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Mg-Mg,Si-Legierung dekumentiert, die auf der dispersen Einbettung hoher Volumen-
anteile der intermetallischen Phase Mg,Si in einer Magnesiummatrix basiert. Der Zusatz
Seltener Erdmetalle bewirkt die heterogene Keimbildung und damit verbunden die feine

Verteilung der komgefeinten Mg,Si-Primé
rkistalte.
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Kurzfassung
a

Kurzfassung

Notwendige Gewichtseinsparungen im Fahrzeugbau unterstreichen die Entwicklung
innovativer Materialien mit verbesserten spezifischen Eigenschaften. Verbundwerk-
stoffe mit metallischer Matrix erzielen hohe Festigkeiten durch verstirkende Kohle-
und keramische Fasern oder Partikel. Die relativ hohen Produktionskosten von Ver-
bundwerkstoffen veranlaBten die Entwicklung eines schmelzmetallurgisch herzustel-
lenden Legierungskonzeptes, welches auf der dispersen Verteilung hoher Volumenan-
teile der intermetallischen Phase Mg2Si in einer Magnesiummatrix basiert. Potentielles
Anwendungsgebiet dieses innovativen Leichtbauwerkstoffes sind Kolben von Ver-
brennungsmotoren.

Im Rahmen der vorliegenden Arbeit wurden folgende Themen behandelt:

* — Entwicklung einer schmeizmetallurgischen Herstellungstechnologie,
* — grundiegende Untersuchungen zur Vielkristallplastizitat der intermetallischen

PhaseMg,Si,
* Optimierung einer homogenen, feindispersen Verteilung und des Mg2Si-Volu-

menanteils in derMagnesiummatrix,
* — Verfestigung derMagnesiummatrix durch weitere Legierungselemente,
* Bestimmung thermophysikalischer und mechanischer Eigenschaften der Mg-

Mg)Si-Legierungen und deren Korrelation mit der Mikrostruktur. In Ergainzung
wurden Heifgaskorrosionsuntersuchungen durchgefihrt.

Schmelzmetallurgische Legierungsherstellung

Ausgehend von den Elementen Magnesium und Silizium wurden die Phase Mg2Si
und die hypereutektischen Mg-MgSi-Legierungen im Induktionsofen unter Schutz-
gas (Argon 5.0) erschmolzen und in vorgewarmte Kokillen abgegossen. Der Kontakt
der Schmelzemit der Atmosphire ist wegen der hohen Sauerstoffaffinitat des fliissigen
Magnesiums zu unterbinden, da sich Sauerstoff an den Phasengrenzen Magnesium-
matrix-Mg,Si anlagert. Diese Sauerstoffanreicherungen fiihren durch Herabsetzung
der Grenzflachenenergie und der Adhasionskrafte zu einem ausgepragt interkristal-
linen Bruch und somit verringerten Festigkeiten.
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Kurzfassung

Die intermetallische Phase Mg,Si

Die Zintlphase Mg,Si kristallisiert im Antiflu8spatgittermit einem aus Siliziumatomen
aufgebauten kfz-Gitter, in welchem die tetraedrischen Zwischengitterplitze von Mag-
nesiumatomen besetzt sind (Tabeile 1). Sie bietet aufgrund ihrer niedrigen Dichte von
1,99 g/cm3, der hohen Harte von 460 HV und des relativ geringen thermischen
Ausdehnungskoeffizienten von ca. 10*10-6 K-! gute Voraussetzungen als Basis fiir
einen Leichtbauwerkstoff mit hoherWarmfestigkeit. Die maximale Druckfestigkeit bei
Raumtemperatur wurde im Rahmen einer friiheren Forschungsarbeit zu 1670 MPa be-
stimmt [63].

Die Bindungsverhdltnisse der Zintlphase Mg,Si sind durch hohe ionische und metalli-
sche Anteile gekennzeichnet. Die begrenzte Anzahi drei unabhangig aktivierbarer
Gleitsysteme, die durch die dichtest gepackten kristallographischen Ebenen und Rich-
tungen bestimmt sind, bedingt eine intrinsische Sprédigkeit bis zu der homologen
Ubergangstemperatur Ty von ca. 0,45 T,, [62]. Zur Verifizierung von Ty wurden
Druckversuche von Raumtemperatur bis 600 °C durchgefiihrt.

Bei Raumtemperatur ist polykristallines Mg2Si plastisch nicht verformbar. Mit zuneh-
mender Temperatur nimmt die Plastizitit zwischen 450 und 500 °C von ca. 5 auf 10 %
zu, Sontit ist die von mehreren Parameter GB. Probengeometrie, Probenreinheit,
Verformungsgeschwindigkeit) [67] beeinflu8te Ubergangstemperatur mit ca. 0,45 Tn
bestatigt. In fraktographischen Untersuchungen bei hochaufgeléster Betrachtung im
TEM zeigt bei 500 °C plastisch verformtes Mg2Si im Vergleich zu bei 400 °C verform-
tem Material eine ausgepragte Zunahme der Versetzungsdichte durch Aktivierung
weitererGleitsysteme.

In der Vergangenheit durchgefiihrte Untersuchungen zur Duktilisierung der interme-
taflischen Phase im Temperaturbereich unterhalb Ty durch teilweise Substituierung der
Elemente Magnesium oder Silizium durch deren homologe Elemente verliefen erfolg-
los [68-73]. Daher erfordern die unzureichenden Plastizititseigenschaften zusammen

mit der geringen spezifischen Warmeleitfahigkeit von 8 W/mK die Einbettung der in-
termetallischen Phase in eine duktile, metallischeMatrix mit hoherWarmeleitfahigkeit.
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Kurzfassung

Tabelle I: Ausgewdhite Eigenschaften der intermetallischen Phase Mg2Si.

O O

Kristallstruktur @ Mg <haodost INR
-
Antiflu8spat (CaF) - Gitter y BA \

- kubisch flachenzentriert ci
l C
\ i? PP

- Pearson Symbol cF12 O

- Raumgruppe Fr3m BY “ALS >O
O O

- Gitterkonstante a =0,6338 nm [52]
a =0,6351 nm [53]

Thermodynamische Daten

-
Schmelztemperatur Tn = 1085 °C [45]

- Schmelzenthalpie éHp == 80kJ/mol [64]
- spezifischeWarmekapazitat (RT) Cp = 73,3 Jémol+K. [50]
- Mg - Dampfdruck (bei T,,) Pug = 450 mbar [65]

Thermophysikalische Figenschaften

- Dichte (theoretisch) Ptheor, = 1,988 gicm3 [65]
(experimentel!) Pexp. = 1,88 g/cem3 {63]

- Wa&rmeleitfahigkeit (RT) x = 8,0Wim*K [66]
-
linearer, thermischer
Ausdehnungskoeffizient (RT) a =7,5+ 106K! [63]

Mechanische Figenschaften

- Harte HVo3 = 460+ 25 [63]
- Elastizititsmodul (RT) E = 120 GPa [63]
- Druckfestigkeit (RT) Opmax = 1670 MPa {63]
- spréd-duktil
Ubergangstemperatur To =045T,(°C}*490°C [62]
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Kurzfassung

Gefiigeoptimierung derMg-Mg,Si-Legierungen

Kornfeinung derMg,Si-Primdrkristallite in derMagnesiummatrix

Das Streben nach geringer Dichte verbunden mit den konstitutionellen Randbedin-
gungen des binaren Systemes Mg-Mg2Si (Bild I), wie z.B. die starke Magnesiumab-
dampfung wiahrend der schmelzmetallurgischen Herstellung der Legierung bei hohen
Mg,Si-Gehalten, sowie die bevorzugt dendritische Morphologie der primir erstarren-
den intermetallischen Phase grenzen den Bereich der hypereutektischen Legierungen
aufmaximal 50 mol% Mg,Si ein.

1200

L+Vy, 0.6 bar —— 1085°C
1100 ig

:

. —
. —_—_—

————
em 1000
O ra

i) LEERPR
Y

RE
N

TR
EN

2 A eR |

F800 ee

600
0 10 20 30040 50 60 70 80 90 100

Mg Weight Percent Mg,Si Mg2Si

Bild1: Phasendiagramm Mg-Mg>Si mit der 0,6 bar-Siedelinie des Magnesiums.
Der schraffierte Bereich kennzeichnet das untersuchte Konzentrations-
intervall.

4



Kurzfassung

Bild 2 zeigt die typische Mikrostruktur einer schmelzmetallurgisch hergestellten
hypereutektischen Mg-Mg,Si-Legierung mit 20 mol% Mg,Si. Das Gefiige ist von der
inhomogenen Verteilung der primar erstarrenden Mg2Si-Dendriten in der Magnesium-
matrix geprigt. Das magnesiumreiche, irregular erstarrende Eutektikum besteht aus fa-
cettierten Mg)Si-Lamellen in nichtfacettierter Magnesiummatrix ("chinese script")
[91]. Die hohe Schmelzentropie der intermetallischen Phase fiihrt zu der Ausbildung
der facettierten Morphologie [90]. Mit zunehmendem Gehalt an intermetallischer Pha-
se formieren sich grébere Dendriten, die entlang der bevorzugten [100]-Orientierung
wachsen. Die mittleren Dendritenarmabstinde |, und die Kristallitgré8e der intermetal-
lischen Phase sind von der lokalen Erstarrungszeit abhiingig. Da die dendritische Mi-
krostruktur eine Verringerung der Duktilitat sowie Erh6hung der RiBempfindlichkeit
des Werkstoffes hervorruft, sind zur Verbesserung der mechanischen Eigenschaften

die inhomogene Verteilung und die dendritische Ausbildung der intermetallischen
Phase zu vermeiden.

Zur Kornfeinung der Mg,Si-Primarkristallite wurden unter dem Aspekt der Epitaxie
verschiedene chemische Elemente, Boride und Karbide getestet. Durch den Zusatz
von ca. 1 Gew.% Phosphor spheroidisieren die primaren Mg)Si-Kristalle. Die mittels’
EDX- undWDX-Analysen nachgewiesene Phosphoranreicherung im Zentrum der Kri-
stalle zeigte, daB in der Schmelze gebildetes Magnesiumphosphid (Mg3P2) die Korn-
feinung bewirkt. Unter Beriicksichtigung des hohen Phosphordampfdruckes bei der
Liquidustemperatur der Legierung sowie der gesundheitlichen Gefahrdung bei erhdh-
ter Phosphorkonzentration in der Atmosphire [93] war die Substitution des Phos-
phors durch einen nichtphosphorhaltigen Kornfeiner unabdingbar.

Zusitze an Seltenen Erdmetallen (RE), wie z.B. Cer und Neodymium, fiihren zu der
Ausscheidung feiner nadel- oder plattenformiger hochschmelzender Silizide, die eine
heterogene Keimbildung derMg,Si-Kristallite bewirken (Bild 3). Die infolge der hete-
rogenen Keimbildung verringerte Unterkiihlung [94] fiihrt zu einer Inhibierung der
dendritischen Mikrostruktur. So resultiert beispielsweise der Zusatz von ca. 0,1 At.%
RE in einer homogenen Verteilung der korngefeinten intermetallischen Phase bei Kri-
stallitgréSen von ca. 20 um. Die facettierten Primarkristallite scheiden sich in der korn-
gefeinten Legierung mit annahernd perfekten {111}-Habitusflachen aus (Bild4). Eine
weitere Verbesserung der Kornfeinung 1481 sich durch zusitzlich ca. 0,5 Gew.% Kal-
zium erzielen, wobei blockférmige Ca,Si-Silizide als heterogene Keime fiir die inter-
metallische Phase fungieren. Ca. 0,1 Gew.% Kalzium lésen sich in der Magnesium-
matrix und verfestigen denMischkristall.
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Bild 2: Lichtoptische Gefiigeaufnahme der Legierung MgsdMg2Si)2o.Die primar

kristailisierende Mg2Si-Phase scheidet sich bevorzugt dendritisch in der
magnesiumreichen eutektischen Matrix aus. In dem Ausschnitt ist das
magnesiumreiche, irreguldr erstarrende Eutektikum aus facettierten
Mg.Si-Lamelien in nichtfacettierter Magnesiummatrix gezeigt.
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Bild 3: Lichtoptische Makroaufnahme der mit 0,1 At.% Neodymium und 0,5
Gew.% Kaizium korngefeinten Legierung mit ca. 25 mol% Mg2Si.
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Bild 4: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahme von Mg)Si-Primdrkristalliten

mit oktaedrischem Habitus.

EinfluB von Legierungselementen aufdie Magnesiummatrix

Die in Tabelle 2 aufgelisteten Elemente wurden unter Beriicksichtigung der Kriterien
der Mischkristall- und Ausscheidungshartung in den genannten Konzentrationen zur

Verfestigung der Magnesiummatrix untersucht.

Viele potentielle Legierungselemente wie z.B. Wismut, Lithium, Mangan, Strontium
und Yttrium neigen zur Silizidbildung und scheiden sich in Form grober nadel- oder
plattenférmiger Silizide aus (Bild 5), wodurch die Duktilitét der Legierung stark ver-
ringert wird. Wismut-, Blei-, Gallium-, Silber- und Zinnzusitze verschlechtern bereits in
geringen Konzentrationen aufgrund mikrogalvanischer Effekte die Korrosionsbestiin-
digkeit des Werkstoffes. Das Auftreten der jeweiligen intermetallischen Phase ver-

starkt diese Auswirkung.

Aluminium ist bis ca. 3 Gew.% in der Magnesiummatrix léslich und tragt vollstaindig
zur Mischkristallhartung bei. Bei héheren Aluminiumgehalten scheidet sich an den
Komgrenzen der aluminiumhaltigen Magnesiummatrix die PhaseMgi7Al,2 aus. Eine

7



Kurzfassung

Tabelle 2: Max. Léslichkeit in Magnesium, eutektische Temperatur, Atomradius
und untersuchter Konzentrationsbereich der zulegierten Elemente.

Element | max. Léslichkeit | eutekt. Temp. |Atomradius| unters. Konz.bereich
[At%] rc) [pm

]
[Gew.%]

pear sas 132
eS

5165 01-15
0.013 1278

a7 | it | 05-5
0,996 1367pp [77s| 466

2 | 1750| sa [| 335] sor] tans [oss
2154 01-05

133.5

wit Piet oe, eeAS eg ee ee ee ee ae7g ah ee A apr”ete et me eo ie
a ee

bce so =

a wa eSee Aare
Bild5: — Lichtoptische Gefiigeaufnahme der Legierung Mg7s(Mg2Si)25 mit 1

Gew.% Mangan. Wismut, Lithium, Mangan, Strontium und Yttrium schei-
den sich in Form grober nadel- oder plattenformiger Silizide aus, die in
einer stark verringerten Duktilitdt resultieren.
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Kurzfassung

Warmebehandlung (dreistiindiges Lésungsgliihen bei 490 °C; Wasserabschreckung;
vierstiindiges Auslagern bei 220 °C) resultiert in einer dispersen Ausscheidung feiner
Mgi7Al)2-Phasen in derMatrix (Bild 6).

Kalzium lést sich zu ca. 0,1 Gew.% in der Magnesiummatrix. Bei héheren Zusatzen
scheiden sich blockférmige Silizide (Ca2Si) aus, die als heterogene Keime fiir die
Mg,Si-Kristallite fungieren. Kupferzusatze bewirken die Ausbildung eines ausgeprig-
ten ternaren Eutektikums aus Mg,Cu, Mg und Mg,Si mit einer Harte von ca. 130
HVo3, Bild 7. Mit zinehmendem Kupfergehalt ist daher eine Hartesteigerung zu ver-

zeichnen. Gleichzeitig verschlechtern bereits geringe Gehalte an Eisen, Kupfer oder
Nickel stark die Korrosionsbestandigkeit der Legierung.

Zinkzusatze bis 0,5 Gew.% lésen sich vollstandig in der Magnesiummatrix. Bei héhe-
ren Gehalten scheidet sich die Phase MgZn entlang der Magnesiumkorngrenzen aus,
die wegen des geringen Schmelzpunktes von 340 °C zu beschieunigten Diffusions-
vorgingen oberhalb 150 °C und daher zu verringerten Festigkeiten fithrt.

Zusammenfassend ist festzuhalten, da8 von den untersuchten Elementen einzig der
Aluminiumzusatz zu einer betrachtlichen Mischkristallverfestigung der Magnesium-
matrix fihrt.

Eigenschaften derMg-Mg,Si-Legierungen

Nach Auswertung der Gefiigebeeinflu8ung durch die verschiedenen Legierungsele-

mente wurde der Einflu8 von Aluminium-, Kupfer- und Zinkgehalten auf Harte und
Festigkeit der Legierung eingehend untersucht.

Zur Ermittlung des optimalen intermetallischen Phasenanteils wurden temperaturab-
hangige thermophysikalische und mechanische Eigenschaften als Funktion des inter-
metallischen Phasenanteils bestimmt. Die Legierungen wurden mit RE- und Kalzium-
zusatzen korngefeint. Tabelle 3 zeigt zusammenfassend die qualitative Auswirkung
eines zunehmenden Mg2Si-Anteils auf die untersuchten Eigenschaften.

Durch steigenden Mg,Si-Gehalt erhdht sich die Dichte des Werkstoffes nur wenig
von 1,74 g/cm; fiir reinesMagnesium auf beispielsweise ca. 1,8 g/cm? bei einem Zusatz
von 25 mol% Mg,Si (Bild 8). Der lineare thermische Ausdehnungskoeffizient der
Legierung wird mit steigendem Mg,Si-Gehalt wegen des niedrigen Ausdehnungs-
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Bild 6: — Lichtoptische Gefiigeaufnahme der warmebehandelten Legierung Mg7s
(Mg2Sijos mit 6 Gew.% Aluminium. In der Magnesiummatrix scheiden
sich feinverteilt Mg17Als2 Phasen aus.
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Bild7: — Lichtoptische Gefiigeaufnahme der Legierung Mg7s(Mg2Si)as mit 3
Gew.% Kupfer. Das entlang der Magnesiumkorngrenzen sich ausgebilde-
te terndre Eutektikum (Mg,Cu, Mg, Mg2Si) bewirkt eine Erhohung der
Harte und eine Erniedrigung der Duktilitat.
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Tabelle 3: Qualitative Beeinflufung der untersuchten Eigenschaften durch zu-
nehmenden Mg2Si-Anteil in der Legierung.

Eigenschaften Auswirkung durch steigenden Mg,Si-Gehalt

Di em
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Bild 8: Dichte als Funktion des Mg,Si-Gehaltes Mit zunehmendem Mg?Si-Gehalt
ist eine leicht zunehmende Dichte zu verzeichnen.
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koeffizienten der intermetallischen Phase von ca. 9+10¢ K-' verringert. Der Ausdeh-
nungskoeffizient der Legierung MgSi8 AI3 CaRE mit ca. 25 mol% MgpSi ist dem des
konventionellen Kolbenwerkstoffes ahnlich (Bild 9).

Der hohe Elastizititsmodul der intermetallischen Phase von ca. 120 GPa laBt mit zu-

nehmendem Mg)Si-Gehalt den temperaturabhingigen Elastizitatsmodul ansteigen
(Bild 10). Die hohe Temperaturstabilitat des Elastizititsmodules ist durch Eigen-
spannungseffekte infolge lokaler Zug- und Druckspannungen wegen der stark un-
terschiedlichen Ausdehnungskoeffizienten der Phasen Mg und Mg)Si zu erklaren.

Die Harte wird mit zunehmendem Mg,Si-Gehalt erhdht (Bild 11). Infolge der ge-
ringen Harte der weichen Magnesiummatrix ist der Hartezuwachs verhaltnismaBig nie-
drig. Aluminiumzusitze fiihren durch Mischkristallverfestigung der Magnesiummatrix
zu einer signifikanten Hartesteigerung. So lassen 6 Gew.% Aluminium die Harte des
Werkstoffes um ca. 10 HB auf annahernd 100 HB steigen, womit die Harte im Ver-
gleich zu der unmodifizierten Mg-Mg,Si-Legierung um ca. 40 HB erhdéht ist. Ein
Kupferzusatz resultiert ebenfalls in einer Harteerhéhung, Zink beeinfluBt die Hirte des
Werkstoffes nur wenig.

Die Plastizitat der Legierung verringert sich mit zunehmendem intermetallischen Pha-
senanteil (Bild 12), wobei sich durch geeignete Warmebehandlung die Duktilitat
infolge einer Einkugelung der eutektischen Mg2Si-Lamellen erhdhen laBt. Bei einem
Mg_Si-Anteil von gréBer 40 mol% sind erst oberhalb ca. 200 °C plastische Deh-
nungen vorhanden. Die Legierung Mg75(Mg2Si)2s weist ahnliche Bruchdehnungen
auf wie die eutektische Al-Si-Legierung. Der Kupferzusatz fihrt zu einer starken
Herabsetzung der Duktilitat.

Uber den gesamten untersuchten Temperaturbereich nimmt die Festigkeit mit steigen-
dem Mg,Si-Gehalt zu (Bild 13). Bei niedrigen Temperaturen 148t sich bereits mit 20
mol% intermetallischem Phasenanteil ein hoher Festigkeitsanstieg realisieren. Oberhalb
ca. 200 °C ist fiir eine Festigkeitssteigerung aufgrund der guten Temperaturstabilitat
der intermetallischen Phase ein héherer Mg2Si-Gehalt wiinschenswert, womit eine
zunehmende Versprédung der Legierung verbunden ist.

Ein Aluminiumgehalt von 3 Gew.% fiihrt von RT bis ca. 300 °C zu erhdhten Festig-
keiten. Héhere Aluminiumgehalte verursachen bei hohen Temperaturen durch an den
Korngrenzen zwischen den Magnesiumkérnern auftretende niedrigschmelzende
Mgi7Al2-Ausscheidungen (T, = 437 °C) eine Festigkeitsabnahme.
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Bild 9: Lineare thermische Ausdehnungskoeffizienten als Funktion der Tempera-
tur, Mit steigendem Mg>Si-Gehalt nehmen die Ausdehnungskoeffizienten
ab. Die Legierung MgSi8 Al3 CaRE zeigt dhnliche Werte wie der konven-
tionelle KolbenwerkstoffAlSil2 CuMgNi.
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Bild 10: Temperaturabhdngigkeit der Elastizititsmoduli. Mit zanehmendem in-
termetallischen Phasenanteil nimmt der Elastizitdtsmodul zu.
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Bild 11: — EinfluB des Mg2Si-Gehaltes aufdie Harte bei Raumtemperatur. Mit zu-
nehmendem Mg,Si-Anteil (460 HVo3) steigt die Harte der Legierung an.
Aluminium--und Kupferzusdize bewirken signifikante Hartezunahmen.
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Bild 12: Bruchdehnungen in Abhdngigkeit von der Temperatur. Steigender
Mg2Si-Gehalt resultiert in einer verringerten Plastizitat.
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Bild 13: Temperaturabhidngigkeit der maximalen Zugfestigkeiten. Zunehmender
Mg,Si-Gehalt erhoht die Zugfestigkeit.

Zink bewirkt bei niedrigen Temperaturen eine zusitzliche geringe Festigkeitszunah-
me, wohingegen oberhalb 200 °C die Festigkeit abnimmt.

Nach Auswertung der thermophysikalischen und mechanischen Eigenschaften ist der
optimale MgoSi-Gehalt bei ca. 25 mol% anzusetzen. Von einem Kupferzusatz wurden
wegen seines schadlichen EinfluBes auf Duktilitét und Korrosionsbestandigkeit, von

einem Zinkzusatz wegen seiner festigkeitserniedrigenden Wirkung oberhalb 200 °C
Abstand genommen. Die Zusammensetzung der fiir die Anwendung als Kolbenwerk-
stoff optimierten Legierung lautet demnach in Gew.%: 8 Si; 3Al; 0,5 Ca; 0,5 RE. In
Tabelle 4 sind wichtige Eigenschaften der Legierung MgSi8 AI3 CaRE denen der
konventionellen Kolbenlegierung AlSi12 CuMgNi gegeniibergestellt.

Das vorgestellte Legierungskonzept stellt die Basis eines neuartigen, preiswerten
Magnesiumwerkstoffes dar, der bis ca. 250 °C einsetzbar ist. Die Ubertragbarkeit der
optimierten Proze8parameter wurde im TechnikumsmaBstab im Zentrallaboratorium der
Metallgesellschaft AG, Frankfurt, validiert und seine Eignung als innovativer Kolben-
werkstoff iiberpriift.
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Der schmelzmetallurgisch hergestellte, korngefeinte und mischkristallverfestigte Mg-
Mg)Si-Werkstoff zeigt im Vergleich zu einer konventionellen Al-Si-Kolbenlegierung
teilweise verbesserte Eigenschaften bei gleichzeitiger Dichtereduzierung von ca. 30
%. Dieser ist wegen der verringerten Festigkeiten nicht vollstiindig umsetzbar, so daB

durch konstruktive Bauteilanderungen an hochbelasteten Stellen eine reale Gewichts-
einsparung von ca. 20 % zu erwarten ist.

Zukiinftig miissen weitere Forschungsaktivitéten erfolgen, um Steigerungen von

Festigkeit und Temperaturwechselbestandigkeit des Werkstoffes zu realisieren. In
diesem Zusammenhang lassen sich Verbesserungen gegebenenfalls durch den Zusatz
von Mikrolegierungselementen erzielen, die in der Magnesiummatrix temperaturstabile
Ausscheidungen, wie z.B. feinverteilte Boride, Karbide oder Silizide, bilden.

Tabelle 4: Untersuchte Eigenschaften der Legierung MgSi8 Al3 CaRE im Ver-
gleich zu der konventionellen Kolbenlegierung AlSil2 CuMgNi.

Eigenschaften MgSi8 Al3 CaRE | AlSil2 CuMgNi

Dio ee
Therm. Ausdehnung [10°°K-"] (RT) 22 20

(300°C) 24 22

Harte [HB] (RT) 68 100
nach 100 h Auslagerung bei 400 °C (RT) 68 63

Bsus A)
0,2% Streckgrenze [MPa] (RT) 148 200

(300°C) SI 47

Max. Zugfestigkeit [MPa] (RT) 150 225
(300°C) 65 75

Schwingfestigkeit. [MPa} (250°C) 25 50
(25*106 Lastwechsel)

Bruchdehnung [%] (RT) 1 1

(00°C) 16 12

ST
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L_ Einleitung und Zielsetzung

Steigender thermischerWirkungsgrad und die stetige Senkung der Schadstoffemissio-
nen sind durch effizienteren Kraftstoffverbrauch zu erzielen. Optimierungen im Moto-
renbau lassen sich durch die Reduzierung der bewegten Massen mittels konsequenter
Weiterentwicklung leistungsfahiger Leichtbaulegierungen erreichen. Hierbei ist insbe-
sondere fiir den Automobilkolben, der neben dem Pleuel das schwerste oszillierende
Bauteil darstellt, ein Werkstoff mit niedriger Dichte gefordert. Kolben werden iiber-
wiegend aus der eutektischen Aluminium-Silizium-Legierung AISi12 CuMgNi gefer-
tigt, deren Entwicklungspotential weitesgehend erschépft ist. Bei langzeitigen thermi-
schen Belastungen betragt die maximale Einsatztemperatur ca. 330 °C, so daB unter
Gewihrleistung einer geeigneten Kiihlung in der Mitte des Kolbenbodens eines Otto-
motors eine Maximaltemperatur von ca. 300 °C herrscht. Die Steigerung der Brenn-
raumoberflachentemperatur auf z.B. 400 °C resultiert in einer signifikanten ErhGhung

des thermischenWirkungsgrades.

