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Kurzfassung

Die vorliegende Arbeit befasst sich mit der Herstellung von Stahl-Keramik-
Verbundwerkstoffen mit dem Ziel der Dichtereduktion bei gleichbleibender oder verbesserter

Steifigkeit gegenuber Stahl. Der Literaturteil beinhaltet vier Themengebiete:

- Einen Uberblick Uber Herstellwege fiir Werkstoffverbunde mit dem Schwerpunkt
Metall-Matrix-Verbundwerkstoffe (MMC),

- die Selektion geeigneter Partikel und die Definition von erfolgsversprechenden

Rahmenbedingungen fur die Umsetzung in Laborversuchen,

- die Eigenschaften von Flussig/Fest-Systemen in Hinblick auf Thixoforming und —

casting, und

- die Benetzbarkeit zwischen Metall und Keramik sowie deren Beeinflussung durch

Legierungselemente.

Der gewahlte Versuchsaufbau basiert auf einem pulvermetallurgischen Konzept. Die
Erschmelzung der Metall-Keramik-Pulvermischung erfolgt in einem Tammann-Ofen unter
inerter Atmosphare. Bei diesen Versuchen wird das Verhalten unterschiedlicher
Volumenanteile von Keramikpartikeln in einer flissigen Eisen(bzw. Stahl-)matrix untersucht.
Die Beurteilung der Homogenitat der erstarrten Proben erfolgt tber die lichtmikroskopische

Bestimmung der Partikelverteilung in der Matrix.

Es zeigt sich, dass sogar Oxide zur Herstellung von Verbunden verwendet werden kénnen
wenn die gleichmaRige Dispersion der Partikel zusatzlich geférdert wird. Dies erfolgt durch
die Verbesserung der Benetzbarkeit mittels Zugabe von Legierungselementen. Die

Ergebnisse zeigen, dass eine Verminderung des Benetzungswinkels durch
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Legierungselemente zu einer eindeutigen Verminderung der schadlichen Agglomeration und

einer Verbesserung der Dispersion fuhrt.

Die Verbunde zeigen oberhalb der Liquidustemperatur des Matrixwerkstoffs deutliche
Merkmale eines thixotropen Verhaltens. Basierend auf dieser Beobachtung wurden auch

Umformversuche im so genannten Pseudo-Semi-Solid-State durchgefihrt.

Basierend auf den Ergebnissen dieser Arbeit wird in der Zusammenfassung auf die
bestehenden Mdoglichkeiten zur Herstellung von Metall-Matrix-Verbundwerkstoffe mit Stahlen

als Matrixwerkstoff und die mdgliche grofttechnische Umsetzung eingegangen.




ABSTRACT

Abstract

The present PhD work deals with the production of metal-matrix-composites with the aim
to reduce the density with an unchanging or even higher stiffness compared to steel. The

literature survey consists of four main parts:

- An overview on technologies for the production of composites with focus on metal-

matrix-composites (MMC),

- the selection of particles and the definition of promising boundary conditions for the

realization of laboratory experiments,

- the properties of liquid/solid-systems with regard to thixoforming and thixocasting and

finally the

wetting behaviour in iron/ceramic systems and related influencing parameters.

The chosen experimental concept bases on a powder-metallurgical approach. MMC
powder mixtures with different volume content in ceramic particles are charged into a
Tammann-furnace and heated above liquidus temperature of the matrix material (steel). The
evaluation of the homogeneity of the sample is done by automated microscopical

measurement of the particle size and particle distribution in the matrix.

It turns out that even oxides seem to be promising to form sufficiently fine dispersed
composites as long as the wetting of the particles by the liquid steel is increased through
alloying elements. The decrease of the wetting angle due to alloying elements reduces the
tendency towards the undesired agglomeration of the particles significantly and improves the

fine dispersion of the particles.

Above the liquidus temperature of the matrix steel the composite shows clearly a
thixotropic characteristic which is why also some simplified thixoforming tests were

performed in the laboratory scale.




ABSTRACT

Finally and based on the results of the experimental investigations and theoretical
considerations the work gives an outlook on most promising ways for the future production of

metal-matrix-composites at the industrial scale.
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EINLEITUNG

1 Einleitung

Metalle, Keramiken und Polymere bilden die 3 groRen Werkstoffgruppen mit den
jeweiligen Vorteilen und Nachteilen bei den Festigkeitswerten, thermischen oder chemischen
Stabilitaten oder einfach gesprochen den physikalischen und mechanischen Eigenschaften.
Wo ein Werkstoff einer Werkstoffgruppe bei seinen mechanischen Eigenschaften an
Grenzen stolt, kann ein Verbund aus zwei oder mehr Werkstoffen derselben Gruppe, aber
auch ein Verbund von Werkstoffen aus unterschiedlichen Gruppen Abhilfe schaffen. Diese
Verbundwerkstoffe mussen unterschiedlichsten Anspriichen gentigen, wobei eine erhohte
Abriebfestigkeit, Korrosionsbesténdigkeit oder Biovertraglichkeit nur als Beispiele mdglicher

Anforderungen genannt werden sollen.

Durch die stetige Forderung nach sinkenden Emissionen im Automobilsektor zielt die
Industrie auf eine stetige Erweiterung des Werkstoffspektrums im Kfz-Bereich ab.
Entwicklungen fur alternative Antriebsmdglichkeiten, effizientere Motoren und sinkende
Bauteilgewichte sind lediglich Beispiele fur die unterschiedlichen Forschungstrends, die

durch die Forderungen nach Emissionsverringerung vorangetrieben werden.

Um ein sinkendes Bauteilgewicht zu erreichen kann die Forschung den
unterschiedlichsten Ansatzen folgen. So steigt der Ersatz von Stahl im Automobil durch
Leichtmetalle wie Aluminium und Magnesium bzw. deren Legierungen seit mehreren Jahren
stetig an. Die Stahlindustrie stellt diesem Trend Stdhle mit erhdhter Bauteilfestigkeit bei
gleichzeitig reduzierter Dicke entgegen, um so das Gewicht zu senken. Spezielle
Legierungskonzepte (Fe-Al-Legierungen, TWIP-Stahle, ...) aber auch Verbundwerkstoffe

sind ebenfalls Teil der Forschungen zur Emissionsreduktion im Automobilsektor.
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Die Forschungsaktivitat in dieser Arbeit zielt auf Verbundwerkstoffe aus einer Stahlmatrix
mit einer verstarkenden keramischen Komponente zur Reduktion der Bauteildichte ab. Als
Ubergeordnetes Ziel ist die groRindustrielle Herstellung von Verbundwerkstoffe in die

Uberlegungen miteinbezogen.

Zu Beginn wird auf das komplexe Thema der Verbundwerkstoffe, deren Einteilung nach
unterschiedlichsten Ansatzen und Anwendungen bzw. Forschungsaktivitdten auf dem

Metallsektor eingegangen.

Als Randbedingung fur den Verbundwerkstoff wird ein Anteil von maximal 20 Vol.-% der
keramischen Komponente in der Matrix gewahlt. Die Keramik selbst soll eine annahernd
globulare Geometrie bei einer GroRe von kleiner 10 um besitzen. In einem eigenen
Unterpunkt dieser Arbeit wird der Auswahlprozess der passenden Keramiken mittels

spezieller Auswahlkriterien erortert.

Der Einfluss der Benetzung zwischen Keramik und Metall auf die Ausbildung eines
Verbundwerkstoffes sowie die Mdglichkeit der Umformung des Verbundes im sogenannten
Pseudo-Semi-Solid-State wird  unter der  Berucksichtigung des  verwendeten

Versuchsprogrammes erortert.

Das Verhalten der unterschiedlichen keramischen Phasen in der Matrix wird Uber ein
pulvermetallurgisches Versuchskonzept betrachtet und die Verteilung der Keramik in

Abhangigkeit von der Zugabe unterschiedlicher Legierungselemente bewertet.
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2 Verbundwerkstoffe

Verbundwerkstoffe zielen durch Kombination aus zwei oder mehr Materialen darauf ab, die
gunstigen Werkstoffeigenschaften dieser Materialen in einem einzigen Werkstoff zu
vereinen. Diese gunstigen Eigenschaften beschranken sich jedoch nicht nur auf die
mechanischen, sondern auch auf die ékonomischen Eigenschaften wie Verfligbarkeit und
Rohstoffpreis bzw. Produktionskosten des Werkstoffes. So flhren knapper werdende
Ressourcen und standig steigende Rohstoffpreise auch unweigerlich zur Kombination aus
gunstigen Werkstoffen mit schlechten bis maRigen mechanischen Eigenschaften, und
teureren Werkstoffen mit guten mechanischen Eigenschaften. Die gewinschten
Verbesserungen sind jedoch nicht immer dieselben sondern hangen stark vom spateren
Verwendungszeck des Produktes ab. So nennt Krainer [ beispielsweise fir
Leichtmetallverbunde ein mégliches Verbesserungspotential betreffend einer:

e Steigerung der Streckgrenze und Zugfestigkeit unter Beibehaltung eines
Mindestmalies an Zahigkeit,

e Erhéhung der Kriechbestandigkeit und Ermuidungsfestigkeit bei erhdhten
Temperaturen,

e Steigerung der Thermoschock- und/oder Korrosionsbestandigkeit,

e Verringerung der thermischen Ausdehnung,

e Erhéhung des E-Moduls, ...

Diese Verbunde stellen aber nur einen Teil des moglichen Verbundspektrums dar und so
kénnen auch andere Eigenschaften fiir spezielle Werkstoffgruppen angestrebt werden: "
e Erhdhung der Abriebfestigkeit,

o Verbesserung der magnetischen Eigenschaften,
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e Biokompabilitat, ...

Polymere, Keramiken und Metalle bilden die 3 grofien Werkstoffgruppen welche sowohl
untereinander als auch miteinander zu Verbunden kombiniert werden kdnnen. Das Ziel der
vorliegenden Arbeit ist die Herstellung eines Stahl-Keramik-Verbundwerkstoffes zur
Reduktion der Dichte bei gleichbleibender oder verbesserter Steifigkeit. In Kapitel 2.1 wird
auf die grundsatzlichen Einteilungsmaoglichkeiten von Metall-Matrix-Verbundwerkstoffen, kurz

MMC, und die in dieser Arbeit gewahlte Einteilung eingegangen.

2.1 Einteilung der Verbundwerkstoffe

Metall-Matrix-Verbunde finden in den unterschiedlichsten Bereichen Anwendung. So sind
beispielsweise Kupfer-Kohlenstoff Verbunde als Schleif-Kontakte in Generatoren und
Motoren im Einsatz. MMC’s mit Leichtmetallen als Matrix werden primar im Automobilbereich
und Transportwesen als Bremsscheiben und Kolben verwendet. Schneidwerkzeuge mit
hoher Lebensdauer konnen durch hohe Karbidanteile in einer Stahlmatrix erreicht werden,
was ebenfalls als Verbund interpretiert werden kann. ™ Schon anhand dieser wenigen
Beispiele wird deutlich, dass eine Einteilung der Verbundwerkstoffe an sich Uber eine
Vielzahl an Parametern wie z.B. die Herstellrouten, die Geometrie der verstarkenden Phase
oder das Matrixmetall getroffen werden kann. So unterteilt Krainer [ die Verbunde nach
Form der verstarkenden Phase bei gleichzeitiger grober Einteilung des Herstellprozesses.
Chawla ¥ trifft dagegen eine Einteilung nur liber die Geometrie der verstarkenden Phase.
Eine schematische Darstellung dieser Geometrien ist in Abbildung 1 gegeben. Die

zugehdrigen Formfaktoren kdnnen Tabelle 1 enthommen werden.

Tabelle 1: Beispiele fiir Form, GroRBe und Art der verstiarkenden Phase in MMC's in

Anlehnung an a,

Verstarkung Seitenverhaltnis | Durchmesser [pm] Beispiele
Partikel 1-4 1-25 SiC, Al,O3, BN, B,C, WC
Fasern (kurz), Whisker 10 — 10000 1-5 C, SiC, Al,O3, SiO,
Fasern (lang) > 1000 3-150 SiC, AlLO;, C, B, W
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(A) (B) (©) (D)

)

L

Whisker
Fasern (kurz)

Fasern (lang) Partikel Schicht-Verbund

Abbildung 1: Form und Geometrie der verstarkenden Phase in Anlehnung an ,

Die Menge der verstarkenden Phase ist streng genommen auch noch fur die Bezeichnung
des Verbundes an sich ausschlaggebend. So ist definitionsgemal ein MMC ein Werkstoff
mit einem Metallanteil >50%, bei einem Metallanteil <50% spricht man von einem Keramik-
Matrix-Verbund (Ceramic Matrix Composite, CMC). ! In der Literatur wird eine derart strikte
Trennung jedoch nicht eingehalten und so kénnen auch Verbundwerkstoffe mit einem hohen
Keramikanteil (z.B. 55 oder 70 Vol.-%, ') unter dem Begriff MMC gefunden werden.

Der gewinschte Anteil der verstarkenden Phase in der Matrix bestimmt in weiterer Folge
auch die Herstellrouten. Evans et al. ™ unterscheidet bei den Herstellrouten:
e Flissig-Phasen Prozesse (z.B. Einrlhren in eine Schmelze).
o Fest-Phasen Prozesse (z.B. Pulvermetallurgie).
e Zwei-Phasen Prozesse (z.B. Rheocasting).

e Gas-Phasen Prozesse (z.B. Beschichtungen).

Das Aufbringen von Schichten zur Erhéhung der Abriebfestigkeit ist die am weitest

verbreitete Anwendung der Gas-Phasen Prozesse. Hierzu zahlen:

e PVD- und CVD-Verfahren,
o Elektrolytisches Beschichten,

e Plasmaspritzen oder Flammspritzen, ...

Das Beschichten von Fasern zur Bildung von Faserpaketen Uber eine darauffolgende
Diffusionsbindung ist eine weitere Mdoglichkeit fiur die Anwendung von Gas-Phasen-
Prozessen. ®® Eine Ubersicht (iber die gingigen Herstellrouten fiir Fliissig-Phasen, Fest-
und Zwei-Phasen Prozesse ist in Abbildung 4, in Anlehnung an Evans et al. ! gegeben. Da
die Gas-Phasen Prozesse flr die vorliegende Arbeit keine nennenswerte Rolle spielen wird

in weiterer Folge auf eine Detailbetrachtung verzichtet.
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Bei Fest-Phasen Prozessen werden die bendtigten Komponenten in den gewdinschten
Anteilen entsprechend der Zielzusammensetzung gemischt, wobei eine Zugabe von
organischen Bindemitteln je nach Verfahren erforderlich ist. Der Anteil und die Grofie der
verstarkenden Phase koénnen hierbei beliebig bis hin zum CMC Bereich verandert werden.
Auf diesem Weg ist die Herstellung sowohl dichter als auch offenporiger Verbunde (z.B.
Schaume aus einem mit ZrO, verstarktem TRIP Stahl ' ) bei einer groRen
Variationsmaoglichkeit auch am Matrixwerkstoff moglich. Die Route Uber die Pulvermetallurgie
ist das bekannteste Beispiel flir Fest-Phasen Prozesse. Diese gilt jedoch als die teuerste
Methode zur Herstellung von Verbunden und wird nur fur kleine Dimensionen im Kilogramm-
Bereich eingesetzt.

Die zwei am haufigsten angewandten Routen bei den Flissig-Phasen Prozessen sind das
EinrGhren (Abbildung 2, links) von keramischen Partikeln in eine flissige Schmelze und die

Infiltration von keramischen Vorformen (Abbildung 2, rechts; Abbildung 3).

Partikel

Abbildung 2: Links: Einriihren von Partikeln in einen Vortex; Rechts: Infiltration ohne

zusatzlichen Druck; In Anlehnung an @,

(B) (€)

Stempel

Metall

Vorform

1 wwme—T i i

Abbildung 3: Infiltration unter Druck (,,squeeze casting®); In Anlehnung an fel,
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Prozess- . fKeramik Vorbereitende MMC :
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S
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Stahl p. - I:_"Herstellung einer_;_’ Infiltrat >
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| " Casting” "

Verstarkende Phase: P = Partikel; W = Whisker; F = Fasern;
NEM = Nicht-Eisen-Metalle; met. = metallisch; LPS = Liquid Phase Sintering

Abbildung 4: Herstellwege fiir MMC, in Anlehnung an Evans et al. o, Begriffserklarungen

sind dem Glossar zu entnehmen.

Die Infiltration von keramischen Vorformen wird sowohl im Stahl- als auch im Nicht-Eisen-
Metall-Bereich (NEM) angewendet und kann sowohl unter Einwirkung eines auf3eren Drucks
als auch ohne Druck bzw. im Vakuum erfolgen. Mogliche Kombinationen aus
unterschiedlichen Matrixmetallen und keramischen Verstarkungsphasen sind in Tabelle 3
angefuhrt. Als Probleme gelten wiederum Porositaten, eine mangelnde Infiltrationstiefe und
eine Beschadigung der Vorform durch den aufgebrachten Druck. Ein Vergleich der Daten
aus Tabelle 2 und Tabelle 3 zeigt sehr deutlich eine klare Grenze zwischen der Anwendung
des Ruhrens und der Infiltration zur Herstellung eines Verbundwerkstoffes. Wahrend der
Anteil der verstarkenden Phase beim Rihren bzw. EinrGhren klar unterhalb von 20 Vol.-%

liegt, beginnt die Anwendung der Infiltrationsmetallurgie erst bei einem Anteil von etwa 20-30
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Vol.-% und erstreckt sich bis 90 Vol.-%. Den limitierenden Faktor stellt beim Ruhren die

sinkende Viskositat der Schmelze bzw. des dispersiven Fluids dar.

Bei der Infiltration dagegen steht zu Beginn des Verfahrens meist die Herstellung eines
keramischen GrundgerUstes, welches eine gewisse Festigkeit und Stabilitdt aufweisen muss
um den vorherrschenden Infiltrationsdricken standhalten zu koénnen. Um dies zu
gewahrleisten ist somit eine gewisse Mindestmenge an Keramik die Voraussetzung fur den
Erfolg dieses Verfahrens. Nach oben hin wird die Anwendbarkeit der Infiltration durch die

schwindende Porositat bzw. Durchlassigkeit dieser Vorform begrenzt.

Tabelle 2: Beispiele fiir das Einriihren unterschiedlicher Phasen in eine fliissige Matrix.

Begriffserklarungen sind dem Glossar zu entnehmen.

Keramik Matrix Vol.-% Details Lit.
2.5, 5 (Gw.-%) (]
Al,O3
10, 20, 30 (Gw.-%) Einrihren (mech.); Graphit Rihrer (2]
5,10,15,20 [13,14]
11.3, 12, 21 0ol
5,10 (Gw.-%) Einriihren (mech.); (k.A.) rel
Al-Leg.
10 o
15 [18]
EinrGhren (mech.); Graphit Rihrer
SiC 5,10, 12 (el
"Syntalco"-Verfahren; Rihren (induktiv); 120]
0.1-0.5 .
Einblasen
8,12, 18 Einriihren (mech.); (k.A.) [e1.22]
Einrihren (RCM —,Rotation-Cylinder- [23]
Mg <20 Method")
Fe-Wolle Al 5 (Gw.-%) Einriihren (mech.); Graphit Rihrer 24
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Tabelle 3: Beispiele fiir Herstellung von Verbundwerkstoffen iiber unterschiedliche Routen

der Infiltration. Begriffserklarungen sind dem Glossar zu entnehmen.

Keramik Matrix Vol.-% Details Lit.
Al 50-65 Infiltration (Druck, mech.) oder [25]
Al-Leg. "Centrifugal Casting" mit losen Pulvern
Al-Leg. 60-90 Vorform Herstellungz Sintern, Squeeze [26]
Casting
Al,O, Stahl; Ni 127]
(30-40) Vorform Herstellung, Infiltration (ohne 28]
Stahl Druck, Ti-aktiviert);
40-47 129]
ALOs, B,C Al 40-45 Infiltration (Druck, pne.um.) von losen 30,31]
Pulvern;
AlL,Os, SiC, | Mg-Leg. (50-60) Vorform Herstellung, Sintern, Infiltration 132]
MgAl,O3 Al-Leg. (Druck, k.A.)
AlL,O3 (F)*, NIAI* TIAI 20-25 (AlL,O3 (F)); Aufgieen auf Al,O5 - Fasern (F)*; 133]
Y,0; ’ 0.5-7.5 (Y,03) Mech.Legieren, Extrusion (Y,03)
C (F)* Al-Leg. 60 (k.A. zur Vorbereitung), Squeeze Casting |
Al (kA) Infiltration (Druck, me.ch.) von losen 35]
sic Pulvern;
Fe (45) Herstellung eines SiC Schwammes, 36]
Infiltration (ohne Druck, Vakuum)
(~20) Herstellung eines ZrO, Schwammes, 137]
AufgielRen des Stahls in einer Kokille
ZrO, TRIP Vorform Uber Extrusion, Aufgiel3en des
(k.A); 5 (PM) Stahls in einer Kokille; Konduktives (3]
Sintern einer Pulvermischung (PM)
Pressen einer Mischung aus Fe-Al und
TiC, WC, Fe-40A| 30-60 (LPS); 60-90 Keramik Pulvern, LPS; Pressen der [39-42]
TiB,, ZrB, (MI) Keramik Pulver und Infiltration (MI) durch

die Schmelze (ohne Druck)

Einzelne der zuvor genannten Probleme beim Ruhren (Flissig-Phasen-Prozesse) oder der
Pulvermetallurgie (Fest-Phasen-Prozesse) kénnen durch die Wahl eines Zwei-Phasen
Prozesses minimiert werden. So wird beispielsweise durch das Ruhren einer Aluminium
Legierung im Zwei-Phasen Gebiet die Flotation von SiC Partikeln erschwert und, bei
optimaler Riihrergeschwindigkeit, die Ausbildung von Porositaten verringert. ** Tabelle 4
gibt einen Auszug aus Anwendungsbeispielen flr die Ausnutzung des SSS (Semi-Solid-
State) beim Einrlhren der verstarkenden Phase. Der Anteil an der verstarkenden Phase
betragt abermals bis maximal 20 Vol.-%. Wie bereits auch zuvor aus Tabelle 2 ersichtlich, ist
das Ruhren derzeit nur auf den Nichteisenmetallsektor beschrankt und wird vor allem fur

Aluminium und Magnesium bzw. deren Legierungen angewendet.
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Tabelle 4: Beispiele fiir das Ausnutzen des Fest-Fliissig Zustandes der Matrix fiir das

Einbringen von der verstidrkenden Phase.

Keramik Matrix Vol.-% Details Lit.

1) EinrGhren (manuell) im SSS; 2) Rihren| 1“4
(mech.) in flissigem Zustand

10.8, 20

Matrix & SiC gleichzeitig chargiert und
sic geschmolzen; Rihren und Kihlen bis
10 SSS; Rihrer = Stahl

Al-Leg. Einrtihren (mech.) im SSS; [46]
Ruhrer = Graphit

[43,45]

15, 2.5, 3.5, 5, 10 Einriihren (induktiv) im SSS; e

Al,O4

[48]

<20 (Gw.-%) Einrihren im SSS

2.2 Unterteilung der Verbunde in dieser Arbeit

In Kapitel 2.1 wurde ein allgemeiner Uberblick Uber mégliche Einteilungen der
Verbundwerkstoffe auf Basis einer Literaturrecherche gegeben. Als am sinnvollsten
erscheint die Unterteilung Uber die Herstellrouten der Verbundwerkstoffe. Um die Auswahl
maoglicher Verbunde bzw. der verstarkenden Phase flr diese Arbeit abermals ein wenig zu
verkleinern, wurde zusatzlich eine Einteilung der Herstellwege Uber die Entstehung der

verstarkenden Phase getroffen:

e Exogen (die Keramik wird von aul3en zur Matrix zugegeben)

e Endogen (die keramische Phase entsteht als Ausscheidung)

Grundsatzlich werden im Eisen- und Stahlsektor als mogliche verstarkende Phasen vor
allem Karbide, Boride und Oxide verwendet. Die Verstarkung der Matrix mit Oxiden wie Al,O3
und ZrO, wurde bisher vor allem Uber die exogene Route verfolgt. Karbide und Boride finden
primar in Werkstliicken Anwendung wo eine hohe Verschleillbestandigkeit vorausgesetzt
wird und kénnen sowohl exogen zugegeben als auch endogen erzeugt werden. Die Kriterien

fur die Auswahl der Verstarkungskomponenten wird in Kapitel 3.3 genauer erlautert.

Bei den bisher beschriebenen Verfahren (Pulvermetallurgie, Schmelz-Infiltration und das
EinrGhren in eine Schmelze) wird die verstarkende Phase hauptsachlich exogen zugegeben.
Bei Verbundwerkstoffen Uber die hier definierte endogene Route entsteht die verstarkende

Phase durch Ausscheidung im Flissigen bzw. wahrend der Erstarrung.

10
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Als Beispiel fur die endogene Route kann eine Self-Propagating High-Temperature
Synthesis (SHS) genannt werden. Bei einer SHS, aber auch Uber eine konventionelle
Schmelzroute, kann die verstarkende Phase Uber die Reaktion zweier oder mehrerer
Elemente entstehen. Zu Beginn einer SHS steht die Vermengung der Ausgangsmaterialien
wie bei den Fest-Phasen Prozessen, wobei als Ausgangsmaterialen nur die Elemente an
sich verwendet werden kdnnen. Eisen, Titan, Kohlenstoff und Bor, aber auch Verbindungen
wie B4,C und FeTi kdnnen bei der SHS Anwendung finden. Anders als bei der
Pulvermetallurgie, wo nach der Vermengung eine Kompaktierung der Mischung, eine
Entgasung usw. anschlieRen, erfolgt bei der SHS eine thermischeZindung der Synthese,
welche dann selbstandig, ahnlich einer Thermitreaktion, ablauft. Als mdgliche Anwendung
der SHS kann das Aufbringen einer verschleil’festen Beschichtung (TiC, TiB,, Fe,B) auf eine
Oberflache Uber eine Flammspritzapparatur genannt werden. ¥ Eine andere Mdglichkeit
nutzten Degnan et al.. Diese Autoren nutzten eine SHS zur Herstellung eines Stahls mit
einem Karbidanteil von 5-17 Vol.-% durch Auflésen eines Cermets mit 70 Vol.-% Fe(W,Ti)C

in einer Stahlschmelze. Der Cermet wurde dabei zuvor {iber eine SHS hergestellt. %%

Als ein Vorteil fir Verbunde Uber die endogene Route wird der glnstige Preis der
Vormaterialien gegenuber dem teils sehr teuren Preis der, daflr extra in gewissen
Geometrien hergestellten, keramischen Partikel oder Fasern gesehen. Die Form der
Ausscheidungen wird bei den endogenen Phasen dagegen Uber die Kristallstruktur bei der
Erstarrung bzw. Ausscheidung bestimmt und kann nur betreffend der GréRe modifiziert
werden. Es ist folglich unerlasslich, die Kinetik der Ausscheidung dieser Phasen im
Flissigen und Festen zu kennen und das Verfahren selbst dahingehend zu optimieren, ein
UbermafRiges Wachstum dieser Phasen, bzw. die Ausscheidung maoglicher unerwinschter
Phasen, zu verhindern. So fanden Degnan et al. heraus, dass die Ausscheidung von
sprédem und niedrigschmelzenden Fe,B durch eine Uberstdchiometrische Zugabe von Ti

unterdriickt, und ein MMC nur mit TiC und TiB, (also ohne Fe,B) hergestellt werden kann. %

53]

Die Tabellen 5 - 7 geben einen Uberblick (iber bisherige Forschungsaktivitaten im Eisen-
und Stahlsektor Uber die exogene und endogene Route. Es koénnen in der Literatur noch
zahlreiche weitere Beispiele gefunden werden, wobei diese Tabellen vor allem zur
Darstellung der Vielzahl unterschiedlicher Versuchsvariationen, und dem erreichbaren

Volumenanteil der Keramik Gber die jeweiligen Routen dienen sollen.

Es zeigt sich, dass vor allem Uber die Pulvermetallurgie bzw. Gber eine Schmelzinfiltration
ein Verbund Uber die exogene Route in fast jedem Volumenanteil moéglich ist. Das

Einbringen der verstarkenden Phase Uber ein Einblasen oder EinrUhren, wie es in der

11
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Aluminium-Industrie haufig der Fall ist, wird lediglich in einem Patent von Weil} et al. zur
Verstérkung eines TRIP Stahls mit bis zu 30 Vol.-% erwahnt. ®* Das Einbringen der Partikel
erfolgte wahrend des Giellens der Schmelze direkt Uber ein Einblasen der Partikel in den

Giel3strahl, wobei es sich hier um ein Schleudergussverfahren handelte.

Auch Uber die endogene Route werden Verbunde zumeist Uber eine pulvermetallurgische
Route hergestellt. Es ist aus den Tabellen 5 - 7 jedoch ebenfalls ersichtlich, dass alternativ
dazu Untersuchungen existieren, bei denen Karbid- und Boridverstarkte Verbunde uUber die

Ausscheidung aus einer fliissigen Schmelze hergestellt werden kénnen. °°°!

Als pseudo-exogene Route kénnte man das Einbringen von Vormaterial in eine Giel3form
definieren, womit durch das Auflosen dieses Vormaterials mit hohem Volumenanteil, und der
damit verbundenen Dispersion der Keramik, ein MMC mit niedrigerem Anteil erzeugt werden
kann. 1 Der Anteil der Keramik im Endprodukt belduft sich bei einem gegossenem MMC

meistens im Bereich kleiner 20 Vol.-%.

Fur Beschichtungen oder ein Vormaterial kann sich der Anteil ahnlich wie bei den exogen
hergestellten Verbunden bis in den CMC Bereich bewegen. Abbildung 5 zeigt ein

Anwendungsbeispiel und ein mdgliches Gefuge fur einen MMC mit 30 Vol.-% TiB,.

Abbildung 5: Links: Gefiige eines Stahl-Verbundwerkstoffes mit 30 Vol.-% TiB, nach

|. (601,

Kulikovski et a Rechts: Anwendungsbeispiel fiir einen Stahl-Verbundwerkstoff mit 30

Vol.-% TiB, im Automobil Sektor nach Cantor et al. (611

12
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2.3 Zusammenfassung der Herstellungswege

Im Zuge der Literaturrecherche wurde ein Uberblick tiber géngige Herstellwege fiir MMCs
Uber die Flussig-, Fest- und Zwei-Phasen-Prozesse gegeben. Die Einteilung der Metall-
Keramik Verbundwerkstoffe erfolgte Uber die Entstehung der keramischen Phase, wobei das
Einbringen von aulen als exogene Route, die Entstehung der Phase ber Ausscheidungen

als endogene Route definiert wurde.

Die Herstellung von Verbunden im Nicht-Eisen-Metall-Sektor erfolgt zum Grofteil Gber
einen exogenen Weg. Hierzu zahlen primar das Einrihren von Partikeln in eine Schmelze
und unterschiedliche Infiltrationsverfahren. Als wichtigster Vertreter kénnen Verbunde einer

Aluminiumlegierung mit SiC Partikeln genannt werden.

Die Ausgangsprodukte fur Verbundwerkstoffe Uber den exogenen oder endogenen Weg
bilden im Eisen- und Stahlsektor meistens Pulvermischungen, die aus Elementen und/oder
Vorlegierungen bestehen kdénnen. Die Route rein Uber die Flussig-Phase wird eher selten
verfolgt und wenn, dann wird die verstarkenden Phase Uber einen endogenen Weg im
Verbund erzeugt. Untersuchungen betreffend der endogenen Route zielen neben dem
Finden einer geeigneten Herstellmethode auf die Vermeidung unerwilnschter

ausgeschiedener Phasen ab.

Karbide und Boride kommen als verstarkende Phase sowohl exogen als auch endogen
erzeugt zum Einsatz. TiB, und TiC verstarkte Verbunde bilden hierbei den Hauptteil der in

der Literatur auffindbaren Forschungen im Eisen- und Stahlsektor.

Oxide werden primar exogen Uber einen pulvermetallurgischen Weg in den Verbund
gebracht. Aktuelle Studien beschaftigen sich derzeit mit der Erforschung von ZrO,

verstarkten TRIP-Stahlen und deren Anwendungen.
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3 Lightweight Steels

Das Ziel der vorliegenden Arbeit ist die Herstellung eines Stahl-Keramik-
Verbundwerkstoffes zur Reduktion der Dichte bei gleichbleibendem oder verbessertem E-
Modul. Als Ubergeordnetes Ziel ist die grofdtechnische Herstellung von Verbundwerkstoffen
anzustreben. In Kapitel 2.2 wurde als vorbereitender Schritt fur diesen Abschnitt eine
Einteilung der Verbundwerkstoffe durchgefuhrt und zwischen exogenen und endogenen
Herstellungsverfahren unterschieden. Anhand dieser Betrachtung wird auch klar, dass nicht
jeder keramische Werkstoff aufgrund seiner thermischen, physikalischen und chemischen

Eigenschaften fir eine beliebige Herstellroute gewahlt werden kann.

Einfacher dargestellt und speziell auf Leichtstahle bezogen ist es selbsterklarend, dass
z.B. WC (Wolframcarbid) mit einer Dichte gréRer als Stahl nicht zur Herstellung eines
leichteren Werkstoffes herangezogen werden kann, auch wenn der E-Modul von WC
erheblich zur Steigerung der Steifigkeit des Verbundes beitragen konnte. Das exogene
Einbringen (z.B. Einrthren) einer keramischen Phase in flissigen Stahl zur Herstellung eines
Verbundes durfte sich als unwirtschaftlich erweisen, wenn diese Phase oberhalb der
Liquidustemperatur thermodynamisch instabil ist und sich folglich auflost. Als eine sinnvollere
und wahrscheinlich wirtschaftlichere Route dirfte sich bei diesem Beispiel eine endogene
Erzeugung der verstarkenden Phase, schon alleine aufgrund der niedrigeren Vormaterial-
Preise, erweisen. Es zeigt sich anhand dieses Beispiels, dass natirlich auch der
wirtschaftliche Aspekt bei der Auswahl einer geeigneten Keramik Berlcksichtigung finden

muss.

17



LIGHTWEIGHT STEELS

3.1 Uberblick iiber verfiigbare Materialien

Im spateren Verlauf dieser Arbeit wird das jeweilige Potential der Keramiken zur

Dichtereduktion bei gleichem oder erhdhtem E-Modul unter anderem anhand eines Material-

Index bewertet. Dieser Material-Index wurde von Ashby

(86]

definiert und ist von der

Dimension des Bauteils und dessen Beanspruchung abhangig. In Abbildung 6 sind

unterschiedliche Materialklassen entsprechend ihrem E-Modul und ihrer Dichte aufgetragen.

Hier zeigt sich bereits sehr deutlich, dass eine Erhéhung des E-Moduls, in Verbunden mit

einer Matrix aus Metall, nur durch Zugabe geeigneter Keramiken erzielt werden kann.
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Abbildung 6: E-Modul vs. Dichte unterschiedlicher Material-Klassen nach Ashby.

Die strichlierten Linien in Abbildung 6 beschreiben den Material-Index und sollen als

Entscheidungshilfen bei der Wahl geeigneter Materialien dienen. Alle Materialien oberhalb

der jeweiligen Linie fUr einen definierten Material-Index sind positiv, unterhalb dieser Linien

negativ zu bewerten. ® Je hoher der Material-Index, desto positiver ist das Material zu

werten.
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Der Material-Index basiert auf der Belastung (Biegesteifigkeit) und der Geometrie des
Produkts, womit sich fur Flachprodukte ein anderer Index ergibt als fir beispielsweise
Kndppel- bzw. Blockformate. Der Unterschied basiert hier auf den unterschiedlichen
Flachentragheitsmomenten dieser Geometrien. Details zur Herleitung der Material-Indizes

firr unterschiedliche Geometrien kénnen dem Werk von Ashby ¢ entnommen werden.

Da in dieser Arbeit ein Flachprodukt als Vormaterial flr ein spateres Werkstick im
Automobil gesehen wurde (z.B. B-Saule), erfolgte die Berechnung des Material-Index nach
Formel (3-1).

F

3IE
M e = < (3-1)

MMC

Wirde als Vormaterial ein Kniippel gewahlt werden, ergibt sich aufgrund der veranderten
Geometrie, und damit dem anderen Flachentrdgheitsmoment, ein anderer Material-Index
nach Formel (3-2):

\E
MMMC = R (3-2)

MMC

Wie bereits zuvor erwahnt kann eine erhéhte Steifigkeit beim Verbund vor allem durch
eine Kombination der Metallmatrix mit Keramiken erreicht werden. Da diese jedoch meist
teurer sind als das Matrix-Metall steigen auch die Kosten flr diesen Werkstoff. Ashby
definiert somit einen weiteren Index zur Bewertung der Kosten fir den jeweiligen Verbund
und ersetzt in den bereits bekannten Formeln die Dichte durch einen spezifischen Kosten-
Faktor C, g (Abbildung 7). %

Ashby errechnet diesen Kosten-Faktor nach Formel (3-3) und erhalt somit den Kosten-

Index aus Formel (3-4). &

€MMC

" Pumc

kg
R (3-3)
Stahl
" Psiani

kg giam

_ 3 EMMC
M e = C (3-4)
v,R

Sind Verbunde mit niedriger Dichte bei gleichzeitig niedrigen Kosten gesucht, werden

wiederum Werkstoffe oberhalb der Index-Linie positiv, unterhalb dieser Linie negativ
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gewertet. Anwendung finden diese Faktoren in Kapitel 3.3.2. Die Werte zur Berechnung des

Kosten-Faktors in Kapitel 3.3.2 wurden ebenfalls dem Werk von Ashby entnommen.

Da Keramiken, speziell keramische Partikel oder Fasern, grundsatzlich erheblich teurer

sind als Stahle, verschieben sich die Kosten somit immer zu hoheren Werten. Je hoher der

Volumenanteil gewahlt wird, desto hdher sind dann auch die Kosten fur diesen Werkstoff.
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Abbildung 7: E-Modul vs. den spezifischen Kosten fiir den Verbund nach Ashby. ©*®
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3.2 Auswahl des Herstellweges

Zu Beginn dieser Arbeit musste noch vor der Auswahl geeigneter keramischer Phasen

eine Entscheidung uber die Herstellroute getroffen werden. In Kapitel 2.2 erfolgte eine

Unterteilung in endogene und exogene Verfahren mit einer Aufzahlung der wichtigsten

Merkmale. Obwohl aus der Literaturrecherche hervorgeht, dass eine Herstellung Gber den

endogenen Weg moglich sein kann (SHS, LPS, ...), werden fir diesen Weg der Herstellung

folgende Nachteilen gesehen:

Um einen Keramikanteil von bis zu 20 Vol.-% zu erreichen mussen die
Elementgehalte dieser Keramik (z.B. Ti und C fir TiC) in der Ausgangslegierung
entsprechend hoch gewahlt werden, um wahrend der Ausscheidung im Flussigen
oder wahrend der Erstarrung den gewunschten Anteil zu erreichen.

Als Beispiel dient wiederum ein Verbund mit 20 Vol.-% TiC: Unter der Annahme,
dass sich das gesamte Titan mit dem Kohlenstoff zu TiC verbindet, musste somit
ein Titangehalt von etwa 12.5 Gew.-% und ein Kohlenstoffgehalt von ca. 3.1 Gew.-
% im noch flussigen Matrixmetall eingestellt werden. Unter Berlcksichtigung der
angedachten Zielzusammensetzung der Matrix (0.08 %C, siehe Kapitel 7.1), ware
die endogene Herstellung in dieser Arbeit somit nicht zielfihrend, da hierfir fast
der gesamte Kohlenstoff mit Titan abgebunden werden, und sich das dadurch
entstehende TiC zusatzlich in der entsprechenden Grolie ausscheiden musste.

Es muss die Ausscheidung von etwaigen Nebenprodukten (z.B. Fe,B bei TiB,)
unterdriickt werden, was teils nur mit erheblichem Aufwand zu erreichen ist (z.B.
{iberstdchiometrische Zugabe von Ti, #%%%),

Das Kihlprogramm, welches die Bildung der Ausscheidungen und deren GroRe
beeinflusst muss entsprechend gestaltet werden. Da das Ubergeordnete Ziel die
groldtechnische Herstellung (z.B. Stranggiel3en) grofle Werkstlickgeometrien zur
Folge hat, ist eine gleichmafige Abkihlung Uber den gesamten Querschnitt
unwahrscheinlich, was unterschiedlich grof3e Ausscheidungen zur Folge hatte.

Die Form der ausgeschiedenen Keramik entspricht der Kristallstruktur und kann
nicht modifiziert werden. Da sich aus der Kristallstruktur jedoch meist eckige
Partikelgeometrien ergeben (hexagonal, kubisch, ...), und diese Formen sowohl fur
die spateren mechanischen Eigenschaften schadlich (Kerbwirkung, ...), als auch
bezlglich der Umformung im Semi-Solid-State (siehe Kapitel 4) hinderlich sein

konnen, sollten diese Geometrien in Verbunden eher zu vermieden werden.
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Aufgrund der angeflhrten Probleme erscheint dieser Weg fur die vorgegebenen
Randbedingungen als wenig erfolgversprechend. Als Vorteile fir den somit gewahlten
exogenen Weg konnen folgende Punkte genannt werden:

e Die GroRRe und Form der keramischenPhase (Partikel) kann entsprechend den
Spezifikationen des Lieferanten der Keramik eingestellt werden.

e Die Geometrie der Keramik kann vor dem Einbringen Uber entsprechende
Verfahren in eine spharische oder globulare Form tUberflhrt werden.

e Bei thermischer und chemischer Stabilitat der Phase in der fliissigen Matrix ist eine
Veranderung der Stahlanalyse ausgeschlossen und unerwiinschte Phasen kénnen

vermieden werden.

Als mogliche Probleme fir den exogenen Weg stehen den Vorteilen gegeniber:
o Zumeist schlechte Benetzung zwischen Stahl und Keramik.
e Damit verbunden ein erschwertes Einbringen der Keramik in den Stahl (z.B.
Infiltration nur unter Druck méglich; Uberwinden der Oberflaichenspannung der
Schmelze erforderlich).

e Schlechte Haftung zwischen Matrix und verstarkender Phase.

Es zeigt sich, dass die zuvor genannten Probleme primar in einer mangelnden Benetzung
zwischen der Keramik und der Matrix begriindet zu sein scheinen. Auch wird in der Literatur
die Benetzung als kritischer Faktor in der Herstellung von Verbundwerkstoffen gesehen. Die
Pulvermetallurgie umgeht diesen Faktor indem flissige Phasen beim Herstellungsprozess
vermieden werden. Im Nichteisenmetallsektor hilft man sich teilweise durch das Einbringen
der Keramik beim Einrtihren in eine Schmelze im Zwei-Phasen-Gebiet, was ein MitreiRen der
Keramik in die teilerstarrte Schmelze zur Folge hat und nebenbei noch ein Aufsteigen der
Keramik aufgrund eines Dichteunterschieds verhindert. In einem spateren Kapitel dieser
Arbeit wird auf die Beinflussbarkeit der Benetzbarkeit im Detail eingegangen. Es geht daraus
hervor, dass diese in gewissen Grenzen zum Positiven hinverandert werden kann. Aufgrund
der oben genannten Vorteile und der Beeinflussbarkeit der Benetzung wurde in dieser Arbeit

ein exogener Weg zur Herstellung des Verbundes gewahlt.

3.3 Auswahl der keramischen Phase

Schon aus der allgemeinen Betrachtung der moéglichen Verbundwerkstoffe in Kapitel 2
und der Unterteilung der Herstellungswege in Kapitel 2.1 und 2.2 geht hervor, dass eine

Vielzahl an mdglichen Kombinations- und Variationsmaoglichkeiten flr Verbunde existieren.
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Die Unterteilung entsprechend den Herstellwegen und die Aufspaltung in einen exogenen
und endogenen Weg in dieser Arbeit war der nachste Schritt, um die Auswahl mdglicher
Werkstoffverbunde weiter einzugrenzen. Durch die Wahl der exogenen Route folgt nun die
Auswahl einer keramischen Phase, welche primar den Anforderungen fur eine

Dichtereduktion und einer Erhéhung der Steifigkeit des Verbundes gerecht werden soll.

