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Kurzfassung

Die Materialklasse der Metallischen Massivglaser (MMG) sind amorphe metallische Werk-
stoffe, die in den Dimensionen > 1 mm x 1 mm x 1 mm hergestellt werden koénnen.
Das Alleinstellungsmerkmal der MMG ist eine aulergewohnliche Kombination mechani-
scher Eigenschaften. Die zugleich hohe Festigkeit und Elastizitit wird von keinem anderen
Werkstoff dermaflen erreicht. In Verbindung mit den endformnahen Verarbeitungsmoglich-
keiten, bekannt aus der Prozesstechnik der Thermoplaste, konnen MMG als Konstrukti-
onswerkstoff besondere Anforderungen erfiillen. Die Eigenschaften der MMG lassen sich
optimal in komplexen Bauteilen in Dimensionen mehrerer Millimeter mit hohen Ansprii-
chen an die mechanische Belastbarkeit und/oder Elastizitdt nutzen. Stand der Technik
fiir die Herstellung dhnlicher Bauteile ist bisher der Feinguss von Metallen. Der Druck-
guss massivglasbildender metallischer Schmelzen ist im Vergleich zum Feinguss prinzipiell
mit weniger Aufwand verbunden und fithrt zu hoherwertigen Gussteilen. Den Einsatz der
MMG als Konstruktionswerkstoff erschweren jedoch bislang die hohen Materialkosten, die
Verfiigbarkeit giinstiger MMG-Legierungen mit ausreichender Glasbildungsfdhigkeit und
der Mangel an geeigneten Verarbeitungsanlagen. Die vorliegende Arbeit beschreibt die
notwendigen Forschungsarbeiten und Innovationen zur Herstellung optimierter Halbzeu-
ge und zur Formgebung von MMG-Artikeln im Druckgussverfahren im Hinblick auf eine
okonomische Serienfertigung.
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Abstract

The material class of bulk metallic glasses (BMG) are amorphous metallic materials which
can be produced in dimensions of > 1 mm x 1 mm x 1 mm. BMGs feature a unique com-
bination of properties, being stronger than many metals and flexible as plastics at a time.
Since they are also suitable for polymer-like net-shape processing, they are engineering ma-
terials of high potential. Particularly favorable for the use of BMGs are applications with
complex geometries of several millimeters in size and with high demands on load capacity
and/or elasticity. State of the art for production of case in point parts is the investment
casting of metals. The herein presented die-casting of BMG forming alloys represents a
superior alternative for investment casting in terms of material properties and processing
efforts. However, BMG forming alloys are usually expensive, of limited availability and the-
re is a lack of processing equipment. The following thesis shows necessary research work
and innovations for the production of optimized feedstock and die-cast BMG parts with
respect to economic mass production.
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1 Einleitung

1.1 Metallische Massivglaser als neue Materialklasse der
Konstruktionswerkstoffe

Die Materialklasse der massivglasbildenden metallischen Legierungen wurde in den frithen
70er Jahren des 20. Jahrhunderts bei Experimenten von H.S. Chen mit Legierungen auf Pd-
Basis in den Bell Laboratories, USA [1] bekannt. Ca. 15 Jahre spéter folgten durch A. Inoue
an der Tohoku University, Japan, die ersten edelmetallfreien massivglasbildenden Legie-
rungen auf Basis von La oder Mg [2, 3] und wenig spéter durch A. Peker und W.L. Johnson
am California Institute of Technology (Caltech), USA, die Vitreloy?™-Familie Zr-basierter
Legierungen [4]. Im Gegensatz zu den bereits 1960 ebenfalls am Caltech entdeckten metalli-
schen Glésern in Form von 10 pgm diinnen Béndern aus einer bindren Au-Si-Legierung [5, 6]
lassen sich Metallische Massivgldser (MMG) bzw. ,Bulk Metallic Glasses* (BMG) vollstén-
dig amorph in den Dimensionen > 1 mm x 1 mm x 1 mm herstellen und sind dadurch als
Konstruktionswerkstoff einsetzbar. Veroffentlichungen der wachsenden Gemeinschaft von
Wissenschaftlern auf dem Gebiet der MMG erregen spétestens seit der Vorstellung der
ersten amorphen Bauteile durch die Caltech-Ausgriindung Liquidmetal Technologies Inc.,
USA, Anfang des 21. Jahrhunderts Aufmerksamkeit in den Konstruktionsabteilungen der
herstellenden Industrie.

MMG vereinen Vorteile von Metallen und Kunststoffen und eréffnen die Moglichkeit,
komplexe Bauteile mit hohen Festigkeiten gegeniiber den Standardverfahren (siehe Ab-
schnitt 1.2.1) giinstiger herstellen zu kénnen. Das Alleinstellungsmerkmal der MMG sind
Festigkeiten > 2 GPa in Kombination mit einer elastischer Dehnung von maximal 2 % und
der daraus resultierenden Fihigkeit, elastische Energie zu speichern (siehe Abb. 1.1). Im
Vergleich zu Stahlen bzw. Polymeren mit einer Festigkeit ¢ von ca. 1 GPa bzw. 0,25 GPa
und maximal méglichen Dehnungen € von ca. 0,5 % bzw. 2 % konnen MMG eine bis zu

8-fache elastische Energie U geméf

1
U= 50¢€ (1.1)

speichern. Zudem besitzen MMG eine von Kunststoffen und Silikatglédsern bekannte Form-
barkeit in Endform ohne Erstarrungsschwindung (siehe Abschnitte 1.2.2 und 1.2.3). Da-
durch eignen sich MMG prinzipiell zur Herstellung von Bauteilen in Serienfertigungsver-
fahren wie dem Spritzguss ohne das diese noch weitere Bearbeitungsschritte im Anschluss
an die Formgebung erfordern.

Allerdings erschweren den Einsatz der MMG als Konstruktionswerkstoff bislang noch
die hohen Materialkosten, die eingeschrinkte Verfiigharkeit der MMG-Legierungen und
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Abbildung 1.1:

Elastic limit (%)

Ubersicht der Festigkeiten und maximal moglicher elastischer Dehnungen
verschiedener Materialklassen. Die angedeuteten Fliachen sind ein Mafl der
elastisch speicherbaren Energie des jeweiligen Materials; Amorphe Metalle
kénnen gegeniiber Stdhlen bzw. Polymeren eine bis zu 8-fache elastische
Energie speichern. [7]
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der Mangel an geeigneten Verarbeitungsanlagen. Die vorliegende Arbeit beschreibt die
notwendigen Innovationen zur Herstellung wirtschaftlicher Halbzeuge und zur Formgebung
von MMG-Bauteilen im Hinblick auf eine Serienfertigung.

1.2 Ausgewdhlte Konstruktionswerkstoffe und Methoden
der Herstellung

1.2.1 Metalle und spezielle GieBverfahren

Metalle und deren Legierungen sind Funktions- und Konstruktionswerkstoffe mit vielfél-
tigen Eigenschaften. Abb. 1.2 zeigt einen Uberblick der Festigkeiten und Dichten wichti-
ger Materialklassen [8]. Das Diagramm verdeutlicht, dass Metalle und deren Legierungen
im Vergleich zu anderen Materialien die hochsten Zugfestigkeiten und Dichten aufweisen.
Aufgrund ihrer mechanischen Eigenschaften und zahlreichen Urform-, Umform- und Fii-
gemoglichkeiten wie Gieflen, Pressen und Schweiflen finden sie hauptséchlich Anwendung
in mechanisch hoch beanspruchten Konstruktionen.

Feinguss

Der Feinguss ist eines der dltesten Verfahren, das bereits vor iiber 2000 Jahren zur schmelz-
metallurgischen Formgebung von Metallen wie Cu, Cu-Zn und Fe genutzt wurde. In der
heutigen Zeit ist der Feinguss Stand der Technik zur Herstellung groferer Stiickzahlen von
metallischen Bauteilen mit komplexer Geometrie. Feingussteile mit Gewichten von 1 - 1000
g kommen beispielsweise in der Automobilindustrie, Medizin, SchlieBtechnik und Schmuck-
branche zum Einsatz. Abb. 1.3 zeigt Anwendungsbeispiele aus der Mikromechanik.

Die schematische Darstellung des Feingussverfahrens in Abb. 1.4 veranschaulicht die not-
wendigen Schritte zur Herstellung eines Feingussteils. Zu Beginn des Prozesses bedarf es
zundchst der Anfertigung eines Modells in Endform. Dieses kann spanend oder per Rapid
Prototyping mittels Spezialdrucker aus Wachs oder Polymer hergestellt werden. Zur Stei-
gerung der Wirtschaftlichkeit wird oft aus mehreren Modellen ein Modellbaum mit einem
Netz aus Angusskanélen erstellt. Nachster Schritt ist das Einbetten der Modelle in eine
GieBkiivette mit Hilfe einer gebundenen Keramikmasse. Durch Erhitzen verfestigt sich die
Keramikmasse und das Wachs wird ausgeschmolzen bzw. der Kunststoff wird ausgebrannt.
Die Modellformen gehen dabei verloren und zuriick bleibt ein Netz an Kavitdten mit der
Negativform der gewiinschten Gussteile. Uber die Angusskanile erfolgt das Fiillen der
Hohlrdume mit einer Metallschmelze, der eigentliche Giefiprozess. Nach Erstarrung muss
der Gussbaum wieder freigelegt und in die Einzelteile zerlegt werden. Nach dem Feinguss-
prozess kann noch eine thermische Behandlung zur Anpassung der Werkstoffeigenschaften
erfolgen. Aushértbare Legierungen wie Cu-Be oder Fe-Co erreichen dadurch Festigkeiten
von 1,3 GPa bzw. 1,5 GPa.
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Abbildung 1.2: Uberblick der Festigkeiten und Dichten wichtiger Materialklassen: Die
hochsten Druckfestigkeiten erzielen technische Keramiken; metallische Le-
gierungen zeigen die hochsten Zugfestigkeiten aber auch die héchsten Dich-
ten; die hochsten spezifischen Zugfestigkeiten o/p weisen technische Ver-
bundwerkstoffe wie faserverstéirkte Polymere auf [8].
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Abbildung 1.3: Feingussteile aus einer Cu-Be-Legierung der Firma Nonnenmacher GmbH

& Co. KG in Form eines Kontaktpins (oben links), Zeigers (oben
rechts) und von Umlenkhebeln fiir den Einsatz in mikromechanischen
Anwendungen

Polymer-
spritzguss

Kavitit Ausbetten |
Einbetten ausbrennen/} Metallguss &
-schmelzen Trennen

Aufbau
Gusshaum

Abbildung 1.4: Darstellung des Feinguss-Verfahrens mit Beispielen von Firma Nonnenma-

cher GmbH & Co. KG
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Metallpulver-SpritzgieBen

Metallpulver-SpritzgieBen (MIM - Metal Injection Molding) ist ein pulvermetallurgisches
Verfahren zur Herstellung von metallischen Bauteilen mit komplexen Geometrien. Durch
das MIM sowie dem Feinguss sind Bauteilformen moglich, deren Herstellung in spanenden
Verfahren nicht realisierbar sind. Wahrend die Nutzung des Feingussverfahrens bei hoher
Komplexitdat und niedrigen Stiickzahlen giinstig ist, empfiehlt sich das MIM-Verfahren fiir
hohe Stiickzahlen von Teilen mittlerer Komplexitit. Der Prozess des MIM ist schematisch
in Abb. 1.5 dargestellt. Um die Metallpulver verspritzen zu kénnen, werden diese zunéchst
mit Wachsen oder organischen Losungsmitteln gebunden. Nach der Formgebung, in meist
hinsichtlich Abrasion angepassten Spritzgiefmaschinen, werden die geformten Massen in
thermischen oder chemischen Entbinderungsprozessen vom Bindematerial getrennt und
abschlieffend gesintert. In diesem Verfahren hergestellte Teile aus Fe-basierten Sonderle-
gierungen erreichen Festigkeiten von bis zu 1 GPa im ausgehérteten Zustand.