Die Entwicklung von Leichtbauwerkstoffen erfordert fiir die Anwendung als Auto-
mobilkolben eine optimale Kombination aus geringer Dichte und thermischer Ausdeh-
nung, hinreichender Duktilitat, Zug-/Druckfestigkeit und Korrosionsbestindigkeit,
hohem Elastizitatsmodul und VerschleiBwiderstand sowie hoher Ermiidungsfestigkeit
und Thermoschockbestindigkeit. Dabei nimmt die Dichtereduzierung des Werkstoffes
bei gleichbleibenden oder verbesserten Eigenschaften die zentrale Stellung ein. Bei-
spielsweise verringert eine 20 %ige Gewichtsverminderung den spezifischen Kraft-
stoffverbrauch durch Reduzierung der Motorenreibung um

5 bis 6 %. Weiterhin ver-

bessert sich das akustische und schwingungstechnische Verhalten des Motors [1-4].

Keramische Werkstoffe sind hinsichtlich ihrer ausgezeichneten Warmfestigkeit und
relativ geringen Dichte als Kolbenwerkstoff insbesondere fiir Dieselmotoren geeignet,

falls die unzureichende Zahigkeit, die Thermoschockbestandigkeit und die Biege-
wechselfestigkeit verbessert werden [5-7]. Zur partiellen thermischen Warmedim-
mung des Kolbenbodens eignen sich besonders die Oxidkeramiken Aluminiumtitanat
(AlLTiOs) und Zirkondioxid (ZrO.). Graphit zeigt ebenfalls ein groBes Potential als
Kolbenwerkstoff, da er neben einer niedrigen Dichte von 1,85 g/cm? eine hohe Warm-
festigkeit sowie einen geringen thermischen Ausdehnungskoeffizienten von ca. 6 *

10-6 K"! aufweist, der cin gleichbleibend kleines Laufspiel zwischen Kolben und
Zylinderlaufbuchse gewahrleistet [8]. Dadurch vermindert sich der Totraum zwischen
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Kolbenringen und Brennraum, so daB sich die Kohlenwasserstoffemissionen um ca. 50
% reduzieren lassen. Der derzeit schwerwiegenste Nachteil ist die aufwendige und
teure pulvermetallurgische Herstellungstechnologie durch AeiBisostatisches Pressen
(HIP).

In den letzten Jahren traten verstirkt intermetallische Phasen von niedriger Dichte fiir
die anwendungsorientierte Entwicklung hochwarmfester Werkstoffe in den Mittel-
punkt des Interesses. Intermetallische Phasen zeigen aufgrund ihrer metallischen, ko-
valenten und ionischen Bindungsanteile keramische und metallische Eigenschaften,
wie z.B. hohe Schmelztemperatur, Harte, Elastizititsmodul und Festigkeit bei hinrei-
chender Z4higkeit [9-15]. Der metallische Bindungsbeitrag fiihrt zu der im Vergleich
zu Keramiken hohen elektrischen und thermischen Leitfahigkeit. Von den intermetallfi-
schen Phasen vereint das SilizidMg2Si geringe Dichte mit hoher Warmfestigkeit. Die
niedrige Warmeleitfahigkeit sowie die intrinsische Sprédigkeit unterhalb 0,45 T,, un-

terbinden den technischen Einsatz der reinen Phase Mg»Si. Daher ist die Einbettung
dieser Phase in eine duktile und warmeleitende Matrix notwendig.

In einer friiheren Arbeit am Max-Planck-Institut fiir Eisenforschung GmbH wurde das
Silizid Mg2Si auf dem schmelz- und pulvermetallurgischen Wege in eine Aluminium-
matrix eingebracht [16-18]. Die Al-Mg,Si-Legierungen zeigen ahnliche Eigenschaften

wie konventionelle eutektische Al-Si-Kolbenlegierungen bei gleichzeitiger Dichte-
reduzierung um ca. 10 %.

Die Aufgabenstellung der yorliegenden Arbeit war die Entwicklung einer Mg-Mg,Si-
Legierung, die auf der feinverteilten Einbettung hoher Volumenanteile der intermetal-
lischen Phase Mg)Si in eine Magnesiummatrix basiert. Die Aufgabenstellung umfaBte
folgende Schwerpunkte:

+ Entwicklung einer schmelzmetallurgischen Herstellungstechnologie,

* grundlegende Untersuchungen zur Vielkristallplastizitat der intermetallischen
PhaseMg,Si,

* Optimierung einer homogenen, feindispersen Verteilung und des Mg,Si-Volu-
menanteils in der Magnesiummatrix,

* Verfestigung derMagnesiummatrix durch weitere Legierungselemente,
* Bestimmung thermophysikalischer und mechanischer Eigenschaften der Mg-

Mg,Si-Legierungen und deren Korrelation mit der Mikrostruktur. In Ergiinzung
wurden HeiSgaskorrosionsuntersuchungen durchgefiihrt.
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2. Stand der Entwicklungen von Magnesiumlegierungen

H. Davy erzeugte 1808 als erster reines Magnesium durch Elektrolyse von Magne-
siumsulfat an einer Quecksilber-Kathode aufgrund der hohen Wasserstoffiiberspan-
nung des Magnesiums. R. Bunsen erhielt 1852 metallisches Magnesium durch Elek-
trolyse von wasserfreiem Magnesiumchtorid. Die erste industrielle Produktion begann

1886 durch Elekrolyse von geschmolzenem Carnallit nach einer Technologie von R.
Bunsen. In den friihen 30er Jahren erfolgte die erste kommerzielle thermische Reduk-
tion des Oxides [19]. Derzeit wird ca. 75 % des Magnesiums durch Schmelzflu8elek-
trolyse, der Rest durch thermische Reduktion gewonnen [20].

1991 wurden 81 % des erzeugten Primarmagnesiums als Legierungselement fiir Alu-
miniumlegierungen, als Entschwefelungsmittel zur Herstellung von Eisen, Nickel und
Kupfer, sowie fiir MagnesiumdruckguBteile verwendet. Weitere Anwendungsbereiche
fiir Magnesium sind die Erzeugung von Gufeisen mit Kugelgraphit (GGG), die Ver-
wendung als Reduktionsmittel fiir die Herstellung von Titan, Zirkonium, Uran und
Beryllium, die Elektrochemie (Opferanoden), die Chemieindustrie (Grignard-Synthese),
der Schwerkraftkokillengu8, Schmiedeprodukte, die Pyrotechnik, die Lackindustrie
sowie die Batterieherstellung [21]. Zukiinftig ist wegen der geringen Dichten von
Magnesiumlegierungen von ca. 1,8 g/cm? ein verstarkter Einsatz von Magnesium-
druckguBteilen insbesondere im Fahrzeugbereich zu erwarten [22].

Folgende positive Merkmale von Magnesiumlegierungen sind hervozzuheben:

* — geringeDichte von ca. 1,8 g/cm3,

* hohe Dampfungseigenschaften,

* sehr gute Zerspanbarkeit und damit verbunden niedrige Bearbeitungskosten
durch hohe Schnittgeschwindigkeiten bei geringem WerkzeugverschleiB,

* Gute GieBbarkeit und Eignung fiir den Druckgu8 der aluminiumhaltigen Magne-
siumlegierungen,

* gute SchweiBbarkeitmit modernen Schutzgasverfahren,

* die "high-purity" Legierungen zeigen eine mit denen der Aluminiumlegierungen
vergleichbare Korrosionsbestindigkeit.

Die Rohmaterialien zur Erzeugung von Magnesium sind reichhaltig verfiigbar und
lassen sich umweltvertraglich aus dem Meerwasser gewinnen. Weiterhin ist die unbe-
grenzte Wiederverwendbarkeit des Metalles 2u nennen. Primares Magnesium wird
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nahezu ausnahmslos durch konventionelle GieSverfahren (Druck-/Sand-/Kokillengu8)
verarbeitet, wobei der DruckguB stark iiberwiegt.

Magnesiumlegierungen fiir Anwendungen bis max. 150 °C

Die kommerzielien Legierungen enthalten Aluminium als Hauptlegierungselement
und sind im Druckgu8 verarbeitbar. Man unterscheidet die folgenden vier Haupt-
gruppen (die Zusammensetzungen der Legierungen sind Tabelle 2.1 zu entnehmen):

* Mg-Al-Mn-Zn (AZ): Die gebrauchlichste Legierung ist AZ91C, welche gute
mechanische und physikalische Eigenschaften von RT bis ca. 130 °C mit hervor-
ragenden GieSeigenschaften kombiniert [23]. Sie ist sowohl im DruckguB als auch im
Sand-/Kokillengu8 verarbeitbar. Ihre Korrosionsbestandigkeit hangt stark von den
Gehalten der Kationen Eisen, Nickel und Kupfer ab. Die hochreine VersionAZ91E (Fe
0,05 %max, Ni 0,001 %max, Cu 0,015 %max) hat eine einhundertmal verbesserte
Korrosionsbestandigkeit in Salzspriihtests als AZ91C. Somit ist sie vergleichbar mit
AluminiumguBlegierungen, weshalb sie neue Anwendungsfelder er6ffnet und zukiinf-
tig AZ91C substituieren wird [24]. Eine Verringerung des Aluminumgehaltes (AZ81)
erhéht die Duktilitat bei gleichzeitiger Festigkeits- und Hirteerniedrigung.

* Mg-Al-Mn (AM): AM60 findet bei héheren Anforderungen an die Duktilitat
Anwendung, da sie héhere Dehnungen und Ziahigkeiten zeigt als AZ91. Trotz des
verringerten Aluminiumgehaltes sind die Festigkeiten nur wenig niedriger als die der
AZ91. Sie ist wie die AZ-Legierungen ebenfalls im Sand/Kokillengu8 verarbeitbar
[25].

* Mg-Al-Mn-Si (AS): Der Siliziumzusatz und der verringerte Aluminiumgehalt
verbessern die Kriecheigenschaften durch Ausscheidung feiner Mg2Si-Partikel an den
Korngrenzen sowie durch Verringerung der Menge an Mg,7Al;2-Ausscheidungen
[26]. Beide Legierungen dieser Gruppe (AS21 und AS41) weisen héhere Kriechfestig-
keiten auf als AZ91, wobei der geringere Aluminiumgehalt der AS21 héhere
Festigkeiten verbunden mit schlechteren GieBeigenschaften (FlieBvermégen, Formfiil-
lungsvermégen) zur Folge hat [27].

* Mg-Al-Mn-RE (AE): Die Substitution des Siliziums der AS21/AS41 durch Sel-
tene Erdmetalle in Form des Cer-Mischmetalls fiihrt zu der Legierung AE42. Die ge-
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steigerte Kriechbestindigkeit ist jedoch wegen des hohen RE-Gehaltes mit einer Ko-
stensteigerung verbunden [28]. Weiterhin ist diese Legierung nur fiir den Druckgu8
geeignet, da sich bei der langsameren Abkiihiung im Sand-/KokillenguB grobe Al,RE-
Ausscheidungen bilden.

Magnesiumlegierungen héherer Warmfestigkeit und Kriechbestdndigkeit

Der von F. Sauerwald und Mitarbeitern 1937 [29] entdeckte kornfeinende Effekt von

Zirkonium auf die Magnesiumkérner erméglichte die Entwicklung warmfester Mag-
nesiumlegierungen mit hoher Kriechbestindigkeit. Wegen des schadlichen Einflufes
von z.B. Aluminium, Mangan und Silizium durch die Ausscheidung grober, meist
nadel- oder plattenférmiger, hochschmelzender intermetallischer Phasen (z.B. AlsZr,
Si2Zr) enthalten die zirkoniumhaltigen Legierungen keines dieser Elemente [30]. Die
bislang entwickelten Legierungssysteme sind schmelz- und gieBtechnisch schwieriger
verarbeitbar als die aluminiumhaltigen Legierungen und daher nur im Sand- oder Ko-
killenguf herstellbar. Warmfeste Magnesiumlegierungen sind in den folgenden Syste-
men entwickelt worden:

* Mg-Th-Zr (HK): Die Legierung HK31 zeigt durch Auscheidung einer geordne-

ten DO,¢-Phase (wahrscheinlich Mg;Th oder Mgz3The) gute Kriechbestindigkeiten.
Sie wurde als GuB- und Schmiedelegierung bis 350 °C im Triebwerks- und Raketen-
bau (z.B. als Kompressorgehause) eingesetzt [31]. Trotz der guten Festigkeitseigen-
schaften ist man bemiiht, das leicht radioaktive Thorium durch andere Legierungsele-
mente zu substituieren [23]. Dabei traten in den letzten Jahren die Seltenen Erdme-
talle in den Vordergrund des Interesses.

* Mg-RE-Zr (ZE, WE): Hohe Zinkgehalte von 3 bis 6 Gew.% in Kombination
mit ca. 2 Gew.% RE fiihren zu hohen Festigkeiten und Kriechbestindigkeiten, die
jedoch unterhalb derer der HK31 liegen. Hervorgerufen werden die Festigkeits-
erhdhungen durch feinverteilte Mg-RE-Ausscheidungen, deren Ausscheidungsme-
chanismen noch nicht ganzlich geklart sind. Das System Mg-Nd ist bereits genauer
untersucht, wobei die Ausscheidungshartung wahrend der Auslagerung in vier Stufen
ablauft. Die gréBte Verfestigung erfolgt durch die koharente B’-Phase Mg,Nd mit
einer geordneten DO,9-Struktur [32]. Die Wirkung des Zinkzusatzes in bezug auf den
Ausscheidungsmechanismus ist weiterhin ungeklart. Die Legierungen, abe
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Gie8eigenschaften sowie eine hohe Bestiindigkeit gegentiber Uberalterung [33]. Neu-
ere Entwicklungen sind die hochyttriumhaltigen Legierungen mit Yttriumgehalten
von 4 Gew.% (WEA3) bzw. 5,25 Gew.% (WE54). WES4 zeigt maximale Festigkeiten
bei geniigender Duktilitit, jedoch durch Vergréberung der feinausgeschiedenen B’’-
Phase nach mehrstiindigem Auslagern bei 150 °C eine starke Versprédung. Eine Ver-
ringerung des Yttriumgehaltes verhindert diese Uberalterung. Die so erhaltene Legie-
rung WE43 zeigt bei etwas geringeren Festigkeiten iiberlegene Kriechbestandig-
keiten bis 300 °C, die oberhalb derer der thoriumhaltigen Legierung liegen [34].
Nachteilig ist der durch die hohen RE- und Yttriumgehalte bedingte hohe Preis.

* Mg-Ag-Zr (QE): R. Payne entdeckte in den 50er Jahren [35], da8 ein 2,5 %iger
Silberzusatz die relativ geringen Zugfestigkeiten der Mg-RE-Legierungen stark er-

hdht. Die Festigkeitssteigerung der QE22 wird durch feinverteilte Mg;2Nd,Ag-Aus-
scheidungen hervorgerufen. Sie ist wegen des hohen Silbergehaltes mit einer Preiser-
hohung und Verschlechterung der Korrosionsbestindigkeit verbunden. Die Legie-
rung wird daher kaum angewendet.

Beachtliche Eigenschaftsverbesserungen lassen sich durch die Einlagerung von Ver-
stirkungsphasen wie Dispersoide oder Fasern (kontinuierliche oder diskontinu-
ierliche) in die Magnesiummatrix erzielen. So fiihrt die Verstirkung durch Graphit-,
SiC- oder AlpO;-Fasern zu einer Erhohung der Festigkeit und des Elastizitatsmodules
sowie zu einer Verringerung des thermischen Ausdehnungskoeffizienten [36-39].

Desweiteren sind die auf dem SystemMg-Li basierenden Ultraleicht-Legierungen zu

nennen [40]. Magnesiumlegierungen mit hohen Lithiumgehalten erméglichen eine
Gitterumwandlung in die erwiinschte kubische Struktur, womit eine gute Kaltumform-
barkeit gew4hrleistet ist. Neben einer sehr geringen Dichte haben die Materialien eine
hohe Duktilitét, sind jedoch wenig korrosionsbestandig [41].

Festzuhalten bleibt, da8 fiir Anwendungen bis max. 300 °C Magnesiumlegierungen
existieren. Die warmfesten und kriechbestindigen Legierungen sind jedoch mit sehr
hohen Kosten verbunden, so daB es gilt, eine preiswerte Magnesiumlegierung fiir den
Einsatz bis ca. 250 °C zu entwickeln. Diese Liicke kann die im Rahmen dieser
Forschungsarbeit neuentwickelte Mg-Mg,Si-Legierung schlieBen [42-44].
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2. Stand der Entwicklungen von Magnesiumlegicrungen

Tabelle 2.1: Zusammensetzungen Kommerzieller Magnesiumlegierungen.ee
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3. Konstitution und Eigenschaften der intermetallischen Phase Mg2Si

3. Konstitution und Eigenschaften der intermetallischen Phase
Mg,Si

3.1 Konstitution

Das System Magnesium-Silizium (Bild 3.1 [45]) untersuchten erstmals P. Lebeau und
P. Bossuet [46]. Mittels Riickstandsanalysen wurde die Existenz der Verbindung
Mg,Si nachgewiesen. R. Vogel hat durch thermische Analyse die Schmelzgleichge-
wichte untersucht und die Konzentration mit 36,67 Gew.% Si sowie die Liquidustem-
peratur mit 1102 °C ermittelt [47]. Er bestimmte die sich zwangslaufig ergebenden
zwei Eutektika im System Magnesium-Silizium auf der siliziumreichen Seite bei 950
°C und 58 Gew.% Si. Fiir das zweite Eutektikum konnte zuniichst nur die Temperatur
mit 625 °C angegeben werden. In nachfolgenden Untersuchungen wurden die Kon-
zentrations- und Temperaturwerte weiter eingegrenzt und die maximale Léslichkeit
des Siliziums im Magnesium bestimmt. P. Démer et al. fihrten eine Optimierung des
Systems mittels der "Least Squares Method” durch [48].

Bemerkenswert ist, daB aufgrund der Untersuchungsergebnisse von L. Wéhler und O.
Schliephake [49] die Existenz eines weiteren Silizids mit héheren Siliziumgehalten
-MgSi- nicht auszuschlie8en ist. Nach Ergebnissen von thermischen Analysen im Va-
kuumofen gehen E. Schiirmann und A. Fischer ebenfalls davon aus, dab peritektoid
die PhaseMgSi entsteht [50].

In neueren Untersuchungen wird der Einflu8 der ElementeAg, Al, Co, Cr, Cu, Fe, Mn,
Ni, und Zn auf die Ausbildung der intermetallischen Phase und deren Morphologie in
einerMagnesiummatrix beschrieben [51].

Die intermetallische PhaseMgSi ist eine stéchiometrisch scharf definierte Linienver-
bindung ohne Homogenitatsbereich. Die Stéchiometrie entspricht den Wertigkeiten
der Komponenten, wie es fiir Zintlphasen (Verbindungen zwischen Metallen und
Elementen der [V., V. und VI. Hauptgruppe des Periodensystemes) typisch ist.
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3. Konstitution und Eigenschaften der intermetallischen Phase Mg2Si
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Bild 3.1: Phasendiagramm Magnesium- Silizium [42].

3.2 Kristallstruktur und Gleitsysteme

In Tabelle 3.1 sind strukturelle Daten der intermetallischen Phase Mg,Si-aufgelistet.
Der Gitterparameter von Mg,Si wird unterschiedlich mit 0,6338 nm [52] und 0,6351

nm [53] angegeben. Mg,Si hat eine kubische Ci-Struktur, gekennzeichnet durch das
Pearson Symbol cF12, und kristallisiert im Anti-Flu8spat (CaF,)-Gitter. Die Silizium-
atome besetzen die Gitterpositionen eines kubisch flachenzentrierten (kfz) Teilgitters,
in welchem die tetraedrischen Zwischengitterplatze von den Magnesiumatomen be-
legt sind, die ihrerseits ein kubisch primitives Gitter bilden. Die Magnesiumatome
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3. Konstitution und Eigenschaften der intermetallischen Phase Mg2Si

haben somit ausschlieS8lich Siliziumatome als Nachbarn. Zwischen den gleichnamigen
Atomen werden wegen der groBen Mg-Mg- und Si-Si-Abstande niedrige Wechselwir-
kungskrifte aufgenommen. Die Vorraussetzungen fiir eine méglichst gleichmaBige
Ladungsverteilung im Gitter sind erfiillt, welches von Zint! als Indiz fiir einen hetero-
polaren Bindungsanteil gewertet wurde. Mg2Si folgt demnach der Zintl-Klemm-
Busmann Konzeption, einer Gruppe der Zintiphasen [54].

Zu Beginn des Kristaltwachstums ist der kubische Kristall durch {100}-Flachen be-
grenzt. Wenn die {100}-Flachen schnelfer wachsen als die {111}, wandelt sich die ku-
bische Gestalt in eine oktaedrische Form um, wie in Bild3.2 dargestellt. Die oktaedri-
sche Form ist daher durch die am langsamsten wachsenden Flachen gekennzeichnet
[55].

Tabelle 3.1: Strukturelle Daten der intermetallischen Phase Mg2Si.

Kristallstruktur Ca
<—ou TN

O Si % 4,

-
Antiflu8spat (CaF, - Gitter LiCO: \

- kubisch flachenzentriert Cl oq "G Be

- Pearson Symbol cF12 eS Z 7
"Raumeveye Fa LEASOYn UN

- Gitterkonstante a =0,6338 nm [52]
a =0,6351 nm [53]
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3. Konstitution und Eigenschaften der intermetallischen Phase Mg,Si

Bild 3.2: Entwicklung der oktaedrischen Morphologie durch restriktives Wachs-
tum der {111}-Ebenen [55].

Das facettierte Wachstum laft sich mit der dimensionslosen Entropie a:

AS
a= () GD)

mit AS; = molare Schmelzentropie,
R = allgemeine Gaskonstante,

beschreiben, die nach K.A. Jackson “Jacksonfaktor" genannt wird [56]. Bild 3.3
verdeutlicht das Wachstum der Phasengrenzemit der Atombelegung, die energetisch

am giinstigsten ist:

* fiir @<
2 liegt das Energieminimum bei einer statistischen Belegung der begren-

zenden Ebene von 50%, woraus ein diffusesWachstum resultiert,

* fiir a > 2 ergeben sich die giinstigsten Wachstumsbedingungen bei Ny / N= 0
und N,/N = 1. DasWachstum erfolgt facettiert.

Die Wachstumsrate v der Flache (hkl) einer kubischen Struktur wird durch den
Wachstumskoeffizienten K;, und die lokale Unterktihlung AT beschrieben:
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3. Konstitution und Eigenschaften der intermetallischen Phase Mg,Si

v = Kyg*AT G.2)

Detaillierte Berechnungen der Wachstumsrate von K. Jackson nach der Beziehung:

AT.
v= Vinlb exp [-9] or) sid @.3)

mit Vi, = Molvolumen,

Jo
.

= Anlagerungsrate derAtome,
Qns_ = Aktivierungsenergie derDiffusion in der Schmelze,
f[hk] = kristallographischer Faktor als Funktion derMiller-Indices h, k,

ergaben, da8 ein Jacksonfaktor a > 3 ein schnelles Wachstum der {111}-Flachen
begiinstigt, woraus ein durch {100}-Flachen begrenzter Kubus resultiert [57]. Ein a -

Faktor von ca. 2 resultiert in einem beschleunigtenWachstum der {100}-Flachen, und
die in Bild 3.4 gezeigte oktaedrische Form der Mg,Si-Primdarkristallite entsteht. Per-
fekte {111}-Habitusflachen kennzeichnen die bevorzugt oktaedrische Morphologie
derKristallite. Diese rasterelektronenmikroskopische Aufnahme von Mg2Si-Primarkri-
stalliten entstand im Rahmen fraktografischer Bruchflachenanalysen an korngefeinten
hypereutektischen Mg-Mg,Si-Legierungen (siehe Kapitel 6.4.3).

Zur Charakterisierung der Versetzungsbewegungen erfolgten TEM-Untersuchungen
an verformtem Mg,Si (Praparation siehe Kapitel 6.4.4.4). Hierbei werden mittels
Beugungsaufnahmen die kristallographischen Orientierungen sehr kleiner Kristallbe-
reiche ermittelt [58]. Die Untersuchungen dienen der Bestimmung von Orientierungs-
zusammenhangen zwischen verschiedenen Phasen sowie der Charakterisierung von
Gitterbaufehlern, wie z.B. Habitusebenen und Versetzungslinien.

Aus den TEM-Beugungsaufnahmen wurden die Burgersvektoren der Versetzungen
ermittelt. Eine Versetzung wird mit Hilfe ihrer Gitterverzerrung abgebildet. In guter
Naherung gilt, daB der Burgersvektor 5 parallel zu der Verzerrungsrichtung AT
ausgerichtet ist.

Daraus folgt als Kriterium fiir die:
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3. Konstitution und Eigenschaften der intermetallischen Phase Mg,Si
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kennzeichnet sind.
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3. Konstitution und Eigenschaften der intermetallischen Phase Mg,Si

Abbildung o=2n 26,40 und (3.4)
Ausléschung o=2a g b.=0 einer Versetzung [59] (3.5)

mit 6 = Phasenwinkel,

g = Vektor der abbildenden Ebene,
¥1, bz = Burgersvektoren.

Demzufolge werden senkrecht auf der abbildenden Ebene stehende Burgersvektoren
ausgeléscht (Skalarprodukt = 0). Der maximale Wert fiir das Produkt g

- B und damit
verbunden der maximale Kontrast ist fiir parallele Stellung des Burgersvektors zu der
abbildenden Ebene zu erwarten.

Zur Bestimmung des Burgersvektors einer Versetzung ist die Ausldschungsbedin-
gung zu verwenden. Das grundsdtzliche Verfahren wird anhand einer Stufenverse-
tzung mit dem Burgersvektor 6 erlautert. Zur Abbildung werden die drei Ebenenscha-
ren 2), Bo und 33 verwendet. Mit Hilfe des Reflexes der Ebene g2 wird die Stufen-
versetzung abgebildet. Durch geeignetes Verkippen der Probe mit den Reflexen der
zwei Beugungsebenen g; und 83 im Zweistrahlfall verschwindet der Kontrast der Ver-
setzung. Anhand der jeweiligen Beugungsbilder werden diese reflektierenden Ebe-
nen indiziert. Aus der senkrechten Ausrichtung des Burgersvektors (3.6) zu beiden
Ebenen ergibt sich die Richtung des gesuchten Burgersvektors:

gxg=+I5l (3.6)

Fiir die intermetallische Phase MgSi wurden die Burgersvektoren vom Typ 6, =

<001> und Bz = 1/2 <110> bestimmt. Diese entsprechen den in kfz Kristallstrukturen
am haufigsten vorzufindenen Burgersvektoren [60].

Fiir das Skalarprodukt von 6 folgt demnach:

IBly? = a2 + 12 = a? = IBl= a = 0,6351 nm (3.7)

2 == 42424072 be + th=ta =0,449 (3.8Pg =3 2= yza = 04
49 nm 8)
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3. Konstitution und Eigenschaften der intermetallischen Phase Mg,Si

mit! r = halbermittlerer Abstand der Versetzungen im Kristal,
x, = Radius des Versetzungskerms,

v= Querkontraktionszahl.

Die Energie einer Stufenversetzung (3.9) ist proportional dem Skalarprodukt von 6:

Gb_, 2r
B= gira Ing (3.9)

Die Energie der Versetzung ist dementsprechend mit dem Burgersvektor 1/2 <110>
niedriger als die der Versetzung <001>. Die <001>-Versetzungen sind energetisch
weniger favorisiert und treten kaum auf. 1/2 <110> ist ein Translationsvektor im kfz
Mg,Si-Gitter, so daB die Gleitung mit diesem Burgersvektor einen perfekten Kristall
zuriicklaBt - perfekte Versetzung -.

