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Ziel der Arbeit war es, die Einflüsse der Elemente Kupfer und 
Magnesium auf die Warmrissneigung einer AlSi7Mg(Cu)-Basis- 
legierung zu untersuchen. Zur Abschätzung der ausgeschiede­
nen Phasen und deren Phasenanteilen wurden für fünf Legie­
rungen thermodynamische Berechnungen mittels ThermoCalc- 
Classic-Software (TCC) durchgeführt. Zusätzlich wurden für 
diese Legierungsvarianten die Warmrisszahl (WRZ) und die 
Warmrissempfindlichkeit anhand von Abgüssen in eine soge­
nannte Warmrisskokille empirisch ermittelt. Die mit Thermo­
Calc-Classic berechnete TerminalFreezing Range (TFR) wurde 
den anderen relevanten Warmrissparametern, Warmrisszahl 
und Warmrissneigungs-Koeffizient (CSC), gegenübergestellt. Die 
Warmrissflächen wurden im Rasterelektronenmikroskop (REM) 
untersucht und der Einfluss der eutektischen Phasen auf die 
Warmrissbildung beurteilt.

Im Rahmen der Arbeit konnte der Einfluss der Elemente Mag­
nesium und Kupfer auf die Warmrissneigung untereutektischer 
Gusslegierungen bestimmt werden. Die Ergebnisse der Gießver­
suche korrelieren ausgezeichnet mit den theoretischen Berech­
nungen zur Warmrissbildung.

Einleitung
Die zurzeit am Markt befindlichen Aluminiumgusslegierungen 
haben für gewisse Anwendungsfälle im automotiven Bereich 
bereits ihre Grenzen erreicht. Bei der Entwicklung neuer Legie­
rungen wird häufig das Hauptaugenmerk auf die mechanischen 
Eigenschaften gelegt; gießtechnologische Eigenschaften werden 
dabei kaum berücksichtigt.

Für viele im Kokillen- und Sandguss hergestellte Bauteile 
werden AlSi7MgCu-Legierungen verwendet. Durch die Zugabe 
von Kupfer und Magnesium wird die Festigkeit erhöht. Diese 
Legierungsgruppe ermöglicht das Gießen dünnwandiger Teile 
mit sehr guten mechanischen Eigenschaften, wie sie beispiels­
weise bei Zylinderköpfen gefordert werden. Im allgemeinen ist 
die Warmrissempfindlichkeit von AlSi-Gusslegierungen gerin­
ger als bei AlZn-, AlMg- oder AlZnMg(Cu)-Legierungen [1-3]. 
Dennoch können aber auch bei den AlSi-Legierungen Variatio­
nen im Kupfer- und Magnesiumgehalt erhebliche Auswirkun­
gen auf die Warmrissempfindlichkeit haben.

In korngefeinten Legierungen treten Warmrisse auf, wenn die 
Volumenskontraktion bei der Erstarrung durch Schwindungs­
behinderung nicht vom Bauteil aufgenommen werden kann [4]. 
Zu diesem Zeitpunkt, dem sogenannten Dendritenkohärenz­
punkt, wurden bereits stabile Brücken zwischen den Körnern 
gebildet und eine Nachspeisung damit behindert. Die niedrig- 
schmelzende Phase bzw. die nicht in ausreichendem Maße vor­
handene eutektische Phase zwischen den Körnern kann die auf­
tretenden Schrumpfungen und Spannungsspitzen nicht kom­
pensieren und bewirkt so die Bildung von Spannungsrissen, die 
als Warmrisse bezeichnet werden und unterhalb der Solidusli­
nie im durcherstarrten Bauteil erhalten bleiben [5-7]. Trotz zahl­
reicher Arbeiten ist der exakte Mechanismus der Initiierung 
noch nicht vollständig geklärt.

Abstract
Das Problem der Warmrissbildung bei Aluminium-Gusslegie­
rungen ist altbekannt, aber nur unzureichend wissenschaftlich 
erforscht. Bereits marginale Schwankungen in der Legierungs­
zusammensetzung können zu einem geänderten Warmrissver­
halten führen.

Theorie
Die wichtigsten Einflussfaktoren auf die Warmrissbildung sind 
die chemische Zusammensetzung, das daraus resultierende Er­
starrungsintervall und der letzte Erstarrungsbereich (Terminal­
Freezing Range), die Korngröße, der eutektische Anteil, die Bil­
dung intermetallischer Phasen und die Seigerungen an den 
Korngrenzen in einem gegebenen Gießprozess.