Metallpulver )
Sintern
Formmasse Spritzguss Entbinderung + Nachbe-
handlung

Blnder

Abbildung 1.5: Schematische Darstellung des Metallpulver-Spritzgie-Verfahrens (MIM)

1.2.2 Polymere und Spritzguss

Polymere gliedern sich in Thermoplaste (amorphe bzw. teilkristalline Polymere mit we-
nig oder nicht verzweigten Monomerketten, die sich reversibel in einem bestimmten Tem-
peraturbereich verformen lassen), Elastomere (hochdehnfdhige Kunststoffe mit weitlaufig
vernetzten Monomerketten) und Duroplaste (Kunststoffe mit hoher Steifigkeit aufgrund
eines hohen Vernetzungsgrads der Monomerketten). Die Herstellung der Polymerhalbzeu-
ge geschieht durch Polymerisation, d.h. eine Bildung von Polymerketten durch Verbin-
dung einzelner Monomere iiber Doppelbindungen zwischen den Kohlenstoffatomen. Das
Urformen erfolgt bei allen Kunststoffarten durch einen Flieiprozess, in dem die einzel-
nen Makromolekiile beweglich sein miissen. Fiir das Urformen von Thermoplasten miissen
die Halbzeuge durch Energiezufuhr zunéchst erweicht werden. Halbzeuge von Duroplasten
und Elastomeren hingegen sind flieffahig und vernetzen erst nach der Formgebung durch
gezielte Energiezufuhr irreversibel. Die plastifizierten Kunststoffmassen lassen sich unter
Druck entweder in eine gewiinschte Dauerform pressen (Spritzguss siche Abb. 1.6) oder
kontinuierlich durch eine Diise zu Profilen verarbeiten (Extrusion).

Ausschlaggebend fiir die hiufige Anwendung des Spritzgussverfahrens ist die Moglichkeit
der kostengiinstigen automatisierten Herstellung komplexer Formteile in grofien Stiickzah-
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Abbildung 1.6: Schema des Spritzgieflens von Kunststoffen: Halbzeuge in Form von Kunst-
stoffgranulat werden iiber eine Schnecke in das Formwerkzeug injiziert. Eine
Heizung am Mantel der Schnecke sowie die durch den Materialvortrieb in
der Schnecke entstehenden Scherkrifte plastifizieren die Halbzeuge in der
Spritzeinheit zu einer homogenen flieBfihigen Masse. Uber eine Angussoff-
nung wird die Masse in die Kavitdt der SchliefSeinheit iiberfithrt und in
Form gespritzt. [9]

len. Halbzeuge mit verschiedensten Eigenschaften sind ab 0,50 EUR /kg fiir Polyethylen
und Polypropylen bei Chargen von bis zu 20 t giinstig verfiigbar [9]. In Kombination mit
den Werkzeugkosten fiir eine Spritzgussdauerform ist das Verfahren fiir die Herstellung
mechanisch gering beanspruchter Bauteile konkurrenzlos kostengiinstig. Ein wirtschaftlich
und 6kologisch interessanter Aspekt vieler Kunststoffe ist zudem die Moglichkeit der Wie-
derverwertung der Materialien durch etablierte Recyclingkreisléufe.

Ein Sonderverfahren stellt das Hohlkérperblasen zur Herstellung von hohlen diinnwandi-
gen Bauteilen aus z.B. Polyethylenterephthalat (PET) dar. Die notwendigen Prozessschrit-
te sind in Abb. 1.7 dargestellt. Sie umfassen das SpritzgieBen einer Preform (Vorform), das
Plastifizieren der Preform und das Streckblasen in Endform. Das Spritzgiefen der Pre-
form kann gemé&fl Abb. 1.6 erfolgen. Im néchsten Schritt wird die Preform entsprechend
des gewiinschten Wandstéarkenprofils und der Geometrie des Endprodukts konditioniert.
Die Erwédrmung mit einem Heizprofil fithrt zu einem lokal unterschiedlichen Flieverhalten
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2. Konditorieren
bzw. Vorblasen

1. Spritzgieen

o |
>

3. Strecken und
Blasen

4. Auswerfen

Abbildung 1.7: Schematische Darstellung des Streckblas-Verfahrens: 1. Spritzgiefien einer
Preform 2. Plastifizierung durch Erwérmung und Verteilen der Masse iiber
die Gesamtlénge der Form durch Vorblasen 3. Strecken und Blasen in End-
form bei erhhtem Druck 4. Auswerfen des erstarrten Blasformteils und
Vorbereitung fiir den néchsten Zyklus [9]

und nach dem Streckblasen zu gezielten Variationen der Wandstérke. Das Vorblasen durch
Injektion von Gas iiber eine Reckstange bei Driicken von ca. 5 bar dient der Verteilung
der Preformmasse iiber die Gesamtldnge der Form. Das Streckblasen in Endform geschieht
im Anschluss bei Driicken von ca. 40 bar. Nach Erstarren des Materials wird das fertige
Bauteil ausgeworfen und die Aufnahme der Preform fiir den néchsten Zyklus vorbereitet.

1.2.3 Silikatglaser und Glasblasen

»,Glaser sind Fliissigkeiten, die auf einer experimentell darstellbaren Zeitskala ’eingefroren’
sind“ [10], d.h. der Glaszustand ist ein instabiler Zustand, welchen Stoffe bei ausreichender
Unterkiihlung ihrer Schmelzen erreichen kénnen. Mit Abnahme der Temperatur kristalli-
sieren solche Stoffschmelzen bei der Erstarrung nicht, sondern ihre Viskositdat nimmt zu.
Ab einer Viskositit oberhalb von 10'? Pa s ist eine strukturelle Umordnung zeitlich nicht
mehr messbar und die Stoffe gelten als fest. Diesem Ubergang von einer unterkiihlten Fliis-
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Abbildung 1.8: Temperaturabhingigkeit der Viskositit von Silikatglas mit Na*- und Ca®*-
Anteilen. Bei ausreichender Unterkiihlung der Schmelze auf T' < T, erstarrt
die Fliissigkeit zu Glas; der Glasiibergang bei T = T ist verbunden mit
einem Viskosititsanstieg auf n > 10'? Pa s. [11]

sigkeit zu einem Festkorper im glasartigen Zustand ist die Glasiibergangstemperatur T
zugeordnet (sieche Abb. 1.8).

Aufgrund des amorphen Zustands mit einer Nahordnung der Atome unterscheiden sich
Gléser von kristallinen Festkorpern mit einer dreidimensionalen Nah- und Fernordnung
der Atome in ihren thermodynamischen und mechanischen Eigenschaften wie Wéarmeka-
pazitit, freie Enthalpie, Hérte oder Festigkeit. Abb. 1.9 zeigt den Unterschied hinsichtlich
Volumen oder Enthalpie fiir amorphen und kristallinen Quarz (SiO,). Die fiir eine amorphe
Erstarrung notwendige Unterkiihlungsgeschwindigkeit ist bei Quarzglas aus SiOs mit ca.
1072 K/s im Vergleich zu reinen Metallen und 107 K/s sehr gering [12]. Bei ausreichend
hohen Abkiihlraten erstarren Silikatschmelzen ohne einen Volumensprung aufgrund einer
kristallisationsbedingten Schwindung bei T < T, als Glas.

Reines Quarzglas ist aus SiOy4-Tetraedern aufgebaut. Es weist eine Erweichungstempe-
ratur von 1500 °C, einen geringen linearen thermischen Ausdehnungskoeffizienten von ca.
0,5 % 107% 1/K, hohe Hérte aber auch eine hohe Sprodigkeit (Bruchzihigkeit K. ~ 1
MPa /m), eine hohe chemische Bestéindigkeit und eine im Vergleich zu anderen Optikma-
terialien tiberlegene Transparenz auf [11]. Zur Reduktion der Verarbeitungstemperaturen
und der Materialkosten werden Beimengungen von (Erd)Alkaliionen als sogenannte Netz-
werkwandler eingesetzt. Die Alkaliionen lagern sich dabei in die SiO4-Tetraedernetzwerke
ein, indem sie die Sauerstoffbriicken aufbrechen und Ionenbindungen mit den Sauerstof-
fionen eingehen. Bei Verwendung von Na™ und Ca?* als Netzwerkwandler spricht man im
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Abbildung 1.9: Eigenschaften wie Volumen oder Enthalpie als Funktion der Temperatur
fiir reines Quarzglas und einen Quarzkristall; bei ausreichend schneller Un-
terkithlung der Schmelze entfillt beispielsweise der Volumensprung durch
Erstarrungsschwindung bei der Schmelztemperatur T [11]

Allgemeinen von Kalk-Natron-Glas, das als Flaschen- oder Fensterglas Anwendung findet.

Das Erweichen und Erstarren glasartiger Stoffe ist ein reversibler Vorgang und erméglicht
die Verarbeitung in verschiedenen Formgebungsverfahren. Mittels Glasblasen lassen sich
beispielsweise analog zum Streckblasen von Thermoplasten (siche Abb. 1.7) bei Tempera-
turen > T, und Viskositéiten von &~ 10® Pa s (d.h. vergleichbar mit Honig) diinnwandige
Hohlkorper formen.

1.3 Amorph erstarrende metallische Legierungen

Ahnlich der Silikatschmelzen lassen sich auch metallische Schmelzen unterkiihlen und un-
terhalb einer Glasiibergangstemperatur T, in den Zustand eines amorphen Festkorpers
iiberfiihren. Dazu sind jedoch bei Reinmetallen hohe Abkiihlraten von > 107 K /s erforder-
lich [12, 13]. W. Klement, R.H. Willens und P. Duwez stellten 1960 zufillig bei Unterkiih-
lungsexperimenten mit einer bindren Legierung im Au-Si-System fest, dass die kritische
Abkiihlgeschwindigkeit R., mit der eine Kristallisation der Schmelze umgangen wird, bei
metallischen Legierungen um 1-2 Groflenordnungen geringer sein kann [5]. Die Analyse der
Mikrostruktur ihrer bei R. &~ 10° - 10° K/s erstarrten Proben deutete auf typische Struk-
turen amorpher Festkorper hin [14]. Somit wurde eine neue Materialklasse entdeckt, da
vorher nur kristalline Metalle bekannt waren. Ursache fiir diese ungewohnte Stabilisierung
der Schmelze gegeniiber einer Kristallisation ist die Konzentration der gewéhlten AuysSigs-

10
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Abbildung 1.10: Bindres Phasendiagramm der Elemente Au und Si; die Liquidustempera-
tur ist bei eutektischer Zusammensetzung mit 18,6 at% Si gegeniiber den
Schmelztemperaturen der Reinelemente deutlich herabgesetzt [15]

Legierung und die tiefe Temperatur des Au-Si-Eutektikums. Die Liquidustemperatur bei
eutektischer Zusammensetzung ist im Vergleich mit der Schmelztemperatur des reinen Au
von T,, = 1064 °C bzw. des Si von T,, = 1414 °C um 701 K bzw. 1051 K auf T; = T,
= 363 °C herabgesetzt (sieche Abb. 1.10).

Legierungsentwicklungen fithrten auf Basis von tiefen Eutektika in Mehrstoffgemischen
zu immer geringeren zu iiberwindenden Temperaturintervallen zwischen der Temperatur
der Schmelze und der Glasiibergangstemperatur mit entsprechend niedrigeren kritischen
Abkiihlgeschwindigkeiten bzw. zunehmenden kritischen Dicken vollstdndig amorph erstarr-
ter Proben. Abb. 1.11 veranschaulicht die Entwicklung der maximal moglichen kritischen
Dicken verschiedener Legierungen im Verlauf der Jahrzehnte und verdeutlicht den Zusam-
menhang von Glasbildungsfahigkeit und Komplexitit der Legierungen. Waren zunéchst nur
diinne Folien von 10 pm Dicke moglich, lassen sich moderne glasbildende Legierungen um
> 3 GroBlenordnungen dicker herstellen. Massivglasbildende Legierungen mit Bauteilab-
messungen > 1 mm x 1 mm x 1 mm sind in verschiedenen Legierungssystemen (Cu-, Zr-,
Fe- oder Edelmetallbasis) zu finden [16, 17]. Bekannte Vertreter sind in Tab. 1.1 zusam-
mengefasst.

