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T5 abgekiihlt aus dem Herstellungsprozess und warmausgelagert

T6 losungsgegliiht und auf maximale Dehngrenze warmausgelagert

T7 losungsgegliiht und iiberaltert

TPRE  twin plane reentrant edge

TTT time-temperature-transformation
XRD  Rontgendiffraktometrie

ZK-V  Zylinderkopfverschraubung
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VI. Formelzeichen und Symbolverzeichnis

A Bruchdehnung

a dimensionsloser Faktor bei Ql¢
Ay Amplitude der Exponentialfunktion des irreversiblen thermischen Wachstums
aal Zellparameter Al

aamk  Zellparameter Al-Mischkristall
AL legierungsspezifischer Faktor fiir Dendritenarmabstand
AR aspect ratio

Aa/Ac  Anderung Zellparameter pro Elementkonzentration

b Betrag des Burgers-Vektors
c Fremdatomanteil bei Werkstoffwiderstand durch Mischkristallverfestigung
Co Ausgangskonzentration

cpir  Konstante bei Quality Index Qlpr
cpre  Konstante bei Quality Index Qlpgrc

C; Konzentration des Elements 1

cL Konzentration der Restschmelze

Cp spezifische Wirmekapazitit

Cs Konzentration im erstarrten Festkdrper
d Dendritenarmabstand

D Diffusionskoeffizient

Dy Diffusionskonstante, Frequenzfaktor

dy KorngrofBe

dferet  maximaler feretischer Durchmesser

dferet  minimaler feretischer Durchmesser

Ds Diffusionskoeffizient im Festen

E Elastizitdtsmodul

E Primédrenergie der einstrahlenden Elektronen

Eainer Aktivierungsenergie Interdiffusion

Erv  Aktivierungsenergie Leerstellenbildung

Ec charakteristische Anregungsenergie

f Formfaktor

fp Volumenanteil der Phase B bei Werkstoffwiderstand durch grobe Zweiphasigkeit
fs Festphasenanteil, fraction solid

fw; Gewichtsanteil der Phase 1

G Schubmodul
g(t,T) thermisches Wachstum in Abhingigkeit von Zeit und Temperatur

Gy Gibbs'sche freie Energie der reinen Komponente
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Gy

ideal
Gmix

G,
Gr
Gi(rfix

H
HBW

Pii50

Q.

QI
Qlc
Qlpir
QIprc

Gibbs'sche freie Energie

idealer Mischungsbeitrag zur Gibbs'schen freien Energie
Wachstumsrate

Temperaturgradient

nicht-idealer Mischungsbeitrag zur Gibbs'schen freien Energie
Enthalpie

Hére Brinell mit Wolframkugel
Gleichgewichtsverteilungskoeffizient

Konstante bei Werkstoffwiderstand durch separierte Korner/Teilchen
Boltzmann-Konstante

werkstoffabhidngige Konstante bei Werkstoffwiderstand durch Korngrofe
Konstante bei Berechnung Phasenanteil

freier Abstand von Ausscheidungen/Teilchen

Ausgangsliange

Diffusionsldnge

Langenénderung

Exponent bei Werkstoffwiderstand durch Ausscheidungen
Probenmasse in Wasser

molare Masse Al-Mischkristall

molare Masse Element i

Probenmasse an Luft

Verfestigungsexponent

Konstante bei Werkstoffwiderstand durch Mischkristallverfestigung 0,5...1,0
Avogadro-Konstante

Anzahl der Atome pro Elementarzelle Al

legierungsspezifischer Exponent fiir Dendritenarmabstand
Exponent bei Berechnung Phasenanteil

Keimbildungsrate

50 %ige Uberlebenswahrscheinlichkeit bei Dauerfestigkeitspriifung
Aktivierungsenergie

empirische GrofBe bei Berechnung der Warmfestigkeit
Wirmestrom

Quality Index

Quality Index nach Caceres

Quality Index nach Drouzy, Jacob, Richard

Quality Index nach Din Rashid, Campbell

Radius kugelformiger Ausscheidungen
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Vi
VAl,speZ
Veq
Vi,spez

Lastverhiltnis

universelle Gaskonstante

Werkstoffwiderstand, kurzreichend
Werkstoffwiderstand Phase A
Werkstoffwiderstand durch Ausscheidungen
Werkstoffwiderstand Phase B
Werkstoffwiderstand vom Gefiige
Werkstoffwiderstand durch Korngrenzen
Zugfestigkeit

Werkstoffwiderstand durch Michkristallverfestigung
Werkstoffwiderstand durch grobe Zweiphasigkeit
Werkstoffwiderstand durch separierte Korner/Teilchen
Werkstoffwiderstand durch Lamellen

0,2 %-Dehngrenze

Werkstoffwiderstand durch Teilchenverfestigung
Werkstoffwiderstand durch Versetzungen
Werkstoffwiderstand

GroBe der Rontgenanregungsbirne
Schlammanteil

Schlammfaktor

Zeit

Temperatur

Abkiihlrate

Zeitkonstante der Exponentialfunktion des irreversiblen thermischen Wachstums
lokale Erstarrungszeit

Probentemperatur

Referenztemperatur

Schmelztemperatur

umgewandelter Volumenanteil
Erstarrungsfrontgeschwindigkeit
Ausgangsvolumen

Endvolumen

spezifisches Volumen Al-Mischkristall
Gleichgewichtsanteil an Ausscheidungen

spezifisches Volumen der Phase i

Viegspez Spezifisches Volumen der Legierung

Vp

Proportionalititsfaktor Heizrate bei DSC-Messungen
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Yeff

dvo

A

M

Q
Qgemessen
QH20
QiMatPro
QoL

Qrel

Psi

Ga
o(T)
eXRD

Tmax

Volumenénderung

Gesamtschlagarbeit

Weg der Erstarrungsfront

Volumenanteil einer festen Phase nach Johnsen-Mehl-Avrami
mittlere Diffusionsstrecke

Konstante bei Werkstoffwiderstand durch Versetzungen

Konstante bei Werkstoffwiderstand durch Mischkristallverfestigung
Konstante bei Werkstoffwiderstand durch Ausscheidungen
Konstante bei Werkstoffwiderstand durch Teilchen

Konstante bei Werkstoffwiderstand durch Lamellen

irreversibles thermisches Wachstum

Parameter bei Berechnung der Warmfestigkeit

Parameter bei Berechnung der Warmfestigkeit

Grenzflachenenergie

maBgebliche Grenzflaichenenergie fiir das Schneiden von Versetzungen
Volumenénderung durch Ausscheidung

Verformungsgschwindigkeit

mittlerer freier Teilchenabstand bei Werkstoffwiderstand durch separierte Korner/Teilchen
Lamellenabstand, mittlerer, bei Werkstoffwiderstand durch Lamellen
Dichte

gemessene Dichte von Legierungsvarianten, nach Archimedes
Dichte des Wassers

mit JMatPro® berechnete Dichte von Legierungsvarianten

Dichte der Luft

relative Dichteabweichung gegeniiber JMatPro®-Berechnung
Radius des eutektischen Si

Amplitude Dauerschwellfestigkeit

Warmfestigkeit

Ein-/Ausfallswinkel bei Rontgenstrahlung

Desintegrationszeit

kovalenter Atomradius
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VII.

Al
C

Co
Cr
Cu
Fe
H,

/n

p", g, B, UL, U2, B
Q",Q,Q,QP,QC, L, » Ausscheidungen der Spezies AlsCu,MgsSig

Chemische Elemente

Aluminium
Kohlenstoff
Cobalt
Chrom
Kupfer
Eisen
Wasserstoff
Magnesium
Mangan
Molybdin
Natrium
Nickel
Sauerstoff
Blei
Schwefel
Antimon
Silicium
Zinn
Strontium
Titan

Zink

Ausscheidungen der Spezies Mg,Si

S", S', S Ausscheidungen der Spezies Al,CuMg

0", 0", 6 Ausscheidungen der Spezies Al,Cu
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VIII. Physikalische Einheiten

%
°C
um
A
at%

mol
MPa
nm
pm

ppm

wt%

Prozent

Grad Celsius

Mikrometer = 10° m

Angstrom = 10" m

Atomprozent

Kubikzentimeter = 10° m’
Elektronenvolt = 1,6021892:10% J
Gramm

Gigatonne = 10" g

Stunde = 3600 s

Hertz = s’
Joule = Nm
Kelvin

Kilogramm = 10° g
Kilojoule = 10° J
Kilometer = 10° m
Kilonewton = 10> N
Kilovolt =10’V
Quadratmeter

Milligramm = 10 g

Minute = 60 s
Millimeter = 10> m
Mol

Megapascal = 10° N/mm®
Nanometer = 10° m
Pikometer = 10> m
parts per million
Sekunde

Tonne=10°g

Gewichtsprozent
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IX. Zusammenfassung

Im Rahmen dieser Arbeit wird das Eigenschaftsspektrum der Al-Recyclinglegierung 226D
(AISi9Cu3Fe) unter Optimierung der Zusammensetzung und Warmebehandlung erweitert. Neben
thermodynamischen Simulationen mit JMatPro® und der Vorgehensweise nach DfSS
Design-for-Six-Sigma werden Legierungsversuche im Labor- und IndustriemafBstab, Makrohérte-
und Dichtemessungen, Kerbschlagbiege- und Zugversuche, Bestimmung der Dauerschwell-
festigkeit, DSC- und Dilatometermessungen sowie Licht- und Rasterelektronenmikroskopie mit
EDX und zudem Rontgendiffraktometrie durchgefiihrt.

Die Kombination aus DfSS und JMatPro® liefert im ersten Schritt eine Einschrinkung der
Legierung 226D hinsichtlich intermetallischer Phasen und Dehngrenze. Laborversuche zeigen
durch 0,1 wt% Mo die Unterdriickung von nadeligen B-AlsFeSi Phasen und stattdessen die Bildung
verrundeter neuartiger AlFeMoMnSi-Phasen. Dies fiihrt zu einer um bis zu 35 % gesteigerten
Bruchdehnung.

Der Ubertrag auf ein Druckguss-Kurbelgehiduse zeigt ebenso eine Kennwertsteigerung. Dabei
konnen Gefiigebestandteile sicher mit JMatPro® vorhergesagt werden. Dies wird durch REM und
XRD bestitigt. Die reduzierte Auslagerung T5mod 200 zeigt im Vergleich zur Referenz bereits
eine signifikant hohere Dehngrenze und teils erhohte Dauerschwellfestigkeit bis Pyso = 57 MPa.
Diese Steigerungen sind auf verdnderte Ausscheidungsspezies und —dichte zuriickzufiihren.
Optimiertes Losungsglithen findet bei 738 K (465 °C) mit 3 h Haltezeit statt und liefert in
Kombination mit reduzierter Auslagerung bei 473 K (200 °C) die hochste Dehngrenze bis
300 MPa. Dies fiihrt auch bei der Kurzzeitwarmfestigkeit zu deutlicher Kennwertsteigerung. Bei
500 h Temperaturbelastung ist allerdings nur bis 453 K (180 °C) ein Vorteil zu erzielen,
wohingegen nach 473 K (200 °C) / 500 h alle Varianten auf Ry, = 150 MPa abfallen.

Der Spagat zwischen hoher Dehngrenze und geringem irreversiblem thermischem Wachstum zeigt
sich insbesondere zwischen Auslagerungstemperaturen sowie ein- bzw. zweistufiger Wéarme-
behandlung. Durch Optimierung der Zusammensetzung und Wérmebehandlung wird eine deutliche
Steigerung der korrelierenden Werte Quality-Index Qlpjr und Sicherheitsprodukt Ry, - A erreicht.
AuBlerdem besteht ein tendenzieller Zusammenhang zwischen Sicherheitsprodukt und

Kerbschlagarbeit.
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X. Abstract

In the scope of this work the range of properties of the aluminum recycling alloy 226D
(AISi9Cu3Fe) is extended by optimization of chemical composition and heat treatment. In addition
to thermodynamic simulations with JMatPro® and the Design-for-Six-Sigma (DfSS) approach,
laboratory and industrial scale alloying experiments, macro-hardness and density measurements,
notch impact and tensile tests, determination of fatigue strength, DSC and dilatometer
measurements as well as light and scanning electron microscopy with EDX and also XRD are
carried out.

In the first step, the combination of DfSS and JMatPro® restricts the alloy 226D in terms of
intermetallic phases and yield strength. Laboratory experiments show by 0.1 wt% Mo suppression
of needle-like B-AlsFeSi phases and, instead, the formation of circularized novel AlFeMoMnSi
phases. This leads to an increase in elongation of up to 35 %.

The transfer to a die-cast crankcase also shows an increase in characteristic values. In this case,
microstructural components can be predicted accurately with JMatPro®. This is confirmed by
REM and XRD. The thermal reduced aging T5mod 200 shows in comparison to the reference
already a significantly higher yield strength and partly increased fatigue strength up to
Pyso =57 MPa. These increases are due to altered species and density of precipitates. Optimized
solution treatment takes place at 738 K (465 °C) with a 3-hour holding time and, in combination
with reduced aging at 473 K (200 °C), provides the highest yield strength up to 300 MPa. This
leads to a significant increase in characteristic values even in the case of short-term heat resistance.
At 500 h temperature load, however, an advantage can only be achieved up to 453 K (180 °C),
whereas after 473 K (200 °C) / 500 h all heat treatment alternatives drop to Ry, = 150 MPa.

The balancing between high yield strength and low irreversible thermal growth is particularly
evident between aging temperatures and one- or two-stage heat treatment. By optimizing the
composition and heat treatment, a significant increase of the correlating values Quality Index Qlpjr
and security product Ry, - A is achieved. In addition, there is a tending relation between security

product and notched bar impact work.
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1 Einleitung und Motivation 1

1 Einleitung und Motivation

Aluminium und seine Legierungen sind fiir die heutige moderne Welt unabdingbar. Die
Einsatzbereiche von Al verteilen sich auf Mobilitdt, Verpackung, high-tech Anwendungen,
Gebédude und Verbrauchsgegenstinde, vgl. Abbildung 1 [1]. Hier zeigt sich, dass bereits im Jahr
2015 in Europa ca. 39 % der Endnutzung in der Mobilitdt stattfindet. Hauptbegriindung ist die
Gewichts- und CO,-Reduzierung von Fahrzeugen, da bei Pkw ca. 100 kg Gewichtseinsparung zu

einer Emissionsminderung von ca. 8 g CO,/km fiihren [2].

Abbildung 1: Hauptnutzungsbereiche von Al-Produkten in Europa im Jahr 2015 [1].

Gezielter Leichtbau am Pkw kann zwischen den Jahren 2010 und 2050 Emissionen in Hohe von
9-18 Gto CO,-Aquivalent einsparen [2]. Zudem spricht die Verwendung von Recyclingmaterial fiir
sich, da fiir die Aufbereitung von Al-Schrott nur ca. 5% der Energie bendtigt wird, die zur
Herstellung von Primér-Al ndtig wire [2]. So konnen bei Verwendung von Recycling-Al
beispielsweise pro Tonne Al ca. 1,4t Bauxitriickstéinde, ca. 10t CO,-Aquivalent und ca. 64 kg
SO,-Emissionen vermieden werden [3]. Im Bereich Aufomotive lag der Recycling-Anteil im Jahr
2015 bereits bei > 90 %, Tendenz steigend [2]. Mittels high-end und closed-loop Recycling, vgl.
Abbildung 2, kénnen der Anteil weiter gesteigert und die Emissionen weiter reduziert werden [1].
Ca. 85% der Gussteile, die typischerweise hochlegiert sind, werden mit Recyclingmaterial
abgedeckt, wobei auch hier die Tendenz zukiinftig weiter ansteigen wird [2].

In den letzten Jahren wurden viele Anwendungen von Stahl und Grauguss aus dem Powertrain
durch Al-Legierungen abgelost. Grund ist das iiberragende Festigkeits-Gewichts-Verhéltnis bei
gleichzeitig hohem Geometrie- und Anwendungsfreiraum von Al-Si Gusslegierungen [4]. Diese
wurden in ihren mechanischen Eigenschaften und der GieBBbarkeit soweit verbessert [4], dass auch
Diesel-Kurbelgehduse in der Grof3serie hergestellt werden konnen. Allerdings ist darauf zu achten,
dass die Betriebstemperaturen dieser Bauteile einen kritischen Wert nicht iiberschreiten. Betriebs-

temperaturen liegen bei Dauervolllastbetrieb bei ca. 453 K (180 °C) und kdnnen zukiinftig
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1 Einleitung und Motivation 2

Spitzentemperaturen von 473 K (200 °C) erreichen. Je nach Legierung und Festigkeits-
mechanismen entsprechen diese Temperaturen dem kritischen Bereich von 463-503 K
(190-230 °C) [4]. Oberhalb dieser Temperaturen werden die Gefligeverfestigungsmechanismen,
insbesondere Ausscheidungen der Cu- und Mg-Spezies, instabil, vergrobern rasch oder 16sen sich

teils auf, was zu einem Geflige fiihrt, das fiir diesen Anwendungsfall unbrauchbar wird [5].

Bauxite mining Use phase

.;& ALUMINIUM ﬂ

Alumina production Recycling VALUE CHAIN Production

manufacturing

Primary aluminium

production ‘ .
Semi-fabrication

Abbildung 2: schematische Kurzform einer Al-Wertschopfungskette mit Recycling-Kreislauf [1].
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2 Aufgabenstellung

Motiviert durch das hohe CO,-Einsparungspotential bei Verwendung von Recycling-Al und der
hohen Effizienz des Al-Vakuumdruckgusses, ist es ein erstrebenswertes Ziel eine giinstige und
weltweit verfiigbare Al-Recyclinglegierung in Verbindung mit einer optimierten Wéarmebehand-
lung fiir Powertrain-Bauteile, z.B. Kurbelgehduse, zu entwickeln. Dabei soll Hauptaugenmerk auf
gesteigerte Duktilitdit und Warmfestigkeit in Kombination mit einem robusten Legierungsbereich
hinsichtlich Verunreinigungen sowie einer robusten Wairmebehandlung gelegt werden. Die
Entwicklung folgt hierbei den Stufen der Pyramide in Abbildung 3 von unten nach oben.
1) Literatur-Recherche
Allem  vorangestellt ist eine umfassende  Literatur-Recherche  iiber
Legierungselemente und -systeme sowie den dabei auftretenden Phasen und
Ausscheidungen.
2) JMatPro-Werkstoffsimulation
Im Folgeschritt wird ein breiter Bereich der Recyclinglegierung 226D AlSi9Cu3Fe
mit der Werkstoffsimulationssoftware JMatPro® bewertet.
3) Grundlagenversuche
Im LabormaBstab werden verschiedene Elemente und ihr Einfluss auf die
Ausbildung intermetallischer Phasen bei der Erstarrung von Al-Recycling-
legierungen abgepriift.
4) Effekt des Mo und Loéslichkeit der Vorlegierung AIMo10
In groBeren Laborversuchen wird der Einfluss von Mo auf Fe-haltige
intermetallische Phasen untersucht. Aulerdem wird die Handhabbarkeit und das
Auflegieren der Al-Schmelze mit der Vorlegierung AIMo10 abgepriift.
5) Bauteile
Ausgewdhlte Legierungen werden im Druckguss-Kurbelgehduse abgegossen und
entsprechenden Warmebehandlungen unterzogen.
6) Abpriifen und Auswerten
Die Versuchsbauteile werden umfangreichen Priifungen unterzogen um eine
Bewertung hinsichtlich den Anforderungen in Tabelle 1 vornehmen zu konnen.
7) Schlussfolgerungen und Endvorschlag
Letztlich wird ein Vorschlag einer Ziellegierung inklusive Wéarmebehandlung
gegeben.
Die zu entwickelnde Ziellegierung mit Warmebehandlung sollte den Anforderungen in Tabelle 1
moglichst in allen Punkten entsprechen, wobei die genauen Priifparameter bei der jeweiligen
Messdurchfilhrung ndher beschrieben werden. Zusétzlich zu diesen Forderungen werden
Langzeittemperaturbelastungen nachgestellt, die Kerbschlagarbeit bestimmt und eine Bewertung

der Ausscheidungen sowie intermetallischen Phasen vorgenommen.
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Schlussfolgerungen
End-Vorschlag

Abpriifen und Auswerten

Referenz- Versuchs-Legierungen &
Bauteile -Wirmebehandlungen
Grundlagen- Loslichkeit

versuche AlMol0

JMatPro Werkstoffsimulation
(DfSS, Phasen & Auflosbarkeit, Dehngrenze, Ausscheidungen)

Literatur-Recherche

Abbildung 3: Entwicklungspyramide einer duktilen und hoher-warmfesten Al-Recycling-Druckguss-

legierung fiir Powertrain-Bauteile. Die Vorgehensweise verlduft von unten nach oben.

Tabelle 1: Ziel-Anforderungen an die zu entwickelnde Legierung und Wéirmebehandlung am Bauteil.

Dauerschwellfestigkeit mit R = 0,05, T =423 K (150 °C), f= 150 Hz, 10’ Lastwechsel.

Bereich Probe | 293K(20°C) | 423K (150°C) | 473K (200 °C)

Quasistatische mechanische Kennwerte

Ryo2 | Rm | A | Ryo | Rw | A | Roo | Ra | A
[MPa] | [MPa] | [%] | [MPa] | [MPa] | [%] | [MPa] | [MPa] | [%]

Zylindersteg Rundzug 240 280 - 200 240 - 160 190 -

Lagerstuhl Rundzug 200 230 2 160 200 3 - - -

Verschraubung | Hohl-Rundzug 220 250 2 180 220 3 - - -

Dynamische mechanische Kennwerte Pi50 [MPa]

Lagerstuhl l Dauerschwell. ‘ - l 50 | -
Irreversibles thermisches Wachstum 100 h [%]
Zylindersteg ‘ Stab ‘ - ‘ <0,03 ‘ <0,03
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3 Stand des Wissens

3.1 Al-Druckguss-Verfahren und Besonderheiten

Das Druckgussverfahren zéhlt zu den schnellsten Wegen um von metallischem Rohmaterial zu
montagefertigen Gusserzeugnissen zu gelangen [6 S.ix-xii] und stellt somit entgegen hoher
Maschinenkosten aufgrund der geringen Taktzeiten das bisher wirtschaftlichste GieBverfahren fiir
Nicht-Eisen Legierungen in der GrofBserienfertigung dar [7]. Daher kommt es bevorzugt bei
niedrigschmelzenden Nicht-Eisen-Metallen wie Al-Legierungen zum Einsatz.

Die Metallschmelze kommt mit dem Stahl der Gielkammer zeitlich nur kurz in Kontakt, da
Schmelztiegel und GieBaggregat getrennt voneinander aufgestellt sind und die fiir jeden GieBtakt
ndtige Schmelzemenge {iber eine Dosiervorrichtung in die Giefkammer befordert wird.
Warmkammermaschinen werden fiir Al-Legierungen bisher kaum bis gar nicht genutzt, da ein
zeitlich langerer Kontakt von GieBkammer und Schmelze zur Degradation des Stahls der Kammer
fiihrt. [8 S.29-31]

Der eigentliche Druckgussprozess besteht aus immer wiederkehrenden Teilschritten, welche in
Abbildung 4 schematisch dargestellt sind. Vor dem Zyklus wird eine Stahlform bestehend aus
mehreren Teilen in eine Druckgussmaschine eingebaut. Diese Formen sind in der Lage mehrere
zehntausend Abgiisse in kurzer Taktfolge zu iiberstehen. Der GieBprozess beginnt mit der
Benetzung der Formteile mit einem Trennmittel um ein Anhaften der Schmelze auf dem Formstahl
zu verhindern. AnschlieBend werden die Formteile mit hoher Presskraft von bis zu 45.000 kN
zusammengefahren und die Form verschlossen. Die in der GieBkammer befindliche Schmelze wird
nach einer langsamen Anfahrstufe des Kolbens mit hoher Geschwindigkeit und entsprechenden
Driicken in die Form geschossen. Wéhrend der Erstarrung wird auf die Schmelze ein hoher Druck
ausgeiibt, welcher zum Ende der Erstarrung hin nochmals erhoht wird. Ziel ist die Verbesserung
der Festigkeit und Duktilitdt sowie Verringerung der Porositit. Im Anschluss an die rasche
Erstarrung und Abkiihlung werden die Formhélften gedffnet und das Gussteil mittels Auswerfer
entformt. Derart hergestellte Bauteile weisen eine hohe Oberfldchengiite auf und kénnen unter
geringster mechanischer Nacharbeit, wie Abtrennen von Anguss und Uberlauf, direkt zur
Anwendung kommen. [6 S.ix-ii & 69-104, 8 S.29-31, 9 S.421ff]

Fiir Al-Druckgussbauteile werden bevorzugt hoch-Si-haltige Legierungen verwendet [6 S.30f, 9
S.114-116]. Dabei gilt es zu beachten, dass herkommliche Druckgussteile ohne Vakuum-
unterstiitzung keinen Temperatureinfluss > 673 K (400 °C) und damit kein Losungsgliihen erfahren
dirfen. Bei derartigem Warmeeintrag expandieren eingeschlossene Gasporen und fithren zur
Bildung sogenannter Blister und verstirkter innerer Porositidt. Durch gezielten Vakuumeinsatz,
optimierter Entgasung der Schmelze sowie Formfiillung werden die hierfiir verantwortlichen

Gaseinschliisse minimiert. [7, 8 S.421ff]
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Die Formfiillung im Druckgussverfahren ist mit Besonderheiten verbunden, welche mit
Anschnittgeometrie, Formauslegung, Schussgewicht, Schmelzetemperatur, Restgasdruck etc.
zusammenhéingen. Die GieSkammer der Horizontalkammermaschinen wird fiir gewdhnlich nur zu
maximal 75 % mit Schmelze gefiillt, sodass das restliche Volumen mit Gas gefiillt ist, welches
wihrend des Schusses nicht mehr entweichen kann. Dies wiirde mit dem Metall in die Form
gelangen und neben den Zersetzungsprodukten des Trennmittels und der Ausgasung der Schmelze
zu unerwiinschter Porositdt im Druckgusserzeugnis fithren, was wiederum verminderte Duktilitdt
und Festigkeit bedeutet. Jene sich negativ auf die Eigenschaften des Gussstiicks auswirkenden
Storfaktoren sind durch eine Evakuierung der Form im Vakuum-Druckgussverfahren nicht
vollstdndig zu beseitigen, kdnnen aber weitreichend reduziert werden. Beim Vakuum-Druckguss
wird im Giellsystem enthaltenes Gas bestmdglich abgesaugt, sodass die Schmelze in einen
praktisch luftleeren Raum stromt. Hierdurch werden Gaseinschliisse im Zusammenhang mit
Verwirbelungen der Schmelze weitreichend verhindert. [8 S.29-31, 10 S.4211f, 11 S.3-11 & S.29-
42,12 S.322-327]

Abschrecken, Entgraten... Auftragen des
Tr{mmittel

2, Ausblasen
Entnahme des ‘ der Form
Gussstiicks %“
j D ]
—

o i3

Offnen SchlieBen
der Form der Form
Erstarrung Dosieren der Schmelze

Formfiillung

Abbildung 4: Schematischer Ablauf des Druckgussprozesses, nach [13]. Der GieBtakt beginnt mit dem
Auftragen des Trennmittels und dem Ausblasen der Form. Nach dem SchlieBen wird die Schmelze dosiert
und der Schuss gesetzt. Sobald das Bauteil erstarrt ist, wird die Form gedffnet und das Gussstiick
entnommen. Hieran konnen sich Folgeschritte anschlieBen, wie ein gezieltes Abschrecken oder das

Entgraten.
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3.2 Mechanisches Verhalten allgemein

Physikalische, thermo-physikalische und mechanische Eigenschaften konnen auf verschiedene
Dimensionen im Werkstoff zuriickgefiihrt werden. Zur Verdeutlichung des Zusammenhangs
Struktur — Gefiige — Eigenschaften ist in Abbildung 5 ersichtlich, welche Gréflenordnungen des
Werkstoffs sich jeweils auf Eigenschaften des Bauteils auswirken. Hier finden sich insbesondere
mechanische Eigenschaften sowie das irreversible thermische Wachstum wieder, welche auch

einen Entwicklungsschwerpunkt dieser Arbeit darstellen.

1-10 mum

Makrogefiige =0T

::;’f;m - 10-500 pm

- Makroporosi . ¢

Ei o haft Mikrogefiige

—‘gﬂﬁ'?'—?“—ﬂ - eutektische Phasen =100 nm

- Danerfestigheit - Dendriten =
(HCF) -Mikroporosigst  INanogefiige

= Duktilivit - infermetallische Ph -.d':.lliil:]l-.‘ldlmite:ll

Eigenschaften Eigenschaften 0.1-1 nmm

- Dehngrenze - Dehngrenze =

- Zugfestigkeit - thenmisches %m“

- Dauerfestigheit ‘ﬂv’n:]mu!m _ 5 pi it E

- Kurzzeitfestigkeit - 2usfestigheit - Irdnzl'lﬁl.‘hr:n-SrnikT‘l.tr

- thermisehas - Kurzzeitfestigheit ﬂg_eus{:]mf‘[en
Wachstim - Duktilitit - Dehngrenze

- Duktilitiit = thenmisches Wachstum

Abbildung 5: Darstellung der metallographischen Grofienordnungen, welche jeweils die Eigenschaften

in Al-Gussprodukten und —legierungen beeinflussen, nach [14].

Die mechanischen Eigenschaften, insbesondere Dehngrenze und plastische Verformung, beruhen
im Temperaturbereich T < 0,4 T [K] auf der Bewegung und Erzeugung von Versetzungen in den
verformungsfahigen Kornern sowie auf der Wechselwirkung von Versetzungen mit Hindernissen,
die ihrer Bewegung in den Kornern und an den Korngrenzen entgegenwirken. Versetzungen treten
je nach Vorgeschichte in den Kdmern eines metallischen Werkstoffs bevorzugt in den dichtest
gepackten Netzebenen auf. Unter Schubspannungen fiihrt die Versetzungsbewegung zu
Relativverschiebungen benachbarter Kornbereiche und damit zur Probenverlangerung. Man spricht
von Abgleiten bzw. Abscheren der Geitebenen. Wihrend der Verformung werden durch
verschiedene Mechanismen neue Versetzungen erzeugt. Bei ihrer Bewegung treffen Versetzungen
auf verschiedene Hindernisse und Widerstéinde, die laufwegbegrenzend wirken oder unter

Arbeitsaufwand zu iiberwinden sind. [15 S.167-176]
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Man spricht von zwei Hindernisgruppen [15 S.167-176]:
- weitreichende innere Spannungsfelder, die iiber einige tausend Atomabstinde wirken,
- kurzreichende innere Spannungsfelder, die nach wenigen Atomabstidnden abgeklungen sind.
Der der Versetzungsbewegung entgegenwirkende Werkstoffwiderstand Ry, welcher sich im
weitesten Sinne mit der FlieBspannung zusammenhéngt, 14sst sich entsprechend in zwei Additive
zerlegen [15 S.167-176]:

Rw = R¢(Struktur) + R*(T, ¢, Struktur) 1
Der von Hindernissen mit weitreichenden Spannungsfeldern bestimmte Werkstoffwiderstand Rg
wird von der Kristallstruktur und dem Gefiige des Werkstoffs und nur im Ausmale der
Temperaturabhingigkeit des Schubmoduls von der Temperatur beeinflusst und wird auch
athermischer Werkstoffwiderstand genannt. Der Widerstandsanteil R*, von kurzreichenden
Spannungsfeldern, ist ausgepriagt von der Temperatur T und der Verformungsgeschwindigkeit &
abhingig und wird ferner von Kristallstruktur und Gefiige beeinflusst und wird als thermischer
Werkstoffwiderstand bezeichnet. Wie sich die einzelnen Widerstandsanteile zusammensetzen ist in
Tabelle 2 aufgefiihrt. Ab Erreichen einer bestimmten Temperatur wird die zur Uberwindung der
Hinderniswiderstinde notige Energie bzw. Arbeit thermisch aufgebracht. Somit geht der
thermische Werkstoffwiderstand gegen Null und lediglich der athermische Werkstoffwiderstand
kann noch wirken. Die Werkstoffwiderstinde fallen kontinuierlich mit wachsender Temperatur ab
und miinden in das Rg-Plateau ein. [15 S.167-176]
Das mechanische Werkstoffverhalten hdngt i.A. von der Art des Werkstoffes, dessen Zustand und
den vorherrschenden Beanspruchungsbedingungen ab. Dies gilt fiir Verformungs- und
Bruchverhalten, wie auch fiir das Ermiidungsverhalten. Vor allem die lokalisiert ablaufenden
Vorginge der Rissbildung und der friihen Rissausbreitung kdnnen durch geringfiigig erscheinende
Anderungen des Werkstoff- oder Beanspruchungszustands in empfindlicher Weise beeinflusst
werden. Zum Beispiel werden ein ungiinstig liegender Schlacke-Einschluss oder eine Drehriefe bei
einem duktilen Werkstoff auf die Kennwerte des Zugversuchs keinen nennenswerten Einfluss
ausiiben. Dagegen konnen solche Stellen leicht zum Ausgangspunkt eines Ermiidungsrisses und
damit zur eigentlichen Ursache eines Dauerbruchs werden. Der Einfluss des Zustands, d.h. des
Gefiiges auf die Ermiidungsfestigkeit miisste sowohl hinsichtlich seiner Auswirkungen auf die
Rissbildung als auch auf die Vorgédnge bei der Rissausbreitung betrachtete werden. Da zur
Rissbildung ein bestimmtes Mall an Versetzungsbewegungen erforderlich ist, kann zunichst
angenommen werden, dass alle MaBnahmen, die zur Erhdhung der statischen Festigkeit fiihren,
auch eine Erhdhung der Dauerfestigkeit nach sich ziehen. Mit gewissen Einschrankungen lésst sich
eine derartige allgemeine Tendenz in der Tat beobachten, wenn auch in allen Féllen die Steigerung
der Schwingfestigkeit merklich geringer ausfillt als die Steigerung der statischen Festigkeit.
Sowohl mit Mischkristall-, als auch mit Teilchenverfestigung ist eine Steigerung der

Schwingfestigkeit moglich. Werden jedoch Ausscheidungsteilchen durch fortwéhrende
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Versetzungsschneidprozesse in der Matrix zerstort, so entstehen lokale Erweichungszonen mit der

Folge konzentrierter Gleitprozesse und erleichterter Rissbildung. Bei der Beurteilung des

Einflusses von Werkstoffdefekten wie Einschliissen, Poren und Mikrolunkern spielen deren Grofe

und Form sowie Lage zur Oberfliche und zur Beanspruchung eine entscheidende Rolle. Thre

Wirkung beruht auf Spannungskonzentrationen, die ein lokalisiertes, zyklisches Abgleiten und

nachfolgendes Rissbilden auslosen. Diese Gefahr besteht v.a. bei hohen Beanspruchungs-

amplituden. [16 S.155-157]

Tabelle 2: Zusammenstellung von Verfestigungsmechanismen und der von

Werkstoffwiderstandsanteilen und Oberflichenmerkmalen [15 S.168].

ihnen bewirkten

Verfestigungsmechanismen

Wechselwirkung von
Gleitversetzungen mit

Schematische Darstellung

Werkstoffwiderstandanteil

Oberflachenmerkmale
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Gleitlinien und
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2. KorngréBen K
B — J_J.}\ AR, = Rgg = \/Tli Mehrfachgleitung
K
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3.3 Einfluss hoher Erstarrungsgeschwindigkeit auf AlISi-Gussgefiige —
Jet-Cooling

Im dickwandigen Al-Guss bzw. Al-Druckguss bereitet insbesondere die Abfuhr der Warmemenge
aus Kernen mit geringen Durchmessern und relativ groBer Lidnge sowie aus Formteilen mit
komplizierter Geometrie besondere Schwierigkeiten. Sinken die Erstarrungs- und Abkiihlraten zu
weit ab, so kommt es zu einer Vergroberung des Sekundirdendritenarmabstands (SDAS) und zu
einer geringeren Ubersittigung des Al-Mischkristalls mit ausscheidungsbildenden Elementen. Da
insbesondere diinne Kerne oder Verdringer hier eine Herausforderung darstellen, hat die
franzosische Firma Lethiguel hierfiir die technische Losung des Jet-Coolings entwickelt [17]. Eine
derartige Einrichtung verfiigt iiber Anschliisse fiir Hochdruckwasser und Druckluft, verbunden mit
einem Verteiler, der auf der DruckgiefSiform aufgebracht ist. Eine dritte Leitung ist fiir den
Medienriicklauf vorgesehen, vgl. Abbildung 6. Die Funktionsweise ist nach Abbildung 7 wie folgt.
Im ersten Schritt steht der Jet-Cooling Kern unmittelbar vor dem eigentlichen Druckgievorgang
fiir den Einsatz bereit. Gleichzeitig mit dem Auslosen des Gievorgangs wird ein Ventil in der
Anlage gedftnet und Druckwasser flieBt zur Kiihlung eine bestimmte Zeit lang durch den Kern. Es
wird angenommen, dass das einstromende Wasser durch die hohe Temperatur des Kerns teilweise
verdampft und durch den Entzug der Verdampfungswérme des Kiihlwassers die Temperatur des
Kerns und damit auch des unmittelbar umgebenden GieBmetalls abgesenkt wird. Nach Ablauf der
eingestellten Kiihlzeit wird das Wasser aus dem Kern mittels Druckluft verdringt, bis der entleerte
Kern wieder fiir einen neuen GieBvorgang zur Verfiigung steht. Das dabei erzielte Geflige
beinhaltet im Bereich bis 1,5 mm Abstand von der Kernoberflache keinerlei Poren. Im Bereich bis
2,5 mm Abstand ist dann bei rund 50 % der Bauteile von Porenfreiheit zu sprechen. Der Einfluss

des Jet-Coolings wirkt maximal bis 3 mm tief in das Gussgefiige hinein, vgl. Abbildung 8. [17]

Abbildung 6: Schematischer Aufbau einer Jet-Cooling-Anlage [17]. (1 Kontrolleinheit, 2 Signal,
3 Druckluft, 4 Hochdruck-Kiihlwasser, 5 Zentraleinheit, 6 Verteiler, 7 Schlduche, 8 Jet-Cooler, 9 Kiihlkern).
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(a)

(b)

(©

(d)

Abbildung 7: Ablauf des Kiihl- und Reinigungsvorganges im Jet-Cooling-Kern [17]. (a) Jet-Cooling-
Kern unmittelbar vor Druckgievorgang, (b) Kiihlwasser durchstromt unter Druck den Jet-Cooling-Kern, (c)
Ausblasen des Kiihlwassers durch Druckluft, (d) Der Hohlraum des Jet-Cooling-Kerns wird mittels

Druckluft gereinigt und fiir den neuen DruckgieBvorgang vorbereitet.

.
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[
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Abstand zum Jet-Cooling Kern [mm]
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Abbildung 8: Charakterisierung der in den Versuchsteilen gefundenen Bereiche unterschiedlicher
Porositiit [17]. (Bereich A: alle Gussteile porenfrei, Bereich B: 46,7 % aller Teile porenfrei, Bereich C:

6,7 % aller untersuchten Teile porenfrei)
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3.4 Recycling-Legierung 226D

Die Legierung 226D ist eine im Druckguss hidufig verwendete Sekundérlegierung. Bauteile ohne
besondere Anforderungen an die mechanischen Eigenschaften oder den Korrosionswiderstand
werden mit diesen vergleichsweise giinstig am freien Markt erhiltlichen Legierungen gegossen. Sie
weisen aus werkstofflicher Sicht ein breites Erstarrungsintervall auf. Es gibt grofe Unterschiede im
Erstarrungsverhalten, die durch unterschiedliche Zusammensetzungen innerhalb der Normen, siche
Tabelle 3, entstehen konnen. Interessant sind insbesondere hoch- bzw. niedrigschmelzende Phasen.
Dabei wird sowohl das Erstarrungsintervall, als auch die Form der Abkiihlkurve beeinflusst.
Besonderes Augenmerk ist auf den Anstieg der Liquidustemperatur und das verdnderte
FlieBverhalten je nach Zusammensetzung zu legen. In der Regel bedeuten mehr Legierungszusitze
im Material ein groBeres Erstarrungsintervall und eine niedrigere Liquidustemperatur. Hier kdnnen
allerdings verschiedene hochschmelzende Phasen auftreten, die die Liquidustemperatur erhohen

konnen. [18]

Tabelle 3: Chemische Zusammensetzung der Legierung 226D nach DIN-EN-1706:2013 [19].

[wt%] Si Cu | Mg | Fe | Mn Ni Cr Ti Zn | Pb Sn
ENAC- | 80 |20 | 0,05 (0,60
46000 | 110 | 4,0 055 |1,10] 0,55 | 0,55 | 0,15 | 0,25 |1,20| 0,35 | 0,15

226D
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3.5 Einfliisse von Legierungselementen

Die Art und Menge der Legierungselemente haben groflen Einfluss auf Gefiige und damit
verbundene mechanische Eigenschaften von Al-Gusslegierungen, weshalb es gilt optimierte
Legierungen zu entwickeln. Das Gefiige wird dabei beschrieben durch KorngroBe,
Dendritenarmabstand, GroBe, Form und Verteilung eutektischer Si-Partikel sowie Menge und
Morphologie intermetallischer Phasen [20]. Die Beziehung zwischen Dendritenarmabstand d und
Abkiihlrate T lautet allgemein wie folgt [21].

d=A,- ()™ 2
Dabei sind Ap und np jeweils legierungsspezifische Werte und nehmen zum Beispiel fiir eine
AlSi9Cu3FelZnMn-Legierung A; =31 und n. = -0,366 an [21].
Im Folgenden wird auf die Legierungselemente Si, Mg, Cu, Fe, Mn, Mo, Ni, Ti, Sr in Al-
Gusslegierungen eingegangen. In aller Regel kommen Mehrkomponentensysteme zur Anwendung,
sodass die hier aufgefiihrten Eigenschaften teils nicht simpel superpositioniert werden konnen. Es
kann zur gegenseitigen Beeinflussung und damit Neubildung von Effekten kommen. Der Ubersicht
halber sind die Atomradien der einzelnen Elemente nach Pauling [22] in Abbildung 9
zusammengefasst. Hier wird deutlich, dass alle Elemente aufler Sr weniger wie 15 % Abweichung

gegeniiber Al im Atomradius aufweisen und damit potentiell im Al-Mischkristall 16slich sind.

Abbildung 9: Atomradien verschiedener Elemente im Vergleich zu Al, nach [22].

Die Morphologie der Erstarrungsfront und damit letztlich das entstehende Gefiige hdangen von einer
Vielzahl von Parametern ab. Neben Materialgrolen wie dem Diffusionskoeffizienten in der
Schmelze, dem Gibbs-Thompson Koeffizienten, dem Verteilungskoeffizienten der Legierungs-
elemente und der Breite des Erstarrungsintervalls sind Temperaturgradient Gr und

Erstarrungsgeschwindigkeit v von grofler Bedeutung. Mogliche Mikroseigerungen treten bei jedem
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technischen Gieverfahren mit dendritischem Gefiige auf. Sie sind ein Mall fiir die
Gefligehomogenitidt und beeinflussen die Phasenbildung wéhrend der Erstarrung und damit die
Werkstoffeigenschaften. Ursache dieser Seigerungen sind unterschiedliche Loslichkeiten der
Legierungselemente in der Al-Schmelze und im erstarrten Al-Mischkristall in Kombination mit
beschrankten Diffusionsraten. Eine Beschreibung der Konzentrationsunterschiede wéhrend des
Erstarrungsvorganges wird mittels des Gleichgewichtsverteilungskoeffizienten k ermoglicht.
Dieser wird definiert anhand des Quotienten aus der Konzentration im erstarrten Festkorper ¢, und
der Konzentration der Restschmelze ¢, an der auftretenden Phasengrenze fest/fliissig. Bei linearem
Verlauf der Solidus- und Liquiduslinie in Abhdngigkeit der Konzentration eines betrachteten
Elementes ist k fiir alle Konzentrationen konstant. In der Praxis sind die Phasengrenzlinien

allerdings gekriimmt und k abhéngig von der Konzentration. [23]

k== 3

cL

Im Falle des thermodynamischen Gleichgewichts werden die wiahrend der Erstarrung zwangslaufig
entstehenden Mikroseigerungen durch Diffusion ausgeglichen, sodass am Ende der Erstarrung im
gesamten Geflige eine homogene Zusammensetzung vorliegt. Bei diesem Verhalten wird allerdings
eine unendlich lange Abkiihlzeit vorausgesetzt, durch die im gesamten Bauteil ein Konzentrations-
ausgleich ermdglicht wird. In der Praxis kommt es durch endlich langsame Abkiihlung bzw. gezielt
schnelle Abkiihlung zu Mikroseigerungen, die sich nicht ausgleichen. Dies ist mit dem
wenig effizienten Materialtransport durch begrenzte Diffusion in fester und fliissiger Phase zu
begriinden. [23]
In einem ersten Modell von Gullivier und Scheil aus dem Jahr 1954 werden eine ideale,
vollstandige Diffusion in der Schmelze und keine Diffusion im Festkdrper angenommen. Der zu
Beginn erstarrende Festkorper hat die Zusammensetzung cg, wobei ¢, der Ausgangskonzentration
der Schmelze entspricht und fs dem Festphasenanteil, mit einem Festphasenanteil nahe Null.
Wiéhrend der fortlaufenden Erstarrung verarmt oder reichert sich die Schmelze mit
Legierungselementen an, welche sich aber aufgrund schneller Diffusion bzw. starker Konvektion
homogen in der Schmelze verteilen. Die Verarmung oder Anreicherung im erstarrenden Festkorper
wird {iber den Verteilungskoeffizienten k bestimmt. Ist k<1, so reichert sich das Element
bevorzugt im interdendritischen Bereich, d.h. am Rand der Dendriten bzw. vor der Erstarrungsfront
an. Ist k>1, tritt der umgekehrte Fall ein und das Element reichert sich bevorzugt im
Dendriteninneren an bzw. wird im Al-Mischkristall eingebaut. Da keine Diffusion im Festkorper
angenommen wird, verbleibt ein Konzentrationsgradient im Festkorper in Form eines
Schalenmischkristalls. [23]

cs =krcyr (1 —fyk?t 4
In einem erweiterten Modell wird ebenfalls keine Diffusion im Festkdrper angenommen,
wohingegen die Diffusion in der Schmelze begrenzt und eine Konvektion ausgeschlossen wird.

Aufgrund der begrenzten Diffusion in der Schmelze kommt es zu stationdren Bereichen, in denen
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die Konzentration im Festkorper einen konstanten Wert ¢, annimmt. Hierfiir ist der Aufstau an
Legierungselementen vor der Erstarrungsfront verantwortlich. Erst beim Zusammentreffen zweier
Erstarrungsfronten endet der stationdre Bereich und ein Anstieg der Konzentration in der
Restschmelze erfolgt. Entscheidende GroBlen bei diesem Modell sind Erstarrungs-
frontgeschwindigkeit v, zuriickgelegter Weg der Erstarrungsfront x und Diffusionskoeffizient D

des gelosten Elements in der Schmelze. [23]
()
c5=c0-[1—(1—k)-e D ] 5

Ein drittes Modell beriicksichtigt die mdgliche Riickdiffusion von Legierungselementen in den
Festkorper bei begrenzter Diffusion in der Schmelze ohne Konvektion. Dabei wird angenommen,
dass ein gewisses Mal} an Riickdiffusion in den Festkdrper an der Erstarrungsfront stattfindet. Im
Falle k <1 kommt es zu einer Riickdiffusion von der fliissigen in die feste Phase bzw. bei k > 1
von der festen in die fliissige Phase. Dabei spielen Diffusionskoeffizient Dg im Festen, lokale

Erstarrungszeit t; und Diffusionslédnge L eine Rolle. [23]

(L)
cs=k-co[1—=(1—2"a-Kk)-f]\i-zak 6

3.5.1 Silicium (Si)

Silicium als das wohl wichtigste Hauptlegierungselement in Al-Si-Gusslegierungen [24] verdankt
seine kommerzielle Bedeutsamkeit hauptsdchlich der Verbesserung der GieBeigenschaften von Al-
Legierungen. So steigen FlieBfahigkeit und Formfiillungsvermogen [25] bei gleichzeitiger
Minderung der Warmrissneigung mit zunehmendem Si-Gehalt [24]. Si reduziert die
Erstarrungsschrumpfung von Al-Si-Legierungen, da es bei der Erstarrung an Volumen zunimmt
und so der Schrumpfung entgegenwirkt [25]. Durch die geringe Dichte von 2,4 g/cm® bei
Raumtemperatur kann das Gewicht von Al-Gussteilen weiter reduziert werden und wird nicht wie
bei fast allen anderen Legierungselementen erhoht [24]. Al und Si bilden ein einfaches eutektisches
System mit beschrinkter Loslichkeit an beiden Rédndern, vgl. Abbildung 10 [26 S.48]. Der Al-
Mischkristall besitzt ein kubisch-flichenzentriertes Gitter und der Si-Mischkristall Diamantstruktur
[27]. Das Eutektikum liegt bei 12,5 wt% Si und 850 K (577 °C) [28].

Somit wird das System in drei Hauptkategorien unterteilt. Untereutektische Legierungen mit
weniger als 12 wt% Si zeichnen sich durch hohe Festigkeit bei guter Duktilitdt aus. Eutektische
Legierungen im Bereich 12-13 wt% Si weisen einen sehr kleinen Erstarrungsbereich bis
Erstarrungspunkt auf, besitzen eine ausgezeichnete FlieBfdhigkeit und sind somit leicht
gieBtechnisch zu verarbeiten. Zudem bieten sie einen hohen VerschleiBwiderstand bei moderater
Duktilitdt. Oberhalb von 13 wt% Si handelt es sich um iibereutektische Legierungen, deren Gefiige
von primdren Si-Partikeln und Al/Si-Eutektikum gepréigt ist. Auszeichnende Eigenschaften sind

hoher VerschleiBwiderstand und hohe Warmfestigkeit aufgrund der priméren Si-Partikel. [24, 29]
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Abbildung 10: (a) Phasendiagramm des Zweistoffsystems Al-Si; (b) Ausschnitt des technisch

relevanten Bereichs; nach [27].