In kfz Kristallstrukturen wird weiterhin die Aufspaltung der 1/2 <110>-Versetzung in
zwei Teilversetzungen beobachtet:

1 1 1

7<110> = % <210> + | <I2b> 3.9)

Somit tiberwiegt in der intermetallischen Phase Mg,Si stark die Gleitrichtung <1 10>.
Oberhalb der Spréd-Duktil-Ubergangstemperatur von ca. 0,45 Ty tritt zusitzlich
Gleitung in <100>-Richtung auf. Die dichtest gepackten kristallographischen Ebenen
{011} stellen die bevorzugten Gleitebenen dar.

Die daraus resultierende Anzahl von nur drei unabhangigen aktivierbaren Gleitsyste-
men erfiillt nicht das von Mises-Kriterium fiir die plastische Verformung eines Vietkri-
stalles in Abwesenheit von Diffusionsvorgingen. Dies bedingt somit trotz der kubi-
schen Kristallstruktur eine intrinsische Sprédigkeit der intermetallischen Phase bis zu

der Spréd-Duktil-Ubergangstemperatur (sieheKapitel3.4).
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3. Konstitution und Eigenschaften der intermetallischen Phase Mg2Si

3.3 Allgemeine Eigenschaften der stéchiometrischen Phase Mg,Si

Tabelle 3.2 zeigt ausgewahlte thermodynamische Daten sowie thermophysikalische
und mechanische Eigenschaften der intermetallischen Phase Mg2Si. Hervorzuheben
sind die niedrige Dichte von 1,99 g/cm, die hohe Harte von 460HV, die hohe Druck-
festigkeit von 1670 MPa, der hohe Elastizititsmodul von 120 GPa und der relativ
geringe thermische Ausdehnungskoeffizient von ca. 10*10-6 K1. Dem gegeniiber
stehen die geringe spezifische Warmeleitfahigkeit von 8 W/mK und die hohe Spréd-
Duktil-Ubergangstemperatur von 490 °C.

Aus dem réntgenographisch ermittelten Gitterparameter berechnet sich eine theore-
tische Dichte von 1,988 g/cm}. Experimentell wurde die Dichte zu 1,88 g/cm} be-
stimmt. Der niedrigere Wert ist aufMikroporositaten in der Probe zurtickzufiihren, de-
ren Ursache in der schwierigen schmelzmetallurgischen Herstellung begriindet liegt
[61].

3.4 Vielkristallplastizitat

Die Bindungsverhiltnisse der Zintlphase Mg2Si sind durch hohe ionare und metalli-
sche Anteile gekennzeichnet. Die begrenzte Anzahl von nur drei unabhangigen
aktivierbaren Gleitsystemen ist fiir die inherente Sprédigkeit bis zu der Spréd-Duktil-
Ubergangstemperatur von ca. 0,45 Tm verantwortlich [62].

Die maximale Druckfestigkeit wurde im Rahmen einer friiheren Forschungsarbeit bei
Raumtemperatur zu 1670 MPa bestimmt [63]. Zur Verifizierung der homologen Uber-

gangstemperatur Ty wurden Druckversuche in dem Temperaturbereich von Raum-
temperatur bis 600 °C durchgefiihrt (siehe Kapitel 6.4.3). Die intermetallische Phase
wurde nach der in Kapitel 5 beschriebenen Methodik erstellt. In Bild 3.5 sind die an

funkenerosiv hergestellten quaderférmigen Proben (H = 11 mm; L = 6 mm) ermittelten
Druckverformungen dargestellt.
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3. Konstitution und Eigenschaften der intermetallischen Phase Mg2Si

Tabelle 3.2: Ausgewdahite thermodynamische Daten sowie thermophysikalische
und mechanische Eigenschaften der intermetallischen Phase Mg)Si.

Thermodynamische Daten

-
Schmelztemperatur Tm = 1085°C [45]

- Schmelzenthalpie 6H? = 80 kJ/mol [64]
~ spezifischeWarmekapazitat (RT) cp = 73,3 Jimol+*K [50]
- Mg - Dampfdruck (bei T,,) Pég = 450 mbar [65]

Thermophysikalische Eigenschaften

- Dichte (theoretisch) Ptheor. = 1,988 g/em3 [65]
{experimentell) Pexp. = 188 g/cm} [63}

- Warmeleitfahigkeit (RT) a = 8,0Wim+K [66]
~ linearer, thermischer
Ausdehnungskoeffizient (RT) a =7,5* 106K! [63]

Mechanische Eigenschaften

- Harte HVo3 = 460 + 25 [63]
- Elastizitatsmodul (RT) E = 120 GPa [63]
-
Druckfestigkeit (RT) Opmsx = 1670 MPa [63]

-
spréd-duktil
Ubergangstemperatur Ty =0,45T,% 490°C [62]

Polykristallines Mg2Si la8t sich bei Raumtemperatur plastisch nicht verformen. Die
Druckverformung steigt bis 400 °C auf ca. 5 % an. Die deutliche Zunahme der Pla-
stizitit zwischen 450 und 500 °C bestiitigt die Spréd-Duktil-Ubergangstemperatur

von ca. 0,45 T,,, die von mehreren Parametern beeinfluBt wird, wie z.B. Probengeome-
trie, Probenreinheit und Verformungsgeschwindigkeit [67}.

Bei 500 °C plastisch verformtes Mg,Si zeigt in fraktographischen Untersuchungen
mittels Licht- und Rasterelektronenmikroskop ausschlieBlich Spaltbruch. Hochaufge-
léste Betrachtung im TEM verifiziert bei Uberschreitung der homologen Ubergangs-

temperatur Tp eine ausgepragte Zunahme der Versetzungsdichte. Bild 3.6 zeigt TEM-
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3. Konstitution und Eigenschaften der intermetallischen Phase Mg2Si
nS

Hellfeldaufnahmen der unterhalb (a) und oberhalb (b) Tp verformten polykristallinen
intermetallischen Phase Mg,Si. Die hohere Versetzungsdichte verdeutlicht die Akti-
vierung weiterer Gleitsysteme.

In der Vergangenheit sind mehrere Versuche unternommen worden, die intermetalli-
sche Phase durch teilweise Substituierung der Elemente Magnesium oder Silizium im
Temperaturbereich unterhalb Ty zu duktilisieren. Da Mg,Si als Zintlphase strengen
elektrochemischen Bildungsbedingungen unterliegt, sind die als Substituent mdgli-
chen Elemente sehr begrenzt, so da8 nur ein Austausch mit den homologen Elementen
erfolgreich sein kann. Begrenzte Léslichkeiten wurden fiir Zinn [68,69] und Antimon
[70} nachgewiesen, wahrend Kalzium [71], Germanium [72] und Blei [73] keine
Substitutionsmischkristallbildung aufweisen. Keiner dieser Versuche bewirkte eine
Duktilisierung der intermetallischen Phase.
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Bild 3.5: Druckverformung als Funktion der Temperatur von Mg2Si.
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4. Phasendiagramm Mg-Mg,Si

4. Phasendiagramm Mg-Mg,Si

Das bindre Teilsystem Mg-Mg2Si des Mg-Si-Phasendiagrammes ist in Bild 4.1 ge-
zeigt. Zusatzlich ist die 0,6 bar Siedelinie des Magnesiums in das Diagramm eingetra-
gen. Silizium ist in Magnesium nicht léslich. Das Eutektikum befindet sich auf der
magnesiumreichen Seite bei der Siliziumkonzentration yon 1,16 At.% und 637,6 °C.
Das im Rahmen dieser Forschungsarbeit untersuchte Konzentrationsintervall von 10
mol% bis 50mol%Mg.Si ist schraffiert dargestellt.

Die Konstitution hypereutektischer Mg-Mg,Si-Legierungen fiihrt bei der schmelz-
metallurgischen Herstellung zu folgenden Schwierigkeiten:

* Mit steigendem Siliziumgehalt weitet sich das Erstarrungsintervall stark auf, wo-

raus eine verlangerte lokale Erstarrungszeit der primar erstarrenden Phase resul-
tiert. Dadurch fiihrt die im Kokillengu8 herrschende Abkiihlrate zu einer groben
dendritischen Morphologie der primar erstarrendenMg2Si-Kristallite.

* Ein steigender Siliziumgehalt verursacht eine nur geringe Erhdhung der Siedeli-
nie des Magnesiums, so da8 im Konzentrationsbereich nahe der intermetallischen
Phase ein sehr geringes Temperaturintervall zwischen der Liquidustemperatur
und der Siedetemperatur des Magnesiums existiert. Daher besteht in einem nicht
geschlossenen System aufgrund der hohen Magnesiumaktivitit die Gefahr des
Abdampfens groSer Magnesiummengen.
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Bild 4.1: Phasendiagramm Magnesium-Mg?Si. Zusdizlich ist die 0,6 bar Siede-
linie von Magnesium eingetragen. Der schraffierte Bereich kennzeichnet
das im Rahmen dieser Forschungsarbeit untersuchte Konzentrationsin-
tervall von 10 bis 50 mol% Mg2Si.
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5. Schmelzmetallurgische Legierungsherstellung

5. Schmelzmetallurgische Legierungsherstellung

5.1 Metallurgische Grundlagen

Die schmelzmetallurgische Herstellung der Mg-MgSi-Legierungen und der interme-
tallischen Phase Mg2Si erfolgt in einem offenen 30 kW-Mittelfrequenz-Induktions-
ofen. Die insbesondere beim Tiegelofen durch die induktive Energieiibertragung
hervorgerufene Riihrwirkung des Schmelzbades fiihrt zu einer Homogenisierung der
Schmelze [74]. Die Legierungen werden in ferritischen Chromstahltiegeln (1.4512)
erschmolzen (@ = 50 mm, H = 180 mm, Wandstirke d = 2 mm).

Fiir eine gleichbleibende Mikrostruktur und damit reproduzierbare Eigenschaften des
Materiales ist die exakte Einhaltung der Gie8temperatur und Haltezeit der Schmelze
erforderlich. Zu hohes Uberhitzen fiihrt aufgrund des hohen Dampfdruckes von Mag-
nesium zu einer verstéarkten Magnesiumabdampfung. Weiterhin koagulieren die als
Keimbildner fiir die Mg2Si-Kristallite wirkenden Kalzium- und Seltene Erdmetall-
Silizide und werden unwirksam. Daher wird die Schmelze erst unmittelbar vor dem
GieBvorgang auf die notwendige Gie8temperatur von ca. 930 °C (je nach inter-
metallischem Phasenanteil) tiberhitzt. Infolge einer Keimverarmung vergrébern nach
laéngerer Haltezeit der Schmelze bei der Gie8temperatur die Mg,Si-Primirkristallite.
Haltezeiten kleiner 2 Minuten fiihren zu keiner vollstandigen Auflésung hoherschmel-
zender Legierungselemente (z.B. Silizium).

Magnesiumschmelzen sind sehr empfindlich gegeniiber Oxidation und neigen bei
geniigender Sauerstoffprasenz zur Selbstentziindung. Die hohe Bildungsenthalpie der
Reaktion (5.2) von -612 kJ/mol [75] resultiert in einer Unléslichkeit des Sauerstoffes
im fliissigen Magnesium:

Mg+ 1/20. =MgO (5.1)

Im Gegensatz zu Aluminiumlegierungen, deren Oxid die Schmelze als dichter Film
bedeckt und somit vor weiterer Oxidation schiitzt, zeigt die Oxidschicht des Magnesi-
ums keine protektiveWirkung [76]. Dies istmit dem spezifischen Volumenverhiltnis ¢
zu erklaren, das fiir die Reaktion (5.2):
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5. Schmelzmetallurgische Legierungsherstellung

xXMe+yO, = Me,Ony (6.2)

als ¢ = (molekulares Volumen des Oxides) / (Atomvolumen des Metalles) definiert ist.
Ist die Oxidbildung mit einer Volumenzunahme (¢ > 1) verbunden, wie z.B. bei Alumi-
niumlegierungen (@ = 1,28), wirken Druckspannungen auf die Oxidschicht, und die
Schicht bedeckt das Metall ri8frei. Bei einem geringeren spezifischen Volumen des
Oxides (9 < 1), wie z.B. bei Magnesiumlegierungen (¢ = 0,81), sind Risse und Spalten
in der Oxidschicht vorhanden, so daB die Oxidation des Metalles weiter fortschreitet
[77].

Erfolgt der Abgu8 der Legierung ohne Schutzgasabdeckung, sind lichtmikroskopisch
Oxidschlieren im Gefiige sichtbar. Mittels Auger-Analysen (Kapitel 6.2) wurden an

den Phasengrenzflachen Mg-Mg,Si Sauerstoffanreicherungen atomar und in oxidi-
scher Form als MgO nachgewiesen. Diese interkristalline Oxidation/Korrosion verur-

sacht eine Grau- bis Schwarzfarbung des interkristallinen Bruchgefiiges und verrin-
gert die Plastizitat und Festigkeit des Werkstoffes (Kapitel 6.4.3).

Das in MagnesiumgieBereien iiblicherweise verwendete Schutzgas Schwefelhexafluo-
tid (SF) kann fiir die Erstellung der Mg-Mg,Si-Legierungen nicht verwendet werden,
da es sich bei der notwendigen hohen GieBtemperatur zersetzt [78]. Daher fungiert
Argon 5.0 als Schutzgas.

Als zusatzlicher Oxidationsschutz der Schmelze wurden 3 - 10 ppm Beryllium in Form
einerAlBeS-Vorlegierung zugegeben [79]. Die Schutzwirkung des Berylliums beruht
auf einer sich auf der Schmelzoberfliche bildenden, oxidationsverhindernden, diinnen
und dichten MgO-BeO-Schicht mit ausreichender Flexibilitat und Festigkeit, die dem
Dampfdruck des Magnesiums widersteht [80-82]. Die oxidationsverhindernde Wir-
kung ist jedoch mit einer Vergréberung der Magnesiumkérner verbunden. So bewir-
ken bereits 3 ppm Berylliumzusatz eine Kornvergréberung auf ca. zehnfache Grée
(Bild 5.1 a+b), diemit einer Abnahme der Festigkeitskennwerte verbunden ist. Daher
wurde auf einen Berylliumzusatz verzichtet. Die eutektische Magnesiummatrix bleibt
unverandert (c}.
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Bild 5.1: Lichtoptische Makroaufnahmen der Mg-Mg2Si-Legierung mit 20 mol%
Mg_.Si ohne (a) undmit 10 ppm Be (b), woraus eine starke Kornvergré-
berung auf bis zu 10-fache Gréfe resultiert. Die eutektische Magnesium-
matrix ist unverdndert (c).
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5. Schmelzmetallurgische Legierungsherstellung

5.2. Erstarrung undMikroporositaten

Das Auftreten von Mikroporosititen in Magnesiumlegierungen hat verschiedene
Ursachen. Die wesentlichen Ursachen fiir die Bildung von Porositaten liegen in der
Ausscheidung von Wasserstoff sowie in mangelnder Nachspeisung [83,84].

Gasporositat

Magnesium reagiert mit dem in der Luft enthaltenden Sauerstoff (5.2), Stickstoff (5.3)
und Wasserdampf (5.4) nach folgenden Reaktionen:

3 Mg+ Nz => 2 Mg3N2 (6.3)

Mg+2H,0 -=>2Mg(OH)2 +H 64)

Der dabei freigesetzte Wasserstoff (5.4) wird nach der Dissoziationsreaktion (5.5) im
fliissigen Magnesium als Proton gelést:

Hhe2H (6.5)

Die Reaktionskonstante K, aus Gleichung 5.4 ist mit 1,2 * 102° sehr hoch (ca. sechs
Zehnerpotenzen gré8er als diejenige der Reaktion von Aluminium mit Luftfeuchtig-
keit [85}). Somit resultiert eine unzureichende Schutzgasatmosphire wahrend der
schmelzmetallurgischen Herstellung der Magnesiumlegierung neben der Oxid- und Ni-
tridbildung in der bevorzugten Aufnahme von atmosphirischem Wasserstoff aus der
Luftfeuchtigkeit.

Bei héhererWasserstoffléstichkeit in der Schmelze als im festenMaterial scheidet sich
wegen des Léslichkeitssprunges am Erstarrungspunkt (ca. 30 cm3/ 100 g im Fliissi-
gen; ca. 20 cm?/ 100 g im Festen [78]) wahrend der ErstarrungWasserstoff aus; es bil-
den sich Wasserstoffporosititen. Daher mu8 mittels geeigneter Schmelzebehandlung

ein Wasserstoffgehalt in der Schmelze unterhalb der Léslichkeit im Festen gewihr-
leistet sein, wozu die Schmelze tiblicherweise mit einem Gas (Chlor, Helium, Argon)
gesptilt wird [86].
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5. Schmelzmetallurgische Legierungsherstellung

Die Legierungselemente Aluminium und Zink zeigen sowohl im fliissigen als auch im
festen Zustand eine geringere Wasserstoffléslichkeit als Magnesium, so daB ein Zusatz
dieser Elemente die Wasserstoffléslichkeit der Legierung verringert [77]. Daher sind
aluminum- und zinkhaltige Legierungen starker gefahrdet, Wasserstoffporosititen zu
bilden.

Interstitiell gelésterWasserstoff beeintrachtigt nicht die mechanischen Eigenschaften
der Magnesiumlegierungen [78].

Von groBem Einflu8 auf die Ausbildung von Gasporositéten ist neben der Gasloslich-
keit die Erstarrungsmorphologie der Legierung. Legierungen mit gro8em Erstarrungs-
intervall und dendritischer Primérkristallitausbildung zeigen eine hohere Sensitivitat
zur Porenbildung als einphasige Legierungen [87]. Dies hangt einerseits mit der
Wasserstoffanreicherung an der Dendritenoberflache, andererseits mit dem in der
interdendritischen Restschmelze nach dem Hagen-Poiseulle’schen Gesetz entstehen-
den Druckverlust zusammen. Durch die Schrumpfung des Metalls entsteht in den
interdendritischen Raumen ein Volumendefizit, das zu einer Druckabnahme fiihrt, die
umso gréfer ist, je anger die interdendritischen Kandle sind. Somit verringert die feine
Ausbildung der Dendriten und die Unterdriickung der dendritischen Morphologie die
Neigung zur Bildung von Wasserstoffporosititen.

Schwindungsporositdten:

Am Beispiel von endabmessungsnah gegossenen Zugstiben wird das Auftreten von
Schwindungsporositaten und deren Vermeiden durch gelenkte Erstarrung dargestellt.

Mg-Mg:Si-Legierungen mit hohen Gehalten von gréSer 30 mol% Mg»Si neigen ne-

ben einer zum Teil ausgepragten KaltverschweifBung auf der Oberflache zu einem
Einfrieren der Schmelze im Bereich von Querschnittsverjiingungen. Verantwortlich fiir
das unbefriedigende Flie8- und Formfiillungsvermégen ist die mit zunehmendem
MgSi-Gehalt verstarkt endogen breiartige Erstarrungsmorphologie der Legierung.

In der Bruchflache eines gegossenen Zugstabes tritt wahrend der Erstarrung am unte-
ren Ende des Zugstabes (Zugstabfu8) in dem konischen Ubergang zwischen Zug-
stabfuB und Me8lange wegen mangelnder Nachspeisung ein Lunker auf. Um den
Lunker durch eine kontrollierte Erstarrung in den FuB des Zugstabes zu verlagern,
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5. Schmelzmetallurgische Legierungsherstellung

wird die unten offene Kokille vor dem Abguf auf eine ca. 150 K warmere Platte pla-
Ziert und somit fiir eine gerichteteWarmeabfuhr gesorgt.

An dem Querschnittsiibergang zwischen dem oberen Ende des Zugstabes (Zugstab-
kepf) und Me

B lange werden keine Porosititen beobachtet, da fiir eine geniigende
Nachspeisung aus dem Schmelzevorrat des EinguB8trichters gesorgt ist.

Der spezifischeWarmeinhalt von Magnesium ist ca. 23 %, die Schmelzwarme ca. 64 %
geringer als diejenigen von Aluminium [86]. Die hoheWarmeabfuhr beim Kokillengu8
fiihrt zu einer raschen Abkiihlung der Schmelze und der Entstehung von Kaltver-
schweiBungen auf der Oberflache. Nach dem AbgieBen derMg-Mg,Si-Legierungen in
nicht vorgewarmte Kupferkokillen treten Oberflichenfehler von mehreren Millimetern
Tiefe auf.

Die KaltverschweiBungen werden durch eine Kokillenvorwarmung auf ca. 250°C ver-
mieden. Eine weitere Verringerung der Abkiihlgeschwindigkeit der Schmelze durch
Substitution des Kupfers als Kokillenwerkstoff durch austenitischen Chrom-Nickel-
Stahl (geringereWarmeleitfahigkeit A = 3,9 * 104 cal cnr! s! K-!)mit einer graphithal-
tigen Schlichte verbessert zusiitzlich die Oberflache der gegossenen ProbekGrper.
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6. Ergebnisse und Diskussion

6.1 Strukturelle Charakterisierung derMg-Mg,Si-Legierungen

Die Mikrostrukturen der gegossenen Mg-Mg,Si-Legierungen wurden mittels Licht-
und Rasterelektronenmikroskopie untersucht. Dazu erfolgte die Probenpriparation
durch NaBschleifen mit anschlieBender Politur (3 pym-Kémung Diamantspray; Feinpo-
litur mit 1 pm-Dia-mantspray und/oder einer oxidischen Dispersion).

Als Atzmittel fanden Anwendung [88,89]:

Korngrenzendfzung: 60m! Ethanol, 20ml Essigsdure, 19ml dest. H2O, Im] Salp.sdure.
Kornfléchendtzung: 100ml Ethanol, 11ml Essigsdure, 11ml Pikrinsdure.

Bild 6.1 zeigt lichtmikroskopische Gefiigeaufnahmen hypereutektischer Mg-Mg2Si-
Legierungen mit 20 Vol.% Mg,Si (a) und 50 Vol.% Mg,Si (6). Die charakteristisch
bldulich-grau gefarbte intermetallische Phase scheidet sich bevorzugt dendritisch in
der eutektischen magnesiumreichen Matrix aus. In den Randbereichen der in Kupfer-
kokillen abgegossenen Proben kristallisieren Mg2Si-Dendriten von wenigen ym Lan-
ge, die parallel zur Warmeabzugsrichtung wachsen. Die im Probenzentrum herrschen-
de allseitige Warmeabfuhr verursacht eine aquiaxial-dendritische Morphologie der
Mg,Si-Primarkristallite. Die mittlere Erstarrungslinge z, (entspricht der Dendriten-
linge) ist stark von den Abkiihlbedingungen wahrend der Erstarrung in der Kokille
abhangig und variiert zwischen 5 ym im Randbereich und ca. 200 wm im Proben-
zentrum.

Das magnesiumreiche, “irregulire" Eutektikum [90] besteht aus facettierten Mg»Si-
Lamellen in nichtfacettierten Magnesiumkérnern. Die facettierte Gestalt der interme-
tallischen Phase liegt in der hohen dimensionslosen Schmelzentropie a = 2 begriindet
(siehe Formel 3.1). W. Bulian bezeichnet diese Mikrostruktur als "Chinese Script" und
vergleicht sie mit derjenigen unveredelterAl-Si-Legierungen [91].
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Bild 6.1: Lichtoptische Makroaufnahmen von Mg-Mg>2Si-Legierungen mit 20
mol% (a) und 50 mol% (b) Mg2Si. Die primdr kristallisierende Mg2Si-
Phase scheidet sich bevorzugt dendritisch in der eutektischen magnesi-
umreichen Matrix aus. In dem Ausschnitt ist das magnesiumreiche,
irreguldr erstarrende Eutektikum aus facettierten Mg»Si-Lamellen in
nichtfacettierten Magnesiumkristallen gezeigt.
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6.1 Strukturelle Charakterisierung der Mg-Mg,Si-Legierungen

6.1.1 Kornfeinung derMg,Si-Kristallite in derMagnesitummatrix

Die Erfiillung der erforderlichen mechanischen und thermophysikalischen Eigen-
schaften verlangt nach einer Verinderung der dendritischen Erstarrungsmorphologie
der Mg)Si-Primarkristallite, da an den Dendriten leicht durch Versetzungsaufstau-
ungen Risse initiiert werden, die sich bevorzugt entlang grober Dendriten in das
Material fortpflanzen. Weiterhin bewirken die groben dendritischen Ausscheidungen
der spréden intermetallischen Phase eine Duktilitatsverminderung.

Somit ist offensichtlich eine Kornfeinung und homogene Verteilung der Mg2Si-Kri-
stallite in der Magnesiummatrix gefordert.

Phosphorzusitze bewirken in hypereutektischen Al-Si-Legierungen eine Kornfeinung
der Siliziumprimarkristalle durch heterogene Keimbildung an in der Schmelze sich
bildendem Aluminiumphosphid (AIP) [92]. In Al-Mg2Si-Legierungen resultiert der
Zusatz roten Phosphors in einer Unterdriickung der dendritischen Morphologie der
primar erstarrenden intermetallischen Phase. TEM-Untersuchungen verifizierten den
Kristallisator zu Magnesiumphosphat Mg3(PO,)2. Der elementar eingesetzte rote
Phosphor reagiert demnach in der Schmelze zu Magnesiumphosphat, welches als
heterogener Keim fiir die Mg2Si-Primarkristallite fungiert. Der direkte Einsatz des
Salzes erméglicht ebenfalls eine Kornfeinung [16].

Mit steigendem Magnesiumgehalt in der Aluminiummatrix sinkt sukzessive der korn-
feinende Effekt des Magnesiumphosphates, so da8 der Phosphatzusatz bereits bei
einem ca. 20 %igen Magnesiumanteil in der Aluminiummatrix wirkungslos ist.

In Bild 6.2 ist das Gefiige einerMg7o(Mg2Si)3o-Legierung mit 1,0 Gew.% elementa-
ren roten Phosphors gezeigt. Phosphor bewirkt eine zu den Al-Mg,Si-Legierungen
vergleichbare Unterdriickung der dendritischen Morphologie der intermetallischen
Phase. Deutlich ist im Vergleich zu der unmodifizierten Legierung die Morphologie-
anderung derMg,Si-Kristallite sichtbar, die bevorzugt oktaederférmig ausgeschieden

sind (siehe Bild 3.4). Die Porosititen im Gefiige werden durch die mit dem pulver-
férmigen Phosphor eingebrachte Luft sowie durch salzartige Phosphorverbindungen
hervorgerufen, die wahrend der Probenpripararion ausgewaschen werden.
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6.1 Strukturelle Charakterisierung der Mg-Mg,Si-Legierungen

Der Kornfeinungseffekt durch den Phosphorzusatz bleibt auch nach einem Um-
schmelzen der Legierung vorhanden.

In den Bild 6.3 a bis c sind die rasterelektronenmikroskopischen Aufnahmen wellen-
langendispersiver Rontgenanalysen (WDX) der Silizium- und Phosphorverteilung ge-
zeigt. Der zugegebene Phosphor ist homogen in den Gebieten hoher Siliziumkonzen-
tration (= Mg2Si-Kristalle) verteilt, wobei in der Kristallmitte die Phosphorkonzentra-

tion leicht ansteigt. Innerhalb der Mg,Si-Kristallite wurden mittels REM- und TEM-
Untersuchungen keine als heterogene Keime fungierenden Phosphorverbindungen
nachgewiesen.
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Bild 6.2: Lichtoptische Gefiigeaufnahme der Legierung Mgzo(Mg2Si)39 mit 1,0
Gew.% P. Die Phosphorzugabe bewirkt die homogene Verteilung nicht-
dendritischer Mg2Si-Kristallite in der Magnesiummatrix.
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Bild 6.3: Wellenidngendispersive Rénitgenanalysen (WDX) der Silizium- (b) und
Phosphorverteilung (¢) von (Mg2Si)39Mg70 mit 1 Gew.% P des in (a) ge-
zeigten Probenausschnittes (rasterelektronenmikroskopische Aufnahme).
Der zugegebene Phosphor ist homogen in den Gebieten hoher Si-Kon-
zentration (= Mg,Si-Kristalle) verteilt, wobei in der Mitte der Kristallite
die Phosphorkonzentration leicht ansteigt.
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Wegen des hohen Phosphordampfdruckes bei der GieBtemperatur der Legierung ist
seine Einbringung in die Schmelze von einer starken Abdampfung begleitet. Mit dem
Wasserstoff der Feuchtigkeit der umgebenden Luft ist die Reaktion zu hochtoxischem
Phosphin (PH3) méglich [93], weshalb die damit verbundene bekannte Gesundheits-
gefahrdung die Substitution des elementaren roten Phosphors bedingt.