11
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Abbildung 1.11: Kritische Dicken verschiedener Legierungen in Korrelation mit dem Erfin-
dungsjahrzehnt; Im Verlauf von 50 Jahren stieg mit der Komplexitit der
Legierungen die maximal mogliche Dicke amorpher Proben um mehr als
3 GroBenordnungen [18]

Tabelle 1.1: Nominelle Zusammensetzung verschiedener Vertreter massivglasbildender Le-
gierungen und deren kritische Abkiihlraten, R., bzw. kritische Dicken, d.

Nominelle Zusammensetzung R. d. Ref.
[at %] [K/s]  [mm]

Lass AlysNigg <1000 1,2 2]
CU_48ZI'48A14 40 5 [19]
Mg65CUQ5Y10 100 9 [20, 3]
Pd42Ni428116 <1000 3 [1]

Pd 4o CuzoNiyoPao 0,09-0,4 72 [21,22, 23]
Pty,5CtiarNig s Poy 3 20 [24]
Pt6ocU16002P22 8 16 [25]
All75SiQ5 106 0,01 [5]
Au49Ag575Pd2,3Cu26,98i1673 40 5 [26]
7141 9Begs 5 Tiys sCuya sNigg (Vitl) 0,5 25 [4, 27, 21]
Zrss.5C156Ni125Al1g sNby s (Vit106a) 1,75 15 [28, 29]
CU47T134ZT11Ni8 (Vlt]_Ol) <250 4 [30]
Fe41Cr15Cl5M014Co7B6Y2 6,5 16 [31]
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2 Theoretische Grundlagen metallischer
Glaser und experimentelle Methoden

2.1 Materialeigenschaften

Grundlage der Glasbildungsféhigkeit (GFA) ist eine, den Zustand der Schmelze stabili-
sierende Thermodynamik und eine trige Kinetik [32]. Bei Unterkiihlung der Schmelze
wird dadurch die fiir eine kristalline Fernordnung notwendige Umordnung der Atome be-
eintrdchtigt und der amorphe Zustand auch nach der Erstarrung beibehalten. Schmelzen
eutektischer Legierungen sind im Vergleich zu den Schmelzpunkten der entsprechenden
Reinmetalle auch bei tiefen Temperaturen im thermodynamisch stabilen Gleichgewicht.
Legierungen mit eutektischer Zusammensetzung kénnen mit zunehmender Anzahl betei-
ligter Elemente zu immer tieferen Liquidustemperaturen fithren (siehe Abb. 2.1). Die zur
Erstarrung ohne Kristallisation benétigte Uberwindung des verbleibenden Temperaturun-
terschieds zwischen der Temperatur der Schmelze und der Glasiibergangstemperatur der
jeweiligen Legierung setzt eine ausreichend hohe Abkiihlrate voraus. Niedrige kritische Ab-
kithlraten bzw. gute GFA zeigen Legierungen, die im Zustand der unterkiihlten Schmelze
gegeniiber dem kristallinen Zustand einen geringen Unterschied freier Energie als Trieb-
kraft fiir die Kristallisation aufweisen. Zudem zeichnen sie sich durch eine, aufgrund einer
Vielzahl beteiligter Elemente unterschiedlicher Atomdurchmesser, trage Kinetik aus [14].

Amorph erstarrte Metalle weisen auBergewdhnliche strukturelle, mechanische und weich-
magnetische Eigenschaften auf, die sie sowohl als Konstruktions- als auch Funktionswerk-
stoffe interessant machen. Aufgrund der regellosen Anordnung der Atome sind Eigenschaf-
ten wie Festigkeit, Formgebung, Dampfung und Leitfdhigkeit nicht wie im Falle konventio-
neller Metalle an die Randbedingungen eines Kristallgitters gekniipft. Die resultierenden
Alleinstellungsmerkmale amorpher Metalle als Konstruktionswerkstoff sind die Kombina-
tion von hohen Festigkeiten von > 2 GPa und ca. 2 % elastischer Dehnung (siehe Abb. 1.1
S. 2) sowie die Moglichkeit der endformnahen Formgebung ohne Erstarrungsschwindung
dhnlich der Polymerverarbeitung.

Massivglasbildende Legierungen sind auf Basis zahlreicher Elemente zu finden und be-
sitzen neben den werkstoftklassentypischen Eigenschaften besondere Merkmale [34]. Bei-
spielsweise zeichnen sich Fe-basierte MMG durch eine im Vergleich zu hochfesten Stéhlen
um eine 2-3-fach hohere Hérte und Festigkeiten bis 3,5 GPa aus [31, 35, 36]. Eine Schwéiche
insbesondere der hochfesten Legierungen sind ihre geringen Bruchzahigkeitswerte von ca. 2
MPay/m [37]. Die Zusammensetzung Fey; Co;CrisMo14C15B6Ys weist mit einer kritischen
Dicke von 16 mm unter den Fe-basierten Legierungen die hochste GFA und eine T, von

13



2 Theoretische Grundlagen metallischer Gléaser und experimentelle Methoden

A 8

Abbildung 2.1: Ternéres Phasendiagramm der Stoffe A, B und C mit den binédren Eutektika
e1, e und ez. Die Schmelze einer terndren Legierung A-B-C mit eutektischer

Konzentration E ist bis zu tiefen Temperaturen im thermodynamischen
Gleichgewicht. [33]

838 K auf [31].

Eine eigene MM G-Gruppe stellen edelmetallbasierte Legierungen dar, die aufgrund ihres
Edelmetallanteils und ihrer Leitfahigkeit besonders fiir Anwendungen im Schmuckbereich
oder in der Elektronik [38, 39] geeignet sind. Ebenso wie das erste Metallische Glas, das von
W. Klement et al. 1960 entdeckt wurde [5], basieren massivglasbildende Au-Legierungen
mit hoher GFA auf einer eutektischen Au-Si-Legierung. Die kritische Dicke der Legierun-
gen konnte sukzessive mit Anzahl der Komponenten gesteigert werden. Die maximale kri-
tische Dicke fiir dieses Legierungssystem wird zur Zeit mit 5 mm durch die 18-karitige (>
75 wt% Edelmetallanteil) Legierung mit der Zusammensetzung AuggCugg 9Siie 3Ags 5Pda s
erreicht [26, 40]. Ein weiteres Beispiel eines hochkarétigen edelmetallbasierten MMG ist
die Pt-Legierung mit der Zusammensetzung Pts; 5Cuy47Ni5 3P20 5, die eine kritische Di-
cke von 16 mm aufweist [25]. Die im Vergleich zu Legierungen unedler Metalle geringere
Oxidationsempfindlichkeit und niedrigeren T, von 400 K bei der Au- bzw. 508 K bei der
Pt-basierten Legierung erleichtern die Formgebung mittels Thermoplastischen Formens
(siche Kap. 2.3.2) [41]. Aufgrund der gegeniiber kristallinen Legierungen vergleichbaren
Edelmetallgehalts hoheren Festigkeiten von 1200 MPa bzw. 1400 MPa, ca. 50 % bzw.
150 % hoheren Hérten von 360 HV bzw. 400 HV und hoheren Korrosions- und Abrasi-
onswiderstinden empfehlen sich diese Materialien besonders fiir mechanisch beanspruchte
Schmuckanwendungen [25, 42].

Die bekannteste MMG-Gruppe stellen Zr-basierte Legierungen dar. Aufgrund ihrer me-
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2 Theoretische Grundlagen metallischer Glédser und experimentelle Methoden

Tabelle 2.1: Zusammenfassung einiger Materialeigenschaften der Legierungen Zry; 2Begs s
Ti1378CU1275N110 (at%) (Vltl) und ZI"5875CU1576N11278A110’3Nb278 (at%) (VlthGa)
[4, 14, 46, 47, 48, 28, 29, 49, 50, 51, 52, 53]

Eigenschaft Vitl Vit106a
Kritische Dicke [mm] 25 15
Dichte [g/cm?] 6,1 6,76
Streckgrenze [GPal 1,9 1,9
Elastizitdtsmodul [GPa] 95 92
Dehngrenze [%] 2 2
Bruchzéhigkeit [MPay/m)| 57 24,8
Glasiibergangstemperatur [K] 625 bei 0,33 K/s 660 bei 0,1 K/s
Kristallisationstemperatur [K] 705 bei 0,33 K/s 743 bei 0,1 K/s
Liquidustemperatur [K] 1026 1159
Wirmeleitfihigkeit [W m~ K1 6 ~ 4
Elektr. Leitfihigkeit [S m™!] 19 % 10° ~ 6% 10°

chanischen Eigenschaften wie Festigkeiten von ca. 2 GPa sowie einer maximal md&glichen
elastischen Dehnung von 2 %, der hohen GFA sowie ihr Potenzial zur wirtschaftlichen Her-
stellung machen massivglasbildende Zr-Legierungen als Konstruktionswerkstoff besonders
interessant [4, 28, 43, 44, 45]. Tabelle 2.1 gibt eine Ubersicht iiber einige Materialeigen-
schaften zweier Zr-Legierungen, die sich durch eine hohe GFA auszeichnen.

Die Kombination der hohen Streckgrenze mit der Elastizitdat ermoglicht den Zr-basierten
MMG, hohe elastische Energien zu speichern (sieche Abb. 2.2). Die Darstellung der Kenn-
werte von Materialklassen in Eigenschaftsdiagrammen nach M.F. Ashby dient der Optimie-
rung von Konstruktionen [8]. Der hinsichtlich elastisch speicherbarer Energie U optimale
Federwerkstoff ergibt sich aus der Berechnung nach Gleichung 1.1 S. 1 in Abhéngigkeit der
Streckgrenze oy, der elastischen Dehnung e und des Elastiziztdtsmoduls E als

1 102

U= 50€= 5% (2.1)
Das Verhéltnis 02 /E ist in der entsprechenden Eigenschaftskarte als Konturlinie enthalten
und fiithrt durch paralleles Verschieben zum optimalen Material fiir Federn. Nach dieser Be-
trachtung sind die MMG die besten Federwerkstoffe knapp gefolgt von hochfesten Stéhlen.
Bei Beriicksichtigung des sehr geringen Verlustkoeffizienten aufgrund geringer Dampfung
sind die Zr-basierten MMG bei der Materialwahl fiir Federapplikationen uniibertroffen
(siche Abb. 2.3).

Bedingt durch die hohe Sauerstoffaffinitit des Zr und der negativen Auswirkungen des
Sauerstoffs auf die GFA muss die Verarbeitung der Legierungen in Prozesskammern er-
folgen, die die Durchfithrung der Arbeiten unter einer inerten Atmosphére ermdoglichen
[55, 56, 57]. Geeignete Atmosphéren lassen sich in auf Restdriicke von ca. 107 mbar evaku-
ierbaren Kammern einstellen, die zusétzlich in Verbindung mit einer Inertgasquelle stehen.