Die maximale Loslichkeit von Si im Al-Mischkristall betrdgt bei der eutektischen Temperatur
1,65 wt% [9 S.76f, 25, 28] und nimmt mit fallender Temperatur stark ab, sodass bei
Raumtemperatur im Gleichgewicht unter 0,01 wt% 16slich sind [9 S.76f, 30 S.9]. Unter Nicht-
Gleichgewichtsbedingungen wie im Druckguss sind allerdings wesentlich hohere Mischkristall-
Konzentrationen erreichbar. Die geringe Loslichkeit im festen Al flihrt zur Ausscheidung von
nahezu reinem Si, welches hart und sprode ist [24]. So liegt bei untereutektischen Legierungen ein
Geflige aus primdren Al-Dendriten und Al/Si-Eutektikum vor [9 S.76f]. Die Morphologie des
eutektischen Si und damit die mechanischen Eigenschaften sind abhédngig von der Si-
Konzentration, der Abkiihlungs- und Kristallisationsbedingungen im Erstarrungsprozess und der
Art der Modifizierung bzw. Veredelung [31 S.268-270]. Hohe Abkiihl- und Erstarrungs-
geschwindigkeiten wie im Kokillen- und insbesondere Druckguss bedeuten somit tendenziell eine
Gefiigefeinung und hohere Festigkeit und Duktilitdt [31 S.268-270]. Je nach Kristallisations-
bedingungen und Art der Veredelung mit Zusétzen von Na, Sr, Sb ergibt sich ein entartetes oder
veredeltes Al/Si-Eutektikum. Im ersten Fall liegen grobe, plattenférmige und spielige Kristalle und
im zweiten Fall stark gefeinte, lamellare oder korallenartige Si-Kristalle vor [31 S.268-270]. Das
Al/Si-Eutektikum ist in unveredeltem Falle ein unregelméBig und teils nur lose miteinander
verbundenes Eutektikum, welches in Form von Kolonien wéchst. Dabei breitet sich Si von einem
Keim her aus und wéchst in Richtung des Al in die abkiihlende Schmelze hinein [32]. Da die
Bildung des Eutektikums oft die letzte Stufe der Erstarrung ist, beeinflusst dies das
Speisungsverhalten und die Bildung von Gussfehlern wie Porositit und Warmrissen in hohem
MafBie [32]. Die Festigkeitseigenschaften werden durch steigenden Si-Gehalt i.A. bis zur
eutektischen Konzentration verbessert, wobei dies mit einem Verlust an Duktilitit einhergeht [33].

Eine Losungsglithung bei zweistufiger Warmebehandlung (T6) vereinzelt und sphéroidisiert das
eutektische Si und ist somit hauptverantwortlich fiir gute Bruchdehnungswerte im T6-Zustand. In
Abbildung 11 ist dieser Vorgang der Fragmentierung und Sphéroidisierung einer veredelten

AlSi10-Legierung bei 500 °C Losungsglithung erkennbar. Es ist bekannt, dass die Duktilitdt ohne
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entsprechende Losungsglithung aufgrund des scharfkantigen eutektischen Si stark begrenzt ist.
AlSi-Gusslegierungen, bei denen das eutektische Si durch Sr, Na oder Sb veredelt wurde, erfahren
eine rasche Sphiroidisierung des Si-Netzwerks, wohingegen vollstindige Sphéroidisierung bei
unveredelten Legierungen nie erreicht werden kann. [34]
Die Verdnderung des eutektischen Si kann grob in drei Schritte untergliedert werden: [34]

1) Desintegration des Si-Netzwerks

2) Sphéroidisierung der Si-Partikel

3) Wachstum der Si-Partikel in der Matrix
Die treibende Kraft der Sphéroidisierung ist die Minimierung der Oberflichenenergie unter dem
Effekt der Oberflichenspannung. Es wurde herausgefunden, dass die Duktilitdit von AlSi-
Gusslegierungen abhéngig ist von der mittleren freien Weglidnge zwischen den Si-Partikeln. Die
Vereinzelung des einst zusammenhédngenden Si-Netzwerks hat den wohl gréfiten Einfluss auf die
Zeit der Sphiroidisierung und wird von der Morphologie des Si beeinflusst. Da Storstellen
verantwortlich sind fir die thermischen Instabilititen der Si-Strukturen, wird eine veredelte Si-
Struktur leichter desintegriert und schneller sphiroidisiert als unveredelte Si-Platten. [34]
Eutektische Strukturen bestehen aus Stidbchen einer bestimmten Phase, welche eingebettet sind in
eine umgebende Gefiige-Matrix. Diese weisen gewisse thermische Instabilititen auf. Der Drang
von Zylinderstrukturen zur Einkugelung aufgrund der Oberflichenspannung wird durch die
thermischen Instabilitidten unterstiitzt und fiihrt zur Sphéroidisierung des Si. Am Ende wird
ersichtlich, dass die Desintegrationszeit stark vom Radius der Si-Aste des Netzwerks und dem
Diffusionskoeffizienten abhéngig ist, vgl. Abbildung 12. Deshalb wird unter anderem eine
Veredelung mit Sr vorgenommen. Bei der Diffusion hat ein Si-Atom zwei Moglichkeiten. Es kann
an der Oberflidche durch Selbstdiffusion die Position wechseln oder die Storstellen an der Al-Si
Phasengrenze nutzen und Storstellendiffusion ausnutzen. Aktivierungsenergie fiir Selbstdiffusion
ist ca. 2,3 eV und fiir Al-Si-Interdiffusion ca. 1,4 eV, sodass diese die wahrscheinlichere Variante
ist und hieraus der Interdiffusionskoeffizient berechnet werden kann. Letztlich ldsst sich die

Desintegrationszeit T,,,x in Abhéngigkeit des Radius ps; des eutektischen Si berechnen. [34]

Ds=D0'exp(— W) 0

kg — Boltzmann-Konstante 1,38 - 10723 J/K

T — Temperatur in K

R — universelle Gaskonstante 8,314 J/mol K

y — Grenzflachenenergie Al-Si ca. 1

® — kovalenter Atomradius Si 2,22 - 10™1%m

D, — Frequenzfaktor 2,29 - 10™*m?/s

Eainter — Aktivierungsenergie Si-Al Interdiffusion 148,6 kJ/mol
Eav — Aktivierungsenergie Leerstellenbildung 74,3 k] /mol
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Abbildung 11: Si-Fragmentierung einer AlSil0-Legierung bei verschiedenen Wirmebehandlungs-

zeiten bei 500 °C mit Tiefiitzung [35].
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Abbildung 12: Desintegrationszeit des eutektischen Si fiir verschiedene Temperaturen und Radien der
Si-Aste, nach [34].
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3.5.2 Strontium (Sr)

Eutektisch erstarrtes Si ist im Gefiige untereutektischer AlSi-Gusslegierungen in unterschiedlichen
Erscheinungsformen anzutreffen. Fiir gewdhnlich erstarrt es in einem relativ groben teils
zusammenhingenden Netzwerk aus diinnen facettierten Platten [24, 32], die den weichen
Grundwerkstoff unterbrechen. Unveredeltes Si wichst nur in bestimmte Richtungen, meist <112>,
und ist an bestimmte kristallographische Ebenen, i.d.R. {111} gebunden, wodurch eine
Richtungsinderung des Wachstums nicht méglich ist [36]. Eine derartige Erstarrungsmorphologie
fiihrt zu unerwiinschten Spannungsspitzen im Werkstoff und begrenzt somit die maximale
Festigkeit und Duktilitdt [24]. Durch Zugabe veredelnd wirkender Elemente wie Sr [37] zu
untereutektischen und eutektischen AlSi-Gusslegierungen wird die Si-Phase zu einer feinfaserigen
bis lamellaren Morphologie hin verdndert [24, 37], vgl. Abbildung 13. Durch die Veredelung des
Al/Si-Eutektikums wird eine Steigerung der Duktilitdt erzielt [38]. Allerdings ist die positiv
veredelnd wirkende Sr-Konzentration beschrinkt. Bei zu hohem Sr-Gehalt steigt die Gefahr der
Bildung intermetallischer Al-Si-Sr Phasen [24]. Bei hoheren Abkiihlraten bzw. Erstarrungs-
geschwindigkeiten sind die Effekte der Veredelung stirker ausgeprigt [39]. AuBerdem steigen
Dehngrenze und Zugfestigkeit aufgrund Veredelung und erhohter Abkiihlrate zusétzlich an [39].

Die cutektische Erstarrung findet in chemisch veredelten AlSi-Gusslegierungen bei
vergleichsweise stirkerer Unterkiihlung von AT = 5-10 K und einer Verschiebung des eutektischen
Punktes zu hoheren Si-Gehalten von ca. 13,5 wt% statt. Grund ist, dass die Keimbildung
eutektischer Korner durch Sr-Zugabe deutlich reduziert wird und so Koérner entstehen, die um bis
zu zwei Grofenordnungen grofer sind als in unveredelten Legierungen. Dabei wird davon
ausgegangen, dass das zugegebene Veredelungselement die potentiellen Kristallisationskeime
unwirksam macht, somit die Kristallisation gehemmt wird und an anderen Keimen bei groBerer
Unterkiihlung starten muss. Durch diese gebremste Kristallisation wird das Wachstum einiger
weniger und groBerer Korner erklért. Keimbildung und Wachstum der eutektischen Phase erfolgen
somit unabhédngig von den priméren Al-Dendriten innerhalb der interdendritischen Bereiche.
Wichtig ist, dass in chemisch veredelten AlSi-Gusslegierungen wihrend der Erstarrung des
Eutektikums die Si-Phase an der Erstarrungsfront nicht vorauseilt, sondern anndhernd gekoppelt
mit der Al-Phase wachst. So entstehen dreidimensional spharisch wachsende eutektische Korner.
Bei fortschreitendem Wachstum bildet die eutektische Si-Phase fein und gedrungen ausgebildete
Si-Fasern mit geringen Faserabstinden. Die entstehende dreidimensionale Erscheinungsform des

Netzwerks wird als korallenférmige oder Seetang-Morphologie bezeichnet. [40]
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Abbildung 13: Lichtmikroskopische Aufnahmen einer AlSi11Mg0,1-Legierung; (a) unveredelt, (b) mit
200 ppm Sr [41].

Fir dieses verdnderte Kristallwachstum existieren mehrere Theorien, von denen zwei anerkannt
sind [37]. Zum einen kommt es durch veredelnde Elemente zum gehemmten Wachstum der
eutektischen Phase (restricted growth theory) [42, 43] und zum anderen wird durch das
Legierungselement eine verstirkte Zwillingsbildung (twin plane reentrant edge, TPRE) gefordert
[36]. Die Wachstumshemmung wird durch die Adsorption des Veredelungselements an der
Grenzflache der Erstarrungsfront bewirkt, welche bevorzugt die {111}-Wachstumsflichen der
eutektischen Si-Phase sind. Daneben kommt es in veredelten AlSi-Legierungen zu einer deutlich
verstarkten Zwillingsbildung und damit hoher Flichendefektdichte im eutektischen Si. Das
beobachtete Zick-Zack-Wachstum des Si in unterschiedliche kristallographische Richtungen wird
durch interne Verzweigungen erkldrt, die unbegrenzt wiederholt auftreten konnen. Fiir den
Zwillingsmechanismus ist der Einbau von Atomen bestimmter GroBe in die wachsende Si-Phase
wichtig. Das optimale Radienverhéltnis des veredelnden Atoms zu Si betrdgt 1,65 [32]. Der
Atomradius von Strontium betréigt 2,148 A und ergibt mit Si 1,316 A ein Verhiltnis von 1,63 [32],
was diese Theorie stiitzt.
Typ I Sr-Al-Si

[Tll]Af / co-Segregation Typ 11 Sr-Al-Si

co-Segregation

/

....... Aa: ’ § ENUS 1410 [01T]A
00® 141 m—p A A —p
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Abbildung 14: Graphische Verdeutlichung der veredelnd wirkenden Mechanismen von Sr, nach [37].
Darstellung einer (011)-Projektion des eutektischen Si; (a) Impurity Induced Twinning: Zwillingsbildung
durch verdnderte Stapelfolge aufgrund von Al-Sr-Si co-Segregation; (b) Restricted TPRE Growth:
gehemmtes Wachstum des Si aufgrund Al-Sr-Si co-Segregation an den einspringenden Kanten bzw.

Wachstumsfronten.

TU Ilmenau Dissertation Thomas Stiirzel



3 Stand des Wissens 21

3.5.3 Eisen (Fe)

Eisen ist eine herkdmmliche Verunreinigung in Al-Legierungen, dessen Hauptursprung in der
Herstellung primdren Aluminiums mit dem Bayer-Verfahren und der Hall-Héroult elektrolytischen
Reduktion zu finden ist [44]. Je nach Prozessparametern und Qualitdt des Ausgangsmaterials
erstreckt sich dieser Gehalt von 0,03-0,15 wt% Fe [44]. Bisher existieren keine effektiven und
wirtschaftlichen Methoden den Fe-Gehalt weiter zu reduzieren [45], sodass mit
Kompromissldsungen gearbeitet werden muss, welche den negativen Effekt des Fe abschwéchen
[46]. Fe weist eine hohe Loslichkeit im fliissigen Al auf, was allerdings in eine sehr geringe
Loslichkeit im Festen von < 0,005 wt% [47 S.4] umschlagt. Bei Al-reichen Legierungen bildet sich
ein Eutektikum bei 928 K (655 °C) im Bereich 1,7-2,2 wt% Fe aus [26 S.52]. Die entstehende
Gleichgewichtsphase Al;Fe wird direkt aus der Schmelze und nicht durch peritektische Reaktion
gebildet [26 S.52]. Das weitere Phasendiagramm, vgl. Abbildung 15, der Al-reichen Seite ist sehr
kompliziert und mit vielen Besonderheiten gepragt [27].
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Abbildung 15: (a) Phasendiagramm von Al-Fe, nach [27] (b) berechneter Liquidus-Verlauf der Al-
reichen Ecke des Systems Al-Fe-Si, nach [48, 49].

Neben dem negativen Einfluss auf mechanische Eigenschaften bringt Fe in Al-Legierungen
insbesondere im Druckguss auch Vorteile mit sich. So wird die Klebeneigung von Gussteilen an
metallischen Dauerformen erheblich gesenkt [45]. Die Erscheinung des Klebens wird auf einen
diffusionsbasierten Prozess zuriickgefiihrt [50]. Bei Kontakt der Al-Schmelze mit den Dauerformen
diffundiert Fe in Al und umgekehrt, was zur Bildung einer Reihe intermetallischer Phasen auf dem
Formmaterial fithrt. Durch die Reaktion entstehen Phasen bindrer Art, welche mit Si terndre
AlFeSi-Phasen, vgl. Abbildung 16, oder je nach Elementgehalt quaternire Phasen bilden. Aufgrund
der hohen Affinitdt zwischen Fe und Al und der hohen Reaktionskinetik ist die Klebeneigung nicht
ohne weiteres zu unterbinden. Nach der Bildung der intermetallischen Phasen klebt das Al
aufgrund der giinstigeren Grenzfldchenenergie zwischen intermetallischen Phasen und Al auf der

Form. Der Mechanismus des Klebens von Al-Bauteilen in metallischen Dauerformen ist in
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Abbildung 17 schematisch dargestellt. Um den Fe-Gehalt nicht unnétig erhhen zu miissen, kann

mit Mn die Klebeneigung kontrolliert gesteuert werden. [50]
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Abbildung 16: Lichtmikroskopische Aufnahmen intermetallischer Fe-haltiger Phasen in einer

AlSi5CulMg-Legierung: (a) B-AlsFeSi, (b) chinesenschriftartige a-AlgFe,Si [44].
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Abbildung 17: Schrittweiser Mechanismus des Klebens von Al-Gussteilen in metallischen

Dauerformen, nach [50].

3.5.4 Mangan (Mn)

Al und Mn bilden ein eutektisches System mit einer Gleichgewichtstemperatur von 931 K (658 °C)
[51] bei 1,9 wt% Mn [26 S.48], vgl. Abbildung 18 links. Im Al-Mischkristall sind bei hohen
Abkiihlraten > 10 K/s bis zu 1,9 wt% Mn zwangsgeldst [47 S.3f] und tragen somit aufgrund des
gegeniiber Al kleinen Atomradius von Mn zur Mischkristall-Verfestigung und Festigkeits-
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steigerung bei [26 S.234]. Die vergleichsweise hohe Loslichkeit sinkt stark mit fallender
Temperatur und im Gleichgewicht bildet sich neben dem Al-Mischkristall die orthorhombische
Phase AlgMn [47 S.3]. Mangan als alleiniges Legierungselement ist in Al-Legierungen nicht
unbedingt forderlich fiir die mechanischen Eigenschaften [45], verhindert aber das Kleben von
Gussteilen in metallischen Dauerformen [34] und bildet mit Si und Fe zusammen intermetallische

Phasen, vgl. Abbildung 18 rechts.
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Abbildung 18: Phasendiagramm von Al-Mn, nach [51] und lichtmikroskopische Aufnahme einer
AlSi9Zn5MnMg-Legierung mit kompakter, blockiger a-Phase Al;5(Fe,Mn);Si, [35].

3.5.5 Molybdiin (Mo)

Mo wird in AlISi-Gusslegierungen nur selten als gezieltes Legierungselement verwendet und bisher
stattdessen tendenziell als Verunreinigung gesehen. Al und Mo zeigen auf der Al-reichen Seite des
bindren Phasendiagramms eine peritektische Reaktion der Form Liquid + Al;;Mo — AI-MK bei
934 K (661 °C) und ca. 0,21 wt% Mo [52], vgl. Abbildung 19. Daher wird es vereinzelt bis
0,3 wt% als kornfeinendes Legierungselement eingesetzt [26 S.235]. Die maximale Ldslichkeit von
Mo im Al-Mischkristall betrdgt bei 933 K (660 °C) ca. 0,25 wt% und nimmt mit fallender
Temperatur stark ab [53 S.20]. Allerdings kann durch eine hohe Abkiihlrate ein iiberséttigter
Mischkristall erzeugt werden. So ist mit > 10" K/s eine Mischkristall-Ubersittigung von 0,6 wt%
moglich [53 S.21]. In Kombination mit Fe und Si neigt Mo dazu die plattenféormigen Fe-haltigen
intermetallischen Phasen B-AlFeSi zu unterdriicken und stattdessen eine mehr blockig, eingeformte
Al(Fe,Mo)Si-Phase zu bilden [54, 55]. Deren Zusammensetzung wird als Al;,(Fe,Mo),Si [56],
Alp(Fe,Mo0);Si [57] oder auch Alj(Fe,Mo);Si, [58] beschrieben. Mit Mn-Zusédtzen erhoht sich der
Anteil intermetallischer Phasen [58] und sie werden zu mehr kompakten, sternenférmigen,
polygonalen Formen geéndert [45, 58]. Somit entsteht die mehr globulitische oder elliptische, aber
weniger skelettformige [56] Al(Fe,Mo)Si-Phase mit kubisch-raumzentrierter Struktur [57], welche
zudem Mn enthalten kann und deshalb als o-Al(FeMnMo)Si-Phase beschrieben wird mit
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Zellparameter a=1,256(4)nm [58]. lhre Zusammensetzung wiederum wird u.a. mit
Aljx(Fe,Mn,Mo0);Si, [58] angegeben. Der einformende und Morphologie verdndernde Effekt des
Mo auf Fe-haltige intermetallische Phasen soll effektiver sein als der des Mn [52].

In einer 226D-Druckgusslegierung wurden 0,1 wt% Mo als Optimum bei Diinnwandigkeit
herausgefunden. Die entstehenden Fe-haltigen intermetallischen Phasen sind kleiner als 10 pum.
Dadurch wurde die Bruchdehnung um ca. 13 % und die Zugfestigkeit um ca. 17 % bei
gleichbleibender Dehngrenze gesteigert. D.h. die entstehenden intermetallischen Phasen fordern die
Duktilitdt der Legierung und erméglichen damit hohere Festigkeiten und das Ausschopfen des
Legierungspotentials. Es ist aber darauf zu achten, dass nicht mehr als 0,1 wt% zulegiert werden,
da sonst die intermetallischen Phasen zu grob werden und damit die mechanischen Kennwerte

absinken. [59]
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Abbildung 19: Phasendiagramm von Al-Mo, nach [60] und Detailausschnitt, nach [S2].

3.5.6 Kupfer (Cu)

Kupfer nimmt Einfluss auf Festigkeit und Hérte von Al-Gusslegierungen, sowohl
wirmebehandelbar als auch nicht-warmebehandelbar. Es erhoht sowohl bei Raumtemperatur, als
auch bei erhohten Temperaturen die Festigkeit aufgrund von Ausscheidungen [61]. Allerdings sind
Festigkeit und Duktilitét stark davon abhidngig, wie das Cu in der Legierung vorliegt. Befindet es
sich zwangsgelost im Dendriteninneren, was meist bei geringen Beimengungen der Fall ist
(maximale Loslichkeit 5,7 wt% [9 S.77f]), so steigen Festigkeit und Hirte des Al-Mischkristalls
unter Duktilitdtsverlust an. Scheidet sich Cu hingegen als kontinuierliches Netzwerk in Form von
AL,Cu an den Dendritengrenzen aus, dann steigt insbesondere die Sprodigkeit [6 S.120]. Neben
einer Verbesserung der Aushirtbarkeit verhindern geringe Mengen Cu in Zn-haltigen Al-
Legierungen die Spannungsrisskorrosion und mindern die HeiBrissanfélligkeit. Hohe Cu-Gehalte

bei Al-Cu Legierungen hingegen fordern die HeiBrissanfélligkeit. [8, 24, 61-64]
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3.5.7 Magnesium (Mg)

Die maximale Loslichkeit von Mg im Al-Mischkristall betragt 17,4 wt% bei 723 K (450 °C) [26].
AlMg-Gusslegierungen erstrecken sich deshalb von 4-10 wt% [26], teils auch von 3-12 wt% Mg
[9]. Ab etwa 7 wt% Mg ist eine Warmebehandlung zur Homogenisierung des Gefiiges erforderlich,
um die giinstigen Festigkeitseigenschaften zur Geltung zu bringen [9]. Die Ausscheidung von Mg
findet sogar bei Raumtemperatur bei AIMgl0-Legierungen statt [26]. Legierungen mit <7 wt%
Mg sind bei Raumtemperatur stabil, nicht aber bei erhohten Temperaturen [26]. Mg-
Ausscheidungen bevorzugt an Korngrenzen sind stark anodische Phasen (MgsAl;, MgsAly),

wodurch Spannungsriss- und Korngrenzen-Korrosion gefordert wird [26].

3.5.8 Titan (Ti)

Titan ist ein {ibliches Legierungselement in AlSi-Gusslegierungen, was bereits in geringen
Konzentrationen zur Kornfeinung der Al-Dendriten beitrdgt. Durch Zugabe von Vorlegierungen
wie AlTi10 wird die Keimzahl in der Schmelze erhoht und damit eine heterogene Kristallisations-
keimbildung positiv gefordert [25]. Somit werden die sonst groben und grofen Dendriten in
feinere, globulitische Dendriten umgewandelt, vgl. Abbildung 20. Diese flihren zu hoherer
Zidhigkeit und Dehngrenze sowie einer gleichmifBigeren Verteilung sekundérer Phasen im Material
[65]. Des Weiteren wird insbesondere die Duktilitdt und Bruchdehnung bis 0,15 wt% Ti gesteigert.
Da die Beweglichkeit kleinerer Korner hoher ist, werden Formfiillung und Nachspeisung mit
flissiger Schmelze erleichtert und so eine geringere Erstarrungsschrumpfung und
Schrumpfungsporositét erzielt [65, 66]. Die kornfeinende Wirkung wird durch Al;Ti-Partikel und
der peritektischen Reaktion Liquid + Al;Ti — AlI-MK bei 938 K (665 °C) erzielt [67], vgl.
Abbildung 21. Diese Partikel sind in der Schmelze stabil und wirken in unterperitektischer
Zusammensetzung als aktive Keimbildner [68]. Fiir die genaue kornfeinende Wirkungsweise von

Ti-Zusétzen bestehen verschiedene Theorien in der Literatur [68-70].
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Abbildung 20: Lichtmikroskopische Aufnahmen einer Al-Mg-Si Legierung im Gusszustand mit
(a) 0,008 wt% Ti und (b) 0,20 wt% Ti [71].

TU Ilmenau Dissertation Thomas Stiirzel



3 Stand des Wissens 26

Ti [wt%]
10 20 30 40 50 60 70 80 % 100
1700 1690 1000
i fliissig

1600 900

13004 fliissig + AL Ti
— 1412 o ussigT AL M
= 1300 —
5 1200 5 700 - 665
£ 11004 [ AlyTi () g 660 1,15
£ 1000 - g 600 4 Al-MK
o o
= ]

900 = ALMK + AlTi

ALTi (1)
700 =S L ALT 400
Al 2 T
600 T T T T T T T T T T T T
0 10 20 30 40 50 60 70 8 90 100 0 0,5 1 1,5 2
Ti [at%] Ti [Wt%]

Abbildung 21: Phasendiagramm von Al-Ti, nach [67], und Detailausschnitt, nach [68].

3.5.9 Nickel (Ni)

Die Loslichkeit von Ni im festen Al ist < 0,05 wt%. Oberhalb dieses Wertes liegt es in Form
unloslicher intermetallischer Phasen vor, fiir gewohnlich in Kombination mit Fe. Ni bis 2 wt%
erhoht die Festigkeit von hochreinem Al, mindert aber die Duktilitit. In Al-Cu und in Al-Si
Legierungen wird Ni gezielt zugegeben, um Hérte und Festigkeit bei erhdhten Temperaturen zu
verbessern und den Ausdehnungskoeffizienten zu verkleinern. [26]

Die entstehenden intermetallischen Phasen haben bei primérer Erstarrung dendritische
Morphologie und bei eutektischer Erstarrung eine lamellare Morphologie. In aller Regel ist es in
Kombination mit Fe anzutreffen und bildet dann AlIFeMnSiNi-Phasen und selten Al;Ni-Phasen. Da
erstere Phasen i.d.R. hart und spréde sind, steigt zwar die Dehngrenze gering an, aber die Duktilitét
fallt signifikant ab in Form einer abnehmenden Bruchdehnung. [72]

Zusitzlich kann auch AlgFeNi in herkommlich verunreinigten Legierungen entstehen [73]. In
AlSiCuMg-Legierungen mit Ni-Zugabe entstehen verschiedene intermetallische Phasen mit Al, Cu,
Fe: T-AlgFeNi, y-Al;CuyNi, 6-Al;CuNi, e-Al3Ni [74]. Die Sprodigkeit dieser Phasen mindert die
Duktilitdt signifikant, sodass eine ausgesprochene Hochtemperaturbehandlung > 813 K (540 °C)
noétig ist um die Phasen aufzulésen und die Duktilitdt zu erhohen [74]. Wenn diese Phasen nicht
aufgeldst werden kdnnen, so wird die Festigkeit durch Ni-Zugabe (deutlich ab ~ 0,4 wt%) gesenkt,
da eine Cu-Ni-Reaktion der Bildung von Al,Cu ein Teil des benétigten Cu entzieht [75].
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3.6 Legierungssysteme

Da es sich bei den allerwenigsten Legierungen um bindre Systeme handelt, werden im
Nachfolgenden ternire, quaternire, quinire und senédre Systeme betrachtet. Zusétzlich zu Literatur-
recherchen wurden JMatPro® Werkstoffsimulationen der Systeme durchgefiihrt und hier mit

eingefiigt.
3.6.1 Al-Si-Fe-Mn

3.6.1.1 Al-Si-Fe

In diesem Legierungssystem treten neben Al und Si die Phasen Al;Fe, a(AlFeSi) und B(AlFeSi)
auf. Im Falle der Ungleichgewichtserstarrung konnen zusitzlich die Phasen AlFeSi, bzw.
O(AlFeSi) oder Al;FeSi entstehen. Bei Legierungen mit technischen Abkiihlraten liegen die Phasen
AlsFe, AlgFe, a(AlFeSi), B(AlFeSi) und 6(AlFeSi) neben Al und Si co-existent im Gefiige vor. Eine
Identifizierung der Phasen anhand ihrer Morphologie fiihrt oft zu Fehlern, da ein und dieselbe
Phase verschiedene Formen aufweisen kann, abhéngig ihres Ursprungs: primérer Kristall oder
Produkt von peritektischen oder eutektischen Reaktionen. Des Weiteren beeinflusst die Abkiihlrate
die Bildung moglicher Phasen. So wird bei hohen Abkiihlraten bis 100 K/s die Bildung von AlsFe
und B(AlFeSi) stark behindert und bevorzugt a(AlFeSi) gebildet. [76 S.1-10]

Grund ist, dass es durch die schnelle Abkiihlung zu einer signifikanten Unterkiithlung kommt, was
die Bildungsreaktionen der Phasen beeinflusst. Die Bildung von Al;Fe hat einen héheren Wert der
Unterkithlung im Vergleich zur Bildung von o(AlFeSi), weshalb zweitere Reaktion
thermodynamisch giinstiger erscheint [76]. Ist eine bestimmte Menge a(AlFeSi) bereits gebildet,
steigt die bendtigte Unterkiithlung zur Bildung von B(AlFeSi) weiter an und dessen Bildung wird
damit unterdriickt [76].

Tabelle 4: Ubersicht der wichtigsten intermetallischen Phasen im System Al-Si-Fe, [76]

Name Zusammensetzung Struktur Zellparameter Dichte [g/cm?]
AlgFe,Si 30 - 33 wt% Fe Hexagonal a=123-1,24nm 3,258
AlysFesSi, 6 - 12 wt% Si P63/mmc c=2,62-2,63nm

Al7,4FeZSi

a(AlFeSi)

AlsFeSi 25 -30 wt% Fe monoklin a=b=0,612nm 3,3-3,6
AlgFe,Si, 12 - 15 wt% Si c=4,148 - 4,150 nm

Als(Fe,Mn)Si B=91°

B(AlFeSi)

In Si-haltigen Al-Legierungen wirkt sich Fe stark nachteilig auf das Gefiige aus [25], da es
plattenformige AlFeSi-Phasen bildet und deren Anteil so gering wie moglich gehalten werden
sollte. Der kritische Fe-Gehalt fiir AlSi-Legierungen, welcher nicht {iberschritten werden sollte,
lasst sich mit Fe.;; = 0,075 - Si [wt%] — 0,05 grob abschétzen [44]. Der nachteilige Effekt auf das
Geflige basiert auf der sehr geringen Loslichkeit des Fe im festen Al und seiner Tendenz Fe-haltige

intermetallische Phasen mit Al und Si zu bilden [25, 46]. Der Fe-Gehalt ist in den meisten
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kommerziellen Gusslegierungen auf 0,8-1,0 wt% Dbeschrdnkt, da hdhere Gehalte die
Speisungscharakteristik und die mechanischen Eigenschaften vehement verschlechtern [26].
Allerdings wird die Aufldsungserscheinung von metallischen Dauerformen bei > 0,8 wt% Fe
signifikant reduziert [46].

Die a(AlFeSi) Phase weist eine kompakte Morphologie wie chinesenschriftartig, sternenformig
oder polygonal auf [45]. Die B(AlFeSi) Phase ist in Al-Si-Fe-Legierungen bei gewohnlichen Si-
Gehalten haufiger anzutreffen und weist eine plattenformige Morphologie auf [45, 46], die im
Schliff als Nadeln erscheinen. Diese kann auch Mn enthalten und wird dann als B-Als(Fe,Mn)Si
bezeichnet [77]. Diese Platten aus einer harten, sproden Fe-haltigen intermetallischen Phase sind
zumeist im Al/Si-Eutektikum anzutreffen [78], da sie vor- oder co-eutektisch erstarren [79] und
wirken als groBflichige Gefiigetrennungen. Sie fithren aufgrund ihrer facettierten Form zu
Spannungsspitzen und begiinstigen damit bereits bei geringer Verformung einen Bruch [28, 46].
Demnach werden durch Fe-Verunreinigungen die mechanischen Eigenschaften negativ beeinflusst,
sodass Duktilitdt und Festigkeit progressiv mit steigendem Fe-Gehalt sinken [45].

Der Phasenanteil von P(AlFeSi) steigt linear mit dem Fe-Gehalt der Legierung, wobei das
eigentliche Phasengebiet aufgrund bindrer und terndrer eutektischer Reaktionen oder primérer
Erstarrung variieren kann [76 S.38-46]. Durch Zugabe anderer Elemente wie Cr, Mn, Ni, Co, Mo
kann die Erscheinungsform der intermetallischen Phasen in eine weniger schiadliche und mehr
kompakte Form umgewandelt werden [28].

Bei hohen Si-Gehalten bis 12 wt% tritt ein ternires Eutektikum bei 849 K (576 °C) auf: [76 S.1-10]

Liquid — Al + Si + Al;FeSi 10
0,0 02 .4 6 (.5 1.0 1,2 1.4
ﬁjj L 1 " [ N 1 . 1 N ] N 1 2 [ f:ljs
Lig
——
= /,-."
o600 P = 600
g v
g‘" / Ling Al Fesi
g o — et
= 5754 T——'-l“—t:q.,r_/_h_h/ e L 575
e —— AlSiTFe
\ates AlSisFe
AL AlSi9Fe
- AlSil0Fe
AlSiIFe
AlSi12Fe]
551) A ——F 550}
0,0 02 .4 L6 (.5 1.0 1,2 1.4

Fe [wi%a]

Abbildung 22: Isopleth AlSi7-12Fe, nach JMatPro®. Variation des Si und Fe Gehalts im terndren System
Al-Si-Fe. Phasen Al, Si und B(AlsFeSi).
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Die Berechnung der Isoplethen fiir AlSi7-12Fe, vgl. Abbildung 22, zeigt, dass die Soliduslinie
durch Si und Fe nicht beeinflusst wird, wohingegen die Liquiduslinie durch hdheren Si-Gehalt
deutlich gesenkt wird. Eine Fe-Steigerung fiihrt bei Gehalten > 0,4 wt% zu einer priméren Bildung
von B(AlFeSi), welches dann im Gefiige als grobe Nadeln bzw. Platten erscheint. Bei hoch-Si-
haltigen Legierungen bewirkt eine Fe-Steigerung aufgrund der primiren Bildung der Fe-haltigen
intermetallischen Phasen eine Anhebung der Liquidustemperatur entgegen der Liquidussenkung

des Si.

3.6.1.2 Al-Si-Mn
In diesem Legierungssystem stehen auf der Al-reichen Seite neben Si die Phasen AlgMn und
a(MnSi) mit dem Al-Mischkristall im Gleichgewicht. Bei hohen Abkiihlraten sind bis zu 1 wt%
Mn im Al-Mischkristall geldst. AlSi-Legierungen mit bis zu 2 wt% Mn weisen ein Eutektikum bei
846 K (573 °C) auf. [76 S.12-15]

Liquid —» Al + Si + Al;sMn;Si, 11
Unter Ungleichgewichtsbedingungen konnen weitere Phasen wie Al;Mn oder Al;(Mn;Si entstehen
[80 S.53f] und die Mischkristallkonzentration gesteigert werden. Die wichtigsten intermetallischen
Phasen sind in Tabelle 5 mit ihren Zusammensetzungen sowie kristallographischen Parametern

aufgelistet.

Tabelle 5: Ubersicht der wichtigsten intermetallischen Phasen im System Al-Si-Mn.

Name Zusammensetzung Struktur Zellparameter Dichte [g/cm?]
a(Mn,Si) [80] 25 -29 wt% Mn kubisch, Pm3 [80] |a=1,2625 - 3,5[76]
AlsMn;Si, [76, 80] | 8 - 13 wt% Si 1,26575 nm [81-83]

Alloansi [80]
A112Mn3Si [80]
Alng’leil‘g [80]

a-(AIMnSi) hexagonal [78] oder|a=1,2625 -

AlgM;Si, [78] kubisch [81, 82] 1,26575 nm [81-83]

AlgMn,Si [81, 82]

B-(AIMnSi) hexagonal [81-83] |a=0,74376 -

AlgMn;Si [81, 82] 0,74491 nm;

(ALSi);,Mn; [81] c=0,77149 -
0,77330 nm [81, 83]
a=0,7513 nm;

¢ =0,7754 nm [81]

In Abbildung 23 links wird erkennbar, dass bei niedrig Si-haltigen Legierungen die Steigerung des
Mn-Gehalts eine deutliche Anhebung der Liquidustemperatur bedeutet, da es zu einer priméren
Bildung von Mn-haltigen intermetallischen Phasen kommt. Entsprechend wird in der rechten
Darstellung erkennbar, wie die Variation von Si und Mn jeweils den Liquidusverlauf und die Art
der primdren Mn-haltigen intermetallischen Phasen in diesem System beeinflussen. In hoch-Si-

haltigen Legierungen des Systems Al-Si-Mn fiihrt eine Steigerung des Si-Gehalts wiederum zu
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einem Absinken der Liquidustemperatur, wobei darauf zu achten ist, dass es ab einem gewissen

Mn-Gehalt, abhéngig vom Si-Gehalt, zur primiren Erstarrung der Phase a(Mn,Si) bzw. Al;sMn;Si,
kommt. Dies wird in Abbildung 24 deutlich.

850
.
[=}
fliissig %
— LQ +B-AlMnSi | &
o 7504 =
E
e —
2 ° LQ + a-AlMnSi <
g 5
S 6504 & :
¢ ' LQ + (Al) + a-AIMnSi '
= 10
< (Al) + 0-AIMnSi /AISMFW
550 J(AD Si+ a-AIMnSi \ ' '
oz 40 § 10 s s s & Mn
Mn [wt%] Mn [at%]

Abbildung 23: berechneter Isopleth des Systems Al-Mn-Si bei 4 wt% Si, nach [84], und berechneter
Liquidusverlauf des Systems Al-Mn-Si, nach [85].
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Abbildung 24: Isopleth AlSi7-12Mn, nach JMatPro®. Variation des Si und Mn Gehalts im ternédren
System Al-Si-Mn. Phasen Al, Si und a(MnSi) bzw. Al;sMn;Si,.
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3.6.1.3 Al-Fe-Mn

Auf der Al-reichen Seite dieses Systems konnen nur die Phasen Al;Fe und Alg(Fe,Mn) mit dem Al-
Mischkristall im Gleichgewicht stehen. Die maximale Loslichkeit von Mn in Al;Fe von 4-5 wt%
Mn entspricht der Zusammensetzung Al;FeggsMng 2. Bei hohen Abkiihlraten > 10 K/s ist nur die
Phase Alg(Fe,Mn) mit den Parametern in Tabelle 6 zu erwarten. Dabei senkt der Fe-Gehalt die
Konzentration des Mn im Al-Mischkristall, da ein Teil des Mn durch Fe-haltige intermetallische
Phasen abgebunden wird. [76 S.10-12, 78, 80, 86]

Im Isoplethen AIMn0-0,6Fe aus Abbildung 25 wird erkennbar, dass die Fe- und Mn-Variation
keinen Einfluss auf Liqudius und Solidustemperatur haben, sondern nur die Festphasengebiete

verschoben werden.
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Abbildung 25: Isopleth AIMn0-0,6Fe, nach JMatPro®. Variation des Mn und Fe Gehalts im terndren
System Al-Mn-Fe. Phasen Al, Al{qMn und Al;Fe.

3.6.1.4 Al-Si-Fe-Mn

Dieses Legierungssystem dient zum Verstindnis des modifizierenden Einflusses von Mn auf
nadelige Fe-haltige intermetallische Phasen wie P(AlFeSi). Es ergibt sich ein breiter
Existenzbereich der Phase a(MnSi). Diese kann Fe aufnehmen und fiihrt damit zur Bildung der
quasi-quaterndren Phase Al;s(Fe,Mn);Si,. Abhédngig vom Fe/Mn-Verhédltnis wird von
verschiedenen Phasen berichtet:

Fe:Mn = 1:1 Erstarrung bei 849 K (576 °C) mit Al, Si und Al;s(Fe,Mn)4Si;.

Fe:Mn > 1 Erstarrung bei 847 K (574 °C) mit Al, Si, Al,¢(Fe,Mn),Si; und B(AlFeSi).

Fe:Mn < 1 Erstarrung bei 848 K (575 °C) mit Al, Si, Al;¢(Fe,Mn),Si; und Al;sMn;Si,.
Abweichend von diesen Gleichgewichtserstarrungen kann im Falle der Ungleichgewichtserstarrung

die Phase B(AlFeSi) auch bei groBeren Mn:Fe-Verhiltnissen auftreten. Die Loslichkeit von Mn im
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Al-Mischkristall sinkt mit steigendem Fe- und Si-Gehalt, da ein Grofiteil des Mn durch
intermetallische Phasen wie Al;s(Fe,Mn);Si, bei der Erstarrung abgebunden wird. [76 S.15-19]

Tabelle 6: Ubersicht der wichtigsten intermetallischen Phasen im System Al-Si-Fe-Mn, [76]. Zusitzlich
konnen die Phasen der Systeme Al-Si-Fe, Al-Si-Mn und Al-Fe-Mn auftreten.

Name Zusammensetzung Struktur Zellparameter Dichte [g/cm?®]
Alyg(Fe,Mn) Fe:Mn=0...1 orthorhombisch |a=0,74980 - 0,75518 nm,
AlgMn b =0,64950 - 0,64978 nm,
¢=0,88370 - 0,88703 nm

Al;s(Fe,Mn);Si, 0-31 wt% Fe kubisch a= 1,265 nm (0 wt% Fe) bis

2 -29 wt% Mn a=1,25nm (31,1 wt% Fe)

8 - 13 wt% Si
Alj¢(Fe,Mn),Si; kubisch- a=1,248 - 1,256 nm

flichenzentriert

Im quaternidren System Al-Si-Fe-Mn, welches géngige Al-Gusslegierungen abbildet, wird Mn
bevorzugt eingesetzt um die nachteiligen Einfliisse unvermeidbarer Fe-Gehalte (~ 0,15 wt%) bzw.
zu geringer Fe-Gehalte (Klebeneigung) oder auch wesentlich hoéherer Konzentrationen in
Sekundérlegierungen abzuschwichen [25, 45]. Da Mn einen dhnlichen Atomradius wie Fe besitzt
und chemisch diesem sehr dhnelt [45], wird es in Fe-haltige intermetallische Phasen miteingebaut.
Die dabei entstehenden Phasen sind in aller Regel keine stochiometrischen quaternidren Phasen
[87], vgl. Tabelle 6. Somit konnen verschiedene Mn-haltige Phasen co-existent im Gefiige
vorliegen [88].

Die sproden und scharfkantigen B(AlFeSi) Platten werden in eine kompakte, chinesenschriftartige,
globulitische oder polygonale Morphologie umgewandelt [45, 46], wodurch Zugfestigkeit und
Bruchdehnung tendenziell ansteigen [24, 45, 46, 89]. Abhdngig vom Fe- und Mn-Gehalt kénnen
die intermetallischen Phasen vordendritisch (primir), voreutektisch, co-eutektisch oder
nacheutektisch erstarren [90]. Die Bildung ist wiederum {iiber drei Wege mdglich: vordendritisch
(primér), eutektisch oder peritektisch [90]. Um B(AlFeSi) Platten moglichst hinreichend zu
unterdriicken ist ein Fe:Mn-Verhiltnis von wenigstens 2:1 ndtig, wobei auf die Schlammbildung zu
achten ist [90].

Die Phase Al;s(Fe,Mn);Si, hat gegeniiber der Phase P(AlFeSi) eine mehr favorisierte Morphologie
in Skelettform oder polygonalen Kristallen. Unter realen Abkiihlbedingungen kann das Abbinden
der gesamten Fe-Verunreinigungen mit Mn nur dann erfolgreich geschehen, wenn B(AlFeSi) bei
der Erstarrung {iberhaupt nicht gebildet wird. Dies wird klar bei der Betrachtung der peritektischen
Reaktionen, vgl. Tabelle 7, und der thermodynamischen Stabilitdt dieser Phasen. Diese Reaktionen
verlaufen oftmals unvollstindig und es verbleibt B(AlFeSi) im Gefiige. Fiir eine sichere
vollstdndige Unterdriickung dieser Phasen sollte Fe < 0,4 wt% sein bzw. sicher nicht iiber 1 wt%.
Das Mn:Fe-Verhiltnis sollte gegeniiber des Gleichgewichtsfalles von 1:20 basierend auf 1,5 wt%
Mn und 31 wt% Fe in Al;s(Fe,Mn);Si, wesentlich hoher sein. Andererseits fiihrt der Anstieg der

Gesamtkonzentration von Fe und Mn iiber 2-2,5 wt% zur Bildung primérer Al;s(Fe,Mn);Si, Phasen
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mit polygonaler Form und der Gefahr groBer Cluster. Bei Konzentrationen von Si> 8 wt% und
Fe > 1 wt% erscheint die Verwendung von Mn als Fe-Korrektor als ineffizient, wohingegen bei

Legierungen bis 6 wt% Si das Element Mn sinnvoll die Phase B(AlFeSi) unterdriickt. [76 S.38-46]

Tabelle 7: Verwandtschaft von AlFeSi-Phasen mit AIMnSi-Phasen, nach [88].

Struktur Verwandtschaft
monoklin AlFe — AlyFeqo7Mng o3
orthorhombisch AlgFe — AlgFeysMny s — AlgMn
hexagonal P63/mmc ay-(AlFeSi) — oy-AlFe(Mn)Si ---- P63/mmc B(AIMnSi)
kubisch ac-(AlFeSi) — Im3 ac-AlFeMnSi ---- Pm3 ac-(AIMnSi)

Bei Tabelle 7 gilt zu beachten, dass die hexagonale ternidre ay-AlFeSi Phase und die kubische oc-
AlFeMnSi Phase sich direkt aus der Schmelze bilden kdnnen [88]. Bei diesen sich direkt bildenden
Phasen ist das Mn/Fe-Verhiltnis i.d.R. hoher, als bei Phasen, welche sich schrittweise durch
peritektische Reaktionen bilden [91]. Das Mn/Fe-Verhéltnis der Phasen wird allerdings auch vom
Mn/Fe-Verhéltnis der Legierung selbst beeinflusst [91]. In Abhingigkeit von diesem Verhéltnis
wird das Auftreten unterschiedlicher Phasen beobachtet [76]. Ein Mn/Fe-Verhéltnis von 1,1 fiihrt
zur Bildung von Aljs(Fe,Mn),4Si;. Bei Unterschreitung dieses Wertes erscheint zusétzlich die Phase
B(AlFeSi) und bei Uberschreitung Al;sMn;Si,. Das Mn/Fe-Verhéltnis beeinflusst auch stark die
Struktur der intermetallischen Phasen. So sind kubische und hexagonale AlFeMnSi-Phasen in
Abhéngigkeit dieses Verhéltnisses mdglich [30]. Das kritische Mn/Fe-Verhiltnis fiir den
Umschlagpunkt der Struktur ist abhidngig vom Si-, Fe- und Mn-Gehalt der Legierung [30]. Die
Morphologie dieser Phasen und damit auch der neutralisierende Effekt des Mn ist abhéngig von der
Abkiihlrate und der Si- und Fe-Gehalte der Legierungen [45] sowie der Uberhitzung und
Unterkiihlung [92] und der hierdurch beeinflussten Ausbildung der Struktur und Morphologie
intermetallischer Phasen [45]. Hohe Gehalte an Fe und Mn begiinstigen die Bildung grober,
sternenformiger Phasen [45], deren primdre Erstarrung u.a. auch von der Si-Konzentration
beeinflusst wird [93].

Bei zu hohen Gehalten an Fe und Mn verschlechtern sich mechanische Eigenschaften und
Gielibarkeit [25]. Der ansteigende Phasenanteil mit zunehmendem Mn-Gehalt und die damit
verbundene tendenziell primdre Erstarrung der intermetallischen Phasen hoher Dichte fiihrt zu
Schwereseigerungen in der Schmelze, welche sich als Schlamm am Ofenboden absetzen konnen
[12 S.413f, 46]. Zur Quantifizierung dieser Erscheinung wurde der Schlammfaktor SF definiert
[12 S.413f], welcher die schlammbildenden Begleitelemente Fe, Mn, Cr beriicksichtigt. Mit dieser
GroBe ist es moglich einen legierungs- und temperaturspezifischen Wert fiir AISiCu-Legierungen
anzugeben [46], unterhalb dessen es nicht zur unerwiinschten Schlammbildung kommt und somit
die tolerablen Elementkonzentrationen bestimmt werden konnen [12 S.413f]. Bei unerwiinschter
Schlammbildung und somit Bildung grober Al,s(Fe,Mn);Si,-Phasen ist zu beachten, dass diese die

Rissinitiierung und den —fortschritt fordern [20]. Erstarren die Phasen primér und koénnen nicht als
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Schlamm zu Boden sinken, liegen sie in Form sechseckiger grober Kristalle in der Al-Matrix vor,
da das Al deren Wachstum begrenzt [94].

SF = wt% Fe + 2 - wt% Mn + 3 - wt% Cr 12

Die kritische Temperatur der Schlammbildung nach Shabestari l4sst sich wie folgt abschétzen [46]:

T [°C] = 645,7 + 34,2 - (Wt% Fe)? 13

Der in der Schmelze bzw. dem Gussstiick zu beobachtende Schlammanteil SA ist wie folgt mittels

Schlammfaktor SF berechenbar [46]:

SA=15-SF-19 14

In Abbildung 26 wird erkennbar, dass eine Steigerung des Mn- und/oder Fe-Gehalts zu einer

tendenziell priméren Erstarrung der Fe-haltigen intermetallischen Phase Alis(Fe,Mn);Si, sowie

B(AlFeSi) fiihrt. Dies bedeutet auch, dass das Erstarrungsintervall der Legierungen gréfer wird, die

Liquidustemperatur ansteigt und damit hdhere Schmelzetemperaturen bei héheren Fe- und Mn-

Gehalten nétig sind um primére Vorerstarrungen zu vermeiden.
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Abbildung 26: Isoplethe (a) AlSi8Mn0,2-0,S5Fe; (b) AlSi9Mn0,2-0,5Fe; (c) AlSi10Mn0,2-0,5Fe, nach
JMatPro®.
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3.6.2 Al-Si-Mg-Fe-Mn

3.6.2.1 Al-Si-Mg

Diese  Legierungsfamilie = wird  aufgrund  ihrer  exzellenten = GieBbarkeit,  ihres
Korrosionswiderstandes und guten mechanischen FEigenschaften nach Wérmebehandlung
bevorzugt in Gieflereien mit hohen Anspriichen verwendet. Mg wird zulegiert um die
Aushirtbarkeit dieser Gusslegierungen durch die Bildung von metastabilen Ausscheidungen und
Guinier-Preston-Zonen (GP) zu ermoglichen. In diesem System gibt es keine ternéren, stabilen
Phasen, welche im Gleichgewicht mit Al und Si stehen kdnnen, sondern nur Mg,Si oder AlsMgs.
Beide Phasen sind nicht sonderlich wiarmeresistent. Das bindre Al/Si-Eutektikum bildet sich im
Bereich von 823-850 K (550-577 °C) nach der priméren Erstarrung des Al-Mischkristalls. In AlSi-
Gusslegierungen erstarrt Mg,Si in Folge einer terndren, eutektischen Ungleichgewichtsreaktion bei
ca. 823-828 K (550-555 °C), wobei der Phasenanteil oft < 1 wt% liegt und damit dessen Detektion
erschwert. [76 S.47-52,59-78, 95 S.165-177]

Eine Erhohung des Mg-Gehalts oder der Abkiihlrate senken die Liquidustemperatur und binére
eutektische Reaktionen werden zu etwas niedrigeren Temperaturen verschoben [96].

