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Abstract (Deutsch)

Gegenstand der vorliegenden Arbeit ist die Untersuchung der Wirkzusammenhinge zwischen
der Mikrostruktur und dem Verhalten bindrer Aluminium-Silizium-Legierungen unter stati-
scher Belastung. Die Variation der Erstarrungszeit bildet neben der Durchfithrung einer Wir-
mebehandlung die Basis fiir differierende mikroskopische Gefligestrukturen. Parallel zu der
Analyse mittels konventioneller Methoden, wie dem Zugversuch oder der Metallographie, er-
moglichen Experimente an Grof3forschungseinrichtungen vertiefte Einblicke in die wihrend
der Belastung ablaufenden Prozesse. Die Neutronendiffraktometrie erlaubt im Zuge dieser Ar-
beit eine In-situ-Untersuchung der Lastverteilung auf die vorhandenen Gefiigephasen, die Syn-
chrotrontomographie eine Bewertung der nach der Belastung vorliegenden Fehlstellen. Neben
den experimentellen Methoden erfolgt der Aufbau eines Mikrostrukturmodells. Mit diesem bie-
tet sich die Moglichkeit bei der Durchfiihrung eines virtuellen, mikroskopischen Zugversuchs
weitere Erkenntnisse bzgl. des Gefiigeverhaltens und der die mechanischen Eigenschaften be-
einflussenden Parameter zu erhalten. Abschlie8end erfolgt eine Betrachtung der Ergebnisse der
verwendeten Methoden hinsichtlich der Einflussfaktoren Erstarrungszeit und Warmebehand-

lung.

Abstract (Englisch)

The thesis focuses on the influence of the microstructure on the behaviour of binary aluminum-
silicon alloys under static load. In addition to a heat treatment the variation of the solidification
time forms the basis for the differing microscopic structures. Parallel to the analysis using con-
ventional methods like tensile test or metallography, experiments on major research institutions
allow deep insights into the processes during loading. In the course of that work, neutron dif-
fraction allows an in-situ investigation of the load distribution on the existing microstructure,
the synchrotron tomography an evaluation of the defects after loading. Additionally to the ex-
perimental methods a microstructure model was developed. By carrying out a virtual, microsco-
pic tensile test this model enables to obtain further knowledge with regard to the characteristics
of the structure and the parameters influencing the mechanical properties. Finally, the results
of the used methods are examined concerning the influence of solidification time and heat treat-

ment.
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1 Einleitung

Im Rahmen der Verringerung von klimaschéddlichen Treibhausgasen wie CO> wurden in der
Verordnung (EG) Nr. 443/2009 des Européischen Parlaments und des Rates (Europédisches Par-
lament und Rat, 23. April 2009) Emissionsgrenzwerte flir den Flottenverbrauch von Automo-
bilherstellern bis 2020 gefordert. Um diese Zielwerte erreichen zu kdnnen, ist neben der Redu-
zierung der Fahrzeuggesamtmasse die Effizienzsteigerung des Motors hinsichtlich des Ver-
brauchs eine gingige Methode bei den filhrenden Herstellern. Da gleichzeitig weiterhin vom
Kunden bei vielen Fahrzeugen aus dem Premiumsegment ein dynamisches Motorverhalten ge-
wiinscht wird, ergibt sich fiir die Motorkomponenten — vornehmlich zu nennen sind hier Zylin-
derkopf und Kurbelgehduse — ein komplexes Spannungsfeld aus Verbrauch, Leistung und Ge-
wicht. Die Komponenten unterliegen hierbei immer hoheren Anforderungen, die sich aus den
thermischen und mechanischen Belastungen durch den Verbrennungsvorgang im Motor sowie

durch die Kraftiibertragung an das Getriebe ergeben.

Fiir diese Motorkomponenten werden auf Grund ihres Leichtbaupotentials zunehmend Alumi-
niumlegierungen eingesetzt. Bedingt durch die hohe geometrische Komplexitét der Bauteile ist
GieBen das einzige wirtschaftlich sinnvolle Herstellungsverfahren fiir diese, weshalb vor allem
Aluminium-Silizium-Legierungen anldsslich ihrer guten GieB3-, FlieB- und Formfidhigkeit als
Werkstoffe in den Fokus der Hersteller geriickt sind. IThre mechanischen Kennwerte ergeben in
der Kombination mit einer im Vergleich zu Stahl sehr geringen Dichte von nur 2,3 g/cm? hohe
spezifische Festigkeiten. Weiterhin zeichnen sich die Aluminium-Silizium-Werkstoffe durch

ihre natiirliche Korrosionsbesténdigkeit sowie ihre Schweilleignung aus.

Das Verhalten dieser Legierungen auf der makroskopischen Ebene ist bereits sehr gut unter-
sucht, aber liber die mikrostrukturellen Abldufe besteht geringes Wissen. Um das volle Werk-
stoffpotenzial ausschopfen zu kdnnen, ist allerdings ein vertieftes Verstindnis der bei Belastung
auf der Mikroebene ablaufenden Prozesse unerldsslich. Hierbei sind Fragen der Lastaufteilung
und des Phasenversagens zu kldren, um die Werkstoffe, den Herstellungsprozess und damit

auch die Bauteile in Zukuntft fiir ihren jeweiligen Einsatzbereich optimal auslegen zu kénnen.

In dieser Arbeit werden deshalb fiir eine Reihe von Aluminium-Silizium-Legierungen mit ver-
schiedenen Methoden Gefiigeherstellungs- und -behandlungsparameter, mikrostrukturelle Ei-
genschaften und mechanisches Verhalten korreliert. Hierbei finden neben géingigen Methoden
wie der Temperaturmessung, dem Standardzugversuch und der Metallographie auch die Neut-
ronendiffraktometrie sowie die Synchrotrontomographie Anwendung. Erstere ermoglicht in-
situ zeit-, temperatur- und elementspezifische Aussagen zu den unter Last im Gefiige ablaufen-

den Prozessen, letztere eine Analyse der Fehlstellenverteilung innerhalb des Gefliges.






2  Grundlagen und Stand der Technik

Dieses Kapitel liefert zunichst einen Uberblick iiber das Legierungssystem Aluminium-Sili-
zium, wobei ein Schwerpunkt auf den Mikrostrukturen und deren Entstehung liegt. Anschlie-
Bend erfolgt eine Darstellung der Grundlagen der im Zuge dieser Arbeit angewandten Mess-
methoden, der Neutronendiffraktometrie sowie der Synchrotrontomographie. Nach einer Uber-
sicht iiber die numerische Simulation und deren Wirkbereiche zeigt eine Zusammenfassung den

derzeitigen Stand bei der Prognose der Werkstoff- und Bauteileigenschaften.
2.1 System Aluminium-Silizium

2.1.1 Phasendiagramm und Mikrostruktur

Aluminium-Silizium-Legierungen sind in der praktischen Anwendung weit verbreitet. Auf
Grund ihrer meist guten GieBbarkeit und der spezifischen Festigkeit finden sie unter anderem
im Automobilbau als Werkstoft fiir Motorkomponenten wie Kurbelgehduse und Zylinderkopf,
aber auch in Strukturbauteilen Anwendung (Ostermann, 2014, S. 12). Das Zweistoffsystem
Aluminium-Silizium bildet ein Eutektikum bei 577 °C und ca. 12,5 % Siliziumgehalt (vgl. Ab-
bildung 2-1).
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Abbildung 2-1: Bindres Phasendiagramm Aluminium-Silizium nach Bdckerud, Chai und
Tamminen (1990, S. 79)
Anhand des Systems werden Legierungen mit weniger als 11 % Siliziumgehalt als untereutek-

tisch, mit 11-14 % als naheutektisch oder eutektisch und Legierungen mit mehr als 14 % Sili-



ziumgehalt als tibereutektisch bezeichnet. Das System bildet neben dem Eutektikum zwei wei-
tere Phasen, den a-Mischkristall und priméres Silizium. Die maximale Loslichkeit des Silizi-
ums im o-Mischkristall liegt, eine Erstarrung im Gleichgewicht vorausgesetzt, auf Hohe der
eutektischen Temperatur bei 1,65 % und fillt zu niedrigeren Temperaturen hin deutlich ab. So
betrigt sie bei 300 °C nur noch ca. 0,07 % (Klan, 2004, S. 24). Eine schnellere Erstarrung kann

allerdings zu einer Abweichung des maximal gelosten Siliziumanteils im Mischkristall fiihren.

Der Mischkristall sowie das Primérsilizium entstehen jeweils in der frithen Phase der Erstarrung
und somit vor der eutektischen Resterstarrung. Erstgenannter erstarrt hierbei in Form von Dend-
riten mit einer Vielzahl von Dendritenarmen, der Primérkristall hingegen in einer groben po-
lyedrischen Gestalt. Bei der Erstarrung einer untereutektischen Legierung bilden sich nach Un-
terschreiten der Liquiduslinie a-Mischkristalle. Bei Erreichen der Solidustemperatur erstarrt die
Restschmelze in den Zwischenrdumen der Mischkristalle und bildet dort eutektische Struktu-
ren, sofern die Legierung mehr als die maximal im Mischkristall 16sliche Menge an Silizium
enthilt. Das Eutektikum wiederum besteht aus Silizium-Platten?, die — abhiingig von den Rand-
bedingungen — in unterschiedlicher Grofe, eingebettet in einen a-Mischkristall, vorliegen. Er-
starrt eine iibereutektische Legierung, so scheiden sich zu Beginn des Erstarrungsprozesses an-
stelle des a-Mischkristalls primére Siliziumkristalle aus. Mit Erreichen der eutektischen Tem-
peratur setzt auch hier die eutektische Resterstarrung ein. Es bildet sich ein Geflige, das aus den
groben Primér-Silizium-Kristallen sowie dem Eutektikum besteht. Bei der Abkiihlung einer
eutektischen Legierung scheidet sich beinahe keine Primérphase vorzeitig aus. Hier entsteht
aus der Schmelze bei Erreichen der eutektischen Temperatur direkt das Eutektikum, da hier die
Solidus- mit der Liquidustemperatur zusammenfallt. Das grundlegend unterschiedliche Gefiige

der drei Arten (unter- und iibereutektisch sowie eutektisch) ist in Abbildung 2-2 dargestellt.

Abbildung 2-2:  Darstellung einer untereutektischen (a), einer eutektischen (b) und einer
tibereutektischen (c) Aluminium-Silizium-Legierung

2 Die Siliziumplatten sind im zweidimensionalen Schliffbild als linienférmige Elemente erkennbar, weshalb hier-

fiir auch der Begriff ,,Nadeln‘ gebrauchlich ist.
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2.1.2 Beeinflussung der Mikrostruktur

Die Bildung der Mikrostruktur in einem Bereich wird stark durch die Geschwindigkeit, mit der
die Schmelze in diesem abkiihlt, beeinflusst. Die Geschwindigkeit wiederum ist ein Produkt
der wihrend der Erstarrung der Schmelze vorherrschenden Randbedingungen. Hier sind vor
allem die Faktoren und Parameter zu nennen, die Einfluss auf die Temperaturen der GieB3form,
der Schmelze und der Umgebung nehmen. Bei der Erstarrung von Aluminium-Silizium-Legie-
rungen gilt die Regel: Je schneller eine Legierung erstarrt, desto feiner bildet sich die Mikro-
struktur aus (Brunhuber, 1991, S. 173). Die Feinheit der Mikrostruktur wiederum hat Auswir-
kungen auf die mechanischen Eigenschaften einer Legierung. Zur Messung der Feinheit einer
Legierung wird in der Regel der sekundire Dendritenarmabstand (DAS) verwendet. Dieser be-
schreibt den Abstand der sekunddren Dendritenarme und ldsst liber den Zusammenhang in Glei-
chung 2-1 (Fuchs, 1982, S. 25) einen Riickschluss auf die Erstarrungszeit der Schmelze am

Probenort zu.

3
te = (%> Gleichung 2-1
A
A legierungsspezifische Konstante

DAS sekundérer Dendritenarmabstand

te Erstarrungszeit

Dabei beschreibt A eine legierungsspezifische Konstante, die fiir géngige Legierungen der Li-
teratur entnommen werden kann. Die genormte Vorgehensweise zur Messung des DAS (P
220:2011, S. 4; Bundesverband der Deutschen GieB3erei-Industrie, 2013) wird im weiteren Ver-
lauf der Arbeit genauer beschrieben. Nachdem man sich lange Zeit mit der Messung des DAS
zur Bestimmung der Gefiigefeinheit und der Prognose von mechanischen Kennwerten zufrie-
den gegeben hatte, nahm Todte (Todte, 2002) in seiner Arbeit die freie eutektische Weglange
Ae zur genaueren Kalkulation hinzu. Dieser Wert beschreibt den durchschnittlichen Abstand
zweier eutektischer Siliziumkristalle und bildet eine Mdéglichkeit, die Feinheit des Eutektikums
auf dhnliche Weise zu beschreiben, wie dies durch den DAS fiir die dendritische Struktur des

a-Mischkristalls geschieht.

Bis zu einem gewissen Grad kann Silizium im Aluminiumgitter aufgenommen werden. Ge-
schieht dies, wird das Produkt als a-Mischkristall bezeichnet. Dieser beinhaltet neben den Alu-
miniumatomen nun auch die substitionell eingebrachten Siliziumatome. Der Mischkristall ent-
steht bei untereutektischen Aluminium-Silizium-Legierungen in der Regel durch ein spieBarti-
ges Wachstum der festen in die fliissige Phase hinein, was die typische Gestalt in Form von

Dendritenarmen ergibt.



Das Eutektikum besteht, wie bereits beschrieben, aus einer Vielzahl von Siliziumnadeln
bzw. -platten. Diese liegen in der Regel eng verzahnt in einer umgebenden a-Matrix vor. Die
Mikrostruktur des Eutektikums hat einen entscheidenden Einfluss auf die mechanischen Kenn-
werte einer Gussprobe, da das Eutektikum in seiner Grunderstarrungsform versprodend auf das
Gefiige wirkt (Ostermann, 2007, S. 206). Proben derselben Legierung mit vergleichbarem DAS
konnen durchaus sehr unterschiedliche mechanische Kennwerte wie Zugfestigkeit oder Bruch-
dehnung aufweisen, wenn sich die eutektischen Strukturen stark unterscheiden. Im Gegensatz
zu vielen anderen Gusslegierungen gilt bei Aluminium-Silizium-Legierungen nicht die Korn-
grofB3e als entscheidendes Kriterium fiir gute mechanische Eigenschaften, sondern der DAS und
die Beschaffenheit des Eutektikums. Auch die Feinheit des Eutektikums wird dabei wie der

DAS durch eine schnellere Erstarrung positiv beeinflusst.

Neben der Anderung der Temperaturbedingungen beeinflussen auch eine Kornfeinung oder
Veredelung den Keimhaushalt der Schmelze oder auch die Morphologie des Eutektikums. Bei
der Kornfeinung handelt es sich um eine Malnahme zur Erzielung feiner Korner durch den
Einsatz von Kornfeinungs- bzw. Impfmitteln. Durch die Zugabe der Fremdpartikel erhoht sich
die Anzahl der vorhandenen Kristallisationskeime, was zu einem feinkornigeren Wachstum der
Primérphase (a-Mischkristall, Primérsilizium) fiihrt. Als Impfmittel werden bei untereutekti-
schen Legierungen vor allem Titan-, Titan-Bor-, Aluminiumborid- oder Titancarbid-haltige
Vorlegierungen verwendet. Die Effektivitit der Kornfeinung héngt unter anderem vom Anteil
der Primérphase ab. Je mehr Primérphase eine Legierung bildet, umso effektiver ist eine Korn-
feinung. Folglich findet diese vor allem bei niedrigsiliziumhaltigen untereutektischen oder bei
stark libereutektischen Legierungen Anwendung. Fiir iibereutektische Aluminium-Silizium-Le-
gierungen kommt meist Phosphor als Feinungsmittel fiir die Primérkristalle zum Einsatz. Zur
Einbringung des Phosphors werden hauptséchlich CuP-, FeP- und AlICuP-Vorlegierungen be-
nutzt. Als Keimbildner wirkt dabei das sich bildende Aluminiumphosphid. Dieses ist in der
AlCuP-Vorlegierung bereits enthalten bzw. bildet sich in der Schmelze bei der Verwendung
von CuP / FeP. (Brunhuber, 1991, S. 593f.; Bundesverband der Deutschen Gief3erei-Industrie,
2013, S. 791))

Neben der Kornfeinung, die bei mittleren Siliziumgehalten weniger effektiv ist, konnen mit
einer Veredelung durch die Verdanderung der eutektischen Mikrostruktur die mechanischen Ei-
genschaften der Legierung beeinflusst werden. Die Veredelung einer Schmelze hat dabei das
Ziel, eine anormale Erstarrung des eutektischen Siliziums zu verhindern. Bei dieser Erstarrung
bilden sich in der Regel grobkornige Siliziumprimérkristalle bzw. bei geringeren Siliziumge-
halten grobe Siliziumplatten, was zu einer erheblichen Verschlechterung der mechanischen

Kennwerte fiihrt. Als Veredelungszusitze finden folglich Mittel Anwendung, die eine feine
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Ausbildung des Eutektikums fordern. Hierbei werden vor allem Natrium und Strontium ver-
wendet. Da diese allerdings die Porositidt der Oxidhaut herabsetzen, geht eine Veredelung mit
einer Erhohung der Wasserstoffautnahme der Schmelze einher. Bei einer sehr schnellen Erstar-
rung, wie sie beim Druckguss und sehr diinnwandigen Kokillenguss auftritt, kann eine Verede-
lung entfallen. Hier reicht die abschreckende Wirkung der Kokillenwand aus, um iiber die ge-
samte Wanddicke eine relative Kornfeinung herbeizufiihren, die mit einer Feinung des eutekti-

schen Siliziums verbunden ist. (Bundesverband der Deutschen GieBerei-Industrie, 2013, S. 82)

Grundsétzlich lassen sich drei unterschiedliche Erstarrungsarten bei der eutektischen Kristalli-
sation bestimmen (vgl. Abbildung 2-3). Die lamellare Erstarrung findet sich nur bei phosphor-
freien Legierungen. Legierungen mit diesem Kristallisationstyp verfiigen iiber hohe Festigkei-
ten, aber auch iiber sehr schlechte Gieeigenschaften. Da in den verwendeten technischen Le-
gierungen aber beinahe immer geringe Mengen Phosphor vorhanden sind, ist dieser Kristalli-
sationstyp nicht sehr verbreitet. Die Phosphorbeimengungen vereinfachen die Entstehung von
groben polyedrischen Primérkristallen bei eutektischen und iibereutektischen Legierungen so-
wie die Bildung von grobnadeligen Siliziumkristallen bei untereutektischen Legierungen. Das
Silizium kann sich hierbei auf Grund des schnelleren Wachstums frei ausbreiten. Dies fiihrt zur
Ausbildung des kornigen Kristallisationstyps, der eine starke Herabsetzung der mechanischen
Eigenschaften nach sich zieht. Durch die Zugabe von Veredelungsmitteln wie Natrium oder
Strontium kann die negative Wirkung des Phosphors unterdriickt werden, was eine Anderung
der Erstarrungsmorphologie des eutektischen Siliziums zur Folge hat. Veredelte Aluminium-
Silizium-Legierungen besitzen in der Regel gute mechanische Eigenschaften und weisen eine
endogene schalenbildende Erstarrung auf. Allerdings ist ihr FlieBvermdgen im Vergleich zu
unveredelten Legierungen reduziert (Bundesverband der Deutschen GieBerei-Industrie, 2013,
S. 991f.). (Biihrig-Polaczek, Michaeli und Spur, 2014, S. 23f.)
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Abbildung 2-3: Verschiedene Ausbildungsformen des eutektischen Siliziums: lamellar (a),
kornig (b) und veredelt (c) (Biihrig-Polaczek, Michaeli und Spur, 2014, S. 24)



2.1.3 Vorginge bei der Erstarrung
Thermophysikalische Betrachtung

Bei der Erstarrung wirken an der Grenzflidche zwischen der festen und der fliissigen Phase zwei
entscheidende Mechanismen. Der erste bewirkt auf Grund des Temperaturunterschieds zwi-
schen der fliissigen und der festen Phase eine Wiarmeabfuhr von der noch fliissigen Schmelze
als Warmequelle hin zur Kokillen- oder Formstoffwand, die eine Wéarmesenke bildet. Dieser
Gradient wird von Kurz und Fisher (1992, S. 6f.) mit

G = ﬂ Gleichung 2-2
Ax
G Gradient
T Temperatur
X Lénge

beschrieben. Der zweite Mechanismus bewirkt durch den Energieentzug auf Grund des Tem-
peraturgradienten eine Bewegung der Erstarrungsfront in die im Vergleich zur Warmewande-
rung entgegengesetzte Richtung mit der Erstarrungsgeschwindigkeit v (vgl. Gleichung 2-3)
(Kurz und Fisher, 1992, S. 6f.).

Ax
V=27 Gleichung 2-3
t Zeit
v Erstarrungsgeschwindigkeit
x Léange

Durch eine Multiplikation der GroBen G und v kann die lokale Abkiihlgeschwindigkeit T er-

rechnet werden.

P=Grv=o -
=G-v= AL Gleichung 2-4
T lokale Abkiihlgeschwindigkeit

Bleibt wihrend der Erstarrung das Verhiltnis G /v konstant, so bleibt auch die Morphologie des
Gefiiges erhalten. Andert sich hingegen das Verhiltnis, so wandelt sich die Morphologie von
der planaren zur dendritischen Erstarrung. (Bundesverband der Deutschen Giel3erei-Industrie,
2013, S. 97; Kurz und Fisher, 1992, S. 51f.)
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Keimbildung und Wachstum

Eine Kristallisation beschreibt nach Brunhuber (1991, S. 605) die ,,Bildung von Kristallen aus
einer gesattigten Losung bzw. bei der Erstarrung von Schmelzen®. Bei diesem Vorgang bilden
sich hierbei Wachstumszentren in der Schmelze, die als Keime bezeichnet werden. Diese kon-
nen durch Fremdteile, wie zum Beispiel Veredelungs- und Kornfeinungszusitze, aber auch
Oxide und andere Verunreinigungen hervorgerufen werden. In diesem Fall wird der Keim als
heterogen bezeichnet. Liegen hingegen wenige heterogene Keime als Wachstumszentren vor,
so kann durch eine ausreichend gro3e Unterkiihlung der Schmelze ein stabiles Keimwachstum
durch eine Cluster-Bildung von Atomen beginnen, was als homogene Keimbildung bezeichnet

wird (Ostermann, 2014, S. 172). Die Kristallisation 14sst sich nach dem Erstarrungstyp sowie

dem Erstarrungsort unterteilen (vgl. Abbildung 2-4).

Exogene Erstarrungstypen

—n=

=g

glattwandig

Abbildung 2-4:

einer exogenen Erstarrung. Bilden sich hingegen die Kristalle zuerst im Inneren der Schmelze,
so wird sie als endogen bezeichnet. Der exogene Erstarrungstyp ldsst sich weiterhin in die Arten

glattwandig, rauwandig und schwammartig unterteilen. Die glattwandige Erstarrung kommt nur

rauwandig

Endogene Erstarrungstypen
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Typische Arten der Kristallisation nach Engler (1965, S. 329)

Hat die Kristallisation bei der Erstarrung ihren Ursprung an der Kokillenwand, spricht man von
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bei sehr niedrigen Legierungselementanteilen vor. Die dendritische rauwandige Erstarrung
zeichnet viele technisch ,,reine* Aluminiumlegierungen aus (Bundesverband der Deutschen
GiefBerei-Industrie, 2013, S. 94). Hierbei wachsen die Dendriten in die fliissige Phase hinein
und bilden einen veristelten a-Mischkristall. Ein Grof3teil der géngigen Aluminiumlegierungen
mit erhohtem Legierungselementeanteil bildet sein Gefiige durch eine schwammartige Erstar-
rung aus. Bei der endogenen Erstarrung differenziert man zwischen einer breiartigen und einer
schalenbildenden Erstarrung, wobei erstgenannte bei den Aluminium-Silizium-Legierungen
ebenfalls weit verbreitet ist. Hierbei wachsen meist globulitische Kristalle gut verteilt in der
Schmelze. Die schalenbildende Erstarrung unterscheidet sich von der breiartigen durch ein
Korngrofengefille von der Kokillenwand hin ins Innere der Schmelze. Oft lédsst sich in der
Realitit der Erstarrungstypus nicht genau bestimmen, da die meisten technischen Legierungen
eine Ubergangsform von verschiedenen Morphologien bilden. So zeigen sich Mischformen in-
nerhalb der exogenen oder endogenen Typen, aber auch zwischen den beiden Kristallisations-
arten. (Brunhuber, 1991, S. 288; Bundesverband der Deutschen GieBerei-Industrie, 2013, 93f.)

Anhand Abbildung 2-5, die schematisch den Temperaturverlauf wihrend einer eutektischen
Erstarrung zeigt, wird im Folgenden die Thematik der Keimbildung und des Wachstums eutek-
tischer Korner niher erldutert. Hierbei werden zwei Pramissen beachtet, die Thevoz, Desbiolles
und Rappaz (1989, S. 313) bei ihren Berechnungen der mikrostrukturellen Gefiigebildung in

Gusswerkstoffen verwenden:

1. In einer unterkiihlten Schmelze tritt Keimbildung auf.

2. Wenn ein Keim gebildet wurde, wichst er.

Der erste Punkt stellt hierbei eine gewisse Vereinfachung dar, da z. B. Backerud, Chai und
Tamminen (1990, S. 13) zeigen, dass fiir ein Keimwachstum eine kritische Aktivierungsenergie
Tyrit erreicht werden muss, um eine Keimbildung zu starten und keineswegs eine minimale

Unterkiihlung der Schmelze hierfiir ausreichend ist.

Der Temperatur-Zeit-Verlauf in Abbildung 2-5(a) zeigt schematisch den Keimbildungs- und
Wachstumsprozess der eutektischen Korner. Ein fiir diesen Verlauf typisches Verhalten der
Geschwindigkeit der Fest-Fliissig-Grenzfldche v_; ist in Abbildung 2-5(b) liber dem Kornra-
dius aufgetragen. Die daraus resultierende Verdnderung der Fest-Fliissig-Grenzflache im Ver-
hiltnis zum Festphasenanteil f; zeigt Abbildung 2-5(c). Der Temperatur-Zeit-Verlauf ist ty-
pisch fiir eine Position mit hoher Abkiihlgeschwindigkeit, zum Beispiel nahe der Kokillenwand.
Vor allem in diesem Bereich tritt zu Beginn der Abkiihlung eine Unterkiihlung auf, die grof3

genug ist (Teq) - T(1) > Tkrit)> um eine Keimbildung hervorzurufen (1). Im weiteren Verlauf

des Temperaturabfalls (T(1y = T(z)) liegen sowohl Keimbildung als auch Keimwachstum in der
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Schmelze vor. In diesem Abschnitt erfolgt durch die steigende Unterkiihlung ein Anstieg der
in Abbildung 2-5(b) dargestellten Wachstumsgeschwindigkeit v;_; der Fest-Fliissig-Grenzfla-
che. Auf Grund der Bildung neuer Keime und des Wachstums der bereits vorhandenen vergro-
Bert sich die Oberflache der festen Phase in diesem Abschnitt stark (vgl. Abbildung 2-5(c)).
Das Zusammenspiel der beiden Mechanismen Keimbildung und -wachstum setzt sich fort, bis
die Temperatur auf das lokale Minimum (2) abgesunken ist. An diesem Punkt liegen die Wér-
meleistung, die vor allem in Richtung Kokillenwand abgefiihrt wird, und die Rate der frei wer-
denden Kristallisationswarme im Gleichgewicht. Punkt (2) beschreibt somit ein lokales Maxi-
mum der Grenzflaichenwachstumsgeschwindigkeit. (McDonald et al., 2004, S. 1835; Rappaz,
1989, S. 110; Timpel, 2012, S. 7)

Mit Erreichen von (2) beginnt die Rekaleszenz, die das Wiederansteigen der Temperatur be-
schreibt. In diesem Abschnitt werden bis zum Erreichen von (3) keine neuen Keime gebildet,
da die Unterkiihlung als Triebkraft nicht grofl genug und somit ein Wachstum der bereits vor-
handenen Keime energetisch giinstiger ist. Die bereits vorhandenen Keime wachsen in diesem
Abschnitt (2 = 3) ,,frei” in der Schmelze, da das Volumen der vorhandenen Keime noch gering
ist und somit kaum Zusammenstéfe mit anderen Keimen auftreten. Mit Erreichen einer Unter-
kiihlung AT l4uft die eutektische Erstarrung liber einen ldngeren Abschnitt hinweg fort, bis bei
(3) das Zusammenstoflen der eutektischen Korner beginnt. Dieser Bereich ist durch einen Ab-
fall von vs_; gekennzeichnet. Durch das Fehlen der Keimbildung sowie einer zunehmenden
Erschwernis des Keimwachstums durch Zusammenstofe mit zum Beispiel primér ausgeschie-
denen Phasen verringert sich die Wachstumsgeschwindigkeit in diesem Abschnitt, bis v;_; bei
(3) ein Minimum erreicht. Die Grenzflache Fest-Fliissig wéchst bis zum Erreichen von (3) kon-
tinuierlich weiter an, wenn auch etwas langsamer nach Einsetzen der Rekaleszenz. Mit dem
starken Anstieg der ZusammenstéBe der eutektischen Korner (3) hat die Fest-Fliissig-Grenzfla-
che ithr Maximum erreicht. (McDonald et al., 2004, S. 1835; Rappaz, 1989, S. 110; Timpel,
2012, S.7)

Ab (3) fillt die Temperatur kontinuierlich bis zum Ende der Erstarrung (5) ab. Es wird immer
weniger Kristallisationswérme frei, was zu einem beschleunigten Absinken der Temperatur
fihrt. Mit Unterschreiten der Temperatur T(4) kann ein weiteres Intervall (T(4) — T(s)) fiir die
Bildung von eutektischen Kornern genutzt werden. Diese Phase wird als sekundére Keimbil-
dung bezeichnet. Da die Korner ab (3) beginnen, ein festes Netzwerk zu bilden und sich in
ihrem Wachstum zu blockieren, verringert sich die Grenzflache Fest-Fliissig zunehmend, bis

sie zuletzt mit Abschluss der Erstarrung (5) den Wert Null erreicht. Der kontinuierliche Abfall
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der Grenzflache fiihrt dazu, dass vg_; im Abschnitt (3 = 5) einen durchgehenden Anstieg be-
schreibt, der mit dem Abschluss der Erstarrung sein Maximum erreicht. (McDonald et al., 2004,
S. 1835; Rappaz, 1989, S. 110; Timpel, 2012, S. 7)
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Abbildung 2-5: Schematische Darstellung des Temperaturverlaufs einer eutektischen Erstar-
rung und des begleitenden Keimwachstums (a) nach Rappaz (1989, S. 110)
sowie des berechneten Geschwindigkeitsverlaufs des Fest-Fliissig-Profils (b)
nach McDonald et al. (2004, S. 1835) und der normalisierten Oberfliche
der eutektischen Kérner in Abhdngigkeit des Festphasenanteils (c) (Timpel,
2012, 8. 7)

2.1.4 Wirmebehandlung

Die dreistufige Warmebehandlung, auch Aushértung genannt, spielt bei den Aluminiumguss-
legierungen eine entscheidende Rolle bei der Einstellung der mechanischen Eigenschaften. Die
Wirkung der Warmebehandlung auf das Gussstiick wird dabei vor allem durch die Parameter
Legierungszusammensetzung, Gefligemodifikation (z. B. Veredelung) und geometrische Guss-
stiickabmessungen bestimmt (Gesamtverband der Aluminiumindustrie e.V., 2007, S. 12). Die
Aushidrtung ermoglicht neben der gezielten Einstellung der mechanischen Eigenschaften, wie
Dehngrenze, Zugfestigkeit und Bruchdehnung, auch die Reduzierung von Eigenspannungen
und hilft dabei, nachtrigliche Mafdnderungen gering zu halten (Bundesverband der Deutschen
GieBerei-Industrie, 2013, S. 169).



2 Grundlagen und Stand der Technik 13

Die flir Aluminiumgusslegierungen typische Warmebehandlung besteht aus den drei Abschnit-
ten Losungsglithen, Abschrecken und Auslagern, wobei bei letztgenanntem zwischen Warm-
und Kaltauslagern unterschieden wird (vgl. Abbildung 2-6). Voraussetzung fiir eine derartige
Eigenschaftsverbesserung ist immer eine mit sinkender Temperatur geringer werdende Los-
lichkeit eines Legierungsbestandteils im festen Zustand, die auch als Randldslichkeit bezeich-
net wird (KeBler, 2001a, S. 7).
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Abbildung 2-6: Schematischer Ablauf einer dreistufigen Wdarmebehandlung fiir Aluminium-
gusslegierungen nach Ostermann (2007, S. 174)

Das Ziel des Losungsgliihvorgangs ist es, die aushirtenden Phasen (Sekundérphasen) im a-
Mischkristall zu 16sen und eine homogene Verteilung dieser zu erreichen. Die Temperatur so-
wie die Zeit haben dabei einen entscheidenden Einfluss auf den Losungsgliihvorgang. So kann
durch eine hohere Temperatur die Gliihdauer reduziert werden. Hierbei ist aber ein Anschmel-
zen von Gefligebestandteilen, bei denen es sich in der Regel um Eutektikumsreste an den Korn-
grenzen handelt, unbedingt zu vermeiden, da dies zu irreversiblen Gefiigeschiadigungen fiihrt.
Die Gliihtemperatur liegt in der Regel ca. 10—15 °C unterhalb der eutektischen Temperatur,
wobei die Gliihdauer je nach den oben genannten Einflussfaktoren stark variieren kann. Der
Gesamtverband der Aluminiumindustrie e.V. empfiehlt beispielsweise fiir die Legierung
AlSi17Mg0,3 ein Temperaturintervall von 525-535 °C, variiert aber bei der vorgeschlagenen
Glithdauer zwischen 3 und 8 Stunden. (Gesamtverband der Aluminiumindustrie e.V., 2007,
Ostermann, 2014, S. 157f.)

Um ein Ausscheiden der Sekunddrphasen im Gleichgewicht zu verhindern und einen moglichst
stark an Fremdatomen tiiberséttigten Mischkristall zu erzeugen, erfolgt im Anschluss an das

Losungsglithen mit dem Abschrecken eine sehr schnelle Abkiihlung des Gussstiicks. Diese hat
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vor allem das Ziel, eine vorzeitige Ausscheidung der Sekundérphasen zu verhindern, die im
Temperaturbereich von ca. 400290 °C auf Grund der zunehmen Ubersittigung des a-Misch-
kristalls sowie der hohen Diffusivitdt eintritt. Gingige Methoden bilden hierbei das Abschre-
cken im Wasserbad sowie mit bewegter oder ruhender Luft. Prinzipiell haben gro3e Abkiihlge-
schwindigkeiten positive Auswirkungen auf die erreichbaren Festigkeiten, die Duktilitdt und
Korrosionseigenschaften. Allerdings erhohen sie auch die Gefahr von Verzug und Eigenspan-
nungen, weshalb in der Praxis teilweise durch erhohte Wasserbadtemperaturen ein gangbarer
Mittelweg gewdhlt wird (Bundesverband der Deutschen Gieflerei-Industrie, 2013, S. 175f.).
(Ostermann, 2014, S. 158f.)

Der durch den Abschreckvorgang erzeugte iibersdttigte Mischkristall bildet die Grundlage fiir
die Steigerung bzw. gezielte Einstellung der mechanischen Eigenschaften wihrend des Ausla-
gerungsprozesses. Hierbei wird zwischen der Kalt- und Warmauslagerung unterschieden. Wih-
rend erstere bei niedrigen Temperaturen (RT — ca. 50 °C) erfolgt, findet das Warmauslagern
bei Temperaturen im Bereich von 100-200 °C statt (Bundesverband der Deutschen Giel3erei-
Industrie, 2013, S. 171; Gesamtverband der Aluminiumindustrie €.V., 2007, S. 26). Auf Grund
der meist langen Dauer (bis zu mehreren Tagen) und der im Vergleich zum Warmauslagern
geringeren Zunahme von Festigkeit und Hérte findet das Kaltauslagern nur wenig Anwendung.
Bei diesem Vorgang bilden sich im a-Mischkristall sogenannte Cluster, bei denen es sich um
eine Ortliche Anhaufung von Legierungsatomen handelt. In der Folge entwickeln diese Cluster
eine innere, z. B. plattchenférmige, Struktur und werden als Guinier-Preston-Zonen (GP) be-
zeichnet. Dieser Ausscheidungsablauf ldsst sich wie folgt beschreiben. (Ostermann, 2014, S.
901t.)

o — Cluster — kohdrente GP(I)-Zonen

Die Warmauslagerung erfolgt durch die Zufuhr thermischer Energie und der damit verbunde-
nen hoheren Diffusionsgeschwindigkeit der Atome schneller als die Kaltauslagerung. Die Aus-
scheidungsfolge fiir die Warmauslagerung kann nach Ostermann (2007, S. 105) folgenderma-

Ben beschrieben werden:

o — Cluster — kohidrente GP(II)-Zonen — teilkohiirente metastabile Ubergangsphase —

Gleichgewichtsphase

Die Ausscheidungen weisen dabei mit weiterem Fortschreiten eine zunehmende thermische
Stabilitit und eine abnehmende Loslichkeit im Mischkristall auf. Die Teilchen, die zu Beginn
noch einen kohérenten Bezug zum Mischkristall zeigen, bilden nach der teilkohirenten Uber-
gangsphase schlieBlich bei gentligend groBer Auslagerungstemperatur und -dauer eine inkohi-

rente stabile Gleichgewichtsphase. Das Erreichen der letztgenannten Phasen (Uberalterung) ist
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in der Regel mit einem Festigkeitsabfall verbunden (Ostermann, 2007, S. 105f.). Fiir eine
Warmauslagerung von Aluminiumlegierungen mit dem Ziel hoher Festigkeiten wird deshalb
ein dauerhafter Zustand mit kohdrenten GP(II)-Zonen angestrebt, da sich hierbei fiir die 0,2 %-
Dehngrenze ein Maximum einstellt (KeBler, 2001b, S. 7).

2.1.5 Eigenschaften von Aluminiumlegierungen und Einfluss der Legierungselemente

Technisch reines Aluminium hat im Gussbereich nur eine sehr geringe Bedeutung, da seine
mechanischen Eigenschaften (R,,, =45 MPa (Beer, 2005, S. 39)) im Vergleich zu Aluminium-
legierungen deutlich schlechter sind. Die Hauptlegierungselemente bei den Legierungen bilden

Silizium, Magnesium und Kupfer.

