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1. Einleitung

Die Schonung unserer Umwelt und unserer Ressourcen ist eine der wichtigsten
Aspekte zukunftsorientierter industrieller Entwicklung und Produktion. Dies betrifft in
ganz besonderem Mal3e die Automobilindustrie, da hier ein direkter Einfluss auf diese
Thematik genommen werden kann. Die Reduzierung von Emissionen wird durch die
Verminderung des Kraftstoffverbrauches und dabei durch optimierte Motorentechnik
sowie einem konsequenten Leichtbau der Fahrzeuge erreicht. Der Zielkonflikt besteht
darin, dass Kunden sogar im Kleinwagen nicht mehr auf Komfort, Sicherheit und
Leistung, wie zum Beispiel: Klimaanlage, Navigation, Airbags, Antiblockiersystem,
elektronisches Stabilitatsprogramm verzichten, aber dies aufgrund des Druckes durch
die Politik mit einem niedrigen Kraftstoffverbrauch und Emissionsausstoss verbunden
sehen mochten. Durch die Umsetzung fortschrittlicher Leichtbaukonzepte konnte
zumindest bei einer steigenden Anzahl von zusétzlichen Elementen und Baugruppen im
PKW das Gewicht konstant gehalten und trotz steigender Motorleistungen der
Kraftstoffverbrauch und der Emissionsausstoss reduziert werden.

Um den weiterhin steigenden Anforderungen der Kunden und der Politik im
Automobilbau gerecht zu werden, missen die Automobilkonzerne und ihre
Zulieferfirmen immer schneller innovative ldeen bezlglich Design, Prozessoptimierung
und Werkstoffe entwickeln und in die Serie umsetzen. Dabei ist die Werkstoffinnovation
ein Schlusselelement zur Optimierung der Bauteileigenschaften speziell auf die
aktuellen Zielsetzungen der Weiterentwicklung von Verbrennungsmotoren.

Besonders im Bereich direkt eingespritzter hoch aufgeladener Dieselmotoren sowie bei
direkt eingespritzten Ottomotoren stellt der Zylinderkopf derzeit das kritischste Bautell
dar. Erhohte spezifischen Leistungen fuhren zu hdheren Bauteiltemperaturen und
steigende Zinddricke (Bild 1.1) erhéhen erheblich die mechanische Belastung.
Parallel dazu wird die geometrische Gestaltungsfreiheit durch die Nutzung der
Mehrventiltechnologie stark eingeschrankt.



1. Einleitung 7

100 T T T T

Prax = 150 bis 200 bar i)
eventuell bis 220 bar, y ?i
abhéngig von der Abgasgesetzgebung £
3,
80 | o Ty
= | P, <135 bar
§ ® P <150 bar
= A P, > 150 bar
2
=
2
kel
%]
g
3 40
0
[0}
o | L]
[ ]
"
- o
w " y B L
[}
]

0
1930 1940 1950 1960 1970 1980 1990 2000 2010 2020
Jahr

Bild 1.1: Anstieg des Spitzdruckes bei PKW-Dieselmotoren [150]

Insgesamt kann hinsichtlich der heute eingesetzten Werkstoffe festgestellt werden,

dass vor dem Hintergrund des steigenden Leistungsniveaus, sinkender Motorgewichte

und zunehmender thermischer und mechanischer Belastungen die

Werkstoffausnutzung der Zylinderkopfe vielfach bis in den Grenzbereich optimiert ist.

Im Rahmen dieser Arbeit werden durch Optimierung und Weiterentwicklung

bestehender Aluminiumwerkstoffe Legierungen fur den Einsatz im Motorenbereich fur

deutlich hoéhere Temperaturbelastungen entwickelt. Diese Ergebnisse sollen die

stetigen Bemuhungen nach der Reduzierung von Emissionen der Kraftfahrzeuge durch

effektivere Antriebsquellen und werkstofftechnischen Leichtbau unterstitzen.

Die neuen Legierungen sollen im Sand- als auch im Kokillenguss gleichzeitig mehrere

konkurrierende Anforderungen erflllen, welche nicht alle im Rahmen dieser Arbeit

Uberpruft werden konnten:

e Hohe Festigkeit und Dehnung sowohl bei Raumtemperatur als auch bei erhéhten
Temperaturen (bis zu 300 °C),

e Hohe Harte,

e Gute GieReigenschaften mit niedriger Warmrissanfalligkeit,

e Hohe Warmeleitfahigkeit / Temperaturleitfahigkeit,

¢ Hohe Kriechbestandigkeit,

¢ Niedrige thermische Ausdehnung,

e Hohe Thermoschockbestandigkeit,

e Serientauglichkeit sowie

e Ausreichende Bruchzahigkeit, Korrosionsbestandigkeit und Bearbeitbarkeit.
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Diese Anforderungen lassen sich durch eine Legierungsmodifikation, eine Variation der
Kristallisationbedingungen und eine Anpassung der anschlieRenden Warmebehandlung
erfullen. Durch Hinzufiigen von Legierungselementen, die sphérische, intermetallische
Phasen bilden und / oder die Diffusion verringern, sollen die
Hochtemperatureigenschaften verbessert werden. Bei der Auswahl der Legierungen
wurde darauf Wert gelegt, dass Legierungen aus der Gruppe AISi, AIMg und AICu
untersucht werden. Fir die Bestimmung des derzeitigen Ist-Zustandes und zum
Vergleich der erhaltenen Ergebnisse diente die Legierung AlSi7Mg, welche derzeit fur

hoher belastete Zylinderkopfe verwendet wird.
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2. Literaturiibersicht

2.1 Anforderungen der Automobilindustrie und Stand der Technik

Steigende Komfort- und Sicherheitsanspriiche sowie leistungsstarkere
Antriebsaggregate bewirken eine stetige Zunahme der Masse moderner PKW.
Gleichzeitig werden die Bestrebungen nach vermindertem Kraftstoffverbrauch und der
damit reduzierten Schadstoffemissionen immer wichtiger. Mit diesem Zielkonflikt kommt
dem Leichtbau eine Uberragende Bedeutung zu. Der Gewichtsreduzierung liegt dabei
folgende Matrix zugrunde: 100 kg Mindergewicht reduzieren den Kraftstoffverbrauch um
0,2 bis 0,5 /200 km. Dabei bringen Gewichtseinsparungen insbesondere bei
gro3volumigen, mehrzylindrigen Motoren die héchsten Verbrauchsvorteile. So kann
zum Beispiel die Masse eines Kurbelgehduses durch den Ersatz von Grauguss mittels
einer Aluminiumlegierung um bis zu 50 % reduziert werden [1] [2] [3].

Eine Analyse der Masseanteile der einzelnen Motorenkomponenten fur Dieselmotoren
im Hubraumbereich von 2 | zeigt, dass ein GJL-Kurbelgehduse 27 %,
Kurbelwelle/Kolben/Pleuel 25 % und der Zylinderkopf 10 % Masseanteil besitzt. Die
restlichen Prozente entfallen auf die Ein- und Anbauteile [4].

Die Auslegung von Zylinderképfen hoch ausgelasteter Motoren ist nach wie vor eine
groBe Herausforderung an die Entwicklungsingenieure. Insbesondere der
ungebrochene Trend nach héheren Motorleistungen fihrt zu einer kontinuierlichen
Zunahme der Zylinderkopfbelastungen. Neben der reinen Leistungserhéhung als Maf3
fur die zunehmende thermische Belastung der Zylinderkopfe sind es vor allem auch
steigende mechanische Belastungen, die sich unter anderem durch Erhéhung des
Verdichtungsverhaltnisses sowie den Betrieb des Motors an der Klopfgrenze ergeben
[5] [6].

Eine zielgerichtete Auslegung der Strukturmechanik und eine optimale
Kihlungsauslegung sind wesentliche Anforderungen bei der Entwicklung von hoch
belasteten Zylinderképfen. Hauptaugenmerk wird hierbei auf die Vermeidung bzw.
Reduzierung von lokalen Spannungsspitzen und auf eine Absenkung der Temperaturen
in kritischen Bereichen sowie auf die Verhinderung hoher Temperaturgradienten gelegt.
So hat z. B. die Oberflachenrauhigkeit des Zylinderkopfwassermantels einen

erheblichen Einfluss auf die Kiihlung des Zylinderkopfes [5] [7].
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Fur die Herstellung von Zylinderkdpfen gibt es unterschiedliche Konzepte. Die Auswabhl
eines Konzeptes wird auf der Basis vorliegender Belastungsdaten durch viele Faktoren
beeinflusst. Diese sind unter anderem:

e Grundgeometrie (Ventilanzahl und Kanalanordnung),

e Gesamtsteifigkeit,

e Thermodynamik,

e Gewicht,

e Prozesssichere Herstellbarkeit der Rohteile und Bearbeitkeit,

e Montagekonzepte,

e Aufwand fir Dichtungssysteme und

e Kosten [5] [8].

Aufgrund dieser und weiterer Punkte wird entschieden, ob ein Zylinderkopf als
Komplettbauteil, Bauteil mit integrierten Einsétzen oder als zusammengesetztes Bauteil
(horizontal geteiltes Zylinderkopfkonzept) hergestellt wird [5].

Der zentrale Bereich des Zylinderkopfes in Brennraumnahe sowie insbesondere alle
Stege, welche von den Ein- und Auslal3kanalen gebildet werden, sind zusatzlich
temperaturbelastet in einer Spanne von etwa 180 bis 220 °C oder sogar dartber. Dies
ist insoweit von Bedeutung, als dass die Ublicherweise angewandten
warmausgeharteten Gusslegierungen in diesen Temperaturbereichen mit der Zeit einen
deutlichen Alterungsprozess durchlaufen. Die mechanischen Eigenschaften wie die
Zugfestigkeit, die Streckgrenze und die Harte nehmen deutlich ab. Infolgedessen
kénnen sich in diesen kritischen Zonen Dauerfestigkeitsprobleme durch Bildung von
Rissen ergeben [7] [9] [10] [11] [12].

Vor dem Hintergrund der Entwicklungstendenzen bezlglich steigender Leistung der
Motoren ist eine hohere Belastung der Hauptbauteile vorgezeichnet. Bereits heute sind
in vielen Motoren aus Aluminiumlegierungen die maximal mdglichen
Werkstoffbelastungen erreicht [13] [14].

Zylinderkopfwerkstoffe

Ein fur die Konzipierung und Optimierung von Zylinderkdpfen entscheidendes Kriterium
sind die mechanischen und physikalischen Kennwerte der gewahlten Legierung, die
neben der konstruktiven Auslegung des Zylinderkopfes lebensdauerbestimmenden

Einfluss haben. Die Anforderungen an die mechanisch-physikalischen Eigenschaften
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von Zylinderkopfwerkstoffen lassen sich durch folgende Hauptmerkmale beschreiben
(siehe auch Seite 7):

e Hohe Zugfestigkeit bzw. Dehngrenze bei Betriebstemperatur,

e Hohe Bruchdehnung,

e Hohe thermische Leitfahigkeit,

e Geringe thermische Ausdehnung,

e Hohe Kriechbestandigkeit und

e Hohe Thermoschockbestandigkeit [5] [9] [12] [15].

Die Tabelle 2.1.1 zeigt
Zylinderkopflegierungen.

einen Vergleich der Materialeigenschaften gangiger

Tabelle 2.1.1: Materialeigenschaften gangiger Zylinderkopflegierungen [5]

KenngréRRe / Legierung
Temperatur EN AC- EN AC- EN AC-
AlSi6Cu4 AlSi9Cu3 AlSi7Mg AlISi10Mg AICuU5Ni1,5CoShbzr
T6 T6 T6 T6 T6
Rm 20°C 220 210 260 269 250
in N/mmg? 250°C 120 110 80 75 210
Rp0,2 20°C 180 150 220 220 210
in N/mmg2 250°C 90 80 65 60 140
A 20°C 0.5 15 1 1 1
in % 250°C 11 4.5 25 40 12
Ain W/(m*K) 20°C 110-120 138 150-170 150-170 150
HB 20°C 85 95 90 90 90

Die Warmeleitfahigkeit spielt bei der Legierungsauswahl eine groRe Rolle. Da die
Warmeabfuhr eine der wesentlichen Funktionen des Zylinderkopfes ist, kann die
Warmeleitfahigkeit seine Lebensdauer starker beeinflussen als kleine Anderungen der
Festigkeit oder Duktilitat [16].

Im Zylinderkopfbereich treten gleichzeitig thermische und mechanische Belastungen
auf. Entsprechend sind Versagensmechanismen aufgrund der zyklischen Belastungen
aus den Verbrennungsvorgangen (High Cycle), aber auch Schaden aus thermischen
Zyklen im Langzeitbetrieb (Low Cycle) der Teile zu beachten. Low-Cycle-Fatigue (LCF)-
Schéden treten insbesondere in Bereichen mit sehr hohen Temperaturdifferenzen auf,
z. B. im Zentrum der Brennraumplatte von Zylinderkdpfen [3] [13] [14].

Der Dendritenarmabstand (DAS) ist eine Kenngro3e fir die thermische Belastbarkeit

bzw. die Thermoschockbestandigkeit eines Bauteils, der in hoch beanspruchten
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Bereichen (Brennraumseite) moglichst klein sein sollte und durch eine gelenkte
Erstarrung von der Brennraumseite zur Speiserseite hin erzielt wird [5].

Von hoher Bedeutung fir die erzielbaren Festigkeitskennwerte ist auch die
Porenarmmut des Gussteils. Neben dem Porositatsgrad hat die Geometrie der Poren
entscheidenden Einfluss auf die plastischen Verformungseigenschaften der Legierung.
Eine Porositdt von beispielsweise 10 % fiuhrt bei der Legierung EN ACAISi6Cu4
abhangig von der Porenform zu Verlusten von 10 bis 25 % in der Zugfestigkeit Rm und
zu einer Reduzierung der Bruchdehnung A um 55 bis 90 % [5].

Ein  Vergleich  zwischen  Porositdt und  Dendritenarmabstand auf die
Thermoschockbestéandigkeit verdeutlicht, dass die Porositat einen erheblich gro3eren
Einfluss als der Dendritenarmabstand hat [16].

Ein neuartiger Weg fur die Herstellung von Zylinderkdpfen ist das Gielden von zwei
ahnlichen Schmelzen zur Erzielung eines Gradientengussteiles mit Ausbildung eines
Interfacebereiches von definierter Breite mit einem kontinuierlichen
Konzentrationsgradienten und einem stufenlosen Ubergang der Eigenschaften der
einen Legierung zu denen der anderen. Auf diese Weise lassen sich Bauteile
herstellen, deren Festigkeits- oder andere Eigenschaften in einem vorgegebenen
Teilbereich des Gussstickes entsprechend ihren Anforderungen gesteuert eingestellt

werden konnen [17].

2.2  Aluminiumlegierungen

Erstarrungsmorphologie

Die Erstarrung erfolgt tGber einen Kristallisationsprozess. Die Erstarrungsmorphologie
beschreibt dabei die Gestalt der in der Schmelze wachsenden Kristalle. Setzt das
Wachstum an der Grenzflache des Metalls zur Form ein, spricht man von ,exogener”
Erstarrung; wenn Kristalle im Inneren der Schmelze gebildet werden, liegt ,endogene*
Erstarrung vor. Diese Grundbegriffe ermdglichen die Definition einer Reihe von
typischen Arten des Erstarrungsablaufs, die alle bei Aluminiumlegierungen vorkommen
(Bild 2.2.1).
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Bei Leichtmetall-Gusslegierungen werden viele Ubergangsformen zwischen der
breiartigen und der schalenbildenden Erstarrung angetroffen. Ebenfalls sind Ubergange
zwischen den drei exogenen Erstarrungstypen maoglich. Es kommt vor, dass bei einer
Legierung oft exogene und endogene Erstarrung nach- und nebeneinander auftreten.
Eine Klassifizierung von verschiedenen Aluminiumlegierungen hinsichtlich ihres

Erstarrungstypes ist in Tabelle 2.2.1 dargestellt.

Tabelle 2.2.1: Erstarrungsmorphologien von Aluminium-Gusswerkstoffen [18]

Werkstoff Kokillenguss Sandguss

Al99,99 glattwandig glattwandig

Al99,9 glattwandig rauhwandig

Al99,5 glattwandig schwammartig
AlMg3 rauhwandig schwammartig
AlMg5 rauhwandig bis breiartig |schwamme-/breiartig
AlMg10 endogen-schalenbildend |breiartig

AlCu4 rauhwandig breiartig

AlISi5 schwamm-/breiartig breiartig

AlISi9 schwamm-/breiartig breiartig

AlSi12 rauhwandig bis breiartig bis
(unveredelt) [endogen-schalenbildend |endogen-schalenbildend
AlSi12 rauhwandig bis breiartig

(lamellar) endogen-schalenbildend

AlSi12 glattwandig glattwandig
(veredelt)
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Kornfeinung

Die mechanischen Eigenschaften (besonders die Bruchdehnung) und die
Giel3eigenschaften von Metalllegierungen zeigen eine deutliche Abhangigkeit von der
KorngréRe. Durch eine kornfeinende Schmelzebehandlung werden die statischen und
dynamischen Festigkeitswerte in Gusssticken und das Speisungsvermoégen der
Schmelze in der Form sowie ihr FlieBvermodgen verbessert. Aul3erdem wird die
Warmrissneigung von Gusslegierungen mit grol3em Erstarrungsintervall erheblich
herabgesetzt [19] [20].

Die Erstarrung vieler Aluminiumgusslegierungen beginnt mit der Bildung von
aluminiumreichen dendritischen Kristallformen. Anfangs sind diese erstarrten Kristallite
mit flussiger Restschmelze umgeben und wachsen, ausgehend von Keimstellen, nach
allen Seiten, bis sie an das Nachbarkorn oder an die Formwand anstol3en.

Kennzeichen eines Kornes ist die gleichgerichtete rédumliche Anordnung der
Gitterebenen. Aus giel3technischen oder optisch-dekorativen Grinden sowie aus
Grunden der chemischen Bestéandigkeit ist es oft erwinscht, die Grol3e dieser Kérner
moglichst gleichm&Rig oder so fein wie technisch mdglich einzustellen. Um dies zu
erzielen, wird haufig eine sogenannte Kornfeinung durchgefiihrt. Dabei geht es darum,
dem erstarrenden Aluminium mdglichst viele Keimbildner (Fremdkeime) anzubieten.

Da die Kornfeinung nur den a-Mischkristall betrifft, ist sie um so wirkungsvoller, je
geringer der eutektische Anteil der Legierung ist. Technisch und hittenseitig erfolgt eine
Kornfeinungsbehandlung meist durch Zulegieren von besonderen AlTiB-Vorlegierungen
[18] [19] [21] [22] [23].

Die Wirkung einer Kornfeinung ist abhangig von der Abkuhlungsgeschwindigkeit, der
stochiometrischen Zusammensetzung des Ti- und B-Gehaltes (bei AITIB-
Vorlegierungen) und der GrofR3e der Keime innerhalb der Vorlegierung. Ebenso ist zu
beachten, dass kleinste Mengen an bestimmten Elementen (z. B. Zr) die Wirkung der
Kornfeinung aufheben kénnen (,Vergiftung®) [153].

Bei der naheren Betrachtung der Kornfeinung von Aluminiumknetlegierungen stellte
Schumacher [24] fest, dass sich TiB,-Partikel mit einer dinnen Schicht von AlsTi
umgeben und damit einen hoch effektiven Keim darstellen. Zusatzliches Ti wird dann
hauptséachlich zur Behinderung des dendritischen Wachstums benétigt.

Eine Untersuchung bezuglich der Wirksamkeit einer Kornfeinung mittels AlsTi-, Al3Zr-

und AlsNb-Partikeln ergab klare Unterschiede bei den einzelnen zugesetzten
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Vorlegierungen. Besonders positiv ist die Kornfeinung mit AlTi-Vorlegierungen
aufgefallen. Neben einem schnellen Auflésen wirken die AlsTi-Partikel besonders
effektiv. Ein sehr langsames Auflésen und eine ungleichméaRige Verteilung der Partikel
wurde bei den AINb-Vorlegierungen festgestellt. Ebenso konnte nachgewiesen werden,
dass sich durch langere Haltezeiten die Partikel vergrobern und damit die Kornfeinung
deutlich verschlechtern. Die Wirkungsweise und Effektivitat von AlZr-Vorlegierungen
bezuglich der Kornfeinung ist zwischen den AITi- und AINb-Vorlegierungen einzuordnen
[25].

Porositat und Wasserstoffproblematik

Die Porositat ist der meist vorkommende Defekt in Gussteilen. Folgen von Porositat
sind unter anderem ein Abfall der mechanischen Eigenschaften, wie Zugfestigkeit,
Dehngrenze, Bruchdehnung sowie der Ermudungsfestigkeit und die Dichtheit bei
hoheren Driucken, aber auch die optischen Eigenschaften kénnen nach einer
Bearbeitung beeintrachtigt werden. Grundsatzlich wird die Porositdt in Gas- und
Schrumpfungsporositat unterteilt, wobei auch Mischformen auftreten kdnnen. Durch
eine geeignete Speiser- und Anschnitttechnik kann der Schrumpfungsporositat aus dem
Weg gegangen werden. Die Gasporositat ist durch die hohe Ld&slichkeit des
Wasserstoffes in  Aluminiumschmelzen begrindet. Wahrend der Erstarrung der
Schmelze kommt es zu einem sprunghaften Abfall dieser Ldslichkeit (Bild 2.2.2) und
der Wasserstoff scheidet sich molekular aus, was spater zu Gasblasen im Gussstlick

fuhren kann.

(flussig) 0,43

]

Wasserstoffgehalt in cm3/100 g

fest ~= flissig
| |

Temperatur in °C

| |
500/ 6001 700! 800

2001 3001 400

Bild 2.2.2: Léslichkeit von Wasserstoff in Aluminium [18]



2. Literaturibersicht 16

Um den Gehalt des Wasserstoffes in der Aluminiumschmelze zu reduzieren, sind

vielfaltige Ansatzpunkte moglich. So kann schon wahrend des Schmelzens darauf

geachtet werden, dass nur trockenes Material und Zusatzstoffe eingesetzt und die

Werkzeuge vor der Benutzung aufgeheizt werden, dabei ist eine unnétige Uberhitzung

der Schmelze zu vermeiden [23].

Zur Entfernung des Wasserstoffes hat sich die Spulgasbehandlung mittels eines

Impellers durchgesetzt. Dabei werden feinverteilte Blasen von Argon oder Stickstoff in

die  Schmelze  eingebracht. @ Der  physikalisch-chemische  Vorgang  der

Wasserstoffentfernung beruht auf der Verschiebung des Loéslichkeitsgleichgewichtes

auf die Seite der Gasphase. Treibende Kraft der Reaktion ist der

Konzentrationsgradient des Wasserstoffs zwischen der Schmelze und der Gasphase

(Spulgasblase). Die Entfernung des Wasserstoffes verlauft in folgenden Teilschritten:

e Transport von in der Schmelze geléstem Wasserstoff durch Konvektion in
Blasennéhe;

¢ Diffusion durch die Diffusionsgrenzschicht in die Blase;

e Reaktion an der Phasengrenze Schmelze-Gasblase zu molekularem Wasserstoff
und Desorption in die Gasblase;

e Aufsteigen der Gasblase zur Schmelzeoberflache unter weiterer Aufnahme von
Wasserstoff.

Wahrend die Gasblase in der Schmelze aufsteigt, vergréRert sich ihr Volumen, weil so

lange Wasserstoff aufgenommen wird, bis das Gleichgewicht mit dem Wasserstoff in

der Schmelze erreicht ist (Ausgleich des Partialdruckes) und weil der auf der Blase

lastende metallostatische Druck abnimmt [151].

Warmebehandlung

Die Eigenschaften von Aluminium-Gusslegierungen lassen sich durch eine
Warmebehandlung gezielt verbessern. Das Ausharten, die weitaus wichtigste
Warmebehandlung, ermdglicht es, die Festigkeit, die 0,2%-Dehnunggrenze sowie die
Harte bestimmter Gusswerkstoffe zu erhdhen. Voraussetzung fur die Aushéartbarkeit
einer Legierung ist das Vorhandensein mindestens eines Legierungsbestandteiles, das
bei hoher Temperatur im Aluminiumkristall in gréRerer Menge geldst ist als bei tiefer

Temperatur.
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Die Wirkung des Aushartens wird aul3erdem von folgenden Parametern beeinflusst:
e Zusammensetzung (Bestandteile, Beimengungen) und
o Zeit: - Giel3verfahren,

- Gefugemodifikationen (z. B. Veredelung) und

- geometrische Gussstickabmessungen [18] [19] [26] [27] [28] [29] [30].

Metallkundliche Grundlagen

Die Fahigkeit metallischer Festkorper, bei ein und derselben Zusammensetzung

Struktur und Gefiige zu andern, ist die Voraussetzung fir viele technische Prozesse,

welche die Beeinflussung der Eigenschaften des Werkstoffes zum Ziele haben [32].

Bei der plastischen Verformung wandern Versetzungen. Durch Behinderung der

Versetzungsbewegung wird das Metall verfestigt. Durch die Verkleinerung des zur

Verfigung stehenden Raumes, durch das Einbringen von Fremdatomen

(Mischkristallhartung) oder durch ausgeschiedene Phasen kann in einem metallischen

Festkorper die Beweglichkeit der Versetzungen eingeschréankt werden [32].

Fur die Ausscheidungshéartung einer Legierung mussen 4 Kriterien erfullt sein [34]:

1. Das Zustandsdiagramm muss eine mit der Temperatur abnehmende Lo6slichkeit des
Legierungselementes im festen Grundmaterial aufweisen.

2. Die Matrix sollte méglichst weich und duktil und die Ausscheidungen mdoglichst hart
und sprdode sein.

3. Die Legierung muss abschreckbar sein.

4. Die Ausscheidung muss kohéarent sein.

Zunachst wird die Legierung bei hoheren Temperaturen (Bild 2.2.3) zwecks

Homogenisierung gegluht und dann rasch abgekuihlt, damit der homogenisierte Zustand

erhalten bleibt und bei Raumtemperatur eine an B Ubersattigte feste Losung von a-

Kristallen vorliegt. AbschlieRend wird die Legierung zur Aushartung bei

Raumtemperatur oder erhohter Temperatur l&angere Zeit gelagert. Beim Auslagern

scheidet sich aus dem uberséttigten o-Mischkristall die p‘-Phase aus. Diese feinen,

metastabilen Phasen weisen koharente oder teilkoharente Phasengrenzen auf. Durch

die dabei entstehenden Verspannungen wird ein Verfestigungseffekt erzielt [32] [35]

[37] [38] [39].
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Bild 2.2.3: Zustandsdiagramm flr ausscheidungshartende Gusslegierungen [32]

Die Vorstellung von der Gitterkoharenz ergibt heute das klarste Bild von den Vorgangen
bei der Aushartung. Danach besteht bei vielen Ubersattigten Mischkristallen die erste
Stufe aus einer einphasigen Entmischung: Infolge statistischer Schwankungen
sammeln sich in fester Losung Atome des im Grundgitter gelésten Elementes an (Bild
2.2.4 a und b). Gebiete, in denen solche Fremdatome angereichert sind, werden
Entmischungszonen (Guinier-Preston-Zonen) genannt. Sie sind mit dem Gitter des
Mischkristalls nach allen Seiten hin koharent verbunden. Wie Bild 2.2.4 b im Schema
zeigt, gehen daher alle Netzebenen der Entmischungszonen ohne Unstetigkeitsstellen
in die Netzebenen des Matrixgitters Uber. Damit verbunden ist eine Gitterverzerrung in
der Nahe der koharenten Grenzflachen [32].

Wenn auch die Bedingungen flr einen sehr schnellen Zerfall des Ubersattigten
Mischkristalls in seine Gleichgewichtsphasen selten gunstig sind, so wird der
Mischkristall doch bestrebt sein, sich dem Gleichgewicht unter den gegebenen
Bedingungen so weit wie mdglich zu ndhern und die zweite Phase auszuscheiden, wie
es Bild 2.2.4 ¢ schematisch zeigt [32].
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9)
Bild 2.2.4: Schematische Darstellung verschiedener Zustande einer aushéartbaren
Legierung
a) Ubersattigte feste Losung
b) Mit dem Matrixgitter koharente Entmischungszone
c) Aus der festen LoOsung ausgeschiedene zweite Phase (inkoharente
Gleichgewichtsausscheidung) [32]
Die Vorgange der Ausscheidung aus dem Ubersattigten Mischkristall lassen sich in
kontinuierliche und diskontinuierliche Vorgange unterteilen. Bei der kontinuierlichen
Ausscheidung entstehen in den Kornern des Gefliges gleichmaRig verteilte feine
Teilchen, die mit zunehmender Auslagerungszeit groRer werden. Bei der
diskontinuierlichen Ausscheidung setzt der Zerfall im allgemeinen an den Korngrenzen
ein und ergreift allmahlich das gesamte Kornvolumen. Die kontinuierliche und
diskontinuierliche Ausscheidung schlieRen sich gegenseitig nicht aus. Sie kénnen in
einem Material gleichzeitig oder in Abhangigkeit von den Behandlungsbedingungen
nacheinander auftreten [32].
Zur quantitativen Deutung der Aushartung mussen bekannt sein:
a) GrofRRe, Verteilung, Form und Kiristalleigenschaften der Teilchen sowie das
Verzerrungsfeld in ihrer Umgebung;
b) Die Art der Wechselwirkung von Versetzungen mit diesen Teilchen. Es gibt daflr
zwei grundsatzlich verschiedene Grenzfalle (Bild 2.2.5):
1. Die Versetzungen sind in der Lage, Teilchen zu schneiden.
2. Die Versetzungen konnen sich nur im Grundgitter bewegen und die Teilchen

nehmen an der plastischen Verformung nicht teil [33].
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Bild 2.2.5: Wechselwirkung von Versetzungen

a) Koharente, geordnete Teilchen werden durch eine Versetzung geschnitten,
die im Teilchen eine Antiphasengrenze (APG) erzeugt.
(Schneidemechanismus, Mott-Naborro-Mechanismus)

b) Harte inkoharente Teilchen kdénnen durch flexible Versetzungen umgangen

werden. (Umgehungsmechanismus, Orowan-Mechanismus) [33]

Das Maximum der Streckgrenze ist bei dem kritischen Teilchendurchmesser d. zu
erwarten (Bild 2.2.6). Sind die Teilchen kleiner als d., ist es fur die Versetzung
energetisch gunstiger, das Teilchen zu schneiden. Bei gro3eren Teilchen reicht die
Spannung der Versetzung zum Schneiden nicht aus und es kommt zum
Umgehungsmechanismus. Je nach Legierung kdnnen sich folgende Ausscheidungen
bilden: Al,Cu, Mg,Si, AlsFe, AlsMn, AlzNi, Al;Cr, AlsZr, AlsLi, AlsSc. [31] [36] [38] [39]

Ar

Bild 2.2.6: Kritische Schubspannung in Abhangigkeit vom Teilchendurchmesser d,
Aty = Umgehung der Teilchen, Ats = Schneiden der Teilchen [33]
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Robinson [40] untersuchte das Fliel3verhalten wahrend des Zugversuches von binaren
(Al-Mg, AIl-Si, usw.) und technisch relevanten (AlCu4Mg, u. w.) Legierungen auf
Aluminiumbasis wahrend des Zugversuches. Seine Ergebnisse zeigen bei allen
Legierungen, in teilweise unterschiedlichen Zustanden, ein sdgezahnartiges, anomales
FlieRverhalten, das in Abhangigkeit zu der Dehnung, der Verformungsgeschwindigkeit
und der Priftemperatur steht. Als urséchlich fur dieses Phanomen werden
Nahordnungs- und Ausscheidungsvorgange, Clusterbildung sowie Alterung von
Versetzungen angesehen (Portevin-Chatelier-Effekt). Ein  weiterer  wichtiger
Einflussfaktor ist der Magnesiumgehalt der Aluminiumlegierungen, der die

Versetzungsalterung und somit das FlieBverhalten deutlich beeinflusst.

Mechanische Eigenschaften

Bei der Wahl der Legierung und als Kriterium der Eignung fur den jeweiligen
Anwendungszweck sind die mechanischen und physikalischen Eigenschaften des
Gusses in der Praxis von grof3ter Bedeutung.

Zu den mechanischen Eigenschaften gehdren: die Ryo2-Dehngrenze, die Zugfestigkeit
Rm, die Bruchdehnung A, die Brinellharte HB, Zahigkeit und die Biegewechselfestigkeit
opw. Den physikalischen Eigenschaften sind die Dichte, die elektrische Leitfahigkeit, die
magnetischen Eigenschaften, die Warmeleitfahigkeit sowie die Reflexions- und
Emissionseigenschaften zuzuordnen.

Die Eigenschaften werden an genormten Priufkérpern ermittelt. Man unterscheidet drei
verschiedene Arten der Probeentnahme. Das Probestick kann entweder aus dem
Gussteil herausgeschnitten oder an dem zu priufenden Gussstiick angegossen, aber
auch separat in einer eigenen Form gegossen werden. Durch eine zerspanende
Bearbeitung wird dann der Probekorper hergestellt. Fir die Beurteilung des
mechanischen Verhaltens des Gusses ist eine reprasentative Probenahme von grof3ter
Bedeutung, um die Eigenschaften fur das Gussteil geltend machen zu kdnnen.

Weitere wichtige Einflussparameter bei der Prufung sind die Temperaturverhaltnisse,
die Beanspruchungsgeschwindigkeit, der Spannungs- und Dehnungszustand und die
geometrischen Parameter, wie z.B. Kerben (Gusshaut).

Weiterhin ist es wichtig zu erwéhnen, dass schon durch veranderte Bedingungen bei
der Gusskadrperbildung (Erstarrung) Einfluss auf die physikalischen und mechanischen

Eigenschaften genommen werden kann. Dazu zdhlen die Schmelzezusammensetzung,
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die Wanddickenunterschiede mit den daraus resultierenden Abkihlbedingungen, die
Keimbildung mit dem Keimwachstum und die Umwandlungsbedingungen. Dies sind
alles Parameter, welche bei einer Betrachtung bertcksichtigt werden mussen. [41]

Gielstechnologische Eigenschaften

Die giel3technologischen Eigenschaften umfassen das Werkstoffverhalten wahrend des
Formfullungs- und Erstarrungsprozesses. Dadurch werden in erster Linie die
Werkstoffeigenschaften, insbesondere die mechanischen Eigenschaften des Gusses
beeinflusst.

Die Giel3eigenschaften sind grundlegend durch den Legierungstyp und die
Beimengungen bestimmt und konnen durch angepasste Gehalte sowie Zusétze in
einem gewissen Bereich optimiert werden. Im Einzelnen versteht man unter den
Giel3eigenschaften das FlieRvermégen, das Formflllungs- und Speisungsvermdgen,
das Lunkerverhalten und das Warmrissverhalten.

Eine hochwertige Gussteilqualitat kann nur erreicht werden, wenn bei einer
sachgeméaflRen Schmelzebehandlung und optimaler gie3gerechter Gestaltung ein
maoglichst feinkorniges, gleichmafiges und dichtes Gefilige erzeugt wird. Dabei sollen
Fehler wie Lunker, oxidische Einschlisse, Schrumpf- und Gasporositat sowie Risse
vollstandig vermieden werden.

Unter dem FlieRvermdgen versteht man die F&ahigkeit einer Schmelze, in einen
waagerechten Kanal zu flieRen, bis sie durch die fortschreitende Erstarrung daran
gehindert wird. Als Eigenschaftskenngréf3e wird die Auslauflange in einer Prufform
ermittelt.

Wichtige Einflussfaktoren des FlieRvermdgens sind die Zusammensetzung und der
Warmeinhalt der Schmelze. Des Weiteren ist das Flieivermdgen von der Intensitat der
Warmeabfihrung an die Form und ebenfalls von der kinetischen Energie der
stromenden Schmelze abhangig.

Das FlieBvermbgen einer Legierung ist Uber die Erstarrungsmorphologie erklarbar.
Aluminium als Reinmetall und Legierungen mit eutektischer bzw. naheutektischer
Zusammensetzung weisen die grof3ten Auslauflangen auf. Mit zunehmenden
Legierungsgehalt (z. B. Magnesium) wird das FlieBvermdgen deutlich schlechter, da bei
ihnen schwamm- bis breiartige Erstarrungstypen auftreten. Eine Verbesserung des

FlieBvermdgens kann durch Steigerung des Warmeinhaltes und der kinetischen
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Energie der Schmelze sowie durch die Verringerung der Warmeentzugsgeschwindigkeit
realisiert werden. In der Praxis geschieht dies Uber die Erhdéhung der Giel3temperatur.
Das Formfillungsvermogen ist gekennzeichnet durch die Eigenschaft der Schmelze,
die Konturen der Form naturgetreu wiederzugeben. Einflussfaktoren auf das
Formflllungsvermdgen bilden die Oberflachenspannung der Schmelze, ihre Dichte, die
Erstarrungsmorphologie und die Abkuhlgeschwindigkeit der Schmelze sowie die
metallostatische Druckhthe. Ein Herabsetzen der Oberflachenspannung durch
Legierungselemente (wie z.B. Na, Sr), eine zunehmende Dichte und Druckhéhe
verbessern das Formfillungsvermégen.

Die Speisung von Gusssticken dient dem Ausgleich von Volumendefiziten beim
Erstarren und Abkihlen. Diese hat den Transport von flissiger Phase bzw. von
Phasengemischen im erstarrenden Gussteil zur Voraussetzung. Zur Sicherung
ausreichender Speisungsbedingungen, und somit zur Herstellung dichter, homogener
Gusssticke, sind MalRnahmen zu einer gezielten Lenkung der Erstarrung notwendig.
Das Speisungsvermdgen wird in Speiserkokillen gemessen. Das relative
Speisungsvermdgen wird aus dem Verhaltnis Stockzeitpunkt zur Erstarrungszeit einer
Legierung ermittelt.

Lunker sind Volumendefizite im oder am Gussteil, deren Ursache in der
Temperaturabhangigkeit des spezifischen Volumens der Werkstoffe liegt. Dieses
physikalische Volumendefizit kann bei einer Gielstemperatur von 770 °C bei Aluminium
bis zu 13 % betragen. Die Folgen unzureichender Nachspeisung von flissigem Metall
sind Volumenfehler. Diese kdnnen als Makrolunker, Mikrolunker, Einfallstellen, kubische
Schwindung und als Innenporositaten am oder im Gussstiuck auftreten. Die Ausbildung
und Verteilung des Volumendefizits hangt in der Hauptsache vom Erstarrungsablauf ab.
Bei Rein-Aluminium und eutektischen AlSi-Legierungen wird die Bildung von
Makrolunkern durch eine frihzeitige Randschale beginstigt. Diese gehéren zu den
glattwandigen und im geringen Maf3e rauwandigen sowie endogen-schalenbildenden
erstarrten Werkstoffen. Die AIMg-Legierungen, die schwamm- bis breiartig erstarren,
bilden erst spater ein tragfahiges Gerist und neigen daher dazu, dass die Flachen
einfallen. Des Weiteren ist bei diesen Legierungen das Speisungsvermdgen
ungenigend, sodass im Inneren des Gussstlickes Porositat auftritt.