Liquid — Al + Si + Mg,Si 15

Tabelle 8: Ubersicht der wichtigsten intermetallischen Phasen im System Al-Si-Mg, [76].

Name Zusammensetzung Struktur Zellparameter Dichte [g/cm?]
Mg,Si kubisch 1,88
Fd3m oder Fm3m
AlgMg;s kubisch- a=2,82-2,86nm 2,23
Al:Mg, flachenzentriert
Fd3m

Aufgrund der begrenzten Loslichkeit der Elemente Mg und Si im Al-Mischkristall (liberséttigter
Al-Mischkristall, super-saturated solid solution, SSSS) wird die Ausscheidungshéartung durch die
Bildung metastabiler kohdrenter und teilkohdrenter Spezies (B‘‘ und ‘) der B-Mg,Si-Phase
wiahrend der Auslagerung ermdglicht. Der Schritt des Losungsglithens sollte unterhalb der
Temperatur des terndren Eutektikums stattfinden, um lokale Anschmelzungen zu vermeiden. Das
zulegierte Mg wird nahezu vollstindig im Al-Mischkristall gelést und damit zur
Ausscheidungsbildung zur Verfiigung gestellt. Durch geringe Mg-Zusdtze im Bereich
0,07-0,40 wt% [8 S.14] oder auch bis 0,5 wt% [28] und bis teilweise 0,7 wt% [97] werden warm-
oder auch kaltaushértbare AlSiMg-Legierungen erhalten. Die giinstige Konzentration sinkt mit
wachsendem Si Gehalt etwas [28]. Der festigkeitssteigernde Effekt dieses Legierungssystems ist
abhingig vom enthaltenen Mg:Si-Verhiltnis, welches bei Mg,Si = 1,73 bezogen auf wt% betragt.
Daher werden die Legierungen in Bereiche mit {iberschiissigem Mg bzw. iiberschiissigem Si

eingeteilt. [76 S.47-52,59-78, 95 S.165-177]
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Im Falle von {iberschiissigem Mg ist die Ausscheidungsabfolge wie folgt:

1) GP-Zonenbildung

2) kohiérente nadelformige B** (Mg,Siy) Ausscheidungen

3) teilkohérente stabformige B* (Mg,Siy) Ausscheidungen

4) Gleichgewichts Mg,Si
Uberschiissiges Si beeinflusst die Kinetik und die Zusammensetzung der ausscheidenden Phasen
deutlich. So sind fiir die teilkohdrente P‘-Phase verschiedene Modifikationen mdoglich. Die
Zusammensetzung der metastabilen Phasen unterscheidet sich auch hier von der
Gleichgewichtsphase. So steigt das Mg:Si-Verhéltnis innerhalb der Phasen kontinuierlich in der
Ausscheidungsserie. Bei Legierungen mit Si-Uberschuss ergibt sich  nachfolgende
Ausscheidungsfolge: [76 S.47-52,59-78, 95 S.165-177]

1) Cluster aus Si und Cluster aus Mg

2) Auflosung Cluster Mg

3) Bildung Mg/Si-Cluster

4) kohirente nadelféormige GP-Zonen

5) kohérente nadelformige B¢ Ausscheidungen, feine Si-Partikel

6) teilkohirente stabformige B¢ Ausscheidungen, Si-Plittchen

7) Gleichgewichts -Mg,Si
Die kohdrenten GP-Zonen und B‘‘-Phasen sind effektive festigkeitssteigernde Ausscheidungen
[98-100] und bilden sich bei der Kalt- und Warmauslagerung. Bei der Uberalterung vergrobern
diese zur B‘-Modifikation, welche zwar erheblich stabiler ist, aber weniger festigkeitsfordernd
wirkt. Durch diese ergibt sich keine nennenswerte Festigkeitssteigerung. Diese Umwandlung findet
v.a. bei Temperaturen > 175 °C statt. [76 S.47-52,59-78, 95 S.165-177, 98]
Die Ausscheidungs-Abfolge fiir Al-Si-Mg sieht nach folgenden Quellen wie folgt aus:

SSSS — Cluster Si & Mg — co-Cluster Si & Mg — GP — " — ” —  [101]

SSSS — Cluster — sphérische GP — pre-p*“ — B — U2, Si, Bx — Si, fx [102]

SSSS — Cluster — GP (pre-p*‘) — B> — p’, U1, U2, B> — Si, B [98-100]
Die Daten der einzelnen Ausscheidungen sind in Tabelle 9 dargestellt.
Der Ausscheidungsmechanismus im Legierungssystem AlSiMg verlduft kurz zusammengefasst
somit wie folgt: [64, 103-105]

SSSS — GPI — B*“— B*— B-Mg,Si 16

Die Festigkeitssteigerung durch Ausscheidungen ist dabei abhidngig vom Volumenanteil, der
Verteilung und GréBe der Ausscheidungen [103]. Fiir gewdhnlich wird die maximale Festigkeit
einer primdren AISi7Mg0,3-Legierung zwischen B‘‘ und B° erreicht [103]. Bei einer 2-stufigen
Wiérmebehandlung ist zudem darauf zu achten, wie viel Zeit zwischen Abschrecken und
Warmauslagern verstreicht, da es durch Kaltauslagerung bereits zur Cluster-Bildung kommt und

damit die Festigkeitsentwicklung beeinflusst wird [105].
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Tabelle 9: Zusammenfassung moglicher Ausscheidungen des Systems Al-Si-Mg [95 S.165-177, 100-102]

0,0 02

0,4 0.6 0.8

Mg [wi%a)]

1,0 1.4

Ausscheidung Struktur Morphologie
GPI MgyixAlyxSir1y | monoklin, a = 1,48 nm, b = 0,405 nm, sphérisch,
I<x+y<3 ¢ =0,648 nm, B = 105,3° Nadeln
pre-p** (Mg,Al);Sig dhnlich B, aber andere Atompositionen Nadeln
B¢ (kohdrent) |(Mg,Al)sSis monoklin, a= 1,516 nm, b = 0,405 nm, Nadeln
GPII ¢=0,674 nm, B = 105,3°
B (kohérent) MgAl;Sig a=0,770 nm, b = 0,670 nm, ¢ = 0,203 nm, Nadeln
GPII y=75°
B Mg, sSi hep, a= 0,705 - 0,715 nm, ¢ = 0,405 nm Nadeln,
MgoSis a=0,715nm,c= 1,215 nm Stiabchen
Ul MgALSi, hex, a= 0,405 nm, ¢ = 0,67 nm Nadeln
MgAl,Sis hcp, a= 0,405 nm, ¢ = 0,674 nm
U2 MgAISi a=0,675 nm, b = 0,405 nm, ¢ = 0,794 nm Nadeln
B¢ MgyAl;Si; oder hex, a= 1,03 nm, ¢ = 0,405 nm Latten
Mg/Si~ 1 (mit Cu zeigt B* gleiche Parameter wie Q°)
B (inkohérent) | Mg,Si fce, a=0,633 - 0,640 nm Plattchen
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Abbildung 27: Isopleth AlSi7-12Mg, nach JMatPro®. Variation des Si und Mg Gehalts im ternédren
System Al-Si-Mg. Phasen Al, Si und Mg,Si.

Bei einer Warmauslagerung von 443-483 K (170-210 °C) kann durch Anpassung der Zeiten die
gleiche maximale Festigkeit erzielt werden [106]. Eine Auslagerung von AlSiMg-Legierungen bei
453 K (180 °C) fiihrt dazu, dass ab ca. 443 K (170°C) ecine deutliche Degradation der
Eigenschaften aufgrund von Ausscheidungsvergréberung zu verzeichnen ist [107], da die B*‘-
Ausscheidungen vergrobern und sich zu Nachfolgederivaten B umwandeln [98]. Bei noch hoheren
Temperaturen > 473 K (200 °C) sinkt die erreichbare Festigkeit, da f** zunehmend durch B* ersetzt
wird, welche einen weniger festigkeitssteigernden Effekt aufweist [106]. Temperaturen oberhalb
der zuvor gewihlten Warmauslagerung von ca. 473-513 K (200-240 °C) erhohen die Duktilitiat und

fiihren zu einem Festigkeitsverlust, da die Phasen der maximalen Festigkeit ‘ und B* vergrobern
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oder verschwinden und sich stattdessen die Gleichgewichtsphase bildet (vergleichbar T7-Zustand)
[103]. Der Festigkeitsabfall ist somit auf einen Wechsel der Ausscheidungen zuriickzufiihren [106].
Die Betrachtung des Isoplethen AISi7-12Mg aus JMatPro® lasst erkennen, dass eine Erhohung des
Si-Gehalts die Liquidustemperatur stark senkt, wohingegen eine Mg-Erhohung nur geringen
Einfluss zeigt. Allerdings fiihrt eine Mg-Steigerung zur Bildung von Mg,Si, welches ab

ca. 0,6 wt% Mg durch Losungsgliithen nicht mehr vollstindig aufgeldst werden kann.

3.6.2.2 Al-Fe-Mg
In der Al-reichen Ecke des Legierungssystems gibt es keine terndren Phasen, die im Gleichgewicht
mit dem AI-MK stehen konnen. Entsprechend sind die bindren Phasen Al;Fe und AlsMgs mit dem
Al-Mischkristall im Gleichgewicht. Die geringe Loslichkeit von Fe im Al-MK wird durch Mg noch
weiter verringert. In AlMg-Legierungen wird Fe im Bereich 0,25-0,50 wt% beschrinkt, um
mechanische Eigenschaften, wie Duktilitdt, sicherzustellen. Umgekehrt verringert sich die
Loéslichkeit von Mg im Al-Mischkristall um ca. 20 %. Ungleichgewichtserstarrungen fithren zur
Bildung des terndren Eutektikums bei 722 K (449 °C). [76 S.52-54]

Liquid — Al + Al;Fe + AlgMgs 17
Aus dem Isoplethen in Abbildung 28 lésst sich schlieBen, dass durch héhere Mg-Gehalte sowohl
Liquidus-, als auch Soliduslinie absinken. Eine Erh6hung des Fe-Gehalts senkt die Liquiduslinie
etwas ab, wohingegen die Soliduslinie unveradndert bleibt. Lediglich die Entstehungstemperatur von

Al;Fe wird beeinflusst.
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Abbildung 28: Isopleth AlFe0-1,2Mg, nach JMatPro®. Variation des Fe und Mg Gehalts im terndren
System Al-Fe-Mg. Phasen Al und Al;Fe.
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3.6.2.3 Al-Si-Mg-Fe

Das Vorhandensein dieser vier Elemente in einem System macht die Verwendung von ternédren
Phasendiagrammen unniitz, da die Elemente miteinander interagieren und eine quaternire Phase,

n-AlsFeMg;Sig bilden.

Tabelle 10: Ubersicht der wichtigsten intermetallischen Phase im System Al-Si-Mg-Fe, [46].

Name Zusammensetzung Struktur Zellparameter Dichte [g/cm?]
AlgFeMg;Sig hexagonal, a= 0,663 nm 2,82
P62m ¢ =0,794 nm

Als Fe-haltige intermetallische Phase erweist sie sich als hinreichend hitzebesténdig, d.h. bei
Temperaturen < 773-823 K (500-550 °C) veréndert sich diese Phase nicht. Im Gefiige erscheint sie
oft mit chinesenschriftformiger Morphologie und ist hiufig eng verkniipft mit B(AlFeSi) [46].
GroBe und Menge der Fe-haltigen intermetallischen Phasen ist stark abhéngig von der Abkiihlrate
sowie der Konzentration Morphologie-verdndernder Elemente wie Mn, Cr, Ni, Mo, Co, Sr [46].
Neben dieser Phase konnen Al;Fe, AlsMgs, Mg,Si, B(AlFeSi) und a(AlFeSi) mit Si und dem Al-
Mischkristall im Gleichgewicht stehen. Da die n-Phase einen merklichen Anteil des zulegierten Mg
abbindet, steht dieses auch nach Losungsglihen nicht mehr zur Ausscheidungsbildung zur
Verfligung und fiir die Berechnung der Ausscheidungen ist die tatsdchlich erreichte Mischkristall-
Zusammensetzung zu beriicksichtigen und nicht die nominelle Legierungszusammensetzung. Bei
AlSi-Legierungen gibt es verschiedene peritektische und ecutektische Reaktionen. Im
Ungleichgewichtsfall wird die nachfolgende peritektische Reaktion unterdriickt und stattdessen
bilden sich Rédnder der m-Phase auf B(AlFeSi) Phasen. Diese Anhdufungen bleiben von einer
Wiérmebehandlung unberiihrt. [76 S.54-59]
Liquid + B(AlFeSi) — Al + Si + AlgFeMg,Sig 18
Viele technische Legierungen fallen in die Phasengebiete Al+ Si+Mg,Si+n oder
Al + Si + B(AlFeSi) + m. Dies bedeutet, dass ab ca. 0,3-0,4 wt% Fe das komplette Mg in Form von
n-Phasen abgebunden wird. In realen Gusslegierungen bleibt die oben genannte peritektische
Reaktion oft aus oder verlduft unvollstindig aufgrund der geringen Diffusivitidt des Fe, sodass
zumindest ein Teil des Mg im Al-Mischkristall bei einer Warmebehandlung zwangsgelost werden
kann und sich hingegen B(AlFeSi) bildet. Unter realen GieBbedingungen liegen im Gefiige im
Gusszustand neben Al und Si die Phasen B(AlFeSi), m und Mg,Si oberhalb von 0,4 wt% Mg co-
existent vor. Die finale eutektische Reaktion findet bei 827 K (554 °C) statt und kann bei hohen
Abkiihlraten auf bis zu 778 K (505 °C) gesenkt werden. [76 S.75-78, 97]
Liquid — Al + Si + Mg, Si + AlgFeMg;Sig 19
Fiir Premiumfestigkeiten bei AlISiMg- oder AISiMgCu-Legierungen ist ein Maximum von 0,2 wt%
Fe vorgegeben, um die notige Duktilitit und Zahigkeit zu gewihrleisten. Fe verbindet sich mit

anderen Elementen der Legierungen und bildet unlosliche, sprode Verbindungen, die zu

TU Ilmenau Dissertation Thomas Stiirzel



3 Stand des Wissens

40

Spannungsspitzen fithren, weshalb dessen Konzentration fiir hohe Duktilititswerte sehr gering

gehalten werden muss. [26]
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Abbildung 29: Isopleth AlSi10Mg0,1-0,4Fe, nach JMatPro®. Variation des Fe und Mg Gehalts im
quaterndren System Al-Sil0-Fe-Mg. Phasen Al, Si, Mg,Si, B(AlFeSi) und AlgFeMg;Sis.

3.6.2.4 Al-Si-Mg-Mn

Auf der Al-Seite des Systems konnen die Phasen Mg,Si, AlgMn, AlgMgs, Aljo(Mg,Mn); und

Al;sMn;3Si; mit dem Al-Mischkristall und Si im Gleichgewicht stehen. Bei Si-reichen Legierungen

entsteht zusatzlich Al;sMn;Si,. Die wichtigste, letzte eutektische Reaktion bei 827 K (554 °C) ist

unten dargestellt. Wiahrend des Homogenisierungsglithens konnen sich Mg,Si und AlsMgs, je nach

Si und Mg Gehalt der Legierung, im Al-Mischkristall 16sen, wobei Mn-haltige intermetallische

Phasen sich in ihrer Zusammensetzung nicht &dndern, allerhOchstens geringfiigig in ihrer
Morphologie. [76 S.136-140]

Liquid — Al + Si + Mg,Si + Al;sMn;Si,

20
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Abbildung 30: Isopleth AlSi10Mg0,1-0,4Mn, nach JMatPro®. Variation des Mg und Mn Gehalts im
quaterndren System Al-Si10-Mg-Mn. Phasen Al, Si, Mg,Si und Al;sMn;Si, auf.

3.6.2.5 Al-Si-Mg-Fe-Mn

Bei Si-reichen Legierungen des Systems konnen folgende Phasen mit dem Al-Mischkristall und Si
im Gleichgewicht stehen: Mg,Si, AlsFeSi, Aljs(Fe,Mn);Si, und m-AlgFeMg;Sis. Die Erstarrung
beginnt mit dem Al-Mischkristall, gefolgt von Alys(Fe,Mn);Si, und B(AlFeSi) in bindren und
terndren eutektischen Reaktionen. Erst danach entsteht das eutektische Si bzw. Al-Si-B(AlFeSi).
Die letzte eutektische Reaktion lduft bei 827 K (554 °C) ab. Der Phasenanteil der n-Phase steigt mit
erhohter Abkiihlrate, was erklart, dass diese Phase in Mn-haltigen Legierungen erst bei hohen
Abkiihlraten zu beobachten ist. [76 S.142-157]

Liquid — Al + Si + Mg, Si + Al;5(Fe, Mn)5Si, + AlgFeMg;Sig 21
Im Legierungssystem Al-Si-Mg besteht das Gefiige im Gusszustand i.d.R. aus eutektischem Si,
Mg,Si, B-AlsFeSi, a-Aljs(Fe,Mn);Si, und n-AlgFeMg;Sis Phasen [108]. Mit zunechmender GieB-
und Erstarrungsgeschwindigkeit sowie héheren Abkiihlraten sinken SDAS und die Phasenanteile
Mg,Si und B-AlsFeSi nehmen ab, wobei der Anteil an n-AlgFeMg;Sis Phasen zunimmt [108].
Allerdings nimmt der Abstand zwischen den intermetallischen Phasen ab was als eine Feinung zu
verstehen ist [108]. Aulerdem bestimmen die Konzentrationen von Fe und Mg die vorhandenen
Anteile Mg,Si, B(AlFeSi) und mn-AlgFeMg;Si¢ und damit die Mg-Konzentration im Al-
Mischkristall, wobei insbesondere das Auftreten von Mg,Si von der Mg-Konzentration der
Legierung abhéngig ist [106]. Beim Losungsglithen bei ausreichend hoher Temperatur wird Mg,Si
aufgelost und Mg im Al-Mischkristall gelost und die n-Phase wandelt sich bei hinreichender
Temperatur tendenziell um in die P(AlFeSi) Phase oder bleibt stabil [106, 108]. Bei Mg-
Konzentrationen von 0,3-0,4 wt% ist diese Transformation rasch moglich, aber bei hdoheren

Gehalten kann der Prozess unterdriickt werden [106].
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3.6.3 Al-Si-Cu-Mg-Fe-Mn

3.6.3.1 Al-Si-Cu

In diesem Legierungssystem gibt es keine terndren Phasen. Auch bei zusétzlich geringen Fe- und
Mg-Gehalten von bis zu 1 wt% bzw. 0,1 wt% kann die Analyse mit diesem System durchgefiihrt
werden. Die mit dem Al-Mischkristall im Gleichgewicht stehenden Phasen sind Si und 6-AL,Cu.
Nach primérer Erstarrung des Al-Mischkristalls folgt zunédchst das bindre Al/Si-Eutektikum. Die
bindre Phase 0-Al,Cu kann sich erst unterhalb von 864 K (591 °C) bilden und fiihrt in diesem
System zur Ausbildung eines terndren Eutektikums bei 797-798 K (524-525 °C). Bei 798 K
(525 °C) sind maximal 4,5 wt% Cu und 1,1 wt% Si im Al-Mischkristall 16slich, wobei mit
sinkender Temperatur auch die Loslichkeit dieser Elemente stark abnimmt. [76 S.83-85,109-123,
95 S.135-147]

Liquid — Al + Si + Al,Cu 22

Tabelle 11: Ubersicht der wichtigsten intermetallischen Phase im System Al-Si-Cu, [76].

Name Zusammensetzung Struktur Zellparameter Dichte [g/cm?]
0-Al,Cu 52,5-53,9 wt% Cu tetragonal a=0,06063 - 0,6067 nm |4,34
[4/mcm c=0,4872 - 0,4877 nm

Durch Cu-Zugabe entsteht bei AlSi-Legierungen ein ternidres AlSiCu-Eutektikum, welches den
Erstarrungsbereich erweitert und somit die GieBBbarkeit und das FlieBvermdgen beeinflusst [28].
Die Phase Al,Cu kann massiv, blockig bei hoher Cu-Konzentration oder als feines, terndres
Eutektikum Al-Al,Cu-Si als letzte Phase der Erstarrung entstehen [79, 106]. Dabei gilt, dass
tendenziell bei geringeren Abkiihlraten das terndre Eutektikum anstatt der massiv, blockigen
Phasen auftritt, welche eher bei hohen Abkiihlraten wie an Bauteiloberflichen im Kokillenguss
auftritt [109]. Allerdings ist bei Sr-Veredelung auch ein tendenziell umgekehrtes Verhalten zu
beobachten, d.h. dass bei hoher Abkiihlgeschwindigkeit verstiarkt das terndre Eutektikum auftritt
[106]. Gleichzeitig werden Festigkeit, Héarte, Kriechbestindigkeit und Warmfestigkeit der
Legierung erhoht wohingegen sich der Cu-Gehalt negativ auf die Korrosionswiderstandsfahigkeit
und die Duktilitat auswirkt [28]. Die Legierungsgruppe AISiCu erstreckt sich iiber einen breiten
Bereich von 4-10 wt% Si und 2-4 wt% Cu [9].

In der nachfolgenden Abbildung 31 ist erkennbar, dass durch steigenden Si-Gehalt die
Liquidustemperatur gesenkt wird. Allerdings kann es bei 12 wt% und hohen Cu-Gehalten zur
Bildung primédren Siliciums kommen. Die Cu-Zugabe fiihrt in diesem System zur Bildung von

Al,Cu und senkt die Solidustemperatur aufgrund einer ternéren eutektischen Reaktion stark ab.
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Abbildung 31: Isopleth AlSi7-12Cu, nach JMatPro®. Variation des Si und Cu Gehalts im terniren System
Al-Si-Cu. Phasen Al, Siund AL,Cu.

Die Festigkeitssteigerung durch Ausscheidungen in diesem System bei Warmauslagerung in T5
oder T6 Warmebehandlungen basiert auf der Spezies Al,Cu. Die kohérenten 6°° und teilkohédrenten
0° Ausscheidungen sind verantwortlich flir ansteigende Festigkeit, wohingegen die inkohédrente
Gleichgewichtsphase zu abfallender Hirte aufgrund des Kohérenzverlusts zwischen Phase und
Matrix fiihrt [101]. Ausscheidungen der 0-Spezies bilden sich bevorzugt an Versetzungen [110].
Die Ausscheidungssequenz lautet wie folgt [101]:
SSSS — GP — 6 — 6° — 0-Al,Cu 23
Eine detailliertere Abfolge lautet [111]:
SSSS — GPI — GPII (8°°) (T > 100 °C) — 6° — 6-Al,Cu 24

Tabelle 12: Eigenschaften von AL,Cu Ausscheidungen wihrend der Auslagerung [101].

Ausscheidung Zellparameter Morphologie
GP/GPI (kohérent) Cu-Schichten Scheibchen
GPII/B‘ (kohirent) tetragonal, a = b = 0,404 nm, ¢ = 0,768 nm Pléttchen

8¢ (teilkohirent) bet, a=b=0,404 nm, ¢ = 0,580 nm Plittchen

0 (inkohérent) bet, a=b=0,6066 nm, ¢ = 0,487 nm Plattchen

3.6.3.2 Al-Si-Cu-Mg

Dieses Legierungssystem kann nicht mit terndren Phasendiagrammen erklidrt werden, da die
enthaltenen Elemente eine neue, quaternidre Phase Q-AlsCu,MgsSi¢ bilden. Somit kdnnen die
Phasen AlL,Cu, Mg,Si, AlgMgs, Al,CuMg, AlsCuMg,, Q-AlsCu,MgsSis mit dem Al-Mischkristall

und Si im Gleichgewicht stehen. Der Phasenanteil in Gusslegierungen unterscheidet sich aufgrund
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unvollstiandiger peritektischer Reaktionen und gehinderter Diffusion von Cu, Mg und Si in Al
deutlich vom Gleichgewichtsfall. Nahezu alle Phasen der Al-Ecke des Systems konnen co-existent
im Bauteil im Gusszustand vorliegen. Die letzte eutektische Reaktion im Gleichgewichtsfall fiir
hoch-Si-haltige Legierungen lauft bei 780 K (507 °C) ab. [62 S.9, 76 S.91-96, 79, 108, 112]

Liq — Al + Si + Al,Cu + Al;Cu,MggSig 25

Tabelle 13: Ubersicht der wichtigsten intermetallischen Phase im System Al-Si-Cu-Mg [113].

Name Zusammensetzung Struktur Zellparameter Dichte [g/cm?]
Q-AlsCu,MgsSig hexagonal a=1,032-1,040 nm |2,79
A14CU2MggSi7 c= 0,402 - 0,405 nm

A14CuMgSSi4

Mit steigender Gie8- und Erstarrungsgeschwindigkeit sowie hdheren Abkiihlraten sinken der
SDAS und der Anteil an Q-Phase sowie Fe-haltiger intermetallischer Phasen, wohingegen der
Anteil an 0-Al,Cu ansteigt [ 108]. Allerdings nimmt der Abstand zwischen 6-Al,Cu ab, was als eine
Feinung zu verstehen ist [108]. Ein Losungsglithen bei hinreichend hoher Temperatur bewirkt eine
Auflésung von 8-Al,Cu auch nach kurzer Zeit, sodass Cu im Al-Mischkristall gelost ist [108], denn
im Gusszustand ist mehr als die Hilfte des zulegierten Cu in Form intermetallischer Phasen wie
AL Cu, AlsCu,MgsSis oder Fe-/Ni-haltige Phasen abgebunden [79]. Allerdings werden bei hohen
Cu-Konzentrationen nicht alle vorhandenen Q-Phasen aufgelost [108].
Ein Losungsglithen von ca. 763 K (490 °C) bei AlSi7Cu3,8Mg bewirkt eine nahezu vollstindige
Auflésung von 0 und Q-Phasen [114]. Eutektisch erstarrtes 0-Al,Cu 16st sich beim Losungsglithen
durch Fragmentierung in kleinere Bruchstiicke auf, die sich dann sphéroidisieren und letztlich
durch radiale Diffusion des Cu in die Al-Matrix vollstindig auflésen [106]. Die blockige Al,Cu-
Phase hingegen braucht ldngere Zeit, da sie nicht fragmentiert, sondern sich nur einformen kann
und damit langsamer auflost [106]. Dieser Prozess kann dann mehrere Stunden in Anspruch
nehmen [106].
Die Zugabe von Mg fiihrt verstiarkt zur Bildung von Q-AlsCu,MggSis sowie blockigem 0-Al,Cu
wachsend aus der Q-Phase im letzten Schritt der Erstarrung. Dabei stehen beide Phasen immer in
engem Kontakt zueinander [112]. Die Grobheit der Q-Phase steigt dabei mit dem Mg-Gehalt an.
Abhéngig von Legierungszusammensetzung und Losungsglithparametern kann sich die Q-Phase
auflosen, stabil bleiben oder sogar noch weiter bilden. Es wird berichtet, dass bei > 3,5 wt% Cu die
Q-Phase beim Losungsglithen stabil verbleibt, aber bei ~ 1,4 wt% Cu auflost. Auflésung oder
Stabilitit der Q-Phase stimmen dabei mit dem Gleichgewichtsphasendiagramm tiiberein. [106]
In AlSiCuMg-Legierungen treten je nach Atomverhéltnissen unterschiedliche Cu/Mg-Phasen auf,
wobei jeweils die wahrscheinlichsten aufgefiihrt sind [96]:

Cu:Mg <2 und Mg:Si > 1,7 — AlCuMg,

Cu:Mg > 2 und Mg:Si > 1,7 — S-Al,CuMg

Cu:Mg > 2 und Mg:Si ~ 1,7 — 06-Al,Cu und p-Mg,Si

Cu:Mg > 2 und Mg:Si < 1 — 0-Al,Cu und Q-AlsCu,MgsSis
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In Legierungen mit Mg:Si<1 treten neben Al und Si vor allem 6-Al,Cu, B-Mg,Si und

Q-AlsCu,MggSig auf. Allerdings kann die Q-Phase nicht im Gleichgewicht mit S-Al,CuMg
stehen. [96]
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Abbildung 32: Isopleth AlISi8-10CulMg, nach JMatPro®. Variation des Si und Mg Gehalts im System
Al-Si-Cu-Mg. Phasen Al, Si, Al,Cu, AlsCu,MggSis und Mg,Si.
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Abbildung 33: Isopleth AlSil0Cu2-4Mg, nach JMatPro®. Variation des Cu und Mg Gehalts im
quaterndren System Al-Si-Cu-Mg. Phasen Al, Si, AL,Cu und AlsCu,MggSis.
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Ausscheidungen:

Fiir den folgenden Textverlauf gilt es zu erwihnen, dass es in der Literatur keine konsistente
Unterscheidung zwischen 0°°/0° oder Q°‘/Q° gibt. Am FEnde des Kapitels wird eine
Ausscheidungssequenz angegeben, welche fiir diese Arbeit verwendet wird.

Bei AlSiMg-Legierungen sind vor allem °° und B die aushirtenden Phasen. Eine Zugabe von
0,1 wt% Cu bewirkt die Bildung von Q*‘ und Q‘. Eine weitere Cu-Steigerung flihrt zusétzlich zu
0°‘ und 6°-Bildung. Dies deutet darauf hin, dass die Kombinierungsenergie von Mg mit Al, Cu, Si
grofer ist als die von Mg mit Si. Die co-Ausscheidung von Q und 0-Spezies zeigt an, dass in erster
Linie Q-Spezies gebildet werden und iibriges Cu dann als 0-Spezies an den Versetzungen
ausscheidet. Die punktformigen Q‘‘-Ausscheidungen haben eine geringere Hartewirkung als /B¢,
wobei 0° an Versetzungen nur wenig Hindernis fiir Versetzungsbewegung bildet. [64]

Eine T6-Behandlung bei AlISi8Cu3Mg0,4 fiihrt dazu, dass sich 6° an den Versetzungen und
kohidrente Q‘‘ bilden. Ausscheidungen dieses Typs bzw. des Typs A (AlsCu,MgsSis) bilden sich
bevorzugt homogen in der Al-Matrix [110] bzw. nahe bei Versetzungen in der Matrix [112].

Dies deutet darauf hin, dass Mg-Atome co-Ausscheidungen mit Cu, Si, Al bilden und zu Q*‘
fiihren. Uberschiissiges Cu wird als 0-Spezies ausgeschieden. Im Vergleich zur Mg-freien
Legierung ist die Mg-haltige Variante im Aushértungsverhalten um bis zu 260 % schneller
aufgrund der kohdrenten Q°‘-Ausscheidungen anstatt nur 0-Spezies zu bilden. [115]

Die Variation der Cu-Konzentration von 0-4 wt% bei AlSi8Mg0,4 haben gezeigt, dass ohne Cu die
Ausscheidungen ° und B° festigkeitssteigernd wirken [64]. Die Zugabe von 1 wt% Cu bewirkt die
Bildung von punktférmigen Q‘¢, da die Kombinierungsenergie Cu Mg Al Si grofer ist als bei Mg
und Si, deren Hértewirkung geringer ist, anstatt nadeliger B‘ oder B* [64, 116]. Eine weitere Cu-
Steigerung > 1 wt% flihrt zur kombinierten Bildung von Q‘‘ und 6° [64].

Die Ausscheidungsabfolge in diesem Legierungssystem ist abhdngig vom Cu-Gehalt. [76 S.132]

geringer Cu-Gehalt: SSSS — GP — B - 0° — Si — B° — Mg,Si, ALL,Cu, Si 26

hoher Cu-Gehalt: SSSS — GP — f“ — 6° — Si — B, Q° — Q, Mg,Si, Si 27
Weitere Ausscheidungsvorginge aus der Literatur:

SSSS - QP - QC - Q*—> Q[101] 28

SSSS — sphérische/plittchenformige GP — pre-p*‘— B*‘— Q‘+p+Si — Q+p+Si [102] 29

SSSS — Cluster - GP — (B*°), L, S, C, QP, QC — B’, Q°— Q [98, 99] 30

SSSS — Cluster —» GP — B*“, L, QP, QC — p°,Q‘— Q [100] 31

Die Ausscheidungsstufen QC, QP und Q° hingen strukturell durch ein hexagonales Subgitter
zusammen. Die L-Phase (nadelformig) ist eine Vorstufe von Q° und trigt zur Festigkeitssteigerung
bei. In Cu-haltigen AlIMgSi-Legierungen liegen bei maximaler Hirte neben B¢ auch verschiedene
andere Ausscheidungen vor. Deren Struktur entspricht einer hexagonalen Unterstruktur dhnlich der

QP, QC, Q*-Reihe. [100]
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Die thermische Stabilitdt mechanischer Eigenschaften und Ausscheidungen wird durch Cu-Zugabe
verbessert aufgrund der Bildung von lattenformigen Ausscheidungen Q’ und strukturell
ungeordneten L-Ausscheidungen. Die beste thermische Stabilitdt der Eigenschaften wird beim
hochsten Anteil an L-Ausscheidungen erzielt, wobei L als Vorstufe von Q‘ zu sehen ist. [98, 99]

Die mechanischen Eigenschaften von Legierungen mit Cu-haltigen Ausscheidungen (z.B. Al,Cu)
halten bis 523 K (250 °C) dariiber hinaus besser durch, wohingegen bei den Mg-gehérteten
Legierungen schon ab 443 K (170 °C) eine Vergroberung der Mg,Si-Phasen einsetzt und damit

sich die mechanischen Eigenschaften verschlechtern [107].

Tabelle 14: Eigenschaften von Q-Phasen und Vorstufen wihrend der Alterung von AISiCuMg-
Legierungen [100-102].

Ausscheidungen Zusammensetzung Zellparameter Morphologie
GP-Zonen sphirisch | Mg und Si Cluster, sowie | keine definierte Struktur sphérisch
(kohérent) co-Cluster
GP-Zonen Plittchen | Si/Mg =1 fcc a = 0,405 nm Plattchen
QP (kohérent) unbekannt hex, a=10,393 nm, ¢ = 0,405 nm Stabchen, Nadeln
QC unbekannt hex, a= 0,670 nm, ¢ = 0,405 nm Stiabchen, Nadeln
C unbekannt monoklin, a= 1,032 nm, Plattchen
b=0,81 nm, ¢ = 0,405 nm,
y=101°
L unbekannt unbekannt Nadeln
Q° (kohérent) Al;Cu,MgoSi; hex, a= 1,032 nm, ¢ = 0,405 nm Latten, Nadeln
Al,CuMg¢Sig hex, a=1,04 nm, ¢ = 0,405 nm
Q (inkohirent) Al;Cu,MgoSiy hex, a= 1,04 nm, ¢ = 0,405 nm Stiabchen, Nadeln
Al Cu,MgsSiy hex, a=1,039 nm, ¢ = 0,402 nm
AlsCu,MggSig hex, a=1,03 nm, ¢ = 0,4505 nm

Uber die Existenz der Q- bzw. der quaterniren Phase herrscht Uneinigkeit, da sich auch eine
metastabile Phase mit anderer Struktur als die Gleichgewichtsphase bilden kann, wenn die
Gleichgewichtsphase gar nicht existiert. Fiir metastabile Phasen, die die gleiche Struktur (Bravais-
Gitter und Basis) und die gleichen Zellparameter haben wie die Gleichgewichtsphase, sollte bei
Existenz der Gleichgewichtsphase auch die metastabile Phase existieren und umgekehrt. Wenn nur
das Kristallsystem identisch ist, nicht aber die Struktur (unterschiedliche Basis), dann muss die
Gleichgewichtsphase nicht zwangsweise existieren, wenn die metastabile Phase vorliegt. Dies
zeigt, dass eine terndre Q°-dhnliche Phase (gleiches Bravais-Gitter und Zellparameter) in Si-
iiberschiissigen terndren Legierungen existieren kann, bei denen Q (quaterndr) nicht vorliegt. Die
Q‘-terndre metastabile Phase hat eine andere Basis (kein Cu) gegeniiber der quaterniren
Phase. [96]

Es wurde auch gezeigt, dass Q° bei maximaler Festigkeit bei Legierungen nicht immer vorliegt, die
Q als Gleichgewichtsphase enthalten. In AIMgSiCu-Legierungen treten lattenférmige
Ausscheidungen bei maximaler Hirte und Uberalterung auf. Diese Latten sind Vorstufen der Q-

Gleichgewichtsphase und werden als Q‘ bezeichnet. [96]
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Entgegen der Umwandlung B — B, welche einen Wechsel der Struktur von hexagonal zu kubisch
bedeutet, weist Q° die gleiche Kristallstruktur und Morphologie wie Q auf, vgl. Tabelle 15, von
maximaler Hirte bis in iiberalterte Zustinde. Lediglich die GroBe nimmt zu. In AIMgSiCu-
Legierungen treten bei maximaler Hirte vor allem B und QP Ausscheidungen auf. Bei
Uberalterung gehen diese in QC und QP iiber, spiter in Q¢ bis hin zu Q. Da Q° erst bei
Uberalterung auftritt, wird diese Phase oft mit abfallender Festigkeit in Verbindung gebracht.
Weder Q noch Q° haben nennenswertes Festigkeitspotential, wohingegen die lattenformigen
Vorstadien von Q° eine signifikante Rolle bei Festigkeitssteigerung von AIMgSiCu-Legierungen

spielen konnen. [96]

Tabelle 15: Kristallographische und morphologische Daten ausgewihlter Ausscheidungen in Al-
Legierungen [96]. bct — body centered tetragonal (tetragonal-raumzentriert); hex — hexagonal; sco — side

centered orthorhombic (orthorhombisch-seitenzentriert).

Gleich- metastabile Phase
System gewichts- | isostrukturell ‘ nicht-isostrukturell | Bravais-Gitter
phase mit Gleichgewichtsphase
Al-Cu 0 (bct) 0 bet (Plattchen)
Al-Si-Mg B (fce) B hex (Stdbchen)
Al-Cu-Mg S (sco) S¢ sco (Latten)
Al-Si-Cu-Mg | Q (hex) Q hex (Latten)
DSC Untersuchungen:

In der Literatur gibt es eine Fillle an DSC-Untersuchungen mit entsprechender Auswertung
hinsichtlich der vorliegenden Ausscheidungen in Al-Legierungen. Fiir das betrachtete
Legierungssystem sind in Tabelle 16 einige Beispiele aufgefiihrt. Der allgemeine
Ausscheidungsablauf lasst sich wie folgt zusammenfassen: [117]

SSSS — Bildung GPI — Bildung GPII (8°°/Q“‘/p*‘) — Auflosung GPII —

Bildung metastabiler Phasen (0°/Q°/B‘) — Bildung Gleichgewichtsphasen 32
Unter Beriicksichtigung aller obigen Informationen sowie weiterer Literaturstellen aus Tabelle 16
zeigt sich, dass die maximale Dehngrenze bzw. Festigkeit beim Vorliegen der hochsten
Ausscheidungsdichte an GPII-Zonen (B°°/6°‘/Q‘°) erreicht wird. Dies entspriche einem T5 bzw.
T6-Zustand.
Bei Cu-haltigen AlSi-Legierungen, welche im T6-Zustand auf maximale Festigkeit
wirmebehandelt sind, kommt es wahrend des Einflusses erhohter Temperaturen zu
makroskopischen irreversiblen dimensionalen Anderungen, d.h. irreversiblem thermischem
Wachstum. Deshalb werden Wairmebehandlungen oft so gefiihrt, dass dieses Wachstum
hinsichtlich der Gebrauchsbedingungen des Bauteils stabilisiert wird. Der Hauptverursacher dieses
Wachstums sind Ausscheidungen der 6-Al,Cu Spezies. Ein allgemeiner Ausdruck zur

Beschreibung als Funktion der Zeit und Temperatur lautet wie folgt: [14]
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8Vg
3V

8V,
8T = (1 -y

Dabei sind 6Vy und 6Vy die Volumenénderungen, die mit der Ausscheidungsbildung einhergehen,

for (t, T) + fo(t, T) 33
da Cu vom Al-Mischkristall zu dem Ausscheidungen diffundiert. fg/(t,T) und fg(t, T) sind
diejenigen Anteile Cu, welche in die Bildung von 0° bzw. 0 als Funktion von Zeit und Temperatur

eingehen. Der Faktor y steht fiir den Anteil Cu, welcher fiir die Bildung von eutektisch erstarrten

Phasen Al,Cu abgebunden ist. [14]

Tabelle 16: Uberblick iiber verschiedene DSC-Ergebnisse mit Aufheizrate 10 K/min.

Legierung Lsg.gl. |Bildung/ Bildung Bildung Bildung/ Quelle
Auflésung GPII (6°°, Q*°) |Metastabile |Aufldsung
GPI Phasen (0°,| GGW (6, Q)
Q)
AlCu4,7 520°C [60-170°C |[180-220°C 220 -340°C|340-495°C [[118]
AlCu4,7Mg0,3 525°C 255°C 320°C [119]
AlSi9,4Cul,5Mg0,5 | 525 °C 235-270°C 290 - 320 °C |440 - 460 °C [[117]

AlSi7,5Cu3,5Mg0,3 485 °C |70 -90 °C 220-260 °C 260 -310°C|400 - 485°C |[120]
AlSi7Cu3Mg0,4 500 °C [50-110°C |220-270°C 270 - 360 °C|380-470°C |[121]
AlSi8Cu3Mg0,4 500 °C [60-140°C |200-260°C 260 - 310 °C [115]
AlSi10Cu3,2Mg0,3 | 500 °C |100 - 160 °C |210 - 255 °C 255-310°C [122]

3.6.3.3 Al-Si-Cu-Fe
In diesem System treten auf der Al-reichen Seite keine quaternidren Phasen auf. So kénnen Al,Cu,
AlFe, Al;CuyFe, Alg(Fe,Cu), a(AlFeSi) und B(AlFeSi) mit dem Al-Mischkristall und Si im
Gleichgewicht stehen. Die Phasenanteile in Gussbauteilen konnen sich von denen des
Gleichgewichts aufgrund unvollstindiger peritektischer Reaktionen und gehinderter Diffusion
unterscheiden. Dadurch entstehen zusétzlich a(AlFeSi) und B(AlFeSi) und das Auftreten des Al-Si-
ALCu Eutektikums wird deutlich. Die eutektische Reaktion bei 798 K (525 °C) beendet fiir
gewoOhnlich die Erstarrung. Durch geringe Mg-Verunreinigungen kann die Solidustemperatur
aufgrund der Bildung der Q-Phase auf 780 K (507 °C) gesenkt werden. [76 S.97-101]

Liquidus — Al + Si + Al,Cu + B(AlFeSi) 34
Aus Abbildung 34 ist zu entnehmen, dass die Erhohung des Si-Gehalts hauptséichlich die
Liquidustemperatur der Legierung senkt. Durch Fe-Zugabe entstehen Fe-haltige intermetallische
Phasen, insbesondere B(AlFeSi), die bei hohen Fe-Gehalten auch primér erstarren. Auflerdem kann
sich eine Cu-haltige Fe-Phase bilden, was bedeutet, dass ein Teil des Cu abgebunden wird und
auch nach Losungsglithen fiir spdtere Ausscheidungen nicht mehr zur Verfiigung steht. Wird der
Cu-Gehalt erhoht, so verschieben sich die Gleichgewichts-Festphasenumwandlungen zu hdheren

Temperaturen.
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Abbildung 34: Isopleth (a) AlSi8-10CulFe und (b) AlSi8-10Cu3Fe, nach JMatPro®. Variation des Si,
Cu und Fe Gehalts im quaterndren System Al-Si-Cu-Fe. Phasen Al, Si, Al,Cu, Al,Cu,Fe und AlsFeSi.

3.6.3.4 Al-Si-Cu-Mn

Bei hoch-Si-haltigen Legierungen bildet sich als Mn-haltige Phase nur die terndre Phase
Al;sMn;Sip. Das enthaltene Si senkt die Solidustemperatur der AlCu-Legierungen signifikant,
weshalb die maximale Losungsglithtemperatur beschrinkt ist. Im Gleichgewicht bei < 4,5 wt% Cu
endet die Erstarrung mit einem terndren Eutektikum. Bei Ungleichgewicht endet die Erstarrung mit
einer abweichenden eutektischen Reaktion bei ca. 790 K (517 °C). [76 S.178-192]

Liquid — Al + Si + Al,Cu + Al;5Mn;Si, 35
Eine Erhéhung des Cu-Gehalts fithrt zu sinkender Liquidus- und Solidustemperatur, wie in
Abbildung 35 dargestellt. Entsprechend kommt es auch bereits bei niedrigeren Mn-Gehalten zu
primérer Erstarrung von Al;s(Mn,Cu);Si, Phasen. Durch zusétzliche Mn-Zugabe > 0,4 wt%

erstarren die Mn-haltigen Phasen teils primér.
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Abbildung 35: Isopleth AlISi10Cul-4Mn, nach JMatPro®. Variation des Cu und Mn Gehalts im
quaterndren System Al-Si10-Cu-Mn. Phasen: Al, Si, Al,Cu und Al;5(Mn,Cu);Si,.
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3.6.3.5 Al-Si-Cu-Fe-Mn
Auf Basis der quaterndren Diagramme konnen im Falle der Si-reichen Legierungen nur AL Cu,
B(AlIFeSi), Al;s(Fe,Mn);Si, und Si mit dem Al-Mischkristall im Gleichgewichst stehen. Statt der
Phase B(AlFeSi) kann auch Al;Cu,Fe auftreten. Die wichtigsten Reaktionen sind nachfolgend
dargestellt, wobei die eutektische Reaktion bei ca. 790 K (517 °C) stattfindet. [76 S.168-172]
Liquid + B(AlFeSi) - Al + Si + Al,Cu + Al;5(Fe,Mn);Si, 36
Liquid — Al + Si + Al,Cu + B(AlFeSi) + Al;5(Fe, Mn);Si, 37
Im Falle von Cu-reichen Systemen konnen basierend auf quaternéren Diagrammen die Phasen Si,
Al,CuyFe, Aly)CuyMn;, B(AlFeSi) und Al;s(Fe,Mn);Si, mit dem Al-Mischkristall und Al,Cu im
Gleichgewicht stehen und die letzte eutektische Reaktion findet bei ca. 789 K (516 °C) statt
[76 S.168-172]. Bei hinreichend hohem Cu-Gehalt, dhnlich einer 226D-Legierung, wird zudem Cu
in die Fe-haltige intermetallische Phase eingebaut, sodass diese als (Al,Cu);s(Fe,Mn);Si,

bezeichnet werden kann [123].

3.6.3.6 Al-Si-Cu-Mg-Fe
Im Falle von Si-reichen Varianten dieses Systems treten die Phasen Al,Cu, Mg,Si, B(AlFeSi),
AlsCu,MgsSis, AlgFeMg;Sis und Si neben dem Al-Mischkristall auf. Bei Cu-reichen Legierungen
treten die Phasen Al,Cu, Al;,Cu,Fe, ALCuMg, B(AlFeSi), Mg,Si, AlsCu,MgsSis, AlgFeMg;Sis und
Si neben dem Al-Mischkristall auf. Die Temperatur kann im Falle von Ungleichgewichtserstarrung
auf bis zu 750 K (477 °C) absinken Die wichtigste Reaktion am Ende der Erstarrungsabfolge bei
778 K (505 °C) lautet wie folgt. [76 S.101-123]

Liquid — Al + Si + Al,Cu + Al;Cu,MggSig + AlgFeMg;Sig 38
In AlSi9Cu3Fe-Druckguss-Legierungen kann Mg zur Minderung der Porositit in Sr-veredelten
Varianten beitragen [109]. Deutlich negativ wirken sich Mg-Gehalte {iber 0,6 wt% aus [28]. Neben
einer erhdhten Neigung zur Oxidation, Wasserstoffaufnahme und Porositit kommt es ebenfalls zur
Erniedrigung der Fliefahigkeit und zur Versprodung [28]. In quaternéren Legierungen mit hohem
Fe- und Mg-Gehalt kann sich Al;Cu,Fe oder auch Q-AlsCu,MggSis bilden [116]. AuBerdem ist die
Bildung von m-AlgFeMg;Sis moglich, welches sich beim Losungsglithen erst bei sehr hohen
Temperaturen langsam auflost, damit der Legierung Mg entzieht [116] und zudem versprodend

wirkt [60].

3.6.3.7 Al-Si-Cu-Mg-Mn
Bei Si-reichen Legierungen dieses Systems konnen die Phasen Mg,Si, Al,Cu, AlsCu,MggSis und
Al;sMn;Si; mit dem Al-Mischkristall und Si im Gleichgewicht stehen. Die letzte eutektische
Reaktion findet bei ca. 778 K (505 °C) statt.

