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Kurzfassung

Um leistungsfahigere Produkte mit verbesserten Eigenschaften produzieren zu kdnnen,
wachst der Bedarf nach neuen Werkstoffsystemen mit spezifischen Eigenschaften stetig.
Verbundwerkstoffe bieten die Méglichkeit, durch den spezifischen Einsatz einer Verstar-
kungskomponente, die Eigenschaften des Verbundwerkstoffes dediziert einzustellen. Be-
sonders partikelverstarkte Aluminium-Matrix-Verbundwerkstoffe (AMCp) mit hohem Vo-
lumenanteil an Siliziumkarbid-Partikeln (SiCp) gewinnen aufgrund ihrer exzellenten Ver-
schleiBbestandigkeit bei geringer Dichte an Bedeutung und an potentiellen Anwendun-
gen dazu. Zu den bedeutensten Fertigungsverfahren flir AMCp-Bauteile gehohren pul-
vermetallurgische Verfahren wie das Feld-Aktivierte Sintern und schmelzmetallurgische
Verfahren wie das Sprithkompaktieren und das RihrgieBen mit gieBtechnologischer Se-
kundarverarbeitung. Pulvermetallurgische AMCp sind in der geometrischen Gestaltungs-
freiheit eingeschrankt und sind durch hohe Kosten fur das pulverférmige Matrix-Aus-
gangsmaterial gekennzeichnet. Beides schrankt potentielle Anwendungen ein. Das
Sprithkompaktieren ist aufgrund der Halbzeuge in massiver Bolzenform ebenfalls in der
geometrischen Gestaltungsfreiheit eingeschrankt. Zuséatzlich wirken sich hohe Kosten
der aufwendigen Anlagentechnik sowie der spanenden Nachbearbeitung negativ auf po-
tentielle Anwendungen aus. Das RuhrgieBverfahren mit gieB3technologischer Sekun-
darverarbeitung bietet hingegen kaum Einschrankungen in der geometrischen Gestal-
tungsfreiheit und erlaubt eine endkonturnahe Fertigung der AMCp-Bauteile. Des Weite-
ren ist das Verfahren durch die geringsten Prozesskosten und die grofite Flexibilitat in
der Zusammensetzung des Verbundwerkstoffes gekennzeichnet. Allerdings ist der ma-
ximale Volumenanteil der Verstarkungsphase fur die giefStechnologische Sekundarverar-
beitung auf etwa 20 Vol.-% beschrankt. Das FlieBvermogen einer AMCp-Schmelze 220
Vol.-% ist durch die Partikelverstarkung derart verringert, dass der Anteil an Gussfehlern
und Ausschuss sprunghaft ansteigen. Der VerschleiBwiderstand wird malBgeblich von
dem Volumenanteil der Verstarkungsphase beeinflusst. Da der Partikelvolumenanteil fir
die gieBtechnologische Sekundarverarbeitung auf etwa 20 Vol.-% begrenzt ist, werden
die potentiellen Anwendungen bzw. eine weitere Steigerung des VerschleiBwiderstands
der AMCp-Bauteile dadurch limitiert. Das Ziel der vorliegenden Arbeit war es, die Vorteile
einer schmelzmetallurgischen Prozessroute, aus RihrgieBen und gieftechnologischer Se-
kundarverarbeitung, fir AMCp-Schmelzen mit bis zu 30 Vol.-% nutzbar zu machen. Zu
diesem Zweck fokussierte sich der erste Teil der experimentellen Untersuchungen auf

die gieBtechnologische Sekundarverarbeitung von AMCp. Am Beispiel von Gussteilen
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mit unkomplizierter Geometrie wurden AMCp-Halbzeuge mit 20 und 30 Vol.-% SiCp Ver-
starkung sowohl im Schwerkraftkokillen-, als auch im DruckgieBverfahren verarbeitet und
analysiert. Die Ergebnisse zeigten, dass AMCp-Halbzeuge mit bis zu 30 Vol.-% im Druck-
gieBverfahren zu qualitativ hochwertigen Druckgussteilen mit geringer Porositat und gu-
ter Partikelverteilung verarbeitet werden konnten. Die Verarbeitung mit turbulenter
Formfiillung war, im Bereich der Uberlaufe der DruckgieBform, durch eine starke Klebnei-
gung gekennzeichnet. Hingegen bestatigten die Ergebnisse der Sekundarverarbeitung
im SchwerkraftkokillengieBverfahren, dass die Verarbeitbarkeit auf <20 Vol.-% Verstar-

kungsanteil limitiert ist.

Die schmelzmetallurgische Verarbeitung von SiCp verstarkten AMC-Schmelzen ist durch
das thermodynamische Ungleichgewicht der Verstarkungsphase in der Matrix gekenn-
zeichnet. Um eine gieBtechnologische Serienanwendung mit einheitlichen mechani-
schen Eigenschaften der Gussteile zu gewahrleisten, muss die zeit- und temperaturab-
hangige Ausbildung der sproden intermetallischen Phase Al4Cszunterbunden werden. Da
das Einrdhren der Partikel in die Aluminiummatrix einen zeitaufwendigen Prozessschritt
darstellt, besteht dabei die Gefahr der Bildung von Al4Cs. Um die Integration der Partikel
in die Aluminiumschmelze moglichst rasch zu gewahrleisten, wurde die Halbzeugpro-
duktion im RihrgieBverfahren mit Hilfe von mechanischen und chemischen benetzungs-
steigernden MaBnahmen durchgeftihrt. Alle Halbzeuge wurden zu diesem Zweck mit ei-
nem erhohten Magnesiumgehalt von 1 wt.-% und im semi-solid Temperaturbereich mit
dem RuhrgieBverfahren hergestellt. In industriellen Serienanwendungen kann es jedoch
zu langeren Verweildauern in Warmhaltetfen kommen, bevor die AMCp-Schmelze gieB3-
technologsich verarbeitet wird. Dabei gilt es ebenfalls die AlsC3 Bildung zu vermeiden.
Der Einfluss der passiven Oxidation von den SiCp auf die mechanischen Eigenschaften
bzw. die Unterbindung der Al4Cs-Bildung wurde daher im Rahmen einer weiterfiihrenden
Versuchsreihe untersucht. Um eine groBserientaugliche Vorbehandlung der SiCp im in-
dustriellen MaBstab zu demonstrieren, wurde die thermische Behandlung der Partikel in-
nerhalb eines Drehrohrofens durchgefiihrt. Die passive Oxidation im Drehrohrofen zeich-

net sich durch die Skalierbarkeit aus.

Ein weiterer Ansatz um die Halbzeugproduktion zu beschleunigen, sowie um die Qualitat
der AMCp-Gussteile zu steigern, wurde mit der Ultraschallbehandlung wahrend der Halb-
zeugproduktion in einer weiteren Versuchsreihe verfolgt. Die Viskositat der partikelver-
starkten AMCp-Schmelze mit 30 Vol.-% war besonders hoch, was die Effizienz der Ultra-
schallbehandlung senkt. Um die Effizienz der Ultraschallbehandlung zu steigern, wurde
die Ultraschallgeometrie wahrend der Behandlung mit konstanter Geschwindigkeit in

dem Schmelztiegel angehoben.
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Die Verkniupfung der beschriebenen Ansatze, die druckunterstiitzte Formfillung im
HPDC, die Beschleunigung der Halbzeugproduktion, sowie die thermische Konservie-
rung der SiCp durch eine Diffusionsbarriere, sollen die industrielle Integration und An-
wendbarkeit von AMCp in einer schmelzmetallurgischen Fertigungsroute, als einen ganz-

heitlichen Ansatz, ermoglichen.



Abstract

The demand for new material systems with specific properties is constantly growing in
order to be able to produce higher-performance products with improved mechanical pro-
perties. Particle-reinforced aluminum matrix composites (AMCp) have a wide range of
applications. In particular, aluminum matrix composites with a high volume fraction of
silicon carbide particles (SiCp) are gaining more importance and potential applications
due to their excellent wear resistance at low density. The most important manufacturing
processes for AMCp components are powder metallurgical processes, e.g. field-activated
sintering, as well as melt metallurgical processes, €.g. spray deposition and stir casting
with secondary casting technology processing. Powder metallurgical AMCp are limited
in geometrical design freedom and characterized by high production costs for the powder
matrix raw material, limiting the potential applications of AMCp. Another alternative ma-
nufacturing process, the spray deposition, is also limited in geometric design freedom
due to the semi-finished products in solid billet form. In addition, the high costs of the
complex plant technology as well as the metal-cutting post-processing increasing the
costs and thus the applications potential. The stir casting process with secondary casting
technology processing, offers hardly any restrictions in geometric design freedom and
permits near-net-shape production of AMCpr components. Furthermore, the process is
characterized by the lowest process costs and high flexibility in the composition of the
composite material. However, the maximum volume fraction of the reinforcing phase for
secondary casting technology processing so far is limited to about 20 vol.-% particle frac-
tion. The challenge of an AMCp-melt 220 vol.-% is the decreasing and difficult to process
flowability due to the particle reinforcement. Thus, the amount of casting defects and
reject increase abruptly. Since the wear resistance is significantly affected by the volume
fraction of the reinforcement phase, the low flowability increases the challenges during
the casting-technological processing and limits the potential applications and service life
of AMCp components. For this reason, the objective of the present work was to exploit
the advantages of a melt metallurgical process route, covering stir casting and secondary
casting technology processing, for the production of AMCp melts with up to 30 vol.-%. In
order to realise this goal, the first part of the experimental investigations focused on the
secondary casting technology processing of AMCp. Using the example of simple-geo-
metry castings, AMCp semi-finished products with 20 and 30 vol.-% SiCp reinforcement
were produced and analyzed in both gravity die casting and high pressure die casting
(HPDC) processes. The investigation have shown, that due to the forced mold filling

during the HPDC process, high-quality AMCp semi-finished products with up to 30

\%



vol.-% can be processed showing low porosity and good particle distribution. Processing
with turbulent mold filling is characterized by a strong tendency melt sticking on the
casting molds surface in the areas of the overflow. The results confirm that the turbulent
mold filling process can be used to produce high-quality AMCp die castings with low
porosity and good particle distribution. On the other hand, the results of secondary pro-
cessing by gravity die casting confirmed in accordance with the literature, that the pro-

cessability is limited to <20 vol.-% of reinforcement.

The melt metallurgical processing of SiCp reinforced AMC melts is characterized by the
thermodynamic imbalance of the reinforcement phase in the matrix. In order to ensure a
casting-technological series application with uniform mechanical properties of the cas-
tings, the time- and temperature-dependent formation of the brittle intermetallic phase
AlsCs must be prevented. This necessarily leads to a very time-consuming process step
is the AMCp semi-finished product production for the stir casting process, since the stir-
ring of the particles into the aluminum matrix is characterized by a non-wetting behavi-
our. With application of mechanical and chemical wetting enhancing processes, the
semi-finished product manufacturing and wetting, aimed for as quickly as possible pro-
cess execution within the scope of the experimental investigations. Therefore, all semi-
finished products were produced with an increased magnesium content of 1 wt.% and in
the semi-solid temperature range. In industrial series applications, longer dwell times in
holding furnaces can occur before the material can be processed. Within the scope of the
here performed investigations, AlsCs formation must be avoided. The influence of passive
oxidation of the SiCp on the mechanical properties oft he AMCp and as a diffusion barrier
was therefore investigated in a further series of tests. In order to demonstrate a pretreat-
ment of SiCp suitable for large-scale production on an industrial scale, the thermal treat-
ment of the particles was carried out inside a rotary kiln. Passive oxidation in such a rotary
kiln is also characterized by scalability. Another approach to improve the wettability of
SiCp, thus to accelerate the production of semi-finished products, as well as to increase
the quality of AMCp parts, was the application of ultrasonic treatment during the produc-
tion of semi-finished products. To increase the efficiency of ultrasonic treatment, the ult-

rasonic geometry was lifted in the crucible during treatment at a constant speed.

The combination of the described approaches, the forced mold filling in the HPDC, the
acceleration of the semi-finished product manufacturing, as well as the thermal preser-
vation of the SiCp by a diffusion barrier, should allow for the industrial integration and

applicability of AMCp in a melt metallurgical production route, as a holistic approach.
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1. Einleitung

1.1. Motivation

Verbundwerkstoffe haben in den letzten Jahren aufgrund ihrer besonderen mechani-
schen und chemischen Eigenschaften immer mehr an Bedeutung gewonnen und sind
aus unserem Alltag nicht mehr wegzudenken. Sie gelten als ,Konstrukteurswerkstoffe®,
da sich ihre Eigenschaften gezielt an die jeweilige Anwendung anpassen lassen [1]. Als
bekannte Alltagsprodukte sind hier beispielsweise Getrankeverpackungen (Aluminium
mit Papier beschichtet) oder Stahlbeton zu nennen. Glas- oder Kohlenstofffaserverstarkte
Kunststoffe stellen weitere Anwendungsbeispiele aus den Bereichen Windenergie, Sport
sowie Luft- und Raumfahrt dar, die den meisten Menschen bekannt sind. Die Moglich-
keiten an Kombinationen unterschiedlicher Werkstoffklassen sind allerdings deutlich
weiter gefasst. Metall-Matrix-Verbundwerkstoffe (MMC, englisch: Metal-Matrix-Compo-
site) stellen dabei eine zunehmend an Bedeutung gewinnende Werkstoffklasse dar (Ab-
bildung 1-1). Die Vereinigung einer metallischen Matrix mit einer spezifisch gewéhlten
Verstarkungsphase ermoglicht es, einen Verbundwerkstoff mit guten Ermtudungs- und
Brucheigenschaften, hoher thermischer und elektrischer Leitfahigkeit bzw. guter Schlag-

und VerschleiBbestandigkeit zu generieren [2)].
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Abbildung 1-1: globale MMC Marktiibersicht zwischen 2012 bis 2019, nach [3]
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Aufgrund ihrer verhéaltnismafig geringen Dichte und der hohen Verschlei3bestandigkeit
der partikelverstarkten Aluminium-Matrix-Verbundwerkstoffe (AMCp, englisch: particle
reinforced Aluminium-Matrix-Composite), nehmen sowohl die Forschungsbemuihungen
als auch deren vielfaltige Anwendungen seit einigen Jahren stetig zu [1, 4-6]. Besonders
in Bezug auf den Leichtbau und die Substitution konventioneller Materialien mit einer
héheren Dichte, bieten AMCp daher ein sehr gro3es Potential, einen signifikanten Beitrag
zur Reduktion von bewegten Massen in der Verkehrsmittelindustrie zu leisten. Alumi-
nium-Matrix-Verbundwerkstoffe weisen zudem eine hohere spezifische Festigkeit sowie
Steifigkeit auf und kénnen bei héheren Betriebstemperaturen eingesetzt werden, als mo-

nolithische Aluminiumlegierungen.
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Abbildung 1-2: schematischer Gefligeaufbau eines hypoeutektischen partikelverstarkten Aluminium-
Matrix-Verbundwerkstoffes

Die potentiellen Anwendungen von AMCp-Bauteilen reichen uber Antriebswellen, Kol-
ben, Zylinder-Liner bis hin zu Bremsscheiben. Bei einer konventionellen Bremsscheibe
aus Gusseisen mit Lamellengrafit verringert sich bei Substitution durch einen geeigneten
AMCpdas Gewicht um bis zu 67% [7, 8]. Des Weiteren zeigt eine Studie, dass die quan-
titative Feinstaubentwicklung beim Bremsvorgang einer AMCp-Bremsscheibe deutlich
geringer ist, als im Vergleich zu einer konventionellen Bremsscheibe aus Gusseisen mit

Lamellengrafit, wie der Abbildung 1-3 entnommen werden kann [4].
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Abbildung 1-3: Partikelkonzentration des beim Bremsen erzeugten Feinstaubs; konventionelle Gusseisen-
Bremsscheiben (Lamellengrafit) im Vergleich zu AMCp-Bremsscheiben, nach [4]

Die Verschleif3bestandigkeit der AMCp-Bauteile ist maBgeblich von dem Volumenanteil
der Verstarkungspartikel abhéangig (siehe Abbildung 1-4). Um die notwendigen Eigen-
schaften fir die Anwendung einer AMCp-Bremsscheibe zu gewéahrleisten, sind mindes-
tens 25 Vol.% notwendig [4, 9].
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Abbildung 1-4: VerschleiBrate von AMCr mit Siliziumkarbid-Partikeln (F500) in Abhédngigkeit des Verstér-
kungsanteils
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1.2. Problemstellung

Obwohl die potentiellen Anwendungen von verschleiffresistenten AMCp-Bauteilen aus
den oben genannten Grinden sehr vielversprechend sind, wird der industrielle Durch-
bruch aktuell erschwert [6, 8, 10]. Die Prozessrouten sind sehr aufwendig und durch hohe
Kosten gekennzeichnet, sowohl flir die Fertigung der AMCp-Bauteile, als auch fur deren
mechanische Nachbearbeitung. Eine ckonomische und prozesssichere Serienanwen-
dung ist in Abhangigkeit des Partikelvolumenanteils und der Geometrie nach dem Stand
des Wissens zumeist nicht moglich. Der Einsatz verschleiBresistenter AMCp mit einem

SiCp-Anteil >20 Vol.-% ist jedoch von groBem Interesse fuir Forschung und Industrie.

Um den VerschleiBwiderstand von partikelverstarkten AMC auf ein ausreichendes Ni-
veau zu steigern, sind ein Partikelvolumenanteil 220 Vol.-% und eine adaquate Partikel-
verteilung notwendig [1, 4, 7, 8]. Es existieren verschiedene Prozessrouten, um entspre-
chende AMCp-Bauteile zu fertigen, jedoch vereint keine der Prozessrouten die Anforde-

rungen einer 6konomischen GrofBserienfertigung. Als mogliche Ursachen dafuir gelten:

1. schlechte Reproduzierbarkeit bei hohen Partikelvolumenanteil (=20 Vol.%) [5, 11],

2. teures, pulverformiges Ausgangsmaterial der Matrixlegierung [5, 12],

3. hohe Nachbearbeitungskosten, da keine endkonturnahe Fertigung mit dem Ver-
fahren moglich ist, was zu einem besonders hohen WerkzeugverschleiB fihrt [8,
13-15],

4. ein hoher Apparativer Aufwand/ lange Behandlungszeiten [8, 16].

Schmelzmetallurgische Verfahren sind im Allgemeinen durch ginstiges Ausgangsmate-
rial bei der Halbzeugproduktion gekennzeichnet. Sie ermoglichen eine endkonturnahe
Fertigung der AMCp-Bauteile, was fir die Reduktion der Nachbearbeitungskosten von
hoher Relevanz ist [16, 17]. Sowohl die Matrixlegierung als auch die Verstarkungsphase
konnen relativ einfach, dem Anforderungsprofil der Anwendung entsprechend, ange-
passt werden. Allerdings steigen die Kosten fur die AMCp-Halbzeugproduktion mit stei-
gendem Partikelvolumenanteil an. Dies wird durch das schlechte Benetzungsverhalten
der Aluminium-Matrixschmelze auf der Verstarkungsphase hervorgerufen [12, 18-21].
Das RuhrgieBverfahren (engl.: stir casting) gilt als besonders kostenguinstiges schmelz-
metallurgisches Verfahren mit geringem apparativem Aufwand fir die Produktion der
AMCpr-Halbzeuge. Es bietet viel Flexibilitat bei der Wahl des Partikelwerkstoffes, sowie
bei der Modifizierung der Matrixlegierung. Ein weiterer wesentlicher Aspekt, der fir die
Eignung des RuhrgieBverfahrens fiir eine Serienanwendung spricht, ist die Skalierbar-
keit des Prozesses auf IndustriemaBstab [b, 12, 16, 17, 22, 23]. Der maximale Partikelvo-
lumenanteil fur die AMCp-Halbzeugproduktion im RuhrgieBverfahren ist auf etwa 20 bis
30 Vol.-% begrenzt [24-26]. Je hoher der Partikelvolumenanteil ist, desto hoher ist der
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zeitliche Aufwand im RuhrgieBverfahren, um die Partikel mit der Matrixschmelze zu be-
netzen und Agglomerate aufzubrechen. Umso langer die flissige Matrixschmelze mit den
Partikeln in Kontakt steht, desto mehr Reaktionsprodukte aus Matrix und Verstarkung
werden gebildet. Die mechanischen Eigenschaften des Verbundwerkstoffes kénnen

dadurch negativ beeinflusst werden [27-30].

Die schmelzmetallurgische Sekundarverarbeitung der AMCp-Halbzeuge mit dem
SchwerkraftgieBen ist nach dem Stand des Wissen auf etwa 20 Vol.-% begrenzt [9, 11, 12,
23, 31, 32]. Fur die Sekundarverarbeitung ist das FlieBvermogen der AMCp-Schmelze eine
nachstwichtige KenngroBe, die von dem Partikelvolumenanteil bzw. der Viskositat ab-
hangig ist (Abbildung 1-5). Die Viskositat steigt mit zunehmendem Partikelvolumenan-
teil an und wird durch zusatzliche Reaktionsprodukte weiter gesteigert [12, 13, 33—-35].
Davon ausgehend nimmt die Gefahr von Kaltlaufen, Porositat, Agglomeraten und weite-
ren Materialfehlern mit steigendem Partikelvolumenanteil drastisch zu. Eine prozesssi-
chere und 6konomische Serienfertigung ist daher mit Hilfe des SchwerkraftgieBens, bei
einem Partikelgehalt >20 Vol.-%, fir die meisten Bauteile nicht realisierbar. Diese Fakto-
ren erschweren Konstrukteuren aktuell, hochpartikelverstarkte AMCp (= 30 Vol.-%), als
besonders verschleiBBbestandige Leichtbauteile aus schmelzmetallurgischen Serienan-
wendungen einzusetzen. Aufgrund der vergleichsweise geringen Kosten flir die Aus-
gangsmaterialien und die geringeren Nachbearbeitungskosten durch eine endkontur-

nahe Fertigung ist dies jedoch wiinschenswert.
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Abbildung 1-5: Abhingigkeit des FlieBvermdégens von dem Partikelvolumenanteil und der Wandstérke,
nach [36]
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1.3. Losungsansatz

Druckunterstiitzte Formfiillung

Um das geringe FlieBvermogen von AMCp mit 2 20 Vol.-% Verstarkungsanteil und die
schlechte Benetzbarkeit zu iberwinden, wird die Sekundarverarbeitung im DruckgieB3-
verfahren (HPDC, engl.: high pressure die casting) in der vorliegenden Arbeit als Losungs-

ansatz verfolgt.

bewegliche Formhalfte

feste Formhalfte

Formhohlraum Druckgussteil

GieBlaufsystem

GieBkammer GieBkolben

Abbildung 1-6: schematische Darstellung des Kaltkammer DruckgieBverfahrens und druckunterstiitzte
Formfillung infolge der GieBkolbenbewegung

Die druckunterstitzte Formftuillung im DruckgieBverfahren erlaubt die Verarbeitung von
Fluiden oder Suspensionen mit erhohter Viskositat und bietet somit ein groB3es Potential
fiir die Uberwindung des geringen FlieBvermdgens von AMCp-Schmelzen. Wahrend der
Formfillung im HPDC wird die Schmelze einem hohen Druck und groBer Geschwindig-
keit ausgesetzt [7, 37, 38]. Die fur das Verfahren charakteristische hohe Formfillge-
schwindigkeit bedingt hohe Scherkrafte an der Grenzflache zwischen der Matrix-
schmelze und den festen Partikeln, was benetzungsfordernd wirkt und Agglomerate auf-
brechen kann [29, 39]. Sowohl die Gasporositéat, als auch die Mikrolunkerung kénnen, im
Vergleich zu der Verarbeitung im SchwerkraftgieB3en, fir AMCp mit 10 Vol.-% Partikelan-

teil nach Stand der Forschung verbessert werden [40].

Partikelvorbehandlung

Eine Aluminiumschmelze benetzt die meisten keramischen Verstarkungsmaterialien
nicht [12, 34]. Siliziumkarbid wird vorzugweise als Verstarkungswerkstoff zur Steigerung
des VerschleiBwiderstands eingesetzt. Allerdings ist Siliziumkarbid innerhalb der ge-
schmolzenen Aluminiummatrix zumeist thermodynamisch instabil. Um die Benetzung
der SiC-Partikel wahrend der Halbzeugproduktion zu beschleunigen und eine Diffusions-
barriere zwischen Matrix und Partikeln aufzubauen, werden die Siliziumkarbidpartikel
(SiCp) in den experimentellen Untersuchungen durch die passive Oxidation mit Silizium-

dioxid (SiO2) stoffschliissig ummantelt. Diese geschlossene SiOz-Schicht beeinflusst die
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Produktion der AMCp-Halbzeuge im RuhrgieBverfahren hinsichtlich der notwendigen
Prozesszeit fur die Einarbeitung der Partikel in die Schmelze positiv. Ein direkter Kontakt
der Aluminiumschmelze mit den SiC-Partikeln soll unterbunden werden. Dies ist flir eine
industrielle Serienanwendung von besonderem Interesse. Die Verarbeitung metallischer
Schmelzen flir Serienanwendungen erfolgt zumeist batchweise tiber die Dosierung aus
einem Warmhalteofen. Wahrend der Verweildauer der AMCp-Schmelze im Warmhalte-
ofen kénnen unerwtnschte Reaktionsprodukte wie z.B. Aluminiumkarbid (AlsCs) an der
Grenzflache zwischen Matrix und Verstarkungsphase entstehen [13, 41, 42]. Die Diffusi-
onsbarriere aus der passiven Oxidation soll diese chemischen Reaktionen flir eine be-
stimmte Dauer unterbinden. Uber die Schichtdicke der Diffusionsbarriere kann die Inhi-
bition spezifisch gesteuert und somit einer Fertigungsroute angepasst werden [13, 32,
43-47].

Ultraschallbehandlung

Wie bereits beschrieben, ist die Halbzeugproduktion von AMCp im Riihrgief3verfahren
malBgeblich durch die Benetzung der Verstarkungspartikel, sowie durch die Bildung von
Agglomeraten gepragt. Die Effekte der akustischen Kavitation, infolge der Ultraschallbe-
handlung der AMCp-Schmelze, wirken benetzungssteigernd und unterstiitzen die Agglo-
meratzerteilung wahrend der Halbzeugproduktion. Aufgrund der hohen Viskositat einer
AMCp-Schmelze mit 220 Vol.-% sind die Effekte der Ultraschallbehandlung allerdings auf
einen kleinen Bereich um die Ultraschallgeometrie herum begrenzt. Die Effizienz der Ult-
raschallbehandlung wird dadurch erheblich eingeschrankt. Um die Effizienz der Ultra-
schallbehandlung respektive das behandelte Volumen flir die experimentellen Untersu-
chungen zu steigern, wird die Ultraschallgeometrie wahrend der Behandlung mit kon-

stanter Geschwindigkeit angehoben.



2. Metall-Matrix-Verbundwerkstoffe

Im folgenden Kapitel wird ein Uberblick der unterschiedlichen Metall-Matrix-Verbund-
werkstoffe, englisch Metall-Matrix-Composite (MMC), vermittelt. Die zur Gewaéhrleistung
einer sicheren Einbettung der Verstarkung in der Matrix notwendigen Bedingungen wer-
den erlautert, sowie Faktoren, die die mechanischen Eigenschaften eines MMC maf3geb-

lich beeinflussen.

Ein Verbundwerkstoff besteht aus zwei oder mehreren Materialien, die sich in Form und
chemischer Zusammensetzung voneinander unterscheiden. Die Matrix ist dabei derje-
nige Bestandteil, der in den meisten Fallen in groBerer Menge vorliegt. Die Eigenschaften
des Matrixwerkstoffes werden durch den zweiten Bestandteil des Verbundwerkstoffes,
der Verstarkungsphase, verbessert. Makroskopisch ergibt sich ein homogener Verbund-
werkstoff, der aus einer Kombination von metallischen und keramischen, keramischen

und polymeren, sowie polymeren und metallischen Phasen bestehen kann.

Metall
matrix

Keramik
matrix

Abbildung 2-1: Unterteilung von Verbundwerkstoffen nach der Matrix [1, 10, 48]

MMCs vereinen die Eigenschaften von Metall, wie Zahigkeit und Duktilitat, sowie eine
hohe Festigkeit und Harte der Keramik. Die Kombination einer metallischen Matrix mit
einer keramischen Verstarkungsphase ermoglicht es, einzigartige Eigenschaften zu rea-
lisieren, die mit den einzelnen elementaren Komponenten bzw. durch konventionelles Le-
gieren oder eine Warmebehandlung nicht erzielt werden kénnen. Dabei erfolgt die Wahl
der Verstarkungsphase keinesfalls willktirlich, sondern wird fir die jeweilige Anwendung
dezidiert ausgewahlt. Die Entwicklung von MMCs wurde in den 1970er Jahren vorange-

trieben und galt damals als eine der gro3ten Innovationen in der Werkstoffforschung [12)].
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Die Eigenschaften eines MMCs kénnen durch Modifizierung der Matrix sowie der Ver-
starkungsphase (Volumenanteil, Art, GroBe, Form, Verteilung, Orientierung) einer spezi-

fischen Anwendung angepasst werden [2, 10, 49-57].

Fur die Berechnung der Dichte, respektive der Phasenanteile des Verbundwerkstoffes

(pc), kann die lineare Mischungsregel angewendet werden:
Pc=V:*pr+ (1-Vy) * Pm, (2-1)

wobei pm die Matrixdichte, pr die Dichte der Verstarkungsphase und V: der Volumenan-
teil der Verstarkungsphase bedeuten. Die Form der Verstarkungsphase sowie Anbindung
und Ausrichtung in der Matrix beeinflussen die Eigenschaften des gesamten MMC. Da-
her kann die lineare Mischungsregel flir Eigenschaften wie Festigkeit oder Viskositat
nicht ohne eine Modifizierung verwendet werden [7, 58, 59].

Als Matrixmaterial werden fir MMCs vorrangig Aluminium (Al), Magnesium (Mg), Nickel
(N1), Titan (Ti), Kupfer (Cu) oder Eisen (Fe) verwendet. Aufgrund der geringen Dichte, der
guten thermischen Leitfahigkeit, der hohen Korrosionsbestandigkeit und der hohen Ver-
figbarkeit, bieten Aluminium-Matrix-Verbundwerkstoffe einen besonders breiten Ab-

satzmarkt sowie Bedarf an technischen Anwendungen.

2.1. Aluminium-Matrix-Verbundwerkstoffe

Die Suche nach neuen, fortschrittlichen Werkstoffen ist, aufgrund der globalen Erwar-
mung, wichtiger denn je, um energieeffizientere Prozesse und leichtere Materialien zu
schaffen. Der Einsatz von Leichtbaukomponenten aus Aluminium-Matrix-Verbundwerk-
stoffen (AMCs) im Transportsektor ermoglicht es, die immer strengeren Vorschriften zur
Luftverschmutzung zu erfiillen und auch die Effizienz der Fahr- und Flugzeuge zu verbes-
sern. Fahrzeughersteller missen Fahrzeuge immer leichter bauen, obwohl immer mehr
Komfort und verbesserte Elektronik in Fahrzeugen gefordert wird. Die Industrie fordert
daher neue, leistungsfahigere Materialien, um diesen Bedarf gerecht zu werden. Der

werkstoffliche Leichtbau kann dazu einen wesentlichen Beitrag leisten.

Die Nutzung von Aluminium als Matrixmaterial vermindert nicht nur die Masse, sondern
verbessert gleichzeitig die Zuverlassigkeit und Effizienz der Bauteile [10, 14, 57, 60]. Ne-
ben einer geringen Dichte, weisen AMCs sehr wiinschenswerte Eigenschaften wie eine
exzellente VerschleiBBbestandigkeit, eine hohe spezifische Festigkeit, einen niedrigen
Warmeausdehnungskoeffizient, eine hohe thermische und elektrische Leitfahigkeit, ei-
nen hohen Erosionswiderstand bzw. Bestandigkeit gegen Witterungseinfliisse sowie ei-
nen hohen E-Modul auf [1, 2, 6, 8, 10, 19, 23, 25, 57, 61-64]. Diese Eigenschaften machen
AMCs fur den Einsatz im Bereich der Luft- und Raumfahrt [10, 14, 24, 25, 60, 64, 65],
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Automotive [1, 6, 8, 10, 14, 24, 25, 64], Eisenbahn [1, 8, 10, 64|, Militar [25] und Elektroin-
dustrie [2, 10, 24, 25, 64] attraktiv.

2.2. Verstarkungsphasen

In Metallmatrix-Verbundwerkstoffen besteht die priméare Funktion der Verstarkungs-
phase darin, einen GrofBteil der aufgebrachten Belastung zu tragen, wahrend die Funktion
der Matrix darin besteht, die Verstarkungsphase in ihrer Anordnung zu binden und die
externen Belastungen auf die einzelnen Verstarkungen zu verteilen bzw. zu tibertragen
[66]. Die Eigenschaften eines Verbundwerkstoffes werden durch die Art, GroBe [67, 68],
Form [69-71], Verteilung [2, 34, 72-74], Orientierung [75-77] und dem Volumenanteil [78—
80] der Verstarkungsphase bestimmt. Das Verhéltnis der Lange zu dem Durchmesser
bzw. der Materialstarke, das sogenannte Aspektverhaltnis, erlaubt eine Unterscheidung

der Verstarkungsphase in die folgenden drei Kategorien [23]:

¢ Langfaserverstarkung,
e Kurzfaserverstarkung und

e Partikelverstarkung.

Tabelle 2-1: Art, Aspektverhéltnis, Durchmesser und Werkstoffe typischer Verstdrkungsphasen in Metall-
Matrix-Verbundwerkstoffen [23, 64]

Art Aspekt- Durch- Werkstoffe
verhiltnis messer
Langfaser >1.000 3-150 SiC, AlOs, C, B, W, NbTi, NbsSn
pm
Nanoréhrchen >1.000 <100nm C
Kurzfaser 10-10.000 1-5um C, SiC, AlzO3, Al,O3 + SiO;
Partikel 1-4 1-25um  SiC, AlOg, BN, B4C, WC, TiC, AIN
Nanopartikel 1-4 <100 nm C, Al,Os, SiC, TiOg, Y203
a)

= S =

Abbildung 2-2: Schematische Darstellung der drei Formen metallischer Verbundwerkstoffe: a) Langfa-
serverstédrkung, b) Kurzfaser-/ Whiskerverstédrkung, ¢) Partikelverstédrkung, nach [23, 81]
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2.2.1. Langfaserverstarkung

Zunachst beschrankten sich die Forschungsbemtihungen auf Verbundwerkstoffe mit ei-
ner Verstarkung durch Langfasern, da die kontinuierliche Verstarkung mit Langfasern
ein groBes Potenzial zur Steigerung der mechanischen Eigenschaften eines MMC bietet.
Werden die Langfasern bei Leichtmetallen in Belastungsrichtung eingebracht, erhéhen
sie die Festigkeit, das Ermudungsverhalten, den E-Modul und den Bruchwiderstand bei
Raum- und auch bei erhéhter Temperatur. Dabei ist jedoch entscheidend, dass die zu
ubertragenden Krafte vollstdndig von den Fasern tibertragen werden kénnen, ohne dass
Schubspannungen wirken. Die Festigkeitszunahme kann dabei durch die lineare Mi-

schungsregel:

pe=V:* pr+ (1-Vy) * pm, (2-1)

leicht vorhergesagt werden. Lang- und auch kurzfaserverstarkte MMCs sind jedoch
durch eine starke Anisotropie gekennzeichnet. Obwohl die Arbeit aktuell in diesem Be-
reich fortgesetzt wird, lasst sich fir die Langfaserverstarkung zusammenfassen, dass die
Kosten fir Langfasern, die komplexen Herstellungswege und die begrenzte Verarbeitbar-
keit ihren Einsatz auf Anwendungen beschranken, die héchste Anforderungen erfordern.
Das Haupteinsatzgebiet der Langfaser-MMCs liegt daher vorwiegend in der Luft- und

Raumfahrtindustrie, dem Rennsport sowie Nieschenanwendungen [8, 10, 12, 82].

2.2.2. Kurzfaserverstarkung

Als Kurzfasern werden haufig monokristalline Werkstoffe eingesetzt, da es keine Kormn-
grenzen oder kristalline Fehlstellen wie Versetzungen innerhalb dieser Verstarkungspha-
sen gibt. Daher weisen sie eine besonders hohe Festigkeit auf. Die Zugfestigkeit kann
dabei Werte zwischen 1,7 bis 27,7 GPa annehmen [83, 84]. Eine Kurzfaser- oder auch
Whiskerverstarkung verbessert die Bruchzahigkeit durch entsprechende Anteile der
Ripablenkung, der Ripuberbrickung und der Lastibertragung tiber die Kurzfasern. Stei-
gende Phasenanteile und héhere Aspektverhéltnisse zeigen dabei einen positiven Ein-
fluss auf die Bruchzahigkeit [85]. Die Verwendung von Whiskern als Verstarkungsmate-
rial wird jedoch aufgrund von Gesundheitsrisiken eingeschréankt [10]. Kurzfaserverstar-
kungen wurden bereits als Preform fur Infiltrationsverfahren eingesetzt, um z.B. Kolben
fur hochbelastete Dieselmotoren zu fertigen [8, 12]. Wie die Partikelverstarkung zahlt die
Kurzfaserverstarkung ebenfalls zu den diskontinuierlichen Verstarkungskomponenten
(86].

2.2.3. Partikelverstarkung

Partikelverstarkungen werden mit dem Ziel einer Verbesserung der Zug- und Druckei-

genschaften, der Bruchdehnung und der dynamischen Eigenschaften im KorngréBenbe-
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reich zwischen etwa 100um bis wenige Nanometer eingesetzt. Besonders wenn ein ho-
her VerschleiBwiderstand, eine modifizierte Warmeausdehnung oder der Einsatz bei er-
hohter Betriebstemperatur verlangt werden, ist die Verwendung einer Partikelverstar-
kung von Interesse [7, 12]. Im Gegensatz zu den Faserverstarkungen weisen partikelver-
starkte AMCs isotrope Eigenschaften auf [23, 24, 82]. Die Herstellungskosten fiir die Par-
tikelverstarkungen sind im Vergleich zur Langfaserverstarkung deutlich geringer (8, 12,
23, 24, 49, 50, 56, 82], wobei vorrangig keramische Materialien als Verstarkungsphase
eingesetzt werden. Da die meisten keramischen Materialien in Partikelform verfligbar
sind, gibt es in diesem Bereich eine groe Auswahlmoglichkeit an potentiellen Verstar-
kungswerkstoffen fir partikelverstarkte Metall-Matrix-Verbundwerkstoffe (MMCp). Die
mit Abstand groBte kommerzielle Verwendung findet dabei Siliziumkarbid (SiC), gefolgt
von Aluminiumoxid (AlzO3) und Titankarbid (TiC) [2, 3, 10, 12, 87, 88]. Fur den Automotive
Markt werden vorrangig SiC-Partikel (SiCp) fiir eine signifikante Verbesserung der Ver-
schleiBbestandigkeit sowie der spezifischen Steifigkeit eingesetzt [67, 89-92]. Anwen-
dung finden diese verschleiBbestandigen AMCp in der Automobilindustrie fur Lagerfla-
chen, Zylinderlaufbuchsen, Kolben, Nockenwellen, VentilstdBel und Bremskomponenten
[1, 6, 8, 57]. Aufgrund des relativ geringen Preises von SiC, ist das Potential kostenguins-
tige und verschleiBbestandige AMCp-Bauteile zu fertigen, im Vergleich zu anderen Werk-

stoffen, damit am groBten [12, 23].

Neben der relativ hohen Harte und der hohen Warmeleitfahigkeit, weist SiC eine geringe
Dichte auf, die der Dichte einer AlSi Legierung relativ ahnlich ist. SiC partikelverstarkte
AlSi-Gusslegierungen weisen daher sehr positive Eigenschaften auf, die sie auch fur
Gleitreibanwendungen pradestinieren. Bereits seit 1994 ist der Einsatz einer AlSi7Mg

Legierung mit 20 Vol.-% SiC-Partikelverstarkung als Bremsscheibe bekannt [58].

