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1 Einleitung

1 Einleitung

Gieflen ist eines der altesten und wichtigsten Urform- und Formgebungsverfahren
fiir metallische Werkstoffe. Bei der Erstarrung eines Gussstiicks liegt in der Regel
keine einheitliche Temperaturverteilung vor. Vielmehr fithren u.a. Temperaturunter-
schiede zur Gefdfiwand oder lokal unterschiedliche Freisetzung von latenter Wérme
zur Ausbildung von Temperaturgradienten, die die Gefiigebildung und damit auch
die Eigenschaften des Gussstiicks beeinflussen. Gezielt angewandt wird die Erstar-
rung im Temperaturgradienten beispielsweise beim Bridgman-Verfahren zur Ziich-
tung von Kristallen mit hoher Reinheit. Zudem werden in der Grundlagenforschung
gerichtete Erstarrungsexperimente im Temperaturgradienten durchgefiihrt, um die
Gefiigebildung bei der Erstarrung unter definierten Bedingungen zu untersuchen.
Wird eine Legierung beim Schmelzen bzw. Erstarren einem Temperaturgradienten
ausgesetzt, bildet sich ein Bereich aus, in dem Festphase und Schmelze nebeneinan-
der vorliegen. Dieser Bereich wird aufgrund seiner breiartigen Konsistenz als Mushy

Zone bezeichnet.

In der Mushy Zone laufen eine Reihe von Umschmelzprozessen ab, die die lokalen
Anteile an Schmelz- und Festphasen und damit auch die Gefiigebildung beeinflus-
sen. Wird die Mushy Zone iiber langere Zeit einem Temperatugradienten ausgesetzt,
fithren diese Umschmelzprozesse zur Ausbildung eines makroskopischen Konzentra-
tionsgradienten entlang des Temperaturgradienten. Gleichzeitig nimmt der Anteil
der Schmelzphase mit der Zeit ab, bis die Mushy Zone schliellich komplett erstarrt

ist und ein einphasiger Bereich zuriickbleibt.

Bisherige Untersuchungen zu den in der Mushy Zone ablaufenden Prozessen be-
schrianken sich hauptséichlich auf bindre Legierungen und insbesondere solche, bei
denen lediglich eine einzige Phase erstarrt. Die Prozesse, die in diesem Fall wiahrend
der Erstarrung der Mushy Zone ablaufen, sind weitestgehend verstanden. Aller-
dings wurden diese bisher vor allem getrennt voneinander betrachtet, sodass tiber
Wechselwirkungen zwischen ihnen wenig bekannt ist. Ebenfalls wurden die Effekte
in mehrphasige und mehrkomponentige Systeme bisher kaum untersucht, wobei in
diesen Systemen komplexere Wechselwirkungen und damit auch bisher unbekannte

Effekte zu erwarten sind.

Da Schmelze und Festphasen in der Regel unterschiedliche Warmeleitfahigkeiten
aufweisen, andert sich im Laufe der Erstarrung mit den sinkenden Schmelzanteilen
auch die lokale Wérmeleitfahigkeit in der Probe, wodurch sich auch der Tempera-

turverlauf entlang der Probe dndern sollte. Obwohl dieser Effekt prinzipiell bekannt
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ist, gehen bisherige Untersuchungen zur Erstarrung der Mushy Zone von einem tiber

die Lange der Mushy Zone konstanten Temperaturgradienten aus.

Die Untersuchungen in der vorliegenden Arbeit sollen zum Verstandnis der wihrend
der Durcherstarrung der Mushy Zone ablaufenden Prozesse und ihrer Wechselwir-
kungen beitragen. Dazu wird die Gefiigeausbildung in mehrphasigen und mehrkom-
ponentigen Legierungen untersucht und der Einfluss sich dndernder Schmelzanteile
auf den Temperaturverlauf und damit auch auf die Durcherstarrung der Mushy Zo-
ne beschrieben. Die Untersuchung der Dynamik in der Mushy Zone soll vorwiegend
grundlegende Fragen klaren, wird aber auch ausgenutzt, um intermetallische Phasen,
deren Herstellung iiber herkommliche Methoden schwierig ist, mit hoher Reinheit

und in fir kalorimetrische Messungen ausreichender Menge herzustellen.
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2.1 Umschmelzprozesse im stationdaren Temperaturgradienten

Wird ein Temperaturgradient so an eine Probe angelegt, dass das geheizte Pro-
benende vollstandig aufschmilzt wahrend das kéltere Ende vollsténdig fest bleibt,
bildet sich im Bereich zwischen der Position der Liquidustemperatur und der Posi-
tion der Solidustemperatur ein teilweise aufgeschmolzener Bereich aus. Dabei bildet
sich die Schmelzphase bevorzugt an den Grenzflichen niedrigschmelzender Phasen
im Gefiige oder, bei einphasigen Legierungen, als Film entlang der Korngrenzen oder
als Schmelztropfchen an Versetzungen innerhalb der Korner [I, 2]. Der Bereich, in
dem Schmelze und Festphase nebeneinander vorliegen, wird auch als Mushy Zone

bezeichnet.

Innerhalb der Mushy Zone laufen eine Reihe von Umschmelzprozessen ab, die das
Gefiige, die Konzentrationsverteilung und die Phasenverteilung in der Mushy Zone
beeinflussen. Bei ausreichend langen Haltezeiten im Temperaturgradienten fiihren
diese Effekte zu einer vollstandigen Durcherstarrung der Mushy Zone. In einem
Reviewpaper gibt Rettenmayr [3] einen Uberblick iiber diese Effekte. Einige von

ihnen sollen in den folgenden Abschnitten genauer beschrieben werden.

2.1.1 Temperaturgradientenzonenschmelzen (TGZS)

Wird eine von der Festphase umgebene, geschmolzene Zone einem Temperaturgra-
dienten ausgesetzt, so bewegt sich diese durch den Festkorper. Grund dafiir sind
unterschiedliche Konzentrationen an den Grenzflichen am wéarmeren und kélteren
Ende der Schmelzzone, die sich entsprechend des Phasendiagramms durch die lo-
kal unterschiedlichen Temperaturen ausbilden. Die unterschiedlichen Konzentratio-
nen bewirken einen Diffusionsfluss in der Schmelze, in dessen Folge an einem Ende
eine Ubersittigung an Legierungsatomen entsteht, wihrend das andere Ende ver-
armt. Um das Gleichgewicht wieder herzustellen, schmilzt ein Ende auf, wahrend das
andere erstarrt. Die fliissige Zone wandert somit durch den Temperaturgradienten
[, 15, 6.

Zuerst entdeckt und beschrieben wurde TGZS von Pfann [7], der auch mogliche
Anwendungen des Effektes vorschlagt. Tiller [4] 5] untersucht verschiedene Schmelz-
geometrien und stellt fest, dass TGZS sowohl bei fliissigen Platten bzw. Filmen als

auch bei kugel- oder zylinderférmigen Schmelzeinschliissen auftritt. Die mittlere Ge-
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schwindigkeit, mit der sich die Schmelze durch den Festkorper bewegt, wurde von
Allen und Hunt [8] [9] mit

GrDy,

_mLcL(l — k) (21)

v =
quantifiziert. Dabei leiten sie auch unterschiedliche Schmelz- und Erstarrungsge-
schwindigkeiten fiir das warmere und kéaltere Ende der Schmelzzone her, die zur

Vergroberung von im Temperaturgradienten wachsenden Dendriten fithren:

GrDy, R'L
warm — 1-— 2.2
Y mLcL(l — ]{?) ( 2DL> ( )
GrDy, R'L
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Dabei entspricht R’ der Isothermengeschwindigkeit und L der Breite der Schmelz-

zone.

Zudem sagen sie voraus, dass TGZS, zusammen mit Vergroberung, einen Abbau von
Mikroseigerungen bei dendritischer Erstarrung bewirkt. Kraft et al. [10] fithren dazu

Berechnungen durch, die den homogenisierenden Effekt von TGZS nachweisen.

Li et al. [11] untersuchen mit Hilfe von Sychrotronstrahlung den Einfluss von TGZS
bei der gerichteten Erstarrung von Sn-13 Gew.% Bi-Legierungen. Sie bestimmen
dabei die Riickschmelzgeschwindigkeit an Sekundérdendritenarmen in Abhangigkeit
der Abkiihlrate und des Temperaturgradienten. Mit steigender Abkiihlrate nimmt
die Riickschmelzgeschwindigkeit durch TGZS linear ab bis sie nicht mehr nachweis-
bar ist, da sie von Erstarrungseffekten iiberlagert ist. Daneben wird der Einfluss von
Tertidardendritenarmen auf TGZS untersucht und festgestellt, dass diese die Riick-
schmelzrate erhohen. Li et al. fithren deshalb einen Korrekturterm in die von Allen
und Hunt [9] entwickelte Formel zur Berechnung der Geschwindigkeiten am kalten
und warmen Ende ein, der den Anteil an Tertidrarmen im Querschnitt berticksich-
tigt.

Nguyen-Thi et al. [I2] untersuchen in Al-Ni und Al-Li-Legierungen den Einfluss
von TGZS wahrend der thermischen Stabilisierungsphase, die normalerweise vor ge-
richteten Erstarrungsexperimenten durchgefithrt wird. Die sich beim Aufheizen in
der Mushy Zone ausbildenden Schmelztropfchen und —kanéle bewegen sich durch
TGZS entlang der Temperaturgradienten hin zu Bereichen mit héheren Temperatu-

ren. Nguyen et al. stellen dabei fest, dass die Geschwindigkeit der Schmelztropfchen
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etwa halb so grof§ ist wie die der Schmelzkandle, die senkrecht zum Temperatur-
gradienten liegen, was bewirkt, dass die Schmelztropfchen von den Schmelzkanélen
eingefangen werden. Kanale, die parallel zum Temperaturgradienten verlaufen wan-
dern dagegen deutlich langsamer, wofiir die Autoren Kapillarkréfte verantwortlich
machen. Die Bewegung der Schmelzeinschliisse, die bei den verwendeten Ausgangs-
konzentrationen eine hohere Konzentration an Legierungselementen aufweisen, bis
in die Schmelzzone iiber der Mushy Zone fithrt schlieBlich zu einer Verarmung an
Legierungselementen in der Mushy Zone und einer Anreicherung in der Schmelze
oberhalb der Mushy Zone. Dies bewirkt, dass die Mushy Zone erstarrt und sich ein
einphasiger Bereich der primédren Aluminiummischkristallphase bildet, wahrend sich
die Mushy Zone durch die bei hoheren Schmelzkonzentrationen niedrigere Liquidus-

konzentration verkiirzt.

Nguyen-Thi et al. [13] messen die Geschwindigkeit von Tropfchen im stationédren
Temperaturgradienten in sito mit Hilfe von Synchrotronstrahlung. Sie beobachten,
dass die Geschwindigkeit der Trépfchen zunédchst mit der von Allen und Hunt [§]
hergeleiteten Formel tibereinstimmt. Bei ldngeren Haltezeiten beobachten sie eine
Abnahme der Geschwindigkeit, was sie auf die Abflachung des Temperaturgradien-

ten durch die mit steigendem Festkorperanteil bessere Warmeleitung zuriickfiihren.

Pan et al. [14] entwickeln ein analytisches Modell zur Beschreibung von TGZS, das
sowohl im stationdren Fall als auch bei gerichteter Erstarrung gilt und mit dem sich
die Tropfchenbewegung fiir eine beliebige Ausgangsposition vorhersagen ldsst. Nach
ihren Berechnungen bewegen sich Tropfchen umso schneller, je nédher zur Position
der Liquidustemperatur ihre Ausgangsposition ist. Weiterhin sagen sie in Abhangig-
keit von Ziehgeschwindigkeit und Verteilungskoeffizienten eine kritische Trépfchen-
position voraus. Befindet sich ein Tropfchen oberhalb dieser Position, wandert es in
Richtung Liquidustemperatur. Dagegen nahern sich Tropfchen, die sich zu Beginn
unterhalb der kritischen Position befinden, im Laufe der Erstarrung der Position
der Solidustemperatur an und verschwinden schliellich im Festkorper. Analog dazu
sagen sie eine kritische Ziehgeschwindigkeit voraus, bei der die Tropfchenposition

relativ zur wandernden Solidus- bzw. Liquidustemperatur konstant ist.

2.1.2 Bewegung fliissiger Filme (LFM)

Ein fliissiger Film, der sich in einem vorwiegend festen Gefiige befindet, kann sich
unabhéngig von aufleren thermischen Gradienten durch gleichzeitiges Schmelzen und
Erstarren bewegen (Liquid Film Migration, LFM). Erstmals wird dieser Effekt von

Yoon und Huppmann [I5] dokumentiert, die Gefiigeverdnderungen beim Flussig-
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phasensintern von Wolfram in fliissigem Nickel untersuchen. Sie beobachten, dass
sich Filme aus fliissigem Nickel durch die Pulverteilchen aus Wolfram bewegen, wobei
reines Wolfram vor dem Film aufgelost wird, wihrend sich ein Mischkristall mit der

Gleichgewichtskonzentration von etwa 0,2% Ni hinter dem fliissigen Film abscheidet.

Der genaue Mechanismus hinter der Bewegung fliissiger Filme ist umstritten. Oft
wird LFM als Spezialfall der diffusionsinduzierten Korngrenzenbewegung eingeord-
net, bei der unterschiedliche chemische Potentiale in benachbarten Koérnern zu einer
Bewegung der Korngrenze fiithren [16]. Eine weit verbreitete Annahme ist, dass un-
terschiedliche Koharenzspannungen in benachbarten Koérnern die treibende Kraft
der LFM darstellen. Hillert stellt zum Einfluss der Kohéarenzspannungen ein Mo-
dell auf und kommt zu dem Schluss, dass nicht der Unterschied der Koharenzspan-
nung selbst als Triebkraft ausreichend ist. Viel mehr bewirken Koharenzspannungen
Hillert zufolge eine Verschiebung der Gleichgewichtskonzentrationen an der fest-
fliissig-Grenzflache. Die damit verbundenen unterschiedlichen chemischen Potentiale
erzeugen einen Diffusionsfluss, der zur Erstarrung des Filmes an Kérnern hoher Ko-
harenzspannung und zum Aufschmelzen von Koérnern niedriger Kohdrenzspannung

fithrt, was eine Bewegung des Films zur Folge hat.

Rhee und Yoon [I7] tiberpriifen die Theorie, nach der Koharenzspannungen fiir
die Bewegung fliissiger Filme verantwortlich sind. Dabei stellen sie durch Varia-
tion der Zusammensetzung von Mo-Ni-Legierungen mit Zusédtzen von Co und Sn
unterschiedliche Kohdrenzspannungen ein und messen die Strecke, iiber die sich die
fliissigen Filme bewegt haben. Sie stellen fest, dass in quaternéren Legierungen, bei
denen lediglich minimale Kohdrnzspannungen zu erwarten sind, keine Bewegung der

Schmelzfilme zu beobachten ist.

Barker und Purdy [I8] beobachten eine Verlangsamung der Bewegung flissiger Fil-
me, die sie auf die Bewegung der Filme gegen ihren Kriimmungsdruck zuriickfiihren.
Sie entwickeln ein Modell, das fliissige Filme wahrend der Bewegung als eigenstan-

dige Phase mit zwei gekoppelten Grenzflachen darstellt.

Kuo und Fournelle [19] fihren isotherme Halteexperimente im fest-fliissig-Zwei-
phasengebiet in Al-2,07 Gew% Cu-Legierungen durch und werten die Bewegung
der sich an den Korngrenzen bildenden fliissigen Filme aus. Sie stellen fest, dass sich
sowohl fliissige Filme als auch die Korngrenzen bewegen, wobei die Bewegung der
fliissigen Filme etwa doppelt so schnell ist und sowohl mit als auch gegen die Kriim-
mung erfolgen kann. Bei der Bewegung der fliissigen Filme durch die Kérner bilden
sich kleinere Korner, die von fliissigen Filmen abgegrenzt sind. Kuo und Fournelle

nennen diesen Effekt diffusionsinduzierte Rekristallisation. Mit léngeren Haltezei-
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ten nimmt die Geschwindigkeit von Korngrenzenbewegung und der Bewegung der
fliilssigen Filme ab. Die Bewegungslédnge iiber die Haltezeit t ist proportional zu t,,
wobei n zwischen 0,2 und 0,25 liegt. Die Grenzflichenenergie durch Kriitmmung der
fliissigen Filme ist deutlich grofler als die mogliche Energie von Kohérenzspannun-
gen. Kuo und Fournelle schlussfolgern deshalb, dass Kohérenzspannungen nicht die

alleinige Triebkraft fiir die Bewegung von fliissigen Filmen sein konnen.

Kirkaldy [20] stellt ein Modell zur Bewegung fliissiger Filme auf. Anstatt einer pla-
naren Grenzflache, wie sie bis dahin zur Beschreibung der Bewegung fliissiger Filme
verwendet wurde, verwendet er eine parabolische Grenzflache. Dies hat den Vorteil,
dass die Massenbilanz bei seinen Berechnungen nicht verletzt wird. Wie Kuo und
Fournelle [19] widerspricht er der Theorie, dass Kohédrenzspannungen die Triebkraft
fiir die anhaltende Bewegung fliissiger Filme sind. Er argumentiert, dass Metalle in
der Néhe ihres Schmelzpunktes eine hohe Verformbarkeit aufweisen, wodurch Ko-
harenzspannungen schnell abgebaut werden kénnen. Als Ursache fiir die Bewegung
der Filme schlagt er Konzentrationsunterschiede benachbarter Grenzflachen vor, z.B.
durch Anisotropie der Grenzflichenenergie. Die Ursache fiir die Verlangsamung der

Filme sieht er im bei ldngeren Haltezeiten steigenden Kriitmmungsdruck.

Buchmann und Rettenmayr [21] fithren Experimente im Temperaturgradienten
durch und beobachten in ihren Proben eine signifikant schnellere Kornvergroberung
als unter isothermen Bedingungen zu erwarten wére. Sie schlussfolgern daraus, dass
neben dem Abbau von Grenzflichenenergien noch eine weitere Triebkraft eine Rolle
spielt und schlagen den Abbau von Ubersittigungen vor. Die Bewegung fliissiger
Filme klassifizieren sie als einen méglichen Mechanismus zum Abbau der Ubersit-
tigungen. In ihren Experimenten tritt die Bewegung fliissiger Filme sowohl parallel
als auch senkrecht zum Temperaturgradienten auf, wobei die vertikale Bewegung
langs des Temperaturgradienten zur Kornstreckung fiihrt. Als mogliche Ursache fiir
die Bewegung fliissiger Filme schlagen sie Fluktuationen in der Konzentration oder
im Temperaturgradienten vor, durch die eine Asymmetrie im Konzentrationsprofil
iiber den fliissigen Film entsteht. Folglich erstarrt die eine Seite des Films, wahrend

die andere Seite schmilzt, was zu einer Bewegung des Films fiihrt.

Fischer et al. [2] fithren weitere Experimente zur Bewegung der fliissigen Filme im
Temperaturgradienten durch. Sie beobachten eine Segmentation der fliissigen Filme,
d.h. eine entkoppelte Bewegung benachbarter Abschnitte eines Filmes in entgegenge-
setzte Richtungen. Sie sehen darin ein weiteres Indiz fiir Fluktuationen als Ausléser
der Bewegung fliissiger Filme. Sie messen auflerdem das Konzentrationsprofil iiber
einen erstarrten fliisssigen Film. Die Konzentration an der schmelzenden Grenzflache

entspricht der Ausgangskonzentration, wihrend die Konzentration an der wiederer-
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starrenden Grenzfliche hinter dem fliissigen Film der Gleichgewichtskonzentration
aus dem Phasendiagramm entspricht. Sie belegen damit, dass die Bewegung fliissiger

Filme zum Abbau von Ubersittigungen fiihrt.

Rettenmayr und Kashin [22] simulieren den Einfluss von Konzentrationsunterschie-
den an benachbarten Grenzflichen auf Bewegung von fliissigen Filmen. Sie weisen
nach, dass bereits Konzentrationsunterschiede von 0,001 at% zur Bewegung eines
fliissigen Films fithren konnen. In den ersten 10 us ist die Diffusionsgeschwindigkeit
in der Schmelze geschwindigkeitsbestimmend. Danach nimmt die Geschwindigkeit
der fliissigen Filme deutlich ab, da sich der Konzentrationsgradient in der Schmel-
ze umkehrt. Durch Diffusion im Festkorper bewegt sich der Film dennoch weiter,

allerdings mit deutlich geringerer Geschwindigkeit.

2.1.3 Dendritenvergroberung

Dendritenvergroberung ist das Resultat von Umschmelzprozessen, deren Triebkraft
die Verringerung der Grenzflichenenergie ist. Hierbei schmelzen in der Regel stark
konvex gekriimmte Bereich auf, wihrend an schwach konvex oder an konkav ge-
kriimmten Bereichen gleichzeitig Erstarrung stattfindet. In der Literatur werden
dafiir 4 Mechanismen beschrieben, die alle bei Gefiigeuntersuchungen nachgewiesen

worden:
— radiales Aufschmelzen von Dendritenarmen [23]
— axiales Zuriickschmelzen von Dendritenarmen [24]
— Abschmelzen an der Dendritenwurzel [25]
— Koaleszenz benachbarter Dendritenarme [26]

Die damit verbundene Abnahme der Zahl der Dendritenarme fithrt zur Abnah-
me des Sekundédrdendritenarmabstands, der haufig als Maf fiir Dendritenvergrobe-
rung verwendet wird. Die Umschmelzprozesse bewirken eine Homogenisierung in
den Dendritenarmen, da Bereiche mit niedriger Konzentration aufschmelzen, wéah-
rend in anderen Bereichen Erstarrung mit hoherer Konzentration stattfindet. Die

Phasenanteile im Gefiige werden von den Vergroberungsprozessen nicht beeinflusst.

Unter Anwesenheit von Temperaturgradienten fiihrt TGZS zum Schmelzen an der
warmeren Seite von Dendritenarmen, wahrend an der kélteren Seite Erstarrung
stattfindet. Dies fithrt zur Wanderung der Dendritenarme gegen den Temperaturgra-
dienten. Da die Schmelzgeschwindigkeit am wéirmeren Ende geringfiigig langsamer
ist als die Erstarrungsgeschwindigkeit am kélteren Ende [8, 9], fiihrt TGZS zur wei-

teren Vergroberung der Dendritenarme.
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2.1.4 Effekte in mehrphasigen Legierungen

Su et al. [27] fiihren Temperaturgradienten-Halteexperimente mit Proben einer pe-
ritektischen Al-18 at% Ni-Legierung mit verschiedenen Haltezeiten durch. Sie beob-
achten die Ausbildung zweier Zonen, deren Gefiige sich in der Art der auftretenden
Phasen und in entsprechenden Phasenanteilen unterschieden. Im Bereich zwischen
der Liquidustemperatur und der peritektischen Temperatur der AlsNi-Phase liegt
im abgeschreckten Gefiige die Al3Nis-Phase neben der abgeschreckten Schmelze vor.
Im Temperaturbereich zwischen der peritektischen Temperatur und der eutektischen
Temperatur liegt Al3Ni neben der abgeschreckten Schmelze vor. An der peritek-
tischen Temperatur beobachten sie, dass die AlzNiy-Phase teilweise aufschmilzt.
Diesen Prozess erkldren sie mit Hilfe eines analytischen Modells zur Diffusion im
Temperaturgradienten. Nach ihrem Modell fithren unterschiedliche Liquidusanstiege
oberhalb und unterhalb der peritektischen Temperatur zu unterschiedlichen Diffu-
sionsfliissen oberhalb und unterhalb der peritektischen Temperatur. Dieser Fluss-
unterschied bewirkt eine Verringerung der Ni-Konzentration an der peritektischen
Temperatur. Die Autoren schlussfolgern, dass sich die Al3Nis-Phase auflost, um das

lokale Gleichgewicht wieder herzustellen.