Grundsatzlich steht am Beginn der exogenen Prozesse die Auswahl einer geeigneten

Keramik betreffend:

e Geometrie und Grolie (Fasern, Partikel; um oder nm; ...).
¢ Physikalische Kennwerte (E-Modul, Harte, Dichte, ...).
e Preis und Verflgbarkeit.

e Chemische Stabilitat der verstarkenden Phase in der Matrix.

Bei der Herstellung von Verbunden mit einer aus der Matrix ausgeschiedenen

keramischen Phase waren des Weiteren noch die Kenntnis der

e Phasengleichgewichte (z.B. Fe-Ti; Fe-TiBy;...), der
e \Verflgbarkeit und des Preises des Vormaterials (z.B. FeB, FeTi,...), und der

e Reaktions- und Ausscheidungskinetik erforderlich.

Diese letztgenannten 3 Punkte mussen durch die Wahl des exogenen Weges nicht im
Detail betrachtet werden. Aufgrund der Berechnung der thermodynamischen Stabilitat der
Keramiken in flissigem Stahl mit der Software FactSage wird dennoch auch dieser Aspekt

der Auswahl parallel beriicksichtigt.

Als verstarkende Phasen kénnen Verbindungen aus zwei Elementen wie Oxide, Karbide,
Nitride, Boride und Sulfide aber auch Verbindungen aus mehreren Elementen wie Oxisulfide
oder Spinelle zum Einsatz kommen. Da tber den exogenen Weg die verstarkendePhase von
aullen in die Matrix eingebracht wird und zuvor erst hergestellt bzw. angeschafft werden
muss, ist die Auswahl der Keramiken auf die Angebotspalette der Hersteller beschrankt.
Dasselbe gilt fur die Geometrie und GroRe bzw. Groflenverteilung der Partikel. Als erste

Schritte der Auswahl méglicher Partikel standen in dieser Arbeit:

e Eine Literaturrecherche Uber verfligbare keramische Partikel ohne Berticksichtigung
der Geometrie, GréRRenverteilung, Preis oder Stabilitat in einer Stahlschmelze.
e Eine Literaturrecherche Uber die physikalischen Eigenschaften der verfigbaren

keramischen Partikel.
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e Ein Abgleich der physikalischen Eigenschaften, wenn unterschiedliche Daten aus der
Literatur hervorgehen (E-Modul fir ein porése Keramik entspricht nicht dem E-Modul

einer dicht gesinterten Keramik, usw.)

Besonderes Augenmerk wurde auf den zuletzt genannten Punkt gelegt, da es zu
erheblichen Unterschieden in den weiteren Betrachtungen und Auswahlkriterien kommen
kann, wenn die Grundlage zu solchen Betrachtungen auf falschen oder unvollstadndigen
Datensatzen basiert. So spielen sowohl die Reinheit der Keramik als auch die Vorgeschichte
der Keramik (dicht gesintert, porés usw.) vor der Uberpriifung der mechanischen und

physikalischen Eigenschaften eine Rolle.

Da es sich bei den Partikeln um dichte Werkstoffe handelt wurde bei der Auswahl der
Datensatze darauf geachtet, mechanische und physikalische Kennwerte dieser Keramiken
anhand dicht gesinterter Priflinge fur die nachfolgenden Betrachtungen heranzuziehen.Aus

der Recherche ergaben sich folgende Keramiken als verflgbar (Tabelle 9):

Tabelle 9: Aus der Literaturrecherche - fiir die Selektion potentieller verstarkender Phasen -

ausgewadhlte Keramiken.

Oxide AlLO3 ; AlLTiOs ; BaO ; BeO ; CaO ; Ce,03 ; Cr,0O3 ; MgO ;
SiO,; SrO TiO, ; Y03 ; ZrO, ;

Karbide | BsC ; BC; CrsC; ; Mo,C; NbC ; SiC ; TaC ; TiC ; UC ; VC;
WC; ZrC

Boride | crB, ; TiB, ; ZrB,

Nitride | AIN ; BN (hex) ; BN (kub) ; SisNy ; TiN ; ZrN

Sulfide | ce,S,: Cu,S; CuS ; MnS ; Y,S;

Sind die meisten dieser Keramiken wie Al,O3; oder TiC bereits aus den vorhergegangen
Kapiteln bekannt, so wurden der Vollstandigkeit halber auch exotische Stoffe wie SrO oder
UC bei der Literaturrecherche berlcksichtigt. In Tabelle 10 und Tabelle 11 sind die
wichtigsten mechanischen und physikalischen Eigenschaftender verfigbaren Keramiken -
sofern der Literatur entnehmbar - sowie der Preis pro Gramm, bereits nach Abgleich der

Datensatze, zusammengefasst.

Bei Betrachtung von Tabelle 10 und Tabelle 11 wird deutlich, dass zwar eine Vielzahl an
Keramiken bekannt und/oder verfligbar, die physikalischen oder mechanischen Kennwerte

aber bei weitem nicht vollstandig vorhanden oder erforscht sind.

24



14

- - - - [rel 0961 [v6] 06€ [v6] 00S€ [ve] 9/ OaN

- - - - [rel 0051 [v6] 0€s [v6] (V]874 [ve] Z6 ool
(e6] 088°. - - - - €0l los1] 0lL9l l041] oy SUnN
[osl 0¢co [g6l 96 [v6l 17 [6011 (0°14 [v6l €.0¢ l6o1] v'e OB
g6l 089¢ - - [v6l 0L6e [v6l 0g¢ [v6l 068¢ 6l €l OiH
[e6] 0050} - - - - - - - - [801] 9v sn)
le6] 08202 - - - - - l66] ockl 2ol 9G stn)

- - - - - [s01] Le looi] 0SSl [soi] 96 tgiD
le6] 06%°0 - - [v6] 0sel [v6] 0.€ [v6] 0681 [v6] JA) Sk}
le6] 0¥0°0 (6] 88 [v6] G162 [v01] 1415 [v6] €152 [v6] Z's f0%0

lool] 9/'LL - - - - - - (66] 0681 [co1] Z'S £g%a)
l¢6] 0820 sl  (0GS1) SOL - - - l66] 0€22 [zou] z9 f0%)
g6l 8900 sl el (96l Sl - - [o6l 08G¢ [1ol] €e oed

loou] 00L'9¢ l68] (0ssl) zhl - (6] 089 l66] 9962 (g6l v'e (an¥) Ng
(o6 0020 l68] (0ssl) zhl [z8] 000} (26l 06 l66] 9962 (6] A4 (xau) NG
6] 6€6°L - - 6l o6vL 6l 00¢€ [l £¥8¢ 6] o¢ o®4g
6] oer'L - - (96l 00¢ - - 6l €261 [96] L'S oed
g6l oLe’l - - [v6l 00ce [v6l (015174 [vel 0clc 6l Gg'¢ 04/90'g
[o6 0910 (g6 (*HN) o€l (6] o€zl (8] oLe (6] 09.2 (8] ee NIV
[e6] €L€0 - - (8] 0S¢ (6] 0€ 1] v681 (8] €¢ SolLv
[os! 0510 e8! yyL-GEL sl 0061 sl 08¢ g8l 0S0¢ 8] 6'¢ tollv

6/3 []e AH [edo] 3 [0.1"L [(wo/6] d

(1) uayiwesay Jop uajeq uaysbiIYoIM Jop Bunssejuawiwesnyz ;g ajjoqeL

ST1391S LHOIIMLHOIT



9¢

- - - - [ve] 00ZL [v6] 092 vl 0€02 [vé] €9 ‘iSO
- - - - [ve] 068 v6] 092 v6] 0€s1 [v6] vy asiL
[eel Y010 l68] ¢clL-6lLl [o6l 00€l [zl 0] 74 [o6l 089¢ (o6l 6°G oIz
%) oLe'L - - [v6] 0csl - - [v6] 086¢ 6l V'L NIZ
[cel oLc'L - - [v6] 0e6e [v6] 0S¢ [v6] 0€se [l L9 o1z
(o6l 000°¢ ler] (0,0651) 201 [v6] 0S¢c [v6] Sve [v6] 0¥0€ [v6] 19 =174

[004] ze'se - - - - - - 811 Ge6l (811] 8¢ TN
(6] 98lL'L - - - - (214 oSl (214 (0[5%74 lo11] 0G fO%A
[cel oee’L - - [v6] 0811 [v6] 004 [v6] 0clc 6l LGl M
- - - - 6] G60¢ [v6] 0cvy [v6] 0L8¢ 6] v'G OA
- - - - 6l 0¢6 - - [v6] oLee [v6] o€t an
(6] 00¥°0 l68] 8 511l ¥4 % 511l €8¢ [96] GLLL 1] v ‘ol
(o] 0510 sl (D.06G1) Z€L [r6] 0661 [r6] 052 [r6] 00zZ¢€ [16] v'G NIL
(o] 010 (g6l (0.0561) 09 [r6] 000€ [r6] 0S¥ [r6] 0sLe [16] 6'Y ol
[eel 86,0 ler] (0,0651) Z6-2¥ [v6] 00€e [v6] 0€s [v6] 086¢ [v6] 1*I 4 tall
eel 08L'S - - 6] 0091 6] G8¢ 6] 088¢ [l gyl oelL
eel 08.'¢ - - - - - - [o6l oeve lz11] LYy ois
loel 00L0 l68] SLL-0LL - - [l cl [o6] c0L1 Ll ¥'e ols
g6l 0600 [l Z8 [v6l 00S¢€ [zl oLy [vel 00S¢ [vel 2'e aIs
[¢6] 02z 0 - - [ve] 0051 [ve] 00€ [ve] 0061} [ve] z€ 'NfIS

JE []e AH [edol 3 (0.1 [;wo/6] d

*(11) uayiwela)y J19p udyeq ualsbyoIM Jop Bunssejuswiwesnz L} ajjaqel

ST1391LS LHOIIMLHOIT



LIGHTWEIGHT STEELS

3.3.1 Wertung der Kennwerte fiir die Auswahl der Keramiken

Entsprechend dem Primarziel der Dichtereduktion und dem Sekundarziel des
gleichbleibenden oder erhdhten E-Moduls unter Berucksichtigung der verfugbaren Daten

wurde den Kennwerten folgende Gewichtung gegeben.
Dichte der Keramik, p [g/cm?]

Durch die heutzutage weit fortgeschrittenen Messmethoden kann fir so ziemlich jede Art
von Festkérper, egal ob dicht, porés oder als Pulver vorliegend die Dichte bestimmt werden.
Daraus folgt, dass die Werte fur die jeweiligen Dichten aus Tabelle 10 und Tabelle 11 in der
Literatur keine grof3en Unterschiede aufweisen und fir die folgenden Auswahlvorgange der
Keramiken herangezogen werden koénnen. Da die Dichtereduktion das Primarziel dieser

Arbeit ist wird den Dichtewerten eine grofle Bedeutung beigemessen.
E-Modul der Keramik, E [GPa]

Der E-Modul beschreibt den Zusammenhang von Spannung und Dehnung bei Verformung
eines festen Korpers im linear elastischen Bereich entsprechend dem Hook’schen Gesetz.
Bei kristallinen Korpern wie Keramiken ist dieser Wert jedoch von der Kristallorientierung
abhangig und die Werte aus der Literatur variieren dementsprechend stark. Da die
Bestimmung des E-Moduls eine gewisse ProbengréfRe und Probengeometrie voraussetzt,
manche Keramiken diese Anforderungen aber nicht erflllen kénnen, sind die Datensatze in
Tabelle 10 und Tabelle 11 entsprechend Ilckenhaft. Die hier verwendeten Werte gelten flr
Einkristalle oder dicht gesinterte Werkstoffe. Der E-Modul wird fur die Berechnung der
Steifigkeit des Werkstoffes, in weiterer Folge definiert Uber den Material-Index (siehe spater),

bendtigt und steht bei der Auswahl der Keramik an zweiter Stelle.
Benetzungswinkel zwischen Keramik und Stahl, 6 [°]

Aus der Literatur bezlglich der Herstellung von Verbunden geht klar hervor, dass der
Benetzung zwischen der Matrix und der verstarkenden Phase eine hohe Bedeutung
geschenkt werden muss. Gibt es bei den mechanischen Eigenschaften wie E-Modul oder
auch der Harte der Werkstoffe in der Literatur schon grof3e Differenzen, so ist der Abgleich
der Datensatze fur den Benetzungswinkel - das MalR fur die Benetzbarkeit - ungleich
komplizierter. Als Einflussfaktoren auf den Benetzungswinkel kénnen die Reinheit der
Keramik und deren Oberflachenrauheit, die Stahlzusammensetzung, die Atmosphare, die
Temperatur und die Wechselwirkungen zwischen Stahl und Keramik gesehen werden. Ein
grundlegender Uberblick (iber das Thema der Benetzbarkeit wird noch in einem spateren

Kapitel dieser Arbeit gegeben. Die hier angegebenen Werte fuir den Winkel zwischen
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Keramik und Eisen beziehen sich auf Versuchsbedingungen bei einer Temperatur von
1600°C unter einer Argon-Atmosphare. Abweichungen von diesen Bedingungen sind
gegebenenfalls angegeben. Da der Winkel in gewissen Grenzen laut Literatur — siehe das
spatere Kapitel — beeinflusst werden kann, wird dieser Faktor zu Beginn der Partikelauswahl

nur begrenzt berucksichtigt.
Schmelzpunkt, T, [°C]

Da Keramiken grundsatzlich einen zumeist viel héheren Schmelzpunkt als Eisen
aufweisen ist dieser Wert eher als informativ zu sehen. Bei der Auswahl der Keramiken wird

der Schmelzpunkt nicht bericksichtigt.
Hérte nach Vickers, [HV]

Die Hartewerte von Keramiken sind in der Literatur meist Uber die Harte nach Vickers,
Rockwell oder Brinell angegeben. Hier existiert die gleich Problematik wie bei der Ermittlung
des E-Moduls. Zum einen ergeben sich unterschiedliche Werte fir dichte oder porose
Keramiken, zum anderen kénnen die bendétigten Prifkdrpergeometrien aus den Keramiken
nicht hergestellt werden, was die fehlenden Werte in Tabelle 10 erklart. Da die Harte aber
nur einen untergeordneten Einfluss auf die Eigenschaften des Verbundwerkstoffs hat und
nur der Vollstandigkeit wegen angefuhrt wurde, wird diesem Faktor bei der Auswahl der

Keramiken keine Bedeutung beigemessen.
Preis der Keramik, [€/g]

Der Preis der Keramik, im Speziellen der Keramikpartikel oder —pulver, kann je nach
GroRe, Geometrie und Reinheit sehr stark je nach Anbieter variieren. Die hier angegebenen
Preise sind die jeweils gunstigsten fir die zugehorige Keramik entsprechend den
vorgegebenen Spezifikationen, die spater in Kapitel 7.1 noch einmal genau definiert werden.
Da auch die wirtschaftliche Seite bei der Herstellung eines Verbundes Berucksichtigung
finden muss ist der Preis der Keramik, selbst wenn der Preis bei der grof3technischen
Herstellung gunstiger wird als bei Mengen fir den Labormaflstab, dennoch ein wichtiges
Kriterium bei der Auswahl der verstarkenden Phase. So erscheint die Verwendung von
kubischem Bornitrid, welches fast denselben Einkaufspreis besitzt wie festes Gold, selbst fur

den Laborbedarf im Gramm-Bereich als eindeutig unwirtschaftlich.
Sonstige Kennwerte

Da die mechanischen Kennwerte des Verbundes in dieser Arbeit nur sekundar von
Bedeutung sind, werden z.B. ein thermischer Ausdehnungskoeffizient aber auch die

elektrische oder thermische Leitfahigkeit dieser Keramiken nicht bertcksichtigt.
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3.3.2 Selektierungsprozess

Far die Auswahl der Keramiken wurde ein Vorgehen in 2 Stufen gewahlt:

1. Ausmustern einzelner Keramiken entsprechend den oben genannten Kriterien wie
Dichte, E-Modul und Preis bzw. Verfligbarkeit.

2. Bestimmung der erzielbaren Dichte bzw. dem E-Modul des Verbundes bei 10 und
20 Vol.-% verstarkender Phase. Errechnung des vermutlichen Material-Index
(Mumc) bei gleichzeitigem Potential zur Dichtereduktion unter Berticksichtigung der

thermodynamischen Stabilitat der keramischen Phase in flissigem Stahl.

Die Ausmusterung gewisser Keramiken ist der erste logische Schritt vor der Anwendung
von Stufe 2, wobei sich hier die parallele Betrachtung aller Materialkennwerte als sinnvoller
erweist als die Betrachtung jedes Kennwertes im Einzelnen. Eine Ausnahme bildet die
hohere Dichte einer Keramik als die Dichte der Matrix, da ein Beimengen dieser Partikel in

eine Matrix auf keinen Fall zu einer Dichtesenkung fuhren kann (pkeramik> Peisen/stant):

e HfC; Mo,C; TaC; UC; WC
Alle verbleibenden Keramiken flihren aufgrund der niedrigeren Dichte als Stahl zu einer
mehr oder weniger starken Dichtereduktion, wodurch das Kriterium der Dichte fiirs Erste

nicht mehr flr eine weitere Selektion Verwendung findet.

Eine weitere Ausnahme bilden die folgenden Partikel, welche nicht in den gewtlinschten
Spezifikationen erhaltlich sind (fehlender Wert in der Spalte ,€/g“ in Tabelle 10) und dadurch

aus der Wahl méglicher Partikel fallen:

e CrB,; NbC; VC ; MoSi; ; TiSi,

Unter dem Aspekt der Wirtschaftlichkeit wurde ein Kriterium eingefihrt, wodurch alle
Keramiken mit einem Preis kleiner als 1.5 €/g in der Auswahl verbleiben, was etwa % der
Keramiken betrifft. Dieses Kriterium wurde unter der Berlcksichtigung getroffen, dass fir die
ausscheidenden Keramiken in der Literatur auch teils keine gultigen Werte flir den E-Modul

gefunden werden kdnnen:

e BeO ; BNy ; CesSs; CusS ; CuS ; MnS ; SrO ; Y,S;; ZrBs
Fir BeO und kubisches Bornitrid finden sich in der Literatur zwar hohe Werte fur den E-
Modul, das K.O. Kriterium flr diese beiden Keramiken stellt aber auf jeden Fall der Preis pro

Gramm dar.
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Da fur die Anwendung von Stufe 2 die Berechnung des Material-Index bendétigt wird,
koénnen folgende Keramiken aufgrund eines fehlenden Wertes fur den E-Modul ausgemustert

werden:
e BaO; CaO; Ce,0O5; ZrN
Fur den weiteren Selektierungsprozess wurde der zu erwartende Material-Index von den,
in Tabelle 12 angegebenen Keramiken, nach Formel (3-5) (siehe Kapitel 3.1) berechnet.

VE
MMC (3-5)

MMC

MMMC =

1

Die Berechnung der Dichte flir einen Verbundwerkstoff erfolgt nach Formel (3-6)

pMMC:fp.pp+(1_fp)'pM (3-6)
Mit: Pumc --- Dichte des Verbundes

S, ... Volumenanteil an der verstirkenden Phase

p, ... Dichtedes Partikel —Werkstoffs

Py --- Dichte des Matrix — Werkstoffs

Der E-Modul eines Verbundes kann mit Formel (3-7) abgeschatzt werden

E -E
EMMC: -t
f E,+(A=f)E,

(3-7)

Mit: E i --- E—Modul des Verbundes
E, ... E—Modul des Matrix —Werkstoffs
E ... E—Modul des Partikel — Werkstoffs

p
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Die Werte fur den Matrix-Werkstoff (Eisen bzw. Stahl) sind in Tabelle 13 dargestellt.

Tabelle 13: Referenzwerte fiir den Matrix-Werkstoff in dieser Arbeit.

Dichte [g/cm?] ‘ 7.80

E-Modul [GPa] ‘ 210

Die berechneten Werte fur die Dichte, den E-Modul und den Material-Index maoglicher
Werkstoffverbunde aus Stahl und keramischen Partikeln sind fiir die, in Tabelle 12

angegebenen Keramiken, in Tabelle 14 gegeben.

Bei Betrachtung der graphischen Darstellung aller Werte aus Tabelle 14 in Abbildung 8
wird klar, dass Al,TiOs aufgrund eines zu geringen E-Moduls des spateren Verbundes aus
der Wahl fallt. Die horizontal unterbrochene Linie definiert den E-Modul vom Matrixwerkstoff,
welcher durch Zugabe einer Keramik nicht unterschritten werden sollte. Auch wenn das
sekundare Ziel einen gleichbleibenden oder erhohten E-Modul fordert, so wurde in dieser
Arbeit die Verwendung von BN, SiO, und Y,0O; aufgrund des hdéheren Material-Index als

Stahl nicht ausgeschlossen.

Da die Berechnung der thermodynamischen Stabilitat der Keramiken in flissigem Stahl mit
hohem Aufwand verbunden ist, wurde dieser Schritt ans Ende des Selektionsprozesses

gestellt um die Anzahl der nétigen Kalkulationen auf ein Minimum zu beschranken.

Das Einbringen der Keramik von aufen in die Matrix wurde in Kapitel 2.2 als exogenes
Verfahren definiert und in Kapitel 0 als Herstellweg fur diese Arbeit gewahlt. Unter der
Annahme, dass das Einbringen als “Ruhren” oder “Einblasen” erfolgen kann, wurde mit der
Berechnung der thermodynamischen Stabilitat der Keramiken in flissigem Stahl bei 1600°C
begonnen und, durch sukzessives Absenken der Temperatur, in weiterer Folge die Stabilitat
auch in der erstarrten Matrix berechnet. Die Berechnung der thermodynamischen Stabilitat

im Gleichgewichtszustand erfolgte unter Zuhilfenahme der Software FactSage ™.
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Tabelle 14: Theoretische Werte fiir Dichte, E-Modul und den Material-Index eines Verbunds

aus Stahl mit 10 Vol.-%und 20 Vol.-% keramischer Phase.

10 Vol.-% 20 Vol.-%

PvMc Emmc Mwmmc PvMc Emmc Mwmmc
[g/cm?] [Gpa] [GPa"*/g*cm™] [g/cm?] [Gpa] [GPa"*/g*cm™]

Al,03 7.41 219.83 0.814 7.02 230.64 0.874
Al;TiOs 7.35 131.25 0.691 6.90 95.45 0.662
AIN 7.35 217.00 0.818 6.90 224.48 0.881
B4«C /BC 7.27 221.83 0.833 6.74 235.07 0.916
BNhex 7.24 185.29 0.787 6.68 165.79 0.822
Cr.0; 7.54 217.19 0.797 7.28 224.90 0.835
CrsC2 7.69 219.49 0.784 7.58 229.88 0.808
MgO 7.36 213.41 0.812 6.92 216.94 0.868
SizNg 7.34 216.49 0.818 6.88 223.40 0.882
sic 7.34 220.77 0.823 6.88 232.70 0.894
SiO, 7.26 176.22 0.772 6.73 151.81 0.793
TiB, 7.47 223.49 0.812 7.14 238.84 0.869
TiC 7.51 221.83 0.806 7.22 235.07 0.855
TiN 7.56 213.41 0.790 7.32 216.94 0.821
TiO, 7.44 215.56 0.805 7.09 221.42 0.854
Y203 7.52 201.92 0.780 7.24 194.44 0.800
ZrC 7.69 218.75 0.784 7.58 228.26 0.806
Zr0; 7.61 210.00 0.781 7.42 210.00 0.801

Folgende Vorgehensweise wurde in FactSage™ gewabhilt:

Eingabe der Matrix-Zusammensetzung und Zugabe der jeweiligen Keramik in

unterschiedlichen Gehalten.

Auswahl der zu verwendenden Datenbanken und der Prioritdt der Datenbanken

untereinander.
o FSSteel > FToxid > FACT53
Auswahl aller thermodynamisch moglichen Phasen in den Produkten.

Berechnung der Stabilitat primar in flissigem Stahl bei 1600°C, sekundar in bereits
erstarrtem Metall bei 1200°C und 800°C.

In manchen Fallen wurde eine Berechnung von 1600°C bis zur Raumtemperatur in
Temperaturschritten von 100°C unter gleichzeitiger Berechnung von

Ausscheidungstemperaturen durchgefihrt.
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Abbildung 8: Gegeniiberstellung der Dichte und des E-Moduls méglicher Verbunde.

Als thermodynamische Instabilitat einer Keramik wurde das vollstandige Auflésen in einer
flissigen Stahlschmelze bei 1600°C definiert, wobei die Berechnungen mit Keramik-Anteilen
von bis zu 20 Vol.-% durchgefuhrt wurden. Die Berechnung mit FactSage™ zeigte die

Instabilitat folgender Keramiken in flissigem Stahl bei 1600°C:

B4C ; BC ; SisNy; SiC ; TiOy; ZrC und Cr3C,

Als thermodynamisch stabil dagegen wurden diejenigen Keramiken definiert, welche im
Gleichgewicht noch zu mehr als 99% als feste Phase - in der gleichen Zusammensetzung
wie eingebracht - in der flussigen Schmelze vorhanden waren:

Al,O3; MgO ; ZrOg; SiO,

BN und AIN zeigten eine leichte Tendenz zur Bildung von gasformigem Stickstoff bei
Kontakt mit flissigem Stahl, wahrend das Einbringen von Cr,03 zu einer Spinellbildung aus

Eisen und Cr,O; fihren kann.

Aus der Betrachtung der Herstellwege von Verbundwerkstoffen in Kapitel 2 und den dort
genannten Beispielen flr Verbunde geht hervor, dass TiB,- und TiC-verstarkte Werkstoffe
einen Grofteil der Forschungen auf dem Gebiet der Werkstoffverbunde darstellen. Da die
Herstellung dieser Verbunde auch Uber den endogenen Weg erfolgen kann ist es nicht
verwunderlich, dass die Berechnung mit FactSage™ eine Instabilitdt von TiB, und TiC in

flussigem Stahl liefert.
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So bleiben bei Zugabe von 20 Vol.-% TiB, zu flissigem Eisen etwa 70% der
eingebrachten Keramik in ihrer urspringlichen Geometrie und festem Zustand, 30% des
zugegebenen TiB, l6sen sich in der flissigen Matrix. Dies spiegelt sich in der theoretischen
Analyse der Matrix wider (FactSage), die sich beim Aufldsen der Partikel in der Matrix
(Eisen) andert und durch eine Erhdhung des Gehalts an Titan und Bor in der flissigen Phase
erkannt werden kann. Bei TiC betragt der stabile Anteil nur etwas mehr als 50%, was sich

dann in einem hohen Kohlenstoff- und Titangehalt in der Matrix bei 1600°C widerspiegelt.

Eine graphische Ubersicht der verbleibenden Keramiken fiir die Herstellung eines

Verbundes ist in Abbildung 9 dargestellt.

Da in allen Fallen der Material-Index oberhalb des Index von Stahl liegt, kann somit jede
dieser Keramiken als verstarkende Phase herangezogen werden. Um die Anzahl an
Versuchen zu Beginn dieser Arbeit jedoch mdglichst gering zu halten musste ein weiteres
Kriterium eingeflihrt werden, wodurch das Potential zur Dichtereduktion bei Zugabe von 10

und 20 Vol.-% der verbleibenden Keramiken bertcksichtigt wurde.

Entsprechend Abbildung 10 kann man erkennen, dass durch die Zugabe von 20 Vol.-%
Al,O3, AIN, MgO, TiB, und TiC bereits ein Material-Index von mehr als 0.84 erreicht werden
kann. BN und SiO, erreichen zwar nicht den E-Modul von Stahl, da aber extrem niedrige
Dichtewerte erzielt werden kénnen, und der Material-Index dennoch héher als der von Stahl
ist, wurden diese beiden Keramiken ebenfalls ausgewahlt. Da durch Zugabe von 20 Vol.-%
ZrO,, Cry03, Y205 und TiN gerade einmal die Werte fur die Verbunde mit 10 Vol.-% Al,O3,
AIN, MgO, TiB, und TiC erzielt werden kdnnen, wurden diese als optionale Keramiken fur

spatere Versuche definiert.

Es ergeben sich somit 7 Keramiken, die in dieser Arbeit zur Herstellung von Verbunden
verwendet wurden und deren Kennwerte in Tabelle 15 gegeben sind. Da laut Literatur die
Benetzbarkeit zwischen Stahl und Keramik in gewissen Grenzen beeinflusst werden kann,

wurde dieses Kriterium bei der Auswahl nicht als wesentlicher Faktor bertcksichtigt.

Tabelle 16 zeigt die verbleibenden Keramiken. welche zwar das Potential flr einen

Verbundwerkstoff besitzen. zu Beginn dieser Arbeit aber noch keine Verwendung finden.
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Abbildung 9: Mégliche Keramiken fiir die Herstellung eines Verbundes zur Dichtereduktion

tiber eine exogene Route.
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Abbildung 10: Gewahlte Keramiken (20 Vol.-%; grau unterlegt) und optionale Keramiken.
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Um einen Vergleich zu anderen Werkstoffen zu erhalten wurden die theoretischen Werte fur
den E-Modul, die Dichte und die spezifische Kosten der Stahl-MMC'’s den Literaturwerten fir
Al-Legierungen und AI-MMC’s gegentibergestellt (Abbildung 11 und Abbildung 12).

Die zuvor gewahlten Keramiken fir die Stahl-MMC’s befinden sich im grau unterlegten
Berich in Abbildung 11 (puvc < 7g/cm?® und/oder Mymc > 0.84). Die schwarz gezogene Linie
markiert den konstanten Wert des Material-Index von Stahl. Man kann gut erkennen, dass
mit Al-Legierungen und Al-SiC Verbunden weitaus niedrigere Werte fur die Dichte, bei einem
gleichzeitig erheblich héheren Material-Index erreicht werden koénnen, als mit den Stahl-
MMC'’s dieser Arbeit. ®® Der erhebliche Nachteil dieser Werkstoffe ist jedoch nach wie vor
der geringe E-Modul, welcher aber ein wesentliches Kriterium fiir den spateren Verbund
darstellt.

g g S A g g 2
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Abbildung 11: E-Modul vs. Dichte von Stahl-MMC’s im Vergleich zu Al-Legierungen und Al-
MMC's.

Abbildung 12 zeigt eine Gegenuberstellung des E-Moduls mit den spezifischen Kosten
C,r von Stahl-MMC’s, Al-Legierungen und AI-MMC’s. Der Schnittpunkt der schwarz
strichlierten Linien (horizontal bzw. vertikal verlaufend) markiert den Wert fur Stahl. Die rot
punktiert-strichlierte Linie lauft durch diesen Punkt und markiert diesen Material-Index.

Abermals gilt, dass Werte oberhalb dieser Linie positiv zu bewerten sind. Da keramische

38



LIGHTWEIGHT STEELS

Partikel teurer sind als Stahl, verschieben sich die Werte fir C, g mit zunehmendem Anteil an

der Keramik immer weiter nach rechts.

Abermals zeigt sich im Vergleich zu den AI-MMC'’s der hohere E-Modul der hier
untersuchten Stahl-MMC’s, wobei die Kosten einiger Stahl-Keramik-Verbunde etwa im

gleichen Bereich liegen wie die Al-SiC Verbunde.
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Abbildung 12: E-Modul vs. spezifische Kosten von Stahl-MMC's im Vergleich zu Al-
Legierungen und AI-MMC's.

Anhand der beiden Gegenuberstellungen E-Modul/Dichte und E-Modul/spezifische Kosten
zeigt sich hier sehr klar der Vorteil des hoheren E-Moduls bei Stahl-Keramik-Verbunden,
wohingegen Al-Verbunde bzw. -Legierungen in Bezug auf die Dichte deutlich den Stahl-

Keramik-Verbunden Uberlegen sind.
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3.4 Zusammenfassung Lightweight Steels

Die Ergebnisse der Literaturrecherche Uber mdgliche Herstellungswege fur
Verbundwerkstoffe in Kapitel 2 zeigen, dassdie Forschungsschwerpunkte im Eisen- und
Stahlsektor vor allem auf dem Gebiet der TiB,- und TiC-verstarkten Werkstoffe liegen. Die
Ziele dieser Forschungen sind meist die Erhéhung der Festigkeiten oder Abriebfestigkeiten.
Eine Reduktion der Dichte und/oder die Anwendung von Oxiden, Nitriden oder Sulfiden sind

weit weniger stark vertreten.

Um eine Auswahl geeigneter Keramiken fir Leichtstéhle zu erhalten wurde in Kapitel 3
zunachst eine weitere Recherche Uber verfligbare Keramiken in gewissen Spezifikationen
durchgefuhrt. Als Kriterien galten:

e Keramische Partikel mit moglichst globularer Geometrie.

o Partikel mit einem Durchmesser kleiner 10 pm.

Um das Ziel einer reduzierten Dichte des Verbunds bei gleichem oder erhéhten Material-
Index zu erreichen, wurde besonders Augenmerk auf folgende Parameter gelegt:
e Dichte der Keramiken (je niedriger desto besser)

o E-Modul der Keramiken (je héher desto besser)

Als weitere Kriterien wurden der Preis der Keramiken pro Gramm, die thermodynamische
Stabilitdt der Keramiken in flissigem Stahl und das Potential zur Dichtereduktion und ein
moglichst hoher Material-Index bei Zugabe von 10 oder 20 Vol.-% gewahit. Es zeigt sich bei
Betrachtung von Tabelle 15 und Tabelle 16 in Kapitel 3.3, dass fir die Herstellung von
Verbunden mit reduzierter Dichte Uber den exogenen Weg vor allem Oxide Anwendung
finden kdnnen. Diese Oxide zeigen allgemein eine hohe thermodynamische Stabilitat, einen
niedrigen Preis und oft einen hohen E-Modul. Als Nachteil kann die schlechte Benetzbarkeit
gesehen werden, welche laut Literatur aber in gewissen Grenzen beeinflusst werden kann.
TiB, und TiC wurden trotz der beschrankten thermodynamischen Stabilitat flr erste
Versuche herangezogen um:

e Einen Vergleich zu den Forschungsaktivitaten in der Literatur zu ermdglichen.

e Einem mdglichen Aufsteigen der Partikel in flissigem Stahl aufgrund des
Dichteunterschieds entgegenzuwirken. (TiB, und TiC besitzen die hochsten
Dichten aller gewahlten Partikel)

e Einen moglichen positiven Einfluss eines niedrigen Benetzungswinkels zu

untersuchen.
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4 Semi-Solid-Metalforming

Dieses Kapitel beschaftigt sich mit der Handhabung von Werkstoffen. die zu einem
Zeitpunkt teils flussig, teils fest sind. Eine Emulsion aus Sand und Wasser ist ein einfaches
Beispiel aus der Natur. Fur einen Metallurgen kann hierfur der Zustand einer Legierung
zwischen der Solidus- und Liquiduslinie, also im Zweiphasengebiet FlUssig/Fest genannt

werden.

Flissiger Stahl besitzt oberhalb der Liquiduslinie eine vergleichbare Viskositat wie Wasser
und kann somit leicht vergossen werden, wenn man von den stark erhdhten Temperaturen
und der damit verbundenen Anfalligkeit des Stahls flr Oxidation einmal absieht. Fester Stahl
hingegen kann nur umgeformt, und nicht vergossen werden. Fir die Umformung des festen
Werkstoffs werden hohe Krafte bendtigt, die jedoch mit steigender Werkstofftemperatur bis
hin zur Solidustemperatur abnehmen. Die Umformung von Metallen im Zwei-Phasen-Gebiet,
dem Semi-Solid-State (SSS), erfolgt zwischen der Solidus- und der Liquidustemperatur und
wird in der Literatur als Semi-Solid-Metalforming definiert. Ist das FlieRverhalten des
Werkstoffs oberhalb der Liquiduslinie noch vergleichbar mit Wasser, so andert sich bei der

Unterschreitung dieser Linie die Viskositat in Abhangigkeit des Feststoffanteils.

In Kapitel 0 wurde firr diese Arbeit die Herstellung von Verbunden Uber einen exogenen
Weg gewahlt. Das Einbringen der verstarkenden Phase erfolgt somit von auf’en in eine
flussige Schmelze. Selbst wenn sich diese Schmelze zum Zeitpunkt des Einbringens einer
keramischen Phase in einem komplett flissigen Zustand befindet, so wird durch die Zugabe
fester Teilchen lediglich der Festkdrperanteil in der Schmelze erhdht, die Schmelze an sich
bleibt in einem flissigen Zustand. In dieser Arbeit soll durch die Zugabe keramischer Partikel
von bis zu 20 Vol.-% ein Verbund erzeugt werden, womit sich diese ,Emulsion® zum

Zeitpunkt des Einbringens in einem festen und zugleich fliissigen Zustand befindet. Da die
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feste Phase jedoch ein anderer Werkstoff ist als die flussige Phase, wird dieser Zustand
sowohl in der Literatur als auch in dieser Arbeit als der sogenannte Pseudo-Semi-Solid-State
definiert.

4.1 Uberblick und Nomenklatur des Semi-Solid-Metalforming

Die ersten Beobachtungen Uuber das rheologische Verhalten einer erstarrenden
Metallschmelze wurden wahrend Versuchen zur Untersuchung des Heilkrissverhaltens einer
Pb-Sn-Schmelze von Spencer im Laufe seiner Dissertation Anfang der 1970er Jahre
festgehalten. Spencer konnte durch eine RUhrbehandlung, beginnend oberhalb der
Liquidustemperatur, und langsames Absenken der Temperatur ins Zwei-Phasen-Gebiet eine
Abhangigkeit der Viskostitat vom Festkorperanteil, der Scherrate und der zeitlichen bzw.
thermischen Vorgeschichte des Ausgangsmaterials feststellen. Entgegen den Erwartungen
einer dendritisch erstarrten Mikrostruktur konnten vor allem globulare Korner in den
metallographischen Schiliffen vorgefunden werden. ''%'? Ein Beispiel fiir die Unterschiede in

der Mikrostruktur ist in Abbildung 13 gegeben.

oo%:
ﬁ-

?

y

Abbildung 13: (a) dendritische Mikrostruktur; (b) globulare Mikrostruktur einer Probe,

hergestellt iiber das Semi-Solid-Metalforming. (21

Diese Ergebnisse wurden spater von mehreren Autoren bestatigt und die Abhangigkeiten
in weiteren Versuchen verfeinert. Die Untersuchungen selbst wurden mit Rheometern
durchgefiihrt und beschrankten sich vor allem auf Pb-Sn Schmelzen, da die Arbeitsbereiche
gerade einmal bei 200°C liegen und sich die Anlagentechnik somit recht einfach gestaltet.
Ein ausfiihrlicher Riick- und Uberblick tber die ersten 20 Jahre dieser Forschung kann in
einer Veroffentlichung von Kirkwood gefunden werden. '"?! Darin werden sowohl die
wichtigsten Erkenntnisse der Abhangigkeit der Viskostitat von den unterschiedlichsten

Parametern, als auch die Grundlagen Uber die Entstehung der globularen Kérner gegeben.
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Fir das grundlegende Verstandnis des SSM werden Auszlige daraus in Kapitel 4.2 etwas

genauer erklart.

Die Abhangigkeit der Viskostitat von der Zeit bei konstanter Scherrate wird auch als
Thixotropie bezeichnet, was wiederum namensgebend fir unterschiedliche Herstellverfahren
ist. FUr das Arbeiten im Semi-Solid-Bereich kdénnen in der alteren Literatur somit auch
folgende Bezeichnungen gefunden werden:

e Thixoforming, Thixocasting, Thixomolding, ...

¢ Rheoforming, Rheocasting, Rheo-...

Die Begriffe ,Thixo-, und ,Rheo-, weisen auf die Herstellung des Vormaterials fir die
spatere Giel3- oder Umformtechnik im SSS hin. Werden die Untersuchungen der Viskositat
meist mittels Rotationsviskometer durchgeflihrt, so hat sich auch die Herstellung von Semi-
Solid-Schmelzen Uber eine Rihrbehandlung bewahrt. Wird diese Schmelze im SSS dann
direkt vergossen (-casting) oder geschmiedet (-forging), so verwendet man flir diese
Verfahren die Bezeichnung ,Rheo-*“. Wird ein Werkstoff aus dem festen Zustand in den SSS
wiedererwarmt und danach weiterverarbeitet, so kommt der Begriff ,Thixo-, zum Einsatz.

Eine Ubersicht tiber diese Verfahren ist in Abbildung 14 gegeben.

fsi s
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_R(_Jh_ren in c_Jen SSS__ ,,Rheocasting” . F v
mechanisch =N @

Erwarmung foc @
(in den SSS »Thixo

>

elektromagnetisch

.~casting”

Vormaterial
im i
,Blockformat” | fo !t
Umformung eines oo ;: :
Vormaterial ~forging” :
erials %%% ging
,Kornfeinung” G

Abbildung 14: "Rheo-" vs. "Thixo-". Darstellung der gangigen Herstellrouten fiir Eisen- und
Nicht-Eisen-Metalle.
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Eine Ruhrbehandlung einer Schmelze, mechanisch oder elektromagnetisch, ist nicht der
einzige Weg um ein Vormaterial fur das Thixoforming herzustellen. Wird ein Vormaterial
durch entsprechende Umformungschritte ausreichend in der Korngrof3e gefeint, so kann
dieser Vorblock mit den kleinen Kornern ebenfalls in den SSS wiedererwarmt und danach

mit den Vorteilen des SSM weiterverarbeitet werden.

Weitere Moglichkeiten zur Herstellung von thixotropen Materialien sind z.B. das Gielden
mit einer niedrigen Uberhitzungstemperatur, das GielRen (iber eine gekiihlte GieRrinne oder

das Einbringen von Gasblasen in die Schmelzeiiber einen Diffusor. "'

Als prozesstechnische und wirtschaftliche Vorteile des SSS werden in der Literatur
folgende Punkte genannt:

o Werkstoffe ab einem gewissen Festkdrperanteil im SSS kénnen beim Transport
wie feste Korper gehandhabt werden. da sie eine entsprechende Formstabilitat
aufweisen (Abbildung 15).

e Durch die Anwesenheit einer festen Phase andern sich das FlieRverhalten, und
damit auch das Formfillungsverhalten beim GieRen oder Umformen.

o Kann es beim Giel3en, im Speziellen beim Druckgie3en einer flussigen
Schmelze zu Verwirbelungen der Schmelze und damit auch zum Einsaugen
von Fremdluft kommen, so fliel3t die breiartige Schmelze im SSS weniger
turbulent und die Form wird gleichmaRiger ausgefullt.

o Da bereits feste Kérner in der Schmelze vorhanden sind kommt es bei der
Erstarrung der Schmelze in der Giel3¢form zu einer geringeren Schrumpfung
und die Malgenauigkeit des Werkstlicks ist somit naher am Endprodukt.

e Durch die Anwesenheit einer fliissigen Phase sind die noétigen Umformkrafte
erheblich niedriger als fur die Umformung eines komplett festen Werkstlicks.

e Das Giellen im SSS erfolgt bei niedrigeren Temperaturen als beim konventionellen
GieRen, womit der bendtigte Energieeintrag zur Werkstickerwarmung geringer

ausfallt und die Kosten im Vergleich niedriger sind.

Der Uberblick tiber das Semi-Solid-Metalforming in Abbildung 14 zeigt auch die beiden
wichtigsten Verfahren zur Bauteilherstellung tber den SSS, namlich das ,-casting“ und ,-
forging®. Die Grenze zwischen diesen beiden Herstellrouten und sogar der Bereich des SSM
selbst werden in der Literatur unterschiedlich definiert. Beispiele hierfur sind in Tabelle 17

gegeben.
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Abbildung 15: Probe einer Aluminium-Legierung im SSS (links); Zerteilung der Probe im SSS

mit einem Spatel(mitte und rechts). 23]

Tabelle 17: Anteile an fester Phase fiir das SSM (reine Legierungen, kein MMC) nach

unterschiedlichen Autoren.