Wie bereits in Kapitel 2.1 dargestellt, lassen sich Aluminium-Silizium-Legierungen in die
Gruppen untereutektisch, eutektisch und iibereutektisch einteilen. Alle drei Gruppen profitieren
bei der Erstarrung von der Anomalie des Siliziums. Im Gegensatz zu den meisten anderen Ele-
menten dehnt sich Silizium beim Ubergang vom fliissigen in den festen Aggregatzustand aus
und wirkt somit effektiv der Erstarrungsschwindung entgegen. Bei einer natriumveredelten eu-
tektischen Legierung konnte ein Riickgang der Volumenschwindung von 7,1 % auf 4 % fest-
gestellt werden. Dariiber hinaus hat die Zugabe von Silizium einen positiven Effekt auf die
FlieB- und Formfiilleigenschaften von Aluminiumlegierungen (Beer, 2005, S. 40; Ostermann,
2014, S. 183). Erst bei Gehalten iiber der eutektischen Zusammensetzung wirkt sich eine wei-
tere Erhohung des Siliziumgehalts negativ auf die Formfiilleigenschaften aus, was mit der frii-
hen Bildung des Primérsiliziums erklirt werden kann. (Bundesverband der Deutschen Giel3e-
rei-Industrie, 2013, S. 112f))

Aluminium-Silizium-Legierungen werden auf Grund ihrer geringen Festigkeit selten in reinem
Zustand vergossen, sondern weisen meist weitere Legierungselemente auf. Hierbei kommen
zur Erhohung der Festigkeit vor allem Kupfer und Magnesium zum Einsatz. Die Verwendung
von Kupfer in Mengen von 0,54 % verbessert durch die Bildung metastabiler Zwischenphasen
der Gleichgewichtsphase Al,Cu bei der Aushirtung die Festigkeit (Schneider und Feikus, 1996,
S. 24). Eine dhnliche Wirkung besitzt Magnesium bei Aluminium-Silizium-Legierungen. Be-
reits die Zugabe von geringen Mengen (< 0,6 %) sorgt fiir einen Anstieg der Festigkeit. Dies
geschieht durch eine Aushidrtung der Legierung unter Bildung der Phase Mg>Si, die vor allem
durch eine T6-Wirmebehandlung aus dem Mischkristall ausgeschieden wird (Schneider, Vogel
und Baldering, 1990, S. 695).
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2.2 Zugversuch

Die Werkstoffpriifung stellt seit langer Zeit einen wichtigen Aspekt bei der Ermittlung genauer
Kenntnisse iiber den Werkstoff dar. Bei vielen Anwendungen steht die mechanische Festigkeit
von Werkstoffen im Fokus. Wegen der vergleichsweise leichten Durchfiihrbarkeit und des ein-
fachen Versuchsautbaus bildet dabei der Zugversuch nach DIN EN ISO 6892 (2009) die ver-
breitetste Methode zur Werkstoffcharakterisierung bei Halbzeugen. Die Durchfiihrung des Ver-
suchs ist bei Raumtemperatur und erh6hten Temperaturen moglich. Bei letztgenannten kommt
hierbei eine Heizeinheit, meist in Form eines die Probe umschlielenden Ofens, zum Einsatz.
Der Zugversuch kann sowohl fiir genormte Flach- als auch Rundzugproben durchgefiihrt wer-
den. Die Probe wird fiir den Versuch zwischen Klemmbacken oder bei Rundzugproben mit
einem Gewinde befestigt. AnschlieBend erfolgt die Lastautbringung durch eine Verfahrbewe-
gung der Aufnahmepunkte zueinander. Die Aufnahme der hierfiir notwendigen Kraft erfolgt in
der Regel liber Kraftmessdosen, denen ein piezoelektrisches System zu Grunde liegt. Der Weg,
aus dem die Dehnung der Probe abgeleitet wird, wird entweder tiber die zuriickgelegte Strecke
der Traverse oder mit taktilen oder optischen Wegaufnehmern detektiert. (Hoffmann, 2012, S.
701t.)

Rm

\ Bruch

Rpo,2

technische Spannung —

elastisch elastisch—plastisch,/
At
technische Dehnung —

Abbildung 2-7:  Spannungs-Dehnungs-Kurve

Mit dem Zugversuch wird eine fiir metallische Werkstoffe typische Kraft-Weg- bzw. Span-
nungs-Dehnungs-Kurve generiert, wie sie in Abbildung 2-7 zu sehen ist. Diese ldsst sich in
einen elastischen und einen elastisch-plastischen Abschnitt unterteilen. Mafigebende Kenn-
werte des elastischen Abschnitts sind dabei der E-Modul E und die Dehngrenze R, , die diesen
begrenzt. Nach Uberschreiten der Dehngrenze beginnt der Werkstoff sich plastisch zu verfor-
men. Mit Erreichen des hochsten Spannungswertes, der Zugfestigkeit R,,,, konzentriert sich die
Dehnung, was zur Einschniirung der Probe fiihrt. Bei weiterer Belastung erfihrt die Einschniir-
zone ndherungsweise die gesamte an der Probe auftretende Dehnung, bis hier Versagen in Form

eines Bruchs eintritt.
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Die Bedeutung des Zugversuchs ist neben den bereits genannten Aspekten auch in der Vielzahl
der mechanischen Festigkeitskennwerten begriindet, die damit ermittelt werden kdnnen. Bei-
spielsweise zu nennen sind hierbei die Dehngrenze, die Zugfestigkeit, die Bruchdehnung A,

und der E-Modul.
2.3 Neutronendiffraktometrie

2.3.1 Grundlagen der Neutronenstrahlung und -quellen

Die Neutronendiffraktometrie basiert auf der Beugung von Neutronen an einem Streu- oder
Beugungszentrum. Dieses ist in der Regel ein Teil des Atomkerns. Sie bietet die Moglichkeit,
Informationen iiber den Dehnungszustand in massiven Korpern zu erhalten, die auf keinem
anderen Weg erzielt werden konnen, und wurde von Hutchings (1992, S. 18) mit den Worten
,»the engineer’s dream come true* beschrieben. Als Hauptvorteile der Neutronenbeugung nennt
er die folgenden Punkte (Hutchings, 2005, S. 7):

- Im Vergleich zur Rontgenstrahlung, die in Wechselwirkung mit der Elektronenhiille tritt
und deshalb nur maximale Eindringtiefen von 150 um in das Material erlaubt, ermogli-
chen Neutronen durch ihre Ladungsneutralitdt und der Wechselwirkung mit den Atom-

kernbestandteilen Eindringtiefen bis zu mehreren Zentimetern.

- Das Verfahren der Neutronendiffraktometrie ist nicht zerstorend und bietet somit die
Moglichkeit, Eigendehnungen und -spannungen in realen Umgebungen und Belastungs-

situationen zu untersuchen.

- Die Neutronendiffraktometrie bietet eine raumliche und zeitliche Auflosung, die fiir die
Ermittlung von Dehnungsgradienten in vielen Ingenieursfragestellungen ausreichend

ist.

- Mit der Neutronenbeugung kénnen in massiven Strukturen makroskopische, gemittelte,

phasenspezifische sowie intergranulare Spannungen untersucht werden.

Die bei diesem Verfahren benotigten Neutronen stammen entweder aus Spallationsquellen oder
Kernreaktoren mit Neutronenstrahlrohren. Bei beiden Arten von Neutronenquellen handelt es
sich um Grof3forschungseinrichtungen. Bei erstgenannten werden Atomkerne (zum Beispiel der
Elemente Wolfram oder Tantal) mit hochenergetischen Teilchen, meist Protonen
(Eproton > 16 €V), beschossen, die aus einem Linear- oder Ringbeschleuniger (Synchrotron)
stammen. Die Kerne des Targetmaterials spalten sich dabei in kleinere Bruchstiicke und meh-
rere Neutronen auf. Nach Willis und Carlile (2009, S. 46) setzt das Auftreffen eines Protons ca.

2040 Neutronen frei, die anschlieBend als gepulster, hoch intensiver Strahl fiir die
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Diffraktometrie verwendet werden konnen. Beispielhaft kann als Spallationsquelle ISIS am
Rutherford Appleton Laboratory (Oxfordshire, UK) genannt werden. (Hutchings, 2005, S. 74;
Repper, 2010, S. 8f.)

Bei Forschungsreaktoren wird in der Regel ein speziell fiir diesen Zweck gestaltetes
235U-Brennelement verwendet. Bei der Spaltung der 2*°U-Kerne entstehen zwei Tochterkerne
sowie hochenergetische Neutronen. Diese Neutronen werden in schwerem Wasser moderiert,
was einer Reduzierung ihrer Energie entspricht. In der Folge kdnnen riickgestreute Neutronen
weitere 2*°U-Kerne spalten, was zu einer Kettenreaktion fiihrt. Die Neutronen, die nicht zur
Spaltung von weiteren Kernen flihren, tragen zu einem stetigen Strom bei, der fiir Experimente
an den einzelnen Instrumenten genutzt werden kann. Die Forschungs-Neutronenquelle Heinz
Maier-Leibnitz (FRMII) in Garching, an der die neutronendiffraktometrischen Untersuchungen
im Rahmen dieser Arbeit durchgefiihrt wurden, kann als Beispiel fiir einen Forschungsreaktor
zur Neutronenerzeugung aufgefiihrt werden. (Hutchings, 2005, S. 66; Krieger, 2009, S. 245f.;
Repper, 2010, S. 9)

2.3.2 Prinzip der Neutronenbeugung an Kristallen

Trifft ein Neutronenstrahl einer bestimmten Wellenlinge A unter dem Winkel 8y, auf einen
Festkorper mit kristallinem Aufbau, so erfolgt die Beugung der Neutronen in verschiedenen
Gitternetzebenen des Kiristalls, die den Abstand dj,; zueinander aufweisen (vgl.
Abbildung 2-8). Bei dieser Beugung handelt es sich um eine elastische, kohédrente Streuung an
den Atomen der Kristallstruktur. Nach dem Reflexionsgesetz ist dabei der Einfallwinkel des
Strahls gleich dem Ausfallwinkel (Lindner und Siebke, 2003, S. 234).

Q0+

|

(hkl)-Gitterebene

o0+

Abbildung 2-8: Schematische Darstellung der Neutronenbeugung an einer Kristallstruktur
nach Hutchings (2005, S. 38) und Saal (2017, S. 18)
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Im Vergleich der beiden dargestellten Neutronen legt ein Neutron eine grolere Wegstrecke
zuriick. Diese Wegstrecke von 2s, die auch als Gangunterschied bezeichnet wird, berechnet
sich aus den gegebenen Groflen zu 2s = 2dpy; - sin Oyy;. Ist nun der Gangunterschied ein ganz-
zahliges Vielfaches n der Wellenlidnge A, kommt es zur konstruktiven Interferenz. Dieser Zu-
sammenhang wird auch als Bragg-Gleichung bezeichnet (vgl. Gleichung 2-5) (Bragg und
Bragg, 1913, S. 436). Hierin beschreibt n die Streuordnung, die in der Literatur hiufig den Wert
1 hat, und 6y;,; den Winkel zwischen einfallendem Strahl und der reflektierenden Gitterebene
(hkl).

n-A= Zdhkl - sin 9hkl Glelchung 2-5

dnit Gitternetzebenenabstand der Ebenen (hkl)
n Beugungsordnung

A Wellenlinge der Strahlung

Onrt Beugungswinkel der Ebenen (hkl)

Wird eine Probe mit Last beaufschlagt, so andern sich die Gitternetzebenenabstiande dj,;. Unter
Verwendung eines monochromatischen Neutronenstrahls mit der konstanten Wellenlédnge A va-
ritert in gleichem Mafe auch der Braggwinkel 6pj;. Durch vergleichende Messungen einer
»spannungsfreien” (Index 0) und einer mit Last beaufschlagten Probe (Index 1) kann anhand

Gleichung 2-6 die Dehnung €5, senkrecht zur Ebenenschar (hkl) bestimmt werden.

dipkt — dopkt _ SINOo p

Enkl = Gleichung 2-6

do,nki ~sin by
Enkl Dehnung senkrecht zu den Gitternetzebenen (hkl)

Kommt es zur konstruktiven Interferenz, so verstirken sich Minima und Maxima der Neutro-
nenstrahlungswellen und es bilden sich die Intensitdtsmaxima auf dem Detektor ab. Handelt es
sich bei der Probe um einen Einkristall, so ist die Bragg-Bedingung fiir jede Gitterebene (hkl)
nur fiir einen Winkel erfiillt. Bei einem Polykristall hingegen, wie er sich bei Gussproben aus-
bildet, besteht der Kristall aus einer Vielzahl von unterschiedlich orientierten Kérnern. Somit
wird fiir eine Vielzahl von Winkeln fiir verschiedene Gitterebenen (hkl) die Bragg-Gleichung
erfiillt und es bilden sich Interferenzmuster auf dem Detektor ab. Da die planare Anordnung
der Atome und Gitterebenen aus Abbildung 2-8 bei Betrachtung der Realitét durch eine dreidi-
mensionale ersetzt werden muss, bildet sich fiir jede Gitterebenenschar (hkl) das Maximum
1. Ordnung als rdumlicher Kegel mit dem Offnungswinkel 26}, aus (vgl. Abbildung 2-9(a)).
Diese Kegel werden als Debye-Scherrer-Ringe bezeichnet. Die Aufnahme der Maximavertei-
lung erfolgt entweder iiber die Schwirzung eines strahlungsempfindlichen Films oder iiber die

Messung der Intensitit durch axial angeordnete Fldchendetektoren (Meier, 2016, S. 73). Da
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jeweils nur ein in der Vertikalen begrenzter Ausschnitt des Kegels auf dem Film oder Detektor
aufgenommen wird, erscheinen die Maxima der Ebenenscharen als gebeugte Linien auf dem

abgewickelten Film bzw. auf dem Detektorschirm (vgl. Abbildung 2-9(b)).

(a) Probe (b)
; — Reflexkegel
Fl|m\ ‘
= o te)] |l
Monochromatische NN v
Strahlung Reflexe auf abgewickeltem Film

Abbildung 2-9:  An einem Polykristall entstehende Debye-Scherer-Ringe (a) und deren Abbil-
dung auf einem Detektorring (b) nach Meier (2016, S. 74)

Eine Integration der detektierten Intensitét Iy;, die in der Regel iiber dem doppelten Beugungs-
winkel 260y, aufgetragen wird, fithrt zum Erhalt der sogenannten Braggreflexe. Ein durch die
Zusammenfithrung mehrerer Braggreflexe erzeugtes Streubild wird auch als Diffraktogramm

bezeichnet und ist fiir die Elemente Aluminium und Silizium schematisch in Abbildung 2-10

dargestellt.
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Abbildung 2-10: Diffraktogramm der Elemente Aluminium und Silizium (berechnet)

In der Theorie bildet jeder Reflex hkl bei einem Winkel von 26;;,; eine exakte Linie. In der
Praxis hingegen flihren verschiedene Linienverbreiterungseffekte zu einer anderen Gestalt des
Reflexes, dem realen Beugungsprofil Y (26) (vgl. Abbildung 2-11). Als Griinde hierfiir sind
Instrumenteneinfliisse zu nennen, wie eine nicht exakt definierte Wellenldnge, die zu einer Ver-
schmierung der Reflexe flihrt, sowie die Ortliche Genauigkeit bei der Detektion. Durch eine

Messung einer spannungsfreien Probe mit einer Korngrole >2 um kann das Geréteprofil
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G (20) erfasst werden (vgl. Abbildung 2-11(a)). Das physikalische Profil $(26) hingegen ent-
hélt alle physikalischen Einfliisse, wie ortliche Gitterdefekte (Fremdatome, Fehlstellen) und
Eigenspannungen III. Art. In der Regel konnen die Reflexe fiir die Auswertung und weitere
Untersuchung mit einer Gaullkurve beschrieben werden. (Meier, 2016, S. 75; Repper, 2010, S.
20f.; SpieB et al., 2005, S. 70; SpieB et al., 2009, S. 78)

(a) (b) B |
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Abbildung 2-11: Peakprofil mit Untergrund (a) und Profilnormen eines Reflexes (b) nach
Meier (2016, S. 74) und Spief3 et al. (2009, S. 77)

Der in Abbildung 2-11(b) dargestellte Beugungsreflex (Peak) kann durch charakteristische
KenngroBen beschrieben werden. Die Auswirkungen eines Reflexes zeigen sich bei Betrach-
tung der Intensitit I durch ein Abheben vom Untergrund im Intervall 8, - 6,, das auch als Mess-
oder Entwicklungsintervall L bezeichnet wird. Die Intensitdt beim Winkel 26, (Glanzwinkel
oder Bragg-Winkel) wird als maximale Intensitét I,,,, bezeichnet. Sie summiert sich aus der
approximierten Untergrundintensitidt I;; und der Nettointensitdtshohe I,. Die Differenz zwi-
schen dem links- und rechtsseitigen Intensitdtsverlauf auf halber Nettointensitdtshohe wird
auch als Halbwertsbreite FWHM (engl.: full width at half maximum) bezeichnet. Diese kann
zu Aussagen bzgl. interkristallinen Dehnungen, KristallgroBen oder Defektdichten verwendet
werden (Saal, 2017, S. 19). Ein weiterer Grund fiir eine Vergrof3erung der Halbwertsbreite stel-
len inhomogene Dehnungen in den einzelnen Kristalliten im Messvolumen dar. Um weitere
Informationen aus der Gestalt des Beugungsreflexes zu gewinnen, wird oft die Fliche unter
dem Reflex im Messbereich ermittelt und ein flichengleiches Rechteck mit der Hohe I, erstellt.
Die Breite dieses Rechtecks bezeichnet man als Integralbreite IB. (Meier, 2016, S. 75f.; Spie3
et al., 2005, S. 70; SpieB et al., 2009, S. 77)
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2.4 Synchrotrontomographie

2.4.1 Grundlagen der Tomographie

Heutige Hochleistungswerkstoffe ermoglichen eine Vielzahl von Innovationen in verschiedens-
ten Bereichen. Dabei hédngen ihre thermischen, chemischen und funktionalen Eigenschaften
mafgeblich von deren Gefiige ab. Die Beschreibung des Gefiiges erfolgt im Gielereibereich
auch heute noch tiblicherweise durch zweidimensionale Aufnahmen von Licht- und Raster-
elektronenmikroskopen. Folglich liefern derart gewonnene Abbildungen lediglich zweidimen-
sionale quantitative Informationen. Da die Reduzierung der Darstellung von raumlichen Struk-
turen auf ebene Schnittbilder immer mit einem Informationsverlust einhergeht, wird teilweise
versucht, durch den schichtweisen Abtrag zum Beispiel mittels Polier- oder Atzverfahren den
Informationsverlust zu begrenzen. Tewari und Gokhale (2000, S. 260ft.) fiihrten beispielsweise
in ihrer Arbeit 90 Schichten mit einer Schichtdicke von ca. 1-2 pm zu einer dreidimensionalen
Struktur zusammen. Die Schichten erhielten sie aus dem mehrmaligen Polieren einer Probe.
Zwischen den Poliervorgingen erfolgte die Einbringung eines Vickershérteeindrucks zur Ana-
lyse der Schichtdicke und die Aufnahme der Schicht durch ein Lichtmikroskop. Eine weitere
Methode, dem Informationsverlust entgegenzuwirken, stellt die Verwendung von stereologi-
schen Formeln dar. Allerdings liefern diese Formeln nur wenige statistische Parameter und auch
diese nur fiir passende Modelle beziiglich bestimmter Formen wie Kugeln, Lamellen, Prismen,
Zylinder, Rotationsellipsoide und Polyeder (Breitkreutz, 1995, S. 249). Fiir komplexere Parti-
kelgeometrien sind bisher keine Modelle vorhanden. Trotz dieser Moglichkeiten bleibt festzu-
halten, dass eine Beschreibung einer raumlichen Struktur anhand von zweidimensionalen Daten

immer nur als Ndherung erfolgen kann. (Biermann und Kriiger, 2015, S. 353f.)

Um das Problem des Informationsverlusts zu vermeiden, wurde mit der Computer-Tomogra-
phie (CT) ein Verfahren aus der Humanmedizin an die Bediirfnisse der heutigen Werkstoft-
technik angepasst. Bei der Computer-Tomographie handelt es sich um ein nicht zerstérendes
dreidimensional bildgebendes Verfahren. Es bietet neben der Moglichkeit, raumliche Struktu-
ren zu erfassen, den Vorteil, die zu untersuchenden Materialien in der Regel nicht zu beeinflus-
sen und eignet sich somit auch fiir in-situ Experimente. Dariiber hinaus kénnen bei diesen Ver-
suchen Vorgiinge, die nur wihrend des Versuchs auftreten (zum Beispiel das Offnen von Rissen
beim Zugversuch), erfasst werden, auch wenn sie nach Beendigung des Versuchs (Entlastung
der Probe und SchlieBen des Risses) nicht mehr sichtbar sind (Beste, 2013).

Die Rontgentomographie verwendet die einfache Projektion. Hierbei wird die Probe aus einer
Vielzahl von Richtungen durchstrahlt. Unter Nutzung der Strahlung und ihrer Wechselwirkung

(Absorption) mit der durchstrahlten Probe entlang eines definierten Weges kann mit Hilfe der
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Rekonstruktion eine physikalische Eigenschaft in ihrer dreidimensionalen Verteilung erfasst
werden. (Banhart, 2008, S. 8; Biermann und Kriiger, 2015, S. 356)

2.4.2 Rontgenquellen

Um die fiir die Rontgentomographie bendtigte Strahlung zu erzeugen, sind bisher zwei Mdg-
lichkeiten bekannt. Bei der ersten wird nach der AbstoBung von kernnahen Elektronen bei der
Neubesetzung der entstandenen Locher durch Elektronen dullerer Schalen Rontgenstrahlung
emittiert. Bei der zweiten entsteht die Strahlung durch das Abbremsen oder Beschleunigen ge-
ladener Teilchen. (Banhart, 2008, S. 114)

Unter Nutzung dieser beiden Erzeugungsmoglichkeiten haben sich zwei Verfahren der Strahl-
erzeugung etabliert. Rontgenr6hren bilden von diesen beiden Verfahren die einfachere und
kompaktere Bauweise. Hierfiir geniigt bei vielen Anwendungen ein speziell abgeschirmter
Raum, der eine Ausbreitung der Rontgenstrahlung iiber seine Grenzen hinaus verhindert. Bei
der Rontgenstrahlerzeugung mittels einer Rontgenrdhre emittiert eine Kathode Elektronen, die
als Projektile mit hoher kinetischer Energie auf ein metallisches Target (z. B. Wolfram), das
die Anode bildet, treffen und aus diesem Elektronen aus tiefliegenden Schalen herausschieflen.
Die entstehenden Locher werden anschlieBend durch Elektronen héherer Schalen unter Aus-
sendung der charakteristischen Rontgenstrahlung wieder gefiillt. Beschleunigte Elektronen, die
nicht auf ein Schalenelektron treffen, aber dem Atomkern sehr nahekommen, kénnen durch
diesen von ihrer Bahn abgelenkt werden. Da es sich hierbei um die Beschleunigung eines gela-
denen Teilchens handelt, geschieht dieser Vorgang unter Aussendung eines Rontgenquants, der
sog. Bremsstrahlung. Die Elektronen koénnen im Flug durch das Anodenmaterial bei ausrei-
chend kinetischer Energie mehrmals zur Strahlungserzeugung beitragen. Durch die Uberlage-
rung der Bremsstrahlung und der charakteristischen Strahlung ergibt sich ein Rontgenspektrum,
das fiir das Anodenmaterial und die angelegte Beschleunigungsspannung charakteristisch ist
(vgl. Abbildung 2-12). Hierbei zeigt sich die charakteristische Strahlung durch einzelne klar
erkennbare Peaks und die Bremsstrahlung durch ein kontinuierliches Spektrum, das nach Er-

reichen eines Maximums zu hoheren Photonenenergien hin abnimmt. (Banhart, 2008, S. 114{f.)
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Abbildung 2-12: Schematisches Rontgenspektrum einer Wolframkathode bei vier unterschied-
lichen Beschleunigungsspannungen (U; < U, < Uz < U,) nach Banhart
(2008, S. 115)

Bei der zweiten genutzten Erzeugungsmoglichkeit fiir Rontgenstrahlung handelt es sich um das
Synchrotron bzw. eine Sonderform davon, den Speicherring. Das Synchrotron wird derzeit als
einer der modernsten Ringbeschleuniger angesehen. Aufgrund der enormen Kosten bei der Nut-
zung und Verbesserung werden Synchrotrons in der Regel in GroBforschungseinrichtungen be-
trieben. Beispiele hierflir sind das ESRF (European Synchrotron Radiation Facility) in
Grenoble oder auch das CERN (Conseil européen pour la recherche nucléaire) in Bern. Ein
Synchrotron liefert sehr gute Strahleigenschaften bei gleichzeitig hohen Teilchenenergien.
Diese Kombination und die Mdglichkeit, verschieden geladene Teilchen gleichzeitig beschleu-
nigen zu konnen, macht es fiir die Grundlagenforschung sehr interessant. In den letzten Jahren
standen hier vor allem Elementarteilchenreaktionen, wie zum Beispiel die Kollision von Elek-
tronen und Protonen bei hohen kinetischen Energien, im Fokus. Da die Elementarteilchen auf
eine Kreisbahn gezwungen werden, was einer horizontalen Beschleunigung entspricht, emittie-
ren sie elektromagnetische Strahlung (Jackson, 1962, S. 505f.). Diese Synchrotronstrahlung,
die eigentlich als Abfallprodukt bei der Beschleunigung der Elementarteilchen anfillt, kann fiir
weitere industriell und forschungsseitig interessante Anwendungen genutzt werden. Die Strah-
lungsausbeute steigt stark mit der Teilchenenergie an. Im Synchrotron wird auf Grund der Ab-
héngigkeit der Strahlungsintensitdt von der Teilchenenergie nur am Ende des Beschleunigungs-
vorgangs kurz vor Erreichen der Maximalenergie Strahlung mit ausreichender Intensitét er-
zeugt. Zur Erzeugung von Synchrotronstrahlung werden daher speziell hierflir abgestimmte
Ringanlagen, sogenannte Speicherringe, verwendet (vgl. Abbildung 2-13). (Krieger, 2013,
S.301; 2013, S. 315)
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Abbildung 2-13: Schematischer Aufbau eines Speicherrings zur Erzeugung von Synchrotron-
strahlung nach Krieger (2013, S. 317)

Die fiir die Strahlungserzeugung in einem Speicherring verwendeten Elektronen werden von
sogenannten Elektronenkanonen emittiert, wobei es sich um einen dhnlichen Kathode-Anode-
Aufbau wie in einer Rontgenrohre handelt (Krieger, 2013, S. 60). Die Beschleunigung der
Elektronen geschieht anschlieBend durch einen konventionellen Elektronenbeschleuniger.
Hierbei kommen sowohl Linearbeschleuniger als auch die Elektronen auf Kreisbahnen be-
schleunigende Mikrotrons zum Einsatz. Um die beschleunigten Teilchen in den Speicherring
einzuschleusen, werden sehr schnell schaltende Magnete, sogenannte Kickermagnete, verwen-
det. Magnetische Felder fiihren anschlieBend die Elektronen im Speicherring auf Ringbahnen.
Zwischen den Umlenkmagneten, an denen die Teilchen in eine Kurve gezwungen werden, sind
auf den geraden Teilstiicken multiple Ablenkungssysteme (Wiggler und Undulatoren) instal-
liert, die fiir die Erzeugung der Rontgenstrahlung sorgen. Dabei handelt es sich um eine Reihe
von hintereinander angeordneten Permanent- oder Elektromagneten unterschiedlicher Polaritit,
die die Elektronen durch sich wiederholende Auslenkungen zur Emission von hochintensiver
Synchrotronstrahlung in Form von Strahlungskeulen zwingen (vgl. Abbildung 2-14). Wiggler
und Undulator unterscheiden sich bei Verwendung desselben Grundprinzips nur durch die Ab-
lenkstarke. Der Wiggler erzeugt ein deutlich stirkeres kontinuierliches Strahlungsspektrum.
Beim Undulator hingegen ist die durch die Magnetreihe erzeugte Elektronenbahn dahingehend
gewihlt, dass es zu einer Interferenz aller Strahlungskeulen kommt, was zu einem ausgepragten

Linienspektrum fiihrt. Um eine hohe Verweildauer der Teilchen im Speicherring zu
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ermoglichen, werden die durch die Synchrotronstrahlung auftretenden Energieverluste der Teil-
chen auf den Nachbeschleunigungsstrecken wieder ausgeglichen (Krieger, 2013, S. 318). (Krie-
ger, 2005, 294ft.; Schobel, 2011, S. 56f.)

Permanentmagnete

Abbildung 2-14: Darstellung der Teilchenbahn auf Grund der Auslenkung durch die Magnete
in einem Wiggler oder Undulator nach Schobel (2011, S. 55)

2.4.3 Absorption von Strahlung

Das Grundprinzip bei der Tomographie ist die Schwichung des Rontgenstrahls beim Durch-
leuchten der Probe. Auf die hierfiir verantwortlichen Mechanismen wird im weiteren Verlauf
der Arbeit noch nédher eingegangen. Wie in Abbildung 2-15 dargestellt, wird bei der Durch-
strahlung einer Probe der Strahl von n Volumenelementen mit der Kantenldnge Ax nacheinan-
der abgeschwicht. Jedes dieser Volumenelemente weist einen eigenen Rontgenschwichungs-
koeffizienten y; auf (Biermann und Kriiger, 2015, S. 357f.).

Mn

p\w2\|bs\ KA Ko\ HO

e

Abbildung 2-15: Durchstrahlung einer Probe mit n Rontgenschwdchungskoeffizienten bei Ver-
wendung eines Linienstrahls nach Biermann und Kriiger (2015, S. 358)
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Das Lambert-Beer’sche Gesetz (Biermann und Kriiger, 2015, S. 358) beschreibt die Schwé-
chung des Rontgenstrahls mit der Ausgangsintensitit /, beim Durchstrahlen einer Probe der

Dicke d und lasst sich fiir eine groe Anzahl an Volumenelementen mit folgender Gleichung

beschreiben:
d
[ =1 exp| — J u(x)dx Gleichung 2-7
0
d Probendicke
Intensitit nach Austreten aus dem Material
Iy Intensitét vor Eindringen in das Material

u(x)  Rontgenschwichungskoeffizient an der Stelle x

Wihrend der Messung erfolgt eine Rotation der Probe, wobei die Rotationsachse senkrecht zum
einfallenden Rontgenstrahl steht, was die Detektion der Intensitit iiber eine Vielzahl von Dreh-
winkeln erlaubt. Nach Losung der Linienintegrale kann mit Hilfe der Rekonstruktion am Ende
die Verteilung der Schwichungskoeffizienten p; in der durchstrahlten Ebene dargestellt wer-

den. Dies geschieht in der Regel anhand von Grauwerten. (Biermann und Kriiger, 2015, S. 358)

Zur Durchleuchtung der Proben sind unterschiedliche Strahlgeometrien im Einsatz (vgl. Abbil-
dung 2-16). So finden sowohl die Kombination eines Facherstrahls und eines Liniendetektors
(a) als auch die eines Kegelstrahls und eines Flachendetektors (b) bei der Benutzung von Ront-
genrohren Anwendung. Der Parallelstrahl in Verbindung mit einem Flachendetektor (c¢) wird

in der Regel bei Teilchenbeschleunigern verwendet.

(c)

Abbildung 2-16: Unterschiedliche Strahl- und Detektorgeometrien: Fdcherstrahl und Linien-
detektor (a), Kegelstrahl und Fldchendetektor (b) sowie Parallelstrahl und
Fldchendetektor (c) nach Biermann und Kriiger (2015, S. 359)

Die Abbildungsmoglichkeit, die beim Durchstrahlen einer Probe entsteht, basiert auf der
Schwichung der Strahlung beim Durchgang durch die Materie der Probe bzw. der Streuung
von Photonen, was zu einer Nicht-Detektion dieser am Detektor fiihrt. Die Reduzierung der
Intensitdt erfolgt hierbei durch einen Beugungseffekt sowie drei maf3gebliche Absorptionsef-

fekte (vgl. Abbildung 2-17), die im Folgenden beschrieben werden:
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Rayleighstreuung (elastische Streuung): Bei niedrigen Photonenenergien konnen Pho-
tonen elastisch gestreut werden. Dies bedeutet die Anderung ihrer Flugrichtung unter

Erhaltung ihrer kinetischen Energie.

Paarbildung: Bei hohen Photonenenergien (Eppton > 1,022 MeV) konnen Elektron-Po-
sitron-Paare entstehen. Hierbei stof8t das Positron im weiteren Verlauf mit einem Elekt-
ron zusammen und zerstrahlt unter Aussendung von zwei Rontgenquanten nach der fol-

genden Reaktionsgleichung: (Buzug, 2004, S. 18)

e +et - 2hv Gleichung 2-8
e” Elektron
et Positron
h Planksches Wirkungsquantum
v Frequenz der Strahlung

Comptoneffekt (inelastische Streuung): Beim Zusammenstof3 eines Rontgenquants mit
einem quasifreien Elektron (z. B. einem Valenzelektron) geht ein Teil der Energie auf
das Elektron tiber. Folglich geht aus dem Zusammensto3 ein Photon mit einer geringe-
ren Energie hervor, das anschlieend durch den photoelektrischen Effekt absorbiert
werden kann. Da das Photon Energie verliert und seine Richtung &ndert, wird der Pro-
zess auch als inelastische Streuung bezeichnet. (Banhart, 2008, S. 122; Buzug, 2004,
S. 18)

Photoelektrischer Effekt: Beim Auftreffen eines Photons auf ein Elektron iibertragt das
Photon seine Energie auf das Elektron. Dieses wird aus der Schale herausgeschlagen

und bewegt sich mit der Energie

Egiektron = Epnoton — Epindung Gleichung 2-9
Egindung Bindungsenergie
Egiextron Energie Elektron
Epnoton Energie Photon

weiter. Das in der Schale des Atoms entstandene Loch wird durch ein Elektron einer
hoheren Schale aufgefiillt. Reicht die hierbei freiwerdende Energie aus, um ein weiteres
Elektron aus einer Schale herauszuschlagen, dann wird dieses als Auger-Elektron be-
zeichnet. Ist die Energie flir diesen Vorgang zu gering, so erfolgt die Abgabe der beim
Rekombinationsprozess freiwerdenden Energie in Form von Photonen. (Banhart, 2008,
S. 120f.; Buzug, 2004, S. 18)
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(b)

20> 1,022 MeV

Abbildung 2-17: Wechselwirkungsprozesse der Rontgenstrahlung mit der Materie: Rayleigh-
streuung (a), Paarbildung (b), Comptoneffekt (c) und photoelektrischer Ef-
fekt (d) nach Banhart (2008, S. 121) und Buzug (2004, S. 19)

2.4.4 Rekonstruktion

Nach der Aufnahme der Projektionen aus verschiedenen Winkeln muss aus den Bildern eine
dreidimensionale Anzeige der Schwichungskoeffizienten rekonstruiert werden. Hierfiir wur-
den in der Vergangenheit eine Vielzahl an Verfahren entwickelt, wobei fiir viele davon die
Radontransformation (Buzug, 2004, S. 107f.) die Grundlage bildet. Anwendung findet heutzu-
tage in vielen Féllen die explizite und recheneffiziente Methode der gefilterten Riickprojektion.
Die Vorgehensweise bei der Riickprojektion ist vereinfacht in Abbildung 2-18 dargestellt.

(a) 1 | | (b) | | |

* Ruckprojektion

—>. I B 4—|

- -
Rdéntgenstrahlung 1

Abbildung 2-18: Schematische Darstellung der Riickprojektions-Methode: Projektion des Ob-

Jjekts aus zwei verschiedenen Richtungen (a) und Rekonstruktion des Objekts
aus den Projektionen (b) nach Banhart (2008, S. 144)
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Hierbei erfolgt nach der Aufnahme der Projektionen aus mehreren Richtungen (a) eine Riick-
projektion der unter einem Winkel fiir jedes Detektorpixel gemessenen Intensitét (b). Dies er-
laubt die Rekonstruktion der Schwichungskoeffizienten, die mit den Massen korrelieren. Man
kann das Vorgehen bei der gefilterten Riickprojektion im dreidimensionalen Raum fiir kom-

plexe Strukturen in die folgenden Schritte einteilen (Banhart, 2008, S. 144):

- Zusammenfassung einer Anzahl von Projektionen zu sogenannten Sinogrammen, wobei
es sich um die Gruppe der Linien bei einer bestimmten Hohe durch alle Projektionen
handelt.

- Um Unschérfen zu vermeiden, miissen die Daten anschlieBend gefiltert werden. Als
hdufig verwendete Filter sind hierfiir der Ram-Lak- und der Shepp-Logan-Filter zu nen-

nen.

- Erstellung eines dreidimensionalen Datensets durch die Riickprojektion

Abbildung 2-19: Ablauf der Rekonstruktion von Tomographiedaten: Projektionen der Intensi-
titen (a), Erzeugung von Sinogrammen (b) und Tomographiebild nach der
Rekonstruktion (c) nach Banhart (2008, S. 145)

2.5 Simulation im Ur- und Umformbereich

2.5.1 Grundlagen der Simulation und Anwendungsbereiche

Der Begriff Simulation beschreibt nach der VDI Richtlinie 3633 (2014, S. 3) ,,das Nachbilden
eines Systems mit seinen dynamischen Prozessen in einem experimentierbaren Modell, um zu
Erkenntnissen zu gelangen, die auf die Wirklichkeit tibertragbar sind.” Angewandt auf natur-
wissenschaftliche und technische Bereiche bedeutet dies die Erstellung von Modellen, die so-
wohl die Geometrien als auch die chemischen, physikalischen oder thermodynamischen Ge-
setzmédBigkeiten abbilden (Biihrig-Polaczek, Michaeli und Spur, 2014, S. 363).