Tabelle 2-2: Eigenschaften unterschiedlicher Materialien fiir eine Partikelverstarkung von Metallen [1, 22,
25]

Material SiC Al,O3 AIN B4C TiC TiB: BN
Kristalltyp hex. hex. hex. rhomb. kub. hex. hex.
Schmelzt. [°C] 2.300  2.050 2.300  2.450 3.140 2900  3.000
Dichte [g/cm3] 3,21 3,9 3,25 2,52 4,93 4,5 2,25
Harte (HV) 2.500  2.100 1.230  3.700 3.200 3480 4.500
Warmeleitf. [W/mK] 135 32 180 29 29 27 25
Warmeausdehnungs- 3,4-5 6,8-8,3 6,0 5,0-6,0 7.4 7.4 3,8

koeffizient [106K™]

Charakteristisch fir die Anwendung dieser Verbundwerkstoffe ist die Ausbildung einer
festen, kohlenstoffhaltigen Schmier- bzw. Schutzschicht auf den Bremsflachen. Diese
VerschleiBschutzschicht wird nur bei extrem hohen Lasten und Uberschreiten der Soli-

dustemperatur zerstort. Die Ausbildung der VerschleiBschutzschicht, dem sogenannten
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Transferfilm, scheint dabei unabhangig von der Wahl des Bremsbelags zu sein [9, 58, 92—
94]. Einen maBgeblichen Einfluss auf die VerschleiBbestandigkeit eines AMCp-Bauteils
weisen der Partikelanteil (Abbildung 2-3) [91, 92, 95, 96], der Partikeldurchmesser [23, 96—
98] und die Verteilung der Partikel [58] auf.
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Abbildung 2-3: Darstellung der VerschleiBBrate je Gleitstrecke der Al 6061 Legierung, sowie mit SiCp 20
und 60 Vol.-% verstéarkte AMCp gegen einen 1.6511 (36CrNiMo4) Stahl, nach [91]

2.2.4. Siliziumkarbid

Siliziumkarbid (oder Carborundum) ist durch ein Diamantgitter (abwechselnd C- und Si-
Atome) aufgebaut. Wie im Falle des Diamenten existiert eine hexagonale Modifikation,
abgekurzt mit ,H*, die o-Phase (Wurtzitstruktur) und eine kubische Modifikation, abge-
kurzt mit ,C“, die p-Phase (Zinkblendestruktur), Abbildung 2-4. Die Polytypen 4H und 6H
(Schichtfolge ABCB und ABCACB) sind die in der Regel haufiger anzutreffenden Kristall-
phasen. Bisher konnten keine signifikanten Unterschiede zwischen a—SiC und $-SiC in

Bezug auf das Benetzungsverhalten (Kapitel 2.5) festgestellt werden [18].

Kationen - C
R

/ .Anionen - Si

Wurtzit Gitter Zinkblende Gitter

Abbildung 2-4: Darstellung des Wurtzit Gitter (a-SiC) und Zinkblende Gitter (3-SiC), nach [99]

Die Herstellung erfolgt durch das Acheson-Verfahren, das Elektroschmleze Kempten-Ver-
fahren (ESK) oder durch die Synthese aus der Gasphase. Im Acheson-Verfahren sowie im
ESK-Verfahren werden z.B. Quarzsand (SiOz2) und Koks (C) im elektrischen Ofen erhitzt
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und somit eine endotherme Reaktion unter gleichzeitiger Freisetzung von Kohlenstoff-
monoxid (CO) erzwungen. Es handelt sich dabei um eine carbothermische Reduktion,

deren vereinfachte Summengleichung wie folgt lautet:

625,1 kJ + SiO2 + 3C = SiC + 2CO. (2-2)

Dabei werden die Mischungen der Rohstoffe in etwa 30m Lange um eine Graphitelekt-
rode herum gestampft, die durch elektrische Widerstandsbeheizung bei Stromstarken bis
zu 2b kA Reaktionstemperaturen zwischen 2000-2500 °C erzeugt. Hexagonales o-SiC
entsteht vorrangig bei Temperaturen zwischen 2200-2400°C. Kubisches 3-SiC bildet sich

bevorzugt bei Temperaturen unterhalb von 2000°C.

Mittlere Reaktionschicht mit Elektrischer Heizleiter
schwarzen und grauem SiC (Graphit-Seele)

Innere Reaktionsschicht
mit hochreinem griinen
bis farblosen SiC

Unreagiertes Gemisch
der Ausgangsrohstoffe

Abbildung 2-5: Schematische Darstellung des Acheson-Verfahrens zur Herstellung von Siliziumkarbid,
nach [100]

Aufgrund von Verunreinigungen aus dem Herstellverfahren ist technisches Siliciumkar-
bid je nach Reinheit unterschiedlich gefarbt. Hellgrin 99,8 %, dunkelgrin 99,5 %,
schwarz 99 %, grau im Falle von <99 %igem SiC, wahrend reines SiC farblos ist. Silicium-
karbid ist chemisch éhnlich inert wie Siliciumnitrid und wird von Sauerstoff in Abwesen-
heit von Basen erst oberhalb von 900°C oxidiert und von den meisten Sduren (einschlie3-
lich HF, ausschlieBlich H3zPOa4) nicht angegriffen [1, 101-103]. Es wird unter anderem in
der Elektroindustrie als Hochspannungswiderstand [104], als Hochtemperaturwerkstoff

in Fusionsreaktoren [105] oder als Strahl- und Schneidmittel [106] eingesetzt.

2.3. Verfestigungsmechanismen partikelverstiarkter MIMC

Das mechanische Verhalten von Verbundwerkstoffen ist stark von der Art der einge-
brachten Verstarkungsphase abhangig, wobei zwischen einer kontinuierlichen und einer

diskontinuierlichen Verstarkung unterschieden werden muss. Weiterhin erfolgt die Ver-
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festigung in Abhangigkeit der Form der eingesetzten Verstarkungsphase entweder di-
rekt oder indirekt. Wie in Kapitel 2.2.1 beschrieben, sind die mechanischen Eigenschaf-
ten der langfaserverstarkten Verbundwerkstoffe von der Anisotropie und der Grenzflache
zwischen Matrix und Faser gepragt. Es erfolgt eine direkte Festigkeitssteigerung, die
ausschlieBlich auf die Faser und die Matrix zurtickzufiihren ist und nicht auf verfahrens-
bedingte Gefligemodifikationen in der Matrix herrtihrt. Partikelverstarkte Verbundwerk-
stoffe, die in dieser Arbeit Anwendung finden, weisen hingegen weitestgehend isotrope
Eigenschaften auf und werden durch indirekte, also verfahrensbedingte Verfestigungs-

mechanismen modifiziert [12, 82, 107].

Das folgende Kapitel soll einen Uberblick der grundlegenden Verfestigungsmechanismen
eines partikelverstarkten Verbundwerkstoffes schaffen. Durch die Einbindung von Parti-
keln definierter GroB3e in die metallische Matrix, setzt sich die Verbundwerkstoff-Festig-

keit Ogesamt durch folgende Festigkeitsbeitrdge zusammen:

OGesamt = OkF + 00 + OCTE+ OAE Modul + OLast, (2-3)

wobei Oxr die Zunahme der Streckgrenze in Folge der Kornfeinung, 0o den Beitrag des
Orowan Mechanismus beschreibt, Octr die Spannung aus den unterschiedlichen thermi-
schen Ausdehnungskoeffizienten darstellt, Oar Moqu Bigenspannungen, die wahrend der
Verformung durch unterschiedliche Elastizitdtsmodule in Umformprozessen, z.B. nach
dem GieBprozess, entstehen und Ors; einen Festigkeitsbeitrag beschreibt, der aufgrund
der hoheren Festigkeit der Verstarkungsphase bei guter Einbindung in die Matrix besteht
[22, 49, 107, 108].

Kornfeinung — Hall-Petch

Die Hall-Petch-Beziehung beschreibt die Abhangigkeit der Festigkeit respektive der

Streckgrenze Re vom mittleren Korndurchmesser dx der Matrix:
e = Gupne. (2-4)
KF Matrix @:

wobei cMatrix die Streckgrenze der Matrixlegierung und K den Korngrenzenwiderstand
beschreiben, der fir Aluminium Werte zwischen 0,1 bis 0,15 einnimmt. Die Festigkeits-
steigerung in Folge der Hall-Petch Beziehung ist nach Gleichung (2-4) fiir KorngroBen
< 1pm deutlich groBer, als fiir KorngréBen <10 pm [107].

Orowan Mechanismus

Die in der Matrix eingebetteten Partikel stellen fir das metallische Gitter der Matrix wéah-
rend einer plastischen Verformung nicht schneidbare Hindernisse dar und erhéhen somit

die Versetzungsdichte der Matrix. Der Orowan Mechanismus beschreibt die notwendige
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Spannung, um die Versetzungslinie zu durchbrechen bzw. zu verformen. Der Mechanis-
mus ist abhangig von dem Abstand zwischen den Partikeln, wie in Gleichung (2-5) er-
sichtlich ist:

60 = SMP (2-6)

Py’
Gmist der Schermodul der Matrix, b der Burgers-Vektor der Matrix und Pa der Teilchen-
bzw. Partikelabstand. Weiterhin lasst sich festhalten, dass die Festigkeit durch den Oro-
wan Mechanismus mit zunehmendem Volumenanteil und abnehmender PartikelgroBe
steigt. AuBerdem bewirken Verstarkungspartikel mit einem héheren Aspektverhaltnis

eine groBere Festigkeitszunahme, als im Vergleich zu kugelférmigen Partikeln [8, 39, 107].

Unterschiedliche Wéarmeausdehnungskoeffizienten

Nachdem die Verstarkungspartikel in die Matrix eingearbeitet worden, kihlt das Ver-
bundwerkstoffgefiige auf Raumtemperatur ab. Im Vergleich zu den metallischen Mat-
rixwerkstoffen weisen die meisten Verstarkungsmaterialien einen relativ geringen War-
meausdehnungskoeffizienten (CTE) auf (Tabelle 2-2). Besonders bei Aluminiummatrix-
(23,1 x 10%K™?) und Magnesiummatrix- (24,8 x 106K?) [109] Verbundwerkstoffen, ist der
Unterschied der CTE von Matrix und Verstarkung betrachtlich. In Folge der Erstarrung
entstehen Spannungen an der Partikel-Matrix-Grenzflache (PMaa) und somit ein Beitrag
zur Festigkeitssteigerung. Aufgrund der unterschiedlichen CTE wird die Versetzungs-
dichte um die Verstarkungspartikel herum erhoht, die wie folgt beschrieben wird:

CAcTEVP

PcTE = b(_VP)Ap’ (2-7)

wobei C eine geometrische Konstante, Acte die Differenz der Warmeausdehnungskoeffi-
zienten, Vp der Volumenanteil der Partikel, b der Burgers Vektor der Matrix und Ap die
Partikeloberflache darstellten [107]. Die aus der erhohten Versetzungsdichte resultie-

rende Spannung Ocrte ist gegeben durch:

octe = aGub(pcre)'/? (2-8)

wobei o eine Konstante beschreibt. Der Festigkeitsbeitrag von octr liefert bei einer Alu-

miniummatrix einen signifikanten Beitrag zu der Verbundwerkstofffestigkeit [22, 39, 107].

Unterschiedliches Elastizitdtsmodul

Versetzungen kdénnen neben unterschiedlicher Warmeausdehnungskoeffizienten auch
durch unterschiedliche Elastizitdtsmodule erzeugt werden. Wahrend der Weiterverarbei-
tung eines partikelverstarkten Verbundwerkstoffes durch Umformprozesse wie Strang-
pressen, Schmieden oder Walzen, erzeugen die unterschiedlichen Elastizitdtsmodule der
Verstarkungspartikel und der Matrix Versetzungen, wodurch die Festigkeit gesteigert
wird. Die eingebrachten Partikel beeinflussen dadurch das Kaltverfestigungsverhalten
(22, 107]:
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6Vp8

OpE-Modul = V3aGyb |7,

wobei dp den mittleren Partikeldurchmesser darstellt.
Lasttubertragungs-Mechanismus

Der Lastubertragungs-Mechanismus beschreibt eine Festigkeitssteigerung, die durch
das Verhaltnis aus dem Volumenanteil der Partikel und der Festigkeit der Matrix charak-
terisiert ist. Je groBer der Anteil der Verstarkungspartikel, desto groBer ist der Beitrag zu
der Festigkeitssteigerung. Fir ein Aspektverhaltnis der Partikel = 1 ergibt sich folgende

Beziehung:
1
OLast = EVPO_M' (2-10)

wobei gy die Streckgrenze der Matrix und Vp der Volumenanteil der Partikel darstellen.
Die Belastungen kénnen bei einem hohen Aspektverhaltnis und einer deutlich festeren
Verstarkungsphase effektiver in die Matrix abgeleitet werden. Dieser lineare Zusammen-
hang leistet einen kleinen Beitrag zur Festigkeitssteigerung des Verbundwerkstoffes, wo-
bei die Partikelgrof3e und andere mikrostrukturelle Parameter allerdings nicht berticksich-
tigt werden [22, 39, 49, 107].

2.3.1. Zahigkeit von partikelverstarkten MMC

Die Festigkeit eines partikelverstarkten Verbundwerkstoffes nimmt mit steigendem Par-
tikelanteil zu, allerdings nimmt die Duktilitat gleichermafBen ab. Auch die Partikelgrofie
weist einen Einfluss auf die Duktilitat eines MMCpauf (Abbildung 2-6). Die eingebetteten
Partikel wirken im mechanischen Sinne wie Kerben, weshalb partikelverstarkte Verbund-
werkstoffe einen geringen Widerstand gegen Risswachstum aufweisen. Es wird in der
Literatur beschrieben, dass neben der Gro3e und dem Volumenanteil der Partikel, die
Benetzung (Kapitel 2.5) Einfluss auf das Bruchverhalten aufweist. Bei schlechter Benet-
zung kann sich die Rissfront entlang der PMga mit geringerer Spannung ausbreiten. Zu-
sammenfassend wird die Zahigkeit von Metall-Matrix-Verbundwerkstoffen durch fol-

gende Faktoren beeinflusst [8, 107]:

e Zusammensetzung der Matrixlegierung,
e Anteil, Art, GroBe, Form und Orientierung der Verstarkung,
e Produktionshistorie mit Fokus auf das Mikrogefiige des MMC: Benetzung, Porosi-

tat, Segregation und Verteilung der Verstarkung.
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Abbildung 2-6: Biegespannung und Dehnung von AMCp: a) mit unterschiedlichem Partikelanteil bei
20um Partikeldurchmesser und b) mit unterschiedlichen Partikeldurchmessern bei einem festen Anteil von

20 Vol.-%, nach [96]

2.4. Wechselwirkungen an der Partikel-Matrix-Grenzflache

Partikelverstarkte Metall-Matrix-Verbundwerkstoffe sind im Vergleich zu monolithischen
Legierungen durch das Vorhandensein einer Matrix-Verstarkungsphase-Grenzflache ge-
kennzeichnet. Die Grenzfliche beschreibt den Ubergangsbereich zwischen den Verstar-
kungspartikeln und der Matrix, iber dessen Verlauf sich die Materialeigenschaften
sprunghaft andern kénnen. Da die Grenzflache fiir die Ubertragung der Belastungen zwi-
schen der Matrix und den Partikeln verantwortlich ist, werden die mechanischen Eigen-
schaften des MMCp mafBlgeblich durch die Beschaffenheit der Grenzflache charakteri-
siert. Unter Annahme der Vereinfachung, dass N kugelféormige Keramikteilchen in einer
kugelférmigen Schale innerhalb der Matrix eingebunden sind und das Gesamtvolumen
des partikelverstarkten Verbundwerkstoffes 1m3 betragt, kann folgende Beziehung zwi-
schen dem Partikeldurchmesser dp und der Partikel-Matrix-Grenzflache PMga beschrie-
ben werden (110, 111]:

TT.
V. = Volumen der Partikel _ N(g)dP3 (2-11)
P ™ Volumen des Verbundwerkstof fes - 1 '
2 6V
PMgy=Nmdp” = =+ (2-12)
P

Aus Gleichung (2-12) ist ersichtlich, dass sich die Grenzflache mit abnehmendem Parti-

keldurchmesser vergrofert.

Als MaB fir die Anbindung der Partikel in der Matrix wird die Grenzflachenverbundfes-
tigkeit definiert. Sie wird im Wesentlichen durch mechanische, thermische, chemische
und strukturelle Mechanismen, sowie die Benetzung beeinflusst, die folgend beschrieben
werden [19, 29, 66, 107, 108, 112, 113]. Die physikalischen Bindungen, zu denen sekun-
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dare van der Waals-Krafte, Wasserstoffbriickenbindungen und dipolare Wechselwirkun-
gen zahlen, bewirken lediglich eine sehr niedrige Bindungsenergie zwischen 8-16 kJ/mol
[107].

2.4.1. Mechanische Bindung

Die Oberflache der meisten Verstarkungsphasen weist eine gewisse Rauhigkeit auf.
Diese Oberflachenrauhigkeit der Verstarkungsphase ermoglicht ein mechanisches Ver-
keilen der Verstarkungsphase innerhalb der Matrix, da so kleinste Hinterschnitte bzw.
ein Formschluss an der Grenzflache entstehen. Wenn die Hiigel und Taler der Oberflache
vollstandig durch die Matrix benetzen, kann die Oberflachenrauhigkeit zur Verstarkung
der Anbindung beitragen. Sollte die fliissige Matrix allerdings die Verstarkungsphase
nicht vollstandig benetzen bzw. deren Topographie abbilden, entstehen Hohlrdume an
der Grenzflache, wodurch die Anbindung verschlechtert wird.

Porositat

Matrix

Partikel

Abbildung 2-7: a) Oberfldche eines SiC-Partikels, b) gute mechanische Bindung, ¢) Porositét an Partikel-
Matrix-Grenzflache durch mangelnde Benetzung, nach [107]

Aufgrund der unterschiedlichen thermischen Ausdehnungskoeffizienten von Matrix und
Verstarkungsphase, schrumpft die metallische Matrix beim Abkiihlen des Verbundwerk-
stoffes auf die Verstarkungsphase auf, was zu einer Steigerung der Grenzflachenspan-
nung fuhrt. Im Allgemeinen sind die mechanischen Bindungskrafte im Vergleich zu den

chemischen Bindungskréaften jedoch als relativ gering einzuschatzen [23, 29, 111].
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2.4.2. Chemische Bindung

Die chemischen Bindungskrafte umfassen alle Arten von metallischen, ionischen sowie
kovalenten Bindungen und werden stark durch die GroBBe der PMga beeinflusst. Sie sind
durch sogenannte Primarkrafte charakterisiert, dessen Bindungsenergie im Bereich von
etwa 40-400kJ/mol liegt [107]. Um die chemische Bindung und damit eine feste Einbet-
tung der Verstarkungsphase zu ermoglichen, ist ein direkter Kontakt der Matrix mit der
Verstarkungsphase notwendig. Im Folgenden Kapitel werden daher der Begriff der Be-
netzung und die Mechanismen der chemischen Bindung in Folge der reaktiven Benet-

zung naher erlautert.

2.5. Benetzung

Um eine gute Anbindung der Verstarkungsphase in der Matrix zu gewahrleisten, ist eine
vollstandige Benetzung bzw. stoffschliissige Bindung gewtnscht, da sich sonst Hohl-
rAume an der PMga bilden kénnen. Eine stoffschliissige Einbettung der Partikel in die
Matrixschmelze wird im Wesentlichen durch thermodynamische und mechanische Bar-
rieren beeinflusst. Die Ausbildung einer koharenten bzw. teilkohdrenten Phase zwischen
Matrix und Verstarkung gewdhrleistet eine gute Anbindung in die Matrix und ist daher
wiunschenswert. Mechanische Barrieren zwischen Matrix und Verstarkungsphase, wie
z.B. die Oxidhaut einer Aluminiumschmelze, beeinflussen das Benetzungsverhalten, da
sie den direkten Kontakt zwischen Matrix und Verstarkungsphase verhindern und wirken
daher wie eine Art Diffusionsbarriere. Diese lassen sich allerdings durch geeignete Mal3-

nahmen bei der Handhabung der Aluminiumschmelze zumeist verhindern.

Die Benetzung einer festen Oberflache wird durch thermodynamische Gesetzte bestimmt
und ist bei einer hohen Oberflachenspannung des Fluids, wie bei einer Aluminium-
schmelze, schwierig zu tiberwinden [8, 34]. Als quantitatives MaB zur Bewertung der Be-
netzbarkeit wird der Kontaktwinkel (8) verwendet [20, 82, 114]. Zur Bestimmung des Kon-
taktwinkels einer metallischen Schmelze auf den Verstarkungssubstraten sind verhalt-
nismaflig hohe Temperaturen notwendig, zu dessen Zweck haufig die ,Sessile-drop” Me-
thode verwendet wird. Ublicherweise werden dabei zwischen 10 bis ein paar Hundert
Milligramm der Matrixlegierung im festen Zustand auf dem mikroskopisch glatten kera-

mischen Untergrund platziert und dann tiber den Schmelzpunkt erwarmt [114, 115].
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Flussigkeit
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Abbildung 2-8: Unterteilung von: a) nichtbenetzenden und b) benetzenden Systemen, nach [82]

Mit Hilfe der Young’s Gleichung wird der Zusammenhang des Kontaktwinkels durch die
Oberflachenenergien beschrieben:

YSV — ySL

cos 0 =
YLV

(2-13)

vSV, ySL, yLV stehen jeweils fiir die Grenzflachenenergien zwischen den fest/ gas, fest/
flissig und flissig/ gas Grenzflachen (Abbildung 2-8). Man spricht von Benetzung einer
Fliussigkeit auf einer festen Oberflache, wenn der Kontaktwinkel 8 < 90° betragt, oder
vSV > ySL ist [20, 114].

Der Kontaktwinkel einer reinen Aluminiumschmelze auf Siliziumkarbid liegt bis etwa 973
K konstant bei 130°. Erst bei Uberschreiten von 1013 K sinkt der Kontaktwinkel unter 90°
und nimmt bei 1073 K etwa 50° an [18]. Treibender Faktor flir das schlechte Benetzungs-
verhalten einer Aluminiumschmelze auf SiC, ist die im Vergleich zu anderen Metall-

schmelzen relativ hohe Oberflachenspannung von 850 dyn/cm [8].

Adhésionsarbeit

Um die potentiellen Bindungskrafte zwischen Metal und Keramik zu beschreiben, wird

in der Praxis haufig die Adhasionsarbeit (Wa) genutzt, die wie folgt definiert ist [82]:

Wa = vSV + yLV — ySL. (2-14)

Sie charakterisiert die thermodynamische Stabilitat von Grenzflachen zwischen unter-
schiedlichen Materialien. Wenn die Adhésion der fliissigen Molektile auf der festen Ober-
flache groBer ist als die Kohésion, besteht eine gute Benetzung [116]. Die Bedingung fur
die spontane Benetzung ist gegeben, wenn die Adhasionsarbeit das Zweifache der Ober-

flachenspannung des Fluids entspricht. Nach Gleichung (2-14) ist ersichtlich, dass die
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Adhasion zwischen der fliissigen und der festen Phase, also die Bindungskraft, umso gro-
Ber ist, je kleiner die Oberflachenspannung zwischen ihnen ist [82].

Da der Kontaktwinkel zusammen mit yLV direkt die Adhasionsarbeit beeinflusst, kann 0
nach der Young—Dupré Gleichung als ein festigkeitsbezogender Faktor betrachtet wer-
den [114]:

Wa = yvLV (1 + cos8). (2-15)

2.5.1. Mechanische Barriere Al-Oxidschicht

Aluminium weist eine hohe Sauerstoffaffinitat auf, sodass die fliissige Schmelze an Luft
innerhalb kurzester Zeit eine Aluminiumoxid (Al,O3)-Schicht an der Oberflache ausbildet.
Werden die Partikel tiber die Oberflache der Aluminiumschmelze zugeftihrt, kann sich
daher ein Oxidfilm um die Partikel legen, bevor sie in die Schmelze eingearbeitet werden.
Dieser wirkt wie eine Art Hiille und verhindert die Ausbildung einer direkten Alumini-
ummatrix-Partikel-Grenzflache, was Diffusions- und Grenzflachenreaktionen verhindert.
Weiterhin treten die Partikel wahrend der Zufihrung vermehrt in Massen auf die
Schmelzoberflache auf, wobei sie, von der Oxidhiille eingeschlossen, als eingekapseltes
Agglomerat in die Schmelze eintreten (Abbildung 2-9) Die Grenzflachenverbundfestig-
keit wird dadurch verschlechtert und somit die mechanischen Eigenschaften des gesam-
ten AMCp [8, 19, 20, 36, 117].

Al-Matrix
Al503
SiC

Abbildung 2-9: a) Al203 Sperrschicht zwischen der Al-Matrix und den SiCr, b) Einarbeitung von Agglo-
meraten in die Matrix, in Folge der Al:O3-Schicht an der Schmelzbadoberflédche



2 Metall-Matrix-Verbundwerkstoffe 23

2.5.2. Nichtreaktive und reaktive Systeme

In Abhéangigkeit der chemischen Stabilitat respektive der Reaktivitat der festen Verstar-
kungsphase innerhalb der flissigen Matrix, wird die Benetzbarkeit in zwei unterschied-

liche Formen eingeteilt; die nichtreaktiven und die reaktiven MMC-Systeme.

Nichtreaktive Systeme

Die Benetzungscharakteristik innerhalb nichtreaktiver Systeme ist durch eine Anderung
des Kontaktwinkels innerhalb eines engen Temperaturbereiches bei extrem schneller Be-
netzungskinematik gekennzeichnet. Durch den Kontakt mit der flissigen Matrix wird die
Beschaffenheit der festen Verstarkungsoberflache nicht verandert. Der Benetzungsgrad
stellt hierbei nur das Ergebnis der Herstellung des chemischen Gleichgewichts dar, das
in den Bindungen durch die gegenseitige Sattigung der freien Valenzen der in Kontakt

stehenden Oberflachen erreicht wird [82].

Reaktive Systeme

Die meisten Metall-Matrix-Verbundwerkstoffsysteme befinden sich nicht im thermody-
namischen Gleichgewicht, weshalb ein chemisches Potential an der Grenzflache besteht.
Wahrend des Kontaktes der festen Verstarkungsphase mit der flissigen Matrix treten
Phanomene wie Diffusion, Adsorption, Verdampfung oder chemische Reaktionen einzeln
oder parallel auf, was zur Bildung neuer koharenter bzw. teilkoharenter Phasen an der
PMaga fuhrt (Abbildung 2-10). Die Bildung dieser intermetallischen Phase(n) aus Matrix
und Verstarkungsphase fordert die Einbettung der Verstarkungsphase in die Matrix und

somit die Grenzflachenverbundfestigkeit.

Bis zum Erreichen des Gleichgewichtszustand setzen sich diese Phanomene fort, was zur
Folge hat, dass Kontaktwinkeldnderungen innerhalb reaktiver Systeme stark temperatur-
und zeitabhangig sind. In Tabelle 2-3 sind verschiedene Grenzflachenreaktionsprodukte,

einiger wichtiger MMCs genannt.

Tabelle 2-3: Grenzflichenreaktionsprodukte einiger wichtiger MMCs [107]

Verstarkungsphase Matrix Reaktionsprodukt(e)

SiC Al-Leg.  Al4C3
Ti-Leg. TiC, TibSi3
Al203 Mg-Leg. MgO, MgAl204
Al-Leg. -

7102 Al-Leg. ZrAl3
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Abbildung 2-10: Grenzfldchenzone eines partikelverstiarkten Metallmatrix-Verbundwerkstoffes, mit Bil-
dung von Mischkristallen und intermetallischen Phasen, nach [107]

Die Gleichungen (2-16) und (2-17) beschreiben die Dicke der Reaktionszone in Abhangig-

keit der Zeit t und der Temperatur T in Kelvin:

x%~Dt, (2-16)
-AQ

D = Akt (2-17)

wobei A eine Konstante, AQ die Aktivierungsenergie flir den phasenanteilbestimmenden

Prozess und k die Boltzmann's Konstante ist [107].

Partikel kénnen daher nicht benetzt erscheinen, wenn die Verarbeitungszeit sehr kurz
ist. Mit zunehmender Zeit werden diese Partikel dann jedoch durch eine Reduktionsre-
aktion benetzt [19, 82, 110, 111].

Zusammenfassend kann die Benetzung in zwei unterschiedliche Félle unterteilt werden:
(i) das System befindet sich im Gleichgewichtszustand, oder (ii) das System befindet sich

in einem thermodynamischen Ungleichgewichtszustand.

Fur (i) kann der Kontaktwinkel auf Basis der statischen Grenzflachenspannungen durch
Gleichung (2-13) berechnet werden. Innerhalb von Systemen im Ungleichgewicht, wie
z.B. im Falle eines mit SiCp verstarkten AMCep, findet jedoch ein Stoffaustausch an der
Grenzflache statt, was zu der oben genannten Bildung einer intermetallischen Phase res-

pektive zu der reaktiven Benetzung flihrt.

Der Kontaktwinkel () einer fliissigen Matrix auf einer Verstarkungsphase kann durch fol-

gende MaBnahmen verringert werden [19, 82, 110]:
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e VergroBern der Oberflachenenergie des Festkorpers (ySV),
e Verringern der Grenzflachenenergie (ySL),

e Verringern der Oberflachenspannung der Flissigkeit (yLV).

2.5.3. Aluminiumkarbid

Siliziumkarbid ist in siliziumfreien Aluminium-Matrixschmelzen thermodynamisch insta-
bil [12] und reagiert ab dem Schmelzpunkt bis zu Temperaturen von 1620K nach folgender
Gleichung zu Aluminiumkarbid (AlsCs) [41, 42, 112, 118]:

4A] (flussig) + 3SiC (fest) = AlaCs (fest) + 3Si (fliissig). (2-18)

Abbildung 2-11: REM Aufnahmen der Topographie von SiC-Partikeln mit der AlsaCs-Phase, die aus einem
AMCp gewonnen wurden, a) ohne Wéarmebehandlung, nach jeweils 2h Wéarmebehandlung b) 710°C, c)
740°C und d) 800°C, nach [119]

Die Bildung der intermetallischen Phase AlsCs fordert die Benetzung in Folge der Reduk-
tionsreaktion (2-18) deutlich [30]. Allerdings sollte die Entstehung der AlsC3 Phase unter-
bunden werden, da die nadlige und sprode Phase sowohl die Korrosions- als auch die
mechanischen Eigenschaften eines AMCs verschlechtert [27-29, 31, 45]. Es reagiert mit
Wasser oder feuchter Luft und bildet dabei Aluminiumhydroxid (Al(OH)3) aus. Die Reak-
tion zu Al(OH)3z geht mit einer VolumenvergroBerung einher, die eine Verformung der um-
gebenden Grenzflache bewirkt und somit den Verbund zwischen Matrix und Verstarkung
zerstoren kann [28, 118]. Die Bildung der AlsCs-Phase ist im wesentlichen von der
Schmelztemperatur und der Behandlungsdauer abhangig. Eine Reduzierung der
Schmelztemperatur verschlechtert die Einbettung der Partikel und erhoht die Porositat
durch eine erhohte Viskositat. Wird die Behandlungsdauer verkurzt, wird auch der Ein-
bettungsvorgang verkurzt, was zu einer unvollstdndigen Benetzung flihren kann. Allein
die Anpassung der Schmelztemperatur bzw. der Behandlungsdauer sind daher keine er-

folgsversprechenden Methoden, um die Al4Cs-Bildung zu unterbinden.

Es lassen sich drei Methoden zusammenfassen, um die Bildung von Al4Cs in Aluminium-

Matrix-Verbundwerkstoffen mit SiC-Verstarkung zu vermeiden:

e Anpassung des Siliziumgehalts der Matrix,
e Metallische Beschichtung der Verstarkungsphase und

e Passive Oxidation der Verstarkungsphase.
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Aus Gleichung (2-18) ist ersichtlich, dass durch die Reaktion Silizium in die Matrix frei-
gesetzt wird. Enthalt die Aluminiummatrix bereits einen bestimmten Anteil an Silizium,
kann daher die Reaktion nach Gleichung (2-18) unterbunden werden [12, 44]. Der daftr
notwendige Anteil an Silizium ist in Abbildung 2-12 in Abhangigkeit der Temperatur

dargestellt.
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Abbildung 2-12: Anteil an Si, der bei einer bestimmten Temperatur notwendig ist, um in einem AISi-SiC
System die Bildung von Al4C3 zu unterbinden, nach [12]

Die metallische Beschichtung und die passive Oxidation der Verstarkungsphase unter-
binden den direkten Kontakt der Matrixschmelze mit der Verstarkungsphase und wirken
daher wie eine Diffusionsbarriere. Die Bildung der sproden AlsaCs-Phase kann somit fur
eine gewisse Dauer unterbunden werden. Im folgenden Kapitel werden beide Methoden

naher erlautert.

2.6. Benetzungssteigernde MaBnahmen

Das folgende Kapitel soll einen Uberblick tiber die MaBnahmen vermitteln, die eine Ver-
besserung der Benetzbarkeit der Verstarkungsphase durch die Matrixschmelze ermogli-
chen. Dazu zéhlen die folgenden MaBnahmen [66, 82, 88]:

e Metallische Beschichtungen der Verstarkungsphase,
e Zugabe von Legierungselementen,

e Passive Oxidation der Verstarkungsphase,

e Anwendung von Ultraschall,

e Erhohter Festphasenanteil der Matrixschmelze.
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Die verschiedenen MaBnahmen beeinflussen die in Kapitel 2.5.2 genannten ySV, ySL o-

der yLV auf unterschiedliche Art und Weise und werden folgend néaher erlautert.

2.6.1. Metallische Beschichtung der Verstarkungsphase

Zur VergroBerung der Grenzflachenenergie der Verstarkungsphase (ySV) kann das Auf-
bringen einer metallischen Schicht auf die Verstarkung angewendet werden. Da fliissige
Metalle in fast allen Fallen feste Metalle benetzen, wird die Benetzbarkeit durch die Mat-
rixschmelze unmittelbar verbessert. Zusatzlich wird der Kontaktwinkel, aufgrund gegen-
seitiger Loslichkeit unter Bildung von intermetallischen Verbindungen, weiter verringert
(19, 82].

Fur Aluminium-Matrix-Verbundwerkstoffe mit SiCp Verstarkung werden Silber, Kupfer,
Chrom und Nickel Beschichtungen eingesetzt [19, 82, 120, 121]. Nickel und Kupfer wer-
den am héaufigsten mit Hilfe einer stromlosen Abscheidungsbeschichtung fiir SiCp in
AMCp eingesetzt [88]. Das Aluminium reagiert stark mit dem Nickel unter der Bildung
stabiler intermetallischer Phasen, wie NiAlz, weshalb diese Methode eine exzellente Ver-
besserung der Benetzbarkeit darstellt [19, 82, 122, 123]. Es wird jedoch davon berichtet,
dass diese Verbindungen versprodend wirken und daher einen negativen Effekt auf die
mechanischen Eigenschaften des Verbundwerkstoffes aufweisen. Silber wirde aufgrund
der hohen Léslichkeit in Aluminium fir eine gute Benetzung sorgen, ohne dass dabei
sprode Phasen ausgebildet werden [82]. Die metallischen Beschichtungen muissen durch
kostenaufwendige und komplexe Prozesse im Rahmen einer Vorbehandlung auf die Par-
tikel aufgebracht werden. Dazu gehoren die chemische Gasphasenabscheidung (CVD),
diverse Formen der Plasmagasphasenabscheidung (PVD), Elektropolieren, Zementieren,
Plasmaspritzen, Kugelmiihlen oder Sol-Gel-Verfahren. Die geringe Korngro3e der Verstar-
kungspartikel erschwert dabei zusatzlich die Handhabung der Schittguiter innerhalb die-
ser komplexen und z.T. sehr kostenaufwendigen Prozesse [5, 19, 120]. Der direkte Kontakt
zwischen Matrix und Verstarkungsphase wird fiir eine bestimmte Zeit, in Abhangigkeit
der Temperatur der Matrixschmelze, durch eine metallische Beschichtung unterbunden.
Fur SiC-AMCs wird daher die Bildung der sproden AlsCs Phase so lange gestoppt, bis die

Beschichtung vollstédndig reagiert hat bzw. aufgebraucht wurde [44].

2.6.2. Zugabe von Legierungselementen

Die Zugabe eines Legierungselementes zu der flissigen Metall-Matrix ist eine benet-
zungssteigernde Methode mit verhaltnismaBig geringem Aufwand und wird daher hau-
fig eingesetzt [19, 82, 124]. Durch die zugefiigten Legierungselemente wird die Benet-

zung durch die folgenden drei Mechanismen verbessert [8, 82]:

e Verringerung der Oberflachenspannung der flissigen Matrix yLV,

e Verringerung der Grenzflachenenergie fest/fliissig ySL,
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e Finleitung einer Reduktionsreaktion (reaktive Benetzung).

Das Element Magnesium weist besonders als Legierungselement fir Aluminium-Matrix-
Verbundwerkstoffe, neben Elementen wie Calcium, Silizium, Zinn, Lithium, Cer, Titan,
Blei, Zink, Zirkonium und Kupfer, den grof3ten Einfluss auf und ist fiir die meisten Ver-
starkungswerkstoffe geeignet [19, 82, 124, 125]. Innerhalb des ersten Gewichtsprozentes
(wt.-%) ist der Einfluss von Magnesium auf die Oberflachenspannung der Aluminium-
matrix am groBten. Dabei reduziert es die Oberflaichenspannung von 760 Nm™ auf
660 Nm™. Eine weitere Erhohung des Magnesiumgehalts fihrt nur zu einer marginalen
weiteren Verringerung der Oberflachenspannung (Abbildung 2-13) [19, 66, 126]. Hohere
Magnesiumgehalte als 1 wt.-% kénnten jedoch auch zu einer Agglomeratbildung der Par-

tikelverstarkung fiihren [126].

Die besonders hohe Sauerstoffaffinitat des Magnesiums sorgt dafiir, dass es mit Gasan-
haftungen auf der Oberflache der Verstarkungsphase und mit der bei AMCs wichtigen
Al2O3-Schicht reagiert und diese folglich verjungt [19, 46]. Folgende chemische Reaktio-

nen kénnen dabei auftreten [12, 47]:

3Mg + Al,O3 = 3MgO + 2Al, (2-19)
3Mg + 4AL03 = 3MgALOs + 2Al, (2-20)
MgO + 2Al + 20, = MgAlOx. (2-21)

Die Gleichungen (2-19) bis (2-21) zeigen, dass im Falle einer magnesiumhaltigen Alumi-
niummatrix, Magnesiumoxid (MgO) und Magnesiumspinell (MgAlz04), sowohl an der
Schmelzbadoberflache als auch auf der Partikeloberflache (Kapitel 2.5.1), entstehen kon-
nen. In AlO3 verstarkten, magnesiumhaltigen Aluminium-Matrix-Verbundwerkstoffen
sei die Verstarkungsphase nur bei relativ geringen Mg-Gehalt stabil (<0,19 wt.-%). Dar-
uber hinaus reagiert die Al2O3-Verstarkung mit dem in der Matrix geldsten Magnesium
[127]. Aufgrund dieser Reduktionsreaktionen verbessert die Magnesiumzugabe die Be-
netzung der Partikel zusatzlich zu der geringeren Oberflachenspannung, sowie die Grenz-

flachenverbundfestigkeit.
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Abbildung 2-13: Einfluss von Legierungselementen auf die Oberflichenspannung einer Aluminiumlegie-
rung zwischen 700 bis 740°C, nach [82]

2.6.3. Passive Oxidation der Verstarkungsphase

Obwohl Siliziumkarbid aufgrund seiner chemischen Tragheit auch in Hochtemperatur-
anwendungen Einsatz findet [103, 105], reagiert es bei ausreichend hoher Temperatur an
Luft mit dem Sauerstoff. Bei Temperaturen zwischen 800 bis 900 °C beginnt die Reaktion,
wobei sich die Reaktionskinematik mit zunehmender Temperatur deutlich beschleunigt,
siehe Abbildung 2-14-a. Folgender Reaktionsgleichung unterliegt die Reaktion von SiC
mit Sauerstoff an Luft [19, 128-131]:

SiC + 202 = Si02 + COq. (2-22)

Die gezielte Warmebehandlung der SiC-Partikel zur Ausbildung einer Siliziumdioxid
(SiO2)-Schicht auf der Partikeloberflache, wird als passive Oxidation bezeichnet und als
Vorbehandlung der Partikelverstarkung durchgefiihrt [43, 131]. Dabei werden fiir die pas-
sive Oxidation von SiC-Partikeln haufig Temperaturen zwischen 1000 bis 1400 °C ver-
wendet [42, 43, 131]. Es entsteht eine Schutzbarriere aus SiO2 um die Partikel herum, die
den direkten Kontakt des SiC mit der Matrix unterbindet (Abbildung 2-14-b). Zwischen
der Verstarkungphase sowie der SiOz-Schicht besteht eine feste Bindung [113]. Im Ge-
gensatz zu einer Schmelzeoxidschicht, stellt die SiO2-Schicht auf der SiC-Oberflache
keine Barriere fur die Benetzung dar [19]. Eine neue Doppelgrenzflache zwischen SiC und
Si02, sowie zwischen SiO2 und Aluminium-Matrix entsteht. Die Reaktivitat auf Seiten der
SiC-SiO2-Grengzflache ist weitestgehend unterbunden, da eine chemische Reaktion erst

ab Temperaturen oberhalb von 2000 K zu beobachten ist [132)].