Als phosphorhaltiger Substituent wurde Magnesiumphosphid (Mg3P2) ermittelt,
dessen Zusatz eine adaquate Kornfeinung bewirkt. Fiir die vollstandige Unter-
driickung der dendritischen Morphologie ist jedoch ein hoher Phosphidzusatz von ca.

2 Gew.% erforderlich, so da8 wahrend der schmelzmetallurgischen Legierungsher-
stellung Phosphor freigesetzt wird.

Daher wurde erstrebt, mit einem nicht-phosphorhaltigen Substituenten eine dem
Phosphorzusatz adaquate Kornfeinung zu erlangen. Verschiedene in der Literatur be-
schriebene Kornfeinungszusatze fiir Magnesiumlegierungen wurden erprobt und wei-
tere Zusdtze unter dem Aspekt der Epitaxie getestet.

Das fiir Magnesium gebrauchliche Kornfeinungsmittel Zirkonium ist fiir Mg-MgpSi-
Legierungen nicht wirksam, da es mit dem in der Legierung enthaltenen Aluminium
und Silizium hochschmeizende intermetallische Phasen (z.B. AlsZr, SizZr) bildet. Das
mit der C1-Struktur und zu Mg)Si vergleichbarer Gitterkonstante kristallisierende
CoSiz (Tabelle 6.1) zeigt ebenfalls keine keimbildende Wirkung in den Mg-Mg)Si-
Legierungen. Kobalt scheidet sich in Form des Silizides CoSiz in groben nadelférmi-
gen Ausscheidungen inhomogen im Gefiige aus und resultiert in einer Versprédung
des Werkstoffes.

Seltene Erdmetalle (RE), wie z.B. Cer und Neodymium, bilden feine nadelformige
Silizide von ca. 1 pm Lange, die homogen im Gefiige verteilt sind. Bild 6.4 zeigt in
einer rasterelektronenmikroskopischen Bruchflichenaufnahme einen Kristallisator fiir
Mg,Si. EDX-Analysen idendifizierten die als Kristallisator fungierenden Silizide als die
intermetallischen Phasen CeSi und NdSi.

Bei Betrachtung der kristallographischen Daten (Tabelle 6.1) failt auf, da8 CeSi und
NdSi orthorhombisch in der Raumgruppe Pnma kristallisieren. Die Gitterkonstante
beider Silizide ist ca. 6A und mit derjenigen von Mg,Si (6,3 A) vergleichbar. Die hete-
rogene Keimbildung kann mit der Minimierung des Misfits der Gitterparameter zwi-
schen beiden Kristallgittern korreliert werden. Ahnliche Gitterstrukturen und nur ge-
ringe Differenzen der Gitterparameter fiihren bei Koharenz zu einer Herabsetzung der
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6.1 Strukturelle Charakterisierung der Mg-Mg,Si-Legierungen

Grenzflachenenergie zwischen der kristallisierenden Schmelze und dem Kristallisator,
so daB eine Abhangigkeit zwischen der katalytischen Wirkung des Kornfeinungs-
mittels und der geometrischen Gitterabweichung existiert [94]. Im Fall derMg-Mg,Si-
Legierungen wachst demnach beim Erstarrungsvorgang die intermetallische Phase
Mg)Si epitaktisch auf den Silizidkeim (CeSi oderNdSi) auf.

Unter Skonomischen Aspekten gebiihrt der Kornfeinung durch Cer der Vorrang, da es
als preiswertes Cer-Mischmetall der Schmelze zugesetzt werden kann. Der Kornfei-
nungseffekt bleibt auch nach einem Umschmelzen der Legierung vorhanden.

Geringe Kalziumzusatze von 0,5 Gew.% bewirken eine zusitzliche Verbesserung der
Kornfeinung. Der tiberwiegende Anteit der zugegebenen Kalziummenge bildet kleine,
blockférmige Silizide (Ca,Si; kristalline Daten siche Tabelle 6.1), die ebenfalls fiir die
Mg,)Si-Kristallite keimbildend wirken. Diese Ergebnisse stehen in Einklang mit neue-
ren Untersuchungen am Institute of Magnesium Technology (ITM) [95]. Kalzium-
silizid kristallisiert vergleichbar zu CeSi und NdSi orthorhombisch in der Raumgruppe
Pnma und begiinstigt durch heterogene Keimbildung ein epitaktisches Aufwachsen
der intermetallischen Phase MgSi. Etwa 0,1 Gew.% Kalzium lésen sich in der
Magnesiummatrix und verfestigen den Magnesiummischkristall.

In Bild 6.5 ist die Mikrostruktur einer mit 0,1 At.% Neodymium und 0,5 Gew.% Kal-
zium korngefeinten Mg-Mg,Si-Legierung mit ca. 25 mol% Mg,Si dargestellt. Ver-
glichen mit der phosphorhaltigen Legierung wurde eine adiquate Kornfeinung der
Mg,Si-Primarkristalle erzielt. Die Verteilung der Primarkristallite ist homogen tiber den
gesamten Probenquerschnitt bei Kristallitgr6Ben von ca. 20 ym.

Der Einflu8 des Neodymiumzusatzes auf die mittlere KorngréSe derMg2Si-Kristallite
der Legierung Mg75(Mg2Si)ss ist in Bild 6.6 gezeigt. Die unmodifizierte Legierung
weist dendritisch ausgeschiedene Mg,Si-Kristallite mit einer mittleren Lange von ca.
200 um auf. Bereits 0,05At.% Neodymium hemmen die dendritische Morphologie, ca.
0.1 At.% Neodymium verbunden mit 0,5 Gew.% Kalzium verhindert sie nahezu voli-
stindig. Héhere Neodymiumgehalte fiihren zu weiteren NdSi-Ausscheidungen im Ge-
fiige, die jedoch keine verbesserte Kornfeinung bewirken, da sie sich zu mehreren
Ausscheidungen an einem Mg,Si-Kristallit anlagern.
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6.1 Strukturelle Charakterisierung der Mg-Mg,Si-Legierungen
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Bild 6.4: Rasterelektronenmikroskopische Bruchfléchenaufnahme. Das Neodymi-
umsilizides NdSi wirkt heterogen keimbildend fiir die intermetallische
Phase Mg2Si.

Tabelle 6.1: Kristallographische Daten von Siliziden, die als potentielle Keimbild-
ner untersucht wurden.

Raumgruppe Gitterkonstanten (a b c) [A]

orthorhombi
sch

3,6958 14,751 3,6654

orthorhombis
ch

8,158 3,918 5,887

orthorhomb
isch

7,667 4,799 9,002

orthorhomb
isch

8,302 3,962 5,964
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Bild 6.5: Lichtoptische Gefiigeaufnahme einer mit 0,1 At.% Neodymium und 0,5
Gew.% Kalzium korngefeinten Mg7s5(Mg2Si)25-Legierung; mittlere Kri-
stallitgréBe ca. 20 pum.
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Bild 6.6: Mg.Si-Korngrdpenverteilung der Legierung Mg7s(Mg2Si)2s in Abhdn-
gigkeit vom Neodymiumgehalt.
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6.1 Strukturelle Charakterisierung der Mg-Mg,Si-Legicrungen

6.1.2 EinfluB von Legierungselementen auf dieMagnesiummatrix

Fiir eine Festigkeitssteigerung der Legierung speziell im Temperaturbereich oberhalb
200 °C ist neben einem hohen Gehait an der intermetallischen Phase Mg»Si eine
Erhéhung derWarmfestigkeit derMagnesiummatrix durch zusitzliche Legierungsele-
mente erforderlich. Als Basis zur Erprobung weiterer Legierungselemente diente zu-

nichst die Legierung Mg7o(Mg2Si)so. Im Hinblick auf eine problemlose schmelzmetal-
lurgische Herstellung (Kapitel 5) sowie eine hohere Duktilitat des Werkstoffes (Kapi-
tel 6.4.3) wurde derMg,Si-Anteil auf ca. 25 mol% gesenkt.

Nach Hume-Rothery ist eine Bedingung fiir ausgeprigte Mischkristallbildung die ma-

ximale Differenz der AtomgréBen um + 15 %. Weitere Bedingungen fiir ausgepragte
Mischkristallbildung sind ahnliche Gitterstrukturen und nicht stark differierende Va-
lenzelektronenkonzentrationen. Fiir Magnesium (Atomradius = 159,9 pm) kommen
folgende Elemente in Betracht:

Ag,Al,Au, Bi, Cd, Ge, Hg, In, Li, Mo, Nd, Pb, Pd, Sn, Sr, Te, Tl, Y, Zn, Zr.

Einzig die Elemente Kadmium und Zink erfiillen vollstandig die drei Bedingungen fiir
ausgepragte Mischkristallbitdung. Bei bedingter Erfiillung der Kriterien ist eine be-
grenzte Léslichkeit im Magnesiummischkristall méglich.

Ein Metall mit niedrigererWertigkeit lost eher eines mit héherer Valenz als umgekehrt
(relativer Valenzeffekt), da die Aufnahme weiterer Elektronen die Bindungsstarke des

Metalls erhéht und die Stabilitat der Struktur kraftigt. Daher lést das zweiwertige
Magnesium bei geeigneten GréBenfaktoren eher drei- und héherwertige Elemente als
einwertige. Mit zunehmenderWertigkeit steigt die Elektronegativitit, weshalb Mag-
nesium bevorzugt mit Elementen héherer Hauptgruppen stabile Verbindungen (inter-
metallische Phasen) eingeht.

Unter Berticksichtigung der in Kapitel 6.4.2 erlauterten Grundlagen zur Mischkristall-
und Ausscheidungshartung wurden folgende Elemente zur Verfestigung der Magne-
siummatrix untersucht:

Ag,Al, Bi, Ca, Cu, Ga, Li, Mn, Pb, Sn, Sr, Y, Zn.
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6.1 Strukturelle Charakterisierung der Mg-Mg,Si-Legierungen

In Tabelle 6.2 sind die maximale Léslichkeit, die eutektische Temperatur, der Atom-
radius sowie der jeweils untersuchte Konzentrationsbereich der getesteten Elemente
aufgelistet.

Zur Erzielung einer Ausscheidungshartung wurden die Legierungen einer Warmebe-
handlung unterzogen. Zunachst wurde ein von der Probendicke und dem Gehalt an
Zusatzelementen abhangiges drei- bis fiinfstiindiges Lésungsglilhen bei 470 bis 500
°C im Zustandsgebiet des homogenen o-Mischkristalles durchgefiihrt, womit eine
Verringerung von Harte und Festigkeit bei erhéhter Duktilitat verbunden ist. Die
anschlieBende Abschreckung in Wasser auf Raumtemperatur fiihrt zu der Bildung
eines tibersittigten o-Mischkristalles, der durch Auslagerung bei erhdhter Temperatur
den stabilen Gleichgewichtszustand anstrebt [96]. Die Auslagerung erfolgte bei 200
bis 230 °C. Im folgenden werden die Auswirkungen der einzelnen Elemente auf die
Mikrostruktur der Mg-Mg2Si-Legierung diskutiert.

Tabelle 6.2: Max. Loslichkeit in Magnesium, eutektische Temperatur, Atomradius
und untersuchter Konzentrationsbereich der zulegierten Elemente.

Element | max. Lislichkeit | eutekt. Temp. |Atomradius| unters. Konz.bereich

(At%] PC] (pm
]

[Gew.%]

Oe
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6.1 Strukturelle Charakterisierung der Mg-Mg,Si-Legierungen

Unlegierte Mg-Mg>Si-Legierungen sind nicht aushartbar, da Silizium in Magnesium
unldslich ist und keine weiteren Legierungselemente in derMatrix gelést sind. Somit
beeinflu&t eine Warmebehandlung neben einer geringen Erhéhung der Duktilitat
durch Einkugelung der eutektischen MgSi-Lamellen (Bild 6.7) nicht die thermo-
physikalischen und mechanischen Eigenschaften. Mit Riicksicht auf die mechani-
schen Eigenschaften ist es vorteilhaft, die Scharfkantigkeit der in der rasterelektronen-
mikroskopischen Aufnahme Bild 3.2 gezeigten korngefeinten Mg»Si-Kristalle abzu-
runden, da die Kanten unter Zug- und Druckbeanspruchung eine verstarkte Rifein-
leitung sowie Ri8wachstum verursachen kénnen. Durch das Lésungsglithen werden
die Ecken der Primarkristallite leicht abgerundet, ihre oktaedrische Gestalt bleibt je-
doch erhalten.
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Bild 6.7: Lichtoptische Gefiigeaufnahmen der Legierung Mg7s(Mg2Si}o5. Die im
Gufzustand vorliegenden eutektischen MgSi-Lamellen (a) werden durch
das Lésungsgliihen eingekugelt (b).
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6.1 Strukturelle Charakterisierung der Mg-Mg,Si-Legierungen

M275(Mg2Si)os + Aluminium:

Bild 6.8 zeigt das binare System Aluminium-Magnesium. Aluminiumzusitze kleiner 3
Gew.% (entspricht kleiner 4 Gew.% bezogen auf die Magnesiummatrix) lésen sich
vollsténdig und homogen im Magnesiummischkristall, siehe Bild 6.9. Die Ausbildung
der eutektischen Mg2Si-Lamellen wird verhindert. Ein Einflu8 von Aluminium auf die
Gestalt der Mg,Si-Primarkristallite ist nicht feststellbar. Ebenso wird in den Mg2Si-
Kristallen kein Aluminium gelést. Die Legierung ist nicht aushartbar, da das zulegierte
Aluminium vollstindig in der Magnesiummatrix gelést wird, und sich wahrend einer
Auslagerung keine Ausscheidungen bilden.

Bej héheren Aluminiumzusitzen scheiden sich im Gu8zustand entlang der Magne-
siumkorngrenzen grobe, inhomogen verteilte Phasen aus. Bild 6.10 a zeigt eine
lichtoptische Gefiigeaufnahme derMg7s(Mg_Si)25-Legierung mit 6 Gew.% Aluminium
(entspricht 9 Gew-% bezogen auf die Magnesiummatrix) im Gu8zustand. EDX-Ana-
lysen verifizierten den Aluminiumgehalt der Matrix auf ca. 9 Gew.% und die groben
Ausscheidungen als die niedrigschmelzende intermetallische Phase B-Mg7Al,2 (437
°C). Sie erweicht bei héheren Temperaturen und vermindert die Korngrenzenenergie,

so daB durch die Prasenz der Ausscheidungen keine FestigkeitserhGhungen erzielt
werden (siehe Kapitel 6.4.3).

Wihrend eines dreistiindigen Gliihens bei 480 °C lésen sich die entlang der Korn-
grenzen ausgeschiedenen Mg;7Al)2-Phasen in der aluminiumhaltigen Magnesiumma-
trix (Bild 6.10 b). Es liegt ein tibersattigter Magnesiummischkristal] vor, in welchem
Aluminium homogen verteilt ist. Im lésungsgeglithten Material sind Basisgleitung und
{1012} Zwillinge die vorherrschenden Verformungsmechanismen [97].

Nach zweistiindiger Auslagerung bei 220 °C treten in der Magnesiummatrix feinver-
teilte Ausscheidungen auf, siche Bild 6.10 c. Mittels Réntgendiffraktometrie wurden
diese Ausscheidungen ebenfalls als die Phase Mg7Al;> analysiert. Dies steht in Ein-
klang zu friiheren Untersuchungen an der Magnesiumlegierung AZ91, in denen B-

Mgi7Al,2 nachgewiesen wurde [77]. Mg;7Al)2 hat eine kubische Struktur und ist
inkoharent zu der hexagonalen Magnesiummatrix. Die Gleichgewichtsphase tritt
plattenférmig ohne vorherige Bildung von Guinier-Preston-Zonen auf [95,97]. Nach J.
Gjonnes geht ihrer kontinuierlichen Ausscheidung die Entstehung kleiner B-Phasen
mit einem Durchmesser < 50 A voraus. Die Ausscheidungen verhindern die {1012}
Zwillingsbildung und erschweren die Basisgleitung [98].
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6.1 Strukturelle Charakterisierung der Mg-Mg,Si-Legierungen

B-Mg17Al,zhat einen niedrigen Schmelzpunkt von 437 °C und wird daher bei hGhe-
rer Temperatur durch beschleunigte Diffusionsvorgange weich und vergrdbert. Die
Ausscheidungen setzen bei héherer Temperatur die Magnesiumkorngrenzenenergie
herab und sind ausschlaggebend fiir die geringe Kriechbestandigkeit der Magnesium-
legierungen mit hohen Aluminiumgehalten [77]. Die Korngrenzen werden durch ge-
meinsam mit den 6-Mg,7Al,2-Phasen entlang der Komgrenzen auftretende Mikropo-
rositdten weiter geschwacht. Harte und Festigkeit der ausgelagerten Mg7(Mg2Si)25-
Legierung mit 6 Gew.% Aluminium werden durch die Mg;7Alj.-Ausscheidungen bei
niedrigen Temperaturen erhdht, oberhalb 200 °C verringert (Kapitel 6.4.3 und 6.4.4).
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Bild 6.9: Lichtoptische Gefiigeaufnahme der Legierung Mg7s{Mg2Sijos mit 3

Gew.% Al, Al lést sich vollstandig in der Magnesiummatrix und unter-
driickt die Ausbildung der eutektischen Mg,Si-Lamellen.
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Bild 6.10: Lichtoptische Geftigeaufnahme der Legierung Mg75(Mg2Si)os mit 6
Gew.% Al. GuB- (a), lésungsgegliihter- (b), ausgelagerter Zustand (c).
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6.1 Strukturelle Charakterisierung der Mg-Mg,Si-Legierungen

Mag7s(Mg2Si)25 + Wismut:

Wismut lést sich bis zu einem Zusatz von 3 Gew.% vollstiindig in der Magnesiumma-
trix. Die geringe Differenz der Atomradien von Magnesium undWismut (Ar = 5,4 pm)
begiinstigt die Bildung von Substitutionsmischkristallen, wobei sich bei hGheren Wis-
mutanteilen aus den iibersattigten Mg-Bi-Mischkristallen die Gleichgewichtsphase
Mg3Biy in ihrer Tieftemperaturmodifikation ausscheidet [99]. Die Ausscheidung ist
ausschlieBlich kontinuierlich und tritt bevorzugt an den Magnesiumkorngrenzen auf.
Im fortgeschrittenen Stadium ist sie platten- und nadelférmig. Mg3Bi2 verschlechtert
die Korrosionsbestandigkeit der Legierung.

Mg75(Mg2Si)25 + Kalzium:

In der Magnesiummatrix wurden in den Untersuchungen maximal 0,1 Gew.% Kalzium
gelést. Die geringe Mischkristallverfestigung resultiert in einer kKleinen Hartesteige-
rung des Werkstoffes. Bei hdheren Zusdtzen scheiden sich blockférmige Kalzium-
silizide (Ca,Si) von ca. 1 bis 3 ym Kantenlange aus, die als Kristallisator fiir dieMg)Si-
Primarkristallite wirken.

M2g75(Mg2Si)25 + Kupfer:

Ein Kupferzusatz bewirkt die Ausbildung eines temaren Eutektikums (Mg,Cu, Mg,
Mg,Si) [100] entlang der Magnesiumkorngrenzen, siehe Bild 6.11. In der Magne-
siummatrix wurde kein Kupfer nachgewiesen. In den Mg,Si-Kristalliten lésen sich ho-
mogen ca. 0,5 Gew.% des zugesetzten Kupfers, was zu einer Hemmung der dendriti-
schen Morphologie fiihrt. Die hohe Harte des ausgeprigten terndren Eutektikums
(siehe Kapitel 6.4.2) bewirken eine Erhéhung der Harte und eine Verringerung der
Duktilitat der Legierung. Weiterhin ist die Korrosionsbestindigkeit beeintrachtigt
[24].
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Bild 6.11: Lichtoptische Gefiigeaufnahme der Legierung Mg7s(Mg2Si}2s mit 3
Gew.% Cu. Der Kupferzusatz verursacht die Ausbildung eines terndren
Eutektikums (Mg2,Cu, Mg, Mg2Si) entlang der Magnesiumkorngrenzen,
wodurch die Harte des Werkstoffes erhoht und die Duktilitat erniedrigt
wird. In den Mg,Si-Kristalliten lésen sich homogen ca. 0,5 Gew.% Cu
und hemmen deren dendritische Morphologie.

Mg7MgSi)25 + Blei, Gallium, Silber, Zinn:

Die Auswirkungen der Elemente Blei, Gallium, Silber und Zinn aufMikrostruktur und
Eigenschaften der Legierung sind ahnlich und lassen sich gemeinsam diskutieren. Sie
zeigen mit fallender Temperatur stark abnehmende maximale Léslichkeiten in Magne-
sium und reagieren nichtmit dem Silizium.

Die vier Elemente lésen sich jeweils zu ca. 1 Gew.% in der Magnesiummatrix. Bei
héheren Gehalten scheiden sich die Phasen Mg,Pb, MgsGaz, Mg2Sn und Mg3Ag
entlang der Magnesiumkorngrenzen aus. Mg,Pb und Mg2Sn kristallisieren wie Mg2Si
in der kfz CaF,-Strukturmit den Gitterkonstanten a(Mg,Pb) = 6,836 pm und a(Mg,Sn) =

6,764 pm [101]. Ausfiihrliche réntgenographische Untersuchungen der Ausschei-
dungsvorgange von Mg2Pb und Mg,Sn erfolgten von S. Henes und V. Gerold [102].
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6.1 Strukturelle Charakterisierung der Mg-Mg,Si-Legierungen

Blei, Gallium, Silber und Zinn verschlechtern bereits in geringen Konzentrationen
aufgrund mikrogalvanischer Effekte die Korrosionsbestaindigkeit des Werkstoffes
[19]. Das Auftreten der jeweiligen intermetallischen Phasen verstarkt diesen Effekt.
Die Festigkeit und die Harte des Materials wird geringfiigig erhoht.

Mg7Mg2Si)25 + Lithium, Mangan, Strontium, Yttrium:

Bei bereits geringer Zugabe der Elemente Lithium, Mangan, Strontium und Yttrium
scheiden sich neben Mg,Si die entsprechenden Silizide (Li,Si, MnSi, SrSi, YSi) in-
homogen in grober nadel- oder plattenformiger Gestalt aus. Sie wirken sich nachteilig
auf die mechanischen Eigenschaften des Werkstoffes aus, da sie durch Versetzungs-
aufstauungen Spannungsspitzen verursachen und somit Risse im Material injtiieren,
die den Ausgangspunkt zum Versagen des Werkstiickes darstellen.

In Bild 6.12 ist exemplarisch das lichtoptische Gefiigebild der Mikrostruktur der
Mg70o(Mg2Siso-Legierung mit 1 Gew.% Mangan abgebildet. EDX-Analysen verifizier-
ten, daB Mangan sich nicht in der Magnesiummatrix lést und vollstiéndig mit dem
Silizium reagiert. Somit tragt Mangan nicht zu der bekannten Verbesserung des Korro-
sionsverhaltens von Magnesiumlegierungen bei {103,104]. Die Silizide zeigen keinen
kornfeinenden Einflu8 auf dieMg,Si-Kristalle. Die groben nadel- und plattenférmigen
Lithiumsilizide beeintrachtigen erheblich die Korrosionsbestindigkeit der Legierung.

Mg75(Mg2Si)25 + Zink:

Bild 6.13 zeigt das bindre System Magnesium-Zink. Geringe Zinkzusatze von 0,5
Gew.% werden vollstandig im Magnesiummischkristall gelést. Bei hoheren Zinkgehal-
ten scheidet sich entlang der Magnesiumkorngrenzen die metastabile kohdrente Phase
MgZn’ aus. Friihere Untersuchungen an zinkhaltigen Magnesiumlegierungen bestiti-
gen dieses Ergebnis [33,105]. Der niedrige Schmelzpunkt dieser Phase von 340 °C
fithrt vergleichbar zu den Mg)7Alj9-Ausscheidungen in hochaluminiumhaltigen Le-
gierungen zu beschleunigten Diffusionsvorgingen oberhalb 150 °C und somit zu nie-
drigen Festigkeiten und Kriechbestindigkeiten. Um bei héheren Temperaturen hohe
Festigkeiten zu erzielen, ist das Auftreten der MgZn’-Phase durch Begrenzung des
Zinkgehaltes aufmaximal 0,5 Gew.% zu vermeiden.
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Bild 6.12: Lichtoptische Gefiigeaufnahme der Legierung Mg7s(Mg2Si}2s mit I

Gew.% Mangan. Mangan lést sich nicht in der Magnesiummatrix und
bildet vergleichbar zu Lithium, Strontium und Yttrium grobe, nadel-
und plattenformige Silizide, die die mechanischen Eigenschaften des
Werkstoffes nachteilig beeinflugen.
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6.1 Strukturelle Charakterisierung der Mg-Mg,Si-Legierungen

Mg7Mg2Si)25 + Aluminium und Zink:

Bild 6.14 zeigt lichtoptische Gefiigeaufnahmen der Legierung MgSi8 Al3 Znl CaRE
im gegossenen (a), lésungsgeglithten (b) und ausgelagerten (c) Zustand.

Im Gu8zustand (a) sind zwei Matrixphasen zu unterscheiden, die in EDX-Analysen als
aluminiumhaltige Magnesiummischkristalle ohne Zink (helle Phase) und mit ca. 3
Gew.% Zink (braunliche Phase) identifiziert wurden. Die aluminiumhaltigen Kristalle
sind von den Aluminium- und Zinkhaltigen umgeben. Beim Erstarrungsvorgang schei-
den sich nach der Primarkristallisation der Mg2Si-Phase zunachst die aluminiumhal-
tigen Kristalle aus. Zink wird vor der Erstarrungsfront hergeschoben und reichert sich
in der Restschmelze an. Zuletzt erstarren die aluminium- und zinkhaltigen Magnesium-
kristalle. Innerhalb der aluminium-/zinkhaltigen Magnesiummischkristalle ist die
MgZn-Phase ausgeschieden (dunkel). Vereinzelt treten im Gefiige eutektische Mg2Si-
Lamellen auf.

Ein dreistiindiges Lésungsglithen bei 470 °C mit anschlieBender Wasserabschreckung
resultiert in einer Homogenisierung der aluminium-/zink- und nur aluminiumhaltigen
Magnesiummischkristalle (6). Deutlich sind die von den zinkhaltigen Kristallen um-

schlossenen hellen Kérner zu erkennen, die kein Zink enthalten. Die im GuBzustand
ausgeschiedenen MgZn-Phasen sind in den zinkhaltigen Magnesiummischkristallen
gelst, so daB deren Zinkgehalt auf ca. 4 Gew.% steigt. Die Harte des Werkstoffes
wird durch das Lésungsgliihen kaum beeinfluBt.

Wihrend des mehrstiindigen Auslagerns bei 220 °C bilden sich nach ca. zwei Stun-
den in den zinkhaltigen Kristallen feinverteilt Ausscheidungen in der GréBe von ca. 1

um (ec). Lichtmikroskopisch sind diese Ausscheidungen erst im Stadium beginnender
Uberalterung sichtbar [106]. Mit EDX-Analysen konnte nachgewiesen werden, daB es

sich hierbei um MgZn-Ausscheidungen handelt.