50



HEFT 3/4 GIESSEREI-RUNDSCHAU 58 (2011)

E rstarru n g sin terv all:
Generell gilt der Zusammenhang, dass ein größeres Erstarrungs­
intervall eine höhere Warmrissempfindlichkeit nach sich zieht. 
Ein großes Erstarrungsintervall gibt der schädlichen thermi­
schen Ausdehnung bzw. den Volumensänderungen mehr Zeit, 
um ausreichend Spannungen zu generieren. Diese Spannungen 
verursachen ein Reißen der Flüssigkeitsfilme und schädigen so 
das interdendritische Netzwerk. Reinmetalle und Legierungen 
mit eutektischer Zusammensetzung haben hingegen einen sehr 
kleinen bzw. keinen Erstarrungsbereich und daraus resultierend 
auch eine niedrige Warmrissempfindlichkeit [7-9].

Der letzte Bereich des Erstarrungsintervalls (engl. Terminal 
Freezing Range TFR) ist von entscheidender Bedeutung für die 
Ausbildung von Warmrissen. Eine höhere TFR, d. h. ein großer 
Temperaturunterschied zwischen, beispielsweise 90 und 100 % 
erstarrtem Anteil (Festphasenanteil), führt zu einem komplexen 
Dendritennetzwerk und in weiterer Folge zu einer höheren 
Warmrissempfindlichkeit. M.B. Djurdjewic et al. [10] haben, ba­
sierend auf umfangreichen Untersuchungen, vorgeschlagen, den 
Bereich der TFR auf einen Festphasenanteil von 85 bis 95 % 
oder 88 bis 98 % zu beziehen. Aufgrund unserer empirischen 
Erfahrung wurde in der vorliegenden Arbeit die TFR auf den 
Bereich zwischen 95 und 99,5 % Festphasenanteil bezogen. Die 
Erstarrung der allerletzten 0,5 % Flüssigphasenanteile wird au­
ßer Acht gelassen, da die Gefahr von Fehlern bei der Berech­
nung in diesem Bereich besonders hoch ist [10].

Der Haupteinflussfaktor auf die TFR ist die chemische Zu­
sammensetzung der Legierung. Zusätzlich bewirken aber auch 
Spurenelemente und die damit verbundenen Seigerungen eine 
erhöhte TFR bzw. eine höhere Warmrissempfindlichkeit [9], 
Aus den geschilderten Zusammenhängen und Abhängigkeiten 
ergibt sich die große Bedeutung der TFR für die Bildung von 
Warmrissen.Eine große TFR ist demnach unerwünscht, da das 
Risiko von Heißrissen in der letzten Stufe der Erstarrung erhöht 
wird [9]. Geht man von einem eutektischen System aus, so bil­
den sich zwischen der Liquidus- und der Solidustemperatur 
primäre Dendriten. Hat nun eine Legierung einen hohen Anteil 
solcher, bei hoher Temperatur gebildeter Dendriten, so entste­
hen bei der eutektischen Erstarrung der Restschmelze hohe Be­
lastungen durch Schwindungsspannungen.

Korngröße:
Allgemein bekannt ist, dass ein feines Korn zu einer besseren 
Speisung des Gussteiles und zu einer gleichmäßigeren Vertei­
lung der eutektischen Phasen führt. Kleine Körner können sich 
besser in der Zweiphasenströmung bewegen und so Schrump­
fungsspannungen am Ende der Erstarrung knapp über der Soli­
duslinie minimieren [11]. H.F. Bishop [12] und D.C.G. Lees [13] 
untersuchten den Einfluss der Korngröße auf die Warmrissbil­
dung. Sie postulierten, dass ein grobes Korn lokal zu Tempera­
turspitzen an den Korngrenzen, zu hohen Spannungen und da­
durch in weiterer Folge zu Warmrissen führt. Aus einem feinen 
Korn hingegen resultiert eine Abnahme der Belastung und damit 
einhergehend eine geringere Tendenz zu Warmrissen [12, 13]. 
Allerdings sollte die Verformung einer körnigen Struktur als Ver­
schiebung innerhalb eines Netzwerkes von Körnern (in Abhän­
gigkeit der thermischen Ausdehnung) und nicht von Einzelkör­
nern betrachtet werden. Ein entsprechend feines Korn kann 
durch die Zugabe von speziellen Kornfeinungsmitteln oder über 
eine entsprechend hohe Abkühlgeschwindigkeit realisiert wer­
den. In diesen Untersuchungen betrug die Korngröße bei den in 
Kokille abgegossenen Proben ca. 250 pm und bei den Sandguss­
proben in Folge der niedrigeren Abkühlrate ca. 350 pm.