Liquid - Al + Si + Al,Cu + Al;Cu,MggSig + Al;5Mn;3Si, 39
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Fiir Cu-reiche Legierungen konnen die Phasen Al,Cu, AlyCu,Mn;, Al;sMn;Si,, Mg,Si, Al,CuMg
und AlsCu,MggSis im Gleichgewicht mit dem Al-Mischkristall und Si stehen. Mit vergleichsweise
wenig Si ergibt sich die obere bzw. mit viel Si die unterste letzte eutektische Reaktion bei ca.
773 K (500 °C). [76 S.168-178]
Liquid - Al + Al,Cu + Al,CuMg + Mg,Si + Al;5Mn;Si, 40
Liquid — Al + Si + Al,Cu + Al;Cu,MgsSig + Al;5Mn;3Si, 41

3.7 Einfluss der Wirmebehandlung

Eine Wirmebehandlung von Al-Gusslegierungen ruft signifikante Vorteile gegeniiber dem
Gusszustand hervor. In Tabelle 17 sind die typischen Wérmebehandlungen mit ihren Abkiirzungen
erklart. Durch ein Losungsglithen konnen viele Phasen, die sich wihrend der Erstarrung gebildet
haben, wieder aufgeldst werden. B-Mg,Si und 0-Al,Cu lassen sich relativ leicht auflésen, wahrend
n-AlgFeMg;Sis und Q-AlsCu,MgsSis teils nur schwer aufzuldsen sind. Im Allgemeinen sind Fe-
haltige intermetallische Phasen nur schwierig aufzuldsen. Ziel des Homogenisierungs-Glithens ist
es moglichst viele Atome fiir eine Ausscheidungsbildung im Al-Mischkristall zu 16sen, denn wenn
diese in intermetallischen Phasen abgebunden sind, dann konnen sie nicht zur
Ausscheidungsbildung und Festigkeitssteigerung beitragen. Die zur Homogenisierung notige Zeit
ist abhingig von den diffundierenden Atomen, der Temperatur, Diffusionsdistanz und Grobheit
(SDAS) des Gefiiges. Durch einen anschlieBenden Abschreckvorgang nach dem L&sungsglithen
wird die Bildung von Ausscheidungen wéhrend des Abkiihlvorgangs oder das Ausscheiden von
Elementen aus dem {ibersittigten Al-Mischkristall unterdriickt. Bei hinreichend hoher Abkiihlrate
bleiben die Elemente sowie eine hohe Leerstellendichte im Al-Mischkristall zwangsgeldst. Ist die
Abkiihlrate zu gering, bilden sich Partikel auf heterogene Weise an Korngrenzen oder
Versetzungen, was in einer Minderung des Ubersittigungsgrades und damit gezwungenermafen
unumgénglich niedrigeren Dehngrenze nach Auslagerung resultiert. Die Nachteile schneller
Abkiihlung sind innere (thermische) Spannungen im Gussteil. Oft wird Wasser zum Abschrecken
genutzt; bei geringeren Raten kommen Ol, Salzbéder oder organische Lésungen zum Einsatz. Die
Ausscheidungskinetik ist abhiingig vom Ubersittigungsgrad und der Diffusionsrate relevanter
Elemente, was in umgekehrten Verhiltnissen von der Temperatur abhingig ist. Bei hohen
Temperaturen ist die Diffusion schnell, aber die Ubersittigung gering, wihrend bei niedrigen
Temperaturen die Diffusion langsam und die Ubersittigung hoch ist. Die maximale Keimbildung
und Wachstumsrate findet oberhalb einer kritischen Temperatur zwischen 723 K (450 °C) bzw.
473 K (200 °C) fiir die meisten Al-Legierungen statt. Deshalb sollte zur Vermeidung von
Ausscheidungen die Abschreckzeit so kurz wie moglich gehalten werden. Die
Abschreckempfindlichkeit wird u.a. auf das eutektische Si zuriickgefiihrt. Die Menge von Si im

Mischkristall sinkt aufgrund von Diffusion hin zu eutektischen Partikeln. Zudem bildet sich Mg,Si
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dann an den eutektischen Partikeln und senkt damit die Mg-Konzentration im Al-Mischkristall.
Das Vorhandensein von eutektischem Si fithrt zu einer hohen Versetzungsdichte aufgrund
unterschiedlicher thermischer Ausdehnungskoeffizienten zwischen Al und Si, was die Keimbildung
unterstiitzt. Die Abhéngigkeit der Dehngrenze von der Abkiihlrate und Mg-Konzentration kann wie
folgt untergliedert werden:

<1K/s: Dehngrenze ist logarithmisch von der Abkiihlrate bestimmt und nahezu

unabhingig von der Zusammensetzung.
1-4K/s: Abschreckempfindlichkeit ist abhdngig von der Legierung und steigt mit
zunehmender Mg-Konzentration.

>4 K/s: Effekt ist unabhingig von der Mg-Konzentration und nur gering ausgepragt.
Bei der Kaltauslagerung fithren ein hoher Ubersittigungsgrad und eine hohe Leerstellendichte nach
dem Abschrecken zur raschen Bildung von GP-Zonen, die als Cluster einen hohen Anteil der
Mischkristall-Atome beinhalten. Diese sind sehr klein und fein verteilt in der Matrix, da Diffusion
bei Raumtemperatur stark limitiert ist. Sie sind kohédrent zur Matrix, aber es werden aufgrund der
anderen Grofe der Atome um diese herum elastische Spannungen hervorgerufen. Kohérente
Ausscheidungen bilden sich aufgrund der geringeren Grenzfldchenenergie, was einen kleineren
kritischen Radius bedeutet und diese Ausscheidung recht einfach von statten gehen lisst. GP-
Zonen und ihr Spannungsfeld behindern Versetzungen und deren Bewegung resultierend in
ansteigender Festigkeit. Mg-haltige Legierungen altern bei Raumtemperatur relativ schnell,
wohingegen Al-Si-Cu Legierungen langsamer reagieren, der Prozess durch Mg-Zugabe aber
beschleunigt werden kann. Temperaturen von 150-210 °C bedeuten schnellere und weitreichendere
Diffusion und fiihren zu groBeren Ausscheidungen im Vergleich zu Guinier-Preston-Zonen (GP).
Die Ausscheidungssequenz beginnt mit GP-Zonen und geht {iber in metastabile Ausscheidungen,
die kohérent oder teilkohdrent mit der Matrix sind. Die metastabilen Ausscheidungen wachsen ab
kritischem Radius aus GP-Zonen, homogen verteilt in der Matrix oder heterogen an Versetzungen
und Gitterdefekten. Wachstum findet durch Diffusion von Mischkristallatomen zu den
Ausscheidungen statt. Wenn die Ubersittigung abnimmt, schreitet das Wachstum durch Ostwald-
Vergroberung fort. Dieser Prozess wird getrieben durch die Reduzierung der Oberflichenenergie,
sodass groBlere Exemplare weiter vergrobern und kleinere sich auflésen. Beim Wachstum der
Ausscheidungen steigt die Kohédrenzspannung bis die Grenzflichenbindungsenergie iiberschritten
ist und die Ausscheidungen inkohdrent werden. Letzte Stufe ist die inkohédrente
Gleichgewichtsphase. Der Ausscheidungsvorgang startet nicht gezwungenermaf3en mit GP-Zonen,
sondern kann je nach Historie auch dazwischen beginnen. Die Festigkeit und der
Hértungsmechanismus von Legierungen sind abhéngig wie gut Versetzungen festgehalten werden
konnen. Dies ist abhidngig von GroBe und Verteilung der Ausscheidungen und der Kohédrenz der
Partikel mit der Matrix. Die Wechselwirkungen kénnen mit dem Friedel-Effekt und dem Orowan-

Mechanismus beschrieben werden. Friedel bedeutet, dass kleine und weiche Ausscheidungen
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geschnitten und Orowan bedeutet, dass groBe und harte Ausscheidungen durch Umgehen
iiberwunden werden. Hochste Festigkeit wird also dann erreicht, wenn Schneiden und Umgehen
der Versetzungen gleichwahrscheinlich sind (kritische GroBe der Teilchen). Eine Kombination von
Kalt- und Warmauslagerung kann dazu fiihren, dass die bei Kaltauslagerung entstandenen Cluster
sich entweder wieder auflosen oder weiter im Ausscheidungsprozess der Warmauslagerung
wachsen, abhiingig von ihrer GroBe und Art. Bei Uberschreitung einer kritischen GréBe konnen sie
als Keime fiir weitere Ausscheidungen dienen. Bei hoheren Temperaturen ist der kritische Radius
grofer aufgrund geringerer Ubersittigung. Bei unterkritischer GroBe 16sen sich die
Ausscheidungen wieder auf. Dabei steigt die Mischkristall-Ubersittigung an, der kritische Radius
sinkt und manche Ausscheidungen verbleiben dann stabil. Diese stabilen Cluster wachsen und die
kleinen 16sen sich auf. Daraus gibt sich ein Geflige mit einer geringeren Dichte an groberen
Ausscheidungen im Vergleich zum direkten Ausscheiden. Dieser negative Effekt der Vor-
Kaltauslagerung, insbesondere bei Al-Si-Mg Legierungen [124], kann durch eine Kurzzeit
Hochtemperaturbehandlung oder einer kurzzeitigen Warmauslagerung bei geringerer Temperatur

verhindert und sogar ins positive gewandelt werden. [106]

Tabelle 17: Buchstaben-Ziffern Kombination von Al-Guss-Wirmebehandlungen [125 S.342].

Code |Information

F | Gusszustand, Herstellungszustand

T1 |abgekiihlt aus dem Herstellungsprozess und kaltausgelagert zu einem wesentlich stabileren
Zustand

T4 |16sungsgegliiht und kaltausgelagert zu einem wesentlich stabileren Zustand

T5 |abgekiihlt aus dem Herstellungsprozess und warmausgelagert

T6 |16sungsgegliiht und auf maximale Dehngrenze warmausgelagert

T7 |16sungsgegliiht und iiberaltert

AlSi-Gusslegierungen mit >2 wt% Cu und dem typischen Mg-Gehalt einer 226D zeigen bei
Raumtemperatur ebenfalls das Phinomen der Kaltauslagerung. Dieser, in diesem Falle positive,
Effekt lduft umso schneller ab, je hoher der Mg-Gehalt ist (bis zu 0,55 wt%). Da der Aushérteeffekt
insbesondere von der Abkiihlgeschwindigkeit nach der Erstarrung des Bauteils abhingt, werden je
nach Wandstirke und GieBparametern verschiedene mechanische Kennwerte ermdglicht. Zur
Bildung der kohdrenten Ausscheidungen und GP-Zonen sind eine hohe Abkiihlrate nach der
Erstarrung mittels Werkzeugkiihlung oder Wasserabschreckung und ein Mg-Gehalt > 0,2 wt%
notwendig. Das heilt, je hoher die Ausformtemperatur des Bauteils und damit die erreichbare
Temperaturdifferenz durch Abschrecken ist bzw. je stirker diinne Bauteilbereiche durch
Werkzeugkiihlung gekiihlt werden kdnnen, umso hdher ist das mogliche Ausscheidungspotential
und damit die Keimbildungsrate von Ausscheidungsclustern. [126]

Fiir die Warmauslagerung bei TS5 und T6 wird aus Abbildung 36 schematisch ersichtlich, dass die
Auslagerungsdauer bis zum Erreichen der maximalen Dehngrenze durch Erhohung der

Auslagerungstemperatur verkiirzt werden kann, da die Diffusionsgeschwindigkeit der Elemente mit
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steigender Temperatur zunimmt. Gleichzeitig aber sinkt dabei die maximal erreichbare
Dehngrenze, da ein Teil der Legierungselemente bei hoherer Temperatur im Al-Mischkristall
geldst bleibt und sich zusétzlich die Ausscheidungssequenzen dndern konnen. [127]
So dauert es bei 413 K (140 °C) relativ lange bis das Dehngrenzen-Maximum erst nach fiinf Tagen
erreicht wird. Diese Dauer kann bei 433 K (160 °C) auf 36 h verkiirzt werden, wobei die maximal
erreichbare Dehngrenze bereits absinkt. Eine weitere Temperaturerhohung auf 473 K (200 °C)
beschleunigt den Ausscheidungsprozess, sodass nach 4 h das Dehngrenze-Maximum von lediglich
205 MPa erreicht ist. Bei 513 K (240 °C) verkiirzt sich die Auslagerungszeit auf 0,5 h, wobei die
erreichbare Dehngrenze noch weiter fillt. Bei allen Auslagerungstemperaturen > 433 K (160 °C)
kommt es nach Uberschreiten der maximalen Dehngrenze zur Ostwald-Reifung und einem
signifikanten Abfall der Dehngrenze-Werte. Dieses beschriebene Verhalten ist in nachstehender
Abbildung grafisch dargestellt. [126]
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Abbildung 36: Auslagerungsverhalten der Legierung AlISi9Cu3Fe in Abhiéingigkeit der Auslagerungs-
dauer bei T5, nach [126].

Nutzt man den Effekt der Kaltauslagerung zusitzlich zur Warmauslagerung, so werden signifikante
Steigerungen der Dehngrenze erbracht. Bei einer T5-Wérmebehandlung bei 473 K (200 °C) mit
verschiedener vorangegangener Kaltauslagerung zeigt sich, dass zum einen signifikant hohere
Dehngrenze-Werte erreicht werden und zum anderen diese in kiirzeren Zeiten erreichbar sind, vgl.
Abbildung 37. Dies zeigt, dass sich bei niedrigen Temperaturen wie Raumtemperatur fein verteilte,
kohérente Ausscheidungen bilden, die in Kombination mit den bei hoherer Temperatur gebildeten
teil- und inkohdrenten Ausscheidungen zu maximaler Festigkeit fithren. [126]

Die moglichen erreichbaren Dehngrenzen bei vorangegangener vollstindiger Kaltauslagerung in
Abhéngigkeit der nachfolgenden Warmauslagerungs-Parameter sind in Abbildung 38 dargestellt.

Der reinen Kaltauslagerung T1 und direkten Warmauslagerung TS5 gingen jeweils
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Abschreckprozesse in Wasser unmittelbar nach Abguss und Bauteilentformung voraus. Durch
gezielte Kombination TI1+T5 wird der Festigkeitsbereich nochmals erweitert und die
Warmauslagerungszeiten verkiirzt. Zudem sind zur Erreichung bestimmter Dehngrenze-Werte
somit erhdhte Warmauslagerungs-Temperaturen und damit eine thermische Stabilisierung moglich,
wohingegen diese Dehngrenze-Werte ohne vorangegangener Kaltauslagerung nur bei niedrigerer

Warmauslagerungs-Temperatur und geringerer thermischen Stabilisierung moglich wéren. [126]
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Abbildung 37: Dehngrenze in Abhiingigkeit der Kalt- (natural ageing, NA) und Warmauslagerung bei
473 K (200 °C), nach [126].
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Abbildung 38: Erweiterung des Dehngrenze-Bereichs durch Kombination von T1 und T5 Behandlung,
nach [126]. F: nach Abguss und Abschrecken; T1: nur Kaltauslagerung; T5: kontrollierte Abkiihlung und

Warmauslagerung; T1+T5: Kombination Kalt- und Warmauslagerung.
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4 Experimentelle Durchfiihrung

4.1 Methoden

4.1.1 Legierungssimulation mit JMatPro®

JMatPro® ist eine Simulationssoftware der Firma Sentesoft Ltd., die einen breiten
Eigenschaftsbereich von Legierungen und insbesondere Multikomponenten-Legierungen
berechenbar macht. Besonderheit ist, dass JMatPro® so aufgebaut wurde, dass es durch Ingenieure
oder Wissenschaftler, die Materialeigenschaften fiir ihre tdgliche Arbeit bendtigen, genutzt werden
kann. Die Entwicklung der Software begann bereits 1999. Ein Auszug der mdglichen
Berechnungen ist:

- stabile und metastabile Phasengleichgewichte

- Erstarrungsverhalten und Eigenschaften

- clastische KenngréBen in Abhingigkeit der Zusammensetzung [128]

- mechanische und chemische Eigenschaften

- thermophysikalische und physikalische Eigenschaften

- Phasenumwandlungen

Der Berechnungsablauf ist im Groben wie folgt: Anhand der eingegebenen Legierungs-
zusammensetzung und der CalPhaD-Methode (Calculation of Phase Diagrams) werden Anteil und
Zusammensetzung der einzelnen Phasen bestimmt. Aus thermophysikalischen und physikalischen
Modellen werden die Eigenschaften fiir jede Phase in Abhéngigkeit der Temperatur und
Zusammensetzung berechnet. Die Materialeigenschaften beruhen als Funktion auf Anteil und
Morphologie der Phasen mittels Mischungsregeln. Fiir die verschiedenen Phasen wird insbesondere
die Thermotech thermodynamische Datenbank verwendet.

Bei der Berechnung von TTT (time-temperature-transformation) und CCT (continious-cooling-
transformation) Diagrammen wird das klassische JMAK-Modell (Johnson-Mehl-Avrami-
Kolmogorow) zugrunde gelegt. Diese Berechnungen sowie isotherme kinetische Berechnungen
basieren darauf, dass sich jede Ausscheidungsphase unabhéngig voneinander aus dem tiberséttigten
Al-Mischkristall bildet. Somit wird keine Ausscheidungskonkurrenz beriicksichtigt. Die
Entwicklung des Volumenanteils X einer festen Phase kann wie folgt mittels der klassischen
Johnsen-Mehl-Avrami-Gleichung abgeschitzt werden, wobei T die Temperatur, V der
umgewandelte Volumenanteil zum Zeitpunkt t, V4 der Gleichgewichtsanteil an Ausscheidungen, f

ein Formfaktor, N; die Keimbildungsrate und G, die Wachstumsrate sind. [129, 130]

_ v
T Veq(D

=1 — exp(—fN,G3t%) 42

Diese Formel lésst sich auch allgemeiner mittels der Konstanten Kp und dem Exponenten np
formulieren. [129, 130]
X =1 —exp(— Kp t"P) 43
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Fiir die Berechnung der Dehngrenze und Festigkeit nach T5 oder T6 Warmebehandlung werden die
Mechanismen der Mischkristall-Verfestigung, Ausscheidungs-Verfestigung, Kaltverfestigung und
Feinkorn-Verfestigung (SDAS) beriicksichtigt. AuBBerdem werden die Erstarrungsbedingungen der
Legierung, insbesondere die Abkiihlrate, mittels des Scheil-Models mit einbezogen. Die
festigkeitssteigernden Ausscheidungen sind 0°-Al,Cu, S-Al,CuMg, Q‘-AlsCu,MgsSis, B¢, B°, B‘-
Mg,Si, T und n‘. Die Warmfestigkeit o(T) beruht auf der Raumtemperatur-Festigkeit (Parameter
aw und Pw) sowie einer empirischen Grofe Q., sodass diese dann berechenbar wird. Unter
Beriicksichtigung der Kinetik und thermischen Stabilitit von Ausscheidungen kann auch die
Dehngrenze in Abhingigkeit der Zeit bei erhohter Temperaturbelastung mit folgender Gleichung
berechnet werden. [131, 132]

o(T) = ayw + Bw exp (_R?re) 44

Die CalPhaD-Methode ermoglicht die Simulation von Multikomponentensystemen sowie Multi-
phasensystemen. Dabei wird die Gibbs’sche freie Energie Gy jeder Phase des Systems berechnet
und zugleich experimentelle Erkenntnisse beriicksichtigt. Zudem werden Phasen und deren
Verhalten in Bereichen berechnet, wo noch keine experimentellen Informationen vorliegen. Die
Basis-Gleichung aller Phasen fiir die Gibbs-Energie lautet:
G = G° + Glag2! + G5

mix

45

Dabei ist G° der Beitrag der reinen Komponente, G19€3! der ideale Mischungsbeitrag und GX5. der

mix
Beitrag aufgrund nicht-idealer Wechselwirkungen zwischen den Komponenten, auch bekannt als
iiberschiissige Gibbs-Energie durch Mischung. Daraus resultiert letztlich eine kompliziertere
Formel fiir die Gibbs’sche Energie, welche aus den drei Summanden der Gibbs’schen Energie der
reinen Komponente, der idealen Entropie und den Wechselwirkungen besteht. Dabei ist G’ der
Beitrag der reinen Komponente i mit Konzentration c;, R die universelle Gaskonstante und T die
Temperatur. Q stellt den temperaturabhingigen Wechselwirkungsparameter zwischen

Komponenten i und j dar. Der Parameter v nimmt Werte zwischen 0 und 2 an; sollte er grof3er als 2
werden, dann gilt es das Modell fiir die betrachteten Phasen anzupassen. [133 S.91-96]

Gm = %iXiG{ + RT ;i loge ¢; + X i cicy Xy O (¢ — ) 46
Um die von JMatPro® ausgegebenen Diagramme leichter zu interpretieren, ist nachfolgend in
Abbildung 39 eine schematische Erklérung fiir eine Solidification Rechnung mit Diagrammen einer
AlISiCuMgFeMn-Legierung dargestellt. Zu Beginn, vgl. Abbildung 39 (a), erstarrt die Phase
Aly5(Fe,Mn);Si, primér, sodass sich grobe intermetallische Phasen ausbilden kdnnen. AnschlieBend
beginnt die Erstarrung des Al-Mischkristalls, vgl. Abbildung 39 (b). Das Al/Si-Eutektikum in
Kombination mit AlsFeSi beginnt sich darauffolgend zu bilden, vgl. Abbildung 39 (c), wobei die
Morphologie der Phasen in der rechten Darstellung auf Literatur- und Erfahrungsdaten basiert. Die
zuletzt erstarrenden Phasen sind AL,Cu, AlsCu,MggSis und Al;,Cu,Fe, die klein-blockig oder mit
eutektischer Morphologie vorliegen kénnen, vgl. Abbildung 39 (d).
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Abbildung 39: Schematische Gefiigeentwicklung bei Solidification Rechnung aus JMatPro® (links)

und Interpretation im theoretischen Schliffbild (rechts).
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4.1.2 Wirmebehandlung

Die Wirmebehandlung von Druckguss-Kurbelgehdusen bzw. einzelner Lagerstiihle wurde in
Umluftéfen unter Beriicksichtigung der individuellen Aufheizdauer der Bauteile bis auf
Solltemperatur durchgefiihrt. Die durchgefithrten Varianten zur Einstellung der mechanischen
Eigenschaften sind Tabelle 18 zu entnehmen. Die Angaben stellen dabei immer die Haltezeiten bei
den entsprechenden Temperaturen dar. TSmod bedeutet dabei, dass direkt nach Formoffnen die
Lagergasse mit einer Spritheinheit mit einem Hochdruck-Wasser-Luft-Gemisch abgeschreckt

wurde. Hierdurch wird eine schnellere Abkiihlung erzielt.

Tabelle 18: Uberblick der Wirmebehandlungen.

Lagerstuhl- | Losungsglithen | Abschrecken | Kaltauslagern | Warmauslagern
Sprithen
T5mod 230 ja - - 3d 230°C/2h
T5mod 200 ja - - 3d 200°C/3h
Téred 230 ja 465°C/3h Wasser 3d 230°C/2h
Téred 200 ja 465°C/3h Wasser 3d 200°C/3h

4.1.3 Gefiigeuntersuchungen Licht- und Rasterelektronenmikroskopie

Fir die Gefiigeuntersuchungen wurden gepriifte Zugproben und Hohl-Zugproben in den
verschiedenen Warmebehandlungszustinden aus Tabelle 18 verwendet. AuBBerdem wurden fiir die
Bewertung des Losungsglithens Schliffe an Lagerstiihlen erstellt. Nach dem Nasstrennen wurden
die Proben mit dem warmaushértenden, elektrisch leitfahigen Phenol mit Kohlefiillung PolyFast®
von Struers® eingebettet. AnschlieBend wurden die eingebetteten Proben teilautomatisiert mit SiC-
haltigem Papier der Kérnungen 320, 800, 1200 und 2500 nass geschliffen und anschlieBend mit
Diamant-Paste der Korngroflen 6 um, 3 um und 1 um poliert. Die priparierten Proben wurden
lichtmikroskopisch mit dem Auflichtmikroskop Axiophot2® von Zeiss® untersucht. Zusétzlich
wurden mit einem Feldemissions-Rasterelektronenmikroskop JEOL® JSM-7100F® -elektronen-
mikroskopische Untersuchungen durchgefiihrt. Ziel war der Gewinn qualitativer Bilder und
pseudo-quantitativer energiedispersiver Rontgenanalysen (EDX) im Dendriten-Inneren und an
intermetallischen Phasen. Hierzu wurden EDX-Punktanalysen und EDX-Mappings mit 5 kV
Beschleunigungsspannung durchgefiihrt.

Die Grofle der Rontgenanregungsbirne R, kann mit einem analytischen Ausdruck nach Anderson

und Hasler nach folgender Gleichung abgeschétzt werden [134 S. 287f].

R, = _0'096“ (ELe8 — EL6%) 47
Dabei sind Eq die Primédrenergie der einstrahlenden Elektronen, E. die charakteristische Anregungs-
energic und o die Dichte der Matrix. Fir den Al-Mischkristall ergibt sich somit eine

Rontgenanregungsbirne von ca. 3 pm.
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Fiir quantitative Aussagen iiber die Morphologie der Phasen wurde an ausgewdéhlten Proben das
Feretverhéltnis (aspect ratio, AR) ermittelt. Das Feretverhdltnis beschreibt das Verhiltnis von
minimalem zu maximalem feretschen Durchmesser des betrachteten Partikels [135, 136 S.247ff]

[Oettel S. 247ft, 2005Richter].

AR = Sminferet (1) 48

dmax,feret

4.1.4 Quasistatische mechanische Kennwerte

Der quasistatische Zugversuch bei Raumtemperatur wurde rechnergestiitzt in Anlehnung an
DIN EN ISO 6892-1:2016 [137] durchgefiihrt. Die quasistatischen mechanischen Kennwerte
Dehngrenze Ry, Zugfestigkeit Ry, und Bruchdehnung A bei Raumtemperatur wurden mittels der
Universalpriifmaschine Z100 der Firma Zwick® durchgefiihrt. Die Dehnrate betrug 0,001 1/s liber
die gesamte Priifung hinweg. Die abgepriiften Probengeometrien sind nachfolgend dargestellt. Die
Probenpositionen aus dem Druckgusskurbelgehéduse sind im Anhang in Abbildung 120 dargestellt.
Die quasistatischen mechanischen Kennwerte bei den Priiftemperaturen 423 K (150 °C), 473 K
(200 °C) und 503 K (230 °C) wurden rechnergestiitzt in Anlehnung an DIN EN ISO 6892-2:2011
[138] bestimmt. Die Léangendehnung der Proben wurde mittels Maytec-Extensiometer
aufgenommen. Die Autheizdauer wurde auf ca. 15 min festgelegt.

Die quasistatischen mechanischen Kennwerte bei Raumtemperatur nach Langzeittemperatur-
belastung von 500 h bei 423 K (150 °C), 453 K (180 °C) bzw. 473 K (200 °C) wurden ebenfalls

abgepriift. Die Langzeittemperaturbelastung wurde in Umluftéfen an den Zugproben nachgestellt.
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Abbildung 40: hohle Zugprobe M18x1 aus vorgegossenen Lagerstuhl- und Zylinderkopf-

Verschraubungs-Bereichen mit Bemaflung.

Tabelle 19: Mafle der verwendeten Norm-Zugproben, nach [139].

[mm] d() L() dl r h Lc Lt
B5x25 5 25 M8 4 7 30 51
B6x30 6 30 M10 5 8 36 60
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4.1.5 Dauerschwellfestigkeit bei erhohter Temperatur

Die Bestimmung der dynamischen Dauerfestigkeit (high-cycle fatigue, HCF) der Legierungs- und
Wiérmebehandlungsvarianten erfolgte bei 423 K (150 °C) Priiftemperatur unter einem
Lastverhidltnis von R =0,05 bei einer Priiffrequenz von ca. 150Hz nach dem
Treppenstufenverfahren. Die Priifmaschine der Standard-HCF Probe war HFP5000 der
Fa. Roell/Korthaus® und die der hohlen HCF-Probe war HFP421 der Fa. Roell/Amsler®. Die
abgepriiften Probengeometrien sind Abbildung 40 und Abbildung 41 zu entnehmen. Die
Probenpositionen aus dem Druckgusskurbelgehduse sind im Anhang in Abbildung 121 dargestellt.
Die Auswertung der Messergebnisse erfolgte nach Hiick [140].
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Abbildung 41: Standard-HCF-Probe M12x1 aus Hauptlagergasse.

4.1.6 Dynamische Differenzkalorimetrie — Differential Scanning Calorimetry

Mit Hilfe der Warmestrom-Differenz-Kalorimetrie (DSC, Differential Scanning Calorimetry) wird
die Warmemenge bestimmt, die bei physikalischen oder chemischen Umwandlungen von Stoffen
umgesetzt wird. Entsprechend dndert sich die innere Energie des Reaktionsmediums, welche bei
konstantem Druck als Enthalpie H bezeichnet wird und als Enthalpie-Anderung AH zu betrachten
ist. Dabei stellen c, die spezifische Warmekapazitit und dT die Temperaturdnderung dar.

AH = [ ¢, dT 49
Endotherme Vorginge, wie die Auflosung von Ausscheidungen, fithren zu einer Erhdhung der
Enthalpie und exotherme Vorginge, entsprechend der Bildung von Ausscheidungen, zu einer
Erniedrigung. Diese Anderungen werden als abweichendes Verhalten des Wirmestroms Q von der
Basislinie detektiert. Die Basislinie ist dabei derjenige Teil der Kurve auBlerhalb des Reaktions-
oder Umwandlungsbereichs, bei dem Reaktions- bzw. Umwandlungswiarme als Null angesehen
werden. Aufgrund der gerdtetechnisch aufwéndigen Bestimmung der spezifischen Warmekapazitat
wird bei DSC-Messungen der Wirmestrom pro Masse Q/m ermittelt. Dieser ist der spezifischen

Wirmekapazitit mit dem Proportionalitatsfaktor v, (Heizrate) direkt proportional.

Q_, .
—=VpCp 50
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Eine DSC-Kurve entspricht somit einer Temperaturfunktion der spezifischen Wirmekapazitét.
Thermische Effekte machen sich durch Abweichungen von der vorzugsweise stetigen
cp-Temperaturfunktion bemerkbar. In Abbildung 42 ist der schematische Aufbau dieser
thermodynamischen Methode dargestellt, bei der mittels Messung der Spannungsdifferenz AU an
einer definierten Wirmeleitstrecke zwischen Probe und Referenz die Wéarmestromdichte
quantitativ bestimmt wird. [141]

Die Phasenumwandlungen der Al-Legierungen wurden mittels DSC bei der Firma NETZSCH-
Gerdtebau GmbH mit dem Gerdt NETZSCH-DSC 204 F1 Phoenix® durchgefiihrt. Probenscheiben
mit Durchmesser 4 mm, Dicke 1,5 mm und Masse von ca. 50 mg wurden jeweils in einem Al-
Tiegel von 298 K (25 °C) bis 773 K (500 °C) mit einer Autheizrate von 10 K/min unter Stickstoff-
atmosphére aufgeheizt und die Wérmestrome in Abhéngigkeit der Temperatur bestimmt. Die
Auswertung der Messkurven hinsichtlich der Ausscheidungen erfolgte basierend auf Literatur und

JMatPro®-Berechnungen.

Thermoelement
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Abbildung 42: Schematische Darstellung eines Wirmestrom-DSCs; Wop or — Wirmestrom von Ofen auf

Probe bzw. Referenz, Tg — Temperatur Referenz, Tp — Temperatur Probe.

4.1.7 Dilatometermessungen

Die Messungen des sogenannten irreversiblen thermischen Wachstums wurden mittels des
NETZSCH-DIL 402 C unter Argon-Schutzatmosphére mit 70 ml/min in Form von Driftmessungen
an stabformigen Proben mit 5 mm Durchmesser und 25 mm Linge, entnommen aus dem
Zylindersteg vergleichbar zu den Zugprobenpositionen, durchgefiihrt. Das Autheizen auf 423 K
(150 °C) bzw. 473 K (200 °C) erfolgte mit 5 K/min. AnschlieBend wurde die jeweilige Ziel-
temperatur fiir 98 h gehalten und die Langendnderung der Proben gemessen. Fiir die Auswertungen

wurden die relativen Langendnderungen bei Zieltemperatur in Abhéngigkeit der Zeit t berechnet.
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4.1.8 Dichtebestimmung

Die Dichtebestimmung der Bauteile erfolgte in Anlehnung an DIN EN ISO 1183-1 [142] mittels
Auftrieb bei Raumtemperatur. Der messtechnische Aufbau ist in Abbildung 43 schematisch
dargestellt. Die Berechnung der Dichte g der einzelnen Legierungen erfolgte nach untenstehender
Gleichung, wobei mp bzw. my,o die gewogenen Massen in Luft bzw. in Wasser sind. Fiir die
Dichte der Luft wurden 1,18950 107 g/cm’ und fiir die Dichte des Wassers 0,99824 g/cm’
angenommen [143]. Fiir eine erleichterte Benetzung des Gestinges und der Proben, sowie der

Minimierung der Blasenbildung wurde das Wasser mit etwas Spiilmittel versetzt.

QzL'(QHZO_QL)'l'QL 51

mp—my,0

Abbildung 43: Schematische Darstellung des messtechnischen Aufbaus zur Bestimmung der Dichte
mittels Auftrieb, nach [142]. 1 - Waagschale zum Wiegen in Luft, 2 - perforierte Eintauchschale zum
Wiegen in Wasser, 3 - Briicke, 4 - Wigeplatte, 5 - Becherglas mit Wasser, 6 - Schalenaufhdngung, 7 -
Traggestell.

4.1.9 Kerbschlagbiegeversuch

Der Kerbschlagbiegeversuch wird bevorzugt zur Bewertung der Trennbruchneigung bzw.
Kerbempfindlichkeit von Werkstoffen bzw. Werkstoffzustinden genutzt [144, S.125]. Der
Versuchsaufbau sowie die Geometrie der V-Kerb und U-Kerb Proben entsprechen dabei dem
Kerbschlagbiegeversuch nach Charpy, DIN EN ISO 148-1 [145]. Zusétzlich wurden kerblose
Proben mit identischen AuBlenabmallen wie die gekerbten Proben abgepriift. Die Proben wurden
aus der Querlage tliber der Hauptlagergasse sowie den Zylinderstegen der Kurbelgehiuse,
vergleichbar zu den Zugprobenpositionen, entnommen. Die Priifung selbst wurde bei
Raumtemperatur nach dem instrumentierten Priifverfahren, DIN EN ISO 14556, durchgefiihrt
[146]. Dabei wird wihrend des Schlagvorgangs die Kraft-Durchbiegungs-Kurve aufgezeichnet und
damit die Aussagekraft der Priifung erhoht [144, S.126]. Neben der zur Rissbildung noétigen
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Energie konnen auch die bei Rissbildung vorliegenden Spannungen und die Bedingungen fiir
Rissauslosung bewertet werden [144, S.126]. Die Gesamtschlagarbeit W, des jeweiligen Versuchs
wurde durch Integration der Kraft-Durchbiegungs-Kurve bis zu einer bestimmten Durchbiegung,
z.B. Versuchsende, ermittelt [146]. Fiir Vergleichszwecke wurde anschlieBend die flichenbezogene
Schlagarbeit bei Raumtemperatur berechnet. Die Entnahmepositionen der Proben sind im Anhang

in Abbildung 122 und Abbildung 123 dargestellt.

4.1.10 Brinell-Hirte

Fiir die Hartemessung stand das Gerdt DuraVision der Firma Struers® zur Verfiigung. Es wurde
die Makrohdrte nach Brinell HBW 2,5/62,5 nach DIN EN ISO 6506-1 [147] mit einer
Hartmetallkugel bestimmt. Um Kaltaushértungseffekte vergleichbar zu halten, wurden die Proben
immer identisch eine Woche nach Abguss vermessen. Die Messstelle fiir die Hartepriifung ist in
Abbildung 44 farbig markiert. Je Messstelle wurden mindestens 5 Messungen durchgefiihrt und die

Mittelwerte daraus bestimmt.

4.1.11 Rontgendiffraktometrie

Die Rontgendiffraktometrie (XRD) oder auch Rontgenbeugung hat zum Ziel ndhere Informationen
iiber die Struktur der Gefiigebestandteile bzw. deren Anteile zu erhalten. Im Rahmen dieser Arbeit
wird eine qualitative Phasenanalyse vorgenommen, um das Vorhandensein bestimmter kristalliner
Gefiigebestandteile in Abhdngigkeit der Legierungszusammensetzung zu bewerten. Dabei wird
versucht jedem Beugungspeak eine Netzebenenschar einer moglichen Phase zuzuordnen und so
eine Indizierung vorzunehmen.

Die messtechnische Durchfiihrung erfolgte in der Bragg-Brentano-Anordnung. Die Durchfithrung
erfolgte im Rahmen der Masterarbeit von Herrn Ernst [148] mit den Parametern aus Tabelle 20.
Die Messungen wurden mit dem Detektor Vantec 500 der Fa. Bruker AXS mit Sekundirkreisradius
200 mm durchgefiihrt. Dies bedeutet, dass ein Winkelbereich von 30° von 2 8 bzw. 30° von Psi
Uberdeckung mit einer Messung mdoglich waren. Die nachtrigliche Integration der Debye-
Scherrer-Ringe liefert identische Ergebnisse wie 15 Diffraktogramme mit je zehn Minuten
Messzeit bei 15 verschiedenen Psi-Verkippungen. Mit diesem Detektor liegen in ca. 90 s bereits
alle Ergebnisse vor und gleichzeitig werden mogliche Textur oder Grobkornigkeit direkt sichtbar.

Die Phasenidentifizierung selbst wurde anhand der Powder Diffraction Files vorgenommen.
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Tabelle 20: Messparameter der XRD-Untersuchungen.

Gerit Fa. Bruker; uXRD D8
Spannung 40 kV
Stromstérke 40 mA

verwendete Strahlung Cu Ka

Scantyp Theta-Theta
Detektor Vantec-500, MikroGap-Prinzip

4.2 Simulative Legierungsoptimierung mit JMatPro® und DfSS

Fiir eine erste Bewertung des Legierungsbereichs der 226D, vgl. Tabelle 3, wurde ein Design-for-
Six-Sigma (DfSS) Projekt zur Werkstoffsimulation mit JMatPro® durchgefiihrt. Hierzu wurde nach
der DfSS-Logik im ersten House-of-Quality (HoQ) aus Kundenanforderungen auf funktionelle
Produktanforderungen geschlossen, welche entsprechend ihrer Bedeutsamkeit gewichtet wurden.
Basierend auf diesen funktionellen Produktanforderungen wurden im zweiten HoQ die gewichteten
Leistungsanforderungen bestimmt, welche im dritten HoQ zur Bestimmung und Gewichtung der
Steuergroflen bzw. in diesem Falle konkret eingeschrinkte Legierungsbereiche und Wérme-
behandlungsparametern fiihrte. Die Berechnungsparameter der Design-of-Experiments (DOE)
Listen zur Bestimmung der erstarrenden Phasen sind in Tabelle 21 DOE-1 aufgelistet und wurden
hinsichtlich der GréBen in Tabelle 22 ausgewertet. AnschlieBend wurde der Legierungsbereich
beziiglich Auflosbarkeit von Cu/Mg-Phasen bei reduzierter Losungsglithtemperatur von 738 K
(465 °C) mit den Berechnungsparametern in Tabelle 21 DOE-2 und Auswertegréf3en in Tabelle 23
untersucht. Letztlich wurde in einer dritten Berechnungsreihe nach Legierungseinschrinkung die

maximal erreichbare Dehngrenze mit den Berechnungsparametern in Tabelle 24 bewertet.

Tabelle 21: Berechnungsparameter der JMatPro® DfSS DOE-1 hinsichtlich Erstarrung von Phasen
und DfSS DOE-2 hinsichtlich Auflésbarkeit von Cu/Mg-haltigen Phasen.

DOE-1 DOE-2
JMatPro V9.1

Solidification Temperature Step Calculation
Start-Temperatur 973 K (700 °C) [973 K (700 C) — 623 K (350 °C)
Temperaturschritte 1K 5K
solidification cut-off 0,01 wt% -
Phasen alle alle
Phasengrenzen Ja Ja
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Tabelle 22: Auswertegrofien der JMatPro® DfSS-DOE-1 hinsichtlich Erstarrung von Phasen.

GrofBle Optimierung | Gewichtung
Anteil AlsFeSi minimal 5
Anteil Al;s(Fe,Mn);Si, minimal 3
Anteil AlFeMoSi minimal 1
Erstarrungsintervall Al-Mischkristall bis Si minimal 1
Erstarrungsintervall Al-Mischkristall gesamt minimal 1
Erstarrungsintervall Legierung gesamt minimal 4
Start-Erstarrungstemperatur Al-Mischkristall minimal 2
Start-Erstarrungstemperatur Al;s(Fe,Mn);Si, minimal 5
Primiéres Erstarrungsintervall Al;s(Fe,Mn);Si, minimal 3
Start-Erstarrungstemperatur AlsFeSi minimal 3
Start-Temperatur AlsFeSi < Start-Temperatur Si minimal 4
Start-Erstarrungstemperatur Si minimal 1
Summe Fe-haltiger intermetallischer Phasen minimal 4
Summe Fe+Mn+Mo (> 0,8 wt%) minimal 3
Anteil Cu/Mg-Phasen maximal 3
Liquidustemperatur minimal 2

Tabelle 23: Auswertegrofien der JMatPro® Berechnungen fiir Auflosung von Cu/Mg-haltigen Phasen.

Grofe Leg 1 Leg2 Leg3 Gewichtung
Anteil Al,Cu bei 465 °C <0,50 wt% | <1,00 wt% | < 1,80 wt% 5
Anteil AlsCu,MggSig bei 465 °C <0,20 wt% | <0,35wt% | <0,47 wt% 5
Losetemperatur AL,Cu minimal minimal minimal 2
Losetemperatur AlsCu,MggSig minimal minimal minimal 2
Anteil Al,Cu bei Raumtemperatur maximal maximal maximal 3
Anteil Al;Cu,MggSig bei Raumtemperatur maximal maximal maximal 4
Starterstarrungstemperatur Al,Cu minimal minimal minimal 1
Starterstarrungstemperatur AlsCu,MggSig minimal minimal minimal 1

Tabelle 24: Berechnungsparameter der dritten JMatPro®-Reihe hinsichtlich erreichbarer Dehngrenze

bei Raumtemperatur.

Modul JMatPro V9.1
RT Strength
Legierungstyp Gusslegierung
Gussart Permanent mold casting
Wirmebehandlung | TS5/ T6
Berechnungsart max. Festigkeit bei Raumtemperatur nach T5/T6
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4.3 Grundlegende Elementeinfliisse auf intermetallische Phasen und

mechanische Eigenschaften in sekundiren Al-Legierungen Al226D

4.3.1 Grundlagenversuche in Diinnwand-Kokillenguss und JMatPro®

Zur Bewertung der experimentellen Einfliisse von Elementen auf die Erstarrung intermetallischer
Phasen wurden Einzelvariationen mit einer Basislegierung, siche Tabelle 25, und mit ausgewahlter
Mehrfachvariation, sieche Tabelle 26, im Kleinversuch durchgefiihrt. Hierzu wurden ca. 300 g
Basislegierung bei ca. 973 K (700 °C) in geschlichteten Al,O3-Tiegeln entsprechend auflegiert. Der
Abguss erfolgte bei ca. 953 K (680 °C) in eine auf 573 K (200 °C) vorgeheizte GieBspirale aus
Werkzeugstahl. Die Probenbereiche fiir Metallographie sind in Abbildung 44 und Abbildung 45

dargestellt. Fiir die Bewertung der Phasen wurden zudem Isoplethe mit JMatPro® berechnet.

Tabelle 25: Elementbereiche der Einzelvariationen mit Basislegierung der Grundlagenversuche in

Diinnwand-Kokillenguss.

Basis: AlSi10CulMg0,35Fe0,5Mn0,3Ti0,1Sr0,02
Element Bereich [wt%]
Fe 0,40-0,90
Mn 0,20-0,70
Mo 0,00-0,25

Tabelle 26: Elementbereiche Fe-Variation mit unterschiedlichem Mn-Gehalt mit Basislegierung der

Grundlagenversuche in Diinnwand-Kokillenguss.

Basis: AlSi10CulMg0,35F¢0,5Ti0,1Sr0,02
Element | Bereich [wt%] fix [wt%]
Fe 0,4-0,9 Mn0,2
Fe 0,4-0,9 Mn0,3

Abbildung 44: Fotographischer Ausschnitt eines Probenabgusses. Der rote Bereich wurde fiir

Metallographie und der blaue fiir Hartemessung genutzt. Angaben in Millimeter.
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Abbildung 45: Schematische Darstellung der Positionen fiir die Gefiigeauswertung am Querschliff der

Probe.

4.3.2 Einfluss von Mo im dickwandigen Kokillenguss und JMatPro®

Zur weiteren Bewertung des Einflusses von Mo auf Fe-haltige intermetallische Phasen wurden
JMatPro® Berechnungen zu den Legierungen aus Abbildung 46 fiir den Gleichgewichts- und
Ungleichgewichtsfall durchgefiihrt. Dabei wurde Hauptaugenmerk auf die Entstehung bzw.
Vermeidung der intermetallischen Phasen gelegt.

Zur experimentellen Abpriifung des Einflusses von Mo auf Fe-haltige intermetallische Phasen bei
langsamer Erstarrung wurden Versuche im dickwandigen Kokillenguss durchgefiihrt. Hierzu
wurden ca. 100 kg der Legierung 226D mit Zusammensetzung aus Abbildung 46 in einem
Graphittiegel erschmolzen, gereinigt und anschliefend bei ca. 1053 K (780 °C) unter Riihren mit
einer AIMol0 Vorlegierung auflegiert. Die Abstufungen sind ebenfalls Abbildung 46 zu
entnehmen. Je Variante wurden drei Stufenplatten mit den Abstufungen 4 mm, 6 mm, 10 mm und
16 mm in eine auf ca. 523-573 K (250-300 °C) vorgeheizte Kokille entsprechend Abbildung 46

abgegossen, an denen Zugproben und metallographische Schliffe erstellt wurden.

AlSi10Cu2,5Mg0,25Fe0,75Mn0,35Ti0,15Sr0,02
Element Bereich [wt%]
0,0
0,1
Mo
0,2
0,3

Abbildung 46: Mo-Bereich mit Basislegierung der Grundlagenversuche im dickwandigen Kokillenguss

und experimenteller Abguss aus einer Stufenkokille inkl. der geometrischen Abmessungen.
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4.4 Optimierung der T6red-Wirmebehandlung dickwandiger Al-

Druckgussbauteile

Fiir die Bestimmung der optimalen Losungsgliihparameter wurde an Lagerstiihlen aus der
Legierung 226D V1, vgl. Tabelle 28, immer vor und nach definieren Losungsgliihparametern die
Dichte und Hirte bestimmt um diese gegeniiber dem Gusszustand zu verglichen. AuBlerdem
wurden EDX-Punktmessungen zur Bestimmung der Al-Mischkristallkonzentration in Abhingigkeit
der Zeit durchgefiihrt. Die optimalen Losungsglithparameter wurden hinsichtlich minimaler
Porositdtsverdnderung bei maximaler Mischkristalliiberséttigung bzw. Auflosung von Cu/Mg-
Phasen ausgewertet. Die Losungsglithparameter sind in Tabelle 27 aufgefiihrt. Dabei gilt zu
beachten, dass die Bauteilabschnitte 30 Minuten Aufheizzeit bendtigen und dieser Zustand als 0 h

Ausgangszustand bei der Auswertung festgelegt wird.

Tabelle 27: Parameter der Losungsgliihversuche.

Temperatur Zeit

Gusszustand -
733 K (460 °C)
743 K (470 °C)
753 K (480 °C)

0-4h
in 0,5 h Schritten

4.5 Steigerung der mechanischen Eigenschaften von Druckguss-

bauteilen aus Recycling-Legierung Al226D

Aus den Grundlagenuntersuchungen und Werkstoffsimulationen ergaben sich Legierungen, siche
Tabelle 28, welche im Druckguss-Kurbelgehduse OM654D20q, vgl. Abbildung 47, abgegossen
und Wirmebehandlungsvariationen, entsprechend Tabelle 18, unterzogen wurden. Die Bewertung
und Untersuchung erfolgte hinsichtlich:

- Gefiigesimulation mit JMatPro® (Gleichgewicht und Erstarrung)

- Licht- und Rasterelektronen-Mikroskopie sowie XRD

- quasistatische mechanische Kennwerte und JMatPro®-Berechnungen

- dynamische mechanische Kennwerte

- Differential Scanning Calorimetry und JMatPro® Ausscheidungssimulation

- Irreversibles thermisches Wachstum

Tabelle 28: Zusammensetzungen der im Druckguss-Kurbelgehiuse abgegossenen Legierungen.

[wt%] Si Cu Mg Fe Mn Mo Ni Ti Sr

226D Ref 10 3,20 0,35 0,95 0,35 0,00 0,10 0,05 0,005
226D V1 10 3,17 0,26 0,90 0,32 0,12 0,08 0,06 0,020
226D V2 9,5 2,46 0,23 0,79 0,25 0,12 0,04 0,10 0,021
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Abbildung 47: CAD-Modell des Druckguss-Kurbelgehiuses OM654D20q.

Neben den Legierungsversuchen im Druckguss-Kurbelgehduse wurde auch eine Prinzipgeometrie,
vgl. Abbildung 48, entwickelt, die die Formfiillungs-, Stromungs-, Erstarrungs- und Abkiihl-
bedingungen eines Druckguss-Kurbelgehduses moglichst nahe, aber vereinfacht abbilden solle und
auf einer wesentlich kleinere Druckgussmaschine giefSbar wire. Durch eine definierte Abfolge von
Wandstédrkendnderungen sowie den langen FlieBwegen in Kombination mit entsprechend lokaler
Kiihlung sollten die genannten Bedingungen realisiert werden. Trotz aufwindiger Konstruktion
und vorherigen theoretischen Uberlegungen haben Abgiisse nicht die notwenige Gussqualitit
geliefert, um eine Legierungsentwicklung durchfilhren zu koénnen. Deshalb wurden die
Untersuchungen direkt am Bauteil durchgefiihrt. Allerdings haben diese Entwicklungsschritte

deutlich zum Verstandnis der Komplexitét des Kurbelgehéduses beigetragen.

Abbildung 48: CAD-Modell der entwickelten Prinzipgeometrie fiir Kurbelgehfiuse nahe Versuche.
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5 Ergebnisse

5.1 Simulative Legierungsoptimierung mit JMatPro® und DfSS

Die aus der DfSS-Logik entstandenen Houses-of-Quality sind im Appendix C Tabelle 52 bis
Tabelle 54 dargestellt. Hieraus haben sich die wichtigsten Legierungselemente ergeben, welche in

Tabelle 29 bereits in DOE-Abstufung aufgefiihrt sind.

Tabelle 29: Elementvariationen fiir JMatPro® DfSS DOE-1.

[Wt%] Si Cu Mg Fe Mn Mo Ti Ni Sr Zn
10 1,5 0,20 0,7 0,20 0,0 0,1 0,0 0,02 0,6
2,0 0,25 0,8 0,25 0,1
2,5 0,30 0,9 0,30 0,2
3,0 0,35 1,0 0,35
3,5 1,1

Variationen

Aus den Werkstoffsimulationen nach Tabelle 21 und den entsprechenden Auswertungen der DOEs
nach Tabelle 22 und Tabelle 23 ergaben sich durch ZielgroBenoptimierung drei Legierungs-
varianten, vgl. Tabelle 30. Diese drei Legierungen haben sich durch ca. 50 Stunden Rechenzeit
ergeben, wohingegen eine experimentelle Erarbeitung der Varianten sehr viel kosten- und
zeitintensiver gewesen wire. Neben diesen drei Legierungen wurden zusitzlich die Einflusstrends
der Elemente auf die Auswertegroflen der Tabelle 22 und Tabelle 23 simulativ betrachtet, welche

im Appendix C aufgefiihrt sind.

Tabelle 30: Simulativ mit JMatPro® ermittelte optimale Legierungsvarianten.