Anteil an fester Phase (fraction of solid) f

SSM allg. »-casting“ »-forging“ Lit.
0.3-0.7 04-06 [124]
0.2-0.9 f< 0.6 f>0.6 [125]
0.5-0.8 [126]
0.6-0.8 [127]
0.6 -0.85 [128]
0.35-0.65 [129]
04-06 0.75-0.9 [130]
04-0.6 0.6-0.7 [119]
0.3-0.5 0.6 -0.8 [119]

Es ist bei all diesen unterschiedlichen Definitionen aus der Literatur dennoch ersichtlich,
dass die Grenze zwischen dem Giel3en und dem Schmieden bei einem Festkorperanteil von
etwa 0.6 liegt. Allgemein gultige Aussagen Uber die Ober- bzw. Untergrenzen der jeweiligen
Herstellwege betreffend ihren Anteilen an festen und flissigen Phasen gestalten sich
schwierig, wobei die jeweiligen Arbeitsbereiche mdglicherweise so begrindet werden
kénnen:

e Das Gielten im SSS, ahnlich dem Druckgielden flissiger Metalle aber mit einer

niedrigeren Geschwindigkeit, kann ab einem Festkorperanteil von etwa 0.2

45



SEMI-SOLID-METALFORMING

erfolgen. Darunter durfte der Festkorperanteil zu niedrig und somit die
Formstabilitat fir den Transport des Vormaterials nicht gewahrleistet sein. Weiters
wird flr das laminare Flielverhalten thixotroper Schmelzen ein entsprechender
globularer Festkorperanteil benétigt.

e Das Schmieden im SSS wird bis zu einem Festkdrperanteil von 0.8, in
Ausnahmefallen bis zu einem Anteil von 0.9 angewendet. Oberhalb dieser Werte
durften sich die Umformkrafte wieder zu sehr denen des Schmiedens im komplett
festen Zustand annahern, und der geringe Anteil an flissiger Phase nicht mehr
ausreichen, um die bendtigten FlieReigenschaften des Werkstoffes zu

gewahrleisten.

4.2 Theorie des Semi-Solid-Metalforming

Die Theorie Uber die Entstehung globularer Kérner, welche maéglichst klein sein sollen, ist
fur die Interpretation der spater prasentierten Ergebnisse dieser Arbeit grundsatzlich nicht
relevant und wird hier nicht naher erértert. Es wird an dieser Stelle das Buch von Hirt G. und
Kopp R. mit dem Titel , Thixoforming* empfohlen. ""® Fiir das bessere Verstindnis jedoch

werden in diesem Kapitel die wichtigsten Punkte fur diese Arbeit kurz zusammengefasst.

Bei sogenannten Newton’schen Fluiden (z.B. Wasser, Ol, Luft, ...) gibt es einen linearen
Zusammenhang zwischen der Schubspannung und der Scherrate (oder —geschwindigkeit).
Die Proportionalitatskonstante hierfur ist die Viskositat. Das bedeutet auch, dass sich die

Viskositat z.B. bei einer Verdoppelung der Schergeschwindigkeit ebenfalls verdoppelt.

Nicht-Newton’sche Fluide (z.B Wasser mit Starke) zeigen diesen linearen Zusammenhang
dagegen nicht, sondern verfiigen Uber ein Scherraten-abhangiges Verhalten. Hierbei kann
mit zunehmender Scherrate entweder eine steigende Viskositat (Dilatanz, z.B. Gips), oder
eine abnehmende Viskositat des Fluids (Strukturviskositat, z.B. Ketchup, Lacke) beobachtet
werden. Fur eine steigende Viskositat bei zunehmender Scherrate kann auch der Begriff
,Shear thickening“, flir eine abnehmende Viskositat der Begriff ,shear thinning“ in der
Literatur gefunden werden. Zwei Ubliche Darstellungen hierfir sind in Abbildung 16 und
Abbildung 17 gegeben.

Meist findet sich in der Literatur in diesen Zusammenhang neben den soeben erwahnten
Begriffen auch noch die sogenannte ,Viskoelastizitat“. Hierbei kdnnen Fluide etwas von der

mechanisch eingebrachten Energie als elastische Energie speichern (z.B. Knete).
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Abbildung 16: Schubspannung vs. Scherrate fiir unterschiedliche Fluide.
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Abbildung 17: Viskositat vs. Scherrate fiir unterschiedliche Fluide.

Metallische Schmelzen kdnnen im SSS ein sogenanntes thixotropes Verhalten zeigen,
sofern die festen Phasen als globulare Partikel in der flissigen Phase vorliegen. Liegt ein
Metall in diesem thixotropen Zustand vor und wird es keiner duferen Kraft ausgesetzt
(,Ruhephase®, Abbildung 18), so beginnen die festen Partikel zu koagulieren, bilden eine
Struktur und halten das Metall in einem quasi-festen Zustand, obwohl noch eine flissige
Phase vorhanden ist. Das Metall bleibt also in Form. Das Gegenteil hierzu stellt die
sogenannte Rheopexie dar. Eine graphische Darstellung dieser beiden Verhaltensweisen ist
in Abbildung 18 gegeben. Da hier ein Zeitfaktor berucksichtigt wird, wird in der Literatur
auch von einer zeitabhangigen Viskositat gesprochen. Auch wenn die Grinde fir die
Thixotropie bis heute noch nicht ganzlich geklart sind, so wird vor allem den
Oberflachenkraften bzw. Grenzflachenspannungen eine hohe Bedeutung beigemessen. Auf

dieses Thema wird in Kapitel 5 genauer eingegangen.

Wie bereits in den Vorteilen des SSM in Kapitel 4.1 erwahnt kdnnen diese thixotropen
Stoffe somit wie Festkérper gehandhabt werden. Wird der Werkstoff anschlielRend einer Kraft

ausgesetzt (,Scherphase®, Abbildung 18) und eine entsprechende Scherspannung
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Uberschritten, so bricht dieses Netzwerk zusammen und der Werkstoff beginnt zu flieRen. Da
jedoch eine feste Phase noch vorhanden ist zeigt sich ein laminares Flie3verhalten, was sich

fur Gieldprozesse mit komplexen Geometrien als Vorteil erwiesen hat, siehe Kapitel 4.1.
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Abbildung 18: Thixotropie (A) und Rheopexie (B).

Um den Ergebnissen dieser Arbeit etwas vorzugreifen sei an dieser Stelle festgehalten,
dass sich die Verbundwerkstoffe in dieser Arbeit oberhalb der Liquidustemperatur der Matrix
ebenfalls in dem bereits zuvor definierten Pseudo-Semi-Solid-State befinden. Die Partikel
sollen von der Geometrie her Naherungsweise globulitisch und sehr klein sein, was eine
Parallele zu den Ublichen thixotropen Metallen zieht. Ebenso zeigt sich in groRen Teilen der
Ergebnisse, dass auch bei diesen Verbunden mit einem Festkorperanteil von bis zu 0.2 ein

Halten der Probegeometrie beobachtet werden kann.

Die hier sehr kurz angefuihrten Inhalte deuten bereits auf die Vielzahl der unterschiedlichen
Themengebiete im SSM hin. Hirt gibt in seinem Buch einen Uberblick sowohl tber das
Thema der Simulation des Stromungsverhaltens, als auch der Viskositat von Metallen im
SSS." Auch eine Verdffentlichung von Flemings fasst, dhnlich wie die bereits erwahnte
Publikation von Kirkwood, die Grundlagen auf dem Gebiet des SSM gut zusammen und
kann als Nachschlagewerk dienen. "?*" Da die Abhandlung dieses Themenkreises den

Rahmen dieser Arbeit sprengen wirde, wird in einem nachfolgenden Kapitel anhand von
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Forschungsergebnissen aus der Literatur ein Uberblick Uber die gangigen Probleme und

deren Losungsansatze gegeben.

4.2.1 Anforderungen fur das Semi-Solid-Metalforming

Spricht man vom Verarbeiten im Semi-Solid-State so ist meist von Nicht-Eisen- oder
Eisen-Metallen und deren Legierungen die Rede. Da sich diese Metalle jedoch im Zwei-
Phasen-Gebiet befinden und die Festkorperanteile je nach Herstellverfahren genau
eingestellt werden mussen, sind nur jene Legierungen flr die Verarbeitung auf diesem Weg
geeignet, die auch ein breites Zwei-Phasen-Gebiet aufweisen. Eine gangige Methode ist die
Ermittlung des Schmelzintervalls Uber eine Differential-Thermo-Analyse (DTA). Plttgen et al.
untersuchten so mehrere Stdhle auf ihre Verwendbarkeit fur das Semi-Solid-
Metalforming. '*® Aus Abbildung 19 und entsprechend der Forderung nach einem breiten
Erstarrungsintervall kdnnen somit ein HS6-5-3 (1.3344) und ein X210CrW12 (1.2434) als

gunstige Stahle fur das Thixocasting angesehen werden.

Als weiteres Kriterium kénnen bei Stahlen auch niedrige Schmelztemperaturen gelten, was
im Nicht-Eisen-Bereich bei Al-Si Legierungen oder bei Mg, aufgrund der an sich niedrigen
Schmelztemperaturen, weniger bis gar nicht bericksichtigt werden muss. Niedrigere
Temperaturverluste durch Strahlung, weniger Verzunderung und geringere Anforderungen

an die Umformwerkzeuge (siehe spater) kdnnen als Griinde angefihrt werden.

Ist es bei Aluminium und Magnesium noch mdglich, Werkzeuge und Behaltnisse aus Stahl
fir die Verarbeitung zu verwenden, so kommen fir flissigen Stahl vor allem keramische,
oder zumindest keramisch beschichtete Werkstoffe zum Einsatz. Durch die hohen
thermischen und abrasiven Beanspruchungen beim Schmieden oder Giefden, und um eine
Reaktion mit dem Metall zu vermeiden sind hohe Anforderungen an die Keramiken gestellt.
Neben AlL,Os- und ZrO,-Beschichtungen "'® hat sich vor allem SisN, '*? als giinstiger
Werkstoff erwiesen. Temperaturwechselbestandigkeit und Abriebfestigkeit sind hierbei die

wichtigsten Eigenschaften zur Gewahrleistung einer hohen Lebensdauer.

Mit den hohen Temperaturen (>1200°C) ist auch die Zunderanfalligkeit der Stahle
verbunden. Eine Inertisierung der Atmosphare wahrend der Verarbeitung kann hier Abhilfe
schaffen, was die Handhabung fir Stahle jedoch wiederum schwieriger und kostenintensiver
gestaltet. Ein weiteres Problem beim SSM von Stahlen ist der rasche Temperaturverlust des

Vormaterials durch Strahlung, ebenfalls bedingt durch die hohen Temperaturen.

Fur die Giel3- bzw. Umformprozesse missen die Vormaterialen im Idealfall auch eine

homogene Temperatur Uber den gesamten Querschnitt besitzen, was in der Realitat
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wiederum, durch die Strahlungsverluste bedingt, so gut wie unmdglich ist. Um das
Vormaterial auf die Zieltemperatur zu bekommen bzw. auf dieser Temperatur zu halten, kann
eine konvektive oder induktive Heizung zum Einsatz kommen. Hirt et al. berichtet Uber die
Anwendung mehrerer, in Serie geschalteter induktiver Spulen unterschiedlicher Bauart,
welche die Vormaterialen schrittweise auf die Zieltemperatur erhitzen sollen und Uber einen
Roboterarm bzw. ein Karussell manipuliert werden. Alternativ dazu kann auch mit einer
einzigen Induktionsspule, wie auch beim Aluminium-SSM gearbeitet werden, was die
Temperaturkontrolle des Vormaterials und die Steuerung zwar erheblich vereinfacht, jedoch

eine niedrigere Produktivitat zur Folge hat. ['"?!
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Abbildung 19: Eignung unterschiedlicher Stihle fiir das SSM. ['*°!

Die Auslegung der Vorwarm- bzw. Heiztechnik ist folglich aus mehreren Grinden ein
wesentliches Kriterium fur die Anwendbarkeit des SSM bei hochschmelzenden Metallen wie
Stahl. Zum einen mussen Strahlungsverluste minimiert, zum anderen die Entstehung von
Oxidschichten um das Material verhindert, und weiters auch das Material auf eine homogene
Temperatur gebracht und dort gehalten werden. Bedingt durch diese Einflisse kann es auch
innerhalb des Materials zu erheblichen Anderungen in der Mikrostruktur —mit

schwerwiegenden Auswirkungen auf das Umformverhalten kommen.

Fir diese Mikrostruktur sind vor allem kleine, runde Korner im Vormaterial erwiinscht, da
sonst die Rotation und das Gleiten der Kérner, und somit die thixotropen Eigenschaften des
Materials nicht mehr gewahrleistet sind. Durch eine falsche Erwarmung bzw. Handhabung
des Vormaterials kann es zu einer Vergroberung der Korner und zu einem Aufbau eines
derart stabilen Netzwerks kommen, dass diese Struktur durch die aufgebrachten Krafte beim
Giellen oder Schmieden nicht mehr zerstdrt werden kann. Es resultiert daraus beim
Umformen ein Auspressen der flissigen Phase aus der festen Struktur und somit eine

Trennung Fest-Flussig. Dieser Vorgang erinnert an das Auspressen eines Schwammes,
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warum er im englischen auch ,sponge effect® genannt wird. Die Trennung der flissigen von
der festen Phase ist ein in der Literatur haufig zu findendes Problem und kann wahrend dem

Giel3en und Umformen, auch aus anderen Grunden als dem zuvor genannten, auftreten.

Eine Beschreibung unterschiedlichster physikalischer Modelle zur Simulation des
rheologischen Verhaltens thixotroper Schmelzen ist in einer Publikation von Atkinson
zusammengefasst. ['* In den meisten Veréffentlichungen iiber die Umformung thixotroper
Schmelzen wird aber meist nur am Rande auf die mathematischen Hintergriinde
eingegangen. Um die Effekte relativ einfach beschreiben zu kénnen vergleicht man die Fest-
Flissig-Trennung mit der Infiltration und/oder Durchstromung poréser Materialien unter
Zuhilfenahme des Gesetzes von Darcy. Garcia-Cordovilla et al.'** untersuchten in ihrer
Publikation die Einflisse unterschiedlichster Parameter auf das Infiltrationsvermogen von
Nicht-Eisen-Metalllegierungen in eine Schittung aus keramischen Partikeln. Als
theoretischen Hintergrund werden sowohl das Gesetz von Darcy, als auch Kapillaritat bzw.
Oberflachenreaktionen, also die Benetzbarkeit beriicksichtigt. Noll et al. ['**! bedienten sich
ebenfalls des Gesetzes von Darcy in Kombination mit der Kapillaritatsgleichung von Carman-
Kozeny, um eine Simulation Uber diese Seigerungseffekte (Trennung Fest-Flissig) mit

praktischen Ergebnissen zu vergleichen.

Als Einflisse auf die Trennung Fest-Fllssig fassen diese Autoren wie folgt zusammen:
o Qualitdt bzw. Zusammensetzung des Ausgangsproduktes.
e Temperatur wahrend und nach der Erwdrmung auf die Umformtemperatur.
e Verhaltnis f/fs.
o Chemische Zusammensetzung der festen und fliissigen Phase.
o Morphologie/Geometrie der Korner bzw. Partikel, falls vorhanden.
e Verteilung der Kérner bzw. Partikel.
o Art des Umformprozesses (Gielden, Schmieden, Extrusion, ...)
o Werkzeug-
o Temperatur,
o Werkstoff bzw. Beschichtung,
o Geometrie.
e Geschindigkeit der Umformung.

o Zeitfaktor bei der Handhabung des SSM (Automatisierung).

Bereits Hirt verweist auf die, in der Metallurgie doch recht haufig anzutreffende, ,Trial and
Error* Vorgehensweise, um diese Seigerungserscheinungen zu reduzieren. Es ist somit nicht
verwunderlich, dass in der Literatur viele praktische Ansatze zur Losung des Problems, von

Verfahren zu Verfahren meist mit leichten Unterschieden, vorgeschlagen werden
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(Tabelle 18). Es zeigt sich hier anhand dieser Beispiele, dass die zuvor von Noll et al. und
Garcia-Cordovilla et al. zusammengefassten Grinde auch hier von anderen Autoren

gefunden werden kdnnen.

Tabelle 18: Griinde fiir die Trennung Fest-Fliissig und GegenmaRnahmen.

Verfahren Trennung f/fi Lésungsvorschlag Lit.
fs zu gering;
Allgemein Lokales Aufbrechen der Schale -
um des Vormaterial [119]

Thixocastin Zu hohe Geschwindigkeiten; )
9 Zu hohe FlieRlangen

TSC f;~0.3 f>0.7 1es)
f> 0.8
f,~0.8 v erhdhen [138]
Thixoforging Twerizeug €rhGhen
k.A. v erhdhen [137]
Rheoforging Begriindung in der KorngréRe KorngroRe reduzieren [138]
15-35% immer ausgepresst: Geschwindigkeit ab_stlmmen; [139]
. N Temperatur abstimmen
Ruckwarts-
flieRpressen Dilnne, lange Vorproben;
k.A. Werkzeugdruchmesser ver- [140]
ringern; v erhéhen
Ve zU hoch, damit turbulente
Extrusion im Strémung; Co . [141]
SSM Ve 2u niedrig, damit ,sponge Geschwindigkeit abstimmen

effect”

4.3 Anwendung des Semi-Solid-Metalforming

Wurden in den ersten Jahren nach den Ergebnissen von Spencer vor allem
Untersuchungen mit niedrigschmelzenden Metallen durchgeflihrt, so hat sich heute das SSM
auch fur Stahle bis hin zu Pilotanlagen etabliert. In diesem Abschnitt sollen anhand von
Beispielen die unterschiedlichen Herstellwege, Werkzeuge und Forschungsinhalte auf dem
Gebiet des SSM nur fir Metalle dargestellt werden. Die Erlauterungen werden fir das SSM
von Nicht-Eisen-Metallen und Stahlen kurz gehalten, da das Hauptaugenmerkt dieser Arbeit
auf Verbunden liegt. Die erstellten Tabellen sollen als Zusammenfassung und Uberblick (iber

die Forschungsaktivitaten dienen.
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4.3.1 SSM fur Nicht-Eisen-Metalle und deren Legierungen

Ahnlich wie schon in Kapitel 2.2 soll die nachfolgende Tabelle 19 einen Uberblick liber die
Forschungsaktivitaten auf diesem Gebiet geben. Der Hauptteil der Forschungen liegt bei Al
und den Al-Legierungen, wobei auch hochschmelzende Metalle wie Cu, Ti und Co " auf
ihre Eignung zum SSM untersucht werden. Wurden bisher vor allem das Druckgief3en und
das Schmieden im SSS erwahnt, so sind hier auch andere Verfahren wie die Extrusion, das
RickwartsflieRpressen oder im Fall des Mg, das Thixomolding " zur Herstellung von

Bauteilen im Einsatz.

Haga et al. " nutzten die Formfestigkeit und die reduzierten Umformkrafte einer
thixotropen Aluminiumschmelze fir das Verformen eines Bandes im Zwei-Walzen-
Gielverfahren (TSC). Wie bereits bei den Anforderungen fir das SSM in Kapitel 4.2.1

erwahnt, hat auch hier die Trennung Fest-Flissig einen Einfluss auf die Produktqualitat.

Einen Hauptteil der Forschungsziele stellt nach wie vor die Untersuchung der Mikrostruktur
und deren Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften dar. Diese Versuche werden nach
wie vor auch zum Feststellen geeigneter Prozessparameter, zur Vermeidung der Fest-

Flissig-Trennung, durchgefihrt.

Auch bei der Herstellung des Vormaterials kommen unterschiedliche Verfahren zur
Anwendung. So ist das GieRRen Uber eine Kuhlrinne und die induktive Wiedererwarmung
festen Vormaterials sehr haufig bei Untersuchungen im Labormafstab anzutreffen. Das
Rihren einer Schmelze im SSS zur Herstellung einer globulitischen Mikrostruktur wird
sowohl mechanisch als auch elektromagnetisch angewendet. Ein Verfahren, welches auch
zur Herstellung von Verbunden immer mehr an Interesse gewinnt, ist das sogenannte
“Spray-Forming®“. Im Prinzip wird eine flissige Metallschmelze verdist und die noch flissigen
Tropfen treffen auf eine rotierende Platte, wo sie als Block mit globulitischer Struktur

erstarren
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SEMI-SOLID-METALFORMING

4.3.2 SSM fir Stahle

In Kapitel 4.2.1 wurde genauer auf die Anforderungen des SSM flr Stahle eingegangen.
Ein wesentliches Kriterium stellt ein breites Zwei-Phasen-Gebiet dar, um die Anteile an fester

und flissiger Phase genau einstellen zu kdnnen.

Die Tabellen 20 - 22 stellen eine Zusammenfassung der Forschungsaktivitaten auf dem
Gebiet des SSM flr Stahle dar. Puttgen et al. ermittelten mittels DTA die Eignung von
Stahlen fir das SSM und untersuchten in weiterer Folge aufgrund des grofRen Zwei-Phasen-
Gebiets die Stahle HS6-5-3 (1.3344) und X210CrW12 (1.2434)."% Aus der Literatur geht
hervor, dass sich die Forschung vor allem auf Werkzeugstahle (WKZ-Stahle),
Walzlagerstahle, Rostfreie Stahle und Federstahle, aber auch GuReisen konzentriert. Meist
erfolgt in der Literatur die Benennung des Werkstoffs, sofern vorhanden, nach
unterschiedlichen Normen. Fir die Dastellung in den Tabellen 20 - 22 wurden alle

Werkstoffe aus der Literatur mit den Werkstoffnrummern nach EN 10027 angegeben.

Die Inhalte der Forschung betreffen ahnlich wie bei den Nicht-Eisen-Metallen die
Untersuchung der Mikrostruktur in Abhangigkeit unterschiedlicher Parameter, die Ermittlung
der mechanischen Eigenschaften, die Trennung Fest-Flussig und die Werkstoffe fur
geeignete Umformwerkzeuge. Mit wenigen Ausnahmen wird derzeit bei Stahlen der Weg
Uber die Wiedererwarmung in den SSS gearbeitet. Song et al. ['"®5'%% getzten z.B. ein
elektromagnetisches Ruhrwerk ein, um den Stahl in den SSS zu Uberfihren und vergossen
den Stahl nach dem Zwei-Walzen-GieRverfahren. Auch der Weg (iber Pulvermetallurgie ['*® |
das ,Spray-Forming“ """*® und der Weg (ber eine Kornfeinung "* ist Gegenstand der

Forschungen.

55



9G

[so1] InpinasoiN (gH) eHeH ‘Bunsss|y-sienpini4 - SSS Usp ul suulymy Jaqn usgsio ge0 >
winyiyaINg wi uayn|s ‘uassald
log1] JNNNSOIN - ‘Plundzjpwiyog weydipalydsisjun 8090 V0 o
HW uwidsANd|[eIBIA Z UOA UBYDSIN c
)
logi] SUEDIZIEM wo_mucoN:owwL._m.Q: uazjepn ("v) 6°0-0 &
0sh alp pun abnyabzje ) sep Jne s} UOA ssnulg (AINPUOY) BUNLLIEMIT o
‘HaxBipuImyosan) SllMoX suis U
[voll ‘ . A= ¢S] - usgyal9 PO J8SSEAA Ul USX081yosqy 0
Wazayny Jop ssnyuig °y/y Bunmpiwig ‘SSS WNZ siq (O “Yoaw) Usiyny
Jayoweledwiojwn Jap uonelep Wi UOISIX Bnazyia ) wi (v)
[e91] ‘ayonsianbnz ‘(AH) aueH ‘npnusonfiN SSS Wit uoisnix3 sJapuljAZ sauld Bunwiemig aAnpu| v 8€9
uagal9) uaydllJaINuiIUOoY LpSh'L
lozi] 9YONSIBABNZ “INNNISOMIN (DS1) SSS Wi uszjep wisuie puaiyem SSS wnz G9°0-50°0 12051
SIq 9||1)0Y ud||8Izads Jauld ul uaiyny
isjoueseduLowN Buiwiojoxi (Apnpul) Bunwaiems ("v') :\wv”_‘
[zo1] 1op yexBIBUBYQY Ul JNINISOIIN IwLIoJoXIY | npu| emi3 vV wwmww
6 (CITED)
. uluIojoxiy 1 . S .
[1o1] Joppweseduuiojun SSNUIT INPINISOMIN | .01 Bunwem-iasopory, | CUNMIULS) USX08IYOSAY 'SSS §0-C0 v,69°L
: - : ul uaqolud ‘1Az uoa Bunwiemiaiapalip
Buibiojoxi :
lzell uabnazyiap) usyosiwelay uoA bunubig .?.E:v.c_v mc:.&.mém_ ('v™) 6°0-9°0 wmmonmw_me
[vs1] }/%) Bunuuai L “INPINASOININ SSS Wi DSl (SIN3) SSS wnz siq uaiyny G0°C0 Mwmww
ajelyny, uassobab pJIp) f1olawoayy
. ) - . - ula Ul jJuul eya sabissn ‘0-€T :
foad] Bunysiajiayny ‘91elIayos “SA JEJSONSIA A..Hcov._vu cuN__%HE_w_qu,q.v_om__m__ 19°0-€C’0 5999l
Bunyosio4 Jap ajjeyu] Bunjlagelap Bunjja)siay IIBIOIN-Sy TEZEIN]

1

(1) ualyess 199 SSS sap Bunpuamuy :0Z 3jjaqeL

ONINHOLTVLIWN-AITOS-INIS



AS]

wi JioyJequuiojw (butbiojoayy) eJjobjye)s uie ul suuuyny| auie :
leeL] . SSS wi syiequuiojun SSS Wi gesbiyes yelenlyels 15 ul Hiyny aul ©J°0-1°0 @mvw.r
SuUalyepaAgaIS) sauld Bunpoimiug P BUNWLIOILN Jagn uagals) ‘(*pul) uszjpwyosig GOSGE'L
Sv0oL'L
l6z1] INpinusoIN ‘sjelsyely sep usbuelgall4 (0AadH) Bunseooxiy L (Anpuy) Bunwemig G9'0-G€°0 9eveL
S0s€’l
SSS Wi Ieylequuiojwn (buibiojosyy) gjejablyels ule ul suuLyny| auie oSy’ L
l691] . o SSS wi gejebiyers i Ot et e | GL0-L0 :
SualyepaAgals) sauld Bunpoimug "B BUNWLIOILN Jagn uagalo) “(*pul) uszjpwyosig GOSE'L
USS2Id-a1SHEMYIN
[891] 4% Bunuuas | amwm__&“o..m o (v) L0
[z91] uabnaz)iap\\ usyosiwelay uoA Bunubig .?.Eﬂﬂw__wnwmwﬁu_.mzcm uiapullAz-|yers uoa bun|eisioH ("w™)
Ll abnje i (401 L0 G0GE'L
et Jnelj ssnjuig YO Jep ssnjjuiz “INPINISOININ NW ds3) uagalD ‘NIA Wi 8Z|pwyog
_ Buturofoxiy 1 ‘Buiwiojoxiy . .
[oo1] (OYH) eueH “Inpinasoiy (ABNPUI) BUNULEMIT (v) (V)
ajuswa|g ‘Bunseocosyy uoisnixg (v rvmm”r
L apusz|awyosyooy Inj NSS Yolqieqn ‘Buiwioy- "po Bupseooxiyl | ‘Bunwiemisispaip ‘Bunsen-Aeids v Wﬂmww
[8g1] (jlodwais (,A81dsQ") Buiwiog €L°0-¥9°0
‘ . . ylwelay|) uspalwyds s
anpinisonipy ‘bunssaswsleH ‘eyonsianbngz (odueIS Aeudg ‘gSS usp ul uswiemi]
Lol 1ydels) uspaILyoS pun uayn|bsuonesijeisuyey G6'0-8°0 Lyee |
. 1ENSONSIA Buiw.ojoxiy | gM 8 uiepullAz nz uspeiwyos €€°0°220
usBuNSSa Bo-HeLy INPINASONIN Bulwiojoxiy | g 8 Usz|emuwIB )\ "uszjawyoswn G0-20 ¥169°1
ginl Bunyosio 1ap d)eyu| Bunyiaquelap BunjjasioH I1E33IN-Sy ey

(11) ualyels 19q SSS Sap Bunpuamuy :1Z ajjaqel

ONINHOLTVLIWN-AITOS-INIS



8G

[y21] (AH) aueH “InpinasosyIn SSS Wi uassald SSS usp ul ('v) Bunwuemiz g0
es1] INPINISOININ SSS wi uoisnuix3 SSS usap ul ("Auoy) Bunwiemi 140)
SSS uap . 9evT’L
lzz1] JNNNSOIAN Buiuofoxiy L ul uaqold ‘Az uoA Bunwiemiaispaipn 20
. sBnezsia\\ Sep ssnpuig (DadH) bunseosoxiy L (v .
VO mpynpsoni ‘sfevejepy sep usbuglgeld ‘(Apinpuy) Bunwiemig v £
1 Bunyosio Jap ajjeyu| Bunjiaqielap Bun|ja)sioH I1E30N-Sy el N

‘(1) uspyess 19g SSS sep Bunpuamuy :Zz ajjeqel

ONINHOLTVLIWN-AITOS-INIS



SEMI-SOLID-METALFORMING

4.3.3 SSM fiir Verbundwerkstoffe

Bereits Flemings und Kirkwood verweisen in ihren Veroffentlichungen in den 90er Jahren
auf die Méglichkeit, den SSS fiir die Herstellung von Verbundwerkstoffen zu nutzen.'?2"3"
So sind Schmelzen im SSS durch ihre Viskositat sehr gut geeignet, eine feste Phase in sich
aufzunehmen, welche z.B. Uber das Ruhren eingebracht wird. Ein Aufsteigen oder Absinken
aufgrund eines Dichteunterschiedes wird dadurch be- bzw. verhindert. Auch wenn, wie
bereits aus Kapitel 1.1 bekannt ist, das EinrUhren in eine komplett flussige Schmelze
ebenfalls zur Herstellung eines Verbundes (z.B. Al-SiC) flhrt, so kann durch das Rihren
bzw. Einrtihren in den SSS die Benetzbarkeit und die Verteilung der Partikel in der Matrix
beeinflusst werden. Ebenfalls wird in diesen Veroffentlichungen auch der positive Einfluss
mancher Legierungselemente auf das Einbringen bzw. Verweilen der keramischen Partikel

erwahnt, worauf in Kapitel 5.3 genauer eingegangen wird.

Flemings berichtet auch Uber ein thixotropes Verhalten von MMC-Schmelzen ahnlich dem
Verhalten von reinen Metallschmelzen im SSS. Moon et al."” und Quaak et al. '" fanden in
ihren Arbeiten Uber AI-SiC-Verbunde heraus, dass Schmelzen im SSS - mit einer
zusatzlichen keramischen Phase - eine niedrigere Viskositat aufweisen, als Schmelzen im
SSS ohne eine keramische Phase, aber mit gleichem metallischem Festkorperanteil.
Flemings fuhrt als moglichen Grund hierfir an, dass die keramischen Partikel eine
Agglomeration metallischer Partikel moglicherweise verhindern und somit mehr kleine,

globulitische Kdérner vorhanden sind.

Die Anwendung des SSS fir die Herstellung von Verbunden ist fur Nicht-Eisen-Metalle in
der Literatur bereits oft Inhalt von Untersuchungen. Tabelle 23 gibt einen Uberblick tber die
Forschungen auf dem Gebiet der Al-Legierungen und Sn-Pb-Schmelzen, in die eine
verstarkende, keramische Phase Uber ein mechanisches oder elektromagnetisches
Ruhrwerk eingebracht wird. Gibt es auch wenige Ausnahmen, wo ein Keramikanteil von bis
zu 30 Vol.-% "**! oder sogar 40 Vol.-% "*? einbracht wird, so ist das Einriihren meist doch
nur auf maximal 20 Vol.-% begrenzt. Auf dem Gebiet der Nicht-Eisen-Metalle kommen
derzeit vor allem Karbide, und nur vereinzelt Oxide zum Einsatz. Dies ist ebenfalls ein

Ergebnis der Studie Uber die Herstellwege fur Verbunde aus Kapitel 2.

Als Grund fir diese Obergrenze an keramischen Partikeln kdnnte eine verschlechterte
Vergielbarkeit sein. So findet sich auch in der Arbeit von Kirkwood, dass das Druckgief3en
nur bis zu einer maximalen Beladung von 20 Vol.-% kantiger Partikel durchgefihrt werden
kann.['"?! Schon in Kapitel 4.2.1 wurde auf die Anforderungen fiir die Anwendbarkeit des

SSM eingegangen. Garcia et al. ¥ und Noll et al. *¥ fiihrten mehrere Einflussfaktoren an,
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welche die Vergiel3barkeit im positiven und negativen beieinflussen kdnnen. Orientiert man
sich an dieser Zusammenfassung, so kénnte eine Anderung der Geometrie bzw. des
Formfaktors hin zu globulitischen Partikeln als mdglicher Schritt zur Erhdhung dieses
Beladungsmaximums gewertet werden. Dass thixotrope Eigenschaften von Metallen

globulare, kleine Korner als Kriterium voraussetzen, bestatigt diese Theorie.

Selbst wenn das SSM fur Nicht-Eisen-Metalle derzeit auf eine scheinbar maximale
keramische Beladung von 20 Vol.-% beschrankt ist, so zeigt sich in vielen Arbeiten doch die
Kombination von fester Metallphase und Keramik im SSM. Dies kénnte auf eine niedrigere
Viskositat, bzw. verbesserte thixotrope Eigenschaften dieser Schmelzen durch die
Anwesenheit der Keramik deuten, was sich in den Ergebnissen von Moon et al. ' und

Quaak et al. ' zeigt.

Um die Ergebnisse der Literaturstudie besser darzustellen wurde bei der Anwendung des
SSM fir Verbundwerkstoffe eine Ubersicht in drei Tabellen gewahlt. Das Einriihren von
aulen in eine Schmelze ist Inhalt von Tabelle 23. Tabelle 24 zeigt einen Uberblick Uber die
Forschungsaktivitaten, welche das Ruhren vor allem zur Verbesserung der Phasenverteilung
in der Schmelze nutzen. Herstellungwege von Verbunden im SSS ohne ein mechanisches

oder elektromagnetisches Rihrwerk sind in Tabelle 25 zusammengefasst.

Es zeigt ich auch an den Beispielen in Tabelle 24, dass unterschiedlichste Wege zur
Herstellung von Verbunden und deren Weiterverarbeitung im Einsatz sind, das Ruhren zur
Verbesserung der Dispersion aber auch einen wichtigen Stellenwert besitzt. Auch
Untersuchungen mit Boriden und Oxiden, und Nicht-Eisen-Metalle wie Cu oder TiAl-

Schmelzen sind Inhalte der Forschungsaktivitaten. ['""]

Interessant ist hier vor allem das Einblasen der Keramiken mittels eines Plasmabrenners
zur Herstellung eines Verbundes, mit anschliefidend kontinuierlichem Gielden der Schmelze
unter elektromagnetischem Riihren. @ Als positiver Effekt kann das Einformen der
Keramiken zu runden Kérnern durch den Brenner gesehen werden, was wiederum fir die
thixotropen Eigenschaften von Vorteil sein kann. Auch wenn hier recht niedrige
Keramikanteile eingestellt und Al-Legierungen untersucht werden, so ist dieses Verfahren
dennoch als Ansatz zur grofdtechnischen Herstellung von Verbunden zu sehen. Ohne die
Verwendung einer Rihrbehandlung muss die homogene Verteilung der keramischen Phase
auf anderem Weg erreicht werden. Neben der Pulvermetallurgie kann dies durch die
Infiltration von Vorformen erreicht werden. Ahnlich dem zuvor genannten Einblasen mittels
eines Plasmabrenners dirfte sich hier aber das ,Spray-Forming“ als kostengtinstigere

Lésung zur Pulvermetallurgie erweisen.

60



19

S1 “SA 5 5 Gl 9'0-0 oIS ad-us
. uagaIbyoniq ‘uspalwyo ulpjnowoxiy | - uaJayn
22| Jensowsin TNSS SoNauean gaibxoniqg ‘uspsiwyos | bulpi YL {(SW3) uaayny o o0 -
SSS usp
l181] SMeH INPINISOIIN SSS W ur usjymige ‘BN-Iv-0IS ‘PO S 20 oIS
" : a|IIMoN|yeIS Bule Ul usyslo P . .
[V-JIS "PO JIS UOA uaiynJuig
. ayonsianbnz 5 UsgoIS (ST )
[ogl] ‘BunwiemiaispaIpp ulwiJiooxiy | . : Gl-g VA JIS
1y UBISBQ-UOHNU| 9 "yoaWl) OIS UOA uaiyniuig
g oL
usgalo) ‘UayasiN ‘mzq -
) ayonsieAbnz usuunpJan -ba7-y Jaule uagalo ‘(ulesed ‘|Pyiled) 0€-G o oIS .
[621] uaseyd Jop bunjiaria JW [eus)epy sauassobab SSS USp Ul uaJynJuIg (V) Ba7-v
*MZq JNPNAISOININ el ; w 0Z-G (490
: uie lepo Buiblojoxiy ]
09-¢ ke
821l Jejowesedsuoisniixg uoisnxg uagal ‘(‘yosw) uaiyny Gl 7’0 0IS
8L Jaujazule Bunyonsiajun : ; ; ‘€020 .
INPINASOIN Sfiwesay % 10/\ UBI4OSUNMab
[o21] %[O/, “SA JESONSIA () usp jne uoisnix3 (A oL:oe'gLor| (v) o's
° wr : ‘Bunsesodwo) Japo uaiyny
obamjsisieH SSS ‘(usesed ‘jexiped) - (990
lsel] wi ussenield, ‘SSS wi . 0e> (V) | cna ez
Jap Bun|j@)sieq USPAIWYOS 48P0 UOISNIIXT SSS usp ul ualynuuig OIS OV
| assiuqabig / ajjeyul Bunjiaquelap Bun|ja)siay ylweiay %-"IoA I1B3oN-S ylwelay [T

"SSS W aseyd USPUaMIBISIaA Jauld uaiyniuig gz ajjaqel

ONINHOLTVLIWN-AITOS-INIS



9

: ‘bo
QIS ssnjjuig usgel9 pun SSS "po Bun|pueyag-|leyosesnin OIS . . - ‘.
8l | -ayonsianbnz “inpnasoniy | syonsienbnz any usgeibqy | eqebnz {(‘pur) uszpwyosig % MO G0 () oIS -cN._/wm._
. a|IMoNIyels
yexblseigelqy SSS Wi uszjepA .UsJO-gM .
[z81] . i ) aule ul usgalo gl S L0 ‘ail ‘Bo-Iv
alBH “INPNASOININ wi Bunwaemia-1epaIp BunpiayassNY (") Uaiyny
SSS wi “0lz
ayonslianbnz uaiyny ‘uszipwyos ‘eynied €OV ‘NLL
‘Bunjpueysqgauiig ) Jaue ‘ %2 sdIyD v pun I1 UoA ) . . ‘an ‘‘gel .

[221] ssnyuig ‘BuNssaLIGLEH uoisnux3-joH:bunsesosyy | | o 19IBIBYD ‘SSS W1 UAIYNY (%-Ma9) 0€-G°0 G0 ‘el ‘o | VLM

anpinsoiN HexBiyepie -uaz|owyos :[gyiled B ‘OM “0aN

s$9Y00|g-nD sauls ualiaibiey) ‘ON ‘DIL

uagal
(S3) .wN_mEcom-_w_S%,_ abissnyy
l0z] BYoNSIoABNZ INPNASONIN | usiyny wabnbiezyole|b U Ul 1UUBIA-BLUSEL. G010 (v) ‘o'NoIL | BeTv
19q UBJBID) JUOY] o d Id
' ' S|epiw usse|quix :,00[eJUAS,
BunssawisielIsoysIA
INPINIISOIA ety o {94-"|OA @1yosunmab O .
[s21] %[O/, “Sh JENSOYSI (v) INe UaYNY UoneY| 0€ ‘0T ‘01 (V) oIS 6a7-1v
{(%-"1oA 05) @bulunio

o] assjuqgab.ig / ajjeyuj Bunjiaquelap Bun|ja)siay ylweiay %-"IoA I1E33IN-Sy ylwela) TIEET

"XLIJe|\ Jap Ul aseyd uspuale)siaA Jap Bunjiame  Inz g§§S wi sualdyny sap Bunpuamuy 4z ajjagel

ONINHOLTVLIWN-AITOS-INIS



€9

5 Boniavonsoses SSS LA NI =P (Dunseg ozeanbs) 0 (v | @Dos | Berbw
[81] . ! . : . ;
81 -aUONSIBABNZ uoIS-nJIX3 apus-gal|yosuy WLIOHOA Jauid uoljes|iyu]
uaseyd Jop Bunjiopap SSS - _
l6e] "MZQ INIYNIISOININ wi usssaidgjallj-semyony (V1) sl L-0 oIS
. S9PUNQIBAIYOIYOS
19)61yez "Buiwliojoxi Buiwiojoxi .
log1] cw._wu QM.H._NmEo\.,wmcwE%h.h.w .Eovc__xN :U_N c%_.w_.::xm_ seuld bunjeisioH Z18 (v) oIS
: B : : inz Buiwlo4-Aeids
usjeyed nz usssald i - . .
C) Uonsionabolg BuiBiojoxiy L ‘ueype|diase UOA uajyolyosayg §0-v0 0%V OIS ‘Bo7-Iv
ualaiedwodon PRI L0
lsgi] Bunssawalyoiq SSS wi Bunyosiw ‘JoAINg Jop UBYISIN Yo 91 ‘98°0 ‘€60 1IND
‘aleH “INPNIISONIA -JaA|Nd Jop uassald
gLl J8AINd J8p UsyosIy €99 ‘6'GS '8°GY L0 oIS
el _ Uonsionsbaig Buiwsojoxiy L OWIN Sep Bunjie}sieH - Wd 90 (V) o
SUBH INPNNSOIN
TR assiuqabig / ajjeyu| Bunjlaqielap Bun|ja)siaH ylweaay %-"|oA IIE33IN-Sy ylweiay TEE

‘Bunjjalsiayuaqgo.d 1nz Bunjpueyaqgyny auld auyo SSS sap Bunpuamuy :Gz ajjagel

ONINHOLTVLIWN-AITOS-INIS



SEMI-SOLID-METALFORMING

4.4 Zusammenfassung des SSM

Auf dem Gebiet des SSM wird nun seit mehr als 40 Jahren geforscht und noch lange sind
nicht alle Fragestellungen beantwortet oder die Probleme, wie die Trennung Fest-Flissig,
zur Ganze geldst. Wurden zu Beginn noch Viskositatsmessungen an niedrigschmelzenden
Legierungen durchgeflihrt, so existieren heute schon vereinzelt kleine Pilotanlagen zur
Verarbeitung von Stahl im SSM. Als Vorteile des SSM werden gesehen:

e Niedrigere Umformkrafte beim Schmieden.

e Geringerer Energieeinsatz beim Giel3en aufgrund der niedrigeren Temperaturen.

e Laminares FlieRverhalten beim Giellen und weniger Oxideinbringung durch
weniger Turbulenzen.

e Geringere Schrumpfung aufgrund der bereits vorhandenen festen Phase.

o Weniger Nachbearbeitungschritte bzw. Umformschritte.

Demgegenuber stehen die Herausforderungen einer Minimierung
e der Trennung Fest-Flissig beim Umformen bzw. Gielden,
e einer unvollstandige Formfillung, der Porositaten und Heil3risse,
e der Bildung von Oxidhauten durch eine unsaubere Atmosphare, besonders bei den
hohen Temperaturen bei der Stahlherstellung,

e der Einziehungen von Oxiden bzw. Oxidhauten,

Gerade im Eisen- und Stahlsektor ist die Anwendung des SSM fiur Verbundwerkstoffe
noch selten anzutreffen. Die Herstellung erfolgt, wie bereit aus Kapitel 1.1 bekannt, meist
Uber einen pulvermetallurgischen Weg oder Uber eine Infiltration. Das Einrtuhren ist eher bei
Nicht-Eisen-Metallen in Verwendung und dirfte far Stahl aufgrund der hohen
Prozesstemperaturen und dem apparativen Aufwand, bzw. den hohen Anforderungen an die

Werkstoffe der Werkzeuge, derzeit nicht kosteneffektiv sein.