15



2 Theoretische Grundlagen metallischer Glaser und experimentelle Methoden

-Im._‘.. ....;.........................................................................................................-...:_._‘_r.................................................‘.. =
i _Fﬂﬂ'if.;cﬁ.ﬂﬁi_j__ P ’.. g
TigoBe3sSis ‘L.Eﬂmcﬁﬁu Stsals
TisgNiggCuzsSng ¢ > o T e
ZrgsTigz.eMipCuyr 5 i e
L %ﬂ" |
o I ez LasoAlsoCuz0 13 anoys ) . _______________ Al
{ar e FR MggsCuzshlio _ e - YT T
temahh\ | La55,P|I35C1.Ilu .r'-'--_-'_.--"' L™ ;.Hr‘ h!'{_.% -
% strengt gl i LaggAlasCuss ":':,- ] { '5 1) _,.- ‘Berylium
s i vpacn 3 CEAREEREI
E r=--"" =" Al alloys —eer= TRl A o 4= )
T I PR * Q l, ‘F‘ I,‘/‘I AL). -
E _=.I_I .‘:‘ ‘I., == -i’_" (] '
i 1007 =2 .sl!] -'t'!.ﬂ. =
E - e [’
=l L {f' -
! i -
a | L ¥
U | =%
o E Contours of
ﬂ._-:'_.’- iy ZE
L [ e g .,'.?-"' cmm';rE‘ﬂ ﬁ!
o4 e - .,J E - U],
-7 _-"Lead alloys 3
10 " 100 " 1000

Abbildung 2.2:

Young's modulus (GPa)

Streckgrenze o, als Funktion des Elastizitdtsmoduls E fiir verschiedene
Metalle und Legierungen; das Verschieben der Konturlinie af, /E zur Op-
timierung der Federeigenschaften fiihrt links oben im Diagramm zu den

besten Federwerkstoffen. [54]
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Abbildung 2.3: Elastisch speicherbare Energie 05 /E als Funktion des Verlustkoeffizienten
fiir verschiedene Metalle und Legierungen. Die beschrifteten Zr-basierten
MMG sind die besten Federwerkstoffe aufgrund der niedrigsten Dampfung
und der hohen Féhigkeit, elastische Energie zu speichern. [54]
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Abbildung 2.4: Standardbildungsenthalpien AG® verschiedener Oxide als Funktion der
Temperatur nach D.R. Gaskell [58]: In dieser Gruppe zeigt Cu bzw. Fe3O4
die niedrigste und Ca die hochste Affinitédt gegeniiber Sauerstoff.

Da die GFA Zr-basierter Legierungen bei Sauerstoffkonzentrationen > 1000 ppm drastisch
reduziert ist [57], sind hohe Bestandteile an Sauerstoff von > 0,1 % bei den Inertgasen zu
vermeiden. Die in Abb. 2.4 gezeigten Standardbildungsenthalpien der Oxide verschiedener
Metalle in Abhéngigkeit der Temperatur verdeutlichen die hohe Affinitdat des Zr gegeniiber
Sauerstoff. Die Entwicklung einer Zr-Legierung mit gesteigerter Sauerstofftoleranz ist Teil
der in Kap. 3.1 und 4.1 vorgestellten Arbeiten.

2.1.1 Mikrostruktur

Die Grundlage der GFA von Legierungen ist die Komplexitéit der Stoffgemische hinsicht-
lich chemischer und elektrochemischer Konfiguration [59, 14, 18]. Wahrend Schmelzen von
Reinelementen und Stoffgemischen mit einer begrenzten Loslichkeit bei Abkiihlung in den
spezifischen Kristallstrukturen erstarren, sind die Kristallisationsprozesse bei iiberséattigten
Zusammensetzungen beeintrachtigt. Mit zunehmender Komponentenzahl steigt die chemi-
sche Unordnung, die Einheitszellen werden komplexer und die Anzahl moglicher Gitterty-
pen sinkt. Gemé&fl der Hume-Rothery-Regel ist die Loslichkeit der Elemente insbesondere
ab einem Atomradienunterschied > 15 % stark begrenzt. Mit steigender Komplexitit der
Legierung ist der Zustand der Schmelze bis zu tiefen Temperaturen stabil und die Umord-
nung in ein kristallines Gitter zunehmend erschwert.

Die Beeintriachtigung der Kristallbildung durch lokale Spannungen auf atomarer Skala
aufgrund chemischer Unordnung basiert jedoch nicht nur auf Groflenunterschieden, son-
dern ist auch von den Konfigurationsunterschieden der Valenzelektronen der beteiligten

18



2 Theoretische Grundlagen metallischer Gléaser und experimentelle Methoden

Abbildung 2.5: 2-dimensionale schematische Ansicht einer Legierung mit fiinf Komponen-
ten; die unterschiedlichen Atomradien ermoglichen eine hohe Packungs-
dichte [60]

Elemente abhéngig. Die resultierende strukturbedingte Entropie begiinstigt den Zustand
der Schmelze gegeniiber dem Kristall und fithrt im Vergleich zu den Reinelementen zu
niedrigeren Liquidustemperaturen der Stoffgemische.

Mit zunehmender Komponentenzahl kann die Liquidustemperatur abgesenkt und die
kritische Dicke einer amorph erstarrenden Probe erhéht werden (siche Abb. 2.1 und 1.11
S. 12). Als Beispiel fiir ein Stoffgemisch mit besonderer GFA und grofien Unterschieden
der Atomradien r dient die MMG-Legierung Vitl (rz,. = 160 pm, rp; = 147 pm, re, = 128
pm, ry; = 124 pm, rg. = 112 pm). Die zweidimensionale Skizze in Abb. 2.5 nach X.-P.
Tang et al. [60] veranschaulicht, wie sich aus Atomen unterschiedlicher Grofle eine dichte
Kugelpackung erzielen ldsst. Die Ordnung Metallischer Gléser beschrankt sich auf eine
Nahordnung im Gegensatz zu kristallinen Metallen mit einer weitlaufig dreidimensional
ausgepriagten Fernordnung. Experimente im bindren Cu-Zr-System von D. Wang et al.
zeigen, dass nicht immer eutektische Zusammensetzungen die bestmogliche GFA aufweisen
[61]. Sie beobachteten, dass eine geringfiigige Abweichung der Konzentration von 0,5 at%
gegeniiber der eutektischen Zusammensetzung durch Storung der Primérkristallisation die
GFA positiv beeinflussen kann.

Die Auswirkungen giinstiger Atomgréfenverteilungen und hoher Packungsdichten auf
die mechanischen Eigenschaften von MMG konnten K.W. Park et al. im Cu-Zr-System
beobachten [62]. Hohe Packungsdichten korrelieren mit hohen Festigkeiten, hohen Hérten,
geringer Plastizitat (im Extrem typisch fiir Fe-basierte MMG), ein hohes Elastizitdtsmodul
und eine hohe GFA. Wiederum zeichnen sich Gemische mit niedrigen Packungsdichten
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Abbildung 2.6: Unterschied der freien Energie zwischen fliissigem und kristallinem Zustand
glasbildender Fliissigkeiten; die Energieunterschiede korrelieren mit Aus-
nahme von Mg-Cu-Y mit der kritischen Abkiihlgeschwindigkeit und mit
der Anzahl der Komponenten [63]

durch eine hohe Plastizitét, aber auch niedrigeren Festigkeiten aus.

Technologischer Vorteil der regellosen Struktur der MMG ist die Moglichkeit der end-
formnahen Formgebung. Aufgrund der ausbleibenden Phasenumwandlung der Schmelze in
ein kristallines Gefiige entfillt die Erstarrungsschwindung und erméglicht eine Verarbei-
tung dhnlich der Kunststoffe (siehe Kap. 2.3). Strukturen kénnen theoretisch auf atomarer
Skala abgebildet werden und sind nicht durch eine Mindestkorngrofle begrenzt. Abb. 2.27
zeigt Beispiele mit Strukturierungen bis > 35 nm.

2.1.2 Thermodynamik

Die thermodynamischen Eigenschaften der amorphen Metalle lassen sich von deren Struk-
tur ableiten. Legierungen mehrerer Elemente mit unterschiedlichen Atomradien und Valen-
zelektronenkonfigurationen konnen tiefe Liquidustemperaturen aufweisen. Bei Unterkiih-
lung der Schmelze ist der Unterschied der Entropie und der freien Energie zwischen der
unterkiihlten Fliissigkeit und dem Kristall gering und die Triebkraft zur Kristallisation ent-
sprechend klein. Eine geringe Triebkraft duflert sich in einer hohen GFA. Abb. 2.6 zeigt den
Zusammenhang der temperaturabhéngigen Unterschiede der freien Energie und der kriti-
schen Abkiihlgeschwindigkeit verschiedener MMG-Legierungen [63]. Fiir den einfacheren
Vergleich der Legierungen sind die Temperaturen mit der jeweiligen Liquidustemperatur
normiert.

Der Unterschied der freien Energie AG'~* zwischen dem Zustand der unterkiihlten Fliis-
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Abbildung 2.7: Schematische Darstellung der Eigenschaften unterkiihlter Fliissigkeiten als
Funktion der Temperatur im Vergleich zum kristallinen Zustand

sigkeit (1) und dem Kristall (x) in Abhéngigkeit des Temperaturintervalls der Unterkiihlung
ist eine Funktion der Differenz der entsprechenden Enthalpie- AH und Entropieunterschie-
de AS bzw. resultiert aus den Daten der Wérmekapazitit c,, der Schmelzenthalpie AH
und der Schmelzentropie ASy = AH;/T; geméB der Gleichung

AG™(T) = AH'"™(T) — TAS"™(T)

T Ade(T") (2.2)

T
= AH; — TAS) — / AEH(TYT + T / T’
T

T 1

Thermodynamische Eigenschaften wie Wérmekapazitit c,, Enthalpie H und Entropie S
sind als Funktion der Temperatur in Abb. 2.7 schematisch dargestellt. Aufgrund der ausge-
priagten Nahordnung unterkiihlter Fliissigkeiten sind die Schmelzentropien gering, was den
Verlauf des freien Energieunterschieds mitbestimmt (entspricht der Steigung des Graphen
in Abb. 2.6 bei T = T}). Ein Beispiel experimentell bestimmter thermodynamischer Eigen-
schaften zeigen die Arbeiten von R. Busch et al. [46, 63]. Die gemessenen Werte der spezi-
fischen Warmekapazititen der Legierung Vitl fiir den Zustand der unterkiihlten Schmelze
sind in etwa das 2-fache der Werte des kristallinen Zustands (=~ 50 Jg — atom K~ ge-
geniiber = 25 Jg — atom 'K ~!, siche Abb. 2.8) und resultieren bei Temperaturen > T,
in einer geringen Kristallisationstriebkraft von ~ 2 kJg — atom™"! (sieche Abb. 2.6). Die
Bestimmung der Schmelzentropie neben weiteren thermophysikalischen Groéflen erfolgte
mittels Messung des Warmeflusses in Abhéngigkeit der Temperaturzunahme (siche Abb.
2.9).