Anteil eutektischer Phasen:
Ein hoher Anteil von Eutektikum mit ausreichender Benetzbar­
keit der Primärkristalle im Mikrogefüge führt zu einer geringe­
ren Anfälligkeit für Warmrisse. Das Eutektikum umschließt da­
bei vollständig die Primärkristalle. Darüber hinaus erleichtern 
sogenannte eutektische Filme zwischen den Körnern die Bewe­
gung der körnigen Struktur. Für den Fall, dass durch die 
Schwindung und die Spannungen kleine Risse initiiert werden,

können diese durch Nachspeisung von eutektischem Anteil aus­
geheilt werden [7, 8]. Ist der Anteil der eutektischen Phase je­
doch zu gering, dann ist diese Ausheilung nicht möglich [9]. Si­
liziumhaltige Aluminiumgusslegierungen haben den Vorteil, 
dass sich Silizium als Halbleiter bei der Erstarrung ausdehnt, 
dadurch einen Teil der Schwindung kompensieren kann und 
eine bessere Mikrospeisung ermöglicht. Geringe Mengen an Ver­
unreinigungen in der Schmelze können niedrig schmelzende 
Phasen und eine steigende Tendenz zur Warmrissbildung zur 
Folge haben. Die Ursache sind die schwachen Brücken zwi­
schen den Dendriten im letzten Erstarrungsbereich bei 95 bis 
100 % Festphasenanteil. Falls Zugspannungen auftreten, wer­
den diese Brücken zerstört und zwischen den Körnern bildet 
sich ein Warmriss [14,15].

Theoretische Modelle:
Es gibt in der Literatur eine Reihe von theoretischen Modellen 
zur Berechnung der Warmrissempfindlichkeit. Für den Formguss 
wird am häufigsten das Modell des Warmrissempfindlichkeits­
koeffizienten (engl. Cracking Susceptibility Coefficient CSC) von 
Clyne und Davis verwendet [16]. Nachteilig ist dabei, dass das 
Modell nur die Materialeigenschaften bei einer Ungleichge­
wichtserstarrung nach Gulliver-Scheil und nicht die spezifischen 
Gießbedingungen berücksichtigt. Weitere Modelle wurden bei­
spielsweise von L. Katgerman [17], U. Feurer [18] oder M. Rap- 
paz et. al. [19] entwickelt. Die angeführten Modelle sind jedoch 
für die verschiedenen Gießprozesse, wie Sandguss, Kokillenguss, 
Strangguss oder für Schweißungen nicht immer anwendbar.

Das CSC-Modell berücksichtigt ergänzend zu den Legie­
rungszusammensetzungen auch die prozessrelevante Zeit, in 
der die Rissentstehung stattfindet und die Struktur am meisten 
anfällig für Risse ist. Daraus ergibt sich ein kritisches Zeitinter­
vall während der Erstarrung. Der CSC ist definiert als das Ver­
hältnis dieser kritischen Zeitspanne ty zur Relaxationszeit für 
die Speisung tR. Der Faktor ty berechnet sich aus der Zeitdiffe­
renz zwischen einem Flüssigphasenanteil von 10 bis 1 % (Mf^o 
bzw. M f^). Die Zeit tp wird benötigt für die Erholung und be­
rechnet sich aus der Zeitdifferenz zwischen 60 und 10 % Flüs­
sigphasenanteil (MfL6o bzw. MfL10) (Abb. 1). Im Bereich von ty 
ist ein hoher Anteil der Festphase vorhanden, die eine Speisung 
verhindert und zu einer hohen thermisch induzierten Expansi­
on führt. Im Gegensatz dazu ist im Bereich von Ir der Anteil der 
Festphase geringer und eine Nachspeisung möglich.