Auf Seiten der SiOz-Aluminium-Matrix-Grenzflache nimmt die Sauerstoffaffinitdt von

Aluminium eine wichtige Funktion ein.
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Abbildung 2-14: a) SiO2-Schichtdicke in Abhédngigkeit der Oxidationsrate bei verschiedenen Tempera-
turen [131], b) TEM-Aufnahme einer SiOz-Schicht auf einem SiC-Partikel nach passiver Oxidation

Die SiO2-Schicht reagiert mit dem flissigen Aluminium nach folgender Reaktionsglei-
chung [113, 127, 133]:

35102 + 4Al = 2A1,03 + 3S1. (2-23)

Aus Gleichung (2-23) ist ersichtlich, dass die Warmebehandlung der Verstarkungsphase
die Benetzung verbessert, indem eine Reduktionsreaktion respektive Bildung einer inter-
metallischen Phase aus Aluminium-Matrix und Verstarkungsphase evoziert wird. Fur
Magnesiumbhaltige Aluminium-Matrix-Verbundwerkstoffe ist die Bildung von MgO bzw.
MgAl204 dominanter, da Magnesium eine hdohere Sauerstoffaffinitat als Aluminium be-
sitzt. Folgende Reaktionen werden dabei beobachtet [113, 127, 133, 134]:

Si0; + 2Mg = 2MgO + Si, (2-24)
2Si0z+ Mg + Al = MgAlLO4 + 2Si, (2-25)
3Si0; + 2MgO + 4Al = 2MgAL O, + 3Si. (2-26)

Nach den chemischen Reaktionen (2-24) bis (2-26) fordert die SiO2-Schicht somit die re-
aktive Benetzung in magnesiumhaltigen AMCs und verbessert die Grenzflachenver-
bundfestigkeit [19, 42, 43, 96, 112, 130].

Die SiO2-Schicht verhindert einen direkten Kontakt zwischen der Matrix und der Verstar-
kungsphase, wodurch die Bildung der Al4Cs-Phase zumindest fir eine gewisse Zeit un-
terbunden wird [19, 43, 112]. Bei einer 100 nm dicken SiO2-Schicht wird von einer Schutz-
wirkung fir 1 Stunde bei 1173 K berichtet [42].
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2.6.4. Anwendung von Ultraschall

Die Benetzungssteigernden MaBnahmen aus 2.6.1 bis 2.6.3 konzentrieren sich auf die
Modifikation der Verstarkungsphase oder der Matrix, um die Grenzflachenenergien posi-
tiv zu beeinflussen. Die Anwendung von Ultraschall bzw. Vibration mit dem Ziel der Uber-
windung der Benetzung beruht stattdessen auf dem Einwirken einer externen Kraft auf

die fest/flissig Grenzflache yLV, wie folgend beschrieben wird.

Die Ultraschallbehandlung ist eine hdufig angewandte Methode, um metallische Schmel-
zen metallurgisch zu beeinflussen. In Abhéangigkeit der Temperatur ermdglicht die Ultra-
schallbehandlung eine Kornfeinung des Gefliges, die Homogenisierung bzw. Durchmi-
schung und eine Verringerung des Gas- bzw. Wasserstoffgehaltes. Fur den Effekt der
Kornfeinung wird zwischen den Mechanismen heterogene Keimbildung sowie Dendri-
tenfragmentierung unterschieden [135-139]. Verantwortlich dafir ist die sogenannte
akustische Kavitation, die sich in Folge von Druckschwankungen innerhalb der Schmelze

entwickelt.
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Abbildung 2-15: a) Entwicklungszyklus der Kavitationsgasblasen, b) gleichgerichtete Diffusion wéahrend
der Wachstumsphase der Blasen, nach [140]

Die akustische Kavitation kann als Entstehung, Wachstum und Kollaps von gas- und
dampfgefillten Blasen innerhalb der metallischen Schmelze definiert werden, die mikro-
skopisch klein sind [141], siehe Abbildung 2-15-a. Bei einer Frequenz von 20 kHz wird der
Ultraschall in eine Schmelze eingeleitet und somit die Blasen innerhalb der Schmelze har-
monisch abwechselnd mit Druck bzw. Zug angeregt. Wahrend der Kompressionsphase
verringert sich der Radius und gleichermaBen die Oberflache der Blasen unter den Nor-
malradius r,. Umgekehrt vergroBert sich die Blasenoberflache wahrend der Expansions-

phase (Abbildung 2-15-b). Der Massefluss ist proportional zur Blasenoberflache, weshalb
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innerhalb einer Schwingungsperiode ein in die Blase hinein gerichteter Netto-Massefluss
besteht. Dieser Mechanismus wird als gleichgerichtete Diffusion bezeichnet [140]. Wenn
die Amplitude des akustischen Drucks einen bestimmten Schwellwert tiberschreitet, flir
Aluminium etwa 0,7 MPa, wird die akustische Kavitation eingeleitet [135]. Gasanhaftun-
gen an der Verstarkungsphase oder an Verunreinigungen innerhalb von Rissen, Kerben
oder Kratern wirken dabei als heterogene Keimstelle fiir die Kavitation. Sowohl diese Gas-
anhaftungen als auch in der metallischen Matrixschmelze vorhandene Gasblasen senken
die Kavitationsschwelle und erleichtern somit die Entstehung der akustischen Kavitation
(136, 142].

Die benetzungssteigernde Wirkung einer Ultraschallbehandlung ist auf das Implodieren
der Blasen zurtickzuftihren. Dabei entstehen sogenannte Hochgeschwindigkeits-Jets mit
300-1000 m/s und ein hydrodynamischer Druck im GPa-Bereich [135, 142, 143]. Des Wei-
teren beruhen die Homogenisierung/ Durchmischung der Verbundwerkstoffschmelze,
die Kornfeinung und die Agglomeratzerteilung auf diesen Phanomenen. Neben der Be-
netzung wird daher die Partikelverteilung in Aluminium-Matrix-Verbundwerkstoffen
durch eine Ultraschallbehandlung verbessert [22, 87, 108, 142, 144, 145]. Die entgasende
Wirkung einer Ultraschallbehandlung beruht darauf, dass sich aufgrund der gleichgerich-
teten Diffusion Gase, die innerhalb der Schmelze geldst sind und Gasanhaftungen an der
Oberflache der Verstarkungsphase anhaften, konzentrieren, wachsen und nach und nach
zur Oberflache auftauchen bzw. dariber entweichen. Wenn die Blasen kollabieren, baut
sich eine von der Ultraschallquelle abgewandte, sogenannte akustische Stromung auf,
die eine signifikante Durchmischungswirkung entwickeln kann [88, 108, 135, 136]. Wah-
rend der VergroBerung des Blasenradius 1, wird die Temperatur der Blase-Schmelze-
Grenzflache unterkihlt, was zu einer Keimbildung an der Blasenoberflache fuhrt. Diese
Keime werden von der akustischen Stréomung innerhalb der Schmelze verteilt, was eine
betrachtliche Erhohung der Keimanzahl und damit eine kornfeinende Wirkung bewirkt
[88, 136, 138]. Der zweite fur die Kornfeinung verantwortliche Effekt ist die Dendritenfrag-
mentierung. Wahrend der Ultraschallbehandlung einer metallischen Schmelze im Tem-
peraturbereich des Erstarrungsintervalls, bewirken die oben genannten Hochgeschwin-
digkeits-Jets und der hydrodynamische Druck ein Zerbrechen der Dendritenstrukturen.
Die akustische Stromung verteilt diese Fragmente, wodurch die Anzahl an Erstarrungs-

keimen in der gesamten Schmelze ebenfalls erhoht wird [88, 138].

Die Einsatzmoglichkeit einer Ultraschallbehandlung zur Verbesserung der Benetzbarkeit
der Verstarkung beschrankt sich auf schmelzmetallurgische Verfahren, die in Kapitel 3
naher erlautert werden. Aktuell stellt der Einsatz der Ultraschallbehandlung fir die Seri-

enproduktion noch eine Herausforderung dar [74, 136].
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2.6.5. Erhohter Festphasenanteil der Matrixschmelze

Fur schmelzmetallurgische Verfahren zur Herstellung von MMCs kann der Festphasen-
anteil der Matrixschmelze wahrend der Einarbeitung der Verstarkung erhoht werden, um
die Benetzung zu beschleunigen [66, 74, 117, 146]. Hierbei steht wie in 2.6.4 die Erzeu-
gung einer externen Kraft im Mittelpunkt, um die fest/ flissig Grenzflache yLV zu beein-

flussen und somit die Benetzung zu tiberwinden.

Legierungen sind im Gegensatz zu reinen Metallschmelzen dadurch gekennzeichnet,
dass sie keine einheitliche Erstarrungstemperatur, sondern einen Erstarrungsintervall
aufweisen (Abbildung 2-16). Ausgenommen ist davon die eutektische Zusammenset-
zung. Die Differenz zwischen der Liquidus- und der Solidustemperatur ist abhangig von
dem Legierungssystem. In AlSi-Legierungen besteht die maximale Loslichkeit der sekun-
daren Si-Phase bei ~12,6 wt.-%, was das Eutektikum in dem bindren Phasendiagramm
darstellt. In hypoeutektischer Zusammensetzung scheidet sich das o-Aluminium und in
hypereutektischer Zusammensetzung das B-Silizium zwischen der Liquidus- und der So-

lidustemperatur aus.
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Abbildung 2-16: binires Phasendiagramm mit Erstarrungsintervall fiir AlSi-Legierungen, nach [7]

Die ausgeschiedenen o- oder -Teilchen kollidieren vermehrt mit der Verstarkung und
erhohen zudem die Scherspannung zwischen Matrix und Verstarkung, wodurch die
Oberflachenspannung tiberwunden werden kann [66, 74, 117, 145, 146]. Weiterhin erfolgt
eine bessere Verteilung der Partikel bzw. eine Zerteilung von Agglomeraten durch den

erhohten Festphasenanteil respektive durch die erhohte Viskositat.
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2.7. FlieBvermogen

Monolithische Metallschmelzen verhalten sich nach Uberschreiten der Liquidustemper-
atur stromungsmechanisch wie eine Flissigkeit. Dies ist einer der charakteristischen Un-
terschiede zu der schmelzmetallurgischen Verarbeitung von Metall-Matrix-Ver-
bundwerkstoffen. Die Verstarkungswerkstoffe weisen zumeist eine deutlich hohere
Schmelztemperatur als die Matrix auf (siehe Kapitel 2.2), weshalb nach Uberschreiten der
Matrix-Liquidustemperatur die Verstarkungsphase weiterhin im festen Zustand vorliegt.
Dieses heterogene Gemisch aus Flissigkeit und verteilten Festkorpern wird als Suspen-
sion bezeichnet, was eine grundlegende Erorterung in Bezug auf die gieBtechnologischen
Eigenschaften verlangt. Das folgende Kapitel befasst sich daher mit dem FlieBvermogen
von Suspensionen, was fir die schmelzmetallurgische Verarbeitung von

partikelverstarkten Aluminium-Matrix-Verbundwerkstoffen von hoher Relevanz ist.

Eine Grundvorraussetzung, um qualitativ hochwertige Gussteile schmelzmetallurgisch
zu fertigen, ist die Fahigkeit der Verbundwerkstoffsuspension die GieBform vollstandig
zu fullen und abzubilden, ohne vorher zu erstarren. Diese Eigenschaft wird durch die Flie-
Beigenschaften beschrieben, die wiederum durch das Formfullungsvermoégen und das
FlieBvermdgen charakterisert sind. Das Formfullvermogen beschreibt die Fahigkeit zur
Abbildung feiner Konturen des Formhohlraums, wobei das FlieBvermogen determiniert,
wie weit die Verbundwerkstoffsuspension im Formhohlraum flieBen kann, bevor sie er-
starrt. Das FlieBBvermdgen wird zumeist mit Hilfe einer spiralférmigen Giel3form ermittelt,
indem die Auslauflange bestimmt wird [12, 64, 147]. Die FlieBlange Lr kann fiir metalli-

sche Schmelzen nach folgender Gleichung prognostiziert werden [148]:

d
Ly = #—;{K) (AH + CpAT) (1 + g) (2-27)
K = o) [*5, (2-28)

wobei Cp die spezifische Wéarme der flissigen Legierung ist, d die Dicke des Gussteils,
AH die Schmelzwarme der Legierung, h der Warmetibergangskoeffizient zwischen Ko-
kille und Metall, Km die Warmeleitfahigkeit der Kokille, T die Temperatur der Schmelze,
Tx die Temperatur der Kokille, AT die Uberhitzung, v die FlieBgeschwindigkeit der
Schmelze, Ax die Lange der Zone an der Spitze des flieBenden Stroms, in der es zu einer
Drosselung kommt, ax die Temperaturleitfahigkeit der Kokille und pm die Dichte des flts-

sigen Metalls.

Wendet man das Modell nach Flemings flir partikelverstarkte Metall-Matrix-Verbund-
werkstoffe aus den Gleichungen (2-27) und (2-28) an, nimmt die FlieBlange Ly mit zuneh-

menden Partikelanteil ab, was qualitativ mit experimentellen Ergebnissen tberein-
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stimmt. Allerdings zeigen sich besonders bei hoheren Partikelanteilen, dass die berech-
neten Werte fur Ly viel hoher ausfallen, als die experimentell ermittelten FlieBlangen [13,
36].

Das FlieBvermogen muss als technologischer Kennwert verstanden werden, der wiede-
rum durch die werkstoffspezifische Stoffkonstante W und dulBlere, auf die Schmelze bzw.
die Suspension wirkende Gegebenheiten G, gekennzeihnet ist [12, 13, 36, 147]. Die we-
sentlichen EinflussgroBen auf das FlieBvermdgen fiir metallische Schmelzen sind der Ab-

bildung 2-17 zu entnehmen.

Neben den EinflussgroBBen aus Abbildung 2-17 wird das FlieBvermdgen von Metall-Mat-
rix-Verbundwerkstoffen von den Eigenschaften der Verstarkung beeinflusst. Dazu geho-
ren GroBe, Form, Volumenanteil, Partikelsedimentation, Agglomeration und die Bildung
intermetallischer Phasen [12, 13, 36]. Diese Eigenschaften finden in den Gleichungen (2-
27) und (2-28) nach Flemings keine Berticksichtigung, weshalb die Vorhersage von Lg fur

MMCs damit ungentigend ausfallt.

FlieBvermogen
= 1
N
werkstoffspezifische
Stoffkonstante W auBere Gegebenheiten G
p =Dichte gegenseitige T = Temperatur
n = Viskositét chemische und P = GieBdruck
o = Oberflachenspannung ph y sikalische F = Formzustand
i = Warmeinhalt Beginflussng _— R

E = Erstarrungsverhalten chemisch F, physikalisch F|

geometrisch Fg

Abkthlgeschwindigkeit Strémungsgeschwindigkeit
V(T 1, Fp) vo(T, 1, Fp

Abbildung 2-17: die EinfluBgréBen des FlieBvermébgens von Metallschmelzen, nach [147]

In partikelverstarkten MMCs treten hydrodynamische Effekte durch Interaktionen zwi-
schen der flissigen und der festen Phase auf, sowie Kollisionen der Partikel, wodurch
Agglomerate entstehen konnen. Diese Effekte werden fur die schergeschwindigkeitsab-
hangige Viskositat von MMC-Schmelzen verantwortlich gemacht [34, 35]. Die Viskositat
einer MMC-Schmelze ist ein wesentlicher Faktor, der das FlieBvermogen beeinflusst, sich
jedoch grundsatzlich von monolithischen Metallschmelzen unterscheidet. Im folgenden
Kapitel werden daher die viskositatsbeeinflussenden Mechanismen von Suspensionen

naher erlautert.
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2.7.1. Die Viskositat von MMC-Schmelzen

Die dynamische Viskositat n von newtonschen Fluiden, wie Metallschmelzen, wird nach
dem Zwei-Platten-Modell (Abbildung 2-18-a) durch einen linearen Zusammenhang der
Schubspannung T und der Schergeschwindigkeit y beschrieben [149-151]:

F
= (2-29)
d
= 2-30
=g (2-30)
- -

wobei F die Kraft, A die Flache, v die Geschwindigkeit und dx die Verschiebung eines
Punktes in x-Richtung darstellen.

a) b)

\ 4

>y

Abbildung 2-18: a) Veranschaulichung der linearen Viskositat nach dem Zwei-Platten-Modell, nach [151],
b) Viskositétseigenschaften nowtonsche Fluide, nach [151]

Newtonsche Fluide sind dadurch gekennzeichnet, dass ein linearer Zusammenhang zwi-
schen Schergeschwindigkeit und Schubspannung, unabhangig von der Dauer der Sche-
rung, besteht (Abbildung 2-18-b) [149].

Partikelverstarkte Metall-Matrix-Verbundwerkstoffe sind hingegen durch thixotrope Ei-
genschaften gekennzeichnet und somit keine newtonschen Fluide. Die Viskositat steigt
dabei mit zunehmenden Partikelanteil stark an [8, 12, 3335, 152]. Aufgrund der thixotro-
pen Eigenschaften sinkt die Viskositat einer MMCp-Schmelze mit zunehmender Scher-
geschwindigkeit allerdings. Thixotrope Substanzen sind zumeist durch Strukturviskosi-
tat gekennzeichnet. Dies ist die Eigenschaft einer Flissigkeit oder Suspension bei zu-
nehmender Scherbeanspruchung eine abnehmende Viskositat auszubilden. Wird die
Scherung verringert oder ganzlich unterbrochen, steigt die Viskositat wieder entspre-
chend. Abbildung 2-19 stellt in a) die typische Abhangigkeit der Viskositat von der Scher-

geschwindigkeit im zeitlichen Verlauf fir strukturviskose Substanzen dar [149].
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Die Viskositat einer unverstarkten Aluminiumlegierung betragt etwa 1 mPa s [12, 153].
Von partikelverstarkten MMC-Schmelzen ist die Viskositat deutlich hoher und abhéangig
von der Schergeschwindigkeit, wie in Abbildung 2-19 b) ersichtlich ist. Es wird davon
berichtet, dass ein 30 Vol.-% SiCp verstarkter Aluminium-Matrix-Verbundwerkstoff bei
hohen Schergeschwindigkeiten ab 100 bis 1000 s die Eigenschaften von newtonschen
Fluiden aufweist [35].
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Abbildung 2-19: a) Verlauf der Viskositat einer strukturviskosen Substanz unter variabler Scherungsbe-
anspruchung, nach [149] und b) schergeschwindigkeitabhéngige Viskositdat von AMCs mit 20 und 30 Vol.-
% SiC-Partikelverstarkung, nach [35]

Es existieren mehrere numerische Modelle, um die Viskositat von Suspensionen in Ab-
hangigkeit von Partikelgehalt, -groBe und -form zu berechnen. Fir besonders dinnflis-
sige Suspensionen, mit einem Festphasenanteil ¢ < 0.1 bzw. newtonsche Substanzen,

kann die Viskositat mit Hilfe der Einstein-Gleichung bestimmt werden [12, 13]:

uy = uM (1 + 2,5 @* + 10,25 ¢?) (2-32)

wobei nuv die scheinbare Viskositat der Verbundwerkstoff-Schmelze, v die Viskositat
der Flussigkeit ohne Feststoffanteile und ¢ der Volumenanteil der festen Phase darstellt.
Bei hoher Schergeschwindigkeit kann die Viskositat einer Suspension daher mit Glei-
chung (2-32) bestimmt werden. Fir niedrige Schergeschwindigkeit besteht jedoch eine
erhebliche Diskrepanz zu den experimentell ermittelten Viskositdtswerten von MMCs
[12, 35]. Die Gleichung nach Lawrence fiihrt einen Faktor & ein, der das Partikelaspekt-
verhaltnis bertcksichtigt [13]:

= k(14 25 0) + 1= [ ] 0. (2-33)

157
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Wang bertcksichtigt neben ¢ und ¢ zusatzlich den Partikeldurchmesser Dp bzw. die
PartikelgroBe [13]:

_ §(=1+Dp)*%5
Hv = IM (001+37,35Dp)0%5 P

(2-34)

Allerdings zeigen die berechneten Werte aus (2-33) und (2-34) ebenfalls eine deutliche
Diskrepanz zu den wenigen veroffentlichten, experimentell bestimmten Viskositatswer-
ten. Bemerkenswert ist, dass je hoher der Partikelgehalt ist, desto groBer fallt dabei die
Diskrepanz aus. Fur eine angenommene Viskositat der Matrixschmelze von 1 mPa s [153],
einem Partikelgehalt um 30 Vol.% und einem Partikeldurchmesser von 20 pm ergeben
sich je nach Modell Werte fir die Viskositat im Bereich von 2 mPa s bis b mPa s. Die ex-
perimentell bestimmten Viskositatswerte liegen jedoch um GréBenordnungen hoéher. Der
Wertebereich, je nach Schergeschwindigkeit, reicht von 40 mPa s bis 300 mPa s [33, 154].
Fur niedrige Schergeschwindigkeiten zwischen 1 s7! bis 10 s~! wurden sogar Werte ober-
halb von 10.000 mPa s gemessen [12, 33].

Das rheologische Verhalten von MMC-Schmelzen ist bis dato nicht erschépfend unter-
sucht bzw. ganzlich verstanden. Die Viskositéat, als Bestandteil der werkstoffspezifischen
Stoffkonstante W, beinflusst das FlieBvermogen einer MMC-Schmelze. Weitere zu be-
rticksichtigenden Einflussfaktoren auf das FlieBvermdgen einer MMCp-Schmelzewerden

folgend beschrieben.

2.7.2. FlieBvermogen — Einflussfaktoren fur MMC

Das Kapitel 2.7 beschreibt die charakteristischen Unterschiede zwischen Metallschmel-
zen und MMC-Schmelzen in Bezug auf dessen FlieBvermogen. Das folgende Kapitel soll
einen Uberlick der Einflussfaktoren auf das FlieBvermogen von partikelverstarkten Metall-

Matrix-Verbundwerkstoff Suspensionen schaffen.

Wie bereits berichtet, steigt die Viskositat mit zunehmenden Partikelanteil stark an. Mit
zunehmender Konzentration miissen Effekte, wie hydrodynamische Wechselwirkungen,
Partikelrotation, Kollisionen zwischen der Verstarkungsphase und Agglomeratbildung
bertcksichtigt werden [34]. Einige Untersuchungen zeigen, dass die PartikelgroBe und
damit auch die spezifische Partikeloberflache einen exponentiellen Einfluss auf das Fliel3-
vermogen zeigen [13, 152, 155]. Mit abnehmenden Partikeldurchmesser erhoht sich die
Gesamtoberflache der Partikel. Der Widerstand gegen die Fliissigkeitsstromung steigt
mit zunehmender Partikeloberflache, was eine erhohte Viskositat zur Folge hat [13, 156].
Da die Form der Verstarkung das Verhaltnis von Oberflache zu Volumen respektive die
Grenzflache beeinflusst, wirkt sie ebenfalls viskositatsbeeinflussend [13]. Veranderungen
in der Partikelmorphologie beeinflussen zuséatzlich die Art und Intensitat der Wechselwir-
kung zwischen den Partikeln, sowie zwischen Partikeln und Matrixfltissigkeit. Partikel

mit komplexer Geometrie, konnen durch ein kurzzeitiges Verhaken den FlieBwiderstand
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stark beeintrachtigen, wahrend ideal runde Partikel einen vergleichsweise geringen Wi-

derstand erzeugen [149].

Die Bildung von Partikelansammlungen sind eine grundsatzliche Herausforderung bei
der Produktion von partikelverstarkten Metall-Matrix-Verbundwerkstoffen. Sie stellen ge-
genuber der einzelnen Partikel eine vergroflerte und komplexere Morphologie dar, siehe
Abbildung 2-20. Aufgrund von Van der Waals- und Kapillarkraften haften die Partikel an-
einander [49]. Mit abnehmendem Partikeldurchmesser steigt die Wahrscheinlichkeit,
dass die Partikel bereits als Schuttgut Agglomerate ausbilden. Zuséatzlich kénnen Agglo-
merate durch Partikelkollisionen innerhalb der MMC-Schmelze entstehen [13, 34]. Wird
die MMC-Schmelze einer Scherbeanspruchung ausgesetzt, kann neben dem Agglome-
rationsprozess, auch eine Deagglomeration beobachtet werden [149]. Die Auswirkungen
auf die mechanischen Eigenschaften des Verbundwerkstoffes durch Agglomeration wer-
den in Kapitel 2.8 genannt. Die Viskositat der MMC-Schmelze wird ebenfalls durch sie
beeinflusst, da die Agglomerate einen Anteil an eingeschlossener bzw. anhaftender Mat-
rixschmelze beinhalten. Dieser Anteil der Matrixschmelze ist als immobil zu bewerten
und kann nicht mehr dem Fluidgehalt der Matrix zugerechnet werden. Der effektive Par-
tikelvolumenanteil (V P fexti) Wird durch diesen Effekt vergroBert und somit die Viskosi-
tat der MMC-Schmelze [12, 35, 149].

Volumenanteil
Verstarkungsphase (VP)

eingeschlossene | mfektiver Partikel-
Matrixschmelze

Volumenanteil:
VPeffektiv =VP +
eingeschlossene und an-

haftende flissige Matrix

Abbildung 2-20: Definition des effektiven Partikelvolumenanteils bei Agglomeraten; Summe des realen
Volumenanteils der Partikel und der eingeschlossenen oder anhaftenden (immobilisierten) fliissigen Phase,
nach [149]

In Kapitel 2.5.2 wurde das thermodynamische Ungleichgewicht zwischen Matrix und
Verstarkung beschrieben, was die Ausbildung einer Grenzflachenphase zur Folge haben
kann. Die Ausbildung der Grenzflachenreaktionsprodukte ist dabei stark zeit- und tem-
peraturabhangig. Sowohl die Morphologie, als auch der Volumenanteil der Verstarkung

konnen durch die Ausbildung von Grenzflachenreaktionsprodukten modifiziert werden,
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was ein abnehmendes FlieBvermogen zur Folge hat, wie Abbildung 2-21 veranschaulicht
(8,12, 183, 19, 32, 34].
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Abbildung 2-21: Einfluss von Grenzflichenreaktionsprodukten auf das FlieBvermégen von Aluminium-

Matrix-Verbundwerkstoffen, nach [32]

2.8. Gefiige

Das Geflige eines Metall-Matrix-Verbundwerkstoffes wird, wie bei metallischen Bautei-
len, durch Faktoren, wie die chemische Zusammensetzung der Matrix (bzw. der Verstar-
kung), die Abkuhlgeschwindigkeit, die GieBtemperatur und die Viskositat der Schmelze
beeinflusst. Zusatzlich wirken noch Faktoren der Verstarkung wie Volumenanteil, Grof3e,
Form, thermische Ausdehnung, Warmeleitfahigkeit, Dichte und die Grenzflachenener-
gien auf die Mikrostruktur. Das Zusammenspiel dieser Faktoren mit den Prozessparame-
tern ist ausschlaggebend fur die Morphologie des Gefliges und somit fur die Eigenschaf-
ten des MMCp. Die Verteilung der Partikel ist neben dem genutzten Verfahren fur die
Einarbeitung der Verstarkung in die Matrix, auch von der Erstarrung des Gefliges abhan-

gig, was im Kapitel 2.8.1 naher erlautert wird.

Eine der wesentlichen Herausforderungen bei der Verarbeitung von Metall-Matrix-Ver-
bundwerkstoffen ist die Vermeidung von Hohlrdumen im Gefiige, die als Porositat zusam-
mengefasst werden. Die mechanischen Eigenschaften eines partikelverstarkten Metall-

Matrix-Verbundwerkstoffes werden sowohl von der Verteilung der Partikel, als auch von
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der Porositat mafBgeblich beeinflusst. Im Kapitel 2.8.2 werden daher charakteristische

Erscheininungsformen und deren Ursache beschrieben.

Die Verstarkungspartikel interagieren mit der metallischen Matrix wahrend der Verarbei-
tung und der Erstarrung. Nach dem Prinzip der heterogenen Keimbildung kann die Ober-
flache der Verstarkungspartikel als Ausgangspunkt fur die Keimbildung von priméaren
und sekundaren Phasen fungieren. Fir die Keimbildung der Priméarphase auf einem Par-
tikel ist eine gewisse Unterkihlung der Partikeltemperatur im Vergleich zur Matrixtem-
peratur notwendig. Die Partikel erreichen jedoch nach dem Kontakt mit der Schmelze
innerhalb kurzer Zeit ein thermisches Gleichgewicht mit der Matrixschmelze. Die Keim-
bildung der priméaren o-Al Phase kann daher auf den Verstarkungen SiC, Al2O3- oder Gra-
phit in den meisten Al-Legierungen nicht beobachtet werden. Fur AlSi-Legierungen
wurde die Keimbildung der priméren Phase ausschlieBlich in hypereutektischer Zusam-
mensetzung festgestellt [12, 21]. Die Verstarkungswerkstoffe SiC, Al2O3 oder Graphit be-
wirken in AlSi-Legierungen jedoch die Keimbildung der eutektischen Si-Teilchen, was

zu einer Verfeinerung der Si-Teilchen in der Matrix fuhrt [23, 24, 32].

Neben der heterogenen Keimbildung wird die KorngroBe der Matrixlegierung weiterhin
durch ein partikelgehindertes Kornwachstum und durch eine reduzierte Konvektion
wahrend der Erstarrung beeinflusst. Gussteile mit niedrigem Temperaturgradienten
zeigen mit zunehmendem Partikelgehalt ein verfeinertes Geflige in Folge des partikelge-
hinderten Kornwachstums. Fur Gussteile mit hohem Temperaturgradienten verhalt sich

der partikelgehinderte Kornwachstumsmechanismus kontrar [24].
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Abbildung 2-22: die KorngréBe einer AIMg1SiCu-Matrix im Vergleich mit einem 10 und einem 20 % SiC-
AMCY, nach[23]
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2.8.1. Partikelverteilung

Um das volle Potential eines partikelverstarkten MMC in Bezug auf Festigkeit, Zahigkeit
oder VerschleiBwiderstand auszuschopfen, ist eine moglichst gleichmaBige Verteilung
der Partikel erforderlich [2, 34, 74]. Die Partikelverteilung in einem MMCp wird durch fol-

gende unterschiedliche Prozessstadien beeinflusst [12]:

i.  Verteilung wahrend der Einarbeitung in die flissige Matrix,
ii.  Verteilung nach dem Einarbeiten in die fliissige Matrix, aber vor der Erstarrung,
und

iii.  Verteilung nach der Erstarrung.

In Kapitel 3.2 wird der Einfluss des Verfahrens wahrend der Einarbeitung der Partikel in

die flissige Metallmatrix (i) auf die Verteilung naher erlautert.

28.1.1. Partikelsedimentation

In Folge der unterschiedlichen Dichte zwischen Matrix und Verstarkungsphase ent-
mischen sich die Partikel aufgrund der Schwerkraft in der flissigen Matrix vor der Erstar-
rung (ii). Mit zunehmenden Partikelanteil und abnehmenden Partikeldurchmesser verrin-

gert sich die Sinkgeschwindigkeit der Partikel vp [12]:
UP = US (1 - Vp)p, (2‘35)

wobei vg die Stokes Geschwindigkeit, Vp den Volumenteil der Partikel, dp den Partikel-
durchmesser und d, den mittleren Agglomeratdurchmesser darstellen. Die Konstante p

wird in Abhangigkeit der Reynoldszahl fiir Re < 0,2 nach:
p= 465+ 1957, (2-36)
A
berechnet. Fir 0,2 < Re < 1 gilt:
_ dp -0,03 ;
p=(435+ 17dA) Re~003, (2-37)

Innerhalb des Erstarrungsintervalls der Matrixschmelze wird nur eine geringe bzw. keine
schwerkraftbedingte Entmichung der Partikel beobachtet. Die festen Bestandteile der
Matrixschmelze weisen die gleiche Dichte wie die flissigen Bestandteile auf, weshalb
sie weder absinken noch aufschwimmen. Die Partikel werden daher von den festen Be-
standteilen der Matrix an ihrer Bewegung in Folge eines Dichteunterschieds gehindert

(34].
2.8.1.2.  Erstarrungsbedingte Partikelverteilung

Ein wesentlicher Faktor der die Verteilung der Partikel in MMCs beeinflusst, ist die
Erstarrungsfront der Matrixlegierung (iii). Wie bereits oben beschrieben, erstarren die
priméaren Phasen der Matrix meist nicht auf der Partikeloberflache, bis auf einige tibereu-

tektische Legierungen. Sollte keine erstarrungsbedingte Keimbildung an der Oberflache
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der Partikel auftreten, werden die Partikel von der Kristallisationsfront abgestoB3en und
sedimentieren in die interdendritischen noch flissigen Bereiche. Dieser Mechanismus
wird als sogenanntes particle pushing phenomea bezeichnet und wird maBgeblich von
der Erstarrungsgeschwindigkeit gesteuert [12, 21, 24, 34, 157, 158]. Daher ist es be-
sonders flir die schmelzmetallurgische Verarbeitung von partikelverstarkten MMCs
wichtig, die fir die Erstarrung relevanten Parameter wie Benetzung, Wandstarke der
Formkavitat, Schmelztemperatur, GieStemperatur und Warmekapazitat zu kontrollieren.
Mit zunehmender Abktihlgeschwindigkeit und feinerer dendritischer bzw. regelmaBig
kugelférmigen Struktur, verringert sich das Quantum partikelverarmter Bereiche im Ge-
fige, wie in Abbildung 2-23 a) und b) in Abhangigkeit des sekundéren Dendritenarmab-
stands (SDAS) ersichtlich ist [24, 49, 158]. Es existiert jedoch eine kritische Erstarrungs-
rate, unterhalb der sich der positive Einfluss abnehmender Abkihlgeschwindigkeit in das
Gegenteil umkehrt. Bei sehr hohen Erstarrungsgeschwindigkeiten ist das GroBenverhalt-
nis zwischen Partikeldurchmesser und SDAS entscheidend. Die Partikel konnen nach un-
terschreiten des kritischen GréBenverhaltnisses nicht mehr in das feine Netz eindringen,
weshalb sie sich konzentrieren und in Gruppierungen ansammeln, Abbildung 2-23 ¢)
[158].
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Abbildung 2-23: Einfluss der Abkiihlgeschwindigkeit respektive des SDAS auf die Partikelverteilung,
nach [158]
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2.8.2. Porositat

Porositat stellt Fehlstellen im Geflige dar, die sich negativ auf die mechanischen Eigen-
schaften und die mechanische Bearbeitung auswirken. Je nach der Verursachung wird
Porositat in Gasporositat, Randporositat, Formgas- oder Kerngasporositat, Luftein-
schlisse und Schwindungsporositat unterteilt. Fir partikelverstarkte Metall-Matrix-Ver-
bundwerkstoffe gelten die Wasserstoffentwicklung respektive Gasporositat, Gasein-
schlisse beim Mischen und die Schwindungsporositat als Triebfedern flir die Entwick-
lung von Porositat [159]. In Abbildung 2-24 sind die fiir partikelverstarkte Alumnium-Mat-
rix-Verbundwerkstoffe charakteristischen Erscheinungsformen der Porositat veran-
schaulicht [9].

Eine nennenswerte Quelle fur die Gasporositat stellen anhaftende Gase bzw. H20 an der
Oberflache der Partikel dar, was aufgrund der grof3en spezifischen Oberflache einer Par-
tikelverstarkung erheblich sein kann und mit abnehmendem Partikeldurchmesser weiter
zunimmt [136]. Es wird von einem nahezu linearen Zusammenhang zwischen Partikel-
gehalt und Gasporositat berichtet [159]. Die mit zunehmenden Partikelgehalt steigende
Viskositat einer MMC-Schmelze, verhindert zusehens ein alleiniges Aufsteigen der Gas-
blasen an die Oberflache, weshalb sie vermehrt im Gusstlick verbleiben. Daher wird der
Einsatz von Blasenfallen im GieBlaufsystem empfohlen [8]. Neben der Tatsache, dass
Gasporen Fehlstellen im Geflige darstellen, férdern Sie die Bildung von Agglomeraten, da

es fur Partikel innerhalb der MMC-Schmelze energetisch glinstig ist, sich an Gasblasen

anzulagern [34].

Abbildung 2-24: Porositét in partikelverstérkten AMC: a) Gasporen, b) Blaslunker, ¢) Mikrolunker an Par-
tikeln, nach [9]

Fur schmelzmetallurgische Prozesse, wie das RuhrgieBverfahren (siehe Kapitel 3.2), be-
steht ein erhohtes Risiko, Gase bzw. den Oxidfilm von der Schmelzbadoberflache durch
die Ruhrwirkung in die Schmelze einzuarbeiten [117, 159]. Neben der Kontermination der
Partikeloberflache durch anhaftende Gase, birgt daher die Einarbeitung der Partikel in
die Matrix die Gefahr, Gas in die Matrixschmelze einzuarbeiten. Die Entgasung einer
Aluminiumschmelze mittels Sptlilgasbehandlung, ist eine tubliche Methode, um die
Gasporositat zu mindern. Fur partikelverstarkte Aluminium-Matrix-Verbundwerkstoffe

wird jedoch berichtet, dass eine Splilgasbehandlung den Gasgehalt in der AMCp-
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Schmelze erhoht [159] bzw. die Partikel an die Schmelzbadoberflache tragt [9]. Eine Va-
kuumentgasung weist eine reltiv geringe Entgasunggeschwingkeit auf bereits geldste
Gase innerhalb einer MMC-Schmelze auf [117]. Allerdings verringert sich das Quantum
der an Partikeln anhaftenden Gase innerhalb eines Vakuums. Weiterhin wirkt sich eine
Vorerwarmung der Partikel positiv auf die Menge des anhaftenden H2O bzw. anhaftender
Gase aus. Die Einarbeitung von Gasen in die MMC-Schmelze, wahrend des Einrtiihrens
von Partikeln, wird durch eine Verringerung der Kontamination auf der Partikeloberflache

reduziert, was sich positiv auf die Porositat auswirkt [117].

Porositat in Folge einer erstarrungsbedingten Schrumpfung, sogenannte Lunker, entsteht
im Allgemeinen durch ein falsch ausgelegtes Anschnittsystem und eine ungeeignete
Formtemperatur [159]. Fiir MMCs ist die Differenz der Warmeausdehnungskoeffizienten
zwischen Matrix und Vertsarkung fir die Bildung von Lunkern besonders wichtig. Wie
im Kapitel 2.4.1 bereits beschrieben wurde, fiihrt eine unvollstandige Benetzung der Ver-
starkung zur Bildung von Hohlrdumen zwischen der Matrix und der Verstarkung wahrend
der Erstarrung, da die metallsichen Matrixwerkstoffe zumeist einen héhren Warmeaus-
dehnungskoeffizienten besitzen. Folglich ist die Volumenabnahme der Matrix bei dem
Ubergang vom fliissigen in den festen Zustand groBer, als von der Verstarkung. Diese
Form von Porositat an der Oberflache der Verstarkungsphase wird als Mikrolunkerung
bezeichnet, siehe Abbildung 2-24-c [107].

Eine Veredelung des Matrixmaterials bzw. eine Kornfeinung ist fur AlSi-Legierungen tib-
liche GieBereipraxis. Es wird fur partikelverstarkte AMCs von einer porositdtmindernen
Wirkung durch eine Strontiumveredelung [8] bzw. eine Kornfeinung mittels AlTisB1 [11]
berichtet.