D. Turnbull nutzte die thermophysikalischen Gréflen T, und T; zur Definition der sog.

21



2 Theoretische Grundlagen metallischer Gléaser und experimentelle Methoden

p

c (J/g-atom K)

100

o]
o

D
o

N
o

N
o

N

b Ni

oL supercooled
e liquid
mfa2 e s N5 Tl 7
[ 214675718 250 sNigBoo7 5 ‘:.11~ - T 9
e
crystal T
T .
T
| L 1 L | L | " | s 1 L | L | "
o4 05 06 07 08 09 1,0 1,1 1,2
T,

Abbildung 2.8: Spezifische Warmekapazititen unterkiihlter glasbildender Fliissigkeiten
und des kristallinen Zustands als Funktion der Temperatur normalisiert
durch die jeweilige eutektische Temperatur [63]
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Abbildung 2.9: Messungen des Wérmeflusses von Vitl bei einer Heizrate von 0,167 K/s;
T, und T, begrenzen den Bereich der unterkiihlten Schmelze AT, gefolgt
von einer mehrstufigen Kristallisation mit der Gesamtenergie AH, und des
Schmelzereignisses mit der Energie AH; abgegrenzt durch die eutektische
Temperatur T, und die Liquidustemperatur T; [46]
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Abbildung 2.10: Zusammenhang der kritischen Abkiihlrate R. und der reduzierten Glas-
iibergangstemperatur T,, = T,/T; fiir verschiedene glasbildende Legie-

rungen; eine hohe GFA bzw. niedrige R. korreliert mit einer hohen T,,
[65]

reduzierten Glasiibergangstemperatur T,, = T,/T; und etablierte damit einen Schliissel-
parameter fiir die GFA [12]. Bei Legierungen mit hoher GFA sind aus thermodynamischer
Sicht Differenzen zwischen den Zustéinden der unterkiihlten Fliissigkeit und des Kristalls
gering. Dies dufert sich nach D. Turnbull bei Stoffgemischen mit hoher GFA in geringen
Unterschieden zwischen T, und T;. Berechnungen von Turnbulls Schliisselparameters fiir
verschiedene MMG-Legierungen bestétigen eine niedrige R. bzw. hohe GFA bei Werten
von T,, > 2/3 (siehe Abb. 2.10) [64]. Der Zusammenhang ist hingegen weniger ausgepragt,
wenn zu der Bestimmung von T, anstelle der Liquidustemperaturen T; die Temperaturen
einsetzender Verfliissigung wiahrend einer Erschmelzung (T.,;) verwendet wird.

Als einen alternativen Indikator fiir eine Beurteilung der GFA empfiehlt A. Inoue das
Temperaturintervall AT, der unterkiihlten Schmelze T, < T < T, [66]. Dem Ansatz zufolge
steigt mit zunehmendem AT, die GFA, die kritische Abkiihlrate R, nimmt ab. Ein grofies
Intervall AT, spiegelt die thermische Stabilitéit der unterkiihlten Schmelze wider. Diese
Stabilitét resultiert aus einer hohen Packungsdichte und aus einer fiir eine Kristallbildung
entsprechend erschwerten Umordnung der Atome sowie negativen Mischungsenthalpien
und groBien Grenzflachenenergien zwischen fliissiger und fester Phase. Der Vergleich von T,
und AT, als Funktion von R, fiir verschiedene MMG bestétigt deren Zusammenhang mit
der GFA (siehe Abb. 2.11). Eine hohe GFA bzw. niedrige Abkiihlraten weisen Legierungen
auf, die ein grofles Temperaturintervall der unterkiihlten Schmelze AT, oder eine hohe
reduzierte Glasiibergangstemperatur T,, zeigen.
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Abbildung 2.11: Zusammenhang der kritischen Abkiihlrate R, und der reduzierten Glas-
iibergangstemperatur T,, = T, /T; bzw. des Temperaturintervalls AT, =
T, — T, fiir verschiedene glasbildende Legierungen; niedrige R, korrelieren
mit einem hohen AT, und einer hohen T,, [66]
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2.1.3 Kinetik

Neben den thermodynamischen Eigenschaften ist eine trige Kristallisationskinetik ein wei-
teres Resultat hoher Packungsdichten und starker Bindungen unter den Legierungskom-
ponenten mit negativen Mischungsenthalpien [66]. Dies duBlert sich in hohen Viskositéten,
geringen Diffusionskoeffizienten und in niedrigen Keimbildungs- und Wachstumsraten [63].
X.-P. Tang et al. stellten in Diffusionsstudien mit Vitl und Vit4 fest, dass fiir weitlau-
fige Ordnungsprozesse in unterkiihlten Schmelzen Platzwechselvorgénge einzelner Atome
in Kombination mit einer Kollektivbewegung der Nachbaratome die bestimmenden Diffu-
sionsmechanismen sind [60]. Konsequenz der erschwerten Diffusionsverhéltnisse sind eine
gesteigerte GFA und eine reduzierte kritische Abkiihlgeschwindigkeit R, zur Glasbildung.

R, metallischer Schmelzen berechnen sich nach J.M. Barandiaran et al. und X.H. Lin
et al. [67, 30] aus der zu iiberwindenden Temperaturdifferenz AT = Tgepmerze - Ty und
der benotigten Abkiihlzeit 7 in Abhéngigkeit des thermischen Diffusionskoeffizienten x der
Legierung sowie aus der Dicke des amorphen Gussteils, d., als

ar AT
R.=—=— 2.3
dt T (23)
Mit »
= ¢ 2.4
=" (24)
und der spezifischen Warmeleitfahigkeit A und Warmekapazitét c
A
- 2.5
w=C (25)
ergibt sich
AAT
R. = 2.6
o2 (2.6)

Fiir glasbildende metallische Schmelzen ergibt sich unter der Annahme von AT = 400 K, A
~0,1Jem s P Kundc~4Jcem™? K folgende Niherung fiir R. in K/s als Funktion
von d. in cm

10

R~ 5

(2.7)

Tabelle 2.2 veranschaulicht den Zusammenhang von R. und d.: Eine Anderung der Gro-
Benordnung bei d. erfordert eine Anderung von R, um zwei GroBenordnungen. Die An-
wendbarkeit dieser Naherung 2.7 zeigt der Vergleich mit Tabelle 1.1 S. 12.

Viskositat und Fragilitat

Typische Schmelzviskosititen massivglasbildender metallischer Schmelzen sind mit ca. 10°
- 10* Pa s in etwa 3 GroBenordnungen hoher als die reiner Metalle (sieche Abb. 2.12) [63]. Bei
zunehmender Unterkiihlung steigen die Viskositéten auf Werte von 10'? Pa s bei T = T, an.
Viskositatsdaten metallischer Schmelzen im Temperaturbereich der Liquidustemperaturen
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Tabelle 2.2: Vergleich der theoretischen Groflenordnungen kritischer Abkiihlraten R. und
der entsprechenden kritischen Dicken d. nach Gleichung 2.7

R. [K/s] 10° 10° 10!
d. [mm] 01 1 10

bis zu einer Unterkiihlung von ca. 100 K kénnen in Experimenten mit einem Hochvakuum-
Rotationsviskosimeter [68, 69] bestimmt werden, wihrend Viskositdten bei Temperaturen
um T, aus Biegeversuchen abgeleitet werden kénnen [70, 71]. Die Viskositét 7 unterkiihlter
Schmelzen ldsst sich als Funktion der Temperatur des Beginns des Glasiibergangs T(" mit
der Vogel-Fulcher-Tamman-Gleichung (VEFT)

1 =10 exp (%) (2.8)
mit der VFT-Temperatur T, dem Fragilitidtsparameter D* und der Viskositéit ny bei un-
endlich hoher Temperatur beschreiben. Der Viskosititsanstieg unterkiihlter Fliissigkeiten
bei abnehmender Temperatur ist ein Resultat sinkender Atommobilitdt und ist mafigeblich
fiir die Kristallisationskinetik.

Viskositédten von Fliissigkeiten bei Temperaturen oberhalb des Glasiibergangs kénnen
logarithmisch als Funktion der inversen Temperatur in einem Arrhenius-Grafen nach A.
Angell dargestellt werden (siche Abb. 2.12). Bei dieser Form der Darstellung ist fiir den
Vergleich verschiedener Fliissigkeiten die Temperatur mit der jeweiligen Ty normiert. Legie-
rungen mit hoher GFA zeigen nach Turnbull [12] ihre T, bei einem Abszissenwert von 2/3.
Die Viskositéten aller Fliissigkeiten treffen sich bei T = T, und n = 10'? Pa s, der Verlauf
der Werte wird bei hoheren Temperaturen durch den Fragilitatsparameter D* geprigt.

Si0y-Gléser mit einem D* = 100 zeigen in einem Angell-Diagramm ein lineares Arrhenius-
Verhalten und reprasentieren nach der Definition von C.A. Angell die stiarkste unterkiihlte
Fliissigkeit mit hohen Viskositdten iiber einen breiten Temperaturbereich. Fragilere un-
terkiihlte Fliissigkeiten mit niedrigeren D*-Werten weisen dagegen niedrigere Viskositéiten
auf, die erst mit abnehmender Temperaturdifferenz zu T, stark ansteigen. Beispiele starker
massivglasbildender metallischer Fliissigkeiten sind unterkiihlte Schmelzen der Legierung
Vitl (D* = 22,5 [72, 73]) und Mg-Cu-Y (D* = 221 [74]) [20], fragile Fliissigkeiten sind
unterkiihlte Schmelzen von organischen Verbindungen (o-terphenyl), Reinmetallen und bi-
ndren Legierungen (D* = 2 [73]). Somit beschreibt der Fragilitdtsparameter nach dem
Fragilitdtskonzept von C.A. Angel [75] bei hohen Werten eine starke Fliissigkeit mit trager
Kristallisationskinetik, die Kinetik fragiler Fliissigkeiten ist hingegen erhoht. D* kann je-
doch nur bedingt als GFA-Indikator genutzt werden, da die GFA sowohl ein Resultat der
Kinetik als auch der Thermodynamik ist.
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Abbildung 2.12:
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Viskositéten verschiedener Fliissigkeiten als Funktion der inversen Tempe-
ratur normiert mit der jeweiligen Glasiibergangstemperatur. Fragile Fliis-
sigkeiten wie die organische Verbindung o-therphenyl weisen bei T, < T
< T =~ 2% Viskositatsanderungen von bis zu 15 Groflenordnungen auf;
starke Fliissigkeiten wie SiOs-Schmelzen zeigen in dieser logarithmischen
Auftragung der Viskositdten in einem Arrheniusgrafen einen linearen Zu-
sammenhang mit der inversen Temperatur [32, 75|
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2.1.4 Zeit-Temperatur-Umwandlungsdiagramme

Die hier genutzten und diskutierten Zeit-Temperatur-Umwandlungs(ZTU)-Diagramme die-
nen der Darstellung der temperaturabhéngigen Zeitpunkte einsetzender Kristallisation ei-
ner Schmelze bei Unterkiihlung, d.h. den Beginn der Phasenumwandlung von der fliissigen
in die feste Phase. Der ,,C“-formige Verlauf resultiert aus der Temperaturabhingigkeit der
Umwandlungsgeschwindigkeit, bestimmt durch die Keimbildungsrate und die Diffusionsge-
schwindigkeit. Hohe Temperaturen begiinstigen die Diffusion, wihrend die Keimbildungs-
rate mit zunehmender Unterkiihlung und dem Unterschied freier Energie als Kristallisati-
onstriebkraft zwischen dem fliissigen und kristallinen Zustand steigt. Die Superposition die-
ser Teilvorgéange fiihrt zu einem Maximum der Umwandlungsgeschwindigkeit bei mittleren
Temperaturen und zum frithesten Zeitpunkt der Phasenumwandlung im ZTU-Diagramm.
Dieser Zeitpunkt der Kristallisation im ZTU-Diagramm ist das Maf fiir den Vergleich der
GFA glasbildender Materialien.

Abb. 2.13 zeigt die schematischen ZTU-Diagramme fiir Materialien mit unterschiedli-
cher GFA. Uberschreiten die Verarbeitungsprozesse hinsichtlich des Verlaufs von Zeit und
Temperatur nicht die Umwandlungspunkte im ZTU-Diagramm, wird eine Kristallisation
umgangen. Schmelzen binédrer Legierungen weisen den frithesten Kristallisationszeitpunkt
bereits bei Bruchteilen einer Millisekunde auf und kénnen nur durch Rascherstarrungstech-
nologien wie z.B. Schmelzspinnen bei Abkiihlraten von 10° K/s amorph hergestellt wer-
den. Bei Metallischen Glasern mit erhohter GFA geniigen bereits geringere Abkiihlraten
von 10? K /s, um eine Kristallisation zu umgehen. Moderne massivglasbildende metallische
Legierungen wie Vertreter der Vitreloy-Legierungen [4, 76, 28, 45, 77] oder die Legierung
PdyoCusoNijgPgg mit einer kritischen Abkiihlrate von 0,09-0,4 K/s [78, 21] weisen friiheste
Zeitpunkte der Kristallisation erst bei > 50 s auf.