Abb. 1: Bestimmung des CSC

20 40 60
Zeitanteil [%]

80 100

t ?(M/~ - M f ) DSC ... Warmrissempfindlichkeits-

tR t(MfL60—MfLl0) tv ... kritische Zeitspanne
tR ... Relaxationszeit für Speisung
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Experimentelle Methoden
Zur Ermittlung der Warmrissempfindlichkeit wurden umfang­
reiche Untersuchungen und Berechnungen durchgeführt. Wich­
tig war der Vergleich zwischen den theoretischen und den prak­
tischen Ergebnissen. Bei fünf Varianten einer AlSi7MgCu- 
Basislegierung wurden der Magnesium- und der Kupfergehalt 
unterschiedlich gewählt und die Auswirkungen auf die Warm­
rissempfindlichkeit praktisch und theoretisch untersucht. Zu­
sätzlich erfolgte die Variation des Gießverfahrens (Kokillen- und 
Sandguss), um dessen Einfluss auf die Warmrissneigung zu ve­
rifizieren.

Folgende Legierungen wurden hergestellt und nach den oben 
erwähnten Methoden untersucht:
• AlSi7Mg0,lCu0,05
• AlSi7MgO,lCuO,5
• AlSi7Mg0,3Cu0,05
• AlSi7Mg0,6Cu0,05
• AlSi7MgO,6CuO,5

Terminal Freezing Range:
Die Berechnung der Terminal Freezing Range (TFR) erfolgte mit­
tels ThermoCalc-Classic-Software (TCC) unter Verwendung der 
TTA15 Datenbank. Für die Simulation des Erstarrungsprozesses 
wurden die entstehenden Phasen und deren Anteile bei unter­
schiedlichen Temperaturen für den Ungleichgewichtszustand 
nach Gulliver-Scheil berechnet. Bei der Vorhersage der Ausschei­
dungen im Gusszustand bei Raumtemperatur ist vom Gleichge­
wichts- und Ungleichgewichtszustand ausgegangen worden.

Warmrissempfindlichkeitskoeflizient:
Der Warmrissempfindlichkeitskoeffizient (CSC) konnte halb em­
pirisch über TCC berechnet werden. Die dabei berechneten 
Temperaturen und Massenanteile wurden mit den Resultaten 
der praktisch durchgeführten Thermoanalysen in der Kokille 
und der Sandform kombiniert. Daraus ergaben sich die jeweili­
gen kritischen Zeitspannen ty und die Relaxationszeiten t^. Die 
Kokillentemperatur wurde beim Abguss für alle Legierungen 
konstant gehalten. Sie betrug dabei 250 “C, es wurden Typ K 
Thermoelemente, Klasse I kalibriert, zur Messung verwendet.

Warmrissempfindlichkeit:
Zur Bestimmung der Warmrissneigung der verschiedenen Le­
gierungen wurden Warmrissproben mit spezieller Geometrie

(Abb. 2) in eine Stahlkokille und in bentonit-gebundene Sand­
formen abgegossen. Durch die höhere Abkühlrate des Kokillen­
gusses gegenüber dem Sandguss wirken hier die Schwindungs­
spannungen entsprechend stärker. Die Kokillenhälften wurden 
hierbei mittels Zweikreistemperiergerät auf eine, beim Abguss 
für alle Proben konstante Temperatur von 250 C erwärmt bzw. 
gekühlt.

Die Querschnittsänderungen an den Enden der Probe rufen 
Schwindungsspannungen hervor, die im Wärmezentrum der 
Probe zur Warmrissbildung führen. Die entstandenen Warmris­
se werden in Abhängigkeit ihrer Größe mit Gewichtungsfakto­
ren (GF) (Abb. 3) bewertet, daraus die Warmrisszahl (WRZ) als 
Quotient der Anzahl der Risse multipliziert mit den Gewich­
tungsfaktoren und der Anzahl der Proben berechnet. Die Warm­
rissempfindlichkeit (WRE) einer Legierung ergibt sich aus den 
in Tabelle 1 definierten Bandbreiten der Warmrisszahlen [11, 
20, 22].

Abb. 2:
3D-Modell der Warm­
rissprobe der Sandab­

güsse zur Bestimmung 
der Warmrissneigung

W arm risszahl W RZ W arm rissem pfindlichkeit W RE

0 S 0,5 keine W RE

0,5 S 1,25 geringe W RE

1,25 £  2,25 m ittlere W RE

2,25 S 3,5 hohe W RE

>3,5 sehr hohe W RE

Tabellel: Definition der Warmrissempfindlichkeit (WRE) auf Basis der 
berechneten Warmrisszahl (WRZ) [22l

Anzahl der völlig abgerissenen Stäbe X Gewichtungsfaktor 1,0

Anzahl der breiten, umlaufenden Risse

Anzahl der gut sichtbaren Risse X Gewichtungsfaktor 0,5

Anzahl der Haarrisse 
(Stereomikroskop)