Die numerische Berechnung von Fertigungsprozessen und Bauteileigenschaften hat im Laufe
der letzten Jahrzehnte immer mehr an Bedeutung gewonnen. So findet sie ebenso in der Ent-

wicklung wie auch in der Produktion Anwendung. Durch die Simulation stehen schon in der
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frithen Phase der Produkt- bzw. Prozessentwicklung Informationen beziiglich der Realisierbar-
keit des Prozesses oder der Herstellbarkeit eines Bauteils zur Verfiigung, was eine Zeit- und
Kostenreduzierung ermoglicht. Weiterhin erlaubt die Simulation die Ermittlung skalarer und
vektorieller Grofen, wie zum Beispiel Spannungen, Forménderungen oder Temperaturen, die
in der Realitdt nicht oder nur mit groBem Aufwand gemessen werden konnen. Die hierbei er-
langten Erkenntnisse ermoglichen auf Grund des damit verbundenen tieferen Prozessverstind-
nisses eine Verbesserung von Prozess und / oder Produkt. (Anglada et al., 2013, S. 76; Hoft-
mann, 2012, S. 55)

Die Simulation hilft speziell im Bereich der Ur- und Umformtechnik durch die Vorhersage von
fertigungsbedingten Bauteilfehlern wie Lunkern oder Falten, durch die Optimierung von Pro-
dukten und Produktionsprozessen sowie durch eine Verbesserung der Prozessrobustheit. Als
direkte Folge aus den genannten Punkten lassen sich die MaBhaltigkeit, die Produktqualitit, die
Wirtschaftlichkeit sowie die Energie- und Materialeffizienz des Herstellungsprozesses erhohen.
(Biihrig-Polaczek, Michaeli und Spur, 2014, S. 363)

Im Bereich der GieBereitechnik ermdglicht die Simulation inzwischen in einer Vielzahl von
Fertigungsschritten eine verbesserte Vorhersage bzgl. Produkt- und Prozessqualitit. Zu nennen
sind hierbei die numerische Berechnung der Formfiillung, der Erstarrung, des Bauteilverzugs,
der Wérmebehandlung sowie der Eigenspannungen (Biihrig-Polaczek, Michaeli und Spur,
2014, S. 363). In den letzten Jahren wurden zudem in den Bereichen der Kern- und Formher-
stellung sowie der Gefiige- und Eigenschaftsbildung grof3e Fortschritte erzielt. Im Bereich der
Umformtechnik liefert die Simulation speziell fiir die Fertigungsschritte Tiefziehen, Beschnitt,
Abkanten und Falzen wichtige Ergebnisse in der frithen Phase (Hoffmann, 2012, S. 94). Die
Anstrengungen der letzten Jahre wurden hierbei unter anderem auf die Riickfederung (Wein-
schenk und Volk, 2014), eine verbesserte Materialbeschreibung (Banabic und Sester, 2012)
sowie die Abbildung des Werkstoffverhaltens bei mehrachsigen Spannungszustinden (Jocham
etal., 2017; Volk et al., 2012) fokussiert.

2.5.2 Numerische Grundlagen

Die Aufgabe der Kontinuumsmechanik, wie sie mit der numerischen Berechnung in dieser Ar-
beit Anwendung findet, ist die Kinematik und die Statik eines Kontinuums unter Einbezug der
kinematischen und / oder statischen Randbedingungen zu beschreiben (Betten, 2004, S. 23).
Hierbei wird ein Gleichungssystem verwendet, das aus partiellen Differentialgleichungen
(DGL) sowie algebraischen Zusammenhingen besteht. Das Aufstellen einer exakten Losung
dafiir ist selten mdglich, weshalb in der Regel Néherungslosungen verwendet werden. Im wei-

teren Verlauf dieses Kapitels wird deshalb auf die Herleitung und die grundlegende Idee der
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Numerik hinter der FEM sowie die gebrduchlichsten Verfahren zur Formulierung und Bearbei-
tung der DGL eingegangen. Da es sich hierbei nur um einen Auszug aus dem Fachbereich der
Numerik und der FEM handelt, sei fiir detailliertere Informationen auf die tiefergehende Fach-
literatur (Klein, 2007; Reddy, 1993; Zienkiewicz, Fox und Taylor, 2014) verwiesen.

Stellt man beispielhaft an einem infinitesimal kleinen Volumenelement (vgl. Abbildung 2-20)
fiir den (quasi-)statischen Fall das Kréftegleichgewicht auf, so l4sst sich anhand von diesem die
Impulsbilanz in ihrer starken Form ableiten (vgl. Gleichung 2-10 (Klein, 2007, S. 27)). Fett

gedruckte Kurzzeichen stellen im Folgenden Vektoren oder Matrizen dar.

y
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Abbildung 2-20: Infinitesimales Volumenelement (der Ubersicht halber sind verdeckte Span-
nungen nicht eingezeichnet)

Dt-o—p=0 Gleichung 2-10

D Differenzialoperator
P Volumenkraft

o Spannung

Um diese ndherungsweise 16sen zu kdnnen, bestehen mehrere Moglichkeiten, um die Differen-
tialgleichung von der starken in eine sogenannte schwache Form zu bringen. Eine der verbrei-
tetsten, das Variationsprinzip, wird im Folgenden nédher behandelt. Es nutzt hierfiir das Prinzip
der virtuellen Arbeit, das fiir einen elastischen Korper eine Ersatzgleichgewichtsbedingung dar-
stellt. Es werden sowohl eine innere als auch eine duflere virtuelle Arbeit auf das System auf-

gebracht, die sich im Gleichgewicht befinden miissen: (Klein, 2007, S. 27)
oW, = 6W, Gleichung 2-11

ow, dullere virtuelle Arbeit
ow; innere virtuelle Arbeit
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Die dullere Arbeit setzt sich aus den Anteilen der verteilten Oberflachenlasten g, den kon-
zentrierten Einzellasten Fj, und den Volumenkriften p zusammen, die innere beinhaltet ledig-

lich die Arbeit der Verzerrungen an den zugehorigen Spannungen (vgl. Gleichung 2-12).
f&"t rodV =6u-F+ j sut-padv + JSut +qdo Gleichung 2-12
14 4 0

konzentrierte Einzellast
q Oberflachenlast

u Verschiebung

Mit den Beziehungeno = E-&=E - D -u und §&' = Su' - D' lisst sich die linke Seite der
Gleichung umwandeln in Gleichung 2-13. Dabei sind zwei Sonderfille zu beachten: der ebene
Spannungs-(ESZ) und der ebene Verzerrungszustand (EVZ).
011 012 O €1 €2 0
Ofpsz = |021 023 0 €epvz = |&21 €22 0
0 0 0 0 0 O
Ersterer beschreibt dabei den Fall, dass keine Spannungen in der dritten Raumrichtung wirken.
Dies fiihrt zur Spannungsmatrix ogs;. Der EVZ schrinkt den allgemeinen Zustand dahinge-

hend ein, dass keine Dehnung in die dritte Raumrichtung moglich ist, was durch die Verzer-

rungsmatrix €gy, dargestellt wird.

f5ut-Dt-E-DdV-u=

4 Gleichung 2-13

=6ut-F+j6ut-pdV+j6ut-qd0
v 0

AnschlieBend erfolgt die Reduzierung des Ansatzraums fiir die Losung durch die Verwendung
von Ansatzfunktionen (vgl. Gleichung 2-14) (nach Zienkiewicz, Fox und Taylor, 2014, S. 23).
Diese konnen auch hohere Ordnungen aufweisen, verbreitet haben sich allerdings vor allem

lineare und quadratische Ansatzfunktionen.

u=N-d Gleichung 2-14
d Knotenverschiebung
N Ansatzfunktion

Unter Verwendung der Gleichung 2-13, der Gleichung 2-14 und des Zusammenhangs
B = D - N ergibt sich der finale Zusammenhang fiir das Variationsprinzip (vgl. Gleichung
2-15), in dem man die finite Gleichung k - d = p erkennt (Klein, 2007, S. 31).
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fo-E-BdV-d=Nt-F+th-pdV+th-qd0 Gleichung 2-15
v v 0
Fiir die zusitzliche Betrachtung von dynamischen Anteilen miisste fiir die Gleichung 2-10 die

rechte Seite um den Term p - it erweitert werden.

Bei den Randbedingungen wird zwischen zwei Arten unterschieden. Die natiirlichen, auch
Kraft- oder Neumann-Randbedingung genannten Randbedingungen weisen dabei eine Struktur
der Form o - n = p auf, wobei n den Normalenvektor auf den Rand bildet. Wird auf den Rand
des betrachteten Kdorpers eine Verschiebung (u = u,) aufgebracht, so spricht man von einer

wesentlichen, geometrischen oder Dirichlet-Randbedingung (Steinke. S 64).

Nach Aufstellung des globalen Gleichungssystems unter Verwendung der vorgestellten Ver-
fahren erfolgt die Losung desselben. Im Normalfall ist die Losung des Gleichungssystems auf
Grund der auftretenden Nichtlinearitdten nicht in einem Zeitschritt moglich (Hoffmann, 2012,
S. 57). Folglich muss neben der ortlichen Diskretisierung auch eine zeitliche erfolgen. Fiir die
Zeitintegration wurden deshalb mehrere effiziente Algorithmen entwickelt, die sich hinsichtlich
des unterschiedlichen Ubergangs von einem Zeitschritt zum néchsten in die expliziten und im-

pliziten unterteilen lassen.

Die explizite Zeitintegration berechnet dabei den Zustand zum Zeitpunkt t + At lediglich auf
Basis des dynamischen Gleichgewichts zum Zeitpunkt ¢t. Dabei sind mit expliziten Methoden
in der Regel keine Gleichungssysteme zu 16sen (Belytschko et al., 2014, S. 332). Sie finden
vorwiegend bei nichtlinearen Vorgidngen (schnelle Umformung, Kontaktbeschreibung, Crash-
verhalten, etc.) Anwendung und gelten wegen der Verwendung eines festen Zeitschritts als sehr
stabil. Die Stabilitét ist allerdings nur gewiéhrleistet, wenn der verwendete Zeitschritt nicht gro-
Ber als der kritische Zeitschritt ist, der durch die Vorgabe begrenzt wird, dass sich die Losung
nicht schneller ausbreiten darf als dies durch die Diskretisierung abgebildet werden kann (Die-
terich, Sorescu und Eigenberger, 1992, S. 142). Der Ablauf einer expliziten Integration nach
Belytschko et al. (2014, S. 330ff) ist anhand der Bewegungsgleichung fiir das zentrale Diffe-

renzen-Verfahren im Folgenden zusammengefasst.

M-u" = f"(u™t") Gleichung 2-16
f Summe der anliegenden Kréfte
M Systemmassenmatrix

Fiir jeden neuen Zeitschritt werden dabei auf Basis von it" aus Gleichung 2-16 die erste Ablei-
tung der Verschiebung sowie die Verschiebung selbst nach dem Differenzenverfahren berech-

net (vgl. Gleichung 2-17 und 2-18). AnschlieBend erfolgt die Ermittlung der Beschleunigung
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fiir den nichsten Schritt und das finale Update der Geschwindigkeit (vgl. Gleichung 2-19 und
2-20). Zuletzt wird das Gleichgewicht zum neuen Zeitpunkt kontrolliert und die Berechnung

fiir den néchsten Zeitschritt begonnen.

iln+% =u"+ (t"+% - t”) -t Gleichung 2-17
uttl =y + At”% : it”"% Gleichung 2-18
wtl = Mt r(ut ) Gleichung 2-19

untl = iln% + (tn+1 - tn%) -gntl Gleichung 2-20

Bei der impliziten Integration wird im Gegensatz zur expliziten kein starrer Zeitschritt vorge-
geben. Dieser wird nur durch die Vorgabe der Konvergenz der Losung innerhalb des Inkre-
ments begrenzt. Die Berechnung des Zustands zu einem neuen Zeitpunkt t + At erfolgt unter
der Annahme des Gleichgewichts zu diesem Zeitpunkt. Das Gleichungssystem wird fiir diesen
Zeitschritt geldst. AnschlieBend erfolgt mit der Losung eine Riickrechnung auf den Zeitschritt
t und eine Konvergenzkontrolle. Die implizite Integration findet vorwiegend bei der Berech-
nung von statischen und quasistatischen Prozessen Anwendung. Beispielhaft fiir die implizite
Zeitintegration kann das Verfahren nach Newton genannt werden. Unter Verwendung eines
Startwerts u’ ldsst sich die Forderung einer Minimierung des Residuums fiir den Verschie-

bungsschritt u'*! gemiB Gleichung 2-21 schreiben. (Belytschko et al., 2014, S. 340)

| ¢n+1
R(ui*1,t"*1) = R(ul, t™*1) + %Au =0 Gleichung 2-21

R Residuum Zeitintegration

Die Losung fiir eine nichtlineare Gleichung wird mit dem Newton-Verfahren in einem iterati-

ven Prozess gefunden. Hierfiir wird in jeder neuen Iteration
utl =ul + Au Gleichung 2-22

gesetzt, bis das Residuum in Gleichung 2-21 unterhalb eines kritischen Wertes gefallen ist.
(Belytschko et al., 2014, S. 340)

Unabhingig von dem gewdhlten Verfahren konnen nach Losen des Gleichungssystems durch
eine Riickrechnung mit Hilfe der Stoffgesetze die bendtigten Ergebnisse (Dehnungen, Span-

nungen, Energie, Reaktionskrifte, etc.) ermittelt und ausgegeben werden.
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2.5.3 Ablauf und Losung

Eine numerische Simulation setzt sich aus den drei Bausteinen Pre-, Main- und Postprocessing
zusammen. Das Preprocessing beschreibt hierbei die Modellierung des Systems. Es wird ver-
sucht eine idealisierte Nachbildung des realen Prozesses mit physikalisch-mathematischen Zu-
sammenhéngen zu beschreiben. Dabei handelt es sich immer um eine idealisierte Nachbildung,
weil es aktuell bei keinem Prozess moglich ist, ihn in seiner ganzen Tiefe zu beschreiben. In
der Regel werden die Grenzen des zu beschreibenden Systems so gesetzt, dass eine Beschrei-
bung realisiert werden kann. Weiterhin werden soweit wie mdglich intelligente Vereinfachun-
gen getroffen, um Modellierungsaufwand und Rechenzeit zu sparen (Biihrig-Polaczek, Micha-
eli und Spur, 2014, S. 364). Das Mainprocessing bezeichnet die numerische Berechnung der

Loésung und das Postprocessing die Auswertung und Interpretation der Ergebnisse.
Ortliche Diskretisierung (Preprocessing)

Im Preprocessing erfolgt neben der Geometrieerstellung die Diskretisierung derselben. Hierbei
haben sich in der GieBprozesssimulation zwei Arten etabliert. Die Finite-Differenzen-Methode
(FDM) arbeitet mit einem strukturierten Netz aus orthogonalen Hexaedern. Dies ermdglicht
einen sehr hohen Automatisierungsgrad bei der Vernetzung und eine geringere Rechenzeit bei
der Losung des Gleichungssystems. Nachteilig wirkt sich hingegen die Unterteilung der Geo-
metrien in Quader bei der bendtigten Elementanzahl aus. Die FEM bendtigt in der Regel zur
Abbildung der Geometrien wesentlich weniger Elemente. Allerdings ist auf Grund des umfang-
reicheren Diskretisierungsprozesses bei komplexen Geometrien oftmals die Netzqualitét nicht
ausreichend, was einen zusdtzlichen manuellen Aufwand bedingt. Bei beiden Verfahren gilt in
der Regel, dass mit Erhohung der Elementanzahl sowohl Rechenzeit als auch Ergebnisgenau-
igkeit steigen. Die Auswahl der Diskretisierungsmethode stellt auf Grund der genannten Punkte
folglich immer einen Kompromiss aus Ergebnisqualitidt, Rechenzeit und numerischer Stabilitét
dar (Biihrig-Polaczek, Michaeli und Spur, 2014, S. 367). In der Umformtechnik kommen in
aktuellen Programmen fast nur FEM-basierte Codes zum Einsatz. Lediglich bei einigen Spezi-
alfillen findet die Finite-Differenzen-Methode Anwendung (Lange, 1993, S. 395). Neben den
beiden etablierten Methoden FEM und FDM existiert mit der Finite-Volumen-Methode eine
weitere Art der Diskretisierung, die allerdings vorwiegend in der Stromungssimulation benutzt
wird (Glockler, 2014, S. 6).

Modellierung und Elementauswahl (Preprocessing)

Waihrend sich in der Gieprozesssimulation bei der geometrischen Modellierung meist nur die
Frage stellt, ob diese zwei- oder dreidimensional geschehen soll, hingt bei der Umformsimula-

tion die Berechnungsgiite zusétzlich stark von der Wahl der verwendeten Elemente ab. Lange
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(1993, S. 382) zeigt zu diesem Thema einen Vergleich der Spannungszustdnde von Membran-
und Schalenelementen (vgl. Abbildung 2-21). Bei einem Membranelement erfolgt hierbei die
Annahme, dass die Membranspannungen {iber die Blechdicke konstant und die Normal- und
Schubspannungen in der Dickenrichtung nicht vorhanden sind. In der Praxis finden vor allem
Schalenelemente Anwendung, da diese durch die Beriicksichtigung des Biegeanteils die Ergeb-
nisqualitédt deutlich erhohen. Eine weitere Moglichkeit bildet die Wahl von Volumenelementen.
Obwohl der Spannungszustand mit diesen Elementen sehr genau abgebildet werden kann, fin-
den sie auf Grund der mit ihrer Verwendung deutlich gesteigerten Rechenzeit in der Blechum-
formung im Gegensatz zur Massivumformung nur selten Anwendung. Ursache fiir die hohere
Rechenzeit ist dabei die Anzahl der verwendeten Elemente. Das Verhiltnis zweier Seiten eines
Elements soll nicht groBer als 5-10 sein. Da aber Bleche im Vergleich zu ihrer Dicke eine sehr
grofle Ausdehnung in Lange und Breite haben, wird bei der Erfassung des Spannungsverlaufs
tiber die Blechdicke fiir die Geometrie im Gesamten eine grofle Anzahl an Elementen bendtigt.
(Hoffmann, 2012, S. 55; Lange, 1993, S. 381ff.)

® Knoten e Integrationspunkt

Abbildung 2-21: Spannungszustand an Membran- (a), Schalen- (b) und Volumenelement (c)
(Lange, 1993, S. 382; Rocker, 2008, S. 107)

Randbedingungen (Preprocessing)

Da das in der Simulation betrachtete Gebiet/Volumen in der Regel endlich ist, muss dem Pro-
gramm in den Randbereichen ein spezielles Verhalten vorgegeben werden. Dies geschieht iiber
Randbedingungen. Neben den in Abschnitt 2.5.2 bereits erwidhnten wesentlichen und natiirli-
chen Randbedingungen finden periodische und zyklische Randbedingungen zur Abbildung und
Vereinfachung von symmetrischen Fragestellungen Anwendung. Durch die Verwendung von
Symmetrierandbedingungen kann die Rechenzeit und der bendtigte Speicher meist deutlich re-
duziert werden, da die Losung nur fiir eine deutlich geringere Anzahl an Elementen ermittelt
werden muss. Dariiber hinaus ermdglicht die Wahl geeigneter Randbedingungen eine realitéts-
ndhere Abbildung des betrachteten Vorgangs in der Simulation. Neben den bereits erwidhnten
Zustinden der ebenen Spannung und der ebenen Verzerrung (vgl. Abschnitt 2.5.2) trigt auch

die Rotationssymmetrie dazu bei.
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Interaktion und Kontaktverhalten (Preprocessing)

Die Interaktion und das Kontaktverhalten zwischen Korpern oder unterschiedlichen Werkstof-
fen spielen in der Umformsimulation eine wichtige Rolle. Sind mehrere Korper in einer Simu-
lation vorhanden, lassen sich verschiedene Félle unterscheiden. Im ersten Fall haben die Korper
keinen Zusammenhalt und treffen wéhrend der Simulation aufeinander. Je nach Zustand der
Korper kann eine Verformung eines oder mehrerer der beteiligten Korper abgebildet werden.
Dieser Fall ist auf Grund der groBBen Nichtlinearitit beim Kontakt sehr rechenzeitintensiv. Im
zweiten Fall wird ein Zusammenhalt und / oder eine Trennung zwischen zwei Korpern be-
schrieben. Beispielsweise kann somit die Haftreibung abgebildet werden. Ein weiterer Fall ist
die Coulombsche Gleitreibung zwischen zwei Korpern. Diese tritt an den Au3enflichen zweier
sich aneinander bewegender Korper auf und erschwert die Bewegung auf Grund der Reibkraft,
die tiberwunden werden muss. Neben den einzelnen Féllen sind auch eine Vielzahl von Kom-

bination der Félle miteinander moglich, um einen Vorgang realitdtsnah abbilden zu konnen.
Werkstoffverhalten (Preprocessing)

Zur Modellierung im Preprocessing zdhlt neben den bereits genannten Punkten auch die Be-
schreibung des Werkstoffverhaltens. Dieses wird bestimmt durch ein Werkstoffmodell, die
FlieBbedingung sowie die FlieBregel. Die Moglichkeit der Beschreibung der Werkstoffmodelle
wird von Lange (1993, S. 342) anhand verschiedener Modelle aufgezeigt. Aus den grundlegen-
den Verhaltensarten elastisch, plastisch und viskos lassen sich beliebige Mischformen zur Be-
schreibung des Werkstoffs bilden. Weiterhin werden im Preprocessing die Eigenschaften der

verwendeten Materialien (E-Modul, Poissonzahl, Warmekapazitit, etc.) festgelegt.
Losen des Gleichungssystems (Mainprocessing)

Das Mainprocessing beschreibt die Arbeit des Solvers, das Losen des Gleichungssystems, auf
die bereits in Abschnitt 2.5.2 detailliert eingegangen ist. Hierbei gibt es eine Vielzahl an mog-
lichen numerischen Verfahren. Diese unterscheiden sich hinsichtlich der Art der Zeitintegration
(explizit oder implizit) sowie dem Vorgehen bei der Losung des Gleichungssystems (direkt

oder iterativ).
Auswertung und Interpretation (Postprocessing)

Im Rahmen des Postprocessings erfolgt die Auswertung und Interpretation der im Mainproces-
sing berechneten Ergebnisse. Hierbei kommen meist vorgefertigte, in den Simulationsprogram-
men vorhandene Auswerte- und Analysemethoden sowie verschiedene graphische Darstel-

lungsvarianten zum Einsatz.
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2.6 Prognose von Werkstoff- und Bauteileigenschaften

In der friihen Entwicklungs- oder Produktionsphase bereits Wissen iiber die Eigenschaften des
zu produzierenden Bauteils zu haben, bedeutet eine direkte Zeit- und Kostenersparnis. Daher
findet sich eine Vielzahl von Arbeiten, die sich mit der Prognose von Bauteil- oder Werkstoft-
eigenschaften beschiftigen. Diese findet neben den Metallen auch bei anderen technischen
Werkstoffen wie Polymeren und Keramiken sowie bei biologischen und geologischen Syste-

men Anwendung (Nestler, Selzer und Jainta, 2009, S. 37f.).

Defekte (Lunker, Gasporen, Einschliisse, Oxide, etc.) besitzen einen wesentlichen Einfluss auf
die mechanischen Eigenschaften und das Versagen von Gussteilen, weshalb auch die Progno-
searbeiten stark von der Defektvorhersage geprégt sind. So zeigen Kainzinger, Wohlfahrt und
Eichlseder (2011) in ihrer Arbeit eine Vorgehensweise auf, die es ermdglicht, den Einfluss von
Makrolunkern auf die Schwingfestigkeit von Gussproben abzuschitzen. Hepp, Lohne und San-
nes (2003, S. 6691f.) beschreiben die Mdoglichkeiten, die ein aus Simulationsergebnissen und
Variablen bestehendes Kriterium zur Vorhersage der Defektverteilung bietet. Dieses Kriterium
bildet aus der Abweichung der Einzelzellen von der errechneten Losung einen Fehlerterm fiir
die gesamte Geometrie, der als Quality Defect Index bezeichnet wird. Anhand einer Variablen-
variation kann anschlieend das kombinierte Kriterium (vgl. Gleichung 2-23) an die experi-

mentellen Ergebnisse angepasst werden.

Quality Defect Index = c; - Crit;? + c3 - Crit,"™ +
y Def e ! ! e ’ ? Gleichung 2-23
+ c5 Crit3™® + ¢y - Crity®

Cx Variable x

Crit,  Simulationskriterium x

Lee, Chirazi und See (2001, S. 17) beschreiben zusammenfassend eine Vielzahl an Moglich-
keiten der Prognose der Porenentstehung und des Porenwachstums und kommen zu dem
Schluss, dass ein Modell, das diese Vorgénge fiir Aluminium-Silizium-Legierungen gesamthaft

beschreibt, die folgenden physikalischen Zusammenhinge berechnen muss:
- das Temperaturfeld,
- die Stromungsfelder fiir Druck, Warme und Masse,
- die Konzentrationsverteilung von Silizium und Wasserstoff,

- den Festphasenanteil (Entstehung und Wachstum von Koérnern und ihre Interaktion mit

der Umgebung),
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- die Entstehung und das Wachstum von Gasblasen,
- die Impulse, entstehend durch den Zusammenstof3 von Poren und Kdérnern.

Nach Todte (2002, S. 28) beruhten zum Zeitpunkt seiner Forschung die Mdglichkeiten und
Tendenzen der Prognose von Bauteileigenschaften, wie mechanischen Kennwerten, in der Si-
mulation meist auf empirisch ermittelten Korrelationen. Dabei mussten damals wie auch heute
legierungsspezifische Konstanten (vgl. Gleichung 2-1) experimentell ermittelt werden, um eine
prizise Vorhersage treffen zu konnen. Todte (2002) gelang es in seiner Arbeit einen formelma-
Bigen Zusammenhang zwischen Dehngrenze und Zugfestigkeit auf der einen und dem sekun-
dédren Dendritenarmabstand und der freien eutektischen Weglange auf der anderen Seite herzu-
stellen. Durch eine Zusammenfiihrung der beiden erstgenannten GroBen in einer weiteren Glei-
chung in Kombination mit den Ergebnissen aus dem Zugversuch (E-Modul und Verfestigungs-
exponent) konnte er zusitzlich auf die Bruchdehnung schlieBen. Dariiber hinaus integrierte
Todte die Porositét sowie einen Rundheitsfaktor der Poren in die Betrachtung der Zugfestigkeit
(vgl. Gleichung 2-24) und Bruchdehnung. Allerdings benétigt auch er noch sechs legierungs-
spezifische Konstanten fiir die Gleichungen der Dehngrenze und Zugfestigkeit, die experimen-
tell ermittelt werden miissen. Fiir eine prédzisere Vorhersage und weiteren Erkenntnisgewinn in
der GieBBprozesssimulation sah Todte diese eng mit der Mikrostruktursimulation verkniipft. Al-
lerdings befand sich zum damaligen Zeitpunkt letztgenannte noch in einem frithen Entwick-
lungsstadium. Zudem wire nach Todte noch eine Implementierung in die Prozesssimulation
notig, um die wechselseitigen Einfliisse zwischen Mikrostruktur und makroskopischen Zu-

standsgrofen beschreiben zu konnen. (Todte, 2002)
R,=R%-(1—5s-P) Gleichung 2-24

P Porositét

R Zugfestigkeit von porosem Werkstoff
RS, Zugfestigkeit von porenfreiem Werkstoff
s Rundheitsfaktor

Eine weitere Arbeit zur empirischen Analyse und Prognose liefern Shabani und Mazahery
(2011, S. 673ft.) beziiglich der Legierung A356. Sie bilden auf Basis eines umfassenden Satzes
von experimentellen Daten (DAS, R, 2, Ry, und A) Gleichungen im Bezug zum DAS. Diesen
koppeln sie im Anschluss mit der Abkiihlgeschwindigkeit, was thnen zu sehr prézisen Vorher-

sagen der aufgefiihrten Kennwerte auf Basis der Abkiihlgeschwindigkeit verhilft.

Im Gegensatz zu den bisher vorgestellten Arbeiten gingen Bayani et al. (2014, S. 56) einen
Schritt weiter und entwickelten die fiir ihr Modell bendtigten Geometrien selbst. Sie modellier-

ten mit einer Kombination von CA-FV-und CFD-Simulation die Bildung von K&rnern, um den
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interdendritischen Materialfluss nachzubilden. AnschlieBend verwendeten Sie die Ergebnisse
(Druck und Geschwindigkeitsverldufe) zur Berechnung der Diffusionsféhigkeit auf der Mikro-
ebene. Ihr kombiniertes Verfahren der Prognose kann zur Vorhersage von Mikrodefekten, wie

zum Beispiel Mikroporositdt, Schwindung und Mikroseigerung verwendet werden.

In einer aktuellen Arbeit berechnen Volk et al. (2017) Eigenschaften auf der Mikroebene unter
Verwendung modellierter Sandstrukturen. Dieses Vorgehen ermdglicht die Prognose von Ei-
genschaften, die auf die Makroebene iibertragen werden konnen. Beispielsweise kann hierfiir

die Gasdurchléssigkeit von anorganisch geschossenen Sandkernen genannt werden.

Wesenjak (2016) beschreibt in seiner Arbeit ebenfalls einen Mikro-Makro-Ubertrag. Auf Basis
von modellierten Stahlmikrostrukturen kommt er zur Abschétzung eines Grenzforménderungs-
diagramms. Die Strukturen wurden hierbei virtuell mittels des Voronoi-Tesselierungsverfah-
rens gebildet. Nach einer Beschreibung der auf der Mikroebene beteiligten Subwerkstoffe (Fer-
rit und Martensit) konnten durch die Deformation von Einheitszellen das Materialversagen un-
tersucht und Grenzforminderungskurven fiir die Makroebene ermittelt werden, die eine Prog-
nose des Werkstoffversagens ermoglichen. Weiterhin erfolgte die Untersuchung des Einflusses

des Dehnpfads auf die Auspriagung mikromechanischer FeldgroBen.






3 Zielsetzung und Vorgehensweise

Das vorangegangene Kapitel zeigt, dass fiir das bindre Legierungssystem Aluminium-Silizium
bisher keine systematisch strukturierte Untersuchung entlang des urformtechnischen Entste-
hungs- und Folgeprozesses iiber die Mikrostruktur und deren Wirkweise bis hin zu den mecha-
nischen Eigenschaften sowie dem Verhalten der einzelnen Phasen unter Last und der Schidi-
gung durchgefiihrt wurde. Die aktuell vorhandenen Arbeiten beschiftigen sich jeweils lediglich
mit einem begrenzten Abschnitt der genannten Kausalitédtskette. Die kombinierte Betrachtung
dieser Arbeiten zeigt allerdings, dass bereits die Gefiigemodifikationen (Abkiihlgeschwindig-
keit und Warmebehandlung) in der frithen Phase der Prozesskette Einfluss auf das Schadi-

gungsverhalten des Werkstoffs am Ende der Kette nehmen.

Ubergeordnetes Ziel der vorliegenden Arbeit ist es daher, das Verstindnis entlang der Kette
GieBen und Wiarmebehandlung — Mikrostruktur — mechanische Eigenschaften / Verhalten
unter Last — Schidigung des Materials zu erh6hen. Hierbei sollen der Einfluss einer Gefiige-
modifikation durch die Abkiihlgeschwindigkeit und durch eine Warmebehandlung betrachtet
werden. Fiir ein vertieftes Verstindnis und eine umfassende Prognose der Zusammenhénge
weist neben experimentellen Methoden eine numerische Berechnung der Vorgidnge auf der
mikrostrukturellen Ebene groBes Potential auf. Der Ubertrag der Gefiigestruktur als Zusam-
menfassung der verschiedenen Einflussparameter auf den GieBbetrieb in ein Mikrostrukturmo-
dell erscheint zielfithrend. So erlaubt das Mikrostrukturmodell die Prognose von Spannungs-
Dehnungs-Kurven fiir die Makroebene sowie die Untersuchung verschiedener Einflussparame-
ter. Die Validierung auf der Makroebene erfolgt anhand weiterer Spannungs-Dehnungs-Kur-
ven. Auf der Mikroebene geschieht die Validierung mit Hilfe der Neutronendiffraktometrie, da

diese die Messung des Verhaltens einzelner Gefiigephasen in dem Mehrphasengefiige erlaubt.
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Abbildung 3-1: Vorgehensweise bei der Prognose von Spannungs-Dehnungs-Kurven mit dem
Mikrostrukturmodell
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Im Rahmen der Arbeit kommen bindre Aluminium-Silizium-Legierungen mit Siliziumanteilen
von 5-12 % zur Anwendung, was neben den Einflussfaktoren Abkiihlgeschwindigkeit und
Wirmebehandlung eine Untersuchung des Einflusses des Siliziumgehalts auf die Mikrostruktur
und die nachfolgenden Kettenglieder ermdglicht. Die Basis fiir die folgenden experimentellen
Untersuchungen bildet die Herstellung der Gussproben. Hierzu erfolgt die Konzeption einer
Versuchskokille, die mittels Heizelementen eine Variation der Kokillentemperatur und folglich
auch der Erstarrungsbedingungen zulésst. Ein Teil der hiermit gefertigten Proben erfahrt an-
schlieBend eine T4-Wiarmebehandlung, bestehend aus einem Losungsglithvorgang und einer
Abschreckung im Wasserbad. Die Erstellung von Schliffbildern der Gussproben ermoglicht
eine Messung von verschiedenen bekannten mikrostrukturellen Kennwerten. Mit der Entwick-
lung eines Segmentierungsalgorithmus konnen die eutektischen Phasenanteile der Schliftbilder
bestimmt werden. Mittels Standard-Zugversuchen an aus den Gussteilen gefertigten Zugproben
werden die Spannungs-Dehnungs-Verldufe sowie einige charakteristische mechanische Kenn-
werte ermittelt. Somit kann der Zusammenhang zwischen dem Temperaturverlauf, der entste-
henden Mikrostruktur, dem eutektischen Phasenanteil und den makroskopischen Festigkeits-

kennwerten hergestellt werden.

Um ein besseres Verstindnis der Vorginge auf der mikrostrukturellen Ebene wihrend der me-
chanischen Belastung zu erlangen, eignet sich die Neutronendiffraktometrie als Untersuchungs-
methode. Sie erlaubt die zeitdiskrete Messung elementspezifischer Dehnungen und somit eine
auf die Elemente Aluminium und Silizium konkretisierte Betrachtung der Abldufe wihrend der

stufenweisen Belastung im Zugversuch.

Auf Grund der erstarrungszeit- und wiarmebehandlungsabhéngigen Variation der Mikrostruk-
turen ist davon auszugehen, dass die Proben unterschiedliche Schidigungsverteilungen aufwei-
sen. Um einen Zusammenhang zwischen der Schidigungsverteilung und den beim Abguss ver-
wendeten Prozessparametern herstellen zu konnen, erfolgt nach der Belastung im Zugversuch
eine Untersuchung der bruchflichennahen Bereiche der Proben mittels Synchrotrontomogra-
phie. Diese erlaubt eine Analyse der Form der geschéddigten Strukturbereiche sowie deren An-

zahl und Verteilung.

Als weitere Maflnahme zum Erkenntnisgewinn bzgl. des mikrostrukturellen Verhaltens erfolgt
die Entwicklung eines Mikrostruktursimulationsmodells. Hierbei finden fiir die geometrische
Abbildung die mit dem entwickelten Algorithmus segmentierten Strukturen Anwendung. Unter
Verwendung der in den Zugversuchen ermittelten Spannungs-Dehnungs-Kurven sowie der seg-

mentierten Geometrien verschiedener Probenkonfigurationen erfolgt eine Kalibrierung sowie
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Validierung des Simulationsmodells. Dieses bildet die Grundlage fiir die Prognose der Span-
nungs-Dehnungs-Kurven bei vorhandener Mikrostruktur und der anschlieend durchgefiihrten

Sensitivitdtsanalyse hinsichtlich verschiedener Simulations- sowie Werkstoffparameter.

AbschlieBend ermdglichen die durchgefiihrten Experimente in Verbindung mit dem Mikro-
strukturmodell eine durchgehende kausale Betrachtungsweise entlang der Prozesskette hin-
sichtlich der Einflussfaktoren Erstarrungszeit und Warmebehandlung. Die untersuchten Wirk-
zusammenhdnge erstrecken sich somit von den Temperaturverldufen liber die entstehenden
Mikrostrukturen und die phasenspezifischen Dehnungen bis hin zu den makroskopischen Fes-
tigkeiten sowie der Schiidigungsverteilung in den gerissenen Proben. Eine Ubersicht iiber die

Vorgehensweise sowie die durchgefiihrten Untersuchungen ist in Abbildung 3-2 dargestellt.
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Abbildung 3-2:  Durchgefiihrte Untersuchungen






4 Methoden

4.1 Experimentelle Methoden

Im Rahmen dieser Arbeit erfolgte die Untersuchung der in Tabelle 4-1 aufgefiihrten bindren
Legierungen. Durch das Abgielen bei verschiedenen Kokillentemperaturen konnten Proben
mit unterschiedlichen Mikrostrukturen hergestellt werden. Ein Teil der aus den Gussteilen ge-
fertigten Proben wurde anschlieBend wiarmebehandelt. Die Zugpriifung erfolgte fiir Proben
samtlicher Konfigurationen ebenso wie die metallographischen, die neutronendiffraktometri-
schen und die tomographischen Untersuchungen. Im folgenden Kapitel werden die hierbei an-

gewandten Messmethoden vorgestellt.

Tabelle 4-1: Auflistung der untersuchten Legierungen sowie der durchgefiihrten Experi-
mente
Legierungen AlSi5, AlSi7, AlSi9, AlSil2
Experimente GieBversuch, Zugversuch, Metallographie,
P Neutronendiffraktometrie, Synchrotrontomographie

4.1.1 GieBlversuch

Kokille und Heizeinheit

Fiir die Herstellung der Proben wurde im Zuge dieser Arbeit eine Kokille ausgelegt und gefer-
tigt. Ziel bei der Konstruktion der GieBBkokille war, die Abkiihlgeschwindigkeit der Schmelze
bzw. des Gussteils variieren zu konnen. Dies sollte zusdtzlich unter der Bedingung moglichst
gleichméBiger Abkiihlgeschwindigkeiten {iber die spiter zu entnehmenden Proben hinweg ge-
schehen. Hierzu wurden die Proben auf Grund ihres gro3en Lange / Durchmesser-Verhéltnisses
quer zur Haupterstarrungsrichtung positioniert (vgl. Abbildung 4-1(a)). Die Kokille besitzt die
AuBenabmessungen 270 mm X 185 mm X 120 mm. Im Bereich des spateren Gussteils betragt
die Hohe der Kavitdt 89 mm, die Breite 100 mm und die Dicke im unteren Bereich 15 mm
sowie an der Grenze zum Speiser 19 mm. Die Auslegung des GieBsystems der Kokille (vgl.
Abbildung 4-1(b)) erfolgte zu Beginn nach Nielsen (1987) und wurde anschlieBend mit einer
Simulationsstudie hinsichtlich einer moglichst turbulenzarmen Formfiillung optimiert. Dies
fiihrte besonders im Ubergangsbereich Anschnitt - Kavitit zu einer deutlichen Reduzierung der
Turbulenzen auf Grund einer zunehmenden Verjiingung des Anschnitts in der Dicke mit groBBer
werdender Breite. Um eine gerichtete Erstarrung zu begiinstigen, ist die Kavitit leicht und der
Speiserbereich stark konisch ausgefiihrt. Eine sichere Positionierung der beiden Formhélften
zueinander erfolgt mit Hilfe zweier Stifte sowie der passenden Gegenstiicke. Die Entnahme des
Gussteils wird durch 3°-Formschrigen im gesamten Gussteilbereich unterstiitzt. Auf der Riick-

seite sind flinf Bohrungen in die Kokille eingebracht. Vier davon dienen zur Aufnahme von
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Thermoelementen zur Temperaturerfassung im Gussteil wihrend des Erstarrungsvorgangs.
Diese sind so angeordnet, dass die Thermoelemente jeweils auf Probenhohe (10 mm und
40 mm Abstand von der Unterseite der Kavitidt) am Mittelpunkt und am Ende der spéteren Aus-
gangsmesslange [y (l,/2 = 20 mm) der Zugproben die Temperaturen erfassen. Die flinfte Boh-
rung dient zur Aufnahme von Thermoelementen, um die Temperatur in der Kokille zu erfassen.
Diese befindet sich in Langsrichtung an identischer Position mit den Messpunkten in der Mitte
der Kavitdt und 30 mm {iber dem Kavitidtenboden sowie einem Abstand von 2 mm zur inneren
Stahlkontur der Kavitét. Sie stellt ein Mittelmal} fiir die Kokillentemperatur im Bereich des
Gussteils dar. Die Temperaturen wurden mit Mantelthermoelemente vom Typ K der Klasse 2

erfasst.