Die Weiterverarbeitung des MMC-Halbzeugs durch Extrusion [160] oder im Druckgief3-
verfahren mit vakuumentlifteter GieBform (siehe Kapitel 4.2) stellen Verarbeitungsmog-
lichkeiten dar, um die Porositat nach der Einarbeitung der Partikel zu verringern. ks wird
davon berichtet, dass Umformverfahren, wie Verdichten bzw. Walzen, die Poren nach
dem GieBen wieder verschlieBen kénnen [161]. Kontrar wird jedoch auf die hohe Druck-
festigkeit bei hohen Temperaturen und eine zu geringe Duktilitat fir einen AMCp mit
35 Vol.-% SiC-Verstarkung hingewiesen. Ein nachgelagertes Verdichten der Porositat

durch Warmwalzen oder heiBisostatisches Pressen ist daher nicht vollsténdig moglich [9].



3. Fertigungsverfahren - AMCpr Halbzeugproduk-
tion

Die Fertigung von AMCp-Bauteilen wird in die drei Prozessphasen (i) Vorbehandlung der
Verstarkungsphase, (ii) Produktion des Verbundwerkstoffes (Primarverarbeitung) und (iii)
das Ur-/ Umformen des Verbundwerkstoffes (Sekundarverarbeitung) unterteilt, woraus

sich unterschiedliche Prozessrouten fiir die Produktion eines AMCp-Bauteils ergeben.
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PKF »[Ruhren | —>[GieBen |—
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der flissigen E > - S i |
Phase Spruhkorn— ===y
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!
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P-partikelverstarkter MMC, KF-kurzfaserverstarkter MMC, LF-langfaserverstarkter MMC,
MF-monofilament MMC

Abbildung 3-1: Ubersicht der MMC Prozessrouten, nach [56]

Besonders in Bezug auf den maximalen Verstarkungsanteil, die Anlagenkomplexitat und
die Fertigungskosten unterscheiden sich die einzelnen Prozessrouten von einander. Im
Rahmen der vorliegenden Arbeit wird der Fokus auf eine giel3technologische Prozess-
route fur partikelverstarkte Aluminium-Matrix-Verbundwerkstoff-Gussteile gelegt. Im
Kapitel 3.2 wird daher gesondert der schmelzmetallurgische Fertigungsprozess der
AMCp-Halbzeuge (Primarprozess) und im Kapitel 4 die gieBtechnologische Weiterver-

arbeitung zu einem AMCp-Gussteil (Sekundarprozess) beschrieben (Abbildung 3-1).

46
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3.1. Pulvermetallurgische Verfahren

Die pulvermetallurgischen Verfahren zur Produktions von AMCp gelten als Festkorper

Fertigungsverfahren und basieren auf den folgenden drei Prozessteilschritten [16, 22]:

e Mischen des Keramikpulvers mit dem Aluminiumpulver,

e Verdichten des Pulvergemischs zur Herstellung von Grunlingen,

e Sintern durch Erwarmung.

Abbildung 3-2: Gemisch aus metallischem und keramischem Pulver, a) Sekundérelektronen Bild und b)
Riickstreuelektronenbild [23]

Sie unterscheiden sich damit ausschlief3lich durch den Prozesschritt des Pulvermischens
von den pulvermetallurgischen Verfahren zur Produktion von monolithischen Alumini-
umbauteilen [9]. Bei Einhaltung eines geeigneten GroBenverhéltnisses der Aluminium-
partikeln zu den Keramikpartikeln, ist das Verfahren durch eine gute Partikelverteilung
mit geringem Agglomeratanteil und guter Benetzung gekennzeichnet [12, 16]. Pulverme-
tallurgische Verfahren eignen sich zur Verarbeitung von Partikelkorngroéfen zwischen 0,5
bis 20 pm [9] und fur die Produktion von nanopartikelverstarkten AMCp. [16]

Haufig werden die Pulvergemische mit Hilfe von Planetenkugelmihlen hergestellt. Durch
die gezielte Vorbehandlung innerhalb der Planetenkugelmuihle konnen die mechanischen
Eigenschaften, des pulvermetallurgisch erzeugten AMCp-Bauteils hinsichtlich der Dukti-
litat und der Festigkeit gesteuert werden [162]. Dieser Prozess ist allerdings sehr zeitauf-

wendig und bendtigt meist mehrere Stunden.



3 Fertigungsverfahren - AMCP Halbzeugproduktion 48

a) b)

o=
DC gepulst Pulver- .
Stromversorgung gemisc

Mahlbehalter Som'lenrad
Elektrode

Abbildung 3-3: a) Hochenergie Kugelmahlen in Kugelmtihle, nach [163], b) Feld-Aktiviertes Sintern, nach
[164]

Auf die potenziellen Anwendungen pulvermetallurgisch erzeugter AMCp-Bauteile wirken
sich allerdings der hohe apperative Aufwand des Verfahrens, die begrenzte Produktform,
die Handhabung hochreaktiver, potenziell explosionsgefahrdeter Pulver und die hohen

Kosten, gegentuber schmelzmetallurgischer Verfahren, nachteilig aus (8, 9, 12, 146]).

3.2, Schmelzmetallurgische Verfahren

Bei schmelzmetallurgischen Verfahren werden die Partikel in eine geschmolzene Alumi-
nium-Matrix eingearbeitet und anschlieBend zumeist gieBtechnologisch zu einem Guss-
teil verarbeitet [16]. Die Partikelverstarkung ist bei diesen Verfahren wahrend der Pri-
marverarbeitung (Abbildung 3-1) auf 30 Vol.-% begrenzt, wovon ausschlieBlich die Dru-
ckinfiltraionsverfahren ausgenommen sind [24-26]. Der Einfluss auf die Viskositat bzw.
das FlieBvermogen bei einem hohen Verstarkungsanteil (>20 Vol.-%), ist fiir schmelzme-
tallurgische Verfahren, fiir die Priméar- bzw. die Sekundéarverarbeitung von groBer Bedeu-

tung [10]. Folgend werden die tublichen schmelzmetallurgischen Verfahren beschrieben.

3.2.1. Infiltrationsverfahren

Kennzeichnend fir Infiltrationverfahren ist ein dreidimensionaler Aufbau der
Verstarkung, in sogenannten Preforms, die in einem Infiltrationsprozef3 mit der Metallma-
trix in Kontakt kommt. Unterschieden werden die beiden Modifikationen drucklose Infilt-
ration und Druckinfiltraion. Die drucklose Infiltration ist ein von der Firma Lanxide entwi-
ckeltes Verfahren, um keramische Preforms durch eine Leichtmetalllegierung mit Hilfe

der Schwerkraft bei Temperaturen zwischen 973 bis 1273 K zu durchdringen.
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Abbildung 3-4: Ubersicht schmelzmetallurgische Verfahren, nach [64]

Die Dichte der keramischen Fullkorperschuttung betragt bis zu 55 Vol.-%. Allerdings ist
die Infiltrationsgeschwindigkeit mit weniger als 25 cm/h sehr gering, weshalb das Ver-
fahren unter Stickstoffatmosphéare durchgefiihrt wird und durch hohe Kosten gekenn-
zeichnet ist [8, 12, 23].

700 - 1000°C
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N,
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Verstarkungspartikel K- Katris-

Verbundwerkstoff

700 - 800°C

— >

N,
Atmosphare

Mg Partikel ~ Verstarkungspartikel Aluminium-Matrix-
Verbundwerkstoff

Abbildung 3-5: druckloses Infiltrationsverfahren zur AMCp Halbzeugproduktion, nach [23]
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Die Druckinfiltration (oder Squeeze-Casting) umfasst die druckunterstitzte Flu-
ssigkeitsinfiltration einer Preform. Die Herstellung der Preforms nimmt dabei einen
vorgelagerten zusatzlichen Verfahrensschritt ein. Die Schmelze wird in die vorgeheizte
Preform hydraulisch gepresst oder durch ein Vakuum eingesaugt, wobei die Kontaktzeit
der fllissigen Schmelze mit der Verstarkung realtiv kurz ist, was die Ausbildung inter-
metallischer Phasen verringert. Ein Verstarkungsanteil von bis zu 85 Vol.-% lasst sich
durch die Druckinfiltration realisieren. Der Schmelzeanteil muss dabei genau dosiert
werden, da kein Anguss vorhanden ist. Das Verfahren eignet sich fir Bauteile mit kom-
plexer Form und es ermoglicht eine endkonturnahe Fertigung, was sich positiv auf die
mechanischen Nachbearbeitungskosten auswirkt [8, 9, 23, 29]. Aufgrund der hohen
Prozesskosten und der Fertigunsgkosten fur die Preforms, eignet sich die Schmelzinfil-

tration allerdings nur fur Bauteile mit kleinen Stiickzahlen und hoher Wertschopfung [9].

StoBel

flissiges
Metal

Faser- oder
Partikel
Vorform

Abbildung 3-6: schematische Darstellung des Squeeze-Casting Prozesses, nach [23]

3.2.2. In Situ-Verfahren

Die Produktion von AMCp-Halbzeug durch in situ-Verfahren ist dadurch gekennzeichnet,
dass die Ziel-Verstarkungspartikel direkt innerhalb der fliissigen Matrix durch eine
exotherme Reaktion erzeugt werden. Typische Verstarkungen aus dem reaktiven in situ-

Verfahren sind TiB2, TiC oder AlIN, deren Reaktionsgleichungen folgend lauten [9, 12, 23]:

2B + Ti+ Al --> TiB2 + Al, (3-1)
C+Ti+Al-->TiC+ A, (3-2)
2A1 + N2 --> 2AIN. (3-3)

Der Partikeldurchmesser wird durch die Reaktionstemperatur gesteuert und liegt nach
unterschiedlichen Literaturangaben im Bereich von 0,25 bis 1,5 um [23] bzw. zwischen
0,2 bis 10 um [12]. Ein Vorteil der in situ-Verfahren besteht darin, dass Benetzungsprob-
leme aufgrund der chemischen Reaktion weitesgehend unterbunden sind und somit ein
fester Grenzflachenverbund entsteht [12, 23]. Dennoch wird von Porositatsproblemen und
damit verringerter Rissempfindlichkeit berichtet [9]. Des Weiteren ist das FlieBvermogen

aufgrund des geringen Partikeldurchmessers stark vermindert [8, 12, 23]. Weiterhin wird
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fr die chemischen Reaktionen (3-4 bis 3-5) Reinaluminium benétigt, um eine vollstan-
dige Reaktion der Reaktionspartner ohne Nebenprodukte zu gewahrleisten. Eine grof3se-
rientaugliche Umsetzbarkeit wird dadurch einschrankt, da die Verarbeitung von Reinalu-
minim eine getrennte GieBlinie samt Vorbehandlung bedarf, um Begleitelemente bzw.

Verunreinigungen zu vermeiden [9].

3.2.3. Sprihkompaktieren

Das Sprihkompaktieren zur Produktion von AMCp wurde von der Herstllung metallischer
Pulver abgeleitet. Die Auminiumlegierung wird aufgeschmolzen und mit Hilfe einer Dise
und einem Inertgas (Argon oder Stickstoff) zerstaubt. Durch eine weitere Diise werden
die Verstarkungspartikel in das zerstaubte Aluminiumpulver eingespriiht und auf einem
darunter liegenden Festkorper abgeschieden (Abbildung 3-7 a) [10, 12, 23]. Haufig wird

1 und ei-

dabei ein massiver Zylinder mit einer Abscheidungsrate zwischen 6-10 kg min™
ner Masse von bis zu 200 kg generiert. Es wird auch von der Moglichkeit berichet, einen
koaxialen Holhzylinders zu erzeugen [165]. Die sehr schnelle Erstarrungsrate der Matrixle-
gierung wahrend des Prozesses von bis zu 10° K s ™1, sorgt fiir eine kurze Kontaktzeit der

Schmelze mit der Verstarkung, so dass die Reaktionszeit begrenzt ist [9, 12, 23].

a)

AMCp-

Schmelze Ofen

Zerstauber —

M 14

Sprihnebel

breiige Schicht

Ablagerung ~—

Unterbau -
Tragerschicht

Abbildung 3-7: a) schematische Darstellung des Spriihkompaktier-Verfahrens zur Herstellung von AMCp
und Mikrostruktur des AMCp, b) homogene Partikelverteilung bei der Partikeleinspritzung, wéhrend die
Matrix im fltissigen Zustand ist, ¢) Partikel an der Peripherie des Matrixtropfens, aufgrund der Partikelinjek-
tion in die teilerstarrten Matrixtopfen [23]
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Die Verteilung der Partikel in dem erstarrten AMCp ist maBgeblich dadurch gekennzeich-
net, zu welchem Zeitpunkt in dem Prozess die Verstarkung den flissigen Alumini-
umpartikeln zugefihrt wird. Sollte die Temperatur der Matrixpartikel, wahrend des
Auftreffens der Verstarkungspartikel, zu gering sein, fihrt dies zu einer ungentigenden

Partikelverteilung respektive Agglomeratbildung (Abbildung 3-7 c) [23].

Aufgrund der aufwendigen Anlagentechnik sind die Prozesskosten erhoht und liegen
zwischen den Kosten fur pulvermetallurgische und rihrgegossene AMCp (Kapitel 3.2.4)
[12, 23]. Ein Nachteil des Spriuhkompaktieren ist, dass sich damit keine endkonturnahe
Fertigung realisieren lasst. Die Produktionskosten fir ein AMCp-Bauteil mit hohem
VerschleiBwiderstand (>20 Vol.%) werden daher deutlich durch eine aufwendige mecha-

nische Nachbearbeitung erhéht.

Im folgenden Kapitel wird das RuhrgieBverfahren beschrieben und anhand der in Kapitel
0 beschriebenen Anfordrungen an die Realisierbarkeit einer Prozessroute fiir die Produk-

tion dinnwandiger AMCp-Bauteile mit einem Verstarkungsanteil > 20 Vol.-% untersucht.

3.2.4. RuhrgieBverfahren

Bei dem RiihrgieBverfahren werden die Partikel innerhalb einer Schutzgasatmosphéare
der flissigen Matrixschmelze zugefiihrt, um sie mit einer Rihrgeometrie zu vermischen
(Abbildung 3-8). Die Rotation des Ruhrers erzeugt einen Strudel (englisch: vortex) in der

Matrixschmelze, der fur das Verfahren von essentieller Bedeutung ist.

Schutzgaszufuhr
Partikel-
zufuhr
—— Ofen
Tiegel
—— Rihrer
AMC;
Schmelze

Abbildung 3-8: schematische Darstellung des RihrgieBverfahrens

Durch die Rotation der Schmelze entstehen Scherkréafte an der PMga, wodurch die Grenz-
flachenenergien tberwunden, die Partikel verteilt und Agglomerte aufgebrochen werden
(5, 9, 12, 74, 166]. AnschlieBend wird das Material in Barren abgegossen. Diese AMCp-
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Halbzeuge werden in den GieBBereien wieder aufgeschmolzen und in die endgultige Form
gegossen.

Das von der Firma Duralcan in den 1980er Jahren kommerzialisierte Verfahren ist fur die
primare AMCp-Produktion im Vergleich zu allen anderen Prozessen zur Herstellung von
AMCp-Halbnzeugen durch die geringsten Prozesskosten gekennzeichnet [5, 9, 12, 16, 17,
22, 74]. Die Anzahl der in den letzten Jahren veroffentlichen wissenschaftlichen Publika-
tionen, im Zusammenhang mit Aluminium-Matrix-Verbundwerkstoffen, zeigen ein ge-
steigertes Interesse an dem RuhrgieBverfahren (Abbildung 3-9). Aufgrund der unkompli-
zierten Anlagentechnik lasst sich das Rihrgie3en relativ einfach in bestehende Giel3e-
reien integrieren, um den Verbundwerkstoff im Primarprozess herzustellen. Dabei kénnen
die herkobmmlichen Metallverarbeitungsrouten verwendet werden. Da das Verfahren fur
groBe Produktionsmengen geeignet ist, ermdglicht es eine tkonomische GroBserienan-

wendung zur Herstellung von fiur AMCpe-Halbzeugen [5, 12, 16].
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Abbildung 3-9: Anzahl der Verdffentlichungen zum Thema Aluminium-Matrix-Verbundwerkstoffe im
Zeitraum 2007-2017, nach [5]

Die Qualitat eines AMCp-Halbzeugs wird wahrend der Primarverarbeitung von einer Viel-

zahl an Parametern beeinflusst, die in Abbildung 3-10 zusammengefasst sind.
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Abbildung 3-10: RiihrgieBparamter zur Herstellung eines AMC?r in der Primérverarbeitung, nach [167]

Der Rithrer muss zur optimalen Verteilung der Partikel, sowie zur Uberwindung der Be-
netzung, eine axiale und radiale Stromung erzeugen [15, 36]. Eine etablierte Ruhrergeo-
metrie fir das RuhrgieBverfahren ist der Schragblattrihrer (Abbildung 3-11) [36, 168—170],
da er aufgrund Schragstellung der Blatter eine axiale sowie radiale Stromung im Rihrbe-
halter erzeugt [171].
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Abbildung 3-11: unterschiedliche Riihrergeometrien fiir radiale und axiale Strémung, nach [172]
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Die wesentlichen geometrischen Paramter des Schragblattrihrers sind:

e das Verhaltnis zuwischen Rotor- zu Tiegeldurchmesser,
e die Anzahl der Blatter,
e die Breite der Blatter, und

e der Anstellwinkel der Blatter.

Fr die Herstellung von partikelverstarkten Aluminium-Matrix-Verbundwerkstoffen wird,
bei einem flachen Tiegelboden, ein Durchmesser Dr zwischen 0,4 [15] bis 0,5 x Dt [168—
170] empfohlen, wobei Dr den Durchmesser des Schragblattrithres und Dt den Durch-
messer des Tiegels darstellen. Bei Tiegeln mit einem halbkugelférmigen Boden erzielt ein
Verhaltnis von 0,55 x Dt optimale Ergebnisse [168, 170]. Die Breite der Blatter orientiert
sich ebenfalls an dem Tiegeldurchmesser und betragt zwischen 0,1 bis 0,2 x Dr [15, 170].
Der Anstellwinkel der Blatter betragt zumeist zwischen 15 bis 60° [168, 169].

Um die Grenzflachenenergien zwischen den Partikeln und der Aluminium-Matrix zu
uberwinden sowie Agglomerate aufzubrechen, sind moglichst hohe Scherkrafte inner-
halb der Schmelze erwtinscht. Die Scherkraft an der PMga Fgeper Wird neben der Geomet-

rie des Rotors maBgeblich von der Drehzahl bestimmt [166]:
Fscher = 617 dPZ j/r (3-6)

wobei 1) die Viskositat der Matrix, dp der mittlere Partikeldurchmesser und y die Scher-
geschwindigkeit darstellen. Die Schergeschwindigkeit weist innerhalb des Ruhrbehal-
ters starke lokale Unterschiede auf [173]. Es besteht jedoch im laminaren Stréomungsbe-
reich ein linearer Zusammenhang zwischen der Drehzahl und der Rotorgeometrie, zur

Beschreibung der effektiven Schergeschwindigkeit y,r ¢ [174]:
Yerr = kmom, (3-7)

wobei kp die Metzner-Otto-Konstante und n die Drehzahl darstellen. Fir einen
Schragblattrithrer nimmt ky, einen Wert von 11,5 an [173].

Von diesem Standpunkt aus wird eine hohe Drehzahl angestrebt, um die Benetzung mog-
lichst schnell herzustellen. Mit steigender Drehzahl nehemen die Scherkrafte innerhalb
der Schmelze zu und die Partikel werden in Folge einer Sogwirkung in die Schmelze nach
unten befordert (Abbildung 3-12). Allerdings vergoBert sich auch der Strudel respektive
die Schmelzbadoberflache mit steigender Drehzahl. Innerhalb des Strudels wird die Oxid-
haut an der Schmelzbadoberflache vermehrt aufgerissen und in die Matrixschmelze ein-
gearbeitet. Auch Gase aus der Atmosphéare werden dabei in die Matrixschmelze einge-
arbeitet. Dem Bestreben, eine mdglichst hohe Drehzahl zu nutzen, um hohe Scherkrafte
an der PMga zu generieren, steht daher eine moglichst turbulenzarme Schmelzbadober-

flache gegentiber.
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Abbildung 3-12: a) radiale und axiale Strémung durch Riihreinwirkung, nach [173]

Um die Benetzung der Partikel zu iberwinden und Agglomerate aufzubrechen, sind Tur-
bulenzen innerhalb der Schmelze jedoch wiinschenswert. Diese sollten allerdings nur in-
nerhalb der Schmelze, in unmittelbarer Nahe des Ruhrers bzw. am Tiegelboden, erzeugt
werden. Daher muss die Position des Riihrers, also der Abstand zur Schmelzbadoberfla-
che, besonders beachtet werden [15, 17, 22, 34]. Sollte der Rotor zu hoch im Schmelztiegel
positioniert sein, kann dies zu einem starken Anstieg der Porositat im AMCp-Halbzeug
fuhren. Dieser Effekt wird auch fur Inertgas- oder Vakkumprozesse beschrieben [34]. In
Abbildung 3-12 ist der Stromungsverlauf mit Hilfe einer Vektrodarstellung der gemittel-
ten Stromungsgeschwindigkeiten grafisch dargestellt. Der Schragblattrihrer entwickelt
eine Stromung, die an der Tiegelwand nach oben und unten umgelenkt wird. Die axiale
Stromung lasst sich dabei gut erkennen. Allerdings lassen sich auch Bereiche erkennen,
die nur eine sehr geringe Stromung aufweisen, sogenannte Totzonen [173]. Die Effizienz
des RuhrgieBverfahrens hangt maBgeblich von der Vermeidung solcher Totzonen ab, da
hier kaum bis keine Scherkrafte an der PMga bestehen. In Abhangigkeit des Partikel-
Flussigkeits-Dichteverhaltnis neigen die Partikel in den Totzonen vermehrt dazu, zum

Tiegelboden zu sinken.

Die Ergebnisse einer Simulationsstudie zum Quantum des eingearbeiteten Gasgehalts
lber die Schmelzbadoberflache, sind in Abbildung 3-13 zusammengefasst. Dabei ist die
Auswirkung der Rotorposition, bei ansonsten gleichen Parametern wie Drehzahl und Ro-

torgeometrie, auf die Menge des eingearbeiten Gasvolumen in die Schmelze dargestellt.
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Die Rotorhohe ist als Verhaltnis zwischen der Schmelzbadhohe zu dem Abstand des Ro-

tors vom Tiegelboden definiert.

Strudel Drehzahl: 300 u/min
Viskositat: 0.19 Pa s

Volumen Schmelze: 3.3 |
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Abbildung 3-13: iiber die Schmelzbadoberfldche eingearbeitetes Gasvolumen in Abhédngigkeit des Riih-
rerabstands vom Tiegelboden (Verhéltnis zur Schmelzbadhéhe)

In Kapitel 2.5.1 wurde der Einfluss der Aluminiumoxidschicht an der Schmelzbadoberfla-
che auf die Benetzung und die Partikelverteilung beschrieben. Im RihrgieBverfahren wer-
den die Partikel haufig vorerwarmt tiber die Schmelzbadoberflache sukzessive der fliissi-
gen Matrix zugefuhrt (Abbildung 3-8). Der Massestrom der Partikel sollte entsprechend
ausgewahlt werden, dass eine starke Anhaufung der Partikel auf der Schmelzbadoberfla-
che vermieden wird. Sollten sich die Partikel an der Schmelzbadoberflache ansammeln,
besteht die Gefahr, dass relativ gro3e Partikelanhdufungen von der Al2O3-Schicht umhullt
und als eingekapseltes Agglomerat in die Matrix eingertihrt werden. Die eingearbeiteten
Agglomerate mussen zunachst aufgebrochen werden, bevor eine individuelle Benetzung
der Partikel erfolgen kann. Daher kann die notwendige Rihrdauer nur in gewissen Gren-

zen durch die VergréBerung des Massestroms verkiirzt werden.

Es muss daher ein geeigneter Parametermix aus Drehzahl, Rotorgeometrie und -position
bestimmt werden, um die Totzonen zu vermeiden und moglichst wenig Gase bzw. Oxide

in die Matrix einzuarbeiten [15]. Weitere Faktoren, die es dabei zu bertcksichtigen gilt,
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sind: der Partikelanteil, die chemische Zusammensetzung der Matrixlegierung, die Parti-
kelbeschichtung oder passive Oxidation, die Viskositat der Suspension, die Temperatur

der Matrixschmelze und die Rihrdauer.

Die Benetzung wird neben den Scherkraften an der PMga in vielen Systemen auch durch
die reaktive Benetzung beeinflusst (Kapitel 2.5.2), weshalb die Rihrdauer und die Tem-
peratur der Matrixschmelze berticksichtigt werden miissen. In einem System aus AlSi-

Matrix mit SiCp Verstarkung sollte, bei zu geringem Si-Gehalt der Matrix (siehe

Abbildung 2-12), entweder die Temperatur niedrig oder die Rihrdauer moglichst kurz-
gehalten werden, um die Bildung der sproden intermetallischen Phase AlsCs auf ein Mi-
nimum zu reduzieren [41, 107], siehe Abbildung 3-14.
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Abbildung 3-14: Intensitét der intermetallischen Phase AlsCs in Abhéngigkeit von der Behandlungsdauer
und -temperatur in einem hypoeutektischen AlSi-System, nach [41]

Neben der Benetzung und der Vermeidung von Porositat ist die Partikelverteilung respek-
tive die Vermeidung von Agglomeraten eine nachst wichtige Aufgabe wahrend der
Priméarverarbeitung im Rihrgie3verfahren. Die Partikelverteilung ist ein Resultat der oben
beschriebenen Stromungsbedingungen im Schmelztiegel, der Scherkrafte an der PMga
und des Anteils eingearbeiteter Gase (Kapitel 2.8.2) [12]. Fur AMCp-Gussteile wird die
Partikelverteilung neben der Priméarverarbeitung auch durch Entmischungseffekte vor
der Erstarrung und wéhrend der Erstarrung beeinflusst (Kapitel 2.8.1). Allerdings sollten
nach dem Stand des Wissen Agglomerate nach der Priméarverarbeitung aufgebrochen
und somit deren Vorhandensein im AMCp-Halbzeug fiir die Sekundéarverarbeitung auf

ein Minimum reduziert sein [12, 34].



3 Fertigungsverfahren - AMCP Halbzeugproduktion 59

Im Kapitel 2.6 wurden bereits mehrere Methoden beschrieben, um die Benetzung von
SiC-Partikeln durch Aluminiumschmelze zu verbessern bzw. zu beschleunigen. Im fol-

genden werden die beiden Methoden:

e erhohter Festphasenanteil der Matrixschmelze, und

e Anwendung von Ultraschall,

auf deren Anwendbarkeit fur die Herstellung von AMCp-Halbzeugen im RihrgieBverfah-

ren untersucht.

Erhohter Festphasenanteil der Matrixschmelze

Innerhalb des Erstarrungsintervalls scheiden sich entweder primare oder sekundéare
Phasen in der Aluminumlegierung aus (Kapitel 2.6.5), wodurch der Festphasenanteil in-
nerhalb der Matrixschmelze erhoht wird. Die Viskositat der Matrixschmelze erhoht sich
daher nach den in Kapitel 2.7.1 beschriebenen Mechanismen [175]. Nach Gleichung (3-
6) fuhrt die erhohte Viskositat der Matrixschmelze zu einer VergroBBerung der Scherkréafte
an der PMga. Ein erhdhter Festphasenanteil der Matrixschmelze wirkt sich daher positiv
auf die Benetzung und die Partikelverteilung aus [19, 66, 74, 175]. Es wird zudem von
einer erhohten Wahrscheinlichkeit fiir Kollisionen zwischen den Partikeln oder Agglom-
eraten mit den Festphasen der Matrixschmelze berichtet [149]. Ein weiterer Vorteil der
Primarverarbeitung innerhalb des Erstarrungsintervalls ist die verlangsamte Bildung der
Al4C3 Phase aufgrund der geringeren Temperatur, im Vergleich zu einer vollstandig ge-
schmolzenen Aluminiumlegierung (2.5.3). Allerdings muss der angestrebte Volumenan-
teil der Partikelverstarkung bei der Priméarverarbeitung innerhalb des Erstarrungsinter-

valls beachtet werden. Der temperatur- und zeitabhangige gesamte Festphasenanteil
(peffektiv(T: t) = (pMatrix(T) + (PPartikel(t)y (3‘8)

sollte < 0,3 betragen, wahrend die Partikel mit einem definierten Massestrom der Alumin-
iumschmelze zugefiihrt werden [24-26]. Wobei @y q:rix(T) den temperaturabhangigen
Festphasenanteil der Aluminiummatrix und @pgrtike; (t) den zeitabhéngigen Partikelan-
teil der Verstarkung darstellen. Die Viskositat der Verbundwerkstoffschmelze steigt sonst
so stark an, dass der Ruhrprozess nicht aufrechterhalten werden kann. Folglich eignet
sich das Einrihren der Partikel innerhalb des Erstarrungsintervalls fiir geringere Volu-
menanteile der Partikelverstarkung oder fiir einen zweistufigen Prozess mit variabler
Temperaturfihrung  (Abbildung  3-15), wenn  hohere  Volumenanteile der

Partikelverstarkung angestrebt werden.
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Abbildung 3-15: zweistufiger Prozess mit variabler Temperaturfiihrung, zur Steuerung von Qgesame (T, t)

Die Viskositat der Matrixschmelze mit einem Festphasenanteil ist ebenfalls abhéangig von
der Schergeschwindigkeit, ahnlich wie MMC-Schmelzen (Kapitel 2.7.1). Im Unterschied
zu den meisten Verstarkungspartikeln, wird die Morphologie der dendritisch geformten
Festphasenpartikel durch die Scherbelastung mafBgeblich beeinflusst. Scherkrafte und
Kollisionen fuhren zum Bruch der Dendriten, weshalb die Viskositat der Ver-
bundwerkstoffschmelze innerhalb der I. Phase, von weiteren Faktoren, wie die Morphol-

ogie und die GroBe der Festphase, abhangig ist [149].
Ultraschallunterstiitztes RiihrgieBen

Die Kombination des RiihrgieBverfahrens mit einer Ultraschallbehandlung stellt eine sehr
effektive Methode dar, um die Benetzung, die Porositat und die Partikelverteilung positiv
zu beeinflussen [22, 59, 74, 88, 145]. In Kapitel 2.6.4 werden die Mechanismen akkustische
Kavitation und akustische Strémung beschrieben, die zu den positven Effekten der Ul-
traschallbehandlung eines partikelverstarkten Aluminium-Matrix-Verbundwerkstoffes
fihren. Es wurde ebenfalls bereits genannt, dass der Einsatz der Ultraschallbehandlung

fir die Serienproduktion derzeit eine Herausforderung darstellt.

Der effektive Wirkungsbereich der Ultraschallbehandlung beschrankt sich auf einen rela-
tiv kleinen, kugelférmigen Bereich um die Sonotrodenspitze herum. In monolithischen
Aluminiumlegierungen entwickelt sich wahrend der Ultraschallbehandlung eine
akustische Stromung, wodurch kontinuierlich unbehandeltes Material in den Wirkungs-
berich transportiert wird. Mit zunehmender Viskositdt der Schmelze nimmt die

akustische Stromung respektive die Durchmischung der Schmelze jedoch ab [136].
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Das ultraschallunterstiitzte RihrgieBen kann entweder simultan zu dem mechanischen
Ruhren angewendet werden, oder im Anschluss an das Ruhren als ein zusatzlicher
Prozessschritt. In Bezug auf die Effizienz der Ultraschallbehandlung, bietet das simual-
tane ultraschall-unterstiitzte RihrgieBen Vorteile fir AMCp-Schmelzen. Aufgrund der
mechanischen Ruhrwirkung wird die Verbundwerkstoffschmelze kontinuierlich in-
nerhalb des Wirkungsbereich der Ultraschallsonotrode mit unbehandelten Material
durchmischt, wodurch das behandelte Volumen gesteigert wird. Allerdings kénnen die
Partikel wahrend der simultanen Behandlung zu einem erheblichen hydroerosiven
Verschlei3 an der Sonotrode fihren. Anstatt metallischer Werkstoffe wie Titan oder Niob,
sollten daher keramische Werkstoffe wie Siliziumnitrid (SizNs) oder Aluminiumtitanat
(AlLTiOs) als Sonotrodenmaterial verwendet werden, um den VerschleiB zu reduzieren.
Erfolgt die Ultraschallbehandlung als anschlieBender Prozesschritt an das mechanische
Ruhren, kann die Eintauchtiefe der Ultraschallsonotrode wahrend der Behandlung variiert

werden, um das behandelte Volumen zu steigern.

In Tabelle 3-1 sind die im Kapitel 3 beschriebenen Verfahren zur Herstellung von Alumi-
nium-Matrix-Verbundwerkstoffen zusammengefasst. Das RuhrgieBverfahren ist auf ei-
nen Verstarkungsanteil von etwa 30 Vol.% beschrankt. Es ist jedoch durch eine unkom-
plizierte Anlagentechnik und glinstige Ausgangsmaterialien gekennzeichnet, weshalb
die Produktionskosten fur die AMCp-Halbzeuge im Vergleich zu den anderen Verfahren
sehr gering sind. Die Nachbearbeitungskosten sind ein zusatzlicher wesentlicher
Kostenfaktor, die bei der Produktion von AMCp-Bauteilen in Serienprozesses
berticksichtigt werden mussen. Giel3technologische Prozesse bieten hierbei einen essen-
tiellen Vorteil gegentiber dem Spriuhkompaktieren und der Pulvermetallurgie, besonders,
wenn es sich um eine GroBserienproduktion von Bauteilen mit komplizierter Geometrie
handelt. Denn gieB3technologische Prozesse ermoglichen eine endkonturnahe Fertigung
der AMCp-Bauteile in der Sekundarverarbeitung. Die Kosten fur eine mechanische Na-

chbearbeitung werden dadurch auf ein Minimum reduziert [9, 16, 23].



3 Fertigungsverfahren - AMCP Halbzeugproduktion 62
Tabelle 3-1: eine vergleichende Bewertung der Verfahren zur Herstellung von AMCp [24—26]
Verfahren Produktions- Verstarkungs- Schaden an der Kosten
groBe und - anteil [Vol.-%] Verstarkung
form
RuhrgieBen Bis zu 500 kg, <30 Kein bis kaum Sehr gering
grofB3e Formen- Schaden
vielfalt
Druck-in- Bis 20 cm Hohe, <50 schwere Bescha- moderat
filtration Form limitiert digung
durch die Pre-
form
Drucklose Beschrankte <70 - hoch
infiltration Hohe, Form limi-
tiert durch die
Preform
Sprihkom- Massive Bauteil <70 - hoch
paktieren bis 200 kg, limi-
tierte Form
Pulver-me- Limitierte GroBe, <40 Bruch der Verstéar- hoch
tallurgie groBe Formen- kung

vielfalt




4. GieBtechnologie AMC», Bauteilfertigung

Die Halbzeuge aus der Primarverarbeitung werden in einer GieBBerei wieder aufgesch-
molzen, um die endgtiltigen AMCp-Gussteile mit Hilfe eines gietechnologischen Ver-
fahrens zu fetigen. Wahrend des Wiederaufschmelzens der AMCp-Halbzeuge muss die
Schmelze sorgfaltig behandelt werden [9]. Aufgrund der unterschiedlichen Dichte
zwischen den Partikeln und der Matrix, besteht dabei die Gefahr einer Entmischung.
Daher sollte die AMCp-Schmelze wahrend des Aufschmelzens mechanisch oder elektro-
magnetisch gerihrt werden, um eine Entmischung der Partikel zu vermeiden [34]. Eine
allgemein bekannte gietochnologische Herausforderung wahrend der Aufbereitung
bzw. dem Warmhalten einer Aluminiumschmelze, ist die Wasserstoffaufnahme, die zu
erhohter Porositat im Gussteil fuhren kann [159]. Bei der Verarbeitung einer AMCp-
Schmelze birgt die Wasserstoffaufnahme der Aluminiummatrix und zusatzlich das
Einarbeiten von Gasen wahrend des Riihrens die Gefahr, dass sich die Partikel an den
Gasblasen in der Schmelze ansammeln. Das Aufschmelzen der AMCp-Halbzeuge sollte

daher unter Schutzgas und mit moderaten Rihrgeschwindigkeiten durchgefiihrt werden.

Die gieBtechlogische Sekundarverarbeitung von partikelverstarkten Aluminium-Matrix-
Verbundwerkstoffen ist im wesentlichen durch das verringerte FlieBvermogen, im Ver-
gleich zu monolithischen Aluminiumlegierungen, gekennzeichnet. Mit steigendem
Partikelgehalt nimmt das FlieBvermdgen stark ab, was sich malBgeblich auf die gieBtech-
nologische Verarbeitbarkeit auswirkt [35, 36]. In Kapitel 2.7 wurden die Ursachen daftr
naher erlautert. Im folgenden Kapitel wird der Einfluss des verminderten FlieBvermoégens
auf die gieBtechnologische Sekundéarverarbeitung von AMCp-Halbzeugen beschrieben.
Im Hinblick auf die Relevanz fur die vorliegende Arbeit wird das haufig fir die gieBtech-
nologische Sekundarverarbeitung verwendete SchwerkraftkokillengieB3verfahren nur in
Hinsicht auf das FlieBvermogen erortert. Im folgenden wird die Bedeutung der AMCp-
Halbzeugverarbeitung im Druckgie3verfahren mit Bezug auf das FlieBvermogen und das

Mikrogefiige untersucht.

63
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Abbildung 4-1: Gieverfahren nach DIN 8580, nach [64]

4.1. SchwerkraftkokillengieBen

Das SchwerkraftkokillengieBverfahren (SKKG) gehort zu den Dauerformverfahren. Die
schematische Einordnung des GieB3verfahrens kann der Abbildung 4-1 entnommen wer-
den. Fur das Verfahren ist kennzeichnend, dass sowohl die Formfillung als auch die Er-
starrung der Schmelze unter der Schwerkraft erfolgen [64, 176]. Aufgrund des zumeist
hohen Automatisierungsgrades wird es fir die Klein- bis Grof3serienfertigung eingesetzt.
Um komplizierte Gussteile mit hoher Qualitat aus monolithischen Aluminiumlegierungen
zu fertigen, werden dabei haufig die Verfahrensvarianten KippgieBen oder Dreh-Kippgie-
Ben angewendet. Die gesamte GieBanlage wird hierbei wahrend der Formfillung bewegt,
sodass die Formfillung und Nachspeisung turbulenzarm und gleichmafig erfolgen. Als
Resultat weist das Gussteil eine geringere Porositat auf. Kokillengie3verfahren sind durch
eine hohere Abkuhlgeschwindigkeit im Vergleich zum GieBen in verlorene Formen ge-
kennzeichnet [176]. Die erhohte Abkuhlgeschwindigkeit wirkt sich positiv auf die Parti-

kelverteilung des AMCp-Gussteils aus.

In Kapitel 2.7 wurde das verringerte FlieBvermogen respektive die erhdhte Viskositat von
partikelverstarkten MMC-Schmelzen beschrieben. Bereits ab einem Partikelgehalt von 10
bis 20 Vol.-% veringert sich das FlieBvermdgen um bis zu 20% im Vergleich zur unver-
starkten Matrixlegierung. Bei einer Steigerung des Partikelgehalts auf 30 Vol.-% ist der

Einfluss noch starker ausgepragt. Das FlieBvermdogen verringert sich dabei um bis 60%
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im Vergleich zur unverstarkten Matrixlegierung [13, 36]. Je geringer der Partikeldurch-
messer und je hoher der Partikelanteil ist, desto starker ist der Einfluss der Partikelver-
starkung auf das FlieBvermdgen. Wenn sich an der der PMga Grenzflachenreaktionspro-
dukte ausbilden, wird das FlieBvermodgen noch starker verringert, was in den zuvor ge-
nannten Prozentsatzen nicht berticksicht wurde [32]. Das verringerte FlieBvermogen ob-
struiert die Moglichkeit, dinnwandige Gussteile aus AMCp mit einem Partikelanteil von
>20 Vol.-% im SchwerkraftkokillengieBverfahren zu fertigen. AMCp-Gussteile, die im
SchwerkraftkokillengieBverfahren gefertigt werden, sind haufig durch unvollstandige Be-
netzung, schlechte Partikelverteilung, Agglomeration und Porositat gekennzeichnet [5, 9,
11, 17, 23, 177]. Die schmelzmetallurgische Sekundarverarbeitung im Schwerkraftkokil-

lengieB3en ist daher nach dem Stand des Wissens auf etwa 20 Vol.-% begrenzt.