In der Praxis versucht man, die Erstarrungsmorphologie gezielt zu beeinflussen, um

einen dichten und fehlerfreien Guss zu erzeugen. Mittels Kenntnissen von
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Lunkervolumendefiziten der Gusswerkstoffe werden dimensionierte Speisersysteme an
den jeweiligen Gussteilen angeordnet. Dabei wird die Speisergrof3e von der
Erstarrungszeit bestimmt und ebenso die Speiserposition vom Speisungsvermdgen und
daraus resultierend die gegebene Sattigungsweite. Weiterhin werden Mal3hahmen zu
einer gezielten Lenkung der Erstarrung eingeleitet. Dabei ist zu beachten, dass jeder
Gussteilbereich mit ausreichend Schmelze wéhrend des gesamten
Erstarrungsprozesses versorgt werden muss. Die Realisierung erfolgt tber konstruktive
und technologische Malinahmen, wie der systematischen VergréR3erung von
Wanddicken in Richtung der Speiserposition, der Formstoffauswahl, dem Einsatz von
Kahlkdrpern und der Dimensionierung und Positionierung des Speisersystems.
Warmrisse sind interkristalline Materialtrennungen, die in der Endphase der Erstarrung
entstehen. Die Ursachen liegen in der Volumenkontraktion und den daraus
resultierenden Gusskorperspannungen. Die Spannungen kénnen durch die Festigkeit
des Materials aufgenommen oder durch plastische Verformungen abgebaut werden.
Restschmelze kann in die gedehnten Bereiche nachflieRen und die Risse ausheilen.
Warmrisse bilden sich erst, wenn ein geringer Warmrisswiderstand zu einer Trennung
des Kristallverbandes fiihrt und gleichzeitig ein schlechtes Ausheilvermégen vorliegt.
Sie treten vorwiegend in Bereichen unterschiedlicher Abkuhlbedingungen auf. Durch
die Wanddickenubergange sowie durch Reibung zwischen Giel3metall und Form, Kerne
und  vorspringende  Teile  wird eine  Gussstuckschwindung  behindert.
Warmrissempfindlich sind vor allem jene Legierungen, die ein grofRes
Erstarrungsintervall aufweisen oder Beimengungen enthalten, die niedrigschmelzende
Phasen bilden. Dazu gehdren im Besonderen die AIMg-, AlZnMg- und die AICu-
Legierungen. [41]

2.3 AlSi-Legierungen

Aluminium bildet mit ca. 12,5 % Silizium ein Eutektikum, das bei 577 °C schmilzt. Die
Loslichkeit von Silizium in festem Aluminium betragt bei 577 °C 1,65 % und fallt bei
300 °C auf etwa 0,07 % (Bild 2.3.1). Hat eine Legierung mehr Silizium als der
Loslichkeit entspricht, so enthélt das Geflige neben Aluminium-Mischkristallen auch

Silizium-Kristalle. Wenn die Abkuhlungsgeschwindigkeit nicht besonders grof3 ist,
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erstarrt das Silizium im eutektischen Gemisch in Form kantiger Kristalle, Nadeln und
Platten [19]. Dieses kann durch rasches Abkuhlen oder durch Zusétze geringer Mengen
verschiedener Elemente erreicht werden. Beim schnellen Abkuhlen wird eine Feinung
der Siliziumteilchen erreicht. Bei Zugabe von Erdalkalimetallen (Na, Sr) oder
Seltenerdmetallen (La, Ce, Pr, Yb) zur Schmelze wird das Silizium in Form verzweigter
Fasern (korallenartig) ausgeschieden. Bei Zugabe von P werden, vor allem in
Ubereutektischen AlSi-Legierungen die primaren Si-Partikel feiner [154].

Die Festigkeit der untereutektischen Aluminium-Silizium-Legierungen steigt durch
Silizium-Zusatz bis hin zur eutektischen Zusammensetzung. Eine Veredelung (z. B. mit
Natrium oder Strontium) fohrt im Gusszustand zu noch gulnstigeren
Festigkeitseigenschaften, insbesondere der Bruchdehnung, welche durch die
Morphologieanderung des Siliziums von lamellar zu korallenartig begriindet liegt [19]
[42] [43].

Gangige Zylinderkopflegierungen aus dem AlSi-Legierungsbereich sind AISi9Cus3,
AlSi7Mg, AISi7MgCu0,5 und AISi6Cu4. Die Legierung AlSi12CuNiMg wird trotz ihrer
ausgezeichneten mechanischen Eigenschaften bei erh6hten Temperaturen nur selten

fur wassergekuhlte Zylinderkopfe verwendet, da sie vergleichsweise schlechte
Giel3eigenschaften aufweist [16] [44].

800+ Schmelze

Schmelze +Si
Schmelze+Al
165 % R ——

Temperatur in °C

l 1 1 |
0 5 10 15 20 25 30
Siliziumanteil in % der Masse

Bild 2.3.1: Zustandsdiagramm Aluminium-Silizium [45]

2.3.1 BehandlungsmalRnahmen zur Gefugebeeinflussung (AlSi-Legierungen)

Maflnahmen zur Beeinflussung der Gussgefligeausbildung haben insbesondere die

Verbesserung der mechanischen Eigenschaften und der Giel3eigenschaften zum Ziel.
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In Bild 2.3.2 sind fur die AlSi-Legierungen die Bereiche markiert, in denen die

jeweiligen Behandlungen sinnvoll sind.
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400 L ] | 1 ]
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Kornfeinung Primér-Si-Feinung
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Bild 2.3.2: BehandlungsmalRnahmen zur Gefligebeeinflussung [155]

Der Einfluss einer Kornfeinung auf die Eigenschaften von Aluminiumlegierungen ist in
Kapitel 2.2 nachzulesen.

Unter Veredelung versteht man eine gezielte Schmelzebehandlung zur Einstellung
eines feinfaserigen eutektischen Siliziums im Gussgeflige, wodurch die mechanischen
Eigenschaften (insbesondere die Bruchdehnung) sowie in manchen Fallen die
Giel3eigenschaften verbessert werden kdonnen. Die Veredelungsbehandlung erfolgt in
der Regel durch Zugabe von geringen Mengen Natrium oder Strontium.

Die Ausbildungsart des Eutektikums, z. B. koérnig oder veredelt, spielt daher ab
Siliziumgehalten von ca. 7 bis 13 % bei den Gebrauchseigenschaften, besonders bei
der Zahigkeit oder Dehnung, eine herausragende Rolle. Bei der Forderung nach
hoherer Bruchdehnung im Gussteil wird man daher Aluminiumgusslegierungen durch
die Zugabe von 40 bis 100 ppm Natrium oder von 200 bis 300 ppm Strontium veredeln.
Es ist zu beachten, dass Strontium bei hoheren Gehalten zur Bildung intermetallischer
Phasen neigt.

Eine Veredelung mit Natrium oder Strontium erhéht die Neigung zur Gasaufnahme in
der Schmelze. Durch die Wechselwirkung des sich ausscheidenden Wasserstoffs mit
den sich verstarkt bildenden Oxiden kann es im Gussteil zu Defekten, besonders zu
gehaufter Mikroporositat, kommen. In manchen praktischen Fallen ist dieses Potential

zur Mikroporenbildung allerdings geradezu erwtinscht. Die Veredelung hat dann auch
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den Zweck, durch Bildung von vielen Mikroporen die sonst zu erwartenden Makrolunker
zu kompensieren [18] [19] [21] [22] [46].

2.3.2 Einfluss von Legierungs- und Begleitelementen (AlSi-Legierungen)

Mg Magnesium

Kleine Zusétze von Magnesium (Bildung von Mg,Si) fuhren zu den kalt- und
warmaushartenden AISiMg-Legierungen. Der gunstigste Mg-Zusatz bei AlSi-
Legierungen liegt zwischen 0,2 % und 0,5 % und sinkt etwas mit wachsendem Si-
Gehalt. Durch Magnesium ist auch eine geringe Feinung der Siliziumstruktur méglich
[19] [26] [45] [47].

Ein Vorteil von Magnesium ist die Verbesserung der Festigkeit, der Harte, der
Kriechbestandigkeit und der Korrosionseigenschaften. Negativ wirken sich
Magnesiumgehalte Uber 0,6 % aus. Neben einer erhdhten Neigung zu Oxidation,
Wasserstoffaufnahme und Porositat kommt es ebenfalls zur Erniedrigung der
FlieRfahigkeit und zur Versprodung [21] [48] [49] [50] [51] [52] [53] [54] [55] [56].

Cu Kupfer

Durch  Kupfer entsteht ein terndres Al-Si-Cu-Eutektikum, welches den
Erstarrungsbereich erweitert und somit die Giel3barkeit und das FlieRvermogen
verbessert. Gleichzeitig wird die Festigkeit, die Harte, die Kriechbestandigkeit und die
Warmfestigkeit der Legierung erhoht. Negativ wirkt sich der Kupfergehalt auf die
Korrosionswiderstandsfahigkeit und die Duktilitdt aus, deshalb sollte der Zusatz an
Kupfer bei AlISiMg-Legierungen 1 % nicht Gbersteigen, ebenso wirkt sich ein steigender
Kupfergehalt negativ auf die Porositat aus [21] [27] [48] [50] [51] [54] [57] [58] [59] [60]
[61].

Fe Eisen
Im Dreistoffsystem Aluminium-Eisen-Silizium treten neben der Verbindung AlsFe noch
zwei weitere ternére Phasen auf und zwar die eisenreiche Verbindung Al,Fe3Si, sowie

die siliziumreiche intermetallische Verbindung AlgFe,Si. Letztere Kristallart zeigt einen
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nadel- bzw. plattchenformigen Aufbau, wodurch die mechanischen Eigenschaften
ungunstig beeinflusst werden [19] [54] [62].

Eisen hat bei Gehalten ab ca. 0,2 % einen negativen Einfluss auf die Z&higkeit
(Bruchdehnung). Es liegt als sehr spréde AlFe(Si)-Verbindung in Form von Platten, die
im Geflgebild als ,Nadeln* erscheinen, vor. Diese Platten wirken wie grof3flachige
Gefugetrennungen und fuhren schon bei geringsten Verformungen zum Bruch [21] [42]
[60]. Mit Hilfe von anderen Elementen (Cr, Mn, Ni, Co, Mo) kann die Gestalt der
eisenhaltigen Ausscheidungen in eine weniger schadliche Form gewandelt werden [63].

Durch den Zusatz von Eisen kdnnen hdhere Héartewerte erzielt werden [50] [64].

Mn Mangan

Mangan kompensiert bei Eisengehalten >0,15 % teilweise dessen schadliche Wirkung
in bezug auf die Zahigkeit [21] [50] [65]. Das Verhaltnis von Eisen zu Mangan sollte
dabei 2:1 betragen. Kleine Manganzusatze sind in eisenfreien Legierungen ohne
Einfluss auf die Festigkeit [19]. Zusatze uber 0,8 % verschlechtern neben den
mechanischen Eigenschaften auch die Giel3barkeit [56].

Durch den Zusatz von Mangan wird die eisenhaltige AlsFeSi-Phase in die fur die
mechanischen Eigenschaften weniger schadliche Al;s(Mn,Fe)sSi-Phase gewandelt, es
kommt aber trotzdem zu einer Beeinflussung des dendritischen Wachstums und der
inneren Schwindung [62] [66].

Ti Titan

Einige Zehntelprozent Titan (peritektischer Zusatz) steigern die Festigkeit und als AITiB-
Vorlegierung wird eine Kornfeinung erreicht [45] [67]. Bei hoheren Gehalten treten im
Geflige durch Agglomeration harte Kristalle (Nadeln) von Al;Ti oder TiB, auf, die sich
meistens in Nestern anordnen und dann beim Polieren, bei der spanenden Bearbeitung
oder bei der anodischen Oxidation Schwierigkeiten verursachen und aul3erdem die
Festigkeit verringern [19].

Sr Strontium und Na Natrium
(siehe auch Kapitel 2.3.1)
Ein Zusatz von Strontium oder Natrium veredelt nicht nur das eutektische Silizium,

sondern beeinflusst auch die intermetallischen Phasen, sowie die Form und GrofRe der
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eisenhaltigen Plattchen (Nadeln). Gleichzeitig bewirkt eine Strontiumveredelung der
Schmelze bei der Warmebehandlung des Gussteils ein schnelleres Einformen der Si-
Partikel und verbessert somit Festigkeit und Dehnung [68].

Be Beryllium
Der Berylliumzusatz verhindert die Bildung von stérenden eisen- und

magnesiumhaltigen intermetallischen Verbindung [69].

Ni Nickel

Nickel wirkt in Aluminiumlegierungen zum Teil ahnlich wie Kupfer. Nickelzusatze
bewirken eine Steigerung der Warmfestigkeit, der Kriechbestandigkeit und der
Festigkeit nach Langzeitwarmauslagerung, aber auch eine Abnahme der
Korrosionsbestandigkeit. Weiterhin soll es die versprodende Wirkung eisenhaltiger
Kristallite mindern [54] [56] [[61] 65] [70] [71].

Ag Silber
Durch den Zusatz von Silber in AISiCu-Legierungen ist eine doppelbinare
Ausscheidungsbildung von kupfer- und silberreichen Ausscheidungen im a-Mischkristall

madglich, welche zu einem Anstieg der Harte fuhren [57].

Co Kobalt

Bei Ubereutektischen Legierungen mit einem Kupferanteil ab 5 % wirkt sich ein
Kobaltzusatz (ca. 0,9 %) im Gusszustand harteerhéhend aus [58]. Die Zugabe von ca.
0,3% Kobalt bewirkt bei einer AlSiMg-Druckgusslegierung eine deutliche Minimierung
der Klebneigung, ohne einen gravierenden Einfluss auf die Bruchdehnung zu nehmen
[72].

Cr Chrom

Chrom verbessert die Stabilitat der mechanischen Eigenschaften nach einer
Langzeitwarmauslagerung bei den AISiCu-Legierungen deutlich. Ebenfalls wirkt sich
Chrom lebensdauererhéhend bei Ermidungsversuchen aus [58]. Durch den Zusatz von
Chrom kommt es bei AlSi7Mg-Legierungen zu einer Kornvergréberung, dieser Effekt ist

auch bei gefeinten Legierungen sichtbar [73].
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Bei AISiCuMg-Legierungen bewirkt ein Zusatz von bis zu 0,3 % Chrom eine
Verbesserung der Giel3barkeit und der mechanischen Eigenschaften. Bei hdheren
Gehalten kommt aufgrund es von Vergroberung der AlCr-Partikeln zu einer

Verschlechterung dieser Eigenschaften [56].

Zr Zirkonium und Sc Scandium

Ein Zusatz von Zirkonium bewirkt bei AlSi12Cu-Legierungen im Gusszustand und nach
einer Langzeitwarmauslagerung (250 °C fur 500 h) eine Festigkeits- und Harte-
steigerung sowie ein verbessertes Verhalten bei Ermudungsversuchen [58].
Untersuchungen an AlSi7Mg-Legierungen zeigten, dass Scandium, Zirkonium und ein
Gemisch aus beiden zu einer Kornfeinung (peritektischer Zusatz) beitragen. Bei der mit
Scandium gefeinten Legierung zeigte eine Menge von ca. 0,6 - 0,75 % und bei der mit
Zirkonium gefeinten Legierung eine Menge von 0,69 % die beste Kornfeinung. Treten
beide Elemente gemeinsam auf, zeigt sich, dass Zirkonium die Effektivitdt von
Scandium unterstutzt. Mit der so durchgefuhrten Kornfeinung verbessern sich die
mechanischen Eigenschaften [74].

Bi Wismut und Sb Antimon

Die beiden Elemente kommen vermehrt durch den Sekundaraluminiumkreislauf vor und
haben einen storenden Einfluss auf die Gefluigeausbildung des eutektischen Siliziums
bei einer spater durchgefihrten Veredelungsbehandlung durch die Zugabe von
Strontium oder Natrium. So kommt es zur Bildung unterschiedlicher Phasen und nicht
zur Veredelung des Eutektikums. Ist keine Veredelung vorgesehen, so wirken sich
diese Elemente feinend auf das eutektische Silizium aus [67] [75] [76].

Durch den Zusatz von Wismut (1 - 4 %) in AISiCu-Legierungen wird der
Reibungskoeffizient deutlich minimiert, worin eine Erhéhung der Verschlei3festigkeit

begruindet liegt [77].

Seltene Erden

Lanthan (0,1 %) bewirkt bei AISiCu-Legierungen unter Beachtung einer schnellen
Abkuhlung (ca. 75 K/min) eine Feinung des Eutektikums [57].

Bei Lanthanzusatzen von 0,05 bis 0,2 % kommt es bei AlSi7Mg-Legierungen zu einer

Veredelung und zu einer Verfeinerung von intermetallischen Phasen, was die
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Bruchdehnung um ca. 35 % und die Zugfestigkeit um ca. 6 % erhdht. Hohere Gehalte
fuhren zu einer Vergroberung der intermetallischen Einschliisse sowie einer Zunahme
des Volumenanteils und somit zur Verschlechterung der mechanischen Eigenschaften
[78].

Ein Zusatz von 0,5 % Samarium fuhrt bei AISiICuMg-Legierungen zu einer Steigerung
der Dehnung von ca. 20 % [57].

Bei Ubereutektischen AlSi-Legierungen wird durch die Zugabe von einem Gemisch aus
seltenen Erden (Ce, La, Nd, Pr, Pa) die Morphologie des Primérsiliziums von einer
sternéhnlichen Form in eine polyedrische Form geandert, zusatzlich kommt es zu einer
Feinung. Ab ca. 0,2 % seltener Erden liegt ein Ubersattigter Primarsiliziumkristall vor
[79].

Bei Versuchen an einer AlSi7Mg-Legierung mit einem Mischmetallzusatz (Ce, La, Nd)
stellten Ravi M. und Mitarbeiter [46] fest, dass sich bis zu einer Zugabe von 1 %
Zugfestigkeit, Streckgrenze und Bruchdehnung um bis zu 20 % steigern lassen. Dies
beruht auf der Tatsache, dass der Mischmetallzusatz wie ein Veredelungsmittel auf die
eutektischen Siliziumphasen wirkt.

2.3.3 Metallkundliche Betrachtungen (AlSi-Legierungen)

Die Mikrostruktur einer veredelten AlSi-Legierung besteht hauptséachlich aus a-
Aluminium-Dendriten und einer interdendritischen, unregelmafig verteilten,
eutektischen Al-Si Struktur. Die eutektische Siliziumphase zeigt eine fasrige Form.
Eisenreiche und Mg,Si-Phasen findet man haufig in interdendritischen Bereichen [80].
Bei steigendem Magnesiumgehalt ist eine Zunahme an Ausscheidungen von Mg,Si und
MgsAlg sichtbar. Durch das Losungsglihen kommt es zur Einformung von Si und Mg.Si,
wobei es zu einer Verbesserung der mechanischen Eigenschaften kommt. Gleichzeitig
scheiden sich Mg,Si-Partikel im a-Mischkristall aus. Die Teilchen der Phase MgsAlg
kénnen bei unginstiger Lésungsglihtemperatur aufgeschmolzen werden und scheiden
sich danach wieder aus, was eine Verschlechterung der mechanischen Eigenschaften
mit sich bringt [49] [66] [81].

Untersuchungen an den AISiCuMg-Legierungen haben ergeben, dass bei einem

geringen Magnesiumgehalt (0,04 %) die Al,Cu-Partikel ab einer Temperatur von 520 °C
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aufschmelzen. Steigt der Magnesiumgehalt auf 0,45 % an, sinkt die Schmelztemperatur
auf 507 °C ab. Magnesiumgehalte tUber 0,5 % fuhren zu einer Volumenerhéhung der
kupferhaltigen Phasen, was sich in Seigerungen in bestimmten Bereichen
widerspiegelt. Eine Veredelung der Schmelze mit Strontium hat in beiden Féllen keine
Auswirkung auf die Schmelztemperatur der Phase. Die Al,Cu-Phase kann in zwei
verschiedenen Morphologien vorliegen. Bei einer einfachen Keimbildung von Al,Cu
kommt es zum eutektischen Typ mit einem Kupfergehalt von 28 bis 33 %. Wird die
Keimbildung erschwert, bildet sich der Blocktyp mit einem Gehalt von 35 bis 43 %
Kupfer. Hauptsachlich tritt Al,Cu in Form einer Blockphase auf, was ein Auflésen in die
Aluminiummatrix wahrend der Warmebehandlung verlangsamt. Ein Ansteigen des
Magnesiumgehaltes hat eine Ausbildung von dicken Platten aus AlsMgsSisCu, in den
Al,Cu-Partikeln zur Folge. Die an der Aushartung beteiligten Phasen sind unter
anderem Al,Cu, Mg,Si, Al,CuMg und Al,CuMgsSi, [53] [82] [83] [84] [85].

Ein unkontrolliertes Ansteigen der Begleitelemente tragt zur Entstehung von
intermetallischen Phasen bei, welche sich dann in interdendritischen Bereichen und
Korngrenzen ausscheiden. Diese harten Partikel erhohen die Héarte aber vermindern
zugleich die Bruchzahigkeit. Die schadliche Wirkung von hohen Eisengehalten kann mit
Hilfe von Mangan kompensiert werden. Bei einem Gleichgewicht von Eisen und
Mangan kommt es zur Bildung der Alis(FeMn)s;Si>-Phase, welche ahnlich der
eutektischen Phase ist und somit die mechanischen Eigenschaften deutlich weniger als
reines Eisen beeintrachtigt [66] [86] [87].

Granger und Mitarbeiter [88] befassten sich mit dem Einfluss von Eisen in der
Legierung G-AlISi7Mg mit und ohne Berylliumzusatz. Sie kamen zu der Uberzeugung,
dass der schadliche Einfluss des Eisens durch die Ausscheidung der intermetallischen
Phase Al1(SisMg4Fe, die sich beim Lésungsglihen nicht I6st, zustande kommt. Das
Eisen bindet das Magnesium in dieser intermetallischen Phase und senkt dadurch den
verfugbaren Magnesiumgehalt, welcher fur die Ausscheidung von Mg,Si bendtigt wird.
Die auftretenden intermetallischen Phasen koénnen folgende Harten (HV) erreichen:
Mg.Si 450, Al,Cu 4 bis 600, FeSiAls 580, FeMnAl;, 700, CusNiAl;7 1000 und Si 900 bis
1300 [50].

Untersuchungen zur Bruchmechanik haben ergeben, dass die Risseinleitung bei den
AlSiCuMg-Legierungen vorwiegend in den Si-, den Al,Cu- und den a-Eisen-Partikeln

stattfindet, bevor es zur Rissausbreitung bzw. zum Risswachstum im
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Aluminiummischkristall und somit zum kompletten Versagen des Werkstoffs kommt [81]
[82] [85] [86] [89] [90].

Chuimert R. und Garat M. [91] untersuchten AISiMg- und AISiCuMg-Legierungen
hinsichtlich ihrer Warmfestigkeit. Sie stellten fest, dass die Aushartung durch Mg,Si
schon nach 100 Stunden bei 250 °C infolge eines Koalezenzvorganges vollkommen
verloren gegangen ist. Hingegen bleiben die Al,Cu- und Al-Cu-Mg-Si-Phasen bis
250 °C stabil und gehen erst bei 300 °C teilweise verloren.

2.3.4 Mechanische, physikalische und giel3technologische Eigenschaften (AlSi-
Legierungen)

Einen Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften haben die
Erstarrungsgeschwindigkeit, welche nicht nur die Feinheit der Dendriten sondern auch
die der restlichen Phasen und deren Verteilung bestimmt, die Siliziummorphologie, die
Porositat, der Oxidgehalt und verschiedene Begleitelemente [55] [57] [66] [90] [92].
Untersuchungen zur Warmebehandlung an der Legierung AISi7Mg haben ergeben,
dass durch die Erhéhung der Lodsungsglihtemperatur die Streckgrenze, die
Zugfestigkeit und Harte signifikant ansteigen und die Dehnung unabhéngig von der
Losungsgluhtemperatur ist. Dabei ist zu beachten, dass die Temperatur nicht den
Schmelzpunkt einzelner in der Legierung vorkommender Phasen Uberschreitet. Bei der
anschlieBenden Warmauslagerung wird bei 165 °C fir 6 h die optimale Balance
zwischen Festigkeit und Dehnung erreicht. Durch eine zweistufige Warmauslagerung
(155 °C fur 4 h und danach 175 °C fur 12 h) ist eine Erhdhung der Festigkeit unter
geringer Abnahme der Dehnung mdglich [80] [93].

Bei der Untersuchung der Temperaturwechselbestandigkeit stellte Grundlach R. B. [92]
nachfolgende Tatsachen fest. Die Temperaturwechselbestandigkeit wird mit
steigendem Porositatsanteil, verschlechtertem Veredelungsgrad des Siliziums und dem
Vorhandensein von eisenreichen Phasen in Form der nadligen Beta-Siliziumphase
verringert und durch den Zusatz von Kupfer verbessert.

Kluge [30] untersuchte die Risszahigkeit und den Rissverlauf bei den Legierungen
AlSi7Mg und AlISi10Mg und stellte fest, dass Form und Grol3e der sproden Phasen

(Siliziumausscheidungen oder intermetallische Verbindungen) einen grof3en Einfluss
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haben. Der Riss im Bereich grol3er Spannungsintensitaten verlauft vor allem durch
eutektische Gefiligebereiche und dort bevorzugt durch grobere Restschmelzebereiche
in Korngrenzenzonen, wo sich vor allem intermetallische (eisenhaltige) Phasen
angereichert haben. Die Arbeit verdeutlicht, dass diese eisenhaltigen Phasen eine noch
geringere Spaltbruchspannung als ausgeschiedenes Silizium aufweisen.

Mit der Optimierung von Aluminium-Silizium-Gusslegierungen hat sich F. J. Feikus
[48] beschaftigt. Untersucht wurden die Priméarlegierungen AlSi7Mg und AlISi9Mg, zwei
neue Varianten mit 0,5 % und 1 % Cu auf der Basis der Priméarlegierung AISi7Mg und
schlie3lich zwei Sekundarlegierungen AISi10Mg und AISi9Cu3. Die Ergebnisse sind in
den Bildern 2.3.3, 2.3.4, 2.3.5 und 2.3.6 aufgefiihrt. Der Abguss der korngefeinten und

veredleten Schmelzen erfolgte in Kokille
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Bild 2.3.3: Zugfestigkeit bei erhéhter Temperatur nach 500h Vorauslagerung [48]

An den Ergebnissen der Zugversuche (Bild 2.3.3) lasst sich eine deutliche
Verbesserung der Festigkeit fur die beiden kupferhaltigen Varianten mit 0,5 % und 1 %
Cu der Basislegierung AISi7Mg im Vergleich zu den anderen Legierungen feststellen.
Dies gilt besonders fur den Temperaturbereich zwischen 150 °C und 200 °C.
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Bild 2.3.4: Streckgrenze bei erhdhter Temperatur nach 500h Vorauslagerung [48]

Im Vergleich zu den anderen Legierungen haben die beiden kupferhaltigen Varianten
der Legierung AISi7Mg erst ab Temperaturen tber 150 °C eine hohere Streckgrenze
(Bild 2.3.4).
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Bild 2.3.5: Bruchdehnung bei erhéhter Temperatur nach 500h Vorauslagerung [48]

Bei hohen Temperaturen haben die beiden Primarlegierungen AlSi7Mg und AISi9Mg im
Vergleich zu den anderen Legierungen die besten Bruchdehnungswerte
(Bild 2.3.5).
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Bild 2.3.6: Vergleich der Zeitstandsfestigkeit [48]

Die zwei kupferhaltigen Varianten von AISi7Mg haben bei beiden Temperaturen eine
hohere Standzeit bis zum Bruch als AISi7Mg und AISi9Mg (Bild 2.3.6). Die
Verbesserung betragt das Zehnfache.

Bei der Entwicklung einer neuen Kolbenlegierung (AISi12Cu4NilMgl) stellte sich
heraus, dass die Zugabe von Nickel die Ermudungsfestigkeit bei 200 °C um 10 % und
bei 340 °C um 15 % steigert. Begrindet wird dies durch die Als(Ni,Cu),-
Ausscheidungen, welche bei hohen Temperaturen im Vergleich zu den Al,Cu-

Ausscheidungen, stabil bleiben [65].

Porositat

Die Zugfestigkeit und die Streckgrenze werden durch steigende Porositat nur wenig
verschlechtert wahrend Bruchdehnung und Temperaturwechselbestandigkeit deutlich
abfallen [92].

Bei der Untersuchung der Porositat einer AISI9Cu-Legierung in Abh&ngigkeit der
Erstarrungsbedingungen, des Wasserstoffgehaltes und von Zusatzen fanden Roy N. u.
a. [94] heraus, dass der Wasserstoffgehalt die bedeutendste Einflussgrof3e auf die
Ausbildung der Porositat darstellt. Diese wird durch die Zugabe von Strontium oder
einer langsamen Erstarrung unterstitzt. Durch eine Kornfeinung konnte eine
Reduzierung der Porendichte und Porengro3e festgestellt werden. Die Poren befinden
sich nun feinverteilt in der Matrix.

Die Legierung AISi9Cu3 weist Uber einem kritischen Eisengehalt von 0,7 % einen

sprunghaften  Zuwachs und eine  VergroBerung von  schwammartiger
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Schrumpfungsporositat auf. Bei héheren Abkihlgeschwindigkeiten verschiebt sich der

kritische Eisengehalt zu héheren Konzentrationen [95].

2.4  AlMg-Legierungen

Das Bild 2.4.1 zeigt das Aluminium-Magnesium-Zustandsschaubild.  Fir
Gusslegierungen ist der Magnesiumgehalt kleiner als 10 %.

Die AlMg-Legierungen stellen besondere Anforderungen an die Schmelz- und
Giel3technik. Gegenuber den AlSi-Legierungen besitzen sie ein schlechteres Flie3- und
Formflllungsvermdgen. Aufgrund ihres ungunstigen Erstarrungstyps (schwamm- bis
breiartig) sind sie schwer dichtzuspeisen und neigen sowohl zu Warmrissen als auch
zur Gasaufnahme.

Beim Schmelzen ist darauf zu achten, dass die Legierungen nicht Uberhitzt werden,
denn dies fuhrt zur Grobkornbildung, zum Magnesium-Abbrand, zur Oxidation und zur

Gasaufnahme (Wasserstoff) [18].
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Bild 2.4.1: Aluminium-Magnesium-Zustandsschaubild [45]

Legierungen bis 5 % Mg enthalten haufig noch geringe Mengen Si, um eine
Warmaushartbarkeit zu erzielen und die Giel3fahigkeit der Al-Mg-Werkstoffe zu
verbessern. Durch das Magnesium/Silizium-Verhéltnis ist eine gute Giel3barkeit und

Nachspeisung wahrend der Erstarrung gegeben. AuRerdem st durch den
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Magnesiumuberschuss sichergestellt, dass kein freies Silizium im Gefilige vorliegt, denn

dieses bewirkt einen schlechten Einfluss auf das Korrosionsverhalten [96].

2.4.1 Einfluss von Legierungs- und Begleitelementen (AIMg-Legierungen)

Si Silizium

Ein Zusatz von Silizium fuhrt zur Bildung der intermediaren Phase Mg,Si. Das
Magnesium/Siliziumverhaltnis sorgt fur eine gute GielR3barkeit und verbessert die
Nachspeisung wahrend der Erstarrung. Ebenfalls kommt es zum Anstieg der
Dehngrenze im Gusszustand, welche aber auf Kosten der Bruchdehnung passiert. Die
Warmebehandlung bewirkt eine  Geflgevereinheitlichung und steigert die
Bruchdehnung [20] [45] [97] [98].

Cu Kupfer
Durch einen Kupfer-Zusatz in AIMg-Legierungen wird die Warmfestigkeit erhéht. Von
allen Legierungselementen der AIMg-Legierungen hat Kupfer den nachteiligsten

Einfluss auf die Korrosionsbestandigkeit [60].

Fe Eisen
Durch Beimengungen von Eisen kommt es im Geflige zu sperrigen, spréden,
nadelartigen AlsFe-Phasen, welche sich negativ auf die mechanischen Eigenschaften,

die FlieR3fahigkeit und die Korrosionsbestandigkeit auswirken [18].

Mn Mangan

Mangan bildet bei AIMgSi-Legierungen Alis(Mn,Fe)Si,-Phasen sowie AlsMn-Partikel
wahrend der Erstarrung. Diese verleinen dem Gussstuck eine hohe Gestaltfestigkeit,
eine verbesserte Warmfestigkeit und verbessern durch die Bindung der Eisennadeln die
mechanischen Eigenschaften [96] [99].

Eine Erhéhung des Mangangehaltes auf ca. 0,8 % in AlIMgMnCr-Legierungen
verbessert die Festigkeit selbst bei erhohten Temperaturen deutlich [98] [100].

Beim Druckguss verhindert ein erhdhter Mangangehalt ein Kleben des Gussteiles in der
Form. [96] [101].
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Es muss beachtet werden, dass ein steigender Zusatz an Mangan zu einem starken
Abfall der Bruchdehnung fihrt, auch &andert sich das Verhalten bei der
Zugbeanspruchung, indem die Einschnirung abnimmt [101] [102].

Ti Titan

Titangehalte bis zu 0,2 % (peritektischer Zusatz) werden der Aluminiumschmelze
zulegiert, um die Korngrof3e zu verringern, um somit die mechanischen Eigenschaften
zu verbessern und die Neigung zu Warmrissen zu verringern [101].

Untersuchungen von Dahle und Kollegen [103] ergaben, dass die Fliel3fahigkeit der
AlMg-Legierungen durch Kornfeinung mit AITi5SB1 gegeniber der reinen Legierung
sinkt. Bei AIMg5-Legierungen erreichte die Flie3fahigkeit inr Minimum mit 0,03 % Ti, bei
den AlIMg1l-Legierungen trat dieser Effekt bei 0,05 % Ti ein.

Werden AlMg-Legierungen nur durch Titan gefeint, kommt es zu einer Verbesserung

des FlieBvermdgens [97].

Sr Strontium und Na Natrium

Schon geringe Mengen an Strontium bewirken eine starke Versprédung bei héheren
Temperaturen, welche auf die Korngrenzenseigerung des Strontiums zurickzufiihren ist
[104].

Waéhrend Natrium in geringen Mengen (ca. 0,0005 %) in AlMg-Legierungen l6slich ist
und die Eigenschaften nicht beeintrachtigt, fuhren dariber hinausgehende
Natriummengen zu einer starken Beeintrachtigung der Duktilitdt. Das Natrium befindet
sich dann an den Korngrenzen in einer mehrere Atomlagen dicken Schicht [105]. Bei
terndren Legierungen (AIMgY) wurde festgestellt, dass die Grenze zur Schadlichkeit

leicht nach oben verschoben wurde [106].

Be Beryllium

Ein Zusatz von geringen Mengen an Beryllium in die Schmelze bewirkt eine dichtere
Oxidhaut. Dadurch koénnen weniger Aluminium und Magnesium nach aussen
diffundieren. Somit wird nicht nur die Neigung zur Oxidation, sondern auch zur
Wasserstoffaufnahme reduziert und das FlieRvermdgen verbessert [96].

Durch Beryllium wird wéhrend der Alterung eine héhere Dichte an Ausscheidungen und

somit eine Erhéhung der Festigkeit erreicht [98].
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Ni Nickel

Zusatze von Nickel steigern die Festigkeit sowohl bei Raumtemperatur als auch bei
erhéhten Temperaturen [107].

Pirs und Zalar [108], aber auch Pramanik und Kollegen [98] fanden bei Untersuchungen
heraus, dass bei hohen Nickelgehalten die Dehnung ansteigt. Nachteilig wirkt Nickel
allerdings auf eine starkere Oxidationsneigung der Schmelze und auf ein zunehmendes

Auftreten von interkristalliner Schwindungsporositat in AIMg-Legierungen.

Zn Zink

Zink verschlechtert in AIMg-Legierungen das FlieRvermégen [97].

Sc Scandium

Durch das Zulegieren von Sc werden AlMg-Legierungen korrosionsbestandig und
eignen sich somit fur die Verwendung im maritimen Bereich [36].

Der Zusatz von Scandium bewirkt neben der intensiven Teilchenhartung durch die
thermisch sehr stabilen, spharischen Al;Sc-Teilchen eine Kornfeinung. Dieser Effekt
kann durch die kombinierte Wirkung von Sc und Zr — mit Bildung von Als(ScixZrx)-
Teilchen — noch erhdht werden [36] [109].

Das Ldsungsvermdgen von Scandium in Aluminium-Legierungen betragt 0,15 % und
fallt bei Temperaturen unter 650 °C weiter herab. Im Dreistoffsystem scheiden sich die
Phasen AlzMg, und AlsSc im Gleichgewicht aus. Aufgrund der stabilen Al;Sc-Phase
missen fur deren Verteilung hohere Temperaturbereiche wahrend der
Warmebehandlung angestrebt werden [110].

In weiteren vergleichenden Untersuchungen von AIMg-Legierungen mit und ohne
Scandium  fanden Roder und Mitarbeiter [111] heraus, dass die Harte bei
scandiumhaltigen Legierungen mit zunehmender Auslagerungszeit ansteigt, dann aber
nach 17 h wieder abfallt. Vorteile der AIMgSc-Legierung sind die hdhere FlieRspannung
und die gute Biegewechselfestigkeit aufgrund der kornfeinenden Wirkung des
Scandiums. Vermutlich ist durch die kleinere Korngro3e die Besténdigkeit gegen das

Ausbreiten von Ermidungsrissen geringer als bei scandiumfreien AIMg-Legierungen.
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Zr Zirkonium

Durch Zuséatze des kornfeinenden Elementes Zirkonium in AIMgMn-Legierungen kann
das feinkornige Mikrogeflige stabilisiert und so bei hdheren Temperaturen die Tendenz
zu Verformungsbriichen erhéht werden [98] [112] [113].

Ce Cer

Als Vertreter der Seltenen Erden hat Cer ein sehr geringes L6ésungsvermdgen von ca.
0,05 %. Durch die Zugabe von Cer kdnnen die mechanischen Eigenschaften verbessert
werden. Ebenso wird durch Cer die elektrische Leitfahigkeit erhdht [98] [114].

Li Lithium

Jede 1 %ige Zugabe von Lithium verbessert den E-Modul um etwa 6 %, kann das
Gewicht um 15 % reduzieren und verringert die Dichte um etwa 3%. Diese
Verbesserung der Eigenschaften wird durch die Ausscheidung von AlsLi wahrend der

Warmebehandlung erreicht [98].

Cr Chrom
Normalerweise wird Chrom als Kornfeiner zugegeben. Chrom in Verbindung mit Mn

bildet Dispersoide, welche als Keime zur Bildung von Mg,Si dienen [98].