Friihere Untersuchungen [105] beschreiben die Ausscheidungen als die kohdrente
metastabile Phase MgZn’, die sich als diinne Stibchen senkrecht zur Basisebene for-
miert. Die MgZn’-Stabchen werden zwar durch die {1012} Zwillingsbildung geschert,
blockieren jedoch die Basisgleitung des Magnesiummischkristalles, womit eine schwa-
che Festigkeitszunahme bei Temperaturen Kleiner 150 °C verbunden ist (sieheKapitel
6.4.3). Lingeres Auslagern iiber zwei Stunden fiihrt zu einer Koagulation der MgZn’-
Ausscheidungen.
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6.2 Sauerstoffanreicherungen an der Phasengrenze Mg-Mg)Si -
AES-Untersuchungen

-

6.2 Sauerstoffanreicherungen an der PhasengrenzeMg-Mg,Si
- AES-Untersuchungen -

Auger-Analysen erméglichen die qualitative Bestimmung des Sauerstoffgehaltes an

der Phasengrenze Magnesiummatrix-Mg2Si der Legierungen. Dazu wurden aus GuB-
stiben gearbeitete, rundgekerbte Proben (@ = 5 mm; L = 30 mm) entlang ihrer Soll-
bruchstelle unter Hochvakuum (10-10 bar) gebrochen. Mittels Auger-Elektronen wur-

de deren "frische", nicht kontaminierte Bruchflache analysiert. Die Beschleunigungs-
spannung des Augerelektronenspektrometers (AES) betrug 10 kV, bei punktférmigen
Analysen hatte der Elektronenstrahl einen Durchmesser von minimal 100 nm. Die Aus-
wertung der Auger-Analysen erfolgte in einer Auftragung der erzeugten Elektronen-
intensitét dN(E)/dE in Abhangigkeit von der kinetischen Elektronenenergie.

Bild 6.15 a zeigt exemplarisch das Auger-Spektrum der Phasengrenze Magnesium-
matrix-Mg2Si der unter Luft abgegossenenMg-Mg,Si-Legierung. Der niederenergeti-
sche Peak des Magnesiums tritt aufgrund des hohen Magnesiumanteils im Vergleich
zum Silizium in den Vordergrund. Deutlich ist der Sauerstoffpeak sichtbar, der ein In-
diz fiir atomar angelagerten Sauerstoff an der Phasengrenze darstellt. Bei hoherer Auf-
J6sung des niederenergetischen Bereiches (Bild 6.15 6) sind neben atomar angelager-
tem Sauerstoff die OxideMgO und Al,O; nachweisbar.

Die Sanerstoffanreicherungen an der Phasengrenze Mg-Mg?Si bewirken eine Deko-
hdsion und verringern die Korngrenzenenergie zwischen Magnesiummatrix und
Mg)Si-Kristalliten. Daraus resultiert ein bevorzugt interkrista!liner Bruch, der zu einer
Erhéhung der Sprédigkeit und Erniedrigung der FlieSspannung der Legierung fiihrt
(siehe Kapitel 6.4.3).
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Bild 6.15: Augerspektren der Phasengrenze Magnesiummatrix-Mg2Si der unter
Luft abgegossenen Legierung. Deutlich ist der Sauerstoffpeak sichtbar
(a). In der héher aufgeldsten Darstellung des niederenergetischen Be-
reiches bis 150 eV (b) sind die oxidischen Formen von Magnesium und
Aluminium (MgO, Al,O3) zu erkennen.
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6.2 Sauerstoffanreicherungen an der Phasengrenze Mg-Mg,)Si - AES-Untersuchungen -

In der unter Schutzgas erschmolzenen und vergossenen Legierung verifizierten die
Auger-Analysen deutlich verringerte Sauerstoffanreicherungen an den Phasengrenz-
flachen Mg-Mg_Si, (Bild 6.16). Der kleine Restsauerstoffgehalt ist auf oberflachige
Oxidation der Einsatzstoffe zuriickzufiihren. Die Anzahl oxidischer Einschliisse im
Gefiige ist erheblich verringert. In der Bruchflache der Legierung sind neben inter-
auch franskristalline Anteile vorhanden (Kap. 6.4.3), weshalb auf eine h6here Korn-
grenzenenergie der Mg-Mg,Si Phasengrenze zu schlieBen ist.
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Bild 6.16: Augerspektrum der Phasengrenze Mg-Mg.Si der unter Sauerstoffab-
schluB erschmolzenen und vergossenen Legierung. Der in Bild 6.15
sichtbare unerwiinschte Sauerstoffpeak ist deutlich verringert.
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6.3 Physikalische Eigenschaften derMg-Mg,Si-Legierungen

Die thermophysikalischen und mechanischen Eigenschaften der Mg-Mg2Si-Legierun-
gen wurden an schmelzmetallurgisch hergestellten (sieheKapitel 5), priiffahigen Pro-
bekérpern ermittelt, deren Geometrien in Anlehnung an die jeweilige DIN gewahlt
wurden. Zur Homogenisierung und Erhohung der Duktilitat erfolgte eine Warmebe-
handlung (siehe Kapitel 7). Bei der Erstellung der Probekérper wurde auf maximale
Fehlerfreiheit geachtet, wie z.B. minimale Gasporenkonzentration, Lunker und Oxid-
einschliisse. Die Proben wurden zur Gewahrleitsung einer reproduzierbar hohen Ober-
flachengiite poliert.

In den Kapiteln 6.3 und 6.4 ist der EinfluB des Mg2Si-Gehaltes auf die untersuchten
Eigenschaften beschrieben. Die fiir einen Kolbenwerkstoff relevanten Eigenschaften
der optimierten Mg-Mg>Si-Legierung sind denen der konventionellen eutektischen
Al-Si-Kolbenlegierung AISi12 CuMgNi sowie zum Teil denen der Magnesiumlegie-
rung AZ91np gegeniibergestellt.

6.3.1 Dichte

Die mit einem Gaspyknometer AccuPyc 1330 der Fa. Micrometrics gemessenen Dich-
ten der untersuchten Legierungen sind in Bild 6.17 wiedergegeben. Zwischen den
gemessenen und den nach der Mischungsregel berechneten Werten ist eine gute
Ubereinstimmung festzustellen, so daB auf eine geringe Mikroporositatenkonzentra-
tion zu schlieBen ist.

Die Dichte der Legierungen nimmt mit steigendem MgoSi-Anteil leicht zu. Die eutek-
tische Al-Si-Kolbenlegierung hatmit p = 2,7 g/cm? eine ca. 45 % hohere Dichte als die
optimierte Mg-Mg_Si-Legierung (p = 1,85 g/cm).
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Bild 6.17: Dichte in Abhdngigkeit vom Mg,Si-Anteil. Mit zunehmendem Mg2Si-
Anteil steigt die Dichte an. Die eutektische Al-Si-Legierung AlSil2
CuMgNi hat mit p = 2,7 g/cm} eine ca. 45 % hohere Dichte als die
optimierte Mg-Mg,Si-Legierung (p = 1,85 g/cm3).

6.3.2 Lineare thermische Ausdehnungskoeffizienten

Die thermomechanische Analyse (TMA) erméglicht mittels dilatometrischer Messun-
gen die Bestimmung des linearen thermischen Ausdehnungskoeffizienten a. An stab-
chenférmigen Probekérpern wurde von 20 bis 500 °C die Temperaturabhingigkeit
der durch Volumendnderung initiierten Langenanderung mit einer Aufheizrate von 10
K/min erfaBt.

In Bild 6.18 sind die o(T)-Werte von Mg-Mg)Si-Legierungen mit 10 und SO mol%
Mg)Si, der Legierung MgSi8 AI3 CaRE, der reinen Phasen Mg und Mg)Si sowie der
Legierung AISi12 CuMgNi gegeniibergestellt.
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Bild 6.18: Lineare thermische Ausdehnungskoeffizienten als Funktion der Tempe-
ratur von Mg-Mg?Si-Legierungen und von der eutektischen Al-Si-Legie-
rung. Mit steigendem Mg2Si-Gehalt nehmen die Ausdehnungskoeffizien-
ten ab. Die Legierung MgSi8 Al3 CaRE zeigt Ghnliche Werte wie AlSi12
CuMgNi.
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6.3 Physikalische Eigenschaften der Mg-Mg,Si-Legierungen

Die a(T)-Werte nehmen mit steigender Temperatur infolge der durch Gitterschwin-
gungen verursachten Warmeausdehnung zu. Die Warmeausdehnung kann nicht auf
die harmonische QOszillation der Atome zurtickgefiihrt werden, da hierbei mit stei-
gender Amplitude keine Anderung der Atomabstande verbunden ist. Zur Erklarung
muB8 das asymmetrische Potential der atomaren Bindung herangezogen werden, siehe
Bild 6.19. Das Potential steigt bei Kompression der Probe starker an als bei Dilatation,
weshalb sich der Schwingungsmittelpunkt mit wachsender Energie und daher mit
steigender Temperatur zu groBeren Atomabstanden veschiebt [107], womit eine Aus-
dehnung verbunden ist.

Die intermetallische Phase Mg2Si weist wegen ihres hohen Siliziumanteils (33 At.%)
einen relativ niedrigen Ausdehnungskoeffizienten von ca. 9 * 10° K"! auf. Daher neh-
men die a(T)-Werte der Mg-Mg.Si-Legierungen mit steigendem Mg2Si-Gehalt ab. Die
Legierungen MgSi8 AI3 CaRE und AlSi12 CuMgNi zeigen im untersuchten Tempera-
turbereich vergleichbare a(T)-Werte. Somit miiBten bei einer Substitution des bisheri-
gen Kolbenwerkstoffes durch die Mg-Mg,Si-Legierung keine konstruktiven Ande-
rungen beziiglich des Ausdehnungsverhaltens in dem System Kolben-Kolbenring-
Motorenblock erfolgen.

Potential v

8 na ;

Atomabstand r

Vib

Yo _

Bild 6.19: Asymmetrisches Potential der atomaren Bindung [107].
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6.3.3 Temperatur- undWarmeleitfahigkeiten

Das Warmeleitungsvermégen im Festkérper basiert auf dem Energietransport durch
freie Elektronen und der Ubertragung der Warmeenergie in Form von Gitterschwing-
ungen. Es wird nach der Beziehung 6.1 mit der spezifischen Warmeleitfahigkeit A auf
der Grundlage experimentell ermittelter Werte fiir die Temperaturleitfahigkeit a und
die spezifische Warmekapazitat c, beschrieben:

A=a* c,* p (6.1)

Die Bestimmung der spezifischen Warmekapazitaét der Legierung MgSi 8Al 3Ca RE
basiert auf der kalorimetrischen Messung mittels Differential Scanning Calorimetry
(DSC) und erfolgte mit einem Mettler TA 3000 System. Im Vergleich zu den Litera-
turdaten fiir die Phasen Magnesium [108] und Mg2Si [109] liegt im untersuchten Tem-
peraturbereich von RT bis 700 K unter Beriicksichtigung der koexistierenden Volu-
menanteile in der Mg-Mg,Si Legierung eine gute Uberstimmung mit den gemessenen.
Werten vor, Tabelle 6.1.

Die Bestimmung der Temperaturleitfahigkeit wurde nach dem Laser-Flash- Verfahren

bei der Fa. Compotherm Oberflachentechnik GmbH, Syke, durchgefiihrt. Bild 6.20 a)
zeigt die Temperaturleitfahigkeit a in Abhangigkeit von der Temperatur der Legierung
MgSi8 Al3 CaRE. Mit steigender Temperatur ist ein leichter Anstieg der Temperatur-
leitfahigkeit von 0.37 cm?/s bei 20 °C auf 0.45 cm2/s bei 400 °C erkennbar.

In Bild 6.20 b) sind die nach Gleichung 6.1 berechneten spezifischen Warmeleitfahig-
keiten in Abhangigkeit von der Temperatur dargestellt. Als Berechnungsgrundlage

dienten die experimentell ermittelten cp-Werte. Verglichen mit der hervorragenden
Warmeleitfahigkeit konventioneller Kolbenlegierungen von Apr = 140 W/mK weist
die Legierung MgSi8 AJ3 CaRE relativ niedrige spezifische Warmeleitfahigkeiten auf,
wofiir die geringe Warmeleitfahigkeit der intermetallischen Phase (Agr = 8,0W/mK)
verantwortlich ist.
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Tabelle 6.1: SpezifischeWarmekapazitdten cy bei verschiedenen Temperaturen von
Mg, Mg2Si und der Legierung MgSi 8Al 3Ca RE (theoretische und ex-
perimentell ermittelte Werte.

TIK} Mg MgSi MgSi8 AIS CaRE MgSi8 AI3 CaRE
(theoretischeWerte) {experimentelle Werte)
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Bild 6.20: a): Temperaturleitfahigkeit a in Abhdngigkeit von der Temperatur der
Legierung MgSi8 Al3 CaRE. In b) ist die nach Gleichung 6.1 berech-
nete spezifische Wdrmeleitfahigkeit als Funktion der Temperatur aufge-
tragen. Mit steigender Temperatur sind leicht zunehmende Temperatur-
und Warmeleitfahigkeiten festzustellen.
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6.4. Mechanische Eigenschaften der Mg-Mg,Si-Legierungen

6.4.1 Elastizitaétsmoduli

Die Elastizitatsmoduli wurden mit einem Elastomaten Typ 1024 der Fa. Institut Dr.
Férster mittels der Resonanzfrequenzmethode von Raumtemperatur bis 500 °C be-
stimmt. Eine an dem runden Priifkérper (0 = 10 mm; L = 100 mm) angebrachte Phase

dampft die Entstehung longitudinaler und tordierender Schallwellen. Die Resonanz-
frequenz stehender transversaler Schallwellen in dem Priifling wird ermittelt, und unter
Einbeziehung derWerkstoffdichte und der geometrischen Daten der Elastizitétsmodul
berechnet.

Dem Bild 6.21 sind exemplarisch die temperaturabhangigen Elastizitatsmoduli von

Magnesium, Mg,Si, den Mg-Mg,Si-Legierungen mit 30 und 50 mol% Mg,Si, der opti-
mierten Mg-Mg.Si-Legierung MgSi8 AI3 CaRE und der Legierung AlSi12 CuMgNi
zu entnehmen. Wegen des hohen Elastizitaétsmoduls der IP nehmen die E-Moduli der
Mg-Mg,Si-Legierungen mit steigendem Mg,Si-Gehalt zu. Beispielsweise weist eine
Mg7(Mg2Si)3o-Legierung bei Raumtemperatur einen E-Modul von 53 GPa auf, der
bei 400 °C noch ca. 45 GPa betragt. Im Vergleich dazu haben konventionelle Magne-
siumlegierungen bei Raumtemperatur einen E-Modul von ca. 44 GPa, der bei 400 °C
auf38 GPa abnimmt.

‘Absolut betrachtet sind die E-Moduli der Legierung MgSi8 Al3 CaRE im gesamten
untersuchten Temperaturbereich niedriger als die der eutektischen Al-Si-Legierung.
Bei spezifischer Betrachtung der E-Moduli zeigt jedoch die Mg-Mg2Si-Legierung
hdhere Werte als die beiden Vergleichswerkstoffe (Bild 6.22). Insbesondere sind zwi-
schen 400 und 500 °C hohere spezifische E-Moduli zu verzeichnen.

Die elastischen Eigenschaftskenngr68en zeigen im allgemeinen eine mit steigender
Temperatur fallende Tendenz, da infolge der mit wachsender Temperatur zunehmen-
den mittleren Atomabstiinde die Starke der atomaren Bindungen abnimmt (Bild 6.19)
[107]. Die geringe Temperaturabhangigkeit der E-Moduli der Mg-Mg.Si-Legierungen
1aBt sich durch Eigenspannungseffekte aufgrund lokaler Druck- und Zugspannungen
erklaren, die aus den unterschiedlichen thermischen Ausdehnungskoeffizienten der
Phasen Mg und Mg,Si resultieren [109]. Der hohe thermische Ausdehnungskoeffi-
zient der Magnesiummatrix initiiert an der Phasengrenze Mg-Mg,Si mit steigender
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Temperatur zunehmende Druckspannungen, die infolge der entstehenden elastischen
Verformungen einen Anstieg des E-Moduls im Bereich der Phasengrenzflache bewir-
ken. Wegen vergleichsweise groBer mittlerer Abstande der Phasengrenzen Mg-Mg,Si
(> 20 um) in den schmelzmetallurgisch erstellten Mg-Mg2Si-Legierungen sind keine
weitreichenden Spannungsfelder vorzufinden. Somit resultiert der Elastizitatsmodul
der Legierung aus den mit zunehmenderTemperatur abnehmenden E-Moduli der ko-
existierenden Phasen sowie den mit zunehmender Temperatur ansteigenden E-Mo-
duli der verzerrten Phasengrenzflachenbereiche.
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Bild 6.21: Temperaturabhdngige Elastizitatsmoduli der Mg-Mg,Si-Legierungen
und der eutektischen Al-Si-Legierung AlSil2 CuMgNi. Mit steigendem
intermetallischen Phasenanteil nimmt der Elastizitdtsmodul zu.
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Bild 6.22: Spezifische Elastizitétsmoduli in Abhdngigkeit von der Temperatur. Die
Legierung MgSi8 Al3 CaRE weist hdhere spezifische Werte auf als die
eutektische Al-Si-Legierung.
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6.4.2 Hirte

Grundlagen zur Mischkristall- undAusscheidungshartung

Die Mischkristall- und Ausscheidungshdrtung sind Méglichkeiten zur Verfestigung
der Legierung durch Zulegierung weiterer Elemente. Die Verfestigung erfolgt durch
Behinderung der Versetzungsbewegung aufgrund von Wechselwirkungen der Ver-
setzungen mit den Legierungselementen, die als gelOste Fremdatome oder als Aus-
scheidungen voriiegen [111,112].

Mischkristallhadrtung:
Die Mischkristalthartung ist einzig auf die Wirkung geléster Fremd- bzw. Legierungs-
atome in einer homogenen Phase zuriickzufiihren. Die als beweglich anzusehende
Versetzung steht jederzeit mit mehreren unbeweglichen Fremdatomen in Wechselwir-
kung. Hierbei unterscheidet man zwischen paraelastischer und dielastischer Wechsel-
wirkung des Fremdatoms mit der Versetzung.

Die paraelastische Wechselwirkung wird durch ein permanentes elastisches Moment
des Fremdatoms auf die Versetzung hervorgerufen. Bei Betrachtung eines Substitu-
tionsfremdatoms erzeugt eine Stufenversetzung oberhalb der Gleitebene ein Kompres-
sionsfeld und unterhalb ein Dilatationsfeld, welches durch die hydrostatische Span-
nungskomponente p:

1 Gb. l+v 1

p= ~

3 (xx + Dyy + zz) = -377 SinaG7 ~F (6.2)

mit! o = Spannungskomponente in x-, y-, z-Richtung,
G = Schubmodul,
r = Abstand Fremdatom -

Stufenversetzung,
v= Querkontraktionszahl,

beschrieben wird. Dabei ergeben sich fiir die Wechselwirkungsenergie AE? und die
Wechselwirktingskraft F? auf die Versetzung in Gleitrichtung:

.

1

AEP = - pAV {3(1-v)/(l+v)} ~ > (6.3)

und:
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6AEP GbAV 2
po = SRE| _ O

N 20 (64)
x 2 mz” = (1+(x/z)°)

mit AV = 326 = Volumeninderung durch Einbringung des Fremdatoms in
den Knistall,

Q = Molvolumen,
6 = dIna/dv, = relative Gitterparameterinderung mit der Fremdatom-

konzentration v,,,
z = Abstand Hindernis-Gleitebene.

F? nimmt mit abnehmendem z zu, da die Versetzung durch ein Fremdatom nahe der
Gleitebene am starksten behindert wird.

Eine Schraubenversetzung hat nach der linearen Elastizitatstheorie mit einem Substi-
tutionsfremdatom kein hydrostatisches Spannungsfeld und somit keine paraelastische
Wechselwirkung. Es existiert jedoch eine Wechselwirkung mit dem tetragonalen Ver-
zerrungsfeld e*“ um ein Zwischengitteratom:

€,,0 0
eA = 10 8£,,0 (6.5)

0 O &,,

Die daraus folgende Wechselwirkungskraft auf die Versetzung ist gema$ Gleichung
6.4, wobei 6 durch (€

,

,-£,,)/3 zu ersetzen ist. Demnach verursacht ein isotrop verzer-

rendes Fremdatom (€,,= £5) keine Kraft auf die Schraubenversetzung.

Neben der paraelastischen Wechselwirkung gibt es die dielastische Wechselwirkung
zwischen Fremdatom und Versetzung. Hierbei induziert das Verzerrungsfeld der Ver-
setzung bei unterschiedlichen elastischen Eigenschaften zwischen Matrix und Fremd-
atom ein elastisches Moment in der Umgebung des Fremdatoms. Infolge der Pro-
portionalitat zwischen der Energiedichte e des Verzerrungsfeldes der Versetzung und
dem Schubmodul G 148t sich die dielastische Wechselwirkungsenergie AE? mit einer
Schraubenversetzung durch:

GbyQ 1

A d = =- oo OT eE neQ ae Pp (6.6)

mit n = din G/dv, = Schubmoduleffekt,
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6.4. Mechanische Eigenschaften der Mg-Mg,Si-Legierungen

beschreiben. Im Vergleich zu Gleichung 6.2 nimmt die dielastische Wechselwirkungs-
energie statt mit I/r mit 1/1? ab. Die dielastischeWechselwirkungskraft F4 ist somit um
den Faktor 3b/8nz kleiner als F’. Andererseits ist der Schubmoduleffekt haufig ca.

20mal so groB wie 6, so daB beide Wechselwirkungen wesentlich zur Mischkristall-
hartung beitragen. Die unterschiedlichen Vorzeichen von F? oberhalb und unterhalb
der Gleitebene einer Stufenversetzung miissen bei Berechnung der gesamten Wech-
selwirkungskraft zwischen Versetzung und Fremdatom berticksichtigt werden.

Zur Bestimmung der kritischen Schubspannung t, fiir die Bewegung einer Verset-
zung iiber die Gleitebene eines Mischkristalls unterscheidet man zwei Theorien: in
sehr verdiinnten Legierungen ist die Reichweite der Wechselwirkung klein gegen-
iiber dem Fremdatomabstand parallel zur Gleitebene. Der mittlere Abstand | der unter
einer Spannung t von der Versetzung beriihrten Fremdatome ("Friedellange") ist:

t= 4f SE 67)
=V ibe s

mit c,, = Flachenkonzentration der Fremdatome.

Eine ansteigende Spannung und damit zunehmende Kriimmung der Versetzung resul-
tiert in einer Verringerung der Friedellange, da mehr Hindemisse beriihrt werden. Aus
dem Kraftegleichgewicht lat sich somit fiir die kritische Schubspannung t, herleiten:

Tt. b= FZ ch?/ 16 Ex ~e,l? (Fleischer’s Beziehung) (6.8)

In nicht sehr verdiinnten Mischkristallen werden Hindernisse bei jeder Wechselwir-
kungsstirke beriihrt. R. Labusch hat eine Verteilungsfunktion p(F) dF definiert, wo-

durch die Zaht der von 1 cm Versetzungslinie mit einer Wechselwirkungskraft zwi-
schen F und F+dF beriihrten Fremdatome beschrieben wird. Das Kraftegleichgewicht
an der Versetzung lautet:

«| p(F) F dF -|

p(x) F(x) dx (6.9)

mit; p(x) = Verteilungsfunktion der Abstinde x von Fremdatomen.
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Mit Hilfe der Kraft- und Energieprofile der Wechselwirkungen zwischen Fremdatom
und Versetzung, auf die hier nicht naher eingegangen werden soll, erhalt man fiir die
kritische Schubspannung:

teb= F#3,c23213/ E13 K ~c,23 (Labusch’s Beziehung) (6.10)

mit; K = Konstante ~ 1.

Verglichen mit der Beziehung fiir sehr verdiinnte Mischkristalle (Gleichung 6.7) tre-
ten in der Gleichung 6.10 andere Exponenten sowie die Hindernisweite z auf. Durch
thermische Aktivierung kénnen die Versetzungen einen Teil des Potentialberges pro-
portional zu einem Arrheniusfaktor v, = exp (-E/KT) iiberwinden, so daB die Vertei-
lungsfunktion p(x) vor dem Hindernis abnimmt. Unter Beriicksichtigung von Tempe-
ratur T und Versetzungsgeschwindigkeit v la8t sich die kritische Schubspannung fol-
gendermaBen beschreiben:

t(T,v)= te f(%,—kE (6.11)
(viz Tan)

In experimentellen Untersuchungen ist fiir viele verschiedene Legierungen, so auch
fiir Magnesiumlegierungen, eine c?3-Abhangigkeit der kritischen Schubspannung von

der Fremdatomkonzentration festgestellt worden. Die MeBergebnisse werden durch
die Labusch’s Beziehung (Gleichung 6.10) zufriedenstellend beschrieben.

Ausscheidungshdrtung:
Die Ausscheidungshartung beruht auf Wechselwirkungen zwischen Ausscheidungen
und Versetzungen. Die wesentlichen Parameter sind Festigkeit, Volumenanteil, Form
und Verteilung der Ausscheidung sowie der Abstand zwischen den Ausscheidungen.

Die einzelnen Wechselwirkungen sind denen der Mischkristallhartung 4hnlich. Hinzu
kommt die durch den Orowanmechanismus bedingte Méglichkeit der Uberalterung.
Eine Ausscheidung kann paraelastisch ‘durch ihren Verzerrungshof und dielastisch
durch einen von der Matrix abweichenden Schubmodul mit einer Versetzung wech-
selwirken. Bei Koharenz zwischen Ausscheidung und Matrix kénnen die Teilchen
durch eine Versetzung geschnitten werden, wobei die erforderliche Grenzflachenener-
gie aufzubringen ist. Bei unterschiedlicher Stapelfehlerenergie zwischen Ausschei-
dung und Matrix wird ebenfalls eine Wechselwirkung erzeugt, so daB sich durch
Schneiden einer Ausscheidung die Aufspaltungsweite der Versetzung verdndert.
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Harte derMg-Mg2Si-Legierungen

Die Hartemessungen wurden mit einem Priifgerat Typ Dia-Testor 2RC der Fa. Wolpert
nach dem Brinell-Verfahren gema8 DIN 50351 durchgefiihrt. Dazu wurden die Proben
liber eine Kugel (@ = 2,5 mm) der Last von 31,25 kg einer Einwirkdauer von 30 s aus-

gesetzt.

Unmodifizierte Mg-Mg2Si-Legierungen:

In Bild 6.23 ist der H&rteverlauf bei Raumtemperatur in Abhangigkeit vom Mg)Si-
Gehalt dargestellt. Die hohe Harte der intermetallischen Phase von ca. 460 HVo3 [63]
fiihrt mit zunehmendem Mg >Si-Gehalt zu einem Harteanstieg der Legierung, der fe-
doch bei Mg2Si-Gehalten unterhalb ca. 40 mol% gering ist. Ausschlaggebend fiir die
relativ niedrigen Werte ist die geringe Harte der weichen Magnesiummatrix, die auf-
grund der annahernden Unloslichkeit des Siliziums in Magnesium nicht mischkristall-
verfestigt ist. Die harten Mg2Si-Kristallite werden durch die Brinellkugel in die weiche
Matrix gedrtickt, so da8 die Makroharte bei kleinen Mg2Si-Gehalten durch die Harte
der Matrix bestimmt wird. Daher zeigt beispielsweise die unmodifizierte Legierung mit
20 mol% Mg,Si bei Raumtemperatur eine Harte von nur ca. 60 HB.