Liu et al. [28] untersuchen diesen Effekt genauer. Mit Hilfe von EDX-Messungen in
einem abgeschreckten Schmelzkanal nahe der peritektischen Temperatur stellen sie
fest, dass die Ni-Konzentration in der Schmelze unterhalb der peritektischen Tempe-
ratur erhoht ist, wihrend sie in einem schmalen Bereich oberhalb der peritektischen
Temperatur leicht erniedrigt ist. Die Breite dieser Bereiche schatzen sie mit 1-2 K ab.
Der Ni-verarmte Bereich ist derjenige, in dem die Auflésung der Al3Nis-Phase beob-
achtet wird. Zur Erklarung dieses Effektes stellen sie ein Modell auf, das die Diffusion
im Temperaturgradienten im Bereich um die Position der peritektischen Tempera-
tur beschreibt: In den Schmelzbereichen in der Mushy Zone liegt ein Gradient in
der Ni-Konzentration vor, der durch den Temperaturgradienten und den Liquidus-
anstieg im Phasendiagramm definiert ist. Der Konzentrationsgradient bewirkt einen
Fluss an Ni-Atomen zu niedrigeren Temperaturen. Die Ni-Konzentration im Bereich
oberhalb der peritektischen Temperatur nimmt ab, wahrend die Ni-Konzentration
im Bereich unterhalb der peritektischen Temperatur zunimmt. Im Bereich oberhalb
der peritektischen Temperatur tritt die peritektische Reaktion AlsNis+ L—Al3Ni
auf, was im Widerspruch zur Gleichgewichtsthermodynamik steht. Sie ordnen diese

Reaktion deshalb als Ungleichsgewichtseffekt ein.

Liu et al. [29] untersuchen den Effekt von TGZS auf die Bewegung von Dendritenar-

men in gerichtet erstarrten peritektischen Al-Ni und Sn-Ni-Legierungen. Sie stellen
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fest, dass die peritektische Phase durch TGZS am kélteren Ende der Sekundér-
dendritenarme aufschmilzt. Ausgehend von ihren Beobachtungen teilen die Autoren
die dendritische Erstarrung von peritektischen Legierungen im Temperaturgradien-
ten in 4 Stadien ein, die sie mit einem analytischen Modell beschreiben: Unterhalb
der Liquidustemperatur Ty, erstarrt die Primarphase dendritisch. Beim Erreichen
der peritektischen Temperatur T}, bildet sich eine Schicht der peritektischen Pha-
se auf den Dendritenarmen. Im dritten Stadium schmilzt die peritektische Phase
durch TGZS am kélteren Ende der Dendritenarme zurtick, wihrend sie am wér-
meren Ende erstarrt. Im letzten Stadium verschwindet die Schmelzphase zwischen
den Dendritenarmen. Das Riickschmelzen der peritektischen Phase wird dabei nur
beobachtet, wenn die Abkiihlrate hinreichend klein ist. Bei hohen Abkiihlraten wird
der durch TGZS bedingte Prozess von der Erstarrung aufgrund der aufleren Abkiihl-
rate iiberlagert, so dass der Riickschmelzprozess nicht mehr nachgewiesen werden
kann. Nach dem klassischen Modell fiir peritektische Erstarrung [30] bildet sich die
peritektische Phase als durchgehende Schicht zwischen Primérphase und Schmelze,
wodurch das Fortschreiten der peritektischen Reaktion gehemmt wird. Das von Liu
et al. [29] beobachtete Aufschmelzen der peritektischen Phase am kélteren Ende der
Dendritenarme durch TGZS hat zur Folge, dass die Primarphase nicht mehr voll-
standig von der peritektischen Phase bedeckt ist, wodurch die peritektische Reaktion
beschleunigt wird. In einer aktuellen Publikation quantifizieren die Autoren diesen
Effekt experimentell sowie mit Hilfe eines Modells [3I]. Die Dicke der Priméarphase
nimmt mit sinkender Temperatur ab bis zu der Temperatur, an der die Schmelzpha-
se zwischen den Dendritenarmen verschwindet. Bei Temperaturen darunter bleibt
die Dicke dagegen konstant. Die Phasenanteile der Primarphase im dendritischen
Gefiige nehmen unter Anwesenheit eines Temperaturgradienten deutlich schneller
ab als bei isothermen Vergleichsexperimenten. Die Autoren schlussfolgern, dass die
Auflésung der Primérphase nicht allein durch Diffusion in der Festphase, wie im
klassischen Modell beschrieben, erfolgt sein kann. Umschmelzprozesse, die durch
die unvollstandige Bedeckung der Primarphase ermoglicht sind, fithren zu einer Be-

schleunigung des Auflésungsvorgangs.

2.2 Massetransport im stationaren Temperaturgradienten

Lograsso und Hellawell [32] untersuchen Konzentrations- und Phasenverteilungen die
aus der Umverteilung von Legierungselementen durch TGZS hervorgehen. In ihren
theoretischen Uberlegungen gehen sie davon aus, dass die Schmelze in der Mushy

Zone in Form von Schmelzeinschliissen vorliegt und durch TGZS aus der Mushy
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Zone heraus wandert. In der Schmelzzone oberhalb der Mushy Zone erhoht sich
die Konzentration zunachst, wahrend die Konzentration der zuriickbleibenden Fest-
phase zunéchst den Soliduskonzentrationen im Gleichgewicht folgt. Im stationéren
Zustand nach vollstandiger Erstarrung der ehemaligen Mushy Zone und Konzen-
trationsausgleich in der Festphase sagen sie die Bildung eines Schmelz- und eines
Festphasenbereichs in der Probe vor, in denen jeweils eine konstante Konzentration
vorliegt. Die Konzentration in den jeweiligen Bereichen sowie deren Lénge ergibt
sich dabei aus dem Phasendiagramm und der Massebilanz. Lograsso und Hellawell
untersuchen auch den Fall einer peritektischen Modelllegierung. Fiir den stationéren
Zustand sagen sie eine Separation von Hochtemperatur- und peritektischer Phase in
zwei getrennten Bereiche entlang der ehemaligen Mushy Zone voraus. Sie schluss-
folgern, dass TGZS zur Herstellung von peritektischen Phasen ausgenutzt werden
kann. Die Haltezeit, die zum Erreichen des stationdaren Zustands notig ist, schétzen
sie fiir typische Temperaturgradienten und Diffusionskoeffizienten im Bereich von

einigen Stunden ab.

Buchmann und Rettenmayr [21] messen die Konzentrationsverteilung entlang der
ehemaligen Mushy Zone in Proben einer Al-Cu-Legierung, die 1 h in einem Tempe-
raturgradienten von bis zu 12 K/mm gehalten wurden und dabei vollstandig durch-
erstarrt sind. Der von ihnen gemessene Konzentrationsverlauf folgt der Soliduslinie
im Phasendiagramm. Einen vollstandigen Konzentrationsausgleich in der Festphase,
wie er von Lograsso und Hellawell [32] vorausgesagt wurde, beobachten sie demnach

bei den von ihnen verwendeten Haltezeiten nicht.

Bosenberg et al. [33] untersuchen die Konzentrationsverteilung in der Mushy Zone
nach verschiedenen Haltezeiten. Sie beobachten, dass schon nach wenigen Minu-
ten starke Konzentrationsdnderungen in der Mushy Zone auftreten. Nach 15 min
entsprechen die gemessenen Konzentrationen entlang der Mushy Zone in etwa den
Soliduskonzentrationen aus dem Phasendiagramm. Aus der Tatsache, dass die Diffu-
sionslange fiir die Schmelze fiir die gegebenen Haltezeiten nur in etwa einem Drittel
der Mushy Zone-Lange entspricht, schlussfolgern sie, dass Diffusion in der Schmelze
nicht der alleinige Mechanismus sein kann, der zur Veranderung der Konzentrati-
onsverteilung fithrt. Als weitere Mechanismen werden Konvektion in der Schmelze

und Umschmelzeffekte wie TGZS und die Bewegung fliissiger Filme aufgefiihrt.

Combeau et al. [34] entwickeln ein analytisches Modell fiir die Durcherstarrung un-
ter konstantem Temperaturgradienten durch Massetransport iiber die Schmelzphase.
Als Ausgangspunkt wird eine modifizierte Formulierung des 2. Fick’schen Gesetzes
verwendet, bei der der im Temperaturgradient variierende Schmelzphasenanteil mit

einbezogen wird. Es werden u.a. die zeitliche Entwicklung des Schmelzanteils ent-

11



2 Stand des Wissens

lang der Mushy Zone sowie die Zeit, die zur vollstdndigen Durcherstarrung notig
ist, berechnet. Die Autoren verwenden dabei stark vereinfachte Phasendiagramme
mit linearisierten Liquidus- und Soliduslinien. Dementsprechend wird der Liquidus-
anstieg my und der Verteilungskoeffizient k iiber den gesamten Erstarrungsbereich
als konstant angenommen. Es werden 2 Félle untersucht: Der erste entspricht einer
Legierung, bei der die Solidustemperatur tiber der eutektischen Temperatur liegt.
Im zweiten wird ein System betrachtet, bei dem der Verteilungskoeffizient & = 0 (So-
liduskonzentration c¢g = 0) ist und die Erstarrung an der eutektischen Temperatur
endet. Die Simulationsergebnisse zeigen, dass die Mushy Zone im ersten Fall voll-
standig durcherstarrt, wobei die Zeit, die dafiir notig ist vom Verteilungskoeffizienten
k abhangt. Im zweiten Fall bleibt auch bei langen Haltezeiten ein Restschmelzanteil
bestehen, dessen Wert von der Ausgangkonzentration, dem Liquidusanstieg und der

Temperaturdifferenz zwischen Liquidus- und eutektischer Temperatur abhéangt.

Fischer et al. [35] wenden das Modell von Combeau et al. [34] auf die Erstarrung von
Al-3,7 Gew.% Cu an und vergleichen die berechneten Konzentrations- und Schmelz-
phasenverteilungen mit experimentellen Gefiigen und Konzentrationsprofilen ent-
lang der Mushy Zone. Laut Simulation nimmt der Phasenanteil der Schmelze im
Bereich unterhalb der Liquidustemperatur am schnellsten ab, in dem der Gradient
im Schmelzanteil am grofiten ist. Im Experiment ist die Erstarrung in diesem Be-
reich noch schneller als vom Modell vorausgesagt, wofiir die Autoren Konvektion in
der Schmelze und die stark vereinfachte Modellannahme der sofortigen Einstellung
des Gleichgewichts verantwortlich machen. Dies hat zur Folge, dass Schmelzbereiche
im kalteren Bereich der Mushy Zone ,eingeschlossen“ werden und danach nur noch
iiber TGZS aus der Mushy Zone wandern konnen. Aus der trotz starker Vereinfa-
chungen im Modell (wie z.B. sofortige Einstellung der Gleichgewichtskonzentratio-
nen, Vernachléssigung von Konvektion und Umschmelzeffekten wie TGZS, Annahme
verbundener Schmelzkanile) recht guten Ubereinstimmung von Experiment und Si-
mulation schlussfolgern die Autoren, dass der Massetransport in der Schmelzphase

der maflgebende Prozess bei der Durcherstarrung der Mushy Zone ist.

Worster [36] entwickelt ein Modell zur Beschreibung der Ausbildung der Mushy Zo-
ne in einem Gefaf unendlicher Lange, das am unteren Ende gekiihlt wird. Es wird
dabei nicht von einem konstanten Temperaturgradienten, sondern von einem sich
durch Warmeentzug am gekiihlten Ende verdndernden Temperaturverlauf ausge-
gangen. Die Warmeleitung und Diffusion wird unter Berticksichtigung von latenter
Wiérme gekoppelt berechnet. Mit Hilfe seines Modells berechnet Worster die Pha-
senanteile sowie die Position der Grenzflichen zwischen Mushy Zone und Schmelze

und zwischen Mushy Zone und erstarrtem Festkorper. Die Annahme einer unend-
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lichen Geféfllinge hat zur Folge, dass die Grenzflichen zwischen Mushy Zone und
Schmelze und zwischen Mushy Zone und erstarrter Festphase wandern. Deren Po-
sitionen &ndern sich dabei jeweils proportional mit v/t. Die Lénge der Mushy Zone

nimmt damit stetig zu und es wird kein stationarer Zustand erreicht.

Gewecke und Schulze [37] modifizieren Worsters Modell [36] und wenden es auf den
Fall eines Tanks mit endlicher Linge an, bei dem die Schmelze von unten gekiihlt
wird. Im Gegensatz zu Worster vernachlissigen sie die latente Wéarme. Im Gegensatz
zu Worsters Ergebnissen mit unendlicher Tanklénge stellt sich im Modell mit endli-
cher Lange ein stationares Temperaturprofil mit einem konstanten Temperaturgra-
dienten ein, wodurch die weitere Ausbreitung der Mushy Zone gestoppt wird. Nach
der raschen Ausbreitung der Mushy Zone wahrend sich das stationdre Temperatur-
profil einstellt, zieht sich die Grenzflache zwischen Mushy Zone und Schmelze wieder
langsam zurtick. Die Grenzfliche zwischen Mushy Zone und erstarrtem Festkorper
schreitet dagegen weiter fort, bis die Mushy Zone verschwindet und ein scharfer
Ubergang zwischen Schmelze und Festkorper entsteht. Das Verschwinden der Mu-
shy Zone ist ein Resultat der Diffusion in der Schmelze. Bei Vergleichsrechnungen
unter Vernachlassigung der Diffusion zeigt sich kein Riickzug der Grenzfliche zwi-
schen Schmelze und Mushy Zone und kein Fortschreiten der Grenzflache zwischen

Mushy Zone und Festkorper.

Abou-Jaoude et al. [38, [39] fithren in-sito Untersuchungen mit Hilfe von Synchro-
tronstrahlung durch. Durch einseitiges Kiihlen der Schmelze einer Al-4 Gew% Cu-
Legierung erzeugen sie einen Temperaturgradienten, in dem sich eine Mushy Zo-
ne ausbildet. AnschlieSfend halten sie die Temperaturen konstant und messen die
Position der Grenzflichen am heiflen und kalten Ende der Mushy Zone als eine
Funktion der Zeit. Ihre Ergebnisse zeigen eine gute qualitative Ubereinstimmung
mit den Ergebnissen von Gewecke und Schulze [37]. Messungen der Geschwindigkeit
von Schmelztropfchen in der Mushy Zone ergeben Werte, die in der gleichen Gro-
Benordnung wie die Geschwindigkeit der Grenzflache zwischen vollstandig erstarrten
Festkorper und Mushy Zone. Sie schlieffen daraus, dass es einen Zusammenhang zwi-
schen den Triebkraften fiir die Erstarrung der Mushy Zone und fiir TGZS. Neben
den Grenzflachenpositionen messen Abou-Jaoude et al. [39] auch die Konzentration
in der Schmelze oberhalb der Mushy Zone. Sie beobachten, dass die Schmelzkon-
zentration wahrend der Durcherstarrung der Mushy Zone zunéchst steigt, wobei die
Konzentration an der Grenzfliche zur Mushy Zone am hochsten ist. Sobald die Mu-
shy Zone vollstandig durcherstarrt ist, gleichen sich die Konzentrationsunterschiede
in der Schmelze aus, wobei die Konzentration an der fest-fliissig-Grenzflache sinkt.

Aus ihren Ergebnissen schlieflen die Autoren, dhnlich wie Fischer et al. [35], dass
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Massetransport von kélteren in warmere Bereiche der Mushy Zone der bestimmende

Prozess ist, der zur Durcherstarrung der Mushy Zone fiihrt.

Liu et al. [40] fiihren Halteexperimente im Temperaturgradienten in peritektischen
Al-25 at% Ni-Legierungen durch. Nach dem Abschrecken der Proben nach verschie-
denen Haltezeiten beobachten sie, dass sich zwei getrennte Zonen in der Mushy Zone
ausbilden. Im Temperaturbereich zwischen der Liquidustemperatur und der peritek-
tischen Temperatur liegt AlsNis neben der abgeschreckten Schmelze vor, wihrend
im Temperaturbereich zwischen peritektischer Temperatur und eutektische Tempe-
ratur Al3Ni neben der abgeschreckten Schmelze vorliegt. Mit steigender Haltezeit
verringert sich der Schmelzanteil in der Mushy Zone und die Lange der Mushy Zone
nimmt ab. Die Konzentrationen in Al3Ni; und Al3Ni folgen nach 2 h Haltezeit den
Soldiduskonzentrationen aus dem Phasendiagramm, dhnlich wie es auch z.B. von
Bosenberg et al. [33] in einphasigen Legierungen beobachtet wurde. Zur Vorhersa-
ge der Schmelzkonzentration am Ende der Durcherstarrung stellen Liu et al. ein
analytisches Modell auf. Sie stellen fest, dass die Abweichung der Schmelzkonzen-
tration von der Ausgangskonzentration grof3 ist, wenn der Temperaturgradient flach
ist und wenn der Konzentrationsunterschied zwischen Ausgangskonzentration und

Soliduskonzentration grof} ist.

Aitta et al. [41] erstarren eine KNO3-NaNO3-H,O Losung durch Kiihlen von unten.
Die Bedingungen fiir ihre Experimente wahlen sie dabei so, dass keine nennens-
werte Konvektion zu erwarten ist. Sie beobachten die Ausbildung von 2 Zonen in
der sich bildenden Mushy Zone: In der ersten liegt neben der Schmelze eine Fest-
phase vor. In der zweiten Zone am gekiihlten Ende liegen 2 Festphasen neben der
Schmelze vor. Die Ausbreitungsgeschwindigkeit der Grenzflichen zwischen Mushy
Zone und Schmelze und an der internen Grenzflache in der Mushy Zone messen sie
als proportional zur Wurzel der Zeit, was fiir diffusionskontrolliertes Wachstum mit
vernachlassigbarer Konvektion zu erwarten ist. Neben der Position der Grenzflachen
messen sie auch die Konzentration in der Fliissigphase an verschiedenen Positionen.
Aus den Konzentrationswerten leiten sie die Position der eutektischen Rinne im

ternaren Phasendiagramm des verwendeten Systems ab

Anderson [42] entwickelt das Modell von Worster [36] weiter und wendet es auf
terndre Systeme an. Die Ergebnisse vergleicht er mit den Messungen von Aitta et
al. [41] und erhélt eine gute qualitative Ubereinstimmung mit den experimentel-
len Daten. Dabei stimmt der zeitliche Verlauf der berechneten Positionen zwischen
Schmelze und Mushy Zone deutlich besser mit den Ergebnissen von Aitta et al.
[41] tberein als fir die Position der kotektischen und eutektischen Umwandlungs-

temperatur, was sie auf eine im Experiment verzogerte Keimbildung zuriickfihren.
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Das Modell von Anderson nimmt komplette Unmischbarkeit in den Festphasen und
einen linearen Verlauf der Liquidusfliche an, was die Anwendbarkeit auf metallische

Systeme einschrankt.

Insgesamt ist der Massetransport in der Mushy Zone fiir bindre Legierungen, bei
denen nur eine Phase erstarrt, recht gut verstanden. Deutlich weniger untersucht ist

dagegen die Erstarrung von mehrphasigen und hoherkomponentigen Legierungen.

2.3 Gerichtete Erstarrung mit ebener Front

Bei gerichteter Erstarrung wird eine Probe erstarrt, indem sie mit definierter Ge-
schwindigkeit durch einen Temperaturgradienten bewegt wird. Die Erstarrung kann
mit ebener Front, zelluldr oder dendritisch erfolgen. Rutter und Chalmers [43] fithren
als Kriterium fiir die Ausbildung einer ebenen Front das Konzept der konstitutionel-
len Unterkiihlung ein. Es wird dabei davon ausgegeangen, dass eine ebene Front dann
unstabil wird, wenn die reale Temperatur der Schmelze vor der Erstarrungsfront
geringer ist als die fiir die lokal vorliegende Konzentration vom Phasendiagramm
vorgegebene Temperatur. Dies ist der Fall, wenn der &uflere Temperaturgradient
kleiner ist als der Gradient der Liquidustemperatur an der Erstarrungsfront. Die

Bedingung fiir eine stabile Erstarrungsfront ldsst sich wie folgt formulieren:

Gr > _mypceo(l —k) (2.4)
v Dy

Die konstitutionelle Unterkiihlung liefert ein qualitatives Kriterium fiir die Stabilitat
der Erstarrungsfront. Mullins und Sekerka [44] untersuchen in ihrer Pertubations-
analyse die Bedingungen fiir das Aufbrechen der Erstarrungsfront quantitativ. Ne-
ben einer kritschen Erstarrungsgeschwindigkeit fiir stabiles Wachstum lasst sich aus
ihrem Modell auch die Wellenlédnge von Pertubationen bei instabilem Wachstum ab-
leiten. Dabei berticksichtigen sie sowohl den Stofftransport als auch den Warmefluss

an der Erstarrungsfront.

Das Konzentrationsprofil, das sich entlang einer gerichtet erstarrten Probe ausbil-
det, wird vom Massetransport in Schmelze und Festkorper bestimmt. Bei vollstandi-
gem Konzentrationsausgleich in Schmelze und Festkorper wiirde die Konzentration
entlang der Probe nach vollstdndiger Erstarrung konstant bei der Ausgangskonzen-
tration cg liegen. In der Realitat ist der Massetransport begrenzt und es kommt zur
Ausbildung von Seigerungen entlang der Probe. Ein Modell zur Beschreibung des
Konzentrationsprofils geht auf Scheil [45] zuriick. Dabei wird vollstandige Durchmi-
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schung der Schmelze bei vernachléssigter Diffusion im Festkorper angenommen. Fiir

das Konzentrationsprofil entlang der Probe ergibt sich danach:

Cg — ]{3000(1 — fs)koil (25)

Nach diesem Modell erstarrt die Schmelze zu Beginn mit einer Konzentration von
koco, wobei die Konzentration zunachst langsam ansteigt und der Konzentrations-
gradient gegen Ende immer steiler wird. Die idealisierten Bedingungen von Scheil
stellen einen Grenzfall dar, der durch mechanisches oder magnetisches Rithren der

Schmelze anndhrend erreicht werden kann [46].

Tiller et al. [47] und Smith et al. [48] entwickeln ihre Modelle fiir den Fall, dass
der Massetransport in der Schmelze ausschliellich iiber Diffusion stattfindet. Das
daraus resultierende Konzentrationsprofil besteht aus 3 charakteristischen Zonen:
Die Konzentration steigt zu Beginn von kgcy auf ¢y an (initial transient), bleibt
im zweiten Bereich konstant bei ¢y (stationdrer Zustand) und steigt am Ende der

Erstarrung wieder an (final transient).

In der Regel tritt neben Diffusion auch Konvektion in der Schmelze auf. Burton et
al. [49] entwickeln deshalb ein Modell das beides beriicksichtigt. Sie gehen davon
aus, dass sich an der Erstarrungsfront eine Grenzschicht ausbildet, in der der Mas-
setransport diffusionskontrolliert stattfindet. Dahinter gehen sie von einer starken
Durchmischung der Schmelze durch Konvektion aus. Sie definieren einen effektiven
Verteilungskoeffizienten k.g, der von der Erstarrungsgeschwindigkeit, der Schicht-
dicke und dem Diffusionskoeffizienten der Schmelze abhéngt. Der Konzentrations-
verlauf ergibt sich analog zu Gl. 2.5] wobei kg durch keg ersetzt wird. Die daraus
erhaltenen Konzentrationen liegen zwischen denen fiir die Scheilbedingung und de-

nen fir reine Diffusion.

Zhao und Rettenmayr [46], [50] fiihren Experimente zur gerichteten Erstarrung in ei-
nem Hochfrequenz-Induktionsofen durch. Die im elektromagneitschen Feld induzier-
ten Lorenzkrafte erzeugen eine starke Konvektion in der Schmelze, wodurch diese gut
durchmischt wird. Unter der Annahme, dass Festkorperdiffusion aufgrund der grofien
Langeskala der gerichtet erstarrten Probe vernachléssigbar ist, erreichen sie auf die-
se Weise Bedingungen, die annéhernd den Scheilbedingungen entsprechen. Der von
ihnen erzeugte Konzentrationsverlauf in einer gerichtet erstarrten Al-7 Gew.% Cu-
Legierung stimmt gut mit einem unter Scheilbedingungen berechneten Verlauf tiber-
ein. Die Autoren schlussfolgern daraus, dass die diffusonskontrollierte Grenzschicht
an der Erstarrungsfront durch erzwungene Konvektion in der Schmelze so stark re-

duziert wird, dass sie keinen signifikanten Einfluss auf das Konzentrationsprofil hat.
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Da der Konzentrationsverlauf unter Scheilbedingungen ausschlieSlich vom Phasen-
diagramm abhéngig ist, schlagen sie die gerichtete Erstarrung mit ebener Front als
Methode zur effizienten Bestimmung von fest-fliissig Gleichgewichtskonzentrationen
vor. In einer Al-Cu-Fe-Mn-Si-Legierung beobachten sie die Erstarrung von verschie-
denen intermetallischen Zweitphasen in voneinander raumlich getrennten Bereichen
der Probe.