[wt%] Si Cu Mg Fe Mn Mo Ti Ni Sr Zn
Leg. 1 10 2,5 0,25 0,8 0,25 0,1 0,1 0,0 0,02 0,6
Leg. 2 10 2,8 0,28 0,9 0,28 0,1 0,1 0,0 0,02 0,6
Leg. 3 10 3,0 0,30 1,0 0,30 0,1 0,1 0,0 0,02 0,6

Die maximal erreichbaren Werte fiir die Dehngrenze in T5 bzw. T6-Zustand nach Losungsglithen
bei 738 K (465 °C) sind in Tabelle 31 dargestellt. Hier zeigt sich, dass eine niedrigere
Warmauslagerungstemperatur zu hoheren theoretischen R,o,-Werten fiihrt. Dieser Trend ist im
Falle von T6 weniger stark ausgeprdgt. Allerdings werden hier keinerlei Auslagerungszeiten

berticksichtigt.
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Tabelle 31: Mit JMatPro® berechnete theoretische Werte der Dehngrenze bei Raumtemperatur in TS
und T6 (Losungsgliihen bei 738 K (465 °C)) fiir die optimierten Legierungen aus Tabelle 30.

T5 Ry, [MPa] Legl | Leg2 | Leg3 T6 Ry, [MPa] Legl | Leg2 | Leg3
180 °C 233 241 246 180 °C 301 305 307
190 °C 229 237 243 190 °C 300 304 306
200 °C 223 233 239 200 °C 299 303 305
210°C 204 214 233 210°C 298 302 303
220 °C 196 207 214 220 °C 296 300 302
230 °C 196 201 205 230 °C 295 299 300
240 °C 196 201 204 240 °C 293 297 298

5.2 Grundlegende Elementeinfliisse auf intermetallische Phasen und

mechanische Eigenschaften in sekundiren Al-Legierungen Al226D

5.2.1 Grundlagenversuche in Diinnwand-Kokillenguss und JMatPro®

Mit JMatPro® wurden die Isoplethe der Elementvariationen berechnet und fiir die
Erstarrungsintervalle der Legierungen im Folgenden dargestellt. Des Weiteren wurden die
Variationen im Riickstreumodus des REMs betrachtet und einer quantitativen Gefligeanalyse
hinsichtlich des Phasenanteils ausgewertet. Von jeder Legierungsvariante wurden mittig im
Querschliff exemplarisch zwei Bilder im Riickstreu-Modus bei 5 kV aufgenommen, anhand derer
der Anteil und die Morphologie der Fe-haltigen intermetallischen Phasen in Abhéngigkeit der
Elementvariation bestimmt wurden. Die Bestimmung erfolgte mit der Software AxioVisionSE64
von Zeiss®. Fiir quantitative Aussagen iiber die Morphologie der Phasen wurde das Feretverhiltnis
(aspect ratio, AR) ermittelt [135, 136 S. 247ff]. Zusétzlich wurden Héirtemessungen in
Abhéngigkeit der Elementvariation durchgefiihrt. Die Untersuchungen entspringen groftenteils der

Masterarbeit von Frau Anne Reichardt [149].

Fe — Eisen:

Mit Hilfe von JMatPro® wurde der Isopleth fiir den Konzentrationsbereich der Fe-Variation
berechnet. Abbildung 49 zeigt den Ausschnitt fiir den betrachteten Temperaturbereich > 773 K
(500 °C). Es ist ersichtlich, dass es bei allen betrachteten Konzentrationsbereichen zur priméren
Erstarrung der Phase Al;s(Fe,Mn);Si, kommt. Mit zunehmendem Fe-Gehalt wird deren primires
Erstarrungsintervall groBer, da die Liquidustemperatur der Legierung ansteigt. Oberhalb von
0,5 wt% Fe erstarrt neben dem Al-Mischkristall und der Phase Alis(Fe,Mn);Si, zusétzlich die
Phase AlsFeSi zeitgleich oder kurz nach dem Al/Si-Eutektikum. Cu/Mg-Phasen werden fiir den

Gleichgewichtsfall in diesem Temperaturfenster nicht vorhergesagt.
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Abbildung 49: Isopleth der Fe-Variaton zur Basis AlSi10CulMg0,35Fe0,5Mn0,3 nach JMatPro®. o —
A115(FC,MH)3Si2; B - A15FeSI

Anhand der BSE-Aufnahmen in Abbildung 50 ist der Einfluss des Fe-Gehalts auf den
flichenbezogenen Phasenanteil und die Morphologie der Fe-haltigen intermetallischen Phasen
sichtbar. Der Anteil der Fe-haltigen intermetallischen Phasen steigt mit zunehmendem Fe-Gehalt
an, wobei es bei 0,9 wt% Fe zu einem leichten Abfall kommt, vgl. Abbildung 51, was auch bei den
Gefiigebildern augenscheinlich zu beobachten ist, vgl. Abbildung 50. Mittels der Ungleich-
gewichtsrechnung von JMatPro®, vgl. Abbildung 51, wurde zusétzlich der Anteil der einzelnen
Fe-haltigen Phasen sowie deren Summe in Abhéngigkeit des Fe-Gehalts der Legierung berechnet.
Die Phasenanteile der Phasen Alis(Fe,Mn);Si, und AlsFeSi nach JMatPro® wurden dabei
aufsummiert, da eine eindeutige Unterscheidung zwischen beiden Phasen bei der experimentellen
Phasenbestimmung nicht moglich war. Hier zeigt sich eine Ubereinstimmung zwischen
experimentell bestimmtem Flichenanteil der Fe-haltigen intermetallischen Phasen und des mittels
JMatPro® berechneten aufsummierten Phasenanteils.

Neben dem Phasenanteil wurde auch die Morphologie der a-AlFeMnSi Phase in Abhéngigkeit des
Fe-Gehalts mittels des Feretverhdltnisses bewertet. Die Entwicklung des Feretverhéltnisses ist
Abbildung 52 zu entnehmen. Bei 0,4 wt% Fe besitzen ca. 60 % der Phasen ein Feretverhiltnis
zwischen 0,3 — 0,7. Demnach liegen hauptsédchlich eingeformte Phasen vor, die weder vollkommen
rund noch lénglich bzw. plattenformig sind. Ab 0,6 wt% Fe verschiebt sich der Verlauf des
Feretverhéltnis tendenziell zu kleineren Werten hin, d.h. die Fe-haltigen intermetallischen Phasen
werden zunehmend linglicher. Bei 0,8 wt% besitzen ca. 60 % der Phasen ein Feretverhiltnis

zwischen 0,1 — 0,4.
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0,4 wt% Fe 0,5 wt% Fe 0,6 wt% Fe

>

Abbildung 50: BSE-Aufnahmen der Fe-Variation bei 5 kV Anregungsspannung. Dunkelgraue Bereiche:
Al-Mischkristall; mittelgraues Netzwerk: Al/Si-Eutektikum; hellgraue Phasen: Fe-haltige intermetallische

Phasen.
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Abbildung 51: Anteil der Fe-haltigen intermetallischen Phasen in Abhiingigkeit des Fe-Gehalts: (a)

experimentell flichenbezogen anhand von Gefiigebilden, (b) mittels JMatPro® berechnet.

Eine Steigerung der Fe-Konzentration fithrt zu einer Steigerung der Héirte, wobei 0,9 wt%
abweichend einen geringen Hérteabfall zeigen, vgl. Abbildung 53. Der Vergleich der
experimentellen Hartewerte mit den mit JMatPro® berechneten Hartewerten in Abhéngigkeit der
Abkiihlrate zeigt eine vergleichbar ansteigende Tendenz mit dem Fe-Gehalt bis 0,7 wt% Fe und
anschlieender Stagnation, wobei die experimentellen Werte geringfiigig oberhalb der simulierten

liegen.
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Abbildung 52: Auftragung der relativen Hiufigkeit des
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intermetallischen Phasen in Abhéngigkeit des Fe-Gehalts. Darstellung jeweils mit Offset in y-Richtung.
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Abbildung 53: Hértewerte in Abhéingigkeit des Fe-Gehalts, experimentell und nach JMatPr®.

Mn — Mangan:
Mittels JMatPro® wurde der Isopleth fiir die Mn-Variation fiir den betrachteten Temperaturbereich
> 773 K (500 °C) berechnet, vgl. Abbildung 54. Ab einem Mn-Gehalt > 0,1 wt% erstarrt die Phase

Aly5(Fe,Mn);Si, zusammen mit dem Al-Mischkristall. Oberhalb von 0,2 wt% kommt es zur

priméren Kristallisation dieser Phase, wobei das primére Erstarrungsintervall mit steigendem Mn-

Gehalt groBer wird und entsprechend die Liquidustemperatur der Legierung ansteigt. Die Phase

AlsFeSi bildet sich bei <0,3 wt% Mn gemeinsam mit dem Al/Si-Eutektikum. Cu/Mg-Phasen

werden fiir den Gleichgewichtsfall in diesem Temperaturfenster nicht vorhergesagt.
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Abbildung 54: Berechneter Isopleth der Mn-Variation zur Basis AlSi10CulMg0,35Fe0,5Mn0,3 nach
JMatPro®. o — Al;s(Fe,Mn);Siy; p — AlsFeSi.

Aus den BSE-Aufnahmen aus Abbildung 55 wird der Einfluss des Mn-Gehalts auf den
flichenbezogenen Phasenanteil und die Morphologie der Fe-haltigen intermetallischen Phasen
erkennbar. Mit zunehmendem Mn-Gehalt steigt auch der Anteil der Fe-haltigen intermetallischen
Phasen an, vgl. Abbildung 56, was auch den Gefiigebildern augenscheinlich zu entnehmen ist. Die
mittels Ungleichgewichtsrechnung von JMatPro® berechnete Gesamtmenge an Fe-haltigen
intermetallischen Phasen zeigt eine dhnliche Zunahme des Phasenanteils wie im Experiment.
Zuséatzlich zum Phasenanteil wurde auch die Morphologie der Fe-haltigen intermetallischen Phasen
in Abhéngigkeit des Mn-Gehalts bestimmt. Das jeweilige Feretverhdltnis der intermetallischen
Phasen der Mn-Variation ist in Abbildung 57 dargestellt. Dabei zeigt sich, dass der Hauptanteil der
Fe-haltigen intermetallischen Phasen einen Wert zwischen 0,3 — 0,7 aufweisen. Lediglich bei
0,5 wt% und 0,6 wt% Fe zeigt sich abweichendes Verhalten zu kleineren Werten, was auf
verdnderte Erstarrungsbedingungen zuriickgefiihrt werden kann.

Bei Steigerung des Mn-Gehalts kommt es zu keiner eindeutigen Beeinflussung der Hirte, vgl.
Abbildung 58. Die simulativen Hértewerte zeigen eine abfallende Tendenz, welche im Experiment
nicht nachgewiesen werden konnte. Auch hier liegen die experimentellen Hértewerte leicht

oberhalb der simulierten.
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Abbildung 55: BSE-Aufnahmen der Mn-Variation bei 5 kV Anregungsspannung. Dunkelgraue
Bereiche: Al-Mischkristall; mittelgraues Netzwerk: Al/Si-Eutektikum; hellgraue Phasen: Fe-haltige

intermetallische Phasen.
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Abbildung 56: Anteil der Fe-haltigen intermetallischen Phasen in Abhéngigkeit des Mn-Gehalts: (a)

experimentell flichenbezogen anhand von Gefiigebildern, (b) mittels JMatPro® berechnet.
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Abbildung 57: Auftragung der relativen Hiufigkeit des

Feretverhiltnisses von Fe-haltigen

intermetallischen Phasen in Abhéingigkeit des Mn-Gehalts. Darstellung jeweils mit Offset in y-Richtung.
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Abbildung 58: Hiirtewerte in Abhéingigkeit des Mn-Gehalts, experimentell und nach JMatPro®.

Mo — Molybdin:

Der mittels JMatPro® berechnete Isopleth der Mo-Variation ist fiir >773 K (500 °C) in

Abbildung 59 dargestellt. Unterhalb von ca. 873 K (600 °C) beginnt die primére Kristallisation der

Phase Al s(Fe,Mn);Si,, gefolgt vom Al-Mischkristall. Bei geringen Mengen Mo von ca. 0,01 wt%

wird die neuartige Phase AlFeMoSi zusétzlich vorhergesagt, welche co-cutektisch mit dem Al/Si-

Eutektikum erstarrt. Diese gilt es im Experiment hinsichtlich ihrer Existenz nachzuweisen und

bzgl. Morphologie zu bewerten. Thre Bildungstemperatur ist dabei abhdngig vom Mo-Gehalt und

steigt mit diesem an.
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Abbildung 59: Berechneter Isopleth der Mo-Variation zur Basis AlISil0CulMg0,35Fe0,5Mn0,3 nach
JMatPro. o — A115(FC,MH)3Si2.

Die BSE-Aufnahmen in Abbildung 60 zeigen den FEinfluss des Mo-Gehalts auf den
flichenbezogenen Phasenanteil und insbesondere auf die Morphologie der Fe-haltigen
intermetallischen Phasen. Der Phasenanteil steigt zunédchst bis 0,15 wt% Mo an, fdllt bei hoheren
Gehalten aber etwas ab, vgl. Abbildung 61, was auf die geringe Anzahl ausgewerteter Gefiigebilder
zuriickzufithren ist. Der mittels JMatPro® simulierte Gesamtanteil der Fe-haltigen inter-
metallischen Phasen stimmt mit der experimentell bestimmten Zunahme des Phasenanteils iiberein.
Hier ist die Summe der Fe-haltigen intermetallischen Phasen zu betrachten, da die einzelnen
Phasen im BSE-Bild ohne Elementanalyse nicht voneinander unterscheidbar sind.

Die Morphologie der Fe-haltigen intermetallischen Phasen wird mittels des Feretverhiltnisses
bewertet, vgl. Abbildung 62. Hier zeigt sich im Falle der Mo-freien Legierung eine breite
Verteilung der Feretverhéltnisse bis in kleine Zahlenbereiche von 0,1 — 0,2, was fiir eine ldngliche
bis nadelige Form der Fe-haltigen intermetallischen Phasen steht. Bereits durch 0,05 wt% Mo wird
der Hauptanteil der Fe-haltigen intermetallischen Phasen zwischen 0,3 — 0,7 gedringt. Eine weitere
Steigerung auf 0,1 wt% Mo und dariiber hinaus bringt eine weitere Haufung der Werte bei
0,4 —0,7. Dies spricht fiir eine Verrundung der Fe-haltigen intermetallischen Phasen durch Mo-
Zugabe. Dieser einformende Effekt des Mo auf Fe-haltige intermetallische Phasen wurde bereits in
fritheren Untersuchungen [35] beobachtet, wobei es sich hierbei um eine naturharte

Primérlegierung mit sehr geringem Fe-Gehalt handelt.
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Abbildung 60: BSE-Aufnahmen der Mo-Variation bei 5kV Anregungsspannung. Dunkelgraue
Bereiche: Al-Mischkristall; mittelgraues Netzwerk: Al/Si-Eutektikum; hellgraue Phasen: Fe-haltige

intermetallische Phasen.
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Abbildung 61: Phasenanteil in Abhiingigkeit des Mo-Gehalts: (a) experimentell flichenbezogen
anhand von Gefiigebildern, (b) mittels JMatPro® berechnet.

Die experimentelle Hérte ist durch die Mo-Zugabe zunéchst konstant, bis zu einem Wert von ca.
0,10 wt% Mo, vgl. Abbildung 63. Eine weitere Erhohung der Mo-Konzentration geht mit einer
geringfligigen Steigerung der Hérte einher. Die kontinuierliche Hartezunahme bei der Simulation
ist im Experiment allerdings so nicht zu beobachten, wobei Simulation und Experiment im Groben

ubereinstimmen.
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Abbildung 62: Auftragung der relativen Hiufigkeit des Feretverhiltnisses von Fe-haltigen
intermetallischen Phasen in Abhéingigkeit des Mo-Gehalts. Darstellung jeweils mit Offset in y-Richtung.
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Abbildung 63: Hiirtewerte in Abhéingigkeit des Mo-Gehalts, experimentell und nach JMatPro®.

Fe-Variation bei M00.1 mit Mn0,2 und Mn0,3

Um den Effekt des Mo ndher zu untersuchen, wurden zusétzlich Fe-Variationen bei Mn0,2Mo0,1
und Mn0,3Mo0,1 Gehalten untersucht. Mittels JMatPro wurden die Isoplethe fiir den
Konzentrationsbereich der Fe-Variation fiir > 773 K (500 °C) berechnet, vgl. Abbildung 64. Es ist
ersichtlich, dass es bei Mn0,2Mo0,1 ab > 0,5 wt% Fe zur priméren Kristallisation der Phase
Al;s(Fe,Mn);Si, kommt, gefolgt von der Erstarrung des Al-Mischkristalls und Al/Si-Eutektikums.
Eine Erhohung des Mn-Gehalts auf Mn0,3Mo0,1 fiihrt dazu, dass es bereits ab 0,4 wt% Fe zur
priméren Kristallisation der Phase Al;s(Fe,Mn);Si, kommt. Im Falle von Mn0,2Mo00,1 kommt es

bei <0,75 wt% Fe zu einer co-cutektischen Erstarrung der Phase AlFeMoSi, welche bei
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> 0,75 wt% voreutektisch, zusammen mit dem Al-Mischkristall erstarrt. AuBerdem kommt es hier
bereits tendenziell zur Bildung der Phase AlsFeSi. Eine Erhohung des Mn-Gehalts auf
Mn0,3Mo0,1 fiihrt dazu, dass die Phase AlFeMoSi iiber dem gesamten Bereich der Fe-Variation

co-eutektisch erstarrt und keine Tendenz zur Bildung von AlsFeSi angezeigt wird.
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Abbildung 64: Berechnete Isoplethe der Fe-Variation: (a) Basis AlISi10CulMg0,35Fe0,5Mn0,2Mo00.,1;
(b) Basis AISi10CulMg0,35Fe0,5Mn0,3Mo00.1. o — Al;s(Fe,Mn);Si,.

Anhand der BSE-Aufnahmen in Abbildung 65 und Abbildung 66 ist der Einfluss des Fe-Gehalts
auf den flichenbezogenen Phasenanteil und vor allem die Morphologie der Fe-haltigen
intermetallischen Phasen zu beobachten. Hier ist augenscheinlich erkennbar, dass in beiden Fillen
Mn0,2M00,1 und Mn0,3Mo00,1 ab ca. 0,7 wt% Fe zunehmend Phasen mit linglicher Morphologie
auftreten. Diese Tendenz wird in Abbildung 67 durch das zusitzliche Auftreten von AlsFeSi
gestiitzt. Des Weiteren steigt mit zunehmendem Fe-Gehalt der Anteil der Fe-haltigen
intermetallischen Phasen an, flichenbezogen sichtbar in BSE-Aufnahmen und anhand des
Phasenanteils in Abbildung 67. Diese ansteigende Tendenz stimmt mit der Phasengesamtmenge
von JMatPro® iiberein. Zusétzlich ist festzustellen, dass die Mn-Steigerung von Mn0,2Mo0,1 auf
Mn0,3Mo00,1 ebenso mit einer Zunahme des Anteils Fe-haltiger intermetallischer Phasen
einhergeht.

Neben dem Phasenanteil wurde auch die Morphologie der Fe-haltigen intermetallischen Phasen
mittels des Feretverhdltnisses bewertet. Die Entwicklung des Feretverhiltnis fir Mn0,2Mo00,1 und
Mn0,3Mo00,1 unter Fe-Variation ist jeweils in Abbildung 68 dargestellt. Hier wird erkennbar, dass
es bei Mn0,2Mo00,1 ab ca. 0,7 wt% Fe zu einer deutlichen Verschiebung der Werte hin zu kleineren
Feretverhéltnissen kommt, wobei diese Verschiebung bei Mn0,3Mo0,1 bei 0,7 wt% weniger
ausgepragt ist und erst ab 0,8 wt% Fe vergleichbar deutlich erscheint. Dies bedeutet, dass im Falle
Mn0,2Mo0,1 die Phasen ab ca. 0,7 wt% und bei Mn0,3Mo0,1 erst ab ca. 0,8 wt% Fe tendenziell

langlicher werden.
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0,5 wt% Fe 0,6 wt% Fe
e '

Abbildung 65: BSE-Aufnahmen der Fe-Variation bei 5 kV Anregungsspannung mit Mn0,2Mo0,1.
Dunkelgraue Bereiche: Al-Mischkristall; mittelgraues Netzwerk: Al/Si-Eutektikum; hellgraue Phasen: Fe-

haltige intermetallische Phasen.

0,4 wt% Fe 0,5 wt% Fe 0,6 wt% Fe

0,8 wt% Fe

Abbildung 66: BSE-Aufnahmen der Fe-Variation bei 5 kV Anregungsspannung mit Mn0,3Mo0,1.
Dunkelgraue Bereiche: Al-Mischkristall; mittelgraues Netzwerk: Al/Si-Eutektikum; hellgraue Phasen: Fe-

haltige intermetallische Phasen.
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Abbildung 67: Phasenanteil in Abhiingigkeit des Fe-Gehalts: (a) und (c) experimentell flichenbezogen

anhand von Gefiigebildern, (b) und (d) mittels JMatPro® berechnet; (a) und (b) fiir Mn0,2Mo00,1 und

(¢) und (d) fiir Mn0,3Mo0,1.
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Abbildung 68: Auftragung der relativen Hiufigkeit des Feretverhiiltnisses von Fe-haltigen
intermetallischen Phasen in Abhiingigkeit des Fe-Gehalts fiir (a) Mn0,2Mo00,1 und (b) Mn0,3Mo00,1.
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5.2.2 Einfluss von Mo im dickwandigen Kokillenguss und JMatPro®

Basierend auf den Ergebnissen aus Kapitel 5.2.1 der diinnwandigen Kokillenabgiisse haben sich
positive Effekte des Mo in einer 226D-éhnlichen Legierung gezeigt. Mittels JMatPro® wurde die
Erstarrung der Legierung mit Zusammensetzung aus Abbildung 46 simuliert, vgl. Abbildung 69.
Dabei wird deutlich, dass es nach primidrer Erstarrung der Phase Al;s(Fe,Mn);Si, und des Al-
Mischkristalls zur co-eutektischen Kristallisation der Phase AlsFeSi kommt. Zudem erstarrt diese
mit einem relativ hohen Phasenanteil von ca. 1,35 wt%. Die zuletzt erstarrenden Phasen sind die
Cu-haltigen Derivate.

Der Effekt der Zugabe von Mo bis 0,3 wt% ist simulativ in Abbildung 70 dargestellt. Der
Kristallisationsbeginn der Phase Al;s(Fe,Mn);Si, wird nicht beeinflusst, sondern lediglich durch
Mo-Zugabe deren Phasenanteil von ca. 2,35 wt% schrittweise bis auf ca. 1,6 wt% reduziert. Zudem
wird der sich bildende Anteil AlsFeSi sehr deutlich von ca. 1,38 wt% bei M00,0 auf 0,25 wt% bei
Mo0,1 reduziert. Als Ausgleich hierfiir bildet sich die neuartige Phase AlFeMoSi mit deutlichem
Anteil von 1,75 wt% bei Mo0,1.

L 1 1 1 1 1
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= M -
237 | .-".II,‘J'..-Hi i
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Abbildung 69: Erstarrungssimulation der Basis-Legierung aus Abbildung 46 nach JMatPro®.
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Abbildung 70: Erstarrungssimulation der Fe-haltigen intermetallischen Phasen in Abhiingigkeit des

Mo-Gehalts der Basis-Legierung aus Abbildung 46 nach JMatPro®.

Aus den BSE-Aufnahmen in Abbildung 71 wird der Einfluss des Mo-Gehalts und der Wandstirke
auf die Morphologie und auch den Anteil der Fe-haltigen intermetallischen Phasen augenscheinlich
deutlich. Mit Mo-Zugabe werden die Phasen kleiner und eingeformter, d.h. die nadelige
Morphologie wird durch eine abgerundete Form ersetzt. AuBlerdem wird erkennbar, dass mit
zunehmender Wandstirke die Phasen signifikant grober und langlicher erscheinen. Dennoch ist
durch die Zugabe von Mo eine gewisse Verrundung der Phasen erreichbar.

Die Morphologie der Fe-haltigen Phasen wurde fir 4 mm Wandstirke exemplarisch in
Abhingigkeit des Mo-Gehalts quantitativ mittels des Feretverhéltnisses bewertet, vgl.
Abbildung 72. Dabei zeigt sich, dass die Mo-freie Legierung eine breite Verteilung iiber nahezu
alle Feretverhdltnisse aufweist. Ab 0,1 wt% Mo-Zugabe hingegen konzentriert sich die relative
Haufigkeit des Feretverhéltnisses der Fe-haltigen intermetallischen Phasen bei Werten um 0,7, was
fiir tendenziell rundliche Morphologie steht.

Neben der Betrachtung des Gefliges wurden auch Zugversuche in Abhéngigkeit des Mo-Gehaltes
und der Wandstirke als Mal} fiir die Erstarrungs- bzw. Abkiihlgeschwindigkeit durchgefiihrt. In
Abbildung 73 ist erkennbar, dass durch Zugabe von 0,1 wt% Mo die Bruchdehnung bei 4 mm und
6 mm Wandstérke, d.h. bei vergleichsweise hoher Erstarrungsgeschwindigkeit, deutlich gesteigert
werden kann. Dieser positive Effekt fiihrt ebenso dazu, dass die Zugfestigkeit fiir diese beiden Félle
ansteigt. Eine weitere Mo-Zugabe auf 0,2 wt% oder gar 0,3 wt% wirkt sich negativ auf die
mechanischen Kennwerte aus und fiihrt zu abnehmender Bruchdehnung. Auflerdem ist bei den

Wandstiarken 10 mm und 16 mm der urspriinglich positive Effekt der Mo-Zugabe nicht erkennbar.
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Abbildung 71: BSE-Aufnahmen der Mo-Variation bei 5 kV Anregungsspannung in Abhiingigkeit der

Wandstirke im dickwandigen Kokillenguss. Dunkelgraue Bereiche: Al-Mischkristall; mittelgraues

Netzwerk: Al/Si-Eutektikum; hellgraue Phasen: Fe-haltige intermetallische Phasen; weifle Bereiche: Cu-

haltige Phasen.
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Abbildung 72: Quantitative Metallographie bei 4 mm Wandstirke in Abhiingigkeit des Mo-Gehalts.
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Abbildung 73: Quasistatische mechanische Kennwerte in Abhiingigkeit der Wandstiirke und des Mo-
Gehalts im dickwandigen Kokillenguss.
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5.3 Optimierung des Té6red-Losungsgliihens dickwandiger Al-

Druckgussbauteile

Fiir die optimalen Losungsglithparameter wurden vorab die Phasenanteile, ohne Si, und deren
Zusammensetzung mittels JMatPro® berechnet, vgl. Tabelle 32. Fiir den hypothetischen
Gleichgewichtszustand bei den Losungsgliihtemperaturen wurden ebenfalls mit JMatPro® die
Phasenanteile bei den entsprechenden Temperaturen mittels Gleichgewichtsrechnung vorhergesagt,
vgl. Tabelle 33. Hier ist erkennbar, dass die Phase Al,Cu sich theoretisch bei allen betrachteten
Losungsgliihtemperaturen auflosen miisste. Der Phasenanteil von AlsCu,MgsSis sollte mit
steigender Temperatur deutlich abnehmen, 16st sich aber nicht vollstindig auf. Fiir die Fe-haltigen
intermetallischen Phasen Al s(Fe,Mn);Si, und AlFeMoSi werden zwar abweichende Phasenanteile
von der Solidification Rechnung vorhergesagt, doch aufgrund der thermodynamischer Stabilitét
dieser Phasen werden sich diese im Experiment nicht verdndern. Lediglich der Anteil Al;Cu,Fe
steigt im Falle der Gleichgewichtsrechnungen deutlich an, sodass die Tendenz zur Bildung einer
AlCuFe-haltigen Phase bei Losungsglithen bzw. fiir den Gleichgewichtszustand nahe liegt.

Die exemplarische Bestimmung der Zusammensetzung der intermetallischen Phasen wurde in allen
Losungsglithzustinden gemessen und fiir Gusszustand und sowie 460 °C/3 h beispielhaft in
Tabelle 34 und Tabelle 35 aufgefiihrt. Die Zusammensetzungen der Phasen bleiben prinzipiell
konstant, lediglich die Anteile der zuvor erwéhnten Phasen verdndern sich, wobei keine
Quantifizierung vorgenommen wurde. Die Fe-haltigen intermetallischen Phasen Al;s(Fe,Mn);Si,
und AlFeMoSi bleiben durch das Losungsglithen unverdndert. Allerdings wurde eine AlFeSiCu-
Phase mit angegebener Zusammensetzung zusitzlich bestimmt. Die Auflosung der Cu/Mg-Phasen
ist augenscheinlich qualitativ anhand von EDX-Mappings, vgl. Appendix F Tabelle 60 ff, und
mittels der Al-Mischkristallkonzentration in Abhéngigkeit der Temperatur und Zeit bewertbar. Hier
ist erkennbar, dass die Cu/Mg-Phasen sich durch Losungsgliihen deutlich auflosen, allerdings bei
keiner betrachteten Parameterkombination vollstindig. AuBerdem verlduft dieser Auslosungs-
vorgang mit steigender Losungsgliihtemperatur augenscheinlich schneller. Die graphischen
Darstellungen der Al-Mischkristallentwicklungen sind Abbildung 74 zu entnehmen. Zusétzlich

kommt es zu einer Fragmentierung und Einformung des eutektischen Siliciums, vgl. Tabelle 60 ff.

Tabelle 32: JMatPro® Solidification Phasenanteile und -zusammensetzung der Legierung 226D V1.

wt% Anteil | Al Si Cu | Mg | Fe | Mn | Mo Ni JMatPro
AlLCu 2,69 |47,94| 1,14 |50,92 Aly(Cu,Si)
AlsCu,MgsSi 0,469 [21,59(26,96 (20,34 (31,11 AlsCu,MgsSig
Al,CuyFe 0,398 [50,80 34,18 15,02 Al,CuyFe
Al,CuyNi 0,416 [37,64 50,66 11,70 Al;CuyNi
AlsFeSi 0,369 (59,13 13,68 27,20 AlysFeSi
Aljs(Fe,Mn);Si, | 1,92 [61,40| 8,46 | 0,45 15,94 (13,72| 0,04 Al;s(Fe,Mn); 5Si,
AlFeMoSi 2,26 |57,92|13,40 21,55| 2,15 | 4,98 Aly(Fe,Mn,Mo),Si,
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Tabelle 33: JMatPro® Gleichgewicht Phasenanteile der Legierung 226D_V1.

. 533K | 743K | 753K
Wit (460 °C) | (470 °C) | (480 °C)
ALCu 0 0 0
AlsCu,MgsSig 021 | 0,13 | 0,0355
Al,Cu,Fe 1.4 0,99 | 0,52
ALCu,Ni 042 | 042 | 041
AlsFeSi 0 0 0
Al;s(FeMn):Si» | 2,82 | 295 | 3,07
AlFeMoSi 1LI6 | 1,26 14

Tabelle 34: Exemplarische Zusammensetzung der intermetallischen Phasen nach EDX mit 5 kV der

Legierung 226D V1 im Gusszustand.

wt% Al Si Cu Mg Fe Mn Mo Ni
ALCu 45,34 | 0,71 | 53,95
44,61 | 0,66 | 54,73
44,82 | 0,86 | 54,32
45,67 | 0,86 | 53,47
4435 | 0,69 | 54,97
AlsCu,MgsSig 16,41 | 30,53 | 22,13 | 30,93
15,9 | 30,61 | 22,37 | 31,11
18,12 | 29,64 | 21,65 | 30,59
17,64 | 30,46 | 22,19 | 29,71
16,53 | 30,28 | 22,42 | 30,78
AL Cu,Ni 36,29 51,68 12,03
36,82 54,36 8,82
36,33 5121 12,46
36,57 50,63 12,80
37,00 52,33 10,67
Al 5(Fe,Mn);Si, | 49,51 | 8,63 | 3,74 3123 | 6,88
50,77 | 8,80 2,85 28,93 | 8,65
4991 | 8,54 3,95 31,23 | 6,37
48,29 | 8,10 6,57 32,85 | 4,19
49,14 | 8,08 6,02 32,53 | 4,22
AlFeMoSi 53,13 | 9,00 0,60 23,72 | 8,18 5,38
53,17 | 9,03 0,68 22,92 | 9,02 5,18
53,01 | 8,77 0,63 23,78 | 8,65 5,17
51,93 | 8,69 0,55 2423 | 9,95 4,65
52,69 | 891 0,41 23,67 | 8,95 5,37
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Tabelle 35: Exemplarische Zusammensetzung der intermetallischen Phasen nach EDX mit 5 kV der

Legierung 226D V1 im Zustand 733 K (460 °C) fiir 3 h.

wt% Al Si Cu Mg Fe Mn | Mo Ni
AlCu 45,26 | 0,77 | 53,97
45,76 | 0,72 | 53,53
45,40 | 0,42 | 54,18
44,69 | 0,75 | 54,56
45,04 | 0,71 | 54,24
AlsCu,MggSig 16,40 | 30,82 | 22,77 | 30,01
16,50 | 30,60 | 22,49 | 30,42
17,11 | 30,98 | 22,05 | 29,86
16,29 | 30,23 | 22,57 | 30,91
16,36 | 30,29 | 22,51 | 30,83
Al;CugNi 36,48 51,71 11,80
37,81 51,39 10,80
37,17 51,83 11,00
36,88 50,77 12,35
36,45 51,02 12,53
Aljs(Fe,Mn);Si, | 47,81 | 8,06 | 7,10 30,84 | 6,20
48,26 | 8,15 | 7,87 30,61 | 5,11
48,96 | 8,28 | 6,35 28,73 | 7,68
48,01 | 8,46 | 6,81 29,85 | 6,87
46,77 | 8,02 | 7,54 31,59 | 6,07
AlFeMoSi 51,97 | 887 | 0,54 24,08 | 9,40 | 5,13
52,28 | 9,20 | 1,22 23,47 | 7,73 | 6,10
52,71 | 8,68 | 0,63 23,31 | 9,31 | 5,36
52,68 | 8,80 | 0,92 23,60 | 8,94 | 5,06
53,03 | 894 | 147 23,52 | 7,62 | 5,43
AlFeSiCu 45,39 | 7,25 | 14,09 30,89 2,38
45,64 | 7,32 | 13,65 30,92 2,48
49,21 | 7,98 | 10,01 31,93 0,86
45,8 | 7,38 | 12,79 31,77 2,25
47,5 | 7,45 | 11,98 31,47 1,59
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Abbildung 74: Entwicklung der Al-Mischkristallkonzentration mittels EDX bei SkV fiir 733 K
(460 °C), 743 K (470 °C) und 753 K (480 °C).

Die Verteilung von Cu und Mg im Al-Mischkristall in Abhéngigkeit der Losungsglithtemperatur
und —dauer wurde zusétzlich mittels JMatPro® fiir einen hypothetischen SDAS von 50 pm, was
den geschitzten mittleren Abstand der Cu/Mg-Phasen représentiert, berechnet. Dieser
hypothetische Wert ist damit zu begriinden, dass JMatPro® eine gleichméfige, feine Verteilung der
Cu/Mg-haltigen intermetallischen Phasen am Dendritenrand annimmt, was aber im Experiment fiir
einen tatsdchlichen SDAS von 15-20 um im Schliffbild nicht zutrifft. Fir den mittleren
Phasenabstand erscheinen die angenommenen 50 um deshalb geeigneter. Dieser Homogeni-
sierungsvorgang ist in Abbildung 75 nach JMatPro® graphisch dargestellt.

Die theoretischen mittleren Diffusionsstrecken X von Cu und Mg im Al-Mischkristall in
Abhingigkeit der Zeit t wurden zusétzlich basierend auf Literaturdaten [150] und nachstehenden
Gleichungen [151] berechnet und in Abbildung 76 grafisch dargestellt. Dabei sind D der
Diffusionskoeffizient, Dy die Diffusionskonstante, Q die Aktivierungsenergie, T die Temperatur in
Kelvin und R die universelle Gaskonstante. Mit steigender Losungsglithtemperatur konnen die

Elemente weitere Strecken im Mischkristall zuriicklegen und Mg diffundiert schneller als Cu.
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D =Dy exp (— ﬁ) 52
X=+vV4-D-t 53
Tabelle 36: Diffusionsdaten fiir Cu, Mg, Zn und Si in Al-Mischkristall [150].
Do [m%s] | Q [kJ/mol]
Cu |444-10°| 1339
Mg [1,49-10°| 120,5
Zn |1,19°10° 116,1
Si [138-10°| 117,6
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Abbildung 75: JMatPro® Homogenisation fiir Cu (links) und Mg (rechts) fiir 50 pm SDAS.
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Abbildung 76: Theoretische mittlere Diffusionsstrecke von Cu und Mg im Al-Mischkristall bei 733 K
(460 °C), 743 K (470 °C) und 753 K (480 °C), nach [150, 151].

Neben diesen mikroskopischen Gefiigebetrachtungen und —vorhersagen wurde die makroskopische
Dichtednderung der Lagerstiihle durch Losungsgliihen in Abhédngigkeit von Temperatur und Zeit
bestimmt. Die graphische Auftragung der relativen Dichtednderung ist in Abbildung 77 dargestellt.
Hier zeigt sich fiir 733 K (460 °C) und 743 K (470 °C) jeweils im Bereich von ca. 1,5 h bis ca.
3,0 h Gliihdauer ein Plateau. Bei 753 K (480 °C) ist ein fortwéhrender Dichteabfall {iber der Zeit zu

beobachten.
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Abbildung 77: Experimentelle relative Dichteinderung der Lagerstiihle aus 226D_V1 durch Losungs-
gliihen.
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5.4 Steigerung der mechanischen Eigenschaften von

Druckgussbauteilen aus Recycling-Legierung Al226D

5.4.1 Gefiigesimulation mit JMatPro® und metallographische Schliffe

Fir die Versuchslegierungen aus Tabelle 28 wurden mit JMatPro® die Solidification und
Gleichgewichts-Berechnungen durchgefiihrt. Die relevanten Werte zu den Abbildungen sind in
Tabelle 37 der Einfachheit halber konkret aufgefiihrt. Abbildung 78 zeigt die Phasenentstehung bei
Solidification der Legierung 226D Ref. Die primér erstarrende Phase ist Al;s(Fe,Mn);Si, bei ca.
898 K (625 °C) gefolgt vom Al-Mischkristall. Zeitgleich mit dem Al/Si-Eutektikum bzw. knapp
voreutektisch erstarrt die Phase AlsFeSi mit einem Phasenanteil von knapp 2 wt%. Die zuletzt
erstarrenden Phasen sind Cu/Ni-haltige intermetallische Phasen gefolgt von der eutektischen

Erstarrung von Al,Cu-Al;Cu,MgsSig und sehr geringen Mengen Cu/Fe-haltiger intermetallische

Phasen.

: . .

[ a1 gFesing s,

9 | —n

| i

| Al FeSi

| AL, Ni
A Cu Mg 55, [

| ALCu Fe

| e
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Abbildung 78: JMatPro® Solidification-Rechnung der Legierung 226D_Ref.

Die JMatPro® Solidification-Rechnung und Gleichgewichtsrechnung der Legierung 226D V1 sind
in Abbildung 79 dargestellt. Die Phase Al s(Fe,Mn);Si, erstarrt bei dhnlich hohen Temperaturen
primdr wie bei der Legierung 226D Ref, gefolgt vom Al-Mischkristall. Aufgrund der
Legierungsmodifikation mit Mo erstarrt als nichstes nicht die Phase AlsFeSi, sondern
AlFeMoMnSi leicht voreutektisch mit hohem Phasenanteil von ca. 2,2 wt%, gefolgt von co-
eutektischer Erstarrung. Die Phase AlsFeSi bildet sich post-eutektisch nur zu sehr geringem Anteil
von ca. 0,35 wt%. Die Cu/Ni- und Cu/Fe-haltigen intermetallischen Phasen erstarren zeitgleich in
Mengen < 0,5 wt%. Auch hier sind die zuletzt eutektisch erstarrenden Phasen Al,Cu und
AlsCu,MgsSis, wobei der Anteil an AlsCu,MggSig sich durch Legierungsanpassung um ca. 30 %
reduziert hat.

Im Falle der Gleichgewichtsberechnung, welche als Hilfsmittel fiir die Bewertung des
Losungsglithens bei 738 K (465 °C) herangezogen werden kann, zeigt sich, dass bei dieser
Temperatur kein Al,Cu mehr vorliegt. Der Anteil AlsCu,MgsSis kann dabei auf 36 % des

TU Ilmenau Dissertation Thomas Stiirzel



5 Ergebnisse 97

urspriinglichen Phasenanteils reduziert, aber nicht vollstindig aufgelost werden. Die Anteile der
Fe-haltigen Phasen Al;s(Fe,Mn);Si, und AlFeMoMnSi sowie AlsFeSi werden aufgrund ihrer
thermodynamischen Stabilitit nicht néher bewertet. Die Cu/Ni-haltige intermetallische Phase
Al,CuyNi verbleibt auf konstantem Niveau laut Werkstoffsimulation. Hingegen erhoht sich der
Anteil der Cu/Fe-haltigen intermetallischen Phase Al,Cu,Fe deutlich von ca. 0,4 wt% bei
Solidification auf ca. 1,2 wt% bei 738 K (465 °C) Gleichgewichtsfall. Dies konnte ein Anzeichen

sein, dass sich beim Losungsglithen eine AICuFe-haltige intermetallische Phase bildet.

(a) T A T N W A N -l 1T R | L (b) 1.0 . i I . i i L i —
| — I.II {FeMnj S L H_._,_,..--""" Al (Fe M) Xi
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Abbildung 79: JMatPro® (a) Solidification-Rechnung mit Soliduslinie und (b) Gleichgewichtsrechnung
mit Losungsgliihtemperatur der Legierung 226D _V1.

Die Solidification-Rechnung der Legierung 226D V2 in Abbildung 80 =zeigt, dass durch
Reduzierung des Fe-Gehalts sowohl die primére Bildungstemperatur der Phase Al;s(Fe,Mn);Si,, als
auch der Phasenanteil deutlich gesenkt werden kdnnen. Die weiteren Erstarrungsabfolgen sind
vergleichbar zu der Legierung 226D V1. Durch Senkung des Cu-Gehalts kann der Anteil von
ALCu ebenfalls gesenkt werden, nicht aber dessen Bildungstemperatur. AuBlerdem sinken die
Anteile der Cu/Ni- und Cu/Fe-haltigen intermetallischen Phasen. Durch Optimierung des Mg-
Gehalts wird auch der Anteil AlsCu,MgsSig reduziert.

In der Gleichgewichts-Rechnung wird erkennbar, dass bei 738 K (465 °C) kein Al,Cu und keine
nennenswerte Menge AlsCu,MggSis mehr im Geflige vorliegen. Gleiches gilt fiir die Cu/Fe-haltige
intermetallische Phase. Hingegen verbleibt die Cu/Ni-haltige intermetallische Phase stabil auf dem
Niveau der Solidification-Berechnung. Anhand dieser Anzeichen sollten sich kaum bis keine

Cu/Fe-haltigen intermetallischen Phasen beim Losungsglithen bilden.
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Abbildung 80: JMatPro® (a) Solidification-Rechnung mit Soliduslinie und (b) Gleichgewichtsrechnung
mit Losungsglithtemperatur der Legierung 226D_V2.

Tabelle 37: Vergleich der Phasenanteil mit JMatPro® bei Soliduslinie (Solidification) und Lésungs-
gliihtemperatur 738 K (465 °C) (Gleichgewicht).

JMatPro Solidification JMatPro Gleichgewicht
[wt%] 226D Ref | 226D V1 | 226D V2 | 226D V1 | 226D V2
Alys5(Fe,Mn);Si, 2,536 1,918 1,411 2,883 2,469
AlsFeSi 1,965 0,369 0,278 - -
AlFeMoMnSi - 2,263 2,230 1,206 1,566
Al,CuyNi 0,676 0,416 0,331 0,419 0,330
Al,CuyFe 0,058 0,398 0,117 1,197 0,106
Al Cu 2,698 2,692 2,082 - -
AlsCu,MgsSig 0,681 0,469 0,393 0,169 0,053

Exemplarische metallographische Schliffe aus einer Hohlzugprobe der Legierung 226D Ref in
T5mod 230 sind in Abbildung 81 und Anhang Tabelle 50 sowie Tabelle 51 dargestellt. Neben dem
dunkelgrauen Al-Mischkristall und dem mittelgrauen Si-Netzwerk sind verschiedene hellgraue
Phasen erkennbar, welche nebeneinander vorliegen konnen. Blockige hellgraue Phasen, teils
eingebettet in weille Bereiche, stehen flir Fe-haltige intermetallische Phasen wie Al;s(Fe,Mn);Si,,
erkennbar aus EDX-Mappings im Anhang Tabelle 50. Die lidnglichen bis nadeligen hellgrauen
Phasen stehen ebenfalls fiir Fe-haltigen intermetallische Phasen, konkret AlsFeSi. Die {ibrigen
weilen blockigen und fibrosen Bereiche stellen verschiedene Cu-haltige intermetallische Phasen
wie Al,Cu, Al;CuyNi und Al;Cu,Fe dar. Die weillen fibrosen Bereiche sind teils mit mittelgrauen

Phasen durchsetzt, was das Al,Cu-AlsCu,MgsSic-Eutektikum darstellt.
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Abbildung 81: BSE-Aufnahmen von 226D_Ref TSmod 230 bei SkV Beschleunigungsspannung.
Dunkelgraue Bereiche: Al-Mischkristall; mittelgraues Netzwerk: Al/Si-Eutektikum; hellgraue Phasen: Fe-

haltige intermetallische Phasen; weile Phasen: Cu-haltigen intermetallische Phasen.

In Schliffen aus Hohlzugproben der Versuchslegierung 226D V1 in TS5mod 230, vgl.
Abbildung 82 und Anhang Tabelle 50, sind neben dem dunkelgrauen Al-Mischkristall und dem
mittelgrauen Si-Netzwerk verschiedene hellgraue und weille intermetallische Phasen erkennbar.
Die hellgrauen Phasen stehen wiederum fiir Fe-haltige intermetallische Phasen wie Al;s(Fe,Mn);Si,
und zusitzlich AlFeMoMnSi. Zudem sind AlFeSiCu-Phasen zu beobachten. Bei den weillen
blockigen und teils fribosen Bereichen handelt es sich hauptsidchlich um Cu-haltige Phasen wie
ALCu und Al;CusNi. Nach dem Losungsglihen bei 738 K (465 °C), vergleichbar mit dem
metallographischen Schliff einer Hohlzugprobe in Téred 230, ist das mittelgraue Si-Netzwerk
deutlich fragmentiert und eingeformt worden. Des Weiteren hat sich ein Grofteil der Cu-haltigen
weillen Phasen aufgelost, wobei noch immer Al,Cu und Cu/Ni-haltige intermetallische Phasen wie
Al;CuyNi ibrig geblieben sind. Auflerdem konnte die Mg-haltige intermetallische Phase
AlsCu,MgsSis nicht vollstandig aufgelost, aber stark verrundet werden. Die hellgrauen Fe-haltigen
Bereiche wurden von der Losungsglithung nicht beeinflusst.

Die Bestimmung des Radius der Aste des eutektischen Si ergaben im Zustand T5mod 230 einen
Wert von (0,31 £ 0,04) um. Dieser Radius der Si-Aste kann in Abbildung 12 genutzt werden, um
die Desintegrationszeit des eutektischen Si abzuschétzen, welche fiir die entsprechende Losungs-
glithtemperatur notig ist, um letztlich einen Anhaltspunkt fiir die wiederum bendétigte
Losungsglithdauer zu erhalten.

Im Falle der Versuchslegierung 226D V2 zeigt sich im Zustand T5mod 230, vgl. Abbildung 83
und Anhang Tabelle 50, ebenso neben dem iiblichen dunkelgrauen Al-Mischkristall und dem
mittelgrauen Si-Netzwerk verschiedene hellgraue und weille intermetallische Phasen, welche
qualitativ identisch zu der Legierung 226D V1 zu bewerten sind. Im 16sungsgegliihten Zustand
rechts ist das mittelgraue Si-Netzwerk ebenfalls deutlich fragmentiert und eingeformt worden.
AuBerdem haben sich hier nahezu alle Cu-haltigen weillen Phasen aufgeldst, lediglich wenige

Cu/Ni-haltige intermetallische Phasen sind {ibrig geblieben. Des Weiteren wurden auch nahezu alle
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AlsCu,MgsSig-Phasen in Losung gebracht. Die hellgrauen Fe-haltigen Bereiche wurden von der

Losungsglithung nicht beeinflusst.

Abbildung 82: BSE-Aufnahme von 226D _V1 in (a) T5mod 230 und (b) Téred 230 bei 5kV
Beschleunigungsspannung. Dunkelgraue Bereiche: Al-Mischkristall; mittelgraues Netzwerk: Al/Si-

Eutektikum; hellgraue Phasen: Fe-haltige Phasen; weile Phasen: Cu-haltige intermetallische Phasen.

Abbildung 83: BSE-Aufnahme von 226D_V2 in (a) TSmod 230 und (b) Téred 230 bei 5kV
Beschleunigungsspannung. Dunkelgraue Bereiche: Al-Mischkristall; mittelgraues Netzwerk: Al/Si-
Eutektikum; hellgraue Phasen: Fe-haltige Phasen; weile Phasen: Cu-haltige Phasen.
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5.4.2 Rontgendiffraktometrie

Die Diffraktogramme aus der Masterarbeit Ernst [148] der Versuchslegierungen und —zusténde in
Abbildung 84 zeigen deutlich erkennbar die Peaklagen von Al und Si. Aufgrund der hohen
Phasenanteile und nahezu identischen Elementgehalte sind keine nennenswerten Unterschiede
zwischen den Proben festzustellen.

Die Indizierung der Peaks fiir Al,Cu und der Q-Phase AlsCu,MgsSis in Abbildung 85 und die
Auflistung in Tabelle 38 und Tabelle 39 zeigen fiir Al,Cu in den Zustdnden TSmod ein deutliches
Vorhandensein der farbig markieren Peaks, welche in den Zustinden Té6red ausbleiben.
Vergleichbare Beobachtung ist bei AlsCu,MgsSis zu beobachten, allerdings aufgrund des
geringeren Phasenanteils in deutlich geringerer Ausprigung. Die aus der PDF-Datei nicht
aufgelisteten Netzebenen heben sich aus dem Untergrundrauschen nicht ab. Die Q-Phase
AlsCu,MgsSis entspricht in der PDF-Datei der Phase Al,Cu,MggSis.

Die reduzierte Peakanzahl fiir die Fe-haltige intermetallische Phase Alis(Fe,Mn);Si, in
Abbildung 86 und Tabelle 40 ist fiir alle Legierungen und Zustinde in schwacher Ausprigung
vorhanden. Fiir AlsFeSi sind schwache Ansitze fiir ausgewédhlte Peaks nur in Variante 226D Ref

T5mod 230 vorhanden, vgl. Abbildung 86 und Tabelle 41.
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Abbildung 84: akkumulierte Diffraktogramme der Versuchslegierungen und —zustinde mit Peaklagen

von Al und Si.
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Abbildung 85: akkumulierte Diffraktogramme der Versuchslegierungen und —zustinde mit Peaklagen

von AlzCll und Al4Cll2Mg8Si7.