(a) (b) |

Bohrungen flr
Thermoelemente

Heizpatronen

Zugproben

Abbildung 4-1:  Gussteilmodell mit der Lage der spdter entnommenen Proben (a) sowie die
zugehorige Kokillenhidlfte (b)

Wie in Abschnitt 2.1.2 beschrieben kann auf die Mikrostruktur {iber eine Variation der Abkiihl-
bedingungen Einfluss genommen werden. Dies kann unter anderem durch eine erhéhte Schmel-
zetemperatur oder durch eine Temperierung der Kokille realisiert werden. Da ein Uberhitzen
der Schmelze aufgrund der hohen Wasserstoffaffinitit von Aluminiumschmelzen bei Tempe-
raturen grofer 750 °C (Talbot, 1975, S. 169) mit groBer Wahrscheinlichkeit zum Auftreten von
Poren fiihrt, erfolgte die Variation der Abkiihlbedingungen durch eine Beeinflussung der Tem-
peratur des GieBwerkzeugs. Hierzu wurden in jede Kokillenhélfte zwei Heizpatronen mit einer
beheizten Lange von 270 mm, einem Durchmesser von 12,5 mm sowie einer Leistung von je
1,25 kW eingebracht. Diese erlauben ein Auftheizen des GieBwerkzeugs auf Temperaturen
> 500 °C und somit eine stufenlose Einstellung der Abkiihlbedingungen fiir jede Legierung.
Die Regelung der Heizpatronen erfolgte iiber ein Heilkanalregelgerdt RHO8 mit Reglerein-
schiiben vom Typ RD2057 der Firma ESK-Electronic-GmbH, Wiesbaden.

Laborschmelzofen

Als Schmelz- und Warmhalteofen kam das Modell N 250/A der Nabertherm GmbH, Lilienthal,

zum Einsatz. Der elektrisch beheizte Umluft-Kammerofen besitzt eine Leistung von 18 kW und
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einen grofen frontal zuginglichen Ofenraum. Er ermdglicht die Lagerung von bis zu sechs der
verwendeten Graphittiegel mit einem jeweiligen Volumen von 2,2 | Aluminiumschmelze. Die
Temperaturkontrolle erfolgte wahrend der Abstehphase in der Schmelze, da sich eine reine

Messung der Ofenraumtemperatur als unzureichend hinsichtlich der Genauigkeit herausstellte.

Temperaturmessgerit

Die Aufzeichnung der Temperaturen wéhrend der GieBBversuche erfolgte mittels der Basiskom-
ponente NI cDAQ-9174 mit zwei Thermoelement-Eingangsmodulen des Typs NI 9213 der
Firma National Instruments Corporation, Austin (USA). Jedes Modul erlaubt die Aufzeichnung
von Temperaturen auf bis zu 16 Kanilen mit einer max. Summenabtastrate von 75 Hz. Weiter-
hin verfiigen die Module iiber eine integrierte Kaltstellenkompensation. In der Messkette ka-
men zur Erfassung der Temperaturen Mantelthermoelemente vom Typ K (NiCr-Ni) mit einem
Durchmesser von 1,5 mm zum Einsatz. Die Aufzeichnung der Temperaturen erfolgte bei den

Versuchen mit einer Frequenz von 10 Hz.

Funkenemissionsspektrometer

Zur chemischen Analyse der Schmelze wurde ein Funkenemissionsspektrometer vom Typ
Foundry Master der Worldwide Analytical Systems AG, Uedem, verwendet. Die Proben wur-
den vor der Messung liberfrist, um eine ebene Anlageflache fiir den Messvorgang zu erhalten.
Die Zusammensetzung der verwendeten Gusslegierungen, die mittels Spektralanalyse ermittelt
wurde, ist in Tabelle 4-2 als Mittelwert aus 5 Einzelmessungen dargestellt.

Tabelle 4-2: Zusammensetzung der Legierungen (Angaben in Gewichtsprozent, Mittel-

werte aus 5 Einzelmessungen); die Elemente Cu, Mg und Mn weisen bei allen
Legierungen einen Anteil von < 0,001 % auf

Al Si Fe
AISi5 949 4,97 0,10
AISi7 92,9 6,94 0,09
AISi9 90,9 8,96 0,09
AlSi12 87,9 11,85 0,09

Gieflvorgang

Der Gieflvorgang bei den Versuchen erfolgte manuell. Da fiir die kleine Tiegelgro3e vom Typ
A20 keine sinnvoll einsetzbare Entgasungseinheit verfiigbar war, erfolgte die Reinigung der
Schmelze durch eine Abstehbehandlung vor den GieBBversuchen von 12 h bei 700 °C. Dies
fiihrt, je nach Dichte der Verunreinigungen, zu einem Absetzen derselben am Boden oder einem
Aufsteigen in die Kritze, was fiir eine héhere Schmelzequalitit sorgt. Um den Verschleif3 und

die Kaltlaufgefahr zu reduzieren, erfolgte vor dem Abgief8en der Auftrag einer Graphitschlichte
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auf das GieBwerkzeug. Aullerdem kamen Filter mit einer Feinheit von 10 ppi zum Einsatz, um

Verunreinigungen in der Schmelze zurilickzuhalten und die Fiillgeschwindigkeit zu verringern.

Die Temperaturmessung erfolgte jeweils mit einem Abstand von 7,5 mm in Dickenrichtung
von der Mitte des Gussteils und von 10 mm zum Kavitdtenboden (vgl. Abbildung 4-2). Diese
Position ist der Durchmessermittelpunkt der spateren Zugprobe. Neben dem Messpunkt in der
Zugprobenmitte wurde ein weiterer mit einem Abstand von 20 mm in Langsrichtung verwen-
det, um den Temperaturgradienten iiber die Zugprobenldange hinweg beurteilen zu kénnen. Die-
ser Messpunkt stellt das Ende der Ausgangsmesslinge [, der Zugprobe dar. Dariiber hinaus
erfolgte die Temperaturaufzeichnung an zwei Messpunkten, die sich in gleicher Position 40 mm
oberhalb des Kavititenbodens befinden.

(a) (b)

75, "—“20 ?
—’l—‘—’ ? oben ' '
| / Seite —~ 4 _— Mitte
Koklille1\\ 5 . Kokille 1

/ \ Kokille2 % . — Thermoelement
\\] unten oT\ )

Thermoelement -
L

Abbildung 4-2: Lage der Messstellen im Quer- (a) und Ldangsschnitt (b) der Kavitit der Ko-
kille; Maf3e in mm

Der Abguss der Proben erfolgte mit einer Schmelzetemperatur von 700 °C. Die Kokillentem-
peratur wurde fiir eine schnelle Erstarrung und somit eine feine Mikrostruktur auf 60 °C, fiir
eine mittlere Erstarrung (nur AlISi9) auf 250 °C und fiir eine langsame Erstarrung auf 400 °C
geregelt. Fiir die Legierung AlSi5 mussten die GieBversuche fiir eine langsame Erstarrung bei
einer Kokillentemperatur von 300 °C erfolgen, da bei hoheren Kokillentemperaturen die Guss-

teile eine hohe Porositit aufwiesen.

4.1.2 Wirmebehandlung der Proben (T4)

Die Wirmebehandlung erfolgte an den aus dem Gussteil gefertigten Zugproben. Hierzu wurde
ein Laborofen des Typs KLS 10/12 der Thermconcept GmbH, Bremen, verwendet. Die Kern-
temperaturiiberwachung der Proben erfolgte wahrend des Gliihvorgangs iiber eine Bohrung im
Inneren einer Probe. Die Proben erwarmten sich im bereits vorgeheizten Ofenraum und wurden
ab Erreichen einer Kerntemperatur von 520 °C vier Stunden auf dieser gehalten. AnschlieBend
erfolgte eine Abschreckung im Wasserbad sowie eine Kaltauslagerung bei RT von mehr als

sieben Tagen.
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4.1.3 Metallographische Untersuchungen

Schliffbildaufnahme und -auswertung

Die metallographischen Untersuchungen wurden anhand von Schliffbildern durchgefiihrt. Die
Proben hierzu wurden auf Hohe der Temperaturmesspositionen senkrecht zur Zugprobenlédngs-
achse entnommen und anschlieBend mit Hilfe des Schleif- / Poliergerits Saphir 560 der ATM
GmbH, Mammelzen, mit Schleifpapier der Kérnungen 120-2500 bearbeitet. AnschlieBend er-

folgten zwei Poliervorginge mit Poliersuspensionen der Feinheit 3 um und 0,05 pm.

Die Schliftbildauthahmen erfolgten mit dem Auflichtmikroskop Axioplan II der Firma Carl
Zeiss AG, Oberkochen, in Verbindung mit der angeschlossenen Kamera AxioCam MRc5. Mit
der verwendeten Software AxioVision4 war eine Auswertung der Schliffbilder hinsichtlich se-
kundédrem Dendritenarmabstand und freier eutektischer Weglidnge mdoglich. Die Aufnahmen fiir
die spitere Segmentierung erfolgten mit einer Vergroferung von 50:1, fiir die Messung des
sekundiren Dendritenarmabstands mit 100:1 und fiir die Messung der freien eutektischen Weg-

lange mit 1000:1. Fiir die Auswertung des DAS wurde dieser liber mehrere Dendritenarme hin-

weg iiber mind. 20 Messstellen gemittelt. Die Messung des Dendritenarmabstands entspricht
somit der BDG-Richtlinie P220 (2011). Eine beispielhafte Messung ist in Abbildung 4-3(a) zu
sehen. Dariiber hinaus zeigt Abbildung 4-3(b) die Messung der freien eutektischen Weglinge
in Anlehnung an Todte (2002, S. 39).

Abbildung 4-3: Messung des sekunddren Dendritenarmabstands (a) und der freien eutekti-
schen Wegldinge (b)
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Segmentierung

Fiir die spatere Verwendung der Geometrien in der Simulation sowie die Bestimmung der eu-
tektischen Phasenanteile Pg,, 3 erfolgte eine computergestiitzte Segmentierung der Schliffbilder
fiir die Konfiguration F. Diese ermoglicht die klare Unterteilung des Schliftbilds in eutektische
Bereiche und Bereiche des a-Mischkristalls. Hierbei wurde unter Verwendung der open-
source-Software ImagelJ 1.51h mit dem Plugin Paket fiji die in Abbildung 4-4 dargestellte Vor-

gehensweise entwickelt.

@ %

Abbildung 4-4:  Schritte des Segmentierungsalgorithmus am Beispiel einer AlSi9 s-F Mikro-
struktur: Ausgangszustand (a), nach Anwendung der Rolling Ball Back-
ground Subtraction (b), nach der grauwertbasierten Segmentierung (c), nach
dem Opening (d) und nach der Eliminierung der Strukturen unterhalb der
Minimalgréfe (e) (Baumgartner, 2017)

Zu Beginn wurde das Hintergrundrauschen mittels einer Rolling Ball Background Subtraction
reduziert (b). AnschlieBend erfolgte die grauwertbasierte Segmentierung des Bildes anhand ei-
nes Schwellwerts, der nach der Methode von Huang und Wang (1995) berechnet wurde (c).

Um das Eutektikum als Kombination aus Siliziumnadeln und dazwischenliegender a-Matrix

3 Der eutektische Phasenanteil P, bezeichnet das Verhiltnis der Fliche des Eutektikums zu der gesamten betrach-
teten Flache eines Schliftbilds.

_ Flache des Eutektikums
Eu ™ gesamte Flache des Schlif fbilds
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erfassen zu konnen, wurde die morphologische Basis-Operation Opening verwendet (d). Hier-
bei erfolgt zuerst eine VergroBerung und anschlieend eine Verkleinerung einer Struktur, in
diesem Fall der dunklen Siliziumnadeln, an ihren am Rand liegenden Pixeln. Diese Operation
ermdglicht die Verbindung der einzelnen Siliziumnadeln und damit die Eliminierung der in-
nenliegenden a-Matrix. Um einzelne im a-Mischkristall liegende dunkle Pixel, die von Schleif-
oder Polierriickstinden herriihren, nicht in den eutektischen Anteil miteinzubeziehen, erfolgte
zuletzt die Beseitigung aller Strukturen, die ein vorgegebenes Minimum an zusammenhingen-

den Pixeln unterschreiten (e).

4.1.4 Ermittlung mechanischer Kennwerte

Die Ermittlung der mechanischen Kennwerte Dehngrenze, Zugfestigkeit und Bruchdehnung
sowie der Verlauf der Spannungs-Dehnungs-Kurve erfolgte mit einer Universal-Priifmaschine
1484/DUPS-M der Firma Zwick GmbH und Co.KG, Ulm (vgl. Abbildung 4-5). Diese besitzt
zwei separate Priifrdiume, die durch eine vertikal verfahrbare Traverse getrennt sind. Die beiden
Priifrdume verfiigen tiber Kraftaufnehmer mit den Messbereichen 0-20 kN bzw. 0-200 kN, die
jeweils eine Auflosung von 0,25 % der Nennpriifkraft besitzen. Unter Verwendung des 20 kN-
Kraftaufnehmers wird somit eine Auflosung von 50 N erreicht. Die Bedienung und Auswertung
erfolgte iiber die Software testXpert II - V3.61. Diese liefert nach der Aufnahme der Kraft-
Weg-Kurve automatisch voreingestellte Ergebnisse wie die 0,2 %-Dehngrenze, die Zugfestig-

keit und die Bruchdehnung.

Hochtemperatur-
extensometer

Abbildung 4-5: Zugpriifmaschine mit eingespannter Rundzugprobe und Hochtemperatur-
Extensometer bei gedffnetem Hochtemperaturofen
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Fiir die Versuche bei erh6hten Temperaturen kam weiterhin ein widerstandsbeheizter Hoch-
temperaturofen Typ HTO-08 der Firma MAYTEC Mess- und Regeltechnik GmbH, Singen,
zum FEinsatz. Er besitzt einen Arbeitsbereich bis 900 °C, wobei die Temperaturregelung mit
drei im Ofenraum befindlichen Thermoelementen erfolgt. Bei den Versuchen mit erhohter
Temperatur wurde mittels eines Kontaktthermoelements die Probentemperatur auf deren Ober-
fliche gemessen. Die Dehnungsmessung erfolgte sowohl bei erhohten Temperaturen als auch
bei Raumtemperatur (RT) mit dem Hochtemperatur-Extensometer PMA-12/V7/1 der Firma
MAYTEC, da eine Dehnungsmessung anhand der Wegaufzeichnung der Traverse mit grof3en

Unsicherheiten behaftet ist.

Die Zugversuche wurden nach den Normen DIN EN ISO 6892-1 (2009) bei Raumtemperatur
und DIN EN ISO 6892-2 (2011) bei 150 °C und 300 °C mit einer Dehngeschwindigkeit von
0,00025 1/s durchgefiihrt. Zum Einsatz kamen Rundzugproben der Form B nach DIN EN
50125 (2009) mit einem Nenndurchmesser von dy = 8 mm. Die Entnahme der Zugproben aus
dem Gussteil erfolgte an den in Abbildung 4-1(a) dargestellten Positionen im unteren Bereich.
Lediglich die Proben der Legierung AlSi5 mit einer langsamen Erstarrung wurden aus dem
oberen Bauteilbereich entnommen, um hierdurch einen groBeren Unterschied in der Mikro-
struktur sowie in den mechanischen Eigenschaften zwischen den schnell und langsam erstarrten

Proben dieser Legierung zu erreichen.
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4.1.5 Neutronendiffraktometrie am Instrument STRESS-SPEC
Aufbau STRESS-SPEC

Detektor
Neutronenstrahl

(monochromatisch) Radialkollimator

~ |
M

Monochromator

26th

Strahlfanger
Primarblende

Yt
Neutronenstrahl . I X
(polychromatisch) Rundtisch Z t

Abbildung 4-6:  Schematischer Aufbau des Diffraktometers STRESS-SPECC fiir eine Zugpro-
benmessung in Langsrichtung am FRMII nach Saal (2017, S. 36)

Die Versuche zur Ermittlung der phasenspezifischen Dehnungen unter Last wurden am Instru-
ment STRESS-SPEC (Hofmann et al., 2006, S. 1035ff.) der Forschungs-Neutronenquelle Heinz
Maier-Leibnitz (FRMII) durchgefiihrt. Bei dieser Forschungseinrichtung werden die Neutronen
von einem Brennelement emittiert. Die zu den Diffraktionsexperimenten bendtigten Neutronen
stammen aus dem Zerfall des Isotops Uran 2*°U. Sie besitzen nach dem Zerfall eine Energie
von ca. 2-3 MeV und sind mit diesem Energieniveau ungeeignet fiir Beugungsexperimente
(Hutchings, 2005, S. 67). Um die Neutronen auf ein fiir die Diffraktion nutzbares Energieniveau
zu senken, erfolgt eine Moderation mittels schwerem Wasser. Dadurch erlangen die Neutronen,
die nun als thermisch bezeichnet werden, eine Energie von ca. 28 meV, was einer Wellenlédnge
von 1,7 A entspricht. Der polychromatische Strahl moderierter Neutronen trifft anschlieBend
auf einen einkristallinen Monochromator, fiir den am Instrument STRESS-SPECC verschie-
dene Materialien (Germanium, Graphit und Silizium) zur Verfiigung stehen. Ziel bei der Wahl
des Monochromators ist es, einen mdglichst dhnlichen Gitternetzebenenabstand wie im Pro-
benmaterial zu erreichen (Hutchings, 2005, S. 84). Dariiber hinaus kann durch eine geeignete
Wahl des Beugungswinkels am Monochromator 6, ein Beugungswinkel 0p;; =~ 90° an der
Probe realisiert werden. Dies hat nach Hofmann (2006, S. 1035f.) den Vorteil, dass vertikale
Divergenzen auf Grund der Monochromatorfokussierung keinen Einfluss auf die rdumliche
Auflésung haben und das Messvolumen kubisch ist. Der Monochromator bildet aus dem poly-
chromatischen einen monochromatischen Strahl mit einer Streuung von ca. = 0,2 A. Dieser be-
sitzt nur noch ungefdhr 0,5 % der auf den Monochromatorkristall auftreffenden Neutronen

(Hutchings, 2005, S. 80). Zur Probenmanipulation steht ein in den Raumrichtungen x;, y; und
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z; verfahrbarer und um den Winkel w, drehbarer Messtisch zur Verfiigung, der eine exakte
Positionierung der Probe im Neutronenstrahl ermdglicht. Die Probe kann in den translatori-
schen Richtungen mit einer Genauigkeit von ca. 0,01 mm und in der rotatorischen mit ca. 0,01°
verfahren werden. Der monochromatische Strahl wird vor dem Auftreffen auf die Probe durch
eine Primérblende begrenzt, die die Hohe und Breite des Messvolumens festlegt. Die gebeugten
Neutronen treffen durch einen Radialkollimator hindurch auf den Detektor, die nicht gebeugten
auf einen Strahlfinger aus Borcarbid, boriertem Polyethylen und Blei, der die Neutronen mo-
deriert und die entstehende Gammastrahlung abschirmt (Saal, 2017, S. 37). Der Radialkollima-
tor enthilt einen Féacher aus Kanilen, die alle eine geradlinige Verbindung zwischen dem De-
tektor und der Probe darstellen. Durch die Oszillation des Kollimators wihrend der Messung
erfolgt eine gleichmiBige Ausleuchtung des Detektors. Der Kollimator mit seiner Brennfleck-
breite begrenzt in Verbindung mit der Primérblende das Messvolumen. Bei den Experimenten
fand ein *He-psd (position-sensitive-detector) Anwendung. Das Diffraktometer STRESS-SPEC
bietet bei einem Detektorabstand von 1070 mm die Moglichkeit, einen Streuwinkelbereich von
~ 14° bei einer Messung zu erfassen. Weiterhin kann der Detektor in einem Winkelbereich von
20p1; = 10-120° positioniert werden. Im Rahmen der Experimente wurden die Reflexe der Git-
ternetzebenen (311) fiir Aluminium* und (331) fiir Silizium® verwendet. Der Reflex Al(311) ist
nach Aussage von Hutchings (2005, S. 155) und Empfehlung der Norm (27/432:2009, S. 21)
besonders fiir Riickschliisse auf das makroskopische Bauteilverhalten geeignet, da dieser nur
geringfiigig durch intergranulare Spannungen beeinflusst wird. Somit l4sst er einen guten Riick-
schluss auf das makroskopische Verhalten zu. Abbildung 2-10 zeigt, dass sich bei der Untersu-
chung des Reflexes Al(311) fiir das Silizium der Reflex der (331)-Ebene auf Grund seiner Nahe
im Streuwinkelbereich anbietet. Die Beugungsuntersuchungen wurden mit einer Wellenlédnge
von 1,66 A durchgefiihrt, da diese eine Messung der Intensititen der zwei genannten Reflexe
im Bereich von 20, =~ 84-92° ermdglicht. Um einen geringen Approximationsfehler bei der
Auswertung der Reflexe realisieren zu konnen, belief sich die Belichtungszeit pro Messstufe
siliziumgehaltsabhéngig auf 5—10 Minuten. Die kennzeichnenden Instrumenteinstellungen sind
in Tabelle 4-3 zusammengefasst dargestellt. (Repper, 2010, S. 34; Saal, 2017, S. 37)

* Der Reflex dieser Ebene wird im weiteren Verlauf mit Al(311) bezeichnet.

3 Der Reflex dieser Ebene wird im weiteren Verlauf mit Si(331) bezeichnet.
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Tabelle 4-3: Bei der Dehnungsanalyse am Neutronendiffraktometer STRESS-SPEC ver-
wendete Instrumenteinstellungen

Monochromator Si(400)
Wellenliinge A / A ~ 1,66
untersuchte Gitterebenen Al(311) und Si(331)
Messvolumen
(Liinge x Breite x Hohe) / mm’® 3X S5 XT

Zugpriifmaschine mit Ofeneinheit

Bei den Zugversuchen im Neutronenstrahl kam eine Zugpriifmaschine zum Einsatz, die am
FRMII entwickelt und gefertigt wurde (Hoelzel et al., 2013). Diese in Abbildung 4-7 darge-
stellte Maschine ist speziell fiir die Anwendung im Neutronenstrahl konzipiert und erlaubt eine
Rotation der gesamten Aufnahme um bis zu 90°. Durch diese Senkrechtstellung der Probe kann
neben der Messung der Gitternetzebenenabstéinde in Langsrichtung der Probe auch eine Mes-
sung in Dicken- bzw. Breitenrichtung erfolgen. Fiir die Versuchsdurchfiihrung wurde die por-
table Maschine auf dem beschriebenen Messtisch montiert, was durch dessen Verfahrbarkeit
eine exakte Positionierung der Probe im Strahl ermdglichte. Bei den Zugversuchen mit erhéhten
Temperaturen kam ein speziell fiir diese Zugmaschine entwickelter Spiegelofen zur Anwen-
dung. Um eine Autheizung der Probenaufnahmen und damit verbundene Messungenauigkeiten
zu vermeiden, verfligen die Probenaufnahmen iiber eine Wasserkiihlung, sodass lediglich die
Probe die gewiinschte Temperaturerhohung erféhrt.
Zugprobe

wassergekihlte

Aufnahme =\ —— \ Spiegelofen 4
: = § \ 7

7

Abbildung 4-7: Zugpriifmaschine mit eingespannter Rundzugprobe am Instrument STRESS-
SPECC mit Spiegelofen und wassergekiihlten Aufnahmen fiir erhéhte Priif-
temperaturen
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Bei den Zugversuchen im Neutronenstrahl wurden zusétzlich zu der makroskopischen Gesamt-
dehnung die Positionen der Beugungsreflexe der Gitternetzebenenscharen (hkl) in der Zug-
probe erfasst (vgl. Abbildung 4-8(a)). Hierbei lag der Streuvektor Q, der die Messrichtung be-
schreibt, parallel zur Kraftangriffsrichtung. Auf Grund der notwendigen Belichtungszeit er-
folgte die Messung der Gitternetzebenenscharen stufenweise, was die in Abbildung 4-8(b) dar-
gestellte schematische Spannungs-Zeit-Kurve verdeutlicht. Auf die Lastbeaufschlagung der
Probe folgte eine Haltezeit fiir die Messung. Anschlieend wurde die Zugprobe mit der néchst-
hoheren Laststufe beaufschlagt. Die Zugpriifmaschine wurde wéihrend jeder Messung mit einer
kontinuierlichen Oszillation von w, == 4° versehen, um die Kornstatistik zu erh6hen und somit

das Messergebnis zu verbessern.

(a) einfallender Neutronenstrahl  (b)
(hkl) Gitternetzebenen 0
(@]
. _ L3
F <=m [[K——=a| mpF §
- n
gebeugter Neutronenstrahl Zeit >

Abbildung 4-8:  Diffraktometrische Messrichtung bei einem Zugversuch im Neutronenstrahl
(a) und Spannung-Zeit-Verlauf wihrend des Versuchs (b)

4.1.6 Synchrotrontomographie an der Beamline ID19

Die tomographische Untersuchung der Proben erfolgte an der Beamline ID19 der European
Synchrotron Radiation Facility (ESRF) in Grenoble. Diese Beamline wird hauptsachlich fiir die
Mikrotomographie und Laminographie verwendet. Hierbei konnen durch die Nutzung des Pha-
senkontrasts auch Proben mit geringen Kontrastverhdltnissen gut dargestellt werden. (European

Synchrotron Radiation Facility)

In Abbildung 4-9 ist der Aufbau der ID19-Beamline schematisch dargestellt. Die auf nahezu
Lichtgeschwindigkeit beschleunigten Elektronen werden durch den Undulator kontinuierlich
ausgelenkt, was zur Emission von hochenergetischer Rontgenstrahlung fiihrt. Die Bandbreite
der Energie der eingesetzten Strahlung reicht dabei von ca. 6-250 keV. Durch eine Reihe von
Elementen (Blenden und Filter) kann der Strahl manipuliert werden, bevor er auf die Probe
trifft. Hierbei kommt vor allem der StrahlgroBBe (Hohe X Breite) entscheidende Bedeutung zu.
Diese kann von 0,1 mm X 0,1 mm bis zu 60 mm X 15 mm variiert werden. Wenn die Rontgen-
strahlen die Probe durchleuchtet haben, treffen sie auf einen Szintillator. Wird von dem Szintil

latormaterial ein Rontgenquant absorbiert, so sendet es Photonen aus, die {iber eine Optik in
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Richtung einer CCD/CMOS-Kamera gelenkt werden. Die Umlenkung ist unter anderem erfor-
derlich, um ein direktes dauerhaftes Bestrahlen der Kamera zu vermeiden. Die CCD/CMOS-
Kamera erfasst die eintreffenden Photonen und generiert hierzu die entsprechende Projektion.
Durch die anschlieBende Rekonstruktion werden die Scans zu einem dreidimensionalen Abbild
des vom Strahl durchleuchteten Bereichs zusammengefiigt. Bei der Beamline ID19 kommt

hierbei der Algorithmus pyHST (High Speed Tomography in python version) zum Einsatz.

CCD/

Undulator CMOS
Roéntgenstrahlung

Speicherring

/

150 m 50 mm

/@

Monochromator  Bjenden und Filter

Optik

>
—

Szintillator

rotierende Probe

Abbildung 4-9: Schematische Darstellung der Beamline IDI19 am ESRF nach Koos
(2014, S. 37)

Die Fertigung der Proben fiir die Synchrotrontomographie erfolgte aus den in den konventio-
nellen Zugversuchen sowie den Zugversuchen im Neutronenstrahl gerissenen Proben. Diese
wurden an der Bruchfldche iiber eine Lange von 2 mm auf einen Durchmesser von 0,6 mm
abgedreht. Die Stirnseite der Probe wurde hierbei nicht bearbeitet, sodass an dieser Stelle das
Bruchgefiige vorliegt. Zur Befestigung der Probe schlieft an den diinnen Hals ein breiterer,
ebenfalls runder Korpus mit einem Durchmesser von 5 mm und einer Héhe von 10 mm an. Die
Strahlabmessungen wurden auf 1 mm X 1 mm festgelegt, da dies die Erfassung der gesamten
Probe mit einer Messung ermdglichte. Um lediglich Schidigungen zu detektieren, die durch
die Belastung im Zugversuch und nicht durch die anschlieende mechanische Bearbeitung her-
vorgerufen wurden, erfolgte die Auswertung in einem zentralen Probenbereich mit den Abmes-
sungen 350 pm X 350 um X 350 um. Die Probe wurde so positioniert, dass die Bruchkante den
oberen Abschnitt des durchstrahlten Bereichs bildete. Die Belichtungszeit bei jedem Scan be-
trug 0,02 Sekunden bei einer Energie von 17,6 keV. Ein Detektor-Probe-Abstand von 50 mm
zeigte die besten Ergebnisse. Durch die Strahlgrofe von 1 mm? lieferte die verwendete PCO-
CMOS Kamera eine Voxelkantenldnge von 0,3 um. Bei der Rekonstruktion kam die gefilterte

Riickprojektion zum Einsatz.
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Tabelle 4-4: Bei der Tomographie verwendete Instrumenteinstellungen
Strahlenergie 17,6 keV
Abstand Detektor-Probe 50 mm
durchstrahlte Probendicke @ 0,6 mm
Strahlabmessungen ~ 1,0 mm X 1,0 mm

4.2 Numerische Methoden

Fiir ein vertieftes Verstidndnis des mikrostrukturellen Verhaltens sowie einer Prognosemdglich-
keit von mechanischen Eigenschaften auf Basis des Gefiiges der untersuchten Aluminium-Si-
lizium-Legierungen wurde ein Mikrostrukturmodell entwickelt. Dieses erlaubt die Berechnung
einer klassischen Spannungs-Dehnungs-Kurve auf Basis eines Schliffbilds. Der Aufbau des
Modells sowie die numerische Berechnung wurde mit dem Programm Abaqus 6.12-3 der Firma
Dassault Systemes, Vélizy-Villacoublay (Frankreich), unter Verwendung einer impliziten L6-

sungsmethode (Abaqus Standard) durchgefiihrt.

4.2.1 Geometrie und Diskretisierung des Modells

Die Geometrien fiir die Simulation konnten aus den Schliffbildern unter Verwendung des in
Abschnitt 4.1.3 beschriebenen Algorithmus zur Segmentierung gewonnen werden. Es fanden
Bereiche aus den Schliftbildern Anwendung, die die in Abschnitt 5.2 ermittelten Durchschnitts-
werte fiir den sekundédren Dendritenarmabstand aufweisen. Das Programm ImageJ ermoglichte
neben der Segmentierung der Proben auch den Export der Phasen (a-Mischkristall oder Eutek-
tikum) als STL-File fiir die zweidimensionale Geometrie. Um eine liickenlose Kontaktflache
im spiteren Verlauf der Modellentwicklung sicherzustellen, wurde lediglich eine Phase in
Abaqus importiert und die zweite als Negativ der ersten modelliert. Die in der numerischen
Berechnung betrachteten quadratischen Bereiche der Schliffbilder haben eine Kantenlénge von
500 Pixel. Das entspricht unter Berlicksichtigung der Mikroskopvergro3erung einer realen

Linge und Breite von ca. 0,7 mm.

Die geometrischen Informationen der Gefligestruktur lagen nur zweidimensional vor, weshalb
eine deutliche Verbesserung der Ergebnisgenauigkeit durch die Verwendung von Volumenele-
menten bei der Modellierung der Geometrie ausgeschlossen wurde. Da eine derartige Model-
lierung dariiber hinaus eine Erh6hung der Rechenzeit bedeutet hitte, wurde auf die Verwen-
dung von Volumenelementen verzichtet. Mit einer Elementmodellierung fiir den ebenen Span-
nungszustand kann der festigkeitssteigernde Effekt durch die Stiitzwirkung des eutektischen
Netzwerks, der im Folgenden als Strukturfestigkeit bezeichnet wird, in der dritten Raumrich-

tung nicht abgebildet werden. Folglich wiirde das Gefiige deutlich zu friith versagen, weshalb
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eine solche Modellierung nicht als zielfiihrend erachtet wird. Eine Verwendung des EVZ er-
moglicht in begrenztem Maf3e die Abbildung des in der Realitéit vorhandenen Verfestigungsef-
fekts in der dritten Raumrichtung. Allerdings erlauben Elemente dieser Art keine Dehnung in
der dritten Richtung. Um die in den Experimenten verwendeten Rundzugproben auch in der
Simulation in mdglichst guter Ndaherung abzubilden, wurde deshalb die Modellierung in einem
rotationssymmetrischen System vorgenommen. Die Elemente der Rotationssymmetrie ermog-
lichen dabei die festigkeitssteigernde Wirkung des Eutektikums abzubilden und lassen im Ge-
gensatz zu den Elementen des ebenen Verzerrungszustands auch eine Dehnung in der dritten

Richtung zu.

Fiir die automatische Vernetzung fanden Elemente mit drei Knoten und linearen Ansatzfunkti-
onen fiir einen rotationssymmetrischen Koérper vom Typ CAX3 (Dassault Systémes Simulia,
2015) Anwendung. Auf eine Erweiterung der Rechnung hinsichtlich der Verwendung von Ele-
menten mit quadratischen Ansatzfunktionen wurde verzichtet. Berechnungen zeigten, dass eine
derartige Erweiterung in diesem Fall keinen deutlich positiven Einfluss auf die Qualitét der
Simulationsergebnisse hat, jedoch mit mehr Rechenzeit einhergeht. Der Diskretisierungsgrad
wurde mit der durchschnittlichen Elementkantenldnge vorgegeben. Das Programm setzt die ge-
forderte Elementkantenldnge bei im Inneren der Geometrie liegenden Elementen im Verlauf

der Diskretisierung um.

PAVAS
S
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Abbildung 4-10: Vernetzte Mikrostruktur der Legierungskonfiguration AlISi9 s-F (Eutekti-
kum: Weif3, a-Mischkristall: Griin)
Bei der Diskretisierung der Randabschnitte positioniert der Vernetzungsalgorithmus allerdings

an jedem Punkt der STL-Punktewolke einen Knoten, um die Geometrie genau abzubilden. Da

die STL-Punkte einen geringeren Abstand aufweisen als die vorgegebene Elementkantenlénge,
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wird diese in den randnahen Bereichen unterschritten. Die Bereiche am Rand der Siliziumphase
bilden somit an der spéiteren Phasengrenze einen feinmaschigen Bereich im Gegensatz zu den
grober diskretisierten Bereichen, die nicht in der Nidhe der Phaseniibergéinge liegen (vgl. Ab-
bildung 4-10).

4.2.2 Interaktion und Grenzflichenversagen

Bei den untersuchten Werkstoffen handelt es sich um untereutektische und eutektische Alumi-
nium-Silizium-Legierungen. Diese weisen, wie in Abschnitt 2.1.1 beschrieben, die Gefiigepha-
sen a-Mischkristall und Eutektikum auf. Diese Phasen sind ohne anliegende Last fest miteinan-
der verbunden. Wie sich diese Phasengrenze bei Belastung in der Realitdt verhilt, ist derzeit
nicht bekannt, weshalb die Implementierung einer Interaktionsmdéglichkeit erfolgt. Diese soll
primér eine feste Verbindung zwischen den Phasen bilden. Allerdings muss auch ein Versagen
bei Uberschreiten einer kritischen Belastung méoglich sein, um eine Trennung der beteiligten

Gefligepartner an der Phasengrenze in der Simulation abbilden zu kdnnen.

Da die zweite Phase als Negativ der ersten Phase in Abaqus modelliert wurde, weisen deren
Randbereiche dieselbe Geometrie auf. Wie in Abschnitt 4.2.1 beschrieben werden die Knoten-
punkte an den Phasengrenzen durch die STL-Punktewolke bestimmt. Dies fiihrt bei einer kom-
binierten Vernetzung des a-Mischkristalls und des Eutektikums dazu, dass die Knoten fiir die
beiden Phasen in den Randbereichen an denselben Stellen positioniert werden. Somit besteht
bei Simulationsbeginn zwischen den beiden eine liickenlose Phasengrenze. Um den Zusam-
menhalt der beiden Phasen unterhalb einer kritischen Last zu gewéhrleisten, wurde zwischen
den Oberfldchen der Gefligephasen ein adhdsives Verhalten implementiert. Hierflir bietet die
Software Abaqus ein traction-separation Modell. Die Beschreibung erfolgt dabei {iber eine ein-
stellbare Steifigkeit zwischen den beiden Kontaktpartnern, dhnlich einer virtuellen Feder. Bis-
her wurde in der Literatur keine spezifische Grenzfliche zwischen den Phasen Eutektikum und
a-Mischkristall beschrieben. Deshalb bildet der gemittelte Wert der Steifigkeiten der angren-
zenden Phasen die virtuelle Kontaktsteifigkeit. Zusétzlich kann in dem traction-separation Mo-
dell die Trennung der Interaktionspartner gesteuert werden. Dabei erfolgt bei Uberschreiten
einer kritischen Normal- sowie Scherspannung eine virtuelle Trennung der beiden Kontakt-
partner und die virtuelle Kontaktsteifigkeit reduziert sich auf den Wert Null. Durch die Ver-
wendung dieser Option kann ein Versagen der Struktur an der Phasengrenze in der Simulation
abgebildet werden. Fiir eine weitergehende Beschreibung der Wirkweise des Modells sei hier

auf die Ausfiihrungen des Softwareherstellers verwiesen (Dassault Systémes Simulia, 2015).
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4.2.3 Materialbeschreibung

Die Beschreibung der beiden verwendeten Werkstoffe a-Mischkristall und Eutektikum erfolgte
mit einem elastoplastischen Materialmodell. Da die Herstellung von Proben mit einem reinen
Gefiige aus a-Mischkristall oder Eutektikum sich als sehr schwierig erweist, fanden Werte aus
der Literatur fiir das Materialmodell Anwendung. Fiir den Elastizitditsmodul des a-Mischkris-
talls wurde der in der Literatur fiir Reinaluminium géngige Wert von 70 GPa (Kuchling, 2014,
S. 624) verwendet. Der Wert fiir die Phase Eutektikum wurde aus dem Mittelwert der nach den
Schranken von Reuss (Reuss, 1929) und Voigt (Voigt, 1899) abgeschitzten Werte fiir eine
Kombination aus Aluminium und Silizium zu 78,5 GPa berechnet. Reuss beschreibt dabei eine
Abschitzung des E-Moduls fiir parallel liegende Materialien, die einer Belastung quer zu ihrer
Orientierung unterliegen, und Voigt fiir Materialien, deren Belastungsrichtung léngs zu ihrer
Orientierung verlduft. Die Berechnung der Schranken erfolgte auf Basis der in der Literatur
giangigen Werte von 70 GPa fiir Aluminium sowie 169 GPa fiir Silizium (Y1, L1 und Kim, 2000,
S. 175). Der berechnete Wert weist eine gute Ubereinstimmung mit dem fiir die AlSil2-Legie-
rung im Rahmen dieser Arbeit durchgefiihrten Zugversuche (76,8 GPa) auf. Fiir die Modellie-
rung des plastischen Verhaltens fand fiir beide Materialien die FlieBbedingung nach von Mises
Anwendung. Zusétzlich erfolgte eine Erweiterung der verwendeten Werkstoffmodelle um eine
isotrope Verfestigung. Dies erlaubt in Abaqus die Beschreibung der FlieBkurve anhand der
Wertepaare aus FlieBspannung nach von Mises oy, und zugehdrigem Umformgrad ¢. Eine
detaillierte Beschreibung des FlieBkurvenverlaufs und dessen Auswirkungen finden sich in den
Abschnitten 5.7.1 und 5.7.2.