Co Cobalt

Koch und Klos [101] fanden bei ihrer Entwicklung einer hochzéhen Gusslegierung vom
Typ AIMg3 heraus, dass ein Zusatz von Cobalt die Klebneigung beim Druckguss
verringert und die Eigenschaften bei erhohten Temperaturen verbessert.

2.4.2 Metallkundliche Betrachtungen (AIMg-Legierungen)

Das Aluminium-Magnesium-Zustandsschaubild (siehe Bild 2.4.1) stellt in Form eines
Temperatur-Konzentration-Diagrammes die Phasenverhaltnisse im Gleichgewicht dar,
d.h. bei unendlich langsamer Abkuhlung bzw. Aufheizung. Unter diesen Bedingungen
kénnen alle notwendigen Diffusionsvorgéange vollstandig ablaufen.
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Bei der technischen Verarbeitung von AIMg-Legierungen sind diese Voraussetzungen
nicht mehr erfillt, da der Zusatz von weiteren Legierungselementen bzw. die Forderung
nach schnellerer Abkihlung ein Ungleichgewicht hervorruft. Die nicht geldsten Anteile
bilden im Legierungsgefiige eigene Phasen, die als heterogene Gefligebestandteile
bezeichnet werden. Es sind oft harte und spréde Bestandteile, die aus den Elementen
selbst oder aus intermetallischen Verbindungen mit Aluminium, wie z.B. AlgMgs, Al,Cu,
AlsMn, AlsFe bestehen. In Legierungen mit mehreren Komponenten kommen
intermetallische Verbindungen der Zusétze untereinander (z.B. Mg,Si, MgZn,), ternare
(z.B. AlgFe;Si, Al,MgsZns, Al,CuMg) und héhere Phasen hinzu [18] [45].

Durch das Zulegieren von Mangan wird der schadliche Korrosionseffekt des Eisens
unterbunden, aber gleichzeitig wird mit steigendem Mangangehalt das Mikrogeflige
immer komplexer. Die primare Phase Alg(Mn, Fe) besitzt eine ,chinesenschriftartige®
Struktur und enthalt weniger als 2 % Fe. An den Korngrenzen und den
interdendritischen Zwischenraumen besteht das Mikrogefiige aus AlsMgs, Mg,Si und
plattenférmigen Alg(Mn, Fe)-Phasen. Von den primaren AlsMn-Phasen (bei Gehalten
von Uber 2 % Mn) ist bisher nur bekannt, dass sie eine starke Versproédung bewirken
[115].

Bei Untersuchung des Erstarrungsprozesses von AIMgSi-Legierungen stellten Liu und
Kang [116] fest, dass die Erstarrung nach folgendem Ablauf stattfindet: L > a-Al+L1 >
AlisSiz(FeMn)s+L2 > a-Al+Al;sSiz(FeMn)s+(a-Al+Mg,Si)+L3 > a-Al+AlisSiz(FeMn)s+(a-
Al+Mg,Si)+( a-Al+Mg,Si+ Al;sSix(FeMn)s). Des Weiteren stellten sie fest, je hoher der
Magnesiumgehalt ist, desto mehr Mg,Si bildet sich.

Liu und Kang [117] analysierten auch das Erstarrungsverhalten von AIMg-Legierungen
mit Cu-Zusatzen bis 1,78 %. In der Legierung ohne Cu-Zusatz scheidet sich zunachst
o-Al aus der Schmelze aus. Bei weiterer Abkiihlung reichert sich die Schmelze an Mg
an, bis die Restschmelze eutektisch zerfallt in o-Al und AlgMgs. Cu-Zugabe
verkompliziert  die  Erstarrungsabfolge. Entsprechend dem  Gehalt an
Legierungskomponenten bewegt sich der Zustandspunkt von der des Al-reichen a-
Mischkristalls weg. Beim weiteren Abkuhlen kristallisieren — je nach Cu-Gehalt — die Cu-
Verbindungen Al,MgCu oder AlgMg4Cu, bis der Rest an Schmelze in einem ternaren
Eutektikum unter Bildung von a-Al, AlsMg4Cu und AlgMg erstarrt.

Ratchev und Kollegen [118] untersuchten die Ausscheidung der S-Phase in einer

AlMg4Cul-Legierung. Die Sequenz der kupferhaltigen Ausscheidung lat sich
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beschreiben als GP-Zone => S* => S* => S, wobei eine klare Grenze zwischen der
Bildung der S‘-Phase und der S-Phase (Al,CuMg) nicht gezogen werden kann. Der
Beginn der Ausscheidung von GP-Zonen wird durch eine kinstliche Alterung bei etwa
415 K ausgeldst. Die Auflosung der GP-Zonen findet zwischen 200 und 260 °C statt.
Die S'-Phase scheidet sich im Temperaturgebiet zwischen 280 und 350 °C aus und
wird zwischen 350 und 450 °C wieder aufgeldst. Ein Aufheizen auf 450 °C und
nachfolgendes Wasserabschrecken sind ausreichend, um Kupfer vollstandig in Losung
zu bringen und dort zu halten.

Bourname und Kollegen [119] beschéaftigten sich mit Ausscheidungen in AlMg-
Mischkristallen und fanden heraus, dass in den Frihstadien der Alterung die Bildung
und das Wachstum von koharenten Ausscheidungen dominieren und erst spater die
Bildung und Koalezenz von neuen Phasenteilchen beginnt. Im abgeschreckten Zustand
steigen die inneren Spannungen mit der Anzahl von koharenten und semi-kohéarenten
Ausscheidungen an. Die Relaxation der inneren Spannung beginnt mit der Bildung von
inkoh&renten Ausscheidungen.

Eine thermozyklische Behandlung von AIMg-Legierungen mit einem hohen Mg-Gehalt,
welche auf der multiplen Ausscheidung und Auflosung der metastabilen B'-Phase und
der stabilen p-Phase basiert, beeinflusst die strukturelle Umwandlung und die
Eigenschaften der Legierung. Der Charakter der Versetzungstruktur wahrend der
thermozyklischen Behandlung héngt von der Natur und Morphologie der
ausgeschiedenen Phasen ab. Werden der AlIMg-Legierung Zusatze wie Be, Ti und Zr
beigeflgt, steigt nach der thermisch-zyklischen Behandlung die Dehnung und Festigkeit
an. Dieses wird mit der erhghten Dichte von Unterkorngrenzen und der Verkleinerung
der Partikel der B*-Phase begriindet [120].

Untersuchungen von Grzemba un Mitarbeitern [39] haben ergeben, dass sich
Ubersattigt gelostes Magnesium bei mehrjahriger Lagerung entmischt. Legierungen mit
Gehalten >3 % Magnesium bilden dabei einen lickenlosen Saum von
Korngrenzenausscheidungen aus metastabiler p‘-Phase (AlsMgy). Dieser l6st sich in
korrosiven Medien sehr schnell auf und ruft damit eine Anfélligkeit gegentber
interkristalliner Korrosion hervor.

Bei AIMgSc-Legierungen beruht die Teilchenhartung auf Ausbildung von stabilen Al;Sc-
Teilchen (es bilden sich keine ternaren Phasen aus). Diese Al;Sc-Teilchen kénnen

sowohl bei der Erstarrung aus der Schmelze (Primarausscheidungen) als auch durch
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Entmischung aus dem Uberséttigten  Mischkristall bei  Warmauslagerung
(Sekundarausscheidungen) gebildet werden. Bei geeigneter Warmebehandlung des
Ubersattigten Mischkristalls — meist zwischen 300 °C und 500 °C — bilden sich
feindisperse, koharente Al3Sc-Ausscheidungen, welche zu hohen Kohérenzspannungen
fihren [36].

Der Vergleich einer AIMg5Zr-Legierung mit und ohne Sc zeigt, dass bei der Variante mit
Sc ein deutlich hoherer Anteil an koharenten Al;(ZrSc)-Partikeln vorliegt als bei der Sc
freien Legierung, wo der Volumenanteil von kohérenten AlsZr-Partikeln deutlich geringer
ausfallt. Aufgrund des Vorhandenseins der Als(ZrSc)-Partikel ist die KorngrofR3e deutlich
kleiner, was sich auf die Festigkeit und Ermidungsfestigkeit besonders positiv auspragt
[111].

2.4.3 Mechanische, physikalische und gief3technologische Eigenschaften (AIMg-
Legierungen)

Die Spannungs-Dehnungs-Kurven bei AIMg-Legierungen weichen teilweise von dem
typischen Verlauf ab. Nach dem Durchlaufen der Dehngrenze bzw. Erreichen des
plastischen Bereiches kommt es zu einem zackenférmigen Kurvenverlauf, welcher als
Reckalterung bezeichnet wird. Die Reckalterung wird mit dem Portevin-Chatelier-Effekt
erklart und tritt nach dem Uberschreiten des elastischen Bereiches auf und hier nur in
einem bestimmten Verformungsgeschwindigkeitsbereich. Das Auftreten dieser Zacken
wird als Wechselwirkung zwischen diffundierenden geldsten Atomen und wandernden
Versetzungen erklart [99] [152].

Bei Untersuchungen zum Einfluss der Korngréf3e auf das Ermidungsrisswachstum bei
AlMg-Legierungen fanden Turnbull und Rios [121] heraus, dass mit steigender
KorngroRe die Ermidungsfestigkeit abnimmt. Dieses wurde bei abnehmender
KorngréRe mit einer reduzierten Gleitebene vor der Rissspitze begrindet. Alle Risse
verliefen an den Korngrenzen. Ebenso wurde nachgewiesen, dass sich Risse im groben
Geflige schneller ausbreiten, welches sie durch den direkten Zusammenhang der
plastischen Zone an der Rissspitze und der Korngréf3e begrindeten. Im groben Geflige

kam es auch zu einer Aufspaltung von Rissen.
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Das Bild 2.4.2 zeigt, dass mit steigendem Mg-Gehalt die Festigkeit zunimmt. Ab etwa 7
% Mg ist eine Warmebehandlung zur Homogenisierung erforderlich, um die ginstigen
Festigkeitseigenschaften zur Geltung zu bringen. Somit  werden ebenfalls die

wanddickenabhangigen Eigenschaften ausgeglichen.
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Bild 2.4.2: Einfluss des Mg-Gehaltes auf die Festigkeit von G-AIMg-Legierungen,
Sandguss [45]

Den Einfluss von Silizium bei unterschiedlichen Magnesiumgehalten von AIMgSi-

Legierungen zeigt Bild 2.4.3.
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Legierungen, Sandguss, unbehandelt [45]



2. Literaturibersicht 46

Bei der Entwicklung von dehnungsoptimierten AlMg-Legierungen spielt der
Legierungstyp AIMgMnCo eine entscheidende Rolle. So werden im Druckguss ohne
Warmebehandlung Bruchdehnungswerte von tber 15 % erreicht. Ebenfalls weist diese
Legierung eine gute Korrosionsbhestandigkeit auf [101].

Tiwari und Pathak [97] beschéftigten sich mit dem Einfluss von Zusammensetzung,
Giel3temperatur und Kokillentemperatur auf das FlieRvermdgen von AlMg-Legierungen.
Von den 3 untersuchten Legierungen hat die Legierung AIMg8Ti das beste
FlieRvermogen, gefolgt von der Legierung AIMg4Si2 und AIMg4Zn2. Durch eine héhere
Giel3- und Kokillentemperatur kann die Fliel3fahigkeit aller Legierungen verbessert
werden.

2.5 AlCu-Legierungen

In dem System Al-Cu sind vorwiegend die warmaushartbaren Legierungen mit 4 bis
5 % Cu von Bedeutung (Bild 2.5.1). Bis zu diesem Cu-Gehalt kann durch
Warmebehandlung ein homogenes Geflige erzielt werden, das die Voraussetzung fir
hohe Festigkeit und Zahigkeit bietet.

700

Schmelze

Schmelze o 5079
ey 935%/ 591

€ V1% 7T 2% 555%
< 500}
<
o §
S
S
S 400 Al Cu
§ Al+Al,Cu
]
i/ 532%\| 539 %
200 | 1 ] | | |

0 10 20 30 40 50 60 70
Kupferanteil in % der Masse

Bild 2.5.1: Aluminum-Kupfer-Zustandsschaubild [45]
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2.5.1 Einfluss von Legierungs- und Begleitelementen (AICu-Legierungen)

Mg Magnesium

Magnesium stellt fir die Aushartung einen wichtigen Bestandteil dar. So kommt es bei
der Zugabe von Magnesium zu einer Erhdhung der Festigkeit. Dabei sollte die
Reduzierung der Zahigkeit durch einen Magnesiumzusatz nicht vernachlassigt werden
[60].

Si Silizium

Durch Silizium wird die obere Grenze fur die Losungsglihtemperatur um 8 K je 0,1 %
Silizium verringert [45].

Ein geringer Zusatz von Silizium in einer AICuMgAg-Legierung bewirkt, durch das
veranderte Ausscheidungsverhalten bei einer Langzeitwarmauslagerung, einen Anstieg
der Harte [122]. Die Anderung der Ausscheidungsbildung wird insofern deutlich, dass

die Keimbildung der Q-Phase gehemmt und die GPB-Zonen stabilisiert werden [123].

Fe Eisen
Eisen beeintrachtigt ab 0,35 % Zugfestigkeit und Dehnung und setzt die
Kaltaushartbarkeit von AlCu-Legierungen herab [45] [124].

Mn Mangan

In AlCu-Legierungen kann durch das Vorhandensein von Mangan (0,4 - 1,2 %) die
Festigkeit und Kriechbestandigkeit aufgrund von Mischkristallbildung gesteigert werden
[36] [124] [125] [147].

Ebenfalls verbessert ein Zusatz von Mangan die Festigkeit bei erhéhten Temperaturen.
Dieses wird damit begriindet, dass Mn die Bildung von GP-Zonen unterdruckt und die
6‘-Phase (Al,Cu) stabilisiert und somit die Vergroberung dieser Phase bei der Alterung
reduziert [126].

Ti Titan
Ein Titangehalt von bis zu 0,2 % (peritektischer Zusatz) ergibt ein feinkérniges Geflige,

was zu erhdhten Festigkeiten, aber auch zu dichteren Gussteilen fihrt [60].



2. Literaturibersicht 48

Be Beryllium

Beryllium steigert die Harte nicht nur bei der Auslagerung bei Raumtemperatur sondern
auch bei der Auslagerung bei erhéhten Temperaturen deutlich. Dieses wird durch die
Erhéhung der Keimdichte und der damit erhohten Dichte der S-Phasen-

Ausscheidungen erreicht [127].

Ag Silber
Geringe Mengen von Silber verbessern das Auslagerungsverhalten von AICu-
Legierungen. Es kann die Bildung der Q2-Phase positiv beeinflussen und somit die

Stabilitat und Kriechbestandigkeit der Legierung bei héheren Temperaturen verbessern
[100].

Zr Zirkonium und V Vanadium

Zirkonium wird zur Kornfeinung zugegeben und bildet zusatzlich AlsZr-Phasen und
sorgt somit fur hohere Festigkeit und Dehnung [124] [128].

Durch die Zugabe von Zirkonium und Vanadium kommt es bei der Aushartung zur
Bildung von Al;(V,Zr)-Phasen, welche einen positiven Einfluss auf die mechanischen

Eigenschaften, besondern bei erhéhten Temperaturen, austiben [147].

Sc Scandium

Ein Zusatz von Scandium bewirkt bei AlCu-Legierungen mit héheren Cu-Gehalt (ca.
4 %) eine deutlich bessere Ausscheidungshartung als bei Legierungen mit niedrigerem
Cu-Gehalt und verbessert somit die Festigkeit sowohl bei Raumtemperatur als auch bei
erhohten Temperaturen [128] [129].

Li Lithium
Die Verwendung von Lithium hat den Vorteil, dass das spezifische Gewicht reduziert
wird und die mechanischen Eigenschaften, speziell Festigkeit und Dehnung , deutlich

verbessert werden [130].

Sn Zinn und Cd Cadmium
Durch geringe Zusatze an Zinn und Cadmium wird die Festigkeit und Harte von AlCu-

Legierungen gesteigert [124].
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Co Cobalt, Cr Chrom, Ni Nickel, Y Yttrium und Ce Cerium
Durch Cobalt, Chrom, Nickel, Yttrium und Cerium werden die
Hochtemperatureigenschaften durch die Bildung hochtemperaturbestéandiger Phasen

bzw. Verminderung der Diffusion verbessert [60] [124].

2.5.2 Metallkundliche Betrachtungen (AlCu-Legierungen)

Ein mit Kupfer Ubersattigtes Aluminium bildet wéhrend der Auslagerung bei
Raumtemperatur metastabile Guinier-Preston-(GP)-Zonen. Beim Erwarmen werden
diese instabil, welches sich durch ein starkes Ansteigen der Wéarmekapazitat (ab
100 °C) aullert. Einige GP-Zonen wachsen und wandeln sich erst bei hdheren
Temperaturen in stabile Konfigurationen um. Die Ausscheidung der metastabilen 6'-
Phase (Al,Cu) beginnt bei etwa 250 °C. Spater I6st sich diese Phase auf und die stabile
6-Phase (Al,Cu) bildet sich. Wird das mit Kupfer tbersattigte Aluminium bei 160 °C
ausgelagert, bilden sich beim erneuten Aufwarmen schon bei 130 °C die GP-Zonen und
die 6"-Phase [40] [36].

Bei AICuMg-Legierungen mit einem Mg:Cu-Verhéltnis von 0,4 sind die
Hauptauscheidungen CuMgAl,. Erhéht sich das Verhéltnis auf 0,8, so scheidet sich
diese Phase vornehmlich bei der Alterung aus. Diese Ausscheidung erfolgt in den
meisten Fallen an den Korngrenzen [131].

Der Ablauf der Phasenbildung bei der Alterung einer AICuMg- und AICuMgAg-
Legierung wurde von Ringer [132], Hano [133] sowie von Murayama [134] untersucht.
Besonderes Augenmerk legten sie auf die Bildung der Q-Phase, welche die
Eigenschaften bei erhbhten Temperaturen verbessert. Sie stellten bei der Legierung
AlCuMg fest, dass sich Mg- und Cu-Kluster bilden, welche sich spater als Mg-Cu-
Kluster zusammenschliel3en. Bei der Legierung AICuMgAg erfolgt zuerst die Bildung
von Mg-Ag-Kluster, an welche sich spater Cu anbindet und sich somit die Q-Phase
bildet. Die Ausscheidung der Q-Phase wird durch Mg- und Mg-Ag-Co-Kluster
unterstitzt. Die Rolle des Ag ist insofern wichtig, da es die Gitterverzerrung in der Nahe
der Mg-Atome abbaut und somit Mg an sich bindet und Mg-Ag-Kluster bildet, welche als
effektive Keime der Q-Phase agieren. Bei der ternaren Legierung AICuMg konnte keine

Bildung der QQ-Phase beobachtet werden, da sich zu wenig Mg- bzw. Mg-Cu-Kluster
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gebildet haben. Wang [135] hingegen geht davon aus, dass fur die Bildung der Q-
Phase kein Ag notwendig ist, da seine Untersuchungen an AICuMg-Legierungen
zeigten, dass sich die Q-Phase durch eine spezielle Warmebehandlung an heterogenen
Mn-haltigen Dispersoiden bildet. Weiterhin stellte er fest, dass unterschiedliche Fe- und
Si-Gehalte keinen Einfluss auf die Q-Phase haben. Spatere Untersuchungen von
Mukhopadhyay [136] bestatigen Wangs Theorie von der Bildung der QQ-Phase an Mn-
haltigen Dispersoiden, aber er stellt auch fest, dass Ag die vollstadndige Ausbildung der
Q-Phase bei niedrigen Temperaturen fordert. Die Vergroberung der Q-Phase verlauft in
einer linearen Abhangigkeit zwischen Temperatur und Zeit [137].

Bei der Erforschung der Ausscheidungen in AICuMgAg-Legierungen bei
Hochtemperaturalterung fand Ringer [138] heraus, dass sich die Q-Phase
(Ausscheidung als dinne Plattchen in der {111},-Ebene) bei verlangerter Alterung
durch einen LOsungs/Wiederausscheidungsprozess in die 6-Gleichgewichtsphase
(Al,Cu) umwandelt. Dieses kann durch eine steigende Auslagerungstemperatur
beschleunigt werden. Wurde an der Schnittstelle Q-Phase — Matrix noch Mg und Ag
detektiert, so waren diese Elemente in der 6-Phase nicht mehr auffindbar. Hingegen
konnten in der S-Phase (Al,CuMg) Ag-Atome nachgewiesen werden.

Die Kriechgeschwindigkeitsverlaufe einer AICuMg-Legierung bei unterschiedlicher
Belastung weisen ein Minimum auf, welches durch verfestigende Vorgénge erklart
werden kann. Neben der Verfestigung durch Versetzungswechselwirkung kann auch
die Teilchenbildung die Versetzungsbewegung behindern und somit die
Kriechgeschwindigkeit herabsetzen. Durch Koagulation der Teilchen nimmt danach die
Kriechgeschwindigkeit wieder zu [139].

Den Einfluss von Zn auf die Ausscheidungsfolge einer AICuMgAg-Legierung
analysierten Riontino und Kollegen [140]. Sie stellten fest, dass Zn das
Auscheidungsverhalten stark beeinflusst. So bilden sich schon nach wenigen Minuten
bei 190 °C Q-Ausscheidungen. Dieses wird auf die wenigen 6‘-Ausscheidungen und S'-
Partikel, welche sich heterogen an Defekten bilden und sich homogen im Korn
ausscheiden, zuruckgefuhrt. Weiterhin  begriinden sie die Unterschiede der
Ausscheidungsfolge in der Zn-haltigen Legierung durch die Reduzierung der
Stapelfehlerenergie.

Der Zusatz von Si in AlCuMg-Legierung bringt durch die Bildung von feinen und

gleichférmigen Dispersoiden von Si-modifizierten GPB-Zonen eine verbesserte
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Aushartung. Zusétzlich wird eine Feinung der Verteilung der S-Phasen-Ausscheidungen
erreicht [141].

Eine Untersuchung Uber die Art der zweiten Phase in AICuLiMgAgZr-Legierungen
wahrend der Erstarrung indentifizierte 4 typische Phasen: T; (Al,CulLi), theta (Al,Cu),
Ts (Al;Cuy4Li) und S (Al2CuMg). Teilweise wurden in der S-Phase geringe Mengen an
Ag und in der T;-Phase geringe Mengen an Ag und Mg gefunden [142].

2.5.3 Mechanische, physikalische und giel3technologische Eigenschaften

Den Einfluss von Cu auf die Festigkeitseigenschaften binérer AlCu-Legierungen zeigt
Bild 2.5.2. Das Erreichen solcher Werte in realen Gusssticken setzt dichtes und
feinkorniges Geflige voraus, dessen Ausbildung durch 0,1 bis 0,3 % Ti als Kornfeiner

begunstigt wird [45].
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Bild 2.5.2:Einfluss des Cu-Gehaltes auf die Festigkeit von AlCu-Legierungen

Die Auswertung von Spannungs-Dehnungskurven von AlCu-Legierungen mit
unterschiedlichen Cu-Gehalt zeigten Sé&gezahnabschnitte (Portevin-Chatelier-Effekt),
deren Ausdehnung mit steigendem Cu-Gehalt zunahm. Kulkarni und Kashyap [143]

erklarten dies mit der Verankerung von Versetzungen an Kupferatomen.
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Bei einer Untersuchung des Rissverlaufes bei AlICu4Ti- und AICu4TiMg-Legierungen
wurde festgestellt, dass der Riss interkristallin verlauft. Die beiden Legierungen neigen
wegen ihrer endogenen Erstarrung stark zu Mikrolunkern. Der Verlauf von Rissen wird
durch diese Gefligeauflockerungen bevorzugt. Ebenso bilden intermetallische
Verbindungen, aber auch Al,Cu, die sich vor allem an Korngrenzen ausscheiden,
bevorzugte Pfade fur den Rissverlauf [30].

Young und andere [144] beschaftigten sich mit dem Flie3vermdgen einer AICu5Mn0,6-
Legierung. Sie stellten fest, dass ein Zusatz bis 0,2 % Ti die Korngr63e verringert, aber
keinen signifikanten Einfluss auf das FlieBvermdgen hat. Erst durch den Zusatz des
Kornfeiners AITiB wurde eine Erhéhung der Flie3fahigkeit erreicht.

Bei der Analyse der Warmrissempfindlichkeit von AICuLi- und AlCuLiMn-Legierungen
fanden Novikov und Grushko [145] heraus, dass mit steigendem Cu- und Li-Gehalt die
Warmrissempfindlichkeit abnimmt, welches durch die Erhéhung der Dehnung infolge
des kleiner werdenden Erstarrungsintervall erklart wird. Durch den Zusatz von Mn steigt
die Warmrissempfindlichkeit aufgrund einer Versprodung an. Bei beiden Legierungen
kann durch die Kornfeinung mittels Sc und Zr eine deutliche Verbesserung der
Warmrissempfindlichkeit erreicht werden.

Das Korrosionsverhalten der Aluminiumlegierungen wird stark durch das Geflige,
insbesondere durch die Form, GroRe und chemische Zusammensetzung der
intermetallischen Teilchen beeinflusst. Tests an der Legierung AlCu4Mgl,5MnSiFe
ergaben, dass ein schnelles Abschrecken rundlich geformte AICuMg-Teilchen und
unregelmaRig geformte AICuMnSiFe-Teilchen ergibt. Durch langsames Abschrecken
bildeten sich komplizierte, schalenférmige Teilchen mit unterschiedlicher
Zusammensetzung zwischen Kern und Oberflachenschicht. Die Anwesenheit dieser
schalenférmigen Teilchen fuhrte dazu, dass sich der Korrosionsmechanismus vom

flachenférmigen zu lokalen Angriff anderte [146].
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3. Festlegung der Legierungszusammensetzung

Die vielen Veroffentlichungen zum  Einfluss einzelner Elemente auf
Aluminiumlegierungen beschrédnken sich meistens nur auf die Verbesserung
einzelner Eigenschaften, ohne auf die negativen Auswirkung der Elemente
einzugehen. Aus diesem Grund ist es sehr schwierig, Voraussagen Uber die
vielfaltigen Eigenschaften, welche bei einer Zylinderkopflegierung nétig sind, zu
treffen. Auch die Verwendung von Simulationsprogrammen, welche das chemische
und thermodynamische Gleichgewicht von Elementgemischen wahrend der
Erstarrung bestimmen konnen, ist fir eine Gusslegierung aufgrund der bendtigten
Freiheitgrade (teilweise mehr als 10 Elemente) und der Annahme der unendlich
langsamen Erstarrung nicht sinnvoll.

Deswegen wurden aus den System AIMg, AISi und AICu verschiedene
Grundlegierungen mit unterschiedlichen Zusatzen und Zusatzmengen ausgewabhlt,
um auf einer sehr breitgefacherten Grundlage mdglichst eine Legierung heraus zu
arbeiten, welche den hohen Anforderungen der kinftigen Zylinderkdpfe gerecht wird.
Um die Eigenschaften der neuen Legierungen einstufen zu kdénnen, wurde parallel
die Zylinderkopflegierung AISi7Mg(Na) (Variante 0) mit untersucht. Die
Zusammensetzung enspricht der DIN EN AB 42000.

Bei dem System AIMg wurde als Grundlegierung eine AIMgSi-Legierung mit
unterschiedlichen Mg-Si-Verhaltnissen, konstanten Zusatzen an Mn, Cr, Ti und V
sowie unterschiedliche Mengen an Ni, Cu und Ce ausgewahlt. Die variierenden
Elemente und die genaue Sollzusammensetzung ist in Tabelle 3.1 zu sehen. Durch
den Zusatz von Mn, Cr, V, Ni und Ce soll Gberprift werden, ob sich durch die Bildung
intermetallischer Verbindungen die Festigkeit bei erhéhten Temperaturen verbessert.
Von Cu ist bekannt, dass es die Aushartung begilnstigt, aber auch das

Korrosionsverhalten verschlechtert.

Tabelle 3.1: Sollzusammensetzung AIMgSi-Legierungen

Variante |[Legierung Gehalte in Gewichtsprozent
Mg Si Mn Fe Ti

AIMg7Si3CuCrVCe 7 3.2 0.6 0.2* | 0.15

AIMg5Si2NiCuCrV 5.5 2.3 0.6 0.2* | 0.15

AIMg4Si1INiCuCrV 4 1.2 0.6 0.2* | 0.15

(oo

AIMg3Si1NiCrV 3.3 11 0.6 0.2* | 0.15

9 AIMg3Si1CuCrVvCe 3.3 11 0.6 0.2* | 0.15

* Maximalwerte
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Die AlSi-Legierungen sind durch ihr gutes FlieRvermdgen gekennzeichnet. Aus
diesem Grund wurden zwei Grundlegierungen ausgewahlt. Tabelle 3.2 zeigt die
Sollzusammensetzung der AISi6Cu4-Legierungen. Der Zusatz von Mg und Ag soll
sich durch die erweiterte Ausscheidungsbildung positiv auf die mechanischen
Eigenschaften auswirken. Ebenso soll durch die Zugabe von Ni, Ce und Cr die
Bildung intermetallischer Phasen beglnstigt werden, welche eine Erhohung der
Warmfestigkeit zur Folge haben sollen. Das Zeichen ,+* steht fur einen niedrigen
Gehalt und das Zeichen ,++“ jeweils fir den hoheren Gehalt der ausgewahlten

Elemente.

Tabelle 3.2: Sollzusammensetzung AISi6Cu4-Legierungen

Variante |Legierung Gehalte in Gewichtsprozent
Si Cu Mn Fe Ti Ni Ce Cr
11 AISi6Cu4AgMg | 6.0 35 0.1* | 0.15* | 0.2 + + +

12 AISi6Cu4AgMg | 6.0 3.5 0.1* | 0.15* | 0.2 ++ ++ ++

13 | AISi6CudAgMg | 6.0 | 35 | 0.1* | 0.15% | 02 | ++ | ++ +
14 | AISi6CudAgMg| 6.0 | 35 | 0.1* |0.15%| 02 | ++ + +

15 AISi6Cu4AgMg | 6.0 35 0.1* | 0.15* | 0.2 + ++ ++
* Maximalwerte

Der zweite Vertreter der AISi-Gruppe ist die Legierung AISi1ONi3 mit
unterschiedlichen Zusatzen an Ce und Y (Tabelle 3.3). Die hohe Zugabemenge an
Ni soll sich durch die Bildung nickelhaltiger Phasen positiv auf die Warmfestigkeit
auswirken. Mg verbessert das Aushartungsverhalten von AlISi-Legierungen. Die
Wirkung von Ce und Y auf diese Legierung wird sich durch die unterschiedlichen
Gehalte bestimmen lassen. Die Zeichen ,+“, ,++“ und ,+++" weisen jeweils auf einen

niedrigen, mittleren bzw. hohen Gehalt der Elemente in den Legierungen hin.

Tabelle 3.3: Sollzusammensetzung AISi10Ni3-Legierungen

Variante |[Legierung [Gehaltein
Gewichtsprozent

Si Ni Mg Mn Fe Ti Ce Y
16 AISi10Ni3 10.0 3.0 0.5 0.4 0.12* 0.2 +
17 AISi10Ni3 10.0 3.0 0.5 0.4 0.12* 0.2 ++ +
18 AISi10Ni3 10.0 3.0 0.5 0.4 0.12* 0.2 +++ ++
19 AISi10Ni3 10.0 3.0 0.5 0.4 0.12* 0.2 ++ ++
20 AISi10Ni3 10.0 3.0 0.5 0.4 0.12* 0.2 + +
21 AISi10Ni3 10.0 3.0 0.5 0.4 0.12* 0.2 +++

* Maximalwerte
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Bei den kupferhaltigen Aluminiumlegierungen wurde als Grundsystem eine

AlCu5Mn-Legierung definiert (Tabelle 3.4). Ti soll als Kornfeiner wirken und

gleichzeitig die giel3technologischen Eigenschaften verbessern. Der Einfluss der

Elemente Cr, Ni, Ce und Co auf die mechanischen Eigenschaften bei erhthten

Temperaturen wird durch die unterschiedlichen Gehalte (,+" geringe,
,++* - mittelere und ,+++“ - hohe Zugabemenge) abgedeckt.
Tabelle 3.4: Sollzusammensetzung AICu5Mn-Legierungen
Variante |Legierung Gehalte in Gewichtsprozent
Cu Mn Fe Ti Ni Ce Co Cr
22 |AICU5MnNi 5 0.8 | 0.15%| 0.2 | +++
23 |AICu5MnCe 5 0.8 |0.15%| 0.2 +++
24 |AICu5MnCo 5 0.8 |0.15*| 0.2 et
25  |AICu5SMnCr 5 0.8 |0.15%| 0.2 +++
26  |AlICu5MnNiCeCoCr 5 0.8 | 0.15% | 0.2 | +++ | +++ | +++ | +++
27 AlICu5MnNiCeCoCr 5 0.8 | 0.15* | 0.2 + + + +
28  |AICU5SMnNiCr 5 0.8 |0.15*| 0.2 ++ ++

* Maximalwerte
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4. Versuchsubersicht

Die Legierungen wurden als Priméarlegierungen hergestellt, d. h. die verschiedenen
Elemente kamen als Reinform oder als Vorlegierung in die Schmelze. Die
Uberprifung der chemischen Zusammensetzung erfolgte mit der Spektralanalyse.
Vor dem Abguss erfolgte die Einstellung des Dichte-Indexes mittels Entgasung auf
kleiner 2 %. Neben der Franzosischen Kokille (Bild 4.1) und der Sternkokille (Bild
4.2) kamen auch furanharzgebundene Formen zum Einsatz. Die Franzdsische
Kokille dient zum Abguss von Probestdben. Durch die steigende Giel3weise wird eine
turbulenzarme Fillung und durch den grolRen Speiser auf dem Probestab ein
dichtgespeistes Geflige erreicht. Mittels der Sternkokille ist eine Aussage uber die
Warmrissneigung von Aluminiumlegierungen moglich. Dazu werden die Gussteile
visuell beurteilt und die Anzahl der abgerissenen Stabe sowie die Art und Haufigkeit

der entstandenen Risse nach folgendem Schema bewertet:

Anzahl der vdllig abgerissenen Stabe X Gewichtungsfaktor 1
Anzahl der breiten, umlaufenden Risse X Gewichtungsfaktor 0,75
Anzahl der gut sichtbaren Risse X Gewichtungsfaktor 0,5
Anzahl der Haarrisse (nur mit Lupe erkennbar)x Gewichtungsfaktor 0,25.

Aus den berechneten Werten wird der Mittelwert gebildet und als Warmrisszahl

ausgegeben. Zur vollstandigen Beurteilung der Warmrissneigung sind mindestens 5

Sternkokillen abzugielRen.
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Bild 4.3 zeigt das Modell fiir den Abguss von Zugstaben im Sand. Die Formfillung
erfolgt Uber den Einguss in der Mitte. Danach fliel3t die Schmelze durch keramische
Filter (20 ppi). Um ein dichtes Geflige im Zugstab zu erhalten, sind an den 4 Ecken
grol3e Speiser angebracht. Weiterhin wurden in furanharzgebundenen Formen pro
Legierung noch eine Stufenplatte (Bild 4.4) und zwei Giel3spiralen (Bild 4.5)
abgegossen. Mittels der Stufenplatte (Stufenhéhe: 3, 6, 12, 24 und 36 mm) soll der
Einfluss der Wanddickenabhangigkeit auf die Gefligeausbildung untersucht werden.
Die Giel3spirale dient zur Bestimmung der giel3technologischen Eigenschaften.

Bild 4.4: Modell der Stufenplatte Bild 4.5: Modell der Giel3spirale

Aus den Kokillenzugstaben wurden Proben fir die Differenz-Thermo-Analyse (DTA)
und die  Dilatometeruntersuchungen  zur  Bestimmung der  Wa&rme-
behandlungsparameter herausgearbeitet. Pro Legierung erfolgten je zwei Analysen.
Mittels der DTA kann ein Aufschmelzen von Phasen festgestellt werden. Mit der

daraus angepassten Losungsglihtemperatur wird sichergestellt, dass dieses
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wahrend der Warmebehandlung nicht eintritt. Das Dilatometer (Genauigkeit: 2%)
misst die Langenanderung eines Werkstoffes bei unterschiedlichen Temperaturen.
Aus den Ergebnissen sind nicht nur Aussagen Uber die Ausdehnung eines
Werkstoffes, sondern auch Aussagen Uber eventuelle Strukturanderungen durch
einen nichtlinearen Kurvenverlauf maglich.

Um eine Aussage uber die Warmfestigkeit bzw. das Werkstoffverhalten nach
langerer thermischer Beanspruchung zu erhalten, wurden Kokillen- und
Sandgusszugstabe langzeitwarmausgelagert. Diese Auslagerung erfolgte bei 200,
250 und 300 °C fur je 500 h. Die Bestimmung der mechanischen Eigenschaften
erfolgte dann bei Raumtemperatur.

Fur die Bestimmung der mechanischen Eigenschaften wurden aus den Zugstaben
des Sand- und Kokillenabgusses Proben prapariert. Die Probenherstellung fir den
Zugversuch erfolgte fir die Kokillengussstabe nach DIN 50125 — B 8x40 und fur die
Sandgussstabe nach DIN 50125 — A 12x60. Fir statistisch gesicherte Werte waren
pro Legierung und Zustand 3 Zugstdbe aus 3 einzelnen Proben notwendig. Des
Weiteren kamen Kokillen- und Sandprobestabe hinzu, die durch einfaches
planparalleles Abfrasen fur die Hartemessung nach HB 2,5/62,5 vorzubereiten
waren. Die Bestimmung der Harte an den Proben des Guss- und warmebehandelten
Zustandes erfolgte durch 10 Messungen und an den langzeitwarmausgelagerten
durch 5 Messungen.

Um Aussagen Uber die Gefligeausbildung bei unterschiedlicher
AbkUhlungsgeschwindigkeit zutreffen, wurden aus der Mitte einer jeden Stufe der
Stufenplatten Proben enthommen und prépariert. Ebenso praparierte Proben von
den Kokillengusszugstédben dienten fir metallografische Untersuchungen. Die
Phasenbestimmung per EDX (Energie-Dispersive-Rontgenanalyse) am
Rasterelektronenmikroskop  (LEO-Gemini von  Zeiss) erfolgte an den
Kokillengussproben im Gusszustand. Bei der Betrachtung der Ergebnisse ist darauf
zu achten, dass bei der Bestimmung kleiner Phasen (Punktanalyse, ca. 1lum
Durchmesser) auch der Umgebungsbereich mit analysiert wird und dass es bei
gleichzeitigem Vorhandensein von Kupfer und Cer zu einer Uberlagerung der
Spektrallinien kommen kann und somit diese Werte mit Vorsicht zu interpretieren
sind.