Hohe Harten lassen sich durch Mg2Si-Gehalte oberhalb 50 mol% realisieren. Das Ge-
fiige dieser Legierungen ist durch ein Netzwerk aus Mg2Si-Kristalliten gekennzeich-
net, die bedingt durch das stark aufgeweitete Liquidus-Solidus-Intervall sowie durch
eine aufgrund der hohen Liquidustemperatur von oberhalb 940 °C keimarme schmelz-
metallurgische Herstellung bevorzugt dendritisch ausgebildet sind (siehe Bild 6.1).
Dieses dendritische "Netzwerk" und der damit verbundene Harteanstieg resultieren
einerseits in einer gestiegenen VerschleiBfestigkeit, andererseits in einer stark verrin-
gerten Duktilitat der Legierung.

Zur Erzielung héherer Harten bei Mg»Si-Gehalte von 20 bis 30 mol% ist es notwen-
dig, die Magnesiummatrix durch den Zusatz von Legierungselementen zu verfestigen.
Dazu ist der Einflu8 mischkristallhartender Elemente (siehe Kapifel 6.1.2) in unter-
schiedlichen Konzentrationen untersucht worden. Im folgenden werden die Einfliisse
von Kupfer-, Aluminum-, sowie Aluminum- und Zinkzusatzen auf die Harte der Le-
gierung diskutiert.
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Bild 6.23: EinfluB des Mg2Si-Gehaltes auf den Hdrteverlauf bei Raumtemperatur.
Mit zunehmendem Mg2Si-Gehalt (460 HVo3) steigt die Hdrte der Legie-
rung an.

Meg7s(Mg2Si)2s + Kupfer:

Kupfer weist eine nur geringe maximale Léslichkeit von 0,013 Gew.% bei 485 °C in
Magnesium bei einem Atomradienunterschied von Ar = 32,1 pm (= = 20 %) auf und ist
daher nicht fiir eine Mischkristaliverfestigung der Magnesiummatrix geeignet. Der
Kupferzusatz bewirkt jedoch die Ausbildung eines ausgeprigten, weitverzweigten
harten Mg-Mg2Cu-Eutektikums (siehe Kapitel 6.1.2), dessen Harte ca. 130 HVo,3 be-
trigt. Daher ist mit steigendem Kupferzusatz und damit verbunden zunehmendem
Volumenanteil des Mg-Mg2Cu-Eutektikums eine annahernd lineare Erhéhung der
Raumtemperaturharte zu verzeichnen, siehe Bild 6.24. ,
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Me75(Mg2Si)25 + Aluminium:

Aluminium hat bei 437 °C eine mit fallender Temperatur abnehmende maximale
Léslichkeit von 12,7 Gew.% in Magnesium bei einem Atomradienunterschied von Ar
= 16,7 pm (= = 10,4 %). Es ist somit fiir eine bereits seit langem genutzte Mischkri-
stallverfestigung der Magnesiummatrix geeignet [97,98]. Da in dem binaren System
AI-Si (Bild 6.8) keine hochschmelizenden Silizide auftreten, ist der Aluminiumzusatz
nicht mit der Bildung unerwiinschter Silizide verbunden, so da8 Aluminium vollstan-
dig zur Hartung der Magnesiummatrix beitrigt. Bezogen auf die Matrix sind in guter
Relation zu friiheren Untersuchungen [113] mit ca. 9 Gew.% Aluminium die héchsten
Hartewerte erzielt worden.

Bild 6.25 zeigt exemplarisch fiir die Legierung mit 22 mol% Mg,Si die Auswirkung
einer Mischkristallhartung durch den Aluminiumzusatz. 2 Gew.% Aluminium bewir-
ken eine HiarteerhGhung von 60 auf 66 HB, 6 Gew.% steigern die Harte auf 85 HB.
Eine Warmebehandlung (dreistiindiges Lésungsgliihen bei 490 °C; Wasserab-
schreckung; vierstiindiges Auslagern bei 220 °C) erhéht die Raumtemperaturhirte
des 6 Gew.% aluminiumhaltigen Werkstoffes durch die Entstehung einer dispersen
Verteilung feiner Mgi7Alj2-Ausscheidungen um ca. 10 HB auf annahernd 100 HB,
womit die Harte um fast 40 HB oberhalb des Wertes der unmodifiziertenMg-Mg,Si-
Legierung liegt.

Die Mgi7Al;2-Ausscheidungen induzieren Quergleitung auf den prismatischen Ebe-
nen und neigen zur Unterdriickung der {1012} Zwillingsbildung. Die Legierung wird
somit durch komplexe Versetzungsknduel gehartet, die durch Wechselwirkung von
Gleitversetzungen auf Prismen- und Basisebene entstehen. Die Mg;7Al,2-Plattchen
werden weder durch Gleitversetzungen noch durch {1012} Zwillinge geschert. Wird
bei 220°C langer als vier Stunden ausgelagert, koagulieren die Mg7Al,2-Ausschei-
dungen. DerWerkstoff iiberaltert, und die Harte nimmt auf ca. 85 HB ab.

Eine Warmaushartung der Legierungen mit 2 und 3 Gew.% Al fithrt infolge des gerin-
gen Aluminiumgehaltes zu keiner Gefiigeverinderung und bewirkt somit keine Harte-
steigerung.
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Bild 6.24: Einflu8 von Kupfer auf die Harte der Legierung Mg7s(Mg2Sij)os bei

Raumtemperatur. Mit zunehmendem Kupfergehalt ist ein hoher Hdrte-
anstieg zu verzeichnen.
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Bild 6.25: EinfluB eines Aluminiumzusatzes auf den Hdarteverlauf bei Raumtempe-
ratur der Legierung Mg7s(Mg2Si)as. 2 Gew.% Al bewirken eine Harte-
erhéhung von 60 auf66 HB, 6 Gew.% Al auf85 HB. Durch eine Warme-
behandlung laft sich die Harte auf anndhernd 100 HB erhéhen.
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Mg74(Mg.Si)25 + Aluminium + Zink:

Bild 6.26 illustriert den Einflu8 eines 1 gew.%igen Zinkzusatzes auf den Harteverlauf
bei Raumtemperatur in Abhangigkeit von der Auslagerungszeit bei 220 °C fiir die
Legierung MgSi8 Al3 CaRE, wobei die Harte von 68 auf 71 HB erhdht wird.

Durch das Lésungsgliihen bei 470 °C werden die im GuBzustand vorliegenden gro-
ben MgZn-Phasen geldst und die Magnesiummischkristalle homogenisiert. Ein damit
verbundener Einflu8 auf die Harte ist nicht festzustellen.

Wiihrend des Auslagerns bei 220 °C ist nach ca. zwei Stunden ein Harteanstieg auf
75 HB zu verzeichnen. Verantwortlich dafiir sind ca. 1 wm groBe MgZn-Phasen, die
sich feinverteilt in den aluminium-/zinkhaltigen Kristallen ausscheiden. Die Phasen
blockieren effektiv die Basisgleitung des Magnesiummischkristalles, so da8 Zwillings-
bildung auf den {1012} Pyramidenflachen einsetzt und die Verformung tragt. Die
MgZn‘-Stabchen werden durch die {1012} Zwillingsbildung geschert. Gleitverset-
zungen wélben sich jedoch zwischen den 100 bis 200 nm auseinander liegenden
MgZn~-Ausscheidungen [93], womit eine schwache Zunahme der Festigkeit bei Tem-
peraturen unterhalb 150 °C verbunden ist (siehe Kapitel 6.4.3).

Nach Auslagerungszeiten von mehr als vier Stunden nimmt die Harte infol ge Uberal-
terung durch Koagulation der MgZn-Phasen auf den Wert des lésungsgegliihten Zu-
standes (71HB) ab.

Thermische Stabilitdt:

In Bild 6.27 ist die thermische Stabilitat der Mg-Mg2Si-Legierung im Vergleich zu der
eutektischen Al-Si-Legierung aufgetragen. Dazu wurden die Proben bei 400 °C ge-
gliiht und anschlieBend bei Raumtemperatur die Harte ermittelt.

Die Al-Si-Legierung weist im Ausgangszustand nach erfolgterWarmebehandlung eine
Harte von 110 HB auf. Nach hundertstiindiger Auslagerung bei 400 °C verringert sich
die Harte durch Uberalterung auf ca. 60 HB. Lingeres Auslagern bewirkt keine weite-
re Harteveranderung.

Die Mg-Mg,Si-Legierung hat eine Ausgangsharte von 68 HB. Da keine Ausschei-
dungshartung vorliegt, treten wahrend der gesamten Auslagerungszeit bei 300 und
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400 °C keine Uberalterungseffekte auf. Somit ist eine nur geringe Harteabnahme zu

verzeichnen, die durch Vergréberung der Magnesiummischkristalle hervorgerufen
wird. Nach 100 Stunden Auslagerung bei 400 °C weist die Al-Si-Legierung ein niedri-
geres H&rteniveau auf als die Mg-Mg>Si-Legierung.

80 Tjustagerung= 220 °C © MgSi8 Al3 CaRE + I Zn
° MgSi8 AI3 CaRE

— 75 7s
i=)
a é
Q

= 70 °° ° °oo i
° ° °

65
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Auslagerungsdauer [min]

Bild 6.26: Einflu8 von 1 Gew.% Zink aufdie Aushdrtung der Legierung MgSi8 Al3
CaRE. Der Zinkzusatz fihrt zu einer geringen Hdrteerhohung von 68
auf 71 HB. Nach einer zweistiindigen Auslagerung bei 220 °C erhoht
sich die Harte auf 75 HB.
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Bild 6.27: Thermische Stabilitét der Mg-Mg2Si-Legierung im Vergleich zu der eu-
tektischen Al-Si-Legierung. Die Mg-Mg2Si-Legierung weist nach mehr-
stiindiger Auslagerung bei 400 °C eine héhere Harte bei Raumtempera-
tur aufals der Al-Si-Werkstoff.
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6.4.3 Festigkeit und plastische Verformung

Die Zug- und Druckversuche wurden mit einer Universalpriifmaschine Typ 1473 der
Fa. Zwick im Temperaturbereich von Raumtemperatur bis 350 °C durchgefiihrt. Die
Zugversuche erfolgten mit kurzen Proportionalstaében (1)= 60 mm; d,= 12 mm) in
Anlehnung an die DIN 50125 Form B. Die Druckversuche wurden nach DIN 50106
mit zylindrischen Proben (0 = 8 mm; h = 15 mm) durchgefiihrt. Die Dehn- bzw.
Stauchgeschwindigkeit betrug €=104s-'.

Die temperaturabhangigen mechanischen Kurzzeiteigenschaften der untersuchten
Mg-Mg2Si-Legierungen werden in charakteristischer Weise von der Gefiigeausbil-
dung bestimmt und im folgenden miteinander korreliert. Hierbei spielen die Komgré8e,
der Anteil und die Verteilung der zweiten Phase sowie die durch zusatzliche Legie-
rungselemente hervorgerufene Mischkristallverfestigung die wesentliche Rolle.

6.4.3.1 Zugversuche

Im Zugversuch lassen sich wegen der im Vergleich zum Druckversuch héheren Em-
pfindlichkeit gegeniiber einer Rifbildung geringere Bruchdehnungen erzielen. In Bild
6.28 ist ein Vergleich der Bruchdehnungen hypereutektischer Mg-Mg2Si-Legierun-
gen als Funktion der Temperatur aufgetragen.

Generell ist fiir jede untersuchte Legierung oberhalb ca. 250 °C eine starke Zunahme
der Bruchdehnung zu verzeichnen. Mit zunehmendem Mg)Si-Gehalt verringert sich
die Plastizitat. Bei einem intermetallischen Phasenanteil von groSer 40 mol% sind pla-
stische Dehnungen von mehr als 1 % erst oberhalb 200 °C vorhanden. Die optimierte
Legierung MgSi8 AI3 CaRE zeigt bei Raumtemperatur ca. 0,5 % Bruchdehnung und
somit zu der eutektischen Al-Si-Legierung vergleichbare Werte.

Eine grobe dendritische Ausbildung der Mg)Si-Primiarkristallite verringert die Plastizi-
tat der Legierung. Die feinkristalline und nichtdendritische Morphologie der interme-
tallischen Phase zeichnet sich durch ein duktileres Verhalten aus.

88



6.4. Mechanische Eigenschaften der Mg-Mg,Si-Legierungen

Die temperaturabhangigen Kurvenverlaufe der Streckgrenzen (Rjo2) sowie die Zug-
festigkeiten sind in den Bildern 6.29 und 6.30 dargestellt. Wegen der geringen Plasti-
zitét der Legierungenmit hohem intermetallischen Phasenanteil sind die 0,2%-Streck-
grenzen fiir die Legierung Mgeo(Mg2Si)4o erst fiir Temperaturen oberhalb 200 °C, fiir
Mgs0(Mg2Si)so erst oberhalb 300 °C zu bestimmen.

Mit steigendem Mg,Si-Gehalt sind im gesamten untersuchten Temperaturbereich
hohere Festigkeiten festzustellen. Bei niedrigen Temperaturen bewirken bereits 20
mol% an intermetallischer Phase einen ausgeprigten Festigkeitsanstieg. Fiir eine Fe-
stigkeitssteigerung oberhalb der homologen Ubergangstemperatur des Magnesiums
(225 °C) ist wegen der guten Temperaturstabilitat der intermetallischen Phase ein hé-
herer Mg,Si-Gehalt wiinschenswert.

Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen der Bruchflachen verifizieren bei Tem-
peraturen bis ca. 200 °C vorherrschenden Spaltbruch (Bild 6.31), Die Magnesium-
kémer und die Mg,Si-Kristallite liegen scharfkantig nebeneinander vor. Sie sind vor-
wiegend interkristallin gebrochen.

Bild 6.32 zeigt eine Bruchflache nach Zugverformung bei 350 °C. Deutlich ist ein
Scherbruch mit Anteilen von Wabenbruch zu erkennen. Aufgrund der hohen Spréd-
Duktil-Ubergangstemperatur der intermetallischen Phase von ca. 490 °C liegen die
Mg,Si-Kristallite unverformt in der stark verformten Magnesiummatrix vor. Eine Dis-
persionsverfestigung durch die Mg,Si-Kristallite findet nicht statt, da hierfiir die Kri-
stallitgréBe von durchschnittlich 20 ym sowie der Abstand zwischen den Kristalliten
mit > 30 pm zu gro8 sind.

Somit wird die Verformung im gesamten untersuchten Temperaturbereich von der
Magnesiummatrix getragen. Die bekannten Verformungsmechanismen von Magnesi-
um lassen sich auf die Mg-Mg2Si-Legierungen iibertragen.

Zur Verformung des hexagonalen Magnesiums bei Temperaturen unterhalb ca. 200
°C ist nur Gleitung auf der Basisebene {0001} in Richtung der am dichtesten gepack-
ten Atome <1120> méglich (Bild 6.33). Damit stehen nur drei voneinander unabhin-
gige Gleitsysteme zur Verfiigung, so da8 das von Mises-Kriterium fiir die plastische
Verformung eines Vielkristalles in Abwesenheit von Diffusionsvorgangen nicht erfiillt
ist.
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Bild 6.28: Temperaturabhdngigkeit der Bruchdehnungen von Mg-Mg2Si-Legie-
rungen und der eutektischen Al-Si-Legierung. Steigender Mg2Si-Gehalt
resultiert in einer verringerten Plastizitat.
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Bild 6.29: Temperaturabhdngigkeit der Ryo2-Sireckgrenzen von Mg-Mg2Si-Legie-
rungen. Steigender Mg2Si-Gehalt erhoht die Streckgrenze.
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Bild 6.30: Temperaturabhdngigkeit der maximalen Zugfestigkeiten von Mg-Mg.Si-
Legierungen. Steigender Mg,Si-Gehalt erhdht die Zugfestigkeit.
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Bild 6.32: Bruchfldche einer bei 350 °C zugverformten MgSi8 Al3 CaRE-Legie-
rung. Die MgSi-Kristallite liegen unverformt in der stark verformten
Magnesiummatrix vor.
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Bild 6.33: Gleitflichen und -richtungen der hexagonal dichtest gepackten Gitter-
Struktur.
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6.4. Mechanische Eigenschaften der Mg-Mg,Si-Legierungen

Oberhalb ca. 225 °C werden zusitzlich zu der Basisgleitung des Magnesiums weitere
Gleitsysteme aktiviert. Auf den {1011} Flachen als den am zweitdichtest gepackten
Flichen der hexagonalen Elementarzelle ist zusatzlich Gleitung in <1120> Richtung
erméglicht.

Die kritische Scherspannung zur Gleitung auf den {1011} und {0001} Flachen variiert
erheblich. Beispielsweise ist bei 330 °C die zu tiberwindene Spannung fiir die {1011}
Gleitung ca. sechsmal so hoch wie fiir die Basisgleitung [77]. Diese hohe Spannung

wird nur in den Kérmern erreicht, deren Basisflache nahezu senkrecht zur Spannungs-
achse orientiert ist, Daher iiberwiegt auch bei hohen Temperaturen die Gleitung auf
den Basisebenen.

Neben der Gleitverformung konnte an den Mg-Mg.Si-Legierungen die fiir hexagena-
le Materialien typische mechanische Zwillingsbildung bei Verformungstemperaturen
bis ca. 150 °C nachgewiesen werden (Bild 6.34). Die Zwillingsbildung findet im
Magnesium bevorzugt an den {1012} Flachen statt. Selten wird Zwillingsbildung ent-
lang der {1011} Flachen in Verbindung mit Gleitung auf diesen Flachen beobachtet.
Die Abgleitung des Werkstoffes durch Zwillingsbildung ist wesentlich geringer als die
durch Gleitverformung auf den {1011} und {0001} Flachen.

AuBer einem hohen Mg,Si-Gehalt ist eine FestigkeitserhGhung der weichen Magne-
siummatrix speziell im Temperaturbereich oberhalb 200 °C durch mischkristallbildende
Legierungselemente erforderlich. Bild 6.35 zeigt die Auswirkung von Aluminiumzu-
satzen auf die Streckgrenze einerMg75(Mg2Si)s-Legierung. Ein hoher Aluminiuman-
teil von 6 Gew.% (entspricht ca. 9 Gew.% Al bezogen aufdie Magnesiummatrix) fiihrt
durch Mischkristallverfestigung zu einer ausgepragten Erhohung der Festigkeiten bei
Temperaturen unterhalb 200 °C. Oberhalb 200 °C ist eine starke Abnahme der
Festigkeiten zu verzeichnen, so daB z.B. bei 300 °C die Werte unterhalb derer der
unmodifizierten Legierung liegen. Die Festigkeitsabnahme ist mit den bei dieser Legie-
rungskonstitution an den Korngrenzen zwischen den Magnesiumkérnern auftreten-
den niedrigschmelzenden Mg,7Al,2-Ausscheidungen (T,, = 437 °C) zu erkliren (siehe
Kapitel 6.1.2). Die Mgy7Al,.-Phasen verhindern die {1012} Zwillingsbildung und
erschweren bei niedrigen Temperaturen die Basisgleitung.

Mit einem verringerten Aluminiumgehalt von 3 Gew.% wird das Auftreten der niedrig-
schmelzenden Mg,7Al;2-Ausscheidungen vermieden. Daraus resultieren im Tempera-
turintervall bis 200 °C niedrigere Festigkeiten, bei hohen Temperaturen bis 300 °C
jedoch ein Festigkeitszuwachs. Die Festigkeiten der 3 Gew.% Aluminium enthalten-
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6.4. Mechanische Eigenschaften der Mg-Mg,Si-Legierungen

den Legierung liegen im gesamten Temperaturbereich und insbesondere bei héheren
Temperaturen oberhalb derer der unmodifizierten Legierung Mg75(Mg2Si)2s. Die
erhdhten Festigkeiten sind durch die auch bei héheren Temperaturen vorliegende
Mischkristallverfestigung durch den Aluminiumzusatz sowie durch die mit Kalzium
und RE realisierte Kornfeinung derMg2Si-Primarkristallite zu erklaren.

In den Bildern 6.36 a)+b) sind die Temperaturabhangigkeiten der Ryo2-Streckgrenze
und der maximalen Zugfestigkeit der optimierten Legierung MgSi8 Al3 CaRE gegen-
tiber der unmodifizierten Mg7s(Mg2Si)z5 und der eutektischen Al-Si-Legierung darge-
stellt. Die absoluten Festigkeiten des optimierten Mg-Mg,Si-Werkstoffes sind insbe-
sondere im Temperaturbereich bis 200 °C niedriger. Oberhalb 200 °C sind héhere
Streckgrenzen zu verzeichnen.

Bild 6.36 a) zeigt weiterhin den Einflu8 eines 1 gew.%igen Zinkzusatzes auf die
Rpo,2-Streckgrenze der optimierten Legierung MgSi8 Al3 CaRE. Die zinkhaltige Le-
gierung ist durch eine Warmebehandlung ausscheidungsgehartet, so daB unterhalb ca.

150 °C die Festigkeiten gesteigert sind. Die feinverteilte MgZn-Phase (Kapitel 6.1.2)
blockiert die Basisgleitung des Magnesiummischkristalles. Sie wird allerdings durch
die {1012} Zwillingsbildung geschert, weshalb die Festigkeitszunahme nur gering ist.

Bei héheren Temperaturen oberhalb ca. 200 °C koagulieren die MgZn-Phasen, der
Festigkeitszuwachs schwindet. Verbunden mit dem niedrigen Schmelzpunktes der
Mg-Zn-Ausscheidungen sind daher bei hohen Temperaturen von ca. 300 °C geringe-

re Festigkeiten zu verzeichnen.
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Bild 6.34: Mechanische Zwillingsbildung einer zugverformten MgSi8Al3CaRE-
Legierung. In Magnesium findet bevorzugt die {1011} Zwillingsbildung
Statt.
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Bild 6.35: EinfluB von Aluminiumzusétzen auf die Ryo2-Streckgrenze der Mg7s.
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6.4. Mechanische Eigenschaften der Mg-Mg,Si-Legierungen
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Bild 6.36: Temperaturabhdngigkeiten der Ryo2-Streckgrenze (a) und der maxima-
len Zugfestigkeit (b) der Legierungen MgSi8 Al3 CaRE, Mg7s(Mg2Si)os
und AlSil2 CuMgNi. Zwischen 250 und 300 °C sind die Zugfestigkeiten
der Legierung MgSi8 Al3 CaRE nur wenig niedriger als die der eutek-
tischen Al-Si-Legierung. Der I gew.%ige Zinkzusatz (a) bewirkt bei
niedrigen Temperaturen eine Festigkeitserhohung, oberhalb ca. 200 °C
eine Festigkeitsverringerung.
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6.4, Mechanische Eigenschaften der Mg-Mg,Si-Legierungen

6.4.3.2. Druckversuche

Die Temperaturabhangigkeiten der 0,2%-Stauchgrenze und der maximalen Druckfe-
stigkeit der untersuchten Mg-Mg,Si-Legierungen sind in den Bildern 6.37 bis 6.40
wiedergegeben. Allen Kurvenverlaufen ist eine starke Abnahme der Festigkeit zwi-
schen 150 und 250 °C durch Aktivierung weiterer Gleitsysteme des Magnesiums ge-
meinsam, die auch den Ubergang von sprodem zu duktilem Werkstoffverhalten wie-
derspiegelt (sicheKapitel 6.4.3.1).

Die Bilder 6.37 a+b zeigen die temperaturabhangigen Druckfestigkeiten der nicht
korngefeinten Legierungen. Im gesamten untersuchten Temperaturbereich sind we-
gen der hohen Druckfestigkeit der intermetallischen Phase (p,,,, = 1670 MPa) mit
steigendem Mg,Si-Gehalt zunehmende Druckfestigkeiten zu verzeichnen. In den
nicht korngefeinten Legierungen tragt das "Geriist" aus ineinander vernetzten dendri-
tischen Mg,Si-Kristalliten die Druckbelastung des Werkstoffes.

Die Kornfeinung der intermetallischen Phase fiihrt zu leicht verringerten Druckfestig-
keiten, Abb 6.38. Die homogene und nichtdendritische Verteilung der intermetalli-
schen Phase resultiert in einer tragenden Funktion der Magnesiummatrix wahrend der
Druckverformung, so daB zur Erhéhung derDruckfestigkeit der Legierung eine Verfe-
stigung der Matrix realisiert werden muB.

Die lichtoptische Untersuchung einer druckverformten Mg-Mg2Si-Legierung verifi-
ziert in Bild 6.39 unverformte Mg2Si-Kristallite in der verformten Magnesiummatrix.
Die Magnesiumkorngrenzen orientieren sich senkrecht zur Verformungsrichtung. Der
RiB breitet sich iiberwiegend entlang der Korngrenzen Magnesium-Mg,Si aus (inter-
kristalliner Bruch). Die Mg2Si-Primarkristallite werden infolge ihrer intrinsischen Spré-
digkeit bis ca. 490 °C wahrend der Druckverformung zertriimmert.

Die Bilder 6.40 a+b illustrieren die Temperaturabhingigkeiten der 0,2%-Stauchgren-

ze und der maximalen Druckfestigkeit der Legierungen MgSi8 AI3 CaRE,, AISi12
CuMgNi und Mg7(Mg2Si)2s. Der Aluminiumzusatz fiihrt zu erhohten Druckfestig-
keiten im untersuchten Temperaturbereich bis 350 °C. Die spezifischen Werte der
optimierten Mg-Mg,Si-Legierung liegen oberhalb derjenigen der Al-Si-Legierung.
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Bild 6.37: Temperaturabhdngigkeit der Opo-Stauchgrenze (a) und der maximalen
Druckfestigkeit (b) von Mg-Mg,Si-Legierungen. Die hohe Druckfestig-
keit der intermetallischen Phase bewirkt mit steigendem Mg,Si-Gehalt
zunehmende Werte.
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Bild 6.38: EinfluB der Kornfeinung der intermetallischen Phase auf die Tempera-

turabhdngigkeit der Gpo2-Stauchgrenze der Mg7s(Mg2Si}25-Legierung.
Die Hemmung der dendritischen Morphologie resultiert in leicht verrin-
gerten Druckfestigkeiten.
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Bild 6.39: Lichtoptische Gefiigeaufnahme einer druckverformten Probe der korn-
gefeinten Legierung Mg7Mg.Si)os. In der Magnesiummatrix sind deut-
liche FlieBlinien zu erkennen, die intermetallische Phase liegt unver-
formt vor.
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Bild 6.40: Temperaturabhdngigkeit der Opo,2.-Stauchgrenze (a) und der maxima-
len Druckfestigkeit (b) der Legierung MgSi8 Al3 CaRE, der unmodifi-
zierten Mg7s(Mg2Si)zs-Legierung und der eutektischen Al-Si-Legierung.
Der Aluminiumzusatz fiihrt zu einer starken Zunahme der Druckfestig-
keiten.
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6.4. Mechanische Eigenschaften der Mg-Mg,Si-Legierungen
nnn

9.4 Kriechverhalten im einachsigen Druckspannungszustand

9.4.1 Kriechmechanismen

Die Kriechverformung eines Materials basiert auf der thermischen Aktivierung von

Diffusion und Versetzungsbewegung. Im allgemeinen wird die Dehnung wahrend des
Kriechvorganges bei homologen Temperaturen T > 0,5 T,, als Funktion der Zeit in
einer charakteristischen Kriechkurve aufgenommen und in drei Bereiche unterteilt
(Bild 6.41).