4.2. DruckgieBen

4.2.1. Einordnung

Das DruckgieBverfahren gilt als eines der effizientesten Giel3verfahren flir die Serienpro-
duktion mit kurzen Taktzeiten und hoher Produktivitat [38, 64]. Die Schmelze wird bei
diesem Verfahren unter hohem Druck und hoher Geschwindigkeit in eine Dauerform aus
Warmarbeitsstahl gedriickt, wobei die gesamte Formfiillung nur einen Bruchteil einer Se-
kunde in Anspruch nimmt. Auch die Erstarrung erfolgt im Anschluss unter hohem Druck
[7, 37, 176, 178], was die Fertigung komplizierter und dinnwandiger Gussteile erlaubt,
die in anderen Fertigungsverfahren oft aus mehreren Einzelteilen zusammengesetzt wer-
den mussen [38, 178]. Aufgrund der sehr glatten Oberflachen und der sehr guten MafBhal-
tigkeit der Druckgussteile, ist eine Nacharbeit, bis auf das Abtrennen des Eingusssys-
tems, meist nicht notwendig [7, 38, 64]. Abhangig vom GieBformenzustand kénnen
Druckgussteile mit folgenden Rauheiten gefertigt werden (Ra-Werte) [178]:

e Aluminiumlegierungen 3,0 bis 20 pm,
e Magnesiumlegierungen 3,0 bis 18 um,

e Zinklegierungen 2,5 bis 18 yum.

Man unterscheidet in Abhangigkeit der zu verarbeitenden Metallschmelze in Warmkam-
mer- oder Kaltkammerverfahren. Aluminiumlegierungen werden, aufgrund der Legie-
rungsneigung zum Eisen, vorrangig im Kaltkammerverfahren verarbeitet [37, 176, 178].
Dabei hat sich die Bauweise der horizontalen Kaltkammer (Abbildung 4-2) gegentiber der
vertikalten Kaltkammer durchgesetzt, da die GieBleistung und die Qualitat der Druck-
gussteile, im Vergleich zur vertikalen Bauweise, gesteigert werden konnten [38]. Die
GieBkammer und der Warmhalteofen fur die Schmelze sind bei dieser Bauform vonei-

nander getrennt. Das flissige Metall wird entweder manuell mittels Schopfkelle oder mit
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Hilfe automatisierter Vorrichtungen wie z.B. einem Industrieroboter aus dem Warm-
halteofen entnommen und in die Druckkammer geftllt [38, 176].

| feste Aufspannplatte
bewegliche Aufspannplatte .
Werkzeug oder Druckspeicher
Kniehebelmechanik DruckgieB3form \
Hydraulikplatte . Zuganke-
J rEin-
I press-ag-
e e e e
Hydraulik
Zvlinder Auswerfer Saulen  GieBkammer GieBkolben

Abbildung 4-2: hydromechanische Kaltkammerdruckgussmaschine [37]

Die Fertigungskosten werden durch die Steigerung der Fertigungsleistung gesenkt, be-
dingt durch die hohe Taktfrequenz des Verfahrens, im Vergleich zu anderen GieBverfah-
ren. Aufgrund der sehr glatten Oberflachen und der sehr guten MaBhaltigkeit der Druck-
gussteile, ist eine mechanische Nachbearbeitung, bis auf das Abtrennen des Einguss-
systems, meist nicht notwendig [37, 38, 178]. Der schematische Ablauf des Druckgief3-
verfahrens mit horizontaler GieBkammer ist in Abbildung 4-3 dargestellt.
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SLAL,

Abbildung 4-3: schematischer Ablauf des DruckgieBverfahrens mit horizontaler Kaltkammer: a) einfiillen
der Schmelze in die GieBkammer, b) Formfiillung durch die Bewegung des Kolbens, c¢) 6ffnen der GieBform
und Zurtickziehen des Kolbens, d) auswerfen des Druckgussteils, nach [176]

4.2.2. Prozessphasen

Der Druckgief3prozess lasst sich anhand der Geschwindigkeit und des zuriickgelegten
Weges des Kolbens, sowie anhand des Druckes der Metallschmelze in die drei folgenden

Prozessphasen unterteilen:

e Vorlaufphase,
e Formfullung, und

e Nachdrucken.

Der zeitliche Verlauf von Weg, Geschwindigkeit und Druck wéahrend der drei Prozesspha-

sen ist in Abbildung 4-4 grafisch zusammengefasst.

4.22.1. I Phase — Vorlauf

In der ersten Phase wird die Schmelze innerhalb der GieBkammer bis zum Anschnitt bzw.
GieBlaufsystem moglichst turbulenzarm durch die Kolbenbewegung angestaut. Der An-
fangsfillgrad der Schmelze in der GieBkammer betragt zumeist zwischen 40 bis 80%, so-
dass neben der Schmelze zunachst eine betrachtliche Menge an Gas innerhalb der Giel3-

kammer vorliegt [38].
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Abbildung 4-4: Weg und Geschwindigkeit des GieBkolbens sowie hydraulischer Druck des Antriebszylin-
ders in Abhéngigkeit der Zeit, nach [38]

Bei Anfangsfiillgraden unterhalb von 50 bis 70% wird von Problemen mit der GieBkam-
merentliftung berichtet. Des Weiteren gentigt die Warmemenge bei einem niedrigen An-
fangsfullgrad nicht aus, um die an die GieBkammerwand und den Kolben abgegebene
Wamemenge zu kompensieren. In diesem Fall ist nicht mehr die gesamte Schmelze im
fliissigen Zustand. Das vorzeitig erstarrte Material wird mit in den Formhohlraum einge-
driickt und fihrt dort zu Gussfehlern. Der Anfangsfillgrad ist auf etwa 75 bis 80% be-
grenzt und von der GréBe der Einfilléffnung, sowie der Gefahr des Uberschwappens beim
Uberfahren der Einfiilléffnung abhangig [45).

Die Bewegung des Kolbens erfolgt entweder mit einer konstanten Geschwindigkeit oder
mit einer konstanten Beschleunigung [29, 38], um vor dem Kolben eine Stauwelle aufzu-
bauen. Eine gleichmaBige Kolbenbeschleunigung bis zum Erreichen der kritischen Kol-
bengeschwindigkeit, die bis zum Ende der Vorlaufphase fortgesetzt wird, stellt sich als
optimal heraus [45]. Um die Bildung von Uberschlagswellen (Abbildung 4-5 c) zu vermei-
den, darf die kritische Kolbengeschwindigkeit nicht tiberschritten werden. Ziel der Vor-
laufphase ist, die in der GieBkammer befindliche Luft tiber den GieBlauf zu verdrangen,
ohne eine Vermischung mit der Schmelze und bevor das flissige Metall den GieBlauf er-
reicht (Abbildung 4-5 b). Sollte sich noch Luft innerhalb der GieBkammer befinden, wenn
das flissige Metall in den Formhohlraum gedrickt wird, erreichen beide Phasen gemein-
sam den Formhohlraum. Die Kolbenbewegung weist daher einen mafBgeblichen Einfluss

auf die Gasporositat von Druckgussteilen auf.
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Abbildung 4-5: Vorlaufphase DruckgieBen - Gefahr von Lufteinschliissen; a) Bildung einer Stauwelle, b)
vk = vkritisch bei konstanter Beschleunigung, ¢) Bildung einer Uberschlagswelle, nach [29, 38]
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4.2.2.2. Il Phase — Formfiillung

Wahrend der zweiten Prozessphase erfolgt die eigentliche Formfiillung mit hoher Ge-
schwindigkeit. Der Formfullvorgang ist bereits nach nur einem Bruchteil einer Sekunde
abgeschlossen (2 bis 200 ms) [176]. In Abhangigkeit der geringsten Wandstarke eines
Aluminiumdruckgussteils werden in der Literatur empirische Richtwerte fiir eine opti-
male Fillzeit angegeben. Bei 2 mm Wandstarke werden 30 bis 40 ms und fir ein 5 mm
starkes Druckgussteil bereits 170 bis 200 ms angegeben [29]. Um eine konstante Stro-
mungsgeschwindigkeit der Schmelze im Anschnitt des Formhohlraums zu erreichen, be-
wegt sich der Kolben nach kurzer Beschleunigung mit konstantenter Geschwindigkeit
[29, 38]. Der Anschnitt weist fir Aluminiumlegierungen eine Dicke von 1 bis 5 mm auf
und ist nur wenige Millimeter breit [178]. In Abhangigkeit der GieBzeit und bedingt durch
die Kontinuitatsgleichung betragt die Stréomungsgeschwindigkeit im Anschnitt zwi-
schen 30 bis zu 90 ms~1 [38, 176]. Die Schmelze durchstromt den Formhohlraumn als
dunner Strahl, wobei zwischen der Rucklaufflillung bzw. Staufillung und der Vorwarts-
fullung bzw. Strahlfillung unterschieden wird (Abbildung 4-6) [29, 64].

a) L <th<ts b) T <ty<ts

oA A oA A

Abbildung 4-6: Formfiillung: Grundsétzlich werden zwei Arten unterschieden, welche als Riicklauffillung
(Staufiillung) und Vorwaértsfiillung bezeichnet werden, nach [29]

Die GieBleistung respektive die GieBBkolbengeschwindigkeit weist einen erheblichen Ein-

fluss auf die Qualitat der Druckgussteile auf [38, 176]. Eine Verkurzung der Formfullzeit
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vermindert die Gefahr von inneren und auBeren Gussfehlern am Druckgussteil und er-
moglicht die geringeren Wandstarken. Am Ende der Hochgeschwindigkeitsbewegung
muss der Kolben schlagartig zur Ruhe kommen, wodurch Druckspitzen im noch fliissigen
Metall innerhalb des Formhohlraums entstehen. Sollten diese Druckspitzen die Form-
schlieBkraft tibersteigen, hat dies ein Offnen der Formhaélften und somit Gratbildung und
MaBabweichungen des Druckgussteils zur Folge. Um Druckgussteile mit hoher Prazision
zu fertigen, mussen die hohen Druckspitzen im Formhohlraum vermieden werden,
wodurch die Kolbengeschwindigkeit begrenzt wird. Die Zuhaltekrafte fir Kaltkammer-
druckgieBmaschinen reichen bis etwa 4500 t [178]. Des Weiteren fiihrt eine zu hohe Kol-
bengeschwindigkeit zu Anschweilungen der Schmelze an den Formwéanden und erosi-
ver VerschleiBbeanspruchung der Formgravur. Wenn die Stromungsgeschwindigkeit zu
gering gewahlt wird, kann es zu einem vorzeitigen Erstarren der Schmelze bzw. unvoll-

standigen Guss, KaltflieBstellen und FlieBlinien kommen, was zu Ausschuss fuhrt [38].

4.22.3. III. Phase — Nachdrticken

Nach der abrupten Bremsung des Kolbens beginnt die dritte Phase des DruckgieBprozes-
ses mit dem Nachdricken. Dabei wird ein hoher statischer Druck von mehreren hundert
bar auf die Schmelze aufgebaut. Das Nachdriicken hat zum Ziel, die Erstarrungsschwin-
dung zu kompensieren und gleichzeitig eine Nachspeisung der noch flissigen Schmelze
zu ermoéglichen. Hohlrdume wie Gasporositat und Feinlunker sollen dabei verschlossen
werden. Der Druck aus der GieBkammer kann nur auf den Formholraum wirken, solange
eine schmelzflissige Verbindung dazwischen besteht. Bereiche mit geringem Quer-
schnitt, wie z.B. im Anschnitt, frieren jedoch sehr schnell ein. Daher ist die Wirksamkeit

des Nachdrucks stark zeitabhéngig und liegt hdufig zwischen 10-30 ms [29, 38].

Zusammenfassend lassen sich folgende wesentliche Parameter flir das DruckgieBBverfah-
ren mit horizontaler Kaltkammer nennen, die einen wesentlichen Einfluss auf die Qualitat

der Druckgussteile aufweisen [38]:

e Verweilzeit der Druckgusslegierung in der GieBkammer vor dem GieBen,

e Kolbengeschwindigkeit oder die Kolbenbeschleunigung wéahrend der Vorlauf-
phase,

e Umschaltpunkt von der ersten zur zweiten Gie3phase,

o Kolbengeschwindigkeit und die GieB3zeit wahrend der Formfillung,

e Nachdruck und die Zeit der Nachverdichtung des flissigen Metalls im Formhohl-
raum, und

e FErstarrungs- und Formzuhaltezeit des Gussstiicks im Formhohlraum.
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4.2.3. Verfahrensspezifische Aspekte

Um Hohlraume oder Hinterschnitte in Gussteilen zu erzeugen, werden haufig Sandkerne
mit Binder eingesetzt. Aufgrund der hohen Krafte Krafte im DruckgieBverfahren, ist der
Einsatz von Sandkernen jedoch unwirtschaftlich [7]. Daher muissen Salzkerne mit hoher
Festigkeit oder Schieber eingesetzt werden. Die Salzkerne konnen relativ einfach und
ohne Riickstdnde mit Wasser entfernt werden. Schieber verringern die Produktivitat des
Verfahrens, da sie erst aus dem Gussteile herausgezogen werden mussen, bevor es aus
der GieBform ausgeworfen werden kann [179]. Die Einschrankungen in der Formgestal-
tung von Druckgussbauteilen sind daher hoher, als beim SchwerkraftkokillengieBBverfah-
ren [7, 64].

Die hohen Kréfte des Verfahrens kénnen zum Ankleben des Druckgussteils in der Giel3-
form fihren, was die Standzeit der DruckgieB3form verringert. Durch einen erhéhten Man-
gan- oder Eisengehalt wird das Ankleben des Druckgussteils an der Gief3form vermieden.
Letzteres ist einer der Grinde dafur, dass fiir Druckgusslegierungen vorzugsweise Se-
kundéargusslegierungen verwendet werden [7]. Der Eisenanteil kann sich in AlSi-Legie-
rungen jedoch nachteilig auf die Dehnungseigenschaften auswirken, da es die nadelfor-
mige AlsFeSi B-Phase bildet. Der Einsatz von Mangan unterbindet die nachteilige Wir-
kung von Eisen, da es die facher- bzw. farnformige Alis(Fe, Mn)sSiz2 a-Phase bildet [180].

Gasporositat ist ein haufiges Problem bei Druckgussteilen, die wahrend der Formfullung
durch das Vermischen der flissigen Schmelze mit der Luft im Formhohlraum entstehen
kann. Die Poren und Blasenbildung verringern die Duktilitéat und verhindern das Schwei-

Ben bzw. eine Warmebehandlung der Druckgussteile.

Aus diesem Grund wurde das vakuumunterstiitze DruckgieBBverfahren entwickelt, bei
dem die GieBkammer, das GieBlaufsystem und der Formhohlraum durch den Einsatz von
Vakuumtechnik zwangsentliftet werden [7, 38, 176, 178]. Da die Qualitat der Druck-
gussteile dadurch verbessert wird, hat sich das Vakuum-DruckgieB3en in den letzten Jah-
ren durchgesetzt. Die Variante des mehrstufigen Vakuum-DruckgieB3verfahrens kann der
entnommen Abbildung 4-7 werden. Der Anteil an komprimierter Luft und an Dampfen
wird durch die Evakuierung maBgeblich reduziert, was den Gasgehalt verringert (Abbil-
dung 4-8). Die Evakuierung erfolgt wahrend der Formfullung, weshalb das rechtzeitige
VerschlieBen der Vakuumleitungen eine Herausforderung darstellt, damit keine

Schmelze abgesaugt wird [176].
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4 GieBkammer

5 Formhohlraum
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7 Entliftungs-

Abbildung 4-7: schematische Darstellung einer Variante des mehrstufigen Vakuum-DruckgieBverfahrens,

nach [38]

Metallabsperrventile haben sich dabei als storanfallig bewiesen, weshalb sich gekiihlte

Entliftungseinsatze etabliert haben. Sie verhindern das Einsaugen der Schmelze in den

Vakuumkanal, durch vorzeitiges erstarren innerhalb eines Lybyrithkanals mit sehr engem

Spalt [38]. Der Einsatz der Vakuumtechnik kann durch den Einsatz von Schiebern, zur

Erzeugung von Hinterschnitten und Bohrungen, limitiert werden [7].

GieBverfahren
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Abbildung 4-8: gieBverfahrensabhéngiger Gasgehalt, nach [64]
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Das DruckgieBverfahren ermdglicht aufgrund der sehr kurzen Formftillzeit bzw. der hohen
Stromungsgeschwindigkeiten die Fertigung von besondern dinnwandigen Bauteilen.
Fr dbliche Druckgusslegierungen werden folgende Richtwerte in Relation der Bauteil-

groBe als minimale Wanddicke angegeben [38, 178]:

e fliir Aluminiumlegierungen ab 0,8 bis 3 mm,
e flir Zinklegierungen ab 0,3 bis 2 mm,

e fliir Magnesiumlegierungen ab 0,7 bis 3 mm.

Bei den geringsten Wanddicken sollten benachbarte Materialanhdufungen im Bauteil
vermieden werden, um Lunker zu verhindern. Die Speisung des gesamten Volumens des
Druckgussteils wahrend des Nachdrickens, kann nicht gewadahrleistet werden, wenn
dinne, bereits erstarrte Querschnitte das NachflieBen aus der GieBkammer verhindern
[38].

Die Stromungsgeschwindigkeit stellt beim DruckgieB3en die wichtigste Einflussgrofe fir
den Verlauf der Formfiullung der in die GieBform einstromenden Schmelze dar [64]. Ver-
gleicht man die Druckgusslegierungen auf Basis von Aluminium, Magnesium, Kupfer
und Zink, zeigt sich ein maBgeblicher Einfluss der unterschiedlichen Dichte auf die er-
zielbaren Stromungsgeschwindigkeiten. In Abbildung 4-9 ist der Einfluss der Dichte bzw.

der Basislegierung auf die erzielbaren Stromungsgeschwindigkeiten grafisch dargestellt.
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Abbildung 4-9: Strémungsgeschwindigkeit fliissiger Druckgusslegierungen, nach [181]
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Fur die Gusswerkstoffe Messing, Zink, Aluminium und Magnesium betragt das Verhalt-
nis der theoretisch erreichbaren Geschwindigkeiten etwa 1,0: 1,1: 1,8: 2,2 [64]. Um die
Stromungsgeschwindigkeit der in die GieBform einstromenden Schmelze zu bestimmen,
wird die Bernoulli'sche Gleichung verwendet [64]:

v= |2 ,% (4-1)

wobei v die Strémungsgeschwindigkeit, p der Strémungsdruck und py die Dichte der
fliissigen Legierung bedeuten. Die Dichte der fliissigen Legierungen betragt nur etwa
91% der Dichte im erstartten Zustand bei Raumtemperatur. Fur Metall-Matrix-Composite
muss diese Uberschlagige Néherung jedoch angepasst werden, da die Verstarkungs-

phase zu keiner Zeit im schmelzflissigen Zustand vorliegt.

4.2.4. DruckgieBform

Eine Druckgief3form ist im Vergleich zu einer Dauerform fir das SKKG durch eine deutli-
che Komplexitéat gekennzeichnet. Die Belastungen durch die hohen Stromungsgeschwin-
digkeiten, sowie die thermisch zyklische Beanspruchung im Serienprozess fiihren zu
deutlich verdanderten Beanspruchungsszenarien, die eine Anpassung des Druckgiess-

werkzeuges verlangen, um eine adaquate Lebensdauer zu gewéahrleisten.

Abbildung 4-10: das DruckgieBwerkzeug: a) beide Formhélften mit Gussteil [182], b) Komplexitét eines
DruckgieBwerkzeuges fiir die Anlageninstallation [183]

Dazu gehort unter anderem die Auswahl geeigneter Warmarbeitsstahle. Die Bewertung
der Werkstoffeignung erfolgt nach den Kritierien: Kerbschlagarbeit, Harte, Thermos-
chock-, Auswaschungs- und Spannungsrisswiderstand. Das groBte Optimierungspoten-
tial zur Steigerung der DruckgieBform-Standzeit kann jedoch durch den Vergitungspro-
zess der DruckgieBform, sowie eine geeignete Temperaturfihrung/ Kithlung der Druck-

gieBform erzielt werden [184].



b. Leitgedanke und Forschungsfragen

In den vorangegangenen Kapiteln wurde betont, dass partikelverstarkte Aluminium-Mat-
rix-Composite mit einem Volumenanteil = 20 Vol.-% SiC-Partikel eine deutlich gestei-
gerte VerschleiBbestandigkeit bei geringer Dichte aufweisen. Diese Eigenschaften er-
moglichen, aus technischer Sicht, den industriellen Einsatz flir z.B. die Substitution etab-
lierter Produkte, wie die Gusseisenbremsscheibe, durch AMCp. Aus wirtschaftlicher
Sicht bedarf es daflir eine kostengtinstige und grofB3serientaugliche Prozessroute, wie es
eine schmelzmetallurgische Prozessroute, bestehend aus dem RiihrgieBverfahren mit an-
schlieBender gieBtechnologischer Sekundarverarbeitung, ermdglichen kann. Allerdings
wurde auch herausgestellt, dass die gieBtechnologische Verarbeitbarkeit durch das ver-
ringerte FlieBvermogen einer AMCp-Schmelze maligeblich verschlechtert wird. Das
DruckgieBBverfahren bietet aufgrund der druckunterstitzten Formfillung das Potential,
das geringe FlieBvermodgen einer AMCp-Schmelze auch bei einem Partikelgehalt >
20 Vol.-% zu iberwinden, was fir die gie3technologische Verarbeitung sehr hoch ist. Mit
Hilfe von experimentellen Untersuchungen, soll folgende Fragestellung, die im Fokus der

voliegenden Arbeit steht, beantwortet werden:

Wie wirkt sich die Sekundérverarbeitung im DruckgieBverfahren, im Vergleich
zum SchwerkraftkokillengieBverfahren, auf das FlieBvermégen und die Qualitét

der AMCp-Gussteile, in Bezug auf die Porositdt und den Benetzungsgrad, aus?

Die schmelzmetallurgische Verarbeitung ist dadurch gekennzeichnet, dass die AMCp-
Schmelze eine bestimmte Zeit im Warmehalteofen gehalten werden muss, bevor sie am
GieBplatz verarbeitet werden kann. Dies fliihrt mit zunehmender Dauer zu einer hohen
thermischen Belastung der Verstarkungspartikel in der geschmolzenen Matrix. Tempe-
ratur- und zeitabhangig enstehen dabei intermetallische Phasen, wie z.B. Al4C3 bei SiC
verstarkten AMCp, wodurch die mechanischen Eigenschaften der AMCp-Gussteile ver-
schlechtert werden. Eine AMCp-Schmelze sollte daher médglichst rasch verarbeitet wer-
den, um die Reaktion zwischen der Aluminiummatrix und der SiC-Verstarkung auf ein
Minimum zu reduzieren. In Kapitel 2.6.3 wurde die Vorbehandlung von SiC-Partikeln
durch die passive Oxidation beschrieben. Eine weitere Fragestellung die im Rahmen die-
ser Arbeit experimentell untersucht wird, bezieht sich auf die thermische Konservierung
der SiC-Partikel fur die zuvor beschriebene schmelzmetallurgische Prozessroute, im

Sinne einer Diffusionsbarriere:

In welchem MaBe wirkt sich die passive Oxidation von SiC-Partikeln auf die Ver-

arbeitbarkeit einer magnesiumhaltigen AMCp-Schmelze und die mechanischen

75
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FEigenschaften des daraus gefertigten Gussteils aus, das durch eine schmelzmetal-
lurgische Prozessroute gefertigt wurde?

Wahrend der Halbzeugproduktion im RuhrgieBverfahren lasst sich die Einarbeitung von
Gasen bzw. Oxidhaut nicht vollstandig vermeiden, wodurch die Porositat der Gussteile
beeintrachtigt wird. In Kapitel 2.6.4 wurde die Ultraschallbehandlung zur Benetzungs-
steigerung der Partikel, sowie zur Senkung des Gas- und Oxidhautgehalts von AMCp-
Schmelzen beschrieben. Fur monolithische Aluminiumlegierungen scheitert die indust-
rielle Implementierung der Ultraschallbehandlung aktuell noch an der Skalierbarkeit der
beschriebenen Effekte. Das RuhrgieBverfahren bietet aufgrund des Zeitaufwands fir die
Partikelzufuhr bzw. der bewegten Schmelze das Potential, parallel die ebenfalls zeitauf-
wendige Ultraschallbehandlung der AMCp-Schmelze durchzuftihren. Durch die Rotation
der Schmelze im RuhrgieB3verfahren, wird immer wieder unbehandeltes Material in die
Kavitationszone beférdert, wodurch die Behandlungsleistung erhéht wird. Ein positiver
Aspekt, um die Ultraschallbehandlung auf einen industriellen Maf3stab zu skallieren und
somit dessen Einsatz flir eine schmelzmetallurgische und groBserientaugliche Prozess-
route, zur Fertigung von AMCp-Gussteilen, zu ermdglichen. Mit Hilfe einer weiteren ex-

perimentellen Versuchsreihe, soll daher folgende Fragestellung beantwortet werden:

Ermdéglicht die Ultraschallbehandlung der AMCpr-Schmelze wédhrend der Pri-
madrverarbeitung eine Steigerung der VerschleiBbestidndigkeit respektive eine Ver-

besserung der Partikelverteilung eines AMCp-Druckgussteils?



6. Produktion der AMCpe-Halbzeuge

Das folgende Kapitel dient der Beschreibung der verwendeten Versuchsaufbauten und
der Versuchsdurchfiithrung zur Produktion der AMCp-Halbzeuge, die im Rahmen der fol-
genden experimentellen Untersuchungen in den Sekundarverarbeitungsverfahren ver-
wendet wurden. Hierfur wurden AMCp-Halbzeuge mit einem Partikelanteil von 20 und
30 Vol.-% SiCp-Verstarkung hergestellt und anschlieBend in Massel abgegossen. Das in
Kapitel 3.2.4 beschriebene RuhrgieBverfahren wurde zur Produktion aller verwendeten

AMCp-Halbzeuge genutzt.

6.1. Versuchsaufbau RiihrgieBverfahren

Charakteristisch flir das RuhrgieBverfahren ist die vergleichsweise einfache Anlagen-
technik des Verfahrens. Eine Schematische Darstellung des Versuchsaufbaus ist der Ab-

bildung 6-2 zu entnehmen.

Der widerstandsbeheizte Schmelzofen der Firma Nabertherm (Modell K4/13) weist eine
Leistung von 5,5 kW bei 13,8 A und 400 V auf. Die maximale Schmelztemperatur liegt bei
1300 °C. Als Tiegel wurde ein Graphittiegel der Form A (D=180 mm, d=120 mm und H=
240 mm) verwendet. Diese TiegelgroBe ist fir das Schmelzen von etwa 10 kg Al-Legie-

rung geeignet und weist einen halbkugelférmigen Boden auf.

zur BErzeugung des Strudels wird die mechanische Ruhrwirkung eines Schragblattrithrers
mit 4 Blattern genutzt (Abbildung 6-1), der konzentrisch tiber dem Tiegel positioniert ist.
Er weist einen Durchmesser von 99 mm (0,55 x Tiegeldurchmesser) auf, die Blatter sind
30 mm breit, sowie um 30° geneigt. Der Durchmesser des Schafts betragt 45 mm. Diese
MaBe wurden aus Veroffentlichungen zum RithrgieBen von AMCp abgeleitet [168, 170].
Der Schragblattrithrer und der Schaft wurden aus Graphit (ISO 63) gefertigt. Sowohl die

Hohe des Ruhrers, als auch die Drehzahl des Motors, konnen stufenlos gesteuert werden.

<
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=

~ o 99,00
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Abbildung 6-1: technische Zeichnung des Schragblattrithrers [Mafe in mm]
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Schwingrinne

Schragblattrithrer
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Abbildung 6-2: schematische Darstellung RiihrgieBversuchstand; a) AuBenansicht, b) Schnittansicht

Die Zufuhr der Partikel in den Schmelztiegel erfolgte mit einem Massestrom von 50 g/min
(+5 g/min) uber eine magnetbetriebene Schwingrinne. Oberhalb der Schwingrinne sind
drei Infrarot-Heizelemente mit einem Abstand von 82 mm zur Schwingrinne angeordnet.
Sie weisen jeweils eine Leistung von 1000 W auf und kénnen bis zu 850 °C erwarmt wer-
den. Mit Hilfe der Infrarot-Heizelemente wurden die Partikel wahrend der Zufuhr in den
Schmelztiegel erwarmt. Dabei wurde eine Vorwarmtemperatur der Partikel von 175 °C
(10 °C) ermittelt. Die Vorgehensweise fur die Bestimmung der Partikeltemperatur sowie

des Massestroms ist Anhang A zu entnehmen.

Um die Oberflache der Schmelze mit Schutzgas zu fluten, ist die gesamte Partikelzu-
fihreinheit und die Oberflache des Schmelzofens in einer Schutzgasverkleidung einge-
schlossen. Als Schutzgas wurde Stickstoff (Reinheit in %: = 99,999) verwendet. Mit Hilfe
einer externen Schutzgasflasche (200 bar und 50 1) und einem Flaschendruckregeler inkl.
Volumenstrommanometer wurde der Stickstoff mit einem Volumenstrom von 45 I/min in

die Schutzgasverkleidung befordert.
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6.2. Produktion der AMCp-Halbzeuge

Fur die experimentellen Untersuchungen wurden im Rahmen dieser Arbeit AMCp-Halb-
zeuge mit 20 und 30 Vol.-% SiC-Partikelverstarkung produziert. Der Massenanteil der

Matrix und der Verstarkungsphase je Charge ist in Tabelle 6-1 zusammengefasst.

Tabelle 6-1: Masse von Al-Matrix und SiC-Verstédrkung je Charge

Vol.-% SiCp  Al-Matrix [g] SiC-Partikel [g] Summe [g] Theor. Dichte [kg/m?3]

20 6330 1930 8260 2754

30 5645 2890 8435 2811

Vorbereitung der Matrixschmelze und Verstiarkungspartikel

Fur die Produktion der AMCp-Halbzeuge wurde eine hypoeutektische AlSi10MnMg Le-
gierung (trimal-05 der Firma Trimet Aluminium SE) als Matrix verwendet. Zu Beginn der

Halbzeugproduktion wurde die Matrixlegierung auf 700 °C erwarmt (

Abbildung 6-5 — Punkt 0). Zur Erzeugung eines Magnesium- Zielgehaltes von 1 wt.-%
Mg, wurde bei dieser Temperatur eine Al50/Mgb0 Vorlegierung zulegiert. Der erhéhte
Magnesiumgehalt, im Vergleich zur Standardlegierung, wird als benetzungsférderndes
Legierungselement eingesetzt. AnschlieBend wurde bei 685 °C das Abkratzgranulat Ar-
sal 2125 mit dem Schragblattrihrer fir 30 Sekunden in der Matrixschmelze untergerihrt
und dann 60 Sekunden ohne Riithreinwirkung stehen gelassen. Die Reste des Granulats
und die entstandene Schlacke wurden von der Oberflache der Schmelze abgeschopft. Um
eine Kornfeinung zu erzielen, wurden der Matrixschmelze anschlieBend 25 g AlTisB1 Vor-
legierung zugefiihrt. Bei allen GieBversuchen wurde nun eine kleine Probe der Matrix-
schmelze entnommen. Mit Hilfe der Atomemissionsspektrometrie wurde nun die chemi-
sche Zusammensetzung der Matrixschmelze bestimmt, die der Tabelle 6-2 entnommen

werden kann.

Tabelle 6-2: chemische Zusammensetzung der AISilOMnMg Matrixlegierung (mit AI50/Mgb0 und
AITi5B1 Masteralloys) [Gew.-%]

Si Mn Mg Fe Ti Cu Zn Al

9,6 0,47 1,0 0,4 0,05 0,05 0,05 Rest

Als Verstarkungspartikel wurden SiC-Partikel mit einem mittleren Korndurchmesser (Dso)
von 17,5 um und einer Schittdichte von 1,08 g/cm? der Firma ESK-SiC GmbH fir die Ver-
suche verwendet, die druch die Kristallisations(poly)typen 4H und 6H aufgebaut sind. Die
KorngréBenverteilung kann der Abbildung 6-3 entnommen werden. Da die SiC-Partikel

hygroskopische Eigenschaften aufweisen, wurden die Partikel bei 150 °C fiir 90 Minuten
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unter Athmosphare im Ofen vorerwarmt, um Gasanhaftungen auf der Oberflache der SiC-

Partikel zu entfernen, bevor sie dem Partikelbehaélter des Versuchsaufbaus zugefihrt wur-

den.
SiC F500 SiC F500
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Abbildung 6-3: KorngréBenverteilung des verwendeten SiC-Pulvers (F500)

Die KorngroBenverteilung wurde mit der photooptischen Messung nach ISO 13322-2 mit
dem Messgerat Camsizer XT der Firma Retsch GmbH durchgefiihrt.

det mode WD mag 8 | HFW tilt
20.00kV 0.20nA ETD SE  5.8mm 5000x | 4lL4um 0.0°

curr det | mode WD magB  HFW tilt
10.00 kV 3.2nA ETD | SE 7.0mm 350x 592um 0.0°

Abbildung 6-4: Rasterelektronenmikroskop-Aufnahmen des verwendeten SiC-Pulvers (F500)
Zufuhr und Einarbeitung der SiC-Partikel

Bevor die Zufuhr der SiC-Partikel in die Schmelze erfolgte, wurde die Schutzgasverklei-
dung mit Stickstoff geflutet. Die Schutzgaszufuhr wurde im weiteren Verlauf mit 45 I/min
aufrechterhalten. Fur die Einarbeitung der Partikel in die Matrixschmelze wurde die Me-
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thode ,Rihren im semi-solid Temperaturbereich” verwendet. Die mechanische Rihrwir-
kung des Schragblattrithrers wird dabei durch die festen Bestandteile der Al-Matrix im
Erstarrungsintervall, zur Uberwindung der Benetzung und der Agglomerataufteilung, un-
terstitzt (Kapitel 2.6.5). Das Erstarrungsintervall der verwendeten AlSi10MnMg Matrix
liegt zwischen 550 und 590 °C.

Nach unterschreiten der Liquidustemperatur wurde die Partikelzufuhr bei einer Ruhrer-
drehzahl von 1000 u/min gestartet (Abbildung 6-5 - 1). Die Schmelztemperatur wurde bei
580 °C +b5 °C gehalten. Da sich die Viskositat der Schmelze durch die teilerstarrte Matrix
zusatzlich zu dem Einfluss der Partikelverstarkung erhoht, wurde bei Uberschreiten von
20 Vol.-% Verstarkungsanteil die Schmelztemperatur tiber die Liquidustemperatur erhoht
(Abbildung 6-5 - 2). Die Viskositat der AMCp-Schmelze ware sonst so stark angestiegen,
dass ein weiteres Einrtihren der Partikelverstarkung bis zu einem Verstarkungsanteil von
30 Vol.-% nicht moglich gewesen ware. Nachdem die gesamte Menge der SiC-Partikel
der Matrix zugefiihrt wurde, erfolgte ein weiteres Rihren der AMCp-Schmelze fiir 20 Mi-
nuten (Abbildung 6-5 - 3). Nach dem Einrihrvorgang wurde die AMCp-Schmelze auf eine
Zieltemperatur von 700 °C erwarmt (Abbildung 6-5 - 4) und anschlieBend in Massel mit 2
bis 3 kg abgegossen (Abbildung 6-5 - 5).
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Abbildung 6-5: Schmelzetemperatur-Zeit-Verlauf der AMCp-Halbzeugproduktion im RiihrgieBverfahren
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SIS

Abbildung 6-6: a) Eindruck des RiihrgieBversuchstands, b) SiC-Partikelférderung (Kérnung F500) bei 50

g/min, ¢) abgieBen der AMCp-Halbzeuge in Massel

Abbildung 6-7: Schmelzbadoberflache wéhrend der AMCp-Halbzeugproduktion mit 1000 u/min, a) zu Be-
ginn der Partikelzufuhr, b) bei 25 Vol.-% SiCp (iiber mehrere Sekunden bestédndige Strémungslinien — rote
Pfeile)



7. Vorbereitende Untersuchung zur Auswahl eines
geeigneten Sekundarverfahrens

Die schmelzmetallurgische Sekundarverarbeitung von partikelverstarkten AMCe-
Schmelzen ist durch das verringerte FlieBvermdgen respektive eine erhdhte Viskositat
gepragt. In der vorliegenden Arbeit werden AMCp-Halbzeuge mit bis zu 30 Vol.-% SiC-
Partikelverstarkung verarbeitet, die durch ein drastisch vermindertes FlieBvermdgen ge-
kennzeichnet sind. Daher wird im folgenden Kapitel zunéachst ein Vergleich zwischen der
Sekundarverarbeitung der AMCp-Halbzeuge im Schwerkraftkokillen- und im DruckgieB3-
verfahren durchgefiihrt. Die verwendeten Versuchsaufbauten, die Versuchsdurchfih-
rung, sowie eine Auswertung fur die Sekundarverarbeitung der AMCp-Halbzeuge wer-
den folgend beschrieben.

7.1. Verarbeitung der AMCp-Halbzeuge im SchwerkraftkokillengieBen

'7.1.1. Versuchskokille

Aufgrund des stark verringerten FlieBvermogens der partikelverstarkten AMCep-
Schmelze, im Vergleich zur monolithischen Matrixschmelze, wurde eine Versuchskokille
mit relativ breiten Querschnitten der Kavitat verwendet (Abbildung 7-1). Die Dauerform
weist vier zylindrische Stébe auf, die einen Durchmesser von 16 mm aufweisen und stei-
gend gefullt werden. Vor den Versuchen wurde die Dauerform aus X38CrMoV5-1 sand-
gestrahlt und mit der Grundierschlichte DYCOTE DR 87 der Firma FOSECO geschlichtet.

Zusatzlich wurde eine Graphit-Arbeitsschlichte auf die Grundierschlichte aufgetragen.

7.1.2. Versuchsdurchfihrung

Um die Bildung von Grenzflachenreaktionsprodukten und dem damit verbundenen Ein-
fluss auf das FlieBvermogen auf ein Minimum zu reduzieren, erfolgte das Aufschmelzen
der Halbzeuge moglichst rasch. Hierzu wurden derselbe widerstandsbeheizte Schmelz-
ofen und Tiegel aus Kapitel 6.1 verwendet, die vorher bereits auf eine Temperatur von
850 °C vorgeheizt wurden. Das Aufschmelzen der 20 und 30 Vol.-% AMCp-Halbzeuge er-
folgte dann unter Schutzgas (Stickstoff). Um eine Entmischung der Verstarkungspartikel
wéhrend des Aufschmelzens zu vermeiden, wurde die AMCp-Schmelze nach dem Uber-
schreiten der Liquidustemperatur mit dem Schragblattrithrer (Abbildung 6-1) bei 400

u/min und mit einem Abstand von 45 mm zum Tiegelboden gertihrt.
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Abbildung 7-1: Konstruktionszeichnung der Dauerform fir das SchwerkraftkokillengieBen

Das Material wurde auf diese Art und Weise bis auf eine Temperatur von 720 °C erwarmt

und bei dieser Temperatur gehalten. Anschlieend wurde die Schutzgasabdeckung und

die Ruhrvorrichtung entfernt. Zwischen dem Einlegen der Massel in den vorgeheizten

Tiegel und dem ersten Abguss vergingen 120 Minuten. Mit Hilfe einer Glasfaserschopf-

kelle wurde nun chargenweise Material aus dem Tiegel entnommen und manuell in die

Dauerform gegossen, die zuvor auf 350 °C erwarmt wurde. Die GieBtemperatur der

Schmelze wurde unmittelbar vor dem GieBen in der Schdpfkelle mit 700 °C ermittelt. Die

Kokillenschlie3zeit nach dem GieBen betrug 3 Minuten. Insgesamt wurden mit einer

Ofenflillung 5 Gussstlicke abgegossen. Zwischen dem 1. und dem 5. Abguss vergingen

40 Minuten.

Tabelle 7-1: Versuchstibersicht zur Sekundérverarbeitung von AMCp-Halbzeugen im SKKG

Versuchs- Material (Ds0) Partikel-  Schmelz- Giel3- Kokillen-  Abgusse
reihe =[um] temp. [°C] temp. [°C] temp. [°C]
1.1.X 20 Vol.-% SiCp - 17 720 700 350 5
AlSi10MnMg(1)
1.2.X 30 Vol.-% SiCp - 17 720 700 350 5

AlSi10MnMg(1)
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4 . o
Abbildung 7-2: a) aufschmelzen der AMCp-Halbzeuge unter Schutzgas und mit mechanischem Riihren,
b) Formhaélfte der Kokille mit Arbeitsschlichte, c) gieBen der 30Vol.-% AMCp-Schmelze im SKKG (1. Abguss)

7.2. Verarbeitung der AMCp-Halbzeuge im DruckgieBverfahren

7.2.1. DruckgieBanlage und GieBform

Die im DruckgieB3verfahren gefertigten AMCp-Gussteile wurden auf einer Forschungs-
druckgieBanlage der Firma DRUCKGUSS Service Deutschland GmbH gefertigt. Neben
einer maximalen SchlieBkraft von 900 t, ist die horizontale KaltkammerdruckgieBanlage
durch einen vakuumentlifteten Formhohlraum wéahrend des GieBprozesses gekenn-
zeichnet. Die DruckgieBmaschine bietet mehrere Sensoren, die es ermoglichen, die we-
sentlichen Prozessparameter wie Giel3kolbengeschwindigkeit, den Prozessphasenwech-
sel, die Metallgeschwindigkeit am Anschnitt und an den Uberlaufanbindungen, sowie
den Nachdruck zeitabhangig zu dokumentieren. Durch Analyse dieser Prozessparameter,
lassen sich erste Ruickschlisse auf die Qualitat der Druckgussteile ziehen. StorgroBen
kénnen dadurch identifiziert und fur zukunftige Abgiisse deren Einfluss reduziert bzw.

vermieden werden.

