsofen mit hohen Aufheiz- und Abkiihlraten realisiert.

Untersucht wurden die Keimbildungsreihenfolge der einzelnen Phasen, vorliegende Kon-
zentrationsprofile und Ubersittigungen. Das Gefiige in der Diffusionszone und die Phasen-
grenzen lieflen sich am deutlichsten durch die Préaparation mit Glimmentladungsspektro-
skopie (GDOES) herausarbeiten. Zur Bestimmung der Keimbildungsreihenfolge wurden
zwei unterschiedliche experimentelle Ansétze gewahlt. Es wurden sowohl Bereiche charak-
terisiert, in denen sich die Phasen ( und ~ gebildet hatten als auch Bereiche, in denen
nur die y-Phase vorlag. Die Keimbildungsreihenfolge der Phasen g und v konnte dem-
nach zweifelsfrei bestimmt werden: Die v-Phase zeigt eine rasche Keimbildung, gefolgt von
schnellem Wachstum. Die $-Phase bildet sich erst nach einigen Minuten der Diffusion als
letzte Phase.

Vor der Neubildung intermetallischer Phasen aber nach ersten Diffusionsvorgdngen wur-
de eine Ubersittigung von 8 at% Zn in der a-Phase gemessen, wihrend die e-Phase
keine Ubersittigung zeigt. Der Aufbau der Ubersittigung in der a-Phase hat einen er-
heblichen Einfluss auf die Phasenbildung, weil die treibenden Krifte fiir die Bildung der
unterschiedlichen Phasen verdndert werden. Es wurde gezeigt, dass die Keimbildung der
~v-Phase wegen der sich ausbildenden Potentialspriinge an den Grenzflichen thermodyna-
misch giinstig ist. Die $-Phase hingegen zeigt nur an der Grenzfliche zu « eine treibende

Kraft zur Keimbildung.
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Das vorgestellte Modell beschreibt diffusive Phasenumwandlungen in eindimensionalen
Gefiigen mit mehreren Phasengrenzen auch fiir hochkomponentige Legierungssysteme.
Eine Methode zur Knotengenerierung stellt dabei sicher, dass mehrere Grenzflaichen un-
abhingig voneinander beweglich sind. Das Modell wurde beispielhaft sowohl auf das Legie-
rungssystem Cu-Zn als auch auf das Legierungssystem Al-Mg-Li erfolgreich angewandt.
Mit den Simulationsrechnungen kann der Diffusionsweg fiir variable Prozessbedingun-
gen (Zusammensetzung, Temperatur, Glithdauer) in eindimensionalen Systemen beliebi-

ger Zusammensetzung berechnet werden.
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