Auf Grund der in Abschnitt 5.6 ndher beschriebenen Erkenntnis, dass eine Schiadigung der Ge-
figestruktur nach Belastung lediglich im Bereich des Eutektikums nachgewiesen werden
konnte, wurde in dem verwendeten Modell die Mdglichkeit des Materialversagens nur fiir die
Phase Eutektikum implementiert. Hierbei wird liber die Angabe eines kritischen Umformgrads
unter einer bestimmten Triaxialitét fiir jedes Element eine Versagensgrenze festgelegt. Ab die-
ser wird schrittweise die Steifigkeit des Elements mit Bezug zur weiteren plastischen Dehnung
reduziert, bis erstgenannte den Wert Null erreicht. Die Schadigungsevolution des Elements
wird durch den Parameter fracture strain (FS) beschrieben. Dieser steuert den Verlauf der Stei-
figkeitsreduktion des Elements sowie die plastische Dehnung des Elements ab Erreichen der

Versagensgrenze bis hin zur vollstindigen Reduktion der Steifigkeit.
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4.2.4 Randbedingungen und Lastaufbringung

Bei Verwendung der achsensymmetrischen Elemente CAX3 erfolgt nach Festlegung einer
Symmetrieachse die Berechnung der Randbedingungen und der Lasten in einem rotationssym-
metrischen System (vgl. Abbildung 4-11).

Abbildung 4-11: 90°-Ausschnitt der Simulationsgeometrie mit schematisch dargestellten
Randbedingungen und Belastungsrichtung am Beispiel einer Mikrostruktur
der Konfiguration AlSi5 s-F

Somit werden alle angreifenden Lasten, die in einem Schnitt der Geometrie definiert werden,
als tiber den Umfang integrierte Krifte betrachtet. Um Singularititen zu vermeiden und damit
auch die Stabilitdt der Simulation zu erhéhen, wurde die Geometrie geringfiigig von der z-
Achse in radialer Richtung verschoben, sodass keine Knoten direkt auf der z-Symmetrieachse
zu liegen kommen. Fiir die numerische Berechnung des Zugversuchs erfolgte die Sperrung der
Knoten auf dem unteren Rand sowie die zeitabhidngige Verschiebung der Knoten des oberen
Rands in z-Richtung. Die fiir den Aufbau des Modells verwendeten Parameterwerte sind in

Tabelle 4-5 zusammenfassend dargestellt.

Tabelle 4-5: Fiir die Modellierung des Zugversuchs auf der Mikroebene verwendete Pa-

rameterwerte
o-Aluminium Eutektikum
E-Modul / GPa 70 78,5
Querkontraktionszahl 0,34 0,34

angestrebte Elementkantenlinge /
minimale Elementkantenlinge

AusschnittgroBBe Geometrie (Pixel / pm) 500 x 500 /670 x 670

7175




S Ergebnisse

Das folgende Kapitel umfasst die Ergebnisse der Temperaturmessungen wiahrend der GieB3ver-
suche, die aus den Gussproben gewonnenen Schliffbilder sowie die zugehorigen Daten hin-
sichtlich des sekundédren Dendritenarmabstands und der freien eutektischen Weglidnge. An-
schlieBend erfolgt die Darstellung der unter Verwendung des Segmentierungsalgorithmus be-
stimmten eutektischen Anteile der Gussproben sowie der mechanischen Kennwerte. Den Ab-
schluss bilden die elementspezifische Verteilung der elastischen Dehnungen, die im Zugver-
such im Neutronenstrahl ermittelt werden konnten, und die Porenanalyse aus der Synchrotron-

tomographie.

Zur ndheren Beschreibung der Probenkonfigurationen werden in den folgenden Kapiteln die
Abkiirzungen s (schnell), m (mittel) und 1 (langsam) fiir die Kennzeichnung der Abkiihlge-
schwindigkeit und die Abkiirzungen F (Gusszustand) und T (wirmebehandelt) benutzt. Die
Anzahl der Messungen aus denen die gezeigten Mittelwerte berechnet wurden wird in den Gra-

phen mit dem Kurzzeichen n beschrieben.

5.1 Analyse der Abkiihlverhaltnisse

Vergleichende GieB3versuche mit identischen GieBparametern zeigten, dass lediglich in den ers-
ten vier Sekunden nach Erreichen der Maximaltemperatur an den Thermoelementen innerhalb
der Kavitdt Temperaturdifferenzen vorliegen, die groBer sind als die zuldssige Grenzabwei-
chung der Thermoelemente®. Im weiteren Verlauf lagen die Unterschiede innerhalb der zulis-
sigen Abweichung. Dies belegt eine hohe Wiederholgenauigkeit der Temperaturmessung bei
den GieBversuchen. Aus Griinden der Ubersichtlichkeit wird daher auf die Anzeige der Fehler-
balken der Temperaturaufzeichnung in den in diesem Abschnitt folgenden Abbildungen ver-

zichtet.

Die Lage der in den folgenden Abschnitten aufgefiihrten Temperaturmessstellen unten, oben,
Mitte und Seite sowie Kokille I und Kokille 2 konnen der Beschreibung in Abschnitt 4.1.1 ent-

nommen werden.

5.1.1 Messung des Temperaturverlaufs

In der folgenden Abbildung sind die Temperaturkurven fiir die Abkiihlung der Schmelze bei

einer Kokillentemperatur von 60 °C (Konfiguration s) dargestellt. Die vier Messpositionen be-

¢ Die zulidssige Grenzabweichung der Thermoelemente (Typ K, Klasse 1) berechnet sich nach DIN EN 60584
(2013) zu £ 2,5° C bei einer Temperatur von 620° C.
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fanden sich hierbei auf Hohe der in Abschnitt 4.1.1 beschriebenen Bohrungen zur Tempera-
turerfassung. Es zeigt sich, dass auf Grund der starken Warmeabfuhr durch die kalte Stahlko-
kille die Schmelze trotz einer GiefStemperatur von 700 °C nur mit einer maximalen Temperatur
von 620 °C an den unteren Messpunkten ankommt. Weiterhin weisen die Kurven der oberen
Messpunkte bei der Fiillung einen zeitlichen Verzug von ca. 2 Sekunden auf, da das Bauteil
von unten steigend gefiillt wird und diese Messpunkte somit erst verzogert mit Schmelze in

Kontakt kommen.
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Abbildung 5-1: Temperaturverlauf’ der Legierung AlSi9 fiir die Konfiguration s an den Mess-
stellen unten Mitte, unten Seite, oben Mitte, oben Seite sowie Kokille I und
Kokille 2

Die Kurven unten Mitte und unten Seite zeigen einen schnellen Abfall bis zum Beginn der
Primérerstarrung bei ca. 600 °C. AnschlieBend setzt sich die primére Erstarrung fort, was sich
durch eine nahezu lineare Abnahme der Temperatur zeigt, und wird ab ca. 580 °C von der eu-
tektischen Resterstarrung abgeldst. Die deutliche Anderung der Kriimmung bei etwa 570 °C
stellt nach Biackerud, Chai und Tamminen (1990) das Ende der eutektischen Erstarrung dar und
liegt fiir die Messpunkte im unteren Gussteilbereich bei ca. 18 Sekunden. Anschlieend kiihlt

das Gussteil weiter ab. Die Kurven oben Mitte und oben Seite weisen einen qualitativ dhnlichen

7 Ubersichtsdiagramme, die im rechten oberen Eck des Detaildiagramms dargestellt sind, haben jeweils mit letzt-

genanntem iibereinstimmende Achsentitel.
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Verlauf wie die Kurven des unteren Bauteilbereichs auf. Allerdings wird die Liquidustempera-
tur von ca. 600 °C auf Grund der ldngeren FlieBwege der Schmelze bis zu den Messpositionen
nicht erreicht. Da mit einer langsameren Erstarrung und damit verbunden einer geringeren Un-
terkiihlung auch die eutektische Erstarrungstemperatur im Vergleich zur Gleichgewichtserstar-
rung weniger stark erniedrigt wird, liegt das eutektische Plateau bei den oberen Messpunkten
etwas hoher bei 573 °C und endet nach ca. 47 Sekunden. Die Temperaturverldufe der Kokille
weisen ab Gie3beginn einen leichten Anstieg bis zu einer maximalen Temperatur von 176 °C
auf. Die Abweichung zwischen den beiden Kurven Kokille I und Kokille 2 ist auf eine unter-

schiedlich gute Anbindung der Temperatursensoren an den Kokillenstahl zuriickzufiihren.

Das deutlich unterschiedliche Temperaturniveau an den Messpositionen im unteren und oberen
Bauteilbereich ist bedingt durch die keilformige Gestaltung der Kavitit und der damit verbun-
denen nach oben gerichteten Erstarrung. Sowohl bei den Temperaturkurven der oberen als auch
der unteren Thermoelemente sind zwischen den mittleren und den seitlichen Messpositionen
bis auf jeweils einen Bereich beinahe keine Unterschiede vorhanden. Bei den Kurven des un-
teren Bereichs zeigt sich zwischen 10 und 20 Sekunden eine Differenz von maximal 2 K zwi-
schen den Positionen unten Mitte und unten Seite. Die Differenz bei den Temperaturkurven des
oberen Bereichs ab ca. 50 Sekunden betrdagt im Maximum 10 °C. Wegen der geringen Unter-
schiede zwischen den Messpunkten im mittleren und seitlichen Gussteilbereich sowie der Tat-
sache, dass alle Proben bis auf die der Legierung AlSi5 mit einer langsamen Erstarrung aus
dem unteren Bereich entnommen wurden, geniigt die Betrachtung jeweils einer Position fiir den
Temperaturverlauf im Gussteil sowie in der Kokille. Daher beziehen sich die folgenden Anga-
ben von Temperaturkurven im Bauteil bzw. in der Kokille stets auf die Messposition unten
Mitte bzw. Kokille 1.

Abbildung 5-2 zeigt die Abkiihlkurven fiir die Legierung AlSi9 mit den Konfigurationen s, m
und | sowie die dazugehorigen Kokillentemperaturen. Die Kurven der drei Konfigurationen
zeigen qualitativ einen sehr dhnlichen Verlauf. Allerdings weisen sie auf Grund der differieren-
den Kokillentemperaturen (60 °C, 250 °C und 400 °C) verschiedene Erstarrungs- und Abkiihl-
zeiten auf. Nach dem Beginn der Erstarrung bei ca. 600 °C und dem Ubergang in das eutekti-
sche Plateau, das bei den Konfigurationen unterschiedlich stark ausgeprégt ist, endet die eutek-
tische Erstarrung zu den Zeitpunkten 19, 32 und 46 Sekunden. Die Kokillentemperaturen erho-
hen sich wihrend des GieBprozesses mit steigender Ausgangstemperatur immer weniger. Dies
kann anhand Gleichung 5-1, die den Warmestrom Q beschreibt, erkldrt werden. Diese zeigt,
dass eine geringere Temperaturdifferenz zwischen den Kontaktpartnern Kokille und Schmelze
zu einem kleineren Wirmestrom fiihrt, was eine geringere Anderung der Kokillentemperatur

und auch eine langsamere Abkiihlung des Gussstiicks in der Kokille bedingt.



68

Q =axAXAT Gleichung 5-1
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Abbildung 5-2: Temperaturverlauf der Legierung AlSi9 fiir die Konfigurationen s, m und [ an

der Messstelle unten Mitte sowie der zugehérigen Kokillentemperaturkurven
an der Messstelle Kokille 1

Fiir alle Legierungen fanden Gieversuche mit einer niedrigen (60 °C) und einer hohen Kokil-
lentemperatur (400 °C) statt. Die in Abbildung 5-3 fiir die schnelle Erstarrung dargestellten
Kurven zeigen fiir alle vier Legierungen eine sehr ziigige Abkiihlung. Auf Grund des unter-
schiedlichen Siliziumgehalts ergeben sich fiir die vier Legierungen verschiedene Liquidustem-
peraturen. Dies kann anhand Abbildung 2-1 gut nachvollzogen werden. Je hoher der Silizium-
gehalt, desto kleiner ist das Erstarrungsintervall, desto frither beginnt die eutektische Erstarrung
und desto ausgepragter und langer ist das Plateau bei der eutektischen Temperatur. Nach abge-
schlossener Erstarrung schreitet die Abkiihlung des Gussstiicks siliziumgehaltsabhéngig unter-
schiedlich schnell voran. Auch die Kokillentemperaturen lassen in ihrem Verlauf einen Bezug
zu dem Legierungsgehalt erkennen. Hier liegt die Temperaturkurve 41Si5 Kokille zu Beginn

auf dem hochsten Niveau, fillt allerdings anschlieBend auch schneller ab. Dies kann mit der
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Kristallisationswiarme der Legierungen erkldrt werden. Legt man als Ndherung eine direkte Ab-
héngigkeit der Energie von den Legierungsanteilen zu Grunde und vernachlassigt die Loslich-
keit des Siliziums im a-Mischkristall, so ergibt sich bei Verwendung der Werte der spezifischen
Kristallisationsenergie fiir Silizium von Qg st si = 50,2 kJ/mol und fiir Aluminium von
Qkrist. a1 = 10,7 kJ/mol (Element Collection, 2017) eine um ca. 20 % hohere Kristallisations-
wirme fiir die Legierung AlSil12 im Vergleich zu der Legierung AlSi5. Folglich bringt eine an
Silizium reichere Legierung wihrend der Erstarrung mehr Energie in das System Gussteil -

Kokille ein, was zu einer langsameren Erstarrung fiihrt.
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Abbildung 5-3: Temperaturverlauf der Legierungen AISi5, AlSi7, AlSi9 und AlSil2 fiir die
Konfiguration s an der Messstelle unten Mitte sowie der zugehorigen Kokil-
lentemperaturkurven an der Messstelle Kokille 1

Vergleicht man die vier bindren Legierungen fiir die Konfiguration I (vgl. Abbildung 5-4), so
zeigt sich ein dhnliches Verhalten wie bei der Konfiguration s. Auf Grund der erhohten Kokil-
lentemperatur von 400 °C (AlSi7, AlSi9 und AlSil12) bzw. 300 °C (AlSi5) verschieben sich
allerdings alle markanten Punkte (Beginn Primérerstarrung, Ende Primérerstarrung / Beginn
eutektische Erstarrung, Ende eutektische Erstarrung) zu deutlich spateren Zeitpunkten. Die Ab-
kiihlung erfolgt auch bei dieser Konfiguration mit steigendem Siliziumgehalt bis zum Erreichen
der eutektischen Temperatur schneller und anschlie8end deutlich langsamer. Neben der gerin-
geren Kristallisationsenergie erklért bei der Kurve 4/Si5 auch die verringerte Kokillentempera-
tur den im Vergleich zu den anderen Legierungen unverhéltnismafBig frithen und schnellen

Temperaturabfall. Bei den drei Kokillentemperaturverldufen gleicher Ausgangstemperatur
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zeigt sich ebenfalls ein mit der Konfiguration s vergleichbares Verhalten. Eine Erh6hung des
Siliziumgehalts fiihrt auch hier zu einem schnelleren Einsetzen der eutektischen Erstarrung und

anschlieBend einer schnelleren Abnahme der Temperatur der GieB3form.
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Abbildung 5-4: Temperaturverlauf der Legierungen AISi5, AlSi7, AlSi9 und AlISil2 fiir die
Konfiguration | an der Messstelle unten Mitte sowie der zugehorigen Kokil-
lentemperaturkurven an der Messstelle Kokille 1

5.1.2 Thermische Analyse

Bei einer detaillierten Betrachtung des Temperatur-Zeit-Verlaufs sowie der 1. Ableitung
dT /dt zeigen sich im Verlauf der Kurven die wihrend der Erstarrung ablaufenden Reaktionen.
Deutlich wird dies bei niherer Betrachtung der 1. Ableitung. Hierbei konnen im Abgleich mit
Aluminium-Silizium-Legierungen die markanten Bereiche der Kurve nach Béckerud, Chai und
Tamminen (1990) mit den chemischen Reaktionen wéhrend der Erstarrung abgeglichen wer-
den. Alle auftretenden wesentlichen Verlaufsabschnitte der Kurve finden sich bei den genann-
ten Autoren (Bickerud, Chai und Tamminen, 1990) fiir diverse Aluminium-Silizium-Legierun-
gen wieder. Sie verbinden mit den Bereichen I, II und III in Abbildung 5-5 die folgenden Vor-

ginge:
- Entwicklung des dendritischen Netzwerks (1),

- eutektische Hauptreaktion inklusive der Ausscheidung von Silizium und Mangan-Ei-

sen-haltigen Phasen (II),

- Ausscheidung von Al,Cu, Mg>Si oder komplexer intermetallischer Phasen (III).
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Abbildung 5-5: Temperaturverlauf und 1. Ableitung dT/dt fiir die Legierung AISi9 mit der
Konfiguration | sowie Markierung der Bereiche fiir die Entwicklung des
dendritischen Netzwerks (1), der eutektischen Haupterstarrung (I1) und der
AlLCu- / MgsSi-Ausscheidung bzw. Ausscheidung komplexer intermetalli-
scher Phasen (111)

Da sich die Phase Mg»Si erst ab einem Mg-Gehalt von 0,2 % bildet (Béckerud, Chai und Tam-
minen, 1990, S. 76) ist diese ebenso wie die Bildung der Phase Al>Cu auf Grund des vernach-
lassigbaren Kupferanteils der verwendeten Legierungen nicht fiir den Bereich III verantwort-
lich. Dieser kann vielmehr mit Verweis auf die Untersuchungen von Schumacher et al. (2015,
S. 66f.) mit der Ausscheidung von Silizium aus dem a-Mischkristall erkldrt werden. Die Starke
der Auspragung einzelner charakteristischer Kurvenmerkmale ist stark von der Zusammenset-
zung der verwendeten Legierung abhidngig. So weisen die Ergebnisse von Ait El Haj, Bouayad
und Alami (2015, S. 14), die ebenfalls eine AlSi9-Legierung thermisch analysiert haben, qua-
litativ einen sehr dhnlichen Verlauf der Temperaturkurve sowie der 1. Ableitung auf. Allerdings
waren bei diesen Experimenten geringfiligig andere Begleitelemente in der Legierung vorhan-
den sowie das Gussstiick zur spiteren Probenentnahme deutlich massiver ausgelegt. Dies fiihrte
zu wesentlich hoheren Erstarrungszeiten, weshalb sich die Absolutwerte mit den hier gezeigten

Ergebnissen nicht vergleichen lassen.

5.2 Sekundirer Dendritenarmabstand und freie eutektische Weglinge

Von den vier Legierungen (AISi5, AlSi7, AlSi9, AlSil2) sind im folgenden Abschnitt fiir die

Konfigurationen s und | Schliftbilder der Proben im Gusszustand dargestellt. Dariiber hinaus
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erfolgt die Darstellung der Aufnahmen fiir Proben, die nach den in Abschnitt 4.1.2 aufgefiihrten
Parametern warmebehandelt wurden. Diese dienten im weiteren Verlauf zur Bestimmung des
sekundédren Dendritenarmabstands, des Anteils der eutektischen Phase und der freien eutekti-
schen Weglénge. Die Schliftbilder wurden in der Zugprobenmitte senkrecht zur Probenléngs-

achse erstellt.

Der DAS ist fiir den Zustand F in Abhéngigkeit von der Abkiihlgeschwindigkeit in Abbildung
5-6 aufgefiihrt. Hierbei zeigt die linke Seite eine Gegeniiberstellung der Ergebnisse fiir die Kon-
figurationen s-F und I-F fiir die vier untersuchten Legierungen. Fiir die spétere Validierung des
Mikrostrukturmodells wurden die Ergebnisse fiir die Konfiguration m-F fiir eine Legierung be-
notigt. Hierfiir wurden Proben der Legierung AlSi9 verwendet (vgl. Abbildung 5-6 rechts).
Nach dem BDG (2013, S. 174) und Ostermann (2014, S. 157f.) kann davon ausgegangen wer-
den, dass durch eine Warmebehandlung, deren Haltetemperatur (520 °C) deutlich unterhalb der
Solidustemperatur (577 °C) der Legierung liegt, die eutektischen Strukturen nicht aufge-
schmolzen werden. Da sich somit auch der DAS nicht dndert, wurde auf eine Auflistung des-
selben fiir die Konfiguration T verzichtet. Die schnell erstarrten Proben weisen durchweg einen
vergleichbaren DAS von 25,5 + 0,7 um auf, die Ergebnisse der langsam erstarrten liegen in
einem Bereich von 35,1 + 4,9 um. Dieses Verhalten deckt sich mit den Erkenntnissen, die in
der Literatur zu finden sind. Beispielhaft fiir eine Vielzahl von Untersuchungen zu diesem

Thema seien die Ergebnisse von Flemings (1998, S. 31f.) genannt.
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Abbildung 5-6: DAS der Legierungen AIlSi5, AlSi7, AISi9 und AlSil? fiir die Konfiguratio-
nen s-F und I-F (links) sowie fiir die Konfigurationen s-F, m-F und |-F der
Legierung AlSi9 (rechts)
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Im Vergleich der Schliftbilder der unterschiedlichen Konfigurationen s und 1 (vgl. Abbildung
5-7) zeigt sich auch optisch eine Vergroberung der Mischkristallauspragung bei den langsam
erstarrten Proben (rechte Spalte). Zudem stellt sich die Struktur des Eutektikums bei den lang-
sam erstarrten Proben deutlich grober in Form dickerer Nadeln und groBBerer Abstinde zwi-
schen den Nadeln dar. Das Eutektikum bildet dariiber hinaus bei den schnell erstarrten Proben
ein feiner verzweigtes Netzwerk. Es ist zu beobachten, dass mit steigendem Siliziumgehalt der
Legierung auch der Anteil an Eutektikum deutlich zunimmt. Dies gilt sowohl fiir die schnell
((a), (c), (e) und (g)) als auch fiir die langsam erstarrten Proben ((b), (d), (f) und (h)).

Der Losungsgliihvorgang einer Warmebehandlung fiithrt nach Ostermann (2014, S. 157) bei
Aluminium-Silizium-Legierungen in der Regel zu einem in Losung Gehen der heterogenen Le-
gierungsbestandteile. Diese konnen beim anschlieenden Abschrecken und der Auslagerung
fein verteilt ausgeschieden werden, was eine gezielte Einstellung der mechanischen Eigen-
schaften ermdglicht. Zusétzlich bewirkt die {iber einen ldngeren Zeitraum gehaltene hohe Tem-
peratur der Probe eine verstarkte Aktivitdt des Aluminiums an den Kontaktflichen zu den eu-
tektischen Siliziumstrukturen. Dies fiihrt zu einem Auflosen oder Teilen der diinnen Nadeln
und / oder einem Einformen der Spitzen und Kanten der Siliziumkristalle. Somit entsteht ein
eutektisches Gefiige, das sich durch kleine, eher kreisformige (3D: kugelformige) Siliziumkris-
talle auszeichnet, die in einer Matrix aus a-Aluminium eingebettet sind (vgl. Abbildung 5-9).
Wie bereits beschrieben fiihrt das Losungsglithen nicht zu einer Auflésung der Grundstruktur.
Somit ergeben sich bei den wirmebehandelten Proben im Vergleich zu den Proben im Gusszu-

stand optisch vergleichbare sekundire Dendritenarmabstinde.
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Abbildung 5-7: Mikrostrukturen der Proben im Gusszustand (F) der Legierungen AISi5 (s(a),
I(b)), AISi7 (s(c), I(d)), AlSi9 (s(e), I(f)), und AlISil2 (s(g), [(h))
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Abbildung 5-8: Mikrostrukturen der wdrmebehandelten Proben (T) der Legierungen
AISi5 (s(a), I(b)), AlSi7 (s(c), I(d)), AISi9 (s(e), I(f)), und AlSil2 (s(g), I(h))
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Nach Fuchs (1982, S. 138) haben die Mikrostruktur und der Aufbau des Eutektikums einen
wesentlichen Anteil an den mechanischen Eigenschaften einer Aluminium-Silizium-Legierung.
Deshalb erfolgten fiir die Legierung AlSi9 in den Konfigurationen s-F, m-F, I-F sowie s-T
detaillierte Aufnahmen des Eutektikums mit einer Vergroferung von 500:1 (vgl. Abbildung
5-9). Die schnellere Abkiihlung flihrt wie in Abschnitt 2.1.2 beschrieben auf Grund der
starkeren Unterkiihlung zu einer feineren Ausbildung des Eutektikums. Diese zeigt sich in Form
der Nadeldicke sowie der freien eutektischen Weglinge A,. In Anlehnung an die Arbeit von

Todte (2002, S. 39) wurde 4, fiir die drei genannten Konfigurationen bestimmt (vgl. Tabelle

5-1). Diese Messung bestitigt, dass eine schnelle Abkiihlung zu einer Verfeinerung der

eutektischen Strukturen in erheblichem Mal3e fihrt.

Abbildung 5-9: Vergleich der eutektischen Mikrostruktur fiir die Legierungskonfigurationen
AlSi9 I-F (a), AISi9 m-F (b), AlSi9 s-F (c) und AlSi9 s-T (d)

Tabelle 5-1: Freie eutektische Weglinge in Abhdngigkeit der Abkiihlgeschwindigkeit

Konfiguration Ao/ pm n=20
AlSi9 s-F 2,62
AlSi9 m-F 4,40
AlSi9 I-F 5,52

5.3 Eutektischer Phasenanteil

Der mit dem in Abschnitt 4.1.3 beschriebenen Algorithmus ermittelte eutektische Phasenanteil
(vgl. Abbildung 5-10 links) liegt fiir die schnell erstarrten Proben im Vergleich zu den langsam
erstarrten bei allen untersuchten Legierungen hoher. Der Unterschied zwischen den Konfigu-
rationen s und I liegt legierungsabhingig bei 8—12 %. Weiterhin ist erkennbar, dass ein hoherer
Siliziumgehalt zu einem groBeren Anteil an eutektischer Struktur fiihrt. Der Minimalwert an
eutektischem Anteil liegt bei 25 % fiir die Konfiguration AlSi5 1-F, maximal wurde ein Wert
von ca. 80 % bei der Konfiguration AlSil2 s-F gemessen. Das Ergebnis der Legierung AlSi9
fiir die Konfiguration m-F dient wie auch der DAS dieser Konfiguration der Validierung des
Mikrostrukturmodells (vgl. Abbildung 5-10 rechts). Die Probe der Legierung AlSi9 mit einer
mittleren Abkiihlgeschwindigkeit fligt sich bzgl. ihres eutektischen Phasenanteils zwischen den

Werten der schnell und langsam erstarrten Konfigurationen ein.
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Abbildung 5-10: Anteile der eutektischen Struktur der Legierungen AISi5, AlSi7, AISi9 und
AlSi1?2 fiir die Konfigurationen s-F und [-F (links) sowie fiir die Konfigurati-
onen s-F, m-F und I-F der Legierung AlSi9 (rechts)

5.4 Mechanische Kennwerte

Bei den Zugversuchen kamen Rundproben der bindren Legierungen mit und ohne Warmebe-
handlung sowie jeweils mit schneller und langsamer Abkiihlgeschwindigkeit zum Einsatz. Ne-
ben den Versuchen bei Raumtemperatur erfolgten diese auch bei Priiftemperaturen von 150 °C
und 300 °C. Die Darstellung der Standardabweichung in den Graphen ermdglicht eine Aussage
bzgl. der Streuung der Ergebnisse. Ist bei einer Konfiguration keine Standardabweichung ge-

zeigt, so liegt fiir diese Konfiguration nur das Ergebnis einer Messung vor.

5.4.1 Mechanische Kennwerte bei Raumtemperatur

In den folgenden Abbildungen sind die Ergebnisse der Messungen fiir die Kennwerte 0,2 %-
Dehngrenze, Zugfestigkeit und Bruchdehnung bei Raumtemperatur aller untersuchten Legie-
rungen dargestellt. Es wurden Proben mit schneller und langsamer Abkiihlung jeweils im Guss-

zustand sowie im warmebehandelten Zustand gepriift.

Dehngrenze R, >

Bei Betrachtung der Dehngrenze der vier Legierungen (vgl. Abbildung 5-11) zeigt sich, dass
der Siliziumanteil der Legierungen sehr starken Einfluss auf die Ergebnisse hat. So steigt fiir
die Konfiguration s-F der Mittelwert von Ry, = 50,3 MPa (AlSi5) bis auf Ry, = 68,7 MPa
(AlSi12), was einer Zunahme von 37 % entspricht. Eine Zunahme ist auch bei den anderen

dargestellten Konfigurationen erkennbar, sie liegt beim Vergleich der Legierungen AlSi5 und
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AlSi12 im Bereich 25-37 %. Lediglich die wirmebehandelten Proben der Legierung AlSi7
weichen von dieser Tendenz ab, da deren Werte hoher sind als die der Legierung AlSi9

(ARyg 2 = 1-2 MPa). Dies kann auf die geringe Anzahl der untersuchten Proben pro Konfigu-

ration und Legierung sowie das niedrige Spannungsniveau zuriickgefiihrt werden.
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Abbildung 5-11: Dehngrenze Ry der Legierungen AISi5, AlSi7, AlSi9 und AlSil2 mit den
Konfigurationen s-F, I-F, s-T und [-T bei Raumtemperatur
Der Einfluss der Abkiihlgeschwindigkeit zeigt sich siliziumgehaltsabhiingig bei einem Ver-
gleich der jeweiligen Werte von s-F und I-F. Betridgt die Differenz der Mittelwerte der Konfi-
gurationen bei der Legierung AlSi5 lediglich 0,6 MPa, so steigt sie mit zunehmendem Silizi-
umgehalt bis auf 5,5 MPa bei der Legierung AlSi12 an. Auch bei der Konfiguration T zeigt sich
ein Unterschied in den Mittelwerten der 0,2 %-Dehngrenze zwischen den schnell und langsam
erstarrten Proben. Dieser liegt allerdings mit einem Maximalwert von 3,4 MPa niedriger als bei

den Proben im Gusszustand.

Ein Vergleich der Konfigurationen s-F und s-T bzw. I-F und I-T zeigt deutlich den Einfluss der
Wirmebehandlung. Bei allen Legierungen ist eine Erhdhung der Dehngrenze nach der Wérme-
behandlung festzustellen. Allerdings féllt diese unterschiedlich stark aus und liegt konfigurati-
ons- und legierungsabhéngig zwischen 1,6 MPa und 8,7 MPa. Betrachtet man die Mittelwerte
aller Konfigurationen der vier Legierungen, so ldsst sich durch die Warmebehandlung eine
durchschnittliche Erhdhung der 0,2 %-Dehngrenze von 5 % realisieren. Eine unterschiedlich
starke Wirkungsweise der Warmebehandlung bei schnell und langsam erstarrten Proben ist

nicht erkennbar.
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Zugfestigkeit R,

Vergleicht man die Mittelwerte der Zugfestigkeiten, die mit den zugehdrigen Standardabwei-
chungen in Abbildung 5-12 dargestellt sind, zeigt sich fiir die wirmebehandelten Konfigurati-
onen ein Anstieg der Werte mit steigendem Siliziumgehalt (Ausnahme: AlSi9 I-F - AlSi12 1-F).
Dieser betrdgt im Maximum (AlSi5 s-F - AlSi12 s-F) 30,7 MPa, was einem Anstieg von 21 %
entspricht. Bei den Proben im Gusszustand erfolgt fiir die langsam erstarrten Proben eine kon-
tinuierliche Abnahme mit steigendem Siliziumgehalt, fiir die schnell erstarrten ein Anstieg, ge-
folgt von einem Abfall bei der Legierung AlSi12. Durch den erh6hten Siliziumanteil steigt die
Zugfestigkeit auf Grund der groferen Mischkristallverfestigung und der erhohten Strukturfes-
tigkeit. Allerdings wirkt das eutektische Silizium vor allem in einer groben Morphologie, wie
sie bei einer langsamen Erstarrung auftritt, versprodend. In der Folge versagen die Proben mit
einer langsamen Erstarrung bei geringeren Dehnungswerten vor Erreichen des maximal mog-

lichen Spannungswertes bei do/de = 0.
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Abbildung 5-12: Zugfestigkeit R, der Legierungen AlSi5, AlSi7, AISi9 und AlSil2 mit den Kon-
figurationen s-F, I-F, s-T und I-T bei Raumtemperatur
Der Unterschied zwischen den schnell und langsam erstarrten Konfigurationen, wie er fiir die
Mittelwerte der Dehngrenze bereits beschrieben wurde, zeigt sich im Vergleich der Mittelwerte
der Zugfestigkeit noch deutlicher. Liegt der maximale Unterschied fiir die Dehngrenze bei
5,5 MPa, so betrédgt dieser fiir die Zugfestigkeit 25,7 MPa (AlSi9). Vergleicht man von allen
Legierungen die Werte der Konfigurationen s-F und I-F, so ist durchgehend ein deutlicher Un-
terschied von mind. 10 MPa erkennbar. Auch bei den wirmebehandelten Proben ist eine Dif-
ferenz zwischen den Konfigurationen s-T und I-T zu sehen. Diese féllt aber im Mittel iiber die

Legierungen hinweg etwas geringer aus als bei den Proben im Gusszustand.
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Der positive Einfluss der Warmebehandlung auf die Zugfestigkeit zeigt sich vor allem bei den
Legierungen AlSi9 und AlSi12. Die Werte der T-Proben iibersteigen die der F-Proben. Fiir die
Legierungen AlSi5 und AlSi7 zeigt sich die positive Wirkung der Warmebehandlung nur bei

einer Konfiguration, worauf in Abschnitt 6.3 detaillierter eingegangen wird.

Bruchdehnung A

Eine Gegenliberstellung der Mittelwerte der Bruchdehnung mit den zugehodrigen Standardab-
weichungen zeigt eine starke Abhdngigkeit der untersuchten GroB3e vom Siliziumgehalt (vgl.
Abbildung 5-13). Betrdgt diese fiir die Proben im Gusszustand bei der Legierung AlSi5 im
Mittel noch 13 %, so fillt sie flir die Proben der Legierung AlSil12 auf unter 3 %. Auch bei der

Konfiguration T ist eine Abhingigkeit der Bruchdehnung vom Siliziumgehalt sichtbar.
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Abbildung 5-13: Bruchdehnung A der Legierungen AISi5, AlSi7, AlSi9 und AlSil2 mit den
Konfigurationen s-F, I-F, s-T und [-T bei Raumtemperatur
Die Abkiihlgeschwindigkeit zeigt vor allem bei den warmebehandelten Proben einen sehr deut-
lichen Einfluss. So treten hier Unterschiede zwischen schnell und langsam erstarrter Probe von
iiber 11 % Dehnung (AISi7) auf. Bei den Mittelwerten der Proben im Gusszustand sind nur
geringere Differenzen zwischen den unterschiedlich schnell erstarrten Proben vorhanden. Der
geringfligig niedrigere Wert der Konfiguration AlSil2 s-F im Vergleich zur Konfiguration
AlSi12 I-F ist auf die geringe Statistik durch die niedrige Anzahl an Versuchen verbunden mit

einem sehr niedrigen Dehnungsniveau zuriickzufiihren.

Den grofiten Einfluss auf die Bruchdehnung hat von den betrachteten Parametern Siliziumge-
halt, Abkiihlgeschwindigkeit und Warmebehandlung letztgenannter. So zeigt sich bei den Pro-

ben der Konfiguration s-F und s-T eine durchschnittliche Differenz von tiber 7,5 % Dehnung.
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Fiir die langsam erstarrten Proben ist der positive Effekt der Warmebehandlung auf die Dukti-

litdt des Materials mit Ausnahme der Legierung AlISi5 nur in geringem Maf3e vorhanden.

5.4.2 Mechanische Kennwerte bei erhohten Temperaturen

Die folgenden Abbildungen zeigen die mechanischen Kennwerte 0,2 %-Dehngrenze, Zugfes-
tigkeit und Bruchdehnung fiir die Legierungen AlSi5, AlSi7, AlSi9 und AlSil2 mit den Konfi-

gurationen s-F und I-F bei Priiftemperaturen von 150 °C und 300 °C.

Dehngrenze R, >

Auch bei einer Priiftemperatur von 150 °C zeigt sich eine Abhéngigkeit der Dehngrenze vom
Siliziumanteil der Legierung (vgl. Abbildung 5-14). Die Dehngrenze nimmt beispielsweise fiir
die Konfiguration s-F mit steigendem Siliziumgehalt von 52 MPa (AlSi5) bis auf 68 MPa
(AlSi12) zu. Hierbei stimmen die Werte beinahe mit den bei Raumtemperatur gemessenen
iiberein. Bei einer Priiftemperatur von 300 °C hingegen lasst sich fiir die schnell erstarrten Pro-
ben kein systematischer Zusammenhang zwischen Siliziumanteil und Dehngrenze erkennen.
Fiir die langsam erstarrten Proben ist ein Zuwachs mit steigendem Siliziumgehalt auf niedrigem
Niveau erkennbar. Vergleicht man die Proben der Konfigurationen s-F und 1-F bei 150 °C, so
zeigt sich hier ebenso wie bei RT, dass die Differenz der Werte 10 MPa nicht iiberschreitet.
Auch die Proben mit einer Priiftemperatur von 300 °C weisen einen Unterschied zwischen den
Konfigurationen s-F und I-F auf. Allerdings schwankt dieser iiber die unterschiedlichen Legie-

rungen hinweg und zeigt keinen mit dem Siliziumgehalt korrespondierenden Verlauf.
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Abbildung 5-14: Dehngrenze Ry der Legierungen AISi5, AlSi7, AISi9 und AlSil2 mit den
Konfigurationen s-F und I-F bei 150 °C und 300 °C Priiftemperatur
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Zugfestigkeit R,

Betrachtet man die Ergebnisse der Zugversuche bei erhohten Temperaturen hinsichtlich der
Zugfestigkeit (vgl. Abbildung 5-15), so zeigt sich fiir eine Priiftemperatur von 150 °C ein An-
stieg der R,,-Werte mit steigendem Siliziumgehalt. Allerdings liegen die Werte der 150 °C-
Versuche im Vergleich zu den Versuchen bei Raumtemperatur deutlich niedriger. Dies gilt in
verstirktem Malle auch fiir die 300 °C-Werte. Eine Abhéngigkeit der Zugfestigkeit von der
Abkiihlgeschwindigkeit ist fiir beide dargestellten Priiftemperaturen erkennbar. Wie bei der
Dehngrenze zeigt sich auch bei der niedrigeren Priiftemperatur ein gleichmafiger Zusammen-
hang zwischen der Differenz s-F - 1-F und dem Siliziumgehalt der Legierung. Dieser ist bei der

Temperatur 300 °C nicht mehr vorhanden.
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Abbildung 5-15: Zugfestigkeit R, der Legierungen AlSi5, AISi7, AlISi9 und AlSil2 mit den Kon-
figurationen s-F und I-F bei 150 °C sowie 300 °C Priiftemperatur

Bruchdehnung 4

Abbildung 5-16 zeigt die Bruchdehnung der Proben im Gusszustand fiir die Temperaturen
150 °C und 300 °C. Hierbei weisen die Proben der Konfigurationen s-F und I-F bei einer Tem-
peratur von 150 °C noch ein vergleichbares Verhalten wie bei Raumtemperatur auf: ein Abfal-
len der Bruchdehnung mit steigendem Siliziumgehalt sowie, mit Ausnahme der Legierung

AlSi5, eine verringerte Bruchdehnung bei der jeweils langsamer erstarrten Probe.