Die Bestimmung der Temperaturleitfahigkeit erfolgte mit einer Laser-Flash-Apparatur
(LFA 427 der Firma Netzsch-Geratebau GmbH, Selb). Dabei wird der zeitliche
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Temperaturverlauf an der Probenoberseite als dynamische Sprungantwort auf eine
Energiezufuhr (Laserimpuls) von der Unterseite gemessen. Abhangig vom
gemessenen Temperaturverlauf ~ werden bei der Berechnung der
Temperaturleitfahigkeit der Warmetransport mit Warmeverlust und die endliche
Pulsbreite des Laser bei sehr kurzen Messzeiten bericksichtigt. Die Messung der
Temperaturleitfahigkeit erfolgte punktuell unter Berticksichtigung der Ergebnisse aus
der Bestimmung der spezifischen Warmekapazitat. Die spezifische Warmekapazitat
wurde kontinuierlich mit einem Hochtemperaturkalorimeter (Multi-Detector High-
Temperature Calorimeter der Firma Setaram, SA, Caluire, Frankreich) nach dem
DSC-Prinzip ermittelt. Die Messung der Warmeleitfahigkeit nahe der
Raumtemperatur erfolgte mit einer Stabapparatur. Durch eine numerische
Fitprozedur wird der Warmeubergangskoeffizient an der Kalibrierprobe (bekannte
Warmeleitfahigkeit) so berechnet, dass die berechneten Temperaturen mit den
gemessenen Ubereinstimmen. Fur die gesuchte Warmeleitfahigkeit wird nunmehr
eine numerische Fitprozedur mit dem zuvor bestimmten
Warmeibergangskoeffizienten so durchgefihrt, dass die berechneten Temperaturen
ebenfalls mit den gemessenen lbereinstimmen.

Die Berechnung der Warmeleitfahigkeit A erfolgte fir die jeweilige Temperatur

anhand folgender Formel:

A=a*cp*p A... Warmeleitfahigkeit
a... Temperaturleitfahigkeit
Cp... Spezifische Warmekapazitat
p... Dichte.

Die fur den Ausgangszustand bestimmte Dichte wurde mittels der
Dilatometeruntersuchungen entsprechend der Temperatur angepasst und in die

Gleichung eingesetzt.
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5. Versuchsdurchfihrung und —auswertung

5.1 Abguss

Die Herstellung der Masseln sowie der Abguss der Franzésichen Kokille erfolgte bei
der Aluminium Rheinfelden GmbH.

Fur die Abgusse in Sand kam ein widerstandsbeheizter Ofen zum Einsatz. Die
Entgasung der Schmelze erfolgte durch Argon, welches durch einen Impeller der
Firma Foseco GmbH der Schmelze zugefihrt wurde. Durch eine Entgasung wird
nicht nur der Wasserstoffgehalt der Schmelze reduziert, sondern auch in der
Schmelze schwebende Oxide an die Oberflache transportiert, welche dann

abgekratzt werden konnen.

5.1.1 Dichteindex

Zur Bestimmung des Dichteindexes erstarrt jeweils eine Probe unter einem Vakuum
von 80 mbar und eine zweite Probe unter atmospharischen Druck. Durch die
Bestimmung der jeweiligen Dichten nach dem archimedischen Prinzip und dem
Berechnen des Dichteindexes kdnnen Aussagen Uber die Qualitat der Schmelze
getroffen werden. Tabelle 5.1 zeigt den Dichteindex der abgussfertigen Schmelze

nach dem Entgasen fir die Abgusse in Sand.

Tabelle 5.1: Dichteindex der abgussfertigen Schmelze (Sandguss)

Legierungs- |Variante Dichteindex Legierungs- |Variante Dichteindex
system in % system in %
AISi7Mg 0 1.76 AISi10Ni3 16 1.83
AlMgSi 1 2.06 17 1.94
5 2.12 18 0.91
6 0.43 19 0.72
8 0.91 20 2.65
9 0.57 21 0.70
AlISi6Cu4 11 2.17 AICu5Mn 22 0.08
12 0.43 23 0.19
13 1.12 24 0.22
14 0.46 25 0.15
15 1.57 26 0.27
27 0.09
28 0.03
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Die interne Festlegung, den Dichte-index unter 2 % einzustellen, wurde fast immer
erreicht. Bei den Abgussen in Kokille und der Masselherstellung wurde ebenfalls ein
Dichteindex von unter 2 % eingestellt.

5.1.2 Chemische Zusammensetzung

Die Bestimmung der chemischen Zusammensetzung erfolgte fur die Herstellung der
Masseln und Kokillenzugstabe sowie dem Sandabguss an zwei verschiedenen
Spektrometern. Die jeweiligen Proben wurden mindestens dreimal abgefunkt.

Die Soll- und Ist-Zusammensetzung der Vergleichslegierung AlSi7Mg(Na) (Variante
0) im Kokillenguss (Masseln und Probestabe) stimmt bis auf einen geringfiigige
Unterschreitung bei dem Mg-Gehalt Uberein. Beim erneuten Aufschmelzen der
Masseln brannte das Natrium heraus, so dass vor dem Sandabguss nachlegiert
werden musste. Die Zusammensetzung vor dem Sandabguss zeigte auch, dass die
Silizium- und Magnesiumgehalte mittig im Tolerenzbereich lagen. Die Unterschiede
der beiden Spektrometeranalysen kann mit Hilfe der Ungenauigkeiten der beiden
Gerate und dem inhomogenen Gussgeflige begriindet werden.

Die Tabelle 5.2 zeigt die Soll- und Ist-Analyse der AIMgSi-Legierungen (Masseln und
Kokillenabguss). Es lasst sich deutlich erkennen, dass die Legierungen mit der

gewilnschten Sollzusammensetzung sehr gut Gbereinstimmen.

Tabelle 5.2: Soll- und Ist-Analyse der AIMgSi-Legierungen (Kokillenabguss)

Variante |Legierung Gehalte in Gewichtsprozent
Mg Si Mn Fe Ti
1 AIMg7Si3CuCrVCe | Soll 7 3.2 0.6 0.2* | 0.15

Ist | 6.98 | 3.27 | 0.65 | 0.09 | 0.14

5 AIMg5Si2NiCuCrVv | Soll 5.5 2.3 0.6 0.2* | 0.15
Ist | 546 | 2.38 | 0.60 | 0.10 | 0.14

6 AIMg4SilNiCuCrV | Soll 4 1.2 0.6 0.2* | 0.15
Ist | 416 | 1.18 | 0.60 | 0.10 | 0.14

8 AIMg3SilNiCrV Soll | 3.3 11 0.6 0.2* | 0.15
Ist | 3.28 | 1.10 | 0.64 | 0.09 | 0.15
9 AlIMg3SilCuCrV Soll | 3.3 11 0.6 0.2* | 0.15
Ist | 3.23 | 1.10 | 0.60 | 0.10 | 0.14

* Maximalwerte

Nach dem Aufschmelzen der Masseln wurde zusatzlich vor dem Sandabguss eine

Probe fir die Bestimmung der chemischen Zusammensetzung entnommen. Es ist zu
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erwahnen, dass durch das erneute Aufschmelzen ein leichter Magnesiumabbrand
(max. 0,2 %) zu sehen war.

Die Zusammensetzung der AISi6Cu4-Legierungen der Kokillenabgisse zeigt
Tabelle 5.3. Die Ist-Zusammensetzung spiegelt sehr gut die Soll-Zusammensetzung
wider. Die Differenzen der chemischen Zusammensetzung nach dem erneuten
Aufschmelzen der Masseln fir den Sandabguss sind so gering, dass aufgrund von
Messdifferenzen der beiden Spektrometer und den Inhomogenitdten von

Gusslegierungen kein nennenswerter Unterschied erkennbar ist.

Tabelle 5.3: Soll- und Ist-Analyse der AlSi6Cu4-Legierungen (Kokillenabguss)

Variante |Legierung Gehalte in Gewichtsprozent
Si Cu Mn Fe Ti Ni Ce Cr
11 AISi6Cud4AgMg | Soll | 6.0 3.5 0.1* | 0.15* | 0.2 + + +
Ist | 5.99 | 3.63 | 0.10 | 0.10 | 0.17 + + +

12 |AISi6CudAgMg | Soll | 6.0 | 35 | 0.1* | 0.15% | 0.2 | ++ | ++ | ++
Ist | 595 | 353 | 0.10 | 0.13 | 0.17 | ++ | ++ | ++
13 | AISi6Cu4AgMg | Soll | 6.0 | 35 | 0.1* | 0.15* | 0.2 | ++ | ++ n
Ist | 599 | 354 | 0.10 | 0.12 | 0.18 | ++ | ++ +
14 |AISi6CudAgMg| Soll | 6.0 | 35 | 0.1* |0.15% | 0.2 | ++ + "
Ist | 5.99 | 3.45 | 0.10 | 0.11 | 0.14 | ++ + ++
15 |AISi6Cu4AgMg| Soll | 6.0 | 35 | 0.1* | 0.15% | 0.2 n =+ | ++
Ist | 6.14 | 358 | 0.11 | 0.12 | 0.17 | + ++ | 4+

* Maximalwerte

In Tabelle 5.4 sind die Ergebnisse der Spektralanalyse der AISi10Ni3-Legierungen
(Kokillenabguss) aufgefiihrt. Da die vorhandenen Spektrometer keinen geeichten Y-
Kanal zur Verflgung haben, entsprechen die aufgefihrten Y-Ist-Werte der
berechneteten Zugabemenge. Bei zwei Legierungen wird der gewiinschte maximale
Eisengehalt geringfugig Uberschritten. Die weiteren Elemente zeigen eine gute
Ubereinstimmung zwischen Soll- und Ist-Zustand. Ein Unterschied zu den
Ergebnissen aus dem Sandabguss ist nur beim Magnesium sichtbar. So brennt

durch das erneute Aufschmelzen der Masseln ca. 0,02 % Magnesium ab.
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Tabelle 5.4: Soll- und Ist-Analyse der AISi10Ni3-Legierungen (Kokillenabguss)

Variante |Legierung Gehalte in Gewichtsprozent

Si Ni Mg Mn Fe Ti Ce Y

16 AISi10Ni3 | Soll | 10.0 3.0 0.5 0.4 0.12* 0.2 +

Ist 9.98 | 280 | 049 | 0.39 | 0.10 | 0.21 +
17 AISi10Ni3 | Soll | 10.0 3.0 0.5 0.4 | 0.12* 0.2 ++ +
Ist 9.99 | 287 | 051 | 0.39 | 0.11 | 0.22 ++ +
18 AISi10Ni3 | Soll | 10.0 3.0 0.5 0.4 0.12* 0.2 +++ ++
Ist [ 10.15| 2.88 | 0.51 | 0.38 | 0.14 | 0.18 +++ ++
19 AISi10Ni3 | Soll | 10.0 3.0 0.5 04 | 012*| 0.2 ++ ++
Ist 950 | 283 | 050 | 0.38 | 0.11 | 0.18 ++ ++
20 AISi10Ni3 | Soll | 10.0 3.0 0.5 0.4 | 0.12* 0.2 + +
Ist {10.11 | 291 | 051 | 0.41 | 0.11 | 0.20 + +

21 AISi10Ni3 | Soll | 10.0 3.0 0.5 0.4 0.12* 0.2 +++

Ist | 10.48 | 3.13 | 0.53 | 0.40 | 0.13 | 0.22 +++

* Maximalwerte

Die Soll- und Ist-Zusammensetzung (Kokillenabguss) der AICuS5Mn-Legierungen ist

in Tabelle 5.5 aufgelistet. Die Gehalte der Elemente wurden &ahnlich wie bei den

anderen Legierungen sehr gut eingestellt. Die Spektralanalyse des Sandabgusses

zeigt ein ahnliches Verhalten wie die hier aufgefihrten Werte.

Tabelle 5.5: Soll- und Ist-Analyse der AICu5Mn-Legierungen (Kokillenabguss)

Variante |Legierung Gehalte in Gewichtsprozent
Cu Mn Fe Ti Cr Ni Ce Co
22 AICu5MnNi Soll 5 0.8 | 0.15*| 0.2 +++
Ist | 494 | 0.76 | 0.08 | 0.20 +++
23 AlCu5MnCe Soll 5 0.8 | 0.15*| 0.2 +++
Ist | 529 | 0.79 | 0.11 | 0.22 +++
24 AlCu5MnCo Soll 5 0.8 | 0.15*| 0.2 +++
Ist 5.02 | 0.77 | 0.07 | 0.18 +++
25 AlICu5MnCr Soll 5 0.8 | 0.15*| 0.2 +++
Ist | 478 | 0.78 | 0.11 | 0.18 | +++
26 AICu5MnNiCeCoCr | Soll 5 0.8 | 0.15*| 0.2 +++ |+t | HHE |
Ist 487 | 0.76 | 0.14 | 0.22 +++ | 4+ +++ |+
27 AICu5MnNiCeCoCr | Soll 5 0.8 | 0.15*| 0.2 + + + +
Ist | 5.14 | 0.83 | 0.09 | 0.21 + + + +
28 AICu5MnNiCr Soll 5 0.8 | 0.15*| 0.2 ++ ++
Ist | 5.20 | 0.78 | 0.08 | 0.16 ++ ++

* Maximalwerte
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5.2 Bestimmung der Warmebehandlungsparameter

Aus der Literatur ist nicht bekannt, welchen Einfluss die ausgewéhlten Elemente bei
den verschiedenen Legierungen auf die Bildung niedrigschmelzender Phasen oder
auf Strukturédnderungen des Werkstoffes austiben.

Fur eine schnelle Diffusion der Elemente wird bei der Warmebehandlung eine
madglichst hohe Losungsglihtemperatur angestrebt. Um die Lésungsglihtemperatur
auf die niedrigschmelzenden Phasen abzustimmen, wurden Differenz-Thermo-
Analysen (DTA) durchgefihrt. Mittels der Differenzthermoanalyse (DTA) lassen sich
Phasenumwandlungen nachweisen. Das Funktionsprinzip einer DTA-Anlage besteht
darin, dass das Aufheiz- oder das Abkihlungsverhalten der interessierenden Probe
dem Aufheiz- bzw. AbkuUhlungsverhalten einer auch als Inertprobe bezeichneten
Vergleichsprobe gegenibergestellt wird. Die Vergleichsprobe muss im zu
untersuchenden Temperaturintervall frei von Phasenumwandlungen sein. Probe und
Vergleichsprobe befinden sich im gleichen Ofen und werden mit derselben
Geschwindigkeit aufgeheizt oder abgekuhlt. Die Temperaturmessung der einzelnen
Proben erfolgt Uber Thermoelemente, welche gegeneinandergeschaltet sind.
Solange in der betreffenden Probe keine Phasenumwandlung auftritt, kompensieren
sich die Thermospannungen und es wird keine Temperaturdifferenz registriert. Setzt
in der zu untersuchenden Probe eine Phasenumwandlung ein, so nimmt diese eine
andere Temperatur an als die Vergleichsprobe. Die zwischen den beiden Proben
bestehende Temperaturdifferenz wird in Abhangigkeit von der Ofentemperatur
registriert.

Die Bestimmung der Auslagerungstemperaturen erfolgte unter zu Hilfenahme von
Dilatometeruntersuchungen. Bei diesen Messungen diente das Dilatometer zur
Bestimmung der Langenanderung bei konstant steigenden Temperaturen. Ein
Abweichen der linearen Kurve kann als eine Strukturdnderung im Werkstoff
angesehen werden. Des Weiteren dienten die Dilatometeruntersuchungen auch fur
die Bestimmung des Ausdehnungsverhaltens der Legierungen. Um statistisch
sichere Ergebnisse Zu erhalten, wurden bei der DTA- und
Dilatometeruntersuchungen pro Legierung zwei Proben analysiert. Bei
Unregelmafigkeiten im Kurvenverlauf erfolgte ein weiterer Durchlauf mit einer neuen
Probe.
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5.2.1 DTA-Untersuchung

Im Diagramm 5.1 ist exemplarisch die DTA-Kurve der Legierungsvariante 11
dargestellt. Die weiteren Kurven sind im Anhang (Kapitel 10.1) beigefugt. Der rot
markierte Bereich zeigt das Aufschmelzen von niedrigschmelzenden Phasen.

In Tabelle 5.6 sind die Temperaturen, wo ein Aufschmelzen von Legierungs-
bestandteilen sichtbar ist, for

geworden die einzelnen Legierungsvarianten

aufgelistet.

Diagramm 5.1: DTA-Kurve (Legierungsvariante 11, Kokillengussprobe, F)
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Tabelle 5.6: Schmelzbeginn der Legierungsvarianten (laut DTA)

Legierungs- [Variante [Schmelz- Legierungs- |Variante [Schmelz-
system beginnin °C system beginnin °C

AlSi7Mg 0 555 AISi10Ni 16 535

AlMgSi 1 575 17 535

5 570 18 535

6 570 19 535

8 570 20 535

9 575 21 530

AlSi6Cu4 11 495 AICu5Mn 22 535

12 495 23 535

13 500 24 535

14 500 25 535

15 500 26 540

27 535

28 535
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5.2.2 Dilatometeruntersuchungen
Das Diagramm 5.2 verdeutlicht beispielhaft den Kurvenverlauf der Legierung 11 bei
einer Dilatometermessung. Die Kurven der restlichen Legierungsvarianten sind im

Anhang (Kapitel 10.1) einzusehen.

Diagramm 5.2: Dilatometerkurve (Legierungsvariante 11, Kokillengussprobe, F)
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Mit Hilfe des technischen und physikalischen Ausdehnungskoeffizienten lassen sich
die Abweichungen vom linearen Kurvenverlauf der Al-T-Kurve besser verdeutlichen.
Anhand dieser Kurven konnen Aussagen Uber eventuelle Strukturdnderungen
getroffen werden, welche durch eine geeignete Auslagerungstemperatur bei einer
Warmebehandlung vermieden werden kénnen. Die Kurvenbereiche unter ca. 150 °C
sind mit Vorsicht zu interpretieren, da es sich bei dem Aufheizen des Ofens um einen

Anfahrprozess handelt.

5.2.3 Parameter fur die Warmebehandlung

Tabelle 5.7 zeigt die Parameter fur die Warmebehandlung der verschiedenen
Legierungsvarianten. Fur die Legierung AISi7Mg wurden die serientblichen
Warmebehandlungsparameter verwendet. Die Parameter fur die neuen Legierungen
entstanden unter Berlcksichtigung der DTA- und Dilatometeruntersuchungen sowie
der Erfahrung von Fachkollegen. So wurde zum Beispiel fur die AICuS5Mn-

Legierungen ein zweistufiges Losungsglihen festgesetzt, weil es bei ahnlichen
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Legierungen auftrat, dass es anstatt zu einer Diffusion von Elementen in den a-
Mischkristall zu einem Zusammenschluss von einzelnen Elementen als neue Phase

gekommen war.

Tabelle 5.7: Warmebehandlungsparameter

Legierungs- [Variante [Losungsglihen Abschrecken [Auslagerung
system Temp.in °C |Zeitin h Temp.in °C |Zeitinh
AlSi7Mg 0 530 6 Wasser, 20°C 170 4
AlMgSi 1 540 24 Wasser, 20°C 165 6
5 540 24 Wasser, 20°C 165 6
6 540 24 Wasser, 20°C 165 6
8 540 24 Wasser, 20°C 165 6
9 540 24 Wasser, 20°C 165 6
AlSi6Cu4 11 470 24 Wasser, 20°C 180 6
12 470 24 Wasser, 20°C 180 6
13 470 24 Wasser, 20°C 180 6
14 470 24 Wasser, 20°C 180 6
15 470 24 Wasser, 20°C 180 6
AISi1ONi 16 515 24 Wasser, 20°C 180 6
17 515 24 Wasser, 20°C 180 6
18 515 24 Wasser, 20°C 180 6
19 515 24 Wasser, 20°C 180 6
20 515 24 Wasser, 20°C 180 6
21 515 24 Wasser, 20°C 180 6
AICu5Mn 22 480/3 + 520/21 | Wasser, 20°C 175 6
23 480/3 + 520/21 Wasser, 20°C 175 6
24 480/3 + 520/21 | Wasser, 20°C 175 6
25 480/3 + 520/21 | Wasser, 20°C 175 6
26 480/3 + 520/21 Wasser, 20°C 175 6
27 480/3 + 520/21 | Wasser, 20°C 175 6
28 480/3 + 520/21 Wasser, 20°C 175 6
5.3 AIMgSi-Legierungen

5.3.1 Mechanische Eigenschaften (AIMgSi-Legierungen)

Hartemessung

Im Diagramm 5.3 und 5.4 sind die Ergebnisse der Hartemessung nach Brinell bei
Kokillen-
Legierungssystem AIMgSi dargestellt (Werte, siehe Kapitel 10.2). Bei beiden

den unterschiedlich behandelten und Sandgussproben fir das

Diagrammen ist eine deutliche Hartesteigerung durch eine T6-Warmebehandlung
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erkennbar. Weiterhin ist ersichtlich, dass mit steigender Temperatur bei der
Langzeitwarmauslagerung bei fast allen Legierungen die Harte stark abféllt.
Ausnahmen gibt es bei 3 Kokillengussproben, wo die Legierungsvarianten 1, 6 und 8
nach einer Langzeitwarmauslagerung bei 300 °C eine leicht héhere Harte als bei
250 °C aufweisen. Ein Zusammenhang zwischen diesen Messwerten und der
chemischen Zusammensetzung konnte nicht gefunden werden, da es bei den
anderen  AlMgSi-Legierungsvarianten unter  Berucksichtigung des Mg-Si-
Verhaltnisses oder der Zugabemengen an Ni, Cu und/oder Ce nicht zu diesem
Phanomen gekommen ist. Eine Wiederholung der Warmebehandlung und der
Hartemessung an neuen Proben wurde aus zeittechnischen Griinden abgelehnt.

Weiterhin fallt auf, dass die Legierungen mit hohen bzw. niedrigen Hartewerten im
Kokillenguss ebenfalls hohe bzw. niedrige Hartewerte im Sandguss aufweisen.
Auffallig ist auch, dass im Sandguss zumindest nach der T6-Warmebehandlung
hohere Hartewerte erreicht werden als beim Kokillenguss, ob dies auf die
Gefligevergdberung zurtickzufuhren ist, musste in weiteren Versuchen geklart

werden.

Diagramm 5.3: Hartemessung AlMgSi-Legierungen (Kokillengussproben)
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Diagramm 5.4: Hartemessung AIMgSi-Legierungen (Sandgussproben)
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Zugversuch

Diagramm 5.5 (Werte, siehe Kapitel 10.2) zeigt die mechanischen Eigenschaften im
Guss- und im T6-Zustand der AlIMgSi-Legierungsvarianten. Der Einfluss der T6-
Warmebehandlung auf die Erhéhung der Zugfestigkeit und Dehngrenze spiegelt sich
deutlich wider. Bei den Legierungen ohne Nickel (1 und 9) kommt es sogar durch die
Warmebehandlung zu einem Anstieg der Bruchdehnung.

Ein direkter Vergleich der Legierungen 8 und 9 verdeutlicht, dass die kupferhaltige,
nickelfreie Legierung 9 bessere Eigenschaften aufweist, als die nickelhaltige,
kupferfreie Legierung 8.

Unter Bericksichtigung von Zugfestigkeit, Dehngrenze und Bruchdehnung erweist
sich die Legierung 9 als Beste.

Weitere Aussagen Uber die Unterschiede zwischen den Legierungen sind aufgrund
der vielen unterschiedlichen Parameter, wie das Mg-Si-Verhaltnis oder der Gehalt

der Elemente nicht sinnvoll.
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Diagramm 5.5: Zugversuch AIMgSi-Legierungen (Kokillengussproben)

Zugversuch (Kokillengussproben; AIMgSi)
300 10

250

200 +

150 +

Festigkeit in MPa
Bruchdehnung in %

50 -

1 5 6 8 9
Variante

ERpO,2 (F) MR (F) MRp0,2 (T6) MRm (T6) @A (F) @ A (T6)]

Die Ergebnisse des Zugversuches der Proben im Sandguss zeigt Diagramm 5.6
(Werte, siehe Kapitel 10.2). Durch die langsamere Abklihlung kommt es im Vergleich
zu den Kokillengussproben zu einem starken Abfall der Zugfestigkeit und
Bruchdehnung. Andererseits weisen die Legierungen eine hohere Dehngrenze auf.
Speziell bei den kupferhaltigen Legierungen (aufler Legierung 8) liegt die
Dehngrenze auf einem héheren Niveau.

Ein direkter Zusammenhang zwischen dem Mg-Si-Verhaltnis, dem Gehalt der
Elemente und den Eigenschaften ist auch bei den Sandgussproben aufgrund der

vielfaltigen Parameter nicht zu erkennen.

Diagramm 5.6: Zugversuch AIMgSi-Legierungen (Sandgussproben)
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Wie schon bei den Ergebnissen der Kokillengussproben stellt sich auch die
Legierung 9 als beste Alternative flur dieses Legierungssystem im Sandguss heraus.

Die Veranderungen von Zugfestigkeit, Dehngrenze und Bruchdehnung beim
Gusszustand Uber eine T6-Warmebehandlung bis hin Zu
Langzeitwarmauslagerungen mit unterschiedlichen Temperaturen zeigen die
Diagramme 5.7, 5.8 und 5.9 (Werte, siehe Kapitel 10.2) fur die Kokillengussproben.

Besonders bei der Dehngrenze fallt ein Anstieg der Werte nach einer
Langzeitwarmauslagerung bei 200 °C im Vergleich zum T6-Zustand bei den
kupferhaltigen Legierungsvarianten auf. Dieser Anstieg weist daraufhin, dass durch
die T6-Warmebehandlung die maximale Dehngrenze dieser Proben nicht erreicht
wurde. Durch eine weitere Optimierung der Wamebehandlung dirften bei dieser
Legierung generell hohere Werte mdglich sein.

Bei dem weiteren Betrachten der Festigkeiten féllt der starke Abfall nach der
Langzeitwarmauslagerung bei 200 °C auf. Es hat den Anschein, als wenn sich die
Legierungen einem Grundniveau annahern.

Unter Beachtung von Zugfestigkeit, Dehngrenze und Bruchdehnung weist die

Legierung 9 das ausgeglichenste Niveau auf.

Diagramm 5.7: Zugfestigkeit AIMgSi-Legierungen (Kokillengussproben)
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Diagramm 5.8: Dehngrenze AIMgSi-Legierungen (Kokillengussproben)

Dehngrenze (Kokillengussproben; AIMgSi)
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Diagramm 5.9: Bruchdehnung AlMgSi-Legierungen (Kokillengussproben)

Bruchdehnung (Kokillengussproben; AIMgSi)
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Die Veranderungen der Legierungen im Sandguss aufgrund der verschiedenen
Behandlungen zeigen die Diagramme 5.10, 5.11 und 5.12 (Werte, siehe Kapitel
10.2). Im Sandguss kommt es durch die langsame Erstarrung zu einem groberen
Geflige. Damit verandern sich die Diffusionswege und es kommt nicht wie beim
Kokillenguss zu einem Anstieg der Dehngrenze bei den kupferhaltigen Legierungen
vom T6- zum Langzeitwarmauslagerungszustand bei 200 °C. Trotzdem ist zu
berticksichtigen, dass im Durchschnitt der Abfall in diesem Bereich sehr gering
ausfallt. Bei der Zugfestigkeit und Bruchdehnung scheint das groRere Mg-Si-

Verhaltnis der Legierungen 6, 8 und 9 sich positiv auf die Ergebnisse auszuwirken.



5. Versuchsdurchfiihrung und —auswertung

Diagramm 5.10: Zugfestigkeit AIMgSi-Legierungen (Sandgussproben)

Zugfestigkeit (Sandgussproben; AIMgSi)

Rm in MPa

F T6 T6 +500n/200°C  T6 + 500h/250°C  T6 + 500h/300°C

-0=1-05-0-6-0-8 09

Diagramm 5.11: Dehngrenze AIMgSi-Legierungen (Sandgussproben)

Dehngrenze (Sandgussproben; AIMgSi)

Rp0,2 in MPa

F T6 T6 +500h/200°C  T6 + 500h/250°C  T6 + 500h/300°C

-@—1 -@-5-0-6-0-8 09
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Diagramm 5.12: Bruchdehnung AIMgSi-Legierungen (Sandgussproben)

Bruchdehnung (Sandgussproben; AIMgSi)

Prifung bei Raumtemperatur

H
il o O
3 110 @
X

T6 +500h/200°C ~ T6 + 500h/250°C  T6 + 500h/300°C

|-8-1-0-5-0-6-0-8 09|

Ein Vergleich der Festigkeiten zwischen dem Kokillen- und Sandguss zeigt nach den
ahnlich guten Ergebnissen im T6-Zustand im Sandguss einen starkeren Abfall bei
steigenden Temperaturen wahrend der Langzeitwarmauslagerung. Es ist auch
sichtbar, dass selbst nach einer Langzeitwarmauslagerung die Bruchdehnungswerte

im Sandguss weit hinter den Werten des Kokillengusses zuriickliegen.

5.3.2 Gieldtechnologische Eigenschaften (AIMgSi-Legierungen)

Untersuchungen zur Bestimmung der giel3technologischen Eigenschaften mittels
einer Giel3spirale sind umstritten. Dies kommt daher, dass die Reproduzierbarkeit
der Ergebnisse nicht immer gewabhrleistet ist. Griinde daftr kbnnen zum Beispiel
unterschiedliche Giel3er bzw. die unterschiedliche Verfassung eines Gielders oder
aber auch der Luftdruck und die Temperatur der Umgebung sowie der Form an den
jeweiligen Tagen sein. Aus diesen Grinden wird auf eine Angabe von Werten
verzichtet. Aus den Abglssen lasst sich aber erkennen, dass bei diesen
Legierungsvarianten das FlieRvermbégen mit steigendem Mg-Si-Verhaltnis abnimmt.
Ein direkter Vergleich der Varianten 8 und 9 zeigt, dass die nickelhaltige, kupferfreie
Legierung 8 ein besseres FlieBvermdgen als die kupferhaltige, nickelfreie Legierung
9 aufweist.
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5.3.3 Physikalische Eigenschaften (AIMgSi-Legierungen)

Die Tabelle 5.8 zeigt die Langenanderung der einzelnen Legierungen bei
unterschiedlichen Temperaturen. Die Werte bei gleichen Temperaturen liegen recht
nah beisammen, sodass es schwierig ist, Aussagen Uber den Einfluss der Elemente
zu treffen. Auch ein Einfluss des Mg-Si-Verhdltnisses ist anhand der geringen
Unterschiede nicht sinnvoll. Auf eine Einordnung der Ergebnisse wird in der
Zusammenfassung des Kapitels 5.7 unter Bertcksichtigung aller verwendeten

Legierungssysteme eingegangen.

Tabelle 5.8: LAngenausdehnung AIMgSi-Legierungen (Kokillengussproben, F)

Legierungs- [Variante [Ldngené&nderung in %

system bei 150°C |bei 200°C |[bei 250°C [bei 300°C |bei 350°C |bei 400°C

AlMgsSi 1 0.33 0.46 0.61 0.72 0.85 0.98
5 0.31 0.46 0.59 0.72 0.83 0.97
6 0.29 0.44 0.57 0.70 0.82 0.95
8 0.31 0.50 0.59 0.76 0.85 1.00
9 0.34 0.48 0.62 0.76 0.88 1.02

5.3.4 Metallografische Eigenschaften (AIMgSi-Legierungen)

Gefugeaufnahmen und Auswertung

Die Bilder 5.1, 5.2, 5.3 und 5.4 verdeutlichen die Gefligeunterschiede zwischen der
schnellen (Kokille) und der langsamen (Sand) Abkihlung sowie den
unterschiedlichen Gehalt der Hauptlegierungselemente Magnesium und Silizium. Die
Stufe 12 mm des Sandgusses wurde wegen der annahernd gleichen Wanddicke fur
diese  Gegenulberstellung ausgewahlt. Die Geflgebilder der restlichen
Legierungsvarianten sind im Anhang (Kapitel 10.2) beigefugt.

Bei der Betrachtung mit dem Mikroskop fallt auf, dass die Grol3e der Phasen durch
die langsamere Abkuhlung im Sandguss deutlich zugenommen hat. Ebensfalls sind
die eutektischen Bestandteile nicht nur grober, sondern auch in Form von Platten
kristallisiert.

Die Untersuchung der im Sand gegossenen Stufenplatten zeigte bei zunehmender
Wanddicke neben der Vergroberung der Gefligebestandteile auch eine Zunahme

von interdendritischen Speisungslunkern.
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In Tabelle 5.9 werden die Unterschiede zwischen den verschiedenen

Abkuhlungsgeschwindigkeiten anhand der gemessenen Dendritenarmabstéande
deutlich.

Bild 5.1: Lichtmikroskopische Aufnahme  Bild 5.2: Lichtmikroskopische Aufnahme

Legierung 1, Kokillenguss, F Legierung 1, Sandguss, F, Stufel2

Bild 5.3: Lichtmikroskopische Aufnahme  Bild 5.4: Lichtmikroskopische Aufnahme
Legierung 9, Kokillenguss, F Legierung 9, Sandguss, F, Stufel2

Tabelle 5.9: Dendritenarmabsténde Legierungssytem AIMgSi (F)

Legierungs- |Variante |Dendritenarmabstand (DAS) in pm
system Kokillen- Sandgussproben
gussproben |Stufendicke in mm
3 6 12 24 36
AlMgSi 1 22.16 16.78 24.95 34.65 51.78 64.95
5 21.62 18.45 28.57 38.23 49.87 58.24
6 23.40 20.14 27.83 46.31 58.12 68.04
8 21.09 20.93 32.79 43.03 55.41 72.50
9 24.99 23.04 34.59 47.86 64.41 87.93
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Phasenbestimmung

Die Bilder 5.5, 5.6, 5.7 und 5.8 zeigen im Gefligeausschnitt die jeweiligen Bereiche,
an denen entweder eine Punkt- oder Flachen-EDX-Bestimmung stattgefunden hat.
Die dazugehdrigen Ergebnisse sind in den Tabellen 5.10, 5.11, 5.12 und 5.13
aufgefuihrt. Auf eine Analyse der Legierungsvariante 6 wurde verzichtet, da ein
Unterschied der Zusammensetzung zur Legierungsvariante 5 far die
Phasenbestimmung nicht grol3 genug war.

Bei allen Proben ist sichtbar, dass sich Cu (auf3er Variante 8), Mg, Mn, Cr, V und Ti
in den a-Mischkristall eingelagert haben (jeweils Phase 1). Ebenfalls wurde
nachgewiesen, dass diese Elemente auch getrennt voneinander Phasen bilden
konnen.

Ce-haltige Phasen bei den Legierungen 1 und 9 konnten aufgrund der geringen
Zugabemenge und der Inhomogenitat des Gussgefluges nicht detektiert werden.

Fast alle Phasen die Cr und V enthalten, haben auch Ti als Bestandteil.

Auffallig ist auch, dass alle nickelhaltigen Phasen auch einen geringen Anteil an
Kupfer aufweisen (sofern vorhanden). Hingegen nimmt der Gehalt der Elemente Cr

und V mit steigendem Nickelgehalt in den Phasen ab.

20um EH 0
Mag= 3.00 KX b—— #o=8mm
Sigr QBsD

Bild 5.5: EDX-Analyse Legierungsvariante 1

Tabelle 5.10: EDX-Analyse Legierungsvariante 1

Phase [Zusammensetzung in %
Al Mg Si Cu Fe Mn Cr \% Ti 0]
1 91.59 | 6.29 1.09 0.14 0.39 0.15 0.22 0.13
2 70.88 | 12.58 0.28 2.64 8.01 4.42 1.19
3 73.84 | 10.88 | 9.87 0.82 7.36
4 68.23 | 6.85 4.45 2.78 8.28 8.72 0.69
5 80.00 | 12.47 | 6.88 0.18 0.48
6 47.24 | 26.94 | 25,58 | 0.23
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Bild 5.6: EDX-Analyse Legierungsvariante 5

Tabelle 5.11: EDX-Analyse Legierungsvariante 5

Phase [Zusammensetzung in %
Al Mg Si Cu Fe Mn Cr \% Ni Ti

1 92.39 | 6.35 0.4 0.33 0.19 0.14 0.19
2 71.80 | 12.84 | 1.18 0.78 1.33 4.30 3.64 1.21 291
3 62.37 | 4.25 5.69 0.52 3.01 1472 | 2.84 0.29 6.31

4 77.67 | 1042 | 3.37 0.91 0.32 0.86 6.45

5 65.82 | 18.92 | 14.98 0.29

6 59.01 | 16.81 | 5.16 1.53 0.54 1.58 15.37

20um EHT =2000 KV

Mag= 3.0 X|—| WD= 8mm
Signal A = QBSD

Bild 5.7: EDX-Analyse Legierungsvariante 8

Tabelle 5.12: EDX-Analyse Legierungsvariante 8

Phase |Zusammensetzung in %
Al Mg Si Fe Mn Cr \% Ni Ti (0]
1 9159 | 6.27 1.26 0.35 0.16 0.20 0.17
2 7197 | 1256 | 1.64 1.43 6.05 5.67 0.68
3 68.93 | 7.14 1.87 1.19 2.47 18.41
4 45.89 | 21.31 | 22.13 0.16 10.52
5 76.46 | 11.03 | 4.88 0.38 1.00 0.21 6.03
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- R Bild 5.8: EDX-Analyse Legierungsvariante 9

Tabelle 5.13: EDX-Analyse Legierungsvariante 9

Phase [Zusammensetzung in %
Al Mg Si Cu Fe Mn Cr Y Ti
1 92.67 6.42 0.51 0.23 0.17
2 7295 | 11.78 1.18 0.81 3.68 5.61 4.00
3 68.63 | 11.86 19.51
4 66.01 | 18.36 | 14.97 0.22 0.44
5 74.79 | 10.50 4.06 3.37 4.06 3.23

5.4  AISi6Cu4-Legierungen

5.4.1 Mechanische Eigenschaften (AlSi6Cu4-Legierungen)

Hartemessung

Die Diagramme 5.13 und 5.14 (Werte, siehe Kapitel 10.2) zeigen die Ergebnisse der
Hartemessung nach Brinell an den unterschiedlich behandelten Kokillen- und
Sandgussproben der Legierungsvarianten  AlSi6Cu4. Durch eine T6-
Warmebehandlung wird sowohl im Kokillen- als auch im Sandguss eine deutliche
Steigerung der Harte erreicht. Diese erreichten Werte fallen aber bereits nach einer
Langzeitwarmauslagerung bei 200°C so stark ab, dass sie zum Beispiel im
Kokillenguss weit unter den Ergebnissen des Gusszustandes liegen. Im Sandguss
kommt es bei diesem Zustand zu einer starken Streuung der Ergebnisse. Um den
variierenden Elementegehalt von Ni, Ce und Cr dafir verantwortlich zu machen,
bedarf es weiterer Untersuchungen. Die Langzeitwarmauslagerung bei steigenden

Temperaturen fihrt bei Kokillen- und Sandgussproben zu einer weiteren Minimierung
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der Harte. Es hat den Anschein, als ob sich die Legierung ihrem Grundzustand
nahern.
Einen Einfluss der im Gehalt variierenden Elemente auf die Harte zu deuten, ist

aufgrund der geringen Unterschiede nicht ratsam.