Um grundlegend die Gefligeeigenschaften eines AMCp-Druckgussteils mit moglichst
wenigen EinflussgréBen aus einer komplexen Formfiillung untersuchen zu kénnen, wurde
eine GieB3form mit relativ einfachem Aufbau ausgewahlt. Daher wurde fir die Untersu-
chungen eine Stufen-Gie3form verwendet, die aus Plattensegmenten mit den Wandstar-
ken 12, 10, 8 und 6 mm aufgebaut ist (Abbildung 7-4). Oberhalb des Gussteils sind in der
GieBform die Entliftungskanale mit dem Entliftungseinsatz (Labyrinthsystem) fiir die va-
kuumentliftung ersichtlich. Die Formfillung erfolgt nach dem Prinzp der Staufillung
rucklaufend.

8b
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Abbildung 7-3: DruckgieBanlage: a) Vakuumentliiftung und Hydraulik zur Bewegung des GieBstempels,
b) Kiihlkreislauf der Formhélften und Hydraulik der beweglichen Formhélfte

Der Anschnittquerschnitt weist eine mittlere Breite (b,) von 82,7 mm und eine Hohe (h,)
von 6 mm auf. Aus Gleichung (7-1) kann die Berechnung des Anschnittparameters D ent-
nommen werden [181]:

ba ha
D= — (7-1)

b, +h,

Fur den verwendeten Anschnittquerschnitt wird fir D ein Wert von 5,6 ermittelt.
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Abbildung 7-4: a) bewegliche GieBformhadlfte, b) gerendertes Druckgussteil mit Anschnitt und Uberldufen

7.2.2. Versuchsdurchfuhrung

Identisch zu dem Aufschmelzprozedere der AMCp-Halbzeuge flir das SKKG in Kapitel
7.1.2, wurden die Halbzeuge fur das HPDC moglichst rasch aufgeschmolzen und nach
Uberschreiten der Liquidustemperatur mit einem Schragblattrihrer (Abbildung 6-1) bei
400 u/min in Bewegung gehalten. Die Schmelzbadoberflaiche wurde dabei mit dem
Schutzgas Stickstoff geflutet. Zwischen dem Einlegen der Massel in den Tiegel und dem
ersten Abguss vergingen 120 Minuten. Da die Schmelze beim Einflillen in die GieBkam-
mer zusatzlich an Temperatur verliert, wurde das Material auf eine Temperatur von
730 °C im Schmelzofen erwarmt und bei dieser Temperatur gehalten. AnschlieBend
wurde die Schutzgasabdeckung und die Rihrvorrichtung entfernt. Mit Hilfe einer Glas-
faserschopfkelle wurde nun chargenweise Material aus dem Tiegel entnommen und ma-
nuell in die GieBkammer gefiillt, woraufhin die Kolbenbewegung gestartet wurde. Die Pa-

rameter des DruckgieBprozesses konnen Tabelle 7-2 entnommen werden.

Bevor die GieBversuche mit der AMCp-Schmelze durchgefiihrt wurden, erfolgten 5 Ab-
gusse mit einer monolithischen AlSi10MnMg DruckgieB3schmelze, um den GieBlauf und
die GieBformen zu erwarmen. Die Temperatur der GieBform betrug dann 150 °C und
160 °C in der GieBkammer. Zwischen jedem Abguss wurde zunadchst das Formtrennmit-
tel Isolat T'T7720 der Firma Tribo-Chemie GmbH im Mischverhaltnis mit Wasser 1 (H20)

120 (Formtrennmittel) mit Hilfe einer Verneblerduse auf die Formhalften aufgetragen.

Um eine Sedimentation der Partikel wahrend des GieB3ens zu vermeiden, sind moglichst
kurze Wege und rasche Arbeitsablaufe zu gewahrleisten. Der widerstandsbeheizte

Schmelzofen (aus Kapitel 6.1) wurde daher unmittelbar an der GieBanlage auf einem Po-
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dest positioniert (Abbildung 7-5). Dies ermoglichst es dem GieBer, das Material nach Ent-
nahme aus dem Ofen rasch, manuell in die GieBkammer zu fullen. Mit jeder Tiegelftillung
konnten 4 Druckgussteile gefertigt werden. Zwischen dem 1. und dem 4. Abguss vergin-

gen 12 Minuten.

Tabelle 7-2: Versuchstibersicht zur Sekundérverarbeitung von AMCp-Halbzeugen im HPDC

Versuchs- Material (D50) Partikel-  Schmelz- GieR- Giel3Sform-  Abguisse
reihe ® [um] temp. [°C] temp. [°C] temp. [°C]
1.3.X 20 Vol.-% SiCp - 17 730 700 150 8
AlSi10MnMg(1)
14X 30 Vol.-% SiCp - 17 730 700 150 8
AlSi10MnMg(1)

Die wesentlichen verwendeten Parameter des DruckgieBBprozesses konnen der Tabelle
7-3 entnommen werden. Im Anhang B sind jeweils eine Gie8kurve der Versuchsreihe 1.3.

und 1.4., sowie alle Parameter des DruckgieBprozesses zusammengefasst.

Tabelle 7-3: wesentliche Parameter des DruckgieBprozess zur Verarbeitung der AMCp-Halbzeuge

Vvoriaut [M/S] VFormfiillung [M/S] V anschnitt [M/s] VOberlaut [M/S] PnNachdruck [bar]

0,21 2,7 25 69 870

7.2.3. Probenpraparation: AMCp-Gussteile aus dem SKKG und dem HPDC

Alle Gussteile wurden nach der Versuchsdurchfiihrung mit Hilfe einer Wasserstrahl-
schneidanlage (Wasser-Abrassionsmittel-Gemisch) von dem Anschnitt- und Speisersys-
tem bzw. den Uberldufen befreit. Aus den Gussteilen wurde im Anschluss je Bauteil eine

Schliffprobe fiir die anschlieBende Gefliigeuntersuchung herausgetrennt.

Im Falle des Schwerkraftkokillengussteils (Abbildung 7-6-a) wurde eine 5 mm starke
Scheibe aus dem auBeren Zylinder des Gussteils herausgetrennt, wobei die praparierte
Schnittebene einen Abstand von 15 mm zum Anschnitt aufweist (rote Flache in Abbil-
dung 7-6-a). Bei dem Druckgussteil wurde aus dem 6 mm starken Plattensegment ein
Quarder mit 10 x 10 mm fiir die metallografische Untersuchung mit einem Abstand von
10 mm zum néachsten Plattensegment herausgetrennt. Die Schnittebene befindet sich ge-

nau in der Mitte des Plattensegments, in Abbildung 7-6 b) rot markiert.
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Abbildung 7-5: HPDC-GieBzyklus: a) aufschmelzen der AMCp-Halbzeuge unter Schutzgas und Rihrwir-
kung, b) auftragen von Formtrennmittel durch sprithen per Handdosierung, c) Uberfithrung der Schmelze
in die GieBkelle durch umschépfen, d) manuelle Beftillung der GieSkammer

a) b)

Abbildung 7-6: Schiiffprobenentnahme fiir die Gefiigeuntersuchung: a) am Schwerkraftkokillengussteil,
b) am Druckgussteil

Die Schliffproben wurden anschlieBend kalteingebettet und vorbereitend fur die Auf-

nahme der Schliffbilder geschliffen und mit 3, sowie 1 pm Diamantsuspension poliert. Mit
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Hilfe eines Keyence Digital Microskop Typ VHX-5000 wurden die Gefiigeaufnahmen mit
1000-facher VergroBerung und einer Pixelaufldsung von 0,21 nm/px generiert. Die Geft-
geaufnahmen stellen die Grundlage fir einen quantitativen Vergleich der Gussgefiige der
erzeugten AMCp-Gussteile aus dem Schwerkraftkokillengief3en, sowie aus dem Druck-
gieBen dar. Zu diesem Zweck wurden mit Hilfe der Bildverarbeitungssoftware NIS-Ele-
ments der Firma Nikon die Porositat und der Benetzungsgrad der Gussgefiige quantitativ
analysiert. Eine einheitliche Messflache von 1800 x 1800 pm, aus dem Zentrum der

Schliffproben, wurde von alle Gussgefligen fur die Messungen verwendet.

Porositét

Die Auswertung der Gussgefliige mit Hilfe der Bildverarbeitungssoftware erlaubt die
quantitative Ermittlung des Flacheninhaltes der Porositat in den Schliffbildern. Dazu wird
durch eine Grauwertabstufung ein Schwellwert festgelegt, wodurch die Zuordnung der
einzelnen Pixel zu einer binaren Flache (Porositat) erfolgt. Die Porositat wird durch die

Relation der binaren Flache zu der Messflache ermittelt und prozentual ausgedrickt.

Benetzungsgrad

Fr einen Vergleich der Benetzung wird der mittlere Benetzungsgrad Waenetzung der unter-
schiedlichen AMCp-Gussgefiige aus SKKG und HPDC mit Hilfe des Linienschnittverfah-
rens bestimmt. Innerhalb einer Messflache von 1800 x 1800 um werden insgesamt 9 Teil-
messflachen mit jeweils 600 x 600 pm unterteilt, wovon drei Teilmessflachen analysiert

wurden.

Jede dieser drei Teilmessflachen wird nach dem Linienschnittverfahren, jeweils zweimal
vertikal und horizontal und in einem Abstand von 200 um, analysiert. Die Anordnung der
Messlinien kann der Abbildung 7-7 entnommen werden. Entlang der Messlinien wurden
alle geschnittenen Partikel fir die Ermittlung des mittleren Benetzungsgrades bertick-
sichtigt. Jeder einzelne geschnittene Partikel wurde dann, in Abhangigkeit der Benet-
zung, einer der folgenden flinf Benetzungsklassen zugeordnet: 1 100%, II 99 bis 75 %, III
74 bis 50 %, IV 49 bis 25 % und V 24 bis 0 %.
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Abbildung 7-7: schematische Anordnung der analysierten Teilbilder nach dem Linienschnittvervahren
zur Bestimmung des Benetzungsgrads

Nach der Klassifizierung der Partikel wurde mit Hilfe der Partikelanzahl je Benetzungs-
klasse ni der mittlere Benetzungsgrad nach folgender Gleichung ermittelt:

4 2440

9425
*25) by (G0

99+75 47450
n1*100+n11*( > )+Tl111*( 2 )+Tl1V*(

(7-2)

w =
Benetzung X gezihlte Partikel

7.2.4. Auswertung Schwerkraftkokillengie3en von 20 und 30 Vol.-% AMCp

Abbildung 7-8 zeigt exemplarisch die AMCp-Gussteile, die im Schwerkraftkokillengie(3-
verfahren mit 20 und 30 Vol.-% SiC-Partikel gefertigt wurden. Das AMCp-Gussteil mit 20
Vol.-% weist, im Vergleich zu einer monolithischen Matrixschmelze, eine geringfiigig ver-
schlechterte Fullung auf. Bei dem AMCp-Gussteil mit 30 Vol.-% SiCp-Verstarkung verrin-
gerte sich die Fullung der Kavitat hingegen besonders stark. Um das Fullniveau, in Bezug
zu der unverstarkten Matrixlegierung, quantitativ zu vergleichen, wurde die Hohe von
jeweils zwei Zylindern (H1 und Hy) an allen Bauteilen gemessen und der Mittelwert be-
stimmt. Die Messwerte konnen der Tabelle 7-4 entnommen werden.
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Abbildung 7-8: AMCr-Gussteile aus dem SchwerkraftkokillengieBverfahren: a) SKKG 20 Vol.-% SiCr, b)
SKKG 30 Vol.-% SiCp

Tabelle 7-4: Fiillniveau der AMCp-Schwerkraftkokillengussteile

Versuchsreihe Material Fiallhéhe Referenz*
[mm] [%]
11 20 Vol.-% SiCp - 135+2 89
AlSi10MnMg(1)
1.2 30 Vol.-% SiCp - 40+4 26
AlSi10MnMg(1)
- AlSi10MnMg(1) 151+1 100

*referenzierte Fillhohe zur unverstarkten Matrixlegierung

Die Auswertung der lichtmikroskopischen Schliffbillder der 20 und 30 Vol.-% verstarkten
Gussgeflige zeigt, dass beide durch eine hohe Porositat und eingekapselte Agglomerate
gekennzeichnet sind, wie exemplarisch in Abbildung 7-9 dargestellt ist. Die gemessenen
Porositatskennwerte sowie der mittlere Benetzungsgrad kénnen der Tabelle 7-5 entnom-

men werden.

Tabelle 7-5: Porositdt und Benetzungsgrad der Schwerkraftkokillengussteile aus Versuchsreihe 1

Versuchsreihe Material Porositat [%]  Benetzungsgrad [%6]
1.1 20 Vol.-% SiCp - 108+ 2,1 74+ 4
AlSi10MnMg(1)
1.2 30 Vol.-% SiCp - 18,2+49 60 + 8
AlSi10MnMg(1)
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LW a0 B Gt S AL T
Abbildung 7-9: lichtmikroskopische Schliffbilder (weiBe Pfeile: Blaslunker, weil3 gestrichelt: eingekapselte
Agglomerate): a) SKKG 20 Vol.-% SiCp, b) SKKG 30 Vol.-% SiCp

7.2.5. Auswertung Druckgie3en von 20 und 30 Vol.-% AMCp

In Abbildung 7-10 sind die Druckgussteile aus Versuchsreihe 1, mit 20 und 30 Vol.-% SiC-
Partikelverstarkung, unmittelbar nach der manuellen Entnahme aus der GieBform darge-
stellt. Wie der Abbildung entnommen werden kann, ist die Formfullung fir alle Druck-
gussteile vollstandig erfolgt, was auf die druckunterstiitzte Formftillung durch die Kolben-
bewegung in der GieBkammer und die hohen Stréomungsgeschwindigkeiten zurtickzu-
fdhren ist.
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Abbildung 7-10: AMCpr-Gussteile aus dem DruckgieBverfahren: a) HPDC 20 Vol.-% SiCp, b) HPDC 30 Vol.-
% SiCp

Die Verarbeitung der beiden AMCp-Schmelzen war durch eine stark ausgepragte Kleb-
neigung der Druckgussteile in der Gieform gepragt. Besonder stark haben sich diese
Anklebungen an der festen Formhalfte im Bereich der Uberlaufe abgezeichnet (siehe Ab-
bildung 7-11). In dem Bereich der Uberlaufe betragt die Wandstédrke der GieBform ledig-
lich 0,8 mm. Mit der verwendeten Formflillgeschwindigkeit entstehen bei diesen gerin-
gen Querschnitten sehr hohe FlieBgeschwindigkeiten, wie sie in der Tabelle 7-3 aufge-
fihrt sind. Wahrend der Entnahme der Druckgussteile mit 30 Vol.-% SiCp-Verstarkung
sind bei 95% die Uberlaufe samt Entliiftung von den Druckgussteilen abgebrochen, da sie
in der GieBform klebten. Teilweise mussten diese Uberreste mechanisch mit einem Kup-
ferhammer aus der GieBform entfernt werden. Fur die Druckgussteile mit 20 Vol.-% SiCp
aus Versuchsreihe 1.3. zeigte sich eine geringere Kelbneigung in der Geil3form. Insge-
samt bei 5 % der Druckgussteile mit 20 Vol.-% SiCp-Verstarkung sind die Uberlaufe des

Entliftungssystems, wahrend der manuellen Entnahme, von dem Gussteil abgebrochen.
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Abbildung 7-11: Beschaffenheit der festen Formhélfte nach dem Abguss eines 30 Vol.-% SiCp AMC

Die Druckgussgefiige aus den Versuchsserien 1.3 und 1.4 weisen keine eingekapselten
Agglomerate auf und sind kaum durch Gasporositat oder Blaslunker gekennzeichnet. Ab-
bildung 7-12 zeigt exemplarisch die beiden Gussgefliige aus dem Zentrum der Schliff-
probe. Die Porositéat liegt bei den AMCp-Druckgussteilen vorherschend in Form von Mik-
rolunkern vor. Dabei fallt die Porositat der 20 Vol.-% AMCep-Druckgussteile mit 1,7 % et-
was hoher aus, als bei den 30 Vol.-% AMCp-Druckgussteilen mit 1,3 %.

Tabelle 7-6: Porositédt und Benetzungsgrad der Druckgussteile aus Versuchsreihe 1

Versuchsreihe Material Porositat [%]  Benetzungsgrad [%0]
1.3 20 Vol.-% SiCp - 1,7+0,8 89+0,9
AlSi10MnMg(1)
1.4 30 Vol.-% SiCp - 1,3+05 92 +0,2
AlSi10MnMg(1)
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Abbildung 7-12: lichtmikroskopische Schliffbilder (rote Pfeile: Mikrolunker): a) HPDC 20 Vol.-% SiCr, b)
HPDC 30 Vol.-% SiCp

7.3. Zwischenfazit: Diskussion der Ergebnisse aus dem SKKG und
HPDC mit 20 und 30 Vol.-%

7.3.1. Geflige

Die durchgeftihrten experimentellen Untersuchungen zeigen deutliche Unterschiede
zwischen der Sekundéarverarbeitung der AMCp-Halbzeuge im Schwerkraftkokillen- bzw.
im DruckgieB3verfahren in Bezug auf den Porositats- und den Agglomeratgehalt. Die ho-
hen Scherkrafte, wahrend der Formfuillung im DruckgieBverfahren, scheinen in der Lage
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zu sein, die Agglomerate aus dem AMCp-Halbzeug aufzubrechen und die Partikel somit
gleichmaBiger zu verteilen. Zusatzlich scheinen die Turbulenzen wahrend der Formful-
lung eine Benetzungssteigerung der Partikel zu bewirken. Insgesamt fallt der Porositats-
gehalt der AMCp-Druckgussteile deutlich geringer aus, als bei den Schwerkraftkokillen-
gussteilen, was auch eine bessere Partikelverteilung bewirkt. Die Vakuumentliiftung so-
wie das Nachdriicken (wahrend der 3. Prozessphase) zeigen eine effektive Moglichkeit
auf, die Porositat von AMCp-(Druck-) Gussteilen zu senken. Eine schmelzmetallurgische
Sekundarverarbeitung im SKKG erweist sich in Bezug auf die Porositat und den Agglo-

meratgehalt als ungeeignet fiir AMCp-Schmelze mit =2 20 Vol.-% Verstarkungsanteil.

Die Analyse der AMCp-Gussteile aus der Versuchsreihe 1 legt die Vermutung nah, dass
die Partikel innerhalb der AMCp-Halbzeuge nach der Primarverarbeitung nicht vollstan-
dig benetzt gewesen sein kénnen, da sich in allen Gussgefligen Mikrolunker an der Par-
tikeloberflache auffinden lassen. Das SchwerkraftkokillengieBverfahren ist durch keine
nennenswerten Scherkrafte auf die PMga gekennzeichnet. Daher wird angenommen,
dass der Benetzungsgrad der AMCp-Halbzeuge nach dem RuhrgieBen (Primarverarbei-
tung) etwa dem Benetzungsgrad der SKKG Gussteile entspricht. Demnach konnte der
Benetzungsgrad der 30 Vol.-% AMCe-Halbzeuge durch die Sekundarverarbeitung im
DruckgieBverfahren um etwa 32 % gesteigert werden. Obwohl die Porositat der 30 Vol.-
% SKKG Gussteile aus Versuchsreihe 1.2. hoher ausfallt, als bei den SKKG Gussteilen aus
Versuchsreihe 1.1. mit 20 Vol.-%, weisen die Druckgussteile aus Versuchsreihe 1.4. mit
30 Vol.-% eine geringere Porositat auf, als die Druckgussteile aus Versuchsreihe 1.3. mit
20 Vol.-%. Der Hub des GieBkolbens innerhalb der 3. Phase (H3) weist ebenfalls eine ge-
ringe Bewegung bei den Versuchen mit 30 Vol.-% auf, als bei den Versuchen mit 20 Vol.-
% (Anhang B). Dies konnte zum einen daran liegen, dass ein hoherer Verstarkungsanteil
eine geringere Schwindung des Verbundwerkstoffes bedingt. Eine weitere mogliche Er-
klarung bezieht sich auf den effektiven Partikelanteil, der durch den Agglomeratanteil
beeinflusst wird. Demnach wird die Viskositat der partikelverstarkten Schmelze durch
einen erhohten Agglomeratanteil gesteigert. Zusatzlich wird die Viskositat der AMCp-
Schmelze der Versuchreihe mit 30 Vol.-%, durch den erhdhten Partikelanteil, im Vergleich
zu der Versuchsreihe mit 20 Vol.-%, gesteigert. Demzufolge lassen die Ergebnisse aus der
Versuchsreihe 1 darauf schlieBen, dass eine erhdhte Viskositat der partikelverstarkten
Schmelze, zu hoheren Scherkraften wahrend der Sekundarverarbeitung im Druckgiel3ver-
fahren fihrt. Dies fiihrt widerum zu einem starkeren Abbau an Agglomeraten und zu ei-

nem erhohten Benetzungsgrad.

7.3.2. FlieBvermogen

Aus Sicht des FlieBvermogens bzw. der Formfullung erweist sich das Schwerkraftkokil-

lengieBen fir die Verarbeitung von AMCp-Schmelze 2 20 Vol.-% als ungeeignet. Obwohl
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die Kokille fur das SKKG mit 16 mm Durchmesser einen grof3eren Querschnitt aufweist,
als bei den Druckgussteilen verwendet wurde, konnte die Kavitat durch keine der beiden
unterschiedlichen AMCp-Schmelzen gefiillt werden. Bei 30 Vol.-% SiCp-Verstarkung
konnte, aufgrund der hohen Viskositat, kein flieBen der AMCp-Schmelze beobachtet wer-
den. Dieses Verhalten fiihrte zu einem drastisch verringerten Fiillniveau der Kavitat. Die
Ergebnisse der experimentellen Untersuchung aus Kapitel 7 zeigen, dass sich das Druck-
gieBverfahren fur eine schmelzmetallurgische Verarbeitung von AMCp-Schmelze mit 20
und 30 Vol.-% SiCp-Verstarkung eignet. Hingegen bestatigen die Ergebnisse der im
SchwerkraftkokillengieBverfahren gegossenen AMCp-Gussteile den Stand des Wissens,
dass die Verarbeitbarkeit auf einen Verstarkungsanteil von etwa 20 Vol.% limitiert ist.
Aufgrund der Erkenntnisse aus der Versuchsreihe 1, wurden alle weiteren Untersuchun-
gen zur schmelzmetallurgischen Sekundarverarbeitung ausschliefllich mit dem Druck-
gieBverfahren fortgefihrt. Hierfir wurden ausschlieBlich AMCp-Halbzeuge mit einem
SiCp-Anteil von 30 Vol.-% verwendet.
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8. Weiterfithrende Untersuchungen: passive Oxida-
tion und Ultraschallbehandlung

Im vorhergehenden Kapitel wurde untersucht, ob die schmelzmetallurgische Verarbei-
tung von AMCp durch eine druckunterstiitzte Formfillung im DruckgieBBverfahren Vor-
teile im Vergleich zu einer schwerkraftbedingten Formftillung birgt. Dabei wurde konsta-
tiert, dass die 30 Vol.-% AMCp-Halbzeuge einen Benetzungsgrad von etwa 65 % nach der
Priméarverarbeitung aufgewiesen haben. Das folgende Kapitel widmet sich einer Weiter-
entwicklung der schmelzmetallurgischen Prozessroute zur Verbesserung der AMCe-
Druckgussteilqualitat respektive des Benetzungsgrades und der Verarbeitbarkeit. Zu die-
sem Zweck wird die Modifizierung der SiC-Partikel durch die passive Oxidation als eine
Vorbehandlung untersucht. Des Weiteren wird der Einfluss einer Ultraschallbehandlung
der AMCp-Schmelze, wahrend der Priméarverarbeitung im RuhrgieBverfahren, auf die Ei-

genschaften der AMCp-Druckgussteile erforscht.

Um den Einfluss der passiven Oxidation der SiC-Partikel und der Ultraschallbehandlung
auf das Geflige, sowie die Eigenschaften von AMCp-Druckgussteilen zu untersuchen,
werden drei weiterfilhrende Versuchsreihen durchgefiihrt und mit dem Referenzmaterial
aus Versuchsreihe 1.4. verglichen (Tabelle 8-1). Die Verarbeitung dieser AMCp-Halb-
zeuge im DruckgieBverfahren erfolgte tibereinstimmend zu der Verarbeitung der AMCp-
Halbzeuge im DruckgieBverfahren aus Versuchsreihe 1 (Kapitel 7.2), um eine verglei-

chende Bewertung der Ergebnisse zu ermdglichen.

Tabelle 8-1: Versuchstibersicht: Einfluss der passiven Oxidation sowie der Ultraschallbehandlung der
AMCp-Schmelze auf die Qualitédt der AMCp-Druckgussteile

Versuchsreihe  Passive Oxidation  Ultraschallbehandlung Abgusse

1.4. nein nein 8
2.1. ja nein 8
2.2. nein ja 8
2.3. ja ja 8

Das Kapitel umfasst die Versuchsaufbauten, die Versuchsdurchftihrung, die Probenpra-

paration und die anschlieBende Auswertung der Proben aus Tabelle 8-1.
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8.1. Passive Oxidation der SiC-Partikel

In einer industriellen gieBtechnologischen Anwendung lassen sich Haltezeiten einer
Schmelze im Warmhalteofen vor der Verarbeitung nicht vermeiden. Aufgrund des ther-
modynamischen Ungleichgewichts zwischen den SiC-Partikeln und der Aluminiummat-
rixschmelze kann es innerhalb dieser Zeitspanne (zeit- und temperaturabhéngig) zur
Ausbildung von Al4C3 in hypoeutektischen AlSi-Matrixlegierungen kommen. Daher wird
der Einsatz der passiven Oxidation zur Bildung einer Diffusionsbarrie aus SiO2 auf den
SiC-Partikeln untersucht. Dies soll den direkten Kontakt der SiC-Partikel mit der Alumi-
niummatrix, in Abhangigkeit der Schichtdicke des SiOgz, fir eine gewisse Dauer unter-
binden. Fur die passive Oxidation wurden die gleichen SiC-Partikel verwendet, die in
Kapitel 6.2 zur Produktion der AMCp-Halbzeuge mit unbehandelten SiC-Partikeln ver-

wendet wurden.

8.1.1. Versuchsaufbau passive Oxidation

Um eine gleichmaBige Oxidation der SiC-Partikel (F500) zu ermoglichen, wurde die ther-
mische Behandlung zur Bildung einer SiO2-Schicht mit Hilfe eines Drehrohrofens durch-
gefihrt. Der schematische Aufbau des Drehrohrofens kann Abbildung 8-1 entnommen

werden.

Die Beheizung der SiC-Partikel erfolgt elektrisch und indirekt tiber die Wandung eines
Batchzylinders (2,26 m x 0,33 m), der aus X38CrMoV5b gefertigt wurde. Die Parameter und

Kennzahlen der passiven Oxidation im Drehrohrofen kénnen der Tabelle 8-2 entnommen

werden.
Antrieb Batchzyhnder
Zone 1 Zone 2 | Zone 3
Thermo- /
lanze
£ | | | 2N
R | | | Lager
Temperatur 1 Temperatur 2 Temperatur 3
Partikelschuttung

Abbildung 8-1: schematischer Aufbau der passiven Oxidation im Drehrohrofen
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Tabelle 8-2: Parameter und Kennwerte der passiven Oxidation von SiC-Partikenl im Drehrohrofen

Beheizung Volumen Volumen Drehzahl Durchmesser ~ Oxidations-  Oxidations-
Behalter [I] Partikel [I] Ofenrohr Behalter dauer [h] temp. [°C]
[u/min] [mm]
indirekt, 750 50 5 330 5 1000
elektrisch

Der Batchzylinder weist sowohl auf der Einlauf-, als auch auf der Auslaufseite eine Off-
nung auf, sodass frische sauerstoffhaltige Luft eintreten konnte. Von der Ofeneinlaufseite
wurde ein Thermoelement in das Schittgut geftihrt, so dass wahrend der passiven Oxi-
dation unmittelbar die Temperatur des Schiittguts ermittelt werden konnte. Der Batchzy-
linder war mit radial zulaufenden Hubleisten ausgestattet, um ein gleichmaBiges Umwal-
zen des Schittguts zu gewahrleisten.

Abbildung 8-2: a) Batchzylinder mit radial zulaufenden Hubschaufeln, b) Ofeneinlaufkopf mit radialer
Thermolanze, ¢) Batchzylinder nach Beftillung, d) Gesamtansicht des Drehrohrofens
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8.1.2. Versuchsdurchfihrung passive Oxidation

Nachdem die SiC-Partikel in den Batchzylinder gefillt wurden, erfolgte die Beheizung
uber die Zylinderwandung mit einer Aufheizrate von 150 K/h. Wahrend der Aufheizphase
wurde das Schuttgut permanent mit 5 u/min gedreht. Nach Erreichen der Zieltemperatur
von 1050 °C wurde die Temperatur tiber 5 h gehalten, was den Zeitraum der passiven
Oxidation darstellt. AnschlieBend wurde die elektrsiche Beheizung ausgeschaltet, sodass
sich der Batchzylinder unter fortwahrender Rotation auf Raumtemperatur abkihlen

konnte.

Die oxidierten Partikel wurden im Anschluss, nach der gleichen Vorgehensweise wie in

Kapitel 6.2, zu AMCp-Halbzeugen mit 30 Vol.-% im RuhrgieB3verfahren verarbeitet.

Abbildung 8-3: a) Ofenauslaufseite wéhrend der passiven Oxidation mit Deckel, Distanzstiick und
Batchzylinder, b) Innenraum des auf 1050 °C erwédrmten Batchzylinders mit Thermoelement

8.1.3. Analyse der passiven Oxidation des SiC-Pulvers

Um die Schichtdicke der gebildeten SiO2-Schicht auf den Partikeln zu bestimmen, wurde
das oxidierte SiC-Pulver an einem Transmissionselektronenmikroskop analysiert. Insge-
samt wurde von 10 Partikeln die Schichtdicke an jeweils b frei gewéahlten Stellen gemes-

sen. Dabei wurde eine mittlere Schichtstarke von 25 nm + 3 ermittelt.
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O

50 nm

Abbildung 8-4: Transmissionselektronenmikroskop-Aufnahme eines passiv oxidierten SiC-Partikels mit
SiO2-Schicht

Wahrend der Handhabung des feinen SiC-Pulvers innerhalb des Drehrohrofens, lasst sich
ein gewisser Verlust der feinsten Bestandteile nicht vermeiden. Diese Bestandteile ver-
flichtigen sich aufgrund der Rotation des Ofens bzw. aufgrund der Thermik durch die
seitlichen Offnungen des Drehrohrofens (Abbildung 8-3). Um dem Drehrohrofen sauer-
stoffreiche Luft zuzufithren, sind diese Offnungen jedoch notwendig. Die Reaktion von
SiC zu SiOz aus Gleichung (2-22) erfolgt unter einer Volumenzunahme im stochiometri-

schen Verhéaltnis von 1 : 1,5. Daher wurde die KorngréBenverteilung, mit
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Abbildung 8-b: Korngréfienverteilung des oxidierten SiC-pulvers im Vergleich zum unbehandelten SiC-
Pulver (F500)
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Hilfe der photooptischen Messung nach ISO 13322-2, wie in Kapitel 6.2, des oxidierten
SiC-Pulvers ermittelt. Aus Abbildung 8-5 ist eine leichte Steigerung des mittleren Korn-
durchmessers aus der Summendurchgangsverteilung zu erkennen. Der mittlere Korn-
durchmesser (Dso) des oxidierten SiC-Pulvers betragt 18,2 uym und wurde damit, im Ver-
gleich zum unbehandelten SiC-Pulver (F500), nur geringfligig beeinflusst. Die Analyse
der SiC-Partikel am Rasterelektronenmikroskop deckt vereinzelt agglomerierte Partikel

nach der passiven oxidation (Abbildung 8-6) auf.

b ) )
4/29/2021 | HV curr det 'magm WD tilt | rotation ——100 pym ——

9:25:42 AM | 15.00kV  0.20nA ETD 500x 14.1mm 0.0° 0° Salel

Abbildung 8-6: Rasterelektronenmikroskop-Aufnahmen des oxidierten SiC-Pulvers (F500)

8.2. Ultraschallbehandlung der AMCp-Halbzeuge

Wahrend der AMCp-Halbzeugproduktion im RihrgieBverfahren lasst sich das Einarbeiten
von Gasen bzw. von Oxiden auch unter Schutzgas nicht vollstdndig vermeiden. Die Po-
rositat der AMCp-Halbzeuge erhoht sich folglich. Eingearbeitete Oxide kénnen zudem
den direkten Kontakt zwischen der Matrix und der Verstarkungsphase unterbinden und
somit die Grenzflachenverbundfestigkeit senken. Des Weiteren erschweren die Oxid-
haute das Aufbrechen von Agglomeraten wahrend des RuhrgieBens. Mit Hilfe einer Ult-
raschallbehandlung der AMCp-Schmelze soll der Gas- und Oxidgehalt nachtraglich ge-
senkt, die Benetzung der SiC-Partikel gesteigert und die Agglomerate aufgebrochen wer-

den.
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8.2.1. Versuchsaufbau Ultraschallbehandlung

Flr die Ultraschallbehandlung wurde das Modell UIP1000hdT-230 der Firma Hielscher
mit einem Booster des Typs B4-14 und einer Titan-Blocksonotrode des Typs
,BS4d22L3C" mit einem verschleiBbestandigen Resonator aus SizN4 verwendet. Der Ge-
nerator ist durch eine Leistung von 1 kW bei 19,6 kHz gekennzeichnet. Das gesamte Ult-
raschallsystem ermdglicht eine maximale Amplitude von 35 um, die fir alle Versuche mit
der Ultraschallbeahndlung verwendet wurde. Der Resonator weist einen Durchmesser
von 22 mm auf und besitzt eine halbkugelférmige Spitze mit einem Radius von 11 mm.

Folgend werden der Resonator und die Sonotrode gemeinsam als Sonotrode bezeichnet.

Da die hohe Viskositat der 30 Vol.-% AMCp-Schmelze die akustische Stromung respek-
tive eine Durchmischung des Tiegels mit der Schmelze verhindert, wurde die Sonotrode
mit dem Schallwandler an einer hohenverstellbaren Vorrichtung montiert, die mit einer
Steuereinheit verbunden ist. Dies erméglicht ein stufenloses Verfahren der Sonotrode in

vertikaler Richtung.

Abbildung 8-7: Ultraschallbehandlung der AMCp-Halbzeuge: a) Ultraschallwandler und Sonotrode (kon-
zentrisch tiber dem Tiegel) an héhenverstellbarer Vorrichtung, b) Ultraschallsonotrode innerhalb der AMCp-
Schmelze, ¢) Steuereinheit der Héhenverstellung (links) und Ultraschall-Generator (rechts)
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8.2.2. Versuchsdurchfuhrung Ultraschallbehandlung

Die Produktion der AMCp-Halbzeuge erfolgte nach der gleichen Art und Weise wie aus
Kapitel 6.2. Der Versuchsaufbau flir die Halbzeugproduktion aus Abbildung 6-2 lies eine
parallele Ultraschallbehandlung mit der verwendeten Anlagentechnik flir die Ultraschall-
behandlung (Abbildung 8-7) nicht zu. Daher wurde die Ultraschallbehandlung unmittel-
bar im Anschluss an die Halbzeugproduktion bei 700 °C, als nachgelagerter Prozess-
schritt, durchgefiihrt (siehe Abbildung 8-8).

RuhrgieBverfahren
710
—

690
(&) Ultraschall-
2 670 behandlung
—
=
@ 650
=
8,
g 630 —e—30Vol.%
9 SiCP
N
10 —e—30Vol.%
E ultraschall
% 590 behandelt
n

570

550

0 20 40 60 80 100 120 140
Zeit [min]

Abbildung 8-8: Schmelzetemperatur-Zeit-Verlauf der AMCp-Halbzeugproduktion im RihrgieBverfahren;
mit und ohne anschlieBende Ultraschallbehandlung

Die Sonotrodenspitze wurde zu Beginn der Ultraschallbehandlung 30 mm oberhalb des
Tiegelbodens, konzentrisch zum Tiegel, positioniert. Um die Behandlungsleistung in der
hochviskosen 30 Vol.% AMCp-Schmelze zu erhohen, wurde die Sonotrode, mit Hilfe der
héhenverstellbaren Vorrichtung, mit einer Geschwindigkeit von 0,25 mm/s in Richtung
der Schmelzbadoberflache bewegt. Am Ende der Ultraschallbehandlung, nach 10 Minu-
ten, befand sich die Sonotrodenspitze 10 mm unterhalb der Schmelzbadoberflache. An-
schlieBend wurde die Vorrichtung fur die Ultraschallbehandlung vom Tiegel entfernt und
die AMCp-Schmelze unmittelbar in Massel abgegossen (Abbildung 6-6 c). Die Parameter
der Ultraschallbehandlung kénnen der Tabelle 8-3 entnommen werden.

Tabelle 8-3: Parameter fiir die Ultraschallbehandlung der AMCp-Halbzeuge

Amplitude Frequenz Temperatur Dauer Eintauchtiefe Behandeltes
[um] [kHZ] [°C] [min] Sonotrode [mm] Volumen [I]

35 19,6 700 10 160 bis 10 3
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8.3. Probenpraparation der Druckgussteile aus Versuchreihe 1 und 2

An allen erzeugten Druckgussteilen wurden nach der Versuchsdurchfihrung mit Hilfe
einer Wasserstrahlschneidanlage (Wasser-Abrassionsmittel-Gemisch) das Anschnitt-
und Speisersystem bzw. die Uberlaufe entfernt. AnschlieBend wurden die verschiedenen
Probekorper ebenfalls mit der Wasserstrahlschneidanlage herausgetrennt. Die Probenent-

nahme an den Druckgussteilen kann der Abbildung 8-9 entnommen werden.

Porositdt und Benetzungsgrad

Die Bestimmung der Porositdt und des Benetzungsgrades wurde fiir die Druckgussteile
aus Tabelle 8-1 deckungsgleich zu dem Prozedere aus Kapitel 7.2.3 durchgefihrt. Die Po-

rositdt und der Benetzungsgrad wurden von allen 8 Gussteilen je Versuchsreihe ermittelt.