Auch wenn die Eigenschaften von Verbunden im SSS in der Literatur mit denen
thixotroper Schmelzen vergleichbar sind, so gilt es hier sogar noch mehr Einflussparameter
zu bericksichtigen. Kann z.B. bei reinen Metallschmelzen die Morphologie der Kérner durch
Prozessparameter eingestellt werden, so sind die Geometrien der keramischen Phasen
meist vorgegeben und nur durch hohen apparativen Aufwand (z.B. Plasmabrenner)

modifizierbar.
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Auch kommen flr Verbundwerkstoffe im SSM aufgrund der veranderten
FlieReigenschaften keine ublichen Giellverfahren wie das Stranggiefden zur Anwendung. Als
kostengunstigerer Weg als die pulvermetallurgische Herstellung eines Vormaterials scheint
sich das ,Spray-Forming“ von Verbunden, auch flr Stahl-Keramik-Verbunde abzuzeichnen,

was man auch als eine Art des SSM bezeichnen kann. 78188
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5 Benetzbarkeit

Ein ausschlaggebendes Kriterium fir den spateren Verbund stellt die Grenzflache
zwischen den einzelnen Materialien dar. Diese muss je nach Werkstoffverbund
unterschiedlichen Anforderungen genigen. Zielt man bei Verbunden aus zwei weichen
Polymeren auf eine hohe Bindungsstarke bzw. Festigkeit ab, so soll die Grenzflache
zwischen zwei harten aber sproden Keramiken dagegen duktil sein. Die Vermeidung von
Reaktionen zwischen der Verstarkungskomponente und der Matrix kann bei metallischen
Verbundwerkstoffen eine Anforderung an die Grenzflache sein. Bei Implantaten andererseits
soll ein gewisses Mal} an Reaktion, z.B. eine gute Benetzbarkeit zwischen dem Gewebe und

dem Werkstoff, zur besseren Akzeptanz des Werkstoffes im Kérper fiihren. '8

In Kapitel 3.3.2 wurde fir die Wahl der Keramik auch eine Berechnung der Steifigkeit aus
E-Modul und Dichte der zu kombinierenden Werkstoffe durchgefiihrt. Diese Berechnung
setzt ein ideales Verhalten der Partikel in der Matrix betreffend der Chemie (keine Reaktion
mit der Matrix) und der mechanischen Eigenschaften der Grenzflache vorraus. Streng
genommen, beeinflussen jedoch auch chemische Reaktionen zwischen Matrix und
verstarkender Phase die Grenzflache, somit auch die mechanischen Eigenschaften und die
Adhasion. Gerade auch eine veranderte Grenzschicht mit einer anderen Zusammensetzung
kann einen grofen Einfluss auf den spateren Verbundwerkstoff und dessen Eigenschaften
haben. Die Adhasion beider Phasen wird Ublicherweise Uber die Wechselwirkung zwischen
ihnen bestimmt. Verknlpft mit der Adhasion kommt bei der Herstellung von
Verbundwerkstoffen, beispielsweise Uber eine Infiltrationsroute, auch die Benetzbarkeit zum

tragen. [
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Wie bereits aus den vorhergegangenen Kapiteln bekannt, wird in der Literatur auch von
anderen Autoren die Benetzbarkeit als wesentliches Kriterium fur die Herstellung eines

Verbundes gesehen. [#9%119.122131]

5.1 Theorie der Benetzbarkeit

Der Begriff ,Benetzung“ beschreibt den Vorgang, der Begriff ,Benetzbarkeit* die
Eigenschaft, wie sich eine Fliissigkeit bei Kontakt mit einer Festkdrperoberflache verhalt. "%
Die Benetzbarkeit definiert sich also durch das Ausmald der Bildung einer Grenzflache
zwischen der flussigen und der festen Phase. Die energetischen Verhaltnisse, welche sich
durch die Eigenschaften der beiden Komponenten ergeben, fuhren zur Ausbildung eines
Tropfens. Die Oberflachenspannung [mN/m] der flissigen Phase (o)y), der festen Phase (o)
und der Grenzflachenspannung [mN/m] zwischen der fliissigen und festen Phase (o) stehen

miteinander derart im Gleichgewicht, dass die Energie des Systems ein Minimum erreicht.

Am Triplepunkt wird eine Tangente an die Tropfenoberflache gelegt. Der Winkel zwischen
dieser Tangente und der horizontalen Unterlage wird durch die flissige Phase gemessen
und als Kontaktwinkel 6 [°] definiert. Dieser Kontaktwinkel 6 wird als Maly fur die
Benetzbarkeit eines festen Korpers durch eine Flussigkeit verwendet. Ein Beispiel fur einen

liegenden Tropfen mit guter Benetzbarkeit (0° < 0 < 90°) ist in Abbildung 20 gegeben.

P Os ‘ Atmosphare (gas)
Ou 0i.*coso E

Festkorper (solid)

i 4 ! F 4 / ! )

[777577 "

Abbildung 20: Definition des Benetzungswinkels.

"

Die physikalische Verknlpfung zwischen den Oberflachen- bzw. Grenzflachenspannung

und dem Benetzungswinkel ergibt sich durch die Young’sche Gleichung (5-1)
O, =0, +0, cost (5-1)

Diese Gleichung gilt als grundlegende Beziehung fir alle Benetzungsvorgadnge. Das
Verhaltnis dieser Krafte definieren die Materialeigenschaften der beteiligten Stoffe, womit

sich auch der Kontaktwinkel aus dieser Formel (5-2) errechnen lasst:
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COSQ — O_sg - O-sl
Glg

(5-2)

In der Literatur haben sich folgende Definitionen, siehe Tabelle 26 und Abbildung 21,

durchgesetzt:
Tabelle 26: Definitionen der Benetzbarkeit.
Spreitung 6=0°
Gute Benetzbarkeit 0°<0<90°
Ubergang 0 =90°
Schlechte Benetzbarkeit 90° <06 <180°
Keine Benetzbarkeit 0 =180°
0[] 0 a0 180
l 1 l
‘ | I 1 ’
cos6 1 0 =1

Abbildung 21: Graphische Darstellung der Definitionen der Benetzbarkeit.

Als Kriterium flr die Benetzbarkeit einer fllissigen Phase mit einer festen Phase wird in der
Literatur auch die Adhasionsarbeit W, [MN/m] genannt. Errechnet wird sie Uber die Dupré-
Gleichung, welche die Grenzflachen- und Oberflachspannung miteinander folgendermalen

verknupft:
VVa = O-sg + O-lg - Gsl (5_3)

Die Adhasionsarbeit, oder auch Haftarbeit, ist die Arbeit die nétig ist, um die Kontaktflache
zwischen flussiger und fester Phase um eine definiert Flache zu reduzieren, und dadurch
gleichzeitig eine neue Oberflache der flussigen und der festen Phase mit der umgebenden
Atmosphéare zu schaffen. Kombiniert man die Young’sche Gleichung mit der Gleichung von
Dupré so wird klar, dass bei Kenntnis der Oberflachenspannung der flissigen Phase und
dem Benetzungswinkel, die Adhasionsarbeit Uber folgende Gleichung errechnet werden

kann:

W,=0,-(cosf+1) (5-4)
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Unter der Bericksichtigung, dass man nur von einem benetzenden System spricht wenn
cosd > 0 (z.B. o5y > o), kann eine treibende Kraft F [mN/m] fur die Benetzung nach

Delannay et al. definiert werden: ['®"
F:O'Sg — 0y (5_5)

Wenn diese Kraft der Oberflachspannung der fliissigen Phase entspricht oder diesen Wert
Ubersteigt, kommt es zur Spreitung. Kombiniert man Gleichung (5-5) mit der Dupré-

Gleichung (5-3) so erhalt man:
F=W, -0, (5-6)

Es zeigt sich somit, dass im Prinzip nur die Oberflachenspannung der Schmelze und die
Starke der Bindungskrafte zwischen Schmelze und Keramik einen Einflud auf die
Benetzbarkeit haben. Die Starke dieser Bindungskrafte wiederum ist beeinflusst durch
physikalische und chemische Wechselwirkungen zwischen den beiden Phasen. Delannay et
al. zeigen auch, dass die Benetzung einer festen Phase durch ein flissiges Metall nicht
durch physikalische Krafte (vor allem Dispersionskrafte) allein, sondern nur in Anwesenheit

einer chemischen Interaktion stattfinden kann. [**']

Einen Einfluss auf die Oberflachen- bzw. auch Grenzflachenspannung (somit auch W,)
haben im Wesentlichen die Temperatur und die Anwesenheit oberflachenaktiver Elemente,

was spater in dieser Arbeit behandelt wird. !'%?

Auf den Kontaktwinkel hat, neben den bereits erwdhnten Parametern, auch die
Oberflachenrauheit der festen Phase einen Einflull. Erweist sich die Oberflache eines
benetzten Kdrpers infolge einer Rauheit als ,a“-mal grof3er als geometrisch messbar, so

andert sich die Young’schen Gleichung zu (5-7) bzw. (5-8): "%

9 _ Usg - O-S[ 5 7
COSU,yp =a - ( - )
O-lg

cos@

rauh

=a-cosf (5-8)

Bei einem Winkel grofier als 90° vergrolert sich 6 durch eine Aufrauhung der Oberflache

noch weiter, ist der Winkel jedoch kleiner als 90° verbessert sich die Benetzbarkeit. ['*?
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5.2 EinfluR der Benetzbarkeit auf metallurgische Prozesse

Wie bereits zuvor erwahnt, wird der Benetzbarkeit in der Literatur auch betreffend der
Herstellung von Verbundwerkstoffen eine hohe Bedeutung zugewiesen. Die Benetzbarkeit
hat jedoch auch auf anderen Gebieten der Metallurgie noch Einfluss: !

e Abscheiden von nichtmetallischen Einschlissen aus der Schmelze (Flotation;
Filtration).

e Bei den GielRprozessen von Metallen (Kokillenmaterial,...).

o Clogging-Verhalten beim Stranggief3en von Stahl.

e Infiltration und Erosion von Feuerfest-Baustoffen.

e Elektronenstrahlschweilen von Metallen.

In dieser Arbeit wird Uber das Legieren unterschiedlicher Elemente zur Matrix eine
Moglichkeit untersucht, die Benetzbarkeit zwischen den keramischen Partikeln und der
Matrix zu verbessern und damit auch die Dispersion zu beeinflussen. Als guter theoretischer
Vergleich kann hierfir das Clogging-Verhalten von Einschlissen wahrend des
StranggielRens von Stahl, oder auch das Abscheiden von Einschlissen aus der Schmelze
herangezogen werden.

Folgende MaflRnahmen werden zum Abscheiden von nichtmetallischen Einschlissen in der
Literatur vorgeschlagen: %99
e Verringerung der Benetzbarkeit zwischen Stahl und Einschluss (6 > 90°).
e Erhdhung der Oberflachenspannung des Stahls.

e Verringerung der Oberflachenspannung der Einschlisse.
e Anstreben moglichst gro3er Einschlusse.

o Einstellen einer niedrigen Viskositat der Schlacke (leichte Aufnahme der Partikel).

Es zeigt sich an den ersten 3 zuvor genannten Punkten, dass hier genau das Gegentelil
der Herstellung eines Werkstoffverbundes verfolgt und die Benetzbarkeit gezielt
verschlechtert wird. Das Anstreben moglichst groer Einschlisse ist auf die damit
verbundenen, starkeren Auftriebskrafte zurtickzufihren. Bei Verbunden dagegen wird gezielt
versucht die Partikel in der Schmelze zu halten und ein Aufsteigen zu verhindern. Zusatzlich
sollen die Partikel klein gehalten und eine Agglomeration verhindert werden, um die

mechanischen Eigenschaften gewahrleisten zu kdnnen.

Um die Agglomerationsneigung zu verringern kann wiederum die Benetzbarkeit als

EinfluBparameter dienen. Als Erklarung hierflr wird ein Modell in Anlehnung an Valentin et
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al. % verwendet (Abbildung 22). In dem Beispiel von Valentin et al. fir das
Cloggingverhalten werden fur den Werkstoff des Eintauchausgusses (Nozzle) und den
Einschlul® unterschiedliche Oberflachenspannungen und Wechselwirkungen mit dem Stahl
angenommen. Nach Valentin et al. % entsteht die Neigung zum Clogging (bzw. zur

Adhasion), wenn gilt:
(ng,NMI + ng,anzle) < (O-S/,NMI + Gsl,anzle) (5-9)

Da es sich in dieser Arbeit bei den Partikeln immer um denselben Werkstoff handelt

reduziert sich das Kriterium auf:
o, <0y (5-10)

Um nun der Agglomeration entgegenzuwirken ist es somit notwendig das Gegenteil

anzustreben, folglich einen Benetzungswinkel kleiner 90°:
Usg > Gsl (5-1 1)

Abbildung 22 soll dies graphisch genauer erklaren. Im Fall ,A” ist die Benetzung schlecht
und es kommt dadurch zum Fall ,B“, wo sich zur Verringerung der Energie die Schmelze
vom Partikel zurlckzieht und eine geringere Kontaktflache anstrebt. Die Partikel werden
dadurch starker zusammengedriuckt und die Agglomeration wird dadurch forciert. Die
Ausbildung dieses Gasspaltes, der im Zuge der Agglomeration entsteht, konnte bei

metallographischen Untersuchungen in dieser Arbeit gefunden werden.

Im Fall ,C* liegt eine gute Benetzbarkeit vor und es kommt dadurch im Fall ,D“ zu einer
Verringerung der Energie, indem die Kontaktflache zwischen Stahl und Partikel erhéht wird.
Eine Agglomeration wird dadurch erschwert bzw. verhindert und die Partikel werden von

einander weggedruckt.

Im Falle des Clogging wird es auch so erklart, dass vor dem Clogging zwei Mdglichkeiten
existieren. Der Partikel (Einschluss) nahert sich an den Eintauchausguss an und wird dann

entweder angezogen (Clogging), oder auch wieder abgestoRen. #°!

Die Benetzbarkeit ist somit flr die Herstellung eines Verbundwerkstoffes essentiell.
Einerseits bezlglich des Einbringens der Partikel in eine Schmelze, da die
Oberflachenspannung der Schmelze Uberwundern werden muss, andererseits auch um die
Dispersion der Partikel zu gewahrleisten und eine Agglomeration zu vermeiden. Ebenso
kénnen aus einer guten Benetzbarkeit auch hohe Bindungskrafte zwischen Matrix und
verstarkender Phase resultieren, somit bessere mechanische Eigenschaften im Produkt.

Genau diese mechanischen Eigenschaften verschlechtern sich auch bei Anwesenheit von
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groRen Einschlissen bzw. Agglomerationen. Durch die zuletzt genannten Punkte wird nun
auch deutlich, warum in der Literatur die Benetzbarkeit als Schllsselkriterium fir die

Herstellung von Verbunden genannt wird.

90° <6 <180° 0°<B8<90°

Abbildung 22: Verstarkung der Agglomerationsneigung durch eine schlechte
Benetzbarkeit (A, B); Verringerung der Aggglomerationsneigung duch eine gute

Benetzbarkeit (C, D); in Anlehnung an Valentin et al. **”

5.3 Einfluss oberflachenaktiver Elemente auf die Benetzbarkeit

Einschlisse im Stahl sind nicht nur bei der Herstellung von Verbunden sondern in der
gesamten Metallurgie ein bestimmendes Thema. Einschlisse, vor allem Oxide oder Sulfide,
kénnen bereits vor der Erstarrung der Schmelze entstehen. Es ist also auch essentiell, die
Morphologie und Verteilung der Einschliisse, und somit auch die Grenzflacheneigenschaften
Keramik-Stahl zu  kontrollieren.  Ublicherweise ist gerade bei Oxiden die
Grenzflachenspannung o5 grol und die Benetzbarkeit somit schlecht, was zu
Agglomerationen flhren kann, wie bereits aus Kapitel 5.1 bekannt ist. Es hat sich gezeigt,
dass die Benetzbarkeit durch die Zugabe von sogenannten ,oberflaichenaktiven* Elementen
verbessert werden kann. Dies wird in der Literatur auch unter dem Begriff ,reactive wetting"
bezeichnet, wobei dieser Begriff meist auch irrtimlich verwendet wird und deshalb eine
genaue Definition spater in dieser Arbeit gegeben wird. Suzuki et al. nennt als Grund flr

diese Verbesserung zwei mégliche Mechanismen: 2°"
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e Die Bildung von einem Reaktionsprodukt an der Grenzflache Fest-Flussig,
welches mit der Schmelze besser benetzt.
e Die Verringerung der Energie ausgehend von der Reaktion mit den Elementen

selbst, was zu einer verbesserten Benetzung fuhrt.

Die Modellvorstellung zur Bildung des Reaktionsproduktes basieren auf der Affinitat von
Metallen zu Sauerstoff, Details kénnen den Arbeiten von Delannay et al. "' und

Eustathopoulos et al. ?°? entnommen werden.

Eustathopoulos et al. unterscheiden das ,reactive wetting“ und das ,non-reactive wetting"

folgendermalien:

Tabelle 27: "reactive wetting" vs. "non-reactive wetting".

Die Reaktion zwischen Schmelze und Keramik fuhrt zwar zu
»nhon-reactive wetting“ | Aufldseerscheinungen von Teilen der Keramik in Stahl (z.B. Al
(inert) bei Al,O3), der Anteil belduft sich aber nur auf wenige ppm. Es

kommt zu keiner Bildung einer neuen Phase/Zwischenschicht.

Die Benetzung an sich, ein chemische Interaktion zwischen den
. . Reaktionspartner und eine Anreicherung/Verarmung von Phasen
,reactive wetting® }
an der Reaktionsflache treten simultan auf. Es kommt zur

Ausbildung einer neuen Phase/Zwischenschicht.

Eustathopoulos et al. vermerken in ihrer Arbeit auch, dass bei einem ,non-reactive wetting®
der Benetzungswinkel nur in Ausnahmefallen auf maximal 60° verringert werden kann.
Ublicherweise betragen die Werte fiir den Winkel im Beispiel von Fe/Al,O5 110 bis 140°. Um
die Benetzbarkeit weiter zu verbessern muss der Schmelze ein ,oberflachenaktives Element
beigemengt werden, um ein ,reactive wetting® zu erzeugen. Dieses ,reactive wetting“ ist

meist bei Metall-Keramik-Kombinationen bei hohen Temperaturen anzutreffen.

Suzuki et al. fuhrten Benetzungsversuche von Stahl mit unterschiedlichen Gehalten an
Titan, Aluminium, Niob und Mangan auf Al,O3- und MgO-Substraten durch. Vor allem Titan
tragt bei beiden Keramiken zu einer Verbesserung der Benetzbarkeit bei. Al, Nb und Mn
beeinflussen die Benetzbarkeit von Stahl auf MgO wenig oder gar nicht. Titan hat den
Ergebnissen von Suzuki et al. zur Folge einen hoéheren Einfluss bei Al,O; als bei MgO.
Basierend auf diesen Ergebnissen aus Kontaktwinkelmessungen wurden auch Versuche
betreffend einer Al,O5-Partikelverteilung mit 2 Vol.-% Al,O3 durchgefthrt. Titan flhrt aus den,
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in dieser Arbeit zuvor genannten Grinden, auch zur besseren Dispersion der Partikel in der
Probe.

Bei der Auswertung der Kontaktwinkelmessungen Fe-Ti/MgO konnte eine Dicke der
Reaktionsschicht von 0,2 um, bei einem Gehalt von 5% Ti im Stahl, gefunden werden. Im
Vergleich dazu wurde eine 2 um (5% Ti; 1um bei 2% Ti) dicke Schicht bei den Versuchen mit
Al,O; gefunden. ¥ In diesem Fall kann von einem starken ,reactive wetting® gesprochen
werden. In der hier vorliegenden Arbeit konnten bei den Ergebnissen mit Al,O3-verstarkten
Stahlen, selbst bei Zugabe von 5% Titan keine solche Schicht auf den Partikeln gefunden

werden.

Auch Hasegawa et al. ®®! entdeckten in den Forschungen iiber ODS-Stihle (Oxid-
dispersionsverstarkte Stahle), dass durch Zugabe von Elementen wie Niob, Chrom,
Vanadium und Cobalt die Dispersion verbessert und die GroRe der oxidischen Partikel
verringert werden kann. Hasegawa et al. stellten die Vermutung auf, dass dies aufgrund der
Absorption der Desoxidationselemente auf den oxidischen Partikeln, und durch eine

Reaktion zwischen den Oxiden und den Legierungselementen stattfindet.

Bernhard et al. ®® fanden eine Verringerung der GréRe der Al,O; Einschliisse mit
steigendem Titangehalt der Schmelze, ersichtlich in Abbildung 23 (links). Auch eine
erhebliche Reduzierung des Benetzungswinkels konnte durch Zugabe von Titan, bei
Versuchen auf einer Tropfenkonturanalyse, beobachtet werden (Abbildung 23 (rechts)). Dies
weist eine gute Ubereinstimmung mit den Ergebnissen Ueda et al. ?° und Kishimoto et al.
(entnommen aus ) auf. Andere Autoren dagegen finden in ihren Ergebnissen, dass der
Einfluss von Ti, Nb und B auf die Benetzung von Stahl nur gering oder auch

vernachlassigbar klein ist, siche Abbildung 24. 12°°2°7]

Auch der Einflul von Phosphor wurde von Bernhard et al. untersucht, wobei sich der
Einflul von Phosphor auf den Benetzungswinkel als geringer erweist als bei Titan. Beide
Elemente in Kombination flhrten zu keiner additiven Verbesserung. Es zeigte sich, dass

Titan als das ,oberflachenaktivere* Element wirkt. 2%

Die zuvor aufgezeigten Beispiele sind bei weitem nicht vollstandig sondern sollen vor
allem aufzeigen, dass zwar der Trend der oberflachenaktiven Elemente generell in Richtung
einer Verbesserung der Benetzbarkeit geht, die Effizienz jedoch unterschiedlich bewertet
wird. Auch zeigt sich ein Einflu® der Wechselwirkungen der Elemente untereinander. So ist
zwar im Beispiel Fe-Ti-P/Al,O; die Wirkung der Elemente zwar nicht additiv, der Phosphor
erhoht jedoch die Aktivitat des Titans, senkt die Viskositat des Stahls und tragt auch so zu

einer verbesserten Benetzbarkeit bei. 2%
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Abbildung 23: Links: Anderung der GréRe von Al,O;-Einschliissen mit steigendem Ti-Gehalt
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5.4 Zusammenfassung der Benetzbarkeit

Auch wenn die Benetzbarkeit in der Literatur meist als Schlisselkriterium zur Herstellung
von Verbunden, dem Abscheiden von Einschlissen aus der Schmelze oder auch zur
Vermeidung des Cloggings genannt wird, so sind die Hintergrinde und genauere
Erklarungen meist nicht ganz so offensichtlich dargestellt. Basierend auf einer
Literaturrecherche wurde ein kurzer Uberblick (iber das Prinzip der Benetzung, der Triebkraft

fur eine Benetzung und der Adhasionsarbeit gegeben.

Fir das Beispiel in dieser Arbeit, die Herstellung von Stahl-MMC’s mit keramischen
Partikeln als verstarkende Phase, geht aus der Literatur allgemein die Verbesserung der
Benetzbarkeit zwischen Stahl und Partikel (6 < 90°) hervor. Im Detail ergeben sich folgende
Kriterien:

e Absenken der Oberflachenspannung des Stahls ;.
e Erhdhung der Oberflachenspannung der Partikel o,.
e Verringerung der Grenzflachenspannung oy.

e Erhohung der Adhasionsarbeit W.,.

Die ersten drei Punkte sind Uber die Young'sche Gleichung verknipft, siehe Formel (5-1).
Eine Veranderung der Oberflachenspannung der festen Phase og4.wird in der Literatur teils
nur theoretisch behandelt und bedeutet meist eine Reinigung der Oberflache (z.B. Plasma-
behandlung). Da dieser Effekt aber eher auf Keramik-Wasser Systeme beschrankt
untersucht wird, und auch dort nur fiir eine gewisse Zeit effektiv wirkt, ?°® kann in einem
Metall-Keramik System von einem konstanten Wert ausgegangen werden. Somit bleiben als
Einflussparameter lediglich die Oberflachenspannung des Stahls o4 und die
Grenzflachenspannung o Uubrig. Beides kann am Besten durch die Zugabe von
sogenannten ,oberflachenaktiven® Elementen beeinflusst werden, wobei deren Wirkung
meist unterschiedlich bewertet wird und auch von den sonstigen Legierungsbestandteilen

der Schmelze abhangt.

In einer Verdéffentlichung von Cornie et al. findet sich beispielsweise eine Berechnung der
dort definierten ,work of immersion, W, womit die bendtigte Energie zum Einbringen eines
globularen Partikels in eine Schmelze definiert wird. Es geht daraus hervor, dass diese
bendtigte Arbeit ,W;* fur das Einbringen negativ wird, sobald beispielsweise oy < c54 Wird,

was wiederum durch einen Benetzungswinkel kleiner 90° erreicht werden kann. %
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Die Elementgehalte in der Schmelze bzw. Matrix belaufen sich bei den Untersuchungen in
der Literatur auf meist kleiner als 0.5% (Gew.-%), in den seltensten Fallen finden sich
Versuche oberhalb dieser Werte. Gerade bei den hohen Gehalten kann das sogenannte
.reactive wetting“ sogar makroskopisch als Reaktionsschicht zwischen der Schmelze und der
Keramik beobachtet werden, was ansonsten in der Literatur eher seltener gefunden wird.
Natlrlich muss ein Vergleich der Literatur immer sehr kritisch beurteilt werden, da die
Massen- und Oberflachenverhéltnisse zwischen Schmelze und Keramik gerade bei
Laborversuchen (z.B. Tropfenkonturanalyse) und dem tatsachlichen Prozess (Pfanne in der

Sekundarmetallurgie) unterschiedlich sein kénnen.

Der Vollstandigkeit halber soll hier noch als weiteres Beispiel die Titan-aktivierte Infiltration
zur Herstellung eines Verbundes, unter der Ausnutzung einer besseren Benetzbarkeit der
Vorform in Anwesenheit von Titan, gegeben sein. Die Vorformen werden aus Al,O3 mit einer
Beschichtung von bis zu 20 % (Gew.-%) Titan hergestellt, um eine Infiltration mit Stahl zu

erleichtern. 127282101

In der Nichteisenmetallurgie, im Bereich der Verbundherstellung, kann als Vergleich dazu
die Beschichtung von Kohlefasern (CNT, carbon nanotubes) mit einem Metall genannt

werden, welches von der Matrix besser benetzt wird. 2!

In den beiden zuletzt genannten Beispielen wird also die Reaktion der Schmelze mit der
verstarkenden Phase verhindert, die Benetzbarkeit jedoch indirekt durch eine

vorhergegangen Beschichtung ausgenutzt.
Schlussfolgerung

Basierend auf der Literaturrecherche tber die Benetzbarkeit wurde festgelegt, dass vor
allem eine Beeinflussung von csq und oy angestrebt werden muss. Als geeigneter Weg

hierfir wurde die Zugabe von oberflachenaktiven Elementen zum Matrixmetall gesehen.

Die Erhoéhung der Oberflachenspannung der festen Phase durch eine thermische

Vorbehandlung wurde angedacht und wird im Ausblick dieser Arbeit bertcksichtigt.
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6 Zusammenfassung der Literatur & Motivation

In Kapitel 2 wurde ein Uberblick (iber den aktuellen Stand der Technik in Bezug auf die
Herstellung von Verbunden, vor allem im Eisen- und Stahlsektor, auf Basis einer
Literaturrecherche gegeben. Die Einteilung der Herstellwege erfolgte in eine endogene und
eine exogene Route betreffend des Einbringens der verstarkenden Phase in die Matrix. Flr
Borid- und Karbid-MMC's werden sowohl endogene als auch exogene Verfahren
angewendet. Oxide dagegen werden vor allem Uber exogene Verfahren, wie der

Pulvermetallurgie, eingebracht.

Eine Sammlung von Werkstoffdaten fur mogliche Keramiken, welche grundsatzlich zur
Herstellung von Verbunden angewendet werden kdnnen bzw. in der Literatur erwdhnt
werden, ist in Kapitel 3 dargestellt. Basierend auf diesen Daten wurde ein Auswahlprozess
zum Finden jener Keramiken durchgefuhrt, die zur Herstellung eines Verbundes mit einer
niedrigeren Dichte als Stahl bei gleicher oder verbesserter Steifigkeit dienen kénnen. Als
madgliche Keramiken fur die Herstellung Uber einen exogenen Weg wurden erachtet:

o AlbO;3; MgO ; ZrO,; Cr,05; Y505 ; SiO, ; TiC ; TiB, ; TiN ; BN ; AIN

Kapitel 4 hatte die Beschreibung des Zustandes von diesen Verbunden, oberhalb der
Liquidustemperatur der Matrix, zum Inhalt. Durch die Anwesenheit einer festen Phase in der
flissigen Schmelze kommt es zu einer Anderung im FlieRverhalten dieser Werkstoffe, und
somit zu anderen Anforderungen an die GieR- oder Umformtechnik. Es wurde eine Ubersicht
Uber mogliche Verfahren im Eisen- und Stahl-, aber auch Nichteisensektor gegeben. Um
diese Werkstoffe in diesem Zustand zu einem Werkstick zu formen bedarf es der genauen

Kontrolle der Atmosphare, Temperatur und Umformparameter.
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Als wesentliches Kriterium zur Herstellung von Verbunden wird in der Literatur die
Benetzbarkeit genannt, woriiber ein Uberblick in Kapitel 5 gegeben wurde. Die
Benetzbarkeit ist sowohl ein Schlissel zum Einbringen der keramischen Partikel in die
flissige Schmelze, als auch um die Verteilung der Partikel in der Matrix und die
Bindungskrafte zwischen Matrix und Partikel zu beeinflussen. Eine gute Benetzbarkeit kann
durch die Zugabe von ,oberflachenaktiven* Elementen wie z.B. Titan, Aluminium oder auch

Niob erreicht werden kann.

Basierend auf diesen Betrachtungen unterschiedlichster Fachgebiete wurden
Arbeitspakete zur Beurteilung der unterschiedlichen Keramiken in einer Stahlmatrix
erarbeitet. Als Ziele wurden gesetzt:

o Konzeptentwicklung zur Herstellung von Verbunden an den Aggregaten am LfM.

o Beurteilung des Verhaltens der ausgewahlten Keramiken in einer flissigen bzw.
festen Eisenmatrix.

e Verbesserung der Dispersion der keramischen Partikel durch Beeinflussung der
Benetzbarkeit mit ,oberflachenaktiven® Elementen.

e Bestimmung der mechanischen Eigenschaften nach einem geeigneten Um- oder

Urformverfahren.
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7 Versuchsdurchfuhrung

7.1 Randbedingungen

Fur die Herstellung des Verbundwerkstoffes wurden die Grélie der keramischen Phase,
der Anteil der keramischen Phase und die Zielzusammensetzung des Verbundes (Tabelle

28) vom Industriepartner vorgegeben.

¢ Anteil an der keramischen Phase < 20 Vol.-%

o Grole der keramischen Phase <10 um

Als Geometrie der keramischen Phase wurden Partikel mit méglichst globularer Form als
zielfuhrend erachtet, um eine mdgliche Kerbwirkung wahrend der spateren Umformung,

aufgrund von Ecken und Kanten bei der Partikelform, zu vermeiden.

Die maximale Grolke von d = 10 uym basierte auf der Annahme, dass dadurch die
wirkenden Auftriebskrafte minimiert werden und es zu keiner beschleunigten Trennung Fest-
Flussig aufgrund des Dichteunterschiedes kommt. Der Anteil von maximal 20 Vol.-% sollte,

nach Angabe des Industriepartners, eine ausreichende Warmumformbarkeit gewahrleisten.

Tabelle 28: Zielzusammensetzung des Verbundes [%].

o | e | w | w | oa | s |

Bal. ‘ 0.08 ‘ 05-1.0 ‘ 0.2 ‘ 0.02 - 0.04 ‘ 0.003 ‘ 0.005

Die Forderung nach einer Dichtereduktion und gleichbleibendem oder erhéhten E-Modul

des Werkstoffes fuhrten in weiterer Folge auf moéglichst leichte Keramiken mit hohem E-
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Modul, was in Kapitel 3.3 beim Auswahlverfahren der Keramiken berlcksichtigt wurde.
Hierbei konnte, in Anlehnung an Ashby, ein Material-Index zur besseren Beurteilbarkeit des
Potentials moglicher keramischer Materialen herangezogen werden. Dieser Material-Index
setzt als Vormaterial ein Flachprodukt (z.B. ein Stahlblech) voraus und errechnet sich durch
Formel (7-1):

A EMMC (7_1)

MMC

MMMC =

1

Es qilt: Je hdher der Material-Index, desto besser.

7.2 Herausforderungen an die Versuchsanordnung

Aus der Literaturrecherche Uber die unterschiedlichen Herstellwege fur Verbunde geht
hervor, dass das Einbringen der verstarkenden Phase von aulien in die Matrix derzeit nur
Uber die Fest-Phasen-Prozesse erfolgt. Da bei diesen Verfahren die Prozesstemperatur
unterhalb der Liquidustemperatur der Matrix liegt, kénnen damit Probleme wie das
Aufsteigen oder Absinken der verstarkenden Phase umgangen, aber auch der Einfluss von

Oberflachenspannungen, sprich der Benetzbarkeit, vermindert werden.

Fur das homogene Einbringen einer festen Phase in eine Schmelze scheinen folgende
Forderungen notwendig:

o Vorwarmen der verstarkenden Phase, um eine vorzeitige Erstarrung der Schmelze
durch zu hohen Warmeentzug zu vermeiden.

e Definierter Feststofftransport (Keramik) zur Oberflache der metallischen Schmelze
(Verhaltnis Feststoff/Gasphase, Vermeiden von Agglomerationsbildung der festen
Phase wahrend der Férderung, keine Pfropfenférderung, ...)

e Bendtigte Zeit zum Einbringen der festen Phase, bis zur optimalen Dispersion und
zum gewtinschten Volumenanteil.

o Damit verbunden die verfligbare Zeit flr ein mdgliches Aufsteigen oder Absinken

der festen Phase.

Nach Hashim et al. #'? treten nur bei Partikeln mit einem Durchmesser gréRer als 10 pm
Seigerungserscheinungen, also ein Aufsteigen oder Absinken der Partikel, auf. Dies ist auch
in guter Ubereinstimmung mit dem bereits zuvor festgelegten maximalen
Partikeldurchmesser von 10 pum, wo unterhalb dieses Werts die Auftriebskrafte

vernachlassigbar klein werden. Da es jedoch auch zu Agglomerationen von Partikeln
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kommen kann, wie es spater in den Ergebnissen dieser Arbeit auch gezeigt wird, kann die
Grolle dieser Agglomerationen nattrlich 10 pm Ubersteigen, womit sich die

Seigerungsneigung wieder erhoht.

Es ist somit zwar wichtig, die exogenen Partikel mit einer entsprechenden GroRe kleiner
10 um anzuschaffen, die Vermeidung von Agglomerationen und das Anstreben einer
homogenen Dispersion ist jedoch nicht minder relevant. Auch die Geometrie der Partikel

kann neben der PartikelgroRe einen Einfluss auf das Seigerungsverhalten haben. #'2
7.2.1 Verfahrenstechnische Losungen

Eine verfahrenstechnische Losung gegen die Trennung der fliissigen Matrix von der festen
keramischen Phase kann nach einem Patent von Weilk et al. ¥ erreicht werden. Hierbei
werden von beim Schleudergief3en einer Stahlschmelze die keramischen Partikel von aulen
auf den Giellstrahl aufgegeben. Eine Trennung Fest-Flissig wird hier durch die

beschleunigte Erstarrung beim Schleuderguss minimiert.

Kimura et al. nutzen die beschleunigte Erstarrung dagegen beim Zwei-Walzen-
Giel3verfahren um einen Verbundwerkstoff herzustellen, indem die verstarkte Phase in den

GieRstrahl direkt oberhalb der Walzen eingeblasen wird. #1324

Martin et al. " konnten in Laborversuchen, durch Zugabe von Partikel aus einem
Schnellarbeitsstahl, ein partikelverstarktes Stahlfeinblech ebenfalls Uber das Zwei-Walzen-
Giel3verfahren herstellen. Hier steht nicht das Vermeiden der Trennung Stahl-Stahl im
Vordergrund, jedoch wird durch die beschleunigte Erstarrung auch ein Aufschmelzen der
verstarkenden Phase vermieden und somit wiederum ein verfahrenstechnischer Vorteil

dieses Prozesses genutzt.

Andere Autoren [81882182171 yermeiden die Seigerung der festen Phase durch die
Anwendung des sogenannten ,Spray-Formings®. Hierbei wird eine metallische Schmelze, bei
gleichzeitigem Einbringen einer verstarkenden Phase (z.B. keramische Partikel) in die Zone
der fliegenden Schmelztropfchen, verdust. Diese verdiste Schmelze und die eingebrachte
keramische Phase koénnen dann als Verbundblock (siehe Abbildung 25) oder als
Beschichtung eines Blechs oder eines Rohres erstarren. ?'® Da auch hier die Warme der
flissigen Stahltrépfchen an die Umgebung abtransportiert wird, kann auch hier von einem

Verfahren mit beschleunigter Erstarrung gesprochen werden.

Anhand der soeben genannten Beispiele wird nun auch deutlich, dass Gber das Verfahren
zur Herstellung von Verbunden an sich zumindest schon einmal folgende

Herausforderungen geldst werden kénnen:
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e Die Trennung der verstarkenden Phase von der Matrix durch eine beschleunigte
Erstarrung, und die

e Vermeidung von (mdglicherweise unerwinschten) Reaktionen zwischen Matrix
und verstarkender Phase aufgrund der fehlenden, zur Verfugung stehenden
Reaktionszeit.

o Bendtigte Nachbearbeitungs- bzw. Umformschritte werden durch diese

endabmessungsnahen Verfahren reduziert.

Protective gas Ar

Powder supply

Transport gas Spray cone

Deposit

Vo 5
\ ’ ,'-" Substrate
Vo
|
‘ Spray-formed billets

“ 10cm

y

Abbildung 25: Spray-forming eines Verbundblockes nach Cui et al. ®
Kritische Betrachtung des Faktors ,beschleunigte Erstarrung*

Ab einem bestimmten Anteil an fester Phase in einem Fluid darf die Absink- oder
Auftriebsgeschwindigkeit nicht mehr fur nur einen einzigen Partikel berechnet werden. Da
sich die einzelnen Partikel gegenseitig beim Aufsteigen oder Absinken behindern, verringert
sich diese Geschwindigkeit und es muss mit der sogenannten ,Schwarmgeschwindigkeit*
gerechnet werden (ab einem Volumenanteil von etwa 0.05). Diese ist erheblich niedriger ist
als die Geschwindigikeit fir einen einzelne Partikel, welche sich rein aus der Auftriebskraft,

der Widerstandkraft und der Gewichtskraft errechnet.

Die Forderung nach einem Herstellverfahren mit beschleunigter Erstarrung fir
Verbundwerkstoffe relativiert sich dementsprechend wieder. Bei hohen Volumenanteilen
keramischer Partikel in der flissigen Matrix kann es nach Hashim et al., aufgrund der
gegenseitigen Wechselwirkung der Partikel untereinander, sogar zur Verhinderung der

erwahnten Seigerungsneigung kommen. 24
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e Reaktionen zwischen Matrix und verstarkender Phase kdnnen, um beispielsweise
ausreichende Bindungskrafte zu erhalten, unter gewissen Umstanden sogar
erwlinscht sein (siehe Kapitel 5). Verfahren, welche aufgrund der beschleunigten
Erstarrung zu wenig Zeit fur die bendtigten Reaktionen liefern, sind demnach

moglicherweise nicht mehr geeignet.

Schlussfolgerung

Basierend auf den Ergebnissen der Literaturrecherche und den hier zuletzt aufgezeigten
Problemstellungen wurde die Schlussfolgerung getroffen, dass die Herstellung von
Verbunden in eine verfahrenstechnische und eine metallurgische Herausforderung unterteilt
werden muss. Es zeigte sich bereits in Kapitel 2 und den zuletzt genannten Beispielen, dass
es eine Vielzahl an Verfahrensvarianten zur Herstellung von Verbunden gibt. Diese
wiederum koénnen durch die Variation der einzelnen Prozessparameter und der
Versuchsanordnung an sich fir die jeweiligen Anforderungen der Verbundherstellung
modifiziert werden. Da es sich in dieser Arbeit um die Untersuchung der Grundlagen der
Verbundherstellung tber eine exogene Route handelt, wurde eine weitere Schlussfolgerung
getroffen:

o Selbst wenn die Verfahrenstechnik viele prozesstechnische Lésungsansatze zur
Verbundherstellung liefern kann so ist es dennoch unerlasslich, zuvor die
metallurgisch glnstigen Randbedingungen fir einen guten Verbund Matrix-
Keramik zu schaffen. Entsprechend den Anforderungen an den spateren Verbund
muss somit vor der Prozessauswahl die Losung der metallurgischen

Herausforderungen, wie z.B. der Benetzbarkeit Keramik-Metall, stehen.

7.3 Untersuchte und verworfene Konzepte

Zu Beginn dieser Arbeit wurden mehrere Mdglichkeiten zum Einbringen der keramischen
Partikel in die flissige Matrix untersucht. Diese Versuchsanordnungen orientierten sich vor
allem an der zuvor durchgefuhrten Literaturrecherche aus Kapitel 2 und umfassten folgende
Konzepte:

e Infiltration einer losen Pulvermischung aus keramischen Partikeln durch Reineisen
ohne zusatzlich aufgebrachten aufieren Druck.
e Infiltration von keramischen Schaumwerkstoffen ohne zusatzlich aufgebrachten

auleren Druck.
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Einbringen und/oder Verteilen der keramischen Partikel durch eine
Ruhrbehandlung.
Einbringen der keramischen Partikel Uber das Einspulen eines mit Partikeln

gefllliten Schweildrahts in eine Stahlschmelze vor und wahrend dem Abgiel3en.

All diese Versuche wurden im Labormafistab an unterschiedlichen Aggregaten des LfM

durchgefuhrt, wobei keines dieser Konzepte zu einem befriedigenden Ergebnis fuhrte. Als

Grunde hierfur kdnnen genannt werden:

Vor dem Erreichen der Liquidustemperatur der Matrix kam es aufgrund der hohen
Temperatur bereits zu einem Zusammensintern der losen Pulvermischung, womit
eine Infiltration behindert wurde.

Die Infiltration der Schaumwerkstoffe konnte aufgrund des fehlenden aulieren
Drucks nicht stattfinden. Als Lésung wurde das Anlegen eines Vakuums angedacht
um die flissige Schmelze durch den Unterdruck in die Porositaten zu zwingen, was
aber aufgrund fehlender Anlagentechnik verworfen werden musste.

Die Verwendung eines dichtgesinterten keramischen Stabes als Rihrer flihrte
aufgrund der Temperaturdifferenz Stahl-Umgebung, und der damit verbundenen
Thermospannung im RuUhrerwerkstoff selbst, zu einem Bruch des Ruibhrers.
Versuche mit einem beschichteten Rihrer aus einer Faserkeramik scheiterten
aufgrund der geringen Festigkeit des Ruihrers und der hohen Viskositat bzw.
Festigkeit des Verbundes, selbst oberhalb der Liquidustemperatur der Matrix (MMC
im Semi-Solid-State).

Da bereits im gefillten Schweildraht nur eine geringe Menge an keramischen
Partikeln enthalten war, und nur wenig Zeit fir das Einspulen in die Schmelze bzw.
den Giellstrahl zur Verfigung stand, konnte keine nennenswerte Anzahl an
Partikeln in den GielRRblock eingebracht werden. Ein reines Umschmelzen des
Schweil’drahtes zeigte eine sehr inhomogene Verteilung der Partikel im erstarrten
Block.