Diagramm 5.13: Hartemessung AlSi6Cu4-Legierungen (Kokillengussproben)

Hartemessung (Kokillengussprobe; AlSi6Cu4)

150 Priifung bei Raumtemperatur
140 A
130 A
120 A
110 A

100

HB 2,5/62,5

90
80 @)

70 A

60
—~—a
50

F T6 T6 +500h/200°C  T6 + 500h/250°C  T6 + 500h/300°C

-—-1] -@—12 =@—13 -0~14 O 15

Diagramm 5.14: Hartemessung AlSi6Cu4-Legierungen (Sandgussproben)

Hartemessung (Sandgussproben; AISi6Cu4)

140 Prufung bei Raumtemperatur

130

120 A

110 4

100 A

HB 2,5/62,5

9 O

80 1 o

70

O
60
50 T T T
F T6 T6 +500h/200°C  T6 + 500h/250°C  T6 + 500n/300°C
-0—11 =@=12 -0-13 014 O 15

Zugversuch

Im Diagramm 5.15 (Werte, siehe Kapitel 10.2) sind die Ergenisse des Zugversuches

der Kokillengussproben aufgefuhrt. Die Legierungen erreichen insgesamt hohe
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Festigkeiten. Hingegen sind die Bruchdehnungswerte, welche alle unter 2 % liegen,
fur eine Zylinderkopflegierung als zu gering zu bezeichnen.

Den besten Eigenschaftsmix bringt die Legierungsvariante 11. Sie erreicht neben
den hochsten Festigkeitswerten auch die héchste Dehnung im warmebehandelten
Zustand. Da dies die Legierung mit den geringsten variierenden Gehalten an Ni, Ce
und Cr ist, kann daraus die Schlul3folgerung gezogen werden, dass sich diese
Elemente bei einer erhdhten Zugabemenge negativ auf die Festigkeit und Dehnung
im Guss- und warmebehandelten Zustand bei diesem Legierungssystem auswirken.
Eine Unterteilung, welches dieser Elemente sich besonders negativ auf die
Eigenschaften auswirkt, ist aufgrund der geringen Unterschiede nur durch weitere

Untersuchungen vernunftig.

Diagramm 5.15: Zugversuch AlSi6Cu4-Legierungen (Kokillengussproben)

Zugversuch (Kokillengussproben; AISi6Cu4)

Festigkeit in MPa
Bruchdehnung in %

11 12 13 14 15
Variante

[ERpO,2 (F) MRm (F) BRp0,2 (T6) MRm (T6) @A (F) @A (T6)]

Fur den Sandguss sind die Ergebnisse des Zugversuches in dem Diagramm 5.16
(Werte, siehe Kapitel 10.2) dargestellt. Bei dem Vergleich der Kokillen- und
Sandgussproben ist darauf zu achten, dass aufgrund der Sprodigkeit der
Legierungen im Sandguss die 0,05%-Dehngrenze (Rp0,05) und nicht wie im
Kokillenguss die 0,2%-Dehngrenze (Rp0,2) ermittelt wurde. Auch bei den
Sandgussproben wird deutlich, dass ein geringer Gehalt (Variante 11) an Ni, Ce und
Cr bessere Eigenschaften als ein hoher Gehalt (Variante 12) aufweist.

Werden von einem hohen Gehalt ausgehend die Elemente Ni, Ce und Cr einzeln

reduziert, so werden die besten Eigenschaften durch die Reduzierung von Ni
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(Variante 15) erreicht. Die schlechtesten Eigenschaften erhalt man durch die

Reduzierung von Cr (Variante 13).

Diagramm 5.16: Zugversuch AlSi6Cu4-Legierungen (Sandgussproben)

Zugversuch (Sandgussproben; AlSi6Cu4)
350 1

o

+ 0.9

300 r 0.8

+ 0.7

N
u
o

+ 0.6

+ 05

Festigkeit in MPa
ruchdehnung in %

200 - 0.4
+03 0

150

r 0.2

+ 0.1

100

11 12 13 14 15
Variante

[ERp0,2 (F) MRm (F) MRp0,05 (T6) MRm (T6) @A (F) O A (T6)]

Das Verhalten der verschiedenen Legierungsvarianten im Kokillenguss bei
unterschiedlichen Zustanden verdeutlichen die Diagramme 5.17, 5.18 und 5.19
(Werte, siehe Kapitel 10.2). Bereits nach einer Langzeitwarmauslagerung bei 200 °C
ist ein sehr starker Abfall der Festigkeiten sichtbar. Bei einer Erhdhung der
Auslagerungstemperaturen nimmt der Abfall der Eigenschaften ab. Es hat den
Anschein, als ob sich die Legierungsvarianten ihrem Grundniveau annahern. Die
Bruchdehnung steigt mit zunehmendem Alterungszustand an.

Im Ganzen betrachtet, bietet die Legierungsvariante (Variante 11) mit den geringen
Zusatzen an Ni, Ce und Cr die besten Eigenschaften. Weiterhin fallt die Variante 13
bei einer Langzeitwarmauslagerung bei 200 °C positiv auf, indem sie deutlich hohere
Dehngrenzen als die restlichen Legierungsvarianten aufweist. Ob dies auf die hohe
Zugabemenge an Ni und Ce sowie der niedrigen Menge an Cr zurickzufuhren ist,

missten weitere Versuche belegen.
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Diagramm 5.17: Zugfestigkeit AISi6Cu4-Legierungen (Kokillengussproben)

Zugfestigkeit (Kokillengussproben; AlSi6Cu4)

400

350

300

Rm in MPa
N
a
S

200

150

100
F T6 T6 +500h/200°C  T6 + 500h/250°C  T6 + 500h/300°C

[-8—11* -8=12* —@-13* -0-14* O 15*]

*... Ergebnisse der Langzeitwarmauslagerung stammen von der EADS Deutschland GmbH

Diagramm 5.18: Dehngrenze AlSi6Cu4-Legierungen (Kokillengussproben)

Dehngrenze (Kokillengussproben; AlSi6Cu4)
350

300

250

Rp0,2 in MPa
N
o
o

150

100

50

F T6 T6 +500h/200°C  T6 + 500nh/250°C  T6 + 500h/300°C

[-®—11* —8=12* -@-13* -0-14* O 15|

*... Ergebnisse der Langzeitwarmauslagerung stammen von der EADS Deutschland GmbH
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Diagramm 5.19: Bruchdehnung AlSi6Cu4-Legierungen (Kokillengussproben)

Bruchdehnung (Kokillengussproben; AlSi6Cu4)

Prufung bei Raumtemperatur
7 y
6 4
5
X
£ 4 0]
<
3 4
o ~_o0
2 /:/w
@]
! o
0

F T6 T6 +500h/200°C  T6 + 500n/250°C  T6 + 500h/300°C

[~o—11* —8=12* —0-13* ~0-14* -0 15*]

*... Ergebnisse der Langzeitwarmauslagerung stammen von der EADS Deutschland GmbH

Einen fast identischen Kurvenverlauf wie die Kokillengussproben weisen die
Sandgussproben auf (Diagramme 5.20, 5.21 und 5.22 (Werte, siehe Kapitel 10.2)),
wobei sich die Festigkeiten und Bruchdehnungswerte auf einem niedrigeren Niveau
bewegen. Auch bei den Proben des Sandabgusses fallt die Legierungsvariante 13

mit den geringen Gehalten an Ni, Ce und Cr besonders positiv auf.

Diagramm 5.20: Zugfestigkeit AlSi6Cu4-Legierungen (Sandgussproben)

Zugfestigkeit (Sandgussproben; AlSi6Cu4)
350

Priifung bei Raumtemperatur

300 A

250 A

Rm in MPa

200 A

150 1 \8
\‘

100 T T T
F T6 T6 + 500h/200°C  T6 + 500h/250°C  T6 + 500h/300°C

-0-1]1 -@=12-0-13 0 14 O 15
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Diagramm 5.21: Dehngrenze AlSi6Cu4-Legierungen (Sandgussproben)

Dehngrenze (Sandgussproben; AlSi6Cu4)
350 Priifung bei Raumtemperatur
300 -
©
o
=
£ 250 - 0
3
2 200 / A\
Yol
S /
o
& 150 - / =
z
Q
< 100 A 8
=)
o =
x —
50 - T
0 ‘ ‘ ‘
F T6 T6 + 500h/200°C  T6 + 500h/250°C  T6 + 500h/300°C
-0—11 =012 -0-13 -0-14 O 15

Diagramm 5.22: Bruchdehnung AlSi6Cu4-Legierungen (Sandgussproben)

Bruchdehnung (Sandgussproben; AISi6Cu4)
3.0 Priifung bei Raumtemperatur
2.5 A
2.0 A O
/‘—.
g L
£ 154
< O
1.0
0.5 +
0.0 T T T
F T6 T6 + 500h/200°C  T6 + 500n/250°C  T6 + 500h/300°C
-0—11 -@—12-0-13 O 14 O 15

Trotz geringerer Werte im T6-Zustand weist die Legierungsvariante 13 nach einer
Langzeitwarmauslagerung bei 200 °C recht hohe Werte bei der Dehngrenze auf. Da
dieses Phanomen auch schon bei den Kokillengussproben aufgetreten ist, kann
davon ausgegangen werden, dass dieses auf die geringe Zugabe an Cr und den

hoéheren Zugabemengen an Ni und Ce zurlckzufihren ist.
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5.4.2 Gieldtechnologische Eigenschaften (AlISi6Cu4-Legierungen)

Auf die Beurteilung und Auswertung der Giel3spirale wurde im Kapitel 5.3.2 bei den
AlMgSi-Legierungsvarianten eingegangen. Deswegen wird auch bei diesen
Varianten auf eine genaue Angabe von Werten verzichtet.

Unter der Bertcksichtigung der grof3en Schwankungen lasst sich erwahnen, dass die
Variante 14 eine deutlich geringere Auslauflange als die Varianten 11, 12 und 13
sowie die Variante 15 mit der grof3ten Auslauflange aufweist. Ob das geringe
FlieBvermdgen auf den geringen Ce- und hohen Ni- und Cr-Gehalt der Variante 14
sowie das grol3e FlieBvermodgen auf den geringen Ni- und hohen Ce- und Cr-Gehalt

der Variante 15 zuriickzufuhren ist, missten weitere Versuche belegen.

5.4.3 Physikalische Eigenschaften (AlSi6Cu4-Legierungen)

Die Langené&nderung bei unterschiedlichen Temperaturen ist fur die AlISi6Cu4-
Legierungen in der Tabelle 5.14 aufgelistet. Die Unterschiede der
Langenausdehnung zwischen den Legierungsvarianten fallen zu gering aus, um
Aussagen uber den Einfluss der Elemente bei einzelnen Temperaturen ableiten zu
konnen. Auf eine Einordnung der Ergebnisse wird in der Zusammenfassung des
Kapitels 5 unter Berlcksichtigung aller verwendeten Legierungssysteme

eingegangen.

Tabelle 5.14: Langenausdehnung AlSi6Cu4-Legierungen (Kokillengussproben, F)

Legierungs- |Variante |Langenanderungin %

system bei 150°C |bei 200°C |bei 250°C |bei 300°C |bei 350°C |bei 400°C

AlSi6Cu4 11 0.30 0.44 0.58 0.72 0.85 0.96
12 0.33 0.47 0.60 0.75 0.87 0.98
13 0.30 0.44 0.58 0.73 0.85 0.97
14 0.33 0.47 0.61 0.76 0.89 1.01
15 0.27 0.42 0.55 0.72 0.84 0.95
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5.4.4 Metallografische Eigenschaften (AlSi6Cu4-Legierungen)

Gefugeaufnahmen und Auswertung

In den Bildern 5.9 und 5.10 sind die Geflgeunterschiede zwischen der schnellen
(Kokille) und der langsamen (Sand) Abkiihlung am Beispiel der Legierungsvariante
11 dargestellt. Die Stufe 12 mm des Sandgusses wurde wegen der anndhernd
gleichen Wanddicke fur diese Gegenuberstellung ausgewéhlt. Da keine gravierenden
Unterschiede in der Phasenausbildung aufgrund der unterschiedlichen
Beimengungen von Ni, Ce und Cr unter dem Lichtmikroskop sichtbar sind, wurden
die Geflgebilder der restlichen Legierungsvarianten im Anhang (Kapitel 10.2)
beigefiigt. Prinzipiell ist durch die Abnahme der Abkihlungsgeschwindigkeit eine
deutliche Vergréberung des Gefiiges sichtbar und messbar. Die Ergebnisse der
Dendritenarmabstandsmessung sind in Tabelle 5.15 aufgefuhrt. Ob die Unterschiede
bei den Dendritenarmabstanden auf die chemische Zusammensetzung
zuruckzufiihren sind, musste durch weitere Versuche tiefgriindiger analysiert werden.
Es scheint im Moment wahrscheinlicher, dass diese Unterschiede durch kleinere
Differenzen bei der GielRtemperatur bzw. der Kokillentemperatur hervorgerufen

wurden.

50 pm

b = el ’ ..J‘h . (Y e, !
Bild 5.9: Lichtmikroskopische Aufnahme  Bild 5.10: Lichtmikroskopische Aufnahme

Legierung 11, Kokillenguss, F Legierung 11, Sandguss, F, Stufel2
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Tabelle 5.15: Dendritenarmabstande Legierungssytem AlSi6Cu4 (F)

Legierungs- |Variante [Dendritenarmabstand (DAS) in um
system Kokillen- Sandgussproben
gussproben |Stufendicke in mm
3 6 12 24 36
AlSi6Cu4 11 21.85 30.02 39.82 54.18 64.74 70.94
12 18.35 25.62 36.84 53.12 61.28 69.8
13 22.10 22.26 40.11 47.92 54.06 73.54
14 22.35 24.19 28.33 53.76 63.38 79.27
15 21.25 26.24 38.20 46.98 67.79 76.45

Phasenbestimmung

Die Bilder 5.11 bis 5.16 sowie die Tabellen 5.16 bis 5.20 stellen die Ergebnisse der
EDX-Bestimmung fur das AISi6Cu4-Legierungssystem dar. Es ist sichtbar, dass die
3 variierenden Elemente (Ni, Cr, Ce) sowohl in Phasen miteinander als auch einzeln
oder zu zweit in Phasen vorkommen. Kommen alle drei Elemente mit einem hohen
Gehalt vor (siehe Variante 12, Phase 1 und 6), bilden sich (AICuMgSiCrCeNiAgMn)-
Phasen. Die Elemente Ni und Cr haben bei gemeinsamen Phasen unterschiedliche
Zusammensetzungen, prinzipiell bilden sich  (AICuSiMgNiCrFeMn)-Phasen.
Verbindungen mit Ce und Ni bilden sich als (AICuCeSiMgNiAg)-Phasen aus. Eine
Cr- und Ce-haltige Verbindung wurde nicht gefunden. Beim Betrachten der Phasen,
in denen die Elemente einzeln vorkommen, fallt auf, dass Ni (AICuMgSiNi)-Phasen,
Cr (AISICuAgCr)-Phasen und Ce (AlCeTiSiCuAg)-Phasen bilden.
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10um

EAT = 2000k
Mag= 3.00KX o 11
Signal A = QBSD

Tabelle 5.16: EDX-Analyse Legierungsvariante 11

Bild 5.11: EDX-Analyse Legierungsvariante 11

Phase |Zusammensetzung in %
Al Si Cu Mg Fe Mn Cr Ni Ag
1 58.91 7.54 16.70 5.29 5.24 3.93 1.53 0.86
2 62.26 1.24 30.59 5.20 0.37 0.34
3 53.14 | 25.17 1.94 13.86 4.23 1.12 0.55
4 79.03 | 19.29 1.00 0.68
5 93.63 4.46 1.30 0.61

20um EHT =20 00KV, 1211 20um EHT =2000 KV 1202

Mag= 3.00KX il Mag= 300KX A
Signal A= QBSD Signal A =QBSD

Bild 5.12 und Bild 5.13: EDX-Analyse Legierungsvariante 12

Tabelle 5.17: EDX-Analyse Legierungsvariante 12

Phase [Zusammensetzung in %
Al Si Cu Mg Fe Mn Cr Ce Ni Ag Ti La
1 52.00 | 1.09 | 13.52 | 4.53 0.80 | 9.37 | 534 | 0.94 | 3.11 3.83
2 56.99 | 7.30 | 9.38 | 3.22 | 6.42 | 444 | 451 7.74
3 55.49 | 1.65 | 25.02 0.68 12.22
4 96.02 | 2.17 | 1.04 0.30 0.47
5 7155 | 26.73 | 1.17 0.14 0.41
6 5472 | 1.83 | 7.94 | 4.32 0.49 | 539 | 831 | 0.30 | 1.76 | 4.10
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Tabelle 5.18: EDX-Analyse Legierungsvariante 13

Bild 5.14: EDX-Analyse Legierungsvariante 13

Phase |Zusammensetzung in %
Al Si Cu Mg Fe Mn Cr Ce Ni Ag Ti La
1 64.18 | 2.92 | 2.19 17.20 141 | 1211
2 61.95 | 14.35 | 14.36 | 8.69 0.65
3 55.12 | 1.68 | 31.04 151 | 094 | 0.27 9.44
4 9257 | 498 | 1.86 0.08 0.5
5 5426 | 7.08 | 14.16 | 4.99 8.59 | 4.67 | 0.44 5.81

Mag= 300KX /7

Tabelle 5.19: EDX-Analyse Legierungsvariante 14

Bild 5.15: EDX-Analyse Legierungsvariante 14

Phase |Zusammensetzung in %
Al Si Cu Mg Fe Mn Cr Ni Ag Ti \%

1 52.97 | 9.20 | 24.89 | 6.33 | 0.30 0.50 | 4.92 0.9

2 65.46 | 3.99 | 6.21 7.51 2.06 | 594 | 8.83
3 59.42 | 494 | 2289 | 7.50 5.26

4 51.80 | 16.19 | 1250 | 1342 | 1.21 | 090 | 1.94 | 1.94 0.1

5 40.87 | 58.16 | 0.97

6 95.35 | 3.00 | 0.90 0.40 0.05 | 031
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3

Mag= 300kX M

Bild 5.16: EDX-Analyse Legierungsvariante 15

Tabelle 5.20: EDX-Analyse Legierungsvariante 15

Phase [Zusammensetzung in %
Al Si Cu Mg Cr Ni Ag
1 61.05 2.56 35.44 0.94
2 48.89 | 16.62 | 13.61 | 20.74 0.14
3 38.15 | 60.95 0.90
4 94.36 3.58 1.85 0.21

5.5 AISi10Ni3-Legierungen

5.5.1 Mechanische Eigenschaften (AISi10Ni3-Legierungen)

Hartemessung

Die Ergebnisse der Hartemessung nach Brinell stellen die Diagramme 5.23 und 5.24
(Werte, siehe Kapitel 10.2) fur den Kokillen- und Sandguss der einzelnen
Legierungsvarianten und Zustande dar. Es |aRt sich erkennen, dass die Y-freien
Legierungen (16 und 21) ein leicht besseres Gesamtverhalten aufweisen. Da es
insgesamt keine grol3en Unterschiede zwischen den Legierungsvarianten gibt, ist es
schwierig, weitere Zusammenhange auf den Gehalt der Elemente Ce und Y
zurlckzufihren.

Eine T6-Warmebehandlung wirkt sich im Vergleich zum Gusszustand (F) deutlich
hartesteigernd aus. Nach einer Langzeitwarmauslagerung bei 200 °C sind nur noch
Hartewerte messbar, die deutlich unter denen des Gusszustandes liegen. Mit
steigenden Auslagerungstemperaturen nahern sich die Legierungen ihrem

Grundniveau an, wobei dieser Zustand auf einem sehr niedrigen Niveau liegt.
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Diagramm 5.23: Hartemessung AlSi10Ni3-Legierungen (Kokillengussproben)

Zugfestigkeit (Kokillengussproben; AISi10Ni3)

400 Priifung bei Raumtemperatur

350

300 +

250 A

Rm in MPa

200 +

150 A

100 T T T
F T6 T6 +500h/200°C  T6 +500h/250°C ~ T6 + 500h/300°C

-0—16* =@—17* =@—18* -0~19* O 20* O 21*

Diagramm 5.24: Hartemessung AlSi10Ni3-Legierungen (Sandgussproben)

Hartemessung (Sandgussproben; AISi10Ni3)
150

Prifung bei Raumtemperatur
140 Q
130
120 A
o 110 A
of
©
100 A
o
[as]
I 90
80 1
70 -
60
O \8_\
50 T T T 8
F T6 T6 + 500h/200°C  T6 + 500n/250°C  T6 + 500h/300°C
-0-16 =@—17 -©-18 -0-19 -O-20 O 21‘
Zugversuch

Diagramm 5.25 (Werte, siehe Kapitel 10.2) zeigt die Ergebnisse der Zugversuche an
den Kokillengussproben im Guss- und T6-Zustand. Alle Varianten erreichen nach der
Warmebehandlung sehr hohe Festigkeiten. Hingegen sinken die Werte der
Bruchdehnung auf Minimalwerte zurlck. In diesem Diagramm lasst sich deutlich der
Einfluss der Elemente Ce und Y auf die erreichten Ergebnisse erkennen. So wird
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sichtbar, dass mit steigendem Y-Gehalt (Legierung 16 => 20 =>19) die
mechanischen Eigenschaften abnehmen. In den Y-freien Legierungen (16 und 21)
wirkt sich ein hoher Ce-Gehalt negativ auf die Eigenschaften aus. Anders sieht es
aus, wenn die Ce-Gehalte bei konstant hohen Y-Gehalten variieren. Da weist die
Legierung (Variante 18) mit dem hohen Ce-Gehalt bessere Eigenschaften als die
Legierung (Variante 19) mit dem niedrigen Ce-Gehalt auf. Dieses kann damit erklart
werden, dass ein Cr-Uberschuss fiir den Ausgleich des negativwirkenden Y benétigt

wird.

Diagramm 5.25: Zugversuch AlSi10Ni3-Legierungen (Kokillengussproben)

Zugversuch (Kokillengussproben; AISi10Ni3)

o

Festigkeit in MPa
Dehnung in %

16 17 18 19 20 21
Variante
[ERpO,2 (F) mRm (F) MRpO,2 (T6) MR (T6) @A (F) @A (T6)]

Bei den Ergebnissen der Zugversuche (Diagramm 5.26 (Werte, siehe Kapitel 10.2))
im Sandguss féllt es schwer, eine Aussage Uber den Einfluss der variierenden
Elemente zu machen. Nicht nur bei den Festigkeiten, sondern auch bei der
Bruchdehnung sind nur geringe Unterschiede sichtbar. Prinzipiell liegen die
erreichten Ergebnisse aufgrund der geringeren Abkihlungsgeschwindigkeit unter
denen des Kokillengusses. Es ware auch moglich, dass durch die langsame
Erstarrung der Einfluss des Ce und Y auf die entstehenden Phasen und somit auf die

spateren mechanischen Eigenschaften eine untergeordnete Rolle spielt.
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Diagramm 5.26: Zugversuch AlSi10Ni3-Legierungen (Sandgussproben)

Zugversuch (Sandgussproben; AISi10Ni3)
350 35

t
w
o

N
o

N
=]
=]
N
=)

150 +

=
o

Festigkeit in MPa
Dehnung in %

=
o
s}
|
g
=}

50

T
o
3

o
o

16 17 18 19 20 21

Variante
[ERpO,2 (F) MRm (F) MRp0,2 (T6) MRm (T6) @A (F) @A (T6)|

Wie schon die Ergebnisse der Hartemessung zeigen auch die Werte der
Zugversuche (Diagramm 5.27 und 5.28 (Werte, siehe Kapitel 10.2)) nach einem
Festigkeitsgewinn durch die T6-Warmebehandlung eine sehr starke Reduzierung der
Festigkeit nach der Langzeitwarmauslagerung bei 200 °C. Der Verlust der Festigkeit
ist dabei so grof3, dass sich durch die Erhdhung der Auslagerungstemperaturen die
Eigenschaften nur noch minimal verringern, d. h. bereits in diesem Zustand ist die
Uberalterung des Werkstoffes sehr weit vorangeschritten. Sichtbar ist auch, dass die
Ergebnisschwankungen der verschiedenen Legierungsvarianten mit zunehmender
Alterung abnimmt. Bei der Bruchdehnung (Diagramm 5.29 (Werte, siehe Kapitel
10.2)) lasst sich ein Einfluss der Elemente feststellen. So weisen im Durchschnitt die
Legierungen mit einem geringen Ce-Gehalt bei den einzelnen Zustanden bessere
Eigenschaften als die Legierungen mit hohem Ce-Gehalt auf. Dieses trifft auch bei
den Legierungen mit konstantem Ce-Gehalt (Variante 17 und 19) auf den Y-Gehalt

zu. Allgemein betrachtet, weist die Legierung 16 die besten Eigenschaften auf.
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Diagramm 5.27: Zugfestigkeit AISi10Ni3-Legierungen (Kokillengussproben)

Zugfestigkeit (Kokillengussproben; AISi10Ni3)

400

350

300

250

Rm in MPa

200

150

100
F T6 T6 +500h/200°C  T6 + 500nh/250°C  T6 + 500h/300°C

[-o—16* —8=17* —@—18* -0-19* O 20* O 217

*... Ergebnisse der Langzeitwarmauslagerung stammen von der EADS Deutschland GmbH

Diagramm 5.28: Dehngrenze AISi10Ni3-Legierungen (Kokillengussproben)

Dehngrenze (Kokillengussproben; AlSi10Ni3)
350

300

250

Rp0,2 in MPa
N
o
o

150

100

50

F T6 T6 + 500h/200°C  T6 + 500h/250°C  T6 + 500h/300°C

[-o—16* —8=17* —@—18* -0-19* 0 20* O 217

*... Ergebnisse der Langzeitwarmauslagerung stammen von der EADS Deutschland GmbH
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Diagramm 5.29: Bruchdehnung AlSi10Ni3-Legierungen (Kokillengussproben)

Bruchdehnung (Kokillengussproben; AISi10Ni3)

Prufung bei Raumtemperatur

Ain %
B

=

T6 + 500h/200°C ~ T6 + 500h/250°C  T6 + 500h/300°C

\-0-16*-0-17*-0-18* 0-19* ~0-20* O 21*]

*... Ergebnisse der Langzeitwarmauslagerung stammen von der EADS Deutschland GmbH

Ein Vergleich der Kokillengussproben mit den Sandgussproben verdeutlicht, dass
durch die langsamere Abkuhlung bei allen Legierungsvarianten und Zustanden
deutlich geringere Werte bei den mechanischen Eigenschaften auftreten. Trotzdem
ist der Kurvenverlauf der Festigkeiten (Diagramm 5.30 und 5.31 (Werte, siehe

Kapitel 10.2)) bei den unterschiedlichen Zustdnden als identisch anzusehen.

Diagramm 5.30: Zugfestigkeit AISi10Ni3-Legierungen (Sandgussproben)

Zugfestigkeit (Sandgussproben; AISi10Ni3)
350

Prifung bei Raumtemperatur

300 A

250 A

Rm in MPa

200

150

(@] :8
(©]
100 T T T
F T6 T6 +500h/200°C  T6 + 500n/250°C  T6 + 500h/300°C

-0-16-@-17 -0-18-0-19 O 20 O 21
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Diagramm 5.31: Dehngrenze AISi10Ni3-Legierungen (Sandgussproben)

Dehngrenze (Sandgussproben; AlSi10Ni3)

300

250

200

150

Rp0,2 in MPa

100

50

F T6 T6 +500h/200°C  T6 + 500h/250°C

-0-16 -@-17 -0-18 -0-19 020 O 21

T6 + 500h/300°C

Die bei den Kokillengussproben gemachten Aussagen uber den Einfluss der

Elemente treffen auch weitestgehend fur die Sandgussproben zu.

Kleinere

Abweichungen gibt es bei der Bruchdehnung (Diagramm 5.32 (Werte, siehe Kapitel

10.2)) im langzeitwarmausgelagerten Zustand bei 200 °C. Um gefestigte Aussagen

fur diesen Zustand zutreffen, missten einige Versuche wiederholt werden.

Diagramm 5.32: Bruchdehnung AISi10Ni3-Legierungen (Sandgussproben)

Bruchdehnung (Sandgussproben; AlSi10Ni3)

Ain %

F T6

T6 + 500n/200°C

T6 + 500h/250°C

-0-16-0-17-0-18-0-19-0- 20 O 21

T6 + 500h/300°C
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5.5.2 Gieldtechnologische Eigenschaften (AlISi10Ni3-Legierungen)

Wie schon bei den anderen Legierungssystemen begriindet, wird auch hier auf eine
Angabe von genauen Werten verzichtet.

Allgemein betrachtet haben die Legierungen mit einem niedrigen Ce- und Y-Gehalt
ein besseres FlieBvermobgen als die Legierungen aus dem System AlSi6Cu4.

Des Weiteren ist auffallig, dass sich ein steigender Y-Gehalt unabhangig vom Ce-
Gehalt negativ auf das FlieBvermodgen auswirkt. Hingegen wird sichtbar, dass mit

steigendem Ce-Gehalt das Flielivermégen zunimmt.

5.5.3 Physikalische Eigenschaften (AISi1ONi3-Legierungen)

Die Tabelle 5.21 zeigt die Langenanderung bei unterschiedlichen Temperaturen fir
die Legierungsvarianten AISi10Ni3. Da die Unterschiede der Langenausdehnung
zwischen den Legierungsvarianten gering ausfallen, wird auf eine Aussage uber den
Einfluss der Elemente bei einzelnen Temperaturen verzichtet. Auf eine Einordnung
der Ergebnisse wird in der Zusammenfassung des Kapitels 5 unter Berlcksichtigung

aller verwendeten Legierungssysteme eingegangen.

Tabelle 5.21: Langenausdehnung AISi10Ni3-Legierungen (Kokillengussproben, F)

Legierungs- [Variante [Langenénderung in %

system bei 150°C |bei 200°C |bei 250°C |bei 300°C |bei 350°C |bei 400°C

AISi10Ni3 16 0.26 0.39 0.52 0.65 0.76 0.86
17 0.30 0.43 0.54 0.68 0.80 0.93
18 0.27 0.39 0.51 0.64 0.76 0.86
19 0.30 0.43 0.54 0.66 0.79 0.89
20 0.30 0.42 0.55 0.67 0.79 0.90
21 0.30 0.42 0.53 0.64 0.75 0.85

5.5.4 Metallografische Eigenschaften (AlSi1ONi3-Legierungen)

Gefugeaufnahmen und Auswertung

Die Bilder 5.17 und 5.18 verdeutlichen die Geflgeunterschiede, wie sie bei schneller
(Kokille) und langsamer (Sand) Abkihlung bei dem Legierungssystem AISi10Ni3
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entstanden sind. Da keine gro3en Unterschiede mit dem Mikroskop zwischen den
Legierungen sichtbar geworden sind, befinden sich die Gefligebilder der restlichen
Legierungsvarianten im Anhang (Kapitel 10.2). In Tabelle 5.22 wird der Einfluss der
unterschiedlichen Abkihlungsgeschwindigkeiten anhand der Dendritenarmabstande
erkennbar. Ob die geringen Dendritenarmabstéande bei der 36iger Stufe bzw. bei der
24iger Stufe bei den Legierungen 17 und 18 bzw. 20 und 21 auf den Gehalt einzelner

Legierungselemente zuriickzufiihren sind, miussten weitere Versuche zeigen.

Y 'a;l pf..“?,»?vs_. :

o on

e 2
e

:;-?: o b . X o~ : 3 ¥
) ey ST M § IS Gk

Bild 5.17: Lichtmikroskopische Aufnahme Bild 5.18: Lichtmikroskopische Aufnahme

Legierung 11, Kokillenguss, F Legierung 11, Sandguss, F, Stufel2

Tabelle 5.22: Dendritenarmabstande Legierungssytem AlSi6Cu4 (F)

Legierungs- |Variante [Dendritenarmabstand (DAS) in um
system Kokillen- Sandgussproben
gussproben |Stufendicke in mm
3 6 12 24 36
AISi10Ni3 16 17.55 18.83 25.50 34.47 49.23 60.13
17 17.70 19.75 26.60 36.94 49.07 46.56
18 16.50 16.37 24.16 38.36 46.54 49.24
19 18.10 17.44 25.29 38.03 50.07 61.36
20 16.80 18.36 26.94 34.20 43.88 61.07
21 16.20 19.10 25.04 34.90 41.33 60.79

Phasenbestimmung

Fur die Phasenbestimmung wurden die Legierungen 18, 19 und 20 ausgewahlt, da
sich ein Auffinden der Phasen bei den anderen Legierungen mit geringen Gehalten
an Ce und Y schwierig gestaltet. In den Bilder 5.19 bis 5.22 sind die detektierten
Phasen markiert und in den Tabellen 5.23, 5.24 und 5.25 ist ihre chemische

Zusammensetzung aufgefihrt. Die beiden variierenden Elemente Ce und Y bilden
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zusammen als auch getrennt Phasen. Kommen beide Elemente gemeinsam vor,
bilden sich (AINiSiYCe)-Phasen. Verbindungen mit Y scheiden sich als
(AINiYSiFeMn)-Phasen aus. Ce hingegen bildet unterschiedliche Phasen, so wurden
z. B. (AINiCeSi)-Phasen, (AlICeTiMgSiNi)-Phasen und (AINiMnSiFeCe)-Phasen

bestimmt.

Mag= 300KX /7 gl
Signal A = QBSD

Bild 5.19: EDX-Analyse Legierungsvariante 18

Tabelle 5.23: EDX-Analyse Legierungsvariante 18

Phase [Zusammensetzung in %
Al Si Mg Fe Mn Y Ce Ni Ti
1 39.47 | 13.93 0.72 1.46 8.65 6.87 28.89
2 58.83 | 10.01 1.94 13.54 1.25 14.44
3 58.84 | 18.98 | 12.95 9.24
4 96.05 3.54 0.32 0.09
5 53.08 | 11.36 0.74 7.85 5.05 22.29
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Mag= 3.00KX

10um

[—

WD= 10mm
Signal A = QBSD

Tabelle 5.24: EDX-Analyse Legierungsvariante 19

Bild 5.20: EDX-Analyse Legierungsvariante 19

Phase |Zusammensetzung in %
Al Si Mg Fe Mn Y Ce Ni Ti Cr

1 30.95 | 11.46 1.05 0.63 12.05 31.40

2 73.60 3.75 0.57 3.41 18.22 0.43
3 57.43 | 23.38 | 13.25 5.94

4 96.81 2.71 0.21 0.26

5 59.44 8.96 0.67 0.81 6.54 2.32 21.27

6 39.01 | 13.90 1.13 1.10 12.36 3251

Mag= 282KX

20um

Mag= 5.00KX

Signal A = GBSD

Bild 5.21 und Bild 5.22: EDX-Analyse Legierungsvariante 21

Tabelle 5.25: EDX-Analyse Legierungsvariante 21

Phase |Zusammensetzung in %
Al Si Mg Fe Mn Ce Ni Ti La

1 37.00 | 12.58 18.50 | 19.70 12.21
2 63.87 4.16 5.30 15.44 0.62 10.62

3 74.08 7.82 0.86 2.82 14.42

4 93.29 3.35 2.58 0.79

5 82.52 2.44 0.36 1.15 13.54

6 5482 | 19.86 | 17.17 0.23 0.39 7.53
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5.6 AICu5Mn-Legierungen

5.6.1 Mechanische Eigenschaften (AICu5Mn-Legierungen)

Hartemessung

Das Diagramm 5.33 (Werte, siehe Kapitel 10.2) zeigt die Ergebnisse der
Hartemessung bei den unterschiedlichen Zustanden fir die Kokillengussproben der
AlCu5Mn-Legierungen. Die beiden Legierungen 22 und 24 zeigen beim T6- und dem
langzeitwarmausgelagertem Zustand bei 200 °C deutlich niedrigere Hartewerte als
die anderen Legierungen. Dieses kann direkt dem Ni-Gehalt der Legierung 22 und
dem Co-Gehalt der Legierung 24 zugeordnet werden. Ein weiterer Beweis, dass Ni
die Harte verringert, ist beim Vergleich der Legierungen 22, 25 und 28 sichtbar. So
erreicht die Cr-haltige Legierung 25 hohe und die Ni-haltige Legierung 22 niedrige
Hartewerte. Kommen nun beide Elemente in einer Legierung (Variante 28) vor,
bewegen sich die Ergebnisse der Hartemessung genau zwischen den Werten der
Legierung 22 und 24. Treten die Elemente Ni, Cr, Co und Ce in dem System
AlCu5Mn mit einem geringen Gehalt (Legierung 27) auf, erreichen die Hartewerte bei
den verschiedenen Zustanden hohere Werte als wenn die vier Elemente mit einem

hohem Gehalt (Legierung 26) in der Legierung vertreten sind.

Diagramm 5.33: Hartemessung AlICu5Mn-Legierungen (Kokillengussproben)

Hartemessung (Kokillengussprobe; AICu5Mn)
140

Priifung bei Raumtemperatur

130 4
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90 +
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4

70

T6 T6 +500h/200°C  T6 + 500h/250°C  T6 + 500h/300°C

‘+22+23+24 ©0-25 -0 26-0-27 O 28
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Im Diagramm 5.34 (Werte, siehe Kapitel 10.2) wird deutlich, dass trotz der
langsameren Abkihlung im Sand die Harte der Sandgussproben auf dem selben
Niveau wie bei den Kokillengussproben liegt. Ebenfalls wird deutlich, dass sich Ni
(Legierung 22) und Co (Legierung 24) negativ auf die Harte auswirken. Auch die
weiteren getroffenen Aussagen bei den Kokillengussproben treffen auf die

Ergebnisse der Sandgussproben zu.

Diagramm 5.34: Hartemessung AlICu5Mn-Legierungen (Sandgussproben)

Hartemessung (Sandgussproben; AICu5Mn)
140

130
(0]
120 i oS

Priifung bei Raumtemperatur

HB 2,5/62,5

F T6 T6 +500h/200°C  T6 + 500h/250°C  T6 + 500h/300°C

‘—.—22-.—23 ©-24 -0-25 026 O 27 O 28

Zugversuch

Die mechanischen Eigenschaften der AICu5Mn-Kokillengussproben sind im
Diagramm 5.35 (Werte, siehe Kapitel 10.2) dargestellt. Ein Einfluss der einzelnen
Elemente ist deutlich zu erkennen.