Abb. 3: Gewichtungsfaktoren für unterschiedlich ausgebildete Risse zur 
Ermittlung der Warmrisszahl WRZ [21, 22]

Gewichtungsfaktor 0,25 X

Gewichtungsfaktor 0,75 X

Mikroskopie:
Mittels Rasterelek­
tronenm ikroskop  
(REM) wurden an 
m etallograp hisch  
präparierten Schlif­
fen die Phasen der 
Proben im Gusszu­
stand bestimmt und 
mit den Ergebnis­
sen der Thermo- 
Calc-Berechnungen 
verglichen. Die Auf­
nahmen erfolgten 
bei 20 kV mittels 
R ückstreuelektro­
nendetektor (BSD). 
Zusätzlich wurden 
die Bruchflächen 
von Proben mit ei­
nem völligen Ab­
riss, einem gut 
sichtbaren Riss und 
einem Haarriss frak- 
tographisch beur­
teilt.
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Abb. 4:
Phasenanteile
im Mikrogefüge,
berechnet mit
ThermoCalc
(Raumtemperatur,
Gleichgewicht)

Ergebnisse
Mikrostruktur:
Die im Gusszustand auftretenden Phasen in der Mikrostruktur 
wurden für die verwendeten Legierungen mittels TCC unter An­
nahme des Gleichgewichtszustandes berechnet.Beachtenswert 
sind die Verschiebungen bei den Kupferphasen Al2Cu und 
Al5Cu2Mg8Si6 in Abhängigkeit vom Magnesiumgehalt. Mit stei­
gendem Mg-Gehalt wird anstelle der bei niedrigem Mg-Gehalt 
dominierenden Al2Cu-Phase das Magnesium verstärkt in der 
Al5Cu2Mg8Si6-Phase gebunden. Der Anteil der intermetalli­
schen Mg2Si-Phase steigt nahezu linear mit dem Magnesiumge­
halt, parallel dazu fällt der Anteil der Mg2Si-Phase durch Bil­

dung der Al5Cu2Mg8Si6-Phase bei gemeinsamer Erhöhung des 
Kupfer- und Magnesiumgehaltes. Der Anteil der eisenreichen 
Al5FeSi-Phase ist unabhängig von den Variationen im Magnesi­
um- bzw. Kupfergehalt (Abb. 4).

Die Untersuchungen der Mikrostruktur am REM bestätigen 
die nach den theoretischen Berechnungen mittels TCC erwarte­
ten Ergebnisse. Es wurden dabei je Legierung eine in Kokille 
und eine in Sand gegossene Probe im REM untersucht. In Abb. 5 
ist das Ergebnis der Gefügebeurteilung beispielhaft für die Le­
gierung AlSi7MgO,6CuO,5 ersichtlich. Basierend auf ca. 50 EDX- 
Analysen pro Schliffprobe kann gesagt werden, dass bei den in 
Sandform gegossenen Proben der Anteil der Mg2Si-Phase infol­
ge der längeren Erstarrungszeit wesentlich höher ist.

Bruchfläche
Mittels REM wurden die 
Bruchflächen von Warm 
rissproben mit unter­
schiedlich ausgebildeten 
Rissen bzw. Brüchen un­
tersucht. Im Detail wur­
den vollständig gebro­
chene Stäbe und nach ei­
ner mechanischen Riss­
öffnung auch Stäbe mit 
gut sichtbaren Rissen 
und solche mit Haarris­
sen betrachtet. In Abb. 6 
sind die drei REM-Auf- 
nahmen für die verschie­
denen Rissklassen darge­
stellt. Die REM-Resultate

Abb. 5: REM, BSD-Modus, Rückstrahlelektronenbild, AlSi7MgO,65CuO,5F, (a) Kokillenguss, (b) Sandguss zeigen, dass im unmittel-

Eutectii

Abb. 6: REM-Bilder 
von Bruchflächen
(a) Dendriten in 
vollständig abgeris­
senem Stab, GF=1,
(b) Dendriten und 
Eutektikum in 
Probe mit gut sicht­
barem Riss, GF=0,5 
-  mechanisch ge­
öffnet,
(c) Eutektikum in 
Probe mit Haarriss, 
GF=0,25 -  mecha­
nisch geöffnet
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baren Umgebungsbereich des Warmrisses das Gefüge kristallin 
ausgebildet ist, da keine oder nur wenig eutektische Phase vor­
handen ist. Darüber hinaus ergaben detaillierte fraktographische 
Betrachtungen, dass in der Bruchfläche keine Bifilme, die als 
Rissauslöser innerhalb der interdendritischen Restschmelze 
fungieren können, vorhanden sind.