Da all diese Verfahren grundsatzlich am Aufbau bzw. am Verfahren im Labormalstab

scheiterten musste ein alternatives Versuchskonzept erdacht werden, siehe Kapitel 7.4.
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7.4 Gewahltes Versuchskonzept

Um die Herausforderungen des Einbringens der keramischen Phase in eine flissige

Metallschmelze zu umgehen wurde eine Abwandlung der pulvermetallurgischen Herstellung

fur Verbundwerkstoffe gewahlt. Die Probenherstellung umfasst folgende Schritte:

Mischen von metallischem und keramischem Pulver in den gewlinschten Gewichts-
bzw. Volumenanteilen in einem speziellen Mischer, der extra fur die Vermengung
von Pulvern unterschiedlicher Dichte ausgelegt ist (Schiittelmischer , Turbular®syse™
Sehaz Typ T2 C¥).

Einflllen der Pulvermischung in keramische Tiegel aus Aluminiumoxid.

Erhitzen der Pulvermischungen oberhalb der Liquidustemperatur der Matrix auf bis
zu 1600°C unter inerter Atmosphare.

Abklhlen der Proben auf Raumtemperatur nach einer kurzen Verweilzeit von etwa
10 Minuten auf 1600°C.

Metallographische Probenpraparation zur Untersuchung der Dispersion der

Keramik in der ehemals fliissigen Stahimatrix.

Folgende Unterschiede ergeben sich dadurch zu der Ublichen pulvermetallurgischen

Verbundherstellung:

Die Matrix befindet sich in einem flissigen Zustand, da die Prozesstemperatur
oberhalb der Liquidustemperatur des metallischen Pulvers eingestellt wird.
Dadurch ist es moglich das Verhalten der festen Partikel in einer flissigen
Schmelze betreffend chemischer Wechselwirkungen und der Bildung von
Agglomerationen zu untersuchen.

Die Pulvermischung wird aufgrund fehlender Anlagentechnik vor bzw. wahrend
dem Erschmelzen nicht kompaktiert oder evakuiert. Es kommt dadurch zu einem
erhdhten Auftreten von Porositaten. Der Vorgang an sich wird spater in dieser

Arbeit gezeigt.

7.4.1 Verwendete Materialien

Zu Beginn dieser Arbeit wurde ein Verfahren zur Auswahl geeigneter keramischer

Werkstoffe fir die Herstellung von Stahl-Keramik-Verbundwerkstoffen durchgefihrt.

Basierend auf den vorgegebenen Randbedingungen aus Kapitel 7.1 wurden mdglichst

runde keramische Partikel mit einem mittleren Durchmesser kleiner 10 um, Uber die Firma

ABCR (als Vertreter von H.C.Starck), angeschafft. In weiterer Folge werden die in dieser
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Arbeit verwendeten keramischen Partikel betreffend ihrer Groe (Tabelle 29) und Geometrie
(Abbildung 26) dargestellt. Da nur ds, - Werte in den Spezifikationen enthalten sind kann
hier keine genaue GroRenverteilung festgehalten werden. Die GréRenangabe ,mesh” gibt
hier eine Information Gber die Maschenweite des verwendeten Siebs (-325 mesh bedeutet in
etwa d <44 ym).

Tabelle 29: Daten der keramischen Partikel in dieser Arbeit.

Keramik | dio[um] | dso[um] | doo[um] | g';i;"::g’:be Reinheit ciﬁ°;‘§:\;')e
Al,O4 - 50-7.0 - -325 mesh 99.3% Plattenformig
MgO - - - -325 mesh 99.5% Eckig, fein
SiOo, - - - 3.0 um 98% Eckig, grob
ZrO, - - - -325 mesh 99% Eckig, grob
Cry,03 - - - -325 mesh 98% Eckig, fein
TiB, - 3.5-6.0 - - 98.9% Eckig

TiC - 1.0-3.0 - - 99% Eckig, fein
BN - 40-7.5 - - 99% Plattenférmig
AIN - 7.0-11.0 - - 99% Eckig, fein

Alea ) . ) M . SIO:

Abbildung 26: REM-Aufnahmen der angeschafften keramischen Pulver.
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Als Matrix wurde moglichst reines Eisenpulver der Firma Alfa Aesar angeschafft. Die

Spezifikationen sind in Tabelle 30 angegeben.

Tabelle 30: Kennwerte des Eisenpulvers (Matrix-Metall).

Fe [%] ‘ C [%] ‘ dso [Um] ‘ Reinheit ‘ Kommentar
99.9+%
99.6-99.7 0.03-0.07 5.0-6.0 ) Graues Pulver
(metal basis)

7.4.2 Probenherstellung PM-MMC's

Das Einbringen der Keramiken von auf3en in eine flissige Matrix (exogener Weg) konnte
aufgrund fehlender Anlagentechnik nicht durchgefuhrt werden. Um das Verhalten der
Keramiken in der Schmelze dennoch beurteilen zu kénnen, wurden Pulvermischungen in
entsprechenden Volumenanteilen an den jeweiligen Keramiken hergestellt und an einem
Tammann-Ofen am LfM erschmolzen. Ein Querschnitt des Ofens mit dem speziell
konzipierten Versuchsaufbau ist in Abbildung 27 dargestellt. Ein typischer
Temperaturverlauf fur die Herstellung der Verbunde in dieser Arbeit ist in Abbildung 28

gegeben.

Bei einem Tammann-Ofen handelt es sich um einen elektrischen Hochtemperatur-Ofen,
der mittels Widerstandsheizung mit bis zu 2000°C betrieben werden kann. Die flr den
Betrieb notwendigen Heiz- und Schutzrohre aus Kohlenstoff flihren durch die Reaktion des
Restsauerstoffs aus dem Inertgas (Argon 5.0) zu extrem geringem Restsauerstoffgehalt
(0,001 ppm) im Ofengefal. Aufgrund der BaugroRe des Ofens lassen sich
Versuchslegierungen mit bis zu 500g herstellen. Ebenso ist eine Behandlung der Schmelze
(Desoxidation, Schlacken, Legierungszugabe) sowie eine Probennahme mdglich. In dieser
Arbeit konnte aufgrund der Verwendung von Pulvermischungen, und dem Fehlen einer
vorhergehenden Kompaktierung oder Evakuierung, ein maximales Probengewicht von

lediglich 200g hergestellt werden.
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Chargierung

Analyse (Gas)
A
]

Schutzrohr aus
Al:Os

Zuleitung Argon

Abbildung 27: links: Versuchsanordnung zur Herstellung der Verbunde; rechts: Aufnahmen

der Chargierung und des Aufheizens auf 1600°C.

1600 _ Aufheizvorgang auf Tze : a : Abklihlung (variabel)
1500 i
1400 ]
1300 i
1200 ]

1100

TI[°C]

1000
900
800 —

700 : St
R a Homogenisierung der Temperatur :
800411 Héchste Kihirate (* Abschrecken) |~

500 T '2,3 t;\lterqativelAbkE]hlur:gen'

T 1 T T T T T 1
0 25 50 75 100 125 150 175 200

t [min]

Abbildung 28: Temperaturverlauf fiir die Herstellung der Verbunde in dieser Arbeit.
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Tiegelhalterung Tiegelhalterung & Tiegelhalterung, Al:Os-
(Kohlenstoff) Al:O:-Tiegel Tiegel, MMC-Mischungen

Chargierung in den Aufheizvorgang Halten der Temperatur bei
Tammann-Ofen T~600°C T=1600°C

Abbildung 29: Konzept der Chargierung der MMC-Proben fiir den Tammann-Ofen.

Um die Anzahl an Proben pro Aufheizvorgang zu erhéhen wurden mehrere kleinere Tiegel
aus Aluminiumoxid (99.7%, dicht) der Firme GTS (Giel3-Technische Sonderkeramik GmbH &
Co.KG) chargiert. Abbildung 29 zeigt die speziell konzipierte Halterung zur gleichzeitigen
Erschmelzung von bis zu 5 MMC-Proben im Tammann-Ofen. Die damit erhaltenen Proben

koénnen bis zu maximal 20g wiegen.

7.5 Metallographische Probenpraparation

Da in den Laborversuchen, wie in Abbildung 29 bereits gezeigt, kleine runde Tiegel mit
einem (AuRen-)Durchmesser von etwa 20 mm verwendet wurden, ergab sich nach dem
Abkuhlen eine annahernd zylindrische Probengeometrie. Die Aufbereitung der Proben zu
einem metallographischen Schliff ist mit den jeweiligen Einzelschritten in Abbildung 30
dargestellt. Die Proben werden entlang der Zentrumsachse in 2 Halften geteilt
(Prazisionstrennmaschine ATM Brillant 221) und UGber eine Warmeinbettpresse (ATM Opal
450) fur das Schleifen und Polieren vorbereitet. Sowohl das Zerschneiden der Probe als
auch das Schleifen erfolgt aufgrund der hohen Harte der Keramiken mittels Diamant- oder
CBN-Scheiben (kubisches Bornitrid, CBN). Die Details sind Abbildung 30 zu entnehmen.
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Zerteilen der Probe (CBN- oder Diamatscheibe)
PM-MMC-Proben (Heil-) Einbetten in Bakelit
Schleifen (Diamantscheiben, 10min, 4bar)
e Schnitt Polieren (9um (hart); 3um (hart); je 10min, 4bar)

y - . m /____*'ﬁ_ﬁ Aufnahmen zur Messung

I N TN N A7 der Partikelverteilung

) Z

1 ; L
y._.x | X X

Abbildung 30: Prinzip der metallographischen Probenpraparation.

Nach dem Polieren werden jeweils 3 Einzelbilder (fur die Berechnung des Mittelwertes
inkl. Standardabweichung) zur Bestimmung der Partikelverteilung in dem Verbundwerkstoff
Uber ein Lichtmikroskop (Polyvar Pol) aufgenommen. Um einen Uberblick (ber die
Homogenitat der Probe im gesamten Querschnitt zu erhalten werden zuvor auf einem
weiteren Lichtmikroskop (Nikon MM 40), entsprechend einem vordefinierten Raster,
automatisiert Einzelaufnahmen der gesamten Schliffflache genommen und zu einem

Gesamtbild zusammengeflgt.

Es ist bereits aus den vorherigen Kapiteln bekannt, dass es wahrend der Herstellung von
Verbundwerkstoffen und bei Schmelzen im SSS zu Seigerungserscheinungen bzw. zur
Trennung Fest-Flissig kommen kann. So konnten auch bei diesen Laborversuchen, wie es
spater im Ergebnisteil auch gezeigt wird, Seigerungen, Agglomerationsbildungen und
Bereiche mit unterschiedlichen Partikelverteilungen gefunden werden. Die zuvor erwahnten
3 Einzelbilder zur Auswertung der Dispersion wurden jeweils in dem Bereich aufgenommen,

der den groten Flachenanteil des Schliffes einnimmt.

7.6 Bestimmung der Partikeldispersion

Die Bestimmung der Verteilung der keramischen Partikel in der Matrix erfolgt Gber eine
optische Bildanalyse (Clemex Vision 4.0) der zuvor aufgenommenen 3 Einzelbilder. In den

lichtmikroskopischen Aufnahmen kann Uber die Einstellung eines Grauwertes der Kontrast
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zwischen Matrix und Keramik zur Auszahlung der vorhandenen Partikel bzw. Poren

ausgenutzt werden. Als wesentliches Kriterium fur die Bestimmung der Dispersion gilt:

Alle Bilder miUssen mit denselben Einstellungen am Mikroskop aufgenommen
werden (VergrélRerung, Helligkeit, Kontrast, ...)
Die Einstellung des Grauwerts fur einen besseren Kontrast zwischen Matrix und

Keramik muss fur alle Aufnahmen eines Schliffes gleich gewahlt werden.

Wurden die vorhergehenden Punkte eingehalten, kann eine automatisierte Vermessung

der keramischen Partikel Uber die Software gestartet werden. Hierbei werden die

keramischen Partikel entsprechend dem Grauwert mit einer zuvor definierten Farbe

eingefarbt. Die somit entstehenden farbigen Flachen werden vermessen und dieser Wert zu

einem equivalenten Kreisdurchmesser (ECD) umgerechnet. Die Ausgabe der gewilnschten

Werte erfolgt in Tabellenform, wobei in dieser Arbeit folgende Einstellungen gewahlt wurden:

Poren werden zur Partikel- bzw. Agglomerationsflache gerechnet. Dies erfolgt
unter der Annahme, dass sich aufgrund der schlechten Benetzung der Keramiken
mit der Matrix primar Poren an den Partikeln oder Agglomerationen bilden.
Wahrend der spateren Probenpraparation (Trennen, Schleifen, Polieren) besteht
die Moglichkeit, dass die keramischen Partikel aus den Agglomerationen, aber
auch aus Poren mit sich darin befindenden Partikeln, entfernt bzw.
»=ausgewaschen® werden.

Es werden nur der ECD und die entsprechende Flache der Partikel ausgelesen.
Alle Werte mit einem ECD kleiner als 1 um flie3en nicht in die Auswertung mit ein,
da durch die Auflésung in der Lichtmikroskopie unterhalb dieses Wertes ein

keramischer Partikel nicht mehr klar als solcher identifiziert werden kann.

Anhand von Proben mit 10 Vol.-% Keramik soll in Abbildung 31 das Verhalten der

Partikel und deren Geometrie gezeigt werden. Die eingezeichneten Kreise sollen Beispiele

der Anordnungen der Partikel in der Matrix bei 10 Vol.-% Keramik zeigen, welche unterteilt

werden konnen in:

Einzelne Partikel, die komplett vom Matrixmetall umschlossen sind
(durchgezogene Linie).

Einzelne bzw. wenige Partikel, welche zum Teil gemeinsam mit einer Pore zu
finden sind und somit nicht ganzlich vom Matrixmetall benetzt sind (punktierte
Linie).

Agglomerationen von Partikeln, die immer in Kombination mit Poren auftreten und

eine groRe Flache einnehmen (strichlierte Linie).
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e Schleifrickstdnde (Matrixmetall) aus der Metallographie, die durch die
Probenpraparation in die Vertiefungen von Poren gedrickt wurden und nicht

vermieden werden kénnen (Quadrat, durchgezogene Linie).

10 Vol.-% SiO:

10 Vol.-% Al:Os

> e -
.t q«‘_:‘ 4 A : ‘|

det WD 200 pm
20.00 kV DualBSD 10.8 mm LM

10 Vol.-% TiC T

20.00 kV| DualBSD[10.3 mm

——— Einzelne Partikel - - - - Agglomerationen inkl. Poren

--------- Einzelne Partikel inkl. einer Pore [ Schleifriickstand (Matrix) Metallographie

Abbildung 31: Vergleich der Geometrien der keramischen Partikel in der Matrix,
Agglomerations-Verhalten und Porenaufkommen.

Fur AlLO; zeigt sich sehr gut die Ubereinstimmung der gefundenen Partikelgeometrie
(Plattchen) mit den zuvor gezeigten REM-Aufnahmen der Keramikpulver aus Abbildung 26.
Bei SiO, finden sich spharische bis runde Partikel in der Matrix, sowohl vereinzelt als auch

als Agglomerationen. Sowohl bei Al,O3 als auch bei SiO, ist eine hohe Anzahl an Porositaten
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zu finden, was auf eine schlechte Benetzbarkeit mit der Matrix (entsprechend Abbildung 22

aus Kapitel 5) zurtickgeflhrt werden kann. Fur Verbunde mit MgO und TiC findet sich eine

homogene Verteilung kleiner runder oder eckiger Partikel mit einer geringen Anzahl an

Poren bzw. Agglomerationen.

Um die Qualitat der Dispersion der Partikel beurteilen zu kdnnen wurde auf eine Einteilung

in 2 Klassen getroffen. Da die Verbundwerkstoffe nur Partikel mit einem Durchmesser kleiner

als 10 ym enthalten sollen, wurde diese GroRe als Grenzwert zwischen den Klassen gesetzt.

Somit sind die spater dargestellten Ergebnisse in den Diagrammen folgendermallen zu

interpretieren:

Die Anzahl an Partikel mit einem ECD zwischen 1 ym und 10 ym soll moglichst
hoch sein. Damit soll auch die Flache, die alle diese Partikel in Summe auf der
vermessenen Flache einnehmen, ebenfalls einen hohen Wert einnehmen. Dies soll
anhand der Falle (A), (B) und (C) in Abbildung 32 dargestellt werden.

Alle Partikel, oder auch Agglomerationen von einzelnen Partikeln, mit einem ECD
groRer als 10 ym werden als schadigend fir das Produkt gesehen. Hierbei sind
Szenario (A) und (B) aus Abbildung 32 fir den Werkstoff als am besten zu
interpretieren.

o Der Anteil der Flache der Agglomerationen > 10 ym soll moglichst klein
sein. Die Anzahl dieser Agglomerationen soll dagegen moglichst hoch sein,
um die durchschnittliche GréRRe dieser Defekte mdglichst gering zu halten.
Dies ist in den Fallen (B) und (C) zu erkennen.

Im Fall (D) sind die Anzahl der Partikel kleiner 10 ym und der daraus resultierende
Flachenanteil sehr gering. Zwar ist auch die Anzahl an Agglomerationen (bzw.
Partikel mit einem ECD gréf3er 10um) gering, der Flachenanteil ist jedoch hoch,
womit auf wenige grol3e Partikel riickgeschlossen werden kann.

Szenario (E) ist der ,worst case* des Verbundes. Hierbei sind keine Partikel mit
einem ECD kleiner 10 pm vorhanden und die Schliffflache ist nur mit
Agglomerationen belegt. Der Flachenanteil, den Partikel mit einem ECD gréRer als
10um einnehmen, kann sogar erheblich groRere Werte als theoretisch mdglich
einnehmen, da in diesen Agglomerationen auch Matrixmetall eingeschlossen sein

kann oder aber auch vermehrt Poren anzufinden sind.

Aus den soeben angefilhrten Beispielen resultiert das anzustrebenden Szenario (F) aus

Abbildung 32, welches im Idealfall zu einer homogenene Verteilung von Partikeln mit einem
ECD kleiner 10 ym fihrt, und damit zu Fall (A) aus Abbildung 32.
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Abbildung 32: Wertung und Beurteilung der Dispersion.
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8 Ergebnisse

In diesem Kapitel wird auf die Dispersion der Keramiken in den jeweiligen
Verbundwerkstoffen mit variierendem Volumenanteil eingegangen. Um die Anzahl an Proben
gering zu halten wurde zu Beginn der Versuche der maximal anzustrebende Anteil von 20
Vol.-% untersucht. Im Verlauf der weiteren Versuche bezlglich der Verbesserung der
Dispersion wurden noch Verbunde mit 10 Vol.-% und 5 Vol.-% keramischer Partikel
hergestellt. Abbildung 33 soll schematisch die 3 unterschiedlichen Szenarien fiur die

Wechselwirkung der Keramiken mit der Matrix anhand der Endgeometrie darstellen.

Zu Beginn der Versuche befindet sich die Pulvermischung (Eisen-Keramik) in einer losen
Schuttung in einem Tiegel aus Aluminiumoxid. Wahrend dem Aufheizen der Proben im
Tammann-Ofen kommt es zu einer ersten Kontraktion der Pulvermischung durch
Sintervorgange. Diese Schrumpfung konnte fur alle untersuchten Mischungen beobachtet
werden. Ab dem ersten Auftreten einer flissigen Phase konnten folgende Beobachtungen

gemacht werden:
Fall A:

Die Pulvermischung beginnt nicht zu flieRen sondern behalt dieselbe Geometrie wie nach
dem Sintervorgang bei, auch wenn eine Verweilzeit von 10 Minuten auf 1600°C eingehalten
wurde. Als Begleiterscheinung konnte teilweise lokales AusflieBen von flissigem
Matrixmetall aus dem Verbund beobachtet werden. Dieses Verhalten konnte bei mehreren
Keramiken in unterschiedlichen Volumenanteilen beobachtet werden, siehe auch
Abbildung 33.
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Fall B:

Die Pulvermischung behalt die Geometrie nach dem Sintervorgang nicht bei, beginnt
oberhalb der Liquidustemperatur zu flieBen und bildet so die Innengeometrie des Tiegels
nach. Auch hier kann teilweise eine Trennung von flissigem Matrixmetall vom Verbund
beobachtet werden, jedoch bleibt der Grofdteil der Probe homogen. Es kommt zu keiner
kompletten Trennung der festen von der flissigen Phase. Keramiken, welche ein solches
Verhalten bei den entsprechenden Volumenanteilen aufweisen, sind in Abbildung 33

aufgezanhlt.
Fall C:

Es kommt zu einer kompletten Trennung der festen von der flissigen Phase und zu keiner
Bildung eines Verbundwerkstoffs. Die keramische Phase scheidet sich als Schlacke (TiO,,
CaO0) oder als Pulver (BN) an der Oberflache ab.

5 Vol.-%:
R AL:Os, MgO*, AIN
||| 10vo-%:
] Al:Os, MgO, SiO:, ZrO:*, Cr:0s, AIN
’// = |l| 20vol-%:
G A0, MgO, SiO:, ZrO,, Cr:0s, AIN
> 20 Vol.-%:
Al0s, TiC * ... Teils (A) - Teils (B)
5 Vol.-%:
Si0s, ZrOz, Cr.0s, TiC, TiB:
10 Vol.-%:
TiC, TiB:
| 20 Vol.-%:
,,;}.%;,;}ﬁ;# TiC, TiB:
_.,a_;z:ﬁﬁ; > 20 Vol.-%:
i .
** ... Schrumpfung durch
Sintervorgénge
5 Vol.-%:
Ca0, TiO,, BN
10 Vol.-%:
Ca0, TiO:, BN
20 Vol.-%:
CaO, TiO:, BN
> 20 Vol.-%:

Abbildung 33: Schema fiir die Wechselwirkung der jeweiligen Keramiken mit der flissigen

Matrix basierend auf der Endgeometrien der PM-MMC'’s.

97



ERGEBNISSE

Fall (C) aus Abbildung 33 zeigt, dass mit den Keramiken CaO, TiO, und BN Uber einen
schmelzmetallurgischen Weg kein Verbundwerkstoff erzeugt werden kann. Die Verwendung
von AIN fuhrt aufgrund einer leichten Reaktivitdt mit der Schmelze zur Bildung von
gasformigem Stickstoff (FactSage 6.2) und damit zu einem erhdhten Auftreten von
Porositaten. Basierend auf diesen Ergebnissen wurden diese 4 Keramiken nicht weiter im

Detail untersucht.

Die verbleibenden Keramiken lassen sich grundsatzlich in reaktive und nicht-reaktive (bzw.
wenig-reaktive) Keramiken unterteilen. Alle untersuchten Oxide konnen als nicht-reaktive
Keramiken angesehen werden, wogegen TiC und TiB, als reaktive Keramiken klassifiziert
werden. In weiterer Folge werden zuerst die Ergebnisse von Verbunden mit oxidischen

Keramiken, danach zum Vergleich Verbunde mit TiC und TiB, erlautert.

Da bei Verbunden mit TiC und TiB, unterschiedlich groRe Anteile dieser Keramiken in der
Matrix geldst und wahrend der Erstarrung wieder ausgeschieden werden, dies aber zu einer
Veranderung der Matrix flhrt, wurden weitere Untersuchungen bezlglich der Verbesserung

der Dispersion auf oxidische Verbunde eingeschrankt.

8.1 Verhalten von oxidischen Keramiken in den PM-MMC‘s

In diesem Abschnitt sollen einerseits die Unterschiede der einzelnen oxidischen
Keramiken bei variierenden Volumenanteilen dargestellt, andererseits die oxidischen

Keramiken untereinander verglichen werden.

Oxidische Keramiken fuhren entsprechend den Ergebnissen, zuvor bereits schematisch
dargestellt in Abbildung 33, zu einer Formstabilitdt meist oberhalb von 10 Vol.-%. Als
Begleiterscheinungen kénnen noch genannt werden:

e Hohe Anzahl an Porositaten, meist in Kombination mit Partikeln und/oder
Agglomerationen.

e Teilweise eine lokale (Oberseite oder Unterseite der Probe) Trennung der festen
von der flissigen Phase.

e Daraus resultieren Bereiche mit unterschiedlichen Dispersionen. Der Bereich mit

dem grofdten Anteil an der Gesamtflache wurde fir die Auswertung herangezogen.

Die zugehdrigen Literaturstellen zu den Eckdaten der einzelnen Keramiken kénnen den

Tabellen 10 - 11 in Kapitel 3.1 entnommen werden.
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8.1.1 Al;O3

Eine Zusammenfassung der Eckdaten fir die hier verwendeten Al,O; Partikel sind in

Tabelle 31 gegeben.

Tabelle 31: Eckdaten der Al,O; Partikel in dieser Arbeit.

Alternative Dichte Benetzungs-
Keramik | dso [um] . Reinheit | Geometrie
GroRenangabe [g/cm?] winkel [°]
Al,O3 ‘ 50-7.0 ‘ -325 mesh ‘ 99.3% ‘ Plattenférmig 3.9 135-144

Es konnte bereits zuvor in Abbildung 31 gezeigt werden, dass die Geometrie der Al,O5-

Partikel aus den REM-Aufnahmen der Pulver (Plattchen) auch im Verbund gefunden werden

kann. In Abbildung 34 ist ein Uberblick Uber die Anordnung der Partikel in der Matrix

anhand von Aufnahmen mithilfe eines Lichtmikroskops gegeben. Die Ergebnisse der

Auszahlung fur die Ermittlung der Partikeldispersion sind zu Abbildung 35 entnehmen.

Folgende Punkte kdénnen beziglich dem Verhalten der Keramik in der Matrix festgehalten

werden:

Schon ab einem Anteil von 5 Vol.-% ist ein Halten der Geometrie (Form) der Probe
im Tiegel oberhalb der Liquidustemperatur zu beobachten (Abbildung 33).

Die flache, plattchenformige Geometrie der Pulver findet sich auch in den
metallographischen Schliffen wieder.

Die Partikeldispersion ist fir 10 Vol.-% Al,O3, sowohl fir einen ECD kleiner als
auch groéler als 10 um, etwas besser als fir 5 Vol.-%. Es finden sich wenige
Agglomerationen, dafur jedoch eine hohe Anzahl an kleinen Poren in Kombination
mit keramischen Partikeln, was bereits in Abbildung 31 dargestellt wurde.

Die Partikeldispersion verschlechtert sich erheblich bei einem Anteil von 20 Vol.-%.
Die Anzahl der Partikel kleiner 10um und der Flachenanteil nehmen stark ab,
wogegen die Agglomerationen und die damit eingenommen Flache ansteigen. Dies
ist auch graphisch in Abbildung 34 zu beobachten.

Agglomerationen treten immer zusammen mit Poren auf, was auf die schlechte
Benetzbarkeit der Keramik mit der Matrix zuriickgefuhrt werden kann, und in guter
Ubereinstimmung mit der Theorie, entsprechend Abbildung 22 aus Kapitel 5, ist.

Poren ohne keramische Partikel konnten nicht gefunden werden.
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AlLO:s

5 Vol.-% 10 Vol.-% 20 Vol.-%

Abbildung 34: Werkstoffverbund mit 5, 10 und 20 Vol.-% Al,O;.

50 - - 5000
454 J 4500
40 1 4000
354 1 3500

30 3000

5 AI203
25 4 10 Al203
20 AI203

2500

20 2000

Flachenanteil [%]

1500
1000

500

[;wwy)] (usuonesswo|Bby) [@xed |yezuy

1<ECD<10 ECD > 10
[um] [pm]

Abbildung 35: Beurteilung der Partikeldispersion von 5, 10 und 20 Vol.-% Al,O; im Verbund.

Anhand dieser Ergebnisse wurden folgende Schlussfolgerungen fiir Al,O3 getroffen:

Die mangelhafte Benetzbarkeit zwischen Keramik und Matrix fihrt zu Poren und
Agglomerationen bei 5, 10 und 20 Vol.-%.
Ein Anteil von 20 Vol.-% Al,O; bei gleichzeitig schlechtem Benetzungsverhalten hat

eine verstarkte Neigung der Partikel zur Agglomeration als Folge.

Basierend auf diesen Uberlegungen wurden fiir 20 Vol.-% Al,O; Versuche zur

Verbesserung der Dispersion durchgefuhrt, deren Ergebnisse spater in Kapitel 8.4

dargestellt werden.
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8.1.2 MgO

Selbst wenn keine definierte GroRenverteilung fir die Partikel aus MgO vom Hersteller zur
Verfugung gestellt werden konnte, so zeigt sich an den Aufnahmen am REM (Abbildung 26)
eine geringere PartikelgrofRe als bei Al,O;. Die Partikel selbst haben eine runde bis eckige

Geometrie, die Ubrigen Eckdaten sind Tabelle 32 zu entnehmen.

Tabelle 32: Eckdaten der MgO Partikel in dieser Arbeit.

Alternative Dichte Benetzungs-
Keramik | dso [um] . Reinheit | Geometrie
GroRenangabe [g/cm?] winkel [°]
MgO ‘ - ‘ -325 mesh ‘ 99.5% | rund bis eckig 3.4 96

Es kann schon aus den lichtmikroskopischen Aufnahmen in Abbildung 36 geschlossen
werden, dass eine wesentlich feiner Verteilung der Partikel in der Matrix, im Vergleich zu den
Verbunden mit Al,O, vorliegt. Gleichzeitig ist eine erheblich niedrigere Anzahl an Poren bei

5 und 10 Vol.-% zu erkennen.

5 Vol.-% 10 Vol.-% 20 Vol.-%

200um 200pm

Abbildung 36: Werkstoffverbund mit 5, 10 und 20 Vol.-% MgO.

Die Ergebnisse zusammengefasst sind wie folgt:

e Ein Halten der Geometrie (Form) der Probe im Tiegel oberhalb der
Liquidustemperatur ist bei einem Anteil von 10 Vol.-% und dariber zu beobachten
(Abbildung 33). Es konnte bei MgO eine erhéhte Neigung zur Trennung der festen
von der flissigen Phase beobachtet werden.

o Entsprechend der Aufnahmen des keramischen Pulvers im REM zeigt sich auch in
der Matrix eine gute Verteilung von nahezu runden Partikeln.

e Die Partikeldispersion fur 5 und 10 Vol.-% MgO ist erheblich besser als fir die
gleichen Anteile von Al,Ozim Verbund.
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Auch wenn die Anzahl an Partikeln mit einem ECD kleiner 10 ym bei Erhéhung von
5 auf 10 Vol.-% noch ansteigt, so zeigt sich bereits hier eine Steigerung der Anzahl
an Agglomerationen und Poren.

Wie es zuvor schon bei 20 Vol.-% Al,O; zu beobachten war verschlechtert sich
auch bei MgO die Partikeldispersion bei einem Anteil von 20 Vol.-%
(Abbildung 37). Im direkten Vergleich mit Al,O3 zeigt sich jedoch allgemein eine
bessere Verteilung bei MgO, sowohl bei einem Anteil von 5 und 10 Vol.-%, als
auch bei 20 Vol.-%.
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Abbildung 37: Beurteilung der Partikeldispersion von 5, 10 und 20 Vol.-% MgO im Verbund.

Fir MgO kdnnen zusammenfassend folgende Punkte genannt werden:

Auch wenn keine definierte GrolRenverteilung der gelieferten MgO Partikel vorliegt,
so scheint sich eine geringe PartikelgréfRe, optisch in Abbildung 26 zu erkennen,
auch in der Auswertung der Dispersion wiederzuspiegeln. Ein weiterer Grund fir
die gute Verteilung kénnte auch in der besseren Benetzbarkeit von MgO durch die
Matrix zu finden sein.

Auch wenn die Benetzbarkeit von MgO Kontaktwinkelmessungen (Literatur) zur
Folge besser als die von Al,O; ist, so zeigt sich dennoch bei einem Anteil von 20

Vol.-% eine verstarkte Neigung zur Agglomeration.
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8.1.3 SiO;

Die Verwendung von SiO, zur Herstellung eines Verbundes mit geringerer Dichte als Stahl
ist aufgrund der sehr niedrigen Dichte des SiO, naheliegend, auch wenn durch den kleinen
E-Modul (~ 70 GPa) die Steifigkeit des Werkstoffs sogar reduziert wird. Anhand der
Aufnahmen in Abbildung 26 zeigt sich eine eckige Geometrie der Partikel und eine grobere
Kérnung als bei MgO und Al,Oj;, obwohl die GroRe laut Hersteller bei etwa 3 um liegt
(Tabelle 33).

Tabelle 33: Eckdaten der SiO, Partikel in dieser Arbeit.

. Alternative L . Dichte Benetzungs-
Keramik | dso [um] . Reinheit | Geometrie .
GroRenangabe [g/cm?] winkel [°]
SiO, ‘ - ‘ 3.0 um ‘ 98% ‘ eckig 2.4 110-115

In Abbildung 38 sind die lichtmikroskopischen Aufnahmen der Verbunde mit SiO,
dargestellt. Anhand dieser metallographischen Schliffe und der Verteilungsmessung
(Abbildung 39) der Partikel kann hier zusammengefasst werden:

e Eine Formstabilitdt der Probe im Tiegel oberhalb der Liquidustemperatur ist bei
einem Anteil von 10 Vol.-% und dariber zu beobachten (Abbildung 33). Bei 10
Vol-% SiO, und dariber konnte, anders als bei 5 Vol.-%, keine Trennung der
festen von der flissigen Phase beobachtet werden.

o Die Geometrie der Partikel in der Matrix ist Gberwiegend spharisch bzw. rund.

e Die Partikeldispersion fir alle untersuchten Volumenanteile an SiO, liegt zwischen
den Ergebnissen von Al,O; und MgO. Ein direkter Vergleich folgt in der
Zusammenfassung dieses Abschnitts.

e Aus den Aufnahmen in Abbildung 31 und der Auswertung der Partikelverteilung
zeigt sich eine etwas geringere Anzahl an Poren bzw. Agglomerationen als bei
AlLO;.

e Die Agglomerationen von SiO, Partikeln kdnnen jedoch nicht eindeutig als solche
identifiziert werden, da keine klare Grenze zwischen den ehemaligen einzelnen
Partikeln erkannt werden kann. Basierend auf den Aufnahmen des Partikelpulvers
in Abbildung 26 kénnten die hier erfassten Agglomerationen bereits durch den
Lieferzustand des Pulvers bedingt vorhanden sein.

e Es zeigt sich auch bei 20 Vol.-% SiO,, wie schon zuvor bei Al,O; und MgO, eine

verschechterte Partikeldispersion im Vergleich zu niedrigeren Volumenanteilen.
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5 Vol.-% 10 Vol.-% 20 Vol.-%

SiO:

Abbildung 38: Werkstoffverbund mit 5, 10 und 20 Vol.-% SiO,.
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Abbildung 39: Beurteilung der Partikeldispersion von 5, 10 und 20 Vol.-% SiO, im Verbund.

Vergleicht man die Anzahl der Partikel mit einem ECD < 10 ym mit der zugehdrigen
Flache, dann zeigt sich sowohl bei 5 als auch bei 10 Vol.-% eine sehr niedrige,
durchschnittliche PartikelgroRe (Flache dividiert durch Anzahl; siehe auch Abbildung 32).
Dasselbe gilt auch fir die Werte oberhalb von 10 uym. Allgemein Iasst sich fur Verbunde mit
SiO, somit folgendes festhalten:

e Die geringere Tendenz zur Agglomeration als bei Al,O3; und die etwas niedrigere
Porenanzahl konnte auf eine bessere Benetzbarkeit des SiO, zurlickzuflihren sein.
e Zeigen die Ergebnisse fur 5 und 10 Vol.-% SiO, eine gute Dispersion und eine
geringe durchschnittliche PartikelgroRRe, so ist die Verteilung bei 20 Vol.-% wie

schon bei MgO und Al,O; abermals schlechter.
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8.1.4 2ZrO;

ZrO, wurde im Auswahlprozess in Kapitel 3 wie auch Cr,O3 als optionale Keramik fir
Verbunde mit Stahl definiert. Nach den ersten Versuchen Uber das abgewandelte
pulvermetallurgische Konzept, aus denen vor allem Oxide als taugliche verstarkende Phasen
hervorgingen, wurden ZrO, Partikeln mit den Spezifikationen entsprechend Tabelle 34
angeschafft. Die Dispersion der Partikel ist anhand von lichtmikroskopischen Aufnahmen in
Abbildung 40 dargestellt. Die Ergebnisse der Partikelverteilung sind Abbildung 41 zu

entnehmen.
Tabelle 34: Eckdaten der ZrO, Partikel in dieser Arbeit.
Alternative Dichte Benetzungs-
Keramik | dso [um] . Reinheit | Geometrie .
GroRenangabe [g/cm?] winkel [°]
ZrO, ‘ - ‘ -325 mesh ‘ 99% ‘ eckig ‘ 5.9 ‘ 119-122
5 Vol.-% 10 Vol.-% 20 Vol.-%
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Abbildung 40: Werkstoffverbund mit 5, 10 und 20 Vol.-% ZrO,.
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Fur Stahl-ZrO, Verbunde folgen aus den Ergebnissen:

e Ein Halten der Geometrie (Form) der Probe im Tiegel oberhalb der
Liquidustemperatur konnte erst bei einem Anteil von 20 Vol.-% beobachtet werden.
Da bei 10 Vol.-% bereits eine Tendenz zur Stabilisierung der Form erkennbar ist,
durfte sich der kritische Anteil an Keramik zwischen 10 und 20 Vol.-% befinden.

o Die Partikel liegen in der Matrix meist als Agglomerationen mit spharischer bis
nahezu runder Geometrie vor.

e Anders als bei den bisher untersuchten Keramiken zeigt sich bei ZrO, ein standiger
Anstieg der Werte fur den Flachenanteil und die Anzahl der Partikel, sowohl fur
Partikel mit einem ECD < 10 ym als auch dariber, wenn der Anteil von 5 auf 10
und 20 Vol.-% erhoht wird.
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Abbildung 41: Beurteilung der Partikeldispersion von 5, 10 und 20 Vol.-% ZrO, im Verbund.

Bereits bei 5 Vol.-% ZrO, in der Matrix finden sich wenige, dafir aber grofl3e
Agglomerationen bzw. Poren. Eine Erhéhung des Volumenanteils hat keine wesentliche

Verbesserung dieses Verhaltens zur Folge. Bei 20 Vol.-% finden sich zwar mehr vereinzelte
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Partikel, ein Grofteil der eingebrachten Partikel bildet aber Agglomerationen.

Vergleicht man die Literaturwerte fur den Benetzungswinkel, dann reiht sich ZrO, (119°-
122°) zwischen SiO; (110°-115°) und Al,O; (135°-144°) ein. Ubertragt man dies auf die
Ergebnisse fur die Dispersion, so trifft es nur auf Verbunde mit 20 Vol.-% zu. Da jedoch fur
ZrO,, anders als bei Al,O;, SiO, und MgO, nur eine einzige Probe je Volumenanteil
untersucht wurde, und auch in der Literatur die Werte flir den Benetzungswinkel stark

schwanken kdnnen, ist gerade hier ein Vergleich schwer. Zusammenfassend lasst sich flr

ZrO, festhalten:

e Die Tendenz zur Bildung von Verbunden mit Eisen als Matrix ist fir ZrO, eher
Da

Einschrankungen unterworfen ist, kann die groftechnische Verwendung zur

gering anzusehen.

Herstellung von Verbunden Uber ein anderes Verfahren nicht ausgeschlossen
werden. Aufgrund der relativ hohen Dichte, was eine Flotationsneigung minimiert,
und der mangelnden Formstabilitat,

Volumenanteil ein GieRverfahren fur eine grotechnische Verwendung in Betracht

gezogen werden.

konnte gerade mit einem niedrigen

jedoch auch das verwendete Versuchskonzept

106



ERGEBNISSE

8.1.5 Cr203

Cr,0O3; wurde wie schon ZrO, als optionale Keramik definiert. Aufgrund des, der Literatur

zur Folge, niedrigen Benetzungswinkels (Tabelle 35), der niedrigen Dichte und des hohen E-

Moduls (314 GPa) bei gleichzeitig gunstigem Anschaffungspreis, wurden erganzend zu den

restlichen Oxiden auch Versuche mit dieser Keramik durchgeflihrt.

Tabelle 35: Eckdaten der Cr,0; Partikel in dieser Arbeit.

. Alternative L . Dichte Benetzungs-
Keramik | dso [um] . Reinheit | Geometrie .
GroRenangabe [g/cm?] winkel [°]
Cr,05 ‘ - ‘ -325 mesh ‘ 98% ‘ rund - eckig ‘ 5.2 ‘ 88
5 Vol.-% 10 Vol.-% 20 Vol.-%
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Abbildung 42: Werkstoffverbund mit 5, 10 und 20 Vol.-% Cr,0s.

Die Ergebnisse dieser Untersuchungen kdnnen zusammengefasst werden in:

Ab 10 Vol.-% Cr,03 kann eine Formstabilitat im Tiegel beobachtet werden.

Die Anzahl an Partikeln mit einem ECD < 10 uym ist flr alle untersuchten
Volumenanteile anndhrend konstant. Es zeigt sich jedoch ab 10 Vol.-% eine starke
Erhéhung der Agglomerationsflache, wobei die Anzahl an Agglomeartionen nur
schwach steigt.

Obwohl sich der Anteil an keramischen Partikeln von 10 auf 20 Vol.-% verdoppelt,
so kann dennoch keine wesentliche Veranderung des Ergebnisses beobachtet
werden. Dies konnte in der nicht definierten GréRenverteilung und dem
Lieferzustand begrindet liegen, da bereits im gelieferten Pulver grofRe
Agglomerationen von Cr,0O3; gefunden werden konnten. Da diese Agglomerationen
einen Groldteil der Probenflache bedecken und somit auch einen grof3en
Volumenanteil einnehmen, kann es dadurch zu einer verfalschten

Partikelverteilung kommen.
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Abbildung 43: Beurteilung der Partikeldispersion von 5, 10 und 20 Vol.-% Cr,0; im Verbund.

Auch wenn die Ergebnisse fir Verbunde mit Cr,O3 aufgrund des Lieferzustandes nur mit

begrenzter Aussagekraft zu sehen sind, so kdénnen daraus dennoch folgende Schlisse

gezogen werden:

Bereits bei Zugabe von 5 Vol.-% zeigt sich eine gute Dispersion der Partikel mit
geringer Tendenz zur Agglomeration.

Da dieser Verbund mit 5 Vol.-% keine Formstabilitdt aufweist kdnnte gerade diese
Kombination aus Matrix und Keramik auch fir grofdtechnische Herstellverfahren in
Betracht gezogen werden.

Bei geeigneter Vorbereitung der keramischen Phase betreffend GroRe und
Geometrie kann, basierend auf den Ergebnissen fur 5 Vol.-% und den bisherigen
Betrachtungen bei anderen oxidischen Keramiken, auch auf gute Ergebnisse bei

héheren Gehalten (z.B. bis 10 Vol.-%) geschlossen werden.

Da es sich bei den Untersuchungen mit ZrO, und Cr,O3 nur um erganzende Versuche

handelt, wurden diese Moglichkeiten jedoch nicht weiter verfolgt.
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8.2 Verbunde mit TiC und TiB,

Im Zuge der Versuchstatigkeiten Uber das abgewandelte pulvermetallurgische Konzept
konnte eine Formstabilitdit bei oxidischen Verbunden ab einem entsprechenden
Volumenanteil beobachtet werden. Bei niedrigen Volumenanteilen trat diese Stabilitat zwar
nur tendenziell oder gar nicht auf, eine Neigung zur Flotation der keramischen Partikel in der
Schmelze konnte jedoch nur bei einer thermodynamischen Instabilitdt bzw. hohen Reaktivitat
der Keramik, in Kontakt dem Matrixmetall, beobachtet werden (TiO,, BN, CaO).

Da zu Beginn dieser Arbeit dieses Verhalten noch ganzlich unbekannt war wurden als
verstarkende Keramiken zuallererst TiC und TiB, verwendet. Durch die realtiv hohen Werte
fur die Dichte und der guten Benetzbarkeit (Tabelle 36 und Tabelle 37) wurde die
Flotationsneigung als sehr gering angesehen. Auch wenn bei Verbunden mit TiC und TiB,
keine Formstabilitdt bei den untersuchten Volumenanteilen beobachtet werden konnte
(Abbildung 33), so zeigte sich jedoch auch keine Anreicherung der leichteren Phase im

Bereich nahe der Oberflache der Schmelze.