2.4 Methoden zur Herstellung intermetallischer Phasen

Eine naheliegende Methode, um intermetallische Phasen zu erhalten, ist die Herstel-
lung aus der Schmelze. Dafiir werden die reinen Komponenten im Verhéltnis, das der
chemischen Zusammensetzung der gewiinschten intermetallischen Phase entspricht,
aufgeschmolzen und anschlieBend wieder abgekiihlt. Ein Uberblick iiber verschiede-
ne bei der Herstellung intermetallischer Phasen angewandter Gusstechniken wird in
[51] gegeben. Da intermetallische Phasen héufig einen hohen Schmelzpunkt besitzen,
sind flir schmelzmetallurgische Herstellungsprozesse in der Regel hohe Temperatu-
ren notwendig, wodurch sowohl der Minimierung von Oxidationsreaktionen als auch
der Wahl eines geeigneten Tiegelmaterials eine besondere Bedeutung zukommt. Die

Herstellung erfolgt deshalb héufig im Vakuum oder unter Schutzgasatmosphére.

Auf schmelzmetallurgischem Wege koénnen lediglich kongruent schmelzende Pha-
sen phasenrein hergestellt werden. Inkongruent schmelzende Phasen bilden beim
Aufschmelzen ein Gemisch aus Schmelze und einer anderen Festphase. Im Um-
kehrschluss folgt daraus, dass das Erstarren einer Schmelze mit der Zusammen-
setzung einer inkongruent schmelzenden Phase zu einem Gemisch aus mehreren
Festphasen fithrt. Wird nur eine geringe Menge der Phase benétigt, etwa fiir Unter-
suchungen der Kristallstruktur, konnen elektrochemische oder chemische Losungs-

verfahren angewandt werden um einzelne Kérner zu isolieren [52].

Die Herstellung grofSerer Mengen einer inkongruent schmelzenden Phasen aus der
Schmelze kann tiber gerichtete Erstarrungsverfahren erfolgen. So stellt Christensen
[53] einkristalline und polykristalline Proben der inkongruent schmelzenden Phase
Mo3Si mit Hilfe eines modifizierten Zonenschmelzverfahrens tiber gerichtete Erstar-
rung her. Im modifizierten Zonenschmelzverfahren wird die Phase aus einer Schmelze
der Zusammensetung Mo,Si erstarrt, wobei die Konzentration der Schmelze durch
»Nachfiittern® von Mo3Si konstant gehalten wird. Norby und Christensen [54] wen-
den ein dhnliches Verfahren zur Herstellung von Al3Ti-Einkristallen an, wobei in ih-

ren Experimenten die Schmelzkonzentration der der gewiinschten Phase entspricht.
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Nicht immer ist die Herstellung iiber die Schmelze sinnvoll und moéglich. Neben
schmelzmetallurgischen Verfahren finden auch pulvermetallurgische Verfahren weit
verbreitete Anwendung bei der Herstellung intermetallischer Phasen. Im Gegen-
satz zu den Herstellungsverfahren tiber die Schmelze lassen sich diese auch bei in-
kongruent schmelzenden Phasen, Tieftemperaturphasen ohne Gleichgewicht mit der
Schmelze oder Phasen mit besonders hohem Schmelzpunkt anwenden. Dabei wer-
den Pulver, die haufig aus den reinen Komponenen hergestellt sind, im Verhaltnis
der Zusammensetzung der gewiinschten Phase gemischt, in die gewtinschte Form
gebracht und gesintert. Bei Verwendung besonders fein gemahlener Pulver lassen

sich auf diesem Wege auch nanokristalline Werkstoffe herstellen [55, [56].

Die Bildung der intermetallischen Phasen erfolgt iiber Festphasenreaktionen und ist
damit vergleichsweise langsam. Ein guter Phasenkontakt und hohe Temperaturen
beschleunigen den Prozess. Eine Erhohung der Reaktivitét des Pulvergemisches kann
durch mechanisches Legieren erfolgen, wobei die Ausgangskomponenten bei hohem

Energieeintrag gemeinsam zu einem Pulver vermahlen werden [57, 58, 59, 56].

Neben herkémmlichen Sinterverfahren wurden in den letzten Jahren auch neuere
Methoden zur Herstellung intermetallischer Phasen eingesetzt. Beispielsweise wur-
den B2-Aluminide und Titanide mit Hilfe der Verbrennungssynthese (SHS) erzeugt,
die schneller und energiesparender als herkommliche Verfahren ist [60, 58]. Dabei
wird durch lokales Erwiarmen eine stark exotherme, sich selbst fortpflanzende Reak-
tion angeregt, bei der sich die intermetallische Phase bildet. Eine Variation dieses
Verfahrens ist die Mikrowellen-Verbrennungssynthese, bei der die Reaktion durch
Mikrowellenstrahlung induziert wird [61], 62 63, [64].

Bei stochiometrischen Phasen mit vernachléssigbarem Loslichkeitsbereich ist die
phasenreine Herstellung iiber pulvermetallurgische Verfahren schwierig, da schon
kleine Schwankungen in der Ausgangskonzentration im Pulvergemisch zur Bildung

von Zweitphasen fithren.

Eine Moglichkeit stochiometrische Phasen herzustellen ist das Zusammenschmel-
zen einer leicht iiberstochiometrischen Probe mit einer leicht unterstéchiometri-
schen Probe. Das dabei zur Herstellung der reinen intermetallsichen Phase bendtigte
Mischverhéltnis 1asst sich durch Messung des Volumenanteils der Phase in den Aus-
gangsproben bestimmen. Diese Methode ist lediglich fiir bindre Phasen anwendbar.
Fiir hoherkomponentige Phasen wéaren dafiir mehrere Ausgangslegierungen notig,
wobei das ideale Mischverhaltnis nicht mehr direkt iiber die Volumenanteile in den

Ausgangslegierungen bestimmt werden konnte.

Neben Verfahren, bei denen die Bruttozusammensetzung der Ausgangsstoffe der
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2 Stand des Wissens

Zusammensetzung der gewiinschten Phase entspricht, konnen auch chemische oder
elektrochemische Methoden, bei denen sich die Konzentration im Laufe des Prozesses
andert, hergestellt werden. Dabei werden gezielt tiber eine Gas- oder Fliissigphase
Komponenten aus dem System entfernt bzw. dem System hinzugefiigt. Der Vorteil
solcher Methoden ist, dass sie bei deutlich geringeren Temperaturen und Driicken
durchgefithrt werden konnen. Damit sind auch Phasen, die nur bei geringen Tem-
peraturen stabil sind, herstellbar. Erfolgreich angewandt wurden solche Verfahren
beispielsweise bei der Herstellung von Al-Ni Phasen [65, [66], CsCoj; [67], Edelmetall-
Sn-Phasen [68] und sogenannten Clathraten [69, [70].

Aufgrund haufig hoher Schmelztemperaturen und niedriger Diffusivitaten ist die
phasenreine Herstellung intermetallischer Phasen nicht trivial. Eine besondere Her-
ausforderung stellt die Herstellung inkongruent schmelzender Phasen mit schmalem
Loslichkeitsbereich dar, da diese nicht ohne Weiteres mit konventionellen schmelz-
metallurgischen oder pulvermetallurgischen Verfahren mit hoher Reinheit hergestellt
werden konnen. Die Herstellung solcher Phasen kann mit Hilfe von ektrochemischen
oder chemischen Methoden erfolgen. Diese Verfahren miissen dafiir allerdings fiir die

jeweils herzustellende Phase neu entwickelt und optimiert werden.

2.5 Die Q-Phase im System Al-Cu-Mg-Si

Die Q-Phase ist eine quaternére intermetallische Phase im System Al-Cu-Mg-Si, die
als Gefiigebestandteil in Form von Ausscheidungen in einigen technischen Legierun-
gen vorkommt [71],[72]. Eine erste Erwéhnung in der Literatur erfolgt durch Dix [73].
Zum ersten Mal gezielt hergestellt wird die Q-Phase von Phragmén [74], der die sich
in verschiedenen hoherkomponentigen Aluminiumlegierungen bildenden Phasen un-
tersucht. An isolierten Kristalliten der Phase fiihrt er erste Rontgenuntersuchungen
und Konzentrationsmessungen durch und stellt eine hexagonale Struktur fest. Zu-
dem schlégt er eine Zusammensetzung der Q-Phase von Al;CusMggSig vor. Weitere
kristallographische Untersuchungen erfolgen durch Arnberg und Aurivillius [75], die
die Gitterparameter mit @ = 10.35-10.40 A und ¢ = 4.02-4.05 A bestimmen und P6
als Raumgruppe vorschlagen. Weatherly [72] bestétigte die Raumgruppe mit Hilfe

von hochaufgeléster Transmissionselektronenmikroskopie (HRTEM).

Q-Ausscheidungen werden als nadel- oder lattenférmig beschrieben [71]. Als Vorstufe
bei der Bildung von Q-Ausscheidung wird die Bildung der metastabilen Q‘-Phase
beschrieben, welche leicht unterschiedliche Gitterparameter aufweist. Die Q-Phase
und Q‘-Phase werden dabei als kohédrent oder zumindest semikohédrent angenommen
[76].
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Zur Zusammensetzung der Q-Phase bestehen bisher widerspriichliche Angaben. So
wurden Al;Cu;MgsSiy [77], Al;CusMggSiy [75], AL, CusMgio.Siz [75], Al3CusMggSiy
[78], Al;CusMgsSig [74], [77], Al;CusMgsSis [79] als mogliche Zusammensetzungen
vorgeschlagen. Am weitesten verbreitet ist die Zusammensetzung Al;CusMggSig, die
bisher auch meist in Calphad-Datenbanken fiir das System Al-Cu-Mg-Si verwendet
wird. Jedoch sagen ab initio Rechnungen voraus, dass Al3CusMgySi; die thermo-
dynamische stabilste Konzentration ist [78]. Hwang et al. [80] fithren EDX- und
Atomsondenmessungen an Q-Phasenkérnern und Ausscheidungen in einer techni-
schen Aluminiumgusslegierung durch. Die von ihnen gemessene Zusammensetzung
von Al-39 at.% Mg—29 at.% Si-11 at.% Cu entspricht in etwa der von Mondolfo
[79] vorgeschlagenen (AlyCusMggSis). Mit Hilfe von Elektronenbeugung bestimmen
sie Raumgruppe und Gitterparameter. Beides stimmt mit den von Arnberg und
Aurivillius [75] gemessenen Werten tiberein. Konzentrationsmessugen bei aktuellen
Atomsondenuntersuchungen von Biswas et al. [81] an Q-Ausscheidungen stellen da-
gegen einen deutlich hoheren Aluminiumanteil als von Wolverton [78] oder Mondolfo
[79] vorgeschlagen fest. Weiterhin beobachten sie eine Abhéngigkeit der Kupfer- und
Magnesiumkonzentration von der Alterungsdauer und —temperatur und damit der
Ausscheidungsgrofie. Nach Alterung bei 533 K tiber 4 h messen sie eine Zusammen-
setzung von Al-9 at% Cu-37 at% Mg26 at% Si, wiahrend die gemessene Zusam-
mensetzung bei 438 K und 463 K Al-22 at% Cu—16 at% Mg—16,5 at% Si betragt. Als
mogliche Ursache fiir die Unterschiede im Vergleich zu fritheren Messungen schlagen

sie den Einfluss der Matrix vor, in der sich die Ausscheidungen bilden.

Wenig bekannt ist iiber thermodynamische Daten wie Standardbildungsenthalpie
und Warmekapazitéit, sowie tiber die peritektische Umwandlungstemperatur der Q-
Phase. Diese Kennwerte, zusammen mit der chemischen Zusammensetzung, sind
allerdings notwendig, um eine genaue thermodynamische Beschreibung des Systems
Al-Cu-Mg-Si zu erhalten. Voraussetzung um diese zu messen ist die Herstellung der
Phase in ausreichender Menge und hoher Reinheit, was bisher noch nicht gelungen

ist.
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3 Experimentelle und numerische Methoden

3.1 Halteexperimente im stationdren Temperaturgradienten

Legierungen der gewiinschten Ausgangskonzentration wurden aus den Ausgangs-
materialien Aluminium (99,99% Reinheit), Kupfer (99,99% Reinheit), Magnesium
(99,5% Reinheit), Silizium (99,99% Reinheit) und Zink (99,5% Reinheit) im In-
duktionsofen eingeschmolzen und in eine Stahlkokille mit 8 mm Innendurchmesser
abgegossen. Eine Ubersicht der verwendeten Zusammensetzungen befindet sich in
Tabelle Die hergestellten Stangen wurden auf eine Lange von 70 mm gekiirzt.
Fiir einen besseren Wérmeitibergang zwischen Probe und Kiihlwasser wurde am un-
teren Probenende eine Spitze mit einem Offnungswinkel von 30° abgedreht bzw.
— bei besonders sprodem Ausgangsmaterial — abgeschliffen. Bei Experimenten mit
flacherem Temperaturgradienten wurde ein Quarzglasrohr als Tiegelmaterial ver-
wendet. Die Probe wurde dabei in Graphitfolie gewickelt, bevor sie in das Glasrohr
mit einem temperaturbesténdigen Silikonkleber eingeklebt wurde (vgl. Abb. B.1h).
Bei besonders steilen Temperaturgradienten kann die Temperatur am heiflen En-
de 1000°C deutlich tiberschreiten. Aufgrund der besseren Temperaturbestéindigkeit
wurde fiir Experimente in Temperaturgradienten von iber 20 K/mm ein Al,Oj3-
Rohr mit 1,5 mm Wandstérke und 8 mm Innendurchmesser als Tiegel verwendet.
Der obere Teil der Probe wurde dabei mit Hilfe eines hochtemperaturbestandigem
Montageklebers (,,Fix Tex - DK27¢) in das Keramikrohr geklebt. Fur die Tempera-
turregelung mittles Thermoelement wurde unterhalb der Einklebung eine Bohrung
mit 0,8 mm Durchmesser eingebracht (vgl. Abb. [B.1p).

Die Spitze am unteren Ende der Probe wurde zur Kiihlung in stromendes Wasser ge-

a) b)
Probe L Probe
—— Quarzglasrohr Al;03-Keramikrohr
E Graphitfolie Graphitfolie (optional)
Bohrung Montagekleber
« »— Silikonkleber

Abbildung 3.1: Skizze der vorbereiteten Probe im a) Quarzglasrohr und b) Al,O3-
Rohr
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Abbildung 3.2: Versuchsaufbau fiir Halteexperimente im Temperaturgradienten mit
Moglichkeit zur anschliefenden gericheteten Erstarrung

halten. Zum Heizen des oberen Probenendes wurde ein Hochfrequenz-Induktionsofen
verwendet. Durch die begrenzte Eindringtiefe des Induktionsfeldes bei hoher Fre-
quenz (200-400 kHz) wird die Probe am Rand stéarker aufgeheizt als im Inneren. Der
daraus resultierende laterale Temperaturgradient und die im Induktionsfeld auftre-
tenden Lorentz-Kréafte induzieren eine starke Konvektion in der Schmelze [46]. Die
Temperatur wurde wahlweise mit Hilfe eines Thermoelements, das in der Bohrung

befestigt wurde, oder iiber ein Quotientenpyrometer geregelt.

Das Aufheizen der Probe erfolgte mit einer Aufheizgeschwindigkeit von etwa 2 K/s.
Der erreichte Temperaturgradient hangt vom Abstand zwischen Wasserbad und Spu-
le sowie von der Warmeleitfahigkeit des Probenmaterials ab. Der mittlere Gradient
in der wiedererstarrten Probe wurde anhand der Lange des ehemaligen Zweiphasen-
gebietes abgeschétzt. Nach gegebener Haltezeit im Temperaturgradienten wurden
die Proben durch Ausschalten des Ofens abgeschreckt. Bei Proben mit einem hohen
Anteil sproder intermetallischer Phasen kann das Abschrecken zu verstéirkter Riss-
bildung und Brichen fithren. Um dies zu vermeiden, wurden entsprechende Proben

mit einer Abkiihlgeschwindigkeit von 2 K/s auf Raumtemperatur abgekiihlt.
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3.2 Darstellung intermetallischer Phasen im

Temperaturgradienten

Wie in Abschnitt erwahnt, folgt der Konzentrationsverlauf entlang der ehemali-
gen Mushy Zone nach vollstandiger Durcherstarrung im Temperaturgradienten dem
Solidusverlauf im Phasendiagramm [33] 40]. Dieser Effekt kann ausgenutzt werden,
um intermetallische Phasen aus der Schmelze mit dem in Abs. B.I] beschriebenen

Versuchsaufbau herzustellen.

Dabei muss eine Ausgangskonzentration gewéhlt werden, bei der unterhalb der
Liquidustemperatur ein Zweiphasengebiet vorliegt, in dem sich die gewiinschte Pha-
se im Gleichgewicht mit der Schmelze befindet. Im Prinzip kann jede Zusammen-
setzung verwendet werden, fiir die diese Bedingung erfiillt ist. In der Praxis ist es
giinstig, die Ausgangskonzentration so zu wahlen, dass der Temperaturbereich, in
der Schmelze und gewiinschte Phase im Gleichgewicht vorkommen, moglichst grof3
ist, da dadurch eine groflere Ausbeute erreicht werden kann. Abb. zeigt ein hypo-
thetisches Phasendiagramm und die erwartete Phasenverteilung nach vollstandiger
Durcherstarrung fiir verschiedene Ausgangskonzentrationen. Bei den Konzentratio-
nen ¢y und cg bildet sich unterhalb der jeweiligen Liquidustemperatur ein Bereich,
in dem ~ vorliegt. Dieser Bereich ist fiir die Konzentration co grofler als fiir c3, da
der v +L-Bereich im Phasendiagramm bei ¢, iiber einen groferen Temperaturbe-
reich vorliegt. Bei der Konzentration c¢; ist ein y-Bereich mit gleicher Lange wie
fiir co zu erwarten. Da bei dieser Konzentration unterhalb der Liquidustemperatur
ein Gebiet mit a+L vorliegt, wird hier zwischen der Liquidustemperatur und der
peritekitschen Temperatur der v-Phase ein Bereich aus a erwartet. Zur Herstellung
der 7y-Phase tiber Mushy-Zone-Durcherstarrung sind also prinzipiell alle drei Kon-
zentrationen geeignet. Die Ausgangskonzentration muss zudem so gewahlt werden,
dass der in der Mushy Zone vorliegende Volumenanteil der Schmelze nicht zu grof3

ist, da sonst keine phasenreine Herstellung der intermetallischen Phase mdoglich ist.

Die Haltezeit, die zur vollstandigen Durcherstarrung der Mushy Zone und damit
zur moglichst phasenreinen Herstellung von Phasen mit dieser Methode benotigt
wird, kann sich je nach Konstitution des Phasendiagramms und in Abhéngigkeit von
Temperaturgradient und Ausgangskonzentration stark unterscheiden. Die in dieser
Arbeit verwendeten Haltezeiten wurden im Rahmen von Vorversuchen ermittelt und

liegen im Bereich Minuten bis Tage.

Im Rahmen dieser Arbeit wurden die Phasen #-Al,Cu, Al3Ni, AlzFe, MgsSi und die

quaterndre Q-Phase im System Al-Cu-Mg-Si nach dem oben beschriebenen Prinzip
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Abbildung 3.3: Hypothetisches Phasendiagramm und resutierende Phasenverteilung
nach vollstandiger Durcherstarrung fiir verschiedene Ausgangszu-
sammensetzungen

hergestellt. Die in den Versuchen verwendeten Ausgangskonzentrationen, Tempera-

turgradienten und Haltezeiten sind in Tabelle zusammengefasst.

Zur Erhéhung der Ausbeute wurde in einigen Versuchen die Probe im Anschluss an
den Halteversuch im Temperaturgradienten durch langsames Absenken der Probe
gerichtet erstarrt. Das Absenken erfolgte mit einer Geschwindigkeit von 0,2 pm/s,
was bei den verwendeten Temperaturgradienten ausreichend langsam ist, um gerich-
tete Erstarrung mit ebener Front zu gewahrleisten. Durch die im HF-Induktionsfeld
induzierte starke Konvektion in der Schmelze ist eine starke Durchmischung der
Schmelze zu erwarten. Der Konzentrationsausgleich in der erstarrten Festphase
durch Diffusion geschieht dagegen sehr langsam. Die erreichten Bedingungen ent-
sprechen deshalb anndhrend den Scheil-Bedinungen [45], die eine komplette Durch-
mischung in der Schmelze und keine Durchmischung im Festkorper voraussetzen.
Ausgehend von diesen Bedingungen ist eine raumliche Trennung der gerichtet erstar-
renden Phasen zu erwarten, wobei sich zuerst ein Bereich reiner Primérphase direkt
hinter der fritheren Mushy Zone bildet und weitere Phasen bei Fortschreiten der
Erstarrungsfront in dahinter liegenden Bereichen erstarren. Gerichtete Erstarrung
zur Erhohung der Ausbeute ist dementsprechend nur bei Ausgangskonzentrationen,

bei denen sich die gewiinschte Phase als Primarphase bildet, sinnvoll.
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Tabelle 3.1: Ubersicht iiber durchgefiihrte Versuche

co (Gew. %) Halte- Gr Tiegel- Argon- Gerichtete | Kommentar
zeit [K/mm] | material zufluss Erstarrung
(0,2 pm /s)
2 min 20 Al;O3 nein nein
Cu-40 Al 30 min 55 Al,O4 nein nein
Gefligeausbildung 180 min 55 Al,O5 nein nein Weiterverwendung;:
beim thermische
Halteversuch Diffusivitat von ¢
(Abs. (Abs. [3.6)
30 h 15 Glas ja nein
Al35 Zn-4 Mg 100 b 15 Glas ia nein
Al-4 Cu 15 min 26 Al,O4 nein nein
: 5 min 28 Al, O3 ja nein
Al 1 Mg-5 Si 15 min 28 Al,O4 ja nein
Al-20 Ni 224};1 g gizz ;Z ;Z Herstellung Al3Ni
Al- 7 Fe 48 h 55 Al, O3 ja ja
Herstellung Al 20 Fe B 55 ALLOs i i Herstellung AlsFe
. . Al- 47 Cu- 3 Si 24 h 12 Glas ja ja Herstellung von
intermetallischer
Phasen (Abs. 0-Al,Cu
Al- 40 Cu - 4 Mg- 6 Si 2h 12 Glas ja ja Herstellung
3.2)
vonf-Al,Cu aus
quaternarer Schmelze
Al- 30 Cu- 6 Mg- 6 Si 24 h 55 Al, O3 ja nein Herstellung von Q,
Mg,Si Primarphase
Al- 27 Cu- 8% Mg- 9 Si 2h 12 Glas ja ja
Al- 27 Cuw- 8 Mg-g9 Si 24 h 2 Glas ia nein H?Esmlhlmg von Q
Al- 37 Cw- 7 Mg- 8 Si 24 h 55 AL,O; ia nein g“. Q afl
Al- 37 Cu- 7 Mg- 8 Si 24h 55 ALO; ia ja FIHATphase
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Tabelle 3.2: Schleif- und Polierschritte fiir Probenpraparation

Unterlage Koérnung Schmiermittel Zeit
. SiC-Schleifpapier 320 Wasser
< | < SiC-Schleifpapier 800 Wasser 20 s
® ﬁ SiC-Schleifpapier 1200 Wasser 20 s
§ o | SiC-Schleifpapier 2500 Wasser 20 s
3 SiC-Schleifpapier 4000 Wasser 20 s
3 pm Lubrikant blau
= -
5 DP-Mol (Struers) (DP-Suspension) (Alkoholbasis) 300 s
3 OP-Chem 0,25 pm
- (Struers) (DP-Suspension) Wasser 30's
g SiC-Schleifpapier 320 Wasser
A 15 | SiC-Schleifpapier 800 Wasser 20 s
2| = | SiC-Schleifvlies 1900 Wassor 50 s
= | (Buehler)
& 6 pum Lubrikant blau
- DP-Mol (Struers) (DP-Suspension) (Alkoholbasis) 250 s
<] .
= 3 pm Lubrikant rot
<) _ ..
= DP-Mol (Struers) (DP-Suspension) (Olbasis) 120
= OP-Chem 0,25 pum B 5
(Struers) OP-Suspension

3.3 Probenpraparation und Gefiigeuntersuchung

Zur Gefiigeuntersuchung in den nach Abs. und hergestellten Proben wur-
den durch metallographische Préaparation Léangsschliffe angefertigt. Dazu wurden
die Proben von Hand zunéachst geschliffen und abschlieBend poliert. Da die Pro-
ben mit hohem Anteil an intermetallischen Phasen (Gruppe A) i.d.R. eine deutlich
hohere Hérte aufweisen als die Proben mit hohem Anteil an Al-Mischkristallphase
(Gruppe B), wurden unterschiedliche Praparationsrezepte fiir diese beiden Gruppen
gewahlt. Die entsprechenden Préparationsschritte sind in Tab. aufgefiihrt.