In Tabelle 2 sind die 
Ergebnisse für die 
TFR für alle Legierun­
gen zusammengefasst. 
Es ist offenkundig, 
dass der Kupfergehalt 
den dominierenden 
Einfluss gegenüber 
dem Magnesiumge­
halt auf die TFR hat. 
Eine maximale TFR 
ergibt sich demnach 
bei einem hohen Kup­
fergehalt und einem 
niedrigen Magnesium­
gehalt. Infolgedessen 
besitzt die Legierung 
AlSi7Mg0,lCu0,5 die 

größte TFR (Abb. 7) und die Legierung AlSi7Mg0,6Cu0,05 die 
kleinste TFR (Abb. 8).

Warmrissempfindlichkeitskoeffizienten:
In Tabelle 3 sind die CSC von drei ausgewählten Legierungen 
sowohl für Kokillen -  als auch für Sandguss ersichtlich. Wie be­
reits bei der TFR, überwiegt auch hier der Einfluss von Kupfer.

Terminal Freezing Range:

Legierung TFR [°C]

AISi7MgO,1CuO,5 45,0

AlSi7MgO,6CuO,5 27,0

AISi7Mg0,1Cu0,05 17,0

AISi7Mg0,3Cu0,05 9,5

AISi7Mg0,6Cu0,05 4,0

Tabelle 2: TFR der verwendeten Legierun­
gen, mit ThermoCalc berechnet

Tabelle 3: 
CSC von aus- 
gewählten 
Legierungen 
in Abhängig­
keit vom 
Gießverfah­
ren

Ein hoher Kupfergehalt kombiniert mit einem geringen Magne­
siumgehalt zieht den größten CSC nach sich. Die Ergebnisse zei­
gen weiters, dass der CSC im Sandguss wesentlich niedriger ist 
als im Kokillenguss. Die Ursache hierfür sind die längere 
Erstarrungszeit im Sandguss und der höhere Anteil an vorhan­
denem Eutektikum. Dadurch ist genug Zeit (tR) vorhanden, um 
mögliche Ausheilungsprozesse für Anrisse in Gang zu setzen.

Warmrissempfindlichkeit:
Zur Ermittlung der Warmrissempfindlichkeit wurden je Legie­
rung fünf Proben mit je sechs Stäben im Kokillen- und im Sand- 
gießverfahren abgegossen. Anhand dieser 300 Proben wurde die 
Warmrisszahl berechnet und daraus die Warmrissempfindlich­
keit nach Tabelle 1 bewertet. Auch bei den praktischen Versu­
chen zeigte sich derselbe Trend wie zuvor bei der TFR und dem 
CSC. Ein hoher Kupfergehalt führt ebenso wie ein niedriger 
Magnesiumgehalt zu einer erhöhten Warmrissempfindlichkeit. 
Die höchste Warmrissempfindlichkeit entsteht demnach bei Le­
gierungen, die diese beiden Extremwerte aufweisen. Im Sand­
guss besteht für keine der fünf Legierungen die Gefahr von 
Warmrissen. In Abb. 9 sieht man die hohe Übereinstimmung 
zwischen den theoretischen Berechnungen der TFR und den Er­
gebnissen aus den praktischen Versuchen.

1 UOUlO
2 F C C .«  LIQUID
3 M.2SI2M FCCJU LIQUID
4 M.2U2U FCC_>! LIQUID SILICON
f  t t  2 81214 t t  PM A FCCJU U QUID SILICON 
I  «.2EI2U ALFE8l.OEUtt.PHAFCC.AI LIQUID SILICON
7 tt2U2M  ttS FEU G iS I ttfCÖ.BFTAttPHAFCC.AI LIQUID VLtCON
5 tt2S12U ALIFEU03SI« ALPHAFCCJU LIQUID SILICON
9 tt23I2U  ALfFEUCJSI* FCC .A t LIQUID SILICON
10 AL2U2U ttGCU2USSSJS ALSFEUG3SJS FC C .« LIQUID SILICON
1t A2.ZSI2UAI SCU2UGSSIC AUFEUC1KC ALPHA FCC AI LIQUID SILICON