8.21 TiC

TiC wurde in bereits geringer Korngré3e mit nahezu runder Geometrie angeschafft, was
sich auch in der Verteilung der Karbide in der Matrix in Abbildung 44 widerspiegelt. Bereits
zuvor in Abbildung 31 konnte, im Vergleich zu den oxidischen Verbunden mit Al,O;, MgO
und SiO,, eine sehr homogene Verteilung bei geringer Anzahl an Poren und
Agglomerationen gefunden werden. Die Ergebnisse der Versuche mit TiC sind wie folgt:

o Eine Formstabilitat der Probe im Tiegel ist bei keinem der Volumenanteile (5, 10
oder 20 Vol.-%) zu beobachten (Abbildung 33).

e Die Verbunde zeigen alle eine homogene Verteilung der Partikel in der Matrix. Der
Anteil an Poren und Agglomerationen ist gering.

e Die Geometrie der Partikel in der Matrix ist Uberwiegend sphéarisch bis rund. Die
GroRRe der Partikel im Lieferzustand spiegelt sich in den Ergebnissen wider.

e Die Partikeldispersion fir alle untersuchten Volumenanteile ist deutlich besser als
fur Verbunde mit oxidischen Keramiken (Maximalwert fur die rechte Y-Skala in
Abbildung 44 musste fir die Darstellung verdoppelt werden).

e Trotz der erheblich besseren Dispersion der Karbide zeigt sich, wie schon zuvor
bei den Oxiden, eine Verschlechterung der Werte bei einem Anteil von 20 Vol.-%.

Vor allem ein Ansteigen der Agglomerationsflache ist ist deutlich erkennbar.
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Tabelle 36: Eckdaten der TiC Partikel in dieser Arbeit.

. Alternative L . Dichte Benetzungs-
Keramik | dso [um] . Reinheit | Geometrie .
GroéRenangabe [g/cm?] winkel [°]
TiC ‘ 1.0-3.0 ‘ - ‘ 99% ‘ rund - eckig 4.9 60

20 Vol.-%
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Abbildung 44: Werkstoffverbund mit 5, 10 und 20 Vol.-% TiC.
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Abbildung 45: Beurteilung der Partikeldispersion von 5, 10 und 20 Vol.-% TiC im Verbund.

Die fehlende Formstabilitat bei den untersuchten Volumenanteilen mit TiC kann durch die
Loslichkeit im Eisen erklart werden. So sind bei 1600°C laut den Berechnungen mit
FactSage nur etwas mehr als 11 Vol.-%, von den angestrebten 20 Vol.-%, noch als festes

Karbid vorhanden. Durch das Auflosen der Keramik in der Matrix kommt es auch zu einer
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Anreicherung an Ti und C, was eine Anderung der Liquidus- und Solidustemperatur der

Matrix und auch eine Anderung der spateren mechanischen Eigenschaften zur Folge hat.

Folgende Schlussfolgerungen kdnnen fir Fe-TiC Verbunde getroffen werden:

¢ Die Dispersion der Karbide in der Matrix ist erheblich besser als fuir Oxide, dennoch
ergeben sich fur 20 Vol.-% TiC wiederum schlechtere Ergebnisse als fur 5 und 10
Vol.-%.

e Durch die Léslichkeit von TiC in fliissigem Eisen kommt es zu einer Anderung der
Matrixzusammensetzung. Bei der Abkihlung des Verbundes scheidet sich TiC
zwar wieder aus, durch die Anderung der Zusammensetzung andern sich aber
sowohl schmelzmetallurgische Parameter fir die Herstellung, als auch die spateren
mechanischen Eigenschaften, was fur die spatere Verwendung bertcksichtigt
werden muss. Da im spateren Verbund auch andere Legierungselemente
zugegeben werden, und nicht nur reines Eisen als Matrix Verwendung finden
durfte, ist auch eine Wechselwirkung dieser Elemente mit der Keramik bzw. den

gelosten Anteilen zu berucksichtigen.

Stahl-TiC Verbunde finden primar flr Bauteile Anwendung, wo hohe Festigkeiten und
Abriebfestigkeiten gefordert werden, und sind in hohen Anteilen oberhalb von 60 Vol.-% flr
Cermets bzw. Schneidwerkzeuge in Verwendung. Da es auch zu einer Verfalschung der
Legierung durch die Aufldsung von TiC kommt, wurden weitere Versuche zur Herstellung

eines Verbundes mit niedrigerer Dichte als Eisen, mit bis zu 20 Vol.-% TiC, eingestellit.

In einem spateren Kapitel dieser Arbeit wurden fir die Untersuchung der Umformung von
Verbunden im SSS noch Proben mit hdheren Anteilen (> 30 Vol.-%) an TiC hergestellt. Bei
diesen Verbunden konnte eine Formstabilitat bereits ab 30 Vol.-% beobachtet werden. Auf

die Ergebnisse dieser Arbeit wird aber erst in Kapitel 0 eingegangen.

8.2.2 TiB;

Bereits im Uberblick Uber die Herstellwege von Verbundwerkstoffen in Kapitel 2 wurde die
Verwendung sowohl von TiC als auch TiB; als verstarkende Phase in Verbunden aufgezeigt.
Hierbei finden sowohl exogene als auch endogene Verfahrensrouten Anwendung, da bei
beiden Keramiken eine Loslichkeit in der Matrix vorhanden ist. TiB, wurde wie auch TiC aus
den bereits fur TiC zuvor genannten Grinden zu Beginn dieser Arbeit untersucht. Die
Eckdaten sind in Tabelle 37, die lichmikroskopischen Aufnahmen der Verbunde mit TiB, in
Abbildung 46 gezeigt.
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Tabelle 37: Eckdaten der TiB, Partikel in dieser Arbeit.

. Alternative L . Dichte Benetzungs-
Keramik | dso [um] . Reinheit | Geometrie .
GroéRenangabe [g/cm?] winkel [°]
TiB, ‘ 3.5-6.0 ‘ - ‘ 98.9% ‘ eckig 4.5 42-92

5Vol.-% 10 Vol.-% 20 Vol.-%

TiB:

®

Abbildung 46: Werkstoffverbund mit 5, 10 und 20 Vol.-% TiB..

Fur Verbunde mit TiB, kdnnen die Ergebnisse zusammengefasst werden in:

o Eine Formstabilitat der Probe im Tiegel ist bei keinem der Volumenanteile (5, 10
oder 20 Vol.-%) zu beobachten (Abbildung 33).

e Partikel in derselben Geometrie wie im Lieferzustand (eckig) kdnnen nur teilweise
bei einem Anteil von 20 Vol.-% gefunden werden. Stattdessen treten eine
interdendritische, plattchenférmige Ausscheidung von TiB, und eine eutektische
Fe,B Phase in allen untersuchten Volumenanteilen auf.

e Da diese plattchenformigen Ausscheidungen meist ein Netzwerk bilden bzw. der
Kontrast zur Matrix auf den Aufnahmen nicht klar erfasst werden kann, konnte

keine Auswertung der Partikeldispersion durchgefihrt werden.

Durch das Auflésen von TiB, in der Matrix kommt es zu einer niedrigschmelzenden Phase
bei etwa 1425°C, welche aus Eisen und Bor besteht. Auch wenn die Verteilung der TiB,
Auscheidungen Uber die gesamte Schliffflache sehr homogen vorliegt, so ist doch gerade die
eutektische Fe,B Phase extrem hart und sprode, und damit flr den Verbund schadlich (siehe
auch Kapitel 2). Die Vermeidung dieser Phase kann, der Literatur zur Folge, z.B. durch eine
Uberstdochimetrische Zugabe von Titan erreicht werden, was flr die Verwendung in dieser
Arbeit als ungeeignet erscheint. Da es zu einer derartigen Anderung der Matrix und der

Geometrie der Partikel kommt, wurden weitere Versuche mit TiB, eingestellt.
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8.3 Zusammenfassung zur Tendenz der Verbundbildung

Generell zeigt sich beim Vergleich der Volumentanteile (5, 10, 20 Vol.-%) der Keramiken
fur sich, dass es bei allen Oxiden, mit Ausnahme von ZrO,, erst oberhalb von 10 Vol.-% zu
einer verstarkten Agglomeration der keramischen Partikel kommt. Dies konnte auch bei
Verbunden mit TiC beobachtet werden, auch wenn die Partikeldispersion erheblich bessere
Werte einnimmt als bei den Oxiden.

¢ Die Anzahl an Partikeln mit einem ECD kleiner als 10 ym nimmt bei 20 Vol.-%
rapide ab, damit auch der Flachenanteil.

e Durch die Agglomeration der Partikel kommt es so zu einem starken Anstieg des
Flachenanteils der Partikel/Agglomerationen mit einem ECD gréRer als 10 um.
Meist sinkt auch die Anzahl an diesen Agglomerationen bei gleichzeitig steigendem

Anteil, was zwar wenige, daflir aber umso gréRere Agglomerationen bedeutet.

Im direkten Vergleich der oxidischen Keramiken fir die unterschiedlichen Anteile in der
Schmelze kann die Tendenz zur Bildung eines Eisen-Keramik Verbundes mit guter

Dispersion folgendermallen gewertet werden:
5 Vol.-% Keramik in der Matrix (Abbildung 47):
MgO - SiO; 2 AlL,O; > Cr,0; = ZrO,
(hierbei gilt MgO = beste Dispersion, ZrO, = schlechteste Dispersion)

50 5000

: m 5A203 ] >
45 ® 5Mg0 4500 R
4 ° A 5Si02 J nzg_
40 ¥ 5Z102 14000 =
1 & 5Cr203 | n-?
35 4 - 3500 3
S 5
= 30 {5203 5080 s
© 1677 5 MgO g
T 254 5 Si02 - 2500 @
g 5702 9
S 20 -5 Cr203 + 2000 3
S 1 T 3]
(0 _ i =3
= 15_ - A 1500 §
10 - -4 1000 8
i * :
5 - 4500 =
v 1 3
0 %a , e : 0 3
1<ECD <10 ECD > 10 -

(um] (um]

Abbildung 47: Vergleich der Dispersion oxidischer Verbunde mit 5 Vol.-%.
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10 Vol.-% Keramik in der Matrix (Abbildung 48):
MgO - SiO, = AlL,O; 2 Cr,03 2 ZrO,

(hierbei gilt MgO = beste Dispersion, ZrO, = schlechteste Dispersion)

50 - 5000
! m 10 A203
45 . ® 10MgO 4500
] A 10si02 | N
| v 10z02 |
b 1 & 10Cr203 | 4000 %
o
35 43500 §
= 1 1 3
£ 30 10 AR03 43000 =
T 1EZA10Mg0 1 E
€ 254 _]10si02 — 2500 @
o 10202 4 5]
© oo [ 10 Cr203 - 2000 3
g s 2
0 1 1 —-
T 154 = 1500 &
3
4 1 @
10 - 1000 2
] * 1 =
5 - v - 4500 I
_‘:%:Lsss- ] 2
04 : .
1<ECD<10 ECD > 10
[um] [um]

Abbildung 48: Vergleich der Dispersion oxidischer Verbunde mit 10 Vol.-%.

20 Vol.-% Keramik in der Matrix (Abbildung 49):
MgO - Cr,03 2 SiO; > ZrO, > Al,O3

(hierbei gilt MgO = beste Dispersion, Al,O3 = schlechteste Dispersion)

50 - 5000

il m 20A203
45 ® 20Mg0 {4500 =
| A 20si02 | N

| v 20202 |
& | ® 20Cr203 | 00 %
o
35 - 3500 a
X ] 1 3
& 30 {20 A203 v 43000 =
T 1@A420mg0 1 S
T 25{[_J20si02 i 2500 @
o 15520 zr02 { =]
@ 20 -[E20Cr203 {2000 3
= o)
g 1o &
T 15 1500 &
3
- 1000 3
10 ° . . - 1000 =
] - v | =
5 4500 3
u 4 3
o] —7Z7ZmE~~——- e 2

1<ECD <10 ECD > 10
[um] [um]

Abbildung 49: Vergleich der Dispersion oxidischer Verbunde mit 20 Vol.-%.
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Sind die Unterschiede zwischen den oxidischen Keramiken bei 5 und 10 Vol.-% noch
eindeutig zu erkennen, so zeigen sich diese bei 20 Vol.-%, dem maximalen Zielgehalt in
dieser Arbeit, nicht mehr ganz so deutlich. Abbildung 50 zeigt die Tendenz zur Bildung
eines Verbundes mit 20 Vol.-% fiur die jeweiligen Keramiken, wobei der Benetzungswinkel
aus der Literatur die X-Achse bildet, die Reaktivitat bzw. Ldslichkeit der Keramik in der Matrix

qualitativ auf der Y-Achse aufgetragen ist.

Hohe
! Loslichkeit /
ke L Reaktivitat _
Bt BN:
TiB:: T | - Kein Verbund o
- hex./kub. (A) e i : - Trennung Fest-Flussig
- Plattchen (B) - spharisch/kub. (A) , Fe:B:
Fe:B: - Pléttchen (B) - eutektisch (C)
- eutectisch (C) ~Paten' () () {Na}
) BN
AIN:
AIN :
- spharisch/kub.
- Agglomerationen
- Poren
{N2}
Benetzungswinkel (siehe Partikeldaten) !
t t + } } } t t } } } } } t t t i
0 60 90 120 150 180
SiO::
Ziel: - Schlacken-ahnlich
- Benetzungswinkel < 90° - Poren
- Niedrige Loslichkeit/Reaktivitat

MgO, ZrO:: AlOs:

- sphérisch - Plattchen

- Agglomerationen - Agglomerationen
- Poren - Poren

Geringe
Léslichkeit /
Reaktivitat

Abbildung 50: Uberblick iiber die Tendenz unterschiedlicher Keramiken zur Bildung eines

Verbundwerkstoffes mit Stahl. Aufnahmen entsprechen Verbunden mit 20 Vol.-% Keramik.

Ein optischer Vergleich der Dispersionen bei oxidischen Keramiken fiir 5, 10 und 20 Vol.-
% ist Abbildung 51 zu entnehmen. Da es in dieser Arbeit auch um die Beeinflussung der
Benetzbarkeit geht, welche auch entsprechend den zuvor gezeigten Ergebnissen einen
groBen Einfluss auf die Dispersion hat, wurden fir 20 Vol.-% AI203 in einer weiteren
Versuchsserie  unterschiedliche  oberflachenaktiven  Elemente  betreffend  ihres
Verbesserungspotentials untersucht. Die Ergebnisse sind im nachfolgenden Kapitel 8.4

erlautert.
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Abbildung 51: Uberblick iiber die Partikeldispersion der oxidischen Keramiken anhand von

lichtmikroskopischen Aufnahmen.
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8.4 EinfluR von oberflachenaktiven Elementen auf die Dispersion

Im Zuge der Literaturrecherche wurde in Kapitel 2 und 3 gezeigt, dass die Benetzbarkeit
von metallischen Schmelzen mit keramischen Werkstoffen als Schlisselkriterium fir die
Herstellung eines Verbundwerkstoffes gesehen wird. Auch die Herstellung von Verbunden
Uber den SSS nutzt unter Anderem den Vorteil einer besseren Benetzbarkeit, siehe
Kapitel 4. In Kapitel 5 wurden die Grundziige und die Moglichkeiten zur Beeinflussung der
Benetzbarkeit anhand von Beispielen (Abbildung 23 und Abbildung 24) erklart. Die
Ergebnisse aus Kapitel 8.1 zeigten deutlich, dass eine mangelhafte Benetzbarkeit der
keramischen Partikel mit der Matrix zu Agglomerationen und vermehrter Porenbildung fuhrt,
was auch in guter Ubereinstimmung mit dem, in Kapitel 5 gezeigten Prinzip des Cloggings
aus Abbildung 22, ist.

Bei niedrigen Volumenanteilen von 5 oder 10 Vol.-% zeigen sich im Vergleich zu 20 Vol.-%
deutlich weniger Agglomerationen, was auf die geringere Anzahl an Partikeln und damit
einen hdheren, durchschnittlichen Abstand der Partikel zueinander zurtickgeflhrt werden
kann. Bei hoheren Anteilen dagegen ist dieser Abstand geringer und es kann dadurch, und
bedingt durch eine schlechte Benetzbarkeit, zu einer verstarkten Agglomeration der Partikel
bei gleichzeitig erhdhtem Auftreten von Porositaten kommen. Auch wenn die Unterschiede
zwischen den Keramiken bei 20 Vol.-% recht gering erscheinen, so kann dennoch die
Tendenz abgeleitet werden, dass mit steigender Benetzbarkeit auch die Dispersion einzelner

Partikel steigt und die Agglomerationsflache abnimmt (Abbildung 49).

Da gerade fir AlLO; die grofdte Anzahl an Agglomerationen bzw. die grofte
Agglomerationsflache gefunden werden konnte, und diese Keramik bezlglich ihrer
Benetzbarkeit mit Eisen in der Literatur gut erforscht ist, wurde anhand dieses Beispieles die
Verbesserung der Benetzbarkeit Uber die Zugabe von oberflachenaktiven Elementen

untersucht. Das Prinzip dazu ist in Abbildung 52 dargestellt.

Hierbei stehen die dunkelgrau gefarbten Kreise fur Verbunde mit Oxiden, bei denen keine
Reaktion mit der Matrix laut Factsage auftritt. Hellgrau eingefarbte Kreise stehen fir
Verbunde mit Keramiken, die eine partielle Reaktivitat mit der Matrix aufweisen. Weilde
Kreise zeigen diejenigen Keramiken, mit denen auf schmelzmetallurgischem Weg kein

Verbund mit Eisen oder Stahl hergestellt werden kann.

Basierend auf der Literatur aus Kapitel 5 und nach Absprache mit dem Industriepartner
wurden folgende Elemente aus Tabelle 38 in den entsprechenden Anteilen, zur

Verbesserung der Dispersion von 20 Vol.-% Al,O3 untersucht.
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TiB: TiC

O O

O Kein Verbund (MMC)
O Verbund mit Einschrankungen

@ Verbund (MMC)

Ti0: ()

Benetzungswinkel (siehe Partikeldaten)
Il Il } L 1

A

AHohe
Loslichkeit /
Reaktivitat

60

Ziel:
- Benetzungswinkel < 90°
- Niedrige Loslichkeit/Reaktivitat

Geringe
Léslichkeit /
Reaktivitat \

Abbildung 52: Prinzip der Verbesserung de

120

150

20 Vol.-% Al:0s
+"oberflachenaktive” Elemente
(z.B. Al, Cu, Nb, Ti)

MgO ZrO:

r Benetzbarkeit bzgl. der Partikeldispersion in

den, in dieser Arbeit hergestellten, Verbundwerkstoffen.

Tabelle 38: Oberflachenaktive Elemente und deren Gehalt [%] zur Verbesserung der

Dispersion von

Element

20 Vol.-% Al,O;.

Gehalt [%)]

Titan (Ti)

0.20;0.40; 1.00; 2.00 ; 4.00

Aluminium (Al)

0.05;0.10; 1.00; 2.50 ; 5.00

Niob (Nb), Kupfer (Cu)

0.20;0.40

Bor (B) 0.10;0.20; 0.40
Phosphor (P), Schwefel (S) 0.01;0.05;0.10
Cerium (Ce) 0.01;0.025; 0.05

Die Zugabe dieser Elemente erfolgte ebenfalls in Pulverform. Hierfir wurden sowohl die

Legierungselemente aus Ferrolegierungen (FeTi, FeB, FeP, FeNb) als auch Stlicke von

Cerium zermahlen und

in unterschiedlichen Korngrofien klassifiziert. Die maximale
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KorngrolRe der zugegeben Elemente betrug ~44 ym, was der kleinsten Maschenweite des
am LfM vorhandenen Siebes darstellt. Elemente wie Cu, S und Al wurden als reine Pulver

zugegeben und mussten nicht extra prapariert werden.

Die Darstellung der Ergebnisse erfolgt, wie bereits bei der Betrachtung der Volumenanteile
in Kapitel 8.1, durch ein Beispiel aus lichtmikroskopischen Aufnahmen und ein Diagramm

Uber die Ergebnisse der Auswertung.

8.4.1 Einfluss von Titan

Bereits aus der Literaturrecherche in Kapitel 5.3 geht hervor, dass Titan in
unterschiedlichen Gehalten zur Beeinflussung der Benetzbarkeit angewendet wird. Anhand
von Ergebnissen aus Benetzungswinkelmessungen (Abbildung 24) wurden die
Zugabemengen von 0.2 % und 04 % Titan gewahlt. Um auch ein etwaiges
Verbesserungspotential zu untersuchen und Uber die Ublichen Gehalte im Stahl

hinauszugehen, wurden auch héhere Gehalte von 1.0 % bis 4.0 % Titan eingestellt.

Abbildung 53 zeigt die Verteilungen der Al,O; Partikel durch Zugabe unterschiedlicher
Mengen an Titan zu einer Eisenmatrix. Sind ohne Zugabe von Titan noch wenige grol3e
schwarze Flachen, also Agglomerationen (inkl. Poren), zu erkennen, so wird die Dispersion
der dunklen Bereiche auf den Bildern durch Zugabe von unterschiedlichen Gehalten an Titan

deutlich feiner.

AlOs + 0.2% Ti Al2Os + 0.4% Ti

200pm 200um
i e —

Al:O: + 2.0% Ti AlOs + 4.0% Ti

Abbildung 53: Einfluss von Titan auf die Partikeldispersion von 20 Vol.-% Al,O;.
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Die Ergebnisse der Auswertung sind in Abbildung 54 dargestellt. Durch Zugabe von
0.2 % Ti kann die Anzahl feiner Partikel mit einem ECD < 10um nahezu verdreifacht werden,
wahrend die Agglomerationsflache deutlich abnimmt, bei gleichzeitigem Anstieg der Anzahl
der Partikel mit einem ECD > 10um. Damit wird die durchschnittliche AgglomerationsgrofRe
deutlich geringer, was auch optisch leicht nachvollziehbar ist und sich in einer homogenen

Dispersion widerspiegelt.

Durch die Erhéhung des Gehaltes auf 0.4 % Ti ergibt sich keine wesentliche Verbesserung
dieses Zustandes, wohingegen bei weiterer Erhdhung auf bis zu 4.0 % sogar eine
Verringerung der Anzahl von Partikeln mit einem ECD < 10 um auftritt. Die
Agglomerationsflache bzw. Anzahl der Agglomerationen bleibt Uber alle Zugabemengen an

Titan dagegen nahezu konstant.
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Abbildung 54: Beurteilung der Partikeldispersion von 20 Vol.-% Al,O; mit unterschiedlichen

Gehalten von Titan in der Matrix.

Es zeigt sich schon in den lichtmikroskopischen Aufnahmen, dass durch Zugabe von Titan
eine Anderung der Einschlusslandschaft stattfindet. Konnten bei 5 bis 20 Vol.-% Al,O3 bisher
nur schwarze bis dunkelgraue Flachen, also Partikel bzw. Agglomerationen und Poren,
beobachtet werden, so zeigen sich ab einer Zugabe von etwa 1.0 % Ti vereinzelt rosa-
farbige Einschlisse in der Matrix, gekennzeichnet durch die weil3-punktierten Kreise in
Abbildung 53.

Diese Einschlisse kdnnen Uber die Analyse am REM nicht eindeutig klassifiziert werden,

jedoch zeigt sich anhand der Farbe an den Aufnahmen am Lichtoptischen Mikroskop (LOM),
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dass es sich um Titannitride handelt. Ein Beispiel hierfir ist in Abbildung 55 gegeben. Hier
wurde ein Partikel sowohl am REM analysiert und als auch am Lichtmikroskop
aufgenommen. Anhand der Analyse und der Farbe am LOM Iasst es sich leicht erkennen,

dass es sich hier um zwei (plattchenférmige) Al,Os-Partikel handelt.

Um die vorhandenen Partikel besser einteilen zu konnen wurden fir 20 Vol.-% Al,O; ohne
Titan, mit 0.2 % Titan und 4.0 % Titan automatisierte Analysen am REM von etwa jeweils
5000 Partikeln durchgefiihrt. Die Ergebnisse sind in tendren System in Abbildung 56
dargestellt.

Abbildung 55: Analyse eines Al,O; Partikels bei Zugabe von 4.0 % Ti.

Anhand der Ergebnisse des REM zeigt sich, dass die Partikel prinzipiell entsprechend den

Analysen in 4 Kategorien eingeteilt werden kénnen:

¢ A: Reine Al,O; Partikel (%Ti=0)
e B: AlLO3; mit Anteilen an Titan; (%Al >> %Ti)
e C: TiN mit Anteilen an Al,Os; (%Ti>> %Al)

o D: Grofteils Partikel mit einem ECD < 2 um, damit verbunden hohe Anteile an
Eisen in der Analyse, dadurch auch geringere Anteile an Titan, Aluminium und

Sauerstoff.

Entsprechend dieser Klassifizierung lassen sich bei geringen Gehalten an Titan
(0% < Ti < 0.4%) fast nur Partikel der Kategorie A und B finden. Der analysierte Partikel aus
Abbildung 55 ist demnach in Kategorie A einzustufen. Steigt der Anteil an Titan in der
Matrix so finden sich auch vermehrt Agglomerationen aus Al,O; und TiN. Je nach Groflie

dieser Partikel fallen diese dann in Kategorie C oder D.
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20 Vol.-% Al:Os
+02Ti

20 Vol.-% AlLOs
10 +4.0Ti

0,0

- > 0,0

7 7 7 7 7 7 / 7 7 7 7 7 7 7
o 00 01 02 03 04 05 06 07 08 09 10 Ti o 00 01 02 03 04 05 06 07 08 09 10 Ti

Abbildung 56: Analysen der am REM erfassten Einschliisse bei Verbunden mit 20 Vol.-%

Al,O; mit unterschiedlichen Gehalten an Titan.

Im direkten Vergleich zwischen 0.2 % Ti und 4.0 % Titan ergab sich aus dieser
Auswertung am REM zusatzlich, dass die erhebliche Steigerung des Titangehalts zu keiner

erhdhten Anzahl an Titannitriden oder Aluminiumoxid-Titannitrid-Agglomerationen fihrte.

Basierend auf diesen Ergebnissen kann somit festgehalten werden, dass der optimale
Gehalt an Titan bei etwa 0.2 % liegt, da eine weiterere Steigerung zu keiner zusatzlichen

Verbesserung der Partikeldispersion fuhrt.
8.4.1.1 Korrelation der Ergebnisse — Vergleich REM / LOM

Da es in der Lichtmikroskopie zu Problemen mit dem Kontrast zwischen Keramik und
Matrix kommen kann, wie es z.B. bei TiC der Fall ist, wurden 2 Mdglichkeiten als Alternative
gesehen:

e Auswertung Uber das Prinzip aus Kapitel 7.6 aber unter Verwendung von
Aufnahmen aus dem REM, um einen besseren Kontrast zwischen Matrix und
Keramik zu erhalten.

o Automatisierte Detektion und Analyse der Partikel am REM.

Abbildung 57 zeigt einen Vergleich der Auswertung von 20 Vol.-% Al,O; mit 0% Ti und

4% Ti Uber das LOM, mit Aufnahmen aus dem REM unter Verwendung des Prinzips aus
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Kapitel 7.6 (im Diagramm mit ,GW* bezeichnet), und aus einer automatisierten Analyse am
REM. Es zeigt sich eine gute Ubereinstimmung der Ergebnisse sowohl fiir Partikel mit einem
ECD kleiner als auch groRer 10 pm, wobei die Werte des REM meist gerade an der Grenze
der Standardabweichung des LOM liegen. Fir die Auswertung des REM wurde nur ein
einziges Bild herangezogen, wodurch Werte flr die Standardabweichung bzw. einen
Mittelwert fehlen. Da jedoch davon ausgegangen werden kann, dass bei mehreren Bildern
die Werte am REM ebenfalls streuen, durften die Werte bei einer detaillierteren Auswertung

somit sogar noch besser Ubereinstimmen.

Zusatzlich ist nattrlich die Einstellung des Grauwertes vor allem flr die Auswertung am
LOM entscheidend fiir das Ergebnis. So koénnen durch eine leichte Anderung der
Einstellungen (siehe auch Anforderungen an die Auswertung in Kapitel 7.6) die Anzahl bzw.
die Grofie der Partikel ungewollt erhéht oder verringert werden. Da die Aufnahmen am REM
automatische einen guten Kontrast zwischen Partikel und Matrix aufweisen, ist hier die

Einstellung des Grauwertes weniger kritisch.

Da in Abbildung 57 keine wesentlichen Unterschiede zwischen den Werten erkennbar
sind, kann von einer guten Einstellung des Grauwertes bei der Auswertung Uber das LOM

ausgegangen werden.
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Abbildung 57: Vergleich der Ergebnisse REM/LOM iiber das Verfahren aus Kapitel 7.6 (GW)

und eine automatisierte Detektion am REM.

Es zeigte sich bereits in den Auswertungen in Kapitel 8.1 eine tendenzielle Abhangigkeit

des Flachenanteils von der Anzahl der Partikel bzw. Agglomerationen. Da auch ein Vergleich
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zwischen moglichen Auswertemethoden durchgeflihrt wurde, dargestellt in Abbildung 57,
wurden auch diese Ergebnisse in die Darstellung der Korrelation dieser Werte

miteinbezogen (Abbildung 58).

Abermals wurden Werte fur 20 Vol.-% Al,O; ohne Titan und mit 4% Titan fir diese
Darstellung verwendet, da auch Ergebnisse aus dem REM einflieBen. Fur beide Klassen,
also Partikel mit einem ECD kleiner 10 ym und gréRer 10 pym, ergibt sich eine mehr oder

minder gute Korrelation zwischen Flachenanteil und Partikelanzahl.

Sehr deutlich zeigt sich die héhere Partikelanzahl durch Zugabe von Titan zur Matrix, mit
dem damit verbundenen erhéhten Flachenanteil bei Partikeln mit einem ECD < 10um,
dargestellt durch die Kreise (A) und (B) in Abbildung 58. Gerade hier resultiert daraus auch
ein hoher, positiver Korrelationskoeffizient zwischen der Anzahl an Partikeln und dem

Flachenanteil.

Auch finden sich bei Zugabe von Titan deutlich mehr Partikel mit einem ECD > 10 ym,
jedoch verbunden mit einem niedrigeren gesamten Flachenanteil, was somit kleinere
Agglomerationen bedeutet als bei keiner Titanzugabe, dargestellt durch die Kreise (C) und
(D). Da sich die Agglomerationsflache durch Erhéhung der Anzahl verringert ergeben sich
negative Korrelationskoeffizienten. Die nur maRige Korellation fiur die Werte von 4 % Ti
(ran =-0.55) ist auf die Ergebnisse des REM zurlckzufiihren, bei der nur ein Bild zur

Auswertung herangezogen wurde.
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Abbildung 58: Abhangigkeit des Flachenanteils von der Partikelmenge bzw. Korrelation der

Ergebnisse.
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8.4.2 Einfluss von Aluminium

Um das Verbesserungspotential von Al auf die Dispersion von Al,O3; zu bestimmen wurden
5 Legierungsgehalte eingestellt. Da in vielen Stahlen geringe Gehalte an Aluminium Ublich
sind, wurden die Mengen von 0.05% und 0.1% Al in der Matrix gewahlt. Da in dieser Arbeit
vor allem eine Dichtereduktion angestrebt wird, wurden auch héhere Gehalte von 1 bis 5%
Aluminium legiert, um durch die erhéhte Menge an Aluminium in der Matrix eine zusatzliche

Reduktion der Dichte zu bewirken und den Einfluss auf die Dispersion zu untersuchen.

In Abbildung 59 sind die lichtmikroskopischen Aufnahmen fir die gewahlten
Aluminiumgehalte bei 20 Vol.-% Al,O; dargestellt. Die Ergebnisse der Auszahlung zeigt
Abbildung 59.

AlOs + 0.05% Al Al:Os + 0.1% Al

AlOs + 2.5% Al

: s . .-" A
'._'-f" R ¥

15

Abbildung 59: Einfluss von Aluminium auf die Partikeldispersion von 20 Vol.-% Al,O;.

Eine deutliche Verbesserung der Dispersion zeigt sich erst bei Zugabe von 1% Al oder
darUber. Die Anzahl an Partikeln mit einem ECD < 10 ym wird dadurch mehr als verdoppelt,
wahrend die durchschnittliche Agglomerationsgrof’e deutlich abnimmt (sinkender
Flachenanteil bei steigender Anzahl an Agglomerationen). Haben die geringen Mengen an
Aluminium (0.05% und 0.1%) auch keinen nennenswerten positiven Effekt zur Folge, so

konnte zumindest keine Verschlechterung der Dispersion beobachtet werden.
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Abbildung 60: Beurteilung der Partikeldispersion von 20 Vol.-% Al,O; mit unterschiedlichen

Gehalten von Aluminium in der Matrix.
8.4.3 Einfluss von Niob

Der Einfluss von Niob auf die Benetzbarkeit zwischen Aluminiumoxid und Eisen wurde
schon anhand eines Beispieles in Kapitel 5.3, neben dem Effekt von Bor und Titan gezeigt.
Die hier gewahlten Werte orientieren sich an diesen Daten aus der Literatur. Abbildung 61

zeigt die lichtmikroskopischen Aufnahmen der Verbunde mit einer Nb-legierten Matrix.

Al2Os AlOs + 0.2% Nb AlOs + 0.4% Nb
Rty D | e g B AR :;:M',,J,'T! i
S | AT NS »-~.s t‘f b ok 3& G

Abbildung 61: Einfluss von Niob auf die Partikeldispersion von 20 Vol.-% Al,O;.

Ist der positive Effekt des Nb bereits in Abbildung 61 deutlich erkennbar, so spiegeln dies
auch die Ergebnisse der Auszahlung in Abbildung 62 wider. Durch Zugabe von 0.4% Nb
kann der Anteil feiner Partikel (ECD < 10 um) verdoppelt werden bei gleichzeitiger

Reduzierung der Agglomerationsflache auf etwas mehr als die Halfte.
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Abbildung 62: Beurteilung der Partikeldispersion von 20 Vol.-% Al,O; mit unterschiedlichen

Gehalten von Niob in der Matrix.

8.4.4 Einfluss von Kupfer

Durch die stetig steigenden Mengen an Schrott aus dem Elektronikbereich und
Automobilsektor steigen auch die Gehalte an Kupfer im Stahl. Kupfer ist in den untersuchten
Anteilen im Stahl eher unerwlinscht, wenn die Herstellung Uber eine konventionelle Route
wie das Stranggieen erfolgt. In Kombination mit Schwefel kommt es bei niedrigen
Abkuhlgeschwindigkeiten bzw. langen Glihzeiten zu Seigerungserscheinungen und bei der
nachfolgenden Umformung zu erhdhter Fehlerbildung (Kantenbereich) im Produkt. Durch
eine Erhéhung der Abkihlgeschwindigkeit und optimierte GielRbedingungen bzw.
Umformparameter sind diese erhdhten Gehalte (in Kombination mit Schwefel) dagegen

sogar erwiinscht. #'°]

Da es sich schon in der Literaturrecherche und den ersten Ergebnissen gezeigt hat, dass
die Herstellung von Verbunden Uber die konventionellen Herstellwege schwer bis gar nicht
madglich ist und somit alternative Routen gesucht werden missen, wurden eben genau diese

Anteile an Kupfer in der Matrix eingestellt.

Abbildung 63 =zeigt lichtmikroskopische Aufnahmen der hergestellten Proben, die
Auswertung der Dispersion ist in Abbildung 64 gegeben. Durch die Zugabe von Kupfer
ergibt sich ein erheblicher Anstieg der Anzahl an Partikeln kleiner 10 ym, dessen Maximum

bei 0.4% erreicht wird. Selbst wenn eine starke Verbesserung der Dispersion bei Erhéhung
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von 0.2% auf 0.4% erreicht werden kann, so zeigt sich hier jedoch auch ein gréerer Wert

fur die Flache der enstehenden Agglomerationen.

AlOs + 0.2% Cu
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Abbildung 63: Einfluss von Kupfer auf die Partikeldispersion von 20 Vol.-% Al,Os;.
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Abbildung 64: Beurteilung der Partikeldispersion von 20 Vol.-% Al,O; mit unterschiedlichen

Gehalten von Kupfer in der Matrix.

8.4.5 Einfluss von Bor

Bereits aus den Ergebnissen der Verbunde mit TiB, zeigte sich, dass durch zu hohe
Gehalten an Bor im Stahl eine niedrigschmelzende Phase (Fe,B, T, ~ 1421°C) im Verbund

entsteht. Diese ist sehr spréde und in den meisten Fallen im Werkstoff unerwtinscht.

Schade et al. ** verwendeten die niedrigschmelzende Phase mit Bor dagegen, um Uber
einen Flussig-Phasen-Sinterprozess einen dichteren Werkstoff (Rostfreier Stahl) zu

erzeugen. Die hierbei verwendeten Anteile an Bor belaufen sich auf 0.05%, 0.15% und
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0.25%. Schade et al. beobachteten eine deutlich reduzierte Anzahl an Porositaten im

Vergleich zu nicht-Bor-legierten rostfreien Stahlen.

Ergebnisse von Mukai et al. #?" zeigten eine starke Verringerung des Benetzungswinkels
bei Zugabe von 0.1% Bor, also bei erheblich geringeren Werten als bei Verbunden mit TiB,.
Basierend auf diesen beiden zuletzt genannten Beispielen wurden Anteile an Bor von 0.1%,
0.2% und 0.4% in der Matrix eingestellt.

Da bei einem Gehalt von 0.4% eine fast ganzliche Trennung zwischen flissiger und fester
Phase aufgetreten ist, sind hier nur die Ergebnisse fir 0.1% und 0.2% Bor in Abbildung 65
und Abbildung 66 dargestellit.

AlOs +0.1% B AlO: +0.2% B

Abbildung 65: Einfluss von Bor auf die Partikeldispersion von 20 Vol.-% Al,Os.
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Abbildung 66: Beurteilung der Partikeldispersion von 20 Vol.-% Al,O; mit unterschiedlichen

Gehalten von Bor in der Matrix.
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Durch die Zugabe von 0.1% Bor konnte eine leichte Verbesserung der Dispersion erzielt
werden. Durch weitere Erhdhung der Mengen an Bor ist eine Verschlechterung der
Dispersion bis hin zur fast vollstandigen Trennung Fest-FlUssig bei 0.4% zu beobachten. Es
zeigt sich auch lediglich eine leichte Erhdhung der Anzahl an Partikeln mit einem
ECD < 10 ym bei nur geringer reduzierter Agglomerationsflache bei 0.1% Bor. Durch diese
geringe Anderung in der Agglomerionsfliche, die sich ja aus Partikeln und Poren
zusammensetzt, kann eher von einem Einfluss des Bor auf die Benetzbarkeit als auf ein

verbessertes Porenfillvermégen (Schade et. al) ausgegangen werden.

8.4.6 Einfluss von Schwefel, Phosphor und Cerium

Um auch die Ublichen Begleitelemente des Stahls zu untersuchen wurden die Elemente
Schwefel und Phosphor, auch in etwas exotischeren Anteilen, untersucht. Cerium wurde als
Vertreter der seltenen Erden als Informationsgewinn untersucht. Abbildung 67 zeigt die
Aufnahmen der metallographischen Schliffe der Proben, die Ergebnisse der Auszahlung sind

der Zusammenfassung dieses Abschnittes zu enthnehmen.

AlOs + 0.01%S Alz:O: + 0.05%S AlOs + 0.1%S

'31-
3l J
.gur 2% £ 3 (
Alz:0: + 0.01%Ce

AlLO: + 0.05%Ce
"3“”% AR g TR
Mﬁ‘ *ff“gﬂ'“’

Abbildung 67: Einfluss von S, P und Ce auf die Partikeldispersion von 20 Vol.-% Al,O;.

An den Aufnahmen aus Abbildung 67 geht hervor, dass Schwefel bei einem Gehalt von

0.01% die besten Resultate bewirkt. Durch Zugabe von Phosphor kann bis zu einem Anteil
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von 0.1% eine stetige Verbesserung der Dispersion beobachtet werden, wahrend Cerium

ledigliche bei 0.025% einen positiven Effekt erzielt.

8.4.7 Dispersion von 20 Vol.-% Al,O3 in einer Legierung

Die bisherigen Resultate zeigten nur den Einfluss von jeweils einem einzelnen
Legierungselement auf die Partikeldispersion. Da ein Grofteil dieser Elemente im Stahl
jedoch meist gemeinsam vorkommt, wurde als erster Schritt zu einem moglichen
Legierungsdesign hin, eine Versuchsserie mit 3 verschiedenen Legierungen durchgeflhrt.
Die Aufnahmen der Proben sind in Abbildung 68 dargestellt. Die Zusammensetzungen der

Legierungen und die Auswertung der Dispersion sind in Abbildung 69 gegeben.

AlLO: + Leg.1 ALO: + Leg.2 ALO: + Leq.3
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Abbildung 68: Partikeldispersion von 20 Vol.-% Al,O; in 3 definierten Zusammensetzungen

der Matrix.
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Abbildung 69: Beurteilung der Partikeldispersion von 20 Vol.-% Al,O; mit unterschiedlichen

Zusammensetzungen der Matrix-Legierung.
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Anhand der Ergebnisse zeigt sich, dass auch eine Kombination unterschiedlicher
Elemente zu einer leichten oder starken Verbesserung der Partikelverteilung fihren kann. So
wird durch die Legierung 1 (,Leg1® in Abbildung 69) zwar keine Erhéhung der
Partikelanteile mit einem ECD < 10 um erreicht, jedoch zeigt sich eine deutliche Reduktion

der Agglomerationsflache.

Durch die Erhéhung des Mangangehalts von 0.5% auf 1.0%, wodurch die
Zusammensetzung von Legierung 2 erreicht wird, kann die Partikelanzahl mit einem ECD <
10 um dagegen verdoppelt werden und es kommt zu deutlich kleineren Agglomerationen
(Flache dividiert durch Anzahl).

Durch Zugabe von 0.2% Titan zu Legierung 1 erhalt man Legierung 3. Die Ergebnisse fur
Partikel mit einem ECD < 10 uym sind annahernd gleich gut wie fir Legierung 2, die Anzahl

an Agglomerationen entspricht dagegen ehere den Ergebnissen einer reine Eisenmatrix.

Die genauen Hintergriinde hinter diesem Verhalten aus den zuletzt genannten Beispielen
sind noch unklar, jedoch kann von unterschiedlichen Wechselwirkungen sowohl der
Elemente miteinander, als auch der Elemente mit dem Partikeln ausgegangen werden. Es
zeigt sich jedoch schon bei Betrachtung der Beispiele mit Leg1 und Leg2, dass auch hier
durch Erhohung eines einzelnen Elements in der Legierung eine Verbesserung erreicht
werden kann. Man kann also davon ausgehen, dass bei Verwendung einer Basislegierung
durch gezieltes Einstellen definierter Gehalte an oberflachenaktiven Elementen, die
Partikeldispersion basierend auf der Theorie der Benetzbarkeit wesentlich beeinflusst

werden kann.

8.5 Zusammenfassung - Verbesserung der Dispersion

Schon aus den Ergebnisse aus Kapitel 8.3 geht hervor, dass bei Zugabe von 20 Vol.-%
eine grolle Menge an Agglomerationen der zugegebenen Partikel zu verzeichnen ist.
Verstarkt wird diese Neigung durch die durchwegs mangelhafte Benetzbarkeit der
keramischen Partikel durch die Matrix. Als Begleiterscheinung ist eine erhdhte Anzahl an
Porositaten zu erkennen, wobei die Poren immer in Kombination mit Partikeln bzw.

Agglomerationen auftreten.

Ziel der Versuche, deren Ergebnisse zuvor in Kapitel 8.4 erlautert wurden war es, den
Einfluss der Benetzbarkeit auf die Dispersion von keramischen Partikeln in
Verbundwerkstoffen zu verifizieren und das Verbesserungspotential einzelner Elemente zu

beurteilen. Neben der Betrachtung der Elemente im Einzelnen wurden auch 3
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unterschiedliche Stahlzusammensetzungen und ihr Einfluss auf die Verteilung der Partikel
untersucht. Eine Zusammenfassung der Ergebnisse fur Partikel mit einem ECD kleiner

10 ym ist in Abbildung 70 gegeben.
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Abbildung 70: Zusammenfassung des Verbesserungspotentials der, in dieser Arbeit

untersuchten, oberflachenaktiven Elemente.