Die praparierten Langsschnitte der nach Abs. [3.1)und [3.2] hergestellten Proben wur-
den im Rasterelektronenmikroskop (REM) mit Riickstreuelektronen (RE) hinsicht-
lich der Verteilung der in den Proben auftretenden Phasen untersucht. Die Phasen-

identifikation erfolgte dabei mit Hilfe von energiedispersiver Rontgenspektroskopie

(EDX).

Zur Abschétzung des mittleren Temperaturgradientens, der im Halteexperiment ent-
lang der Probe anlag, wurde der Abstand zwischen der Position der Liquidustem-
peratur und der Position der Umwandlungstemperatur am kélteren Ende der Mushy

Zone ermittelt. Daneben wurde das Erstarrungsintervall, d.h. die Temperaturdiffe-
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renz zwischen der Liquidustemperatur und der Umwandlungstemperatur mit Hilfe
von Gleichgewichtsrechnungen unter Verwendung von FactSage und der SGTE 2009
Datenbank, berechnet. Der mittlere Temperaturgradient ergibt sich dabei als Quo-

tient aus Erstarrungsintervall und gemessenem Abstand.

Die Untersuchung des Gefiiges in der Al-1 Gew.% Mg-5 Gew.% Si -Legierung erfolgte
im Lichtmikroskop, da aufgrund der dhnlichen Atommasse der Elemente Al, Mg und

Si nur ein geringer Phasenkontrast im RE-Bild erzeugt werden kann.

3.4 Modellierung des Massetransports bei
Mushy-Zone-Durcherstarrung in mehrphasigen und

mehrkomponentigen Legierungen

Die Modellierung des Massetransports in der Mushy Zone erfolgte in einer eindimen-
sionalen Doméne, die sich im Bereich zwischen Solidustemperatur T und Liquidus-
temperatur Ty, erstreckt. Ausgehend von der Annahme eines konstanten Tempe-
raturgradienten entlang der Mushy Zone ist die Temperatur einer Masche an der

Position x definiert durch:

T(x) =Ts + Grx (3.1)

Zu Beginn der Rechnung entspricht die lokale Konzentration ¢(x) iiber einen gegebe-
nen Probenquerschnitt der Ausgangskonzentration cg. An jeder Position x wird die
Einstellung eines lokalen Gleichgewichts angenommen. Damit sind fiir eine gegebene
Ausgangskonzentration die lokalen Fest- und Fliissigphasenanteile fg und fy, sowie
die Konzentrationen in der Schmelzphase cp, tiber das Hebelgesetz definiert. Durch
makroskopischen, longitudinalen Massetransport in der Schmelze im Laufe der Be-
rechnung andert sich die lokale Konzentration ¢(x), wobei sich die Phasenanteile

und — in mehrkomponentigen Systemen — die Schmelzkonzentration éndert.

Die Berechnung der Schmelzkonzentrationen und Phasenanteile erfolgt mit Hilfe der
auf der CALPHAD-Methode beruhenden Thermodynamiksoftware ChemApp und
der thermochemischen Datenbank SGTE 2009. Typische Vereinfachungen aus analy-
tischen Modellen wie lineare Liquidus- und Soliduslinien und sich daraus ergebende
konstante Verteilungskoeffizienten und Liquidusanstiege sind damit nicht notwen-
dig. Zudem erlaubt die Verwendung von ChemApp und der CALPHAD-Methode

die Berechnung von Phasengleichgewichten in mehrkomponentigen Systemen.
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3 Experimentelle und numerische Methoden

Oberhalb der Liquidustemperatur wird ein vollstandig aufgeschmolzener Bereich
unendlicher Lénge mit vollstdndiger Durchmischung angenommen. Diese Annah-
me geht auf die im Experiment verwendeten Bedingungen zuriick. Durch das HF-
Induktionsfeld wird starke Konvektion in der Schmelze induziert, wodurch eine star-
ke Durchmischung stattfindet. Die Lénge der sich im Experiment bildenden Mushy
Zone ist deutlich kiirzer als die Lange der Schmelzzone oberhalb der Mushy Zone.
Der Einfluss von Konzentrationsdnderungen in der Mushy Zone auf die Konzentra-
tion der Schmelzzone oberhalb der Mushy Zone wird deshalb als vernachlassighar
angenommen. Basierend auf diesen Annahmen wird im Modell die Konzentration

an der Liquidustemperatur und der Schmelzanteil fir alle Zeitschritte definiert als:

c(Ty) = co und fr(Tp) =1 (3.2)

Die Berechnung der Konzentrationen entlang der Mushy Zone erfolgt iiber eine For-

mulierung des 2. Fick’schen Gesetzes

e o 8j
- = —div(j) = _a%

- (3.3)

Da Festkorperdiffusion um einige Gréflenordnungen langsamer als Diffusion in fliissi-
gen Phasen ist und somit keinen signifikanten Einfluss auf das Konzentrationsprofil
besitzt, wird sie bei der Berechnung des Massetransports in der Mushy Zone ver-
nachlassigt. Der Fluss j entlang der Mushy Zone entspricht dementsprechend dem

Fluss in der Schmelzphase j, der tiber

8cL
| =j.=—-D — 3.4
J=JL LfL ( 891;) (3.4)
berechnet wird. Es wird dabei beriicksichtigt, dass in Bereichen mit hohem
Schmelzanteil f;, mehr Volumen fiir Diffusion zur Verfliigung steht, wodurch der
Konzentrationsausgleich hier schneller stattfindet als in Bereichen mit geringem
Schmelzanteil. Setzt man in GL ein, ergibt sich fiir die zeitliche Anderung

der mittleren Konzentration:

oc 0 der

Die Morphologie der erstarrten Festphasen wird in diesem tiber das Volumen gemit-
telten Ansatz vernachléssigt. Vielmehr wird davon ausgegangen, dass zu jeder Zeit

Schmelzkanéle vorliegen, die sich iiber die gesamte Mushy-Zone-Lénge erstrecken.
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3 Experimentelle und numerische Methoden

Tabelle 3.3: Diffusionskoeffizienten in Aluminium

Do [m?/s] Qg [J/mol] Quelle
Cu L1107 23800 2]
Mg 9910° 71570 |83
Si 1,110° 47400  [84]

Der Diffusionskoeffizient wird iiber den Arrhenius-Ansatz in Abhéngigkeit der an
der jeweiligen Position herrschenden Temperatur berechnet:

Q“) (3.6)

DL = DL,O exp (— RT

Werte fir Dy, und Qp, o werden der Literatur entnommen. Die in dieser Arbeit ver-
wendeten Werte sind in Tab. [3.3| aufgefithrt. In Systemen mit mehreren Komponen-
ten wird die Diffusion fiir jede Komponente getrennt berechnet. Wechselwirkungen

zwischen den Komponenten werden vernachléssigt.

Die Losung der Differentialgleichung erfolgt mit Hilfe der Finite-Differenzen-
Methode tiber zentrale Differenzenquotienten 2. Fehlerordnung sowie explizite Dif-

ferenzenformulierung fiir die Zeitdiskretisierung. Die Berechnung von ¢ im neuen

Zeitschritt erfolgt dementsprechend nach Gl. 3.7

Cineu — G _ (fri+1 — fri—1) Dri (coivn — cri-1) (3.7)
At (Tig1 — xi1)? ’
fL,z' (DL,i+1 - DL,zel) (CL,iJrl - CL,zel)
(Tip1 — wi1)?

CL,i+1—CL,i CL,i—CL,i—1
friDri ( -

Tit1—Ti Ti—Ti—1

_|_

0,5 (241 — Ti—1)

In Systemen, bei denen mehr als eine Festphase erstarrt, treten Unstetigkeiten im
Verlauf der Schmelzanteile und im Gradient der Schmelzkonzentration auf. Beides
ist in Abb. am Beispiel des Systems Cu-Al fiir eine Aluminiumkonzentration von
40 Gew.% dargestellt. Bei Temperaturen unterhalb der Liquidustemperatur liegt die
e-Phase im Gleichgewicht mit der Schmelze vor. Unterhalb der peritektischen Um-
wandlungstemperatur der n-Phase Tp,n liegt dagegen die n-Phase im Gleichgewicht
mit der Schmelze vor. An T, liegt eine Steigungsanderung in der Liquidusline vor
(siche Abb.[3.4h). Diese fiithrt zu einem Knick im Konzentrationsprofil der Schmelze
(Abb. B.4b). Gleichzeitig &ndert sich entsprechend des Hebelgesetzes der Anteil der

Schmelzphase sprunghaft, da sich die Gleichgewichtskonzentrationen der e- und 7-
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Abbildung 3.4: a) Ausschnitt des Phasendiagramms Al-Cu. b) Verlauf der Liquidus-
konzentration und des Schmelzanteils im Erstarrungsintervall.
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3 Experimentelle und numerische Methoden

Phase unterscheiden. Ahnliche Unstetigkeiten treten auch an Umwandlungstempera-
turen in mehrkomponentigen peritektischen und eutektischen Legierungen auf. Sie
haben zur Folge, dass sich die Differentialgleichung in Gl. an der Position einer
Umwandlungstemperatur nicht 16sen lasst, da die Ableitungen 0ff,/0x und dcr,/0x
an dieser Position nicht definiert sind. Die lokale mittlere Konzentration an dieser
Position wird durch Diskretisierung der Flussbilanz aus Gl. berechnet:

Ae gt —jo
NN (3.8)

Bei j* und j- handelt es sich hierbei um die Diffusionsfliisse oberhalb und unterhalb
der Umwandlungstemperatur, die iiber GI. [3.4] berechnet werden.

Die Ableitung in Gl. [3.4 wird iiber einseitige Differenzenquotienten 1. Fehlerordnung
an der jeweiligen Seite der Unstetigkeit berechnet. Zu Beginn besitzen die Maschen
in der Domane eine einheitliche Maschenweite. GI. fir die Berechnung der Kon-
zentration an der Position der Unstetigkeit setzt voraus, dass eine Masche genau auf
der Position der Unstetigkeit liegt. Um dies zu gewéhrleisten wird die Masche, die
dieser Position am néchsten ist, auf die Position der Unstetigkeit verschoben. In bi-
naren Legierungen ist dies nur zu Beginn der Berechnung vor dem ersten Zeitschritt
notig, da die Umwandlungstemperatur und, im festen Temperaturgradienten, auch
deren Position sich nicht mit der Konzentration éndert. In hoherkomponentigen Sys-
temen andert sich in der Regel die Umwandlungstemperatur mit der Konzentration,
wodurch die Anpassung hier in jedem Zeitschritt erfolgt. Bei starken Konzentrati-
onsanderungen an der Umwandlungstemperatur kann bei wiederholtem Verschieben
von Maschen der Maschenabstand lokal sehr klein werden, wodurch Instabilitiaten
aufgrund der expliziten Zeitdiskretisierung auftreten kénnen. Um dies zu vermeiden,
werden Maschen, die zu nah an der Position der Umwandlungstemperatur sind, ge-
16scht und gleichzeitig neue Maschen auf der anderen Seite der Unstetigkeit wieder

eingefiigt.

Die Berechnung der Umwandlungstemperatur und ihrer Position erfolgt iiber einen
auf Aktivitdten basierenden Bisektionsalgorithmus. Dafiir wird die sich bildende
Phase in ChemApp als ,dormant“ gesetzt, was bewirkt, dass ihr Phasenanteil in
der Gleichgewichtsberechnung auf null gesetzt ist, wahrend ihre Aktivitdt berechnet
wird. An der Umwandlungstemperatur ist die Aktivitdt der Phase a=1. Dariiber
und darunter ist sie entsprechend grofler oder kleiner als 1. Die Position der Um-
wandlungstemperatur wird wiederum mit Gl. iiber den Temperaturgradienten

berechnet.

Typische in der Simulation verwendete Parameter sind Zeitschritte von At = 0,2 s
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und Maschenabstiande von GrAz = 2 K.

3.5 Modellierung des Einflusses der Warmeleitung auf den

Temperaturverlauf

Zur Beschreibung des Einflusses der Anderung der Phasenzusammensetzung in der
Mushy Zone und der damit verbundenen Anderung der thermischen Diffusivitét auf
die Temperaturverteilung in der Mushy Zone wurde ein Modell entwickelt, was im

Folgenden beschrieben werden soll.

Die Rechnung erfolgt eindimensional in einer Domane, in der zunéchst ein konstan-
ter Temperaturgradient angenommen wird. An den Réandern der Doméne wird den
Regelpunkten im Durcherstarrungsexperiment entsprechend eine konstante Tempe-

ratur angenominen.

Der Warmetransport in der Doméne wird iiber die Differentialgleichung

or o orT
5% o <a€ff8:c> (3.9)

beschrieben, deren Losung mit Hilfe der Finite-Differenzen-Methode iiber zentrale
Differenzenquotienten 2. Fehlerordnung und eine implizite Zeitdiskretisierung. sy
entspricht dabei der effektiven thermischen Diffusivitidt an der Position x, die von
den Anteilen der an der Position = auftretenden Phasen abhéangt. In Bereichen, in
denen nur eine Phase auftritt entspricht o.f; der thermischen Diffusivitit dieser
Phase. An Positionen, an denen mehrere Phasen auftreten wird o.r; mit Hilfe einer
iiber die Phasenanteile gewichteten Mittelung der thermischen Diffusivitaten der

auftretenden Phasen berechnet:

Qeff = arf + Z a; fi (310)

Dabei sind fj, und f; die Phasenanteile der Schmelzphase bzw. der Festphasen und oy,
und «; deren thermische Diffusivitéten. Gleichung[3.10|impliziert dabei eine parallele
Anordnung der Phasen, wodurch alle Phasen einen Beitrag zur Warmeleitung leis-
ten. Die Berechnung der Phasenanteile in einer Masche in Abhédngigkeit der jeweils
vorliegenden Temperatur erfolgt unter Verwendung der Thermodynamiksoftware
ChemApp und der thermochemischen Datenbank SGTE nach dem Hebelgesetz. Die
thermischen Diffusivitdten fiir die jeweiligen Phasen wurden, soweit vorhanden, der
Literatur entnommen. Alternativ wurden sie mit Hilfe von Literaturwerten fir die

Warmeleitfahigkeit x tiber den Zusammenhang
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Tabelle 3.4: Warmeleitfahigkeiten und -diffusivitaten

\ \ K [W/mK] \ a [m?/s] \ Quelle \

Schmelze (Al-4 Gew.% Cu) 120 3,6 10 [85]
Schmelze (Cu-40 Gew.% Al) 40 1,43 107 [85]
Al-Mischkristall 6,4 10 [86]
n-Phase 69 2,3 10° [87]

e-Phase 81 2,6 10° | s. Abschnitt [3.6]

K
o= (3.11)

berechnet. Die Warmekapazitaten ¢, wurden dabei mit Hilfe der Thermodynamik-
software FactSage und der SGTE Datenbank berechnet. Die Berechnung der Dichte
p erfolgt mit Hilfe des molaren Volumens der Phase, das ebenfalls mit Hilfe von
FactSage berechnet wurde. Die in den Rechnungen verwendeten Werte fiir die ther-

mischen Diffusivititen sind in Tabelle |3.4] aufgefiihrt.

Die Rechnungen wurden fiir die Modelllegierungen Al-4 Gew.% Cu und Cu-40
Gew.% Al durchgefiihrt.

Zur Untersuchung, inwiefern sich wahrend der Erstarrung der Mushy Zone &ndern-
de Phasenanteile auf die Temperaturverteilung auswirken, ist die Betrachtung zwei-
er Zeitpunkte ausreichend: Zum einen wird der Zeitpunkt unmittelbar vor Beginn
der Erstarrung der Mushy Zone betrachtet, zu dem der Schmelzanteil am hochs-
ten ist. Zum anderen wird der Zeitpunkt nach vollstandiger Erstarrung der Mushy
Zone betrachtet, zu dem die Schmelzphase vollstéindig verschwunden ist. Zu bei-
den Zeitpunkten sind die lokalen Phasenanteile entlang der Mushy Zone durch das
Phasendiagramm definiert. Eine Berticksichtigung des Massetransports wahrend der

Durcherstarrung ist damit nicht notwendig.

Fiir die Berechnung der Temperaturverteilung zu Beginn der Mushy-Zone-Durch-
erstarrung wird die Warmetransportgleichung in jedem Zeitschritt gelost und
anschliefend die Phasenanteile und damit die effektiven thermischen Diffusivitédten
fiir die neue Temperaturverteilung berechnet. Dieser iterative Prozess wird solange
wiederholt, bis sich ein stationarer Zustand eingestellt hat, bei dem die Tempe-
raturverteilung sich nicht mehr dndert. Da von einer tiber die Lange der Mushy
Zone konstanten Konzentration ausgegangen wird, sind die lokalen Phasenanteile

ausschlieBlich von der lokalen Temperatur abhéingig.

Zur Berechnung der Temperaturverteilung am Ende der Mushy-Zone-Durcherstar-

rung wird die Rechnung ausgehend von der fiir den Beginn der Durcherstarrung
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berechneten Temperaturverteilung wiederholt. Dabei wurde fiir die Al-4 Gew.% Cu-
Legierung der Phasenanteil der Al-Mischkristallphase unterhalb der Liquidustem-
peratur als 1 gesetzt. Analog wurde fiir die Simulation in der Cu-40 Gew.% Al-
Legierung zwischen der Liquidustemperatur und der peritektischen Temperatur der
n-Phase der Anteil der e-Phase und fiir Temperaturen darunter der Anteil der 7-
Phase als 1 gesetzt.

Fiir die Berechnung des Wéarmeverlaufs mit Hilfe des in diesem Abschnitt beschrie-
benen Modells ist eine Kenntnis der thermischen Diffusivitdten aller im Gefiige auf-
tretender Phasen notwendig. Fiir die thermische Diffusivitat der e-Phase im System
Al-Cu liegen keine Literaturwerte vor. Zu ihrer Bestimmung wurde deshalb ein Ex-

periment entwickelt, was im folgenden Abschnitt beschrieben werden soll.

3.6 Bestimmung von Warmeleitfahigkeit und thermischer

Diffusivitat im stationdaren Temperaturgradienten

Legt man an eine Probe mit Zonen unterschiedlicher Warmeleitfahigkeit x einen
auBeren Temperaturgradienten an, stellt sich nach einem Anfangsiibergang eine sta-
tiondre Temperaturverteilung ein. Im stationaren Zustand und bei konstantem Pro-
benquerschnitt ist der Wéarmefluss in allen Abschnitten der Probe konstant. Daraus
folgt, dass auch das Produkt aus Temperaturgradient Gt und Wérmeleitfahigkeit

k; in allen Probenabschnitten ¢ konstant sein muss:

i = k;Gr,; = konst. (3.12)

Die lokalen Temperaturgradienten in den Probenabschnitten stellen sich demnach
entsprechend der jeweiligen Warmeleitfahigkeiten ein, wobei sich in Bereichen ho-
her Wéarmeleitfahigkeit ein flacher Temperaturgradient ausbildet, wéahrend sich in
Bereichen niedriger Wéarmeleitfihigkeit ein steilerer Temperaturgradient ausbildet.
(Vgl. Abb. Kennt man die Warmeleitfahigkeit in einem der Abschnitte, lésst
sich die Warmeleitfahigkeit in allen anderen Probenabschnitten durch Messung des

Temperaturgradienten bestimmen.

Im Versuch zur Bestimmung der thermischen Diffusivitiat der e-Phase wurde eine
Cu-40 Gew.% Al Probe verwendet, die bei dem in Abschnitt 4.1 beschriebenen Expe-
riment {iber 180 min in einem Temperaturgradienten von 55 K/mm gehalten wurde,
wobei die Mushy Zone vollsténdig durcherstarrt ist. Zwischen Ausgangsgussgefiige

und abgeschreckter Schmelze liegen ein Bereich mit reiner n-Phase und ein Bereich
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Abbildung 3.5: Hypothetisches Temperaturprofil in Probe mit Zonen unterschiedli-
cher thermischer Diffusivitat

Abbildung 3.6: Langsschliff der fiir die Bestimmung der thermischen Diffusivitit der
e-Phase verwenden Probe

mit reiner e-Phase vor. (s. Abb. Die Warmeleitfdhigkeit der n-Phase ist aus
der Literatur bekannt, womit die Wérmeleitfahigkeit der e-Phase nach Messung der

Temperaturgradienten iiber folgende Gleichung berechnet werden kann:

K/TIGTU
=1 3.13
he = G (3.13)
Die thermische Diffusivitit ergibt sich aus der Beziehung:
K
oa=— (3.14)
PCp

wobei p der Dichte und ¢, der spezifischen Warmekapazitét der jeweiligen Phase ent-
spricht. Die Berechnung dieser Werte erfolgte mit Hilfe der Thermodynamiksoftware

FactSage.

Die Messung des Temperaturprofils erfolgte mit Hilfe einer Infrarot-Zeilenkamera
(Modell G9212-512R, Firma ,Entwicklungsbiiro Stresing“) mit 512 Pixeln, die einen
Wellenlangenbereich von 0,9 bis 1,67 pm aufzeichnet. Befindet sich die Probe im

Fokus der Kamera, entspricht 1 Pixel einer Lange von 1/15 mm.
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Abbildung 3.7: Zusammenhang zwischen gemessener Intensitiat der IR-Strahlung
und Temperatur

Vor der eigentlichen Messung wurde eine Kalibrierung der Zeilenkamera durchge-
fithrt. Dazu wurde ein Thermoelement an einer in die Probe eingebrachten Bohrung
angebracht. Vor der Probe wurde eine Maske justiert, die auf Hohe des Thermoele-
ments einen Schlitz aufwies, durch den Infrarotstrahlung zur Zeilenkamera dringen
konnte. Durch Heizen der Probe in einem Mittelfrequenz-Induktionsofen wurden in
Schritten von etwa 6 K unterschiedliche Temperaturen am Thermoelement erzeugt
und die von der Zeilenkamera an der Position des Thermoelements gemessene Inten-
sitat I in Abhéngigkeit der Temperatur am Thermoelement bestimmt (Vgl. Abb.
oben). Die Anpassung erfolgte iiber eine Funktion der Form 7' = (AI+B)“+ DI+ E.
Die aufgenommene Kalibrationskurve ist in Abb. dargestellt.

Durch Heizen des oberen Probenendes im Mittelfrequenz-Induktionsofen und Kiih-
len des unteren Endes an Luft wurde ein Temperaturgradient in der Probe erzeugt.
Die Temperaturregelung erfolgte mit Hilfe eines Quotientenpyrometers, mit dem die
Temperatur an der Stirnseite des geheizten Endes der Probe gemessen wurde (Vgl.

Abb. [3.8 unten). Als Regeltemperatur wurde dabei 400°C verwendet.