Tabelle 38: Indizierung der Al,Cu-Peaks der Diffraktogramme anhand von PDF 04-001-0923. o

unverandert ggii. Referenz; ,,+“ mehr ggii. Referenz; ,,-“ weniger ggii. Referenz; ,,- - Ausbleiben des Peaks.

2 Theta rel. Indizes| 226D Ref | 226D V1 | 226D V1 | 226D V2 | 226D V2 Bem.
[°] Intensitét T5mod 230 | TSmod 230 | Té6red 230 | TSmod 230 | T6red 230

20,702 1000 | (110) 0 0 - + 5o +0,15°
29,440 368 (200) 0 + =c 0 =c +0,05°
37,946 640 (211) Schulterbereich Si-Peak (Uberlagerung)

42,121 320 | (220) 0 0 - 0 - Uberlagerung
42,655 794 (112) 0 0 - + - Uberlagerung
47,377 743 (310) Uberlagerung mit Si

47,865 559 (202) Schulterbereich Si-Peak (Uberlagerung)

57,197 127 (222) 0 0 - - 0 - schwach
67,131 88 (213) 0 0 0 + - - schwach
69,247 114 (420) Uberlagerung mit Si & Q-Phase

73,532 | 166 | (402) 0 - | -- 0 - - schwach
77,355 167 (332) Schulterbereich Al-Peak (Uberlagerung)

78,459 43 (004) Uberlagerung mit Al

81,121 43 (422) 0 0 -- 0 -- schwach
89,210 44 (521) 0 0 -- - -- schwach
92,255 53 (512) 0 0 -- 0 -- schwach
97,051 92 (314) 0 0 - - 0 - - schwach
99,334 33 (600) Uberlagerung mit Al

107,314 22 (532) Uberlagerung mit Si

112,716 23 (523) Schulterbereich Al- & Q-Phase Peak (Uberlagerung)

114,287 16 (215) Uberlagerung mit Si und Q-Phase

116,461 39 (424) Uberlagerung mit Al
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Tabelle 39: Indizierung der Al,Cu,MggSi;-Peaks (AlsCu,MgsSis) der Diffraktogramme anhand von

113

PDF 65-4506. ,,0 unverdndert ggii. Referenz; ,,+* mehr ggii. Referenz; ,,-*

weniger ggii. Referenz; .- -

Ausbleiben des Peaks.
2 Theta rel. Indizes| 226D Ref | 226D V1 | 226D V1 | 226D V2 | 226D V2 Bem.
[°] Intensitét T5mod 230 | TSmod 230 | T6red 230 | TSmod 230 | Té6red 230
34,520 999 (211) 0 0 0 0 0 +0,16°
37,380 184 (301) Schulterbereich Al- & Al,Cu-Peak
42,605 | 328 | (131) 0 | 0 - + | --  |Uberlagerung
45,100 248 (002) Schulterbereich Al-Peak
46,181 566 (401) 0 0 o 3 - schwach
66,531 205 (142) 0 0 - 0 0 Schwach
69,196 45 (521) Uberlagerung mit Al,Cu & Si
73,606 15 (350) Uberlagerung mit Al,Cu
76,369 47 (213) Uberlagerung mit Si
112,307 16 (533) Uberlagerung mit Al & AlL,Cu
114,042 6 (462) Uberlagerung mit Si & ALL,Cu
117,055 5 (324) Uberlagerung mit Al & AlL,Cu
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Abbildung 86: akkumulierte Diffraktogramme der Versuchslegierungen und —zustinde mit Peaklagen

von Al4,5FeSi und Al]gFe4MnSi2.
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Tabelle 40: Indizierung der Al yFe;MnSi,-Peaks (Al;s(Fe,Mn);Si,) der Diffraktogramme anhand von
PDF 01-071-4015. ,,0* unverandert ggii. Referenz; ,,+* mehr ggii. Referenz; ,,-“ weniger ggii. Referenz; ,,- -
Ausbleiben des Peaks.

2 Theta rel. Indizes | 226D Ref | 226D V1 | 226D V1 | 226D V2 | 226D V2 | Bem.
[°] Intensitét T5mod 230|T5mod 230| Téred 230 | TSmod 230| Téred 230

19,979 78 (220) schwach

22,366 298 (013) 0 0 0 0 0

24,532 80 (222) schwach

26,532 96 (321) schwach

31,838 50 (420) schwach

33,436 30 (332) schwach

36,446 117 (510) 0 0 0 0 0

39,256 120 (521) Schulterbereich Al-Peak

41,907 646 (530) Uberlagerung mit Al,Cu-Peak

43,182 | 269 (600) | | | | schwach

44,427 999 (235) Uberlagerung mit Al-Peak

45,646 113 (620) Schulterbereich Al-Peak

49,159 53 (631) schwach

52,495 34 (640) schwach

74,765 251 (358) schwach

Tabelle 41: Indizierung der Al,sFeSi-Peaks (AlsFeSi) der Diffraktogramme anhand von PDF 20-0031.

,0° unverandert ggii. Referenz; ,,+“ mehr ggii. Referenz; ,,-“ weniger ggii. Referenz; ,,- - Ausbleiben Peak.
2 Theta rel. Indizes | 226D Ref | 226D V1 | 226D V1 | 226D V2 | 226D V2 | Bem.
[°] Intensitit T5mod 230|T5mod 230| Téred 230 | TSmod 230| Téred 230

46,007 640 (208) 0 - - - - schwach
70,392 640 (40-8 0 - - - - schwach
71,025 680 (048) 0 - - - - schwach
83,581 830 (0018) Schulterbereich Al-Peak (Uberlagerung)

95,039 560 (31-17 Uberlagerung Si-Peak

95,676 500 (13-17) schwach
96,307 630 1317 schwach
96,938 530 (3117 0 - - - -

127,536 500 1517 Uberlagerung Si-Peak schwach

5.4.3 Quasistatische mechanische Kennwerte und JMatPro®

JMatPro® ist in der Lage die Dehngrenze von Al-Legierungen bei Raumtemperatur, erhohter
Temperatur oder nach einer Langzeit-Temperaturbelastung zu berechnen. In Tabelle 42 sind die
berechneten Werte fiir R0, bei Raumtemperatur aufgefiihrt. Die Berechnungen der Warmfestigkeit
sowie Dehngrenze nach Langzeit-Temperaturbelastung sind in den Diagrammen basierend auf den

Raumtemperaturwerten als Linien mit eingezeichnet.
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Tabelle 42: JMatPro®-Berechnung der Dehngrenzen bei Raumtemperatur der Versuchslegierungen.

Leg. 226D Ref
Var. T5mod 230
Rpo2 217 MPa
Leg. 226D V1
Var. T5mod 230 T5mod 200 Téred 230 Téred 200
Ryo2 208 MPa 242 MPa 306 MPa 310 MPa
Leg. 226D _V2
Var. T5mod 230 T5mod 200 Téred 230 Té6red 200
Ry 196 MPa 222 MPa 297 MPa 302 MPa
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Abbildung 87: Quasistatische Mechanische Kennwerte bei Raumtemperatur von 226D _Ref im
Zustand T5mod 230. Zylsteg 10 40 80 — Zylinderstegtiefe 10 mm, 40 mm, 80 mm; HL-Gasse —
Hauptlagergasse; LS-V — Lagerstuhlverschraubung; ZK-V — Zylinderkopfverschraubung.

In Abbildung 87 bis Abbildung 89 sind die quasistatischen mechanischen Kennwerte der
Referenzlegierung sowie der Versuchslegierung und —wérmebehandlungen dargestellt. Die
Probenpositionen sind im Anhang in Abbildung 120 schematisch dargestellt.

Nachfolgend zeigen Abbildung 90 bis Abbildung 92 die Warmfestigkeit der Legierungs- und
Wiérmebehandlungsvarianten. Es gilt anzumerken, dass die beiden durchgezogenen Linien den
JMatPro®-Berechnungen entsprechen, basierend auf den experimentellen Minimal- und Maximal-
Werten bei Raumtemperatur. Die farbigen Punkte reprisentieren die experimentellen Mittelwerte
der sechs verschiedenen Probenpositionen im Kurbelgehduse und verdeutlichen damit die

Spannweite der moglichen Kennwerte im Bauteil.
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Abbildung 88: Quasistatische Mechanische Kennwerte bei Raumtemperatur von 226D_V1. Zyl.steg 10
— Zylinderstegtiefe 10 mm; Zyl.steg 40 — Zylinderstegtiefe 40 mm Zyl.steg 80 — Zylinderstegtiefe 80 mm;
HL-Gasse — Hauptlagergasse; LS-V — Lagerstuhlverschraubung; ZK-V — Zylinderkopfverschraubung.
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Abbildung 89: Quasistatische Mechanische Kennwerte bei Raumtemperatur von 226D_V2. Zyl.steg 10
— Zylinderstegtiefe 10 mm; Zyl.steg 40 — Zylinderstegtiefe 40 mm Zyl.steg 80 — Zylinderstegtiefe 80 mm;
HL-Gasse — Hauptlagergasse; LS-V — Lagerstuhlverschraubung; ZK-V — Zylinderkopfverschraubung.
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Abbildung 90: Warmfestigkeit von 226D_Ref im Zustand T5mod 230. Dargestellt sind die Mittelwerte
der beprobten Positionen im Kurbelgehduse. Die durchgezogenen Linien entsprechen den JMatPro®-

Berechnungen basierend auf den experimentellen Max/Min-Werten bei Raumtemperatur.
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Abbildung 91: Warmfestigkeit von 226D_V1. Dargestellt sind die Mittelwerte der beprobten Positionen

im Kurbelgehéuse. Die durchgezogenen Linien entsprechen den JMatPro®-Berechnungen basierend auf den

experimentellen Max/Min-Werten bei Raumtemperatur.
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Abbildung 92: Warmfestigkeit von 226D_V2. Dargestellt sind die Mittelwerte der beprobten Positionen
im Kurbelgehéuse. Die durchgezogenen Linien entsprechen den JMatPro®-Berechnungen basierend auf den

experimentellen Max/Min-Werten bei Raumtemperatur.

Im Gegenzug sind in Abbildung 93 bis Abbildung 95 die Werte der Dehngrenze bei
Raumtemperatur nach einer Langzeit-Temperaturbelastung von 500 h bei der entsprechenden
Temperatur dargestellt. Die durchgezogenen Linien entsprechen wieder den JMatPro®-
Berechnungen basierend auf den experimentellen Minimal- und Maximal-Werten bei
Raumtemperatur. Die farbigen Punkte stehen analog wie bei den Darstellungen der Warmfestigkeit
fiir die experimentellen Mittelwerte der sechs verschiedenen Probenpositionen im Kurbelgehduse

und verdeutlichen damit wiederum die Spannweite der moglichen Kennwerte im Bauteil.
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Abbildung 93: Raumtemperatur-Dehngrenze nach Langzeittemperaturbelastung von 226D _Ref im

Zustand T5mod 230. Mittelwerte der beprobten Positionen im Kurbelgehduse. Durchgezogene Linien

entsprechen JMatPro®-Berechnungen basierend auf experimentellen Max/Min-Werten bei Raumtemperatur.
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Abbildung 94: Raumtemperatur-Dehngrenze nach Langzeittemperaturbelastung von

T5mod 200
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Mittelwerte der beprobten Positionen im Kurbelgehduse. Durchgezogene Linien entsprechen JMatPro®-

Berechnungen basierend auf experimentellen Max/Min-Werten bei Raumtemperatur.
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Abbildung 95: Raumtemperatur-Dehngrenze nach Langzeittemperaturbelastung von 226D V2.
Mittelwerte der beprobten Positionen im Kurbelgehduse. Durchgezogene Linien entsprechen JMatPro®-

Berechnungen basierend auf experimentellen Max/Min-Werten bei Raumtemperatur.

5.4.4 Dauerschwellfestigkeit bei erhohter Temperatur

Die dynamischen mechanischen Kennwerte mit den Priifbedingungen aus Kapitel 4.1.5 sind fiir das
Referenzmaterial in Abbildung 96 und fiir die Versuchslegierungen und —wérmebehandlungen in
der darauffolgenden Abbildung 97 dargestellt. Die Fehlerbalken stellen dabei das 95 % Konfidenz-
intervall in positiver und negativer Richtung dar. Die Standardprobe dient der Bewertung der
Hauptlagergasse und die Hohl-Probe der Bewertung der vorgegossenen Verschraubungsbereiche
der Hauptlagerdeckel.

In Abbildung 98 sind die Werte der Dauerfestigkeit Pii50 iiber die jeweilige Dehngrenze bei
Raumtemperatur der entsprechenden Probenposition aufgetragen. Dabei werden fiir jede Variante
Gruppen erkennbar. Zudem ist fiir TSmod ein mit zunehmender Dehngrenze steigender Trend der

Dauerfestigkeit zu beobachten, welcher sich bei T6red nicht abbildet.
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Abbildung 96: Dauerfestigkeit von 226D Ref Standardprobe und Hohl-Probe (R =0,05;
T =423 K (150 °C); f =150 Hz).
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Abbildung 97: Dauerfestigkeit von (a) 226D_V1 und (b) 226D _V2 in verschiedenen Zustinden als
Standardprobe und Hohl-Probe (R = 0,05; T =423 K (150 °C); f =150 Hz).
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Abbildung 98: Gegeniiberstellung der Pii50-Werte (R = 0,05; T =423 K (150 °C); f =150 Hz) mit der

Dehngrenze bei Raumtemperatur. TSmod und Té6red sowie Standard- und Hohl-Probe bilden Gruppen.
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Die Auftragung der ertragbaren Spannungsamplitude iiber dem relativen Dichteunterschied der
Proben bzgl. der mit JMatPro® berechneten Dichte der Varianten ist in Abbildung 99 und
Abbildung 100 dargestellt. Der relative Dichteunterschied bzgl. JMatPro® als Mal} fiir die
Porositidt bzw. inneren Fehlstellen berechnet sich nach der unten stehenden Gleichung. Die
gemessenen Werte stammen aus der Dichtebestimmung nach Archimedes der Dauerschwell-
festigkeitsproben. Im Falle der 226D V1 zeigt sich, dass bei der Standardprobe fiir > 1,0 %
Dichteunterschied ein Plateau fiir die Spannungsamplitude ergibt, wohingegen im Falle der hohlen
HCF-Proben die ertragbare Spannungsamplitude weiter abfillt. Vergleichbares Bild zeigt sich auch
fiir die Variante 226D_V2, wobei hier das Spannungsniveau allgemein etwas niedriger liegt. Die

Referenzlegierung 226D Ref befindet sich jeweils innerhalb der Verteilung der betrachteten

Legierungsvariante.
QJMatPro—Qgemessen
AQrel = . [%] 54
QJMatPro
Tabelle 43: Berechnete Dichte der Legierungs- und Wirmebehandlungsvarianten nach JMatPro®
Legierungsvariante | Dichte nach JMatPro®
226D _Ref T5Smod 2,7644
226D V1 T5mod 2,7634
226D _V2 T5mod 2,7478
226D V1 Téred 2,7617
226D V2 Téred 2,7463
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Abbildung 99: Spannungsamplitude o, fiir Dauerschwellfestigkeit bei R =0,05; T =423 K (150 °C);
f=150 Hz: 226D_V1 mit 226D_Ref: Standard-HCF (a) und Hohl-HCF (b).
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Abbildung 100: Spannungsamplitude o, fiir Dauerschwellfestigkeit bei R = 0,05; T =423 K (150 °C);
f=150 Hz: 226D_V2 mit 226D_Ref: Standard-HCF (a) und Hohl-HCF (b).

5.4.5 Kerbschlagbiegeversuch

Die Werte der instrumentierten Kerbschlagversuche des Referenzmaterials sind in Abbildung 101
dargestellt. Es ist erkennbar, dass die Proben mit V- und U-Kerb sehr niedrige Werte und die
ungekerbten Proben eine hohere Kerbschlagarbeit aufweisen, allerdings mit einer vergleichsweise
starken Streuung von ca. =40 % behaftet sind. Die Werte der Versuchslegierungen und
—wirmebehandlungen sind in Abbildung 102 dargestellt. Dabei =zeigt sich, dass bei
gleichbleibender Wérmebehandlung durch Legierungsanpassung bereits eine Steigerung der
Kerbschlagarbeit von bis zu 44 % im Falle der 226D V1 T5mod 230 und bis zu 50 % im Falle der
226D V2 T5mod 230 zu erreichen ist. Durch Anwendung einer Té6red-Warmebehandlung bei
gleichbleibender Legierung und Warmauslagerung ist eine Steigerung der Kerbschlagarbeit um bis
zu 65 % moglich. Im Vergleich zum Referenzmaterial bedeutet dies eine maximale Steigerung um
bis 90 % bzw. 115 %. Gleichzeitig sinkt die relative Streuung der Werte auf bis zu * 12 % bei
kerblosen Proben ab.

Bl VKb

127 U-Kerb
104 |

Kerbschlagarbeit [Jem?)

Timod230

Abbildung 101: Kerbschlagarbeit verschiedener Kerbgeometrien der 226D_Ref in TSmod 230.
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Abbildung 102: Kerbschlagarbeit bei verschiedener Kerbgeometrie der 226D _V1 und 226D_V2.

5.4.6 Differential Scanning Calorimetry und JMatPro® Ausscheidungssimulation

Die DSC-Kurve der Referenz-Legierung ist in Abbildung 103 dargestellt. Die entsprechenden
Messwerte der Versuchslegierungen und —wirmebehandlungen sind in Abbildung 104 und
Abbildung 105 gezeigt. Dabei sind deutliche Unterschiede zwischen T5mod 230 und T5mod 200
sowie insbesondere zwischen Té6red 230 und Téred 200 festzustellen. Die auftretenden Peaks,
welche als miteinander vergleichbar eingestuft werden, sind mit den gleichen Buchstaben indiziert

und in Tabelle 44 aufgelistet.

Temperatur [*C]
273 173 473 573 673 773
o] 0010 e 0010
s ] i 2260 Ref T3mod230| L
1 0,005 S : [ 0,005
] ; I
0,000 4 : 'F 0,000
‘H\""'\._\_‘ é III| [
= i ) : ll g
'e" 0,005 ] Mxﬁﬁig ;, _ 0,005
- i E . 8
Z o010 -’1.\ R 0,010
7 00157 N L0015
fa : [
=0,020 1 - =0,020
-0,025 1 [ 0025
0,030 1 k0,030
003 ———— 0,035
0 100 200 300 400 500

lemperatur [*C]

Abbildung 103: DSC-Kurve der Legierung 226D _Ref.
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Tabelle 44: Temperaturbereiche der identifizierten Peaks der DSC-Messungen. Endotherme Peaks

stehen fiir die Auflosung von Ausscheidungen und exotherme Peaks fiir die Bildung von Ausscheidungen.

Peak-Bereiche [°C] Al A2 B1 B2 B3 C D E
endoth. | 230-295| - -- --- --- --- |346-380| --- |403-427
226D Ref | T5mod230
- exoth. --- --- --- |295-328|328-346| --- |380-403| ---
endoth. | 230-290 | - - - --- --- --- |346-372| --- |406-430
T5mod230
exoth. --- --- --- 290-320|320-346| --- |372-406| ---
endoth.| --- |200-256| --- --- --- |346-372| --- [396-433
T5mod200
exoth. --- --- |256-287|287-317|317-346| --- [372-396| ---
226D V1
- endoth. | 230-289| - -- --- --- --- 362-392| --- |416-456
Téred230
exoth. --- --- --- |289-305|305-362| --- |392-416| ---
endoth.| --- |200-261| --- --- --- |352-390| --- |415-455
Téred200
exoth. --- --- |261-284|284-310(310-352| ~--- |390-415| ---
endoth. | 230-290 | - - - --- --- --- |350-375| --- |404-427
T5mod230
exoth. --- --- --- [290-320|320-350| --- |[375-404| ---
endoth.| --- |200-256| --- --- --- 354377 --- |397-434
T5mod200
exoth. --- --- 1256-290|290-316 316-354| --- |377-397| ---
226D V2
- endoth. | 230-291| --- --- --- --- |353-383| --- |413-450
Téred230
exoth. --- --- --- [291-308|308-353| --- |[383-413| ---
endoth.| --- |200-264| --- --- --- |350-387| --- [412-452
Téred200
exoth. --- --- |264-290(290-313|313-350| --- |387-412| ~---
Temperatur [K]
273 373 473 573 673 773
| 0,010 1 — : ] 0,010
P ] i = 2116D_V1 T5mod230 !
J‘ 0.005 ' i 22601 V1 Timod200 L 0,005
0.000 _- ! _EE&I‘J V2l 5!11!.!-L|3|']|']. -_ 0.000
'Ei —D.Dﬂﬁ—_ .I _—-D.Dﬂi
Z 0,010 --0,010
= 1 BT i
S -0,015 - -0,0135
= 1 S i
-0,020 — : "I"\'\TJ;;/IE'P-’( — -0,020
0,025 4 bk = =0,025
] e -7 I
0,030 N _le_#f/ = (0,030
0,035 i — 0,035
] 100 200 300 400 500
Temperatur [°C]
Abbildung 104: DSC-Kurve der Legierungen 226D V1 und 226D_V2 in T5mod.
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Abbildung 105: DSC-Kurve der Legierungen 226D _V1 und 226D_V2 in Té6red.

Die theoretischen Entwicklungen der metastabilen Ausscheidungen bei jeweiliger Legierung und
Wiérmebehandlung nach JMatPro® sind in Abbildung 106 und Abbildung 107 dargestellt. Hier
zeigt sich durchweg, dass Ausscheidungen der 0-Spezies den grofiten Phasenanteil ausmachen und
somit die Hauptrolle bei der Warmauslagerung spielen. Die zweiten festigkeitssteigernden
Ausscheidungen gehdren der Q-Spezies an, da sich diese laut Literatur bevorzugt bilden im
Gegensatz zur B-Spezies. Der Vollstdndigkeit halber ist aber auch letztere mit abgebildet.

Im Falle der Referenzlegierung 226D Ref ist die Wéarmebehandlung T5mod 230 bereits flir die
maximal mogliche Menge an Ausscheidungen der 6-Spezies laut Ofenkurve durchgefiihrt. Da die
Anteile von Q- bzw. B-Spezies wesentlich geringer ausfallen, tragen diese gegeniiber der 6-Spezies
nur einen geringen Teil zur Festigkeit bei. Aulerdem haben sich laut Simulation die metastabilen
Ausscheidungen der B-Spezies bereits teilweise in ihre Gleichgewichtsphase umgewandelt, vgl.
Anhang Abbildung 126.

Fiir die beiden Versuchslegierungen 226D V1 und 226D V2 zeigt sich fiir die Warmebehandlung
T5mod 230 ein vergleichbares Bild. Ein Absenken der Warmauslagerungstemperatur auf
T5mod 200 erhoht den maximal erreichbaren Anteil an metastabilen Ausscheidungen der 0-Spezies
deutlich von ca. 0,54 at% auf ca. 0,81 at% bei 226D V1 bzw. ca. 0,28 at% auf ca. 0,57 at% bei
226D V2. Die Auslagerungsdauer von drei Stunden sollte laut Berechnungen auf die maximale
Menge dieser Ausscheidungen abzielen, wohingegen Q- bzw. B-Spezies wiederum bereits im leicht
iiberalterten Zustand vorliegen, vgl. Anhang Abbildung 126 und Abbildung 127.

Durch das Losungsglithen 738 K (465 °C)/3 h und anschlieBendem Wasserabschrecken wird ein

wesentlich hoherer maximaler Ausscheidungsanteil ermdglicht. Fiir beide Versuchslegierungen
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zeigt sich fiir Téred 230, dass die maximal mogliche Ausscheidungsmenge der 0-Spezies gebildet
wurde und es sogar ansatzweise zur Uberalterung kommt, da sich die 0-Gleichgewichtsphase zu
bilden beginnt, vgl. Anhang Abbildung 126. Die weitaus geringeren Phasenanteile der Q- bzw. -
Spezies konnten sich ebenso maximal ausbilden, wobei es auch hier bereits bei der B-Spezies
teilweise zur Bildung der Gleichgewichtsphasen gekommen ist. Das Absenken der Warmaus-
lagerungstemperatur auf To6red 200 fiihrt zu einer Steigerung der maximal mdglichen
Ausscheidungsmenge der 0-Spezies, welche durch anpassen der Auslagerungsdauer auf drei
Stunden auch erreicht wird. Die maximalen Phasenanteile der Q- bzw. B-Spezies werden ebenso
nahezu erreicht, allerdings kommt es fiir die B-Spezies auch hier bereits zu einer teilweisen

Uberalterung, vgl. Anhang Abbildung 126 und Abbildung 127.

Tabelle 45: maximal mégliche Ausscheidungsmengen der Legierungsvarianten nach JMatPro®.

[at%] 0-Prime | Q-Prime | B-Prime
226D Ref T5mod230 | 0,495 0,350 0,285
226D V1 T5mod230 0,555 0,266 0,218
226D V1 T5mod200 0,825 0,271 0,219
226D V1 Té6red230 2,331 0,617 0,499
226D V1 Téred200 2,602 0,623 0,501
226D V2 T5mod230 0,332 0,248 0,204
226D_V2 T5mod200 0,605 0,254 0,205
226D V2 Téred230 2,064 0,633 0,512
226D _V2 Té6red200 2,342 0,638 0,514
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Abbildung 106: JMatPro® Ausscheidungs-Berechnung von 226D_Ref und 226D V1 der festigkeits-
steigernden Ausscheidungen. Schwarze Punktreihe entspricht der Ofenkurve bei 503 K (230 °C) fiir 2 h
und blaue Punktreihe der Ofenkurve bei 473 K (200 °C) fiir 3 h.
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Abbildung 107: JMatPro® Ausscheidungs-Berechnung von 226D V2 der festigkeitssteigernden
Ausscheidungen. Schwarze Punktreihe entspricht der Ofenkurve bei 503 K (230 °C) fiir 2 h und blaue

Punktreihe der Ofenkurve bei 473 K (200 °C) fiir 3 h.
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5.4.7 Irreversibles thermisches Wachstum

Das irreversible thermische Wachstum a;,, der Referenzlegierung fiir 423 K (150 °C) und 473 K
(200 °C) ist in Abbildung 108 zu sehen. Es ist erkennbar, dass sich bei 423 K (150 °C) nach 96 h
Messzeit noch kein Gleichgewichtszustand eingestellt hat, wohingegen die Kurve bei 473 K
(200 °C) bereits nach ca. 24 h auf einem Plateau < 0,01 % verlduft.

Die Kurven der Versuchslegierungen und —wirmebehandlungen in Abbildung 109 und
Abbildung 110 zeigen ebenfalls bei 423 K (150°C) nach 96h Messzeit noch keinen
Gleichgewichtszustand, wohingegen bei 473 K (200 °C) dies nach ca. 24 h nahezu der Fall ist. Der
Vergleich T5Smod 230 mit TSmod 200 bzw. Téred 230 mit T6red 200 zeigt, dass die Kurven der
473 K (200 °C) Warmauslagerung jeweils oberhalb der 503 K (230 °C) Warmauslagerung
verlaufen, was auf einen anderen Zustand der Ausscheidungsspezies hindeutet. Die niedrigeren

Kurven der 503 K (230 °C) Warmauslagerung lassen ebenso auf einen stabileren Werkstoffzustand

schliefen.
Feit bei 423 K (150 °C) [h] Feil bei 473 K (200 °C) [h]
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Abbildung 108: Irreversibles thermisches Wachstum der Legierung 226D Ref bei 423 K (150 °C) und

473 K (200 °C).
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Abbildung 109: Irreversibles thermisches Wachstum der Legierung 226D V1 bei 423 K (150 °C) und
473 K (200 °C).
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Abbildung 110: Irreversibles thermisches Wachstum der Legierung 226D V2 bei 423 K (150 °C) und
473 K (200 °C).

Diese Messkurven lassen sich mittels einer Exponentialfunktion anndhern, sodass mogliche
Endwerte oimax €xtrapoliert werden konnen. Dabei ist A; als Amplitude und t; als Zeitkonstante

der Funktion zu betrachten. Die Funktionsparameter sind in Tabelle x aufgelistet.

t
Qlirr = Olirrmax T A -exp (_ t_) 55

1

Tabelle 46: Funktionsparameter mit maximalem irreversiblem thermischem Wachstum oy max-

423 K (150 C) 473 K (200 °C)
Olirr,max A1 t Olirr,max A1 t
[%] [%] [min] [o] [%] [min]
226D Ref T5mod230 | 0,01235 |-0,01215 | 6048 0,00822 | -0,00960 303
226D V1 T5mod230 | 0,01182 |-0,01186 | 5764 0,00902 |-0,01036 475
226D V1 T5mod200 | 0,01716 |-0,01737 | 3947 0,01388 |-0,01521 349
226D V1 T6red230 0,01061 | -0,01037| 3800 0,01403 |-0,01461 332
226D V1 T6red200 0,02754 | -0,02933 | 2452 0,03415 |-0,03731 385
226D V2 T5mod230 | 0,01355 |-0,01364 | 10292 | 0,00716 |-0,00828 352
226D V2 T5mod200 | 0,01843 |-0,01901 | 5450 0,01223 |-0,01414 265
226D V2 Téred230 0,01961 | -0,01953 | 6575 0,02004 | -0,02087 601
226D V2 T6red200 0,03105 | -0,03222 | 2360 0,03955 |-0,04239 446

Das irreversible thermische Wachstum Al/ly kann vereinfacht isotrop auf eine Volumeninderung
der Legierung zwischen T5Smod-abgeschrecktem bzw. T6red-16sungsgeliihtem und dem warm-

ausgelagerten Gleichgewichtszustand zuriickgefiihrt werden. [152]

Fiir die Volumina V, und V| ist die Berechnung der spezifischen Volumina der Legierungszustinde
bestehend aus dem Anteil Al-Mischkristall und dem Anteil der restlichen Phasen sowie sekundéiren
Ausscheidungen noétig. Das spezifische Volumen des Al-Mischkristalls ldsst sich wie folgt
berechnen. Dabei sind N die Avogadro-Konstante, aa.mx der Zellparameter, My die molare

Masse des Al-Mischkristalls und nu; die Anzahl der Atome pro Elementarzelle. [152]
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Dabei sind der Zellparameter und die molare Masse abhingig von den im Al-Mischkristall gelosten
Fremdatomen [152]. Anhand der linearen Regression der gesammelten Werte aus [153] in
Abbildung 111 ergeben sich die entsprechenden Einflussparameter auf den Zellparameter des Al-

Mischkristalls as = 4,04958 - 10 m, vgl. Tabelle 47, der dann entsprechend berechnet werden
kann [152].

Tabelle 47: Anderungen des Zellparameters des Al-Mischkristalls durch geloste Fremdatome, nach

[153].

Element | Aa/Ac [107° m/at%)]
Cu -0,0048
Mg +0,0045
Si -0,0017
U—‘-U?U i i i 1 N i 1 [ i 1
0,4065 - .
= 0,4060 L il B s
K= ] e !
I 0,4055 et -
2 .
2 ] o
£ 0,4050 , o, * -
:L ] - % . 4
v 0,4045 RS -
T i .- = Culf
0,040 - . MglF
] . si |
00,4035 s
0,0 0.5 1.0 1.5 20 2.5 3,0 i35 4.0

Element in Al-Mischkristall [at%]

Abbildung 111: Einfluss von Mischkristallatomen auf den Zellparameter des Al-Mischkristalls, nach
[1958Pea].

aa-mk = aa + X (i—i)i "G S8
Entsprechend ihrer Konzentration im Al-Mischkristall beeinflussen diese dessen molare Masse
Marmk [152].
Mal-mk = Zi' Mj " ¢ 59
Somit ldsst sich fiir eine mehrphasige Legierung letztlich das spezifische Volumen laut
Mischungsregel aus Gewichtsphasenanteil fw und den spezifischen Volumina dieser Phasen
berechnen [152].

— y'n .
VLeg,spez - Zi Vi,spez fVVi 60
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Die zur Abschidtzung des irreversiblen thermischen Wachstums

Eingangsparameter entspringen JMatPro® und Tabelle 48 und Tabelle 49.

Tabelle 48: Molares Volumen und Dichte ausgewihlter Elemente.

Element | M [g/mol] o [g/em?]
Al 26,982 | [154] 2,70 [155]
Cu 63,546 | [154] 8,96 [155]
Mg 24,305 |[154] 1,74 [155]
Si 28,086 | [154] 2,33 [155]

zu Grunde liegenden

Tabelle 49: Dichte ausgewéhlter intermetallischer Phasen und Ausscheidungen.

Phase o [g/em?]

AlFeMoSi 3,60 JMatPro®
Al5(Fe,Mn);Si, 3,55 JMatPro®
AlsCu,MggCig 2,76 JMatPro®
Al;Cu,Fe 4,14 JMatPro®
Al,CuyNi 4,83 JMatPro®
AlLCu 6 4,23 JMatPro®

Al,Cu, 6° 4,12 [152]

AlgCu, 6 3,83 [152]
AlsFeSi 3,55 JMatPro®

Somit ldsst sich die jeweilige Anderung der Anteile und spezifischen Volumina miteinander

gewichten und ein Gesamtwert fiir den Legierungszustand angeben. In Abbildung 112 sind die

Werte des irreversiblen thermischen Wachstums rein nach JMatPro® dargestellt, ausgehend von

einem T5mod-abgeschreckten bzw. To6red-16sungsgeliihten Zustand hin zu einem warmaus-

gelagerten theoretischen Gleichgewichtszustand. Dabei werden die Zustidnde dargestellt, die nur

B°‘-Ausscheidungen oder nur metastabile 0‘-Ausscheidungen beinhalten. Deren Differenz im

irreversiblen thermischen Wachstum ist farblich hervorgehoben. Die Ausscheidungen der

Q-Spezies werden nicht berticksichtig, da deren berechneter Anteil sehr gering ausfallt und ihre

Dichte dhnlich dem Al-Mischkristall ist und somit zu keiner nennenswerten dimensionalen

Anderung fiihrt.
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Abbildung 112: theoretisch abgeschitztes irreversibles thermisches Gusswachstum fiir die
Gleichgewichtsfille nur 0‘‘-Ausscheidungen, nur 0‘-Ausscheidungen und die moégliche Differenz

zwischen beiden Fillen.

5.4.8 Quality Index und Korrelationen

Um die Qualitit verschiedener Al-Gusslegierungen und Warmebehandlungen leichter miteinander
vergleichen zu konnen, haben Drouzy, Jacob und Richard 1980 den Quality Index QI zum ersten
Mal entwickelt [156]. Die Idee dabei ist, die Qualitdt mit einem numerischen Wert zu beschreiben,
der dem quasistatischen Zugversuch entstammt [157]. Mit dem QI kdnnen so quantitative
Informationen iiber das mechanische Potential einer Gusslegierung in einfacher Weise mit Werten
aus dem Zugversuch gewonnen werden [158].
Die Verkniipfung aus Zugfestigkeit und Bruchdehnung ergibt den QI in seiner urspriinglichen
Form [156]. Hierbei wird der Index vor allem durch die Zugfestigkeit bestimmt [159].

QIpjr = f(Ry, A) = Ry, + cpyr - 18(A) 61
Fiir untereutektische AlSi-Legierungen wie AlSi7Mg wird fiir die Konstante cpjr meist der Wert
150 MPa verwendet [157, 158, 160, 161]. Fiir AlCu-Legierungen hat sich gezeigt, dass dieser
Zusammenhang nicht zutrifft, sondern vielmehr eine lineare Korrelation von Dehngrenze und
Bruchdehnung besteht [158, 159, 161]. Folglich haben Din, Rashid und Campbell einen formellen
Zusammenhang aufgestellt [161]. Bei dieser Verkniipfung von Kennwerten des Zugversuchs

kommt die Rolle der Duktilitdt in Form der Bruchdehnung stirker zum Tragen [159].
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Qlprc = f(RpO,ZrA) = Rpp2 + Cpre " A 62
Die Konstante cprc kann dabei Werte von 7,5...13 fiir AlCu-Legierungen und 40...50 fiir AISiMg-
Legierungen annehmen [159, 161].
Fiir Caceres war dies aufgrund mangelnder theoretischer Hintergriinde der Zusammenhinge nicht
zufriedenstellend, sodass ein weiterer Zusammenhang aufgezeigt wurde [159]. Dabei stehen die

Kennwerte in ausbalanciertem Zusammenhang zueinander [159].

n
Qlc = f(E,Rpo2 Rm,An) =Ry + 0,4 -Rpyg2 - ( ) -1g(A) 63

a'Rpolz
Hierbei ist a ein dimensionsloser Faktor und n der Verfestigungsexponent bei Raumtemperatur. Fiir
einen breiten Bereich von AlSiCuMg-Legierungen wurde der Faktor E/a durch den Wert 150 MPa

ersetzt und fiir n = 0,2 angenommen [157]. Somit vereinfacht sich diese Gleichung.

0,2
150 MP !
Qlc) =Ry + 0,4 Rpo2 - (vza) -1g(A) 64

Fiir die Versuchslegierungen zeigt sich, dass Qlp;r und Qlc: aufgrund ihrer linearen Korrelation
sehr dhnlich sind, was hier fiir die Anwendung beider Indizes spricht, vgl. Anhang Abbildung 128.
Der FEinfachheit halber ist nachfolgend QIpr der Versuchslegierungen grafisch in Ry-A-
Diagrammen dargestellt. Dabei sind die Mittelwerte von Zugfestigkeit iiber Bruchdehnung bei
Raumtemperatur der verschiedenen Legierungen und Wirmebehandlungen an den
Probenpositionen aufgetragen. Der QI ist dabei als iso-QI eingezeichnet, sodass hier die Vergleiche
und Bewertungen gezogen werden konnen, vgl. Abbildung 113. Analog folgt die Darstellung der
QIprc in Ryoo-A-Diagrammen, vgl. Abbildung 114.
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Abbildung 113: Mittelwerte von Zugfestigkeit iiber Bruchdehnung bei Raumtemperatur aller

Legierungen und Wirmebehandlungen bei gleichzeitiger Darstellung des Quality Index QIpg.
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Abbildung 114: Mittelwerte von Dehngrenze iiber Bruchdehnung bei Raumtemperatur aller

Legierungen und Wirmebehandlungen bei gleichzeitiger Darstellung des Quality Index QIpgc.

Eine Auftragung der Kerbschlagarbeit iiber dem Produkt aus Dehngrenze und Bruchdehnung kann
als Sicherheitsdiagramm interpretiert werden, vgl. Abbildung 115. Die Kerbschlagarbeit als Maf3
fiir die Kerbempfindlichkeit sollte einen moglichst hohen numerischen Wert annehmen, damit der
beprobte Werkstoffzustand als umso kerbunempfindlicher eingestuft werden kann. Das
Sicherheitsprodukt aus Dehngrenze und Bruchdehnung steht als GroBe fiir Sicherheit des Bauteils
gegen mechanisches Versagen, denn eine hohe Dehngrenze und hohe Bruchdehnung stehen
einerseits flir einen hohen Widerstand gegen das Eintreten einer plastischen Verformung und
andererseits flir ein hohes Mal} an Duktilitdt im Falle der plastischen Verformung.

Bei globaler Betrachtung des Diagramms zeigt sich fiir jede Kerbvariante die Tendenz eines
linearen Zusammenhangs zwischen Kerbschlagarbeit und dem Sicherheitsprodukt. Im Diagramm
ist ersichtlich, dass die Referenzlegierung links unten angesiedelt ist. Durch Legierungsanpassung
steigen sowohl Kerbschlagarbeit als auch das Sicherheitsprodukt an und es entsteht die T5mod-
Gruppe. Die Durchfiihrung einer Té6red-Warmebehandlung fiihrt nochmals zu einer Steigerung
beider Kennwerte und es grenzt sich die Té6red-Gruppe ab. Innerhalb der Gruppen sind allerdings
keine deutlichen Unterschiede erkennbar.

Die Verkniipfung des Qlpr mit dem Sicherheitsprodukt zeigt einen tendenziell linearen
Zusammenhang iiber alle betrachteten Legierungen und Warmebehandlungen. In Abbildung 116 ist
erkennbar, dass alle Versuchslegierungen und Warmebehandlungen verstirkt rechts oberhalb des
Referenzmaterials liegen. Insbesondere die To6red-Varianten weilen hier besonders hohe Werte

auf.
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Abbildung 115: Kerbschlagarbeit iiber Sicherheitsprodukt aus Dehngrenze und Bruchdehnung der

Hauptlagergasse bei Raumtemperatur.
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Abbildung 116: Quality Index QIp;r in Abhéingigkeit des

Bruchdehnung aller Legierungen bei Raumtemperatur.

R,,.* A[MPa]

Sicherheitsprodukts aus Dehngrenze und

TU Ilmenau

Dissertation

Thomas Stiirzel



6 Diskussion 129

6 Diskussion

6.1 Simulative Legierungsoptimierung mit JMatPro® und DfSS

Der sehr breite Legierungsbereich der 226D, vgl. Tabelle 3, wurde mittels des Werkstoff-
Simulatonstools JMatPro® bewertet. Hierfiir wurden die Bewertungskriterien nach DfSS-Logik
mittels HoQ ermittelt. Im HoQ-1, vgl. Appendix C Tabelle 52, wurden den Kundenanforderungen
konkret messbare Groflen gegeniibergestellt. Diese wiederum wurden entsprechend dem
Gewichtungsschema bewertet, sodass den einzelnen Grofen bereits relative Bedeutung zugemessen
werden konnte. Diesen funktionellen Produktanforderungen wurden im HoQ-2, vgl. Appendix C
Tabelle 53, entsprechende Legierungs- und Gefiigemerkmale gegeniiber gestellt. Hier wurde
insbesondere auf intermetallische Phasen sowie Erstarrungstemperaturen Augenmerk gelegt. Die
Relevanz der intermetallischen Phasen erfolgte basierend auf der umfangreichen Literatur-
recherche. Nach erfolgter Gewichtung und Bewertung wurden im HoQ-3, vgl. Appendix C
Tabelle 54, diesen Leistungsanforderungen die chemischen Elemente der Legierung gegeniiber
gestellt. Dabei wurde bewertet in wie fern die Menge an entsprechendem Legierungselement
Einfluss auf die Eigenschaften der Legierung nimmt. Die Gewichtung und Bewertung basierte
jeweils auf Erfahrungswerten.

Hierbei haben sich die wichtigsten Legierungselemente Si, Cu, Mg, Fe, Mn, Mo
herauskristallisiert. Auflerdem wurde der Losungsgliihtemperatur und —dauer sowie der
Warmauslagerungstemperatur und —dauer eine hohe Bedeutung beigemessen. Allerdings wird im
Rahmen der simulativen Legierungsoptimierung lediglich die Warmauslagerungstemperatur
betrachtet. Die Losungsgliihparameter werden in einem separaten experimentellen Versuch
optimiert.

Die Bewertung der Legierungselemente mittels JMatPro® erfolgte hinsichtlich Anteil,
Erstarrungstemperatur sowie Auflosbarkeit der intermetallischen Phasen. Ziel war dabei eine
moglichst duktile und gleichzeitig hochfeste Legierung zu entwickeln. Dies spiegelt sich einerseits
darin wieder, dass Fe-haltige Sprodphasen in einer Recycling-Legierung zu minimieren und in
ihrer Morphologie zu kontrollieren sind und andererseits eine moglichst hohe Konzentration an
aushirtenden Elementen Cu und Mg im Al-Mischkristall zu 16sen ist bei gleichzeitig moglichst
vollstdndiger Auflosbarkeit der Cu/Mg-haltigen intermetallischen Phasen. Der Spagat zur
Erreichung dieser Forderungen gelingt mit den in Tabelle 30 genannten drei Legierungen bei
Beriicksichtigung der Herstellbarkeit und Verarbeitbarkeit.

Die theoretisch erzielbaren Dehngrenzen je nach Legierung und Warmauslagerung, sowohl T5 als
auch T6, in Tabelle 31 zeigen, dass mit sinkender Warmauslagerungstemperatur ein deutlicher
Anstieg der Dehngrenze zu verzeichnen ist, da Ausscheidungen feiner verteilt sind und teils andere
Ausscheidungsspezies vorliegen. AuBlerdem steigt die Dehngrenze von Leg. 1 hin zu Leg. 3 an, da

die Konzentration der aushédrtenden Elemente Cu und Mg und damit die Ausscheidungsmenge
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ansteigt. Im T6-Fall sind die Kennwertunterschiede iiber Warmauslagerungstemperatur und
Legierungsvarianten weniger stark ausgeprégt, da die Ausscheidungsdichte bei allen Varianten sehr
hoch ist und aufgrund der dhnlichen Elementverhiltnisse im Al-Mischkristall sich auch &hnliche
Ausscheidungsspezies bilden. Anzumerken ist, dass bei allen theoretischen Dehngrenzen der
Warmauslagerungen keine Warmauslagerungszeiten vorgegeben werden. So kann es sein, dass
aufgrund der langsameren Thermodynamik bei 473 K (200 °C) Warmauslagerung die maximale
Dehngrenze im Experiment technisch machbar erreicht wird, wohingegen bei 513 K (240 °C)
Warmauslagerung die Thermodynamik so rasch verlduft, dass dieser Prozess technisch nicht

handhabbar wire.

6.2 Grundlegende Elementeinfliisse auf intermetallische Phasen und

mechanische Eigenschaften in sekundéiren Al-Legierungen A1226D

6.2.1 Grundlagenversuche in Diinnwand-Kokillenguss und JMatPro®

Um die grundlegenden Einfliisse von Fe, Mn und Mo auf intermetallische Phasen in Recycling-
Legierungen bewerten zu konnen, wurden im ersten Schritt Laborversuche mittels Diinnwand-
Kokillenguss durchgefiihrt. Dabei gingen den Experimenten jeweils JMatPro®-Simulationen

voraus. Die Basislegierung sowie Elementbereiche sind in Tabelle 25 und Tabelle 26 aufgefiihrt.

Fe — Fisen:

Im Isoplethen in Abbildung 49 ist erkennbar, dass es ab ca. 0,5 wt% Fe zu einer deutlichen Bildung
der Phase B-AlsFeSi neben der primédren Phase a-Al;s(Fe,Mn);Si, kommt. Dies bedeutet, dass zwar
ein Teil der Fe-Verunreinigungen in der weniger schadlichen Phase a-Al;s(Fe,Mn);Si, abgebunden
werden konnen, allerdings mit zunehmendem Fe-Gehalt dennoch die aufgrund ihrer Morphologie
fir die mechanischen Kennwerte schidliche Phase B-AlsFeSi entsteht. AuBlerdem steigt die
Erstarrungstemperatur von a-Al;s(Fe,Mn);Si, mit zunehmendem Fe-Gehalt an, was zu groberen
und blockigeren intermetallischen Phasen im Geflige fiihrt.

In den Gefiigebildern, vgl. Abbildung 50, ist erkennbar, dass ab ca. 0,5 wt% Fe langliche Phasen
zum Al-Mischkristall und Al/Si-Eutektikum hinzukommen. Laut EDX-Messungen handelt es sich
bei diesen langlichen Phasen um B-AlsFeSi oder auch a-Al;s(Fe,Mn);Si, mit sehr geringem Mn-
Anteil. Der Anteil der langlichen Phasen sowie der Gesamtanteil an Fe-haltigen intermetallischen
Phasen steigt mit zunehmendem Fe-Gehalt deutlich an, dargestellt anhand quantitativer
Metallographie in Abbildung 51 und Abbildung 52. Diese Beobachtungen anhand der Schliffbilder
und Messungen der Phasenanteile decken sich mit den Vorhersagen von JMatPro®, vgl.
Abbildung 51. Die vorhergesagte Hartesteigerung mit zunehmendem Fe-Gehalt wird experimentell
bestétigt und ist auf den zunehmenden Anteil sproder, harter Fe-haltiger intermetallischer Phasen

zurickzufiihren.
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Mn — Mangan:
Laut Isopleth, vgl. Abbildung 54, kann durch Mn die Bildung der schidlichen Phasen 3-AlsFeSi ab

ca. 0,3 wt% Mn vollstindig unterdriickt werden. Allerdings kommt es durch zunehmendem Mn-
Gehalt zu einer verstirkt primédren Erstarrung der Phase a-Alis(Fe,Mn);Si,, was zu groben,
blockigen Fe-haltigen intermetallischen Phasen im Gefiige oder sogar zur Schlammbildung in
Warmhalteofen oder GieBkammer fiihren kann. Entsprechend wire ein zu hoher Mn-Gehalt
ebenfalls abtréglich fiir die mechanischen Eigenschaften wie auch ein zu geringer Mn-Gehalt.

Aus den Schliffbildern, vgl. Abbildung 55, ist erkennbar, dass bei einem Mn-Gehalt von 0,2 wt%
die Fe-haltigen Phasen klein und fein verteilt vorliegen, was mit der zeitgleichen Erstarrung mit
dem Al-Mischkristall laut Isoplethen erklérbar ist. Ab 0,3 wt% Mn kommen lénglichere und vor
allem grobere Fe-haltige intermetallische Phasen hinzu, was entsprechend dem Isoplethen die
primédre Erstarrung sowie teilweise Entstehung von B-AlsFeSi bestitigen. Eine weitere Mn-
Steigerung bewirkt einen deutlichen Anstieg des Anteils der Fe-haltigen intermetallischen Phasen
sowie auch eine Vergroberung. Die von JMatPro® vorhergesagte Zunahme des Anteils Fe-haltiger
intermetallischer Phasen wurde mittels quantitativer Metallographie, vgl. Abbildung 56, sowie den
Gefiigebildern bestitigt. Der Anteil der Phase [-AlsFeSi soll sich laut Simulation mit
zunehmendem Mn-Gehalt deutlich verringern, was sich aufgrund der vermutlich zu geringen
Abkiihlgeschwindigkeit nicht unbedingt in den Gefiigebildern erkennen ldsst, da die Fe-haltigen
intermetallischen Phasen noch immer eine ldngliche Tendenz aufweisen. Dies spiegelt sich in
Abbildung 57 teils wieder, wenn die Verteilung des Feretverhéltnisses mit zunehmendem Mn-
Gehalt zu geringeren Zahlenwerten neigt. Im Vergleich zum Hértezuwachs durch Fe-Steigerung
wird laut JMatPro® mit zunehmendem Mn-Gehalt aufgrund der sich d&ndernden Phasenverhiltnisse
ein Harteabfall vorhergesagt. Allerdings zeigt die experimentelle Hérte keinen eindeutigen Verlauf,
sondern lediglich eine leicht ansteigende Tendenz, was mit den Gefiigebildern und dem steigenden

Anteil Fe-haltiger intermetallischer Phasen im Einklang steht.