Abb. 7: TTC, Berechnung der TFR 45cC, AlSi7MgO,lCuO,5

1 LIQUID
2 FCCJU LIQUID
3 AL3II2M FCC.A1 UQUIO
4 M.2SI2M FCCJU LIQUID SILICON
5 tt2 S I2*1 ALPHAFCC.A1 UQUID SILICON
« ALJSI2U ALFESI.BETAttPHAFCC.A1 LIQUID SILICON
7 tt2U2U tt  SFEWG3 Sit ALFE M.BETA ttPHA F C C .«  LlOU O SILICON 
S t t 2El211 ALSFEUG3SM ALPHAFCC.« LIQUID SILICON
9 t t 211211 ALSFEUGJSJ6 FCCJU LIQUID SILICON
10 tt2 S 2 U  «-SCU2UGS8I» ALSFEUG3SII FCCJU LIQUID SILICON
1t «  2CI2U tt&CUSUCtSt* AIEFrOGJfcE ttPHAFCCJW  UQUID SILICON

Abb. 8: TTC, Berechnung der TFR 4°C, AlSi7Mg0,6Cu0,05
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Abb. 9: Zusammenhang zwischen den theoretischen Berechnungen (TFR) und den praktisch er­
mittelten technologischen Eigenschaften (WRE) für die fünf verwendeten Legierungsvarianten

Legierung WRZ [-] WRE WRZ[-] WRE

AISi7MgO,1CuO,5 0,80 Gering 0,01 Keine

AISi7MgO,6CuO,5 0,60 Gering 0,01 Keine

AISi7MgO.1CuO.05 0,30 Keine 0,01 Keine

AISi7Mg0,3Cu0,05 0,22 Keine - Keine

AISi7Mg0,6Cu0,05 0,01 Keine - Keine

Tabelle 4: Warmrisszahl und Warmrissempfindlichkeit der untersuchten 
Legierungen

in der Legierung eine Verarmung an Eutekti- 
kum (Mg2Si und AlSiMg), was zu einer ver­
minderten Mikrospeisung der Hauptanteile 
der eutektischen Phasen führt und sich somit 
negativ auswirkt.

Die in Sand abgegossenen Proben haben 
gegenüber jenen aus der Kokille generell eine 
deutlich niedrigere Warmrissempfindlich­
keit. Obwohl die Korngröße bei den Sand­
gussproben in Folge der längeren Erstar­
rungszeit größer ist, werden vermehrt magne­
siumhaltige Phasen im Eutektikum ausge­
schieden und so die Warmrissanfälligkeit 
reduziert. Darüber hinaus nimmt die weiche­
re Sandform einen Teil der Schrumpfungs­
spannungen auf.

Die vorliegende Arbeit zeigt die Möglich­
keiten auf, zukünftig bei der Entwicklung 
neuer Legierungen mit verbesserten mecha­
nischen und/oder Korrosionseigenschaften 
bereits im frühen Entwicklungsstadium tech­
nologische Eigenschaften zu simulieren. Die 
bereits seit geraumer Zeit etablierten Form- 
füllungs- und Erstarrungssimulationen und 
die Methode der Finiten Elemente können so 
um ein weiteres Werkzeug ergänzt werden. 
Die ThermoCalc-Methode ist ein probates In­
strument zur Vorhersage der Warmrissnei­
gung von Legierungen. Dadurch können frü­
her Knock-Out Kriterien in der Legierungs­

entwicklung erkannt und durch die Modifikation der Legierung 
am Computer Entwicklungskosten gespart werden. Auf auf­
wändige experimentelle Versuche kann damit im Vorfeld ver­
zichtet, erst an der fertigen Legierung müssen die technologi­
schen Eigenschaften nachgewiesen werden. Vorversuche zeig­
ten, dass man die beschriebenen Methoden auch auf Magnesi- 
um-und Zinkbasislegierungen sowie auf andere Aluminium­
gusslegierungen anwenden kann.
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Diskussion
In der Arbeit wurde ein kurzer Überblick über Einflussfaktoren 
und Zusammenhänge bei der Bildung von Warmrissen gegeben. 
Fünf Varianten der Basislegierung AlSi7MgCu mit variierenden 
Kupfer- und Magnesiumgehalten wurden theoretisch und prak­
tisch auf ihre Warmrissanfälligkeit untersucht.