Die Temperaturmessung erfolgte an der geschiffenen und polierten Seite der Probe.
Um Messartefakte durch unterschiedliche optische Eigenschaften der in den einzel-
nen Probenbereichen auftretenden intermetallischen Phasen zu verhindern, wurde

fiir die Messung eine diinne BN-Schicht auf die polierte Seite der Probe aufgespriiht.
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Abbildung 3.8: Versuchsaufbau fiir die Kalibrierung der Infrarot-Zeilenkamera
(oben) und die Messung der thermischen Diffusivitat der e-Phase

(unten)
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4 Ergebnisse

4.1 Gefiigeausbildung wahrend der Durcherstarrung der Mushy

Zone
Cu-40 Gew.% Al

Abb. [4.1]zeigt das Gefiige der Proben mit der Zusammensetzung Cu-40 Gew.% Al im
Bereich der wiedererstarrten Mushy Zone fiir verschiedene Haltezeiten. Ausgehend
vom Phasendiagramm fiir das System Al-Cu (Vgl. Abb. B.4h) ist fir die gegebe-
ne Zusammensetzung die Ausbildung der Mushy Zone in einem Temperaturbereich
zwischen der Liquidustemperatur Tybei 686°C und der peritektischen Temperatur
der f-Phase T,y bei 595°C, unterhalb der die Schmelzphase verschwindet, zu erwar-
ten. Dazwischen ist eine peritektische Reaktion bei einer Temperatur von 624°C,
die der peritektischen Temperatur der n-Phase T}, ,, entspricht, zu erwarten. In den
in Abb. dargestellten Gefiigeaufnahmen sind deutliche Anderungen des Gefiiges
am Ubergang zwischen Gussgefiige und ehemaliger Mushy Zone (links), zwischen
Mushy Zone und abgeschreckter Schmelze (rechts) sowie ein Ubergang im Inneren
der Mushy Zone zu erkennen. Die entsprechenden Positionen sind den Umwand-

lungstemperaturen zugeordnet und in Abb. markiert.
In der Probe, die 2 min im Temperaturgradienten gehalten wurde (Abb. [.1h), sind

3 Bereiche in der Mushy Zone zu beobachten: Im Bereich zwischen T}, s und T, , und
im Bereich unterhalb von T4 liegt ein Gefiige aus vergroberten Dendriten sowohl der
n-Phase als auch der e-Phase vor. Zwischen diesen Bereichen befindet sich ein Bereich
mit deutlich feineren Dendriten, deren Sekundédrdendritenarmabstidnde mit 13 pm

denen der Dendriten in der abgeschreckten Schmelze oberhalb von Tpentsprechen.

In der Probe, die 30 min im Temperaturgradienten gehalten wurde, ist die dendriti-
sche Struktur verschwunden und es konnen 2 Bereiche beobachtet werden: Zwischen
T, und T}, , liegt ein Bereich vor, der hauptséachlich aus einer Phase mit 28 Gew.%
Al besteht, die der n-Phase zugeordnet werden kann. Zwischen T}, und Ty, liegt
vorwiegend eine im RE-Kontrast hell erscheinende Phase mit 25 Gew.% Al vor, die
der e-Phase zugeordnet werden kann. In beiden Bereichen sind tropfchen- und ka-
nalférmige Bereiche von Restschmelze zu erkennen, die beim Abschreckvorgang zu
einer dunkel erscheinenden Phase mit 46 Gew.% Al (#-Phase) und der etwas heller

erscheinenden 7-Phase erstarrt sind.

Nach 180 min sind diese Schmelzreste weitestgehend verschwunden und die Probe ist

vollstandig durcherstarrt. Es liegen zwei Zonen mit (nahezu) reiner n-Phase zwischen
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Abbildung 4.1: Gefiige einer Cu-40 Gew.% Al-Legierung nach a) 2 min b) 30 min
und ¢) 180 min Haltezeit im Temperaturgradienten (55 K/mm).

Tpe und T, und reiner e-Phase zwischen T, , und Ty, vor.

Die Ausgangskonzentrationen der in Abb. gezeigten Proben variieren leicht.
EDX-Messungen im Ausgangsgussgefiige zeigen, dass die Al-Konzentration in der
Probe, die 30 min im Temperaturgradienten gehalten wurde, mit 39 Gew.% etwas
geringer ist als nominell angegeben. Messungen in der Probe mit 180 min Haltezeit
zeigen dagegen mit 41 Gew.% eine etwas erhohte Konzentration im Ausgangsguss-
gefiige. Die unterschiedlichen Ausgangskonzentrationen schlagen sich auch in der
beobachteten Lange der Mushy Zone nieder. Die Mushy Zone der in Abb. dar-
gestellten Probe ist im Vergleich zu der in Abb. [{.Tk dargestellten Probe um etwa
48% ldnger. Dabei ist zu bemerken, dass sich lediglich die Lange des e-reichen Be-
reichs unterscheidet, wahrend die Lange des n-reichen Bereichs in beiden Proben

nahezu identisch ist.

Al-4 Gew.% Mg-35 Gew.% Zn

Abb. zeigt einen mit FactSage und der SGTE 2009 Datenbank berechneten iso-
plethen Schnitt durch das Al-Mg-Zn-Phasendiagramm bei 4 Gew.% Mg. Fir die in
den Versuchen verwendete Zusammensetzung liegt die Liquidustemperatur bei 850
K und die Solidustemperatur bei 734 K. Bei einer Temperatur von 747 K ist eine
Umwandlung L+ (Al)—L+(Al)+0 zu erwarten, wobei (Al) die Al-reiche Mischkris-
tallphase und o die (Zn,Al);Mg-Lavesphase [88] [89] bezeichnet.
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Abbildung 4.2: Isoplether Schnitt durch das Al-Mg-Zn Phasendiagramm bei 4

Gew.% Mg. Die gestrichelte Linie markiert die in den Halteversu-
chen verwendete Ausgangskonzentration

Das Gefiige der im Temperaturgradienten gehaltenen Proben entlang der ehemali-
gen Mushy Zone ist in Abb. dargestellt. Nach 30 h liegt in der erstarrten Mushy
Zone vorwiegend die im Gefiigebild dunkel erscheinende (Al)-Phase vor, in der laut
EDX-Messungen 1,7 Gew. % Mg und 17,5 Gew. % Zn gelost sind. Nahe der So-
lidustemperatur sind nahezu keine Zweitphasen zu erkennen. Am warmeren Ende
der Mushy Zone treten hell erscheinende kanal- und tropfchenférmige Einschliisse
einer Zweitphase (o) auf, die aufgrund ihrer Morphologie der beim Abschrecken
wiedererstarrenden Schmelze zuzuordnen sind. In der Probe, die 100 h im Tempera-
turgradienten gehalten wurde, sind diese Schmelzreste weitestgehend verschwunden
und es liegt ein Bereich mit nahezu reiner (Al)-Phase iiber die gesamte Lange der

ehemaligen Mushy Zone vor.

Ausgehend vom Phasendiagramm in Abb. und dem erreichten Temperaturgradi-
enten wére in der durcherstarrten Mushy Zone ein etwa 1 mm breiter Bereich ober-
halb der Solidustemperatur zu erwarten, in dem die o-Phase neben der (Al)-Phase
vorliegt. Ein solcher Bereich konnte wihrend der Untersuchungen am REM nicht in
den Proben nachgewiesen werden. Die im Phasendiagramm bei tiefen Temperaturen
fiir die gegebene Konzentration auftretende Phase Mg,Zn;; wurde ebenfalls nicht
beobachtet.

Die bei den gegebenen Versuchsbedingungen zur vollstdndigen Durcherstarrung be-
notigte Zeit liegt mit etwa 100 h deutlich iiber der fur die Proben aus Cu-40 Gew.%
Al benétigten (<3 h).
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Abbildung 4.3: Gefiige einer Al-4 Gew. % Mg-35 Gew.% Zn-Legierung nach a) 30 h
und b) 100 h Haltezeit im Temperaturgradienten (15 K/mm).
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Abbildung 4.4: Isoplether Schnitt durch das Al-Mg-Si Phasendiagramm bei 1 Gew.%
Mg. Die gestrichelte Linie markiert die in den Halteversuchen ver-
wendete Ausgangskonzentration

Ein mit FactSage und der SGTE 2009 Datenbank berechneter isoplether Schnitt
durch das Al-Mg-Si Phasendiagramm ist in Abb. [£.4] dargestellt. Fiir die in den Ver-
suchen verwendete Ausgangskonzentration liegt die Liquidustemperatur bei 625°C
und die eutektische Temperatur, unterhalb der keine Schmelze mehr vorliegt, bei
550°C. Bei 566°C sagt das Phasendiagramm die Umwandlung L+(Al)—L+(Al)+(Si)

voraus, wobei (Si) die Si-reiche Mischkristallphase bezeichnet.

Lichtmikroskopische Aufnahmen der in den Al-1% Mg- 5%Si-Proben bei den Hal-
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Abbildung 4.5: Lichtmikroskopaufnahmen der wiedererstarrten Mushy Zone einer
Al-1% Mg- 5%Si-Legierung

teversuchen entstandenen Gefiige sind in Abb. dargestellt. In der Probe, die 5
min im Temperaturgradienten gehalten wurde, haben sich in der durcherstarrten
Mushy Zone zwischen dem Ausgangsgussgefiige und der abgeschreckten Schmelze
zwei Bereiche ausgebildet: In einem breiten Bereich unterhalb von Ty, tiberwiegt
die (Al)-Phase. Darin befinden sich Mg- und Si-reiche Einschliisse mit eutektischer
Struktur (Abb.[4.5¢). Aufgrund ihrer trépfchen- und kanalfsrmigen Morphologie las-
sen sich diese der abgeschreckten Restschmelze zuordnen, die sich beim Abkiihlen
gemafl dem Phasendiagramm in eine Mischung aus (Al), (Si) und MgySi umwan-
delt. In einem zweiten, schmalen Bereich oberhalb des Ausgangsgussgefiiges liegt die
(Al)-Phase mit fein verteilten (Si)-Einschliissen vor (Abb. [4.5k). Spuren ehemaliger

Restschmelze sind in diesem Bereich nicht zu beobachten.

In der Probe, die 15 min gehalten wurde, haben sich ebenfalls diese zwei Bereiche in
der ehemaligen Mushy Zone gebildet, wobei im Bereich am wéarmeren Ende nahezu
keine Spuren ehemaliger Restschmelze mehr zu beobachten sind. Die Zeit, die zur
Durcherstarrung bendtigt wurde, ist flir diese Zusammensetzung demnach deutlich

kiirzer als bei den in den vorherigen Abschnitten beschriebenen Versuchen mit Cu-40
Gew.% Al und Al-4 Gew. % Mg-35 Gew.% Zn.
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4.2 Simulationsergebnisse zum Massetransport bei

Mushy-Zone-Durcherstarrung
4.2.1 Simulation fiir den einphasigen Fall

Abb. zeigt die mit dem in Abs. beschriebenen Modell berechnete Verteilung
der mittleren Konzentration und des Schmelzanteils entlang der Mushy Zone fiir
einen Temperaturgradienten von 10 K/mm und eine Ausgangszusammensetzung
von Al-3,7 Gew.% Cu. Zu Beginn der Erstarrung entspricht die lokale Konzen-
tration geméfl der Annahmen im Modell der Ausgangskonzentration im gesamten
Erstarrungsbereich. Der Schmelzanteil nimmt von der Position der Solidustempe-
ratur zur Position der Liquidustemperatur stetig zu, wobei auch der Gradient des
Schmelzanteils zur Liquidustemperatur hin zunimmt. Mit fortschreitender Zeit sinkt
die Konzentration durch Massetransport in der Schmelzphase entlang der Mushy Zo-
ne. Die Konzentrationsabnahme nahe der Liquidustemperatur ist dabei starker als
die in den kélteren Bereichen. Es bildet sich ein Sprung in der mittleren Konzen-
tration an der Position der Liquidustemperatur aus, der mit zunehmender Haltezeit
stiarker ausgeprigt ist. Mit der Anderung der lokalen Konzentrationen nimmt der
Schmelzanteil in der Mushy Zone ab. Dabei sinkt er nahe der Liquidustemperatur
schneller als am kélteren Ende. Nach 180 min ist der Schmelzanteil im Rahmen
der numerischen Genauigkeit verschwunden und es liegt im gesamten Bereich die
(Al)-Mischkristallphase vor. Der Konzentrationsverlauf zu diesem Zeitpunkt folgt

den Soliduskonzentrationen im Phasendiagramm.

4.2.2 Simulationsergebnisse fiir mehrphasige Legierungen

Abb. zeigt die Entwicklung der Schmelzanteile und des Konzentrationsverlaufs
bei Durcherstarrung einer Cu-40 Gew.% Al-Legierung in einem Temperaturgradi-
enten von 55 K/mm. Wie in Abb. dargestellt, findet bei der gegebenen Zusam-
mensetzung und einer Temperatur von 624°C eine peritektische Umwandlung statt.
Zu Beginn der Erstarrung liegt bei dieser Temperatur ein Sprung im Schmelzanteil
vor. Unterhalb von T}, ,, sinkt der Schmelzanteil mit fortschreitender Erstarrungszeit
wahrend die lokale Konzentration steigt. Dagegen sinkt die Konzentration in einem
Bereich oberhalb der peritektischen Temperatur, was einen Anstieg des Schmelzan-
teils in diesem Bereich zur Folge hat. Es bildet sich eine fliissige Zone, die sich zu
hoheren Temperaturen hin ausbreitet. Nach etwa 20 min beginnt die fliissige Zone
zu erstarren und die Konzentration steigt. Nach 30 min Haltezeit ist der Grof-

teil der ehemaligen Mushy Zone weitestgehend durcherstarrt (f,<4%), wobei der
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Abbildung 4.6: Berechneter a) Schmelzanteil und b) Verlauf der mittleren Konzen-
tration entlang der Mushy Zone in Al-3,7 Gew.% Cu-Legierung fiir
verschiedene Haltezeiten.
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Abbildung 4.7: Berechneter Schmelzanteil und lokale Konzentrationen entlang der
Mushy Zone in einer Cu-40 Gew.% Al-Legierung fir verschiedene
Haltezeiten.

Schmelzanteil vor der Liquidustemperatur stark ansteigt. Nach 180 min sind alle
Reste an Schmelzphase in der ehemaligen Mushy Zone verschwunden. Im Bereich
unterhalb von T}, ,, liegt die n-Phase vor, wahrend im Bereich dartiber ausschlieflich

die e-Phase vorliegt.

Abb. [4.§ zeigt die Konzentrationen und Schmelzanteile entlang der Mushy Zone
wahrend der Durcherstarrung einer Al-1 Gew.% Mg-5 Gew.% Si-Legierung. Die
Si-Konzentration nimmt in der ganzen Mushy Zone deutlich ab, wahrend die Mg-
Konzentration in einem Bereich am kélteren Ende zunéchst ansteigt und schlieSlich
wie im Rest der Mushy Zone sinkt. Mit den Konzentrationsanderungen sinkt auch
der Schmelzanteil in der Mushy Zone. Bereits nach 2 min liegt er in der gesamten
Gebiet bei weniger als 0,33. Nach 15 min verschwindet er ganz und die Mushy Zo-

ne ist vollstandig durcherstarrt. Lokales Aufschmelzen, wie es fir Cu-40 Gew.% Al
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vorausgesagt wurde, tritt den Berechnungen zufolge nicht auf und der Schmelzanteil

an der Position der kotektischen Umwandlungstemperatur nimmt stetig ab.

4.3 Ergebnisse der Langzeithalteversuche zur Herstellung

intermetallischer Phasen

Im Folgenden werden die Ergebnisse der Halteversuche mit gegebenenfalls anschlie-
Bender gerichteter Erstarrung zur Darstellung inkongruent schmelzender intermetal-
lischer Phasen dargestellt. Zunéchst wurden die bindren Phasen Al3Ni und AlsFe
aus bindren Al-Ni bzw. Al-Fe Schmelzen hergestellt. Anschlieend wurden Versuche
zur Darstellung von #-Al,Cu und der quaterndren Q-Phase aus hoherkomponentigen

Schmelzen durchgefiihrt.

4.3.1 Darstellung intermetallischer Phasen aus bindrer Schmelze

Abb. zeigt das Gefiige einer Al-20 Gew.% Ni-Legierung, die nach 2 h Haltezeit in
einem Gradienten von 12 K/mm gerichtet erstarrt wurde. Oberhalb des Gussgefiiges
(links) hat sich ein Bereich aus Al3Ni mit Einschliissen aus (Al)-Mischkristall gebil-
det. Die Einschliisse nahe des Gussgefiiges (Abb. [£.9p) sind kleiner als im dartiberlie-
genden gerichtet erstarrten Bereich (vgl. Abb. [1.9¢). Mit zunehmender Entfernung
zum Gussgefiige nimmt der Volumenanteil der (Al)-Einschlisse ab. Etwa 2 cm hin-
ter dem Gussgefiige liegt ein Bereich mit einem Anteil an Al3Ni von mehr als 97%
vor (Abb. [£.9d). Reste von (Al) liegen hier in Form von fein verteilten Einschlissen

VOr.

Abb. zeigt das Geflige einer Al-20 Gew.% Ni-Legierung, fiir die die Haltezeit vor
der gerichteten Erstarrung auf 24 h erhoht wurde. Oberhalb des Gussgefiiges liegt
iiber dem gesamten im Gefiigebild gezeigten Bereich Al3Ni vor. Lediglich in einem 0,5
mm breiten Bereich direkt oberhalb des Gussgefiiges sind Einschliisse einer Zweit-
phase zu beobachten, die mit Hilfe von EDX-Messungen als (Al)-Phase indentifiziert
wurde. Die im dartiberliegenden Bereich im Riickstreuelektronenkontrast dunkel er-
scheinenden Bereiche wurden durch Vergleich von Riickstreuelektronen- und Sekun-
darelektronenkontrast und EDX-Messungen Oberflichenunebenheiten z.B. durch
Poren und Risse zugeordnet. Wahrend der gerichteten Erstarrung hat sich hier ein

einige cm langer Bereich aus Al3Ni gebildet.

Abb. zeigt die Ergebnisse der Versuche zur Herstellung von Al;j3Fes. Die Pro-
ben wurden 48 h in einem Temperaturgradienten von 55 K/mm gehalten und an-

schliefend gerichtet erstarrt. In beiden Proben hat sich ein Al;3Fey-reicher Bereich
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Abbildung 4.8: Berechneter Schmelzanteil entlang der Mushy Zone in einer Al-
1 Gew.% Mg-5 Gew.% Si-Legierung fir verschiedene Haltezeiten.
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Abbildung 4.9: Gefiige einer Al-20 Gew.% Ni-Legierung nach gerichteter Erstarrung
nach (a—d) 2 h bzw. (e-g) 24 h Haltezeit im (a—f) Riickstreuelektro-
nenkontrast bzw. (g) Sekundarelektronenkontrast.

gebildet. In beiden Féllen sind die Proben in der Mitte dieses Bereichs gebrochen.
Ahnliches Verhalten wurde auch bei anderen Versuchen mit Bildung spréder inter-
metallischer Phasen beobachtet, typischerweise an der Position, an der wihrend des
Haltens die Liquidustemperatur vorlag. Es sind in beiden Proben keine scharfen
Uberginge zwischen Gussgefiige, ehemaliger Mushy Zone und gerichetet erstarrtem

Bereich zu erkennen.

In der Probe mit der Ausgangskonzentration Al- 7 Gew. % Fe ist der Al;3Fey-reiche
Bereich etwa 2,5 mm lang. Auf der rechten Probenhélfte liegt der Al 3Fe -Anteil bei
etwa 75%, auf der linken Probenhélfte ist er lokal deutlich hoher, wobei in beiden
Probenhélften Einschliisse an (Al) zu beobachten sind.
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Abbildung 4.10: Gefiige in Al-Fe-Legierungen mit 7 bzw. 20 Gew. % Fe nach 48 h
Haltezeit im Temperaturgradienten mit anschlieBender gerichteter
Erstarrung

4.3.2 Darstellung der 0-Al,Cu-Phase aus hoherkomponentiger Schmelze

Abb. zeigt das Gefiige einer Al- 47 Gew.% Cu- 3 Gew.% Si (a—d) bzw. Al- 40
Gew.% Cu-4 Gew.% Mg-6 Gew.% Si-Legierung (e), die nach einer Haltezeit von 24

h bzw. 2 h in einem Temperaturgradienten von 15 K/mm gerichtet erstarrt wurden.

In der Probe der Zusammensetzung Al- 47 Gew.% Cu- 3 Gew.% Si hat sich oberhalb
des Ausgangsgussgefiiges ein zweiphasiger Bereich aus #-Al,Cu mit Einschliissen aus
(Si) mit einem Fléchenanteil von etwa 8% gebildet. Oberhalb dieses Bereichs folgt
im gerichtet erstarrten Teil der Probe ein etwa 2 cm langer Bereich aus nahezu
einphasigem 0-Al,Cu. Am Ende des gerichtet erstarrten Bereichs liegt wieder ein
zweiphaseiger Bereich aus 6-Al,Cu und (Si) vor, wobei die Einschliisse an (Si) mit
bis zu 200 pm deutlich grofler als im Bereich oberhalb des Ausgangsgussgefiiges sind.

Der Fliachenanteil an (Si) liegt in diesem Bereich bei etwa 20%.

In der Probe mit der Ausgangszusammensetzung Al-40 Gew.% Cu- 4 Gew.% Mg-
6 Gew.% Si (Abb. ) liegt oberhalb des Ausgangsgussgefiiges ein einphasiger

Bereich aus 6-Al,Cu vor. Es sind keine Einschliisse an Zweitphasen zu erkennen.

Zur Messung der Si-Konzentration entlang der in Abb. [f.1Th—d dargestellten Probe
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Abbildung 4.11: Geflge in gerichtet erstarrten Proben der Zusammensetzung (a—d)
Al- 47 Gew.% Cu- 3 Gew.% Si bzw. (e) Al-40 Gew.% Cu- 4 Gew.%
Mg-6 Gew.% Si.

wurden WDX-Messungen durchgefiihrt. Die Ergebnisse eines Linienscans entlang
der Probe sind in Abb. dargestellt. Es ist ein stetiger Konzentrationsverlauf im
Bereich niedriger Si-Konzentration zu erkennen, der der Si-Konzentration in #-Al,Cu
zugeordnet werden kann. Oberhalb des Ausgangsgussgefiiges nimmt die gemessene
Si-Konzentration zunéchst tiber einen Bereich von etwa 5 mm von 0,8 Gew.% auf
etwa 0,6 Gew.% ab. Dieser Bereich kann dem Ubergangsbereich zugeordnet werden,
in dem wahrend der Haltephase Mushy-Zone-Durcherstarrung stattgefunden hat. Im
darauf folgenden gerichtet erstarrten Bereich steigt die Si-Konzentration wieder auf
bis zu 1,2 Gew.% an. Groflere Abweichungen von diesem Konzentrationsverlauf lie-
gen an Positionen vor, an denen verstarkt (Si)-Einschlisse und Risse in der Probe zu
beobachten sind. Grélere Streuungen treten deshalb verstirkt in den zweiphasigen
Bereichen oberhalb des Gussgefiiges und am Ende des gerichtet erstarrten Bereichs
auf. Messpunkte, die an (Si)-Einschliissen aufgenommen wurden, liegen dabei aufler-
halb des im Diagramm dargestellten Bereichs, konnen aber fiir die Untersuchung der

Si-Konzentration in #-AlyCu auler Betracht gelassen werden.
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Abbildung 4.12: Si-Konzentration in #-Al,Cu entlang des gerichtet erstarrten Berei-
ches.

4.3.3 Darstellung der Q-Phase im System Al-Cu-Mg-Si

Die aus den Versuchen zur Herstellung der Q-Phase bei verschiedenen Versuchs-
parametern resultierenden Gefiige sind in Abb. dargestellt. Im Gebiet der ehe-
maligen Mushy Zone hat sich eine Schichtstruktur mit Bereichen, in denen sich
die vorkommenden Phasen und deren Anteile unterscheiden, ausgebildet. Im Aus-
gangsgefiige unterhalb der Mushy Zone liegen die Phasen Al,Cu, Q, (Al) und (Si)
nebeneinander vor, wobei Al,Cu den grofiten Phasenanteil aufweist und die Q-Phase
nadelférmig vorliegt. An diesen Bereich schlieit sich ein Bereich an, in dem Al,Cu
und Q mit Einschliisssen an (Al) vorliegen. Dariiber folgt ein Bereich, in dem nur
noch Al,Cu und Q vorliegen, wobei der Anteil an Q zu héheren Temperaturen hin
zunimmt. Im Bereich unterhalb der Position, an der beim Halteversuch die Liqui-
dustemperatur vorlag, hat sich ein Bereich gebildet, in dem vorwiegend die Q-Phase
mit wenigen, kleinen Einschliissen aus Al,Cu vorliegt. Die Phasenanteile in die-
sem Bereich unterscheiden sich fiir die in den Versuchen unterschiedlich gewéhlten
Versuchsbedingungen. Bei der Probe, die 24 h in einem Gradient von 12 K/mm
gehalten wurde, liegt der Anteil an Q in bei ~98% iiber eine Lange von etwa 1
mm (Abb. [£.13h). Durch anschlieBende gerichtete Erstarrung (Abb. [£.13p) wurde
dieser Bereich auf etwa 5 mm verlangert, wobei der Anteil an Q-Phase im gerich-
tet erstarrten Bereich 95% betragt. Die in diesen Bereichen erzeugte Reinheit ist
ausreichend um erste Messungen zur Zusammensetzung der Q-Phase mit EDX und
DSC-Messungen zur Bestimmung der peritektischen Umwandlungstemperatur und

Bildungsenthalpie durchzufiihren.
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Abbildung 4.13: Gefiige in Proben der Versuche zur Herstellung der Q-Phase. Die
Ausgangkonzentrationen betrugen Al-27 Gew.% Cu- 8 Gew.% Mg-
9 Gew.% Si (a-b) bzw. Al- 37 Gew.% Cu- 7 Gew.% Mg- 8 Gew.%
Si (c-d)
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Abbildung 4.14: Gefiige in einer Probe der Ausgangskonzentration Al-30 Gew.% Cu-
6 Gew.% Mg-6 Gew.% Si.