Erhohte Anteile von Verunreinigungen, z.B. Sauerstoffkonzentrationen > 1000 ppm bei
Zr-Legierungen [57, 55|, konnen eine frithere Primérkristallisation durch heterogene Keim-
bildung hervorrufen (siche Abb. 2.13) und die GFA herabsetzen. Ausloser der Kristal-
lisation konnen Oxidpartikel oder eine durch den Sauerstoff begiinstigte Bildung einer
Primérphase der Legierungskomponenten sein [56].

2.2 Experimentelle Methoden zur
Materialcharakterisierung

2.2.1 Mikrostrukturelle Analyse
Mikroskopie

Zur Abbildung der Mikrostruktur wurden sowohl Licht- als auch Elektronenmikrosko-
pe eingesetzt. Als Lichtmikroskop (LM) stand die Ausfithrung Olympus BH-2 mit einer
ColorView-Digicam zur Verfiigung. Die metallografische Préparation der Probenoberflé-
chen erfolgte mechanisch unter Verwendung von Schleifpapier mit SiC-Beschichtung ver-
schiedener Koérnung und Poliersuspension mit Oxidpartikeln mit einer Kérnung bis > 0,05
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Abbildung 2.13: Schematische ZTU-Diagramme fiir binire Legierungen (a), Legierungen
Metallischer Gléser (b) und Metallischer Massivgldser mit hoher GFA
(c); die Temperaturverliufe stellen Abkiihlraten von 10° K/s (RQ) bzw.
10% K/s (SQ) dar [14]
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pm. Ein Rasterelektronenmikroskop (REM) vom Typ Camscan S44FE wurde zur Analyse
der Materialgefiige im Primérelektronenmodus und zur Abbildung der Oberflichentopo-
grafie im Sekundérelektronenmodus eingesetzt. Das verwendete System hat zusétzlich ein
Link-Isis-Modul von Oxford Instruments zur Untersuchung der Zusammensetzung mittels
energiedispersiver Rontgenspektroskopie (EDX). Fiir htchstmogliche Auflésung diente ein
Transmissionselektronenmikroskop (TEM) der Marke JEOL Typ JEM2011. TEM-Proben
wurden mittels Focused-Ton-Beam (FIB) an einem Multifunktionsarbeitsplatz des Typs
Strata DB 235 prépariert.

Rontgenbeugungsanalyse

Die Rontgendiffraktometrie (XRD) zur Ermittlung der Diffraktogramme und Analyse der
Kristallografie wurde mittels eines Systems von Panalytical XPERT PRO unter Verwen-
dung einer Probenhalterung aus Al und Knete durchgefiihrt. Typische Messparameter wa-
ren wie folgt: monochromatische Cu-Ka1-Strahlung mit einer Wellenlédnge A = 1,54060 A
bei einer Generatorspannung von 45 kV bzw. -stromstérke von 40 mA, eine Primérmaske
mit einer Breite von 5 mm und eine Schrittweite von 26 = 0,026 ° bei einer Schrittzeit von
3,0 s.

Rontgen-Photoelektronen-Spektroskopie

Die Bindungsverhéltnisse insbesondere des Sauerstoffs im Verhiltnis zu anderen Kom-
ponenten der Legierungen wurden mit Hilfe von Rontgen-Photoelektronen-Spektroskopie
(XPS, im englischen auch ,Electron Spectroscopy for Chemical Analysis“ - ESCA) ana-
lysiert. Das System ESCA-Lab MKII der Firma Vacuum Generators wurde mit folgenden
Parametern eingesetzt: Al-Ka-Strahlen (hry = 1486,6 e¢V), Standardemissionsmodus (0 °
take off angle) bei einem Druck von 5 107!% mbar. Die Ergebnisse in Kap. 4.1.3 sind qua-
litativ zu bewerten, da die Gesamtintensitdten auch von einer unvermeidbaren Aufnahme
von Restsauerstoff im Rezipienten beeinflusst werden.

Das Prinzip einer XPS-Messung ist in Abb. 2.14 dargestellt. Die Methode basiert auf dem
photoelektrischen Effekt der Emission von Photoelektronen durch Bestrahlen der Probe mit
Rontgenstrahlen der Energie E,;, = hv mit der Strahlungsfrequenz v und dem Planck’schen
Wirkungsquantum h. Aus der Differenz der Energie der Rontgenstrahlung, der gemessenen
kinetischen Energie Eg;, der Photoelektronen und der materialspezifischen Austrittsarbeit
W, errechnet sich die fiir die Bindungsverhéltnisse charakteristische Bindungsenergie E,
geméf der Gleichung [79]

Ey = By, — Egin, — W, (2.9)

Messbare Wechselwirkungen finden in Abhéngigkeit von E,; und der mittleren freien Weg-
linge der Elektronen in Metallen in den obersten Atomlagen statt, d.h. bis zu einer Tiefe
von wenigen Nanometern. Da bereits Monolagen von Adsorbaten die Ergebnisse verfilschen
konnen, miissen die XPS-Messungen in einem Hochvakuum-Rezipienten durchgefiihrt wer-
den. In Verbindung mit der Mdoglichkeit zur Ionenstrahlablation mit Ar konnten nicht
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Abbildung 2.14: Schematische Darstellung der Analyse mittels XPS: Die Bestrahlung ei-
ner Probe mit Rontgenstrahlen mit der Energie E,;, verursacht aufgrund
des photoelektrischen Effekts die Emission von Photoelektronen mit einer
kinetischen Energie E;,

nur Analysen von Oberflichen, sondern auch des tiefer liegenden Materials durchgefiihrt
werden.

2.2.2 Thermophysikalische Analyse

Grundlegende thermophysikalische Materialkennwerte wie Glasiibergangstemperatur T,
Kristallisationstemperatur T,, Liquidustemperatur T;, Kristallisationswiarme AH, und
Schmelzenthalpie AH ¢ wurden in kalorimetrischen Messungen des Warmeflusses als Funk-
tion der Temperaturdnderung ermittelt. Fiir Messungen bis 725 °C wurde ein leistungs-
kompensiertes dynamisches Differenzialkalorimeter der Marke PerkinElmer Typ Diamond
DSC (engl. Differential Scanning Calorimetry - DSC) verwendet. Die Durchfiithrung erfolg-
te in hochreinen Probenpfinnchen aus Aluminium und unter Ar-Inertgas der Reinheit 5.0
(99,999 %) durch konstantes Spiilen der Ofenkammern. Differentielle thermische Analy-
sen (DTA) bei Temperaturen bis 1650 °C wurden mit einem System der Marke Netzsch
Typ STA 449C Jupiter unter einer gereinigten Inertgasatmosphére (Ar 5.0) durchgefiihrt.
Aufgrund der Temperaturen wurden Probentiegel aus Aluminiumoxid verwendet.
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Thermodynamik

Grundlage fiir die Berechnung der spezifischen Wérmekapazitiat c, sind Messungen des
Wirmeflusses dQ/dt als Funktion der Temperaturdnderung dT/dt nach Gleichung

aQ dr

o= Mo (2.10)

mit der Probenmasse m. Interpolationen der spezifischen Warmekapazitéiten als Funktion
der absoluten Temperatur T ergeben sich fiir den fliissigen (1) und kristallinen (x) Zustand
nach Kubaschewski et al. [80] und den Gleichungen

d(T)=3R+al + bT* (2.11)
¢ (T) = 3R+ T +dT? (2.12)

mit den Materialkonstanten a, b, ¢, d und der Gaskonstanten R. Basierend auf den Da-
ten der Warmekapazitit c,, der Schmelzenthalpie AH¢ und der Schmelzentropie AS; =
AH /T, errechnen sich die Enthalpie- AH, Entropie- AS und freien Energieunterschiede
AG zwischen dem Zustand der unterkiihlten Fliissigkeit und des Kristalls unter Verwen-
dung der folgenden Gleichungen:

T,
AH'"™(T) = AH; — / A (T"dT’ (2.13)
T

N T AT
AS'=*(T) = ASy — / = T (2.14)

T T
AG™(T) = AH'"™(T) — TAS"™(T)

T Ack=(T7) (2.15)

T;
= AHf — TASf — / Ac;_m(T’)dT' —f‘ T/ dT’
T

T T

Bestimmung des Fragilitdtsparameters D* als kinetische GréBe

Die Fragilitat (siche Kap. 2.1.3) einer unterkiihlten Fliissigkeit ldsst sich durch Viskositéts-
messungen bei Temperaturen bis ca. 100 K unterhalb der Liquidustemperatur [68] oder
bei Temperaturen um T, aus Biegeversuchen [70, 71] unter Verwendung der Gleichung
2.8 ableiten. Alternativ kann D* kalorimetrisch durch die Abhéngigkeit des Glasiibergangs
von der Aufheizrate bestimmt werden [81]. Gleichung

AT Tend _ Ton
T = = -2 g (2.16)

qH qH

definiert den Zusammenhang zwischen der Relaxationszeit 7, dem Temperaturintervall des
Glasiibergangs Tge”d —T7" und der Heizrate qy. Die Berechnung des Fragilitdtsparameters
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D* basiert auf einer Reihe kalorimetrischer Messungen unterschiedlicher Aufheizraten und
einer Ndherung unter Verwendung der Vogel-Fulcher-Tamman-Gleichung (VFT) [82]

DT, )

0 2.1
Ton — Ty, (2.17)

TzTgeasp(

mit der VF'T-Temperatur 7y und der theoretischen Grenze der strukturellen Relaxations-
zeit 79 = 1 * 1071* s bei unendlicher Temperatur.

Unterkiihlungsexperimente

Stand der Technik zur relevanten Bestimmung von ZTU-Diagrammen (siche Kap. 2.1.4)
sind isotherme kalorimetrische Messungen in Tiegeln sowie beriithrungsfreie Unterkiihlungs-
experimente mittels elektromagnetischer Levitation (EML) [83] oder elektrostatischer Le-
vitation (ESL) [84]. Durch eine zeitliche Auflésung des Temperatursignals konnen Rekales-
zenzereignisse bei einsetzender Kristallisation beobachtet und ZTU-Diagramme abgeleitet
werden. Isotherme Messungen konnen in DTA-Systemen durchgefiihrt werden; EML- bzw.
ESL-Experimente sind im Vergleich deutlich aufwéndiger. Beide Levitationsmethoden las-
sen dafiir eine beriihrungsfreie Unterkiihlung und Erstarrung metallischer Schmelzen bei
Abkiihlraten von =~ 10 K/s zu [27, 85]. Die Minimierung evtl. Einfliisse von Verunreinigun-
gen und heterogenen Keimstellen erméglicht auch Untersuchungen an reaktiven Schmelzen.

Fiir die Durchfithrung von EML-Experimenten wird die Probe mit einem hochfrequenten
magnetischen Wechselfeld beriihrungsfrei in der Schwebe positioniert und aufgrund der in
ihrem Innern induzierten Wirbelstrome erwarmt (siche Abb. 2.15). Da die Positionierung
und Heizung der Probe nicht entkoppelt sind, geschieht die Temperaturkontrolle mit einem
Kiihlgasstrom. Unterkiihlungen sind bei diesem Verfahren auf =~ 80 % der Liquidustempe-
ratur begrenzt [83].