Zuerst werden die Legierungen betrachtet, wo die Elemente Ni, Ce, Co und Cr
einzeln vorkommen. Durch den Zusatz von Ni (Legierung 22) wird die hochste
Bruchdehnung, aber auch die fast geringste Dehngrenze erreicht. Bei dem Zusatz
von Co (Legierung 24) befindet sich die Dehngrenze auf dem selben niedrigen
Niveau und die Bruchdehnung fallt deutlich geringer aus. Die hdchste Dehngrenze,
aber auch die geringste Bruchdehnung, wird durch den Zusatz von Cr erreicht
(Legierung 25). Durch den Zusatz von Ce (Legierung 23) bilden sich Eigenschaften,
die bei Dehngrenze und Bruchdehnung im mittleren Bereich zufinden sind.

Werden alle 4 Elemente (Ni, Ce, Co, Cr) in einer Legierung (Variante 26 und 27)
zugegeben, empfiehlt es sich, den Gehalt der Elemente gering (Legierung 27) zu
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halten, um neben den hohen Festigkeiten auch eine hohe Bruchdehnung zu
erreichen. Diese Legierung (Variante 27) bringt fur das System AICu5Mn die
ausgewogensten Eigenschaften.

Durch die Kombination von Ni und Cr (Legierung 28) wird, wie schon bei der
Hartemessung, ein Mittelwert bei der Dehngrenze erreicht. Aber Zugfestigkeit und

Bruchdehnung fallen deutlich unter die Werte der Einzellegierungen.

Diagramm 5.35: Zugversuch AlICu5Mn-Legierungen (Kokillengussproben)

Zugversuch (Kokillengussproben; AICu5Mn)

Festigkeit in MPa
Bruchdehnung in %

22 23 24 25 26 27 28
Variante
B Rp0,2 (F) BRm (F) BRp0,2 (T6) MRm (T6) OA (F) @A (TG)\

Die Ergebnisse der Zugversuche fiur die Sandgussproben sind im Diagramm 5.36
(Werte, siehe Kapitel 10.2) zu sehen. Neben den erwarteten Einbuf3en bei der
Bruchdehnung kommt es bei den Legierungen 23, 25, 27 und 28 zu deutlich héheren
Werten fir die Dehngrenze als bei den Kokillengussproben. Ahnlich wie bei den
Kokillengussproben wirkt ein Zusatz von Ni oder Co positiv auf die
Bruchdehnungswerte, hingegen wird durch den Zusatz von Ce oder Cr hohe
Festigkeiten erreicht. Haben sich bei den Kokillengussproben die beiden
Legierungen mit hohem (Legierung 26) und niedrigen (Legierung27) Zusatz an Ni,
Ce, Co und Cr nur bei der Bruchdehnung und Zugfestigkeit unterschieden, fallen bei
den Abgtssen in Sand auch die deutlich h6here Dehngrenze der Variante 27 auf. Bei
gleichzeitigem Vorhandensein der Elemente Ni und Cr (Legierung 28) kommt es zu
einem Mittelwert bei den Festigkeiten und zu einer niedrigeren Bruchdehnung
bezuglich der Varianten, bei denen die Elemente einzeln auftreten (Legierung 22 und
25).
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Diagramm 5.36: Zugversuch AlICu5Mn-Legierungen (Sandgussproben)

Zugversuch (Sandgussproben; AICu5Mn)

Festigkeit in MPa
w
Bruchdehnung in %

22 23 24 25 26 27 28
Variante

ERpO,2 (F) MR (F) MRp0,2 (T6) MRm (T6) @A (F) @A (T6)|

In den Diagrammen 5.37, 5.38 und 5.39 (Werte, siehe Kapitel 10.2) ist der Verlauf
der Eigenschaften bei unterschiedlichen Zustdnden fur die Kokillengussproben
dargestellt. Aus den Diagrammen geht hervor, dass sich die Eigenschaften der
AICuS5Mn-Legierungen selbst nach Langzeitwarmauslagerungen bei hohen
Temperaturen sehr stabil verhalten. Eine Erklarung fur einzelne Ausreif3er im
Kurvenverlauf (z. Bsp. Legierung 26, Zugfestigkeit, Langzeitwarmauslagerung bei
200 °C) konnten nicht gefunden werden. Weitere Versuche waren zur Klarung dieser
Phanomene notwendig. Fur die Bestandigkeit der Zugfestigkeit bei langerer
Temperaturbelastung wirken sich besonders Ce (Legierung 23), Ni (Legierung 22)
und der Mix von geringen Mengen Ni, Ce, Co und Cr (Legierung 27) besonders
positiv aus. Fur die Bestandigkeit der Dehngrenze haben der Elementemix Cr und Ni
(Legierung 28), sowie die Elemente Ce (Legierung 23) und Cr (Legierung 25) einen
positiven Einfluss. Bei der Bruchdehnung erhdhen die Elemente Ni (Legierung 22),
Co (Legierung 24) und Ce (Legierung 23) die Bestandigkeit bei erhdhten

Temperaturen.
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Diagramm 5.37: Zugfestigkeit AICu5Mn-Legierungen (Kokillengussproben)

Zugfestigkeit (Kokillengussproben; AICu5Mn)

400

350

300

Rm in MPa

250

200

150
F T6

=022 =823 =024 ~0-25 026 -0-27 O 28

T6 + 500h/200°C  T6 + 500h/250°C  T6 + 500h/300°C

Diagramm 5.38: Dehngrenze AlCu5Mn-Legierungen (Kokillengussproben)

Dehngrenze (Kokillengussproben; AICu5Mn)
225

Rp0,2 in MPa
= P [ - N
o N o ~ =]
S a S a S

]
al

a1
o

F T6 T6 +500h/200°C  T6 + 500h/250°C

=0=22 =@=23 =024 ~0-25 0 26 027 O 28

T6 + 500h/300°C
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Diagramm 5.39: Bruchdehnung AICu5Mn-Legierungen (Kokillengussproben)

Bruchdehnung (Kokillengussproben; AICu5Mn)

Prufung bei Raumtemperatur

Ain %

4
3 o © o o \6

Q 8
5| o o) ¢)

o
14 - o
0 T T T
F T6 T6 +500h/200°C  T6 +500h/250°C  T6 + 500h/300°C

—0—22 =@=23 =@0=24 ~0-25 O 26 -0-27 O 28

Die Diagramme 5.40, 5.41 und 5.42 (Werte, siehe Kapitel 10.2) zeigen den Verlauf
der Eigenschaften bei unterschiedlichen Zustanden fir die AICuSMn-Legierungen im
Sandguss. Es ist auffallig, dass die Sandgussproben unter einer
Langzeittemperaturbeeinflussung ihre Eigenschaften deutlich schneller abbauen als
die Kokillengussproben. Die Elemente, welche bei den Kokillengussproben fir eine
erhohte Bestandigkeit von Zugfestigkeit, Dehngrenze und Bruchdehnung bei
erhohten Temperaturen beigetragen haben, wirken sich auch im Sandguss positiv

auf die Eigenschaften aus.

Diagramm 5.40: Zugfestigkeit AICuSMn-Legierungen (Sandgussproben)

Zugfestigkeit (Sandgussproben; AICu5Mn)
350

Prifung bei Raumtemperatur

o
300 p
: xa:
o
o
— ——
250 % 5 %
) . .
/ 8
200 <//'

g

T T T
F T6 T6 +500h/200°C  T6 + 500n/250°C  T6 + 500h/300°C

Rm in MPa

(oXe) O/O

150

~0-22 =@-23 ~0-24-0-25 0 26 O 27 O 28
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Diagramm 5.41: Dehngrenze AICu5Mn-Legierungen (Sandgussproben)

Dehngrenze (Sandgussproben; AICu5Mn)

Rp0,2in %

T6 T6 + 500h/200°C

T6 + 500h/250°C  T6 + 500h/300°C
~0-22 =@=23 ~0-24-0-25 0 26 O 27 O 28

Diagramm 5.42: Bruchdehnung AICu5Mn-Legierungen (Sandgussproben)

Bruchdehnung (Sandgussproben; AICu5Mn)

Ain %

T6

T6 +500h/200°C  T6 + 500h/250°C
022 -@-23 -0-24-0-25-0-26 O 27 O 28

T6 + 500h/300°C

Im Guss- und warmebehandelten Zustand zeigten die Legierungen 27 und 23 die

besten Eigenschaften. Wenn es um die Bestandigkeit bei erhohten Temperaturen
geht, sind die Legierungen 23 und 22 von Vorteil.
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5.6.2 Gieldtechnologische Eigenschaften (AICu5Mn-Legierungen)

Auch bei den AICuSMn-Legierungssystemen wird, wie bei den anderen
Legierungssystemen, auf eine Angabe von Werten verzichtet. Anhand der
Giel3spiralen lasst sich aber soviel erkennen, dass die beiden Legierungen 26 und 27
das beste FlieRvermdgen aufweisen. Da die Auslauflangen nahe bei einander liegen,
empfiehlt es sich nicht, eine Aussage zu treffen, ob ein niedriger oder hoher Gehalt
von dem Elementemix Ni, Ce, Co und Cr fiir ein besseres Flieivermdgen zustandig
ist. Beim Betrachten der Legierungen, in denen Elemente einzeln vorliegen, fallt auf,
dass sich das FlieRvermogen von der Ni-haltigen Gber die Cr-haltige hin zu der Co-

haltigen und Ce-haltigen Legierung verschlechtert.

5.6.3 Physikalische Eigenschaften (AICu5Mn-Legierungen)

Die Langenausdehnung (Kokillengussproben) der AlICu5Mn-Legierungen bei
unterschiedlichen Temperaturen sind in Tabelle 5.26 aufgefiihrt. Die Legierung 22
fallt durch ihre geringe Langenausdehnung bei den verschiedenen Temperaturen
besonders positiv auf. Um die geringen Schwankungen der Langenausdehnung bei
den anderen Legierungen auf die chemische Zusammensetzung zuriickzufuhren,
missten weitere Versuche durchgefihrt werden. Auf eine Einordnung der
Ergebnisse wird in der Zusammenfassung des Kapitels 5 unter Bericksichtigung

aller verwendeten Legierungssysteme eingegangen.

Tabelle 5.26: Langenausdehnung AlCu5Mn-Legierungen (Kokillengussproben, F)

Legierungs- [Variante [Langenénderung in %

system bei 150°C |bei 200°C |bei 250°C |bei 300°C |bei 350°C |bei 400°C

AICu5Mn 22 0.27 0.42 0.56 0.70 0.84 0.97
23 0.30 0.46 0.60 0.73 0.87 1.00
24 0.34 0.49 0.63 0.77 0.91 1.03
25 0.32 0.47 0.61 0.75 0.89 1.02
26 0.31 0.46 0.59 0.73 0.87 0.99
27 0.30 0.45 0.59 0.73 0.87 1.00
28 0.29 0.45 0.59 0.73 0.88 1.02
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5.6.4 Metallografische Eigenschaften (AICu5Mn-Legierungen)

Gefugeaufnahmen und Auswertung

Die Bilder 5.23 und 5.24 verdeutlichen anhand der Variante 26 die grol3en
Unterschiede zwischen einer schnellen (Kokille) und einer langsamen (Sandguss)
Abklhlung. Ebenfalls ist durch das Vorhandensein der Elemente Ni, Ce, Co und Cr
mit dem hohem Gehalt (0,8 %) in dieser Legierung ein Uberblick Uber die
verschiedenen entstandenen Phasen mdglich. Die Geflgebilder der weiteren
Legierungen dieses Systems sind im Anhang (Kapitel 10.2) einsehbar. Beim
Betrachten des Gefliges der Varianten 22 bis 25 im Sandguss laR3t sich fir jedes der
Elemente Ni, Ce, Co und Cr eine eigenstdndige Phase erkennen. Wahrend sich bei
den Legierungen mit Ni und Ce die Phasen in schmaler Form an den Korngrenzen
ausscheiden, bilden sich bei den Legierungen mit Co und Cr deutlich gréfl3ere
Phasen aus, welche sich aber in ihrer Art sichtbar unterscheiden.

Die GefugekenngrofRen fur die AICuSMn-Legierungen sind in Tabelle 5.27 aufge-
fuhrt. Fur die Kokillengussproben war ein Messen der Dendritenarmabstdnde noch
madglich. Hingegen musste durch die langsame Erstarrung bei den Sandgussproben
die entartete dendritische Gefligeausbildung bezuglich der ZellgroRen ausgewertet
werden. Aufgrund der langsamen Erstarrung und des Erstarrungstypes (erhéhte
Porositat) sowie unter Beachtung der spateren Anwendung fand an den Proben der
24 und 36 mm Stufen keine Auswertung statt. Die Unterschiede zwischen den
Legierungen lassen durch die Situation des Abgusses und die Entnahmestelle der
Proben erklaren.

— B =t
o~ / / - - 4 1
S=F < ==
: A 4
= :
‘%
=|
i - - - = 5
: Y AN 6% 3 g R/
- . L g £ _‘ﬂ-_" 1 iy 5 il = il - S S - s ] - — - ., z e
b . 7 h e !« ?u 50 um : 3 : 0 50
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Bild 5.23: Lichtmikroskopische Aufnahme Bild 5.24: Lichtmikroskopische Aufnahme
Legierung 26, Kokillenguss, F Legierung 26, Sandguss, F, Stufel2
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Tabelle 5.27: Dendritenarmabstande / Korngro3e Legierungssystem AlCu5Mn (F)

Legierungs- |Variante [Dendritenarm- Zellgréfe in um
system abstand in pm
Kokillen- Sandgussproben
gussproben Stufendicke in mm
3 6 12
AICu5Mn 22 18.8 22.2 36.6 51.4
23 19.3 23.2 40.4 55.7
24 14.7 23.3 38.4 57.4
25 20.2 21.1 38.9 57.2
26 17.4 18.9 40.0 52.8
27 17.8 20.3 37.3 53.5
28 18.4 23.7 394 58.0

Phasenbestimmung

Die Bilder 5.25 bis 5.30 sowie die Tabellen 5.28 bis 5.33 zeigen die Ergbenisse der
Phasenbestimmung mittels EDX.

Kommen die Elemente Ni, Ce, Co und Cr einzeln in der Legierung vor, bilden sich
(AlCuMnX)-Phasen (wobei X fir die einzelnen Elemente steht) aus, welche teilweise
auch Fe enthalten kdnnen.

Beim gleichzeitigen Vorhandensein von Ni, Ce, Co und Cr (Legierung 26) bilden sich
verschiedene Phasen aus. Neben zwei unterschiedlichen grol3flachigen
AlCuMnNiCrCo-Phasen wurden auch langliche NiCo-, gro3flachige CrCe- und kleine
Ni-haltige Phasen detektiert.

Beim Betrachten der Analyse der Legierung 28 (Ni und Cr) ist festzustellen, dass Cr
und Ni in getrennten Phasen detektiert wurden und Cr im Gegensatz zu Ni die
Elemente Zr, Ti und V an sich bindet. Ubergreifend kann die Aussage getroffen
werden, dass Co benotigt wird, damit Ni und Cr in einer Phase vorkommen (siehe

Analyse Legierung 26).
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Mag= 300KX 7 el 2211
Signal A = QBSD

Bild 5.25: EDX-Analyse Legierungsvariante 22

Tabelle 5.28: EDX-Analyse Legierungsvariante 22

Phase |Zusammensetzung in %
Al Cu Fe Mn Cr Ni Zr Ti \Y
1 96.94 2.18 0.65 0.23
2 80.49 1.64 0.12 5.45 2.18 10.13
3 57.15 | 34.08 1.33 4.90 2.54
4 65.67 | 34.12 0.21
5 70.58 | 24.63 0.47 4.32

Bild 5.26: EDX-Analyse Legierungsvariante 23

Tabelle 5.29: EDX-Analyse Legierungsvariante 23

Phase |Zusammensetzung in %
Al Cu Fe Mn Ce Zr Ti Y
1 94.87 3.16 0.88 1.10
2 46.86 | 28.56 10.84 | 10.35 3.39
3 70.25 5.63 3.29 9.82 11.00
4 5151 | 33.47 7.57 7.45
5 86.72 | 13.28
6 67.24 | 32.76
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Mag= 300KX 7 el 2411
Signal A = QBSD

Bild 5.27: EDX-Analyse Legierungsvariante 24

Tabelle 5.30: EDX-Analyse Legierungsvariante 24

Phase |Zusammensetzung in %
Al Cu Mg Fe Mn Co
1 94.,46 4.56 0.98
2 57.06 | 31.90 0.82 5.93 4.28
3 64.96 | 34.23 0.80
4 96.34 2.91 0.75
5 66.81 | 22.46 0.67 1.73 8.33

20um

wew vk P - Bild 5.28: EDX-Analyse Legierungsvariante 25

Tabelle 5.31: EDX-Analyse Legierungsvariante 25

Phase |Zusammensetzung in %
Al Cu Fe Mn Cr

1 94.48 4.28 0.99 0.25
65.68 | 19.72 5.15 7.30 2.16
3 55.44 | 43.20 0.68 0.67

N
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Signal A = QBSD

Tabelle 5.32: EDX-Analyse Legierungsvariante 26

Bild 5.29: EDX-Analyse Legierungsvariante 26

Phase |Zusammensetzung in %
Al Cu Fe Mn Cr Ni Co Ti Y Ce Zr
1 97.46 | 1.90 0.64
2 72.74 | 1.93 0.48 9.89 | 11.45 | 0.51 1.56 0.84 | 0.59
3 64.03 | 12.14 0.99 0.94 2.45 2.93 6.59 1.93
4 70.15 | 28.22 1.09 0.54
5 74.38 | 24.32 0.01 1.29
6 64.55 | 15.55 10.03 | 3.93 | 4.74 1.19

281

Tabelle 5.33: EDX-Analyse Legierungsvariante 28

Bild 5.30: EDX-Analyse Legierungsvariante 28

Phase [Zusammensetzung in %
Al Cu Fe Mn Cr Ni Zr Ti \%
1 97.31 2.25 0.44
2 91.10 6.85 0.21 0.69 1.16
3 55.23 | 36.74 0.50 0.43 7.10
4 79.99 5.21 0.56 1.72 4.30 1.63 6.60
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5.7 Zusammenfassung

Im Folgenden werden die besten Varianten der einzelnen untersuchten
Legierungssysteme mit der gebrauchlichen Zylinderkopflegierung AISi7Mg(Na)
verglichen. Als Varianten mit den ausgeglichensten Eigenschaften haben sich die
Legierung 9 (AIMgSi), die Legierung 11 (AISi6Cu4), die Legierung 16 (AISi10Ni3)
und die Legierung 27 (AICu5Mn) von den anderen Legierungen teilweise deutlich
abgehoben.

5.7.1 Mechanische Eigenschaften

Hartemessung

Die Diagramme 5.43 und 5.44 (Werte, siehe Kapitel 10.2) zeigen das
Eigenschaftspotential der Legierungen bei unterschiedlichen Zustanden im Kokillen-
und Sandguss. Weisen die neuen AlSi-Legierungen (Variante 11 und 16) im Guss-
und T6-Zustand die hochsten Hartewerte auf, so sind diese bereits nach einer
Langzeitwarmauslagerung bei 200 °C auf das Niveau der AIMgSi- und AlICuMn-
Legierung (Variante 9 und 27) gesunken und verlieren bei steigenden

Auslagerungstemperaturen weiter an Harte, speziell gegentber der Variante 27.

Diagramm 5.43: Hartemessung Kokillengussproben

Hartemessung (Kokillengussproben)
160

Prifung bei Raumtemperatur

140 A

B P

® o N

S S o
|

HB 2,5/62,5 .

o
<)
O

Eay
S
(@

(0]

N
o

F T6 T6 + 500h/200°C  T6 + 500h/250°C  T6 + 500h/300°C

O 0 =0—9 —-0—11 -@—16 -@—27
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Diagramm 5.44: Hartemessung Sandgussproben

Hartemessung (Sandgussproben)

160

Prufung bei Raumtemperatur
140 A
120
0
g— 100 A @)
B (©)
N
m 80
T
60 +
O
40 © o o)
20 T T T
F T6 T6 + 500h/200°C  T6 + 500h/250°C  T6 + 500h/300°C

O 0=0-9 =@-11 -0—16 ~O0~27

Positiv fallt auf, dass alle neuen Legierungen deutlich bessere Hartewerte bei den

einzelnen Zustanden aufweisen als die Legierung AlSi7Mg(Na).

Zugversuch

Die Diagramme 5.45, 5.46 und 5.47 (Werte, siehe Kapitel 10.2) zeigen die
Ergebnisse der Zugversuche bei unterschiedlichen Zustéanden fur die ausgewéahlten
Legierungen im Kokillenguss. Im Durchschnitt betrachtet, weisen alle neuen
Legierung ein hoheres Festigkeitsniveau als die Legierung AISi7Mg(Na) (Variante 0)
auf. Die besten Ergebnisse nach einer Langzeitwarmauslagerung zeigt die Variante
27 (AICu5Mn), welche besonders ab einer Auslagerungstemperatur von 250 °C den
anderen Legierungen weit Uberlegen ist.

Bei der Analyse der Bruchdehnung fallen die deutlich héheren Werte der Legierung
AlSi7Mg(Na) im Vergleich zu den anderen Legierungen auf. Zumindest erreichen die
beiden Legierungen AICu5Mn (Variante 27) und AIMg3Sil (Variante 9) im Guss- und
T6-Zustand akzeptable Werte.
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Diagramm 5.45: Zugfestigkeit Kokillengussproben

Zugfestigkeit (Kokillengussproben)

400

350

300

250

Rm in MPa

200

150

100
F T6 T6 +500h/200°C  T6 + 500h/250°C  T6 + 500h/300°C

O 0 =0-9 =0—1]1 -@—16 =@=27

Diagramm 5.46: Dehngrenze Kokillengussproben

Dehngrenze (Kokilengussproben)
350

300

250

Rp0,2 in MPa
N
=}
S

150

100

50

F T6 T6 +500h/200°C  T6 + 500h/250°C  T6 + 500h/300°C

O 0=0=9-0—11 -@—16 -.-27‘
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Diagramm 5.47: Bruchdehnung Kokillengussproben

Bruchdehnung (Kokillengussproben)
30 Prifung bei Raumtemperatur
(0]
O
25 4
20 +
X
£ 15 1 o)
<
(0]
10 A o
5 i
0 T T T
F T6 T6 +500h/200°C  T6 +500h/250°C  T6 + 500h/300°C
O (0 =-0—9=0—11 =0—16 =@—27

Die Ergebnisse der Zugversuche fur die Sandgussproben sind in den Diagrammen
548, 5.49 und 5.50 (Werte, siehe Kapitel 10.2) dargestellt. Die Werte der
Legierungen zeigen einen ahnlichen Verlauf wie bei den Kokillengussproben, nur
dass die Ergebnisse geringer ausfallen und im Guss- und T6-Zustand nicht soweit
auseinander klaffen. Die besten Eigenschaften besonders nach einer

Langzeitwarmauslagerung weist die Legierung 27 (AICu5Mn) auf.

Diagramm 5.48: Zugfestigkeit Sandgussproben

Zugfestigkeit (Sandgussproben)
350

Priifung bei Raumtemperatur

300 -

250 A

Rm in MPa

200 +

150 A

O

O

100 T T T
F T6 T6 + 500n/200°C  T6 + 500h/250°C  T6 + 500h/300°C

O 0=0-9 -0~11 =016 ~O~27
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Diagramm 5.49: Dehngrenze Sandgussproben

Dehngrenze (Sandgussproben)

300

250

200

150

Rp0,2 in MPa

100

50

F T6

O 0 =0-9 =0-11 -@—-16 ~O~27

T6 +500h/200°C  T6 + 500h/250°C  T6 + 500h/300°C

Diagramm 5.50: Bruchdehnung Sandgussproben

Bruchdehnung (Sandgussproben)

Ain %

F T6 T6 +500h/200°C  T6 + 500h/250°C

O 0=0-9 =@0-11 =0=16 ~0-27

T6 + 500h/300°C

5.7.2 Gieltechnologische Eigenschaften

Wie schon in den vorhergehenden Kapiteln mehrfach erwahnt, wird auch hier auf

eine Angabe von Werten zu den Ergebnissen des Abgusses der Giel3spirale

verzichtet. Die Abglsse haben die Erwartung und Angaben aus der Literatur

beziglich der AlSi-Legierungen bestatigt. Somit weist das beste FlieRvermdgen die

Legierung mit dem gro3ten Si-Gehalt - die Legierung AISi10Ni3 (Variante 16) - auf,
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gefolgt von der Legierung AlSi7Mg(Na) (Variante 0) und AlSi6Cu4 (Variante 11). Mit
einem kleineren Abstand folgen dann die Varianten 27 (AICu5Mn) und 9 (AIMg3Si).

5.7.3 Physikalische Eigenschaften

Die  Ergebnisse der Dilatometeruntersuchungen sind  bezuglich  der
Langenausdehnung in Tabelle 5.34 aufgefuhrt. Die Legierung AISi10Ni3 (Variante
16) weist von allen Legierungen die geringste Ausdehnung auf. Dies ist sicherlich auf
den hohen Si-Gehalt zurickzufiihren. Der Einfluss des Ni-Gehaltes miuisste in
weiteren Untersuchungen geklart werden. Die Langendnderung der AICu5S5Mn-
Legierung (27) bewegt sich zwischen den Legierungen AISi6Cu (11) und AlSi7Mg
(0). Weiterhin ist erkennbar, dass die Legierungvariante 9 (AIMgSi) die grofdte

Ausdehnung unter thermischer Beanspruchung aufweist.

Tabelle 5.34: Langenausdehnung (Kokillengussproben, F)

Legierungs- |Variante |Langenanderung in %

system bei 150°C |bei 200°C |bei 250°C |bei 300°C |bei 350°C |bei 400°C
AISi7Mg(Na) 0 0.33 0.47 0.61 0.75 0.87 0.98
AlMgSi 9 0.34 0.48 0.62 0.76 0.88 1.02
AlSi6Cu4 11 0.30 0.44 0.58 0.72 0.85 0.96
AISi10Ni3 16 0.26 0.39 0.52 0.65 0.76 0.86
AICu5Mn 27 0.30 0.45 0.59 0.73 0.87 1.00

5.7.4 Metallografische Eigenschaften

FUr eine bessere Einstufung der oben gezeigten Eigenschaften sind in Tabelle 5.35
die Dendritenarmabstéande bzw. Zellgrol3en dargestellt. Die Dendritenarmabstande
der Kokillengussproben liegen im Vergleich zu den Sandgussproben noch recht nahe
beieinander. Die grof3en Unterschiede bei den Sandgussproben sind hauptsachlich
auf die Legierungstypen und den damit verbundenen Erstarrungsbereich

zurtckzufuhren.
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Tabelle 5.35: Dendritenarmabstande (F)

Legierungs- |Variante |Dendritenarmabstand / Zellgréf3e* in um
system Kokillen- Sandgussproben
gussproben |Stufendicke in mm

3 6 12
AlSi7Mg 0 171 21.0 37.9 51.1
AIMgSi 9 24.9 23.0 34.6 47.9
AlISi6Cu4 11 21.9 30.0 39.8 54.2
AISi10Ni3 16 17.6 18.8 25.5 34.5
AICu5Mn 27 17.8 20.3* 37.3* 53.5*
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6. Legierungsoptimierung

Die  Gegenuberstellung der besten Legierungen der verschiedenen
Legierungssysteme im Kapitel 5.7 zeigt, dass zumindest die Varianten 9 (AIMg3Sil)
und 11 (AISi6Cu4) nach einer Langzeitwarmauslagerung bei 200 °C ahnlich gute
Eigenschaften wie die AlCu5Mn-Legierung (27) aufweisen. Bei ho6heren
Auslagerungstemperaturen zeigt nur noch die Legierungsvariante 27 akzeptable
Werte. Aus diesem Grund wird eine Optimierung der Zusammensetzung einzelner
Varianten durchgefihrt.

In der Tabelle 6.1 ist die chemische Sollzusammensetzung der optimierten AIMgSi-
Legierungen aufgelistet. Um den Vergleich der Optimierung zu verdeutlichen, wurde
zusatzlich die Zusammensetzung der Grundlegierungen mit aufgefihrt. Auch wenn
die Varianten 5 und 8 nicht die besten Ergebnisse der bereits getesteten AIMgSi-
Legierungen aufwiesen, wurden diese Varianten ausgewahlt. Zum einem ist der
Unterschied der Zusammensetzung zwischen der Variante 8 und 9 als gering
anzusehen, und durch das bewusste Weglassen der Elemente Cu und Ce gleichen
die optimierten Varianten eher der Variante 8 (AIMg3Sil-Legierung). Auf Cu und Ce
wurde verzichtet, da Cu das Korrosionsverhalten negativ beeinflusst und durch Ce
keine direkte Steigerung der Eigenschaften feststellbar war. Zum anderen soll
untersucht werden, ob durch Zugabe von Zr und Sc die Eigenschaften der AIMgSi-
Legierungen verbessert werden konnen. Zr soll sich durch eine Kornfeinung sowie
die Bildung von AlsZr-Dispersoiden und Sc soll durch die Bildung koharenter,
geordneter und kugeliger Al;Sc-Ausscheidungen zu einer Steigerung der
mechanischen Eigenschaften beitragen [148].

Tabelle 6.1: Sollzusammensetzung der optimierten AIMgSi-Legierungen

Variante |[Legierung Gehalte in
Gewichtsprozent

Mg Si Mn Fe Ti
5 AlMg5Si2NiCuCrV 5.5 2.3 0.6 | 0.2* | 0.15
5.1 |AIMg5Si2CrV 5.5 2.3 0.2 | 0.2* | 0.15
5.2  |AIMg5Si2vSczr 5.5 2.3 0 0.2* | 0.15
8 AlMg3Si1NiCrV 3.3 1.1 0.6 | 0.2* | 0.15
8.1 |AIMg3SilCrV 3.3 1.1 0.2 | 0.2* | 0.15
8.2 |AIMg3SilvSczr 3.3 11 0 0.2* | 0.15
8.3 |AIMg3SilNiCrVvZr 3.3 1.1 0.2 | 0.2* | 0.15

* Maximalwerte
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Die Optimierung bei den AlSi-Legierungen erfolgte an der Variante 11 (Tabelle 6.2).
Durch die Minimierung des Ag-Gehaltes soll eine bessere Balance zwischen den
Eigenschaften des T6-Zustandes und der Langzeitwarmauslagerung bei erhéhten
Temperaturen erreicht werden. Das Zeichen ,+" verdeutlicht, dass der niedrige
Gehalt der Elemente aus der bereits untersuchten Legierung 11 zum Eisatz

gekommen ist.

Tabelle 6.2: Sollzusammensetzung der optimierten AlSi6Cu4-Legierungen

Variante |Legierung Gehalte in Gewichtsprozent
Si Cu Mn Fe Ti Ni Ce Cr
11 AISi6Cu4AgMg 6.0 3.5 0.1* | 0.15* | 0.2 + + +
11.1 |AISi6Cu4Mg 6.0 3.5 0.1* | 0.15* | 0.2 + + +
11.2 | AISi6Cu4AgMg | 6.0 35 0.1* | 0.15* | 0.2 + + +

* Maximalwerte

Um die bereits guten Eigenschaften der AICuSMn-Legierungen zu optimieren, soll
bei der Variante 27 der Mn-Gehalt um die Halfte reduziert werden. Zuséatzlich wird
Uberpruft, ob sich die guten Einzeleigenschaften der Ni- und Ce-haltigen
Legierungsvarianten 22 und 23 in einer gemeinsamen Variante (29) erganzen. Die

Zeichen ,+* und ,++" dienen zur Verdeutlichung der Masseanteile.

Tabelle 6.3: Sollzusammensetzung der optimierten AICuSMn-Legierungen

Variante Gehalte in Gewichtsprozent
Cu Mn Fe Ti Cr Ni Ce Co
27 AlCu5MnNiCeCoCr 5 0.8 | 0.15*| 0.2 + + + +
27.1 |AICu5MnNiCeCoCr 5 0.4 |0.15*| 0.2 + + + +
29 AlCu5MnNiCe 5 04 |0.15*| 0.2 ++ ++ +

* Maximalwerte
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7. Versuchsdurchfihrung und -auswertung der optimierten Legierungen

7.1 Abguss

Die Herstellung von Masseln sowie der Abguss der Franzdsichen Kokille erfolgte bei
der Aluminium Rheinfelden GmbH. Vor dem Abguss wurde ein Dichteindex von

kleiner 2 % eingestellt.

7.1.1 Chemische Zusammensetzung

Die chemische Zusammensetzung der Schmelze wurde mittels Spektralanalyse
ermittelt. FUr die bessere Einstufung der gewonnenen Ergebnisse wird auch bei den
optimierten Legierungen die bisher eingesetzte Zylinderkopflegierung AlSi7Mg(Na)
(Variante 0) als Vergleichslegierung herangezogen.

Die Analyse fur die optimierten AIMgSi-Legierungen ist in Tabelle 7.1 dargestellt. Der
Ist-Zustand stimmt bis auf kleinere Schwankungen bei dem V-Gehalt sehr gut mit der
gewlnschten Zusammensetzung (Soll-Zustand) Uberein. Da die hauptsachlichen
Schwankungen bei den Legierungen 5.2 und 8.2 auftreten, kann angenommen
werden, dass sich Sc negativ auf das Ausbringen von V auswirkt. Ob dadurch das V

verstarkt abbrennt oder seigert, mussten weitere Versuche klaren.

Tabelle 7.1: Soll- und Ist-Analyse der optimierten AIMgSi-Legierungen

Variante |Legierung Gehalte in Gewichtsprozent

Mg Si Mn Fe Ti

5.1 AlMg5Si2CrV Soll | 55 2.3 0.2 0.2* | 0.15
Ist | 5,54 | 238 | 0.21 | 0.08 | 0.15

5.2 AlMg5Si2VvSczr Soll | 5.5 2.3 0.2* | 0.15
Ist | 5,55 | 2.42 0.08 | 0.13

8.1 AlMg3SilCrV Soll | 3.3 11 0.2 0.2* | 0.15
Ist | 3.22 | 1.07 | 0.21 | 0.08 | 0.16

8.2 AlMg3SilVSczr Soll | 3.3 11 0.2* | 0.15
Ist | 3.48 | 1.08 0.06 | 0.15

8.3 AIMg3SilNiCrVzr | Soll | 3.3 11 0.2 0.2* | 0.15
Ist | 3.46 | 1.04 | 0.19 | 0.08 | 0.14

* Maximalwerte
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Die Soll- und Ist-Zusammensetzung der optimierten AlSi6Cu4-Legierungen erfolgt in
Tabelle 7.2. Es ist eine sehr gute Ubereinstimmung zu erkennen, speziell bei den
Elementen Ni, Ce und Cr liegen die Abweichungen im tausendstel Bereich.

Tabelle 7.2: Soll- und Ist-Analyse der optimierten AlSi6Cu4-Legierungen

Variante |[Legierung Gehalte in Gewichtsprozent
Si Cu Mn Fe Ti Ni Ce Cr
11.1 |AlISi6CudMg Soll| 6.0 35 0.1* | 0.15* | 0.2
Ist | 593 | 3.64 | 0.10 | 0.09 | 0.16
11.2 |AISi6Cud4AgMg |Soll| 6.0 35 0.1* | 0.15* | 0.2
Ist | 592 | 3.65 | 0.10 | 0.09 | 0.16

+| 4|+ +
+|+|+|+
+|+|+|+

* Maximalwerte

Tabelle 7.3 zeigt den Soll- und Ist-Zustand der optimierten AICu5Mn-Legierungen.
Die Ubereinstimmung der Elemente ist als sehr gut zu bezeichnen. Einzigste
Ausnahme bildet dabei der Ce-Gehalt der Legierung 27.1, welche auch auf die

Uberlagerung der Cu- und Ce-Linie bei der Bestimmung zuriickgefiihrt werden kann.

Tabelle 7.3: Soll- und Ist-Analyse der optimierten AICuSMn-Legierungen

Variante [Legierung Gehalte in Gewichtsprozent
Cu Mn Fe Ti Cr Ni Ce Co
27.1 |AlCu5MnNiCeCoCr | Soll 5 04 | 0.15*| 0.2 + + + +
Ist | 4.87 | 0.40 | 0.09 | 0.10 + + + +
29.1 |AlICu5MnNiCe Soll 5 0.4 |[0.15*| 0.2 ++ ++
Ist | 497 | 0.41 | 0.07 | 0.10 ++ ++

* Maximalwerte

7.2 Bestimmung der Warmebehandlungsparameter

7.2.1 DTA-Untersuchung

Das Diagramm 7.1 zeigt beispielhaft den Kurvenverlauf der DTA-Untersuchung der
Legierungsvariante 27.1. Das rote Rechteck markiert den Bereich, wo ein erstes
Aufschmelzen von Legierungsbestandteilen analysiert wurde. Die Kurven der
restlichen Legierungen sind im Anhang (Kapitel 10.1) einsehbar. Die Ergebnisse
beziglich des Schmelzbeginns von niedrigschmelzenden Bestandteilen sind in

Tabelle 7.4 aufgelistet.
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Diagramm 7.1: DTA-Kurve (Legierungsvariante 27.1, F)
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Tabelle 7.4: Schmelzbeginn der optimierten Legierungsvarianten (laut DTA)

Legierungs- [Variante [Schmelz-
system beginn in °C
AISi7Mg 0 555
AIMgSi 5.1 580
5.2 580
8.1 580
8.2 580
8.3 560
AISi6Cu4 111 505
11.2 500
AlICu5Mn 27.1 540
29.1 540

7.2.2 Dilatometeruntersuchungen

Im Diagramm 7.2 ist der Verlauf einer Dilatometermessung fir die Legierung 27.1
dargestellt. Die Kurven der weiteren Legierungsvarianten sind im Anhang (Kapitel
10.1)  einzusehen. Mit  Hilfe  der technischen und  physikalischen
Ausdehnungskoeffizienten lassen sich die Abweichungen vom linearen
Kurvenverlauf der Al-T-Kurve besser verdeutlichen. Anhand dieser Kurven kénnen
Aussagen Uber eventuelle Strukturanderungen getroffen werden, die durch eine
geeignete Auslagerungstemperatur bei einer Warmebehandlung vermieden werden
konnen. Da es sich bei dem Aufheizen des Ofens um einen Anfahrprozess handelt,

sind die Kurvenbereiche unter ca. 150 °C mit Vorsicht zu interpretieren,
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Diagramm 7.2: Dilatometerkurve (Legierungsvariante 27.1, F)
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7.2.3 Parameter fur die Warmebehandlung

Mit Hilfe der durchgefiihrten DTA-Untersuchungen und Dilatometeruntersuchungen
sowie dem Kenntnisstand mehrerer Fachleute wurden die in Tabelle 7.5 definierten
Parameter fur die Warmebehandlung festgelegt. Die Parameter fur die
(AISi7TMQ)

Serienwarmebehandlung. Far die AICuSMn-Legierungen wurde wie schon bei den

Vergleichsvariante 0 stammen von der  gebréuchlichen
anderen Versuchen (siehe Kapitel 5.2.3) ein zweistufiges Losungsgliihen festgelegt.
Unterschiedliche Vorversuche bei den AIMgSi-Legierungen ergaben, dass bei den
Sc-haltigen Legierungen (Variante 5.2 und 8.2) mittels Wasserabschreckung und T5-
Behandlung bessere Eigenschaften als bei einer T6-Behandlung zu erreichen sind.
Ebenfalls ist aus der Literatur bekannt, dass durch ein schnelles Abkihlen des
Gussteiles wahrend der Erstarrung ein ubersattigter Mischkristall vorliegt und so
durch ein anschlieRendes Warmauslagern gute mechanische Eigenschaften erreicht
werden konnen. Aufgrund einer weiteren Literaturrecherche wurde bewusst auf ein
Lésungsgluhen verzichtet, da es ab ca. 400°C zu einer Klusterung von Al;Sc-Partikel
kommt und somit ein Abfall der Eigenschaften einhergeht. Die Klusterung kann nur

durch ein erneutes Schmelzen und Erstarren aufgehoben werden [149].
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Tabelle 7.5: Warmebehandlungsparameter fur die optimierten Legierungen

Legierungs- |Variante [Losungsglihen Abschrecken |Auslagern
system Temp.in °C |Zeitin h Temp.in °C |Zeitin h
AISi7Mg 0 530 6 Wasser, 20°C 170 4
AlMgSi 5.1 540 24 Wasser, 20°C 165 6
5.2 Wasserabschrecken nach Ausformen/T5 (300°C/3h)
8.1 540 | 24 Wasser,20°C | 165 | 6
8.2 Wasserabschrecken nach Ausformen/T5 (300°C/3h)
8.3 540 24 Wasser, 20°C 165 6
AlSi6Cu4 111 470 24 Wasser, 20°C 180 6
11.2 470 24 Wasser, 20°C 180 6
AICu5Mn 27.1 480/3 + 520/21 Wasser, 20°C 175 6
29.1 480/3 + 520/21 Wasser, 20°C 175 6

7.3 Mechanische Eigenschaften
7.3.1 Hartemessung

Die Ergebnisse der Hartemessung fur die optimierten Legierungen sind im
Diagramm 7.3 (Werte, siehe Kapitel 10.2) sichtbar. Die Vergleichslegierung AlSi7Mg
(Variante 0) zeigt im T6-Zustand noch akzeptable Werte. Aber bereits nach einer
Langzeitwarmauslagerung bei 200 °C fallen die Hartewerte soweit ab, dass davon
ausgegangen werden kann, dass die Legierung fast vollig Uberaltert ist.