Die mit EDX gemessene Zusammensetzung betragt:
— Al 16,84+0,5 at.%
— Cu: 9,140,3 at.%
— Mg: 44,3+0,6 at.%
— Si: 29,840,3 at.%

Die Messungen dazu wurden in Bereichen durchgefiihrt, in denen die Q-Phase im
Gleichgewicht AlyCu, (Al), (Si) bzw. MgsSi vorliegt. Es konnten dabei keine signifi-
kanten Unterschiede in der Konzentration in Abhéngigkeit der benachbarten Phasen
nachgewiesen werden. Die gemessene peritektische Temperatur betriagt 703 °C, die

gemessene Standardbildungsenthalpie 17,1 kJ/mol.

Zur Bestimmung der Warmekapazitit der Q-Phase mittels DSC-Messung sind besse-
re Reinheiten als die in den in Abb. [£.13h und b dargestellten Proben erzielten nétig.
Zur Verbesserung der Reinheit wurden Proben in einem steileren Temperaturgradi-
enten von 55 K/mm hergestellt. Nach dem Halten im Temperaturgradienten (Abb.
) hat sich ein Bereich mit >99% Q-Phase gebildet, in dem im RE-Kontrast nur
einige wenige Einschliisse an AlyCu zu beobachten sind. In der Probe, die nach 24 h
Haltezeit gerichtet erstarrt wurde (Abb. .13[), liegt am oberen Ende der ehemali-
gen Mushy Zone ebenenfalls ein 1,3 mm breiter Bereich vor, in dem die Q-Phase mit
einer Reinheit von >99% auftritt. Im gerichtet erstarrten Bereich der Probe haben
sich Poren gebildet, in deren Nahe verstarkt Einschliisse von Al,Cu auftreten. Die

Reinheit der Q-Phase nimmt mit Fortschreiten der Erstarrungsfront ab.

Abb. zeigt das Gefiige in einer Probe der Ausgangskonzentration Al-30 Gew.%
Cu-6 Gew.% Mg-6 Gew.% Si, die 24 h in einem Temperaturgradienten von 55 K/mm
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gehalten wurde. Unterhalb der Position der Liquidustemperatur hat sich zunachst
eine etwa 120 pum breite Schicht aus Mg,Si gebildet, an die sich ein Q-reicher Bereich
anschlieft. Der Phasenanteil der Q-Phase liegt in diesem Bereich mit 97% unterhalb
des Phasenanteils, der in den Experimenten erreicht wurde, bei denen sich die Q-

Phase direkt unterhalb der Liquidustemperatur gebildet hat.

4.4 Gefiigebeobachtungen an Ubergangstemperaturen

Abb. zeigt das Gefiige in einer Al-4 Gew.% Cu-Legierung, die 15 min in ei-
nem Temperaturgradienten von 26 K/mm gehalten wurde. Das Gebiet der wieder-
erstarrenden Mushy Zone besteht hauptsachlich aus der im RE-Kontrast dunkel
erscheinenden (Al)-Mischristallphase. Die hellen Bereiche sind Bereiche ehemaliger
Restschmelze, die sich beim Abschrecken in eine Mischung aus #-Al,Cu und (Al)
umgewandelt hat. Betrachtet man das Gefiige an der Position der Solidustempe-
ratur, so fallt auf, dass der Ubergang zwischen Gussgefiige und Mushy Zone nicht

scharf ist. Vielmehr hat sich eine etwa 40 pum breite Zone mit zellularer Struktur

gebildet, die in Abb. [4.15b markiert ist.

Unscharfe Uberginge sind auch im Gefiige der Cu-40 Gew.% Al-Probe zu beobach-
ten, die 30 min im Temperaturgradienten gehalten wurde. Abb. zeigt jeweils
vergroferte Gefiigeausschnitte der Ubergénge bei T, und T}, in dieser Probe. Am
Ubergang zwischen Gussgefiige und n-reichem Bereich bei T, 4 hat sich eine 78 pum
breite Ubergangszone gebildet, in der eine zelluldre Struktur aus n und 6 auftritt.
Auch der Ubergang zwischen 7- und e-reichem Bereich ist nicht scharf. Hier liegt
eine 40 pm breite Ubergangszone mit zellulirer Struktur vor. Beide Ubergangszo-
nen weisen in ihrer Struktur Ahnlichkeit mit der in der Al-4 Gew.% Cu-Legierung

beobachteten auf und sind dabei deutlich starker ausgepragt.
Auch im in Abb. dargestellten Gefiige der Al-Mg-Zn nach 30 h Haltezeit sind

im Bereich nahe der Soliduskonzentration Einschliisse von Zweitphasen in einem
ansonsten in der unteren Hélfte der Mushy Zone einphasigen Bereich zu beobachten,

die Riickstinde einer dhnlichen Ubergangszone sein kénnen.

Auffillig ist, dass diese Zonen in Proben auftreten, bei denen die Durcherstarrung
der Mushy Zone noch nicht vollstandig abgeschlossen ist und noch deutliche Spuren
von Restschmelze zu beobachten sind. In den Proben mit langeren Haltezeiten in
Abb. und sind keine derartigen zelluldren Strukturen zu identifizieren und

es liegen scharfe Uberginge an den Positionen der Umwandlungstemperaturen vor.
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4 Ergebnisse

Abbildung 4.15: Geflige in einer Al-4 Gew.% Cu-Legierung nach 15 min Haltezeit
in einem Temperaturgradienten von 26 K/mm.

Abbildung 4.16: Geflige in einer Cu-40 Gew.% Al-Legierung nahe den Umwand-
lungstemperaturen (a) T o und (b) T}, nach 30 min Haltezeit in
einem Temperaturgradienten von 55 K/mm.
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Abbildung 4.17: Gemessenes und simuliertes Temperaturprofil iiber n- und e-Bereich
bei Anlegen eines dufleren Temperaturgradienten.

4.5 Messung der thermischen Diffusivitat der -Phase

Abb. zeigt das mit dem in Abs. beschriebenen Aufbau gemessene Tem-
peraturprofil entlang der in Abb. dargestellten Probe. Um den Einfluss von
Streuungen in den gemessenen Temperaturen zu verringern, wurde an die gemesse-
nen Werte ein gegensimuliertes Temperaturprofil angepasst (durchgehende Linie).
Dabei wurde fir die Warmeleitfédhigkeit der n-Phase entsprechend [87] der Wert
69 W/Km angenommen und die Wérmeleitfdhigkeiten in den anderen Bereichen
so lange angepasst bis die Abweichung zwischen gemessener und gegensimulierter

Temperaturverteilung minimiert war.

Der Temperaturgradient in den Bereichen reiner n- und e-Phase, die sich in der ehe-
maligen Mushy Zone gebildet haben, ist deutlich steiler als im Ausgangsgussgefiige
und in der abgeschreckten Schmelze unter- und oberhalb der ehemaligen Mushy Zo-
ne. Die Warmeleitfahigkeit in der 7- und e-Phase ist demnach niedriger als in den
mehrphasigen Bereichen, die einen hohen Anteil an 6 -Al,Cu von tiber 60% aufwei-
sen. Dagegen unterscheiden sich die Temperaturgradienten in der n- und e-Phase

nur geringfiigig.

Die ermittelten Werte fiir die Wérmeleitfahigkeit und thermische Diffusivitiat der
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4 Ergebnisse

Tabelle 4.1: Warmeleitfahigkeit und thermische Diffusivitiat der e- und n-Phase

K Cp p « Quelle
[(W/Km] [J/kg K] [kg/dm’] [10°m?/s]
n 69 2,3 [87]
€ 81 0,55 5,75 2,6 diese Arbeit

e-Phase und die fiir die Berechnung der thermischen Diffusivitiat verwendete Dichte
und Warmekapazitiat sind in Tabelle aufgefithrt. Die e-Phase besitzt eine um
17% hohere Warmeleitfahigkeit und eine um 13% hohere thermische Diffusivitét als
die n-Phase.

4.6 Temperaturverteilung in der Mushy Zone

Abb. zeigt die berechnete Verteilung des Schmelzanteils in einer Al-4 Gew.%
Cu-Legierung zu Beginn und am Ende der Durcherstarrung der Mushy Zone.
Abb. zeigt die dazugehorige berechnete Temperaturverteilung. Zu Beginn der
Durcherstarrung nimmt der Schmelzanteil vom kélteren Ende bei der Solidustem-
peratur der Mushy Zone bis zum warmeren Ende an der Liquidustemperatur stetig
zu, wobei er an der Liquidustemperatur den Wert f;=1 erreicht. Im entsprechen-
den Temperaturprofil nimmt der Temperaturgradient von der Solidustemperatur
zur Liquidustemperatur zu. Nach vollstandiger Durcherstarrung ist der Schmelzan-
teil im gesamten Erstarrungsintervall fy=0. Mit der Abnahme des Schmelzanteils
steigt die im Modell verwendete effektive thermische Diffusivitat o.ss in der Mushy
Zone, da die thermische Diffusivitat in der Schmelze geringer ist als die im Festkor-
per. Daraus resultiert eine Abflachung des Temperaturprofils. Das Modell sagt eine
Verschiebung der Position der Liquidustemperatur nach oben und eine Verschiebung
der Position der Solidustemperatur nach unten voraus. Die Liange der Mushy Zone

nimmt demnach um etwa 5% zu.

Die Ergebnisse der Rechnungen fiir eine Cu-40 Gew.% Al Legierung sind in Abb.
dargestellt. Zu Beginn der Durcherstarrung der Mushy Zone liegt der Schmelzanteil
in der gesamten Mushy Zone bei >60%, wobei er an der peritektischen Temperatur
der 0-Phase T, ¢ sprunghaft auf 0 absinkt. Er ist damit deutlich hoher als in der
Al-4 Gew.% Cu-Legierung. Wie schon bei der Al-4 Gew.% Cu-Legierung ist er nach
vollstandiger Durcherstarrung auf 0% im gesamten Erstarrungsintervall abgesunken,
was zur Anderung der thermischen Diffusivitit und Abflachung des Temperaturpro-
fils (s. Abb. [£.19p) fithrt. Der hohere Schmelzanteil zu Beginn der Durcherstarrung

fiihrt zu einer im Vergleich zur Al-4 Gew.% Cu-Legierung grofieren relativen Ande-
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Abbildung 4.18: Berechneter Verlauf (a) des Schmelzanteils und (b) der Temperatur
in einer Al-4 Gew.% Cu-Legierung vor und nach Durcherstarrung

Schmelzanteil [g/g]

der Mushy Zone.

1'0'----Beginn "
nach Durcherstarrung -

-
-

-
[]
1
)
)
]
[]
]
)
1
]
)
'
[
1
[]
'
T

0,0 L
0,0 02 04 06 08 10 12 14 16 1
Abstand von Solidus [mm]

LI
8 20

Temperatur [K]

860

7] ---- Beginn

nach Durcherstarrung

0,0 02 04 06 08 10 1,2 14 16 18 20
Abstand von Solidus [mm]
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rung der Mushy-Zone-Linge von etwa 9%.
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5 Diskussion

5.1 Massetransport bei Mushy-Zone-Durcherstarrung

5.1.1 Besonderheiten der Mushy-Zone-Durcherstarrung mehrphasiger und

mehrkomponentiger Legierungen

In der vorliegenden Arbeit wurden eine Reihe von Halteexperimenten an Modellle-
gierungen, die aus 3 oder mehr Komponenten bestehen und/oder zu mehr als einer
Phase erstarren, durchgefiihrt. Obwohl die Begriffe ,,mehrphasig® und ,; mehrkompo-
nentig” sich in der Regel auf Legierungen mit mehr als 2 Phasen bzw. 3 Komponenten
beziehen, kann davon ausgegangen werden, dass die zugrundeliegenden Prinzipien
sich mit steigender Phasen- und Komponentenzahl nicht grundlegend éndern und
die Ergebnisse auch auf hoherkomponentige Systeme mit einer hoheren Anzahl von
Phasen iibertragbar sind [90]. Auf die Untersuchung von hochkomponentigen Syste-
men wurde verzichtet, da die Genauigkeit von Phasendiagrammen und thermody-
namischen bzw. kinetischen Daten mit steigender Komponentenzahl abnimmt, was

insbesondere den Vergleich zwischen Simulation und Messung zunehmend erschwert.

Frithere Arbeiten zeigen, dass einphasige Legierungen nach vollstdndiger Durcher-
starrung im gesamten Bereich zwischen Solidus- und Liquidustemperatur einen ein-
phasigen Bereich aus der Phase bilden, mit der die Schmelze laut Phasendiagramm
in diesem Temperaturintervall im Gleichgewicht steht. Der Konzentrationsverlauf im
Bereich der durcherstarrten Mushy Zone folgt dabei den Soliduskonzentrationen, die
fiir die wiahrend des Halteexperimentes an einer Probenposition jeweils vorliegende
Temperatur vom Phasendiagramm vorgegeben sind [21]. Zu Beginn und wéhrend
der Durcherstarrung liegt in der Mushy Zone ein Gradient im Schmelzanteil vor,
wobei der Schmelzanteil mit zunehmendem Abstand von der Position der Liquidus-
temperatur abnimmt. Gleichzeitig sinkt der lokale Schmelzanteil in der gesamten

Mushy Zone kontinuierlich mit zunehmender Erstarrungszeit[12, [35].

Betrachtet man im Vergleich dazu mehrphasige Legierungen, so werden einige Unter-
schiede deutlich: In mehrphasigen Legierungen liegt im Bereich zwischen Liquidus-
temperatur und der Temperatur, bei der die Schmelzphase verschwindet, mindestens
eine Umwandlungstemperatur vor. An dieser &ndert sich der Liquidusanstieg und —
im Falle einer peritektischen Umwandlung — die Art der auftretenden Phasen sowie
deren Phasenanteile sprunghaft. Beides ist z.B. aus dem in Abb. dargestellten
Ausschnitt des Cu-Al Phasendiagramms direkt ersichtlich. An der peritektischen

Temperatur der n-Phase T}, liegt ein Knick der Liquiduslinie vor. Fiir eine Tem-
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peratur oberhalb von T}, sagt das Phasendiagramm das Auftreten der e-Phase im
Gleichgewicht mit der Schmelze voraus, wahrend fiir eine Temperatur unterhalb von
T, die n-Phase im Gleichgewicht mit der Schmelze vorhergesagt wird. Durch die
unterschiedlichen Konzentrationen der e- und n-Phase tritt an T}, ,, dem Hebelgesetz
entsprechend ein Sprung im Schmelzphasenanteil auf. Diese Unstetigkeiten wirken
sich auf das Gefiige entlang der Mushy Zone aus. Das Gefiige oberhalb und unterhalb
einer solchen Umwandlungstemperatur unterscheidet sich sichtbar in den auftreten-
den Phasen und ihren jeweiligen Anteilen. Entlang der erstarrenden Mushy Zone
kommt es somit zur Ausbildung mehrerer Bereiche, die von den jeweils auftretenden

Umwandlungstemperaturen begrenzt sind.

In den in Abb. und ¢ dargestellten Gefiigebildern der Cu-40 Gew.% Al-
Legierung ist zu erkennen, dass wihrend der Erstarrung der Mushy Zone eine Pha-
sentrennung stattgefunden hat, wobei sich zwei Bereiche gebildet haben: Der Bereich
oberhalb von T\, , besteht hauptsachlich aus e-Phase, wahrend im Bereich darunter
fast ausschliefllich die n-Phase auftritt. Die Reihenfolge der Phasen entspricht der

vom Phasendiagramm bei der verwendeten Ausgangskonzentration vorhergesagten.

Ahnliche Effekte werden auch in den Proben, die zur Herstellung der Q-Phase an-
gefertigt wurden, deutlich. Auch hier hat in der durcherstarrten Mushy Zone eine
Phasentrennung stattgefunden und es sind wie in Abschnitt beschrieben 3
Bereiche zu erkennen: ein Q-reicher Bereich, ein Bereich aus Q-Phase und Al,Cu
und ein Bereich, in dem (Al), Al,Cu und Q nebeneinander vorliegen. Vergleicht
man diese Beobachtungen mit dem in Abb. dargestellten Phasendiagramm, so
fallt auf, dass die Reihenfolge der ersten beiden Phasenbereiche der vom Phasen-
diagramm vorhergesagten entspricht. Im Bereich am kélteren Ende der ehemaligen
Mushy Zone sagt das Phasendiagramm ein Vierphasen-Gleichgewicht inklusive der
(Si)-Phase voraus, wéhrend in den in Abb. gezeigten Proben in diesem Bereich
die (Al)-Mischkristallphase beobachtet wurde. Dies war nicht bei allen durchgefiihr-
ten Versuchen der Fall. Bei einigen Proben mit um wenige Prozente abweichender
Ausgangskonzentration wie z.B. der in Abb. gezeigten Probe, wurde im unteren
Teil der Mushy Zone (Si) anstatt von (Al) nachgewiesen. Es ist davon auszugehen,
dass die fiir die Berechnung des Phasendiagramms verwendete thermochemische
Datenbank fiir Berechnungen in dem verwendeten Konzentrationsbereich noch Un-
genauigkeiten aufweist. Die Ausgangskonzentration der in Abb. dargestellten
Probe liegt auBerhalb des in Abb. dargestellten isoplethen Schnittes. Es ist aber
anzunehmen, dass sie in einem Bereich liegt, bei dem Mg,Si unterhalb der Liquidus-
temperatur erstarrt, &hnlich wie es im dargestellten Schnitt durchs Phasendiagramm

fiir Konzentrationen von iiber 15 at.% Mg zu erwarten ist.
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Abbildung 5.1: Berechneter vertikaler Schnitt durch das Al-Cu-Mg-Si Phasendia-
gramm.

Die in Abb.[4.2lund Abb. [4.4] gezeigten Phasendiagramme fiir die Systeme Al-Mg-Zn
bzw. Al-Mg-Si sagen jeweils 2 Bereiche fiir die in den jeweiligen Versuchen verwende-
te Ausgangszusammensetzung im Erstarrungsintervall vorher: Unterhalb der Liqui-
dustemperatur liegt die (Al)-Mischkristallphase im Gleichgewicht mit der Schmelze
vor. Fiir niedrigere Temperaturen wird daneben mit (Si) bzw. o eine weitere Phase
vorhergesagt. In dem in Abb. gezeigten Gefiige der Al- 1 Gew.% Mg- 5 Gew. %
Si-Legierung finden sich diese Bereiche auch in der wiedererstarrten Mushy Zone wie-
der. Im Gegensatz dazu ist in den in Abb. dargestellten Gefiigen der Al-4 Gew.%
Mg-35 Gew.% Zn-Legierung lediglich ein Bereich in der wiederstarrten Mushy Zone
zu erkennen. Eine mogliche Erklarung dafiir ist, dass der Temperaturbereich, in dem
(Al)- und o-Phase neben der Schmelze zu erwarten sind, in der Realitat deutlich
schmaler ist als in dem mit Hilfe der SGTE Datenbank 2009 berechneten Phasendia-
gramm vorausgesagt. Dies konnte dazu fithren, dass ein moglicher Zweiphasenbereich
nicht mehr vom Ende des Gussgefiiges zu trennen ist. Der SGTE Datenbank liegt
die thermodynamische Beschreibung des Systems von Liang et al. [88] zugrunde. Ein
Vergleich des berechneten vertikalen Schnitts mit experimentellen Daten von Koster
und Dullenkopf [91] in Abb. 6a in [88] zeigt, dass die Phasengrenze zwischen dem
L+(Al) und dem L+(Al)+o0-Gebiet gut mit den experimentellen Daten iiberein-
stimmt, wihrend die Phasengrenze zwischen L+(Al)+0-Gebiet und (Al)+o-Gebiet
deutlich unterhalb der experimentellen Daten liegt. Eine Unterschitzung der Breite
des L+(Al)+0-Gebiets ist damit nicht auszuschlieBen. Zudem konnte eine verzoger-

te Keimbildung der o-Phase dazu fiihren, dass sich kein Bereich in der Mushy Zone
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bildet, in dem o und (Al) nebeneinander vorliegen.

Im Allgemeinen ist davon auszugehen, dass die sich bildende Phasenverteilung ent-
lang einer vollstandig durcherstarrten Mushy Zone in mehrphasigen Legierungen
vom Phasendiagramm vorgegeben ist. Die oben genannten Beispiele zeigen, dass dies
aufgrund von verzogerter Keimbildung oder Unsicherheiten im Phasendiagramm be-
sonders in hoherkomponentigen Legierungen nicht immer im Experiment beobachtet

wird.

Die Zeit, die zur vollstdndigen Durcherstarrung benotigt wird, kann in Abhangigkeit
von der verwendeten Legierungszusammensetzung stark schwanken. So war die un-
tersuchte Al- 1 Gew.% Mg- 5 Gew. % Si-Legierung bereits nach 5 min Haltezeit fast
vollstandig durcherstarrt, wihrend die Cu- 40 Gew.% Al-Legierung trotz steilerem
Temperaturgradienten fiir einen ahnlichen Fortschritt der Durcherstarrung mit 30

min deutlich langer bendtigte.

Die Cu- 40 Gew.% Al-Probe, die 2 min im Temperaturgradienten gehalten wurde,
zeigt einen weiteren Effekt, der in einphasigen Legierungen vor dieser Arbeit nicht
beobachtet wurde. Nahe T, ,, hat sich ein Bereich mit feinen Dendriten gebildet, de-
ren Sekundararmabstand dhnlich ist wie der in den Dendriten in der abgeschreckten
Schmelze oberhalb Ty,. In diesem Bereich hat demnach deutlich weniger Vergrobe-
rung stattgefunden als in den Bereichen dariiber und darunter. Es ist anzunehmen,
dass die Dendriten erst beim Abschrecken der Probe am Ende des Halteversuchs
entstanden sind. Das wiirde darauf hinweisen, dass hier Schmelzen statt Erstarren
wahrend des Halteversuchs stattgefunden hat, wobei sich ein nahezu vollstandig
aufgeschmolzener Bereich gebildet hat. Ein solcher Prozess kann mit vorhandenen
Modellen, die fiir die Erstarrung von binéren, einphasigen Legierungen entwickelt

wurden, nicht beschrieben werden.

Um die in den Experimenten beobachteten Effekte zu beschreiben und besser zu
verstehen wurde das in Abschnitt beschriebene numerische Modell entwickelt,

das im Folgenden validiert werden soll.

5.1.2 Modellvalidierung fiir bindren, einphasigen Fall

Abb. zeigt den mit dem in Abschnitt beschriebenen numerischen Modell
berechneten Konzentrationsverlauf entlang der Mushy Zone in einer Al-3,7 Gew.%
Cu-Legierung nach 10 min Haltezeit im Vergleich mit experimentellen und mit Hilfe
des analytischen Modells von Combeau et al. [34] simulierten Konzentrationsprofilen

von Fischer et al. [35]. Die experimentellen Konzentrationsdaten sind Mittelwerte
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aus EDX-Linienscans, die bei variierendem Abstand von der Position der Solidu-
stemperatur entlang der Isothermen senkrecht zum Temperaturgradienten aufge-
nommen wurden. Sie sind damit von der Festphasen- und Schmelzkonzentration
sowie von den lokalen Phasenanteilen von Schmelze und Festphase abhangig und

direkt mit den mittleren lokalen Konzentrationen im Modell vergleichbar.

Die Ergebnisse der beiden Modelle stimmen untereinander sehr gut tiberein. Klei-
nere Abweichungen treten im Bereich hoherer Temperaturen auf. Diese sind auf die
unterschiedlichen Modellannahmen zuriickzufithren. Das analytische Modell nutzt
bei der Berechnung der Gleichgewichtskonzentrationen und Schmelzanteile konstan-
te Werte fiir den Verteilungskoeffizient k. und den Liquidusanstieg mj. Ebenso
wird ein konstanter Diffusionskoeffizent in der Schmelze im gesamten Temperatur-
bereich angenommen [34]. Im numerischen Modell wird dagegen ein temperatur-
abhéangiger Diffusionskoeffizient angenommen. Die Gleichgewichtskonzentrationen
und Schmelzanteile werden durch Kopplung mit ChemApp ebenfalls temperatur-
abhéngig berechnet. Beides hat in dem hier verwendeten System offensichtlich nur

einen geringen Einfluss auf das Ergebnis.