Mo — Molybdin:

Die Zugabe von Mo zeigt im Isoplethen, vgl. Abbildung 59, einen &uBerst erstaunlichen Effekt.
Bereits durch < 0,01 wt% Mo wird eine neuartige Fe-haltige intermetallische Phase prognostiziert.
Gleichzeitig bleibt die Vorhersage von B-AlsFeSi vollkommen aus, was fiir eine vollstindige
Unterdriickung dieser Phase spricht. Die Mo-haltige intermetallische Phase erstarrt zusammen mit
dem Al/Si-Eutektikum, wodurch eine relativ feine Verteilung im Gefiige gefordert werden sollte.
Entsprechend zeigt sich im Schliff, vgl. Abbildung 60, der Mo-freien Variante noch eine langliche
Tendenz der Fe-haltigen intermetallischen Phasen, wohingegen es ab 0,05 wt% Mo bereits zu
einem Ubergangsgefiige kommt. Hier liegen lingliche und rundlich-eingeformte Fe-haltige

intermetallische Phasen vor. Ab 0,10 wt% Mo sind die Fe-haltigen intermetallischen Phasen
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eingeformt, teils blockig oder fein verteilt im Al/Si-Eutektikum vorzufinden. Dies bestitigt die
Erstarrungsvorhersage laut Isopleth.

Der Anteil der Fe-haltigen Phasen steigt laut Experiment und Simulation mit Mo-Zugabe zwar
leicht an, aber die vollstdndige Unterdriickung der Phase B-AlsFeSi kehrt dies ins Positive. Die
Einformung der Fe-haltigen intermetallischen Phasen wird in Abbildung 62 durch die
Verschiebung des Feretverhidltnisses zu hoéheren Zahlenwerten mit zunechmendem Mo-Gehalt
bestitigt. Die experimentell leicht ansteigende Héarte mit Mo-Zugabe wird simulativ bestitigt, vgl.
Abbildung 63, und ist auf den zunehmenden Anteil Fe-haltiger intermetallischer Phasen

zurickzufiihren.

Fe-Variation bei M00.1 mit Mn0,2 und Mn0,3:

Dieser positive, einformend wirkende Effekt des Mo auf Fe-haltige intermetallische Phasen wurde
nochmals unter Variation des Fe- und Mn-Gehalts abgepriift. Durch Mo-Zugabe kann iiber einen
breiten Fe-Bereich die Unterdriickung der Phase B-AlsFeSi gelingen. Die Isoplethe fiir Mn0,2 und
Mn0,3, vgl. Abbildung 64, zeigen, dass es im Falle Mn0,2 ab ca. 0,8 wt% Fe doch noch zur
Bildung von B-AlsFeSi kommen kann, wohingegen bei Mn0,3 eine vollstindige Unterdriickung
moglich scheint. Diese Berechnung spricht bereits dafiir, dass es einen kritischen Fe-Gehalt gibt, ab
dem die Verrundung der Fe-haltigen intermetallischen Phasen mit Mo nicht vollsténdig ablautft.

In metallografischen Schliffen, vgl. Abbildung 65 und Abbildung 66, zeigt sich, dass bei Mn0,2 ab
ca. 0,7 wt% Fe die Fe-haltigen Phasen eine deutlich ldnglichere Morphologie erhalten, wohingegen
bei Mn0,3 bei diesem Fe-Gehalt ein Mischgefiige aus langlichen und verrundeten Phasen zu
erkennen ist. Hohere Fe-Gehalte fiihren in beiden Fillen zu stark lénglichen Fe-haltigen
intermetallischen Phasen. Gleichzeitig steigt der Anteil der Fe-haltigen Phasen mit zunehmendem
Fe-Gehalt an, sowohl simulativ berechnet, als auch experimentell bestimmt, vgl. Abbildung 67.
Dabei ist der Gesamtphasenanteil bei Mn0,3 leicht hoher als bei Mn0,2 und die Neigung zur
Bildung von B-AlsFeSi hingegen tendenziell geringer.

Der Morphologieumschwung ab ca. 0,7 wt% Fe ist in Abbildung 68 durch die Verschiebung des
Feretverhéltnisses zu geringeren Zahlenwerten sichtbar, wobei im Falle Mn0,2 der Umschwung
zwischen 0,7 wt% Fe und 0,8 wt% Fe schérfer ausgeprégt ist als bei Mn0,3. Entsprechend ist hier

der leicht einformende Charakter des Mn auf Fe-haltige intermetallische Phasen erkennbar.

6.2.2 Einfluss von Mo im dickwandigen Kokillenguss und JMatPro®

Basierend auf den positiven FEinflissen des Mo auf die Morphologie der Fe-haltigen
intermetallischen Phasen in Laborversuchen wurden Folgeuntersuchungen mit einer 226D-
Legierung, vgl. Abbildung 46, durchgefiihrt. Die JMatPro® Simulation der Basislegierung
hinsichtlich Erstarrung ergab das typische Erstarrungsverhalten einer 226D-Recyclinglegierung,

vgl. Abbildung 69. Die primér erstarrende Phase a-Al;s(Fe,Mn);Si, tragt den Hauptanteil der Fe-
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haltigen intermetallischen Phasen. Nach Erstarrung des Al-Mischkristalls folgt das Al/Si-
Eutektikum, welches zeitgleich von der Kristallisation der Phase B-AlsFeSi begleitet wird. Diese
weist laut Rechnung einen relativ hohen Phasenanteil auf, was auf ein signifikantes Vorhandensein
im Geflige hindeutet. Die zuletzt erstarrenden Phasen sind vornehmlich Cu- und Mg-haltige
intermetallische Phasen im Bereich 770-788 K (497-515 °C), welche hier aber nicht néher
betrachtet werden. Die Zugabe von Mo bewirkt laut Abbildung 70 eine deutliche Reduzierung des
Anteils und der Erstarrungstemperatur der Phase B-AlsFeSi und das Entstehen einer neuartigen
intermetallischen Phase AlFeMoSi. Durch 0,1 wt% Mo wird der Phasenanteil von 1,38 wt% auf
0,25 wt% bereits reduziert und der Anteil der Phase AlFeMoSi steigt auf 1,50 wt% B-AlsFeSi an,
was im Gefilige in Abbildung 71 deutlich sichtbar wird. Die vorhandenen lédnglichen Fe-haltigen
intermetallischen Phasen der Mo-freien Legierung verschwinden durch 0,1 wt% Mo vollstindig
und werden durch abgerundete und eingeformte Phasen ersetzt. Eine weitere Steigerung der Mo-
Konzentration fiihrt zu keiner weiteren Verrundung, sondern zu einem Anstieg des Anteils der Fe-
haltigen intermetallischen Phasen. Mit zunehmender Wandstirke von 4 mm hin zu 16 mm wird das
Gefiige signifikant grober und die intermetallischen Phasen groBer. Aber auch hier ist bei allen
Wandstarken durch 0,1 wt% Mo die Einformung der Fe-haltigen intermetallischen Phasen
erkennbar.

Diese Verrundung der Fe-Phasen ist in Abbildung 72 fiir 4 mm Wandstérke mittels Feretverhiltnis
quantifiziert. Ohne Mo zeigt sich eine breite Verteilung des Feretverhiltnisses iiber nahezu alle
Zahlenwerte, was fiir das Vorhandensein von eingeformt, rundlichen sowie auch lénglichen Fe-
haltigen intermetallischen Phasen spricht. Dies ist im Schliff in Abbildung 71 erkennbar. Durch
Mo-Zugabe zeigt sich ein deutliches Maximum der relativen Haufigkeit des Feretverhiltnisses bei
ca. 0,7 fiir alle betrachteten Mo-Konzentrationen, vgl. Abbildung 72. Diese Verrundung der Fe-
haltigen intermetallischen Phasen ist auch im Schliff in Abbildung 71 deutlich erkennbar.

Fiir das Gefiige einer 226D-Legierung bedeutet dies also, dass durch Zugabe von bereits 0,1 wt%
Mo die Fe-haltigen intermetallischen Phasen im diinn- und dickwandigen Kokillenguss deutlich
verrundet werden konnen. Bei den mechanischen Kennwerten des quasistatischen Zugversuchs,
vgl. Abbildung 73, schldgt sich dies in einem Anstieg der Bruchdehnung und Zugfestigkeit durch
Zugabe von 0,1 wt% Mo bei den Wandstdrken 4 mm und 6 mm nieder. Bei 10 mm und 16 mm ist
dieser Effekt nicht zu beobachten, da vermutlich die Effekte der zu geringen Erstarrungs-
geschwindigkeit in Form des groben Gefiiges {iberlagern. Die Dehngrenze wird durch Mo-Zugabe
nicht beeinflusst, da Mo die aushértenden Elemente Cu und Mg und den Festigkeitsmechanismus
nicht beeinflusst.

Diese positiven Erkenntnisse bei den Wandstirken 4 mm und 6 mm im Kokillenguss regten dazu

an, diese moglichen Vorteile auch im Druckguss-Kurbelgehéduse zu nutzen, vgl. Kapitel 6.4.
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6.3 Optimierung des Té6red-Losungsgliihens dickwandiger Al-

Druckgussbauteile

Um das volle Potential der mechanischen Eigenschaften der Legierungen aus Tabelle 30
hervorbringen zu konnen, ist eine Optimierung des Losungsgliithens fiir Druckguss-Kurbelgehduse
notwendig. Basis der JMatPro®-Berechnungen ist die Legierung 226D V1. Die Losungsgliih-
temperatur sollte theoretisch so hoch wie moglich gewéhlt werden, damit alle auflésbaren Phasen
auch aufgelost werden und eine rasche Homogenisierung des Al-Mischkristalls stattfindet.
Allerdings besteht bei zu hoher Temperatur die Gefahr von inneren Anschmelzungen und die
Bildung von Blistern bzw. das Aufgehen moglicher Gasfehlstellen wie Poren. Dies wiederum
wiirde fiir eine niedrigere Losungsglithtemperatur sprechen, wobei dann allerdings die Frage der
Auflosbarkeit von Phasen und der Grad der Homogenisierung des Al-Mischkristalls in Frage steht.
Um hier einen geeigneten Kompromiss zu finden, wurden die untersuchten Temperaturen 733 K
(460 °C), 743 K (470 °C) und 753 K (480 °C) gewihlt.

Ausgangspunkt ist die Erstarrungssimulation der Legierung und die sich hierbei ergebenden
Phasenanteile, vgl. Tabelle 32. Bei Vergleich dieser Phasenanteile mit den berechneten Anteilen im
Gleichgewicht bei entsprechender Losungsglithtemperatur, vgl. Tabelle 33, ergeben sich einige
Erkenntnisse. Die intermetallische Phase Al;CusNi wird fiir alle Temperaturen mit dhnlichem
Phasenanteil wie bei der Erstarrungssimulation vorhergesagt, sodass diese aller Voraussicht nach
stabil im Gefiige verbleiben wird. EDX-Messungen bestdtigen die thermische Stabilitdt aufgrund
der gleichbleibenden Zusammensetzung, vgl. Tabelle 34 und Tabelle 35. Die Fe-haltigen
intermetallischen Phasen [-AlsFeSi und AlFeMoSi werden mit abnehmendem und
a-Aljs(Fe,Mn);Si, mit zunehmendem Phasenanteil bei den entsprechenden Temperaturen
berechnet, wobei allerdings laut Literatur in Realitdt nicht von einer Verdnderung dieser Fe-
haltigen intermetallischen Phasen bei diesen Losungsglithtemperaturen auszugehen ist. Somit
werden diese Fe-haltigen intermetallischen Phasen stabil im Gefiige verbleiben. Eine
gleichbleibende Zusammensetzung dieser Phasen laut EDX bestétigt diese Schlussfolgerung, vgl.
Tabelle 34 und Tabelle 35. Die Phase Al;CuwFe wird im Gleichgewicht bei den
Losungsgliihtemperaturen mit hoherem Phasenanteil als bei Erstarrungssimulation vorhergesagt.
Im Gusszustand ist kaum eine AlFeSiCu-Phase im Schliff mittels EDX zu detektieren, wohingegen
nach 733 K (460 °C)/3 h eine deutliche und auch leicht mittels EDX messbare Menge AlFeSiCu-
Phasen auszumachen ist, vgl. Tabelle 34 und Tabelle 35. Eine mogliche mittlere Zusammensetzung
dieser Phase kann mit Al4(Fe,Cu,Ni)sSi, angegeben werden. Die Morphologie dieser Phase
erscheint im Schliff als abgerundet und sollte demnach wenig abtriglich flir die mechanischen
Eigenschaften sein.

Die Cu-haltige Phase Al,Cu, welche im Gusszustand mit sehr hohem Phasenanteil berechnet

wurde, kann theoretisch durch Losungsglithen bei allen betrachteten Temperaturen vollstindig
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aufgelost werden. Allerdings verbleibt aufgrund der Inhomogenitdt des Gussgefiiges im
Experiment doch ein sehr geringer Restanteil. Die etwas schwerer 16sliche Cu- und Mg-haltige
Phase AlsCu,MgsSis kann durch 733 K (460 °C) Losungsglithen deutlich, aber nicht vollstindig
aufgelost werden. Eine Erhohung der Temperatur auf bis zu 753 K (480 °C) kann die nahezu
vollstdndige Auflosung dieser Phase bewirken. Aber auch hier gilt im Experiment aufgrund der
Inhomogenitit des Gussgefiiges, dass nach Losungsglithen dennoch ein kleiner Restanteil verbleibt.
Um die Homogenisierung des Al-Mischkristalls beim Lésungsglithen zu bewerten, wurden fiir die
Versuchstemperaturen zundchst Diffusionssimulationen und Berechnungen basierend auf
Literaturdaten durchgefiihrt. Die JMatPro®-Homogenisation Rechnung, vgl. Abbildung 75,
basierend auf einem hypothetischen SDAS von 50 um fiir den mittleren Abstand der aufzul6senden
intermetallischen Phasen, sagt vorher, dass fiir Cu bereits nach 733 K (460 °C)/210 min, 743 K
(470 °C)/150 min bzw. 753 K (480 °C)/90 min von einem homogenen Al-Mischkristall gesprochen
werden kann. Fiir Mg ergeben sich die Kombinationen 733 K (460 °C)/60 min, 743 K
(470 °C)/60 min und 753 K (480 °C)/30 min, was fiir eine wesentlich raschere Diffusion des Mg
im Al-Mischkristall spricht. Die Abschitzung der mittleren Zeit fiir die Diffusionsstrecke von
25 um, vgl. Abbildung 76, ergibt fir Cu die Kombinationen 733 K (460 °C)/210 min, 743 K
(470 °C)/165 min und 753 K (480 °C)/120 min. Entsprechend ergeben sich fir Mg die
Kombinationen 733 K (460 °C)/75 min, 743 K (470 °C)/50 min und 753 K (480 °C)/40 min.

Die experimentelle Validierung wurde mittels EDX-Punktemessungen in Al-Dendriten
vorgenommen, vgl. Abbildung 74. Dabei zeigt sich, dass bei 733 K (460 °C) Cu ab ca. 120 min
und Mg ab ca. 60 min Haltezeit vollkommen im Al-Mischkristall gelost ist. Fiir 743 K (470 °C)
verkiirzen sich diese Zeiten fiir Cu auf 90 min und Mg auf 45 min. Eine weitere Verkiirzung ist fiir
753 K (480 °C) festzustellen mit Cu auf 75 min und Mg auf 45 min. Dabei ist aber zu
beriicksichtigen, dass die Bauteile immer zusidtzlich 30 min Aufheizzeit im Ofen verbracht haben
und dies ebenfalls schon einen deutlichen Effekt, vgl. Sprung von ,,as cast auf ,,0 min“, bewirkt.
Um die mdgliche Entstehung innerer Gasfehler wie Poren bewerten zu kdnnen, wurde die relative
Dichtednderung der Teile durch Losungsglithen gemessen, vgl. Abbildung 77. Dabei zeigt sich fiir
733 K (460 °C) und 743 K (470 °C) jeweils bei einer Haltedauer von 120-210 min nahezu ein
Plateau der relativen Dichtesinderung, d.h. dass es hier zu keiner Anderung der Bauteildichte mehr
kommt. Hingegen sinkt bei 753 K (480 °C) Losungsgliihtemperatur die Dichte der Bauteile
kontinuierlich iiber der Zeit ab, was auf eine Vermehrung der inneren Gasfehler hindeutet. Wenn
die Dichte der Bauteile zu stark absinkt und folglich die inneren Gasfehler zu gro3 werden,
verschlechtern sich die mechanischen Eigenschaften drastisch.

Aus diesen Losungsglithversuchen ergibt sich ein optimales Temperaturfenster von 733-743 K
(460-470 °C) mit dem Zeitfenster 165-210 min um mdoglichst alle Cu- und Mg-haltigen

intermetallischen Phasen aufzuldsen, den Al-Mischkristall zu homogenisieren und gleichzeitig eine
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moglichst geringe Dichtednderung zu bewirken. Daraus ergeben sich die Losungsglithparameter

von 738 K (465 °C)/3 h fiir die Druckgusskurbelgehduse, vgl. Tabelle 18.

6.4 Steigerung der mechanischen Eigenschaften von

Druckgussbauteilen aus Recycling-Al-Legierungen

6.4.1 Gefiigesimulation mit JMatPro®, metallographische Schliffe und XRD

Die Erstarrungssimulation der Referenzlegierung im Druckgusskurbelgehéduse, vgl. Abbildung 78,
zeigt, dass es aufgrund des hohen Fe- und Mn-Gehalts zu einer weit priméren Erstarrung der Phase
o-Al;s(Fe,Mn);Si, bei ca. 989 K (625 °C) kommt. Dies fiihrt dazu, dass diese Phasen bei zu
geringer GiefStemperatur moglicherweise bereits in der GieBkammer der Druckgussmaschine
entstehen konnen oder als primire Phase im Gefiige erstarren. Diese primére Erstarrung spiegelt
sich in einer groben Morphologie und teils lokale Anhdufung dieser Fe-haltigen intermetallischen
Phasen wieder. Dies fiihrt im metallographischen Schliff zu blockigen und skelettférmigen Fe-
haltigen intermetallischen Phasen, vgl. Abbildung 81.

Die zweite Fe-haltige intermetallische Phase B-AlsFeSi erstarrt zeitgleich bzw. leicht vor dem
eutektischen Si mit einem hohen Phasenanteil von 2 wt%. Diese Phase ist in dreidimensionaler
Ansicht plattenformig und erscheint im Schliff als Nadel bzw. lingliche Phase. Aufgrund des
hohen Phasenanteils ist diese Phase deutlich im Schliff in Abbildung 81 als Nadel bzw. ldnglicher
Gefiigebestandteil zu erkennen.

Nachdem ca. 95 % der Legierung erstarrt sind, bilden sich zuletzt die Cu- und Mg-haltigen Phasen
AlLCu, AlsCu,MgsSig, Al;CuyNi und sehr wenig Al;Cu,Fe. Die Phase Al;CuyNi erstarrt bei leicht
héheren Temperaturen im Vergleich zu den restlichen Phasen und liegt demnach als kleine,
blockige Phasen vor, was das Schliffbild bestdtigt. Die beiden Phasen Al,Cu und AlsCu,MgsSis
bilden sich gleichzeitig, was darauf hindeutet, dass diese miteinander verwoben bzw. eng
verbunden vorliegen. Im Schliff, vgl. Abbildung 81, sind blockige weille Phasen zu erkennen,
welche fiir die Phase Al;CuyNi stehen. AuBlerdem liegen lamellare weifle Phasen in Verbindung mit
mittelgrauen Phasen vor, die sich gegenseitig durchdringen bzw. eng verbunden sind, welche den
Phasen AlL,Cu und AlsCu,MgsSis entsprechen. Deren typische Morphologie ergibt sich aus ihrer
eutektischen Erstarrung. Die von JMatPro® fiir die Legierung 226D Ref vorhergesagten
Gefiigebestandteile sind im Schliffbild somit qualitativ und pseudo-quantitativ bestitigt.

Die Erstarrungssimulation der ersten optimierten Legierung 226D V1, vgl. Abbildung 79, zeigt
durch angepassten Fe-Gehalt eine Verringerung der Erstarrungstemperatur und des Phasenanteils
von a-Al;s(Fe,Mn);Si,, was im Gefiige weiterhin zu blockigen, relativ groBen Fe-haltigen
intermetallischen Phasen fiihrt, vgl. Abbildung 82. Die zweite Fe-haltige erstarrende Phase ist bei
dieser Legierung nicht f-AlsFeSi, sondern die Mo-haltige Spezies AlFeMoSi. Diese beginnt sich

knapp oberhalb der eutektischen Si-Temperatur zu bilden und erstarrt zeitgleich mit dem
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eutektischen Si. Demnach ist diese Fe-haltige intermetallische Phase als kleine, blockige Phase im
Al/Si-Eutektikum zu finden, was im Schliff in Abbildung 82 zu erkennen ist. Die bereits erwihnte
Phase B-AlsFeSi wird bei Temperaturen unterhalb der Erstarrung des Al/Si-Eutektikum in nur sehr
geringem Anteil < 0,5 wt% vorhergesagt und sollte somit kaum bis gar nicht im Gefiige vorliegen.
Metallographische Schliffe bestétigen diese Abwesenheit der Phase.

Auch bei dieser Legierung sind die zuletzt erstarrenden Phasen Al,Cu, AlsCu,MggSis, Al;CuyNi
und etwas Al;Cu,Fe. Da die Erstarrungstemperatur von Al;CuyNi und Al,Cu,Fe leicht oberhalb der
beiden letzten Phasen Al,Cu und AlsCu,MgsSis liegt, sind diese aller Voraussicht nach als kleine
blockige Phasen im Gefiige zu erkennen. Die beiden Phasen Al,Cu und AlsCu,MggSis erstarren
wiederum zeitgleich und bilden im Gefiige, vgl. Abbildung 82, entsprechend eutektische Strukturen
aus weillen, d.h. Al,Cu, und mittelgrauen, d.h. AlsCu,MgsSi¢, Phasen.

Durch ein Ldsungsgliihen bei 738 K (465 °C) wird im Gleichgewichtsphasendiagramm in
Abbildung 79 die vollstandige Auflosung der Phase Al,Cu und nahezu vollstindige Auflosung von
AlsCu,MgsSig vorhergesagt. Da Gussteile aber nie eine homogene Verteilung von intermetallischen
Phasen aufweisen, verbleibt entgegen der theoretischen Berechnung ein kleiner Restphasenanteil
im Gefiige, vgl. Abbildung 82. AuBlerdem wird keinerlei Verdnderung der Phase Al;CusNi im
Gleichgewichtsfall bei 738 K (465 °C) gegeniiber der Erstarrungsrechnung prognostiziert, was sich
im Geflige durch den Verbleib kleiner weiller blockiger Phasen bestitigt.

Die Anteile der Fe-haltigen intermetallischen Phasen a-Al 5(Fe,Mn);Si,, B-AlsFeSi und AlIFeMoSi
verdndern sich laut Gleichgewichtsdiagramm gegeniiber der Erstarrungsberechnung. Allerdings ist
im experimentellen Gefiige keine Verdnderung dieser Phasen durch Losungsglithen bei 738 K
(465 °C) festzustellen, vgl. Abbildung 82. Diese Beobachtung wird durch Literaturbeobachtungen
und der thermodynamischen Stabilitdt dieser Fe-haltigen intermetallischen Phasen bestatigt.

Die intermetallische Phase Al,Cu,Fe wird bei der Erstarrung nur mit einem geringen Anteil von
ca. 0,4 wt% vorhergesagt. Im Gleichgewichtsfall bei 738 K (465 °C) hingegen wird ein signifikant
héherer Anteil von ca. 1,2 wt% berechnet. Da es sich hier ebenfalls um eine Fe-haltige
intermetallische Phase handelt, wire ebenso von einer hohen thermodynamischen Stabilitidt und
damit keinerlei Verdnderung durch Losungsglithen bei dieser Temperatur auszugehen. Allerdings
zeigt sich im Experiment, dass bei EDX-Messungen an 16sungsgeglithten Proben T6red wesentlich
haufiger eine AlFeSiCu-Phase zu messen ist im Vergleich zu den nicht gegliihten Proben T5mod.
Dies legt die Vermutung nahe, dass bei der von JMatPro® prognostizierten Phase Al,Cu,Fe durch
Losungsglithen doch eine Verdnderung stattfindet und sich eine AlFeSiCu-Phase mit eingeformter
Morphologie und hoherem Phasenanteil bilden kann.

Die Erstarrungssimulation der zweiten optimierten Legierung 226D V2, vgl. Abbildung 80,
unterscheidet sich dahingehend gegeniiber der ersten Variante, dass durch Anpassung der Fe- und
Mn-Gehalte die Erstarrungstemperatur und der Phasenanteil von a-Als5(Fe,Mn);Si, reduziert

werden konnte. Somit sind im Schliff weniger und etwas kleinere blockig-grobe Fe-haltige
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intermetallische Phasen zu beobachten, vgl. Abbildung 83. Die zweite Fe-haltige intermetallische
Phase ist ebenfalls nicht B-AlsFeSi, sondern die Mo-haltige Spezies AlFeMoSi, welche identisches
Erstarrungsverhalten wie bei Legierung 226D V1 aufweist. Lediglich ihr Phasenanteil féllt etwas
geringer aus. Im Gefiige zeigt sich ihr Erstarrungsverhalten wiederum in Form kleiner,
eingeformter Fe-haltiger intermetallischer Phasen. Die Phase B-AlsFeSi wird ebenso mit
Temperaturen unterhalb des Al/Si-Eutektikums und mit nochmals geringerem Gefiigeanteil
vorhergesagt, was dazu fiihrt, dass diese im Schliff nicht mehr auftritt.

Die zuletzt erstarrenden Phasen sind wieder Al,Cu, AlsCu,MgsSis, Al;CuyNi und geringe Mengen
Al,CuyFe. Da auch bei dieser Legierung die Erstarrungstemperatur von Al;CuyNi und Al;Cu,Fe
leicht oberhalb der beiden letzten Phasen Al,Cu und AlsCu,MgsSis liegt, erscheinen diese als
kleine blockige Phasen im Gefiige. Die Phasen Al,Cu und AlsCu,MgsSis zeigen ein eutektisches
Erstarrungsverhalten und bilden im Gefiige, vgl. Abbildung 83, entsprechend die verwobenen
Strukturen aus weillen, d.h. Al,Cu, und mittelgrauen, d.h. AlsCu,MgsSis, Phasen.

Ein Losungsglihen bei 738 K (465 °C) bewirkt im Gleichgewichtsphasendiagramm in
Abbildung 80 die vollstindige Auflosung der Phase Al,Cu sowie von AlsCu,MgsSis. Experimentell
verbleibt entgegen der Simulation ein kleiner Restanteil im Gefiige, vgl. Abbildung 83. Zudem
wird keinerlei Verdnderung der Phasen Al;CusNi und Al;CuyFe im Gleichgewichtsfall bei 738 K
(465 °C) gegeniiber der Erstarrungsrechnung prognostiziert, was sich im Gefiige durch den
Verbleib kleiner weiler blockiger Phasen sowie kleiner abgerundeter Fe-haltiger Phasen bestétigt.
Die Gefiigebestandteile a-Al;s(Fe,Mn);Si,, B-AlsFeSi und AlFeMoSi verdndern sich laut
Gleichgewichtsberechnung gegeniiber der Erstarrungsberechnung. Da aber auch hier, wie oben
bereits begriindet, von einer hohen thermodynamischen Stabilitidt auszugehen ist, ist im Schliff
keine Verdnderung dieser Phasen durch Losungsglithen bei 738 K (465 °C) festzustellen, vgl.
Abbildung 83.

Bei der Rontgendiffraktometrie bestitigen die reduzierte Intensitdt oder das Ausbleiben der Peaks
fiir Al,Cu und AlsCu,MgsSis in Abbildung 85 bzw. Tabelle 38 und Tabelle 39 in den Zustinden
Téred gegeniiber TSmod die im Mikroskop erkennbare Auflosung dieser Phasen durch
Losungsglithen 738 K (465 °C). Dieser Vorgang wird durch JMatPro® Simulation ebenso
vorhergesagt und entsprechend wird die Effektivitdt des Losungsglithens bestétigt. Der geringe
Phasenanteil der Fe-haltigen intermetallischen Phasen Al;s(Fe,Mn);Si, und AlsFeSi, deren
komplexere Struktur und die Uberlagerung mit Signalen anderer Gefiigebestanteile erschwert eine
eindeutige Auswertung der Diffraktogramme. Fiir Al;s(Fe,Mn);Si, sind in Abbildung 86 und
Tabelle 40 fiir alle Legierungen und Zustéinde schwach ausgeprédgte Peaks vorhanden, was auf ein
generelles Vorhandensein dieser Phase hindeutet. Dies wird durch Mikroskopieaufnahmen und
JMatPro®-Berechungen bestitigt. Fiir AlsFeSi sind nur fiir 226D Ref T5mod 230 schwache
Peakansétze erkennbar, vgl. Abbildung 86 und Tabelle 41. Gefiigebilder und JMatPro®-

Rechnungen bestdtigen einen sehr geringen Phasenanteil in dieser Legierung ohne Mo. Dies
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bestitigt hierbei den wirksamen Effekt des Mo zur Unterdriickung der Fe-haltigen
intermetallischen Phase AlsFeSi.

Die beiden Versuchslegierungen 226D V1 und 226D V2 mit ihren entsprechenden Gefiigen
sprechen gegeniiber der Referenzlegierung einerseits fiir das Potential erhohter Duktilitdt aufgrund
der kontrollierten Morphologie der Fe-haltigen intermetallischen Sprodphasen und andererseits im
16sungsgegliihten T6red-Zustand fiir potentiell erhohte Dehngrenze und Festigkeit durch Auflosung
der Cu- und Mg-haltigen Phasen und der daraus resultierenden Al-Mischkristall-Ubersittigung.
Aus diesen Untersuchungen ldsst sich weiter schlussfolgern, dass die von JMatPro®
prognostizierten Gefiigebestandteile im Gusszustand durch die Solidification Rechnung qualitativ
und teils quantitativ bestdtigt werden. AuBlerdem kann durch Gleichgewichtsberechnungen das
Geflige nach Losungsglithen mit hoher Sicherheit vorhergesagt werden.

Bei den Téred-Gefiigebildern ist erkennbar, dass sich das eutektische Si deutlich fragmentiert und
teils eingeformt hat. Basierend auf den Messungen des Radius der Aste des eutektischen Si im
Zustand T5mod 230 von (0,31 +£0,04) um und der Abschitzung der Desintegrationszeit in
Abhiingigkeit des Radius der Si-Aste in Abbildung 12 betrigt die bei 738 K (465 °C) zur
Fragmentierung nétige Zeit ca. 130 min. Somit reicht ein Losungsglithen von 180 min bei 738 K
(465 °C) deutlich aus um das Si-Netzwerk zu fragmentieren und sogar teils einzuformen, was die

experimentellen Schliffbilder bestitigen.

6.4.2 Quasistatische mechanische Kennwerte und JMatPro®

Der erste Schritt bei quasistatischen mechanischen Kennwerten war die Berechnung jener bei
Raumtemperatur mit JMatPro®. Aus Tabelle 42 ist zu entnehmen, dass die theoretisch erreichbare
Dehngrenze des Referenzmaterials einen etwas hoheren Wert aufweist im Vergleich zu den beiden
Versuchslegierungen, da diese einen etwas geringeren Gehalt an aushértenden Elementen Cu und
Mg aufweisen. Durch Absenkung der Warmauslagerungstemperatur von T5mod 230 auf
T5mod 200 ist ein deutlicher Anstieg der theoretischen Dehngrenze um 26 MPa bzw. 34 MPa zu
verzeichnen. Dieser Anstieg deckt sich mit Beobachtungen aus der Literatur und wird durch
JMatPro® abgebildet. Die Anwendung einer zweistufigen Wéarmebehandlung Té6red hebt die
Dehngrenze in die 300 MPa Kategorie, wobei sich hier die einzelnen Legierungen und
Warmauslagerungen kaum mehr unterscheiden, da das maximale Verfestigungspotential
ausgeschopft wire.

Die experimentellen Kennwerte des Referenzmaterials, vgl. Abbildung 87, von 205-230 MPa, je
nach Lage der Zugproben, zeigen ein hohes MaB an Ubereinstimmung mit dem von JMatPro®
prognostizierten Wert von 217 MPa. Die Probe Zyl.steg 10 weilit die hochste Bruchdehnung und
Zugfestigkeit im Vergleich zu den restlichen Proben des Zylinderstegs auf, da hier die
bestmdglichen Erstarrungsbedingungen vorliegen. Aufgrund dieser Erstarrungsbedingungen wird
ein sehr feines und fehlerarmes Gefiige beim Guss hergestellt, was sich in den hohen Kennwerten

wiederspiegelt. Die tiefer im Zylindersteg befindlichen Proben Zyl.steg 40 und Zyl.steg 80 besitzen

TU Ilmenau Dissertation Thomas Stiirzel



6 Diskussion 140

zwar identische Dehngrenzen, allerdings sinkt die Bruchdehnung und Zugfestigkeit aufgrund
langsamerer und zeitlich spéterer Erstarrung sowie unzureichender Nachspeisung ab. Die Probe
HL-Gasse befindet sich randnah direkt iiber der Hauptlagergasse und erfihrt ebenfalls eine hohe
Erstarrungsgeschwindigkeit sowie zudem den Nachdruck des Druckgussprozesses. Somit ist hier
ein feines und zugleich dichtes Druckguss-Gefiige moglich, was sich ebenfalls in der
Bruchdehnung wiederspiegelt. Die beiden Proben LS-V und ZK-V bilden anhand hohler
Zugproben die Eigenschaften der vorgegossenen Verschraubungsbereiche von Zylinderkopf und
Lagerstuhl ab. Hier zeigt sich die im Druckguss durch Jet-Cooling hochstmogliche Erstarrungs-
und Abkiihlgeschwindigkeit in Kombination mit Lagerstuhlspriihen nach Offnen des Werkzeugs in
Form der hochsten erreichten Dehngrenze im Bauteil. Durch diese Erstarrungs- und
Abkiihlbedingungen wird ein extrem feines Geflige in Verbindung mit einer moglichst hohen
Mischkristalliibersittigung aus dem Gussprozess heraus erzielt und somit die Obergrenze der
quasistatischen mechanischen Kennwerte definiert.

Die optimierte Legierung 226D V1 weist einen vergleichbar hohen Cu- und Mg-Gehalt wie das
Referenzmaterial auf und erreicht somit bei identischer Warmebehandlung T5mod 230 auch
vergleichbare Werte der Dehngrenze von 207-221 MPa, vgl. Abbildung 88. Dies bestitigt die
Simulationsberechnung von 208 MPa. Der Vorteil dieser optimierten Legierung ist, dass dabei die
Bruchdehnung im Mittelwert um bis zu 29 % ansteigt. Entsprechend werden auch leicht hohere
Werte fiir die Zugfestigkeit erreicht. Grund dafiir ist vornehmlich die Optimierung des Gefiiges
hinsichtlich der Morphologie der Fe-haltigen intermetallischen Sprodphasen durch die Zugabe von
0,12 wt% Mo. Durch Absenken der Warmauslagerungstemperatur auf T5mod 200 wird die
Dehngrenze im Zugversuch um 14-24 MPa, je nach Probenposition, gesteigert. Gleichzeit steigt
auch die Zugfestigkeit um bis zu 22 MPa an. Im Zylindersteg zeigt sich ein geringeres
Steigerungspotential von Dehngrenze und Zugfestigkeit im Vergleich zum Lagerstuhl, da der
Stegbereich nach Offnen der Druckgussform im Gegensatz zum Lagerstuhlspriihen nicht zusitzlich
abgeschreckt wurde und somit durch geringere Mischkristalliibersittigung auch ein geringeres
Festigkeitspotential vorliegt. Die Bruchdehnung verbleibt durchweg auf erhohtem Niveau und wird
durch die gesteigerte Festigkeit nicht beeinflusst.

Bei der zweistufigen Warmebehandlung T6red 230 der Legierung 226D V1 wird das hdchste Mal3
an Duktilitdt fiir diese Legierung 226D V1 erzielt, da die Bruchdehnung im Maximum bis knapp
2 % erreicht. Allerdings liegt hier ein iiberalterter Zustand vor, weil die experimentelle Dehngrenze
von 240-254 MPa deutlich unterhalb des berechneten Wertes von 306 MPa liegt. Grund hierfiir ist
vermutlich, dass bei der Warmauslagerungstemperatur von 503 K (230 °C) der T6-Zustand bereits
nach weniger wie 2 h Haltezeit erreicht wird. Durch diese Uberalterung werden aber dennoch die
geforderten Kennwerte, vgl. Tabelle 1, fiir Dehngrenze und Zugfestigkeit sowie teils fiir
Bruchdehnung erreicht und somit das optimale Eigenschaftsspektrum des optimierten Gefiiges

genutzt. Wenn hingegen geringere Bruchdehnungen ausreichen und ein hohes Mal} an Festigkeit
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gefordert wird, so ist dies mit der Warmebehandlung T6red 200 erreichbar. Hierdurch werden 279-
302 MPa Dehngrenze erzielt, was nahe an den berechneten Wert von 310 MPa heranreicht und
somit ein nur gering iiberalterter Zustand vorliegt. Die Bruchdehnung liegt dabei auf gleichem oder
leicht héherem Niveau im Vergleich zu T5Smod 200, aber unterhalb Téred 230.

Die zweite optimierte Legierung 226D V2 mit reduziertem Fe- und Cu-Gehalt kann sich durch
deutlich erhohte Werte der Bruchdehnung profilieren, vgl. Abbildung 89. Konkret wird eine
Steigerung um bis zu 38 % gegeniiber 226D V1 erreicht. Allerdings geht dies zu Lasten der
Dehngrenze, da diese bei identischer Wéarmebehandlung z.B. T5mod 230 um ca. 20-25 MPa
unterhalb der ersten optimierten Legierung 226D V1 liegt. Eine Absenkung der
Warmauslagerungstemperatur auf T5mod 200 eroffnet wiederum die Moglichkeit die Werte der
Dehngrenze und Zugfestigkeit auf vergleichbares Niveau wie 226D V1 T5mod 230 zu heben.
Dabei besticht diese Legierung noch immer mit hoherer Bruchdehnung. Die maximale
Bruchdehnung wird mittels zweistufiger Wéarmebehandlung Téred 230 mit bis zu 3,2 % bei
moderater Dehngrenze von bis zu 232 MPa erreicht. Dieser Zustand ist iiberaltert, da die laut
JMatPro® erreichbare Dehngrenze von 297 MPa weit unterschritten wird. Die abgesenkte
Warmauslagerungstemperatur Té6red 200 fiihrt wiederum zu gesteigerter Dehngrenze 244-276 MPa
bei hoher Bruchdehnung bis 2 %, was die geforderten Kennwerte aus Tabelle 1 in greifbare Nahe
bringt. Jedoch wird die berechnete Dehngrenze von 302 MPa nicht erreicht, was ebenso fiir eine
leichte Uberalterung spricht.

Zusammengefasst bedeutet dies, dass mit JMatPro® eine valide Vorhersage der erreichbaren
Dehngrenze in TSmod und eine teilweise valide Vorhersage fiir Téred mdglich ist. Die optimierte
Legierung 226D V1 ist im Zustand T6red 200 und Téred 230 in der Lage die geforderten
Kennwerte hinsichtlich Dehngrenze und Zugfestigkeit, aber nicht hinsichtlich Bruchdehnung zu
erfilllen. Bei der Legierung 226D V2 ermoglicht der Zustand Téred 200 das Potential neben
Dehngrenze und Zugfestigkeit auch die Forderungen der Bruchdehnung zu erfiillen. Allerdings ist
im folgenden Schritt die thermische Stabilitit der mechanischen Kennwerte bei erhdhter
Temperatur sowie langfristiger Exposition zu bewerten.

Die Warmfestigkeit der Referenzlegierung in Form der Dehngrenze ist in Abbildung 90 dargestellt.
Die beiden durchgezogenen Linien entsprechen den simulierten Verldufen der Dehngrenze in
Abhéngigkeit der Priiftemperatur basierend auf den minimalen und maximalen Kennwerten der
Raumtemperatur. Hieraus wird ein Kennwertfenster simulativ eroffnet. Es zeigt sich, dass die
Werte der Dehngrenze bei den Temperaturen 423 K (150 °C), 473 K (200 °C) und 503 K (230 °C)
dem vorhergesagten Trend folgen und im prognostizierten Kennwertfenster liegen. Zwischen
Raumtemperatur und 423 K (150 °C) Priiftemperatur ist nur ein sehr geringer Abfall von
ca. 5-10 % festzustellen. Der eigentliche Einbruch der Dehngrenze ist bei 473 K (200 °C) von
ca. 14-20 % gegeniiber Raumtemperatur festzustellen. Eine weitere Erh6hung der Priiftemperatur

auf 503K (230°C) fiihrt zu einem Abfall von 19-24 % der Dehngrenze gegeniiber
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Raumtemperatur. Dieser Kennwertabfall und teilweise erkennbare ,,Kennwertknick® zwischen
423 K (150 °C) und 473 K (200 °C) Priiftemperatur entspricht dem Ubergang zwischen ca. 0,45 Tg
und 0,5 Ts und ist damit zu erklédren, dass der Verfestigungsmechanismus sich dndert und somit der
Werkstoffwiderstand der Ausscheidungen gegeniiber der Versetzungsbewegung mit steigender
Temperatur absinkt.

Bei den Versuchslegierungen und —wirmebehandlungen, vgl. Abbildung 91 und Abbildung 92,
zeigt sich vergleichbares Verhalten der abfallenden Werte der Dehngrenze iiber der Priiftemperatur.
Ebenso folgen die experimentellen Mittelwerte den mit JMatPro® jeweils prognostizierten
Verldufen. Lediglich das allgemeine Festigkeitsniveau verschiebt sich zu hoheren oder niedrigeren
Werten.

Die Wiarmebehandlung T5mod 200 liefert gegeniiber T5mod 230 wie oben bereits beschrieben bei
Raumtemperatur hohere Werte fiir die Dehngrenze. Dieser Kennwertzuwachs wird auch bei
erhohten Priiftemperaturen wiedergegeben, wenn auch in etwas geringerem Maf3e. Das signifikant
hohere Kennwertniveau durch T6red-Wéarmebehandlung spiegelt sich auch bei erhohter
Priiftemperatur wieder. So kann beispielsweise durch 226D V1 mit Téred 230 bei 473 K (200 °C)
Priiftemperatur eine Dehngrenze von > 190 MPa gewihrleistet werden. Eine Absenkung der
Warmauslagerung auf T6red 200 erdffnet die Moglichkeit bei 473 K (200 °C) Priiftemperatur eine
Dehngrenze von > 240 MPa zu erreichen.

Die Raumtemperatur-Dehngrenze nach Langzeittemperaturbelastung in Abbildung 93 bis
Abbildung 95 =zeigt, dass die tendenzielle Vorhersage der Kennwerte mit JMatPro® in
Abhiéngigkeit der Langzeitbelastungstemperatur auf Basis der minimalen und maximalen
Raumtemperaturwerte ein brauchbares erstes Kennwertfenster fiir das Werkstoffverhalten liefert.
Die experimentellen Kennwerte fiir die TS5mod-Varianten liegen bei den erhdhten
Belastungstemperaturen durchweg oberhalb der simulierten Werte, wohingegen die Werte der
Téred-Varianten fiir 453 K (180 °C) und 473 K (200 °C) die berechneten Werte tendenziell
unterschreiten.

Weiter ist zu erkennen, dass sich durch 423 K (150 °C) die Dehngrenze nicht verringert, sondern
die Legierungen in manchen Fillen sogar um einige MPa nachhérten. Dies kann daran liegen, dass
bei den gewihlten Warmauslagerungstemperaturen eine hdhere Al-Mischkristallkonzentration an
Cu und Mg stabil ist als bei 423 K (150 °C) und sich somit trotz vorheriger Warmauslagerung iiber
die lange Zeit noch ein gewisser Anteil festigkeitssteigernder Ausscheidungen bilden kann.
AuBerdem reicht die Temperatur von 423 K (150 °C) nicht aus um die bei 473 K (200 °C) bzw.
503 K (230 °C) gebildeten Ausscheidungen zu vergrobern.

Bei 453 K (180 °C) Langzeittemperaturbelastung zeigt sich durchweg ein deutlicher Abfall der
Dehngrenze, wobei im Vergleich der Varianten ein hoheres Kennwertniveau bei Raumtemperatur
sich auch nach dieser Temperaturbelastung noch tendenziell in einem hoheren Kennwertniveau

niederschldgt. Allerdings kann der Té6red-Zustand hier gegeniiber dem T5mod-Zustand durch
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deutlich hohere Werte der Dehngrenze von bis zu ca. 20 MPa bestechen. Genereller Grund des
Kennwertabfalls ist, dass durch die erhohte Temperatur von 453 K (180 °C) fiir 500 h sich die
festigkeitssteigernden Ausscheidungen teils in stabilere Varianten umgewandelt haben oder auch
vergrobert sind. Allerdings ist dieser Prozess nicht zu weit voran geschritten, da sie dennoch einen
Rest ihres festigkeitssteigernden Charakters beibehalten. Im Téred-Zustand ist im Vergleich zu
T5mod eine wesentlich hohere Ausscheidungsmenge und —dichte vorhanden, sodass trotz
Vergroberung ein hoheres Festigkeitsniveau bewahrt werden kann.

Der nochmals starke Abfall der Dehngrenze bei 473 K (200 °C) Langzeittemperaturbelastung auf
ca. 150-165 MPa im T5mod-Fall und auf ca. 145-155 MPa im Té6red-Fall ist damit zu erklaren,
dass die einst bei der Warmebehandlung gezielt erzeugten Ausscheidungen weiter gewachsen sind
oder sich in eine stabilere Variante umgewandelt haben und damit den Grofiteil ihres
festigkeitssteigernden Charakters verloren haben. Die verbleibende Grundfestigkeit einer
untereutektischen AISi-Gusslegierung kann mittels Hall-Petch Beziehung und dem vorliegenden
SDAS abgeschitzt werden [162]. So ergibt sich ein Bereich der Grunddehngrenze von ca.
152...172 MPa fiir einen hypothetischen SDAS von 20 um und ca. 143...163 um fiir einen
hypothetischen SDAS von 25 um [162].

Aus Ingenieur-Sicht ist dieses Verhalten auch dahingehend zu deuten, dass die Ausscheidungen bei
473 K (200 °C) weiter wachsen, da diese bei vergleichbaren Temperaturen wie 473 K (200 °C)
oder 503 K (230 °C) gezielt gebildet wurden und die Bildung von Ausscheidungen nicht zwischen
gezielter Wirmebehandlung oder Langzeittemperaturbelastung gestoppt werden kann. Die
Thermodynamik der Ausscheidungen schreitet also weiter voran. Das geringfiigig hohere Niveau
der Dehngrenze im TS5mod-Zustand gegeniiber dem Té6red-Zustand ist mit dem noch
zusammenhingenden Si-Netzwerk und dessen Beitrag zur Festigkeit zu erklaren.

Letztlich zeigt sich, dass durch JMatPro® der tendenzielle Verlauf der Dehngrenze unter
Langzeittemperaturbelastung als erster Anhaltspunkt abgebildet werden kann. Die stabilen
Dehngrenzen bei 423 K (150 °C)/500 h und die abfallenden Kennwerte bei 453 K (180 °C)/500 h
und 473 K (200 °C)/500 h sind werkstofflich plausibel erkldrbar und bei der Bauteilauslegung

unbedingt zu beriicksichtigen.

6.4.3 Dauerschwellfestigkeit bei erhohter Temperatur

Die dynamischen mechanischen Kennwerte in Abbildung 96 =zeigen bereits fiir die
Referenzlegierung ein hohes Niveau von ca. 52 MPa. Die Pii50-Werte der Standard- und Hohl-
Proben liegen dabei vergleichbar iibereinander. Dies zeigt, dass bereits trotz der nichtoptimierten
Legierung und Warmebehandlung die ausgesprochen hochwertige Giefltechnik zu einem dichten
Gefiige fiir hohe Dauerfestigkeitswerte fiir Druckguss-Powertrainbauteile fiihrt.

Die optimierte Legierung 226D V1 bei identischer Wéarmebehandlung T5mod 230 liefert minimal
hohere Werte fiir Pi50 von ca. 53 MPa, allerdings reicht der Fehlerbalken auf vergleichbar
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niedriges Niveau herab wie beim Referenzmaterial, wobei die maximalen Werte hoher liegen. Die
Anpassung der Warmauslagerung auf T5mod 200 fiihrt zu hoheren Pii50-Werten von 57 MPa der
Standardprobe und 54 MPa der Hohl-Probe bei minimalem Fehlerbalkenwert von ca. 51,5 MPa.
Dieser Zuwachs an Dauerfestigkeit wird durch die Kombination der hochwertigen
Druckgusstechnik und der optimierten Legierung und reduzierten Warmauslagerungstemperatur
erzielt. Denn ein dichtes Gefiige mit fein verteilten Ausscheidungen bietet einen hohen Widerstand
gegen Versetzungsbewegung und Rissausbreitung. Die beiden T6red-Varianten der Legierung
226D V1 liegen bzgl. der Standardprobe auf vergleichbarem Niveau wie T5mod 230 bei
ca. 53 MPa, allerdings mit deutlich geringerem Fehlerbalken, da hier kein heterogenes Gussgefiige
sondern ein homogenisiertes, 16sungsgegliihtes Gefiige vorliegt und somit die Streuung verringert
wird. Voraussetzung ist allerdings auch hier eine hochwertige GieBtechnik und das daraus
resultierende dichte Geflige. Die Pii50-Werte der Hohl-Proben fallen im Kennwertniveau deutlich
ab auf 44 MPa bzw. 47 MPa, was gemill Abbildung 117 auf das Vorhandensein von Poren in
beeinflussender GroBe hindeutet.

Die zweite optimierte Legierung 226D V2 liegt im Kennwertniveau der Standardproben bei
T5mod etwas unterhalb der 226D V1, da diese Legierung weniger aushirtende Elemente und
damit weniger Ausscheidungen enthilt, die die Versetzungsbewegung behindern konnen. Die
Téred-Standardproben weisen ein etwas geringeres Niveau als die T5mod-Proben auf, wobei
47 MPa noch immer ein hohes Niveau beschreiben. Aulerdem weichen im Téred-Fall die Hohl-
Proben kaum von den Standardproben ab, was auf ein vergleichbares Porosititsbild in beiden
Probenpositionen hindeutet.