Bei den Ergebnissen der 300 °C-Versuche ist lediglich fiir die Konfiguration I-F ein Abfallen
der Bruchdehnung bei einer Zunahme des Siliziumanteils vorhanden. Die Bruchdehnungswerte
fiir die Konfiguration s-F weisen dagegen bei einer Priiftemperatur von 300 °C keine kontinu-
ierliche Abhédngigkeit vom Siliziumgehalt auf. Bei dieser Temperatur zeigen die Proben ein zu

den Ergebnissen bei Raumtemperatur und 150 °C gegensitzliches Verhalten hinsichtlich der
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Korrelation zwischen Erstarrungszeit und Bruchdehnung. Eine langsamere Erstarrung fiihrt

hier bei allen Legierungen zu einer groferen Bruchdehnung.
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Abbildung 5-16: Bruchdehnung A der Legierungen AISi5, AlSi7, AlISi9 und AlSil2 mit den
Konfigurationen s-F und I-F bei 150 °C und 300 °C Priiftemperatur

5.5 In-situ Dehnungsmessung mittels Neutronendiffraktometrie

In diesem Abschnitt erfolgt die Darstellung der Ergebnisse der Zugversuche im Neutronen-
strahl. Die Experimente wurden bei Raumtemperatur fiir die vier Legierungen mit den Konfi-
gurationen F und T und bei Priiftemperaturen von 150 °C und 300 °C fiir die Konfiguration F
durchgefiihrt. Den in den folgenden Graphen dargestellten elastischen Dehnungen, ermittelt
nach Gleichung 2-5 und Gleichung 2-6, liegt jeweils der bei einer Belastung von 4 MPa gemes-
sene Wert des Beugungswinkels als Basis zu Grunde. Da bei den in dieser Arbeit durchgefiihr-
ten Untersuchungen der Fokus auf den durch die Belastung entstehenden Vorgéngen liegt, ent-

fallt eine Betrachtung der vor dem Experiment in der Probe vorhandenen Eigenspannungen.

Die Approximation der gemessenen Intensitdten durch eine Hiillkurve ist mit einer gewissen
Unschérfe verbunden. Mittels einer Berechnung der Fehlerfortpflanzung konnten die Fehler fiir
die dargestellten elastischen Dehnungen nach den im Anhang aufgefiihrten Zusammenhangen
bestimmt werden. Die Berechnung kann dem Anhang entnommen werden. Aus Griinden der
Ubersichtlichkeit wird auf eine Darstellung der Fehlerbalken in den die Ergebnisse der Neutro-
nendiffraktometrie betreffenden Abbildungen verzichtet. Das Fehlerintervall erstreckt sich fiir
die Priifungen bei Raumtemperatur sowie bei erhohten Temperaturen auf maximal + 53 pm/m
fiir die Al(311)-Ebene und + 338 um/m fiir die Si(331)-Ebene.
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5.5.1 Elastische Dehnung bei Raumtemperatur

Abbildung 5-17 zeigt die ermittelten elastischen Dehnungen aufgetragen {liber der durch die
Zugpriifmaschine aufgebrachten Spannung fiir die Legierungen AlSi5, AlSi7, AlSi9 und
AlSil2 in den Konfigurationen s-F, 1-F sowie s-T bei Raumtemperatur. Abschnitt I bezeichnet
im Folgenden den Bereich von der minimal anliegenden Last bis zum Schnittpunkt der Kurven
Si(331) und Al(311), der als Dehnungsiquivalenzpunkt (DAP) bezeichnet wird. Der Bereich,
der sich vom DAP bis zum Versagen der Probe bei maximal anliegender Last erstreckt, trigt

die Bezeichnung Abschnitt II.

Konfiguration s-F

Der Verlauf der Si(331)-Kurve (vgl. Abbildung 5-17(a)) zeigt fiir alle untersuchten Legierun-
gen fiir die Konfiguration s-F ein qualitativ dhnliches Verhalten. In Abschnitt I liegt die Si(331)-
Kurve zu Beginn niedriger als die Al(311)-Kurve. Zum DAP hin nimmt die Steigung der
Si(311)-Kurve stark zu. In Abschnitt II nehmen die elastischen Dehnungen des Siliziums weiter
unvermindert stark zu, bis es ab ca. 100 MPa zu einem leichten Abflachen der Kurven kommt.
Nach einer weiteren positiven Dehnungsentwicklung bei steigender Last versagen die Proben
bei 150-160 MPa.

Weisen die Si(331)-Kurven ndherungsweise einen s-formigen Verlauf auf, so ist bei den Kur-
ven der Al(311)-Ebenen ein gespiegelt s-formiger Verlauf erkennbar. Die Dehnungen nehmen
zu Beginn im Abschnitt I stirker zu und flachen zum DAP hin etwas ab. Bei ca. 80 MPa weisen
sie einen Umkehrpunkt auf und die elastische Dehnung nimmt in der Folge bis zum Versagen
der Probe wieder starker zu. Mit steigendem Siliziumanteil zeigen die Al(311)-Kurven ab dem
DAP einen flacheren Verlauf.

Die maximalen Dehnungswerte fiir die Si(311)-Ebene bewegen sich fiir die Legierungen AlISi7,
AlISi9 und AlSi12 im Bereich 3550 + 30 pm/m. Lediglich die Legierung AISi5 erreicht dieses
Niveau mit einem Maximalwert von 3235 pm/m nicht. Fiir die AI(311)-Ebene liegen die ma-
ximalen Dehnungswerte im Bereich von 1180-1880 um/m, wobei mit steigendem Silizium-

gehalt eine kontinuierliche Abnahme des maximalen Aluminium-Dehnungswertes einhergeht.

Die Kurven der Konfiguration s-F weisen bis auf wenige Ausnahmebereiche durchgingig eine
Zunahme der elastischen Dehnungen fiir die Al(311)- sowie die Si(331)-Ebene bei steigender
Belastung der Probe auf. Lediglich bei einzelnen Messpunkten, vorwiegend im niedrigen Last-
bereich, zeigt sich ein Absinken der Dehnungen bei steigender Last fiir die Legierungen AlISi5

und AlSi7, die allerdings im Rahmen der Fehlerunsicherheit liegen.
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Konfiguration I-F
Sowohl die Kurven der Si(331)- als auch die der Al(311)-Ebene weisen fiir die Konfiguration

I-F einen qualitativ dhnlichen Verlauf wie fiir die Konfiguration s-F auf (vgl. Abbildung
5-17(b)). Bis auf die Legierung AlSi5 zeigen alle Legierungen bis zum DAP bei anliegender
Last geringere Dehnungswerte fiir das Silizium im Vergleich zum Aluminium. Anschlieend
steigt die Dehnung der Si(331)-Ebene steil bis zu einem leichten Abflachen der Kurven und
dem anschlieBenden Versagen. Die Al(311)-Kurven bilden auch hier einen gespiegelt s-formi-
gen Verlauf und weisen die gleiche Siliziumabhéngigkeit wie die der Konfiguration s-F auf.
Die maximalen Dehnungswerte fiir die Si(331)-Kurven liegen mit Ausnahme der Legierung
AlSi5 (3060 um/m) im Bereich von 2390-2740 um/m. Die Verldaufe der Al(311)-Kurven wei-
sen ihre hochsten Werte im Intervall von 1100—1630 pm/m auf.

Konfiguration s-T

Auch die Kurven der Konfiguration s-T zeigen qualitativ einen dhnlichen Verlauf wie die der
bereits beschriebenen Konfigurationen (vgl. Abbildung 5-17(c)). So besitzen auch hier bei bei-
nahe allen Legierungen die Si(311)-Kurven die geringeren Dehnungswerte in Abschnitt I. Kurz
vor dem DAP erfolgt eine starke Zunahme der Dehnung des Siliziums. Hin zu den maximalen
Dehnungswerten weisen die Si(331)-Kurven eine leichte Verringerung der Steigung auf. Die
Al(311)-Kurven verlaufen fiir diese Konfiguration nahezu linear, wobei sie sich mit steigendem
Siliziumanteil dem in (a) und (b) dargestellten Verlauf der Konfiguration F annéhern. Die Ma-
ximalwerte der elastischen Dehnungen erstrecken sich filir die vier untersuchten Legierungen
fiir die Si(331)-Ebene auf den Bereich von 2610-3360 pm/m. Die Werte der Al(311)-Ebenen

liegen in einem schmalen Intervall von 1630-1960 pm/m.
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Abbildung 5-17: Elastische Dehnung iiber der angelegten Spannung fiir die Legierungen
ALSiS5, AlSi7, AlSi9 und AlSil12 bei Raumtemperatur fiir die Konfigurationen
s-F (a), I-F (b) und s-T (c)
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5.5.2 Elastische Dehnung bei erhohten Temperaturen

Neben den Messungen der elastischen Dehnungen im Neutronenstrahl bei Raumtemperatur er-
folgten diese auch bei den Priiftemperaturen 150 °C und 300 °C (vgl. Abbildung 5-18). Hierbei
wurde auf die Messung von wirmebehandelten Proben verzichtet, da nach Reihle (2015,
S. 107) bei erhohten Temperaturen ab 200 °C geniigend Energie vorhanden ist, um die Aus-
scheidung von zwangsgeldsten Fremdatomen im Mischkristall deutlich zu beschleunigen. Dies
hitte wegen der notwendigen Belichtungszeit zu einer moglichen Variation des Gefliges, z. B.
durch ein Wachsen der Siliziumkristalle, wihrend des Versuchs gefiihrt und somit die Korrela-

tion dieser Ergebnisse mit den in den vorangegangenen Abschnitten gezeigten verhindert.

Konfiguration s-F bei 150 °C

In Abbildung 5-18(a) sind die Ergebnisse der Priifung von Proben der Konfiguration s-F bei
einer Priiftemperatur von 150 °C zu sehen. Die Si(331)-Kurven dieser Konfiguration weisen
hierbei in Abschnitt I eine deutliche Differenz zu den Al(311)-Kurven auf und zeigen den be-
kannten s-formigen Verlauf. Die Kurven der Al(311)-Ebene weisen den gespiegelt s-formigen
Verlauf auf. Der maximale Dehnungswert liegt fiir die Si(331)-Ebene fiir die Legierung AlSi5
bei 3040 um/m, die sich dadurch deutlich von den drei weiteren Legierungen unterscheidet,
deren Maximalwerte im Bereich von 1690-2130 pm/m liegen. Auffillig bei den Al(311)-Kur-
ven der Konfiguration s-F ist die Lage der AlSi5-Kurve, die im Vergleich zu den restlichen
Legierungen signifikant hoher liegt. Diese hebt sich auch mit einem Dehnungshdchstwert von
1930 um/m von den weiteren Legierungen (1060—1160 pm/m) ab. Im Gegensatz zu den Ver-
suchen bei Raumtemperatur zeigt hier der Al(311)-Kurvenverlauf keine systematische Abhéin-

gigkeit vom Siliziumanteil der Legierung.

Konfiguration 1-F bei 150 °C

Die Kurven der Konfiguration I-F weisen bei einer Priiftemperatur von 150 °C qualitativ mit
den Kurven der Konfiguration s-F vergleichbare Verldufe auf (vgl. Abbildung 5-18(b)). Dies
gilt sowohl fiir die Si(331)- als auch fiir die Al(311)-Ebene. Die maximalen elastischen Deh-
nungswerte belaufen sich fiir die Konfiguration I-F bei 150 °C fiir die Si(331)-Ebene auf 1540
2440 pm/m. Auffallend hierbei sind, wie auch bereits bei der Konfiguration s-F bei 150 °C
Priiftemperatur, die deutlich hoheren Werte der Legierungen AlSi5 und AlSi7 im Vergleich zu
den hohersiliziumhaltigen Legierungen. Fiir die Al(311)-Ebene liegen die maximalen Werte
der drei Legierungen mit hoherem Siliziumanteil in einem engen Bereich von 1150—
1280 um/m. Lediglich die Legierung AISi5 hebt sich mit einem maximalen Dehnungswert von

1580 um/m etwas ab.
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Sowohl die Kurven der Konfiguration s-F als auch die Kurven der Konfiguration I-F weisen

bei 150 °C ein deutlich niedrigeres Dehnungsniveau auf als bei Raumtemperatur.

Konfiguration s-F bei 300 °C

Die Kurven der Proben mit der Konfiguration s-F fiir eine Priiftemperatur von 300 °C sind in
Abbildung 5-18(c) dargestellt. Auffallend ist das im Vergleich zu den Ergebnissen bei 150 °C
nochmal gesunkene Dehnungsniveau der Kurven. Wie bereits bei einer Priiftemperatur von
150 °C weist die Legierung AlSi5 auch bei 300 °C mit 2070 pm/m die mit Abstand hdchste
elastische Dehnung fiir die Si(331)-Ebene auf. Bei den weiteren Legierungen fallt die maximale
Dehnung fiir diese Ebene mit steigendem Siliziumgehalt von 1500 um/m (AlSi7) iber
1140 pm/m (AlSi9) auf 1090 um/m (AlSi12) ab. Die maximalen Dehnungswerte der AI(311)-
Ebene erstrecken sich von 790-1020 um/m. Die Verldufe der Kurven liegen hierbei fiir die

beiden niedrigsiliziumhaltigen Legierungen hoher als fiir die Legierungen AISi9 und AISi12.

Konfiguration I-F bei 300 °C

Abbildung 5-18(d) zeigt die Ergebnisse der Proben mit der Konfiguration 1-F bei einer Priif-
temperatur von 300 °C. Der Einfluss der erhdhten Temperatur ist hier deutlich zu erkennen.
Lediglich die Kurven der Legierungen AlSi7 und AlISi9 weisen noch einen DAP auf. Bei den
beiden anderen Legierungen zeigen die Al(311)-Kurven einen so steilen Verlauf, dass kein
Schnittpunkt mit den Si(331)-Kurven existiert. Die maximalen Dehnungswerte liegen fiir die
Si(331)-Ebene im Intervall von 780—1100 pm/m, fiir die Al(311)-Ebene im Intervall von 850—
1340 pm/m.
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Abbildung 5-18: Elastische Dehnung iiber der angelegten Spannung fiir die Legierungen
ALSiS5, AlSi7, AlSi9 und AlSil2 bei erhohter Priiftemperatur; s-F (a) und [-F
(b) bei 150 °C sowie s-F (c) und I-F (d) bei 300 °C
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5.6 Porenanalyse mittels Synchrotrontomographie

In diesem Abschnitt erfolgt die Betrachtung der Schadigungsverteilung innerhalb der gerisse-
nen Zugproben fiir die Legierungen AlSi7 und AlSi9. Fiir die Ergebnisauswertung erfolgt eine
Betrachtung der Porenverteilung® hinsichtlich Volumen und Sphirizitit® innerhalb des in Ab-
schnitt 4.1.6 beschriebenen Messbereichs, die aus den Tomographieaufnahmen (vgl. Abbildung
5-19) gewonnen wurde. Bei der weiteren Betrachtung wird auf Basis der Ergebnisse aus Ab-

schnitt 5.2 von einer vor dem Versuch porenfreien Probe ausgegangen.

Abbildung 5-19: Tomographieschnittbild normal zur Probenlingsachse einer Probe der Kon-
figuration AlSi7 s-F

Das durchschnittliche Porenvolumen weist flir die Konfiguration s-F die niedrigsten Werte auf
(vgl. Tabelle 5-2). Diejenigen der Konfigurationen I-F und s-T liegen jeweils deutlich hoher.
Der Porenanteil am Gesamtvolumen liegt flir beide untersuchten Legierungen fiir die Konfigu-
ration I-F am niedrigsten (AlSi7: 0,32 % und AlSi9: 0,40 %) und fiir die Konfiguration s-T mit
0,76 % bzw. 1,31 % am hochsten. Darliber hinaus weisen beide Legierungen eine dhnliche Ver-
teilung der Sphérizitit im betrachteten Volumen auf. Die Konfiguration s-T besitzt jeweils die

grofBte liber alle Poren gemittelte Sphérizitit gefolgt von den Konfigurationen s-F und I-F. Bei

8 Der Begriff Pore wird stellvertretend fiir alle in der Probe detektierten Hohlrdume verwendet.

° Die Sphirizitit ist nach der Definition von Wadell (1935, S. 264) ein Formfaktor, der das Verhiltnis aus der
Oberfliache einer Kugel gleichen Volumens und der Oberfliche des betrachteten Partikels beschreibt.

Oberflache der volumengleichen Kugel
Oberflache des Partikels

Spharizitat =
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einer visuellen Analyse der Proben konnten zudem lediglich Poren im Bereich der Siliziumpar-

tikel und nicht im Bereich des Mischkristalls detektiert werden.

Tabelle 5-2: Durchschnittliches Porenvolumen, durchschnittliche Sphdrizitdt und Poren-
anteil am Gesamtvolumen fiir die Legierungen AlSi7 und AlSi9 fiir die Kon-
figurationen s-F, I-F und s-T
Konfiguration Durchschnittliches Porenanteil am Durchschnittliche
Porenvolumen / pm*®  Gesamtvolumen / % Sphirizitiit
AlSi7 s-F 4,7 0,59 0,78
AlSi7 I-F 13,5 0,32 0,70
AlSi7 s-T 10,9 0,76 0,82
AlSi9 s-F 6,1 0,79 0,77
AlSi9 I-F 10,2 0,40 0,74
AlSi9 s-T 12,0 1,31 0,82

Die Poren wurden fiir die Legierungen AlSi7 und AlISi9 mit den Konfigurationen s-F, I-F und
s-T hinsichtlich Volumen und Sphirizitdt analysiert. Fiir die Auswertung der Porengréfenver-

teilung erfolgte eine Einteilung der Poren in vier Grof3enkategorien, wie sie in Abbildung 5-20

zu sehen ist.
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Anteil an gesamter Porenanzahl / %

Abbildung 5-20: Prozentuale Verteilung der Porenvolumina bezogen auf die Gesamtanzahl
aller Poren der jeweiligen Konfiguration fiir die Legierungen AISi7 und A1Si9
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Hierbei zeigte sich fiir beide Legierungen in allen Konfigurationen eine dhnliche Grundvertei-
lung der Volumina. Den grofiten Anteil vereinigt die Kategorie 0-5 pm? in sich. In dieses Inter-
vall fallen je nach Konfiguration und Legierung 50-80 % aller Poren'®. Mit zunehmendem Po-
renvolumen sinkt bei Betrachtung der Kategorien der prozentuale Anteil. Die Werte der Legie-
rung AlSi7 liegen in der Kategorie 0-5 um? im Vergleich zu denen der Legierung AlSi9 etwas
hoher. Bei den gréf3eren Porenvolumina tritt dieser Effekt nicht mehr auf. Die Konfigurationen
I-F und s-T weisen im Vergleich zur Konfiguration s-F fiir beide Legierungen einen geringeren
Porenanteil in der Kategorie 0-5 um?® auf. Mit zunehmendem Porenvolumen dreht sich dieses
Verhéltnis um, sodass bei den Porenvolumina > 20 um? die Konfigurationen I-F und s-T einen

um mindestens 8 % grofleren Anteil besitzen.

Die prozentuale Verteilung der Sphirizitit der einzelnen Poren ist in Abbildung 5-21 darge-
stellt. Dabei zeigt sich, dass die Legierungen AlSi7 und AlSi9 fiir die untersuchten Konfigura-
tionen kaum nennenswerte Anteile fiir Sphérizitidtswerte < 0,4 aufweisen. Im Gegensatz zu den
Konfigurationen s-F und I-F zeigen die Werte fiir die Poren der Konfiguration s-T fiir beide
Legierungen eine kontinuierliche Zunahme bis zur Kategorie > 0,8, wo sie auch die hochsten
Anteile mit ca. 60 % besitzen. Ein Einfluss des Siliziumanteils auf die Sphérizitdtsverteilung

ist nicht erkennbar.

I AISi7 s-F AISi9 s-F
60 - | AISi7 I-F AISIO |-F
B AISi7 s-T R\ AISi9 s-T

40 -

20

Anteil an gesamter Porenanzahl / %

0 B
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Abbildung 5-21: Prozentuale Verteilung der Sphdrizitit bezogen auf die Gesamtanzahl aller
Poren der jeweiligen Konfiguration fiir die Legierungen AlSi7 und AISi9 der
Konfigurationen s-F, I-F und s-T

19 Die prozentualen Angaben beziehen sich hierbei stets auf die Gesamtanzahl der Poren der jeweiligen Konfigu-

ration und Legierung in einer Probe. 100 % entsprechen folglich allen Poren einer Probe einer Konfiguration.
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Eine kombinierte Betrachtungsweise (vgl. Abbildung 5-22 und Abbildung 5-23) der Gréfen
Porenvolumen und Sphérizitit zeigt, dass fiir beide Legierungen bei den betrachteten Konfigu-
rationen s-F, I-F und s-T eine qualitativ dhnliche Verteilung vorliegt. Die Poren mit einem klei-
nen Volumen weisen im Mittel jeweils die grof3te Spharizitéit auf. Mit steigendem Porenvolu-
men nimmt die Sphérizitdt der durch die Belastung entstandenen Hohlrdume in starkem Mal3e
ab. Die Proben der Konfiguration s-T besitzen im Vergleich zu denen der Konfigurationen s-F
und I-F eine deutlich groflere Anzahl an Poren mit einer hdheren Sphérizitit und einem grof3en

Volumen.
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Abbildung 5-22: Beziehung zwischen Sphdrizitit und Porenvolumen fiir die Legierung AlSi7
mit den Konfigurationen s-F (a) und I-F (c) und AlSi9 mit den Konfiguratio-
nen s-F (b) und I-F (d); jeder Kreis entspricht einer Pore
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Abbildung 5-23: Beziehung zwischen Sphdrizitit und Porenvolumen der Legierungen
AlSi7 (a) und AlSi9 (b) mit der Konfiguration s-T; jeder Kreis entspricht einer
Pore

5.7 Mikrostruktursimulation

5.7.1 Kalibrierung und Validierung des Modells

Die Aussagekraft einer Simulation ist stark abhdngig von der Qualitdt der Datenbasis, in diesem
Fall der Daten der einzelnen Phasen. Speziell sind hierbei die FlieBkurven des Eutektikums und
des a-Mischkristalls zu nennen. Um diese experimentell bestimmen zu konnen, wire die Her-
stellung von Proben bestehend aus reinem Eutektikum sowie reinem a-Mischkristall mit einem
bestimmten Anteil an geldstem Silizium notwendig. Dies ist in der Realitét mit groflen Schwie-
rigkeiten verbunden und nur sehr aufwendig darstellbar. Daher erfolgte die Kalibrierung und
Validierung des Modells auf Basis der experimentellen Ergebnisse der vorhandenen Standard-
zugversuche der Legierungen sowie inverser Simulationsrechnungen. Bei letztgenannten wur-

den die zu Beginn abgeschétzten FlieBkurven der einzelnen Phasen schrittweise angepasst.

Auf Basis der in Abbildung 5-24 gezeigten Spannungs-Dehnungs-Verldufe fiir die Legierungen
AlSi5 und AlSi19 mit den Konfigurationen s-F und 1-F wurde das Modell kalibriert. Hierzu er-
folgte fiir eine Konfiguration jeder Legierung eine simultane schrittweise Anpassung der Flie3-

kurven der einzelnen Phasen unter Berticksichtigung folgender Annahmen:
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- Die FlieBkurve des a-Mischkristalls ist unabhingig vom Siliziumgehalt der Legierung,
wenn dieser, wie bei den verwendeten Legierungen, deutlich iiber dem maximal im a-

Mischkristall 16slichen liegt.

- Die FlieBkurve des a-Mischkristalls ist unabhdngig von der Erstarrungszeit, wenn die
Erstarrung, wie bei den verwendeten Konfigurationen, deutlich schneller als im Gleich-

gewicht abléuft.

- Die FlieBkurve des Eutektikums ist unabhingig vom Siliziumgehalt der Legierung, da
lediglich der Phasenanteil des Eutektikums, nicht aber dessen Zusammensetzung und
Auspriagung durch den Siliziumanteil der Legierung beeinflusst wird, wenn dieser sich

im Bereich der verwendeten Legierungen befindet.
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Abbildung 5-24.: Spannungs-Dehnungs-Kurven der Legierungen AISi5 und AlSi9 fiir die Kon-
figurationen s-F und I-F

Die Legierungen AlSi5 und AlSi9 unterscheiden sich deutlich in den eutektischen Anteilen fiir
die Konfigurationen s-F und I-F (Differenz > 20%). Diese Differenz ermdglichte unter Bertick-
sichtigung der getroffenen Annahmen eine schrittweise Anpassung der FlieBkurven des a-
Mischkristalls und des Eutektikums fiir die Konfigurationen s-F und I-F. Die simultane Kalib-
rierung des Modells mit den identischen FlieBkurven fiir verschiedene Legierungen und damit
auch unterschiedliche eutektische Anteile verhindert, dass der positive Abgleich mit den expe-
rimentellen Spannungs-Dehnungs-Kurven lediglich eine zufdllig passende Kombination der
FlieBkurven der beiden Phasen ist. Die entwickelten FlieBkurven sind in Abbildung 5-25 dar-
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gestellt. Dabei ist den genannten Annahmen geschuldet, dass fiir den a-Mischkristall nur eine
abkiihlgeschwindigkeitsunabhingige FlieBkurve dargestellt ist, wohingegen fiir das Eutekti-

kum jeweils eine FlieBkurve fiir die Konfiguration s-F, m-F und I-F vorhanden ist.
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Abbildung 5-25: Fliefkurven der Phasen o-Mischkristall (abkiihlgeschwindigkeitsunabhdn-
gig) und Eutektikum (s-F, m-F und [-F)

Die Validierung der Simulation erfolgte anhand des Spannungs-Dehnungs-Verlaufs einer Probe
im Gusszustand der Konfiguration m-F fiir die Legierung AlSi9. Dabei fand als FlieBkurve fiir
den a-Mischkristall die kalibrierte abkiihlgeschwindigkeitsunabhingige FlieBkurve
Anwendung. Fiir die methodische Abschitzung der FlieBkurve des Eutektikums fiir die
Konfiguration m-F wurde die freie eutektische Weglidnge verwendet. Deren experimentell
ermittelten Werte finden sich in Abschnitt 5.2. Den im Rahmen der Untersuchungen ermittelten
Zusammenhang zwischen dem Verhéltnis der freien eutektischen Wegldange A, der einzelnen
Konfigurationen und der FlieBspannung o, bei einem Umformgrad ¢ beschreibt Gleichung
5-2. Mittels dieses Zusammenhangs konnten die FlieBspannungswerte fiir die Phase
Eutektikum fiir die Konfiguration m-F berechnet werden. Dabei erfolgte die Berechnung fiir
alle Stiitzpunkte der Fliekurven, bei denen eine Differenz zwischen den FlieBspannungswerten

der Konfigurationen s-F und I-F vorhanden war.
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Das fiir die Ermittlung der FlieBkurve angewandte Prinzip des Verhiltnisses der A,-Differenzen
fand neben den FlieBspannungswerten auch bei dem Parameter fracture strain Anwendung. Aus
den fiir die Konfigurationen s-F (0,08) und I-F (0,045) vorhandenen Werten konnte somit ein
FS-Wert von 0,059 fiir die Konfiguration m-F berechnet werden.

Die mit Hilfe der kombinierten Betrachtungsweise der Konfigurationen s-F und I-F ermittelten
FlieBkurven- und FS-Werte fiihrten zu der in Abbildung 5-26 dargestellten Spannungs-Deh-
nungs-Kurve Sim. A1Si9 m-F. Zusétzlich aufgefiihrt sind die Ergebnisse der Experimente sowie
der Simulationen fiir die Legierungen AISi5 und AlSi9 fiir die Konfigurationen s-F und 1-F.
Bereits optisch zeigt die Validierungskurve Sim. AISi9 m-F und die Vergleichskurve
Exp. AlSi9 m-F eine sehr gute Ubereinstimmung.
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Abbildung 5-26.: Vergleich der experimentell ermittelten und numerisch berechneten Span-
nungs-Dehnungs-Verldufe der Konfigurationen s-F, m-F und I-F der Legie-
rungen AlSi5 und AISi9

Eine Betrachtung der Spannungsdifferenz bei gleichen Dehnungswerten von Experiment und
Simulation zeigt fiir die Konfigurationen der Legierung AlSi9 eine gute Ubereinstimmung. So

betrdgt bei den Basiskonfigurationen s-F und I-F die maximale Spannungsdifferenz lediglich
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3 MPa bei einem Spannungswert von ca. 100 MPa, was einer prozentualen Abweichung von
3 % entspricht. Die maximale Differenz fiir die von den Basiskonfigurationen abgeleitete Va-
lidierungskurve der Konfiguration m-F betrigt 4,5 MPa bei einem Spannungswert von

105 MPa. Dies bedeutet eine Abweichung von nur 4 %.

Die numerisch berechneten Spannungs-Dehnungs-Verldufe zeigen nach Erreichen des Span-
nungsmaximums einen von den experimentell ermittelten Kurven abweichenden, sehr langsam
abfallenden Verlauf (transparenter Kuvenabschnitt). Dieser ist dem fiir eine stabile Berechnung
notwendigen hohen FS-Wert geschuldet. Um trotzdem einen Vergleich zwischen der maxima-
len Dehnung von Experiment und Simulation zu ermdglichen, erfolgt die Analyse des Kenn-
wertes gesamte Dehnung bei Hochstlast A, Diese stimmt, wie aus Abbildung 5-26 ersichtlich
ist, fiir die experimentell ermittelten Kurven anndhernd mit der Bruchdehnung iiberein. Der
Vergleich der Kennwerte gesamte Dehnung bei Hochstlast A4, und Zugfestigkeit R,, bestatigt
die sehr gute Ubereinstimmung der experimentell ermittelten und numerisch berechneten Kur-
ven (vgl. Tabelle 5-3). So differieren die Werte der Zugfestigkeit um maximal 1 MPa und der
gesamten Dehnung bei Hochstlast um maximal 0,6 %.

Tabelle 5-3: Gegeniiberstellung der simulativ und experimentell ermittelten Werte fiir Rn
und Ag fiir die Legierung AISi9 (Baumgartner, Koos und Volk, 2017, S. 188)

Experiment Simulation
R,,/ MPa Age I % R,,/ MPa Age !l %
AlSI9 s-F 164,3 8,6 163,3 8,8
AlSi9 m-F 149,2 8,0 148.,9 7,7
AlSi9 I-F 139,5 6,1 138,8 6,7

Die Verteilung der Vergleichsspannung nach von Mises wéhrend eines virtuellen Zugversuchs
mit den angegebenen FlieBkurven kann anhand Abbildung 5-27 nachvollzogen werden. Zum
Zeitpunkt des Erreichens der 0,2%-Dehngrenze (a) zeigen sich die Spannungsmaxima im Ge-
fiige vor allem in diinnen eutektischen Bereichen in Zugrichtung. Uber den dargestellten Zwi-
schenschritt im frithen plastischen Bereich (b) bis hin zur Zugfestigkeit (c) erreichen sowohl
die eutektische Struktur als auch der a-Mischkristall beinahe in allen Bereichen die maximalen
FlieBspannungen (vgl. Abbildung 5-25). Anschlieend lokalisiert sich die Dehnung, das Mate-
rial flieBt weiter und die Vergleichsspannung der Gefiigephasen nimmt vor allem in Bereichen

der Schadigung der eutektischen Struktur deutlich ab (d).
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Abbildung 5-27: Verteilung der Mises-Vergleichsspannung der Probe der Legierung ALSi9 mit
der Konfiguration s-F bei Erreichen der 0,2%-Dehngrenze (a), einer mittle-
ren Dehnung (b), der Zugfestigkeit (c) und kurz vor Erreichen der Bruchdeh-

nung (d)
Neben dem Abgleich der Spannungs-Dehnungs-Verldufe erfolgte eine Analyse der numerisch
ermittelten elastischen Dehnungen. Hierfiir sind in Abbildung 5-28 die Verlaufe der elastischen
Dehnungen fiir die Phasen a-Mischkristall und Eutektikum der Basissimulation (AlSi9 s-F)
dargestellt. Beide Kurven zeigen bis 25 MPa angelegter Spannung einen identischen Verlauf.
Die Kurve Sim. Eutektikum weist bei 25 MPa und 55 MPa angelegter Spannung eine Vergro-
Berung der Steigung auf, die Kurve Sim. a-Mischkristall eine Verringerung. Dies fiihrt im Be-
reich 60—160 MPa angelegter Last zu einem deutlichen Unterschied der elastischen Dehnungs-
werte der Phasen Eutektikum und a-Mischkristall. Ab ca. 60 MPa verringert sich geringfiligig
die Steigung der Kurve Sim. Eutektikum, die der Kurve Sim. a-Mischkristall nimmt leicht zu,
sodass die Differenz der elastischen Dehnungswerte der beiden Phasen bis zum Ende der Be-

rechnung abnimmt.
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Abbildung 5-28: Numerisch berechnete elastische Dehnungen in Zugrichtung fiir die Phasen
a-Mischkristall und Eutektikum fiir die Basissimulation (A1Si9 s-F)

5.7.2 Sensitivitiat des Modells

Im folgenden Abschnitt wird die Sensitivitdt des entwickelten Modells unter Betrachtung der
Spannungs-Dehnungs-Kurve hinsichtlich des Diskretisierungsgrads sowie der Bildausschnitt-
grofle, dem sekundiren Dendritenarmabstand und der mechanischen Eigenschaften der einzel-
nen Phasen untersucht. Grundlage fiir die Analyse bildet, sofern nicht anders beschrieben, eine
Struktur der Konfiguration AISi9 s-F mit den in den Abschnitten 4.2 und 5.7.1 beschriebenen

Parametern, die als Basissimulation bezeichnet wird.

Der Feinheit der Diskretisierung kommt in vielen Anwendungsbereichen der Simulation ent-
scheidende Bedeutung zu. In der vorliegenden Arbeit wurde diese durch eine Variation der
ElementgroBe fiir eine Geometrie der Grofle 670 um X 670 um der Legierung AlSi5S s-F im
Bereich von ca. 4-10 um? untersucht (vgl. Abbildung 5-29). Hierbei zeigt sich, dass im be-
trachteten Intervall die Zugfestigkeit bei Halbierung der durchschnittlichen Elementgrof3e le-
diglich um 0,5 MPa zunimmt. Der Kennwert A, weist nahezu keine Abhéngigkeit von der
durchschnittlichen Elementgrofle im betrachteten Intervall auf. Dieser variiert im genannten
Bereich nurum 0,1 % Dehnung. Das Modell zeigt sich folglich fiir die genannten Abmessungen
und die vorhandene Gefligefeinheit hinsichtlich der betrachteten Ergebnisse R,, und Ay, ge-

geniiber der durchschnittlichen Elementgro3e im Bereich von 4-10 um? wenig sensitiv.
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Abbildung 5-29: Zugfestigkeit Ry, und gesamte Dehnung bei Hochstlast Ag in Abhdngigkeit
der durchschnittlichen Elementgrofie

Neben der Abhingigkeit der Ergebnisse von der Elementgrof3e erfolgte auch eine Betrachtung

des Einflusses der BildausschnittgroBe. Ein Vergleich der Spannungs-Dehnungs-Verldufe von

vier unterschiedlich groen quadratischen Bildausschnitten mit Kantenldngen von 250, 375,
500 und 750 Pixel ist hierzu in Abbildung 5-30 dargestellt.
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Abbildung 5-30: Numerisch berechnete Spannungs-Dehnungs-Kurven fiir die Bildausschnitt-
grofen 250 X 250, 375 X 375, 500 X 500 und 750 X 750 Pixel?
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Die realen Flachen der betrachteten Ausschnitte betragen 0,14 mm?, 0,25 mm?, 0,45 mm? und
1,01 mm?. Die Spannungs-Dehnungs-Verldaufe zeigen nur sehr geringe Unterschiede. So be-
tragt die Differenz der berechneten Spannungswerte bei gleichem Dehnungswert zwischen
zwei Kurven im Maximum 4,5 MPa. Betrachtet man lediglich die Kurven fiir eine Ausschnitt-
kantenldnge von 375, 500 und 750 Pixel, so betrdgt die maximale Abweichung weniger als
2 MPa. Somit scheint eine Ausschnittgrofle von 500 X 500 Pixel bei der auftretenden Geflige-
feinheit einen guten Kompromiss zwischen Ergebnisgenauigkeit und Rechenzeit zu bilden. Bei
Verwendung eines Bildausschnitts der beschriebenen Mindestgrofle weist das Modell dement-

sprechend nur eine sehr geringe Sensitivitdt bzgl. der gewihlten Bildausschnittgrofle auf.

Die dritte GroB3e, auf deren Einfluss das entwickelte Mikrostrukturmodell untersucht wurde, ist
der sekundire Dendritenarmabstand. Hierzu wurden zwei Ausschnitte aus Schliffbildern unter-
schiedlicher Konfigurationen der Legierung AISi5 verwendet. Diese weisen einen DAS von
26,1 um und 46,2 um auf. Durch eine Anpassung des Segmentierungsalgorithmus konnte flir
beide Ausschnitte ein identischer eutektischer Phasenanteil von 28,2 % erreicht werden, ohne
dabei den DAS zu beeinflussen. Ein Vergleich der beiden resultierenden Kurven zeigt, dass
diese eine Spannungsdifferenz von maximal 2,5 MPa bei gleichem Dehnungswert aufweisen
(vgl. Abbildung 5-31). Folglich ist die Sensitivitdt des Modells gegeniiber dem sekundiren

Dendritenarmabstand der verwendeten Mikrostruktur als niedrig zu betrachten.