Beide berechneten Konzentrationsverlaufe stimmen bei niedrigeren Temperaturen
nahe der Solidustemperatur gut mit den experimentellen Daten tiberein. In Rich-
tung hoherer Temperaturen nimmt die Abweichung zu, wobei die experimentellen
Messwerte unter den von den Simulationen vorhergesagten liegen. Mogliche Griin-
de fiir diese Abweichungen wurden von Fischer et al. [35] diskutiert: Die im HF-
Induktionsfeld erzwungene starke Konvektion in der Schmelze im Experiment wird
im Bereich am warmeren Ende der Mushy Zone, in dem ein hoher Schmelzanteil vor-
liegt, zu einem beschleunigten Massetransport von Cu in das Schmelzgebiet oberhalb
der Mushy Zone fithren, wodurch die Cu-Konzentration unterhalb der Liquidustem-
peratur sinkt. Desweiteren ist zu erwarten, dass der makroskopische Massetransport
in der Mushy Zone von mikroskopischen Prozessen wie TGZS, LFM und Vergrobe-
rung beeinflusst wird. In beiden Modellen werden diese Effekte nicht berticksichtigt.
Eine wesentliche Annahme im Modell ist, dass sich in der Fest- und Fliissigphase zu
jeder Zeit jeweils die Gleichgewichtskonzentrationen einstellen und dabei die lokalen
Phasenanteile dem Hebelgesetz folgen. Buchmann und Rettenmayr [92] haben ge-
zeigt, dass sich die Gleichgewichtskonzentrationen an einer fest-fliissig-Grenzflache
innerhalb von etwa 1 us einstellen. Vergleichsweise langsame Diffusion in der Fest-
phase kann dennoch wéhrend der Erstarrung zur Ausbildung von Mikroseigerungen
fithren, die die lokalen Phasenanteile beeinflussen und erst bei langerem Halten ver-
schwinden. Dieser Effekt ist schwierig zu quantifizieren, kann aber bei Haltezeiten

von weniger als 60 s zu Abweichungen fiihren.
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Abbildung 5.2: Berechneter Konzentrationsverlauf in Al-3,7 Gew.% Cu-Legierung
nach 10 min Haltezeit.

Trotz der geringen Unterschiede lasst sich schlussfolgern, dass beide Modelle den
gemessenen Konzentrationsverlauf gut wiedergeben und die Annahme, dass Mas-
setransport in der Schmelze der mafigebliche Prozess bei der Durcherstarrung der

Mushy Zone ist, bestéatigen.

5.1.3 Vergleich von Simulationsergebnissen und Erstarrungsgefiigen

Die feine dendritische Struktur in der Mitte der Cu-40 Gew.% Al-Probe aus Abb.
ist ein klarer Hinweis, dass in diesem Bereich vor dem Abschrecken der Probe
eine komplett fliissige Zone vorlag. In den Bereichen dartiber und darunter werden
dagegen vergroberte Dendriten mit groflerem Sekundéardendritenarmabstand beob-
achtet, was auf einen signifikanten Festphasenanteil vor dem Abschrecken hindeutet.
Die Entstehung der fliisssigen Zone lasst sich anhand der Simultationsergebnisse in
Abb. erklaren. Analog zu den experimentellen Ergebnissen wird in der Simu-
lation die Entstehung einer fliissigen Zone in der Nahe von 7T}, , vorhergesagt. Der
Grund dafiir liegt in den Unstetigkeiten im Schmelzanteil und dem Anstieg der Li-
quiduskonzentration. Ein Sprung im Schmelzanteil hat zur Folge, dass auf der Seite
mit hoherem Schmelzanteil mehr Querschnittsfliache fiir die Diffusion zur Verfiigung
steht als auf der Seite mit niedrigem Schmelzanteil. Unterschiede in den Anstiegen
der Liquiduskonzentrationen fithren zu unterschiedlichen Konzentrationsgradienten
in der Schmelze. Beides hat zur Folge, dass der Diffusionsfluss oberhalb und un-

terhalb der Umwandlungstemperatur verschieden ist. Im Beispiel der Cu-40 Gew.%

64



5 Diskussion

Al-Legierung diffundiert mehr Al in das Gebiet naheT}, ,, als wegdiffundiert. Mit stei-
gender Al-Konzentration steigt entsprechend des Hebelgesetzes der Schmelzanteil in
diesem Gebiet an und es kommt zum solutalen Schmelzen. Hierbei sei bemerkt, dass
in anderen Legierungen und Legierungssystemen, in denen unterschiedliche Verhalt-
nisse der Schmelzanteile und Liquidusanstiege an der Umwandlungstemperatur vor-
liegen, auch der gegenteilige Fall denkbar ist. Die resultierenden unterschiedlichen

Diffusionsfliisse konnen auch eine beschleunigte Erstarrung bewirken. Ausgehend
von Gl. und [3.4] tritt dieser Fall ein, wenn j© < j~ und dementsprechend

. i
st () <-r (5] 5.)

gilt. Bei konstantem Temperaturgradienten ist dies der Fall, wenn

+ —
— =L < —f—L_ (5.2)
mr, myp,

Grofle Spriinge im Schmelzanteil an der Position der peritektischen Temperatur be-
giinstigen demnach Aufschmelzen, wihrend eine starke Anderung des Liquidusan-
stiegs eine beschleunigte Erstarrung begiinstigt. Effekte wie diese sind auf den ersten
Blick konterintuitiv. Sie sind dennoch thermodynamisch konsistent und werden vom

Modell erfasst und vorhergesagt.

Fiir eine Haltezeit von 30 min sagt das Modell einen geringen Schmelzanteil iiber
den Grofteil der Mushy Zone, der im Bereich nahe der Liquidustemperatur stark
ansteigt, voraus. Die Gefligeaufnahme in Abb. bestatigt das vom Modell vor-
hergesagte Verhalten. Es sind Spuren abgeschreckter Schmelzkanéle und -einschliisse
erkennbar, wobei die Dichte der Schmelzkanéle in den 0,4 mm unterhalb der Liqui-
dustemperatur deutlich zunimmt. In der Probe in Abb. [{.Ik, die 3 h im Tempe-
raturgradient gehalten wurde, sind keine Spuren von Restschmelze mehr zu erken-
nen. Auch das Modell sagt fiir diese Haltezeit eine vollstandig wiedererstarrte Mu-
shy Zone voraus. Qualitativ werden die Beobachtungen aus den Experimenten vom
Modell vollstandig wiedergegeben. Eine quantitative post-mortem Bestimmung der
Schmelzanteile wurde nicht versucht. Die in Gefiigeaufnahmen zu beobachtenden
Spuren von Schmelzkanélen und Schmelztropfchen, die sich durch einen erhohten
Anteil an Zweitphasen auszeichnen, entsprechen nur einem Teil der Bereiche, in
denen Restschmelze erstarrt ist. Ein anderer Teil erstarrt auf der bereits vor dem
Abschrecken vorliegenden Festphase und ist in Gefiigeaufnahmen nicht von dieser

zu unterscheiden.
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Im Modell wird angenommen, dass die Konzentration in der Schmelze oberhalb
der Liquidustemperatur der Ausgangskonzentration cq entspricht und sich nicht im
Laufe der Erstarrung dndert. Diese Annahme impliziert zum einen eine vollstandige
Durchmischung im Schmelzgebiet oberhalb 77 und zum anderen eine unendliche
Lange dieses Schmelzgebiets. Die experimentellen Bedingungen in den Versuchen
wurden so gewéhlt, dass sie dieser Modellannahme nahekommen. Um eine nahe-
zu vollstandige Durchmischung der Schmelze zu erreichen, wurden die Experimente
in einem Hochfrequenzinduktionsofen durchgefiihrt, der eine starke Konvektion in
der Schmelze erzeugt. Frithere Untersuchungen haben gezeigt, dass sich die Kon-
zentration in der Schmelze und damit auch die Liquidustemperatur wiahrend eines
Halteversuchs durch Massetransport in das Schmelzgebiet oberhalb der Mushy Zo-
ne verdndert. Die daraus resultierende theoretische (Durchschnitts-)Konzentration
der Schmelze nach vollsténdiger Durcherstarrung kann durch folgende Massebilanz
abgeschatzt werden [12, 27, [40]:

(5.3)

T, —T, T, —T T,,—T
cOL:cL(L_LW>+c€LW7+CWIP»9

Gr Gr T Gr

Hierbei entspricht L der Probenlange oberhalb T}, 4. ¢. und ¢, ist die Durchschnitts-
konzentrationen der e- bzw. n-Phase. Die Abweichung der Schmelzkonzentratation
von der Ausgangskonzentration ¢y ist umso grofler, je kleiner der Temperaturgradient
G ist. Ein flacher Temperaturgradient wird demnach zu einer signifikanten Erho-
hung der Aluminiumkonzentration der Schmelze und damit zu einr Erniedrigung der
Liquidustemperatur fithren. Um diesen Effekt zu minimieren, wurden die Versuche
mit moglichst steilen Temperaturgradienten durchgefithrt. Wendet man Gleichung
auf die konkreten Versuchsparameter (cg=40 Gew.%, L=50 mm, Gr=>55 K/mm)
an, ergibt sich fiir die Schmelzkonzentration ¢y, in einer vollstadndig durcherstarrten
Cu-40 Gew.% Al-Probe mit 40,4 Gew.% ein um 0,4 Gew.% hoherer Wert als im
Modell angenommen. Diese Abweichung liegt im Bereich der Konzentrationsschwan-
kungen, die in den gegossenen Stében, aus denen die Proben hergestellt wurden, fest-
gestellt wurden. Zudem konnte bei EDX-Messungen im Bereich der abgeschreckten
Schmelze kein signifikanter Anstieg der Aluminiumkonzentration nachgewiesen wer-
den. Es ist also davon auszugehen, dass die Modellannahmen den experimentellen

Bedingungen hinreichend nahe kommen.

Fiir eine Haltezeit von 30 min sagt das Modell einen geringen Schmelzanteil iiber
den Grofiteil der Mushy Zone, der im Bereich nahe der Liquidustemperatur stark
ansteigt, voraus. Die Gefiigeaufnahme in Abb. scheint das vom Modell vorher-

gesagte Verhalten zu bestétigen. Es sind Spuren abgeschreckter Schmelzkanéle und
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-einschliisse erkennbar, wobei die Dichte der Schmelzkanéle in den 0,4 mm unterhalb
der Liquidustemperatur deutlich zunimmt. In der Probe in Abb. [d.Tk, die 3 h im
Temperaturgradient gehalten wurde, sind keine Spuren von Restschmelze mehr zu
erkennen. Auch das Modell sagt fiir diese Haltezeit eine vollstdndig wiedererstarrte
Mushy Zone voraus. Qualitativ werden die Beobachtungen aus den Experimenten
vom Modell vollstandig wiedergegeben. Eine quantitative post-mortem Bestimmung
der Schmelzanteile wurde nicht angestrebt, da eine genaue Trennung von abge-
schreckter Restschmelze und bereits vor dem Abschrecken vorliegender Festphase

nicht ohne Weiteres moglich ist.

Betrachtet man die Geftigeaufnahmen der terniren Al-Mg-Si-Legierung in Abb. [4.5]
so fallt auf, dass im zweiphasigen Bereich im kélteren Teil der Mushy Zone schon
nach 5 min keine Spuren von Restschmelze zu erkennen sind. Im einphasig als (Al)
erstarrenden Teil der Mushy Zone sind dagegen noch deutliche Spuren von Schmelz-
kanédlen und -einschliissen zu beobachten, deren Anteil zu hoheren Temperaturen
hin zunimmt. Nach 15 min sind auch im warmeren Teil der ehemaligen Mushy Zo-
ne die Bereiche abgeschreckter Restschmelze nahezu vollstandig verschwunden. Die
vom Modell berechneten Verteilungen des Schmelzanteils in Abb. geben dieses
Verhalten qualitativ sehr gut wieder. Die wenigen Bereiche an Restschmelze, die in
der Probe mit 15 min Haltezeit noch zu erkennen sind, lassen vermuten, dass die
Zeit, die zur vollstandigen Durcherstarrung notig ist, vom Modell etwas unterschatzt
wird. Ein moglicher Grund dafiir kann der im Modell verwendete tiber das Volu-
men gemittelte Ansatz sein, der impliziert, dass Schmelze in Form von miteinander
verbundenen Kanalen, die sich tiber den gesamten Bereich der Mushy Zone erstre-
cken, vorliegt. Im Experiment sind solche miteinander verbundenen Kanéle gerade
gegen Ende der Erstarrung nicht mehr zu erwarten. Stattdessen werden Schmelzein-
schliisse, die vollstandig von der Festphase umgeben sind, beobachtet. Die Bewegung
dieser wird durch die dartiiberliegenden Korner der Festphase blockiert, wodurch sich
der Diffusionsweg erhoht. Gleichzeitig ist davon auszugehen, dass sich die Warme-
leitfahigkeit im nahezu vollstandig erstarrten Gefiige von der Warmeleitfahigkeit
zu Beginn der Erstarrung der Mushy Zone unterscheidet. Eine hohere Leitfahigkeit
in der Festphase im Vergleich zur Schmelze wiirde zu einer Abflachung des Tem-
peraturgradienten im Laufe der Erstarrung fithren (Vgl. Abschnitt , wodurch
die Geschwindigkeit, mit der sich Schmelzeinschliisse aus der Mushy Zone bewegen

konnen, mit fortschreitender Erstarrung sinkt.

In der Literatur liegen nur wenige Daten fiir Diffusionskoeffizienten in der Schmelz-
phase vor, wobei meist auch nur bindre Systeme untersucht sind. Die Berechnung

der Diffusion in der Schmelze in den in dieser Arbeit durchgefithrten Simulations-
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rechnungen erfolgte unter Verwendung konzentrationsunabhéngiger Diffusionskoeffi-
zienten und fiir jede Komponente separat. Wechselwirkungen zwischen den Kompo-
nenten untereinander wurden damit vernachléssigt. In der Realitat ist dagegen von
einer Konzentrationsabhéangigkeit der Schmelzdiffusion und von Wechselwirkungen
zwischen den Komponenten auszugehen, die in den Simulationsrechnungen nicht

berticksichtigt werden.

Trotz der erwahnten vereinfachenden Annahmen im Modell 1asst sich aus den Ergeb-
nissen schlussfolgern, dass das Modell das Erstarrungsverhalten von mehrphasigen

und mehrkomponentigen Legierungen qualitativ gut wiedergibt.

5.1.4 Genauigkeit der post mortem Temperaturgradientenbestimmung

Die in sito Messung von Temperaturgradienten sind im Allgemeinen aufwendig. Im
einfachsten Falle konnen sie durch in sito Messung der Temperatur an 2 Messpunk-
ten bestimmt werden. Der Temperaturgradient ergibt sich dann aus der Tempera-
turdifferenz und dem Abstand der Messpunkte. Mit dieser Methode lasst sich aller-
dings nur der mittlere Temperaturgradient zwischen den Messpunkten bestimmen,
da Abweichungen von einem linearen Temperaturverlauf nicht aufgelost werden kon-
nen. Fir die Bestimmung eines nichtlinearen Temperaturverlaufs sind deshalb eine
Vielzahl von Messpunkten notwendig. Die Fixierung von Thermoelementen oder
Widerstanden fiir die Temperaturmessung erfordert in der Regel ein fiir die Tempe-
raturmessung optimiertes Probendesign. Alternativ kann die Temperaturmessung
beriithrungslos durch Messung von IR-Strahlung erfolgen. Derartige Verfahren besit-

zen allerdings in der Regel einen hohen Kalibrationsaufwand.

Die zu den Versuchen in dieser Arbeit angegebenen mittleren Temperaturgradien-
ten wurden post mortem mit Hilfe der aus den Gefiigeaufnahmen ermittelten Mushy
Zone-Lange L)z und dem bei der Ausgangskonzentration auftretenden Erstarrungs-

intervall AT, nach folgender Formel abgeschatzt:

ATy

Gr =
"7 Lz

(5.4)

Da AT} gerade bei Systemen mit steilem Liquidusanstieg stark von der Ausgangs-
konzentration abhédngt, konnen sich Abweichungen von der Ausgangskonzentration
in der Probe auf den abgeschatzten Temperaturgradienten auswirken. Der daraus

resultierende Fehler von Gt kann mit

AGT _ ACOmL

T (5.5)
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abgeschéatzt werden. Um groflere Fehler bei der Bestimmung des Temperatur-
gradienten zu vermeiden, wurde deshalb die mittlere Konzentration im Gussgefiige
im unteren Bereich der Probe iiber EDX-Messungen bestimmt. Da dieser Bereich zu
keiner Zeit wiahrend eines Halteversuchs aufgeschmolzen wird, ist in diesem Bereich
die Ausgangskonzentration unverandert. Abweichungen von der Ausgangskonzentra-
tion, die die ganze Probe betreffen, haben auf diese Weise keinen Einfluss auf die
ermittelten Temperaturgradienten. EDX-Messungen entlang der bei der Legierungs-
herstellung erhaltenen Gussstangen zeigen, dass Konzentrationsschwankungen von
bis zu 0,5 Gew.% entlang der Proben auftreten konnen. Neben dem tiblichen statis-
tischen Fehler bei EDX-Messungen konnen auch Makroseigerungen in den Gussstan-
gen dafiir verantwortlich sein. Im Allgemeinen sollten Konzentrationsschwankungen
innerhalb der Mushy Zone keinen Einfluss auf den abgeschatzten Temperaturgra-
dienten haben, da sie sich wiahrend der Haltezeit rasch ausgleichen. Ein Fehler des
ermittelten Temperaturgradienten ist lediglich dann zu erwarten, wenn die mittlere
Konzentration im Gussgefiige durch Seigerungsbildung von der mittleren Konzentra-
tion in der Mushy Zone abweicht. In diesem Fall kann der daraus resultierende Fehler
mit Hilfe von GI. abgeschétzt werden. Eine Abweichung von der Ausgangskon-
zentration von 0,5 Gew.% wiirde demnach im Fall der Cu-40 Gew.% Al-Legierung
mit 30 min bzw. 120 min Haltezeit einem Fehler des ermittelten Temperaturgradi-

enten von AGr = 5K entsprechen.

Neben der Ausgangskonzentration konnen sich auch Riickschmelzeffekte an der Po-
sition Liquidustemperatur auf die bestimmte Mushy Zone-Léange und damit auch
auf den ermittlelten Temperaturgradient auswirken. Die Diffusion von Legierungs-
atomen aus dem Gebiet der Mushy Zone in den Schmelzbereich dariiber hat eine
Anreicherung an Legierungsatomen in der Schmelze an der Liquidustemperatur zur
Folge. Die verdnderte Konzentration bewirkt eine Erniedrigung der Liquidustem-
peratur und es kommt zum Aufschmelzen eines Bereichs am oberen Ende der Mushy
Zone, wodurch sich die Mushy Zone-Lénge verringert. Durch die Verwendung eines
HF-Induktionsofens und die damit erzeugte starke Konvektion in der Schmelze wer-
den Anreicherung an Legierungsatomen nahe der Position der Liquidustemperatur
verringert und tiber den gesamten Schmelzbereich oberhalb der Mushy Zone ver-
teilt. Fir im Verhéltnis zur Mushy Zone-Lange grole Schmelzbadlangen ist nur eine
geringe Konzentrationsanderung in der Schmelze und damit lediglich ein geringer

Einfluss auf die Mushy-Zone-Lange zu erwarten.

In binaren, peritektischen Legierungen wie z.B. Cu-40 Gew.% Al kann neben der
Lange der gesamten Mushy Zone auch der Abstand zwischen peritektischer Um-

wandlungstemperatur und dem Gussgefiige zur Abschatzung des Temperaturgradi-
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enten verwendet werden. Der Vorteil dabei ist, dass dieser Abstand sich bei Abwei-
chungen von der nominellen Ausgangskonzentration nicht éndert, da die Umwand-
lungstemperatur im Gegensatz zur Liquidustemperatur in bindren Legierungen sich
nicht mit der Konzentration dndert. Gleichzeitig wird der Einfluss von Riickschmelz-
effekten an der Liquidustemperatur vermieden. Der damit ermittelte Temperatur-
gradient entspricht dem mittleren Temperaturgradienten im Bereich zwischen der
Umwandlungstemperatur und dem Gussgefiige. Der Gradient im oberen Bereich
der Mushy Zone und damit auch der mittlere Gradient iiber die gesamte Mushy
Zone kann davon abweichen. Dies ist der Fall, wenn sich die Warmeleitfahigkei-
ten der in den unterschiedlichen Bereichen auftretenden Phasen unterscheiden, was
ein Abweichen vom linearen Temperaturverlauf zur Folge hat. Prinzipiell ist in den
meisten Féllen von einem nichtlinearen Temperaturverlauf auszugehen. Lediglich in
einphasigen Legierungen mit vernachléassigbarer Temperaturabhangigkeit der War-

meleitfahigkeit ist ein linearer Verlauf zu erwarten.

Bei der Cu-40 Gew.% Al-Probe, die 2 min im Temperaturgradient gehalten wur-
de, fallt auf, dass der Bereich der abgeschreckten Mushy Zone deutlich langer ist
als bei Experimenten, die bei gleichem Versuchsaufbau und langeren Haltezeiten
durchgefiithrt wurden. Bei hohen Schmelzanteilen in der Probe kann sich durch die
Induktionsheizung am Rand der Probe ein durchgehender Schmelzfilm bilden. Im
Gegensatz zum Inneren der Probe, wo der Festphasenanteil grofl genug ist, um Kon-
vektion zu unterdriicken, kann in dem dufleren Bereich Konvektion stattfinden und
zum Warmetransport in der Schmelze beitragen. Der verstiarkte Warmetransport
fithrt zu einem flacheren Temperaturgradienten zu Beginn der Durcherstarrung. Zu-
dem bleibt ungeklart, wie sich das Vorhandensein einer vollstdndig fliissigen Zone
zwischen zwei teilfliissigen Zonen auf die Lange der Mushy Zone auswirkt. Es ist
denkbar, dass sich die Breite der fliissigen Zone andert, da die teilfliissige Zone
dariiber sich senkt oder aufsteigt. Fiir einen quantitativen Vergleich zwischen dem
Modell zum Massetransport in der Mushy Zone und den entsprechenden Experimen-
ten miissten derartige Effekte unterdriickt werden. Dies kann in gewissem Umfang
zum Beispiel durch Verwendung eines geringeren Probendurchmessers in den Ver-
suchen erzielt werden. Das generelle Durcherstarrungsverhalten sollte sich durch die
beschriebenen Effekte nicht &ndern, sodass ein qualitativer Vergleich von Experi-
ment und Simulation, wie er in dieser Arbeit durchgefithrt wurde, dennoch sinnvoll

ist.

Die Position der Liquidustemperatur ist in der Regel gut durch den scharfen Uber-
gang zwischen Mushy Zone und abgeschreckter Schmelze definiert. An der Position

der Solidustemperatur und an peritektischen Temperaturen liegt bei einigen Proben
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dagegen kein scharfer Gefiigeiibergang vor. Stattdessen treten Ubergangsbereiche
auf, in denen eine zellulare Struktur vorliegt. Die Entstehung dieser Bereiche wird
in Abs. diskutiert. Fiir die Abschiatzung des Temperaturgradienten wurde in
diesen Proben fiir die Position der Solidustemperatur das untere (kiltere) Ende des
Ubergangsbereichs verwendet. Der ermittelte Temperaturgradient entspricht dem-

nach dem mittleren Temperaturgradienten am Ende der Haltezeit.

Die Abschitzung des Temperaturgradienten aus dem Gefiige setzt eine genaue
Kenntnis des Phasendiagramms im Bereich der Ausgangskonzentration voraus. In
den in dieser Arbeit verwendeten bindren Systemen ist davon auszugehen, dass die
entsprechenden Liquidus- und Solidustemperaturen gut bestimmt sind. Mit steigen-
der Komponentenzahl nimmt die Unsicherheit in der Regel zu, da fiir die Erstellung

der entsprechenden Phasendiagramme deutlich mehr Daten notwendig sind.