Die Ergebnisse haben grundséatzlich eine gute Ubereinstimmung mit den Werten aus der
Literatur, siehe auch die Ergebnisse von Mukai et al. ¥?" betreffend Ti, Nb und B. Gerade bei
Bor zeigt sich aber auch, dass es durch die Zugabe dieses Elements zum Auftreten einer
weiteren, in diesem Fall niedrigschmelzenden Phase kommen kann, welche ab einem

entsprechenden Gehalt an Bor zu einem negativen Effekt flhrt.

Anhand der Aufnahmen am REM und der Analyse der Partikel bei Zugabe von Titan bis
hin zu Gehalten von 4% zeigt sich auch, dass es sich anscheinend bei allen Ergebnissen um
das Resultat einer ,nicht-reaktiven” Benetzung handelt. Diese Schlussfolgerung basiert
darauf, dass bei keinem der analysierten Partikel eine charakteristische Grenzschicht mit
erhéhtem Titangehalt um die Partikel gefunden werden konnte. Es konnten lediglich ab einer
Zugabe von 1% Titan vereinzelt Titannitride in Kombination mit Al,O3; oder alleine detektiert

werden.
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Die Ergebnisse aus den Verbunden mit 3 unterschiedliche Zusammensetzungen der
Matrix unterstreichen die Erkenntnis, dass durch gezieltes Legieren eines bestimmten
Elementes die Partikeldispersion stark optimiert werden kann (Leg1 - Leg2; Erhéhung des

Mangangehalts).
Kritische Betrachtung dieser Ergebnisse

Der Einfluss der oberflachenaktiven Elemente auf den Benetzungswinkel Stahl-Keramik
wurde im Literaturteil ausfuhrlich diskutiert. Es zeigt sich, dass durch die Zugabe der
Benetzungwinkel teils stark verringert werden kann. Auch in diesen Ergebnissen spiegelt
sich der positive Einfluss dieser Elemente auf die Benetzbarkeit in einer verbesserten
Partikeldispersion wider (z.B. durch Kupfer; ~600 Partikel je mm? - ~2700 Partikel je mm3).

Andererseits kann auch den Detailergebnissen aus Kapitel 8.4 entnommen werden, dass
der Flachenanteil dieser Partikel mit einem Durchmesser kleiner 10 ym gerade einmal etwa
3.5 % betragt. In der Theorie entspricht Ublicherweise der Volumenanteil auch in etwa dem
Flachenanteil, womit auch der Flachenanteil in dieser Arbeit theoretisch 20 % betragen
miisste. ??! Es zeigt sich aber, dass der GroRteil der Flache nach wie vor von

Agglomerationen, oder zumindest von Partikeln groRer 10 um bedeckt ist.

In Anlehnung an die Arbeit von Takahashi et al. ?*? wurde die maximal médgliche
Partikelanzahl pro mm? flr einen gemittelten Partikeldurchmesser von 5 pm errechnet. Am
Beispiel von 20 Vol.-% Al,O3 (+Cu) kann man eine Anzahl von maximal 2700 Partikel je mm?
erkennen, wohingegen die theoretisch maximal mogliche Anzahl etwa 24000 Partikel je mm?

betragt.

Selbst wenn man anhand der Ergebnisse dieser Arbeit einen sehr positiven Einfluss der
Legierungselemente beobachten konnte, so zeigt sich aber an diesem vereinfachten
Vergleich, dass die theoretisch maximal mogliche Anzahl fast um einen Faktor 10 hoher
liegt. Als Grund hierfur kann der hohe Anteil an Agglomerationen und den damit

verbundenen Porositaten genannt werden.

Es ergibt sich somit weiterhin der Bedarf, die Anzahl der Partikel kleiner 10 um zu
erhdhen, wobei dies nur durch eine Vermeidung von Agglomerationen erreicht werden kann,
und damit auch der Flachenanteil von kleinen Partikeln erhdht wird. Als weiteren positiven
Effekt wird hier noch eine sehr genau definierite Anfangsverteilung der Korngré3e vor dem

Herstellen des Verbundes gesehen, bei gleichzeitig globularer Partikelgeometrie.
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8.6 SSM von Verbundwerkstoffen

Basierend auf den Ergebnissen der Kapitel 8.1 und 8.4 wurde ein Konzept zur
Umformung der oxidischen Verbunde entwickelt. Da ein Grolteil der Proben oberhalb eines
Anteils der keramischen Partikel in der Matrix von 10 Vol.-%, den Ergebnissen der
Schmelzversuche zur Folge, formstabil ist, wurde ein Giellkonzept aufgrund der

offensichtlich mangelnden Flie3fahigkeit als nicht zielfihrend erachtet.

Schon aus dem Uberblick Uber die Literatur betreffend dem SSS in Kapitel 4 geht hervor,
dass diese Formstabilitat nur durch ein Aufbringen einer entsprechenden Belastung
Uberwunden werden kann. Als mogliche Umformprozesse im SSS wurden folgende
Konzepte betreffend ihrer Durchflihrbarkeit am LfM betrachtet:

e Schmieden im SSS.

e Extrusion im SSS (durch eine Matrize).
o Rickwarts-Flielpressen im SSS.

o DruckgieRen im SSS.

Die ubliche Vorgehensweise zur Umformung im SSS von Nichteisenmetallen, Verbunden
und Stahlen, Uber das Druckgiefen oder Schmieden wurde bereits in Abbildung 14
(Kapitel 4) schematisch dargestellt. Um eines der zuvor genannten Verfahren am LfM
durchfihren zu kénnen wurden (Ubliche Werte fir die Umformparameter aus der
Literaturrecherche gesammelt und die Ubertragbarkeit auf die Anlagen des LfM Uberpriift.
Basierend auf dieser Recherche (siehe Tabelle 19 - 25 in Kapitel 4) ergeben sich damit
folgende, je nach Verfahren bendétigte, Umformgeschwindigkeiten in Tabelle 39. Die
Geschwindigkeit wurde als entscheidendes Kriterium fir die Wahl des spateren
Umformverfahrens gewahlt, da dieser Parameter als Haupteinflussfaktor auf die Trennung

der festen von der flliissigen Phase bei diesen Prozessen gesehen wird.

Tabelle 39: Umformgeschwindigkeiten fiir unterschiedliche Verfahren im SSS.

Verfahren Geschwindigkeit v [mm/s]
,Druckgielen® im SSS v > 100 (bis 2000 mdglich)
Schmieden im SSS v ~50-500
Extrusion im SSS v<10
Ruckwarts-Fliepressen im SSS v <1200

Da fur das DruckgieRen hohe Geschwindigkeiten der Umformwerkzeuge bendtigt werden

und am LfM keine Aggregate zur Verfigung stehen, wurde dieses Verfahren nicht weiter als
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mogliches Konzept gewertet. Erste Versuche zur Uberpriifung der Machbarkeit einer
Umformung im SSS wurden am Tammann-Ofen des LfM durchgefuhrt. Das Konzept und
Aufnahmen der Umformwerkzeuge sind in Abbildung 71 gegeben. Die Ergebnisse sind in
Abbildung 72 dargestellt.

Tiegelhalterung Tiegelhalterung & Tiegelhalterung, Al:Os-
(Kohlenstoff) AlO:-Tiegel Tiegel, MMC-Mischungen

Umformwerkzeuge aus Konzept Schmieden Abkihlen der Proben
Al:Os, BN-Beschichtung nach der Umformung

Abbildung 71: Konzept des Schmiedens von Verbunden am Tammannofen.

Es wurde dieselbe Versuchsanordnung gewahlt wie bei der Ublichen Probenherstellung
am Tammannofen. Als Presswerkzeuge dienten selbst hergestellte Stempel aus Al,O; mit
einer Beschichtung aus Bornitrid. Diese Stempel wurden vor dem Chargieren in den Ofen
bereits auf den Pulvermischungen platziert. Um die spater aufgebrachte Kraft F gleichmaRig
auf alle Proben zu verteilen wurde eine Kohlenstoffmatrize auf den Stempeln positioniert.
Nach dem Erreichen der Zieltemperatur von 1600°C wurde die Kohlenstoffmatritze von oben
mit einer Gewichtskraft beaufschlagt. Die Belastung je Probe betrug etwa 10 Newton und
wurde Uber 10 Minuten gehalten. Danach erfolgte, unter weiter andauernder Belastung, die

Abkuhlung der Proben, zu sehen im rechten unteren Bild in Abbildung 71.

Die Ergebnisse aus Abbildung 72 zeigen eine deutliche Trennung der flissigen
Eisenphase von der festen keramischen Phase in allen untersuchten Mischungen. Dies ist
auch in guter Ubereinstimmung mit der in Kapitel 4 behandelten Theorie des SSM. Durch
die niedrigen Krafte und die langsame Umformgeschwindigkeit dirfte es hier zum
sogenannten ,sponge-effect* gekommen sein, also ein Auspressen der flissigen Phase aus

der festen Phase.
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Konzept Schmieden

20 Vol.-% SiO: 20 Vol.-% MgO

Abbildung 72: Ergebnisse der Umformversuche am Tammannofen

Ein weiterer Versuch am Tammannofen mit dem Ziel des RickwartsflieRpressens, unter
vergleichbaren Bedinungen wie die zuletzt gezeigten Versuche, zeigte ebenfalls den

~sponge-effect” und fuhrte zu keinem befriedigenden Ergebnis.

Die Versuche am Tammannofen wurden danach aufgrund einer fehlenden Anlagentechnik
fur eine definierte Umformung im Ofen, und aufgrund eines mangelnden Platzes im Ofen fur

ein alternatives Umformkonzept eingestellt.

Um ausreichend Platz fir die Umformung der Proben im SSS zu schaffen wurden
zusatzliche Versuche an einem Kammerofen am LfM durchgefuhrt. Hierbei wurden
Verbunde, zuvor am Tammannofen hergestellt, mit einer Schlichte zum Schutz vor Oxidation
beschichtet und im Kammerofen in einem Aluminiumoxid-Tiegel auf 1600°C erhitzt. Nach
dem Erreichen der Zieltemperatur wurde ein Tiegel aus dem Ofen auf eine starre, feuerfeste
Auflage beférdert. Die Umformung erfolgte Uber einen Stempel aus Stahl. Die Kraft wurde
manuell durch einen Hammerschlag aufgebracht. Auch diese Versuche mussten
abgebrochen werden, da aufgrund der schnellen AbklUhlung der Proben wahrend des
Transports eine verfriihte Erstarrung erfolgte und eine Umformung dadurch nicht mehr

moglich war.

Basierend auf diesen Ergebnissen wurden 2 Konzepte an einem Induktionsofen am LfM
erstellt, welche in den nachsten Kapiteln erklart werden und das Schmieden oder die

Extrusion im SSS zum Ziel haben.
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8.6.1 Versuchskonzept Extrusion

Um eine konstante Umformgeschwindigkeit bei definierter Probentemperatur zu erreichen
wurde ein Konzept flr die Extrusion an einem Induktionsofen am LfM entwickelt. Die
Extrusion wurde als erstes Konzept gewahlt, da die Ublichen Stempelgeschwindigkeiten bei
der Extrusion meist weniger als 10 mm/s betragen. Als Umformaggregat wurde die IMC-T (In
Situ Material Charactarisation Test) Apparatur des LfM genutzt, welche Ublicherweise flr
Untersuchungen der Werkstoffeigenschaften wahrend und nach der Erstarrung bis hin zum
zweiten Duktiliatstief verwendet wird. Die maximal mogliche Umformgeschwindigkeit betragt
bei dieser Anlage 5 mm/s, was flr die Extrusion im SSS in dieser Arbeit als ausreichend

gesehen wurde. Das Versuchskonzept fur die Extrusion ist schematisch in Abbildung 73

dargestellt.

TIE?,;[boUSen l Vsumpst S 5 MM/s T‘e?;gz[;en l Vsmper € 5 mm/s
' | S ! | I
Ar Ar
b S -«
z X I z X I
\ Stempel Thermoelemente Stempel
(Stahl) Tel- Te2 (Stahl)

Thermoelemente
Te1- Te2

Keramik 3

Keramik 2

HinnnEnin.

Keramik 2

HiE N E N

Induktions-
spulen
(gekdhit)

Induktions-
spulen
(gekihlt)

= =
x x
£ E
© ©
o o
Q Q
e X

HiEEEnnn.
HinEEnnn .

Induktionsofen Induktionsofen
m < 25kg m < 25 kg

Abbildung 73: Konzept der Extrusion von Verbunden am Induktionsofen

Zur Erwarmung der Verbunde diente ein Induktionsofen mit einer maximalen

Schmelzkapazitdt von etwa 20 kg. Die Umformwerkzeuge fur die Extrusion (Stempel)
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wurden aus einem Rundstahl (1.0570) gefertigt. Als Extrusionsmatrize wurde in den Boden
eines Al,O;-Tiegels eine kreisrunde Offnung mit einem Durchmesser von 10 mm geschliffen.
Ziel dieser Anordnung war es, die Verbundprobe direkt im Tiegel zu erschmelzen und beim
Erreichen der Zieltemperatur die Probe mit definierter Geschwindigkeit durch diese Offnung

zu extrudieren.

Da die Proben zuvor im Tammannofen hergestellt werden mussten und lediglich Uber
einen Durchmesser von etwa 30 mm und einer Hohe von 35-40 mm verfiugten, wurde um
den Tiegel herum ein Rohr aus Kohlenstoff (Graphit, Abbildung 73) platziert. Dieses Rohr
sollte durch die Induktion des Ofens ebenfalls erwarmt werden, damit die Strahlungsverluste
des Tiegels mindern und fir zusatzliche Warme sorgen. Da die Erwarmung der Probe durch
die Induktionswirkung des Ofens auch nicht gleichmaRig erfolgt, und es zu einem starken
Temperaturgradienten innerhalb der Probe kommt, sollte dieses Rohr aus Kohlenstoff auch
zu einer homogenener Erwarmung der Probe fihren. Die Abstrahlung des Kohlenstoffrohrs
nach aullen hin sollte durch ein weiteres dulReres Keramikrohr (Keramik 2, Abbildung 73)

erreicht werden.

Um die Strahlungsverluste nach oben hin zu mindern wurde auf der Probe ein etwa 4 mm
dickes Plattchen aus Al,O; positioniert. Zusatzlich sollte dieses Plattchen auch die
Warmeabfuhr Uber das Presswerkzeug (Stahl, Raumtemperatur) wahrend der Umformung
minimieren. Unterhalb des Tiegels wurde eine zweigeteilte Form aus Keramik zur Aufnahme
des extrudierten Materials positioniert (Keramik 1, Abbildung 73). Aus Vorversuchen zeigte
sich trotz der ergriffenen MalRnahmen zur Gewahrleistung einer maoglichst homogenen
Temperaturverteilung innerhalb der Probe, dass es zwischen Mitte und Rand der Probe zu

einer Differenz von bis zu 100°C kommen kann.

Die Temperaturmessung erfolgte an der Kontaktflache zwischen dem Tiegel und dem
Kohlenstoffrohr (Tc1, Abbildung 73) bzw. dem Kohlenstoff- und dem Keramikrohr (Tc2,
Abbildung 73). Bei Erreichen der Zieltemperatur am Thermolement Tc1 wurde die IMC-T

Apparatur abgesenkt und die Extrusion durchgefihrt.

Die verwendeten Werkzeuge fur die Extrusion sind in Abbildung 74 dargestellt.
Abbildung 75 zeigt die Versuchsanordnung der Extrusion eines Verbunds mit 20 Vol.-%
Al,O3 und 0.2% Ti, vor und nach der Extrusion. Die Bilder aus der metallographischen

Auswertung sind in Abbildung 76 gegeben.
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Keramik 1 Keramik 2 Graphit

Anordnung Extrusion Anordnung + MMC

Abbildung 74: Werkzeuge fiir die Extrusion am Induktionsofen.

Chargierung Nach der Extrusion Stempel + MMC

Abbildung 75: Versuchsanordnung Extrusion - Aufnahmen vor und nach der Extrusion im

Induktionsofen.

Aus den Aufnahmen in Abbildung 75 geht hervor, dass die wirkenden Extrusionskrafte
zur Zerstérung des Tiegels, des Kohlenstoff- und des Keramikrohrs gefiihrt haben. In den
metallographischen Schliffbildern aus Abbildung 76 kann aus dem Ubersichtsbild ,G* im
Zentrum leicht erkannt werden, dass es zu einer erheblichen Trennung der festen von der
flissigen Phase gekommen ist. Im Bereich unterhalb des Al,O; Plattchens ist eine
Umformung des festen Verbundwerkstoffes zu erkennen. Der Grund hierfur dirfte eine
starke Warmeabfuhr Uber das Umformwerkzeug wahrend der Extrusion sein. Das Geflige in
diesem Bereich ist Bild ,B“ zu entnehmen, diese Zone ist in jedem weiteren Bild auch mit ,,c)*
gekennzeichnet. Hier spiegelt sich auch die gute Dispersion der Oxide wieder, welche durch
die Zugabe von 0.2% Ti entsteht und bereits aus den Ergebnissen in Kapitel 8.4.1 bekannt
ist.
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Al:0; Plattchen

Abbildung 76: Ergebnisse der Extrusion von 20 Vol.-% Al,0; mit 0.2% Ti, v =5 mm/s.

Es kann den Bildern A und D-F entnommen werden, dass zwischen den Bereichen ,a)*
und ,c) in nahezu allen Fallen eine Grenzschicht ,b)* vorhanden ist, die vor allem aus
agglomerierten Aluminiumoxiden besteht. Hierbei stellt der Bereich ,a)“ das Matrixmetall dar,

das durch bzw. wahrend der Extrusion aus dem Verbund gepresst wurde.

Der Grund fur diese Trennung Fest-FlUssig dirfte in der Versuchsanordnung selbst, aber
vor allem auch in der inhomogenen Temperaturverteilung innerhalb der Probe zu finden sein.
Folgendes Szenario wird vom Autor als das wahrscheinlichste angesehen:

e Durch die Inhomogenitat der Temperatur und 6rtliche Hot-Spots kommt es gerade
im Bereich um die Extrusionsmatrize zu einer frlhen Trennung Fest-Flissig,
wodurch ein Bereich mit vermehrten Agglomerationen entsteht. Sto3en diese
Agglomerationen zusammen kommt es aufgrund der hohen Temperaturen zur
Bildung von Sinterbricken und es entsteht ein festes Netzwerk, welches bei
Belastung nur mehr komprimiert werden kann und die flissige Matrix weiter

ausgepresst wird. Dies spiegelt auch den ,sponge-effect wieder. Selbst bei
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korrekter Einstellung der Umformparameter kann es durch diese Inhomogenitat der
Temperaturverteilung zu diesem Effekt kommen, was ein Scheitern des Versuchs

zur Folge hat.

Folgende Schlussfolgerungen wurden auf diesen Ergebnissen basierend getroffen:

e Bei ausreichender Isolierung bzw. Dammung nach allen Seiten kann, trotz der
geringen Probendimensionen, eine Erwarmung im Induktionsofen auf 1600°C
erreicht werden.

e Temperaturinhomogenitaten innerhalb der Probe sind unvermeidbar. Die Trennung
der festen von der flissigen Phase durch lokale Temperaturunterschiede muss
vermieden werden, um einen moglichen ,sponge-effect” zu vermeiden.

e Aufgrund der Komplexitat der Versuchsanordnung fir die Extrusion ist eine
Versuchsdurchfiihrung aufwendig. Durch falsches Justieren der IMC-T Anlage
kann es zu Beschadigungen an den Werkzeugen oder auch den Anlagen
(Induktionsofen und IMC-T) kommen. Eine vereinfachte Versuchsanordnung mit

geringern Gefahren fir die verwendeten Aggregate ist anzustreben.

Trotz der aufgetretenen Probleme bei der Extrusion im SSM konnte doch die Machbarkeit
mit den verwendeten Anlagen bestéatigt werden. Um eine vereinfachte Versuchsanordnung
zu erhalten wurden die Extrusion abgebrochen und ein Schmiedekonzept, unter

Beibehaltung der Anlagentechnik, entwickelt.

8.6.2 Versuchskonzept Schmieden

Wahrend der Extrusion wurde durch das Auftreten des ,sponge-effects® eine Trennung der
festen von der flissigen Phase hervorgerufen, was wiederum eine Zerstbrung der
Umformwerkzeuge bewirkte. Durch die Verdichtung der Partikel zu Agglomerationen und in
weiterer Folge zu einer festen Keramikschicht wurde eine weitere Umformung verhindert. Es
konnte im Zuge der Versuchsdurchfihrung auch die Gefahr einer Beschadigung der
verwendeten Anlagen erkannt werden. Um dies bei weiteren Versuchen zu vermeiden wurde
die Anforderung an das Konzept gestellt, fir die zu verformenden Proben genug Platz
wahrend der Umformung zu gewahrleisten. Das Konzept des Schmiedens ist hierfir bestens

geeignet, wie in Abbildung 77 zu erkennen ist.

Der Versuchsaufbau besteht aus einem soliden Keramikzylinder (Keramik 1,
Abbildung 77) auf dem wieder ein Rohr aus Kohlenstoff platziert wird, um die Verbundprobe
im Inneren homogener zu erwarmen bzw. den Warmeverlust der Probe zu verringern. Da ein

keramischer Tiegel als Probenaufnehmer bei diesem Konzept fehlt, die Inhomogenitaten der
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Temperatur in der Probe jedoch nicht vermieden werden kdénnen, wird ein Quarzsilikatrohr

um die Probe positioniert. Diese ldee wurde der Literatur fir das SSM von einem

niedrigschmelzenden Stahl entnommen, auf hochschmelzende Verbundwerkstoffe in dieser

Arbeit Ubertragen und soll die Trennung Fest-Flussig verhindern, siehe auch Abbildung 78.

Die verwendeten Werkzeug und der Versuchsaufbau flr das Schmieden im SSS sind in
Abbildung 79 dargestellt.
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Abbildung 78: SSM fiir einen Stahl mit niedrigem Schmelzpunkt. Verwendung einer

hoherschmelzenden Hiilse zur Vermeidung der Trennung Fest-Fliissig.
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Keramik 1 Graphit MMC mit Quarzsilikatglas

Aufheizvorgang

Abbildung 79: Werkzeuge fiir das Schmieden am Induktionsofen.

Fur das Schmieden wurde auch die Geometrie des Presswerkzeuges verandert, siehe
auch Bild A in Abbildung 79. Um ausreichend Platz fur die Umformung zu schaffen musste
vor dem Schmieden das Kohlestoffrohr entfernt werden. Dieses wurde entlang der
Zentrumsachse halbiert, um eine leichte Entnahme der Einzelstiicke vor dem
Umformprozess zu ermdglichen. Es wurden folgende Versuche Uber das Konzept des

Schmiedens am Induktionsofen durchgefihrt:

Tabelle 40: Durchgefiihrte Versuche mit dem Konzept des Schmiedens.

Versuch Nr. Keramik Vol.-% v [mm/s] Kommentar
1 TiC 50 5
2 TiC 40 5
3 TiC 50 5 Ohne Quarzsilikatglas
4 TiC 40 5 Ohne Quarzsilikatglas
5 Al,O3 20 5 +0.2% Ti

Es wurden Verbunde mit 40 und 50 Vol.-% TiC als Vorversuche fir das Schmieden
gewahlt, da die keramischen Partikel annahernd rund, sehr klein und homogen verteilt in der
Matrix vorliegen. Extra daflr zuvor durchgeflhrte Versuche zeigten eine Formstabilitat
beginnend bei 30 Vol.-%. Da in der Literatur meist von Festkorperanteilen von 0.4-0.6
gesprochen wird, wurden fir dieses Konzept als Machbarkeitsstudie Versuche mit TiC mit 40
und 50 Vol.-% durchgefihrt. Weiters sollten so die optimalen Versuchsparameter flr die

Umformung von 20 Vol.-% Al,O3; ermittelt werden um an Probenmaterial zu sparen.
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In Versuch 1 wurde die Probe um weniger als 10 mm gepresst. Folgende Erkenntnisse
konnten aus diesem Versuch gewonnen werden:

¢ Die maximal gemessene Temeratur an der Oberflache betrug weniger als 1400°C.
Gleichzeitig konnte aber ab einem geschatzen Abstand von ca. 2 mm unterhalb
dieser Oberflache, aufgrund der Probenfarbung, eine weit hdhere Temperatur
beobachtet werden.

o Bei Kontakt des Umformwerkzeuges mit der Probenoberflache wurde die
Verformung durch das noch feste Quarzsilikatglas verhindert. Erst bei dem
Uberschreiten der Druckspannung des Glases kam es zum Bruch und die Probe
wurde stoRartig verformt.

e Das Geflige nach der Umformung war homogen, jedoch konnte eine starke
Verzunderung beobachtet werden. Die Ergebnisse sind vergleichbar mit denen

des Versuchs 2, weshalb nur diese dargestellt werden.

Fur Versuch 2 wurde eine Probe mit geringerem TiC Anteil gewahlt und auf eine héhere
Umformung abgezielt. Als Endhéhe der Probe nach der Umformung wurden etwa 15 mm
angestrebt. Folgende Punkte konnten beobachtet werden:

o Es zeigten sich selbige Temperaturverhaltnisse wie bei Versuch 1, also eine
niedrige Oberflachentemperatur bei erhéhter Temperatur im Inneren der Probe.

e Das Quarzsilikatglas behinderte ab dem ersten Kontakt des Stempels mit der
Probenoberfléache die Verformung, bis zur Uberschreitung der Druckspannung des
Glases. Danach wurde die Probe impulsartig verformt. Durch ein Nachfedern der

IMC-T Apparatur wurde eine geringere Endhdhe von etwa 10 mm erreicht.

Die Ergebnisse dieses Versuchs sind in Abbildung 80 dargestellt. Abermals durch ,a)" ist
z.B. in Bild A oder C eine herausgepresste flissige Phase definiert. Agglomerationen sind
durch ,b), eine homogene Verteilung des Verbundes mit ,c)* markiert. In Bild D kénnen
Poren erkannt werden (,d)“), die im Bereich der Auflageflache der Probe auf der Keramik
vorkommen und wahrscheinlich durch die dort wirkenden, hohen Scherkrafte erklart werden
kénnen. Da die Argonspulung wahrend den Versuchen entfernt werden musste kam es zum
Auftreten von zwei neuen Phasen. Bei Phase ,e)" durfte es sich hauptsachlich, basierend auf
der Farbung, um TiN handeln. Zunder ist mit ,f)* markiert. Beide zuletzt genannten Phasen

durften im Fehlen einer inerten Atmosphare begrindet liegen.

Bild F zeigt eine Aufnahme der Probe nach der Verformung. Diese wurde mit einer
Diamantscheibe in der Mitte getrennt, die Aufnahme der Schnittflache Uber ein
Lichtmikroskop ist in Bild G dargestellt. Bild B zeigt das Geflige, wie es hauptsachlich in der

gesamten Probenflache vorliegt. In Bild C und E ist selbiges Phanomen wie bei der Extrusion
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zu beobachten, dass namlich eine Trennung Fest-Fllssig immer mit dem Auftreten einer

festen, dinnen Agglomerationsschicht gekoppelt ist.

Abbildung 80: Ergebnisse des Schmiedens von 40 Vol.-% TiC, v =5 mm/s.

Da die Anwesenheit des Quarzsilikatglases eine impulsartigen Verformung der Probe
bewirkte, wurden 2 weitere Versuche ohne Quarzsilikatglas mit 40 und 50 Vol.-% TiC
durchgefiihrt. Diese Versuche 3 und 4 lieferten kein Ergebnis, da durch das Fehlen des
Glases die Temperatur im Inneren der Probe nicht mehr erreicht werden konnte und damit

eine Verformung unmaéglich wurde.

Ein letzter Versuch (5) wurde mit 20 Vol.-% Al,O; mit 0.2% Titan mit vorhandenem
Quarzsilikatglas durchgefihrt. Hier zeigte sich jedoch, dass die Zieltemperatur von 1600°C
nicht erreicht werden konnte bzw. Gberhaupt keine fliissige Phase vorhanden war. Dadurch
konnte keine Umformung stattfinden und die Versuche des SSM mussten abgebrochen
werden. Da es durch die impulsartigen Verformungen bzw. beim Auftreten einer festen
Phase zur Beschadigungen an der IMC-T Anlage und dem Induktionsofen kommen kann,

liegt ein weiterer Grund fur den Abbruch auch in der Sicherheit fir Anlage und Techniker.
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8.7 Zusammenfassung — SSM von Verbundwerkstoffen

Mit dem Ziel, Vormaterial flr die Bestimmung mechanischer Eigenschaften herzustellen,
wurden mehrere Ansatze zur Umformung der Verbunde dieser Arbeit im SSS untersucht. Es
zeigte sich, dass eine zu geringe Umformgeschwindigkeit zu einer Trennung der festen von
der flissigen Phase fiihrt. Dies ist auch in guter Ubereinstimmung mit der Theorie des
.Sponge-effects” aus Kapitel 4. Diese Versuche am Tammannofen des LfM hatten eine
definierte Probentemperatur als Vorteil, wohingegen der mangelnde Platz fur eine

Umformung und das Fehlen definierter Umformparameter starke Nachteile bildeten.

Um ausreichend Platz fir eine Umformung zu gewahrleisten wurden auch Versuche an
einem Kammerofen durchgefuhrt. Hier zeigte sich jedoch eine starke Verzunderung der
Probe durch das Fehlen einer inerten Atmosphéare. Zusatzlich kam es wahrend dem
Transport der Probe aus dem Ofen zu den Umformwerkzeugen zu einer starken Abkuhlung
der kleinen Proben. Da die Proben zum Zeitpunkt der Umformung bereits erstarrt waren,

konnte Uber die manuelle Deformation (Hammerschlag) keine Verformung erreicht werden.

Basierend auf diesen Ergebnissen wurden 2 weitere Konzepte fir eine induktive
Erwarmung der Probe und der Umformung mit definierten Parametern entwickelt. Als
Umformaggregat sollte die IMC-T Apparatur, zur Erwarmung ein Induktionsofen des LfM
dienen. Als Erstes wurde auf eine Extrusion von Verbunden mit 20 Vol.-% Al,O; (+ 0.2% Ti)
mit einer Umformgeschwindigkeit von 5 mm/s abgezielt. Dies stellt gleichzeitig die maximal
maogliche Geschwindigkeit der IMC-T Apparatur dar und liegt im Ublichen Parameterfeld der
Extrusion im SSS. Beim Versuch der Verformung kam es aufgrund der inhomogenen
Temperaturverteilung innerhalb der Probe jedoch zu einer Trennung Fest-Fllssig, was auch

zu einer Zerstérung der Umformwerkzeuge flhrte.

Um etwaige Schaden an den Anlagen zu vermeiden und das Konzept zu vereinfachen
wurden weitere Versuche Uber einen Schmiedeprozess im SSS geplant. Aufgrund der
vereinfachten Anordnung und dem Fehlen ausreichender Isolation konnte die Zieltemperatur
von 1600°C jedoch in keinem der 5 Versuche erreicht werden. Lediglich fur Proben mit 40
und 50 Vol.-% TiC konnten erfolgreich Verformungen durchgefiihrt werden, da eine fllssige
Phase bereits ab 1435°C anzutreffen ist (FactSage 6.2).

Die Ergebnisse zeigen Uber die gesamte Flache der verformten Probe ein homogenes
Geflige. Basierend auf diesen Ergebnissen wurde das SSM fir Verbunde, bei optimaler

Versuchsanordnung, als machbar anerkannt.
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9 Zusammenfassung

Um der Forderung nach Verbundwerkstoffen mit einer niedrigeren Dichte als Stahl gerecht
zu werden, wurde zu Beginn dieser Arbeit ein Uberblick (iber 4 unterschiedliche, und
dennoch zusammenhangende Themen aus der Literatur gegeben. Hierzu zahlten die
generelle Einteilung der Verbunde und deren Herstellwege, ein Auswahlprozess fur eine
geeignete keramische Phase, das Verhalten von Werkstoffen im Zwei-Phasen-Gebiet und

ein allgemeiner Uberblick (iber die Benetzbarkeit von Stahl auf Keramik.

Der experimentelle Teil dieser Arbeit beschreibt die Herstellung von Verbunden uber ein
abgewandeltes pulvermetallurgisches Konzept. Hierbei wurde eine Eisen-Matrix mit
variierenden Anteilen an keramischen Partikeln vermengt um das Potential zur Bildung eines
Verbundwerkstoffes zu beurteilen. Basierend auf diesen Ergebnissen wurde das
Verbesserungspotential zur VergleichmalRigung der Dispersion von 20 Vol.-% Al,O3; durch
Zugabe unterschiedlicher Elemente in einer eigenen Versuchsserie bestimmt. Ein
mangelndes FlieRvermogen dieser Werkstoffe oberhalb der Liquidustemperatur in einem
grolien Teil der untersuchten Proben deutet auf thixotrope Eigenschaften hin. Der letzte Teil
dieser Arbeit beschaftigte sich deshalb mit der Umformung dieser Proben im sogenannten
Semi-Solid-State  (SSS), um ein Vormaterial zur Bestimmung der mechanischen

Eigenschaften Uber einen Zugversuch zu erhalten.

9.1 Zusammenfassung der Literatur

In Kapitel 2 wurde auf den aktuellen Stand der Technik bei der Herstellung von

Verbunden vor allem im Eisen- und Stahlsektor eingegangen. Die Einteilung der
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Herstellwege fur Verbunde erfolgt in der Literatur auf unterschiedliche Weise: So findet eine
Unterteilung nach Art und Geometrie der verstarkenden Phase, aber auch Uber den
Aggregatszustand der Matrix wahrend der Herstellung Anwendung. FUr diese Arbeit hat sich
eine Unterscheidung in endogene und exogene Routen fir das Einbringen der keramischen
Phase in die Matrix bewahrt. Exogen bezeichnet hierbei das Einbringen der Keramik von
aulBen in die Matrix, wohingegen endogen fur die Entstehung der Keramik Uber einen
Ausscheidevorgang steht. Fir Borid- und Karbid-MMC's werden sowohl endogene als auch
exogene Verfahren angewendet. Oxide dagegen werden vor allem Uber exogene Verfahren,

wie beispielsweise der Pulvermetallurgie, eingebracht.

Der Auswahlprozess einer geeigneten keramischen Phase wurde in Kapitel 3 erklart. Als
Grundlage diente eine Sammlung von Werkstoffdaten fir mdgliche Keramiken, die
grundsatzlich zur Herstellung von Verbunden verwendet werden koénnen. Nach einer
Wertung der Auswahlkriterien wurden geeignete Keramiken zur Herstellung von Verbunden
mit niedrigerer Dichte als Stahl bei gleicher oder besserer Steifigkeit bestimmt. Neben der
thermodynamischen Stabilitat in einer flissigen Eisenmatrix wurden vor allem die Dichte und
der E-Modul aus der Literatur berlcksichtigt, und in der folgenden Zielfunktion, dem so
definierten Material-Index, zusammengefasst:

VE
MMC (9-1)

MMC

MMMC =

1

Als mdgliche Keramiken fur die Herstellung Gber einen exogenen Weg wurden erachtet:
o Al,O;3; MgO ; ZrO,; Cr,05; Y503 ; SiO, ; TiC ; TiB, ; TiIN ; BN ; AIN

Werden die Verbundwerkstoffe Uber einen exogenen Weg erzeugt, so liegt oberhalb der
Solidustemperatur der Matrix ein teils fester, teils flussiger Zustand vor. Kapitel 4 hatte die
Beschreibung dieses Zustandes zum Inhalt. Metallische Schmelzen kdnnen oberhalb der
Liquidustemperatur auf konventionellem Weg vergossen, metallische Feststoffe unterhalb
der Solidustemperatur konventionell umgeformt werden. Liegen runde erstarrte Metallpartikel
zwischen diesen beiden Temperaturen, also im Zwei-Phasen-Gebiet, ab einem
Volumenanteil von etwa 20 Vol.-% vor, so andert sich das FlieBverhalten der Schmelze. Dies
kann auch dann beobachtet werden, wenn sich die Matrix selbst in komplett flissigem
Zustand befindet, aber Partikel einer festen keramischen Phase mit definierter Geometrie,
homogen verteilt in dieser Schmelze vorhanden sind. Dadurch ergibt sich eine Notwendigkeit
fir neue Umform- bzw. GieRtechniken. Eine Ubersicht in Kapitel 4 (iber mogliche Verfahren

sowohl im Eisen- und Stahlsektor, als auch im Nichteisenbereich zeigte, dass flir den Erfolg
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dieser Verfahren eine genaue Kontrolle der Atmosphéare, der Temperatur und der

Umformparameter erforderlich ist.

Kapitel 5 diente zur Erlauterung des Kriteriums der Benetzbarkeit von Keramik durch
Stahl und den Einfluss auf die Herstellung von Verbundwerkstoffen. Die Benetzbarkeit wird
in der Literatur zum einen als SchlUssel fur die gleichmafige Verteilung der keramischen
Partikel in der flissigen Schmelze gesehen. Zum anderen dient die Benetzbarkeit aber auch
als Hebel zur Beeinflussung der Dispersion der Partikel in der Matrix und der Bindungskrafte
zwischen Matrix und Partikel. Es geht aus der Literatur flr Stahle hervor, dass eine gute
Benetzbarkeit durch die Zugabe von ,oberflachenaktiven® Elementen wie z.B. Titan,

Aluminium oder auch Niob erreicht werden kann.

9.2 Zusammenfassung der praktischen Ergebnisse

Die Herstellung der Verbundwerkstoffe erfolgte in dieser Arbeit Uber das Vermengen von
Eisen- und Keramikpulvern in unterschiedlichen Volumenanteilen. Diese Pulvermischungen
wurden in Al,Os-Tiegel geflllt, in einen Tammannofen chargiert und auf 1600°C erhitzt. Nach
einer kurzen Verweilzeit von etwa 10 Minuten fand die Abkuhlung der Proben mit einem
anschlieBenden Trennvorgang der Probe entlang der Zentrumsachse statt. Aus den
metallographisch praparierten Schnittflachen konnten Uber die Lichtmikrokopie Aufnahmen
der Oberflache erhalten und daraus, Uber eine Grauwertanalyse, die Dispersion der
kermamischen Partikel, hier definiert durch die GréRe und Verteilung der Partikel in der

Matrix, bestimmt werden.
9.2.1 Vergleich der Keramiken untereinander

In der ersten Serie von Experimenten wurden mehrere Keramiken in unterschiedlichen
Volumenanteilen (5, 10, 20 Vol.-%) mit dem Matrixmetall vermengt und anschlielend
aufgeschmolzen. In allen umgeschmolzenen Proben finden sich eine hohe Anzahl an
Porositaten, immer gemeinsam mit Partikeln oder Partikel-Agglomerationen. Der Grund
hierfir diurfte das Versuchskonzept an sich sein das auf losen, unkompaktierten und nicht
evakuierten Pulvermischungen basiert. Generell zeigte sich beim Vergleich der
Volumentanteile, dass es bei allen Oxiden, mit Ausnahme von ZrO,, erst oberhalb von 10
Vol.-% zu einer verstarkten Agglomeration der keramischen Partikel kommt. Trotz der guten

Benetzbarkeit der Partikel mit der Schmelze im Fall von TiC, konnte auch hier eine verstarkte

150



ZUSAMMENFASSUNG

Agglomeration bei 20 Vol.-% beobachtet werden, auch wenn sich die Teilchen besser

verteilen als bei den Oxiden.

Mit TiO,, CaO, BN und AIN konnten tberhaupt kein Verbund hergestellt werden. TiC und
TiB, bilden zwar Verbunde, durch die partielle Loslichkeit der Partikel in der Matrix kommt es
jedoch zur Veranderung der Zusammensetzung der Matrix, zur Anderung der Geometrie der

Partikel und zu unerwiinschten Phasen wie beispielsweise Fe,B.

MgO =zeigt grundsatzlich die beste Dispersion der keramischen Partikel. Eine gute
Verteilung kleiner Partikel findet sich bei 5 und 10 Vol.-%, durch eine Erhéhung auf 20 Vol.-
% kommt es, wie bei allen anderen Keramiken auch, zur Agglomeration und zu einer
Verschlechterung des Ergebnisses. SiO; liegt bei 5 und 10 Vol.-% hinter MgO an zweiter
Stelle. Sind die Werte von Al,O; bei 5 und 10 Vol.-% noch vergleichbar mit denen von SiO,,
so ist die Dispersion von Al,O; bei 20 Vol.-% am schlechtesten. ZrO, liegt in der Wertung,
aulder bei 20 Vol.-%, immer an letzter Stelle. Cr,0; zeigt unterschiedlich gute Dispersionen,
wobei die beste Verteilung sogar bei 20 Vol.-% erreicht werden konnte und sich bei diesem
Anteil zwischen den Ergebnissen mit MgO und SiO, einreiht. Diese Reihung kann im Detail

der Zusammenfassung aus Kapitel 8.3 enthommen werden.

Generell kann von einer erhdhten Neigung zur Bildung von Agglomerationen bei 20 Vol.-%
gesprochen werden, womit der optimale Anteil an keramischen Partikeln im Regelfall
unterhalb dieses Anteils liegen dirfte. Gerade bei diesen 20 Vol.-% zeigt sich auch, dass die
Dispersion der Keramiken vom Benetzungsverhalten abhangt. Je geringer der
Benetzungswinkel, also je besser die Benetzbarkeit, desto besser auch die Verteilung der
Partikel in der Matrix.

Basierend auf diesen Ergebnissen wurden Versuche durchgefihrt, um die Verteilung von
Al,O3-Partikeln bei einem Anteil von 20 Vol.-% zu verbessern. Als Grundlage dienten
Literaturwerte fur Kontaktwinkelmessungen von Stahl auf Al,O; mit unterschiedlichen

Gehalten an oberflachenaktiven Elementen.

9.2.2 Verbesserung der Dispersion

Es ergaben sich bei 5 und 10 Vol.-% grofRe Unterschiede in der Dispersion der Keramiken
untereinander, die jedoch bei 20 Vol.-% deutlich geringer ausfielen. Bei diesem hohen Anteil
konnte eine grof’e Menge an Agglomerationen der zugegebenen Partikel selbst bei sehr
guter Benetzbarkeit verzeichnet werden. Verstarkt wird diese Neigung grundsatzlich durch
die durchwegs mangelhafte Benetzbarkeit der keramischen, vor allem der oxidischen

Partikel durch die Matrix. Als Begleiterscheinung ist eine erhohte Anzahl an Porositaten zu
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erkennen, wobei die Poren immer in Kombination mit Partikeln bzw. Agglomerationen

auftreten.

Durch die Zugabe sogenannter oberflachenaktiven Elemente sollte die Anzahl an
Agglomerationen bzw. deren Flachenanteil verringert und die Dispersion einzelner Partikel
verbessert werden, basierend auf der Theorie einer verbesserten Benetzbarkeit durch die
Matrix. Um das Verbesserungspotential der Elemente zu bestimmen wurden diese jeweils fur
sich im Einzelnen untersucht, wobei die Zugabemengen zur Matrix auf den Werten aus der
Literatur fur Kontaktwinkelmessungen beruhten. Neben der Betrachtung der Elemente im
Einzelnen wurden auch 3 unterschiedliche Stahlzusammensetzungen und ihr Einfluss auf die

Verteilung der Partikel untersucht.

Als zu untersuchende Elemente wurden Ti, Al, Nb, Cu, B, S, P und Ce in unterschiedlichen
Anteilen gewanhlt. Gerade fur Ti, Nb und B zeigt sich eine gute Ubereinstimmung mit den
Werten aus der Literatur (Mukai et al. ?*"!). Bei der Zugabe von Bor konnte zusatzlich ein
Auftreten einer weiteren, in diesem Fall niedrigschmelzenden Phase (Fe,B) beobachtet
werden. Flr nahezu alle Elemente konnte ein positiver Effekt auf die Dispersion beobachtet
werden, wobei dieser auch stark von der Zugabemenge abhangig zu sein scheint. Die

Details konnen Kapitel 8.4 mit einem Vergleich in Kapitel 8.5 entnommen werden.