Im Gegensatz zu den Betrachtungen von D.G. Eskin et. al. [4] 
bei Strangguss zeigen in diesem Fall alle durchgeführten Unter­
suchungen denselben Trend. Für AlSi7MgCu-Gusslegierungen 
mit üblichen Korngrößen gibt es eine ausgezeichnete Korrelati­
on zwischen den theoretischen Modellen und den praktischen 
Versuchen. Der Kupfergehalt ist demnach der dominierende 
Einflussfaktor auf die Warmrissanfälligkeit bei AlSi7MgCu-Le- 
gierungen. Ein hoher Kupfergehalt führt zu einer großen Termi­
nal Freezing Range, einer hohen Warmrisszahl und einem ho­
hen Warmrissempfindlichkeitskoeffizienten. Beim Magnesium­
gehalt ist der Trend genau gegenläufig, d. h. bei niedrigem Mag­
nesiumgehalt steigen Terminal Freezing Range, Warmrisszahl 
und Warmrissempfindlichkeitskoeffizient. Die höchste Warm­
rissempfindlichkeit ergibt sich somit für Legierungen mit einem 
niedrigen Magnesiumgehalt und einem hohen Kupfergehalt.

Die mittels ThermoCalc theoretisch berechneten Phasen wur­
den bei den Untersuchungen am Rasterelektronenmikroskop be­
stätigt. Bei einem höheren Kupfergehalt scheiden sich die inter­
metallischen Kupferphasen Al2CuMg, Al5Cu2Si6Mgg und Al2Cu 
während der Erstarrung aus. Diese Ausscheidungen bewirken
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5. Landshuter Leichtbau-Colloquium 
mit Rekordbeteiligung

Eine Rekordbeteiligung verzeichnete das 5. Landshuter Leichtbau-Colloquium, 
das am 23. und 24. Februar 2011 an der Hochschule Landshut stattfand. Den rund 270 Teilnehmern 
wurden unterschiedlichste Lösungsansätze zur Gewichtsreduzierung im Fahrzeug- und Flugzeugbau 

sowie bei Elektrofahrzeugen und im Maschinenbau vorgestellt.

Das Leichtbau-Colloquium stand in diesem Jahr unter dem Motto: Leichtbau 
und nachhaltige Mobilität. Dazu bot die Veranstaltung während der zwei Tage 
45 Vorträge in drei Parallelsessions. Diese gliederten sich in die Bereiche 
Leichtbauwerkstoffe, Leichtbau im Automobil und Nutzfahrzeug, Leichtbau­
konstruktion, Leichtbau im Elektrofahrzeug, Fertigung Faserkunststoffverbün­
de und -Strukturen, Magnesium, Zellulare Werkstoffe, Numerische Optimie­
rung, Hybride Strukturen, Bauweisen in der Luftfahrt, Nachhaltige Mobilität, 
Fügen, Kleben und Verbinden sowie Ressourceneffizienz und Lebenszyklus­
analyse. Themen, die bei Entwicklern und Ingenieuren aus unterschiedlichs­
ten Industriezweigen auf sehr großes Interesse stießen. Denn mit 270 Teilneh­
mern war das diesjährige Colloquium, das zu den renommiertesten Veranstal­
tungen zum Leichtbau im deutschsprachigen Raum zählt, so gut besucht wie 
nie zuvor.

Eine Rekordbeteiligung verzeichnete auch die angegliederte Fachausstellung. 23 Unternehmen und Institutionen nutzten 
die Gelegenheit, die Teilnehmer über neue Entwicklungen in den Bereichen Leichtbautechnologien, Werkstoffe, Konstruk­
tionen, und Fertigungstechnologien zu informieren.

Veranstalter des Leichtbau-Colloquiums ist der Leichtbau-Cluster Landshut, ein technologie- und branchenübergreifendes 
Netzwerk von Unternehmen, Forschungsinstitutionen und Dienstleistem.

Das nächste Landshuter Leichtbau-Colloquium findet im Februar 2013 statt.

Weitere Informationen über den Landshuter Leichtbau-Cluster sowie das Leichtbau-Colloquium 2011 sind im Internet un­
ter www.leichtbau-cluster.de zu finden.

Kontaktadresse:
Leichtbau-Cluster, Hochschule Landshut, D-84036 Landshut, Am Lurzenhof 1
z.H. Marc Bicker, Tel.:+49 (0)871 506134, E-Mail: bicker@leichtbau-cluster.de, www.leichtbau-cluster.de
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