- lylittelachse

b)

Abbildung 8-9: Probenentnahme der Druckgussteile: Metallographieprobe (rot), Biegeproben (gelb), Har-
teprobe (grtin) und Verschleiprobe (blau): a) Perspektive, b) Draufsicht

Neben der Anbindung der Partikel in der Matrix, werden die mechanischen Eigenschaf-
ten eines AMCp malB3geblich durch die Partikelverteilung bestimmt. Um eine quantitative
Analyse der Partikelverteilung zu ermdéglichen, wurde mit der Software MATLAB R2019b
ein Algorithmus zur Bestimmung der Partikelverteilung geschrieben. Die Schliffbilder sol-
len einen moglichst groBen Bereich abdecken, um eine aussagekraftige Information der
Partikelverteilung zu erlangen und den zufélligen Fehler moglichst klein zu halten. Die

verwendeten Schliffbilder weisen zwischen 15.000 bis 20.000 Partikel auf. Daher wurde
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die quantitative Bestimmung der Partikelverteilung nicht manuell, sondern durch einen
Algorithmus bestimmt. Die Partikelverteilung wird von dem Algorithmus durch zwei un-
terschiedliche Variablen ausgedrickt und setzt sich aus der Anordnung der Partikel ;. ¢,
sowie der Agglomerationsneigung der Partikel Aygcnpar Zusammen. In Abbildung 8-10 ist

die Einordnung von o, schematisch dargestelit.
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Abbildung 8-10: Einordnung der Variable o,.f: Anordnung der Partikel

Die Schliffbilder der GroBe 1800 x 1800 pm werden zunachst von dem Algorythmus bi-
narisiert, um anschlieBend einzelne Objekte, die Partikel im Geflige, zu detektieren. Das
Matrixgefliige wird im weiteren Verlauf von dem Algorythmus nicht weiter berticksich-
tigt. AnschlieBend wird das Bild in 100 Teilbilder unterteilt (10 x 10). Nun wird die Ge-
samtanzahl der detektierten Partikel Npg,tike; und die Anzahl der Partikel in jedem Teil-
bild N; bestimmt. Mit Hilfe von Npg,¢ike; und der 100 Teilbilder wird nun die mittlere Par-
tikelanzahl je Teilbild N bestimmt. 0, s referenziert die Standartabweichung der Partikel-
anzahl je Teilbild zu der mittleren Partikelanzahl je Teilbild und wird nach folgenden Glei-

chungen bestimmt:

N — NPartikel, (8_1)
100

1 100 N
[ TRy

Uref = N (8'2)

Die Auswertung nach o, ermoglicht eine makroskopische Beurteilung, wie viele
Bereiche mit uber- bzw. unterdurchschnittlich vielen Partikeln im Schliffbild existieren,

wie der Abbildung 8-11 exemplarisch entnommen werden kann.

Um zusatzlich eine Information zu der Agglomerationsneigung der Partikel zu erhalten,
wurde die Variable Aygcnpar €ingefihrt. Zunachst ermittelt der Algorithmus fiir jeden ein-
zelnen Partikel den Abstand zum nachstgelegenen Partikel (nearest neighbor) nn; (Abbil-
dung 8-12), woraus der Mittlwert nn fiir das gesamte Schliffbild bestimmt wird. Anhand
der Partikelanzahl Npgytire; und der GroBe der Schliffbilder von 1800 x 1800 pm, wird der
mittlere Abstand der Partikel A;4.4; ermittelt (Abbildung 8-12 b), wenn sie ideal verteilt

waren.
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+/-log10(p)
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Abbildung 8-11: 30 Vol.-% AMCe-Schliffbild mit MATLAB gerendert; Einfdrbung der 100 Teilbilder nach
0rer(logarithmisch aufgetragen), Partikel weil3 eingefarbt

a) b)
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Abbildung 8-12: Finordnung der Variable Aygchpar: @ Ermittlung des nédchstgelegenen Nachbar fiir jeden
Partikel, b) mittlerer Partikelabstand bei idealer Partikelverteilung

Die Agglomerationsneigung der Partikel Ay qcnpar Wird nach folgenden Gleichungen be-

stimmt:
— _ 1gm (8-3)
nn = n i=1 NNy,
1800(x) ) 1800(y)
Ax+AJ’ Npartikel I Npartikel
Aigear= > 5 , (8-4)
nn
Anachbar= A (8-5)
ideal

Nach den Gleichungungen (8-6) bis (8-7) wird mit Ayqchpar Quantitativ ausgedriickt, wel-

chen Anteil der mittlere Partikelabstand in Relation zu einer idealen Partikelverteilung
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besitzt. Bei einer ethohten Anzahl an Agglomeraten im Gefige, wird Aygchpar SOMit ge-

senkt. Die Partikelverteilung wurde an jedem Gussteil bestimmt.

Biegefestigkeitgkeit und Randfaserdehnung

Die Zahigkeit eines partikelverstarkten Metall-Matrix-Verbundwerkstoffes wird durch die
Partikelverteilung, die Porositat sowie die Grenzflachenverbundfestigkeit beeinflusst. Um
Erkenntnisse zu dem Einfluss der passiven Oxidation bzw. der Ultraschallbehandlung auf
diese Eigenschaften zu erlangen, wurde die Biegefestigkeit der Probekdrper bestimmt.
Aus jedem Druckgussteil wurden daftir zwei Biegeproben mit den MaBen 10 x 50 x 6 mm,
in einem Abstand von 2 bzw. 13 mm zum Entliftungstberlauf (Abbildung 7-4), in axialer
Richtung mittig, entnommen. Fir die Messungen wurde die Zug-Druck-Priifanlage vom
Typ TIRAtest 2825 der Firma Tira GmbH, mit einer Prifgeschwindigkeit von 0,5 mm/min,
verwendet. Die Ermittlung der Biegespannung o sowie der Randfaserdehnung &g wur-
den durch den Drei-Punkt-Biegeversuch nach DIN ISO 7438 durchgefiihrt und nach den
Gleichungen (8-8) bzw. (8-9) bestimmt:

= 3 i}
98 = Zpn? (8-10)

e = 600hA, (8-11)
B

P
Ly

wobei F die aufgebrachte Kraft, [, den Abstand der Auflager (40 mm), by, die Breite bzw.

by die Hohe der Biegeproben und A, die gemessene Durchbiegung der Probe bedeuten.

Makrohérte

Zur Bestimmung der makroskopischen Harte der verschiedenen AMCp-Probematerialien
aus Tabelle 8-1, wurde die Vickers-Harte nach HV 30, mit einer Prufkraft von 297,5 N,
ermittelt. Die Hartemessung erfolgte an einem Universalprifgerat nach DIN EN ISO 6507.
Zunachst wurden die Proben plangeschliffen und die Harte anschlieBend an insgesamt 5

Prifstellen gemessen. Die Anordnung der Hartemessungen ist der Abbildung 8 13 zu ent-

nehmen.
10,00
-
o _ 500 _
S| 2,00 _
118 * | ‘
o © HVI HV II
o "
Ne) HVV
HV III HV IV
Y

Abbildung 8-13: Anordnung der 5 Hédrtemessungen je Harteprobe
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VerschleiBwiderstand

Um den Einfluss der unterschiedlichen Prozessrouten auf das tribologische Verschleil3-
verhalten zu ermitteln, wurde der VerschleiBwiderstand der einzelnen Proben nach
ASTM G-99 mit Hilfe des Pin-on-Disk Verfahrens ermittelt. Der Versuchsaufbau flir die
tribologischen VerschleiBmessungen ist der Abbildung 8-14 zu entnehmen. Jeweils 3 Pro-

ben der Versuchserien aus Tabelle 8-1 wurden fir die VerschleiBmessung verwendet.

Die Probenentnahme der VerschleiBproben ist der Abbildung 8-9 zu entnehmen. Dazu
wurde ein Quader mit 10 mm x 10 mm x 25 mm mit Hilfe der Wasserstrahlschneidanlage,
in axialer Richtung mittig, aus den Druckgussteilen getrennt. AnschlieBend wurden die
VerschleiB3proben mit Hilfe eines CVD-Drehwerkzeuges mit Diamantschneide auf einen
Durchmesser von 8 mm gedreht. Gebrauchlicherweise wird die mechanische Drehbear-
beitung von Aluminiumlegierungen mit konventionellen Hartmetallwerkzeugen durch-
gefiihrt. Allerdings erweisen sich die Hartmetallwerkzeuge bei der Bearbeitung der mit
30 Vol.-% SiC-verstarkten Proben als ungeeignet. Bevor die VerschleiBmarke des konven-
tionellen Drehwerkzeuges (Vollhartmetall) erreicht wurde, konnte die Fertigung einer ein-

zelnen VerschleiBprobe nicht abgeschlossen werden.

Als Kontermaterial fur die VerschleiBproben wurden Platten aus 100Cr6-Stahl mit den
MafBen 75 mm x 75 mm x 10 mm verwendet. Diese wurden im Ofen auf 830 °C, innerhalb
von 60 min, aufgeheizt und fir 30 min bei dieser Temperatur gehalten, bevor sie in Ol
abgeschreckt wurden. AnschlieBend wurden die Platten von beiden Seiten Plangeschlif-
fen und die Harte mit jeweils 5 Messungen nach dem Rockwellverfahren (DIN EN ISO
6508) ermittelt. Die Harte aller gehérteter VerschleiBflachen betrug 62,2 + 1,2 HRC.

Fr die VerschleiBmessungen wurden die AMCp-Proben in den Probenhalter eigespannt
und auf die Konterplatte angepresst, wobei fir jede AMCp-Probe eine neue Verschleif3fla-
che verwendet wurde. AnschlieBend wurde die Konterplatte fir die Versuchsdurchfiih-
rung in Rotation versetzt. Die Parameter der Pin-on-Disk Messungen kénnen der Tabelle

8-4 entnommen werden.

Die Beurteilung des VerschleiBwiderstands der AMCp-Proben erfolgte anhand des Mas-
severlusts der Proben, durch die tribologische VerschleiBbeanspruchung. Daher wurde
die Ausgangsmasse der Proben, sowie die Masse nach jeweils 500 m, 1000 m und 1500 m

Gleitstrecke bestimmt.
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Proben-
halter

rotierende

Konterplatte

Abbildung 8-14: Versuchsaufbau der tribologischen VerschleiBmessungen (Pin-on-Disk)

Tabelle 8-4: Parameter der tribologischen VerschleiBmessung (Pin-on-Disk)

Radius Gleitgeschw.  Anpresskraft  Gleistrecke Radius Gleit-
Pin [mm] [m/s] [N] [m] strecke [mm]
4 1 100 1500 32

8.4. Diskussion der Ergebnisse aus den weiterfithrenden Untersuchun-
gen der Versuchsreihe 1.4. und 2

8.4.1. Porositat und Benetzungsgrad

Die Gefligeaufnahmen der Druckgussteile mit 30 Vol.-% SiCp-Verstarkung, aus der Ver-

suchsreihe 1.4. und 2, sind in den

Abbildung 8-15 bis Abbildung 8-18 dargestellt und wurden jeweils im Zentrum der
Schliffprobe erstellt. Es zeigt sich, dass bei allen AMCp-Druckgussteilen die Porositat vor-
herrschend in Form von Mikrolunkern vorliegt. Die Porositat wird sowohl durch die pas-
sive Oxidation (Tabelle 8-5 2.1.) mit 0,9 %, als auch durch die Ultraschallbehandlung (Ta-
belle 8-5 2.2.) mit 0,8 %, im Vergleich zu den Referenzdruckgussteilen aus Versuchsreihe
1.4. leicht gesenkt. Die Kombination der oxidierten SiC-Partikel mit der nachfolgenden
Ultraschallbehandlung (Tabelle 8-5 2.3.) filhrte mit 0,7 % zu der geringsten ermittelten
Porositat.



8 Weiterfiihrende Untersuchungen: passive Oxidation und Ultraschallboehandlung 113

Der Benetzungsgrad ist bei allen Druckgussteilen mit 30 Vol.-% SiCp-Verstarkung auf ei-
nem ahnlichen Niveau, unabhangig von der Prozessroute. Im Rahmen der Messunsicher-
heit des Linienschnittverfahrens, zur Bestimmung des Benetzungsgrads, konnte kein sig-
nifikanter Einfluss der unterschiedlichen Prozessrouten auf die Benetzung ermittelt wer-
den. Aus Tabelle 8-5 kénnen die Messwerte des Benetzungsgrads und der Porositat ent-

nommen werden.

Tabelle 8-5: Porositédt und Benetzungsgrad der Druckgussteile aus Versuchsreihe 1.4. und 2

Versuchsreihe Bezeichnung Porositat [%]  Benetzungsgrad [%6]
1.4. 30 % 1,3+0,5 92 +0,2
2.1. 30 % Oxidiert 09+0,6 94+15b
2.2. 30 % UST 08+04 94+1,0
2.3. 30 % Oxidiert und 0,7+0,5 93+£0,7
UST

Abbildung 8-15: Gefligeaufnahme der Versuchsreihe 1.4 (30 Vol.-% SiCp)
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Abbildung 8-17: Gefiigeaufnahme der Versuchsreihe 2.2. (30 Vol.-% SiCp— ultraschallbehandelt)
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Abbildung 8-18: Gefiigeaufnahme der Versuchsreihe 2.3. (30 Vol.-% SiCp— oxidiert und ultraschallbehan-
delt)

8.4.2. Partikelverteilung

Aus den Gefligeaufnahmen der

Abbildung 8-15 bis Abbildung 8-18 lasst sich qualitativ ein leichter Unterschied der Par-
tikelverteilung ableiten. Mit Hilfe der digitalen Bildverarbeitung, konnte der Einfluss der
unterschiedlichen Prozessrouten auf die Partikelverteilung, nach oyer und Ayngenpar
quantitativ bestimmt werden. Die Ergebnisse der quantitativen Ermittlung der Partikel-
verteilung, die an jedem Druckgussteil durchgefihrt wurde, kénnen der Abbildung 8-19
entnommen werden. Fur die Proben aus der Versuchsreihe 2.3. ergibt sich die beste er-
mittelte Partikelverteilung. Sowohl die GleichmaBigkeit der Partikelaufteilung tber das
gesamte Schliffbild (0y..f), als auch die Agglomerationsneigung (Aygcnpar). fallen bei den
Proben mit oxidierten Partikeln und einer Ultraschallbehandlung am besten und am ein-
heitlichsten aus. Der qualitative Eindruck, dass die Proben ohne zusatzliche Behandlung
(Versuchsreihe 1.4.), im Vergleich zu allen Proben der Versuchsreihe 2, durch mehr par-
tikelverarmte bzw. -angereicherte Bereiche gekennzeichnet ist, deckt sich mit den Er-
gebnissen der quantitativen Bestimmung der Partikelverteilung.



8 Weiterfiihrende Untersuchungen: passive Oxidation und Ultraschallbehandlung 116

0,25

Yy
O)
5 0,20
g ®
=
©
5 T
% 0,15 1 : =
o) ' T
a
E H
=}
Z 0,10

0,05

0,615 0,62 0,625 0,63 0,635 0,64 0,645 0,65

Agglomerationsneigung ANachbar
@ 30%-unbehandelt M30%-oxidiert #30%-UST A 30%-oxidiert und UST

Abbildung 8-19: grafische Darstellung der Partikelverteilung nach Oyef und Anachbar

8.4.3. Biegefestigkeit und Randfaserdehnung

In Tabelle 8-6 sind die ermittelten Messwerte der Biegefestigkeit sowie der Randfaser-
dehnung aufgelistet. Alle Proben zeigen das fur partikelverstarkte-Metall-Matrix-Ver-
bundwerkstoffe typische spréode Bruchverhalten. Unbenetzte Partikel, Agglomerate und
intermetallische Phasen, wie AlsCs, wirken als Initialstellen fir den Riss der Proben. Die
Proben der Versuchsreihe 1.4. weisen sowohl die geringste Biegefestigkeit mit 393 MPa,

als auch die geringste Randfaserdehnung mit 0,83 % auf.

Im Vergleich dazu weisen die ultraschallbehandelten Proben eine gesteigerte Biegefes-
tigkeit auf. Fur die Proben aus Versuchsreihe 2.2. wurden 465 MPa flur die Biegefestigkeit
ermittelt, was auf einen verringerten Agglomeratanteil der AMCp-Halbzeuge durch die
Ultraschallbehandlung hinweist. Die Randfaserdehnung ist, durch die Ultraschallbehand-
lung, nicht signifikant beieinflusst wurden. Einen groBeren Einfluss auf die Biegefestig-
keit bzw. die Randfaserdehnung zeigen die Messwerte der Versuchsreihe 2.1. und 2.3.
mit oxidierten SiC-Partikeln. Die Proben der Versuchsreihe 2.1. zeigen mit 538 MPa und
1,21 % die hochsten gemessenen Werte. Aufgrund der SiO2-Schicht auf der Partikelober-
flache und der Sauerstoffaffinitat von Al bzw. Mg, wird die chemische Bindung zwischen
den oxidierten Partikeln und der Aluminiummatrix respektive die Grenzflachenverbund-

festigkeit gesteigert (Kapitel 2.6.3), was sich positiv auf die Biegefestigkeit bzw. die
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Randfaserdehnung auswirkt. Mit 520 MPa und 1,15 % liegen die Messwerte der Proben

der Versuchsreihe 2.3. auf einem gleichwertigen Niveau mit den Proben aus 2.2.

Tabelle 8-6: Messwerte der Drei-Punkt-Biegeversuche

Versuchsreihe Bezeichnung Biegefestigkeit [MPa] Randfaserdehnung [%6]

1.4. 30 % 393 + 78 0,83 +0,16
2.1. 30 % oxidiert 538 + 48 1,21 +£0,21
2.2. 30 % UST 465 + 42 0,85 +0,14
2.3. 30 % oxidiert 520 + 47 1,15+ 0,19
und UST
600 30
500 25 _
= X
S o
2 400 20 2
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2 <
§ 300 15 3
% o
9 @
g, 200 10 8
2 g
& &
100 05
0 0,0
30% 30%-oxidiert 30%-UST 30%-oxidiert UST
Prozessroute

mmmm Biegefestigkeit — e Randfaserdehnung

Abbildung 8-20: grafische Darstellung der Biegefestigkeit bzw. der Randfaserdehnung in Abhéngigkeit
der Prozessroute (Versuchsreihe 2 und 1.4.)

Aus Abbildung 8-21 konnen Rasterelektronenmikroskop-Aufnahmen der jeweiligen
Bruchflachen entnommen werden. Alle Bruchflachen bzw. Versuchsreihen weisen gebro-
chene Partikel auf (rote Pfeile). Daraus lasst sich eine gute Anbindung der Partikel in der
Matrix, fir alle Versuchsreihen, ableiten. Bei den beiden Versuchsreihen mit oxidierten
SiC-Partikeln (Versuchsreihe 2.1. und 2.3.), lassen sich Grenzflachenreaktionsprodukte
auf der Partikeloberflache erkennen, die mit weilen Pfeilen markiert sind. Hingegen wei-
sen die Partikel mit den unbehandelten SiC-Partikeln (Versuchsreihe 1.4. und 2.2.) keine

erkennbaren Grenzflachenreaktionsprodukte respektive Al4C3 auf.
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Abbildung 8-21: Rasterelektronenmikroskop-Aufnahmen der Bruchfldchen aus dem Drei-Punkt-Biegever-
such: a) Versuchsreihe 1.4. (30 Vol.-% SiCr), b) Versuchsreihe 2.1. (30 Vol.-% SiCp - oxidiert), ¢) Versuchs-
reihe 2.2. (30 Vol.-% SiCp - ultraschallbehandelt), d) Versuchsreihe 2.3. (30 Vol.-% SiCp— oxidiert und ultra-
schallbehandelt)

8.4.4. Makroharte

Aus Abbildung 8-22 kann der Einfluss der einzelnen Prozessrouten auf die Makroharte
entnommen werden. Die Proben der Versuchsreihe 1.4. weisen mit 130,2 =+ 13 HV die
geringste gemessene Harte respektive die groBte Standartabweichung auf. Eine Harte
Versuchsreihe 2.1.).
Die hochste ermittelte Harte zeigen die Messwerte der ultraschallbehandelten Proben
(Versuchsreihe 2.2.) mit 157,4 + 4,9 HV. Mit 155,6 + 4,2 HV liegt die gemessene Makro-

harte der Proben aus Versuchsreihe 2.3. auf einem ahnlichen Niveau.

—

von 146,3 + 3 HV weisen die Proben mit oxidierten SiC-Partikeln auf

175

HH

/Z
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125

100

75

Harte HV 30
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25

Z

E30% O30%-oxidiert B30%-UST ®W30%-oxidiert und UST

Abbildung 8-22: grafische Darstellung der Makrohréte HV30 in Abhéngigkeit der Prozessroute (Versuchs-
reihe 1.4. und 2)
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Die unverstarkte Matrixlegierung weist, je nach Abkuhlungsgeschwindigkeit, im Guss-
zustand (F) eine Héarte von 80 bis 105 HV und im warmebehandelten Zustand (T6) eine
Héarte von 95 bis 115 HV auf [185].

8.4.5. VerschleiBwiderstand

Der Einfluss der einzelnen Prozessrouten auf den VerschleiBwiderstand ist grafisch in Ab-
bildung 8-23 zusammengefasst. Alle Proben weisen einen nahezu linearen Zusammen-
hang zwischen der Gleitstrecke und dem Verschlei3 auf. Die Messwerte der Proben ohne
eine Ultraschallbehandlung der Halbzeuge (Versuchsreihe 1.4. und 2.1.) zeigen, im Ver-
gleich zu den Proben aus Versuchsreihe 2.2. und 2.3., einen um etwa 10 % erhdhten Ver-

schlei3, infolge der durchgefiihrten Pin-on-Disk Untersuchung.
13
12

11

10

VerschleiB [mg]
co

4
3 L
500 1000 1500
Gleitstrecke [m]
=@=30% SiCp ==@==30%SiCp oxidiert e==@==30% SiCp UST 30% SiCp oxidiert und UST

Abbildung 8-23: grafische Darstellung des VerschleiBwiderstandes in Abhéngigkeit der Prozessroute
(Versuchsreihe 1.4. und 2)

Einen malBgeblichen Einfluss auf den VerschleiBwiderstand partikelverstarkter MMC
weist die Partikelverteilung auf. Daraus lasst sich ableiten, dass die Partikelverteilung in-
nerhalb der AMCp-Halbzeuge durch die Ultraschallbehandlung bzw. bei den Druck-

gussteilen verbessert respektive der Agglomeratanteil verringert wurde.

In Abbildung 8-24 sind lichtmikroskopische Aufnahmen der verschlissenen AMCep-
Pinoberflachen zusammengefasst. Die Verschleif3flachen aller Proben sind durch parallele
Rillen in Gleitrichtung gekennzeichnet, was fir den Zweikdrper Abrasivverschleil3 ty-
pisch ist.
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Abbildung 8-24: Oberfldche der AMCp-Pins der Pin-on-Disk Untersuchung: a) Versuchsreihe 1.4. (30 Vol.-
% SiCp), b) Versuchsreihe 2.1. (30 Vol.-% SiCp - oxidiert), ¢) Versuchsreihe 2.2. (30 Vol.-% SiCp - ultraschall-
behandelt), d) Versuchsreihe 2.3. (30 Vol.-% SiCp— oxidiert und ultraschallbehandelt)



9. Schlussfolgerungen

In Abbildung 9-1 sind die experimentellen Ergebnisse aller Untersuchungen, normiert
von 1 bis 10, zusammengefasst. Die durchgefiihrten weiterfihrenden Untersuchungen
zeigen, dass die passive Oxidation als Partikelvorbehandlung und die Ultraschallbehand-
lung der AMCp-Halbzeuge einen signifikanten Einfluss auf die Eigenschaften der AMCp-
Druckgussteile aufweisen. In Tabelle 9-1 ist die Summe der normierten Ergebnisse fur

jede Versuchsreihe zusammengefasst.

Biegefestigkeit [MPal]

Randfaser-
dehnung [%)]

Agglomerationsneigung
[ANachbar]

By N W s oo o

Aufteilung der Partikel

Harte [HV30]
[oref]
VerschleiBwiderstan orositat [%]
[mg]
B-30% —@—30%-oxidiert 30%-UST  —@=—30%-oxidiert und UST

Abbildung 9-1: Grafische Zusammenfassung der normierten experimentellen Ergebnisse aus den
Versuchsreihen 1.4. und 2 (1 - schlecht bis 10 - sehr gut)

122
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Tabelle 9-1: Bewertungsmatrix - Summe der normierten Einzelwerte

Versuchsreihe Bezeichnung Summe
1.4. 30 % 7
2.1. 30 % oxidiert 52
2.2. 30 % UST 50
2.3. 30 % oxidiert und UST 63

9.1.1. Verarbeitung der AMCp-Halbzeuge mit 30 Vol.-% im DruckgieBverfahren

Wie bereits in Kapitel 7.3. beschrieben wurde, erweist sich das Druckgief3verfahren im
Rahmen der experimentellen Untersuchungen als geeignet, um das geringe FlieBvermo-
gen eines mit 30 Vol.-% SiCp verstarkten AMC zu tiberwinden. Mit Hilfe der durchgefiihr-
ten Untersuchungen konnten grundsatzliche Erkenntnisse uber die Verarbeitung von
30 Vol.-% SiCp-AMC im HPDC geschaffen werden. Anhand der ausgewerteten Schliffbil-
der wurden keinerlei Anhaltspunkte ausgemacht, die auf eine erstarrungsbedingte Ent-
mischung der Partikel bei einer Wandstarke von 6 mm hindeuten. Die Hartemesswerte
an allen funf gemessenen Punkten je Probe (Abbildung 8-13), weisen eine einheitliche
Streuung der Messwerte innerhalb des Konfidenzintervalls auf. Es lasst sich kein Mess-
punkt ausmachen, der eine unter- bzw. tiberdurchschnittliche Harte zeigt, was auf eine
Partikelentmischung bzw. -anhaufung hindeuten wiirde. Daher lasst sich festhalten, dass
die Abktihlgeschwindigkeit des Druckgussteils im Bereich mit 6 mm Wandstéarke, unter
den verwendeten Druckgussparametern, in einem geeigneten Bereich im Sinne der Par-

tikelverteilung gelegen hat (Kapitel 2.8.1.2).
9.1.2. Passive Oxidation

Die passive Oxidation im Drehrohrofen erweist sich als geeignete Methode, um eine ein-
heitliche SiO2-Schicht auf der SiCp-Oberflache zu erzeugen. Eine geringe Anzahl an Par-
tikelagglomeraten wurde bei der Analyse des oxidierten Pulvers mit dem Rasterelektro-
nenmikroskop festgestellt. Durch eine photooptische Messung des mittleren Korndurch-
messers (D50) wurde ein leichter Anstieg von 17,5 um auf 18,2 pm bestimmt. Nach quan-
titativer Untersuchung der Partikelverteilung der AMCp-Druckgussteile, ist kein Einfluss
der Partikelverklebungen infolge der passiven Oxidation im Drehrohrofen ersichtlich. Die
Scherkrafte, wahrend der Primér- und Sekundarverarbeitung, sind daher als grof3 genug

einzuschatzen, um die Bindungskrafte zwischen den verklebten Partikeln zu tiberwinden.

Um die Bildung der sproden intermetallischen Phase AlsCs an der PMga zu vermeiden,

wurde die AMCp-Schmelze in der Sekundarverarbeitung moglichst rasch erwarmt bzw.
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verarbeitet. Auch die Halbzeugproduktion (Kapitel 6) war, aufgrund des semi-solid Tem-
peraturbereichs, durch eine relativ geringe thermische Belastung der AMCp-Schmelze
gekennzeichnet. Durch den Si-Gehalt der Matrixlegierung wird die Bildung von Al4C3 bis
etwa 650°C unterdriickt (siehe Abbildung 2-12). Die Rasterelektronenmikroskop-Aufnah-
men der Bruchflachen aus Abbildung 8-21 belegen diese Annahme. In Rahmen einer in-
dustriellen Anwendung lassen sich Haltezeiten der AMCp-Schmelze im Warmhalteofen
alledings schwer vermeiden. Wéahrend dieser Haltezeit besteht die Gefahr der Bildung
von sproden Grenzflachenreaktionsprodukten, wodurch die mechanischen Eigenschaf-

ten des AMCp verringert werden wtirden.

Mit dem Ziel einer beschleunigten Benetzung wahrend der Halbzeugproduktion und ei-
ner festen Anbindung innerhalb der Matrix, wurden die SiC-Partikel mit einer SiOq-
Schicht versehen. Die Porositat, respektive der Anteil an Mikrolunkern im Geflige, konnte
durch die Oxidation der SiCp-Partikel gesenkt werden. Infolge der Reduktionsreaktionen,
aus den Gleichungen (2-23) bis (2-26), wird die reaktive Benetzung durch die SiO;-
Schicht angeregt. In den Abbildungen 8-21-b und 8-21-d lassen sich Grenzflachenreakti-
onsprodukte auf den oxidierten SiC-Partikeln erkennen, die auf die entsprechenden Re-
aktionsprodukte aus den Gleichungen (2-23) bis (2-26) hindeuten. Die Ausbildung der
Grenzflachenreaktionsprodukte erhoht die Grenzflachen-verbundfestigkeit [96], was sich
in einer erhdhten Biegefestigkeit und Randfaserdehnung ausdriickt. Wie in Kapitel 2.3.1.
beschrieben wurde, erschwert ein hoher Benetzungsgrad bzw. eine hohe Grenzlachen-
verbundfestigkeit die Rissausbreitung [96]. Allerdings scheint die Ausbildung dieser
Grenzflachenreaktionsprodukte auch der Grund dafiir gewesen zu sein, dass das Flie3-
vermogen der AMCp-Schmelze mit oxiderten Partikeln, merklich geringer war, als bei den
Versuchsreihen mit unbehandelten SiC-Partikeln. In Kapitel 2.7.2. wurde bereits der Ein-
fluss von Grenzflachenreaktionsprodukten auf das FlieBvermodgen beschrieben. Wahrend
der Halbzeugproduktion wurde kein signifikanter Einfluss des verringerten Flievermo-
gens der Halbzeuge mit oxidierten SiC-Partikeln festgestellt. Im Rahmen der Sekun-
darverarbeitung im DruckgieBBverfahren wurde jedoch ein Einfluss auf die Verarbeitbar-
keit konstatiert. Das FlieBvermogen der AMCp-Schmelze war bei den durchgefiihrten
Versuchen so gering, dass sie beim manuellen Einfillen in die GieBkammer, diese nicht
ausfillte, sondern als Materialanhaufung verharrte (Abbildung 9-2-a). Je nachdem, wie
hoch diese Materialanhaufungg sich zuféallig gebildet hat, wurde durch die Kolbenbewe-
gung zum Teil etwas Material aus der Offnung der GieBkammer gequetscht (Abbildung
9-2-b). Bei 15% der durchgefiihrten Versuche mit oxidierten Partikeln (Versuchereihe 2.1.

und 2.3.) wurde durch die Kolbenbewegung Material aus der GieBkammer ausgeworfen.
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Abbildung 9-2: Auswirkung einer AMCp Schmelze mit Grenzflichenreaktionsprodukten: a) Materialan-
hédufung nach dem manuellen Einfiillen des Materials, b) Auswurf der AMCpr-Schmelze aus GieSkammer
durch Kolbenbewegung

Die passive Oxidation der SiC Partikel beschleunigt die Benetzung wahrend der Halb-
zeugproduktion durch Reduktionsreaktionen. Des Weiteren dient die SiO2-Schicht als
Diffusionsbarriere, da sie den direkten Kontakt der SiC-Partikel mit der Aluminiummatrix
und die Bildung der sproden intermetallischen Phase AlaC3z unterbinden. Wie den Ergeb-
nissen der vorliegenden Arbeit entnommen werden kann, weisen die Reaktionsprodukte
der SiO2-Schicht und der Matrix ebenfalls einen Einfluss auf die Verarbeitbarkeit und die

Eigenschaften eines AMCp auf.
9.1.3. Ultraschallbehandlung AMCp-Halbzeug

Die Ergebnisse der VerschleiBmessungen aus Abbildung 8-23 zeigen, dass sich die Ult-
raschallbehandlung der AMCp-Halbzeuge positiv auf den VerschleiBwiderstand der
Druckgussteile auswirkt. Aus diesen Ergebnissen lasst sich ein verringerter Agglome-
ratanteil der AMCp-Halbzeuge, nach der Primarverarbeitung, ableiten. Ein Einfluss auf
die gesamte Partikelverteilung kann durch die Ergebnisse jedoch nicht zweifelsfrei be-
stimmt werden. Die Ergebnisse bestatigen den Stand des Wissens, dass die Ultraschall-
behandlung einer AMCp-Schmelze einen wesentlichen Beitrag zur Steigerung der Quali-
tat von schmelzmetallurgisch erzeugten AMCp-Gussteilen leisten kann. Durch die akus-
tische Kavitation werden die Benetzung und die Agglomeratzerteilung beschleunigt. Des
Weiteren wurde die Porositat durch die Ultraschallbehandlung gesenkt. Im Rahmen der
durchgefiihrten Untersuchungen erfolgte die Ultraschallbehandlung im Anschluss an das
RuhrgieBen (Abbildung 8-8), da der verwendete Versuchsstand zur Halbzeugproduktion
dies von der Anordnung nicht anders zuliel3. Zur Steigerung des behandelten Volumens
erweist sich die Ultraschallbehandlung mit konstanter Anhebung der Ultraschallsonot-

rode im Tiegel als effektiv.
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Vergleicht man die Ergebnisse der VerschleiBmessungen mit der Partikelverteilung, fallt
auf, dass die Ultraschallbehandlung der AMCp-Halbzeuge zu einer besseren Partikelver-
teilung respektive zu einer Steigerung des VerschleiBwiderstandes flihrte, im Vergleich
zu den Proben ohne Ultraschallbehandlung. Die Ultraschallbehandlung hat folglich den
Agglomeratanteil der Halbzeuge gesenkt. Daraus lasst sich ableiten, dass die Scherkrafte
wahrend der Formfillung im HPDC nicht ausreichend waren, um alle Agglomerate der
Halbzeuge aufzubrechen. Vielversprechend fur zukunftige Untersuchungen erscheint da-
her die Fragestellung nach einem ,Schwellenwert” an Agglomeraten bzw. Porositat in
den Halbzeugen, die durch die Sekundarverarbeitung im HPDC eliminiert werden kon-

nen.

In Kapitel 7.3.1 wurde die verringerte Porositat, sowie der gesteigerte Benetzungsgrad
der Druckgussteile mit 30 Vol.-% (Versuchsreihe 1.4.), im Vergleich zu den Druckgusstei-
len mit 20 Vol.-% (Versuchsreihe 1.3.), bereits diskutiert. Als mogliche Ursache fur diesen
Effekt wurde die erhohte Viskositat der AMCp-Schmelze genannt, die wiederum die
Scherkraft an der PMga erhoht. Als Ursache fur die Viskositatssteigerung lasst sich zum
einen der erhohte Partikelvolumenanteil der Versuchsreihe 1.4. mit 30 Vol.-% nennen.
Zum anderen kénnte der Agglomeratanteil der AMCp-Halbzeuge, der den effektiven Par-
tikelanteil bestimmt, einen Einfluss auf die Viskositat aufgewiesen haben. In welchem
Umfang der effektive Partikelanteil und der Partikelvolumenanteil sich auf die Porositéat
bzw. den Benetzungsgrad von AMCp-Druckgussteilen auswirken, lasst sich anhand der
durchgefiihrten Untersuchungen nicht sicher bestimmen. Hierzu mussen zukunftig Un-
tersuchungen durchgefiihrt werden, die den Agglomeratgehalt der AMCp-Halbzeuge
bzw. die Viskositat der AMCp-Schmelze berticksichtigen, um diese Frage zu beantwor-

ten.
9.1.4. Handlungsempfehlungen

Halbzeugproduktion im RiihrgieBverfahren

Im Rahmen der vorliegenden Arbeit wurde das RuhrgieBverfahren mit einer zweistufigen
Temperaturfihrung (semi-solid | flissig) verwendet, um die Herstellung von 30 Vol.%
AMCpdurchzufthren. Allerdings scheint mit der verwendeten Rihrergeometrie die obere
Grenze der Viskositat fur eine adaquate Ruhrwirkung bei etwa 30 Vol.% erreicht zu sein.
Wie Abbildung 6-7 b) entnommen werden kann, ist die Viskositat der AMCp-Schmelze
bei etwa 25 Vol.% so stark erhoht, dass sich die Stromungslinien iiber mehrere Sekunden
nicht auflésen. Um den Verstarkungsanteil weiter zu steigern, besteht die Moglichkeit
zwei unterschiedliche Rihrergeometrien zu verwenden, die fiir den jeweiligen Viskosi-
tatsbereich geeignet sind. In Abbildung 3-11 sind verschiedene Rihrergeometrien mit

unterschiedlichen Einsatzbereichen in Abhangigkeit der Viskositat dargestellt. Im An-
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schluss an den Einsatz des Schragblattrihrers kann eine angepasste zweite Riihrergeo-
metrie verwendet werden, die flir das Riithren von Flissigkeiten/ Suspensionen mit er-
hohter Viskositat geeignet ist. Somit besteht das Potential, den Verstarkungsanteil in ei-

nem schmelzmetallurgischen Verfahren weiter, auf etwa 40 bis 50 Vol.%, zu steigern.

Fur die Herstellung der AMCp-Halbzeuge wurde ein Schragblattrithrer und Schaft aus
Graphit verwendet. Hierbei zeigen sich nach Durchfihrung der experimentellen Unter-
suchungen bereits deutliche VerschleiBerscheinungen an beiden Bauteilen. Fiir den Ein-
satz in einer Serienanwendung wird daher die Verwendung von verschleiBbestédndigen
Materialien mit Thermoschock- und chemischer Bestandigkeit empfohlen. Dazu zahlen

unter anderem gesintertes SiC, SizNg, ZrO2 und AlxOs.

Sekunddérverarbeitung der AMCp-Halbzeuge im DruckgieBBverfahren

Kurze Formfullzeiten verbunden mit hohen Stromungsgeschwindigkeiten der Schmelze,
kénnen zu Formerosion und zum Anschweien der Schmelze an den Formwaéanden fliih-
ren, wie in Abbildung 7-11 dargestellt wurde. Die partikelverstarkte AMC-Schmelze
zeigte besonders im Bereich der Uberldufe eine starke Klebneigung an der GieBform. Auf-
grund der geringen Querschnittshéhe der Uberlaufe wurden Strémungsgeschwindigkei-
ten von 63 m/s an den Uberldufen von den Sensoren festgestellt. Diese héhen Strémungs-
geschwindigkeiten in Kombination mit der festen Verstarkungsphase fiihrt zu einer Ver-
anderung der Oberflachenrauigkeit. Dies beginstigt die Schmelzeadhéasion an der Giel3-
form. Um die Klebneigung zu verringern, sollte bei der Auslegung der GieB3form fur die

Verarbeitung von AMCp dies berticksichtigt werden.

Die Eignung des Linienschnittverfahrens zur Bestimmung des Benetzungsgrades der
Druckgussteile muss analysiert werden. Der gemessene Benetzungsgrad fir die unter-
schiedlichen Versuchsreihen mit HPDC ist auf einem &hnlichen Niveau. Allerdings wird
dieser Messwert wahrscheinlich durch das Nachdriicken der 3. Prozessphase verfalscht.
Die Mikrolunkerbildung an unbenetzten Partikelstellen, nach 0, wird durch den hohen
Druck unterbunden in der 3. Phase unterbunden. Diese Bereiche lassen sich daher im
erstarrten Gussgefiige nicht mehr identifizieren, was zu Fehlmessungen des Benetzungs-

grades an Druckgussteilen flihren kann.
Ultraschalluntersttitztes RiihrgieBen zur Halbzeugproduktion

Das parallele Ruhren mit Ultraschallbehandlung bietet das Potential, die beschriebenen
Effekte der akustischen Kavitation fiir ein groBeres Volumen im industriellen MafBstab
nutzbar zu machen. Es besteht das Potential, die notwendige Herstellungsdauer der
Halbzeuge zu beschleunigen und die Qualitat zu steigern. Dabei muss jedoch die abra-
sive VerschleiBwirkung der Verstarkungspartikel auf die Ultraschallsonotrode bertick-

sichtigt werden.
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Die Verbindung des keramischen Ultrasschallresonators mit der metallischen Titan-
Blocksonotrode erfolgt mit Hilfe einer Lotverbindung, die sowohl thermisch als auch me-
chanisch anfallig ist. Fiir einen dauerhaften Einsatz in einer GieB3erei bedarf es einer Kiih-
lung bzw. Abschirmung der Lotverbindung mit einem Hitzeschild. Des Weiteren muss
fir den Einsatz die mechanische Hebelwirkung der Sonotrode, durch die hochviskose
rotierende AMCp-Schmelze, auf die Lotverbindung durch ein Vorrichtungselement ega-

lisiert werden.