Auch die Ergebnisse aus Verbunden mit 3 unterschiedlichen Zusammensetzungen der
Matrix unterstreichen die Erkenntnis, dass durch gezieltes Legieren eines bestimmten
Elementes die Partikeldispersion stark optimiert werden kann. Es kann aus diesen
Beobachtungen abgeleitet werden, dass die mechanischen Eigenschaften zwar Uber die
Zugabe einer entsprechenden Keramik definiert werden kénnen, die Verteilung der Partikel
in der Matrix und die Bindungsstarke zwischen Matrix und Keramik jedoch von den

zulegierten Elementen, und somit von der Benetzbarkeit abzuhangen scheinen.

9.2.3 Umformung der Verbunde

Das letzte Kapitel des experimentellen Teils dieser Arbeit hatte das Umformen der
erhaltenen Verbunde zur Aufgabe. Aufgrund der veranderten Flieleigenschaften durch die
Anwesenheit keramischer Partikel mussten alternative Gie3- bzw. Umformkonzepte
entwickelt werden, wobei diese zur besseren Vergleichbarkeit an Beispiele fur das SSM aus
der Literatur angelehnt wurden. Gleichzeitig hatten diese Versuche zum Ziel, ein Vormaterial

fur die Bestimmung mechanischer Eigenschaften (z.B. Zugversuche) herzustellen.

Es zeigte sich, dass eine zu geringe Umformgeschwindigkeit eine Trennung der festen von

der flissigen Phase als Folge hat. Dies ist auch in guter Ubereinstimmung mit der Theorie
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des ,sponge-effects” aus Kapitel 4. Eine starke Verzunderung, durch das Fehlen einer
inerten Atmosphare bedingt, und eine zu geringe Probentemperatur fuhrten nur zu einer
mangelhaften Umformung. Ein weiteres Konzept zur Extrusion von 20 Vol.-% Al,O3;, unter
Verwendung einer induktiven Erwarmung der Proben an einem Induktionsofen, fuhrte neben

dem Auftreten des ,sponge-effects” zu einer Zerstérung der Umformwerkzeuge.

Als letztes Konzept wurde die Umformung von Proben mit 40 und 50 Vol.-% TiC und
20 Vol.-% Al,O3 (+0.2% Ti) uUber einen Schmiedeprozess im Induktionsofen angestrebt.
Durch den starken Warmeverlust wahrend der Erwarmung der Proben konnte die
Zieltemperatur von 1600°C nicht erreicht werden, die Umformung von Proben mit 20 Vol.-%

Al,O3 erwies sich somit als nicht durchfihrbar.

Durch die Uberwiegend sehr kleinen und runden TiC Partikel im Verbund, was eine
Vorraussetzung fur die Durchfiuihrbarkeit des SSM darstellt, und durch das erste Auftreten
einer flissige Phase bei Verbunden mit TiC bereits ab 1435°C, konnten zumindest zwei
Proben Uber einen einfachen Schmiedeprozess im SSS umgeformt werden. Aus den
lichtmikroskopischen Aufnahmen geht hervor, dass Uber den gesamten Querschnitt der

Proben eine homogene Verteilung erreicht werden konnte.

Da jedoch nicht mehr ausreichend Probenmaterial zur Verfigung stand, und auch eine
Beschadigung der verwendeten Aggregate zu vermeiden war, ausserdem die
Anlagentechnik des LfM nicht fur Umformungen in diesem Temperatur- bzw. Kraftebereich

ausgelegt ist, wurden auch die Versuche fir das Schmieden im SSS eingestellt.

Basierend auf den Beobachtungen bei der Umformung mit TiC-Verbunde wird die
Machbarkeit des SSM fur Werkstoffverbunde jedoch als validiert angesehen. Auf das

Optimierungspotential wird im Diskussionsteil dieser Arbeit eingegangen.
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10 Diskussion und Ausblick

Die stetige Forderung nach Werkstoffen mit einem erweiterten Eigenschaftsspektrum treibt
die Werkstoffforschung auf dem Stahlsektor voran. Auch die Forderung nach einer
Gewichtsreduktion von Bauteilen, beispielsweise im Automobilsektor, kann Uber mehrere
Losungswege erreicht werden: So kann Uber die Erhohung der Festigkeit der Werkstoffe
auch eine Reduktion der Bauteildicke erreicht werden, was wiederum zu einer
Gewichtseinsparung fuhren kann. Die Entwicklung von press-hartenden Stahlen oder von

Komplexphasenstahlen sind Beispiele fir diesen Trend.

Eine andere Moglichkeit der Gewichtsreduktion ist die Verminderung der Dichte des
Werkstoffs bei gleichbleibender Steifigkeit. Die Dichtereduktion kann bei Stahlen durch eine
Beimengung von ausreichend leichten, keramischen Partikeln erzielt werden, man spricht
von Werkstoffverbunden oder Metall-Matrix-Kompositwerkstoffen (MMC). Neben der Dichte
und den mechanischen Eigenschaften spielen auch die Kosten und im Besonderen die
Herstellkosten eine wichtige Rolle fur das Zukunftspotential von MMC’s. Mdaglichen

Herstellwegen fur MMC’s wird deshalb in dieser Arbeit breiter Raum gegeben.

10.1 Geometrie der keramischen Phase

Eine =zentrale Rolle bei der Erzielung feindisperser MMC’s spielen die
Grenzflacheneigenschaften der keramischen Partikel. Betrachtet man beispielsweise die
Form der Al,O; Partikel in dieser Arbeit, so zeigt sich vorwiegend eine plattchenférmige
Geometrie. Diese Geometrie fhrt, gekoppelt mit der schlechten Benetzbarkeit der Keramik

mit Stahl, zu einer erhdhten Agglomerationsflache und einer hohen Anzahl an Poren. Die
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Ergebnisse dieser Arbeit haben gezeigt, dass die Benetzbarkeit durch Zulegieren
oberflachenaktiver Elemente in gewissen Grenzen beeinflusst werden kann und sich damit
die Dispersion verbessert. Nicht behandelt dagegen ist bisher der Einfluss des Formfaktors

auf die Umformung des Verbundes oder die Dispersion der Partikel in der Matrix.

Es ist allgemein bekannt, dass spitze Kanten bzw. Ecken von Nichtmetallischen
Einschlissen vermehrt Ausldser flr Fehler wie beispielsweise Risse im Werkstoff dienen
konnen. Im lIdealfall hat ein Einschluss im Stahl dagegen eine nahezu runde Form,
agglomeriert nicht mit anderen Einschlissen, stort somit nicht bei der Umformung und flhrt
nicht zum Versagen des Bauteils aufgrund mangelnder Werkstoffeigenschaften. Naturlich
spielen in diesem Zusammenhang auch andere Eigenschaften, wie beispielsweise die
thermische Kontraktion, der E-Modul, die Harte und die Grole der nichtmetallischen
Einschlisse eine grolie Rolle. Es sind fur gegebene Einschllisse somit eine definierte Grolie
mit moglichst runder Geometrie im Stahl anzustreben, um die mechanischen Eigenschaften

durch die Zugabe der Keramik zum Matrixwerkstoff nicht zu verschlechtern.

Die runde Form der Partikel hat zusatzlich den Vorteil, dass diese auch eine
Vorraussetzung fur die Durchfiihrbarkeit des SSM darstellt. Durch die globulare Geometrie
kénnen die Partikel wahrend der Verformung rotieren und an einander abgleiten, wahrend
die flissige Phase mehr oder weniger als Schmiermittel fungiert. Durch die Anwesenheit von
eckigen oder plattchenférmigen Partikeln andert sich das FlieRverhalten bzw. die Viskositat
des Verbundes, was die Umformung wiederum erschwert. """ So kénnte auch die
Formstabilitdt bei Verbunden mit 5 Vol.-% Al,O; erklart werden, da hier vorwiegend

plattchenférmige Partikel vorliegen.

Wie bereits in Kapitel 4 erwahnt definiert Kirkwood '*? eine Beladung kantiger Partikel
von 20 Vol.-% in der Matrix als oberes Maximum. Oberhalb dieser Grenze erweist sich der
Verbund als zu viskos zum Umformen. Dagegen wird von der Umformbarkeit bei einem
Anteil von bis zu 40 Vol.-% berichtet, sofern die Partikel kleiner 10 ym sind und moglichst
rund vorliegen. Es ist also unerlasslich, dass die keramische Phase in einer nahezu runden
Geometrie in der Matrix vorliegt. Da im Zuge der Anschaffung der Keramiken keine
globularen Partikel gefunden werden konnten, wird derzeit als einzige Moglichkeit die
Einformung der Partikel in einem Zwischenschritt, vor dem vor dem Einbringen der Keramik

in die Matrix, Uber einer thermische Behandlung gesehen.

Als mogliches Verfahren kénnte hierfir die Einformung Uber die Flamme eines
Plasmabrenners gesehen werden. Durch das Einblasen in die heile Zone kommt es zum
Aufschmelzen der Keramik, durch den Flug der Partikel und den vorherrschenden

Oberflachenspannungen zur Einformung. #?*?%®! Da sich fliissige bzw. teilflissige Partikel
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durch eine gute Benetzbarkeit auszeichnen ist diesem Schritt besondere Aufmerksamkeit zu
widmen. Als weiterer Vorteil hierbei kann, bei Durchfihrung dieser Verfahren in inerter
Atmosphéare, die Reinigung der Oberflache von adsorbierten Sauerstoffmolekilen oder
Verschmutzungen gesehen werden. Dies hatte zusatzlich positiven Einfluss auf die

Benetzbarkeit der Keramik zur Folge. #*°

Um den zuletzt genannten positiven Effekt nutzen zu kdnnen, muss die solcherart
hergestellte globulare Keramik maéglichst rasch in die Matrix eingebracht werden. Dies stellt

somit auch die Brlicke zu einem mdglichen Herstellverfahren dar.

10.2 Verfahren zur Herstellung der Verbunde

Es wurde in den Literaturkapiteln dieser Arbeit gezeigt, dass die Herstellung von
Verbundwerkstoffen beispielsweise Uber die Pulvermetallurgie bereits Stand der Technik ist.
Die Produktion Uber eine endogene Route, z.B. eine Synthesereaktion (SHS), ist nach wie
vor in Entwicklung, wobei auch hier eher TiC und TiB, als verstarkende Phase zum Einsatz
kommen. Erst vor kurzem konnte jedoch auch Uber das Vergiel3en eines austenitischen
Stahl im Labormalstab, durch gezieltes Ansteuern des Eutektikums, ein Verbund mit etwa
13.7 Vol.-% TiB, hergestellt werden. ?*°! Die Herstellung von Verbunden mit Oxiden dagegen

konnte in groftechnischem Malstab nach wie vor nicht realisiert werden.

In den Ergebnissen dieser Arbeit konnte auch ein begrenztes FlieRverhalten der Verbunde
oberhalb der Liquidustemperatur der Matrix beobachtet werden. Meist tritt dieses Verhalten
bei Oxiden erst oberhalb von einem Volumenanteil von etwa 10 Vol.-% auf, im Fall der
plattchenférmigen Al,O5; Partikel sogar schon bei 5 Vol.-%. Das Vergielden dieser Werkstoffe
ist aufgrund der mangelhaften FlieRfahigkeit auf konventionellem Weg nicht durchfiihrbar
und alternative Konzepte missen erdacht werden. Der Weg uber das Semi-Solid-
Metalforming (SSM) bietet mehrere moégliche Verfahrenswege. Diese wiederum sind von der
maximalen und/oder minimalen Beladung der Matrix mit der keramischen Phase abhangig
(Schmieden vs. Druckgieen im SSS). Aber auch hier ist nach wie vor Entwicklungs- bzw.
Forschungsbedarf gegeben, da Probleme wie die Trennung Fest-Flissig nach wie vor nicht

vollstandig verstanden bzw. geldst sind.

Vor diesen Umformprozessen jedoch gilt es zuerst auch einmal ein geeignetes Vormaterial
herzustellen. Da die Pulvermetallurgie nur fir die Herstellung im Kilogrammbereich
ausgelegt bzw. kosteneffizient ist, und das GielRen auf konventionellem Weg sich als

schwierig herausstellt, muss somit ein Konzept zwischen diesen Verfahren gefunden
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werden. Der in dieser Arbeit vorgeschlagene Weg, das ,Spray-Forming“ wurde bereits zuvor
in Kapitel 7.1 angedeutet.

Uber das sogenannte ,Spray-Forming“ wird eine metallische Schmelze verdist, bei
gleichzeitigem Einbringen einer verstarkenden Phase (z.B. keramische Partikel) in die Zone
der fliegenden Schmelztrépfchen. 8182162171 Dje Erstarrung erfolgt dann entweder als
Beschichtung auf Bandern oder Rohren, oder es wird ein solider Block aus dem
Verbundwerkstoff hergestellt. (siehe Abbildung 81) '

1 Keramische Partikel 6 Tundish 11 Abgas / Reststoffe
2 Tragergas Partikel 7 Atomisierer

3 Atomisiergas Schmelze 8 Spriuhkegel a Verbundblock

4 Vakuum/Inert-Gefald 9 Verbundwerkstoff b Bandbeschichtung
5 Schmelze 10 Tragerplatte ¢ Rohrbeschichtung

Abbildung 81: Spray-Forming mit méglichen Anwendungen, in Anlehnung an Cui et
al.l’®

Ein weiterer Vorteil dieses Verfahrens liegt auch in der globulitischen Erstarrungsstruktur,
die wiederum eine Vorraussetzung fiir das Semi-Solid-Metalforming darstellt. %2 Als
sinnvolle Reihung fir die Herstellung eines Verbundwerkstoffs mit runden keramischen
Partikeln wird hier vorgeschlagen:

1. Einformen der keramischen Phase zu einer globulare Geometrie durch die
Verwendung eines Plasmas (siehe Anhang).

2. Spray-Forming einer definierten Legierung unter gleichzeitigem Einbringen der
globularen keramischen Partikel im gewlnschten Volumenanteil.

3. Umformen des Vorblockes im Semi-Solid-State.
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Die Entwicklung von konkurrenzfahigen Stahl-Keramik-Kompositwerkstoffen wird noch
viele Jahre in Anspruch nehmen. Diese Arbeit konnte zeigen, dass bestimmte Oxide sich
unter dem Aspekt der Dichteverminderung und unter Zuhilfenahme benetzungsférdernder
Legierungselemente im Stahl auf pulvermetallurgischen Weg, und anschlieBendem

Thixocasting oder —forging, herstellen lassen.

Die hohen Herstellkosten lassen eine Anwendung fir konventionelle Bauteile wie
beispielsweise im Automobilbau als unwirtschaftlich erscheinen. Die Suche nach
Okonomisch sinnvollen Anwendungen der Stahl-Oxid-Werkstoff-Komosite sollte den

nachsten Schritt auf dem Weg zur grof3technischen Umsetzung darstellen.
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11 Anhang

11.1 Spharoidisierung von keramischen Partikeln in einem Plasma

Die Geometrie der verstarkenden Phase hat einen wesentlichen Einfluss auf die
mechanischen Eigenschaften des Verbundes und ist auch ein wesentliches Kriterium fir die
Durchfihrbarkeit der Umformung im Semi-Solid-State. Da die keramischen Partikel lediglich
in  kantigen Geometrien bei den Lieferanten in einem  angemessenen
Preis/Leistungsverhaltnis verfigbar sind, muss die Einformung der Partikel in einem
gesonderten Schritt stattfinden. Die Spharoidisierung dieser Keramiken Uber ein thermisches
Verfahren wurde bereits zuvor in dieser Arbeit mehrfach vorgeschlagen. In diesem Abschnitt
werden die Ergebnisse einer einfachen Simulation dieses Verfahrens fir 5 oxidische

Keramiken vorgestellt.

Ziel dieser Simulation ist ein Informationsgewinn Uber die Einflussparameter auf die
Einformung der keramischen Partikel und auf die Grenzen dieses Verfahrens. Die
verwendeten Daten der Keramiken fir die Simulation sind in Tabelle 41 dargestellt. Sowohl
die Werte fur die Warmekapazitaten der festen und flliissigen Keramiken, als auch fir die

Schmelzenthalpie wurden der Software FactSage 6.2 enthommen.

Das Prinzip einer Anlage zur Spharodisierung von keramischen Partikeln ist in
Abbildung 82 dargestellt. 7 Um die Einformung auf einem einfachen Weg
nachzusimulieren wurde ein Temperatuverlauf mit dem zugehoérigen Geschwindigkeitsverlauf

des Plasmas, in Anlehnung an die Arbeit von Zhang et al. ?*! in Abbildung 83, vorgegeben.

Die Temperatur des Plasmas (Gas) Ty an der Disenoffnung wurde mit 10000K

vorgegeben und fallt exponentiell mit dem Abstand zur Dusendéffnung hin. Die
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Anfangsgeschwindigkeit v4 des Plasmas betragt 1000 m/s bei T,=10000K und fallt ebenfalls

exponentiell mit dem Abstand zur Dusendffnung. Zhang et al. untersuchten die Flugbahn,

Geschwindigkeit und Temperatur der Partikel bei einer Zugabe von aullen in den

Plasmastrahl, ersichtlich an den drei gepunkteten Verlaufen in Abbildung 83. In dieser

Arbeit hier wird dagegen angenommen, dass die Partikel direkt im Zentrum des Plasmas

zugegeben werden, siehe auch Abbildung 82. Um die Ergebnisse besser unterscheiden zu

kénnen wird in weiterer Folge der Index ,g“ fir das Plasmagas, der Index ,p“ fur die Partikel

in den Formeln verwendet.

Tabelle 41: Verwendete Daten der untersuchten Keramiken.

otigimal | Tmp | o™ | TlGen | Piauia
AlLO; 3940 2327.15 1330.32 1161296 1887.62
TiO, 4240 2048.15 961.22 576267 1257.31
ZrO, 5900 2953.15 616.80 706420 713.05
SiO; 2400 1975.15 1311.03 159465 1427.53
MgO 3400 3346.15 1377.32 1920435 1660.96

Da keine Werte fiur die Dichte und die Warmekapazitat des Gases in der Literatur

gefunden werden konnten, wurden fiir die Dichte ein konstanter Wert von p=0.03 [kg/m?] #%°!
, fur die Warmekapazitat ein konstanter Wert von Cpy,=520.32642 [J/kg*K] (Argon; FactSage

6.2) Uber das gesamte Temperatur- und Geschwindigkeitsfeld angenommen.

Als zu bestimmende Werte Uber die Simulation wurden gewahlt:

Geschwindigkeit des Partikels.

e Temperatur des Partikels.
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Abbildung 82: Schematische Darstellung einer Anlage zur Spharoidisierung von

keramischen Partikeln, nach Ye et al.**”]

Abbildung 83: Temperaturfeld (A) und Geschwindigkeitsfeld (B) nach Zhang et al.**”
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11.1.1 Ermittlung der Partikelgeschwindigkeit

Um die Geschwindigkeit der keramischen Partikel zu ermitteln wurde ein Ansatz Uber die

Impulsgleichung gewanhlt. Mit dem 2ten Newton’schen Gesetz

m-a=F (11-1)
und
dv
a=— 11-2
i (11-2)
ergibt sich die Impulsgleichung (11-3)
dv
m -—L=%F 11-3
» > (11-3)

Fur die hier durchgeflhrte Simulation wurde lediglich die Widerstandskraft F,, als wirksam
gesehen. Die Gewichtskraft wurde aufgrund der geringen PartikelgroRe und der hohen
Gasgeschwindigkeit vg4 als vernachlassigbar angenommen. Somit lautet die Impulsgleichung

far ein Partikel mit konstanter Masse m,

m, -—+=F, (11-4)
mit

) Pg “Vg _vp"(vg _Vp)
Anstrom 2

F,=C,-A (11-5)

Die Anstromflache des Partikels ergibt sich aus Formel (11-6):

2
— dp 7
Anstrom — 4

(11-6)

Die Masse des kugelférmigen Partikels kann aus (11-7) und (11-8) errechnet werden:

m =p, -V, (11-7)
d;'ﬂ'
V,= 5 (11-8)

Kombiniert man die Formeln (11-4) bis (11-8) so erhalt man Gleichung (11-9):

dx  dv ez p | )

11-9
dt Yooog 2 (11-9)
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Diese kann vereinfacht dargestellt werden als Formel (11-10):

dvp_c .3-pg-‘vg—vp‘-(vg—vp)
/4
dt 4-d,-p,

(11-10)

Da auch Partikel mit einem Durchmesser von bis zu 100um untersucht werden sollten

wurde fur den Widerstandsbeiwert Cy, folgende Gleichung verwendet:

o -2t

Rep ‘/Rep

Die Partikel-Reynoldszahl Re, errechnet sich aus:

104 (11-11)

-d v, —v
Re :pp p‘g p‘ (11-12)
)4
m,

Um die Berechnung der Partikelgeschwindigkeit mithilfe der Software Microsoft® Excel

durchfihren zu kénnen wurde ein iterativer Ansatz nach (11-13) gewahlt.

dv, A
Nl ) (11-13)
dt At

Da die Anfangsgeschwindigkeit des Plasmas bei der Dusenéffnung 1000 m/s betragt
musste ein sehr kleiner Zeitschritt At von 10 ns gewahlt werden, um auch die starken
Beschleunigungen der kleinen Partikel (d = 1um) abbilden zu kénnen. Daraus resultierten
wiederum eine hohe Anzahl an Zeilen von bis zu 150000 Stiick, um gerade einmal eine
Zeitspanne von etwas mehr als 6*10™ Sekunden abbilden zu kdnnen. Die Ergebnisse der
Berechnungen der Partikelgeschwindigkeiten in Abhangigkeit des Durchmessers sind am

Beispiel von ZrO, in Abbildung 84 dargestellt.

Die vorgegebene Plasmageschwindigkeit ,vgas“ wurde in Anlehnung an die Arbeit von
Zhang et al. erstellt. Es zeigt sich deutlich, dass sehr kleine Partikel (d=1pym; d=2.5um)
innerhalb kirzester Zeit stark beschleunigt werden, wohingegen grolRe Partikel aufgrund der
hoheren Masse, und somit durch die Tragheit, wesentlich flachere Steigungen in den
Geschwindigkeitskurven besitzen. Gerade diese Tragheit ist es auch die dazu flhrt, dass die
Partikel nach dem Erreichen der vorherschenden Gasgeschwindigkeit sogar Uber eine
hdéhere Geschwindigkeit als das Gas verfigen, die jedoch Uber die Zeit bzw. den

zurlickgelegten Weg wieder abnimmt und sich der Gasgeschwindigkeit annahert.

Diese Tendenz der Geschwindigkeitenverlaufe findet sich auch in den Ergebnissen der
anderen untersuchten Keramiken wieder. Vergleicht man die Verlaufe der Keramiken

untereinander flir einen einzigen Partikeldurchmesser, so zeigt sich ein deutlicher Einfluss
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der Dichte auf das sich einstellende Geschwindigkeitsfeld der Partikel. Ein Beispiel hierfur ist

in Abbildung 85 fiir einen Durchmesser von 5um gegeben.

1000 - s
900 - vgas
] : —-——-vpart d=1um
800 .\ ] } - 1 T = = —vpart d=2.5um
] \ | vpart d=5um
700 - \_\ i —-——vpart d=10pym
J \ | - - --vpart d=25um
600
- ]
= 500 —
E ]
> 400
300 -
200
100 o
0 == r . T

d T T 1 T L L L L 1
10 0 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100 110 120
X [mm]

Abbildung 84: Partikelgeschwindigkeiten liber den Abstand zur Diisen6ffnung am Beispiel

fir ZrO,.
1000 - = o |
900 - | vgas
E I ----vpart ALO,
800 - vpart TiO,
| L —— vpart ZrO
700 [Si0,  p = 2400 kg/m® vpar 2t
1 L MgO  p = 3400 kg/m# |~~~ - vpart SiO,
600 - L ALO: p = 3940 kg/m® vpart MgO
] L Ti0.  p = 4240 kg/m?
@D 500 i x/ | 2r0. p = 5900 kg/m*
> 400
300 +
200
100
01— |‘ AL S L S A EA U —T 1
10 0 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100 110 120

X [mm]

Abbildung 85: Einfluss der Keramikdichte auf den Verlauf der Geschwindigkeit der Partikel.

Je hoher die Dichte des Partikels, also je hoher auch die Masse, desto trager verhalt sich
die Keramik. SiO, verflgt Uber den geringsten Wert der Dichte, beschleunigt somit am

schnellsten, erreicht die héchste Maximalgeschwindigkeit, und nahert sich aufgrund der
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geringsten Tragheit auch am schnellsten wieder der Gasgeschwindigkeit an. Diese

Tendenzen finden sich auch in allen anderen untersuchten Partikeldurchmessern wieder.

11.1.2 Ermittlung der Partikeltemperatur

Da die Verlaufe der Gastemperatur und —geschwindigkeit tGber den Abstand veranderlich
gewahlt wurden, ergeben sich fir das (Plasma-)Gas auch veranderliche Werte flr die
Viskositat und Warmeleitfahigkeit. Diese werden wiederum bendtigt um den Warmetbergang
Gas-Partikel in Abhangigkeit der Gastemperatur berrechnen zu kénnen, und damit
letztendlich die Partikeltemperatur in Abhangigkeit der Zeit bzw. des Abstands zur
Dusendffnung zu erhalten. Um die Temperatur zu bestimmen wurde der Ansatz von Zhang

et al. herangezogen:

dT CH!

p__© (v, =v)) (11-14)
d d -p -C £ 0F

4 p Pp Py

Der Warmeubergangskoeffizient Gas-Partikel H*lasst sich aus (11-15) ermitteln:

_A-Nu
d

P

Hl

(11-15)

Die Warmeleitfahigkeit A des Plasmas wurde wie auch die Viskositat n, in Abhangigkeit
von der Gastemperatur, in Anlehnung an die Werte aus der Arbeit von Schubert "
berrechnet. Die Verlaufe wurden als anndhernd linear angenommen und sind in

Abbildung 86 mit einer roten, punkt-strichlierten Linie eingezeichnet.

0,00030 14

n = 2E-08 * T, - 4E-06| [A=5E-05*T,-9E-17}—
0,00025 - i 124 f Wasseranteil
I -100 %
’ f 10 - I ceeeeeee B0 %
0,00020 - i s [ 20%
g A = 8d i3] 5%
g S 3 3 0% |
& 0000181 | Wasseranteil 2 6 7
8 Sl | ——100% g 7
2 000010 Vo 60 % 2, :! /
= SS 20 % 2 P
_../_/ e B 6 ] .\.‘.‘ <
0,00005 4 i/ e 0% =2 N
i 04 )-v-&/:,f_'._,_._r_._._._._..----—.-"-‘"
U'm T T T T T T T T T T T T T T T T T T
0 2000 4000 6000 8000 10000 12000 14000 16000 0 2000 4000 6000 8000 10000 12000 14000 16000
T/IK T/IK

Abbildung 86: Viskositit und Warmeleitfiahigkeit des Argonplasmas. ="

Der Warmeulbergang wird Uber die Nusselt-Zahl, und somit Uber Gleichung (11-16)

bestimmt:
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Nu=2+0.6-Re"* Pr’® (11-16)

Die Reynolds-Zahl und Prantl-Zahl errechnen sich aus (11-17) und (11-18):

Re, = (11-17)
up
C
Pr=77gﬂ—pg (11-18)

g

Auch hier wurde fiir die Berechnung in Microsoft® Excel ein iterativer Ansatz nach (11-19)

verwendet:
dT. AT
S p—_2 (11-19)
dt At

Vor der Darstellung der Partikeltemperaturen wird an dieser Stelle noch ein interessantes
Phanomen am Beispiel von ZrO, mit einem Partikeldurchmesser von 5um gezeigt
(Abbildung 87), was sich aber auch in allen anderen Ergebnissen widerspiegelt. Da die
Nusselt-Zahl von der Reynolds- und Prantl-Zahl abhangig ist, und die Reynolds-Zahl bei
einer Relativgeschwindigkeit (vg-v,)=0 ebenfalls Null wird, ergibt sich an dieser Stelle ein
Minimum der Nusselt-Zahl von 2. Hiermit kommt es lediglich zu einem diffusiven

Warmeaustausch ohne jegliche konvektive Anteile.

ZrO2
1000 . .
] | | L 127
s I OO I Husseit Spartcispen] ] ok
800 -} 1
] 425
700 | 1
] 2.4
600 o
- b 23 E
L 5004 0N
E . ' 22 =
> 400 — 1 @
E 21 3
300 4 ] z
] 2,0
200 -
] 1,9
100
] 418
04—

T T —r T 1T+ rr T 1T T T
10 0 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100 110 120
X [mm]

Abbildung 87: Verlauf der Nusselt-Zahl fiir ZrO, bei d=5um.
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Basierend auf den Berechnungen der Partikeltemperaturen wurden auch gleichzeitig die
schrittweise zugefuhrten Enthalpiewerte bestimmt. Erreicht man im Zuge des
Aufheizvorganges den Schmelzpunkt der Keramik ergibt sich ein Plateau im
Temperaturverlauf. Um einen Partikel vollstandig zu verflissigen muss die sogenannte
Schmelzenthalpie (bzw. —warme) zugefuhrt werden. Wahrend diesem Vorgang bleibt die
Temperatur des Partikels konstant. Erst nach der vollstandigen Verflissigung des Partikels
kann durch eine weitere Zufuhrung von Warme die Temperatur des Tropfens erneut erhoht

werden.

Reicht die zugefuhrte Warme ab einem entsprechenden Zeitpunkt nicht mehr aus um die
Temperatur weiter zu erhdhen, wird vom Schmelztropfen wiederum Warme an das
umgebende Medium (Plasmagas) abgegeben und die Temperatur sinkt bis zur Erstarrung
des Tropfens. Wird dieser (Erstarrungs-) Punkt erreicht kommt es abermals zum Halten der
Temperatur, da die Erstarrungswarme, die zuvor als Schmelzwarme zugefiihrt werden
musste, wieder an die Umgebung abgegeben wird. Da hier jedoch bereits das Gas Uber eine
wesentlich niedrigere Temperatur als beim Erhitzen verfugt, und dadurch auch die
Warmeleitfahigkeit deutlich niedriger ist, kommt es zu einem langeren Halten der Temperatur

bzw. zu einem langeren Plateau.

10000 - 210,
9000 - Toas
1 | - Tpartd=1um
8000 - 1 1 1 i 1 — — Tpart d=2.5um
] 1 | —— Tpart d=5um
7000 L - Tpart d=10um
1 :‘ —~ — Tpart d=25um
6000 b
e T
193 5000 - B
1
= a000 |
1 i
3000 - ]
20004 {
1000 l :

0

L P 1 —r T T+ rr T T T T
10 0 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100 110 120
X [mm]

Abbildung 88: Temperaturverlaufe von Partikel aus ZrO, mit unterschiedlichem

Durchmesser.

Je groRer der Partikel ist, desto mehr Warme muss flr das Erhitzen und Erschmelzen

zugefuhrt werden, was sich in langeren Haltezeiten bei der Schmelztemperatur
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widerspiegelt. Diese zuletzt genannten Phanomene sind am Beispiel von ZrO, fir
unterschiedliche Partikeldurchmesser in Abbildung 88 dargestellt. Hier kann man auch
erkennen, dass ein Partikel mit einem Durchmesser von 25uym den Schmelzpunkt der
Keramik gar nicht erreicht, es zu keiner Verflissigung, und damit zu keiner Sphéaroidisierung

kommt.

Die 5 untersuchten Keramiken verfugen alle Uber unterschiedliche Schmelztemperaturen
und thermodynamische Daten (z.B. Cp, AH). Dies spiegelt sich auch in den nachfolgenden
Diagrammen in Abbildung 89 und Abbildung 90 wider. Abbildung 89 zeigt sehr deutlich
die Lage der Schmelzpunkte der untersuchten Keramiken und die damit verbundenen
Haltepunkte bzw. Haltezeiten, die natlrlich auch von den jeweiligen Schmelzenthalpien

abhangig sind, flr das Einbringen oder Abgeben der Schmelzwarme.

Fir SiO, und TiO,, die Uber sehr niedrige Schmelzpunkte verfiigen, kann aufgrund der
grolien verfigbaren Warmemenge, die zu diesem Zeitpunkt vom Gas zugeflihrt werden
kann, gar kein Plateau beim Erwarmen erkannt werden. Auch die Haltezeiten fir Al,O3, ZrO,

und MgO sind beim Erhitzen im Vergleich zu den zugehdrigen Erstarrungszeiten sehr kurz.

6000 =S
5500 Tgas
i ----Tpart ALQ,
5000 _ ; SSssst—e Tpan T|02
4 iF —— Tpart ZrQ,
4500 4 | (I/[‘ | -~~~ Tpart SiO,
J i Tpart MgO
4000 f
35004 y i -
3000 4 iy
.
250044t ;
2000 - ‘ A
1500 —

T T v v v T+ 1 7 1 F 3 ' L I L A
10 0 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100 110 120
X [mm]

Abbildung 89: Vergleich der Partikeltemperaturen verschiedener oxidischer Keramiken mit

einem Partikeldurchmesser von 5 ym.

Kommt es bei Partikeln mit einem Durchmesser von 5 ym noch in allen Fallen zu einer
Spharoidisierung, so zeigt sich bei einer Erhéhung des Durchmessers auf 10 um bereits ein
Beispiel fur eine unvollstandige Erschmelzung (Abbildung 90). Wird ein MgO Partikel mit

d=10um den vorgegebenen Temperatur- und Geschwindigkeitsverldufen ausgesetzt, so
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kann zwar der Schmelzpunkt erreicht werden und es zeigt sich ein Plateau fur das
Aufschmelzen der Keramik, da jedoch keine weitere Steigerung der Temperatur erfolgt und
das Plateau direkt in ein Temperaturgefélle endet, dirfte die Erschmelzung unvollstandig
sein. Ist MgO bei diesem Durchmesser noch ein Einzelfall, so konnte bei einem
Durchmesser von 25um bei lediglich einer Keramik, namlich TiO,, eine Erschmelzung

errechnet werden.

6000 d=10pm
1 | |
5500 Tgas
1 ----Tpart Al,O,
5000 — --==Tpart TiO,
4500 ) —— Tpart ZrO,
=00 Tpart SiO,
4000 - —-—-—-Tpart MgO
g ]
— 3500+ LE B R
3000 = j———*, |
26004 | oot~ Im o e i N
1 g=zE | [ AROs | N T k- A R el
2000 + | TiO: , SiO: é
1500 ‘

U L 1 T T
10 0 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100 110 120
X [mm]

Abbildung 90: Vergleich der Partikeltemperaturen verschiedener oxidischer Keramiken mit

einem Partikeldurchmesser von 10 pm.

In weiterer Folge sind diese 2D — Darstellungen der Temperaturverlaufe mit der Software
Origin® in einer Isometrischen Ansicht (links), und einer Draufsicht (rechts) in Abbildung 91
und Abbildung 92 dargestellt. In der Draufsicht wurden die Haltezeiten (Plateaus) mittels
schwarzer Balken bei den jeweiligen Durchmessern eingetragen, sofern diese erkennbar
waren. Gerade bei den Haltepunkien wahrend dem Aufheizen musste diese Markierung
ausgespart bleiben, da diese meist weder in den 2D noch in den 3D Diagrammen gut

erkennbar sind und auch durch die Balken nicht besser dargestellt werden kénnen.

Es kann grundsatzlich sehr gut die Tendenz bei allen Keramiken erkannt werden, dass mit
steigendem Partikeldurchmesser auch die Zeit flr die Abgabe der Erstarrungswarme an die
Umgebung immer mehr zunimmt, was auf den hdéheren Warmeinhalt des Partikels
zurtckzufuhren ist. Aufgrund der Farbkodierung fir die Temperatur kann auch recht einfach

die jeweilige Schmelztemperatur der Keramiken erkannt und miteinader verglichen werden.
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Abbildung 91: Darstellung der Temperaturprofile iiber den Durchmesser der Partikel (1).
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Abbildung 92: Darstellung der Temperaturprofile iiber den Durchmesser der Partikel (II).
11.1.3 Zusammenfassung der Simulation

Die Einformung von keramischen Partikeln zu einer spharischen Geometrie wird nicht
nur theoretisch in der Literatur abgehandelt sondern kann auch mit praktischen
Ergebnissen aufwarten. Basierend auf mehreren Arbeiten aus der Literatur wurde Uber
das Programm Microsoft® Excel eine einfache iterative Berechnung von
Partikelgeschwindigkeiten und —temperaturen durchgefihrt. Die grundlegenden
Erkenntnisse sind wie folgt:

e Der Durchmesser, damit verbunden die angestromte Flache und die Masse der

Partikel haben einen wesentlichen Einfluss auf das Geschwindigkeitsprofil. Je

geringer die Teilchengrofle, desto schneller erfolgt der Anstieg der
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Geschwindigkeit, je groRer die Partikel sind, desto trager verhalten sie sich bei der
Beschleunigung.

Je hoher die Dichte der Keramik, und je hdher damit auch die Masse der Partikel
ist, desto trager verhalt sich die Keramik.

Aus den Temperaturkurven kann abgelesen werden, dass bei kleinen Partikeln der
Schmelzpunkt rasch erreicht wird und extrem hohe Temperaturen erreicht werden
kénnen. Die Haltezeiten sind beim Aufheizen kaum zu erkennen und werden erst
wahrend der Abklhlung sichtbar.

Je hoher die TeilchengroRe, umso ausgepragter sind diese Haltezeiten bei den
jeweiligen Schmelzpunkten der Keramiken. Grund hierfir sind die hoheren

Warmeinhalte der Partikel mit steigender Masse.

Zusammenfassend kann somit festgehalten werden, dass es Uber einfache iterative

Ansatze mdoglich ist, eine Simulation einer Spharoidisierung Uber einfache Modelle

nachzubilden. Als Verbesserungspotential kann noch gesehen werden:

Verwendung geeigneterer Programme als Excel zur Losung der Gleichungen zur
Bestimmung der Geschwindigkeit und Temperatur. (MatLab, Calcosoft, Fortran, ...)
Bessere Aufteilung der Zeitschritte. Zu Beginn der Simulation, also bei der
Beschleunigung der Teilchen und der hohen Temperatur ist eine hohe Auflésung,
mit fortschreitender Simulationsdauer sind immer grobere Zeitschritte zu wahlen.
Genauere Abbildung der Stoffdaten fur das Plasma.

Temperatur- und Geschwindigkeitsfelder variabel auslegen, um Flugzeiten und —
wege besser bestimmen zu kénnen.

Teilchendurchmesser variabel gestalten.

Berucksichtigung der Warmeabstrahlung.

Das vorgeschlagene Konzept, basierend auf den Erkenntnissen dieser Arbeit und den

Ergebnissen der Simulation ist graphisch in Abbildung 93 dargestellt.
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Abbildung 93: Links: 2-Stufiges Verfahren zur Verbundherstellung; Rechts: Kombiniertes
Verfahren.
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Akronyme/Glossar

LfM Lehrstuhl fiir Metallurgie an der Montanuniversitat Leoben

TWIP Induzierte Plastizitat durch Zwillingsbildung (Twinning Induced
Plasticity).

TRIP Umwandlungsbedingte Plastizitat (Transformation Induced Plasticity).

WKZ-Stéhle Werkzeugstahle

MMC Metall-Matrix-Verbund (Metal-Matrix-Composite).

CMC Keramik-Matrix-Verbund (Ceramic-Matrix-Composite)

PMC Polymer-Matrix-Verbund (Polymer-Matrix-Composite).

ODS Oxid-Dispersionverstarkte Stahle (Oxide Dispersion strengthened
steels); Die Oxide haben meist eine Grolze von wenigen Nanometern.

Cermets Verbundwerkstoffe mit hohem keramischen Anteil (>80%; meist TiC,
TiB, oder WC als Keramik). Metalle bilden die Matrixphase.

Vol.-% Volumenprozent.

Gew.-% Gewichtsprozent.

PVD Physikalische Abscheidung einer festen Phase aus der Gasphase
(Physical Vapor Deposition).

CvD Chemische Abscheidung einer festen Phase aus der Gasphase
(Chemical Vapor Deposition).

NEM Nicht-Eisen-Metalle.
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RCM

SHS

Mech. Legieren

Sintern (MMC)

LPS

Extrusion
HIP
CIP

Insertion casting

Centrifugal casting
M

Squeeze casting

K.A.
SSS

Rheo-

Thixo-

,Rotation Cylinder Method®. Rotierendes Rohr, welches in eine flliissige
Metallschmelze eingetaucht wird. Durch das Innere des Rohres kann
Legierungsmaterial oder ahnliches Uber eine Rotationsbewegung in die

Schmelze eingebracht werden kann.

“Self-Propagation High-Temperature Synthesis”. Vermengung von

mehreren Einzelkomponenten (z.B. Pulvern) und thermische Zindung
des Gemisches. Durch die Reaktion der Komponenten entsteht ein

neuer Werkstoff.

Herstellung eines Verbundes durch mechanisches ,Kneten“ von 2 oder

mehreren Komponenten, z.B. ODS-Legierungen.

Herstellen eines Verbundes bei erhdhten Temperaturen (unterhalb der
Liquidustemperatur) ohne/mit Aufbringen eines zusatzlichen Druckes

Uber eine Diffusionsbindung.

,Liquid Phase Sintering“. Sintern bei gleichzeitigem Auftreten einer

flissigen Phase (Vorteil: Verringerung der Porositat).
Pressen eines Vormaterials durch eine Matrize.
HeiRisostatisches Pressen (Hot-Isostatic-Pressing).
Kaltisostatisches Pressen (Cold-Isostatic-Pressing).

Vor dem Vergielken eine Schmelze in eine Kokille wird ein

Verbundwerkstoff in dieser Kokille platziert. Man erhalt ein lokal

verstarktes Werkstuck.
Infiltration einer Vorform unter Zuhilfenahme der Zentrifugalkraft.
Infiltration durch eine flissige Metallschmelze (Melt Infiltration)

Variante der Infiltrationsverfahren unter Zuhilfenahme von mechanisch

aufgebrachtem Druck.
.Keine Angabe“.
Zustand im Zwei-Phasen bzw. Fest-Fllssig Gebiet (Semi Solid State).

Abklhlen einer Schmelze in das Zwei-Phasen-Gebiet (SSS) mit

anschlieRender Umformung im Zwei-Phasen-Gebiet.

Wiedererwarmung eines festen Vormaterials in das Zwei-Phasen-

Gebiet mit anschlieRender Umformung im Zwei-Phasen-Gebiet.
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AKRONYME/GLOSSAR

SSM

-forging

-casting

HPDC
PM

TSC

IMC-T
ESU
GTAW
DTA
CNT
HV
HR
HB
ECD
GW
pm
nm
Mesh
Tc

T

Uberbegriff fiir alle GieR- oder Umformverfahren im Semi-Solid-State

(Semi-Solid-Metalforming).

Schmieden; Hohe Umformkrafte bei niedrigen Geschwindigkeiten; Im

Fall des SSM gekoppelt mit hohen Anteilen an fester Phase (fs>0.6)

GielRen; Niedrige Umformkrafte bei hohen Geschwindigkeiten; Im Fall

des SSM gekoppelt mit geringen Anteilen an fester Phase (f;<0.6).
DruckgieRen (High-Pressure-Die-Casting).
Pulvermetallurgie (Powder Metallurgy).

Dinnbandgieflen nach dem Zwei-Rollen-Verfahren (Thin Strip

Casting).

In Situ Material Characterisation Test
Elektro-Schlacke-Umschmelzverfahren.
Wolfram-Inertgasschweifen (Gas Tungsten Arc Welding)
Differenz-Thermoanalyse.

Kohlefasern im Nanometerbereich (Carbon Nanotubes).
Harte nach Vickers

Harte nach Rockwell (HRA — Harte nach Rockwell A).
Brinellharte.

Equivalenter Kreisdurchmesser (Equivalent Circle Diameter).
Grauwert

Mikrometer (1 ym == 10° m == 0.001 mm).

Nanometer (1 nm == 10" m == 1000 ppm).

Definition fur die Gréflze von Siebgut; “Maschenweite” des Siebs
Thermoelement (Thermocouple)

Liquidustemperatur [°C]

Solidustemperatur [°C]

Temperatur [°C]
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