Das primédre Kriechen (I) ist durch die Verfestigung und gleichzeitige Abnahme der
Kriechrate gekennzeichnet. Das Kriechen findet verzgert statt. In Abhangigkeit von
der anliegenden Spannung bilden sich wahrend der Verformung stabile Substruktu-
ren, die zu einem stationdren Zustand fiihren. Das sekunddre oder stationdre Krie-
chen (II) ist durch das Gleichgewicht aus Ver- und Entfestigung bei konstanter
Kriechgeschwindigkeit und gleichbleibender Substruktur gekennzeichnet [114]. Im
anschlieBenden tertidren Kriechbereich (III) beginnt die lokale Einschniirung der
Probe mit beginnender Kavitation und beschleunigtem Kriechen, bis der Bruch der
Probe eintritt.
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Bild 6.41: Kriechdehnung und Kriechgeschwindigkeit als Funktion der Zeit [115].
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6.4. Mechanische Eigenschaften der Mg-Mg,Si-Legierungen

Abgesehen von dem Diffusionskriechen findet die Kriechverformung durch Verset-
zungsgleiten statt. Die Kriechgeschwindigkeit wird durch eine einfache Transportglei-
chung beschrieben [116}:

€ =D Pmob ¥ (6.12)

mit b = Burgersvektor,
Pmob = Dichte beweglicher Versetzungen,
v = Versetzungsgeschwindigkeit.

Da nicht jedesmal die gleichen beweglichen Versetzungen zur plastischen Verformung
beitragen, werden stindig neue Versetzungen erzeugt. Sie liefern einen Beitrag L + b
zur Verformung und werden wieder ausgeléscht:

€=b6,L (6.13)

mit 6, = Erzeugungsrate beweglicher Versetzungen,
L = zurlickgelegte Wegstrecke der Versetzung.

Durch die Erzeugung neuer Versetzungen verfestigt derWerkstoff, so daB die Verfor-
mungsgeschwindigkeit im Ubergangskriechbereich abnimmt. Im stationéren Bereich
besteht ein Gleichgewicht zwischen Erzeugung und Ausléschung von Versetzungen
durch Erholungsvorgange:

p= 6 (6.14)

mit §. = Vernichtungsrate beweglicher Versetzunger.

Der Verformungsvorgang ist durch die Erzeugung und Ausldschung von Versetzun-
gen bestimmt, wobei das Versetzungsgleiten und -klettern die geschwindigkeitsbe-
stimmenden Schritte darstellen.
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6.4. Mechanische Eigenschaften der Mg-Mg,Si-Legierungen

Die Beschreibung der Kriechverformung im stationiren Zustand umfaBt die quantita-
tive Formulierung der Spannungs- und Temperaturabhangigkeit. Sie erfolgt im allge-
meinen mit einer Funktion folgenden Typs:

&=f(0,T,S,P) (6.15)

mit o = Spannung,
T = Temperatur,

S; = Strukturparameter wie KorngréBe, Versetzungsdichte und -aufbau, etc.,

Pi
)

= Materialeigenschaften wie Elastizitatsmodul, Diffusionskoeffizient,
Bindungsenergie, etc.

Fir die Bestimmung der stationaren Kriechgeschwindigkeit bei konstanter Temperatur
kénnen die Materialeigenschaften fiir die gegebenen Versuchsbedingungen als kon-
stant angesehen werden. Der Strukturparameter verindert wahrend der Kriechverfor-
mung seinen Wert. Mit Erreichen des stationaren Zustandes dndern sich Korngréfe,
Versetzungsdichte und -anordnung nicht mehr, so da gilt:

68,/6t=0 (6.16)

Damit reduziert sich die qualitative Beschreibung der stationaren Kriechgeschwindig-
keit auf:

é=f(0,T) (6.17)

Die aus der Literatur bekannten Erholungsmodelle [116-119] und Klettermodelle [120]
beinhalten fiir die stationtire Kriechverformung diffusionskontrollierte Mechanismen,
die vereinfacht mit einem Arrheniusansatz zu beschreiben sind:

é= A otexp (- $4
)

(6.18)

mit A = Konstante, die den Strukturparameter $ beriicksichtigt,
n = Spannungsexponent,
Q, = Aktivierungsenergie,
R = allgemeine Gaskonstante.
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Der Spannungsexponent n wird aus der Steigung der doppellogarithmisch aufgetra-

genen é-o-Kurven nach der Beziehung:

_
S(log é)

"= lo
g 0) eo”)

ermittelt. Aus der Steigung der Funktion In é =f ) ist die Aktivienmgsenergie fiir den
Kriechvorgang Q, zu bestimmen:

logé
Q.=-Rint0Geta (6.20)

Fir reine Metaile existiert eine gute Ubereinstimmung zwischen Q, undder Aktivie-
rungsenergie fiir die Gitterselbstdiffusion Qsp, Bild 6.42 [114]. Untersuchungen an
mischkristall- und teilchengeharteten Legierungen zeigten nur unter besonderen
Versuchsbedingungen eine (Jbereinstimmung [121], wobei sowohl Werte kleiner als
auch gréBer Qspermittelt wurden. Generell ist Q, als eine GréBe anzusehen, die zur

Beschreibung der Temperaturabhangigkeit der stationiren Kriechgeschwindigkeit
genutzt werden kann. Ihr Wert entspricht der Aktivierungsenergie des geschwindig-
keitsbestimmenden Schrittes, falls ein atomistischer Elementarproze8 vorliegt (z.B.
Platzwechselvorgange).

Die Diskrepanz zwischen Q, und Qsp laBt sich nach C. Barrett [122] durch den in der
spannungs- und strukturabhangigen Konstante A enthaltenden E-Modul erklaren. C.
Barrett schlagt vor, Gleichung 6.20 zu modifizieren:

. T? dEQ=Q-aRE oF (6.21)

Da die E-Moduli mit zunehmender Temperatur abnehmen, ist der Term s kleiner

Null. Die experimentell ermittelte Aktivierungsenergie ist somit groSer als die tatstich-
liche. Jedoch 1aBt sich mit Hilfe des Spannungsexponenten n die Aktivierungsenergie
korrigieren.
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Bild 6.42: Ubereinstimmung zwischen Q, undQsp von reinen Metallen {114].

Sind wahrend der Kriechverformung verschiedene temperaturabhangige Mechanis-
men mit unterschiedlicher Aktivierungsenergie aktiv, resultiert dieses Verhalten in ei-
ner Temperaturabhangigkeit von Q,. Die Funktion In é = f(1/T) nimmt einen gekrimm-
ten Verlauf an, wie es bei derMg-Mg2Si-Legierung der Fall ist (sieheKapitel 6.4.4.3).
Der jeweils dominierende Verformungsmechanismus liefert den Hauptanteil zur
Kriechverformung. Die Ubergangsbereiche sind durch mehr oder weniger starke
Knickpunkte im Kurvenverlauf zu erkennen.

H.J. Frost und M.F. Ashby haben Verformungsmechanismusdiagramme fiir verschiede-
ne Elemente entwickelt, in denen die Abhangigkeit der schubmodulnormierten Span-
nung o,/v gegen die homologe Temperatur T/T,, aufgetragen ist [123]. Bild 6.43 zeigt
das betreffende Diagramm fiir Magnesium mit einer KorngréBe von 100 pm. Dem
Diagramm sind die folgenden Existenzbereiche mit dem jeweils dominierenden Verfor-
mungsmechanismus zu entnehmen:
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* — Gebiet der idealen Scherfestigkeit, in dem FlieBen erst nach Uberschreiten der
Scherfestigkeit einsetzt,

* — Gebiet der plastischen Verformung durch Zwillingsbildung,
* Existenzbereich des "Power-Law Creep":

-
Tieftemperaturbereichmit Verformung durch Versetzungsgleiten,

-
Hochtemperaturbereich mit gleichzeitigem Versetzungsgleiten und -klettern,

* Gebiet des Diffusionskriechens:
- Nabarro-Herring-Kriechen (Gitterselbstdiffusion),
- Coble-Kriechen (Korngrenzendiffusion).

In der Praxis sind die aufgefiihrten Verformungsmechanismen haufig nicht exakt zu
trennen und iiberlagern sich in komplizierterWeise.
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Bild 6.43: Verformungsmechanismus-Diagramm fiir Magnesium mit einer Korn-
gréfBe von 100 wm, dem die jeweils dominierenden Verformungsmecha-
nismen zu eninehmen sind [123].
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6.4.4.2 Kriechverhalten von Magnesium undMagnesiumlegierungen

J.P. Poirier [124] diskutiert in einem Ubersichtsartikel die Ansicht, daB Power Law
Creep diffusionskontrolliert ist, und demnach die Aktivierungsenergie Q, fiir den
Kriechvorgang gleich derjenigen fiir die Gitterselbstdiffusion Qsp ist. Viele Metalle
und insbesondere die Hexagonalen bilden eine Ausnahme von dieser Regel. Fiir Mag-
nesium wurde eine Aktivierungsenergie ermittelt, die erheblich oberhalb des Wertes
fiir die Gitterselbstdiffusion liegt. Weiterhin ist hiufig eine mit steigender Spannung
abnehmende Aktivierungsenergie festzustellen. Dariiber hinaus werden Spannungs-
exponenten von n = 5 bis 7 ermittelt, die fiir das Power Law Creep ungewohnlich
hoch sind. Nach Poirier existiert oberhalb 0,5 T,, kein direkter Zusammenhang zwi-
schen Q,und Qsp. Bei niedrigen Temperaturen werden Aktivierungsenergien gemes-
sen, die unterhalb Qgp liegen. Der geschwindigkeitsbestimmende Schritt ist Verset-
zungskerndiffusion, woran sich ein Temperaturbereich anschlieBt, in dem eine gute
Ubereinstimmung zwischen Q,und Qsp existiert. Oberhalb 0,5 T,, ist die ermittelte
Aktivierungsenergie zum Teil erheblich gréfer als Qsp, so daB der geschwindigkeits-
bestimmende Kriechprozess keinem einfachen Mechanismus zuzuordnen ist.

K. Milicka et al. [125] untersuchten das Kriechverhalten von reinem Magnesium
zwischen 400 und 800 K mit Spannungen von 10 bis 100 N/mm2. Der untersuchte
Spannungsbereich [a8t sich in zwei durch einen schmaten Ubergangsbereich
getrennte Bereiche unterteilen. Im Bereich hoher Spannungen nimmt die scheinbare
Aktivierungsenergie linear mit zunehmender Spannung ab. Fiir o = 0 entspricht die
Aktivierungsenergie annihernd der Aktivierungsenthalpie der Selbstdiffusion. Der
Spannungsexponent ist nahezu spannungsunabhangig, nimmt jedoch mit zunehmen-
der Temperatur von 10,0 bei 400 K auf 7,8 bei 560 K ab. Der geschwindigkeitsbestim-
mende Kriechprozess wird mit dem Modell der nicht-konservativen Bewegung von
Spriingen in den auf der Basisebene gleitenden Schraubenversetzungen erklart. Bei
kleinen Spannungen nimmt die scheinbare Aktivierungsenergie hyperbolisch mit zu-
nehmender Spannung ab und entspricht fiir 0 -» © dem Wert fiir die Einschniir-
energie aufgespaltener Schraubenversetzungen. Als geschwindigkeitsbestimmender
Kriechmechanismus wird die Quergleitung von Schraubenversetzungen aus der Basis-
ebene in die Pyramidengleitebene sowie Gleitung von Versetzungen im Pyramiden-
gleitsystem (begrenzt durch die Kinkenbewegung) vorgeschlagen. Die héchste ermit-
telte Aktivierungsenergie betragt ca. 220 kJ/mol. Der Spannungsexponent ist in dem
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a

untersuchten Bereich spannungs- und temperaturabhingig. Er nimmt mit zunehmen-
der Spannung zundchst ab und steigt nach Erreichen eines. Minimums wieder an.

S. Vagarali und T. Langdon [126] untersuchten das Kriechverhalten von reinem
Magnesium zwischen 473 und 820 K und unterteilten es in drei Bereiche. Unterhalb
600-750 K ermittelten sie eine Aktivierungsenergie von ca. 135 kJ/mol bei einem
Spannungsexponenten von n = 5,2. Ausgepragte Basisgleitang wurde beobachtet.
Dieses Verhalten ist konsistent mit dem Modell des kletternkontrollierten Kriechens.
Oberhalb 600-750 K und Spannungen gréfer 2,5 MPa 1aBt sich die spannungs-
abhangige Aktivierungsenergie durch den Zusammenhang

Q= 145+ (23) icim
ot

(9.11)

beschreiben, wobei o in MPa eingesetzt wird. In diesem Bereich wurde bei ausge-
prigter Nicht-Basisgleitung ein Spannungsexponent von n = 6,0 ermittelt. Der domi-

nierende Kriechmechanismus warde als Quergleitung von Schraubenversetzungen
aus der Basisebene in die Prismenebenen identifiziert. Bei hohen Temperaturen und
geringen Spannungen unterhalb 2,5 MPa wurde vergleichbar zu den Ergebnissen von

K. Milicka eine Aktivierungsenergie bestimmt, die nahe der fiir die Gitterselbstdiffu-
sion liegt. Bei kaum primarem Kriechen und einem Spannungsexponenten von n nahe
1,0 sind kaum Oberflachengleitlinien erkennbar. Dies weist auf den Ubergang zum

Diffusionskriechen bei sehr niedrigen Spannungen hin.

Ausfiihrliche Untersuchungen fihrten S. Vagarali und T. Langdon [127] in demselben
Temperaturbereich an der Legierung MgAl0,8 Be0,005 durch, die im Kernreaktorbau
Betriebstemperaturen bis 723 K ausgesetzt ist. Sie ermittelten zwei verschiedene Akti-
vierungsenergien und drei unabhangige Kriechmechanismen. Unterhalb 600-750 K
wurde bei geringen Spannungen eine Aktivierungsenergie von ca. 140 kJ/mol und ein
Spannungsexponent von 3,0 gemessen. Bei geringem primiren Kriechen wurde aus-
gepragte Basisgleitung beobachtet, wobei die Substruktur in transmissionselektronen-
mikroskopischen Untersuchungen keine geordneten Versetzungsstrukturen aufwies.
Im selben Temperaturbereich wurde fiir hhere Spannungen bei gleicher Aktivie-
rungsenergie ein n-Wert von 6,0 bestimmt. Der Bereich des primaren Kriechens ist aus-
geprigt. Es bildet sich eine definierte Subkornstruktur aus. Als geschwindigkeitsbe-
stimmender Kriechmechanismus wird kletternkontrolliertes Versetzungsgleiten ange-
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geben. Oberhalb 600-750 K steigt je nach Hiéhe der angelegten Spannung bei einem
n-Wert von 4,0 die Aktivierungsenergie auf max. 230 kJ/mol, wobei mit zunehmender
Spannung abnehmende Werte beobachtet wurden. Dieses Verhalten ist konsistent mit
der Quergleitung von Schraubenversetzungen aus der Basisebene in die Prismen- und
Pyramidenebenen.

I. Crossland und R. Jones [128,129] haben fiir reines Magnesium im Temperaturbe-
reich zwischen 460 und 620 K unter Beriicksichtigung der Temperaturabhangigkeit
des E-Modules eine Aktivierungsenergie von 92 kJ/mol in Verbindung mit einem
Spannungsexponenten von n = 5 gemessen. Als geschwindigkeitsbestimmender
Kriechmechanismus wird das durch Versetzungskerndiffusion unterstiitzte Verset-
zungsklettern vorgeschlagen. Entlang der Versetzungslinien ist die Diffusionmit einer
geringeren Aktivierungsenergie als der fiir Gitterselbstdiffusion verbunden und wird
von H. Frost und M. Ashby [123] ebenfalls mit 92 kJ/mol angegeben. Oberhalb von

623 K wurde eine Aktivierungsenergie von 230 kJ/mol bei einem Spannungsexpo-

nenten von ca. n = 10 ermittelt. Dabei ist die Quergleitung in den Prismen- und Pyra-
midenebenen dominierend.

Trotz variierender Diskrepanzen zwischen den einzelnen Verdffentlichungen ist von

der Existenz eines Hochtemperaturkriechbereiches mit einer Aktivierungsenergie gré-
Ber als derjenigen fiir die Gitterselbstdiffusion auszugehen, der zudem spannungs-
abhingig sein wird.
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6.4.4.3. Kriechverhalten derMg-Mg,Si-Legierung

Das Kriechverhalten der Mg-Mg2Si-Legierung wurde oberhalb 0,5 Ty, (Tm= absolute
Schmelztemperatur) im Druckmodus bei konstanter Kriechrate an zylindrischen Pro-
ben (© = 8 mm; h= 15mm) fiir die Temperaturen 250, 280, 300 und 350 °C ermittelt.
Das dynamische Verformungsexperiment mit vorgegebener konstanter Verformungs-
geschwindigkeit fiihrt zu den gleichen Ergebnissen wie ein Kriechversuch bei kon-
stanter Spannung [130].

Die Stauchrate wurde zwischen 107 s! und 104s"! variiert. Der Wechsel der Stauch-
rate bei konstanter Temperatur an einer Probe resultiert neben einem erheblich gerin-
geren Aufwand des Kriechversuches darin, da8 sich langsam ablaufende Gefiigednde-
tungen wahrend des Stauchratenwechsels kaum auswirken. Nach dem Umschalten
auf eine hdhere Verformungsgeschwindigkeit mu8 eine Mindestzeit und damit ver-
bunden eine Mindestverformung abgewartet werden, damit sich die entsprechende

Versetzungsanordnung einstellt.

Die Mg-Mg,Si-Legierung erreicht den stationaren Kriechzustand nach ca. 0,5 % Ver-
formung. Die effektiven Spannungsexponenten n wurden aus der Steigung der dop-
pellogarithmischen Auftragung von é gegen o berechnet. Die Aktivierungsenergie Q.
fir den geschwindigkeitsbestimmenden Schritt der Kriechverformung ergibt sich mit
Hilfe des Arrheniusansatzes aus der semilogarithmischen Auftragung der Stauchrate é

in Abhangigkeit von der reziproken Temperatur bei konstanter Spannung:

. Q 5 log &

é=Aomexp(- er) > Q=-RInloGam) (6.23)

Bild 6.44 verdeutlicht in doppellogarithmischer Auftragung den Einflu® des Alumi-
niumzusatzes auf die Kriechspannung Opmax der Korngefeinten Legierung MgSi8 Ca

RE. Da sie bei jeder untersuchten Verformungsgeschwindigkeit héhere Festigkeiten
aufweist als die Nichtaluminiumhaltige, wurde sie umfangreichen Kriechexperimenten
unterzogen.
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Bild 6.44: EinfluB des Aluminumzusatzes auf die Kriechspannung Opmax in Abhdn-
gigkeit von der Dehnungsgeschwindigkeit bei 280 °C. Die Legierung
MgSi8 Al3 CaRE weist bei jeder Verformungsrate hdhere Festigkeiten
auf als die unmodifizierte Legierung.

Bild 6.45 zeigt in doppellogarithmischer Auftragung die Druckspannung Opmax in
Abhiangigkeit von der Verformungsgeschwindigkeit éder Legierungen MgSi8 AI3
CaRE und AlSi12 CuMgNi fiir die Temperaturen 250, 280, 300 und 350 °C.

Die Mg-Mg,Si-Legierung ist weniger kriechbestindig als die eutektische Al-Si-Legie-
rung. Insbesondere bei Kleinen Verformungsraten von 1077 s-! und hohen Temperatu-
ren oberhalb 300 °C weist sie geringere Kriechfestigkeiten auf. Dieses Verhalten ist
mit dem Fehlen feinverteilter, temperaturstabiler Ausscheidungen in der weichen Mag-
nesiummatrix zu begriinden.

In der doppellogarithmischen Auftragung besteht zwischen Kriechrate und Kriech-
spannung kein linearer Zusammenhang, was als Indiz fiir das Vorhandensein von
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6.4, Mechanische Eigenschaften der Mg-Mg,Si-Legierungen

Schwellenspannungen zu werten ist. Schwellenspannungen sind insbesondere bei
mehrphasigen Legierungen vorzufinden, da zwischen den Ausscheidungen (hierbei
die Mg,Si-Kristallite) und der Versetzungsstruktur Wechselwirkungen auftreten. Die
Schwellenspannung ist demzufolge die notwendige Mindestspannung zum Einsetzen
des Kriechvorganges.

In Tabelle 6.2 sind die aus Bild 6.45 berechneten effektiven Spannungsexponenten
aufgelistet. Fiir reine Metalle wird haufig ein n-Wert von3 gemessen, fiir Legierungen
meistens héhereWerte. Nach W. Cannon und O. Sherby lassen sich die Mischkristall-
legierungen nach Kenntnis des Spannungsexponenten in zwei Klassen einteilen
[131]. Tabelle 6.3 stellt die charakteristischen Merkmale beider Gruppen gegeniiber.

Der jeweilige Spannungsexponent ist tiber den untersuchten Spannungsbereich kon-
stant.

Die pauschale Werkstoffeinteilung in zwei Klassen steht im Gegensatz zu den Ergeb-
nissen dieser und anderer Forschungsarbeiten tiber Magnesium und Magnesiumlegie-
tungen. Beispielsweise beobachteten R. Evans und P. Yavari [121,132] an mehreren
Legierungen eine Spannungs- und Temperaturabhangigkeit der Spannungsexponen-
ten. Haufig wurden zwei bis vier Bereiche mit verschiedenen n-Werten ermittelt und
bestimmten Kriechmechanismen zugeordnet. Der Spannungsexponent betragt n = £

fiir das Korngrenzengleiten und n = 3-5 fiir das Versetzungsgleiten und -klettern.
Spannungsexponenten gré8er 5 werden mit einer besonderen Form des Versetzungs-
kletterns in Verbindung gebracht.

Die untersuchte Mg-Mg)Si-Legierung zeigt mit steigender Temperatur bei konstanter
Spannung einen leicht zunehmenden n-Wert. Bei konstanter Temperatur ist mit stei-
gender Spannung der Ubergang von n = 2-3 zu n = 5 zu verzeichnen. Mit zunehmen-
der Temperatur verschiebt sich dieser Ubergang zu etwas niedrigeren Spannungen

und Verformungsraten.

Der Wechsel des Spannungsexponenten korreliert mit einem Wechsel des geschwin-
digkeitsbestimmenden Kriechmechanismusses. Der Wechsel ist spannungsinduziert
und tritt daher mit steigender Spannung bei niedrigeren Temperaturen ein.
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Bild 6.45: Kriechspannung Gpma, in Abhdngigkeit von der Dehngeschwindigkeit
der Legierungen MgSi8 Al3 CaRE (a) und AlSil2 CuMgNi (6) fiir die
Temperaturen 250, 280, 300 und 350 °C.
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Tabelle 6.2: Effektive Spannungsexponenten der Legierung MgSi8 Al3 CaRE.
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Tabelle 6.3: Werkstoffeinteilung in zwei Gruppen nach Kenntnis des Spannungs-
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6.4. Mechanische Eigenschaften der Mg-Mg,Si-Legierungen

Den EinfiuB von | Gew.% Zinkzusatz auf die Kriechfestigkeit prasentiert Bild 6.46.
Bei niedrigen Verformungsraten ist eine leichte Erhdhung der Kriechfestigkeiten
durch den Zinkzusatz infolge feinverteilter MgZn-Ausscheidungen festzustellen. Bei
héheren Kriechraten ist die FestigkeitserhGhung jedoch nicht vorhanden.

Bild 6.47 i\lustriert die semilogarithmische Auftragung der Stauchrate @ in Abhangig-
keit von der reziproken Temperatur fiir die LegierungMgSi8 Al3 CaRE. Mit Hilfe des
Arrheniusansatzes (Gleichung6.23) berechnet sich die Aktivierungsenergie Q, des
geschwindigkeitsbestimmenden Kriechmechanismusses.

Der Knick in den In 2= f (1/T)-Kurven resultiert in einer Anderung der Aktivierungs-
energie des geschwindigkeitsbestimmenden Kriechmechanismusses.

Bei niedrigen Temperaturen existiert eine gute Ubereinstimmung mit der Aktivie-
rungsenergie fiir die Gitterselbstdiffusion von reinem Magnesium (Qg = 136,5 kJ/mol)
[133]. Der Spannungsexponent betragt n = 2 - 3. Als geschwindigkeitsbestimmender
Kriechmechanismus kann das diffusionskontrollierte Versetzungsgleiten angenommen
werden, das durch geléste Fremdatome in der Magnesiummatrix behindert wird. Das
Versetzungsklettern an den Mg»Si-Ausscheidungen ist nicht der dominierende
Kriechmechanismus, da die Mg,Si-Kristallite mit einer durchschnittlichen GréBe von

ca. 30 wm fiir eine Behinderung der Versetzungsbewegung zu groB sind.

Im Bereich niedriger Spannungen sind die ermittelten Werte kleiner und ahnlich der
Aktivierungsenergie fiir die Korngrenzendiffusion in Magnesium, die von I.G. Cross-
land mit 105 kJ/mol [129] angegeben wird. Dies steht im Widerspruch zu der bei héhe-
ren Spannungen und somit hdheren Verformungsgeschwindigkeit gesteigerten Ver-
setzungsdichte, womit ein zunehmender Anteil an Versetzungskerndiffusion korreliert.
Der Anteil der Atombewegung entlang von Versetzungslinien ist erhoht.

Bei héheren Temperaturen werden nach einem kleinen Ubergangsbereich Aktivie-
rungsenergien berechnet, die gré8er sind als diejenigen fiir die Gitterselbstdiffusion.
Mit zunehmender Spannung und damit verbunden hdherer Stauchrate ist der Uber-
gangsbereich zu niedrigeren Temperaturen verschoben. Die berechneten Aktivie-
rungsenergien von bis zu 180 kJ/mol liegen weit oberhalb derjenigen bei niedrigerer
Temperatur.

In Kapitel 6.4.4.2 wurde darauf hingewiesen, da8 unterschiedliche Aktivierungsener-
gien bei Magnesium und Magnesiumlegierungen beobachtet wurden. So ermittelten
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verschiedene Autoren bei hoheren Temperaturen spannungsabhangige Aktivierungs-
energien, die gré8er als die zur Gitterselbstdiffusion sind [127]. DieMg-Mg,Si-Legie-
rung zeigt dieses Verhalten.

Die oberhalb der Gitterselbstdiffusion liegenden Aktivierungsenergien deuten auf ei-
nen komplexen atomistischen Kriechmechanismus hin, der nicht alleine durch Kletter-
vorgange von Versetzungen zu beschreiben ist. Nach K. Milicka, S. Vagarali und I.
Crossland [125, 126,128] ist die spannungsabhingige hohe Aktivierungsenergie bei
hdheren Temperaturen auf das Quergleiten von Schraubenversetzungen aus der Ba-
sisebene in die Prismen- und Pyramidenebenen zuriickzufiihren.

Nach C.R. Barrett mu8 bei Berechnung der Aktivierungsenergie die Temperaturab-
hangigkeit des E-Moduls berticksichtigt werden (siehe Gleichung 6.21). Daher wurde
die aus dem Diagramm entnommene “scheinbare” Aktivierungsenergie entsprechend
korrigiert. Der Q,-Wert dndert sich wegen der hohen Temperaturkonstanz des E-Mo-
duls derMg-Mg,Si-Legierung allerdings nur im Bereich der ersten Nachkommastelle.