Die beiden optimierten AIMg5Si2-Legierungen (5.1 und 5.2) zeigen bereits beim
T6-Zustand bei

Langzeitwarmauslagerung bei den verschiedenen Temperaturen anwachst. Dabei ist

Guss- und einen groBen Unterschied, der weiterer
die Zr- und Sc-haltige Legierung (5.3) der Cr-haltigen Legierung (5.1) weit tberlegen.
Im Vergleich zur Cu-haltigen Legierung 5 zeigt die optimierte Legierung 5.3 erst ab
einer Langzeitwarmauslagerung bei 250 °C ihr volles Potential.

Bei den AIMg3Sil-Legierungen zeigt die Variante (8.2) mit Zr und Sc besonders
nach den Langzeitwarmauslagerungen sehr bestandige Ergebnisse. Die stark
differenzierende Zusammensetzung der Varianten 8.1 und 8.3 scheint bei der
Hartemessung kaum Auswirkungen zu haben. Auch ein Vergleich der optimierten
Legierungen mit der Variante 8 zeigt nur bei der Variante 8.2 erhebliche
durch  deutlich

Langzeitwarmauslagerungen bei der Variante 8.2 zum Vorschein kommen.

Unterschiede, welche bessere  Ergebnisse nach den
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Eine groRRe Differenz zwischen den beiden optimierten AlSi6Cu4-Legierungen wird
nicht sichtbar. Ein Vergleich mit der Legierung 11 zeigt niedrigere Werte im
Gusszustand (F), aber hohere Werte nach einer Langzeitwarmauslagerung mit
200 °C fur die optimierten Legierungen. Bei den anderen Zustanden sind keine
nenneswerten Unterschiede in der Harte feststellbar.

Die AICu5Mn-Legierungen (27.1 und 29.1) zeigen bis auf den T6-Zustand nur
geringe Unterschiede in ihren Ergebnissen. Ob der Harteunterschied im T6-Zustand
durch die Anzahl oder durch den Gehalt der Elemente bei den Legierungen zustande
kommt, musste in weiteren Versuchen geklart werden. Deutliche Unterschiede zu der
Legierung 27 (siehe Kapitel 5.3.1) sind nicht erkennbar.

Allgemein lasst sich feststellen, dass die hohen Hartewerte der AISi6Cu4-
Legierungen nach einer thermischen Belastung nicht bestéandig sind. Hingegen ist
die Bestandigkeit der AICu5Mn- und Sc-haltigen AIMgSi-Legierungen als sehr gut zu

bezeichnen.

Diagramm 7.3: Hartemessung der optimierten Legierungen (Kokillengussproben)
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*... Ergebnisse der Langzeitwarmauslagerung stammen von der EADS Deutschland GmbH

7.3.2 Zugversuch

Die mechanischen Eigenschaften im Guss- und T6- bzw. T5-Zustand sind fur die
optimierten Legierungen im Diagramm 7.4 (Werte, siehe Kapitel 10.2) dargestellt.
Liegen die Eigenschaften der beiden AIMg5Si2-Legierungen im Gusszustand recht

nah beieinander, so weist die Variante 5.2 nach einer T5-Behandlung deutlich
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hohere Festigkeiten, aber auch eine geringere Bruchdehnung auf. Ein Vergleich mit
der Legierungsvariante 5 (siehe Kapitel 5) zeigt, dass die Optimierung der beiden
Legierungen eine deutliche Erhdhung der Bruchdehnung gebracht hat. Bei den
Festigkeiten konnte nur die Variante 5.2 eine Steigerung im Vergleich zur Legierung
5 aufweisen.

Bei den AIMg3Sil-Legierungen treten im Gusszustand gréf3ere Unterschiede auf. Im
T6/T5-Zustand scheinen sich diese Differenzen trotz der unterschiedlichen
Warmebehandlung und Zusammensetzung bis auf die Bruchdehnung fast
auszugleichen, da die Festigkeiten auf dem selben Niveau liegen. Die Optimierung
der Variante 8 (siehe Kapitel 5) bringt bei allen Legierungen (8.1, 8.2 und 8.3) im
warmebehandelten Zustand neben einer leichten Steigerung der Festigkeiten auch
eine deutliche Zunahme der Bruchdehnung.

Um eine Aussage uber den unterschiedlichen Gehalt der Elemente auf die
Eigenschaften im Guss- und T6-Zustand bei den optimierten AlSi6Cu4-Legierungen
(Variante 11.1 und 11.2) treffen zu kdnnen, mussten weitere Versuche durchgefuhrt
werden. Die Veranderung der Legierungsvariante 11 zeigt neben einer Steigerung
der Bruchdehnung auch eine Zunahme bei der Zugfestigkeit.

An den optimierten AlCu5Mn-Legierungen wird deutlich, dass ein geringer Gehalt der
Elemente Ni, Ce, Co und Cr (Variante 27.1) hohere Festigkeiten als die Legierung
29.1 mit Ni und Ce liefert. Die Bruchdehnung verhélt sich dazu gegensétzlich. Die
Verringerung des Mn-Gehaltes der Variante 27 ergibt bei der Variante 27.1 keine
nennenswerte Veranderung der mechanischen Eigenschaften. Der Vergleich der Ni-
haltigen Legierung 22 und der Ce-haltigen Legierung 23 mit der optimierten
Legierung 29.1 (Ni und Ce) zeigt im T6-Zustand, dass sich die Zugfestigkeit leicht
verringert und die Dehngrenze einen Mittelwert angenommen hat sowie die
Bruchdehnung sich dem hohen Wert der Variante 22 annahert. Ein weiterer
Vergleich der Variante 29.1 mit der Variante 28 macht deutlich, dass die Kombination
Ni und Ce (Variante 29.1) deutlich bessere Eigenschaften als die Kombination Ni und
Cr (Variante 28) liefert.
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Diagramm 7.4: Zugversuch der optimierten Legierungen (Kokillengussproben)
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Die Diagramme 7.5, 7.6 und 7.7 (Werte, sieche Kapitel 10.2) zeigen den
Eigenschaftsverlauf ~ der  optimierten  Legierungen bei  unterschiedlichen
Behandlungszustanden.

Die  Festigkeit nach Langzeitwarmauslagerungen bei  unterschiedlichen
Temperaturen der Sc- und Zr-haltigen AIMg5Si2-Legierung (5.2) ist der Cr- und Mn-
haltigen Variante 5.1 deutlich U0Uberlegen. Hingegen ist der Verlauf der
Bruchdehnungwerte der Legierung 5.2 auf einem geringen Niveau. Die Optimierung
der Variante 5 (siehe Kapitel 5) erbrachte bereits bei der Variante 5.1 ein leicht
verbessertes Eigenschaftspotential, welches bei der Variante 5.2 weit Ubertroffen
wurde.

Auch bei den optimierten AIMg3Sil-Legierungen zeigt die Sc- und Zr-haltige
Legierung (8.2) eine sehr hohe Bestandigkeit bei erhdhten Temperaturen. Weiterhin
ist sichtbar, dass ein Ni- und Zr-Zusatz (Variante 8.3) im Vergleich zur Variante 8.1
ein besseres Eigenschaftsprofil bei thermisch beanspruchten Bauteilen mit sich
bringt. Bis auf die Variante 8.1 zeigen die restlichen Optimierungsansatze (Variante
8.2 und 8.3) der Variante 8 durchweg positive Ergebnisse.

Der geringe Ag-Zusatz bei der AlSi6Cu4-Legierung 11.2 bewirkt im Vergleich zur
Variante 11.1 eine geringe Steigerung der mechanischen Eigenschaften nach den
verschiedenen Langzeitwarmauslagerungen. Prinzipiell brachte die Optimierung der
Variante 11 keine deutliche Verbesserung der Eigenschaften bei thermischer

Belastung.
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Bei den AlCu5Mn-Legierungen (27.1 und 29.1) wird deutlich, dass die Legierung
29.1 fur den Einsatz bei erhohten Temperaturen der Variante 27.1 tberlegen ist. Die
Veringerung des Mn-Gehaltes bei der Variante 27 bewirkt bei der Legierung 27.1
keine deutliche Verbesserung der Eigenschaften bei thermischer Beanspruchung.

Allgemein betrachtet bieten die AICuSMn-Legierungen und die Sc-haltigen AIMgSi-
Legierungen die konstantesten Eigenschaften bei erhbhten Temperaturen, wobei die
AICu5Mn-Legierungen die besseren Werte bei der Zugfestigkeit und Bruchdehnung
haben und die AIMgSi-Legierungen bei der Dehngrenze deutliche Vorteile aufweisen.

Diagramm 7.5: Zugfestigkeit der optimierten Legierungen (Kokillengussproben)
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400 +

350 +

250 A
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200 +

150 A

O o o
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F T6/T5 T6/T5 + T6/TS5 + T6/T5 +
200°C/500h 250°C/500h 300°C/500h

‘ O 0=@-51* =@=52*-0-81-0-82 O 83*=0=111-0-11.2=0=27.1 —.—29.1‘

*... Ergebnisse der Langzeitwarmauslagerung stammen von der EADS Deutschland GmbH

Diagramm 7.6: Dehngrenze der optimierten Legierungen (Kokillengussproben)

Dehngrenze (Kokillengussproben; optimierte Legierungen)

350 Prifung bei Raumtemperatur
300 A
250 A

200 +

150 A
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100 ~
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F T6/T5 T6/T5 + T6/T5 + T6/T5 +
200°C/500h 250°C/500h 300°C/500h

‘ O (0 =@=51* =@=52*~-0-81-0-82 O 83*=0=111-0-11.2=0=27.1 —.—29.1‘

*... Ergebnisse der Langzeitwarmauslagerung stammen von der EADS Deutschland GmbH
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Diagramm 7.7: Bruchdehnung der optimierten Legierungen (Kokillengussproben)

Bruchdehnung (Kokillengussproben; optimierte Legierungen)
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O
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*... Ergebnisse der Langzeitwarmauslagerung stammen von der EADS Deutschland GmbH

7.4 Giel3technologische Eigenschaften

7.4.1 FlieBvermdgen

Wie schon im Kapitel 5 erwahnt, ist der Abguss der Giel3spirale umstritten. Eine
Unterscheidung hinsichtlich der Legierungssysteme wurde bereits durchgefiihrt. Da
die weitere Optimierung der Legierungen keine groRen Unterschiede in der
chemischen Zusammensetzung ausmacht, kann davon ausgegangen werden, dass
es bei dem FlieRvermogen der Legierungen zu keinen relevanten Anderungen

kommt.

7.4.2 Warmrissneigung

Die Bestimmung der Warmrissneigung erfolgte durch den Abguss der Sternkokille.
Die Ergebnisse (Mittelwert aus 5 Abglssen pro Legierung) sind in Tabelle 7.6
aufgelistet. Je hoher die Warmrisszahl, desto hoher ist die Neigung der Legierung zu
Warmrissen. Wie schon aus der Literatur bekannt, neigen AlCu-Legierungen stark
zur Bildung von Warmrissen. Weiterhin wird ersichtlich, dass ein Zusatz von Sc und
Zr bei den AlMgSi-Legierungen (Variante 5.2 und 8.2) eine leichte Erhéhung der

Warmrisszahl nach sich zieht. Hingegen scheint ein Zusatz von Ni und Zr bei den
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AlMg3Sil-Legierungen (Variante 8.3) die Warmrissneigung im Vergleich zur Variante

8.1 zu minimieren.

Tabelle 7.6: Warmrisszahl der optimierten Legierungen

Legierungs- |Variante [Wamrisszahl

system

AlSi7Mg 0 0.5

AlMgSi 5.1 0
5.2 0.2
8.1 0.4
8.2 0.7
8.3 0

AlISi6Cu4 11.1 0.1
11.2 0.2

AICu5Mn 27.1 2.3
29.1 2.3

7.5 Metallografische Eigenschaften

7.5.1 Gefugeaufnahmen und Auswertung

Die Bilder 7.1und 7.2 verdeutlichen die Geflgezustdnde der optimierten AIMg5Si2-
Legierungsvarianten. Beim genaueren Betrachten fielen bei der Variante 5.2 neben
kleinen dunklen Phasen auch grébere hellere Phasen im Bereich des eutektischen
Gefliges auf.

100 pni\- : & S N | 100 Hm

Bild 7.1: Lichtmikroskopische Aufnahme  Bild 7.2: Lichtmikroskopische Aufnahme
Legierung 5.1, F Legierung 5.2, F
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Die Gefugezustande der optimierten AIMg3Sil-Varianten zeigen die Bilder 7.3, 7.4
und 7.5. Zwischen den beiden Varianten 8.1 und 8.2 sind lichtmikroskopisch keine
gravierende Unterschiede feststellbar. Hingegen wirkt sich bei der Variante 8.3 der
hohe Ni-Gehalt auf die Gefligeausbildung durch dunkle Phasen an den Korngrenzen

aus. Teilweise sind auch im eutektischen Bereich kleine dunkle Phasen sichtbar.

t/
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0 100 pm

Bild 7.3: Lichtmikroskopische Aufnahme  Bild 7.4: Lichtmikroskopische Aufnahme

Legierung 8.1, F Legierung 8.2, F
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Bild 7.5: Lichtmikroskopische Aufnahme
Legierung 8.3, F

Unterschiede zwischen den beiden optimierten AISi6Cu4-Legierungen konnten
aufgrund der geringen Unterschiede bei der lichtmikroskopischen Betrachtung
(VergroRerung: 1:125) nicht festgestellt werden. Den allgemeinen Uberblick zeigen
die Bilder 7.6 und 7.7.



7. Versuchsdurchfiihrung und —auswertung der optimierten Legierungen 136

P~/

S R

>,

G box $ s 4\
o BRo .
S i - g Lo
, ) AR e £
\ 0 SRR A7 20 (| (1\'(/ AP

¥
¥

Bild 7.6: Lichtmikroskopische Aufnahme
Legierung 11.1, F

Bild 7.7: Lichtmikroskopische Aufnahme
Legierung 11.2, F

Die Gefugebilder der optimierten AICuSMn-Legierungen sind in den Bildern 7.8 und

7.9 dargestellt. Bei der Variante 27.1 fallen neben dem Mischkristall und dem

Eutektikum viele kleine unterschiedlich grauabgestufte Phasen auf, welche sich

hauptséachlich an den Korngrenzen angesiedelt haben.

Das Gefiigebild der

Legierung 29.1 zeigt eine nicht ganz so grof3e Vielfalt an Phasen. Daflr sind die

vorhandenen Phasen aber deutlich gréber ausgepragt, als bei der Variante 27.1.
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Bild 7.8: Lichtmikroskopische Aufnahme
Legierung 27.1, F

Bild 7.9: Lichtmikroskopische Aufnahme
Legierung 29.2, F

Der Dendritenarmabstande sind in Tabelle 7.7 aufgefihrt. Die Werte bei den

optimierten Legierungen liegen mit 15 - 19 pm recht nah bei einander. Die

Vergleichslegierung AlSi7Mg weist mit 24 um einen leicht htheren Wert auf. Durch

eine Anpassung der Abklhlungsgeschwindigkeit bei dieser Variante wirde sicherlich
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auch eine leichte Steigerung der mechanischen Eigenschaften mdoglich sein.
Dennoch durfte dies nicht ausreichen, um an das Festigkeitsniveau nach den

Langzeitwarmauslagerungen der anderen Legierungsvarianten heran zukommen.

Tabelle 7.7: Dendritenarmabstande der optimierte Legierungen

Legierungs- |Variante [Dendritenarm-
system abstand (DAS) in um
AISi7Mg 0 24.80
AlMgSi 5.1 14.74
5.2 17.38
8.1 16.35
8.2 19.14
8.3 15.85
AlSi6Cu4 111 17.66
11.2 18.91
AlICu5Mn 27.1 15.30
29.1 16.49

7.5.2 Phasenbestimmung

Die Bilder 7.10 bis 7.14 zeigen die mittels EDX analysierten Phasen der optimierten
AlMgSi-Legierungen. Die jeweilige chemische Zusammensetzung ist in den Tabellen
7.8 bis 7.12 aufgefuhrt. Bei der Zusammensetzung des a-Mischkristalls (Phase 1)
und der eutektischen Bestandteile (Phase 2) treten bei den Legierungsvarianten 5.1,
5.2, 8.1 und 8.2 nur geringe Unterschiede auf, welche auf das Ermittlungsverfahren
zurliickzufiihren sind. Hingegen kommt es bei der Variante 8.3 durch den Zusatz von
Ni zu einer hohen Ni-Konzentration im eutektischen Bereich. Durch den Zusatz von
Cr (Variante 5.1, 8.1 und 8.3) bilden sich unterschiedliche Phasen aus. Zum einen
kommt es zur Bildung von grof3en, kantigen AIMgSIiVTiCr-Phasen und zum anderen
wurden auch kleine, kantengerundete AIMgSiFeMnCr-Phasen detektiert. Bei den
beiden Sc-haltigen Legierungsvarianten 5.2 und 8.2 kommt es zur Bildung von
ahnlichen Phasen. So konnte Sc in grofRen, kantigen AIMgSIiVTiSc-Phasen als auch

in kleinen, kantengerundeten AIMgSi(Fe)Sc-Phasen nachgewiesen werden.
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Bild 7.10: EDX-Analyse Legierungsvariante 5.1

Tabelle 7.8: EDX-Analyse Legierungsvariante 5.1

Phase |Zusammensetzung in % Bezeichnung
Al Mg Si Fe Mn Cr Vv Ti
1 93.11 | 6.89 o-Mischkristall
2 80.49 | 12.89 | 6.63 Eutektikum
3 71.68 | 13.55 | 1.18 0.34 | 547 | 414 | 3.64
4 72.07 | 17.44 | 765 | 1.86 | 0.73 | 0.25
\\ ‘ vy!‘ .‘;“’—j Dié ' . ."‘
o ,; Dm‘.ﬁ

Bild 7.11: EDX-Analyse Legierungsvariante 5.2

Tabelle 7.9: EDX-Analyse Legierungsvariante 5.2

Phase |Zusammensetzung in % Bezeichnung
Al Mg Si Sc \% Zr Ti
1 91.00 | 6.95 | 2.04 o-Mischkristall
2 80.85 | 12.80 | 6.35 Eutektikum
3 76.03 | 14.36 | 8.15 | 0.27 | 0.75 0.45
4 9349 | 424 | 1.36 | 041 0.50
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Variante 8.1

Mag= 200KX |

Bild 7.12: EDX-Analyse Legierungsvariante 8.1

Tabelle 7.10: EDX-Analyse Legierungsvariante 8.1

Phase |Zusammensetzung in % Bezeichnung
Al Mg Si Fe Mn Cr \Y, Ti
1 91.46 | 6.38 1.38 0.17 0.37 0.25 [a-Mischkristall
2 79.52 | 13.48 | 7.00 Eutektikum
3 80.89 | 10.31 | 3.70 3.86 0.95 0.30
t N f b
b o g L
@ 2
/ 1 L ':’""i;r @ A
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- o | i e. =
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Mag = ‘2 00 Kx‘f(w_| DN LS Variante 8.2
Bild 7.13: EDX-Analyse Legierungsvariante 8.2
Tabelle 7.11: EDX-Analyse Legierungsvariante 8.2
Phase |Zusammensetzung in % Bezeichnung
Al Mg Si Fe Sc \% Ni Ti
1 91.38 | 6.64 1.75 0.23 |a-Mischkristall
2 7725|1481 | 794 Eutektikum
3 73.49 | 9.92 1.37 1.15 8.61 5.45
4 69.22 | 532 | 5,58 | 19.38 0.50
5 73.06 | 13.25 | 7.15 5.40 1.14
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Bild 7.14: EDX-Analyse Legierungsvariante 8.3

Tabelle 7.12: EDX-Analyse Legierungsvariante 8.3

Phase |Zusammensetzung in % Bezeichnung
Al Mg Si Fe Mn Cr \% Ni Ti Zr
1 |9149)| 6.38 | 1.58 0.23 0.31 o-Mischkristall
2 |78.61(10.63| 4.10 | 0.20 | 0.19 6.27 Eutektikum
3 [73.38|11.26| 1.06 0.28 | 3.60 | 6.42 3.41 | 0.59
4 7432|821 | 150 | 0.70 | 0.52 | 0.08 14.66
5 |[52.29]|30.52|17.19

Die Phasenbestimmung der beiden optimierten AlSi6Cu4-Legierungsvarianten ist in
den Bildern 7.15 und 7.16 sowie in den Tabellen 7.13 und 7.14 aufgefuhrt. Unter
Berucksichtigung des unterschiedlichen Ag-Gehaltes und des inhomogenen
Gussgefluiges kommt es bei den beiden Varianten 11.1 und 11.2 weitgehend zur
Ausbildung von ahnlichen Phasen, welche sowohl in ihrer Zusammensetzung als

auch in ihrer Form mit den Phasen der Variante 11 vergleichbar sind.
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Bild 7.15: EDX-Analyse Legierungsvariante 11.1

Tabelle 7.13: EDX-Analyse Legierungsvariante 11.1

Phase |Zusammensetzung in % Bezeichnung
Al Si Cu Mg Fe Mn Cr Ni Ce Ti
1 |91.13]| 2.11 | 1.37 | 5.17 0.23 |a-Mischkristall
2 |5156| 7.91 (12.81| 3.03 |10.54| 856 | 2.57 | 1.82 | 1.20
3 74.17 (24.06| 1.76 Eutektikum
4 158.09(10.21|20.68|11.02

Bild 7.16: EDX-Analyse Legierungsvariante 11.2

Tabelle 7.14: EDX-Analyse Legierungsvariante 11.2

Phase (Zusammensetzung in % Bezeichnung
Al Si Cu Mg Fe Mn |Cr Ni Ce Ag
1 |91.31| 241|094 | 5.34 o-Mischkristall
2 |46.29| 1.70 |47.38| 4.10 0.53
3 |55.13|39.31| 1.59 | 3.37 0.60 |Eutektikum
4 169.90|11.02| 5.68 |12.87 0.54
5 |[67.24]|6.97 | 959 | 433 | 3.22 (297 | 0.92 | 0.95 | 3.27 | 0.55
6 |38.24|44.70|13.57 0.76 | 2.73

Die Bilder 7.17 und 7.18 sowie die Tabellen 7.15 und 7.16 spiegeln die Ergebnisse
der EDX-Bestimmung fur die optimierten AICuSMn-Legierungen (Variante 27.1 und
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29.1) wider. Bei der Variante 27.1 konnte nachgewiesen werden, dass Ni sowohl in
Phasen mit Cr und Co, aber auch getrennt von diesen Elementen vorkommen kann.
Kommen Ni und Cr gemeinsam in einer Phase vor, bilden sich AICuVNICrTi-Phasen.
Beim gleichzeitigen Vorhandensein von Ni und Co scheiden sich AICuNiCoFeMn-
Phasen aus. Wie schon bei der Variante 8.3 aufgefallen, lagert sich auch bei den Ni-
haltigen AICu5Mn-Legierungen Ni im eutektischen Bereich ab (Variante 27.1, Phase
3). Zusatzlich zu den Ni-haltigen Phasen bildet Cr auch ,eigenstandige* Phasen des
Typs AICuVCrTiMn(Zr). Das Ce in keiner Phase detektiert wurde, kann zum einen
auf die Wechselwirkung Cu-Ce bei der Bestimmung und zum anderen auf das
inhomogene Gussgefuge zurickgefihrt werden.

An der Legierungsvariante 29.1 wird deutlich, dass die Elemente Ni und Ce sowohl
einzeln als auch zusammen in Phasen auftreten kdnnen. Unterschiede werden
insofern deutlich, dass bei der Ni-freien Ce-haltigen Ausscheidung (Phase 4)
zusatzlich Ti und V sowie bei den Ni-haltigen Ce-freien Ausscheidungen (Phasen 2

und 5) zusatzlich Fe und Mn zu den Elementen Al und Cu analysiert wurden.

Mag= 200 KX |—— - Variante 27.1

Bild 7.17: EDX-Analyse Legierungsvariante 27.1

Tabelle 7.15: EDX-Analyse Legierungsvariante 27.1

Phase |Zusammensetzung in % Bezeichnung
Al Cu Fe Mn Cr Ni Co Ti \% Zr
1 [97.59]| 1.50 0.26 | 0.21 0.16 | 0.28 o-Mischkristall
2 |75.28| 3.26 0.20 | 3.56 1.67 |13.08| 2.94
3 |56.92(42.01 1.06 Eutektikum
4 168.72(18.49| 1.45 | 0.78 5.20 | 5.35
5 |73.38(15.39 1.23 | 2.17 091 | 6.91
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Bild 7.18: EDX-Analyse Legierungsvariante 29.1

Tabelle 7.16: EDX-Analyse Legierungsvariante 29.1

Phase |Zusammensetzung in % Bezeichnung
Al Cu Fe Mn Ni Ce Ti Y
1 97.84| 1.76 0.41 a-Mischkristall
2 167.28|26.07| 0.63 | 0.62 | 5.40 Eutektikum
3 |[74.69|21.00| 0.16 | 0.20 | 3.24 | 0.54 0.17
4 |79.64| 2.59 6.73 | 2.54 | 8.50
5 |[55.09|36.95| 0.63 7.33

7.6 Physikalische Eigenschaften

7.6.1 Langenausdehnung

Die Langenanderung der optimierten Legierungen ist fur verschiedene Temperaturen
in Tabelle 7.17 aufgefiihrt. Es lasst sich erkennen, dass die Legierung AlSi7Mg(Na)
gefolgt von den AIMg5Si2-Legierungen die geringste Langenanderung Uber den
aufgeflihrten Temperaturbereich aufweisen. Um gefestigte Aussagen zu treffen,

missten weitere Versuche durchgefihrt werden.
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Tabelle 7.17: Langenausdehnung der optimierten Legierungen (F)

Legierungs- [Variante [Langenénderung in %

system bei 150°C |bei 200°C |bei 250°C |bei 300°C |bei 350°C |bei 400°C

AISi7TMg(Na) 0 0.21 0.34 0.47 0.63 0.75 0.87

AlMgSi 5.1 0.27 0.39 0.50 0.61 0.73 0.86
5.2 0.23 0.36 0.50 0.62 0.75 0.88
8.1 0.29 0.42 0.56 0.70 0.82 0.94
8.2 0.27 0.41 0.55 0.69 0.83 0.97
8.3 0.25 0.39 0.52 0.65 0.78 0.91

AlSi6Cu4 11.1 0.29 0.43 0.56 0.75 0.85 0.97
11.2 0.26 0.40 0.53 0.69 0.82 0.94

AICu5Mn 27.1 0.28 0.42 0.55 0.68 0.83 0.96
29.1 0.29 0.42 0.56 0.69 0.83 0.96

7.6.2 Temperatur- und Warmeleitfahigkeit

Die Ergebnisse der Temperaturleitfahigkeitsmessung sind im Diagramm 7.8
dargestellt.

Die Vergleichslegierung AISi7Mg(Na) weist Uber den gesamten Temperaturbereich
die hochste Temperaturleitfahigkeit auf.

Die beiden AISi6Cu4-Legierungsvarianten (11.1 und 11.2) haben im
Temperaturbereich bis 400 °C unter der Berlcksichtigung der neu entwickelten
Legierungen die hdchste Temperaturleitfahigkeit, wobei sich der Ag-Zusatz der
Variante 11.2 leicht negativ auf das Ergebnis auswirkt.

Ebenfalls wurde bei den Sc-haltigen AIMgSi-Legierungen (5.2 und 8.2) im unteren
Temperaturbereich (<250 °C) eine ahnlich gute Temperaturleitfahigkeit gemessen.
Die Leitfahigkeit der anderen AIMgSi-Legierungen liegen auf einem deutlich
geringeren Niveau, wobei sich die Variante 8.1 leicht von den Varianten 8.3 und 5.1
abheben kann. Es lasst sich daraus ableiten, dass bei den Sc-freien AIMgSi-
Legierungen ein hoherer Gehalt an Mg und Si sowie der Zusatz von Ni die
Temperaturleitfahigkeit verschlechtert (Vergleich Variante 5.1 mit 8.1 und 8.1 mit
8.3). Hingegen scheint es, als ob der Einfluss des Mg- und Si-Gehaltes bei den Sc-
haltigen Legierungen (5.2 und 8.2) unterdriickt wird.

Die Temperaturleitfahigkeit der AICu5Mn-Legierungsvarianten (27.1 und 29.1)
bewegt sich bei den optimierten Legierungen im Mittelfeld, wobei die Variante 29.1
eine hohere Leitfahigkeit als die Varainte 27.1 aufweist. Ob diese erhdhte
Temperaturleitfahigkeit auf den hoheren Gehalt an Ni und Ce bzw. auf das
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Weglassen der Elemente Cr und Co zurickzuflhren ist, muisste in weiteren

Versuchen geklart werden.

Diagramm 7.8: Temperaturleitfahigkeit der optimierten Legierungen (Kokillenguss-

proben, F)

Temperaturleitfahigkeit (Kokillengussproben; optimierte Legierungen)

(%} © Q 8 069809

TLFain cm?s

T T T T T

0 100 200 300 400 500
Temperatur in °C

-0—51-0=52 -0=111-0~112 =@=27.1 =0-29.1 ~0-8.1 ~0-82 O 83 O 0

Bei der Betrachtung der Warmeleitfahigkeit (Diagramm 7.9) féllt besonders stark
der Kurvenverlauf der AlSi7Mg(Na), AlSi6Cu4- und AlICu5Mn-Legierungen auf. Der in
den Kurven plétzliche Abfall auf ein Minimum und der nachfolgende steile Anstieg
der Warmeleitfahigkeit kann auf eine Umwandlung von metastabilen Phasen in
stabile Phasen zuriickgefuihrt werden. Die Grof3e des Abfalls und die Temperatur bei
Erreichen des Minimums ist sehr stark von der Zusammensetzung der Legierungen
abhangig.

Unabhangig von diesem Phanomen weist die Vergleichslegierung die beste
Warmeleitfahigkeit auf.

Wie schon bei der Temperaturleitfahigkeit ersichtlich, wirkt sich bei den AISi6Cu-
Legierungen ein Ag-Zusatz (11.2) negativ auf die Eigenschaften aus und bei den
AlCu5Mn-Legierungen zeigt die Variante 29.1 das bessere Potential.

Auch der Verlauf der Warmeleitfahigkeitskurven bei den AIMgSi-Legierungen ist mit
den Ergebnissen und Schlussfolgerungen aus der Bestimmung der

Temperaturleitfahigkeit identisch.
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Diagramm 7.9: Warmeleitfahigkeit der optimierten Legierungen (Kokillenguss-

proben, F)

Warmeleitfahigkeit (Kokillengussproben; optimierte Legierungen)

WLF in W/(m K)

100

0 100 200 300 400 500
Temperatur in °C
=51 -0=52 -0—=111 -0-112 =@=27.1 =0-29.1 -0-8.1-0-82 O 83 O 0

Einen Vergleich zwischen Guss- (F) und T6-Zustand fir die Temperatur- und
Warmeleitfahigkeit einzelner Legierungen zeigen die Diagramme 7.10 und 7.11.

Die Temperaturleitfahigkeit der Legierungen 0, 5.2 und 29.1 der T6-behandelten
Proben liegt fir den gesamten Temperaturbereich Uber den Werten des
Gusszustandes. Bei der Legierung 8.2 fallen die Unterschiede zwischen den beiden
Zustanden deutlich geringer aus, so kommt es bei einzelnen Temperaturen vor, dass
die Werte des Gusszustandes Uber den Ergebnissen der T6-behandelten Probe
liegen.

Die Warmeleitfahigkeit der T6-behandelten Proben der Legierungen 0, 5.2 und 8.2
im unteren Temperaturbereich liegt deutlich Gber den Werten des Gusszustandes.
Bei steigender Temperatur kommt es zuerst zu einem Angleich der Werte, welche
sich spater zu gunsten der Proben des Gusszustandes entwicklen. Bei der Legierung
29.1 fallt auf, dass sich die Einbuchtung der Kurve durch die T6-Warmebehandlung
der Probe geringflgig in einen niedrigeren Temperaturbereich verschoben hat.
Weiterhin ist erkennbar, dass die Warmeleitfahigkeit der T6-behandelten Probe tber

den Werten der Probe des Gusszustandes liegt.
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Diagramm 7.10: Temperaturleitfahigkeitvergleich einzelner optimierter Legierungen

(Kokillengussproben)

Temperaturleitféahigkeitsvergleich F - T5/T6
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Diagramm 7.11: Warmeleitfahigkeitsvergleich einzelner optimierter Legierungen

(Kokillengussproben)

Warmeleitfahigkeitsvergleich F - T5/T6
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200
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7.7 Diskussion der Ergebnisse

Fur eine bessere Einstufung der Ergebnisse dienen die Diagramme 7.12 bis 7.15. In
diesen Diagrammen wurden die Ergebnisse der neuentwickelten Legierungen (5.2,
8.2, 29.1) mit Ergebnissen bekannter Zylinderkopflegierungen verglichen. Speziell ab

einer Auslagerungstemperatur von 200 °C wird sehr deutlich, dass die neuen
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Legierungen den zur Zeit Ublichen Legierungen stark tberlegen sind. So liegen die
Werte der neuen Legierungen nach einer Langzeitwarmauslagerung von 500 h bei
250 °C fur die Festigkeit ca. doppelt so hoch im Vergleich zu den herkémmlichen
Legierungen.

Bei einem direkten Vergleich der neuentwickelten AlICu4Mn-Legierung (29.1) mit der
Legierung AICuS5NilCoSbZzr [5] [21] sind aufgrund der unterschiedlichen
Probenbehandlungen wéhrend der Messungen nur Aussagen zu den Werten beim
Guss- und T6-Zustand sinnvoll. Bei diesen beiden Zustanden ist eine deutliche
Steigerung der Zugfestigkeit und der Bruchdehnung, aber auch eine leichte
Verschlechterung der Streckgrenze bei der neuen Legierung sichtbar geworden. Da
der Abfall der Eigenschaften der Legierung 29.1 bei thermischer Beanspruchung
sehr gering ist, kann daraus die Schlussfolgerung gezogen werden, dass sich die
Eigenschaftskonstellation der beiden Legierungen nicht wesentlich verandert. Durch
eine geanderte Warmebehandlung ist die Erh6hung der Streckgrenze, mit einer
einhergehenden Verringerung der Bruchdehnung, vorstellbar. Somit durfte die neue
Legierung AICuS5MnNiCe (29.1) der Legierung AICu5Ni1CoSbZr tuberlegen sein. Des
weiteren muss darauf hingewiesen werden, dass die neue Legierung Sb-frei ist, d. h.
die Handhabung beim Recycling vereinfacht sich und auch die Gesundheits- und
Umweltbelastungen beim Umgang (Schmelze, Kratze) der Legierung verbessern
sich deutlich.

Diagramm 7.12: Vergleich der Zugfestigkeit

Zugfestigkeitsvergleich
350 Prufung bei Raumtemperatur
e
O
- e
250 O o @] o
£ 200
=
£
£
& 150 o
O (o)
100
50
0 T T T T T T
0 50 100 150 200 250 300 350
500 h Auslagerungstemperatur in °C
[-B-AlSi7TMgCu0,5 (1) -BAISi10Mg (1) O 0 —@—5.2* ~©-8.2 ~0-29.1]

(1) ... siehe Quelle [48]
*... Ergebnisse der Langzeitwarmauslagerung stammen von der EADS Deutschland GmbH



7. Versuchsdurchfiihrung und —auswertung der optimierten Legierungen

149

Diagramm 7.13: Vergleich der Streckgrenzen

Streckgrenzenvergleich

300

250

200

Rp0,2 in MPa
[
[
o

100

50

0 50 100 150 200 250 300 350
500 h Vorauslagerungstemperatur in °C

[-E-AISi7TMgCu0,5 (1) -B-AISi10Mg (1) O 0 —@—5.2* ~0-8.2 ~@—29.1]

(1) ... siehe Quelle [48]
*... Ergebnisse der Langzeitwarmauslagerung stammen von der EADS Deutschland GmbH

Diagramm 7.14: Vergleich der Bruchdehnung

Bruchdehnungsvergleich
30.0

25.0

20.0

15.0

Ain %

10.0

5.0

0.0
0 50 100 150 200 250 300 350
500 h Vorauslagerungstemperatur in °C
[-B-AlSi7TMgCu0,5 (1) -B-AISi10Mg (1) O 0 —@—5.2* ~0-8.2 ~0—29.1]

(1) ... siehe Quelle [48]
*... Ergebnisse der Langzeitwarmauslagerung stammen von der EADS Deutschland GmbH
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Diagramm 7.15: Vergleich der Harte

Hartevergleich

140

Prifung bei Raumtemperatur
120
—
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\‘._Qa\ns
o B 5
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o
m 60 A
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O
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0 50 100 150 200 250 300

500 h Vorauslagerungstemperatur

350

[-B-AISi7TMgCu0,5 (1) -BAISil0Mg (1) O 0 —@—5.2* —1-8.2 ~0-29.1]

(1) ... siehe Quelle [48]

*... Ergebnisse der Langzeitwarmauslagerung stammen von der EADS Deutschland GmbH

Trotz der sehr guten mechanischen Eigenschaften nach thermischer Belastung darf

die leicht

grol3ere

thermische Langenausdehnung

Warmeleitfahigkeit der neuen Legierungen nicht vernachlassigt werden.

und etwas schlechtere

Einen zusammenfassenden Uberblick der erhaltenen Ergebnisse fiir unterschiedliche

Eigenschaften zeigt Tabelle 7.18. Daraus wird deutlich, dass je nach Wichtung der

Eigenschaften die Auswahl einer Legierung einen Kompromiss darstellt.