Das ESL-Prinzip ermoglicht hingegen die unabhéngige Positionierung und Temperatur-
kontrolle der Probe (sieche Abb. 2.16) im Vakuum. Hierzu erfolgt die Levitation der elek-
trisch geladenen Probe in einem statischen elektrischen Feld zwischen zwei {ibereinander
angeordneten Hauptelektroden. Fiir die Positionierung ist ein Regelkreis bestehend aus Sei-
tenelektroden und positionsempfindlichen Detektoren integriert. Das Erwérmen der Probe
erfolgt mit Hilfe von Lasern. Die beriihrungsfreie Messung der Temperatur erméoglicht eine
zeitgleiche Beobachtung der Unterkiihlung. Die Durchfiihrung der beriihrungsfreien sta-
tischen Levitationsexperimente erfolgt im Hochvakuum bei einem Minimum an dufleren
Einfliissen auf die Kristallisationsprozesse durch heterogene Keimbildungstellen.
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Abbildung 2.15: Schematische Darstellung eines Systems zur elektromagnetischen Levitati-
on metallischer Schmelzen nach D.M. Herlach et al. [83]: Im Zentrum einer
evakuierbaren Messkammer befindet sich eine konische Induktionsspule in
deren Magnetfeld eine Probe beriihrungsfrei levitiert. Die Erwarmung der
Probe geschieht iiber induzierte Wirbelstrome; die Kiihlung erfolgt in ei-
nem Inertgasstrom. Ein Pyrometer dient der beriihrungsfreien Messung
der Temperatur.

e
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=
.T-/—”-

Positionierungselektroden —

Abbildung 2.16: Prinzip der elektrostatischen Levitation metallischer Schmelzen im Va-
kuum nach T. Meister et al. [84]: Die beriihrungsfreie Positionierung der
elektrisch geladenen Probe zwischen Elektroden geschieht unabhéngig von
deren Erwarmung mit Hilfe eines Lasers. Die Messung der Probentempe-
ratur erfolgt durch ein Pyrometer.
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2.3 Grundlagen der Verfahrenstechnik

Bis auf die durch die Firma Liquidmetal Inc., USA, vertriebenen Legierungen der Vitreloy? -
Familie sind Halbzeuge massivglasbildender Legierungen zur Zeit nicht kommerziell erhalt-
lich. Deshalb erfolgt die Herstellung der Versuchsmaterialien bisher an Forschungseinrich-
tungen im Labormafstab. Das am weitesten verbreitete Verfahren zur Herstellung hoch-
reiner Materialchargen ist das Legieren der Reinelemente in Anteilen entsprechend der no-
minellen Zusammensetzung in einem Lichtbogenofen unter einer Inertgasatmosphére. Das
Verfahrensprinzip ist in Abb. 2.17 dargestellt. Das Prinzip basiert auf der Erschmelzung
der Reinelemente in einem Plasma. Die Kathode, meist in Form einer beweglichen Lanze,
und die als Anode fungierende Bodenplatte der Prozesskammer sind mit einer Gleichstrom-
quelle verbunden. Da in diesem Verfahren Temperaturen bis ca. 3000 °C erreicht werden
konnen, sind sowohl die Lanze aus hochschmelzendem W als auch die Bodenplatte aus
hochleitfahigem Cu wassergekiihlt. Durch den Gasdruck des Plasmas, das Bewegen der
Lanze und die konische Vertiefung in der Bodenplatte kommen die Schmelzen der Elemen-
te in Kontakt und legieren miteinander. Die Produkte erstarren nach dem Ausschalten des
Lichtbogens aufgrund der Oberflichenspannung der Schmelzen in runden knopfférmigen
Halbzeugen, oft Schmelzknopfe genannt. Bei Verwendung einer Bodenplatte mit rillenfor-
migen Vertiefungen dhneln die Halbzeuge Zigarren (siche Abb. 2.17ii).

Die Verfahrenstechniken zur definierten Formgebung von MMG-Halbzeugen lassen sich
in zwei Prinzipien untergliedern. Eine Mdoglichkeit stellt das Urformen durch schmelzme-
tallurgische Verfahren dar, eine Alternative bietet das Thermoplastische Formen (TPF).

Schmelzmetallurgische Verfahren wie beispielsweise Druckguss werden vorzugsweise zur
Herstellung komplexer Konstruktionen verwendet, wéihrend sich das TPF besonders zur
Formgebung diinnwandiger hohler Teile mittels Blasformen sowie zur Oberflaichenmodifi-
kation bis auf Nanometerskala im Prageprozess eignet. Geschieht bei den schmelzmetall-
urgischen Verfahren die Formgebung zeitgleich zur Uberfithrung der Schmelze in einen
amorphen Festkorper, muss den umformenden TPF-Methoden die Herstellung geeigneter
amorpher Halbzeuge vorausgehen. Abb. 2.18 veranschaulicht den zeitlichen Verlauf der
beiden Verfahrensprinzipien im Vergleich zu einem schematischen ZTU-Diagramm eines
glasbildenden Materials. Bei beiden Methoden wird zunéchst die Schmelze ausgehend von
Temperaturen oberhalb der Liquidustemperatur ausreichend schnell abgekiihlt, um eine
Kristallisation zu vermeiden. Im Falle der schmelzmetallurgischen Verfahren erfolgt die
Erstarrung direkt in Endform des gewiinschten Bauteils, wihrend fiir das TPF zunéchst
amorphe Halbzeuge in fiir die Weiterverarbeitung giinstige Formen gegossen werden. Der
eigentliche TPF-Prozess beginnt mit der erneuten Erwarmung der Halbzeuge auf Tempe-
raturen im Bereich der unterkiihlten Schmelze, d.h. bei T, < T < T,. In diesem Tempe-
raturintervall erweicht das Material und kann umgeformt werden. Das Zeitfenster Atrpp
sowie die Viskositdt bzw. die bendtigten Krifte fiir die Umformung sind dabei tempe-
raturabhéngig. Um eine eintretende Kristallisation zu vermeiden, muss die Formgebung
rechtzeitig abgeschlossen sein und das Werkstiick auf T < T, abgekiihlt werden.

Einen Sonderfall beschreibt das Patent , Thermoplastic casting of amorphous alloys®
(WO03064076 [86]), das die beiden Verfahren kombiniert. Ausgehend von einer Schmelze
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Abbildung 2.17: i) Prinzipskizze des Legierens im Lichtbogenofen: In einer mit Inertgas
gefiillten Prozesskammer (1) werden die Reinelemente (2) auf einer was-
sergekiihlten Bodenplatte aus Cu (3) in einem Plasma (4) erschmolzen.
ii) Im Lichtbogenverfahren hergestellte Halbzeuge in Zigarrenform
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Abbildung 2.18: Verlauf schmelzmetallurgischer Formgebungsverfahren (DC) bzw. des
Thermoplastischen Formens (TPF) im Vergleich zu einem schematischen
ZTU-Diagramm eines glasbildenden Materials. Mittels der DC-Methode
konnen Artikel direkt in Endform oder in Halbzeugform fiir anschlielen-
des TPF gegossen werden. Der TPF-Prozess umfasst erneutes Erweichen
durch Erwérmen, Formen bei T, < T < T, im Zeitintervall Atppp und
Erstarren bei T < T,.

einer massivglasbildenden Legierung wird zur Formgebung die Schmelze zunéchst auf T >
T, unterkiihlt, konsekutiv umgeformt und auf Raumtemperatur abgekiihlt. Diese Methode
eignet sich prinzipiell besonders fiir kontinuierliche Formgebungsprozesse wie Stranggieflen
oder Extrudieren.

2.3.1 Schmelzmetallurgische Verfahren der Formgebung

Grundvoraussetzung fiir alle schmelzmetallurgischen Formgebeverfahren ist die Erwér-
mung des zu verarbeitenden Halbzeugs auf Temperaturen deutlich oberhalb der jewei-
ligen Liquidustemperatur und das Homogenisieren der Schmelze zur Lésung arteigener
Keime sowie zum Aufbrechen moglicher Atomordnungen mittlerer Reichweite. Abb. 2.19
veranschaulicht die Anordnung der Atome in Cluster nach einem Kugelmodell von D.B.
Miracle [87] sowie den Prozess der Spaltung durch Uberhitzen zur Zerstorung kristallisati-
onsfordernden Ordnungen [88]. Wesentlicher Vorteil der schmelzmetallurgischen Verfahren
gegeniiber dem Thermoplastischen Formen (siehe Kap. 2.3.2) ist die Moglichkeit des Ur-
formens ausgehend von amorphen oder kristallinen Halbzeugen. Nachteile sind die hoheren
Verarbeitungstemperaturen sowie die erforderlichen Abkiihlraten zur Wahrung des amor-
phen Zustands, die die Formgebung limitieren.
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Abbildung 2.19: Aufiésen der Cluster mit Mittelreichweitenordnung (links) in der Schmelze
durch Uberhitzen [87, 88|

Bei der Dimensionierung ungekiihlter Kokillen miissen die Schmelzgutmassen und Wér-
mekapazititen der beteiligten Materialien beriicksichtigt werden, um die maximal mog-
liche Warmeableitung gewéhrleisten zu kénnen. Aus der Wérmebilanz der Warmemenge
der Schmelze Qg und der von der Kokille aufgenommenen Warmemenge Qg

QK =Ws (2.18)

ergibt sich fiir die Masse der Kokille mg in Abhéngigkeit der Temperatur der Schmelze Tg,
der Ausformtemperatur T, und der Kokillentemperatur am Anfang Ty bzw. am Ende Tk
folgender Zusammenhang zur Schmelzgutmasse mg, der spezifischen Warmekapazitaten
der Kokille cg bzw. der Schmelze cg

mick(Tr1 — Tko) = mges(Ts — 1)
Mg CS(TS — Ta) (2.19)

mg B CK(TK1 - TKo)

Eine Niherung fiir den Abguss der Legierung Vit106a (cyit106a = 0,525 J g7 K1) und Tgq
= Raumtemperatur sowie Tx; und T, < Ty = 660 K bei Verwendung einer Kupferkokille
(cou = 0,385 J g71 K1) ergibt einen Massenfaktor my / mg > 4. Betrigt demnach
das Gewicht der Kokille mindestens das vierfache der Masse des Schmelzgutes, kann die
Schmelze schnellstmoglich bei T < T, erstarren.

Schmelzspinnen

Das Schmelzspinnen ist ein Rascherstarrungsverfahren mit Abkiihlraten von bis zu 10°
K/s mit dessen Hilfe Bénder mit einer Dicke von ca. 50 x m hergestellt werden kénnen.
Abb. 2.20i zeigt eine Prinzipskizze des Verfahrens nach Patent US7575040 [89, 90], das
die Herstellung diinner Bénder durch Aufspritzen einer induktiv geheizten Schmelze auf
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ein rotierendes Kupferrad vorsieht. Mittels Schmelzspinnen hergestellte Béander sind in
Abb. 2.20ii abgebildet. Ein Anwendungsbeispiel stellen amorphe Fe-basierter Folien mit
besonderen weichmagnetischen Eigenschaften der Firma Vacuumschmelze GmbH & Co.
KG, Hanau, zur Verwendung in der Sicherheitstechnik dar. Aufgrund der extrem niedrigen
Verluste bei der Ummagnetisierung sind Folienstapel im Einsatz als Transformatorenkerne
zur Steigerung der Energieeffizienz in Verteileranlagen von Stromnetzen besonders geeignet.

Gravitationsguss

Das Gielen unter Schwerkraft ist ein Verfahren fiir das Urformen von Bauteilen, deren
einfache Geometrien eine Fiillung der Gusswerkzeuge ohne Druckunterstiitzung zulassen.
Typische Probenform bei Verwendung dieser Methode sind Stdbe mit Aspektverhéltnis
> 1, z.B. 5 mm im Durchmesser und Léngen von ca. > 10 mm (siehe Abb. 2.21). Die
Aufbereitung der Schmelzen kann unabhéngig von der Formgebung in Widerstands-, In-
duktionstfen oder im Plasma erfolgen. Vorteil des Gravitationsgusses mit Erschmelzung
der Halbzeuge im Plasma wie in Abb. 2.21 sind durch die mittels der Lichtbogentechnik
erzielbaren Temperaturen bis ca. 3000 °C gegeben. Aufgrund der punktuellen Energieiiber-
tragung konnen jedoch nur kleine Mengen von ~ 10 g erschmolzen werden. Widerstands-
und Induktionsofen erreichen ca. 2000 °C und eignen sich fiir gréflere Chargen. Allen Va-
rianten ist ein Transfer der Schmelze in eine Kokille z.B. durch eine Kippvorrichtung und
einem vertikalen Speiser gemein.