10. Zusammenfassung

Die vorliegende Arbeit hat sich mit der schmelzmetallurgischen Verarbeitung von parti-
kelverstarkten Aluminium-Matrix-Verbundwerkstoffen mit einem Siliziumkarbidanteil
von bis zu 30 Vol.-% befasst. Nach einer kurzen Einleitung wurde die Motivation zur Er-
stellung der vorliegenden Arbeit, mit den Problemstellungen und den Losungsanséatzen,
beschrieben. Der Stand der Technik beschreibt zunadchst die grundsatzlichen Gesetzma-
Bigkeiten von partikelverstarkten Metall-Matrix-Verbundwerkstoffen, deren Eigenschaf-
ten und beeinflussende Faktoren zur Modifizierung der Verbundwerkstoffeigenschaften.
Im Folgenden wurden die Fertigungsmethoden mit dem Schwerpunkt auf eine schmelz-
metallurgische Prozessroute, bestehend aus der Primarverarbeitung im RuhrgieBverfah-

ren und der Sekundarverarbeitung im DruckgieBverfahren, detailliert erlautert.

Auf Grundlage des erarbeiteten Kenntnisstands aus den Kapiteln 2 bis 4 wurden an-
schlieBend die Forschungsfragen bzw. der Leitgedanke der vorliegenden Arbeit formu-
liert. Dies miindete in einer ersten vergleichenden Untersuchung, die die gief3technolo-
gische Sekundarverarbeitung von AMCp sowohl im Druck-, als auch im Schwerkraftko-
killengieBverfahren fossierte. Zu diesem Zweck wurden mit Hilfe des RihrgieBverfahrens
AMCp-Halbzeuge mit 20 und 30 Vol.-% Siliziumkarbidpartikelverstarkung hergestellt, in
Massel abgegossen und anschlieBend fiir die Sekundarverarbeitung wieder aufgeschmol-

Zen.

Diese erste Versuchsserie diente im Wesentlichen dem Zweck, den Einfluss der Sekun-
darverarbeitung auf die Qualitat der AMCp-Gussteile, sowie die Wechselwirkung des
FlieBvermdgens mit der formflillenden Kraft zu untersuchen. Die Ergebnisse haben ge-
zeigt, dass die Sekundarverarbeitung im SchwerkraftkokillengieBverfahren auf etwa 20
Vol.-% Partikelanteil begrenzt ist, da das FlieBvermogen bei einem Partikelanteil 220Vol.-
% drastisch sinkt. Eine vollstandige Formfillung, angetrieben durch die Schwerkraft,
konnte im Rahmen der Untersuchungen mit der 20 und der 30 Vol.-% AMCp-Schmelze
nicht erzielt werden. Die druckunterstiitzte Formfiillung im DruckgieBfahren flihrte zu
aufschlussreichen Erkentnissen. Das geringe FlieBvermogen einer AMCp-Schmelze mit
bis zu 30 Vol.-% fiihrte zu keinen Gussfehlern, infolge einer unvollstandigen Formfillung.
Damit konnte die formulierte Zielstellung, das geringe FlieBvermdgen einer mit bis zu 30
Vol.-% verstarkten AMCp-Schmelze durch die druckunterstiitzte Formfillung im Druck-
gieBverfahren zu Uberwinden, voll erflillt werden. Die experimentellen Untersuchungen
sind als Machbarkeit der Sekundarverarbeitung im HPDC einzuordnen. Des Weiteren zei-

gen die Ergebnisse, dass die Sekundarverarbeitung von bis zu 30 Vol.-% AMCp im HPDC
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nicht nur méglich ist, sondern die Porositat und die Partikelverteilung verbessert werden
konnen. Damit konnte eine schmelzmetallurgische Prozessroute entwickelt werden, die
sich von dem aktuellen Stand des Wissens unterscheidet. Mit den Untersuchungen in
Kapitel 7.2 konnte erstmals nachgewiesen werden, dass die Sekundarverarbeitung im
DruckgieBBverfahren eine hohere Prozesssicherheit fiir die giel3technologische Sekun-
darverarbeitung von AMCp-Schmelze mit bis zu 30 Vol.-% schafft. Nach den Versuchser-
gebnissen, die in Tabelle 7-6 zusammengefast sind, muss davon ausgegangen werden,
dass eine erhohte Viskositat der AMCp-Schmelze zu einer verringerten Porositat, sowie

einem erhdhten Benetzungsgrad der Druckgussteile fihrt.

Nachdem die Machbarkeit der Sekundarverarbeitung im DruckgieBverfahren erwiesen
wurde, wurden weitere Forschungsfragen zur Steigerung der Qualitat der AMCp-Druck-
gussteile, sowie zur industriellen Implementierbarkeit formuliert. Im Rahmen von weiter-
fihrenden Untersuchungen wurde die Vorbehandlung von SiC-Partikeln durch die pas-
sive Oxidation und die Ultraschallbehandlung wahrend der Halbzeugproduktion detail-
liert untersucht. Ziel dieser zusatzlichen Versuchserien war es, die Halbzeugproduktion
zu beschleunigen, den Agglomeratgehalt zu senken, sowie die Bildung von AlsC3 zu ver-

meiden.

Die passive Oxidation diente als Losungsansatz, um die Benetzung zu beschleunigen,
die Grenzflachenverbundfestigkeit zu steigern und die sprode intermetallische Phase
Al4C3 auch in Serienprozessen zu vermeiden. Drei-Punkt-Biegeversuche haben zu dem
Ergebniss gefiihrt, dass die Grenzflachenverbundfestigkeit durch Reduktionsreaktionen
zwischen der SiO2-Schicht und der Matrix verbessert wurde. Es zeigte sich ein positiver
Effekt auf die Biegefestigkeit, die Randfaserdehnung durch die Oxidation, sowie eine ver-
ringerte Porositat. Mit den in Tabelle 8-5 zusammengefassten Ergebnissen zu dem Be-
netzungsgrad, konnte kein eindeutiger Beweis daflir erbracht werden, dass die SiO2-
Schicht die Benetzung wahrend der Halbzeugproduktion beschleunigt. Es wird davon
ausgegangen, dass die Formfiillung sowie das Nachdriicken in der 3. Phase die Mess-
werte des Benetzungsgrads, mit Hilfe des Linienschnittverfahrens, verfalschen. Zur Kla-
rung der Frage, in welchem genauen Umfang die SiO2-Schicht die Benetzung wahrend
der Halbzeugproduktion beschleunigt, sollten detaillierte Untersuchungen der Halbzeuge
durchgefihrt werden. Fir industrielle Anwendungen kann die SiO2-Schicht, im Sinne
einer Diffusionsbarriere, als ein weiteres ntitzliches Element dienen. Sie ermdglicht 1an-
gere Verweildauern in Warmhaltedfen und eine Warmebehandlung der AMCp-Gussteile,
da sie die Bildung von AlsCsunterbindet. Nach den Ergebnissen aus Versuchsreihe 2.1.
und 2.3. muss davon ausgegangen werden, dass die Grenzflachenreaktionsprodukte aus
Matrix und SiO2-Schicht einen signifikanten Einfluss auf das FlieBvermogen aufweisen.

In Kapitel 9.1.2 wurde der Effekt beschrieben, dass nur bei den oxidierten SiC-Partikeln
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Probleme bei der manuellen Zufuhr der AMCp-Schmelze in die GieBkammer auftraten.
Mit diesem Ergebniss konnte ein qualitativer Beweis dafiir erbracht werden, dass Grenz-
flachenreaktionsprodukte, unabhangig von der Zusammensetzung, das FlieBvermogen
einer AMCp-Schmelze maBgeblich senken kénnen. Damit konnte die in Kapitel 5 formu-

lierte Zielstellung teilweise erfillt werden.

Mit dem Ziel einer beschleunigten Halbzeugproduktion, sowie zur Senkung der Porositat
und des Agglomeratanteils der AMCp-Gussteile, wurde die Ultraschallbehandlung wéah-
rend der Halbzeugproduktion angewendet. Um die Effizienz der Ultraschallbehandlung
zu erhohen, wurde die Ultraschallgeometrie mit konstanter Geschwindigkeit im Schmelz-
tiegel angehoben. Mit den Untersuchungen der Versuchsreihe 2.2. und 2.3. in Kapitel 8.4
konnte erstmals nachgewiesen werden, dass die Ultraschallbehandlung wahrend der
Halbzeugproduktion, die Porositat von AMCp-Druckgussteilen senkt, sowie die Makro-
harte und den VerschleiBwiderstand steigert. Ob und in welchem Ausmal3 die mit kon-
stanter Geschwindigkeit angehobene Ultraschallgeometrie die Effizienz der Ultraschall-
behandlung gesteigert hat, miissen weitere Untersuchungen zeigen. Die Ergebnisse deu-
ten jedoch darauf hin, dass die Kombination des zeitaufwendigen Riuhrgiel3ens mit der
ebenfalls zeitaufwendigen Ultraschallbehandlung die industrielle Implementierung der

Ultraschallbehandlung erleichtern kann.

Die weiterflihrenden experimentellen Untersuchungen haben effiziente Methoden aufge-
zeigt, um die Qualitat der AMCp-Druckgussteile zu steigern, die Prozesszeit flir die Halb-
zeugproduktion zukinftig zu verkiirzen und die thermodynamische Bestandigkeit der

SiCp Verstarkung in industriellen Serienprozessen aufrecht zu erhalten.

Die Nutzung des RuhrgieBverfahrens zur Produktion der Halbzeuge, erweist sich als vor-
teilhaft, da es, aufgrund des geringen apparativen Aufwands, einfach in bestehende Gie-
Bereien integrierbar ist. Die anschlieBende Verarbeitung der Halbzeuge unterscheidet
sich nur durch den tiberwachten Aufschmelzprozess von der gieStechnologischen Verar-
beitung monolithischer Legierungen. Flir den Aufschmelzprozess von AMCp sind Schutz-
gas und das mechanische Riithren notwendig. Beides ist ebenfalls Stand der Technik in

den GielBereien.



11. Ausblick

In Anbetracht der abgeschlossenen experimentellen Untersuchungen, wurden verschie-
dene Schwerpunkte ausgemacht, denen im Rahmen von weiterfihrenden Arbeiten Auf-
merksamkeit geschenkt werden sollte. Folgend werden diese relevanten Schwerpunkte
beschrieben.

11.1. Validierung der Simulation Partikelverteilung - Modellsuspension

Um den Einfluss der Stromungsbedingungen wéahrend des RiuhrgieBverfahrens auf die
Partikelverteilung zu untersuchen, bietet sich eine CFD-Simulationsstudie an. Im Rah-
men der Arbeit wurde dies durchgefiihrt. Allerdings ist die Aussagekraft der Ergebnisse
als gering einzuschatzen, da die genaue FlieBkurven von partikelverstarkten AMCp-
Schmelzen nicht bekannt sind. Daher wurde versucht, eine Validierung der Stromungs-
simulation mit Hilfe der Ahnlichkeitstheorie durchzufiihren. Geplant war ein Modellver-
such mit Wasser oder einem anderen geeigneten transparenten Fluid und SiC Partikeln
oder einem anderen Material fir die Verstarkungsphase. Ziel war es, eine Modellsuspen-
sion zu erzeugen, um die Eigenschaften einer AMCp-Schmelze nachzubilden. Mit Hilfe
von optischen Verfahren zur Bestimmung von Geschwindigkeitsfeldern, wie z.B. PIV,
konnten somit wertvolle Riickschlisse auf den Einfluss der Rihrgeometrie oder der Pro-
zessparameter auf die Partikelverteilung gezogen werden. Der Einsatz von Schattenbild
Untersuchungen ist bei einem tranparenten Modellmaterial ebenfalls denkbar. Bei Sus-
pensionen mit hohem Partikelgehalt, wie im Falle dieser Arbeit mit ¢=30Vol.%, ist jedoch
keine optische Untersuchung der Stromung moglich. Der Feststoffanteil ist dabei so hoch,
dass man makroskopisch ein graues Fluid erkennt und die Verstarkungsphase nicht vom
Fluid unterscheiden kann.

Alternativ kénnte eine Modellsuspension aus einer niedrigschmelzenden metallischen
Legierung (z.B. Rosesche Legierung oder Fieldsches Metall) mit einer geeigneten Ver-
starkungsphase verwendet werden. Die Schmelztemperatur liegt hier deutlich niedriger
(ca. 60-120°C), was rheologische Untersuchungen und Modellversuche deutlich vereinfa-
chen wiirde. Dabei missen die Eigenschaften einer Aluminiumschmelze mit SiC-Partikel

(Oberflachenspannung, Dichte, Viskositat etc.) moglichst genau nachgebildet werden.

132
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11.2. Weiterentwicklung der Rotorgeometrie

Bei dem RuhrgieBverfahren sind hohe Scherkrafte bzw. Turbulenzen innerhalb der
Schmelze wiinschenswert, um Agglomerate aufzubrechen und die Benetzung moglichst
schnell zu iberwinden. Allerdings bedingt eine Steigerung der Drehzahl zumeist ein ver-
mehrtes Einarbeiten von Oxidhaut und Gasen von der Schmelzbadoberflache in die
Schmelze. Die Entwicklung geeigneter Riihrergeometrien, zur gezielten Erzeugung von
Turbulenzen innerhalb der Schmelze, birgt groBes Potential, die Einarbeitung von Gasen
und Oxidhaut zu vermeiden (Abbildung 11-1).

; ¥
Z-Velocity (m's™) Z-Velocity (ms™)
0.600 0.600
0.300 0.300
0.000 0.000
-0.300 -0.300
Z z
-0.600 -0.600
£ z
o M
X X
FLOW-3D' FLOW-3D

Abbildung 11-1: Simulationsstudie: Einfluss der Riihrergeometrie auf die Stromungsbedingungen/ Scher-
kréafte innerhalb der Schmelze

Der Einsatz verschiedener Rihrgeometrien innerhalb eines zweistufigen Riithrgief3verfah-

ren erscheint ebenfalls als vielversprechend.
1. Prozessstufe: Einrtihren der Partikel mit Strudel zur Vordispersion der Partikel,

2. Prozessstufe: Uberwindung der Benetzung, Aufbrechen der Agglomerate bei erhdhter
Viskositat.

11.3. Warmebehandlung von AMCpr-Druckgussteilen

Die Vakuumevakuierung des Formhohlraums bzw. das Nachdriicken fihren zu einer ge-
ringen Porositat der AMCp-Druckgussteile. Daher sind sie fur eine anschlieBende Warme-
behandlung geeignet, um die mechanischen Eigenschaften anzupassen [38]. Eigenschaf-
ten wie Dehnung, Harte bzw. VerschleiBwiderstand kénnten durch eine Warmebehand-
lung weiter gesteigert werden. Dabei muss allerdings die Bildung von Grenzflachenreak-

tionsprodukten beachtet werden. Es besteht die Gefahr, dass bei unbehandelten SiC-
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Partikeln die sprode intermetallische Phase AlsC3 an der PMga entsteht. Die Vorteile der
Warmebehandlung wirden somit durch die sprode Grenzflache zunichte gemacht wer-

den.

Die Oxidation der SiC-Partikel verbessert die Ergebnisse einer Warmebehandlung [186]
durch eine erhohte Grenzflachenverbundfestigkeit [96]. Wie bereits berichtet wurde, ver-
hindert die SiO2-Schicht den direkten Kontakt zwischen der Al-Matrix und den SiC-Par-
tikeln, wodurch die Bildung von AlsCs unterbunden wird [43]. Fur den Einsatz der AMCp-
Legierung ohne oxidierte Partikel, wird davon berichtet, dass auch bei hohen Betriebs-

temperaturen die Bildung der intermetallischen Phase AlsCs erfolgen kann [187].

11.4. Industrielle Handhabung einer AMCp-Schmelze

Der Warmebehandlungszustand eines monolithischen Gussteils ist reversibel und kann
durch verschiedene Glihmethoden oder das Wiederaufschmelzen ausgeglichen werden.
Bei Verbundwerkstoffen sind die Grenzflachenreaktionsprodukte jedoch durch besonders
hohe Schmelztemperaturen gekennzeichnet. Aufgrund des thermodynamischen Un-
gleichgewichtes zwischen Matrix und Verstarkung wird eine thermische Energiezufuhr,
in Abhangigkeit der Zeit, immer zum Erreichen des thermodynamischen Gleichgewichts
respektive zur vollstandigen Reaktion der Verstarkungsphase mit der Matrix filhren. Ist
die Grenzflache durch eine chemische Reaktion einmal modifiziert, kann der Ausgangs-
zustand des Verbundwerkstoffes zumeist nicht wiederhergestellt werden. ks wird daher
angeregt, partikelverstarkte AMC-Gussteile, aufrgund der thermischen Belastung bei
schmelzmetallurgischen Prozessen, mit einem Zeit-Temperatur-Historie-Profil zu kenn-
zeichnen, da sonst kein Riickschluss auf die genauen mechanischen Eigenschaften res-

pektive die Grenzflachenreaktionsprodukte moglich ist.

11.5. Partikelverteilung und Porositatsanteil — Einfluss der Formfiil-
lung und Nachdruck

Mit Hilfe der durchgefiihrten experimentellen Untersuchungen zu der Sekundarverarbei-
tung von 30 Vol.-% SiCp-AMC im HPDC sollten grundsétzliche Erkenntnisse zu der Ver-
arbeitbarkeit generiert werden. Unter sonst gleichen DruckgieBparametern, zeigen die
Proben mit einer Ultraschallbehandlung bessere Ergebnisse in Bezug auf den Verschleil3-
widerstand und die Porositat, als die unbehandelten Proben. Aus den Ergbenissen lasst
sich daher eine verbesserte Halbzeugqualitat der ultraschallbehandelten Proben ableiten.
Um den Einfluss der Stromungsbedingungen wéahrend der Formfullung und durch das

Nachdricken auf die Partikelverteilung und den Porositatsanteil zu ermitteln, sollten
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hierzu weitere Versuchsreihen durchgefiihrt werden. Hohere Stromungsgeschwindigkei-
ten bedingen hohere Scherkrafte an der PMga, was die Benetzung und den Agglome-
ratanteil positiv beeinflussen wird. Auch der Einfluss von Formkonturen wie Bdgen,

Ecken, Bohrungen o.4a. auf die Partikelverteilung sollte ndher untersucht werden.

Die Anlagentechnik der Vakuumentliftung unterliegt fortlaufend neuen Entwicklungen,
die den Stand der Technik bzw. die Entltiftung der Gief3form verbessern. Eine Messung
des Forminnendrucks wahrend der Formftillung, zeitlich hochaufgeldst in ms, kann daher
wertvolle Erkenntnisse zu der Porositatsentwicklung bzw. dem Porositatsabbau von dem

AMCp-Halbzeug wahrend der Formfullung liefern.

Der Festphasenanteil einer AMCp-Schmelze ist zu keinem Zeitpunkt der Formfillung
bzw. der Nachdruckphase = 0. Je nach Komplexitat und Wandstarke der Druckgief3form,
besteht daher eine erhohte Gefahr von Kaltdufen bzw. partiell erstarrter Bereiche des
Druckgussteils. Die fliissige Verbindung zwischen dem GieBBkolben und einiger Bereiche
in der GieBform kdnnten damit frihzeitig unterbunden werden, was das Nachdriicken
verhindert. Weiterfiihrende Untersuchungen zum Einfluss der Gief3form sollten daher

durchgefiihrt werden.

11.6. Hydroerosiver GieBformverschlei3 - Beschichtungen und Rand-
schichtharte

Druckgusssbauteile sind durch endkonturnahe, sehr glatte und saubere Oberflachen ge-
kennzeichnet, was den Aufwand fir die Nachbearbeitung verringert. Die Oberflache der
GieBformen weisen daher eine besonders gute Oberflachenqualitat auf, da sich GieBform-
verschleiBspuren auf der Druckgussteiloberflache wieder finden lassen [38]. Die Verarbei-
tung einer AMCp-Schmelze unterscheidet sich von monolithischen Schmelzen durch den
zu jeder Zeit festen Verstarkungsphasenanteil. Bei der Verarbeitung einer AMCep-
Schmelze im DruckgieBverfahren, muss daher mit hydroerosivem Verschleil3, als zusatz-

liche VerschleiBerscheinung, gerechnet werden (siehe Abbildung 11-2) [188].

Wirkende Mechanismen

[Flemente der : ; . e vorherrschend e untergeordnet
Tribologische VerschleiB- "
System- Triboche-
striiletiit Beanspruchung art Oberflachen-| mische
Adhéasion|Abrasion| zerruttung |Reaktionen
P S N .
I : S e Hydroerosiv-
Flissigkeit i e i "
w5l PaTtikals Stromen Iﬂﬁ (hydroabrasw) ° ° o °
verschleil3

Abbildung 11-2: Einordnung des hydroerosiven Verschlei3 mit den wirkenden Mechanismen, nach [188]

Der Einfluss einer AMCp-Schmelze auf die Standzeit einer DruckgieBform ist von essen-

tieller Bedeutung flir die Wirtschaftlichkeit der Prozessroute.
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Um die hydroerosive VerschleiBwirkung einer AMCp-Schmelze auf die Oberflache von
Warmarbeitsstahlen (WAS) zu untersuchen, kann z.B. das VerschleiBtopfverfahren ange-
wendet werden, siehe Abbildung 11-3. Die Warmarbeitstahlproben werden dabei in die
AMCp-Schmelze eingetaucht, wobei die Schmelze eine bestimmte Rotationsgeschwin-
digkeit aufweist. Die VerschleiBwirkung einer Vielzahl an GieB3stiicken auf die Oberflache
der Proben kann so ,simuliert” werden. Hierzu sollte ein verschleiBBbestandiger Ruhrer,
z.B. aus gesintertem SiC, verwendet werden. Die Temperatur und Dauer des Verschlei3-
stopfverfahrens sollten an die Anlassbestandigkeit der Warmarbeitsstahle angepasst
werden. Die unbewegte Oberflaiche der WAS-Proben stellt dabei vergleichsweise die
Oberflache der Druckgie3form dar. Die Topografie und der Masseverlust der WAS-Proben
werden vor und nach der VerschleiBbeanspruchung ermittelt, um die abrasive Ver-
schleiBwirkung der Verstarkungsphase auf die GieBform zu bestimmen [184]. Im An-
schluss kann an den WAS-Proben anhaftende AMCp-Schmelze mit Hilfe von Natrium-

hydroxid (NaOH) riickstands- und kontaktlos gelost werden.

Um die ermittelten Ergebnisse besser einordnen zu kénnen, kann der Versuche verglei-
chend mit einer AlSi18CuNiMg DruckgieBllegierung im semisolid Temperaturbereich
durchgefiihrt werden. Die Druckgusslegierung ist durch einen breiten Erstarrungsinter-
vall gekennzeichnet. Industriell wird diese Druckgusslegierung daher bei hohen Tempe-
raturen verarbeitet, da sonst die harten Si-Teilchen eine starke VerschleiBwirkung an der
GieBform bewirken kénnen. Um den Einfluss der Aluminiumdiffusion von den ermittelten
VerschleiBergebnissen trennen zu kénnen, kénnen Offset-Referenz-Proben erstellt wer-

den, die lediglich in die AMC-Schmelze gelegt werden.

AMCp-
WAS-
Schmelze
Probe
Ruhrer
Tiegel

Abbildung 11-3: schematische Darstellung einer potentiellen Untersuchung der hydroerosiven Ver-
schleiBwirkung einer AMCp-Schmelze auf Warmarbeitsstéhle im VerschleiBtopfverfahren
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Um die hydroerosive VerschleiBwirkung der AMCp Schmelze an der GieB3form zu verrin-

gern, werden folgend zwei verschiedene Ansatze beschrieben:

1. Anpassung des GieBformmaterials (WAS) bzw. Randschichthartung,

2. Anpassung der Stromungsbedingungen wahrend der Formfullung.

Anpassung des GieBformmaterials (WAS) bzw. Randschichthéartung

Mit Hilfe der vorher beschriebenen VerschleiBuntersuchung kann der Einfluss verschie-
dener Parameter, wie Harte oder Zahigkeit, durch verschiedene Warmarbeitsstahle oder
Vergutungszustande untersucht werden. Fur die GieBform werden vorrangig Cr-Mo-
Stahle (z.B. X38CrMoV51-H11, X40CrMoV51-H13, X38CrMoV5-3) eingesetzt. Neben der
Wahl eines geeigneten Warmarbeitsstahls mit einer ausreichenden Qualitat, gilt es ein
besonderes Augenmerk auf den Verglutungsprozess der Formgravur zu legen, um die
Standzeit des Werkzeuges zu erhdhen. Zudem muss der Einfluss moderner Randschicht-
harteverfahren wie Plasmanitrieren, Laserharten oder PVD-Schichten, auf bestandigkeit
gegen hydroerosiven verschleil3 analysiert werden. Das Laserharten bietet das Potential,
partiell, der Beanspruchung in der GieB3form gerecht, die Harte der Randschicht zu erho-
hen. Durch PVD-Schichten wie TIGRAL® von der voestalpine eifeler Coating GmbH, kon-
nen Randschichtharten von 3.300 HV mit einer maximalen Einsatztemperatur von 900 °C
generiert werden. Diese Schichten sind bereits im Bereich von Umformwerkzeugen etab-
liert und eignen sich fur den Aluminium-Druckguss [189]. PVD beschichtete Druckgief3-
werkzeuge zeigen z.T. Abplatzungen in Folge der zyklisch thermischen Belastungen im
Serienbetrieb, aufgrund der unterschiedlichen CTE des Grundwerkstoffes im Vergleich
zur Beschichtung. Moderne mehrschichtige PVD-Schichtsysteme zeigen jedoch eine

verbesserte Bestandigkeit gegentuber einer zyklisch thermischen Belastung.

Anpassung der Strémungsbedingungen wéhrend der Formfiillung

Die Formfillung der GieBform kann entweder turbulent oder laminar beim Druckgief3en
erfolgen. Das Anschnittsystem mit dem Anschnittparameter D und die Stromungsge-
schwindigkeit werden fir diesen Zweck angepasst. Die Ergebnisse aus Kapitel 7.2.5.
deuten darauf hin, dass die hydroerosive VerschleiBwirkung der AMCp-Schmelze von der
Stromungsgeschwindigkeit abhangig ist. Daher sollte untersucht werden, ob sich bei ei-
ner geringeren Formfillgeschwindigkeit im laminaren Bereich auch ein geringerer hyd-
roerosiver Verschleif3, als im Vergleich zur turbulenten Formfillung, an der GieB3form ein-
stellt. Durch den angepassten, kompakten Anguss beim laminaren DruckgieB3en, kann die
Nachdruckphase besonders lange aufrechterhalten werden. Mikrolunker und andere
schwindungsbedingte Porositat konnen daher besonders gut unterbunden werden. Es ist
davon auszugehen, dass die positiven Effekte der Formfiillung auf die Benetzung und die

Agglomeratzerteilung ebenfalls von der Formfillgeschwindigkeit abhangig sind.
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11.7. Fertigung einer AMCp-Aluminium Hybridverbindung im Druck-
gieBverfahren

Die vorliegende Arbeit untersucht die schmelzmetallurgische Verarbeitung von AMCp
mit einem hohen Verstarkungsanteil von bis zu 30 Vol.-%. Die schmelzmetallurgische
Prozessroute im DruckgieBverfahren bietet Vorteile in Bezug auf das FlieBvermogen, die
Partikelverteilung, die Benetzung, sowie die Porositat. Allerdings weist das Druckgiel3-
verfahren Einschrankungen in der Formgestaltung auf, weshalb Bauteile mit Hohlraumen

und Hinterschneidungen fur das DruckgieBverfahren zumeist ungeeignet sind.

Die tribologische VerschleiBbeanspruchung eines Bauteils ist im Allgemeinen oberfla-
chennah von Relevanz. Dies legt die Uberlegung nah, nicht das vollstandige Bauteil aus
AMCp im DruckgieB3verfahren zu fertigen, sondern nur eine dinnwandige AMCp-Schicht
an der Oberflache eines festen Grundbauteils anzugieBen. Zunachst kann zu diesem
Zweck ein Grundkérper gefertigt und anschlieBend in die DruckgieB3form eingelegt wer-
den. Danach erfolgt z.B. das AngieBen einer AMCp-Schicht auf dem festen Grundkorper.
Die minimalen erzielbaren Wandstarken mit AMCp, sowie notwendige Parameter zu Er-
zeugung eines stoffschlissigen Materialsverbunds, miissen hierfiir im Vorfeld bestimmt

werden.
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Abkurzungsverzeichnis

Abkiirzung Bedeutung

Al Aluminium

AlaCs Aluminiumkarbid

AlsFeSi intermetallische Aluminium-Eisen-Silizium -Phase
Alis(Fe, Mn)sSiy intermetallische Aluminium-Eisen-Mangan-Silizium a-Phase
Al(OH)3 Aluminiumhydroxid

AIN Aluminiumnitrid

AlO3 Aluminiumoxid

AlTisB1 Aluminium-Titan-Bor Vorlegierung

AlTiOs Aluminiumtitanat

B Bor

B4C Borkarbid

BN Bornitrid

AMC Aluminium-Matrix-Composite

AMCp partikelverstarkter Aluminium-Matrix-Composite
C Kohlenstoff

CO Kohlenstoffmonoxid

CO2 Kohlenstoffdioxid

CTE Warmeausdehnungskoeffizienten

CVD chemische Gasphasenabscheidung

Cu Kupfer

ESK Elektroschmelze Kempten-Verfahren

Fe Eisen
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Abkiirzung Bedeutung

HO Wasser

H3POg4 Phosphorsaure

HPDC high pressure die casting
Mg Magnesium

MgAl204 Magnesiumspinell

MgO Magnesiumoxid

MMC Metall-Matrix-Composite
MMCp partikelverstarkter Metall-Matrix-Composite
Mn Mangan

N2 Stickstoff

NaOH Natriumhydroxid

NbTi Niob-Titan

NbsSn Niobzinn

Ni Nickel

NiAlz Nickel-Aluminid

O2 Sauerstoff

PIV Particle Image Velocimetry
PMga Partikel-Matrix-Grenzflache
PVD physikalische Gasphasenabscheidung
Re Reynoldszahl

In Normalradius Gasblase

Si Silizium

SiC Siliziumkarbid

SiCp Siliziumkarbid in Partikelform
SizNg Siliziumnitrid

SiO2 Siliziumdioxid
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Abkiirzung Bedeutung

SKKG SchwerkraftkokillengieBen

Ti Titan

TiB2 Titandiborid

TiC Titankarbid

TiOz Titandioxid

TisSi3 Titansilizid

UST Ultraschall-Behandlung, engl. Ultrasonic Treament
Vol.-% Volumenprozent

VPesrektiv effektive Partikelvolumenanteil
W Wolfram

Wa Adhésionsarbeit

WAS Warmarbeitsstahl

WC Wolframkarbid

wt.-% Gewichtsprozent

Y203 Yttriumoxid

Zn Zink

ZrAl3 Zirkon-Aluminid

7102

Zirkonoxid



Formelzeichen und Symbole

Symbol Si-Einheit Bedeutung

A m? Flache

Ap am? Partikeloberflache

b Burgers-Vektor der Matrixlegierung

bb mm Breite der Biegeproben

bh mm Hohe der Biegeproben

Cp JgeC1 spezifische Warme der flissigen Legierungen

D pm Dicke der Grenzflachen-Reaktionszone

Dr mm Durchmesser des Schragblattrihrers

Dt mm Durchmesser des Tiegels

d cm Dicke der Spiralprobe

da nm mittlerer Agglomeratdurchmesser

dk nm mittlerer Korndurchmesser

dp nm mittlerer Partikeldurchmesser

F N Kraft

Fscher N Scherkraft Fgoper an der Partikel-Matrix-Grenzflache

Gm Pa Schermodul der Matrix

h W cm?2°C-! Warmetibergangskoeffizient zwischen Kokille und
Metall

K Korngrenzenwiderstand

KM W cm°C-1 Warmeleitfahigkeit der Kokille

Kmo Metzner-Otto-Konstante

Lr mm FlieBlange

168
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Symbol Si-Einheit Bedeutung

ly mm Abstand der Auflager des Drei-Punkt-Biegeversuchs

N Anzahl

N mittlere Partikelanzahl je Teilbild

N; Index Teilbilder

Npartikel Gesamtanzahl der detektierten Partikel

n rad Drehzahl

ni Partikelanzahl je Benetzungsklasse

nn; Index Partikelabstand zum nachstgelegenen Partikel

nn Mittlwert Partikelabstand zum néchstgelegenen
Partikel

Pa nm mittlerer Teilchen- bzw. Partikelabstand

p Pa Stromungsdruck

v cm st FlieBgeschwindigkeit der Schmelze

Vr m?3 Volumenanteil der Verstarkungsphase

Vp m? Volumenanteil der Partikel

Vp cm s7! Sinkgeschwindigkeit der Partikel

Vg cm s Stokes Geschwindigkeit

o Konstante

QK m2 g1 Temperaturleitfahigkeit der Kokille

Y s1 Schergeschwindigkeit

Yetf s1 effektive Scherrate

Ysv Jm? Grenzflachenenergi zwischen fest/ gas

YsL Jm™ Grenzflachenenergi zwischen fest/ flissig

YLV Jm? Grenzflachenenergi zwischen flussig/ gas

ActE Differenz der Warmeausdehnungskoeffizienten

AQ kJ mol-!

Aktivierungsenergie der Phasenumwandlung
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Symbol Si-Einheit Bedeutung
AH Jg! Schmelzwarme der Legierung
ANachbar Variable der Partikelverteilung:

Agglomerationsneigung der Partikel
AT °C Uberhitzung

Ax cm Lange der Zone an der Spitze des flieBenden

Stroms, in der es zu einer Drosselung kommt

Aideal mittlerer Abstand der Partikel bei idealer Verteilung
A, mm gemessene Durchbiegung der Biegeprobe

Pc kg m3 Dichte des Verbundwerkstoffes

PCTE Dichte der Versetzungen in der Matrix

Pm kgm™ Dichte des Matrixmaterials

P kg m™3 Dichte der Druckgusslegierung

Pr kg m— Dichte der Verstarkungsphase

Op MPa Biegespannung

OCTE MPa Zunahme der Streckgrenze in Folge von Spannungen

aus den unterschiedlichen thermischen

Ausdehnungskoeffizienten
OKF MPa Zunahme der Streckgrenze in Folge der Kornfeinung

OlLast MPa Festigkeitsbeitrag, der aufgrund der héheren
Festigkeit der Verstarkungsphase bei guter

Einbindung in die Matrix entsteht

OMatrix MPa Streckgrenze der Matrixlegierung

00 MPa Zunahme der Streckgrenze in Folge des Orowan
Mechanismus

OAE-Modul MPa Eigenspannungen, durch unterschiedliche

Elastizitatsmodule in Umformprozessen

Oref Variable der Partikelverteilung: Anordnung der
Partikel
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Symbol Si-Einheit Bedeutung

€ Randfaserdehnung

n Pas dynamische Viskositat

M Pas dynamische Viskositat der Matrix
0 rad Kontaktwinkel

T Pa Schubspannung

() Festphasenanteil

(Peffektiv (T» t)

Ppmatrix (T)

(pPartikel(t)

ty g cms™!

ny g cms™

3

l'pBenetzung

temperatur- und zeitabhangiger effektiver

Festphasenanteil

temperaturabhangiger Festphasenanteil der

Aluminiummatrix
zeitabhangiger Partikelanteil der Verstarkung

scheinbare Viskositat der Verbundwerkstoff-

Schmelze
Viskositat der Flissigkeit ohne Feststoffanteile
Partikelaspektverhaltnis

mittlerer Benetzungsgrad



A. Bestimmung des Massestroms sowie der
Temperatur der SiCp fuir die Schiittrinne

Fur die Messungen der Partikeltemperatur und des Massestroms wurde die Abdeckung
der Partikelzufuhreinheit abgenommen. Die Schittrinne wurde bei 800 °C fiir 30 min vor-
geheizt. Unterhalb des Trichters wurde ein Gefal3 positioniert, dass auf einer Waage plat-
ziert wurde. Die Pulvertemperatur wurde nun mit Hilfe von zwei Thermoelementen Typ-
K mit einem Manteldurchmesser von 1,5 mm bestimmt. Hierzu wurde ein Thermoele-
ment unmittelbar unter dem Trichter, am Auslass, positioniert. Das zweite Thermoele-
ment wurde in dem Gefal3 positioniert. Zusatzlich wurde mit einer Warmebildkamera
wahrend der Partikelférderung der Versuchsaufbau aufgezeichnet. Der Versuchsaufbau

kann der entnommen werden.

Partikelbett
Schuttri
\ o chuttrine
Temperatur Massestrom S .
Thermoelement #1 Trichter
(TypK) M
R

Auffang
/ GefaB

Temperatur Tiegeloberflache

Thermoelement #2 W

(Typ K) [ Waage |
Abbildung A-1: schematischer Versuchsautbau zur Bestimmung des Massestroms sowie der Partikeltem-
peratur

Zu Beginn jeder Messung wurde der Partikeltrichter mit 1000 g SiC-Partikeln (F500 bzw.
oxidiertes F500) befillt. Die Massestrom-Messungen wurden jeweils 1 Minuten durchge-
fihrt. AnschlieBend wurde neues Pulver im Partikelbehélter auf 1000 g aufgeftllt. Die

Messungen wurden insgesamt 6-mal wiederholt.
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Tabelle A-1: Pulvertemperatur und Massestrom des unbehandelten SiC-Pulvers (F500)

Nr. Pulvertemperatur Pulvertemperatur Ermittelter

im Tiegel [°C] am Auslass [°C] Massestrom
[g/min]
SiC F500-DW 1 185 204 53
Potentiometer: 2,8 2 173 188 55
Forderzeit: 1 min 3 176 194 48
Regler: 800°C 4 180 198 49
Trichterfillung:1 kg ) 165 180 45
6 171 192 52

Tabelle A-2: Pulvertemperatur und Massestrom des oxidierten SiC-Pulvers (F500)

Nr. Pulvertemperatur Pulvertemperatur Ermittelter

im Tiegel [°C] am Auslass [°C] Massestrom
[g/min]
SiC F500-DW
Potentiometer: 4,5 2 164 192 52
Férderzeit: 1 min
Regler: 800°C 4 185 214 55

6 168 196 49




B. GieBkurven und Prozessgrof3en der Versuchs-
reihen 1 und 2 im HPDC

In den Abbildungen B-1 bis B-b ist fiir jede Versuchsreihe jeilweils eine GieBkurve exemp-
larisch dargestellt, die im DruckgieB3verfahren verarbeitet wurden. Die Tabellen B-1 bis B-
5 listen detailliert die einzelnen ProzessgrofBen der jeweiligen GieBversuche auf. Folgend

ist die Beschreibung der Abktrzungen aufgelistet.

Abkiirzung der Prozessgrofien:

V1 - Geschwindigkeit 1. Phase V2 - Geschwindigkeit 2. Phase
US - Lage des Umschaltpunktes 2. Phase HZ2 - Hub in der 2. Phase

TG - Formfullzeit DR - Dicke Prefrest

VA - Geschwindigkeit im Anschnitt FB - Errechneter Formfillbeginn
PN - Nachdruckhohe TN - Nachdruckaufbauzeit

PS - Spezifischer Pre3druck TZ - Zykluszeit

SK - Sprengkraft HS3 - Hub in der 3.Phase

PXN - Nachdruck 2 SG - Gesamtweg des Gieskolbens

174



175

10:36:19

4 21.10.20
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Tabelle B-1: ProzessgréBen DruckgieBverfahren — AMCp-20Vol.-% SiCp (Versuchsreihe 1.3.)

Abbildung B-1: GieBkurve— AMCp-30V0l.-% SiCp (Versuchsreihe 1.3.)
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GieBkurven und ProzessgroBen der Versuchsreihen 1 und 2 im

HPDC
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Tabelle B-2: ProzessgréfBen DruckgieBverfahren — AMCp-30Vol.-% SiCp (Versuchsreihe 1.4.)

Abbildung B-2: GieSkurve— AMCpr-30Vol.-% SiCp (Versuchsreihe 1.4.)
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0,212 2,795

Abbildung B-3: GieBkurve— AMCp-30Vol.-% oxidierte SiCp (Versuchsreihe 2.1.)
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Abbildung B-5: GieBkurve— AMCpr-30Vol.-% oxidierte SiCp und ultraschallbehandelt (Versuchsreihe 2.3.)

Tabelle B-5: ProzessgréfBen DruckgieBverfahren — AMCp-30Vol.-% oxidierte SiCp und ultraschallbehandelt

(Versuchsreihe 2.3.)
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