Als weiterer geometrischer Faktor wurde neben dem DAS der eutektische Anteil im verwende-
ten Bildausschnitt betrachtet (vgl. Abbildung 5-31). Dieser konnte ebenfalls durch eine Varia-
tion des Algorithmus gezielt verdndert werden, ohne den DAS zu beeinflussen. So erfolgten
Berechnungen fiir die identische Grundstruktur mit den eutektischen Phasenanteilen 46,4 %,
50,4 %, 55,6 % und 60,9 %. Es zeigt sich, dass bereits eine Verdnderung des eutektischen An-
teils von wenigen Prozent einen deutlichen Unterschied in den Spannungs-Dehnungs-Verldu-
fen bewirkt. So wird mit einer Differenz des eutektischen Phasenanteils von 14 % — was nur
geringfiigig liber der Differenz zwischen den Konfigurationen AlSi9 s-F und AlSi9 I-F liegt —
bereits ein maximaler Spannungsunterschied von 16,5 MPa bei gleichem Dehnungswert er-
reicht. Der eutektische Phasenanteil stellt somit einen wichtigen Sensitivititsfaktor fiir das Mo-

dell beziiglich der Spannungs-Dehnungs-Kurve dar.
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Abbildung 5-31: Numerisch berechnete Spannungs-Dehnungs-Kurven einer AIlSi9-Struktur
mit verschiedenen eutektischen Phasenanteilen (46,4 %, 50,4 %, 55,6 % und
60,9 %) sowie zweier ALSi5-Strukturen mit unterschiedlichem DAS (26,1 um
und 46,2 um)

Zuletzt erfolgte eine Analyse der Sensitivitit des Mikrostrukturmodells gegeniiber den FlieB3-
kurven der einzelnen Phasen a-Mischkristall und Eutektikum. Die Variation des Eutektikums
entspricht dabei einer virtuellen Anderung der Feinheit der eutektischen Strukturen. Die Span-
nungswerte der FlieBkurven der Basissimulation variierten fiir beide Phasen um + 10 %. Ein
Vergleich der so berechneten Spannungs-Dehnungs-Kurven ist in Abbildung 5-32 dargestellt.
Dabei zeigt sich, dass sowohl eine Anderung der Werte des a-Mischkristalls als auch des Eu-
tektikums zu einer deutlich erkennbaren Zu- bzw. Abnahme der Spannungswerte fiihrt. So 14sst
sich mit einer Veridnderung der eutektischen FlieBkurve um 10 % der Spannungswert des Ge-
samtgefiiges bei gleicher Dehnung um beinahe 10 MPa variieren. Bei einer Anderung der FlieB3-
kurve des a-Mischkristalls um denselben Prozentsatz betrdgt die Zu- bzw. Abnahme maximal

7 MPa im Vergleich zur Basissimulation.
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Abbildung 5-32: Numerisch berechnete Spannungs-Dehnungs-Kurven der Basissimulation so-
wie mit jeweils um 10 % erhéhter bzw. erniedrigter Fliefskurve der Phasen a-
Mischkristall und Eutektikum

Zusammenfassend zeigt sich das entwickelte Mikrostrukturmodell hinsichtlich der Spannungs-
Dehnungs-Kurve wenig sensitiv gegeniiber der Elementanzahl und dem Schliffbildausschnitt,
sobald diese einen strukturabhingigen Grenzwert tiberschritten haben, sowie dem DAS. Sensi-
tiv zeigt sich das Modell gegeniiber dem eutektischen Phasenanteil und den FlieBkurven der

beteiligten Phasen.






6 Diskussion

Im folgenden Kapitel erfolgt die Diskussion methodenspezifischer Ergebnisse sowie der Ein-
fliisse der Faktoren Erstarrungszeit und Warmebehandlung auf die Ausbildung der Mikrostruk-
tur, die mechanischen Kennwerte, das Verhalten der Strukturen unter Last sowie die Schidi-

gungsverteilung.
6.1 Diskussion methodenspezifischer Ergebnisse

6.1.1 Diskussion der Ergebnisse der Neutronendiffraktometrie

Das im a-Mischkristall geloste Silizium macht nur einen geringen Anteil (bei RT < 0,5 %) des
gesamten Siliziumgehalts der Legierung aus. Da es auBBerdem nicht in kristalliner Form, son-
dern in der Aluminiummatrix in Form geldster Fremdatome vorliegt, wird dieser Anteil bei der
Diskussion der Si(331)-Kurven vernachléssigt. Im Folgenden wird davon ausgegangen, dass
die Kurve der elastischen Dehnung der Si(331)-Ebene maf3igeblich von der Dehnung des in
kristalliner Form vorliegenden eutektischen Siliziums bestimmt wird. Die Kurve der elastischen
Dehnung der Al(311)-Ebene stellt eine Mischung aus der Dehnung des a-Mischkristalls sowie

des zwischen den eutektischen Nadeln liegenden a-Aluminiums dar.

Bei Betrachtung der gezeigten Ergebnisse der Neutronendiffraktometrie (vgl. Abbildung 5-17
und Abbildung 5-18) weisen beinahe alle Kurven der Si(331)- und der Al(311)-Ebene einen
charakteristischen Verlauf auf. Die Si(331)-Kurven haben zu Beginn im Vergleich zu den
Al(311)-Kurven jeweils einen flacheren Verlauf und steigen ab der Mitte von Abschnitt I steiler
an. Bei einigen Si(331)-Kurven ist im hinteren Teil von Abschnitt II ein Abflachen der Kurve
zu erkennen. Die Al(311)-Kurven zeigen zu Beginn einen steileren Verlauf, flachen im Mittel-
teil etwas ab, bevor sie zum Ende hin wieder einen stirkeren Anstieg der Dehnungswerte auf-
weisen. Die kombinierte Betrachtung dieser beiden charakteristischen Verldufe in Zusammen-
hang mit der angelegten Spannung lisst folgende Erkldrung zu: Zu Beginn liegt ein rein elasti-
sches Verhalten der Probe vor. Die Differenz der elastischen Dehnungen in Abschnitt I zwi-
schen der Si(331)-Ebene und der Al(311)-Ebene weist auf eine heterogene Dehnung des ge-
samten Gefiiges hin, die bereits hier eine Verspannung zwischen den einzelnen Gefiigebestand-
teilen nach sich zieht. Die elastische Dehnung der Al(311)-Ebene liegt dabei im Rahmen der
Fehlertoleranz im Bereich des 2—3-fachen der Dehnung der Si(331)-Ebene, was etwa dem Ver-
hiltnis der E-Moduln (Aluminium: 70 GPa (Kuchling, 2014, S. 624), Silizium: 169 GPa (Y1,
Li und Kim, 2000, S. 175)) entspricht. Nach Uberschreiten einer Spannung von ca. 30 MPa
weisen die beiden Kurven keine ndherungsweise lineare Dehnungssteigerung mehr auf, was auf
eine plastische Verformung einer der Phasen schlieflen lédsst. Fiir Silizium als Polykristall wer-

den in der Literatur flir die Bruchfestigkeit, die auf Grund des sproden Charakters des Siliziums



108

nahezu mit der Dehngrenze zusammenfallt, Werte im Bereich von 0,66—1,22 GPa (Y1, Li und
Kim, 2000, S. 175) aufgefiihrt. Da die Werte zu diesem Zeitpunkt des Versuchs nicht erreicht
werden, muss die beginnende Plastifizierung in der geringen Festigkeit des Aluminiums be-
griindet sein. Logisch erscheint eine Plastifizierung des a-Mischkristalls, da dieser auf Grund
der nur geringen Loslichkeit von Silizium kaum nennenswerte mechanische Festigkeiten auf-
weisen kann. Durch die Plastifizierung und die damit verbundene geringere Lastaufnahmefa-
higkeit pro zunehmendem Spannungsanteil erfolgt eine geringere Zunahme der elastischen
Dehnung der Al(311)-Ebene. Die Plastifizierung des Aluminiums fiithrt dazu, dass die zuneh-
mende angelegte Last zu einem groBeren Anteil als bisher von der eutektischen Struktur getra-
gen werden muss. Dies hat eine stirkere Zunahme der Dehnungen der Si(331)-Ebene zur Folge.
Das Abflachen der Si(331)-Kurve und das verstirkte Ansteigen der Dehnungen der Al(311)-
Ebene im zweiten Teil von Abschnitt I kann nach Requena et al. (2009, S. 1010f.) mit dem
Auftreten von Mikroschddigungen im Gefiige erkldrt werden. Das Versagen von Siliziumna-
deln fiihrt dabei einerseits zu einer Verringerung des iiber das Messvolumen gemittelten elasti-
schen Dehnungswertes fiir die Si(331)-Ebene und andererseits zu einer verstiarkten Belastung
des a-Mischkristalls in der Ndhe der gebrochenen Nadeln, was den verstiarkten Anstieg der
Al(311)-Dehnung erklart.

Auftillig fiir die Priifung bei erhohten Temperaturen ist der deutlichere Unterschied der Deh-
nungen der Si(331)- und der Al(311)-Ebene in Abschnitt I. Dieser betrégt fiir die Priifungen bei
Raumtemperatur fiir die Proben im Gusszustand im Durchschnitt nur ca. 130 pm/m und im
Maximum 300 pm/m. Fiir die Priifungen bei 150 °C betrdgt die Differenz der beiden Kurven
im Durchschnitt 300 pum/m und im Maximum bis zu 500 um/m. Noch groBer stellt sich die
Differenz bei einer Priiftemperatur von 300 °C dar. Hier unterscheiden sich die Dehnungswerte
im Durchschnitt um 380 pm/m und im Maximum um 680 um/m. Diese grof3ere Differenz bei
erhohten Priiftemperaturen ldsst auf eine schlechtere Verteilung der anliegenden Last und/oder

eine hohere Duktilitdt des a-Mischkristalls bei erhohten Temperaturen schlieen.

6.1.2 Diskussion der Ergebnisse der Mikrostruktursimulation

Das entwickelte Simulationsmodell zeigt hinsichtlich der Spannungs-Dehnungs-Kurven eine
sehr gute Ubereinstimmung mit den experimentell ermittelten Daten. Allerdings liegt bei Be-
trachtung der fiir die Phasen verwendeten FlieBkurven die Kurve Sim. a-Mischkristall unver-
hiltnisméBig hoch. Bei einem Umformgrad von ¢ = 0,1 liegt der Wert der FlieBspannung bei
ca. 145 MPa. Ausgehend von der FlieBkurve fiir 99,5 %-Reinaluminium (Ostermann, 2014,
S. 107), die bei demselben Umformgrad einen Wert von ca. 75 MPa aufweist, bedeutet dies

eine Steigerung von beinahe 100 %, die nur auf Grund eines zwangsgeldsten Siliziumanteils
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von max. 1,65 % vorhanden wére. Auch ist bei ¢ = 0,1 die Differenz zwischen den FlieBspan-
nungswerten der Kurven Sim. Eutektikum [-F und Sim. a-Mischkristall mit 44 MPa entgegen

der Erwartung relativ gering.

Ausgehend von den durchgefiihrten Zugversuchen mit der Legierung AlSil2, die ndherungs-
weise eine eutektische Zusammensetzung aufweist, kann ein weiterer Vergleich getétigt wer-
den. Mit einer Extrapolation nach Voce (Ostermann, 2014, S. 278), die bei Aluminiumlegie-
rungen als die hierfiir gingigste Methode gilt, wurde die FlieBkurve 4/Sii2 s-F fiir den Bereich
0 < ¢ <0,2 berechnet (vgl. Abbildung 6-1). Es zeigt sich, dass die fiir das Eutektikum simulativ
bestimmten FlieBkurven bei deutlich hoheren Werten liegen als die fiir die Legierung

AlSi12 s-F experimentell ermittelte Kurve.
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Abbildung 6-1: Darstellung der mit den inversen Simulationen bestimmten FliefSkurven der
Phasen a-Mischkristall und Eutektikum fiir die Legierung AlSi9, der experi-
mentell ermittelten FliefSkurve der Legierung AISil2 s-F und der Fliefskurve
fiir 99,5 %-Reinaluminium nach Ostermann (2014, S. 107)

Wie in Abschnitt 5.7.1 gezeigt, ergeben sich sowohl fiir den a-Mischkristall als auch fiir das
Eutektikum sehr hoch verlaufende FlieBkurven fiir die Kalibrierung des Modells. Mit den hoch
angesetzten Werten erfolgt die Kompensation eines Informationsverlusts bei der Geometrie-
aufnahme und Segmentierung. Mit dem entwickelten Mikrostrukturmodell wird versucht, eine
in der Realitét dreidimensionale Geometrie iiber eine zweidimensionale Ansicht unter Verwen-
dung geeigneter Randbedingungen (Rotationssymmetrie) abzubilden. Der hierbei durch die Re-
duzierung auf zwei Raumrichtungen entstehende Informationsverlust ist verantwortlich fiir die

Notwendigkeit der hohen FlieBkurven beider Phasen. Bei der gewihlten zweidimensionalen
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Bilderfassung mittels Lichtmikroskop kann die Konnektivitit des eutektischen Gefiiges nicht
voll abgebildet werden. Es fehlt eine Vernetzung der eutektischen Siliziumpartikel untereinan-
der in der dritten Raumrichtung. Somit kann das eutektische Netzwerk seine verstarkende Wir-
kung nur {iber die in der Ebene und nicht iiber die in allen Raumrichtungen vorhandenen Ver-

bindungen entfalten.

Ein Vergleich der elastischen Dehnungsverlaufe fiir die experimentell ermittelten (Exp.) und
die numerisch berechneten (Sim.) Werte ist in Abbildung 6-2 dargestellt. Dieser zeigt fiir die
Kurven Exp. AISi9 Al(311) und Sim. a-Mischkristall, dass die numerisch berechneten elasti-
schen Dehnungen fiir den Mischkristall geringfiligig hoher liegen als die experimentell be-
stimmten. Die Ursache hierfiir liegt in der unterschiedlichen Betrachtungsweise des Eutekti-
kums. In der Simulation wird das Eutektikum als eigenstindige Phase betrachtet, nicht wie im
Experiment als kombinierte Phase aus Silizium und a-Mischkristall. Fiir die Berechnung der
elastischen Dehnung wird somit in der Simulation lediglich der Anteil des a-Mischkristalls
herangezogen, der sich nicht im Eutektikum befindet. Aufgrund der hoheren Steifigkeit des
Siliziums ist allerdings davon auszugehen, dass das a-Aluminium, das sich in der eutektischen
Phase zwischen den Siliziumplatten befindet, im Vergleich zum restlichen a-Mischkristall bei
Belastung eine geringere elastische Dehnung erfahrt, was den niedrigeren Verlauf der Kurve
Exp. AlSi9 Al(311) erklart.
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Abbildung 6-2: Vergleich der experimentell ermittelten elastischen Dehnungen fiir die Git-
terebenen Al(311) und Si(331) mit den numerisch berechneten elastischen
Dehnungen in Zugrichtung fiir die Phasen o-Mischkristall und Eutektikum
fiir die Basissimulation (A1Si9 s-F)
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Die bereits erwihnte Betrachtungsweise des Eutektikums als Einheit in der Simulation verhin-
dert einen quantitativen Vergleich der Kurven Exp. A1Si9 Si(331) und Sim. Eutektikum. Hier
kann lediglich fiir eine fiktive getrennte Betrachtungsweise der Phasen Silizium und a-Misch-
kristall im Eutektikum in der Simulation folgende Aussage getroffen werden: Das Silizium
weist deutlich hohere Werte fiir Streckgrenze, Zugfestigkeit und E-Modul im Vergleich zum
Eutektikum als Einheit auf. Folglich ist bei einer Aufteilung des Eutektikums in a-Mischkristall
und Silizium mit einer hoheren Lage einer Kurve Sim. Silizium im Vergleich zum jetzigen Ver-

lauf der Kurve Sim. Eutektikum zu rechnen.

6.2 Einfluss der Erstarrungszeit

Die Diskussion des Einflusses der Erstarrungszeit orientiert sich an der in Abbildung 3-2 auf
der linken Seite (Proben im Gusszustand) dargestellten Vorgehensweise. Es werden die Ergeb-
nisse der Temperaturmessungen wihrend der GieBversuche mit verschiedenen Kokillentempe-
raturen, der Untersuchungen am Lehrstuhl utg (Metallographie, Geometriesegmentierung, Zug-
versuche) sowie an GroBforschungseinrichtungen (Neutronendiffraktometrie, Synchrotronto-
mographie) vergleichend betrachtet. Dabei erfolgt jeweils die Analyse der Unterschiede zwi-

schen den Konfigurationen s-F und I-F.

Die Variation der Erstarrungszeit und damit auch die Voraussetzung fiir die in der Folge niher
betrachteten unterschiedlichen Mikrostrukturen wurde im GieBBversuch durch verschiedene Ko-
killentemperaturen realisiert. Abbildung 6-3 zeigt den Unterschied der Temperaturverlaufe fiir
die Konfigurationen s-F und I-F. Trotz der unterschiedlichen Abkiihlraten weisen die Kurven

einen qualitativ dhnlichen Verlauf auf.
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Abbildung 6-3: Vergleich der Temperatur-Zeit-Verldufe und der 1. Ableitung dT/dt fiir die
Konfigurationen s-F und I-F der Legierung AlSi9 sowie der Bereiche fiir die
Entwicklung des dendritischen Netzwerks (1), der eutektischen Haupterstar-
rung (I1) und der Ausscheidung weiterer Phasen (I1])

Bei Betrachtung der Temperaturkurven sowie der 1. Ableitung dT /dt zeigt sich, dass die Vor-
ginge I (Entwicklung des dendritischen Netzwerks), II (eutektische Haupterstarrung) und III
(Ausscheidung weiterer Phasen) jeweils fiir die Konfiguration s-F bei niedrigeren Temperatu-
ren ablaufen. Besonders auffillig ist dies bei Betrachtung des Bereichs III. Dieser beginnt je-
weils beim dritten Maximum der 1. Ableitung und liegt fiir die Konfiguration s-F bei ca. 90 Se-
kunden und 405 °C sowie fiir die Konfiguration I-F bei ca. 200 Sekunden und 505 °C. Wie
bereits beschrieben, deutet dieser Kurvenverlauf auf eine geringfiigige Ausscheidung von Sili-
zium hin. Das gleiche Phdnomen wie im vorliegenden Fall beobachteten Bickerud, Chai und
Tamminen (1990) bei der Gegeniiberstellung von Temperaturkurven verschiedener Abkiihlge-
schwindigkeiten, deren 1. Ableitungen sowie von markanten Punkten der Kurven. Fiir mehrere
Legierungen (u.a. AlSi7Mg und AlSi9Cu3) zeigten sie, dass eine Erhhung der Abkiihlge-
schwindigkeit zu einer Absenkung der Reaktionstemperaturen wie zum Beispiel fiir die er-
wihnten Ausscheidungen fiihrt. Das Absinken der Reaktionstemperaturen der Bereiche I und
IT erkldrt Sahm (1999, S. 209f.) mit den zwei die Konzentrationen an der Fest-Fliissig-Grenz-
fliche beschreibenden Response-Funktionen. Die erste Funktion beschreibt dabei den Zusam-
menhang zwischen den Konzentrationen in der Schmelze und im Festkorper unmittelbar an der

Grenzflache. Sie bedingt bei einer Erh6hung der Abkiihlgeschwindigkeit eine Anndherung der
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Liquidus- und Soliduslinien im Phasendiagramm. Die zweite Funktion beschreibt die Korrela-
tion zwischen der Temperatur an der Phasengrenze und der Erstarrungsgeschwindigkeit bzw.
den Konzentrationen in der Schmelze und im Festkorper. Diese fiihrt bei einer Erh6hung der
Geschwindigkeit zu einer Zunahme der Liquidussteigung. Die Kombination der beiden Funk-

tionen fiihrt in der Folge zu einem deutlichen Absinken der Reaktionstemperaturen.

Wie in den Abschnitten 2.1.2 und 5.2 gezeigt, fithren unterschiedliche Abkiihlbedingungen zu
verschieden ausgepriagten Mikrostrukturen. Die Bildung des a-Mischkristalls und damit ver-
bunden auch die Festlegung des sekundidren Dendritenarmabstands findet vorwiegend in der
priméren Erstarrungsphase statt. Das Wachstum und vor allem die Anzahl der Keime, die zu
einem feinen Gefiige fiihren, sind dabei stark von der Unterkiihlung abhingig (vgl. Abschnitt
2.1.3). Diese ist fiir die Konfiguration s-F auf Grund der niedrigeren Kokillentemperatur und
dem damit verbundenen groBeren Wéarmestrom aus der Schmelze in Richtung Kokille deutlich
grofer als flir die Konfiguration 1-F, was in der Folge zu dem feineren Gefiige fiihrt. Das ldsst
sich auch an den im Rahmen dieser Arbeit fiir die Mikrostruktur ermittelten Kennwerten DAS
(vgl. Abbildung 5-6) und A, (vgl. Tabelle 5-1) erkennen. Da der Zusammenhang, dass eine
kiirzere Erstarrungszeit zu einem kleineren sekundidren Dendritenarmabstand und einer feine-
ren Auspragung des Eutektikums fiihrt, in der Literatur vielfach beschrieben ist — u. a. bei Brun-
huber (1991, S. 173) und Kaufmann (2004, S. 39f.) — wird auf eine detaillierte Darstellung der

Vorginge an dieser Stelle verzichtet.

Die Ergebnisse der Segmentierung zeigen, dass sich in der Folge einer schnelleren Erstarrung
fiir alle betrachteten Legierungen ein groBerer eutektischer Phasenanteil einstellt. Hierbei wir-
ken zwei entgegengesetzte Mechanismen. Nach dem Modell, das Kurz und Trivedi (1991,
S. 3052) in ihrer Arbeit darstellen, flihrt eine schnellere Abkiihlgeschwindigkeit zu einem Ab-
senken der eutektischen Temperatur. Die Absenkung bedingt eine Verschiebung der Bertihr-
punkte Soliduslinie Eutektikum - Gebiet a-Mischkristall und Soliduslinie Eutektikum - Gebiet
Schmelze im Phasendiagramm (vgl. Abbildung 2-1) zu hoheren Siliziumgehalten. Dies wiirde
in der Folge einen geringeren eutektischen Anteil bei einer schnelleren Erstarrung bedeuten.
Altenpohl (1994, S. 49f.) hingegen zeigt in seiner Arbeit, dass bei einer Erstarrung, die nicht
im Gleichgewicht erfolgt, die Zeit nicht ausreicht, um wihrend der Erstarrung geniigend
Fremdatome in das Zentrum der entstehenden a-Mischkristalle diffundieren zu lassen. Somit
reichert sich die Wachstumszone der Kristalle, also ihre duflere Hiille, wihrend der Erstarrung
immer mehr mit Siliziumatomen an und {iberschreitet dabei deutlich die Konzentration der Le-
gierung. Dies fiihrt in der Folge zu einer Restschmelze, die nicht mehr die Gleichgewichtskon-

zentration, sondern eine deutlich hohere aufweist, was die Bildung eines grof3eren eutektischen
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Anteils bewirkt. Die in dieser Arbeit erzielten Ergebnisse zeigen, dass der Effekt, der von Al-

tenpohl beschrieben wird, bei der schnelleren Erstarrung deutlich liberwiegt.

Der Vergleich zwischen den Proben der Konfiguration s-F und I-F hinsichtlich der mechani-
schen Eigenschaften zeichnet ein klares Bild. Uber alle Legierungen hinweg weisen die schnell
erstarrten Proben bis auf wenige Ausnahmen hohere Werte bei der Zugfestigkeit sowie bei der
Dehngrenze auf (vgl. Abbildung 6-4), was der gingigen Lehrmeinung entspricht (Kaufman und
Rooy, 2004, S. 40f.).
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Abbildung 6-4:  Prozentuale Differenz!! s-F - I-F der Kennwerte 0,2 %-Dehngrenze Ry,
Zugfestigkeit Ry und Bruchdehnung A fiir die Legierungen AISi5, AlSi7, AISi9
und AlSi12 bei Raumtemperatur, 150 °C und 300 °C

Auch die Werte fiir die Bruchdehnung liegen bei Raumtemperatur und 150 °C Priiftemperatur
in den meisten Féllen bei den Proben der Konfiguration s-F hoher als bei denen der Konfigura-
tion 1-F, was sich mit den Ergebnissen von Fuchs (1982, S. 156) deckt. Auch Dighe und Gok-
hale (1997, S. 1439) bestitigen diese Ergebnisse in ihrer Arbeit. Sie zeigen, dass das Versagen
von Aluminium-Silizium-Legierungen mafigeblich von den groften Siliziumpartikeln beein-
flusst wird und nicht von deren durchschnittlicher Grof3e. Die Wahrscheinlichkeit, dass Partikel
mit einer fiir das Versagen kritischen Gréf3e im betrachteten Messvolumen vorliegen, liegt bei
langsam erstarrten Proben hoher, was zu einem verfrithten Versagen des Gesamtgefiiges fithren
kann. Bei einer Priiftemperatur von 300 °C weisen die Werte fiir die Bruchdehnung allerdings
ein entgegengesetztes Verhalten auf. Hier zeigen die schnell erstarrten Proben bei allen Legie-

rungen niedrigere Werte als die Proben der Konfiguration I-F. Wie Aufnahmen von gerissenen

' Basis fiir die prozentuale Berechnung bildet hierbei der Wert der Konfiguration s-F.
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Aluminium-Silizium-Zugproben in der Arbeit von Schébel et al. (2014, S. 405f.) und die Ar-
beiten von Michelfeit (2012, S. 75) und Ye (2003, S. 290) zeigen, versagt ein Grof3teil der
Proben im oder an der Phasengrenze des Eutektikums. Dies wird auf die versprodende Wirkung
des eutektischen Siliziums und dessen Form sowie die damit verbundenen Spannungsspitzen
in deren Néhe zurilickgefiihrt (Hafiz und Kobayashi, 1994, S. 476ff.; Michelfeit, 2012, S. 15).
Bezogen auf die Ergebnisse fiir die Bruchdehnung bei einer Priiftemperatur von 300 °C bedeu-
tet dies, dass die Proben der Konfiguration I-F geringere Spannungsspitzen im Bereich des Eu-
tektikums aufweisen. Eine Ursache hierfiir kann eine durch die erhohte Priiftemperatur verén-
derte Morphologie des eutektischen Siliziums sein, die in Verbindung mit dem gréBeren sekun-

dédren Dendritenarmabstand zu der beobachteten hoheren Bruchdehnung fiihrt.

Eine Gegeniiberstellung der Ergebnisse der Neutronendiffraktometrie bei Raumtemperatur fiir
die schnell und langsam erstarrten Proben der Legierung AISi9 im Gusszustand zeigt fiir die
Konfiguration I-F geringfiigig niedrigere Dehnungswerte fiir die Si(331)-Ebene und geringfii-
gig hohere Werte fiir die Ebene Al(311) in Abschnitt II (vgl. Abbildung 6-5). Der Unterschied
zwischen den Konfigurationen zeigt sich ab ca. 90 MPa anliegender Last. Hier deutet der nied-
rigere Verlauf der Kurve Si(3317) I-F auf ein friiher beginnendes Versagen der Siliziumpartikel
hin. Grund dafiir kann das schlechter ausgebildete eutektische Netzwerk sowie die grofere Ge-
stalt der Siliziumpartikel sein. Durch eine inhomogenere Ausbildung des Netzwerks wird die
anliegende Last ungleichméaBiger auf die verschiedenen Bereiche des Netzwerks verteilt. In der
Folge miissen weniger Bereiche mehr Last aufnehmen, was eine erhohte Belastung fiir die Si-
liziumpartikel in diesen Bereichen bedeutet. Hinzu kommt, dass die Siliziumpartikel bei der
langsam erstarrten Probe deutlich groBer ausgebildet sind. Dies begiinstigt die Bildung von
Rissen mit einer kritischen Léange, die nicht mehr im duktilen a-Mischkristall aufgefangen wer-
den konnen, beim Versagen der Partikel (Fuchs, 1982, S. 157). Zusétzlich bedingen grofere
Partikel in ihrer Umgebung ein groferes Spannungseinflussfeld in der a-Matrix sowie hohere
maximale Spannungswerte im Vergleich zu kleineren Partikeln. Da eine langsamere Erstarrung
zu einem geringeren Verhéltnis vom Abstand der Partikel zueinander zu ihrer Grofe flihrt, wird
hierdurch eine Uberlappung der Spannungseinflusszonen verschiedener Partikel und somit eine
leichtere Vereinigung von sich bildenden Poren bei niedrigen Dehnungen / Lasten begiinstigt.
(Hafiz und Kobayashi, 1994, S. 477)

Es ist davon auszugehen, dass der a-Mischkristall inklusive dem eutektischen a-Aluminium auf
die verdnderte Spannungsverteilung reagiert, die wegen des Versagens der Siliziumnadeln ab
ca. 90 MPa anliegender Last vorliegt. Folglich weist die Kurve 4/(311) I-F im Vergleich zur

Kurve A/(311) s-F eine groflere Dehnungsaufnahme im letzten Kurvendrittel auf.
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Abbildung 6-5: Elastische Dehnungen fiir Proben der Konfigurationen s-F und [-F der Le-
gierung AISi9 bei Raumtemperatur (Baumgartner, 2017)

Die Betrachtung der Spannungs-Dehnungs-Kurven der Zugversuche von Proben der Konfigu-
rationen s-F und I-F (vgl. Abbildung 6-6) zeigt erst ab ca. 50 MPa einen deutlich differierenden
Verlauf zwischen den Konfigurationen. Vergleicht man die Ergebnisse der Neutronendiffrak-
tometrie (vgl. Abbildung 6-5) und die Spannungs-Dehnungs-Kurven der Zugversuche, fillt auf,
dass bei ersteren die Unterschiede zwischen den Konfigurationen s-F und 1-F erst ab ca.
90 MPa, bei letzteren bereits ab ca. 50 MPa erkennbar sind. Dies ldsst den Schluss zu, dass sich
der unterschiedliche Verlauf der Spannungs-Dehnungs-Kurven auf Grund eines differierenden
plastischen Verhaltens einstellt, da das elastische Verhalten durch die Neutronendiffraktometrie
bis 90 MPa keine Unterschiede zeigt. Folglich verhalten sich die schnell und langsam erstarrten

Strukturen bei Belastung im elastischen Bereich dhnlich, aber im plastischen unterschiedlich.
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Abbildung 6-6: Spannungs-Dehnungs-Kurven der Konfigurationen s-F und I-F fiir die Legie-
rung AISi9 bei Raumtemperatur

Der Vergleich der durchschnittlichen Porenvolumina der Konfigurationen s-F und I-F fiir die
Legierungen AlSi7 und AlSi9 zeigt, dass die schnell erstarrten Proben deutlich niedrigere Mit-
telwerte flir das Porenvolumen aufweisen. Fiir eine detaillierte Gegeniiberstellung der prozen-
tualen Verteilung aller Poren (vgl. Abschnitt 5.6) wurde fiir die vier Kategorien des Porenvo-
lumens die Differenz der Prozentpunkte der Konfigurationen s-F - I-F gebildet. Diese Differenz
zeigt fiir die Legierungen AlSi7 und AlSi9 ein sehr dhnliches Verhalten (vgl. Abbildung 6-7(a)).
Die Konfiguration s-F weist im Vergleich zu der Konfiguration 1-F fiir den Volumenbereich
0-5 um? einen deutlich groBeren Anteil an Poren auf. Mit zunehmender Porengrof3e kehrt sich
dieses Verhiltnis um. Wie in Abschnitt 5.6 beschrieben, konnten bei einer visuellen Analyse
der Tomographieaufnahmen fiir keine der untersuchten Proben Poren im a-Mischkristall ge-
funden werden. Folglich kann davon ausgegangen werden, dass sich der grofite Teil der unter
Belastung entstehenden Poren auf Grund des Versagens der Siliziumnadeln bildet. Dass die
geringe Dehnbarkeit des Siliziums zu einem verfrithten Brechen der sproden Nadeln unter sta-

tischer Last fiihrt, zeigten auch Requena et al. in ihrer Arbeit (2009, S. 1011).

Die langsam erstarrten Proben verfiigen iiber einen kleineren Prozentsatz an kleinvolumigen
und einen groBeren Prozentsatz an groBvolumigen Poren im Vergleich zu den schnell erstarrten
Proben. Dies kann mit Bezug auf Abbildung 5-9 sowie auf die Ergebnisse in Tabelle 5-1 erklart
werden. Erstere verdeutlicht, dass eine langsamere Erstarrung zu erheblich gréBeren Silizium-
nadeln fiihrt. Letztgenannte belegen fiir die Konfiguration I-F eine deutlich groBere freie eutek-

tische Weglénge. Jede durch das Brechen einer Siliziumnadel entstehende Pore sorgt fiir eine
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Inhomogenisierung der Spannungsverteilung in ihrem direkten Umfeld. Bei Proben der Konfi-
guration 1-F begiinstigen das geringere Verhdltnis von freier eutektischer Weglinge zu ihrer
Grofe sowie die grofere Gestalt der Siliziumnadeln und die damit verbundenen gréBeren Span-
nungsspitzen die Vereinigung von Poren. Dies zeigt sich in einem gréferen Anteil an grof3vo-
lumigen Poren (Hafiz und Kobayashi, 1994, S. 476).

Vergleicht man die durchschnittliche Sphérizitit ¥ der Konfigurationen s-F und I-F, so zeigt
sich fiir die Legierungen AlSi7 und AlSi9 jeweils eine geringfiigig kleinere durchschnittliche
Sphérizitat (A¥ = 0,03-0,18) bei den langsam erstarrten Proben. Eine detaillierte, in vier Be-
reiche aufgegliederte Analyse ist in Abbildung 6-7(b) dargestellt. Diese zeigt anhand der Dif-
ferenz der Prozentpunkte s-F - I-F, dass die Proben der Konfiguration I-F vor allem in den
Bereichen geringer Sphérizitét (0-0,6) im Vergleich zu denen der Konfiguration s-F einen gro-
Beren Anteil an Poren haben. Im Bereich ¥ > 0,6 weisen die Proben der Konfiguration 1-F
geringere Anteile auf, was mit dem gréferen Durchmesser der Siliziumnadeln bei dieser Kon-
figuration erkldrt werden kann. Versagen Partikel bei der Konfiguration 1-F, so fiihrt das zu
Poren mit einem grofleren Durchmesser als bei der Konfiguration s-F. Dies wiederum hat, eine
dhnliche Aufweitung der Poren in Zugrichtung fiir beide Konfigurationen vorausgesetzt, einen

hoheren Anteil an Poren mit einer niedrigeren Sphérizitét zur Folge.
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Abbildung 6-7: Differenz s-F - [-F der prozentualen Verteilungswerte (vgl. Abschnitt 5.6) der
Porenvolumina (a) und der Sphdrizitit (b) fiir die Legierungen AlSi7 und
AISi9

Wie die Ergebnisse in Kapitel 5 zeigen, hat eine schnellere Erstarrung sowohl eine Verkleine-
rung des sekundiren Dendritenarmabstands und der freien eutektischen Weglange als auch eine
VergroBerung des eutektischen Phasenanteils zur Folge. Ein Vergleich der simulativen Ergeb-

nisse der Variationen von DAS, A, und Pg,, zeigt, dass im Gegensatz zur freien eutektischen



6 Diskussion 119

Wegldnge und dem eutektischen Phasenanteil der sekundire Dendritenarmabstand nur eine
sehr geringe Wirkung auf den Verlauf der Spannungs-Dehnungs-Kurve hat (vgl. Abbildung
5-31 und Abbildung 5-32). Die unterschiedlichen mechanischen Kennwerte der Konfiguratio-
nen s-F und I-F sind somit nur zu einem geringen Teil auf den differierenden DAS zuriickzu-
fiihren. Den deutlich grofleren Einfluss haben folglich die mit der schnelleren Erstarrung ein-

hergehende Erhohung des eutektischen Phasenanteils sowie die Feinheit des Eutektikums.

Zusammentfassend fiihrt eine schnellere Erstarrung zu einem Absinken der Reaktionstempera-
turen bei der Erstarrung, einem kleineren DAS, einer feineren Auspragung des Eutektikums,
einem hoheren eutektischen Phasenanteil und in der Folge zu groBeren Festigkeiten sowie ei-
nem Anstieg der Bruchdehnung. Eine Ausnahme bilden hierbei die Bruchdehnungswerte bei
einer erhohten Priiftemperatur. Die unter der Belastung entstehenden Hohlrdume besitzen bei
einer schnelleren Erstarrung im Mittel ein deutlich kleineres Volumen sowie eine rundere Ge-

stalt, was zu dem duktileren Verhalten der schneller erstarrten Proben beitragt.

6.3 Einfluss der Wiarmebehandlung

Die Diskussion des Einflusses der Warmebehandlung gliedert sich in Anlehnung an die in Ab-
bildung 3-2 unter dem Feld Warmebehandlung dargestellte Vorgehensweise. Dabei findet zu-
erst ein Vergleich der Ergebnisse der Konfigurationen s-F und s-T fiir die Untersuchungen am
Lehrstuhl utg (Metallographie, Zugversuche) und anschliefend fiir die Untersuchungen an

GroBforschungseinrichtungen (Neutronendiffraktometrie, Synchrotrontomographie) statt.

Neben den Abkiihlbedingungen wurde als weiterer Einflussfaktor auf die Gefligestruktur, die
mechanischen Eigenschaften und das Verhalten der Legierung unter Last die Warmebehand-
lung betrachtet. Ein Vergleich der Proben im Gusszustand und im warmebehandelten Zustand
hinsichtlich der Ergebnisse der Temperaturaufzeichnung sowie den Mikrostrukturkennwerten
entfillt. Entweder liegen hierzu keine differenzierten Ergebnisse vor (Temperaturverlauf) oder
es wird davon ausgegangen, dass diese nicht durch den Vorgang der Warmebehandlung beein-
flusst werden (DAS, A, und Pg,,).

Bei der Warmebehandlung unterliegen die Siliziumpartikel den Vorgéngen der Fragmentie-
rung, der Sphiroidisierung sowie der Vergrdberung, wobei letztgenannte erst bei einer Uberal-
terung des Gefliges auftritt (Sjolander und Seifeddine, 2010, S. 1252). Der Einfluss der War-
mebehandlung auf die Mikrostruktur ist beispielhaft fiir die Legierung AISi9 in Abbildung 6-8
dargestellt.
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Abbildung 6-8: Mikrostrukturen der Konfigurationen s-F (a) und s-T (b) fiir die Legierung
AISi9

Es zeigt sich, dass die eutektischen Siliziumpartikel nach der Warmebehandlung im Durch-
schnitt eine kleinere Fldache und rundere Form als im Gusszustand aufweisen. Vergleicht man
die Mikrostrukturen der Konfigurationen F und T (vgl. Abbildung 5-7 und Abbildung 5-8), so
fallt auf, dass die Fragmentierung und Sphéroidisierung bei den Proben mit langsamer Erstar-
rungszeit weniger effektiv geschieht. Formen sich bei der Konfiguration AlISi9 s-T beinahe alle
sichtbaren Siliziumpartikel mit der Wéarmebehandlung ein, so sind bei der Konfiguration
AlSi9 I-T noch mehrere lange Partikel sichtbar, deren Morphologie eher der des Gusszustands
dhnelt.