Die Dauerfestigkeit bei 10’ Lastwechseln wird deutlich durch den Porosititsgrad der Probe
beeinflusst. So gibt es einen Zusammenhang zwischen der Dauerfestigkeit und der Ausdehnung der
grofiten Pore bei verschiedenen AlSiMgCu-Legierungen. Allgemein gilt, dass mit zunehmender
GrofBe dieser strukturellen Defekte die Dauerfestigkeit sinkt. Die Sensitivitit der Dauerfestigkeit
auf diese Defekte ist zusétzlich abhdngig vom Lastverhéltnis. So wird die Dauerfestigkeit bei
einem Lastverhaltnis von R = -1 durch Poren < 500 pm nicht beeinflusst, wobei es oberhalb dieser
GrofBe zu einem scharfen Abfall kommt. Bei dem Lastverhéltnis R = 0 setzt dieser Abfall bereits ab
50 um PorengrdBe ein, vgl. Abbildung 117. [163]

Diese Sensitivitdt der Dauerfestigkeit auf Porositdt erkldrt im Druckguss das vergleichsweise
niedrige Niveau der Werte bei R =0 bzw. R = 0,05, da immer ein geringes Mal} an Porositit im
Druckgussteil vorhanden ist. Ebenso wird der Abfall der Werte von Té6red gegeniiber T5mod
erklarbar. Fiir gesteigerte Werte der Dauerfestigkeit ist somit eine high-end Vakuum-GieBtechnik
unumgingliche Voraussetzung.

Statt der DefektgroBe in den Proben, welche aufwindig mittels Computertomographie bestimmt
werden miissten, wurde der relative Dichteunterschied bzgl. der berechneten JMatPro®-Dichte

bestimmt. Hier ist in Abbildung 99 und Abbildung 100 deutlich erkennbar, dass mit zunehmender
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Dichteabweichung, d.h. zunehmendem Porosititsgrad, ein Abfall der ertragbaren Spannungs-
amplitude eintritt. Bei den Standardproben, welche nur eine Einschniirung mit groBem Radius und
keinen GleichmaBbereich aufweisen, ergibt sich fiir > 1,0 % Dichteunterschied ein Plateau,
welches sich bei den Legierungsvarianten aufgrund des unterschiedlichen Cu-Gehalts lediglich im
Niveau unterscheidet, vgl. jeweils linke Grafiken. Bei den hohlen HCF-Proben, vgl. rechte
Grafiken, kommt es im betrachteten Bereich durchweg zu einem Abfall der ertragbaren
Spannungsamplitude mit zunehmendem Dichteunterschied, da diese Proben einen
GleichmalBbereich von 10 mm und zudem AuBen- und Innenoberfliche besitzen und somit eine
gegeniiber der Standardprobe vergleichsweise groe Oberfliche aufweisen, die mit der
Spannungsamplitude belastet wird. Folglich ist die Wahrscheinlichkeit auch erhoht, dass
Fehlstellen an die Oberfliche miinden und als Rissausgangsstelle fungieren koénnen. Dies erklart
die erhohte Sensitivitit hinsichtlich Porositit in Form der relativen Dichteabweichungen der hohlen
HCF-Proben. Die hochsten Werte der ertragbaren Spannungsamplitude werden fiir die
Legierungsvariante 226D V1 im Zustand T5Smod 200 erreicht, da hier ein dichtes Geflige mit der
geringsten relativen Dichteabweichung gegeniiber JMatPro® und zugleich die hochste Dichte an

festigkeitssteigernden Ausscheidungen im T5mod-Zustand aller Legierungen vorliegen.
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Abbildung 117: Abhiingigkeit der Dauerfestigkeit bei 10’ Lastwechseln von der gréfiten Defekt-

ausdehnung fiir verschiedene Lastverhéltnisse einer AISi7Mg Legierung, nach [164].

Die gepriifte Zahl an Lastwechseln von 10 gibt zwar einen ersten Anhaltspunkt fiir Kennwerte und
ermoglicht einen relativ raschen Vergleich unterschiedlicher Varianten, aber von einer wirklichen
Dauerfestigkeit ist noch nicht zu sprechen. Nahezu alle Briiche gehen von Bearbeitungsartefakten
oder Gussdefekten aus, was auch aus der Literatur bekréftigt wird. Von einer wahren
Dauerfestigkeit konnte erst bei > 10° Lastwechseln gesprochen werden, da erst bei diesem hohen
Lastwechselniveau von einem Ermiidungsverhalten aus dem Werkstoffinneren und nicht durch
Defekte gesprochen werden kann. [165]

Die Gegeniiberstellung von Dauerfestigkeit Pii50 und Dehngrenze bei Raumtemperatur in

Abbildung 98 zeigt fiir die TSmod-Varianten sowohl fiir die Standardproben, als auch die Hohl-
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Proben mit zunehmender Dehngrenze eine tendenziell hohere Dauerfestigkeit. Da bei dieser
Warmebehandlung mogliche Fehlstellen des Gefiiges nicht beeinflusst werden und konstant
bleiben, konnen die festigkeitssteigernden Ausscheidungen sowohl die Fehlstellen-unabhéngige
Dehngrenze als auch die Fehlstellen-abhédngige Dauerfestigkeit nach oben treiben. Bei den T6red-
Varianten hingegen kann durch Ausscheidungen die Fehlstellen-unabhingige Dehngrenze weit
gesteigert werden, wohingegen die Dauerfestigkeit durch die zunehmende Porositdt und
Gefiigeauflockerung des Losungsglithens nicht zusammen mit der Dehngrenze ansteigt, sondern
sogar sinkt. Somit werden die hochsten Dauerfestigkeiten nur in Kombination eines dichten

Gefiiges und einer optimierten, temperaturreduzierten Warmauslagerung T5mod 200 erzielt.

6.4.4 Kerbschlagbiegeversuch

Fiir die Bewertung der Kerbempfindlichkeit wurde der Kerbschlagbiegeversuch durchgefiihrt. In
Abbildung 101 ist erkennbar, dass die Referenzlegierung 226D Ref im Zustand T5mod 230 im
Vergleich zu den optimierten Legierungen und Wérmebehandlungen in Abbildung 102 bei allen
Kerbgeometrien die geringsten Werte aufweist. Die schérfste Priifbedingung V-Kerb liefert die
geringsten Werte, dicht gefolgt vom U-Kerb. Durch Optimierung der Zusammensetzung bei
226D V1 kann die Kerbschlagarbeit der gekerbten Proben bereits um bis zu 20 % gesteigert
werden, nur dadurch, dass die nadeligen Sprodphasen AlsFeSi vollstindig unterdriickt werden.
Eine Reduzierung des Cu-Gehalts bei 226D V2 fiihrt gegeniiber dem Referenzmaterial zu einer
Steigerung von bis zu 50 % aufgrund zusétzlicher Reduzierung des Anteils der Cu-haltigen
intermetallischen Phasen. Wird eine T6red-Wiarmebehandlung durchgefiihrt, so werden dadurch
die Cu- und Mg-haltigen intermetallischen Phasen aufgelost und zugleich das eutektische Si
eingeformt. Dies hat zur Folge, dass die Kerbschlagarbeit bei 226D V1 um bis zu 85 % und bei
226D V2 um bis zu 116 % gegeniiber Referenzmaterial der gekerbten Proben ansteigt. Diese
Duktilisierung des Materials durch Legierungsanpassung und Wéarmebehandlung spiegelt sich
ebenfalls in den Kerbschlagwerten der kerblosen Proben wieder. In Kapitel 6.4.7 wird nochmals
ndher auf die Bedeutung der Kerbschlagarbeit und Zusammenhidnge zu weiteren Groflen

eingegangen.

6.4.5 Differential Scanning Calorimetry und JMatPro® Ausscheidungssimulation

Die DSC-Messungen aller Legierungen und Wérmebehandlungen liefern signifikante Peaks,
welche sich durch Auflsungs- und Bildungsreaktionen von Ausscheidungen erkldren lassen. In
Tabelle 44 in Verbindung mit Tabelle 16 stehen die endothermen Peaks Al und A2 fiir die
Auflosung von GPII-Zonen bzw. 0°‘/Q°‘, je nach vorheriger Warmauslagerungstemperatur. Die
exothermen Peaks Bl, B2 und B3 stellen die darauffolgende Bildung von metastabilen

Ausscheidungen 0°/Q°, gefolgt von teilweise Auflosung durch endothermen Peak C, dar. Die Peaks
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D und E stehen fiir die Bildung und Auflosung der stabilen Gleichgewichtsphasen 6/Q. Bei allen
Ausscheidungsvorgingen wird die B-Mg,Si-Spezies vernachlissigt, da diese sich aufgrund der
Elementverhéltnisse, wie in Kapitel 3.6.3.2 beschrieben, aller Voraussicht nach nicht bildet.

Die fiir diese Arbeit relevanten Unterschiede der DSC-Kurven sind einerseits die Auspriagungen
der Peakhohen und andererseits das Auftreten der ersten Peaks. So weisen die Proben mit
niedrigerer Warmauslagerungstemperatur T5mod 200 deutlicher ausgepriagte Peaks gegeniiber
TS5mod 230 auf. Stellt man diese den T6red-Varianten gegeniiber, so wird diese Beobachtung
nochmals deutlicher. Dieser Unterschied wird auch durch JMatPro® Simulationen anhand der
berechneten maximal moglicher Ausscheidungsmengen in Tabelle 45 erkennbar. Die DSC-Kurve
des Referenzmaterials ist vergleichbar zur Legierung 226D V1 T5mod 230, da diese sich im Cu-
und Mg-Gehalt sehr dhneln.

Der erste Peak der T5mod 230 Varianten ab 507 K (230 °C) steht fiir die Auflosung der bei der
Warmauslagerung gebildeten GPII-Zonen und bereits teils metastabilen Phasen. Denn anschlieBend
fehlt der exotherme Peak B1, welcher bei TSmod 200 wiederum vorhanden ist und eigentlich fiir
die Bildung der metastabilen Spezies steht. Der bei TSmod 200 gegeniiber A2 kleiner ausfallende
Peak A1 steht teils fiir die Auflosung von GP-Zonen, da sich anschlieBend bei den Peaks B1-B3
erst weitere GP-Zonen und metastabile Phasen bilden. Auch die simulierten Ausscheidungen in
Abbildung 106 und Abbildung 107 bestdtigen diesen Unterschied zwischen den Warm-
auslagerungstemperaturen. So ist bei 503 K (230 °C) Warmauslagerung vor allem die Bildung der
0-Prime-Spezies bereits weiter auf den Iso-Linien vorangeschritten, wohingegen bei 473 K
(200 °C) die Iso-Linie gerade so erreicht wird. Dies bedeutet, dass bei 503 K (230 °C) sich bereits
teils Nachfolgespezies der 6-Prime-Spezies bilden konnten und damit in der DSC-Kurven
entsprechende Peaks ausbleiben, wohingegen bei 473 K (200 °C) alle endothermen Peaks der
metastabilen Phasen auftreten, da diese bei der eigentlichen Warmauslagerung noch nicht gebildet
wurden. Diese Teilstabilisierung spiegelt sich im unterschiedlichen thermischen Gusswachstum in
Kapitel 5.4.7 wieder.

Bei den Téred-Varianten werden die Unterschiede der Warmauslagerungstemperaturen nochmals
deutlicher dargestellt. So entfallt bei Téred 230 der endotherme Peak A2 und der exotherme Peak
B1, da der endotherme Peak Al bereits fiir die Auflésung von teilweise gebildeten GPII-Zonen
steht. Dies wird durch die simulierten Phasenanteile in Kombination mit den Ofenkurven bestétigt,
da auch hier bereits bei 503 K (230 °C) Warmauslagerung die Iso-Linie vorangeschritten ist. Die
Peaks B2 und B3 fallen entsprechend kleiner aus im Vergleich zu Té6red 200, was bzgl. des
irreversiblen thermischen Wachstums fiir einen stabileren Zustand spricht. Die Variante Té6red 200
mit dem ersten endothermen Peak A2, der fiir die Auflosung von GP-Zonen steht, gefolgt von den
exothermen Peaks B1-B3, die fiir die Bildung der metastabilen Spezies stehen, in Kombination mit

den simulierten Phasenanteilen und dem gerade so Erreichen der Iso-Linie durch die Ofenkurve,
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bestétigen das Erreichen der hohen Werte fiir die Dehngrenze und lassen von einem T6-Zustand
sprechen.

Der Vergleich der unterschiedlichen Legierungen bei identischer Warmebehandlung spiegelt den
Anteil der aushdrtenden Elemente Cu und Mg wieder. Die Legierung 226D V1 mit héheren
Elementgehalten zeigt in den DSC-Kurven auch hohere Peaks gegeniiber 226D V2 entsprechend
der Legierungszusammensetzung. Diese Peakunterschiede bestitigen die von JMatPro®

berechneten Ausscheidungsmengen in Tabelle 45.

6.4.6 Irreversibles thermisches Wachstum

Das irreversible thermische Wachstum von Gussbauteilen bei einer definierten Temperatur ist ein
Malf} dafiir, wie stabil die vorliegenden Ausscheidungen hinsichtlich weiteren Temperatureintrags
nach der gezielten Wiarmebehandlung sind. Da die Entwicklungsstadien von Ausscheidungen,
insbesondere Q- und 6-Spezies, unterschiedliche Dichte aufweisen, fiihrt dies an Bauteilen zu
makroskopischen Dimensionsédnderungen, dem sogenannten irreversiblen thermischen Wachstum.
Fiir Kurbelgehiuse ist hierbei das Wachstum bei 423 K (150 °C) und 473 K (200 °C) relevant, vgl.
Abbildung 108 bis Abbildung 110.

Die gezielte Einstellung des irreversiblen thermischen Wachstums ist auch dahingehend wichtig, da
negative oder positive dimensionale Anderungen zum Lsen oder Verschirfen von Verbindungen
oder Passungen zwischen Motorkomponenten fiihren kdnnen. Dies wiederum kann zu Leckage
oder iiberméfBigen VerschleiB wihrend des Betriebs, zu Rissen in den Bauteilen oder
unerwiinschtes Gerduschverhalten fiihren. Eine AISi6Cu3Fel-Legierung zeigt nach Losungsglithen
bei 495 °C / 6 h und einer Warmauslagerung bei 473 K (200 °C) fiir 1 h keinen stabilen Zustand, da
bei einem komplexen Temperatur-Priifzyklus ein Restwachstum von ca. 0,05 % verzeichnet wird.
Eine Verldngerung der Warmauslagerungszeit auf 5 h verringert das Restwachstum auf ca. 0,01 %,
da bei der gezielten Warmauslagerung bereits ca. 0,045 % vorweggenommen werden. Somit kann
ab dieser Warmauslagerungszeit von einem stabilen Zustand gesprochen werden. Eine
Warmauslagerung bei 506 K (233 °C) wird bereits nach 1 h Auslagerungszeit ein stabiler Zustand
erreicht, da bei der Warmauslagerung das Wachstum vorweggenommen wurde. Allerdings ist
hierbei die Harte ggii. 473 K (200 °C) / 5 h wesentlich geringer, was auf eine geringere Dehngrenze
hindeutet. [166]

Angeregt durch diese Literaturerkenntnisse wurden die experimentellen Messungen vorgenommen
und zeigen ein dhnliches Verhalten der Legierungszustinde. Aus Abbildung 112 ist erkennbar, dass
durch eine Warmauslagerung bei 503 K (230 °C) fiir TSmod tendenziell ein hdheres irreversibles
thermisches Wachstum vorweggenommen werden kann, als bei einer Warmauslagerung bei 473 K
(200 °C) jeweils fiir den Gleichgewichtsfall. Diese Erkenntnis und die Tatsache, dass die
thermodynamischen Prozesse bei 503 K (230 °C) rascher ablaufen, bestitigen die experimentellen

Messungen des noch verbleibenden irreversiblen thermischen Wachstums, welches bei 473 K
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(200 °C) Warmauslagerung hdoher ist als bei 503 K (230 °C) Warmauslagerung. Die Té6red-
Varianten weisen gegeniiber T5Smod einen hoheren theoretischen Wert und eine grofere Liicke
zwischen 0°° und 8° Berechnung auf, was auch die tendenziell hoheren experimentellen Messwerte
des verbleibenden irreversiblen thermischen Wachstums bestétigt.

Im Experiment zeigt sich bei 423 K (150°C), dass bei allen Legierungsvarianten die
Wirmebehandlung T5mod 230 zu einem Gusswachstum von < 0,01 % fiihrt, welches aber nach
96 h noch nicht stagniert, was auf eine fortwdhrende Entwicklung der Ausscheidungen hindeutet.
Ein vergleichbares Bild der niedrigsten Werte fiir das Gusswachstum zeigt sich bei 473 K (200 °C)
Temperaturbelastung, wobei sich hier rasch ab ca. 24 h eine Sittigung von < 0,01 % einstellt.
Dieses ausgesprochen geringe irreversible thermische Wachstum deutet auf eine deutlich
stabilisierende Warmauslagerung hin. Die Absenkung der Warmauslagerungstemperatur bei
T5mod 200 fiihrt bei den Messungen zu hdherem Gusswachstum von < 0,015 % bei beiden
Versuchslegierungen. Auch hier wird durch die 423 K (150 °C) Messung keine Séttigung erzielt,
welche sich hingegen bei 473 K (200 °C) bereits ab ca. 24 h einstellt. Dieses hohere Mal3 an
Gusswachstum ist auf die niedrigere Warmauslagerungstemperatur und die dadurch weniger
thermisch stabilisierten Ausscheidungen sowie den hoheren Ausscheidungsanteil zuriickzufiihren.
In den DSC-Messungen in Kapitel 5.4.6 ist erkennbar, dass durch die niedrigere Warm-
auslagerungstemperatur hauptsédchlich GPII-Zonen (endothermer Peak A2) und noch keine
metastabilen Phasen Q°/0° (anschlieBende exotherme Peaks B1-B3) im Vergleich zu T5mod 230
(endothermer Peak A1 und anschlieBende exotherme Peaks B2 und B3) gebildet wurden.

Der Zustand Téred 230 liefert bei 423 K (150 °C) ein irreversibles thermisches Wachstum
< 0,012 % und bei 473 K (200 °C) von < 0,02 %. Diese bei 226D_V1 im Vergleich zu T5mod 230
und TS5mod 200 &hnlichen und bei 226D V2 geringfiigig hoheren Werte deuten auf eine
vergleichbar stabilisierende Warmebehandlung bei erhohtem Ausscheidungsanteil hin und erkléren
damit auch bei 226D V1 die dhnlichen Werte der Dehngrenze wie im T5-Zustand und bei
226D V2 die etwas gesteigerten Kennwerte. Dieser stabilisierte Zustand ist wiederum auf die
bereits teils metastabilen Ausscheidungen (endothermer Peak Al und fehlender exothermer Peak
B1; Kapitel 5.4.6) zuriickzufiihren. Aber auch hier wird bei 423 K (150 °C) keine Sittigung
verzeichnet, wohingegen bei 200 °C ebenfalls bereits nach ca. 24 h die Séttigung erreicht wird. Die
abgesenkte Warmauslagerung Té6red 200 liefert zwar die hochsten Werte fiir die Dehngrenze,
allerdings ist dieser Zustand thermisch am instabilsten, da bei 423 K (150 °C) ein Wachstum von
< 0,03 % und bei 200 °C von < 0,04 % gemessen wird. Dies ist mit dem hohen Anteil an GPII-
Zonen und dem Ausbleiben erster metastabiler Ausscheidungen (erster endothermer Peak A2 und
erster exothermer Peak B1; Kapitel 5.4.6) zu erkléren. Diese GPII-Zonen verdndern sich durch den
Temperatureintrag bei der Messung und entwickeln sich zu ihren metastabilen Spezies verbunden
mit einer Dichtednderung, was zu einer dimensionalen Verdnderung der Proben in Form des

irreversiblen thermischen Wachstums fuhrt.
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6.4.7 Quality Index und Korrelationen/Zusammenhénge

Der Quality Index als BewertungsmalBl und Vergleichsmdoglichkeit verschiedener Legierungen
innerhalb eines Systems und verschiedener Wiarmebehandlungen zeigt in den R,,-A-Diagrammen,
vgl. Abbildung 113, dass die Referenzlegierung 226D _Ref in TSmod 230 die niedrigsten Werte fiir
Qlp;r liefert. Durch Optimierung der Legierung bei identischer Warmebehandlung steigen die
Werte fiir QIpjr an, da die Bruchdehnung durch Unterdriickung der Phasen B-AlsFeSi ansteigt. Die
Absenkung der Warmauslagerung auf TSmod 200 fiihrt im Vergleich zu 226D _Ref ebenfalls zu
héheren Qlpjr-Werten, da durch Unterdriickung der Phasen B-AlsFeSi die Bruchdehnung und
durch hoheren Anteil an Ausscheidungen und verdnderte Ausscheidungsspezies die Festigkeits-
kennwerte ansteigen. Durch eine zweistufige Warmebehandlung T6red werden die hochsten Qlpjg-
Werte erzielt, da durch Einformung des eutektischen Si, Auflésung der Cu/Mg-haltigen Phasen und
der Bildung von wesentlich mehr festigkeitssteigernden Ausscheidungen die Bruchdehnung und
die Festigkeitswerte ansteigen. So sind Werte von Qlpjr >350 MPa im Vergleich zu
Referenzzustand mit Qlpr <300 MPa nur durch eine zweistufige Wéarmebehandlung in
Verbindung mit einer optimierten Legierungsvariante moglich.

Die Auftragungen Ry, iiber A, vgl. Abbildung 114, zeigen qualitativ vergleichbares Verhalten,
wobei die Dehngrenze gegeniiber der Zugfestigkeit einen anderen Zusammenhang mit der
Bruchdehnung besitzt. Das Referenzmaterial 226D Ref in T5mod 230 liegt bei Werten von
Qlprc =250 MPa. Durch Legierungsoptimierung werden bei gleichbleibender Warmebehandlung
identische oder sogar leicht hohere Werte des QIprc erreicht, aber bei gleichzeitig hoherer
Bruchdehnung. Diese Erscheinung ist wieder auf das Ausbleiben der Phasen B-AlsFeSi
zuriickzufithren. Die Absenkung der Warmauslagerung auf T5mod 200 steigert merklich die
Dehngrenze, was sich auf ansteigende Werte fiir Qlprc auf bis zu 300 MPa wiederspiegelt. Durch
eine zweistufige Warmebehandlung Téred wird die Moglichkeit gegeben die hochsten
Kombinationen auf Dehngrenze und Bruchdehnung zu erreichen und somit auch die hochsten
Werte fiir den Quality Index von Qlprc> 350 MPa. Diese Kombination hoher mechanischer
Kennwerte und eines hohen Quality Index ist nur mit einer zweistufigen Warmebehandlung und
optimierten Legierungen moglich.

Bei diesen Bewertungskriterien Qlpjr, Qlprc, Rpop, Rm und A handelt es sich allerdings um
quasistatische mechanische Kennwerte bzw. daraus errechnete KenngréfSen, welche den Einfluss
moglicher innerer Fehlstellen im Gefiige auf die dynamische Festigkeit eines Kurbelgehiuses nicht
abbilden konnen. Hiermit kann lediglich eine Bewertung hinsichtlich statischer Beanspruchungen
durchgefiihrt werden.

Die Gegentiberstellung der Kerbschlagarbeit und dem  Sicherheitsprodukt Ry, - A, vgl.
Abbildung 115, zeigen iiber alle Legierungs- und Wiarmebehandlungsvarianten hinweg einen
tendenziell linearen Zusammenhang fiir jede Kerbgeometrie. Das bedeutet also, dass die

Kerbschlagarbeit als Mall fiir die Kerbempfindlichkeit und zugleich extrem dynamische
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Beanspruchung einer Kombination aus Legierung und Warmebehandlung mit dem Produkt aus den
quasistatischen =~ Kenngroen Dehngrenze und Bruchdehnung korreliert. Diese als
Sicherheitsprodukt bezeichnete Kenngrofle kann als Maf} dafiir interpretiert werden, einerseits
welchen Widerstand ein Werkstoff gegen das Einsetzen einer plastischen Verformung
entgegenbringt und andererseits wie weit ein Werkstoff durch eine plastische Verformung
verformbar ist.

Das Referenzmaterial weist aufgrund der Phasen B-AlsFeSi und der Warmebehandlung T5mod 230
sowohl die niedrigsten quasistatischen Kennwerte und damit das niedrigste Sicherheitsprodukt als
auch die niedrigsten Werte der Kerbschlagarbeit auf. Durch Legierungsoptimierung werden beide
KenngroBen gesteigert und es ergibt sich die T5Smod-Gruppe, da die abtraglichen Sprodphasen
B-AlsFeSi unterdriickt werden. Eine zweistufige Warmebehandlung Téred fiihrt zu einer Gruppe
noch hoherer KenngroBen, da durch Vermeidung der Phasen [-AlsFeSi, Einformung des
eutektischen Si, Auflésen der Cu/Mg-haltigen Phasen einerseits die Duktilitdit und damit die
Kerbschlagarbeit und Bruchdehnung gesteigert wird und andererseits durch die héhere Anzahl und
Dichte an festigkeitssteigernden Ausscheidungen die Dehngrenze zunimmt.

Die Verkniipfung des Quality Index Qlpjr mit dem Sicherheitsprodukt Ry, - A in Abbildung 116
zeigt eine deutliche Korrelation. Die Kenngroflen des Referenzmaterials konnen durch Legierungs-
und Wirmebehandlungsoptimierung mehr als deutlich gesteigert werden. Dies bedeutet, dass die
Bewertung nach dem neu eingefiihrten Sicherheitsprodukt als MaB fiir den Widerstand gegen das
Einsetzen plastischer Verformung sowie gleichzeitig fiir Verformbarkeit, was zunichst schwierig
interpretierbar ist, mit dem weitaus bekannteren Bewertungsmerkmal Quality Index Qlpr klar
korreliert. Somit konnen zur Legierungs- und Wéarmebehandlungsbewertung beide Kenngrofien

genutzt werden.
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7 Zusammenfassung, Gesamtfazit und Ausblick

In der vorliegenden Dissertation wurde basierend auf der Recycling-Legierung 226D eine
Optimierung der Legierungszusammensetzung sowie das Potential einer Verdnderung der
Warmebehandlung aufgezeigt. Zugleich wurden experimentelle Erkenntnisse mit Simulations-
Berechnungen mit JMatPro® vorhergesagt. Die Vorgehensweise ist in Abbildung 118 schematisch
dargestellt. Die Wurzeln der Arbeit stellen ein bereits hochwertiger Ausgangszustand des zu
untersuchenden Bauteils, sowie eine umfangreiche Literaturrecherche und Werkstoffsimulationen
im Rahmen eines DfSS-Projekts dar. Der hierauf aufbauende Stamm besteht aus verschiedenen
Laborarbeiten, um die Legierungs- und Warmebehandlungseffekte im LabormalBstab aufzuzeigen.
Die Baumkrone und Friichte des Baumes bzw. der Arbeit stellen der Ubertrag der Erkenntnisse auf

das Druckguss-Kurbelgehduse und die hieraus gewonnen Kennwerte dar.
. . . Cuality Index und Korrelationen

4 @ O @ Irreversibles Gusswachstum

Differential Scanning Calorimeiry

Kerbschlaghiegeversuch

000000000000

oo Druckguss-

; Dynamische Kennwerte / Daverschwellfestigkeit
Kurbelgehiiuse £

226D V2

o0o0000

226D V1

500 h-Langzeit-Temperaturstabilitit
Raumtemperatur & Kurzzeitwarmfestigkeit

Rantgendiffraktometrie

...“‘:3

IMatPro-Werkstoffsimulation und Gefugebilder

Optimicren Lésungsglithen mit KGH OM654D20q

T -

Auflegieren mit AlMolO-Vorlegierung
Labor
Mo-Effekt in dickwandigem Kokillenguss

Fe, Mn, Mo-Effekte in Diinnwand-Kokillenguss
l-?

DISS IMatPro® Legierungs- und WBH-Optimierung

v Literatur &Thearie Literaturarbeit

Ausgangszustand

Abbildung 118: Riickblickend schematische Darstellung der Vorgehensweise dieser Arbeit.

Anhand einer umfangreichen Literaturrecherche wurden der bisher bekannte Einfluss
verschiedener Einzelelemente sowie deren Zusammenspiel in Legierungssystemen zusammen-
getragen. Basierend hierauf ist die Komplexitit der Recycling-Legierung 226D {iberhaupt erst
erfassbar. Aulerdem wurden die Besonderheiten der hohen Erstarrungsgeschwindigkeit des Al-
Druckgussverfahrens sowie die Effekte durch Jet-Cooling dargestellt. Die Wichtigkeit einer
gezielten Wirmebehandlung zum Erreichen definierter Werkstoftkennwerte wurde als ebenso

bedeutsam aufgezeigt, wie auch die Legierungszusammensetzung.
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Nach diesen Recherchen wurde der breite Legierungsbereich der 226D an den Ziel-Anforderungen
gespiegelt und ein entsprechendes DfSS-Projekt mit JMatPro® aufgesetzt, welches durch
Bewertung der bei der Erstarrung entstehenden intermetallischen Phasen, Auflosbarkeit von
Cu/Mg-haltigen Phasen sowie Erreichbarkeit mdglicher Dehngrenzen zur Eingrenzung des
Normlegierungsbereichs auf drei Legierungen fiihrte. Getrieben von den rechnerisch beobachteten
Korrelationen zwischen Elementgehalten und Phasenanteilen wurden Laborversuche in einer
Diinnwandkokille durchgefiihrt, welche bereits den positiven, einformenden Effekt von Mo auf Fe-
haltige intermetallische Sprodphasen B-AlsFeSi zeigten. Dieser einformende Charakter auf Fe-
haltige intermetallische Phasen zeigte sich auch im dickwandigen Kokillenguss einer Stufenkokille
einer 226D-Legierung und flihrte bei 4 mm und 6 mm Wandstirke zu einer Steigerung der
Bruchdehnung um ca. 35 %. Um auch Versuche im Druckguss-Kurbelgehduse fahren zu konnen,
wurde die Moglichkeit des Auflegierens von Mo mittels AIMo10-Vorlegierung im Tiegel durch
den Impeller-Prozess abgepriift und bestétigt, sodass eine Schmelzeveredelung analog der
Handhabung von Sr stattfinden konnte.

Die optimierten Legierungen 226D V1 und 226D V2 weisen gegeniiber dem Referenzmaterial
226D Ref aufgrund der Veredelung mit Mo keine f-AlsFeSi Phasen auf, sondern blockige oder
verrundete Fe-haltige intermetallische Phasen, was zu hoherer Bruchdehnung, als auch erhohter
Kerbschlagarbeit gefiihrt hat. AuBBerdem steigen hierdurch bereits Kenngroflen wie Quality Index
und Sicherheitsprodukt. Das optimierte Gussgefiige konnte im Vorfeld durch Simulationen mit
JMatPro® vorhergesagt werden. Die Absenkung der Warmauslagerungstemperatur auf T5mod 200
gegeniiber TS5mod 230 steigerte einerseits die Dehngrenze und andererseits auch die
Dauerschwellfestigkeit, da sich die Ausscheidungsspezies dndert und auch die Ausscheidungs-
menge und —dichte ansteigt bei gleichbleibend dichtem Gefiige. Das irreversible thermische
Wachstum steigt aufgrund der erhohten Ausscheidungsmenge und der verdnderten
Ausscheidungsspezies von < 0,01 % bei T5mod 230 auf ca. <0,015 % an, was aber noch immer
die Ziel-Anforderungen erfiillt. Durch die geringe Warmauslagerungstemperatur wird die Kurzzeit-
warmfestigkeit nicht negativ beeinflusst, im Gegenteil, sie steigt sogar aufgrund des erhohten
Festigkeitspotentials an. Hinsichtlich der Langzeittemperaturbelastung unterscheiden sich die
beiden Warmauslagerungstemperaturen in vernachldssigbar geringem Malle. Somit kann im
T5mod-Falle bei gesteigerten Anforderungen an Dehngrenze und Dauerschwellfestigkeit unter der
Akzeptanz von etwas mehr irreversiblem thermischem Wachstum auch eine reduzierte
Warmauslagerungstemperatur von 473 K (200 °C) mit 3 h Haltezeit vorgeschlagen werden. Durch
eine Legierungsoptimierung mittels Mo ist gleichzeitig die Steigerung der Bruchdehnung durch
kontrollierte Morphologie der Fe-haltigen intermetallischen Phasen moglich.

Eine zweistufige Warmebehandlung Téred ist in der Lage in Verbindung mit den optimierten
Legierungen die quasistatischen mechanischen Kennwerte fiir Druckguss-Kurbelgehéduse in bisher

unerreichte Hohen zu katapultieren. Allerdings erhohte sich auch das irreversible thermische
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Wachstum bei Téred 230 aufgrund der gesteigerten Ausscheidungsmenge auf < 0,02 % und bei
Téred 200 aufgrund der gesteigerten Ausscheidungsmenge und zugleich verédnderten
Ausscheidungsspezies auf < 0,04 %. Trotz der durch zweistufige Warmebehandlung signifikant
gesteigerten Kerbschlagarbeit, Quality Index und Sicherheitsprodukte sinkt die Dauerschwell-
festigkeit bei Standardproben gegeniiber TSmod leicht und bei Hohl-Proben stirker ab. Grund ist
die durch Losungsglithen verursachte geringe Gefligeauflockerung und Porositdtsvergroberung, da
die Dauerschwellfestigkeit bei Lastverhéltnis R =0,05 sehr sensibel auf derartige innere
Gefiigedefekte reagiert. Somit gilt es hier abzuwégen, ob die sehr hohen Werte fiir Dehngrenze und
Bruchrechnung sowie Kerbschlagarbeit, Quality Index und Sicherheitsprodukt das erhohte
irreversible thermische Gusswachstum und die verminderte Dauerschwellfestigkeit aufgrund der
Gefahr innerer Gefiigedefekte rechtfertigen.

Letztlich zeigt sich, dass anhand der in Abbildung 118 gezeigten systematischen Vorgehensweise
ein breiter Legierungsbereich zum einen simulativ bewertet und eingegrenzt werden kann und zum
anderen in Kombination mit einer optimierten Wérmebehandlung und der entsprechenden
Legierungsanpassung die Ziel-Anforderungen nahezu vollstindig erfiillt werden kénnen. Durch
diese Vorgehensweise wurden durch nur wenige experimentelle Abgiisse das geforderte Zielfenster
unter deutlicher Zeit- und Kostenersparnis gegeniiber einer herkommlichen Vorgehensweise mit
vielen Versuchen erreicht und zudem Erkenntnisse gewonnen, die auch auf andere GieBverfahren
iibertragbar sind. Diese umfangreichen Erkenntnisse sind stark komprimiert in Abbildung 119 im
Spannungsfeld der Kennwertforderungen dargestellt. Es zeigt auch, dass eine Recycling-Legierung
226D mit definiert verfeinerter Zusammensetzung in Kombination mit einer individuell optimierten
Wiérmebehandlung in der Lage ist, die hohen Ziel-Anforderungen auch zukiinftiger Bauteile zu
erfillen. Somit wurde die Tir fiir einen erhohten Al-Recyclinganteil im Fahrzeug weiter

aufgestofien.
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ten Kenngrofien, aus denen ein Kompromiss zu bilden ist.
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8 Thesen

1.

Die Kombination aus Design-for-six-Sigma und Werkstoffsimulation JMatPro® ist
dienlich fiir die Bewertung breiter Legierungsbereiche hinsichtlich intermetallischer
Phasen und erreichbarer Dehngrenze sowie zur Einschrinkung der Legierungs-

zusammensetzung unter gegebenen Randbedingungen.

Der Anteil von Fe, Mn und Mo in einer AlISiCuMg-Legierung auf den relativen Anteil und

die Morphologie der intermetallischen Phasen steht im Einklang zu JMatPro®-Isoplethen.

Die Zugabe von 0,1 wt% Mo bewirkt im diinnwandigen Kokillenguss einer AISi10CulMg-
Legierung bis ca. 0,7 wt% Fe eine deutliche Verrundung der Fe-haltigen intermetallischen
Phasen und damit eine Unterdriickung der Bildung von B-AlsFeSi. Diese Erscheinung wird

in JMatPro® durch Berechnung einer AIFeMoSi-Phase abgebildet.

Im dickwandigen Kokillenguss einer 226D-Legierung mit ca. 1 wt% Fe bewirken 0,1 wt%
Mo eine signifikante Verrundung der Fe-haltigen intermetallischen Phasen durch
Unterdriickung der Phase B-AlsFeSi und Bildung einer AlFeMoMnSi-Phase. Dieses
Verhalten wird durch JMatPro®-Solidification Simulation bestétigt. Dabei steigt bei
diinnen Wandstirken 4 mm und 6 mm und somit entsprechend hoher Erstarrungs-

geschwindigkeit die Bruchdehnung um bis zu 35 % an.

Das Auflegieren einer 226D-Schmelze mit AIMol10-Vorlegierung auf 0,1 wt% ist durch
Impellern im Tiegel sicher durchfiihrbar und somit eine individuelle Schmelze-Veredelung

umsetzbar.

Die optimierten Losungsglithparameter fiir das betrachtete Druckguss-Kurbelgehduse und
der Versuchslegierungen sind 738 K (465 °C) mit Haltezeit 3 h. Dabei ergibt sich die
maximal mdgliche Al-Mischkristall-Ubersittigung bei gleichzeitig minimaler Porositits-
vergroberung. Diese Losungsgliihparameter werden durch Literaturberechnungen und

JMatPro®-Simulationen bestétigt.

Die von JMatPro® vorhergesagten Geflige der betrachteten Legierungen im Druckguss-
Kurbelgehduse in den Zustinden T5mod und Téred stimmen mit experimentellen

Schliffbildern und XRD-Messungen iiberein.

Die mit JMatPro® berechneten maximal moglichen Dehngrenzen der Legierungs- und
Wirmebehandlungsvarianten im Druckguss-Kurbelgehduse werden durch experimentelle
Zugversuche bestitigt. Lediglich der Téred-Zustand zeigt teils geringere experimentelle

Werte, da die Bauteile {iberaltert waren.
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10.

11.

12.

13.

14.

15.

16.

17.

18.

Die simulierten Verldufe der Kurzzeitwarmfestigkeit basierend auf minimalen und
maximalen Werten der Dehngrenze bei Raumtemperatur stimmen qualitativ mit

experimentellen Messungen iiberein.

Durch eine zweistufige Wéarmebehandlung Téred konnen deutlich hdhere Werte der
Dehngrenze bei Raumtemperatur sowie bei Kurzzeitwarmfestigkeit bis 503 K (230 °C)

erzielt werden.

Die simulierten Verldufe der Dehngrenze bei Raumtemperatur nach Langzeittemperatur-

belastung stimmen qualitativ mit experimentellen Messungen {iberein.

Die Dehngrenze bei Raumtemperatur nach 423 K (150 °C) Langzeittemperaturbelastung
bleibt stabil. Ab 453 K (180 °C) Belastungstemperatur kommt es zu einem signifikanten
Abfall der Dehngrenze durch Ausscheidungsverinderung, wobei durch eine zweistufige
Wiérmebehandlung Téred ein hoheres Kennwertniveau im Vergleich zu T5Smod beibehalten
werden kann. Nach 473 K (200 °C) Langzeitbelastung fallen im T5mod-Zustand die
Dehngrenze auf 150-165 MPa und im Té6red-Zustand auf 145-155 MPa aufgrund der

Ausscheidungsverinderung und -vergroberung ab.

Die Dauerschwellfestigkeit (R = 0,05; T =423 K (150 °C); f= 150 Hz) erreicht im Zustand
T5mod 200 mit Legierung 226D V1 die hochsten Werte von Pyso = 57 MPa und fallt durch
Téred-Warmebehandlung etwas ab.

Die Dauerschwellfestigkeit (R=10,05; T=423 K (150°C); f=150Hz) sinkt mit
zunehmender relativen Dichteabweichung der Proben gegeniiber der mit JMatPro®

berechneten Dichte bzw. mit zunehmendem Porositétsgrad.

Fir T5mod-Zustinde zeigt sich zwischen Dauerschwellfestigkeit (R =0,05;
T=423 K (150 °C); f=150Hz) und Raumtemperatur-Dehngrenze ein tendenzieller

Zusammenhang, der bei Téred-Zustédnden nicht auftritt.

Die Kerbschlagarbeit kann durch Mo-Zugabe und Cu- und Fe-Reduktion gesteigert
werden. Durch eine zweistufige Warmebehandlung ist nochmals eine deutliche Steigerung

der Kennwerte moglich.

Durch die Warmauslagerung T5mod 230 werden stabilere Ausscheidungsspezies als bei
T5mod 200 gebildet, was zu geringerem irreversiblem thermischem Wachstum fiihrt.

AufBlerdem ist der Phasenanteil der Ausscheidungen geringer.

Die zweistufige Wiarmebehandlung Toéred fiihrt zu deutlich hoheren Anteilen an

Ausscheidungen, wobei die Arten der Spezies bei identischer Warmauslagerungs-
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temperatur deren der T5Smod-Varianten gleichen. Aufgrund der hoheren Phasenanteile ist

entsprechend hoheres irreversibles thermisches Wachstum zu verzeichnen.

19. Durch Optimierung von Legierungszusammensetzung und Warmebehandlung werden
Qualitédtsindex QlIpr und Sicherheitsprodukt Ry, - A gesteigert, sodass mit den Té6red-

Varianten die hochsten Werte erreicht werden.

20. Zwischen Kerbschlagarbeit und dem Sicherheitsprodukt besteht iiber alle Legierungs- und

Wiérmebehandlungsvarianten hinweg ein tendenzieller Zusammenhang.

21. Die Auftragung aus Qlp;r und Sicherheitsprodukt Ry 5 - A liefert eine deutlich erkennbare

Korrelation dieser Grof3en.

22. Durch Legierungs- und Warmebehandlungsoptimierung sind die Ziel-Anforderungen aus

Tabelle 1 unter den gegebenen Randbedingungen nahezu vollstandig erfiillt.
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- Leerseite -

TU Ilmenau Dissertation Thomas Stiirzel



XI Appendix A: Abbildungen Probenentnahme-Positionen

XX1X

XI. Appendix A: Abbildungen Probenentnahme-Positionen
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Abbildung 120: Probenpositionen fiir Zugversuche aus (a) OM654D20q, (b) Seitenansicht.
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Abbildung 121: Probenpositionen fiir HCF-Versuche aus OM654D20q.
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Abbildung 122: Schematische Darstellung der Entnahmepositionen der Kerbschlagproben aus dem
Zylindersteg.

N

r—— Y KGH#1 KGH #2

Abbildung 123: Schematische Darstellung der Entnahmepositionen der Kerbschlagproben aus dem
Lagerstuhl.
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XII. Appendix B: EDX-Mappings Versuchslegierungen

Tabelle 50: EDX-Mappings bei 5 kV Beschleunigungsspannung der Versuchslegierungen.

226D V2 Téred 230

226D V1 T5mod 230
226D V1 Téred 230
226D V2 T5mod 230

[

[}
~
a
\O
N
N
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226D V1 T5mod 230

226D V1 Téred 230
226D V2 T5mod 230
226D V2 Téred 230

[
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N
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Tabelle 51: EDX-Mappings bei 5 kV Beschleunigungsspannung der Legierung 226D _Ref; links mit
nadelformigen Fe-haltigen intermetallischen Phasen (500fache Vergrofierung); rechts mit

eingeformten Fe-haltigen intermetallischen Phasen (1000fache Vergrofierung).
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XIII. Appendix C: Simulative Legierungsoptimierung mit
JMatPro® nach DfSS-Logik

Basierend auf den Kundenanforderungen wurde im ersten HoQ auf funktionelle
Produktanforderungen mit entsprechender Gewichtung geschlossen, vgl. Tabelle 52. Diese fithrten
im zweiten HoQ zu gewichteten Leistungsanforderungen, vgl. Tabelle 53, welche im dritten HoQ
die gewichteten Steuergroflen offenbarten, vgl. Tabelle 54. Diese sind die mittels JMatPro®
bewertbaren Legierungselemente Si, Cu, Mg, Fe, Mn und Mo sowie die Warmauslagerungs-
temperatur. Die Groflen Losungsglithtemperatur und —dauer kénnen hier simulativ nicht betrachtet
werden und werden in einem separaten experimentellen Versuch bewertet.

Die Haupteffektdiagramme und Wechselwirkungsdiagramme der Legierungselemente auf
Phasenanteile, deren Bildungstemperaturen sowie Ldsetemperaturen sind in Tabelle 57 und

Tabelle 58 dargestellt.
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XXXV

Tabelle 52: Erstes House-of-Quality der simulativen Legierungsoptimierung nach DfSS-Logik — von

Kundenanforderungen zu funktionellen Produktanforderungen.
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zwischen den Legierungselementen und
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Tabelle 56

Auswertegrofien, Teil 2.
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x1

Tabelle 57: Haupteffektdiagramme der betrachteten Elementvariationen Cu, Mg, Fe, Mn, Mo.
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XIV. Appendix D: Loslichkeit der Vorlegierung AIMo10 in
Schmelze AlI226D

Zur Bewertung der Handhabbarkeit der Vorlegierung AIMo10 und das entsprechende Auflegieren
von Schmelzen wurde eine Loslichkeitsstudie durchgefiihrt. Die Versuchsmatrix hierzu ist
Tabelle 59 zu entnehmen. Es wurden jeweils ca. 100 kg Schmelze in einem Graphittiegel
erschmolzen und einer Grundreinigung mittels Impeller unterzogen. Nach Einstellen der
gewiinschten Schmelzetemperatur wurden ca. 1kg AIMol0O Vorlegierung in Form eines
Bruchstiicks in die Schmelze gegeben und der Impellerprozess nochmals gestartet.

Zu den angegebenen Zeitpunkten wurde jeweils eine Spektrometerprobe aus der Schmelze gezogen
und die Zusammensetzung mittels Funkenspektrometer bestimmt. Anhand der absoluten Mo-
Konzentrationen und der maximal theoretisch moglichen Konzentration wurde eine relative
Auftragung in Abbildung 124 generiert. Hier wird ersichtlich, dass unabhidngig von der
Schmelzetemperatur und des Gasflusses bereits nach 2 min Impellerzeit ca. 85-95 % des Mo in der
Schmelze gelost sind. Nach 4 min Impellerzeit sind > 95 % des Mo in der Schmelze gelost, sodass
von einem vollstdndigen Auflosen der Vorlegierung ausgegangen werden kann.

Durch BSE-Aufnahmen wird bestétigt, dass nach 2 min bereits ein GroBteil des Mo in der
Schmelze geldst sein muss, da die Fe-haltigen intermetallischen Phasen groBtenteils eingeformt
erscheinen, welche ohne Mo noch verstirkt eine nadelige Morphologie aufweisen, vgl.
Abbildung 125. Nach 4 min Impellerzeit erscheinen nahezu ausschlieBlich abgerundete Fe-haltige
intermetallische Phasen im metallographischen Schliff, was die Annahme des Auflosens der

AlMo10-Vorlegierung und der Wirksamkeit des Mo als Fe-Korrektor stiitzt.

Tabelle 59: Versuchsmatrix zur Bewertung der Loslichkeit von AIMo10 Vorlegierung in Al-Schmelze.

Legierung AlSi10Cu2,8Mg0,3Fe1Mn0,3Ti0,1Sr0,02

Variante Al | a2 | Bl | B | ca | @

Schmelze [kg] 105

Schmelzetemperatur 943 K (670 °C) 973 K (700 °C) 1003 K (730 °C)
Impellerdrehzahl [1/min] 630 630 630 630 630 630
Gasfluss [1/min] 15 nein 15 nein 15 nein
Zeitpunkt Probe [min] 0 (Start), 2, 4,6, 8, 10, 12, 14

AlMo10 Vorlegierung [g] 1000 1000 940 930 940 910
theo. max. Mo-Gehalt [wt%] | 0,100 0,100 0,094 0,093 0,094 0,091
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Abbildung 124: Relativer Mo-Gehalt bezogen auf den rechnerisch maximal moglichen Gehalt nach
Zulegieren in Abhéingigkeit der Impeller-Zeit.
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Bereiche: Fe-haltigen intermetallische Phasen; mittelgraues Netzwerk: Al/Si-Eutektikum; weile Bereiche:

Cu-haltige Phasen; dunkelgraue Bereiche: Al-Mischkristall.
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XV. Appendix E: JMatPro® Ausscheidungsberechnung
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Abbildung 126: JMatPro® Ausscheidungs-Berechnung von 226D Ref wund 226D V1 der
Gleichgewichts-Ausscheidungen und GP-Zonen. Schwarze Punktreihe entspricht der Ofenkurve bei

230 °C/2 h und blaue Punktreihe der Ofenkurve bei 200 °C/3 h.
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Abbildung 127: JMatPro® Ausscheidungs-Berechnung von 226D V2 der Gleichgewichts-

Ausscheidungen und GP-Zonen. Schwarze Punktreihe entspricht der Ofenkurve bei 230 °C/2 h und blaue
Punktreihe der Ofenkurve bei 200 °C/3 h.
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XVI. Appendix F: Mappings aus Losungsgliihversuche

Tabelle 60: EDX-Mappings fiir 733 K (460 °C) bei 5 kV Beschleunigungsspannung.

aufgeheizt 0,5h 1,0h
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Tabelle 61: EDX-Mappings fiir 733 K (460 °C) bei 5 kV Beschleunigungsspannung Teil 2.
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Tabelle 62: EDX-Mappings fiir 733 K (460 °C) bei 5 kV Beschleunigungsspannung Teil 3.
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Tabelle 63: EDX-Mappings fiir 743 K (470 °C) bei 5 kV Beschleunigungsspannung.

| aufgeheizt | 0,5h | 1,0h
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Tabelle 64: EDX-Mappings fiir 743 K (470 °C) bei 5 kV Beschleunigungsspannung Teil 2.

1,5h

3,0h
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Tabelle 65: EDX-Mappings fiir 743 K (470 °C) bei 5 kV Beschleunigungsspannung Teil 3.
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Tabelle 66: EDX-Mappings fiir 753 K (480 °C) bei 5 kV Beschleunigungsspannung.

as cast

aufgeheizt
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Tabelle 67: EDX-Mappings fiir 753 K (480 °C) bei 5 kV Beschleunigungsspannung Teil 2.

1,5h

3,0h

TU Ilmenau

Dissertation

Thomas Stiirzel



XVI Appendix F: Mappings aus Losungsglithversuche lvii

Tabelle 68: EDX-Mappings fiir 753 K (480 °C) bei 5 kV Beschleunigungsspannung Teil 3.
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XVII. Appendix G: Vergleich Quality Index
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Abbildung 128: Gegeniiberstellung von Qlp;r und QI zeigt im Rahmen der Untersuchungen dieser

Arbeit gute Ubereinstimmung.
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