Tabelle 7.18: Zusammenfassung der Ergebnisse

Eigenschaft AlSi7Mg(Na) |AISi6Cu4(Ni,Ce,Cr) [AIMg3Sil(Sc,Zr) AlICu5Mn(Ni,Ce)
Warmrissneigung +++ +++ ++ o]
Festigkeit ++ +++ ++ ++
Bruchdehnung ++ o] ++ ++
Warmfestigkeit 0 + +++ +++
Warmeleitfahigkeit ++ + + +
Thermische +++ ++ + ++
Ausdehnung

Korrosion +++ ++ +++ +
Warmebehandlung T6 T6 T5 T6
Preis ++ + o] +
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8. Zusammenfassung und Ausblick

Die Umsetzung des Zieles nach neuen warmfesten Aluminiumlegierungen fur
Hochleistungsleichtbaumotoren wurde in dieser Arbeit Schritt fir Schritt erarbeitet. Nach
einer Analyse der zur heutigen Zeit verwendeten Legierungen und den Anforderungen
in der Zukunft erfolgte unter Berlcksichtigung der aus der Literatur gewonnenen
Kenntnisse die Legierungsauswahl. Um moglichst ein breites Spektrum zu erhalten,
wurden die vier Grundsysteme AIMgSi, AISi6Cu4, AISi10Ni3 und AICu5Mn ausgewabhilt.
Fur eine Beurteilung der gewonnenen Ergebnisse kam die heutige fur héher belastete
Motoren verwendete Legierung AISi7Mg zum Einsatz.

Bei dem System AIMgSi erfolgte eine Festlegung der zu untersuchenden Varianten
einerseits durch unterschiedliche Mg- und Si-Gehalte und andererseits durch die
Variation der Elemente Cu, Ni, Ce und Y. Zusatzlich enthielten die 5 AIMgSi-
Legierungsvarianten die Elemente Mn, Fe, Cr, Ti und V, welche bei allen Legierungen
konstant zum Einsatz kamen.

Die variierenden Elemente der 5 Legierungsvarianten im System AISi6Cu waren Ni, Ce
und Cr. Die Elemente Ag, Mg, Ti, Fe und Mn wurden bei allen AISi6Cu4-Variationen
konstant gehalten.

Das System AISi10Ni3 sollte durch die Modifikation von Ce und Y die geforderten
Eigenschaften erreichen. Zusétzlich enthielt jede der 6 Legierungsvarianten den selben
Gehalt an Mg, Mn, Ti und Fe.

Der Einfluss der Elemente Ni, Ce, Co und Cr wurde an 7 Legierungsvarianten bei dem
AlCu5Mn-System analysiert. Die Grundlegierung bestand neben Al, Cu und Mn auch
aus V, Zr, Tiund Fe.

Um die von der Abkihlungsgeschwindigkeit ausgehenden unterschiedlichen
Eigenschaften zu bertcksichtigen, erfolgte der Abguss der Legierungen in Kokillen und
Sandformen. Die daraus gewonnenen Gussteile konnten zum einen sofort ausgewertet
bzw. fur die jeweilige Untersuchung bzw. Prifung prapariert und spater analysiert
werden.

Die Festlegung der Warmebehandlung erfolgte unter Berlicksichtigung der DTA- und
Dilatometeruntersuchungen. Zuséatzlich wurden einige Proben bei unterschiedlichen
Temperaturen langzeitwarmausgelagert, um den Eigenschaftsverlauf bei einer spateren
Anwendung zu untersuchen. Neben den gewonnenen mechanischen Eigenschaften

erfolgte auch die Bestimmung giel3technologischer und physikalischer Eigenschaften
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sowie eine metallografische Untersuchung mit Hilfe eines Licht- und Raster-Elektronen-
Mikroskopes (REM). Am REM erfolgte die Phasenbestimmung mittels EDX (Energie-
Dispersive-Rontgenanalyse), um die  Phasenbildung der  verschiedenen
Legierungselemente zuverdeutlichen.

Die Ergebnisse wiesen bei den einzelnen Legierungssystemen teilweise sehr starke
Unterschiede auf, welche zum Teil direkt auf einzelne Elemente zurtickgefuhrt werden
konnten. Eine statistische Darstellung bezulglich der Auswirkung von verschiedenen
Elementen auf die erhaltenen Ergebnisse ist aufgrund der geringen Freiheitsgrade nicht
sinnvoll.

Die Legierungen 9 (AIMg3Sil1+0,5 % Cu, 0,1 % Ce), 11 (AlSi6Cu4+0,05 % NiCrCe), 16
(AISI1ONi3+0,05 % Ce) und 27 (AlICu5Mn+0,2 % NiCeCoCr) lieferten beim Kokillen-
und Sandguss aus den einzelnen Systemen die ausgewogensten Eigenschaften. Der
direkte Vergleich mit der Legierung AISi7Mg zeigte bei einzelnen Eigenschaften eine
erhebliche Steigerung.

Fur die weitere Optimierung wurden die erfolgreichsten Varianten der Systeme AIMgSi,
AlISi6Cu4 und AICu5Mn sowie weitere Modifikationen dieser Systeme ausgewahlt.

Die zweite Untersuchungsrunde bestand aus 3 AIMg3Sil-, 2 AIMg5Si2-, 2 AlSi6Cu4-
und 2 AlCu5Mn-Legierungsvarianten. Neben dem Absenken einzelner Elementgehalte
aus den bereits untersuchten Legierungen und der Neukombination einzelner Elemente
wurde zusatzlich bei den AIMgSi-Legierungen speziell der Einfluss von Sc und Zr
untersucht.

Aus zeit- und Kkostentechnischen Grinden wurde bei den optimierten
Legierungssvarianten auf Abglsse in Sandformen verzichtet. Hingegen konnten die
Bestimmung der giel3technologischen und physikalischen Eigenschaften ausgedehnt
werden.

Aus der Analyse der erhaltenen Eigenschaften ist folgendes sichtbar geworden.
Wahrend die AICu5Mn-Legierungen und speziell die AIMgSi-Legierung mit Sc- und Zr-
Zusatz im Guss- und warmebehandelten Zustand nur durchschnittliche Ergebnisse bei
den mechanischen Eigenschaften zeigten, erreichten diese Legierungen nach der
Langzeitwarmauslagerung bei erhéhten Temperaturen ein fir die anderen
Legierungsvarianten nicht erreichbares Eigenschaftsniveau. Bei einer spateren
Anwendung muss aber auch darauf geachtet werden, dass die AICu5Mn-Legierungen
stark zur Bildung von Warmrissen neigen und dass es bei den AIMgSi-Legierungen

durch den Zusatz an Sc und Zr zu einer leichten Erh6hung der Warmrissneigung
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kommt. Des Weiteren wirkt sich ein Sc- und Zr-Zusatz bei den AIMgSi-Legierungen
besonders positiv auf die Temperaturleitfahigkeit aus. So erreichen diese Legierungen
ahnlich gute Werte wie die untersuchten AlSi-Legierungen.

Die Festigkeitssteigerung, vorallem nach thermischer Beanspruchung, bei den Sc-
haltigen AIMgSi-Legierungen wird durch die Bildung thermisch stabiler Ausscheidungen
im Mischkristall hervorgerufen.

Weitere Schlussfolgerungen sind, dass durch einen Ag-Zusatz bei den AISi6Cu4-
Legierungen keine relevante Eigenschaftsverbesserung zu stande kam. Hingegen wirkt
sich bei den AIMg3Sil-Legierungen nach einer langeren thermischen Beanspruchung
der Zusatz von Ni und Zr leicht festigkeitssteigernd aus, auch wird die Legierung
weniger empfindlich gegentber Warmrissen.

In dieser Arbeit wurde festgestellt, dass fur die Werkstoffanforderungen der néachsten
Motorengenerationen der Einsatz von AICu- sowie Sc- und Zr-haltige AIMgSi-
Legierungen in Frage kommen konnen. Fir die AICuSMn-Legierungen sprechen die
guten mechanischen Eigenschaften bei thermischer Beanspruchung, wobei bei der
Umsetzung erhéhtes Augenmerk auf die gief3technische Umsetzung und die Korrosion
zu legen ist. Die Frage nach der Korrosionsbestandigkeit stellt sich bei den Sc- und Zr-
haltigen AIMgSi-Legierungen nicht. Auch hohere thermische Belastungen stellen fir
diese Legierungen kein Problem dar. Ein Nachteil entsteht bei der wirtschaftlichen
Betrachtung, denn durch den Zusatz von Sc erhoht sich der Legierungspreis erheblich.
Bei einem derzeitigen Sc-Preis von ca. 2000 $ pro kg in einer AlSc2-Vorlegierung ergibt
sich bei einem Zusatz von 0,15 % Sc in den AIMgSi-Legierungen ein
Kostenmehraufwand von ca. 2,60 €/kg. Bei einem Zylinderkopfgewicht von ca. 17 kg
wirde sich das Gussteil um etwa 45,00 € verteuern. Auch wenn sich dieser Sachverhalt
bei Betrachtung des gesamten Motors bzw. spateren Autos relativiert, wird der
vorraussichtliche Einsatz solcher Legierungen in der nahen Zukunft erst ab der
Mittelklasse beginnen.

In dieser Arbeit wurde der Grundstein fir die Entwicklung neuer warmfester
Aluminiumlegierungen fur Hochleistungsleichtbaumotoren gelegt. Ein nachster Schritt
besteht in der weiteren Optimierung der entwickelten Legierungen hinsichtlich der
chemischen Zusammensetzung. Ebenso muss dberpruft werden, ob durch eine
angepasste Warmebehandlung eine weitere Steigerung der Eigenschaften madglich ist.
Um die erreichten Ergebnisse in der Praxis zu Uberprifen, ware die Fertigung eines

Zylinderkopfes und der Lauf auf einem Motorenprufstand winschenswert. Von der Seite
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der Wissenschaft ware eine tiefgrindigere, metallkundliche Betrachtung des
Wirkprinzipes von Sc bei AlMgSi-Legierungen vorstellbar. Speziell eine Analyse, ob
diese metallkundlichen Vorgange auch durch andere kostengunstigere Elemente

erreicht werden kénnen, wirde in der Wirtschaft sicherlich grol3en Anklang finden.
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Bild 10.51: DTA-Kurve Variante 5.2
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10.2 Mechanische Eigenschaften

Hartemessung

Tabelle 10.1: Hartemessung Kokillengussproben

Variante |HB 2,5/62,5 |
F T6 T6+500h/200°C |T6+500h/250°C [T6+500h/300°C
Mittelwert |o Mittelwert |o Mittelwert |o Mittelwert |o Mittelwert |o

0 63 1.4 102 14 44 1.0 38 0.6 35 0.6
1 89 1.0 112 6.4 93 15 75 2.3 77 3.7
5 90 1.3 113 51 103 1.7 80 2.4 80 2.6
6 91 1.0 105 3.4 100 3.6 83 2.0 89 3.6
8 73 14 91 3.8 83 2.6 72 15 76 53
9 77 1.0 98 3.1 91 2.2 70 1.9 67 5.2
11 112 6.0 144 3.0 87 0.8 68 0.5 61 0.8
12 110 2.4 139 15 80 1.1 66 1.1 66 0.6
13 113 2.5 135 5.7 90 0.8 66 1.1 57 15
14 110 2.7 135 2.1 80 0.6 68 0.8 67 0.7
15 114 2.0 141 4.7 80 1.1 68 1.6 66 24
16 93 1.8 136 1.8 62 1.8 52 0.8 50 0.6
17 88 14 131 6.4 62 0.9 52 0.7 50 0.5
18 86 1.3 134 4.3 53 0.6 51 0.5 48 0.5
19 85 0.8 138 1.1 58 1.3 50 0.5 49 0.9
20 91 1.6 140 1.6 62 0.8 52 0.8 50 0.7
21 90 1.0 142 1.7 61 0.5 53 0.8 52 1.0
22 80 1.8 98 1.3 84 0.9 86 1.1 83 0.9
23 72 2.0 127 2.7 98 0.9 87 0.7 88 0.9
24 83 2.0 93 1.8 86 1.1 84 1.3 84 0.8
25 78 0.7 130 4.4 95 1.1 92 14 82 0.6
26 88 1.9 130 1.9 93 0.8 90 1.0 83 0.6
27 82 15 124 1.3 94 1.3 87 0.6 84 0.7
28 78 0.9 117 2.8 92 0.9 89 1.3 85 0.5

o - Standardabweichung
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Tabelle 10.2: Hartemessung Sandgussproben

Variante [HB 2,5/62,5 |
F T6 T6+500h/200°C [T6+500h/250°C [T6+500h/300°C
Mittelwert o Mittelwert o Mittelwert |c Mittelwert (o Mittelwert o

0 55 0.9 105 3.4 45 0.6 42 1.1 41 0.8
1 80 1.3 110 1.4 94 35 74 1.9 68 0.8
5 77 1.8 119 2.0 93 2.8 77 1.1 69 0.6
6 84 3.0 102 2.0 97 2.2 82 1.8 79 2.9
8 66 1.0 96 1.5 82 1.1 74 3.4 65 2.7
9 74 1.4 105 1.3 97 2.1 68 1.8 62 1.1
11 97 1.0 137 3.0 103 2.1 69 1.9 61 1.1
12 99 2.2 133 5.7 87 2.2 69 0.8 65 1.2
13 97 2.3 135 3.1 106 1.1 69 1.6 60 1.0
14 92 1.5 135 4.5 91 1.1 69 1.4 65 0.8
15 96 1.8 129 6.4 78 0.9 70 1.6 65 0.5
16 73 1.6 134 5.0 69 1.5 54 0.6 53 1.9
17 77 1.0 138 1.3 64 0.8 54 1.3 51 0.5
18 72 0.7 137 35 64 1.3 53 0.6 51 0.8
19 72 1.1 136 2.2 57 0.5 52 25 51 0.5
20 78 0.8 139 5.5 62 0.7 56 1.2 51 2.4
21 77 0.7 142 2.7 71 0.8 56 0.6 53 0.5
22 80 1.1 111 6.4 92 1.6 90 1.1 80 0.6
23 73 2.6 133 4.7 104 2.3 94 35 83 1.1
24 81 1.2 120 3.4 99 1.1 93 1.2 85 0.6
25 86 1.8 131 7.9 100 1.9 96 1.9 85 1.1
26 85 1.2 135 2.4 103 35 96 0.8 92 1.3
27 80 1.3 134 1.8 103 0.7 101 1.2 92 1.7
28 78 1.2 127 2.3 102 1.6 97 0.8 87 1.0

o - Standardabweichung

Tabelle 10.3: Hartmessung optimierte Legierungen (Kokillengussproben)

Variante [HB 2,5/62,5 |
F T6/T5 T6/T5+500h/200°C T6/T5+500h/250°C [T6/T5+500h/300°C
Mittelwert Mittelwert Mittelwert Mittelwert Mittelwert

5.1* 69 1.2 81 2.6 79 0.6 62 0.6 58 0.6
5.2* 86 1.1 98 1.3 96 2.0 93 1.5 87 0.6
8.1 63 0.8 87 0.8 79 25 67 0.9 68 2.4
8.2 79 1.4 85 0.8 90 1.6 88 3.0 87 25
8.3* 71 0.9 93 1.2 74 1.0 66 1.2 66 0.6
11.1 96 1.6 142 1.7 98 1.8 66 0.5 67 2.9
11.2 99 0.9 142 1.6 100 1.1 72 1.5 64 2.1
27.1 73 1.6 121 5.0 95 1.1 92 1.7 86 1.6
29.1 66 2.1 105 2.9 97 2.8 95 1.3 88 1.5

e

- Standardabweichung
.. Ergebnisse der Langzeitwarmauslagerung stammen von der EADS Deutschland GmbH
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Tabelle 10.4: Zugversuch Kokillengussproben (Teil 1)

Variante F T6 T6 T6 |T6
+200°C/500h  [+250°C/500h  +300°C/500h
Mittel- o |Mittel- o [Mittelwert | o [Mittelwert| o |Mittelwert| o
wert wert

0 Rm in MPa 190 6 306 6 136 1 124 1 119 1
Rp0,2 in MPa 92 2 201 15 81 0 67 1 60 1

Ain % 122 | 35| 103 | 3.8 14.7 6.1 26.0 2.6 27.3 5.1

1 Rm in MPa 193 7 252 13 250 21 204 9 170 11
Rp0,2 in MPa 113 4 186 11 191 3 100 1 77 2

Ain % 1.8 0.3 2.8 1.0 3.7 1.8 7.0 14 5.2 1.7

5 Rm in MPa 200 4 244 13 233 1 184 1 171 7
Rp0,2 in MPa 115 1 199 2 204 9 108 1 82 3

Ain % 2.1 0.3 1.2 0.6 0.9 0.4 2.8 0.1 3.6 1.3

6 Rm in MPa 226 5 251 23 257 5 216 12 203 14
Rp0,2 in MPa 128 5 172 4 179 2 109 1 93 0
Ain% 36 |04 3.1 0.9 3.8 0.7 5.2 1.2 4.3 0.8

8 Rm in MPa 198 3 239 16 225 2 194 3 193 3
Rp0,2 in MPa 101 1 165 18 146 5 89 1 81 1

Ain % 54 1.1 4.0 1.2 5.6 0.4 6.9 0.9 8.2 1.2

9 Rm in MPa 205 5 280 11 258 2 192 11 190 2
Rp0,2 in MPa 109 2 184 8 191 1 89 4 73 1
Ain % 5.3 0.6 7.1 0.6 55 0.4 7.1 2.5 115 0.4

11* |[Rmin MPa 239 | 39 372 6 260 9 187 8 189 6
Rp0,2 in MPa 172 34 334 8 158 1 98 1 75 0
Ain % 1.5 0.6 1.3 0.2 3.6 1.0 3.2 0.2 7.2 1.7

12* |Rmin MPa 240 3 332 2 218 5 180 9 158 6
Rp0,2 in MPa 174 11 295 4 128 1 96 1 84 0
Ain% 14 | 0.1 11 0.3 3 1.0 3.1 0.8 2.1 0.3

13* |Rmin MPa 255 1 322 15 225 33 157 6 142 6
Rp0,2inMPa | 185 | 20 | 306 3 174 4 88 1 69 0
Ain % 1.7 0.7 0.6 0.2 1.2 0.8 1.8 0.3 2.1 0.2

14*  |Rmin MPa 239 24 328 12 212 6 180 7 193 4
Rp0,2 in MPa 188 4 302 2 130 2 100 0 90 1
Ain % 1.1 0.6 0.5 0.2 2.2 0.1 2.5 0.8 4 0.8

15*  |[Rmin MPa 226 0 333 13 204 13 169 3 156 15
Rp0,2 in MPa 184 0 321 15 136 2 97 1 85 0
Ain% 0.8 | 0.0 0.6 0.3 1.4 0.1 2.1 0.2 25 0.7

e

- Standardabweichung
.. Ergebnisse der Langzeitwarmauslagerung stammen von der EADS Deutschland GmbH
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Tabelle 10.5: Zugversuch Kokillengussproben (Teil 2)

Variante F T6 T6 T6 |T6
+200°C/500h  [+250°C/500h  +300°C/500h
Mittel- o |Mittel- o [Mittelwert | o [Mittelwert| o |Mittelwert| o
wert wert
16* |Rmin MPa 224 11 379 2 176 1 147 4 144 3
Rp0,2 in MPa 127 1 334 2 106 1 77 1 72 0
Ain % 2.7 0.5 14 0.3 5 0.3 6.6 3.6 6.2 1.4
17*  |Rmin MPa 218 9 357 15 169 5 151 1 142 3
Rp0,2 in MPa 130 0 329 2 108 1 78 0 71 0
Ain % 2.2 0.8 0.7 0.4 3.1 0.7 7.1 0.9 55 0.9
18* |[Rmin MPa 183 6 331 12 147 4 129 10 128 12
Rp0,2 in MPa 118 2 321 6 91 3 76 0 69 1
Ain % 14 0.1 0.3 0.1 2.8 0.4 2.7 0.8 4.3 1.9
19* |Rmin MPa 195 15 318 9 153 8 141 7 135 3
Rp0,2in MPa | 119 1 310 0 98 2 74 1 69 0
Ain % 2.1 0.9 0.2 0.1 2.7 0.3 57 2.7 51 0.6
20* [Rmin MPa 204 7 355 18 174 2 143 6 140 4
Rp0,2 in MPa 128 2 326 2 108 1 76 1 73 2
Ain % 15 0.3 0.5 0.5 4.3 0.9 4 15 4.4 0.6
21* [Rmin MPa 194 9 343 10 162 3 142 4 139 1
Rp0,2 in MPa 122 1 326 2 105 0 79 1 76 6
Ain % 1.6 0.8 0.5 0.3 2.4 0.3 2.8 0.8 4.3 0.2
22 Rm in MPa 230 11 332 10 274 13 280 7 269 0
Rp0,2 in MPa 96 4 155 6 142 13 147 6 116 0
Ain% 85 | 1.6 7.4 1.6 7.7 0.8 8.6 0.9 9.9 0.0
23 Rm in MPa 212 6 344 30 317 5 284 0 285 8
Rp0,2 in MPa 91 3 189 5 176 2 154 0 114 7
Ain % 9.3 0.4 6.1 3.5 7.4 2.2 4.4 0.0 7.9 0.4
24  |Rmin MPa 241 | 21 309 12 278 5 264 1 233 1
Rp0,2 in MPa 102 7 147 11 150 4 136 1 108 5
Ain % 7.1 1.0 54 1.3 7.5 1.0 6.6 1.3 3.4 0.6
25 Rm in MPa 178 15 302 28 259 13 230 19 207 21
Rp0,2 in MPa 100 0 201 5 164 3 150 2 114 6
Ain % 3.3 1.2 3.5 1.7 3.6 1.1 2.5 0.7 2.2 0.6
26 Rm in MPa 199 4 316 21 194 16 246 7 230 4
Rp0,2 in MPa 114 10 190 6 136 5 121 7 123 0
Ain % 2.3 0.6 2.2 0.1 0.7 0.1 2.9 0.3 3.4 0.1
27 |Rmin MPa 228 1 355 13 288 4 269 15 263 6
Rp0,2 in MPa 104 5 197 2 165 9 134 18 135 9
Ain% 6.2 | 04| 57 1.3 5.1 2.2 3.5 0.3 5.9 1.0
28 Rm in MPa 202 19 278 9 243 1 190 14 220 10
Rp0,2 in MPa 97 6 175 2 172 1 163 11 133 3
Ain % 4.8 1.8 2.6 0.2 1.7 0.1 1 0.6 3.2 1.5

o - Standardabweichung
*... Ergebnisse der Langzeitwarmauslagerung stammen von der EADS Deutschland GmbH




10. Anhang

180

Tabelle 10.6: Zugversuch Sandgussproben (Teil 1)

Variante F T6 T6 T6 |T6
+200°C/500h  [+250°C/500h  +300°C/500h
Mittel- o |Mittel- o [Mittelwert | o [Mittelwert| o |Mittelwert| o
wert wert

0 Rm in MPa 190 6 306 6 136 1 124 1 119 1
Rp0,2 in MPa 92 2 201 15 81 0 67 1 60 1

Ain % 122 | 35| 103 | 3.8 14.7 6.1 26.0 2.6 27.3 5.1

1 Rm in MPa 193 7 252 13 250 21 204 9 170 11
Rp0,2 in MPa 113 4 186 11 191 3 100 1 77 2

Ain % 1.8 0.3 2.8 1.0 3.7 1.8 7.0 14 5.2 1.7

5 Rm in MPa 200 4 244 13 233 1 184 1 171 7
Rp0,2 in MPa 115 1 199 2 204 9 108 1 82 3

Ain % 2.1 0.3 1.2 0.6 0.9 0.4 2.8 0.1 3.6 1.3

6 Rm in MPa 226 5 251 23 257 5 216 12 203 14
Rp0,2 in MPa 128 5 172 4 179 2 109 1 93 0
Ain% 36 |04 3.1 0.9 3.8 0.7 5.2 1.2 4.3 0.8

8 Rm in MPa 198 3 239 16 225 2 194 3 193 3
Rp0,2 in MPa 101 1 165 18 146 5 89 1 81 1

Ain % 54 1.1 4.0 1.2 5.6 0.4 6.9 0.9 8.2 1.2

9 Rm in MPa 205 5 280 11 258 2 192 11 190 2
Rp0,2 in MPa 109 2 184 8 191 1 89 4 73 1
Ain % 5.3 0.6 7.1 0.6 55 0.4 7.1 2.5 115 0.4

11  |[Rmin MPa 239 | 39 372 6 260 9 187 8 189 6
Rp0,2 in MPa 172 34 334 8 158 1 98 1 75 0
Ain % 1.5 0.6 1.3 0.2 3.6 1.0 3.2 0.2 7.2 1.7

12  |Rmin MPa 240 3 332 2 218 5 180 9 158 6
Rp0,2 in MPa 174 11 295 4 128 1 96 1 84 0
Ain% 14 | 0.1 11 0.3 3 1.0 3.1 0.8 2.1 0.3

13 Rm in MPa 255 1 322 15 225 33 157 6 142 6
Rp0,2 in MPa 185 20 306 3 174 4 88 1 69 0
Ain % 1.7 0.7 0.6 0.2 1.2 0.8 1.8 0.3 2.1 0.2

14 Rm in MPa 239 24 328 12 212 6 180 7 193 4
Rp0,2 in MPa 188 4 302 2 130 2 100 0 90 1
Ain % 1.1 0.6 0.5 0.2 2.2 0.1 2.5 0.8 4 0.8

15 Rm in MPa 226 0 333 13 204 13 169 3 156 15
Rp0,2 in MPa 184 0 321 15 136 2 97 1 85 0
Ain% 0.8 | 0.0 0.6 0.3 1.4 0.1 2.1 0.2 25 0.7

o - Standardabweichung
Rot markierte Werte = Rp0,05 in MPa
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Tabelle 10.7: Zugversuch Sandgussproben (Teil 2)

Variante F T6 T6 T6 |T6
+200°C/500h  [+250°C/500h  +300°C/500h
Mittel- o |Mittel- o [Mittelwert | o [Mittelwert| o |Mittelwert| o
wert wert
16 Rm in MPa 224 11 379 2 176 1 147 4 144 3
Rp0,2 in MPa 127 1 334 2 106 1 77 1 72 0
Ain % 2.7 0.5 14 0.3 5 0.3 6.6 3.6 6.2 1.4
17 Rm in MPa 218 9 357 15 169 5 151 1 142 3
Rp0,2 in MPa 130 0 329 2 108 1 78 0 71 0
Ain % 2.2 0.8 0.7 0.4 3.1 0.7 7.1 0.9 55 0.9
18 Rm in MPa 183 6 331 12 147 4 129 10 128 12
Rp0,2 in MPa 118 2 321 6 91 3 76 0 69 1
Ain % 14 0.1 0.3 0.1 2.8 0.4 2.7 0.8 4.3 1.9
19 Rm in MPa 195 15 318 9 153 8 141 7 135 3
Rp0,2in MPa | 119 1 310 0 98 2 74 1 69 0
Ain % 2.1 0.9 0.2 0.1 2.7 0.3 57 2.7 51 0.6
20 Rm in MPa 204 7 355 18 174 2 143 6 140 4
Rp0,2 in MPa 128 2 326 2 108 1 76 1 73 2
Ain % 15 0.3 0.5 0.5 4.3 0.9 4 15 4.4 0.6
21 Rm in MPa 194 9 343 10 162 3 142 4 139 1
Rp0,2 in MPa 122 1 326 2 105 0 79 1 76 6
Ain % 1.6 0.8 0.5 0.3 2.4 0.3 2.8 0.8 4.3 0.2
22 Rm in MPa 230 11 332 10 274 13 280 7 269 0
Rp0,2 in MPa 96 4 155 6 142 13 147 6 116 0
Ain% 85 | 1.6 7.4 1.6 7.7 0.8 8.6 0.9 9.9 0.0
23 Rm in MPa 212 6 344 30 317 5 284 0 285 8
Rp0,2 in MPa 91 3 189 5 176 2 154 0 114 7
Ain % 9.3 0.4 6.1 3.5 7.4 2.2 4.4 0.0 7.9 0.4
24  |Rmin MPa 241 | 21 309 12 278 5 264 1 233 1
Rp0,2 in MPa 102 7 147 11 150 4 136 1 108 5
Ain % 7.1 1.0 54 1.3 7.5 1.0 6.6 1.3 3.4 0.6
25 Rm in MPa 178 15 302 28 259 13 230 19 207 21
Rp0,2 in MPa 100 0 201 5 164 3 150 2 114 6
Ain % 3.3 1.2 3.5 1.7 3.6 1.1 2.5 0.7 2.2 0.6
26 Rm in MPa 199 4 316 21 194 16 246 7 230 4
Rp0,2 in MPa 114 10 190 6 136 5 121 7 123 0
Ain % 2.3 0.6 2.2 0.1 0.7 0.1 2.9 0.3 3.4 0.1
27 |Rmin MPa 228 1 355 13 288 4 269 15 263 6
Rp0,2 in MPa 104 5 197 2 165 9 134 18 135 9
Ain% 6.2 | 04| 57 1.3 5.1 2.2 3.5 0.3 5.9 1.0
28 Rm in MPa 202 19 278 9 243 1 190 14 220 10
Rp0,2 in MPa 97 6 175 2 172 1 163 11 133 3
Ain % 4.8 1.8 2.6 0.2 1.7 0.1 1 0.6 3.2 1.5

o - Standardabweichung
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Tabelle 10.8: Zugversuch optimierte Legierungen
Variante F T6/T5 T6/T5 T6/T5 |T6/T5
+200°C/500h +250°C/500h +300°C/500h
Mittel- c |Mittel- c |Mittelwert | o [Mittelwert | o |Mittelwert | o
wert wert
5.1* |[Rmin MPa 242 | 3 | 267 | 11 261 28 231 2 224 4
Rp0,2in MPa | 96 2 178 | 9 174 27 107 3 87 1
Ain % 8 1.7 | 56 | 3.0 6.3 6.4 11.8 1.0 12.6 1.5
5.2* |[Rmin MPa 240 | 10 | 290 | 11 296 4 294 13 281 5
Rp0,2inMPa | 100 | 22 | 207 | 15 215 22 212 18 192 7
Ain % 81 |40 | 40 |12 3.8 5.9 3.6 4.0 3.9 1.2
8.1 |RminMPa 187 | 11 | 264 | 4 232 9 182 10 181 4
Rp0,2 in MPa | 68 1 178 1 163 3 88 1 77 2
Ain % 83 | 25| 80 |28 10 1.8 8.4 0.7 11.6 3.0
8.2 Rm in MPa 226 10 260 2 261 4 260 4 253 2
Rp0,2inMPa | 106 | 3 174 | 4 190 2 186 3 168 1
Ain % 8.2 2.0 7.8 1.1 7.1 2.0 6.9 0.6 7.9 1.2
8.3* |Rmin MPa 219 | 4 | 258 | 2 240 2 209 2 202 5
Rp0,2in MPa | 99 1 182 | 9 171 1 111 2 101 2
Ain % 9.1 |37 6.7 |09 8.3 1.5 10 0.6 10.7 1.5
11.1 [Rmin MPa 262 | 3 | 399 | 6 282 1 201 0 183 1
Rp0,2inMPa | 121 | 12 | 323 | 3 177 4 89 2 71 1
Ain % 29 | 06| 23 |08 5.7 0.6 9.4 3.4 11.9 1.8
11.2 [Rmin MPa 261 | 15 | 401 | 13 289 4 207 1 186 1
Rp0,2 in MPa | 130 13 319 9 186 6 91 2 72 3
Ain % 25 |04 | 24 |16 4.7 1.0 10.3 0.4 13.3 1.0
27.1 |Rmin MPa 232 | 6 | 349 | 19 320 2 294 5 273 3
Rp0,2in MPa | 73 3 196 | 19 184 1 161 2 135 2
Ain % 114 | 10| 6.2 | 1.3 7.1 0.4 7 1.0 8.1 0.7
29.1 |Rmin MPa 217 1| 327 | 9 321 6 307 4 284 2
Rp0,2 in MPa | 61 3 | 171 | 7 194 5 180 5 153 2
Ain % 166 [ 21| 91 |21 9.8 0.5 9.6 23.8 9.2 0.3

¥ Qa

- Standardabweichung
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10.3 Gefuigebilder

Bild 10.67: Leg. 1 Kokillenguss

Bild 10.69: Leg. 5 Kokillenguss Bild 10.70: Leg. 5 Sandguss (Stufe 12)

)

Bild 10.71: Leg. 6 Kokillenguss Bild 10.72: Leg. 6 Sandguss (Stufe 12)
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Bild 10.73: Leg. 8 Kokillenguss Bild 10.74: Leg. 8 Sandguss (Stufe 12)

Bild 10.75: Leg. 9 Kokillenguss Bild 10.76: Leg. 9 Sandguss (Stufe 12)

Bild 10.77: Leg. 11 Kokillenguss Bild 10.78: Leg. 11 Sandguss (Stufe 12)
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Bild 10.80: Leg. 12 Sandguss (Stufe 12)

Bild 10.81: Leg. 13 Kokillenguss Bild 10.82: Leg. 13 Sandguss (Stufe 12)

Bild 10.83: Leg. 14 Kokillenguss Bild 10.84: Leg. 14 Sandguss (Stufe 12)
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| §

Bild 10.87: Leg. 16 Kokillenguss Bild 10.88: Leg. 16 Sandguss (Stufe 12)

Bild 10.89: Leg. 17 Kokillenguss Bild 10.90: Leg. 17 Sandguss (Stufe 12)
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A - N M

Bild 10.95: Leg. 20 Kokillenguss Bild 10.96: Leg. 20 Sandguss (Stufe 12



10. Anhang 188

Bild 10.97: Leg. 21 Kokillenguss Bild 10.98: Leg. 21 Sandguss (Stufe 12)

Bild 10.102: Leg. 23 Sandguss (Stufe 12)
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Bild 10.101: Leg. 23 Kokillenguss
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Bild 10.103: Leg. 24 Kokillenguss Bild 10.104: Leg. 24 Sandguss (Stufe 12)

. ..-.‘.‘ L § 3 ; P‘f‘ = . m
Bild 10.107: Leg. 26 Kokillenguss Bild 10.108: Leg. 26 Sandguss (Stufe 12)
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Bild 10.109: Leg. 27 Kokillenguss Bild 10.110: Leg. 27 Sandguss (Stufe 12)

Bild 10.111: Leg. 28 Kokillenguss Bild 10.112: Leg. 28 Sandguss (Stufe 12)



	Von der Fakultät für Werkstoffwissenschaft und W
	Dissertation
	Vorwort.pdf
	Vorwort

	Danksagung.pdf
	Danksagung

	Inhaltsverzeichnis.pdf
	Inhaltsverzeichnis

	Kapitel 2 - Lit.pdf
	Zylinderkopfwerkstoffe
	Erstarrungsmorphologie
	Kornfeinung

	Porosität und Wasserstoffproblematik
	Wärmebehandlung
	Metallkundliche Grundlagen
	Mechanische Eigenschaften
	2.3.1 Behandlungsmaßnahmen zur Gefügebeeinflussu
	Mg Magnesium
	Cu Kupfer
	Fe Eisen
	Mn Mangan
	Ti Titan
	Sr Strontium und Na Natrium


	Be Beryllium
	
	Ni Nickel
	Ag Silber
	Co Kobalt
	Cr Chrom
	Zr Zirkonium und Sc Scandium
	Bi Wismut und Sb Antimon


	Porosität
	Si Silizium
	
	Cu Kupfer


	Fe Eisen
	Mn Mangan
	Ti Titan
	Sr Strontium und Na Natrium
	Be Beryllium
	Ni Nickel
	
	Zn Zink


	Sc Scandium
	Ce Cer
	
	Li Lithium
	Cr Chrom


	Co Cobalt
	Mg Magnesium
	Si Silizium
	Fe Eisen
	Mn Mangan
	Ti Titan
	Be Beryllium
	Ag Silber
	Zr Zirkonium und V Vanadium
	Sc Scandium
	Li Lithium
	Sn Zinn und Cd Cadmium
	Co Cobalt, Cr Chrom, Ni Nickel, Y Yttrium und Ce Cerium

	Kapitel 4 - Versuchsuebersi.pdf
	Aus den berechneten Werten wird der Mittelwert ge
	Bild 4.1: Französische Kokille Bild 4.2: Abguss �
	Bild 4.3 zeigt das Modell für den Abguss von Zug�


	Kapitel 5 - Versuchsdurch u.pdf
	In Tabelle 5.6 sind die Temperaturen, wo ein Aufs
	Diagramm 5.1: DTA-Kurve (Legierungsvariante 11, Kokillengussprobe, F)
	Diagramm 5.2: Dilatometerkurve (Legierungsvariante 11, Kokillengussprobe, F)
	Härtemessung
	Gefügeaufnahmen und Auswertung
	Phasenbestimmung
	Härtemessung
	Zugversuch


	Tabelle 5.14: Längenausdehnung AlSi6Cu4-Legierun�
	
	Gefügeaufnahmen und Auswertung
	Phasenbestimmung

	Härtemessung
	Zugversuch
	Gefügeaufnahmen und Auswertung
	Phasenbestimmung

	Härtemessung
	Zugversuch
	Gefügeaufnahmen und Auswertung
	Phasenbestimmung
	Härtemessung
	Zugversuch


	Diagramm 5.45: Zugfestigkeit Kokillengussproben
	Tabelle 5.35: Dendritenarmabstände \(F\)


	Kapitel 7 - Durch Aus opti.pdf
	Diagramm 7.2: Dilatometerkurve (Legierungsvariante 27.1, F)
	Tabelle 7.5: Wärmebehandlungsparameter für die o
	Diagramm 7.14: Vergleich der Bruchdehnung

	Kapitel 9 - Literaturverzei.pdf
	9. Literaturverzeichnis

	Kapitel 10 Anhang mechEig.pdf
	Härtemessung