107 o MgSi8 Al3 CaRE

_ @ MgSi8 Al3 Znl CaRE

2 10°
2

5
30 350°C

2 10°

5
5 250 °C

107

2 3 4 6 Bo 2 4 56789 210! 10
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Bild 6.46: EinfluB eines 1 gew.%igen Zinkzusatzes auf die Kriechspannung Opmax
in Abhdngigkeit von der Dehngeschwindigkeit der Legierung MgSi8
Al3 CaRE. Bei niedrigen Verformungsraten bewirkt der Zinkzusatz eine
geringe Erhéhung der Kriechfestigkeit.
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Bild 6.47: Semilogarithmische Auftragung der Verformungsgeschwindigkeit als
Funktion der reziproken Temperatur der Legierung MgSi8 Al3 CaRE.
Mit eingetragen ist die jeweilige Aktivierungsenergie Q, des geschwin-
digkeitsbestimmenden Kriechmechanismusses. Der Knick in den Kurven
wird durch Anderung der Aktivierungsenergie bei Uberschreitung einer
bestimmten Temperatur hervorgerufen.
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6.4.4.4 Transmissionselektronenmikroskopische Untersuchungen der
kriechverformten LegierungMgSi8 AI3 CaRE

Kriechverformte Proben der Legierung MgSi8 Al3 CaRE wurden im Transmissions-
elektronenmikroskop untersucht und deren Versetzungsstruktur verifiziert. Die TEM-
Untersuchungen erfolgten mit einem TEM, Typ EM 420 der Fa. Phillips. Die durch-
strahlbare Schichtdicke betragt bei der Betriebsspannung von 120 kV ca. 100 nm. Die
Folien wurden mit einem Konkayschleifgerat der Fa. Gatan und einer Ionendtze, Typ
MIM IV der Fa. Technics hergestellt, die mit einer Spannung von 6 kV betrieben und
deren Elektronenstrom auf 30 WA eingeregelt wurde.

Die TEM-Untersuchungen belegen, daB die plastische Verformung ausschlieBlich tiber
die Magnesiummatrix erfolgt. In den Mg,Si-Primarkristalliten sind in dem untersuch-
ten Temperaturbereich von 250 bis 350 °C nahezu keine Versetzungen sichtbar.

In Bild 6.48 sind die TEM-Hellfeldaufnahmen der bei 250 °C mit €

= 10-7 s-1 (a) und
&= 104s! (5) kriechverformten Legierung gegeniibergestellt. Die Mikrostruktur der
untersuchten Proben weist nach Verformung mit der niedrigeren Geschwindigkeit we-
nige Versetzungen auf (a). Im Bereich niedriger Verformungsraten und somit geringer
Spannungen ist die Komgrenzendiffusion geschwindigkeitsbestimmend. In dem mit &

= 104 s! verformten Material ist eine héhere Versetzungsdichte vorzufinden (b). Den
geschwindigkeitsbestimmenden Schritt stellen die Versetzungsbewegungen und hier-
bei insbesondere das Klettern der Versetzungen dar. Die Versetzungen sind regellos
verteilt, es ist keine Subkornformation zu beobachten.

Bild 6.49 zeigt die Mikrostruktur einer bei 350 °C mit é = 104 s! verformtenMgSi8
Al3 CaRE-Probe. Deutlich sind einzelne Subkorngrenzen und mehrere freie Verset-
zungen sichtbar.

In Bild 6.50 sind Versetzungsaufstauungen entlang eines Mg2Si-Kristalliten in der
Magnesiummatrix dargestellt. Obwohl die KorngréBe der intermetallischen Phase mit
20-30 ym fiir eine effektive Dispersionsverfestigung des Werkstoffes zu gro8 ist,
bewirken die Mg,Si-Kristallite eine Behinderung der Versetzungsbewegung. Hieraus
resultiert die in den Zug- und Druckversuchen festgestellte FestigkeitserhOhung (sie-

he Kapitel 6.4.3). Um die in der Matrix ausgeschiedene, bis ca. 500 °C nicht verform-
bare intermetallische Phase baut sich ein Spannungsfeld auf. An der Phasengrenzfla-
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che werden die in der TEM-Hellfeldaufnahme deutlich sichtbaren prismatischen
Versetzungsringe emittiert. Ein Klettern der Versetzungen an den Mg,Si-Kristallite
konnte nicht beobachtet werden.

Bild 6.51 reprasentiert das Auftreten von Verformungszwillingen in versetzungsfrei-
en Bereichen. Verformungszwillinge mit koharenten Zwillingsgrenzen sind insbeson-
dere in dem bei 350 °C verformten Material nachweisbar.

Die im Rahmen dieses Forschungsprojektes durchgefiihrten elektronenmikroskopi-
schen Untersuchungen gestatten grundlegende Aussagen iiber die Versetzungsbewe-
gungen in den verschiedenen Phasen bei unterschiedlichen Temperaturen und Verfor-
mungsraten sowie iiber Wechselwirkungen zwischen Versetzungen und den Mg,Si-
Kristallen. Eine detailtierte Beschreibung der wahrend der Verformung ablaufenden
Mechanismen kann durch eine In-situ-Hochtemperaturverformung im Elektronen-
mikroskop erfolgen.
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Bild 6.48: TEM-Hellfetdaufnahmen der bei 250 °C kriechverformten Legierung
MgSi8 Al3 CaRE. a) zeigt wenige Versetzungen, die Korngrenzendiffu-
sion ist geschwindigkeitsbestimmend (€ = 10-7 s-!). b): Hohe Dichte
regellos verteilter Versetzungen ohne Subkornbildung (€ = 104 5").
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gierung MgSi8 Al3 CaRE. Es sind einzelne Subkorngrenzen und mehre-
re freie Versetzungen sichtbar.
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Bild 6.50: TEM-Hellfeldaufnahme. Entiang der Mg,Si-Kristallite sind Verset-
zungsaufstauungen zu erkennen (250 °C; € = 104s).
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Bild 6.51: TEM-Helifeidaufnahme der bei 350 °Cmit é = 10+ s! verformten Legie-
rung MgSi8 Al3 CaRE, In der Magnesiummatrix treten vereinzelt Ver-
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6.4.5 Bruchzihigkeiten und RiSausbreitung

6.4.5.1 Grundlagen zur RiBausbreitung in sprédenWerkstoffen

In spréden Materialien ist die dem Ri vorgelagerte plastische Zone klein und somit
vernachlassigbar, Die linear elastische Bruchmechanik (LEBM) beriicksichtigt keine
plastischen Verformungen an der RiBspitze. Man geht davon aus, da8 derWerkstoff
bis zum Bruch makroskopisch ein linear elastisches Verhalten zeigt, welches aufgrund
der ebenfalls vorausgesetzten Isotropie durch den E-Modul und die Poisson’sche
Querkontraktionszahl v hinreichend genau beschrieben wird. In ri8behafteten Proben
sind die unter maximaler Spannung stehenden Volumenanteile relativ klein, so daB

mikroskopische Abweichungen vom Hooke’schen Gesetz vernachlassigt werden
kénnen. Daher kann das mechanische Verhalten einer gekerbten Probe durch die
Nachgiebigkeit C (= reziproke Federkonstante) beschrieben werden, welche durch:

s=CF (6.24)

mit F = belastende Kraft,
s = in Kraftrichtung gemessene Verschiebung,

definiert ist. Die in der Probe gespeicherte elastische Energie W ist:

1

W=5CP (6.25)

Verlangert sich in einer Probe der Rif um da, so lautet fiir die damit verbundene Ener-
giefreisetzungsrate G:

Ge F8C
= 2B oa 6.26)

mit B = Probenbreite.
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Nach Irwin [134] la8t sich der das Spannungsfeld an der RiBspitze beschreibende
Spannungsintensitatsfaktor K, mit der Energiefreisetzungsrate verkniipfen:

KeG=F( 1) (6.27)

Im Vierpunktbiegeversuch gilt fiir die Berechnung des Ky; -Wertes:

=2rttivay® 6.28Kj= 2 "Br ary (6.28)

mit | = unterer Rollenabstand,
e = oberer Rollenabstand,
h = Probenhthe,
a = Kerbtiefe,
Y = Korrekturfunktion [135].

Bei den durchgefiihrten Versuchen galt stets 0 < F< 0,6. Damit ergibt sich nach [136}
fiir die Korrekturfunktion Y folgendes Polynom:

y= = A;(a}
= > Aj[* (6.29)i=0 th

)

mit den Korrekturfaktoren: Ag= 1,99,

A, = -2,47,
Ag = 12,97,
A3 = -23,17,
Aq = 24,80.
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6.4.5.2 Kritische Spannungsintensitatsfaktoren undRifausbreitung
der Mg-Mg,Si-Legierungen

Die quantitative Bestimmung der Bruchzahigkeit erfolgte durch Messung der kriti-
schen Spannungsintensitatsfaktoren im 4-Punkt-Biegeversuch an gekerbten Proben
(L= 50 mm; H = 6 mm; B = 4 mm) mit einem 2 mm tiefen Kerb (Kerb-@ = 0,3 mm).
Hierbei geschieht die RiB6ffnung in der Probe entsprechend Mode I senkrecht zu der
wirkenden Normalspannung. Der K;c~Wert wurde aus der Maximalkraft des Kraft-
Verlangerungsdiagrammes berechnet. Da Vergleichswerte konventioneller Kolben-
legierungen weder in der Literatur noch in technischen Berichten deutscher Kolben-
hersteller publiziert sind, wurden erganzend K,cWert-Messungen an der eutekti-
schen Al-Si-Legierung durchgefiihrt.

Die Temperaturabhangigkeit der K,;-
~ Werte ist in Bild 6.52 exemplarisch fiir die

Legierungen Mgso(Mg2Si)so, Mg7s(Mg2Si)os, MgSi8 Al3 CaRE sowie eine eutek-
tische Al-Si-Legierung dargestellt. Mit steigendem Anteil an der spréden intermetalli-
schen Phase Mg)Si sind niedrigere Bruchzahigkeiten zu verzeichnen. Die komgefein-
te Legierung zeigt iiber den gesamten untersuchten Temperaturbereich héhere Werte
als die unmodifizierte Legierung Mg75(Mg2Si)25 mit dendritischer Ausbildung der
Mg,Si-Kristallite.

Die Kic-Werte nehmen mit steigender Temperatur ab. Die Ursache fiir dieses anomale
Verhalten deutet auf eine Dekohision der Phasengrenze Mg/Mg,Si bei hohen Tempe-
raturen durch thermisch induzierte Spannungen infolge stark unterschiedlicher Aus-
dehnungskoeffizienten der beiden Phasen (cjg = 28 * 10°K"; auvigs: ¥ 10 * 106 K-1)

hin. Fraktographische Bruchflachenuntersuchungen mittels REM (Bild 6.53) besta-
tigen die bevorzugte RiSausbreitung entlang der Phasengrenze Mg/Mg_Si.

Bild 6.54 verdeutlicht im lichtoptischen Gefiigebild den Ri8verlauf der Legierung
MgSi8 AI3 CaRE bei 150 °C. Die RiBSbildung beginnt an Gefiigedefekten (Einschliis-
se, Oxide, Mikroporosititen). Der Ri8verlauf ist sowohl durch inter- als auch durch
transkristalline Anteile charakterisiert. Die erhéhten Bruchzahigkeiten lassen sich
durch die verbesserte Stabilitat der Phasengrenze Mg/Mg,Si gegeniiber der unmodifi-
zierten Legierung erklaren. Die Legierung AISi12 CuMgNi zeigtmit steigender Tem-
peratur leicht zunehmende Kic-Werte.
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Bild 6.52: Bruchzdhigkeiten in Abhdngigkeit von der Temperatur. Steigender
Mg.Si-Gehalt resultiert in einer Verringerung, die Kornfeinung der in-
termetallischen Phase in einer Erhdhung der Kic-Werte.
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Bild 6.53: Rasterelektonenmikroskopische Bruchflachenaufnahme der bei 150 °C
untersuchten Legierung MgSi8 Al3 CaRE.
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Bild 6.54: Lichtoptisches Gefiigebild einer bei 150 °C untersuchten Legierung
MgSi8 Al3 CaRE. Der Rifverlauf ist sowohl durch inter- als auch durch
transkristalline Anteile charakterisiert.
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6.4.6 Thermoschockbestindigkeiten

Der Kolben ist nach jedem Kaltstart durch thermische Fluktuation starken Belastun-
gen ausgesetzt. Bei unzureichendem Abbau der entstehenden Wéarmespannungen

durch plastisches FlieBen oder ungehindertes Ausdehnen des Werkstoffes ist RiSbil-
dung zu beobachten. Uberlagerte mechanische Spannungen verbunden mit dem kor-
rosiven Verbrennungsgas verhindern ein volliges Ausheilen des entstandenen Risses
und beschleunigen die Rifausbreitung. Demnach ist die thermische Wechselbestan-
digkeit ein entscheidendes Kriterium zur Auswahl einer neuentwickelten Legierung
als Kolbenwerkstoff. Sie ist von der Bruchfestigkeit, derWarmeleitfahigkeit, dem ther-
mischen Ausdehnungskoeffizienten und den elastischen Konstanten (Elastizititsmo-
dul, Querkontraktionszahl v) abhiangig und wird durch die von einer bestimmten Tem-
peraturzyklenzahl generierte mittlere RiBlange beschrieben [137].

Zur Ermittlung der Thermoschockbestindigkeit wurden auf der gasbeheizten Thermo-
schockanlage der Fa. Kolbenschmidt AG in Neckarsulm zylindrische Proben mittels
Gasbrenner alternierendmit einer Taktzeit von 10 s auf die Priiftemperatur von 300 °C
erwarmt und durch PreBluft auf Raumtemperatur abgekiihlt. Dieser Test simuliert die
Auf- und Abkiihlphasen des Start- und Abschaltvorgang eines Verbrennungsmotors,
wobei die krassen Versuchsbedingungen in der Praxis nicht zu beobachten sind.

Zweiphasenwerkstoffe sind generell anfallig gegeniiber einem RiBfortschritt entlang
der Phasengrenzen, da sich aufgrund der unterschiedlichen Ausdehnungskoeffizien-
ten innere Spannungen aufbauen, die Versetzungen generieren und FlieBvorgange
einleiten [110]. Ausfiihrliche Untersuchungen zum Einflu8 des Volumenanteiis und der
Partikelgré8e der zweiten Phase auf die thermische Wechselbestandigkeit von Metall-
matrixverbundwerkstoffen erfolgten von S.M.-Pickard et al. [138].

In Bild 6.55 sind exemplarisch die mittleren GesamtriBlingen gegentiber der Tempera-
turzyklenzahi der Mg-Mg)Si-Legierungen mit 30 und mit 50 mol% Mg,Si sowie den
Legierungen MgSi8 Al3 CaRE und AISi12 CuMgNi aufgetragen. Die sehr geringe
Resistenz der unmodifizierten Legierung mit 50 mol% Mg2Si gegentiber Temperatur-
zyklen konnte mittels REM-Untersuchungen auf den bevorzugten RiSfortschritt ent-
lang der Mg,Si-Primirdendritenarme zuriickgefiihrt werden. Der Ri®fortschritt wird
durch die grobdendritische Erstarrungsmorphologie sowie durch Schwachung der
Phasengrenze infolge von Dekohdsionserscheinungen (siche Kapitel 6.4.5.2) begiin-
Stigt.
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Ein verringerter intermetallischer Phasenanteil bei gleichzeitiger Kornfeinung der
Mg2Si-Kristalle erhht die Thermoschockbestindigkeit. So zeigt die Legierung MgSi8
AJ3 Ca RE im Vergleich zu der unmodifizierten Legierung eine stark verbesserte Resi-
stenz. Allerdings sind gegentiber der eutektischen Al-Si-Legierung fiir die Erzeugung
von beispielsweise ca. 40 mm RiBlinge nur halb so viele Temperaturzyklen erforder-
lich, die zum Beispiel bis ca. 1000 Zyklen nur geringe RiBbildung aufweist.
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Bild 6.55: Thermische Ermiidungsbestdndigheit von Mg-MgSi-Legierungen und
der Legierung AlSil2 CuMgNi. Eine Verringerung des Mg,Si-Gehaltes
sowie die Kornfeinung der Mg,Si-Primarkristallite verbessern die Ther-
moschockbestdndigkeit.
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6.5 HeifSgaskorrosionsverhalten

Die Untersuchung des Korrosionsverhaltens in einem korrosiven Gasgemisch wurde
in Anlehnung an DIN 50900 durchgefiihrt und erlaubt, qualitative Aussagen iiber die
Bildung von Passivierungsschichten zu treffen und zu bewerten. Die Versuchsergeb-
nisse gestatten jedoch ausschlieBlich einen Vergleich der Legierungen untereinander
und nicht die Gegeniiberstellung mit Ergebnissen aus Oxidationsversuchen an feuch-
ter oder an trockener Luft.

Polierte Proben mit Mg2Si-Gehalten zwischen 10 und 50 mol% wurden 1100 Stunden
einer mitWasserdampf gesittigten, 10 ppm SO,-haltigen Atmosphiire ausgesetzt. Aus
den Massebestimmungen wurde die flichenbezogene Massenzunahme und die Kor-
rosionsgeschwindigkeit bei Raumtemperatur bestimmt (Bild 6.56).

Die zeitabhangigen Korrosionsraten der untersuchten Legierungen zeigen einen ahn-
lichen Verlauf. Zunachst nimmt die Masse der Proben zu. Nach ca. 500 Stunden hat
sich eine festhaftende Korrosionsschicht gebildet, die den korrosiven Angriff behin-
dert (Abknicken des Kurvenverlaufes der flachenbezogenen Massenzunahme). Die
Korrosionsgeschwindigkeit hat zu diesem Zeitpunkt ihren maximalen Wert erreicht.
Mit zunehmender Auslagerung verlauft der Korrosionsangriff langsamer, so daB der
Anstieg der Massenzunahme entsprechend geringer wird. Der korrosive Angriff wird
durch die Bildung einer chemischen Passivschicht behindert, jedoch nicht verhindert.

Bild 6.57 illustriert die flachenbezogene Massenzunahme und die Korrosionsge-
schwindigkeit der Legierungen MgSi8 AI3 CaRE und A1Si12 CuMgNi bei Raum- und
bei erhShter Temperatur (180 °C). Die Korrosionsbestindigkeit beider Legierungen ist
ahnlich. Im Vergleich zu den bei Raumtemperatur durchgefiihrten Untersuchungen ist
die Korrosion bei 180 °C leicht beschleunigt.

R6ntgenographisch wurde in dem Korrosionsprodukt neben oxidischen und hydro-
xidischen Anteilen wassriges Magnesiumsulfit (AfgSO3 * 6H2@) identifiziert, Bild
6.58. Das in der Priifatmosphare enthaltene Schwefeldioxid bildet mit der in dem kor-
rosiven Medium enthaltenden Feuchtigkeit schweflige Sdure (6.30), die auf der Pro-
benoberflache zu Magnesiumsulfit (6.32) reagiert. Au8erdem reagiert Magnesium mit
der Feuchtigkeit des korrosiven Mediums zu Magnesiumhydroxid (6.32) und mit
Sauerstoff zu Magnesiumoxid (6.33) [139].
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SO, + H,O => H,SO,; (6.30)

Mg+H,SO; => MgSO; +H,0 (6.31)

Mg+2H,Q0 => Mg(OH)2+ Hp (6.32)

Mg+1/20, =>MgO (6.33)

Die Korrosionsbestandigkeit der Legierung ist nahezu unabhangig von dem Mg?Si-
Gehalt. Mikrostrukturelle Untersuchungen senkrecht zur Korrosionsschicht zeigen in
der korrodierten Magnesiummatrix unverandert gebliebeneMg,Si Kristallite homogen
verteilt (Bild 6.59). Der Korrosionsangriff ist weitgehend auf die Magnesiummatrix
beschrinkt. Nach O. Lunder hat die Phase Mg.Si ein ahnliches elektrochemisches Po-
tential wie das Magnesium, so daB sie keinen wesentlichen Einflu8 aufdie Korrosions-
bestindigkeit der Legierung aufweist (Bild 6.60) [24,140].

Rasterelektronenmikroskopische Untersuchungen verifizierten eine vorzugsweise in-
terkristalline Korrosion in der Magnesiummatrix, die sich auf das Volumen desWerk-
stoffes ausweitet und so zu ungehinderter Korrosion fiihrt.
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Bild 6.56: Fléichenbezogene Massenzunahme (a) und Korrosionsgeschwindigkeit
(b) von Mg-Mg,Si-Legierungen. Die Korrosionsbestandigkeit der Legie-
rung ist nahezu unabhdngig vom Mg2Si-Gehalt.
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Kurvenverldufen eine leicht beschleunigte Korrosionsbestdndigkeit
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Bild 6.58: Réntgenbeugungsdiagramm des Korrosionsproduktes. Neben oxidi-
schen und hydroxidischen Anteilen wurde als Hauptbestandteil wdssri-
ges Magnesiumsulfit nachgewiesen.
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Bild 6.59: Lichtoptische Aufnahme senkrecht durch die Korrosionsschicht der
Legierung MgSi8 Al3 CaRE. Die Mg)Si-Kristallite liegen unverdndert
in der Korrosionsschicht vor.
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7. SchiuBbetrachtung

Die im Rahmen dieser Arbeit erfolgten Untersuchungen fiihrten zu der Entwicklung
einer neuartigen Leichtbaulegierung, die auf der dispersen Einbettung hoher Volu-
menanteile der intermetallischen Phase Mg2Si in einer Magnesiummatrix basiert. Der
Zusatz Seltener Erdmetaile bewirkt die heterogene Keimbildung und damit verbunden
die feine Verteilung der Mg.Si-Prim4rkristallite bei Korngré8en von ca. 20 um. Die
Magnesiummatrix wird durch ca. 3 Gew.% Aluminium mischkristallverfestigt. Eine
‘Warmebehandlung (dreistiindiges Lésungsgliihen bei 490 °C; Wasserabschreckung;
vierstiindiges Auslagern bei 220 °C) tragt zur Homogenisierung derMatrix und Erhé-
hung der Duktilitat bei.

Die untersuchten Eigenschaften sind stark vom intermetallischen Phasengehalt abhin-
gig, siehe Tabelle 7.1. Mit zunchmendem Mg,Si-Anteil werden Harte, Elastizitétsmo-
dul und Festigkeit der Legierung erhdht und der lineare thermische Ausdehnungs-
koeffizient verringert. Demgegentiber sind eine Verringerung der Plastizitat und der
Warmeleitfahigkeit festzustellen. Der schmelzmetallurgisch hergestellte Werkstoff
MgSi8 Al3 CaREmit ca. 25 mol% Mg.Si weist im Vergleich zu einer konventionellen
ALSi-Kolbenlegierung teilweise verbesserte Eigenschaften bei einer gleichzeitigen
Dichtereduzierung von 30 % auf, siehe Tabelle 7.2. MgSi8 Al3 CaRE hat bei 200 °C
eine Flie8spannung von 85 MPa bei einerDichte von ca. 1,85 g/cm’. Die Harte betragt
ca. 70 HB, der mittlere lineare Ausdehnungskoeffizient 22*10° K"'. Nach mehrstiin-
diger Auslagerung bei 400 °C fallt die Raumtemperaturhirte nur geringfiigig ab, da
infolge fehlender Ausscheidungshartung der Magnesiummatrix keine Uberalterungs-

effekte auftreten. Das Korrosionsverhalten in SO,-H,O-haltiger Atmosphére ist mit
dem der eutektischen Al-Si-Legierung vergleichbar.

Wegen der hohen homologen Ubergangstemperatur der intermetallischen Phase (ca.

490 °C) wird die Verformung der Mg-Mg)Si-Legierung von der Magnesiummatrix be-
stimmt, so daB die Verformungsmechanismen des hexagonalen Magnesiums zum
Tragen kommen. Unterhalb ca. 200 °C ist eine Verformung durch Gleitung auf der
{0001}-Basisebene in Richtung der am dichtest gepackten Atome <1120> mdglich.
Oberhalb 200 °C ist zusitzlich Gleitung auf den am zweitdichtest gepackten {1011}-
Flachen der hexagonalen Elementarzelle in <1120>-Richtung méglich. Dabei
tiberwiegt jedoch wegen der hohen kritischen Scherspannung zur Gleitung auf den
{1011}-Flachen die Gleitung auf den {0001}-Basisebenen.
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Tabelle 7.1: Qualitative BeeinfluBung der untersuchten Eigenschaften durch zu-
nehmenden Mg2Si-Anteil in der Legierung.

Auswirkung durch steigenden Mg,Si-Gehalt

Dic ten
The. Auten HOR
Btinmod (Pe
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Tabelle 7.2: Untersuchte Eigenschafien der Legierung MgSi8 Al3 CaRE im Ver-
gleich zu der konventionellen Kolbenlegierung AlSil2 CuMgNi.

Dis ge ee
Therm. Ausdehnung [10-6K-1] (RT) 22 20

(300°C) 24 22

Harte [HB} (RT) 68 100
nach 100 h Auslagerung bei 400 °C {RT) 68 63

Batatinoal OID
0,2% Streckgrenze [MPa] aT) 14

8 200
(300°C) 51 47

Max. Zugfestigkeit [MPa] (RT) 150 225
(300°C) 65 15

25
%

10
5

Lastwechsel

Bruchdehnung [%] (RT) 1

(300°C) 12

Tenia f we |e
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Neben Gleitverformung wurde die fiir hexagonale Materialien typische mechanische
Zwillingsbildung an den {1012} Flachen bei Verformungstemperaturen bis ca, 150 °C
nachgewiesen.

Die Kriechbestindigkeit der Legierung ist insbesondere bei kleinen Verformungsraten
von 107s! und hohen Temperaturen von oberhalb 280 °C niedrig. Eine Verbesse-
rung der Kriechbestindigkeit lieBe sich durch den Zusatz von Mikrolegierungsele-
menten erzielen, die eine bis ca. 300 °C temperaturstabile Ausscheidungshartung der
Magnesiummatrix (z.B. feinverteilte Boride, Karbide oder Silizide) bewirken.

Das unter mechanischer oder zyklisch thermischer Belastung eingeleitete RiBwachs-
tum verlauft bevorzugt entlang der Phasengrenze Mg-Mg,Si und resultiert in einer
niedrigen Thermoschockbestandipkeit und Biegewechselfestigkeit. Die vollige Ver-
meidung der Sauerstoffaufnahme wahrend der schmelzmetallurgischen Legierungs-
herstellung und die Minimierung der Restgasporositit fiihrt zu h6heren Werten.

Bild 7.1 zeigt ein bei der Fa. Kolbenschmidt AG durch Schmieden hergestelltes poten-
tielles Bauteil dieser Legierung, einen Serien-Automobilkolben. Das Bauteil lie8 sich
problemlos spanabhebend bearbeiten und ist 30 % leichter als der konventionell
eingesetzte Kolben aus der eutektischen Al-Si-Legierung. Allerdings wird das Bauteil
wegen der verringerten Festigkeiten an stark belasteten Stellen konstruktiv gedindert

werden miissen, so da8 sich der gesamte Dichtegewinn industriell nicht umsetzen
lassen wird. Daher ist eine reale Gewichtseinsparung von ca. 20 % zu erwarten.

Das vorgestellte Legierungskonzept stellt die Basis eines neuartigen Magnesium-
werkstoffes dar, der bis ca. 250 °C einsetzbar ist. Die Wahl der Legierungselemente
verbunden mit der schmelzmetallurgischen Herstellungsméglichkeit begriinden eine
preiswerte Preisgestaltung dieses Werkstoffes. Die Ubertragbarkeit der optimierten
ProzeBparameter konnte im Technikumsma8stab im Zentrallaboratorium der Metall-
gesellschaft AG, Frankfurt, validiert werden, und seine Eignung als innovativer Kol-
benwerkstoff tiberpriift werden. Neben dem Kokillengu8 stellt das Squeeze-Casting
ein wirtschaftliches Herstellungsverfahren fiir die industrielle Produktion dar.
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Bild 7.1: Bauteil aus der Legierung MgSi8 Al3 CaRE mit ca. 25 mol% MgoSi. Die-

ser Serien-Automobilkolben wurde durch Schmieden hergestellt und ist
ca. 30 % leichter als das Bauteil aus der eutektischen Al-Si-Legierung.
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