Der Vergleich der mechanischen Festigkeitswerte zeigt den Einfluss der Warmebehandlung
sehr deutlich (vgl. Abbildung 6-9). Hier wird die prozentuale Differenz!? zwischen den Proben
im Gusszustand und den wiarmebehandelten fiir eine schnelle Erstarrung gezeigt. Auf eine Dar-
stellung der Fehlerbalken wurde aus Griinden der Ubersichtlichkeit verzichtet. Diese sind be-

reits in Abschnitt 5.4.1 aufgefiihrt.

Die Wérmebehandlung fiihrt bei den Aluminium-Silizium-Legierungen zu zwei Effekten, die
einen erkennbaren Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften haben. Durch die Fragmentie-
rung und Sphiroidisierung des eutektischen Siliziums wihrend der Warmebehandlung werden
die Spannungsspitzen durch die zuvor scharfkantigen Siliziumnadeln erheblich reduziert und
das eutektische Geflige zeigt eine deutlich geringere Vernetzung (Ahmed und Jones, 1990,
S. 4940). Weiterhin erfolgt durch das Losungsgliihen und das anschliefende Abschrecken eine

Zwangslosung des Siliziums im a-Mischkristall.

12 Basis fiir die prozentuale Berechnung bildet hierbei der jeweilige Wert der Konfiguration F.
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Abbildung 6-9:  Prozentuale Differenz!? s-F - s-T der Kennwerte 0,2 %-Dehngrenze Ry,
Zugfestigkeit R, und Bruchdehnung A zwischen den jeweiligen Konfigurati-
onen der Legierungen AlSi5, AlSi7, AISi9 und AlSil2

Die 0,2 %-Dehngrenze nimmt fiir alle untersuchten Konfigurationen mit der Warmebehandlung
zu. Dies kann mit dem Effekt der Mischkristallverfestigung erklart werden. Durch die Abschre-
ckung bei der Warmebehandlung wird, verglichen mit Proben im Gusszustand, ein hoherer An-
teil an Silizium im Mischkristall zwangsgelost. Dies bedeutet eine Steigerung der Festigkeit

des a-Mischkristalls und somit eine Erhhung der 0,2 %-Dehngrenze.

Die Warmebehandlung fiihrt zu einem deutlichen Anstieg der Bruchdehnung und zeigt sich mit
zunehmendem Siliziumgehalt der Legierung effektiver. Fiir das Versagen der Proben und die
Rissentstehung werden bei Aluminium-Silizium-Legierungen unter anderem Spannungsspitzen
an den Enden der Siliziumnadeln verantwortlich gemacht (Michelfeit, 2012, S. 15). Mit der
Wirmebehandlung erfolgt nun durch das Einformen des Siliziums eine Homogenisierung der
Spannungsverteilung und eine Reduktion der Spannungsspitzen. Weiterhin kann auf Grund der
Unterbrechung des eutektischen Gefiiges durch die Fragmentierung davon ausgegangen wer-
den, dass sich die Ausbreitung von Mikrorissen erschwert, da sich diese in der Regel entlang
der eutektischen Strukturen bewegen. Die Kombination dieser Effekte fiihrt zu einem deutli-
chen Anstieg der Bruchdehnung mit der Warmebehandlung. Der Trend einer groeren Deh-
nungszunahme mit steigendem Siliziumgehalt kann mit Bezug auf die versprodende Wirkung
des eutektischen Siliziums im Gusszustand erklédrt werden. Legierungen mit hoherem Silizium-
gehalt weisen in ihrer Gussstruktur mehr eutektisches Silizium auf, das in dieser Form die
Bruchdehnung herabsetzt. Je hoher der Siliziumgehalt der Legierung ist, desto groBer ist folg-

lich das Potential der Bruchdehnungszunahme durch die Reduktion der Spannungsspitzen.
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Auch die Zugfestigkeit erhoht sich mit der Warmebehandlung vor allem fiir die Legierungen
mit hoherem Siliziumgehalt. Steigt dieser, wird die prozentuale Zunahme grofer. Betragt diese
fiir die Legierung AlSi5 bei den schnell erstarrten Proben noch - 5 %, so erhdht sie sich bis auf
18 % fiir die Legierung AlSi12. Hierbei wirken zwei Effekte teilweise gegensitzlich. Die er-
hohte Mischkristallverfestigung durch die Warmebehandlung fiihrt zu einem Anstieg der Fes-
tigkeiten, was sich auch anhand der beschriebenen Zunahme der 0,2 %-Dehngrenze zeigt. Ab
dieser weisen die Spannungs-Dehnungs-Kurven der warmebehandelten Proben einen flacheren
Verlauf als die der Konfiguration s-F auf (vgl. Abbildung 6-10), was eine Verringerung der
Zugfestigkeit bedeutet. Requena et al. (2009, S. 1009f.) zeigten, dass die Fragmentierung und
Sphéroidisierung die Konnektivitdt des eutektischen Netzwerks reduziert. Dies bedeutet in der
Folge eine Reduzierung der Strukturfestigkeit, was den gezeigten flacheren Verlauf der Span-
nungs-Dehnungs-Kurven erklért. Die Differenz zwischen den Kurven der Konfigurationen s-F
und s-T wird mit steigendem Siliziumgehalt der Legierung geringer. Dies ldsst darauf schlie-
Ben, dass die Festigkeitszunahme durch die Mischkristallverfestigung mit Erh6hung des Silizi-
umgehalts ansteigt, was bedeutet, dass die maximale Loslichkeit des Siliziums im a-Mischkris-

tall auch mit einer schnellen Erstarrung beim Abguss nicht erreicht wird.
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Abbildung 6-10: Spannungs-Dehnungs-Kurven der Konfiguration s-F und s-T der Legierun-
gen AlSi5, AlSi7, AISi9 und AlSil2 bei Raumtemperatur
Bei Betrachtung der Kurven fiir Proben im Gusszustand (vgl. Abbildung 6-10) wird deutlich,
dass mit hoherem Siliziumgehalt der Legierung die Kurven der Konfiguration s-F teilweise
deutlich vor Erreichen des maximalen Spannungswertes bei do/de = 0 versagen. Dies kann

auf den versprodenden Charakter des eutektischen Siliziums zuriickgefiihrt werden. Je hoher
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der Siliziumgehalt der Legierung ist, desto effektiver zeigt sich die Warmebehandlung hinsicht-
lich der Steigerung der erreichbaren Dehnbarkeit. Dies flihrt auf Grund der grofleren Steigung
der Spannungs-Dehnungs-Kurve bei hohersiliziumhaltigen Legierungen und deren geringer
Bruchdehnung im Gusszustand zu einem deutlicheren Anstieg der Zugfestigkeit mit der War-

mebehandlung.

Erreichen nun die Proben einer Legierung im Gusszustand bereits beinahe die Gleichmafdeh-
nung und weisen somit einen flachen Verlauf der Spannungs-Dehnungs-Kurve kurz vor Ver-
sagen der Probe auf, so kann, wenn der Effekt der Reduzierung der Strukturfestigkeit tiberwiegt,
dieser auch zu einer Abnahme der Zugfestigkeit mit der Warmebehandlung fiihren (vgl. Abbil-
dung 6-9 AlSi5 und AlSi7).

Bei den Ergebnissen der Neutronendiffraktometrie zeigt die Warmebehandlung einen dhnlichen

Einfluss wie eine langsamere Erstarrungszeit (vgl. Abbildung 6-11).
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Abbildung 6-11: Elastische Dehnungen fiir Proben der Konfigurationen s-F und s-T fiir die
Legierung AlSi9 bei Raumtemperatur

Die Si(331)-Kurve der wiarmebehandelten Probe liegt zu Beginn bei vergleichbaren Dehnungs-

werten wie die der Gusszustandsprobe. Bei ca. 75 MPa beginnt die warmebehandelte Probe

weniger elastische Dehnung im Silizium aufzubauen, was sich bis zum Versagen der Probe

fortsetzt. Die Al(311)-Kurve der Konfiguration s-T zeigt ein gespiegeltes Verhalten. Sie weist

ab ca. 75 MPa eine groflere Steigung im Vergleich zu der Probe im Gusszustand auf und ver-

lauft bis zum Versagen bei hoher gelegenen Dehnungswerten. Dieses Verhalten zeigt sich bei
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allen untersuchten Legierungen. Die unterschiedliche Dehnungsverteilung bei den Konfigura-
tionen s-F und s-T kann nach Requena et al. (2009, S. 1010ff.) auf die Konnektivitét der Silizi-
umpartikel untereinander zuriickgefiihrt werden. Sie zeigen in ihrem Beitrag, dass Losungsglii-
hen {iber eine Dauer von vier Stunden bei einer Temperatur von 540 °C fiir die Legierung
AlSil12 eine deutliche Reduzierung der Konnektivitit der einzelnen Siliziumpartikel zueinander
bedeutet (vgl. Abbildung 6-8). In einem Abgleich der Ergebnisse mit einem Druckversuch im
Neutronenstrahl kommen die Autoren zu dem Schluss, dass die geringere Konnektivitit nach
dem Losungsglithvorgang zu einer schlechteren Lastiibertragung von der Matrix bestehend aus
a-Aluminium auf das Siliziumnetzwerk fiihrt. Somit tibertrigt die a-Matrix bei Proben im wir-
mebehandelten Zustand weniger von der angelegten Last auf das Silizium, wodurch das Sili-
zium weniger und in der Folge das Aluminium mehr elastische Dehnung erfahrt. Die Wéarme-
behandlung sorgt folglich fiir eine Homogenisierung der elastischen Dehnungen im Gefiige auf
der Mikroebene, was auch deutlich weniger Eigenspannungen im Gefilige nach dem Entlasten

der Probe zur Folge hat.

Der Vergleich der nach dem Versagen der Proben der Konfiguration s-F und s-T mit der To-
mographie detektierten Poren hinsichtlich durchschnittlichem Porenvolumen zeigt fiir die Le-
gierungen AlSi7 und AlSi9 deutliche Unterschiede. So liegt fiir beide Legierungen mit der Kon-
figuration s-F das durchschnittliche Porenvolumen deutlich niedriger als bei den wérmebehan-
delten Proben (AAISi7 = 6,2 pm?, AAISi9 = 5,9 um?). Differenzen zeigt auch eine Gegeniiber-
stellung der Werte des Porenanteils am Gesamtvolumen nach dem Versagen der Proben. So
weisen die Proben mit der Konfiguration s-T (AlSi7: 1,0 %, AlSi9: 1,6 %) hohere Werte auf
als die Proben der Konfiguration s-F (AlSi7: 0,8 %, AlSi9: 1,0 %). Eine Erklarung hierfiir wird
im Folgenden durch die detaillierte Gegeniiberstellung der Poren hinsichtlich des Porenvolu-

mens und der Sphérizitit gegeben.

Bei Betrachtung der Verteilungsdifferenz der Porenvolumina zwischen den Konfigurationen
s-F und s-T (vgl. Abbildung 6-12(a)) wird deutlich, dass bei den Proben im Gusszustand ca.
25 % mehr der Poren auf die kleinen Volumina (0—5 um) entfallen. Hin zu groBBeren Porenvo-

lumina liegt der groBBere prozentuale Anteil bei der Konfiguration s-T.
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Abbildung 6-12: Differenz s-F - s-T der prozentualen Verteilungswerte (vgl. Abschnitt 5.6) der

Porenvolumina (a) und der Sphdrizitdt (b) fiir die Legierungen AISi7 und
AISi9

Wie in Abschnitt 6.2 gezeigt, wird der grofite Teil der auf Grund der Belastung entstandenen
Poren von dem Versagen der Siliziumnadeln verursacht. Die wiarmebehandelten Proben besit-
zen auf Grund der Reduzierung der Spannungsspitzen deutlich grofere Bruchdehnungswerte.
Zusitzlich tritt bei diesen die Schiadigung der Siliziumplatten frither ein (vgl. Abschnitt 6.1.1
und Abbildung 6-11), weshalb davon ausgegangen werden kann, dass die sich bildenden Poren
im Anschluss noch eine wesentlich groBBere Dehnung erfahren, bis das makroskopische Versa-
gen der Probe eintritt. Hinzu kommt, dass die Rissausbreitung durch die Unterbrechung des
eutektischen Netzwerks nach der Warmebehandlung gehemmt ist. Dies fiihrt zu einem vergro-
Berten Volumen der Poren und erklart den geringeren Anteil an kleinvolumigen Poren fiir die

Konfiguration s-T.

Ein Vergleich der Sphérizitét fiir die Konfigurationen s-F und s-T zeigt fiir beide betrachteten
Legierungen ein libereinstimmendes Bild (vgl. Abbildung 6-12(b)). Die Wirmebehandlung
fithrt zu einem deutlichen Anstieg des Porenanteils mit einer Sphérizitédt groBer 0,8. Unterhalb
dieses Wertes weisen hingegen die Proben mit Warmebehandlung einen geringeren prozentua-
len Anteil auf. Dies bedeutet, dass eine vorangegangene Wiarmebehandlung zu einer kugelige-
ren Gestalt der bei Belastung entstehenden Poren einer Probe fiihrt. Da die Belastung gleich-
malig an der gesamten Probe anliegt, kann davon ausgegangen werden, dass die Poren zum
grofiten Teil durch den Rissmodus I (Gross und Seelig, 2011, S. 65f.) entstehen. Dieser be-
schreibt eine Aufweitung der Rissflanken auf Grund einer Belastung normal zur Rissfront. Ver-
sagt unter der Belastung eine Siliziumstruktur, so bildet sich dadurch eine Pore mit einer be-

stimmten Sphaérizitét. In der Folge vergroBert dieser meist normal zur Zugrichtung verlaufende
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Hohlraum durch die weitere Dehnung sein Volumen. Dies geschieht abhingig von dem umlie-
genden Gefiige, der Duktilitdt und Festigkeit der beteiligten Phasen sowie der anliegenden Be-
lastung. Wie im vorangegangenen Absatz beschrieben, erfahren die warmebehandelten Proben
ab Beginn der Schidigung der Siliziumnadeln eine grof8ere Dehnung, was auf eine Aufweitung
der Poren in Zugrichtung und damit verbunden auf eine Erhohung der Spharizitdt schlieBen

l4sst.

Zusammenfassend fiihrt die Warmebehandlung zu einem Einformen der eutektischen Silizium-
partikel und in der Folge zu einem deutlichen Anstieg der Bruchdehnung sowie einem geringen
Anstieg der mechanischen Festigkeiten. Weiterhin bedingt die Warmebehandlung eine Anni-
herung der elastischen Dehnungswerte von Aluminium und Silizium, was auf eine geringere
Verspannung des Mikrogefiiges schlieBen ldsst. Die Porenverteilung verschiebt sich mit der
Wiérmebehandlung hin zu groeren Werten und die Sphirizitdt der Poren nimmt deutlich zu,

was zu dem duktileren Verhalten der wiarmebehandelten Proben beitrégt.



7 Zusammenfassung und Ausblick

Zusammenfassung

Das iibergeordnete Ziel der im Rahmen dieser Arbeit vorgestellten Untersuchungen war ein
besseres Verstdndnis des mikrostrukturellen Verhaltens von Aluminium-Silizium-Legierungen
unter Last zu erhalten. Die dabei gewonnenen Kenntnisse iiber die bei Belastung auf der Mi-
kroebene ablaufenden Prozesse bis hin zum Versagen des Materials konnen in Zukunft bei der

Werkstoff- und Prozessentwicklung berticksichtigt werden.

Es erfolgte die systematische Untersuchung des Verhaltens von vier bindren Aluminium-Sili-
zium-Legierungen. Hierzu wurde eine kombinierte Betrachtungsweise der Temperaturverlaufe,
der Mikrostrukturen, der makroskopischen Festigkeitskennwerte, des Dehnungsverhaltens un-
ter Last und der nach dem Bruch der Proben vorliegenden Fehlstellenverteilung gewdhlt. Die
gewonnenen Erkenntnisse wurden um die aus einem Mikrostrukturmodell ermittelten Ergeb-
nisse bzgl. der Sensitivitidt des Spannungs-Dehnungs-Verlaufs ergidnzt. Spezieller Fokus lag
dabei auf dem Einfluss von Gefligemodifikationen, sei es durch eine Warmebehandlung oder

durch eine Variation der Abkiihlgeschwindigkeit.

Eine Versuchskokille wurde konzipiert, ausgelegt und gefertigt. Sie verfiigt iiber eine Heizein-
heit und ermoglichte somit die gezielte Einstellung der Abkiihlbedingungen fiir die GieBversu-
che. Dariiber hinaus konnte an verschiedenen Positionen in der Stahlkontur sowie dem Gussteil
die Temperatur wahrend der Abgiisse erfasst werden. Die Gieversuche erfolgten je nach Le-
gierung mit zwei bzw. drei unterschiedlichen Kokillentemperaturen. Um neben der Variation
der Abkiihlgeschwindigkeit eine weitere Gefiigemodifikation zu realisieren, wurde ein Teil der
gefertigten Proben einer Warmebehandlung, bestehend aus einem Losungsgliih- sowie einem

Abschreckvorgang im Wasserbad, unterzogen.

Die Ermittlung der mikrostrukturellen Kennwerte sekundédrer Dendritenarmabstand und freie
eutektische Wegliange zeigte eine starke Abhingigkeit von der Abkiihlgeschwindigkeit. Wie
auch in bestehenden Arbeiten nachgewiesen, fiihrte eine schnelle Erstarrung zu einem feinen
Geflige, was anhand der benannten Kennwerte bestétigt werden konnte. Als weitere Kenngrof3e
fiir das Gefiige der Legierungen konnte unter Verwendung eines Segmentierungsalgorithmus
anhand von Schliffbildern der eutektische Phasenanteil der Proben bestimmt werden. Dieser
zeigte eine deutliche Abhingigkeit von der Abkiihlgeschwindigkeit: Eine schnelle Abkiihlung

der Probe fiihrte zu einem starken Anstieg des eutektischen Phasenanteils.

Ein Vergleich der mechanischen Kennwerte 0,2 %-Dehngrenze, Zugfestigkeit und Bruchdeh-
nung von schnell und langsam erstarrten Proben zeigte filir beinahe alle Konfiguration fiir die

Werte der schnell erstarrten eine deutliche Erhdhung gegeniiber den langsam erstarrten. Dieses
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Verhalten ist sowohl fiir die Proben im Gusszustand als auch fiir die wirmebehandelten sicht-
bar. Weiterhin fiihrte die Warmebehandlung zu einer Zunahme der 0,2 %-Dehngrenze, der
Bruchdehnung sowie bei den hohersiliziumhaltigen Legierungen auch der Zugfestigkeit. Die
Experimente zeigten ebenfalls, dass die Zunahme der Kennwerte 0,2 %-Dehngrenze und Zug-
festigkeit bei einer Erhohung der Abkiihlgeschwindigkeit auch bei erhohten Priiftemperaturen
vorhanden ist. Allerdings liegen die absoluten Werte hierbei auf einem deutlich niedrigeren

Niveau.

Die Neutronendiffraktometrie ermdglichte die Detektion von zeit- und temperaturabhdngigen
Informationen. Mit dieser Methode war es moglich, tiber Beugungsphdnomene elementspezi-
fische Dehnungen wihrend eines Zugversuchs zu ermitteln. Es wurde somit das differierende
Verhalten von Proben mit verschiedenen Konfigurationen (schnell erstarrt, langsam erstarrt,
wiarmebehandelt, im Gusszustand) unter steigender stufenweiser Belastung untersucht. Hierbei
zeigten sich fiir alle Konfigurationen qualitativ dhnliche Verldufe der elastischen Gitterdeh-
nung. Diese konnten in Kombination mit den Abbildungen der Mikrostrukturen und den Span-
nungs-Dehnungs-Kurven der Zugversuche hinsichtlich ihrer signifikanten Abschnitte erklart
werden. Der Einfluss einer langsamen Erstarrung fiihrte im Mittel zu einem niedrigeren Deh-
nungsniveau flr die Si(331)-Ebene und einem héheren Niveau fiir die Al(311)-Ebene. Die Dif-
ferenz der Kurven zueinander trat bei erhdhten Lastspannungen auf und nahm mit steigender
Last weiter zu. Folglich weisen vor allem die maximalen Dehnungswerte vor dem Versagen
der Probe deutliche Differenzen auf. Ein Vergleich des Probenverhaltens fiir Proben mit und
ohne Wirmebehandlung zeigte dhnliche Unterschiede. Allerdings begann hier der abweichende

Verlauf der Kurven zueinander bereits bei niedrigeren Spannungswerten.

An den in den Zugversuchen gerissenen Proben wurde mittels Synchrotrontomographie das
Volumen und die Gestalt der durch die mechanische Belastung entstandenen Poren untersucht.
Das durchschnittliche Porenvolumen zeigte hierbei sowohl durch eine langsamere Erstarrung
als auch durch die Wirmebehandlung eine deutliche Zunahme. Fiir den Porenanteil am Ge-
samtvolumen besallen die wirmebehandelten Proben die hdchsten Werte. Die detaillierte Ana-
lyse der Poren bezog sich auf das Volumen und die Sphirizitit der Hohlraume. Eine langsamere
Erstarrung fiihrte hierbei zu einem Anstieg des Porenanteils mit groBem Volumen sowie mit
einer geringen Spharizitit. Die Warmebehandlung der Proben zeigte sich in der Verschiebung
der Anteile hin zu gréBeren Porenvolumina sowie hoheren Sphérizititswerten. Eine kombi-
nierte Betrachtung zeigte, dass die Hohlrdume mit einem kleinen Volumen meist eine hohe

Sphirizitit aufweisen und mit zunehmendem Volumen die Sphérizitit deutlich abnimmt.
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Neben den experimentellen Untersuchungen wurden mit einem Mikrostrukturmodell auf dem
virtuellen Weg weitere Erkenntnisse bzgl. des mikromechanischen Verhaltens der Gefiige ge-
wonnen. Hierzu wurde mit segmentierten Schliffbildern als Geometrie sowie verschiedenen
Ergebnissen aus den Zugversuchen und der Neutronendiffraktometrie ein Mikrostrukturmodell
entwickelt, kalibriert und validiert. Durch die virtuelle Abbildung eines Zugversuchs auf der
Mikroebene wurde eine Moglichkeit zur Analyse der Spannungsverteilung im Bereich des mik-
rostrukturellen Gefiliges geschaffen. Das Modell ermdglicht im Gegensatz zu bisherigen Prog-
nosemodellen fiir die mechanischen Festigkeitskennwerte nicht nur die Vorhersage einzelner
Werte, sondern eines GroBteils der Spannungs-Dehnungs-Kurve. In der Folge wurde die Sen-
sitivitdt der Spannungs-Dehnungs-Kurve gegeniiber wichtigen Parametern untersucht. Dabei

zeigten sich folgende Erkenntnisse:

- Der Einfluss der durchschnittlichen Elementgréfle ist im untersuchten Intervall von
4-10 um? als gering zu betrachten. Bei einer Halbierung der durchschnittlichen Ele-
mentgroBe in diesem Intervall zeigte sich lediglich eine Anderung der Zugfestigkeit von
0,5 MPa.

- Der Einfluss der BildausschnittgroBe ist ebenfalls ab Uberschreiten eines bestimmten
Grenzwertes als gering zu betrachten. Der Grenzwert flir die Kantenlédnge des quadrati-
schen Ausschnitts konnte fiir Gefiige der in der Arbeit auftretenden Feinheit
(25 um < DAS <40 pm) zwischen 500 um und 670 pm lokalisiert werden.

- Der sekundédre Dendritenarmabstand zeigte nur geringen Einfluss auf die Werte der
Spannungs-Dehnungs-Kurve. So fiihrte ndherungsweise eine Verdopplung des DAS le-

diglich zu einer Spannungsdifferenz von 2,5 MPa bei gleichen Dehnungswerten.

- Der Spannungs-Dehnungs-Verlauf zeigte sich sehr sensitiv gegeniiber dem eutektischen
Phasenanteil. Hier fithrte eine Differenz des eutektischen Anteils von ca. 15 %, was
ndherungsweise der Differenz zwischen schnell und langsam erstarrten Proben der Le-
gierung AlSi9 entspricht, zu einem deutlichen Unterschied der Spannungs-Dehnungs-

Kurven von bis zu 16,5 MPa bei identischen Dehnungswerten.

- Die Sensitivitdt der Spannungs-Dehnungs-Kurve gegeniiber den FlieBkurven der ein-
zelnen Gefiigephasen ist ebenfalls als hoch zu betrachten. Sowohl eine Variation der
FlieBkurve des a-Mischkristalls als auch des Eutektikums um 10 % der Werte zeigte

sich deutlich im Spannungsverlauf des Gesamtgefiiges.
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Ausblick

Die im Zuge dieser Arbeit auf Basis der experimentellen und virtuellen Experimente gewonne-

nen Erkenntnisse bilden eine gute Ausgangsbasis fiir eine Fortfiihrung der Forschung und Ent-

wicklung in diesem Bereich. Hierbei sind mit dem weiteren Erkenntnisgewinn in diesem Be-

reich und der Serienumsetzung der Methodik zwei grundsétzliche Zielrichtungen zu unterschei-

den. Fiir den weiteren Erkenntnisgewinn lassen sich folgende Bereiche fiir eine Fortfiihrung der

Forschung nennen:

Eine Verbesserung und Weiterentwicklung der bestehenden Messeinrichtungen konnte
zu einem weiteren Erkenntnisgewinn fiihren. Speziell ist hierbei der Aufbau eines In-
situ-CT-Zugversuchs zu nennen, der eine direkte Korrelation zwischen dem Spannungs-
Dehnungs-Verlauf der Zugprobe sowie der auftretenden Schadigung im Gefiige ermog-

lichen wiirde.

Eine Ausweitung des Simulationsmodells in den dreidimensionalen Raum ist fiir eine
detaillierte Analyse anzustreben. Das auch fiir die nichsten Jahre erwartete exponenti-
elle Wachstum der verfiigbaren Rechenkapazitit sowohl fiir stand-alone-Workstations
als auch fiir Cluster wird dies deutlich erleichtern. Eine numerische Simulation auf mit-
tels leistungsfahiger CT-Einrichtungen, wie an der ESRF, aufgenommenen hoch aufge-
16sten dreidimensionalen Abbildungen von Gefiigen wird dadurch mit iiberschaubaren
Rechenzeiten ermoglicht werden. Bei entsprechend aufgelosten Abbildungen konnte
auch eine Aufspaltung des Eutektikums in den a-Mischkristall sowie das Silizium er-
folgen. Dies wiirde zu einer besseren Vergleichbarkeit der berechneten Ergebnisse mit
denen der Neutronendiffraktometrie fiihren. Dariiber hinaus wird die Beriicksichtigung
der Konnektivitdt des Eutektikums in der dritten Raumrichtung zu einer weiteren deut-
lichen Verbesserung der Genauigkeit der Berechnungsergebnisse und damit auch des

Verstandnisses der ablaufenden Prozesse fuhren.

Die zweite Zielrichtung beschreibt die Weiterentwicklung der Prognosemdoglichkeit aus dem

Prototypenstadium in den Serienstand. Hierbei sind die folgenden Ansatzpunkte zu nennen:

Da es sich bei den in dieser Arbeit verwendeten um bindre Legierungen handelt, ist fiir
eine generelle Nutzung der Prognosemdglichkeit ein Ubertrag der Methodik auf kom-
plexere Serienlegierungen anzustreben. Hierfiir muss der Effekt der Warmebehandlung
sowie der Einfluss der Veredelung und der damit verbundenen Anderung der A,-Werte
in das Modell integriert werden. Dies kann in einem ersten Angang mit einer Anpassung
der vorhandenen Parameter der Gefiigepartner, wie FlieBkurven und FS-Werte,

geschehen. Weiterhin sind magnesium- und / oder kupferbasierte Ausscheidungen zu
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beachten, die als weitere Gefligephasen in dem Modell beriicksichtigt werden miissen.
Anschliefend konnen mit dem Modell eine Vielzahl von Spannungs-Dehnungs-Kurven
in Abhingigkeit der Erstarrungsgeschwindigkeit und der Warmebehandlung ermittelt

und in einem GieBsimulationsprogramm hinterlegt werden.

- Ein Ubertrag der Methodik der Berechnung von mechanischen Eigenschaften mit dem
Mikrostrukturmodell sowie der experimentellen Untersuchungen auf weitere Legie-
rungssysteme erscheint sinnvoll. Dabei sind vor allem die Legierungen auf Basis des
Systems Aluminium-Kupfer zu nennen. Auf Grund der weiter wachsenden Anforderun-
gen an die mechanischen Eigenschaften der Motorkomponenten bei erhohten Tempera-

turen werden diese mehr und mehr in den Fokus der Hersteller riicken.
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Anhang

Spektralanalyse
Einzelmessungen der Spektralanalyse AlSi5:
Al Si Fe Cu Mn Mg

Messung 1 ‘ 94,8 4,97 0,11 < 0,001 < 0,001 < 0,001
Messung 2 94,9 4,95 0,10 < 0,001 < 0,001 < 0,001
Messung 3 ‘ 94,9 4,92 0,10 < 0,001 < 0,001 < 0,001
Messung 4 94,8 5,04 0,10 < 0,001 < 0,001 < 0,001
Messung 5 ‘ 94,8 4,97 0,10 < 0,001 < 0,001 < 0,001

Einzelmessungen der Spektralanalyse AlSi7:

Al Si Fe Cu Mn Mg
Messung 1 ‘ 92,9 6,88 0,09 <0,001 <0,001 <0,001
Messung 2 93,1 6,74 0,09 <0,001 <0,001 < 0,001
Messung 3 ‘ 92,8 7,03 0,08 < 0,001 < 0,001 < 0,001
Messung 4 92,7 7,10 0,08 <0,001 < 0,001 <0,001
Messung 5 ‘ 92,9 6,94 0,09 <0,001 <0,001 < 0,001

Einzelmessungen der Spektralanalyse AlSi9:

Al Si Fe Cu Mn Mg
Messung 1 91,0 8,84 0,09 <0,001 <0,001 < 0,001
Messung 2 90,8 8,97 0,09 <0,001 < 0,001 <0,001
Messung 3 ‘ 90,9 8,93 0,09 <0,001 < 0,001 <0,001
Messung 4 90,7 9,08 0,09 < 0,001 <0,001 < 0,001
Messung 5 ‘ 90,9 8,95 0,09 < 0,001 < 0,001 < 0,001

Einzelmessungen der Spektralanalyse AlSil2:

Al Si Fe Cu Mn Mg
Messung 1 ‘ 88,0 11,8 0,10 <0,001 < 0,001 < 0,001
Messung 2 87,7 12,0 0,09 < 0,001 < 0,001 < 0,001
Messung 3 ‘ 88,2 11,6 0,10 <0,001 <0,001 < 0,001
Messung 4 87,7 12,0 0,09 < 0,001 < 0,001 < 0,001
Messung 5 ‘ 87,9 11,9 0,09 <0,001 < 0,001 < 0,001




150 Anhang

Fehlerfortpflanzung des Approximationsfehlers bei der Anniherung der Messwertvertei-

lung durch eine Gauflkurve

Fiir die Fehlerfortpflanzung betrachtete Funktion:
A
2 X sinf

f(6) =

1. Ableitung der betrachteten Funktion:

af 2

— = —-Xsin? 0 X

79 — 7 Xsin 8 X cos 6
Berechnung Fehlerfortpflanzung:

d A
f(AB)zéXAHzEXSinZBXCos 0 x AG



Dissertationen des Lehrstuhls fir
Umformtechnik und Gieliereiwesen,
Prof. Dr.-Ing. Wolfram Volk

01

02

03

04

05

06

07

08

09

Felix Zimmermann

Generierung von mafigeschneiderten Bauteileigenschaften in
PHS-Bauteilen durch Anlassen mittels Flamme; 2014;
ISBN: 978-3-95884-007-2

Christopher Joseph Thoma
Simulationsgesttzte Optimierung der Mal3haltigkeit in der
Prozesskette Druckguss; 2015; ISBN: 978-3-73699-009-8

Joung Sik Suh

Verbesserung der Kaltumformbarkeit von AZ31 Mg-Blech

durch Equal Channel Angular Pressing (ECAP); 2015;

Urn: http://nbn-resolving.de/urn/resolver.pl?urn:nbn:de:bvb:91-diss-20151215-1271570-1-8

Robert Ramakrishnan
3-D-Drucken mit einem anorganischen Formstoffsystem; 2016;
Urn: http://nbn-resolving.de/urn/resolver.pl?urn:nbn:de:bvb:91-diss-20160129-1276474-1-5

Patrick Saal

Quantitative Phasenanalyse von ausferritischem Gusseisen

mithilfe der Neutronendiffraktometrie; 2017;

Urn: http://nbn-resolving.de/urn/resolver.pl?urn:nbn:de:bvb:91-diss-20170125-1304161-1-8

Peter Sachnik
Methodik fiir gratfreie Schnittflachen beim Scherschneiden; 2017,
Urn: http://nbn-resolving.de/urn/resolver.pl?urn:nbn:de:bvb:91-diss-20160406-1304184-1-8

Thomas Martin Kopp

Einfluss der Werkzeugsteifigkeit auf Scherschneidprozess

und Werkzeugverschleil’ beim offenen Schnitt; 2017,
Urn:_http://nbn-resolving.de/urn/resolver.pl?urn:nbn:de:bvb:91-diss-20170426-1327352-1-7

Simon Josef Maier
Inline-Qualitatsprifung im Presswerk durch intelligente
Nachfolgewerkzeuge; 2018; ISBN: 978-3-95884-004-1

David Jocham

Bestimmung der lokalen Einschniirung nach linearer und
nichtlinearer Umformhistorie sowie Ermittlung dehnungs-
und geschwindigkeitsabhangiger Materialkennwerte; 2018;
ISBN: 978-3-95884-012-6



10

11

12

13

14

15

16

Christoph Kaiser

Effiziente Produkt- und Prozessabsicherung fir

gefalzte Karosseriebauteile durch ein metamodellbasiertes
Assistenzsystem; 2018; ISBN: 978-3-95884-018-8

Daniel Marian Opritescu

Risikominimale Uberbriickung von Kapazititsengpéssen
im Presswerksverbund der Automobilindustrie; 2018;
ISBN: 978-3-95884-020-1

Maria Anna Hiller
Figen durch Clinchen mit rotierender Werkzeugbewegung;
2019; ISBN: 978-3-95884-024-9

Hannes Alois Weiss
Fertigung effizienter Elektromotoren; 2019;
Urn: http://nbn-resolving.de/urn/resolver.pl?urn:nbn:de:bvb:91-diss-20190516-1463362-1-3

Wan-gi Cha
Formability consideration in bead optimization to stiffen deep drawn parts; 2019;
Urn: http://nbn-resolving.de/urn/resolver.pl?urn:nbn:de:bvb:91-diss-20190717-1469833-1-2

Sven Jansen
Methodik zur Auslegung konturnaher Temperiersysteme
in Druckgusswerkzeugen; 2019; ISBN: 978-3-95884-035-5

Georg Baumgartner

Das mikromechanische Verhalten von bindren
Aluminium-Silizium-Legierungen unter Last;
2019; ISBN: 978-3-95884-032-4



	Titelblatt
	Vorwort
	Abstract
	Inhaltsverzeichnis
	Verzeichnis der Kurzzeichen
	Verzeichnis der Abkürzungen
	1 Einleitung
	2 Grundlagen und Stand der Technik
	2.1 System Aluminium-Silizium
	2.1.1 Phasendiagramm und Mikrostruktur
	2.1.2 Beeinflussung der Mikrostruktur
	2.1.3 Vorgänge bei der Erstarrung
	2.1.4 Wärmebehandlung
	2.1.5 Eigenschaften von Aluminiumlegierungen und Einfluss der Legierungselemente

	2.2 Zugversuch
	2.3 Neutronendiffraktometrie
	2.3.1 Grundlagen der Neutronenstrahlung und -quellen
	2.3.2 Prinzip der Neutronenbeugung an Kristallen

	2.4 Synchrotrontomographie
	2.4.1 Grundlagen der Tomographie
	2.4.2 Röntgenquellen
	2.4.3 Absorption von Strahlung
	2.4.4 Rekonstruktion

	2.5 Simulation im Ur- und Umformbereich
	2.5.1 Grundlagen der Simulation und Anwendungsbereiche
	2.5.2 Numerische Grundlagen
	2.5.3 Ablauf und Lösung

	2.6 Prognose von Werkstoff- und Bauteileigenschaften

	3 Zielsetzung und Vorgehensweise
	4 Methoden
	4.1 Experimentelle Methoden
	4.1.1 Gießversuch
	4.1.2 Wärmebehandlung der Proben (T4)
	4.1.3 Metallographische Untersuchungen
	4.1.4 Ermittlung mechanischer Kennwerte
	4.1.5 Neutronendiffraktometrie am Instrument STRESS-SPEC
	4.1.6 Synchrotrontomographie an der Beamline ID19

	4.2 Numerische Methoden
	4.2.1 Geometrie und Diskretisierung des Modells
	4.2.2 Interaktion und Grenzflächenversagen
	4.2.3 Materialbeschreibung
	4.2.4 Randbedingungen und Lastaufbringung


	5 Ergebnisse
	5.1 Analyse der Abkühlverhältnisse
	5.1.1 Messung des Temperaturverlaufs
	5.1.2 Thermische Analyse

	5.2 Sekundärer Dendritenarmabstand und freie eutektische Weglänge
	5.3 Eutektischer Phasenanteil
	5.4 Mechanische Kennwerte
	5.4.1 Mechanische Kennwerte bei Raumtemperatur
	5.4.2 Mechanische Kennwerte bei erhöhten Temperaturen

	5.5 In-situ Dehnungsmessung mittels Neutronendiffraktometrie
	5.5.1 Elastische Dehnung bei Raumtemperatur
	5.5.2 Elastische Dehnung bei erhöhten Temperaturen

	5.6 Porenanalyse mittels Synchrotrontomographie
	5.7 Mikrostruktursimulation
	5.7.1 Kalibrierung und Validierung des Modells
	5.7.2 Sensitivität des Modells


	6 Diskussion
	6.1 Diskussion methodenspezifischer Ergebnisse
	6.1.1 Diskussion der Ergebnisse der Neutronendiffraktometrie
	6.1.2 Diskussion der Ergebnisse der Mikrostruktursimulation

	6.2 Einfluss der Erstarrungszeit
	6.3 Einfluss der Wärmebehandlung

	7 Zusammenfassung und Ausblick
	A. Abbildungsverzeichnis
	B. Tabellenverzeichnis
	C. Literaturverzeichnis
	Anhang