5.2 Temperaturverteilung entlang der Mushy Zone

Die in Abschnitt vorgestellten Simulationsergebnisse zeigen, dass die Anderung
der Phasenanteile und damit auch der thermischen Diffusivitaten einen signifikanten
Einfluss auf die Temperaturverteilung entlang der Mushy Zone hat. Die Anderung
der Temperaturverteilung fithrt zu einer Verschiebung der Positionen der Umwand-
lungstemperaturen und damit zu einer Léngendnderung der Mushy Zone und einer
Anderung des mittleren Temperaturgradienten. Liegt ein hoher Anteil metallischer
Phasen vor, vergréflert sich die Linge der Mushy Zone in der Regel im Laufe der
Erstarrung, wéhrend der Temperaturgradient abflacht (o, < Qpestphasen). Interme-
tallische Phasen konnen dagegen eher schlechte Wérmeleiter sein (aq, > Qtpestphasen )
was in Legierungen mit hohem Anteil dieser Phasen eine Verkiirzung der Mushy-
Zone und einen im Laufe der Erstarrung steiler werdenden Temperaturgradienten

zur Folge hat.
Die Entstehung der in Abschnitt beschriebenen zellularen Struktur, die sich an

den Ubergangstemperaturen ausbildet, lasst sich in anhand des Modells nachvollzie-
hen. Die Simulationsergebnisse in Abb. und zeigen, dass sich die Position
der Solidustemperatur bzw. der peritektischen Temperaturen in Richtung des kélte-
ren Endes verschiebt. Dies fithrt zum partiellen Aufschmelzen des Gussgefiiges unter-
halb der urspriinglichen Position der Solidustemperatur, wobei die Bereiche, in de-
nen Ungleichgewichtseutektikum vorliegt, zuerst aufschmelzen. Daneben sind auch
lokale Umschmelzprozesse wie TGZS, LFM und Vergroberungsprozesse im partiell
aufgeschmolzenen Bereich zu erwarten. Sobald sich die Schmelzkanéle im Bereich

oberhalb der ehemaligen Position der Solidustemperatur vollsténdig geschlossen ha-
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ben, sind die darunter liegenden Schmelzeinschliisse gefangen und kénnen nur noch
durch Umschmelzprozesse wie TGZS erstarren. Die zellullaren Strukturen sind daher
bei mittleren Haltezeiten noch zu beobachten, verschwinden aber bei langen Halte-
zeiten. Ahnliche Strukturen wurden auch von Liu et al. [28] bei ihren Experimenten

mit Al-Ni-Legierungen an der Position der peritektischen Temperatur beobachtet.

Die Simulationsergebnisse zeigen weiterhin, dass die Anderung des Temperaturgra-
dienten dann besonders grof ist, wenn der Schmelzanteil entlang der Mushy Zone
zu Beginn der Erstarrung grof§ ist. Ein hoher Schmelzanteil zu Beginn fithrt zu
ciner starken Anderung der Phasenanteile wihrend der Erstarrung und damit zu ei-
ner stirkeren Anderung der effektiven thermischen Diffusivitit in der Mushy Zone.
Die Lénge der in den Gefiigen beobachteten Ubergangsbereiche stimmt mit dieser
Schlussfolgerung iiberein. Die beobachtete Breite der Ubergangszone in der Cu-40
Gew.% Al-Probe relativ zur Gesamtlange der Mushy Zone liegt bei 3,5%, wahrend
sie in der Al-4 Gew.% Cu-Probe nur 1,3% der Gesamtlinge betragt. Die von den
Simulationsrechnungen verhergesagte Verschiebung der Solidustemperatur betragt
3,3% der Mushy Zone-Léange fir Cu-40 Gew.% Al und 2,3% fir Al-4 Gew.% Cu.

In der Literatur liegen nur wenige Werte fiir thermische Diffusivitaten bzw. War-
meleitfahigkeiten fiir den bei der Durcherstarrung relevanten Temperaturbereich
vor. Die in der Simulation fiir die Festphasen verwendeten Daten wurden fiir Tem-
peraturen deutlich unterhalb der Schmelztemperatur ermittelt. Wéhrend die War-
meleitfahigkeit in Metallen in der Regel mit der Temperatur abnimmt, kann sie
in intermetallischen Phasen auch mit der Temperatur zunehmen. [93] Der Einfluss
der hoheren Temperatur auf die verwendeten thermischen Diffusivitiaten ist deshalb

nicht vorhersagbar.

Die Bestimmung der thermischen Diffusivitédt der e-Phase erfolgte durch Auswer-
tung eines im Temperatugradienten erzeugten Temperaturprofils, das mit Hilfe ei-
ner IR-Zeilenkamera gemessen wurde. Der absolute Fehler der Temperaturmessung
an einem bestimmten Messpunkt kann hierbei bis zu 1 K betragen. Die Genau-
igkeit bei der Messung von Temperaturunterschieden ist dagegen deutlich besser.
So kénnen Temperaturdifferenzen von 0,1 K aufgelost werden. Da in den einzelnen
Bereichen der Probe von einem stetigen, anndhernd linearen Verlauf ausgegangen
werden kann, wurde hier jeweils ein linerarer Fit angelegt. Messwertschwankungen
zwischen einzelnen Messpunkten konnen auf diese Weise ausglichen werden. Es ist
demnach von nur einem Fehler in der Messung der Temperaturgradienten auszu-
gehen, der deutlich geringer ist als der Fehler der absoluten Temperaturmessung.
Fiir die Bestimmung der thermischen Diffusivitét ist lediglich das relative Verhélt-

nis der Temperaturgradienten in den verschiedenen Bereichen ausschlaggebend. Der
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Messfehler wird dadurch weiter minimiert. Da die thermische Diffusivitat relativ zur
thermischen Diffusivitdt der Referenzphase gemessen wird, héngt die Genauigkeit
des ermittelten Wertes stark von der Genauigkeit des Wertes fiir die Referenzpha-
se ab. Der fiir die Messung der thermischen Diffusivitidt der e-Phase verwendete

Referenzwert fiir oy, aus [87] wurde bei Raumtemperatur bestimmt.

Insgesamt lésst sich sagen, dass trotz der Unsicherheiten in den Werten der verwen-
deten thermischen Diffusivitédten die Ergebnisse aus den Experimenten und Simula-

tionsrechnungen eine gute Ubereinstimmung zeigen.

Die Anderung der Temperaturverteilung in der Mushy Zone wirkt sich auch auf
die Geschwindigkeit aus, mit der die Mushy Zone durcherstarrt. Ein Abflachen
des Temperaturgradienten bewirkt eine Abnahme der Geschwindigkeit, mit der
sich Schmelzeinschliisse durch TGZS in Richtung hoéherer Temperaturen bewe-
gen. Gleichzeitig verlangsamt sich der Massetransport in der Schmelze entlang von
Schmelzkanélen, da bei flacheren Temperaturgradienten auch eine flachere Konzen-
trationsverteilung in der Schmelze zu erwarten ist. Um den Massetransport in der
Mushy Zone wahrend der Durcherstarrung quantitativ zu beschreiben, sollte deshalb
in weiterfithrenden Arbeiten auch der Wéarmetransport entlang der Mushy Zone be-

riicksichtigt werden.

5.3 Darstellung intermetallischer Phasen im

Temperaturgradienten
5.3.1 Einfluss von Versuchsbedingungen auf Ausbeute und Reinheit

Im Rahmen dieser Arbeit wurden eine Reihe von intermetallischen Phasen im Tem-
peraturgradienten dargestellt. Die entsprechenden Versuche wurden mit unterschied-
lichen Ausgangskonzentrationen, Temperaturgradienten und Haltezeiten durchge-
fithrt. In der resultierenden Menge und Reinheit der erhaltenen Phase zeigen sich
dabei deutliche Unterschiede.

Die Lange der durcherstarrten Mushy Zone und damit auch die Lange des Bereichs
der hergestellten Phase ist umso kiirzer, je steiler der angelegte Temperaturgra-
dient ist. Dabei erfordert ein steilerer Gradient allerdings kiirzere Haltezeiten um
vollstandige Durcherstarrung zu erreichen. Ein steilerer Gradient erhoht demnach
die Reinheit der hergestellten Phase bei gegebener Haltezeit. Wird die Probe nach
dem Halten im Temperaturgradient weiter gerichtet erstarrt, ist ein steiler Gradient

zudem Voraussetzung fiir die Ausbildung einer ebenen Erstarrungsfront.
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Neben dem Temperaturgradienten hat auch die gewéahlte Ausgangskonzentra-
tion einen starken Einfluss auf die erhaltene Menge der durch Mushy-Zone-
Durcherstarrung hergestellten Phase. Der Bereich, in dem sich die Phase bildet ist
dann besonders grof}, wenn die Ausgangskonzentration so gewéhlt ist, dass sie iiber
einen moglichst groflen Temperaturbereich im Zweiphasengebiet liegt, in dem die
Phase im Gleichgewicht mit der Schmelze vorkommt (Vgl. Abb. . Allerdings ist
das Phasendiagramm gerade fiir hoherkomponentige Systeme nicht immer gut genug
bekannt, was die Wahl einer geeigneten Ausgangkonzentration erschwert. Fiir die
Versuche zur Herstellung der Q-Phase wurden zwei verschiedene Ausgangskonzen-
trationen, die sich nach Vorversuchen mit variierender Zusammensetzung als giinstig
erwiesen haben, verwendet. Ein Vergleich der bei den jeweiligen Ausgangszusam-
mensetzungen hergestellten Gefiige zeigt, dass die Lange des Bereiches, in dem sich
Q-Phase mit hoher Reinheit gebildet hat, trotz deutlich unterschiedlicher Tempera-
turgradienten dhnlich ist. Die Zusammensetzung Al- 37 Gew.% Cu- 7 Gew.% Mg- 8
Gew.% Si ist dementsprechend die bessere, um eine hohe Ausbeute zu erreichen, da
die Q-Phase bei dieser Zusammensetzung iiber einen grofleren Temperaturbereich
stabil ist.

Neben der Lange des Bereichs, in dem sich die gewiinschte Phase ausbildet, beein-
flusst die Ausgangszusammensetzung auch die Reihenfolge, in der sich die Phasen
entlang der Probe bilden. So kénnen sich in peritektischen Legierungen zwei (oder
mehrere) Bereiche mit unterschiedlichen intermetallischen Phasen nebeneinander
bilden. Dies ist zum Beispiel in Abb. fur Cu-40 Gew.% Al und in Abb. fir
eine Al-30 Gew.% Cu-6 Gew.% Mg-6 Gew.% Si-Legierung zu beobachten. Im ersten
Fall hat sich oberhalb des n-reichen Bereichs ein Bereich aus € gebildet. Im zweiten
Fall ist ein Bereich aus Mg,Si oberhalb des Bereichs aus Q-Phase zu beobachten. Die
Lange des Bereichs der unteren Phase und damit auch die Ausbeute an dieser wird
dabei nicht zwangsldufig von der Anwesenheit einer zweiten Phase beeinflusst, da
diese lediglich vom Temperaturintervall im Phasendiagramm, bei dem die Phase im
Gleichgewicht mit der Schmelze vorkommt, abhéngt. Dagegen kann sich die Bildung
eines Bereichs einer anderen Phase direkt unterhalb der Liquidustemperatur auf die
Reinheit der gewiinschten Phase auswirken. Dies wird z.B. in Abb. deutlich, in
der im Q-Phasen-reichen Bereich deutlich mehr Einschliisse an #-Al,Cu beobachtet
werden als in den Proben, die bei vergleichbaren Versuchsparametern mit einer Aus-
gangszusammensetzung durchgefithrt wurden, bei der sich kein Bereich aus Mg,Si
bildet (Abb. . Mit der hoheren Liquidustemperatur vergrofiert sich die Lange
der Mushy Zone und somit auch der Diffusionsweg, der wahrend der Durcherstar-

rung tberwunden werden muss. Die Zeit, die bis zur vollstandigen Durcherstarrung
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benotigt wird, erhoht sich demnach. Die Durchfiihrung von gerichteter Erstarrung
nach dem Halten im Temperaturgradienten zur Erhéhung der Ausbeute ist nur dann
sinnvoll, wenn sich die gewiinschte Phase direkt unterhalb der Liquidustemperatur
bildet. Das Auftreten einer anderen Phase nahe der Liquidustemperatur hitte zur
Folge, dass sich bei gerichteter Erstarrung zuerst diese Phase als Primarphase und

die gewtinschte Phase erst dahinter und mit geringerer Reinheit bildet.

Bei einigen Proben kam es zum Bruch nahe der Position der Liquidustemperatur.
Dies trat insbesondere bei Proben auf, bei denen sich intermetallische Phasen mit
einem geringen Loslichkeitsbereich ausgebildet haben (Q, Alj3Fey, etc.). Eine mog-
liche Erklédrung dafiir sind thermische Spannungen in der Probe, die sich beim Ab-
kiithlen durch unterschiedliche Warmekontraktion der Phasen bilden kénnen. Da an
der Liquidustemperatur nach Halteexperimenten ein scharfer Gefligeiibergang zwi-
schen durcherstarrter Mushy Zone und abgeschreckter Restschmelze vorliegt, sind
hier verhéltnisméafig starke thermische Spannungen zu erwarten. Zur Verringerung
von Rissen und Briichen in den Proben wurden Proben mit besonders spréden in-
termetallischen Phasen nicht abgeschreckt, sondern mit einer Kiihlrate von 2 K/mm
abgekiihlt.

Bei facettiert erstarrenden Phasen ist es schwierig, wihrend der gerichteten Erstar-
rung ebenes Frontwachstum zu erhalten. Im gerichtet erstarrten Bereich bilden sich
deshalb in der Regel neben der Primérphase auch Einschliisse von Zweitphasen. Der
bei Mushy-Zone-Durcherstarrung erhaltene einphasige Bereich léasst sich bei diesen
Phasen demnach nur bedingt durch gerichtete Erstarrung verlangern. Dagegen lie-
Ben sich die Phasen #-Al,Cu und Al3Ni tiber einen Bereich von einigen cm iiber
gerichtete Erstarrung herstellen. Vorraussetzung dafiir war eine ausreichend lange
Haltezeit, sodass die Mushy Zone im Bereich unterhalb der Position der Liquidus-
temperatur vollstandig durcherstarrt ist und sich eine ebene Grenzfliche zwischen

Schmelze und ehemaliger Mushy-Zone gebildet hat.

5.3.2 Madglichkeiten und Grenzen der Methode

Mit der in dieser Arbeit vorgeschlagenen Methode der Durcherstarrung der Mushy
Zone im Temperaturgradienten konnen auch Phasen, deren Herstellung mit konven-
tionellen Methoden eher schwierig ist, hergestellt werden. Da die Ausgangszusam-
mensetzung der Probe nicht der Zusammensetzung der Phase entsprechen muss,
konnen neben kongruent schmelzenden Phasen auch inkongruent schmelzende Pha-
sen hergestellt werden. Da die Ausgangskonzentration nicht der Zusammensetzung

der Phase entsprechen muss, ist die Herstellung auch bei niedrigeren Temperaturen
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als der Schmelz- bzw. Umwandlungstemperatur der Phase moglich. Damit kénnen
auch Phasen hergestellt werden, deren Schmelztemperatur normalerweise zu hoch
ist, um sie aus der Schmelzphase zu erzeugen. Das Beispiel der Q-Phase zeigt zudem,
dass auch Phasen, deren Zusammensetzung nicht zweifelsfrei bekannt ist, hergestellt
werden konnen, auch wenn diese nur einen sehr schmalen Loslichkeitsbereich auf-
weisen. Voraussetzung fiir die Herstellung ist das Vorhandensein eines Bereiches im
Phasendiagramm, in dem die gewtinschte Phase im Gleichgewicht mit der Schmelze
vorkommt, und die entsprechende Wahl einer geeigneten Ausgangszusammensetzung
der Probe, die im Konzentrationsbereich liegt, in der dieses Zweiphasengebiet vor-

liegt.

Durch Anwendung dieser Methode wurde die Q-Phase erstmals in makroskopischer
Menge und mit hoher Reinheit hergestellt, was eine Untersuchung der Zusammenset-
zung sowie die kalorimetrische Messung der peritektischen Umwandlungstempera-
tur, der Bildungsenthalpie, der Enthalpie der peritektischen Umwandlung und der
Wiarmekapazitat ermoglichte. Die Ergebnisse der DSC-Messungen sind in [94] und
[95] veroffentlicht. Tabelle zeigt die in dieser Arbeit mit EDX gemessene Zu-
sammensetzung im Vergleich mit einigen in der Literatur vorgeschlagenen Zusam-
mensetzungen. Die gemessenene Zusammensetzung stimmt am besten mit der von
Wolverton [78] im Rahmen von ab initio Rechnungen vorgeschlagenen tiberein. Die
anderen vorgeschlagenen Zusammensetzungen unterschatzen die Mg-Konzentration
und tiberschatzen die Al-Konzentration. Die Messungen der Zusammensetzung der
Q-Phase erfolgten in unterschiedlichen Bereichen, in denen die Q-Phase mit un-
terschiedlichen Phasen im Gleichgewicht stand. Dabei konnten keine signifikanten
Konzentrationsunterschiede festgestellt werden. Daraus ist zu schlussfolgern, dass
die Phase allenfalls einen sehr schmalen Loslichkeitsbereich besitzt. Die Beschrei-
bung der Phase als stochiometrische Phase in CALPHAD-Modellierungen ist damit
gerechtfertigt. Mit Hilfe der gemessenen Werte wurde die thermochemische Beschrei-
bung der Q-Phase verbessert [94] 95].

Tabelle 5.1: Vergleich der gemessenen Zusammensetzung der Q-Phase mit Litera-

turwerten
Zusammensetzung (at.%) Al Cu Mg Si
EDX-Messung 16,842,0 | 9,11,0 | 44,342,0 | 29,8420
AlyCus M goSiz |78 14,3 9.5 42.9 33,3
Al,Cus M g5 Si7 [75] 19,0 9,5 38,1 33,3
Al CuM g5 Sis[77] 28,6 7.1 35,7 28,6
AlyC'us M g5 Sis [79] 21,1 10,5 42,1 2,3
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In Abschnitt wurde 0-Al,Cu aus einer Si-haltigen ternéren Schmelze tiber
Mushy-Zone-Durcherstarrung mit anschlieender gerichteter Erstarrung hergestellt.
Konzentrationsmessungen mittels WDX entlang der Probe zeigen, dass sich mindes-
tens bis zu 1,2 Gew% Si in der Phase 16sen konnen. Riani et al. [96] untersuchen das
Al-Cu-Si-Phasendiagramm bei 500°C und weisen eine Si-Konzentration in 6-Al,Cu
von 0,7 Gew.% nach. Ponweiser und Richter [97] bestatigen diese Konzentration und
gehen in ihrer Beschreibung des Phasendiagramms von der gleichen Konzentration
an der eutektischen Temperatur aus, bei der die Loslichkeit maximal sein sollte. Die
in dieser Arbeit gemessenen Konzentrationen deuten darauf hin, dass die Loslichkeit

von Si in #-Al,Cu in den bisherigen Untersuchungen deutlich unterschatzt wird.

Die oben genannten Beispiele verdeutlichen, dass die in dieser Arbeit beschriebe-
ne Methode zur Herstellung intermetallischer Phasen einen wertvollen Beitrag zur
Verbesserung von thermochemischen Datenbanken und den daraus berechneten Pha-

sendiagrammen liefern kann.
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6 Zusammenfassung

Im Rahmen dieser Arbeit wurde die Erstarrung von fest-fliissig Gemischen im Tem-
peraturgradienten untersucht. Besonderes Augenmerk galt dabei der Erstarrung

mehrphasiger und mehrkomponentiger Legierungen.

Die Untersuchung der Gefiige in Proben, die im Temperaturgradienten gehalten
wurden, zeigt, dass bei der Erstarrung mehrphasiger Legierungen eine Phasense-
paration auftritt. Dabei bilden sich in der Mushy Zone entlang des Temperatur-
gradienten mehrere Bereiche nebeneinander aus, in denen jeweils unterschiedliche
Phasen vorliegen. Die Art und Reihenfolge der in den jeweiligen Bereiche auftreten-
den Phasen entspricht der vom Phasendiagramm bei der Ausgangskonzentration im

Gleichgewicht mit der Schmelze vorhergesagten Phasen.

Bei kiirzeren Haltezeiten zeigen die untersuchten Gefiige Bereiche abgeschreckter
Schmelze in Form von Schmelzkanélen und Schmelzeinschliissen, die mit zunehmen-
der Haltezeit verschwinden. In der Probe einer Cu-40 Gew% Al-Legierung wurde
bei kurzer Haltezeit ein vollstandig aufgeschmolzener Bereich nahe der Position der
peritektischen Umwandlungstemperatur beobachtet, der bei lingeren Haltezeiten
nicht mehr zu beobachten ist. Der hohe Schmelzanteil in diesem Bereich zeigt, dass
Schmelzen wahrend der Erstarrung der Mushy Zone stattgefunden hat. Ein solcher
Effekt ist mit bisherigen, meist fiir bindre und einphasige Legierungen entwickelten

Modellen nicht zu erkléaren.

Um derartige Mechanismen besser verstehen zu konnen, wurde ein Modell zur Be-
schreibung der Erstarrung der Mushy Zone entwickelt, das fiir mehrkomponenti-
ge und mehrphasige Legierungen anwendbar ist. Die Ergebnisse der Simulations-
rechnungen zeigen, dass die Ursache fiir das Aufschmelzen nahe der Umwandlungs-
temperatur in unterschiedlichen Diffusionsfliissen oberhalb und unterhalb der Um-
wandlungstemperatur liegt, die sich aufgrund unterschiedlicher Liquidusanstiege und
Schmelzanteile ausbilden und zu einer Verdnderung der Konzentration und damit
auch zu einer Veranderung der Schmelzanteile nahe der Position der Umwandlungs-

temperatur fithren.

Weiterhin wurde untersucht, inwiefern sich im Laufe der Durcherstarrung éndernde
Schmelzanteile — und damit verbunden sich &ndernde Warmeleitfahigkeiten — auf die
Durcherstarrung auswirken. Dafiir wurde ein Modell entwickelt, mit dem der Tem-
peraturverlauf entlang der Mushy Zone vor und nach Durcherstarrung berechnet
wurde. Die Ergebnisse der Rechnungen verdeutlichen, dass sich die Positionen der
Solidustemperatur und der peritektischen Umwandlungstemperatur signifikant ver-

schieben kénnen. Eine Untersuchung der entsprechenden Erstarrungsgefiige an den
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Positionen der Umwandlungstemperaturen zeigte, dass sich statt scharfen Uber-
géngen bei nahezu vollstindiger Durcherstarrung Ubergangsbereiche mit zelluldren
Strukturen ausgebildet haben. Dies zeigt, dass fiir eine quantitative Beschreibung
der Durcherstarrung der Mushy Zone der sich é&ndernde Temperaturverlauf mit be-

riicksichtigt werden sollte.

Als Eingangsgrofle fiir die Berechnungen in den verwendeten Legierungen wurde die
thermische Diffusivitit der e-Phase im System Al-Cu bendétigt. Diese wurde aus der
Warmeleitfahigkeit, die durch Messung und Auswertung eines Temperaturprofils im

stationdren Temperaturgradienten ermittelt wurde, abgeschétzt.

Die bei der Durcherstarrung der Mushy Zone beobachtete Bildung eines einphasi-
gen Bereichs wurde ausgenutzt, um die intermetallischen Phasen 6-Al;Cu, Al;s3Fey,
Al3Ni und die quaterndre Q-Phase herzustellen. Es wurde gezeigt, dass die Me-
thode gut geeignet ist, um intermetallische Phasen herzustellen, die aufgrund von
z.B. inkongruentem Schmelzverhalten, geringem Loslichkeitsbereich oder unbekann-
ter Zusammensetzung nur schwierig mit konventionellen Methoden herstellbar sind.
Die Q-Phase wurde erstmals in makroskopischen Mengen und in fiir kalorimetrische
Untersuchungen ausreichender Reinheit hergestellt. Die phasenreine Herstellung der
Phase war Voraussetzung fiir die Messungen von chemischer Zusammensetzung, pe-
ritektischer Umwandlungstemperatur, Bildungsenthalpie und Warmekapazitat, mit
deren Hilfe der thermochemische Datensatz fiir die Q-Phase verbessert werden konn-
te.
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