Tauchbadabschrecken

Das Urformen mit Abschrecken in einem Tauchbad erméglicht die Herstellung massiver
Proben einfacher Geometrien bei hohen Abkiihlgeschwindigkeiten. Typische Probenform
bei Verwendung dieser Methode sind Stédbe oder Platten mit Abmessungen nahe der kriti-
schen Dicke der verwendeten Legierung (siche Abb. 2.22). Die skizzierte Methode erreicht
unter Verwendung eines Hértesalzes (z.B. Durferit®) im Wasserbad eine Abkiihlgeschwin-
digkeit von mindestens 11 K/s im Temperaturbereich von 900 - 400 °C. Dabei unterbindet
das Salz die Verdampfung des Kiihlmediums an der Grenzfléche zwischen der zu kiihlenden
Probe und dem Tauchbad und gewéhrleistet eine optimale Warmeableitung.

Druckunterstiitztes GieBen

Das GieBen mit Uber- (sieche Abb. 2.23) oder Unterdruck (siehe Abb. 2.24) ist die Methode
der Wahl zur Herstellung von Bauteilen, deren Strukturen aufgrund ihrer Aspektverhéltnis-
se schwer zu befiillende Kavitédten erfordern. In beiden Verfahren wird ein MM G-Halbzeug
erschmolzen, die Schmelze zur Homogenisierung iiberhitzt und durch Beaufschlagung eines
Differenzdrucks in eine Kavitdt transferiert. Abb. 2.23ii bzw. Abb. 2.24ii zeigen druckun-
terstiitzt gegossene Proben mit groflen Aspektverhéltnissen von Lénge/Breite ~ 14 bzw.
~ 10.

Die weltweiten Patentdatenbanken halten vielfdltige Beispiele patentierter Methoden
zur schmelzmetallurgischen Herstellung von amorphen Metallteilen bereit. Die Recherche
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Abbildung 2.20: i) Prinzipskizze des Schmelzspinnens zur Herstellung diinner Bénder (9)
durch Aufspritzen (3) einer induktiv geheizten Schmelze (5) auf ein rotie-
rendes Kupferrad (1) nach Patent US7575040 [89, 90] ii) Schmelzgespon-
nene Bénder mit einer Dicke von 50 pm

40



2 Theoretische Grundlagen metallischer Gléaser und experimentelle Methoden

Abbildung 2.21: i) Prinzipskizze des Gravitationsgusses: Ein Halbzeug (1) wird in einem
Rezipienten unter Schutzatmosphére (2) beispielsweise im Plasma (3) er-
schmolzen und durch eine Kippvorrichtung (4) in eine Kavitat (5) mit
Kiihlung (6) gegossen. ii) Kokille fiir den Gravitationsguss mit damit ge-
gossene Proben
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Abbildung 2.22: Prinzipskizze des Tauchbadabschreckverfahrens: Im ersten Schritt (i) wird
MMG-Halbzeug (1) in ein vakuumdichtes Reservoir mit einer Kavitét (2)
in den Dimensionen des gewiinschten Gussteil chargiert und in einem Ofen
(4) erschmolzen. Die Atmosphére des Reservoirs kann iiber ein Ventilsys-
tem (3) geregelt werden. Im zweiten Schritt (ii) wird die Schmelze iiber
einen GasdruckstoB in die Kavitét iiberfithrt (6) und in einem Tauchbad
(5) abgeschreckt. iii) Im Tauchbadabschreckverfahren hergestellte nach-
bearbeitete amorphe Proben der Legierung Vit106a
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Abbildung 2.23: i) Prinzipskizze des GieBens mit Uberdruck: MMG-Halbzeug (1) wird in
einer Quarzglasdiise (2), die sich in einer evakuierten Quarzglasrohre (3)
befindet, induktiv erschmolzen (5). Die Atmosphére der Diise kann iiber
ein Ventilsystem (4) geregelt werden. AnschlieBend wird die Schmelze un-
ter Gasdruck in die Kavitét (6) der Kokille iiberfithrt, die sich in einem
wassergekiihlten Mantel (7) befindet. i) Mit Uberdruck gegossene fiir Tor-
sionsexperimente nachbearbeitete Probe mit einer Lénge von 70 mm
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Abbildung 2.24: i) Prinzipskizze des GieBens mit Unterdruck: MMG-Halbzeug (1) wird
in einem Rezipienten eines Lichtbogenofens (2) unter Inertgasatmosphére
mit Hilfe eines Plasmas (3) erschmolzen. Die Atmosphére des Rezipien-
ten kann iiber ein Ventilsystem (4) geregelt werden. AnschlieBend wird
die Schmelze mittels Unterdruck in die Kavitét iiberfithrt (5), die sich in
der wassergekiihlten Elektrode befindet (6). ii) Mit Unterdruck gegossene
Platten mit einer Dicke von 3 mm
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Abbildung 2.25: Prinzipskizze nach Patent W02009158532 [91]: Uber einen Schacht (104)
chargiertes Material wird induktiv erschmolzen (106) und mechanisch
durch einen StoBel (120) in eine Kavitét (110) iiberfiihrt.

unter Verwendung der Klassen hochster Relevanz wie B22D (,,Casting of metals®), B22D17
(,Pressure die casting or injection die casting, i.e. casting in which the metal is forced
into a mould under high pressure®) oder C22C45 (, Amorphous alloys®) fithrt zu hunderten
Schutzrechten. Das Patent W02009158532 der Erfinder P.E. Lewis und D.E. Fischer [91]
beschreibt beispielsweise den Druckguss induktiv erwdrmter Schmelzen (siehe Abb. 2.25).
Das Verfahren dhnelt dem in Abb. 2.23 dargestellten Prinzip des Giefens mit Uberdruck.
Nach induktivem Erschmelzen des Halbzeugs wird hier jedoch die Kavitdt nicht mit Hilfe
eines Gasdrucks sondern mechanisch durch einen St68el mit der Schmelze befiillt. Die
mechanische Formfiillung erzielt gegeniiber einer Befiillung iiber Gasdruck héhere Driicke
und erméglicht dadurch den Abguss schwierigerer Geometrien.

Das Patent US6021840 des Erfinders G.N. Colvin [92] gibt ein Beispiel fiir den Spritz-
guss von massivglasbildenden Metallschmelzen in Anlehnung an die Prozesstechnik von
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Abbildung 2.26: Prinzipskizze des Druckgusses unter Vakuum nach Patent US6021840 [92]:
Die Baugruppe unterteilt sich in eine evakurierbare Schmelzkammer (40),
zwel evakuierbare Werkzeughélften (14, 16) und einen Antrieb (18, 20)
zum Offnen und SchlieBen des Werkzeugs. Der Prozess erfolgt durch Ein-
fitllen fliissigen Materials aus einem Schmelzereservoir (54) in den Anguss-
kanal (52) und die Uberfithrung der Schmelze mit Hilfe eines StoBels (27)
in eine Kavitét (30) des geteilten Werkzeugs.

Kunststoffen (sieche Abb. 2.26). In diesem Verfahren kénnen Schmelzen in geschiitzter At-
mosphire unter Druck zu Gussartikeln verarbeitet werden. Erst nach Offnung des vertikal
teilbaren Werkzeugs kommen die gegossenen Produkte mit der Atmosphére der Umgebung
in Kontakt. Die Ausfithrung des Systems ist auf eine Serienfertigung von Gussartikeln mit
Dimensionen bis zur legierungsspezifischen maximalen Dicke ausgelegt. Dies ermdoglicht die
Anordnung des Werkzeugs auflerhalb der Prozesskammer. Nachteile dieser Konstruktion
sind der die Taktzeit limitierende Evakuiervorgang des Werkzeugs und die kontaminati-
onsfordernde Bevorratung der Halbzeuge im fliissigen Zustand in einem Reservoir. Ins-
besondere bei Zr-basierten MMG-Legierungen ist die Kontamination der Schmelzen mit
einhergehender Herabsetzung der GFA kritisch.
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2.3.2 Thermoplastisches Formen

Thermoplastisches Formen (TPF) ist ein Warmumformprozess, der im Temperaturbereich
der unterkiihlten Schmelze AT, mit T, < T < T, (engl. ,super cooled liquid region® -
SCLR) bei Viskositéten von iy, = 10° < n < 10'* = 5y, Pa s unter Druck durchgefiihrt
wird [93]. Eine ausgepréigter SCLR und ein grofes AT, -Intervall des zu verarbeitenden
metallischen Glases begiinstigt die Umformung hinsichtlich Umfang und maximal mogli-
cher Prozesszeit [41, 94]. Die Legierung ZrssTizgCug o5Besgs 75 mit einem Wert fiir AT, von
159 K eignet sich hervorragend fiir TPF [95]. Glédser mit geringer GFA und einem T, <
T, eignen sich hingegen nicht fiir TPF, da kein SCLR besteht.

Die TPF-Methode erméglicht eine Formgebung von makroskopischen Fléachen bis hin
zu Geometrien im Nanometer-Bereich und wird bei Prégeprozessen zur Oberflichenstruk-
turierung und zum Blasformen von Hohlteilen angewandt [94]. Dabei wird ein amorphes
Halbzeug zur Formgebung erneut in den SCLR erwérmt, in einem temperatur- und ma-
terialabhéngigen Zeitfenster verformt und abschliefend, vor einsetzender Kristallisation,
wieder abgekiihlt (siche Abb. 2.18).

Die materialspezifischen temperaturabhéingigen Viskositdten und Kristallisationszeit-
punkte sind die limitierenden Parameter fiir den TPF-Prozess. Mit zunehmender Tempera-
tur bzw. abnehmender Viskositit der glasbildenden Legierung steigt einerseits die maximal
mogliche Fliefirate, andererseits verkiirzt sich das Zeitfenster fiir den Umformprozess. Der
TPF-Prozess ist bei Silikatgldsern (Glasblasen) und Polymeren (Spritzgieflen von Thermo-
plasten) unbegrenzt reversibel. Bei metallischen Glésern tritt allerdings bei t > t, durch
Akkumulation von Keimbildungsstellen bei T > T, Kristallisation ein. Amorphe Metalle
lassen sich im SCLR endformnah zu hochfesten und hochelastischen Bauteilen formen. Bei
Kristallisation erfolgt jedoch ein drastischer Anstieg der Viskositdt und Abfall der Fes-
tigkeit und Elastizitdt in Verbindung mit einer erstarrungsbedingten Volumenschwindung
von mehreren Prozent.

Prdagen

Pragen ist ein etabliertes Verfahren zur Formgebung von Metallen und Kunststoffen durch
Umformen. Metallische Prégeteile weisen zwar im Vergleich zu Kunststoffteilen hohere
Festigkeiten auf, jedoch ist die Strukturierung bei kristallinen Metallen durch deren Min-
destkorngrofle limitiert und der Verschleifl der Pragestempel kritisch. Das Pragen amorpher
Metalle im TPF-Prozess hingegen vereint die Vorteile der Metalle und Kunststoffe. In der
SCLR sind zur MMG-Formgebung nur niedrige Driicke von ca. 0,01 - 100 MPa notwen-
dig, der Werkzeugverschleif} ist entsprechend gering. Die Strukturierung ist theoretisch bis
auf atomarer Skala mit iiberlegenen mechanischen Eigenschaften moglich [96]. Abb. 2.27
zeigt mit einer Pt-basierten MMG-Legierung mit einer SCLR von 230 - 290 °C hergestellte
Prigebeispiele [96, 94]. Patent EP1759781 beschreibt die industrielle Umsetzung des TPF-
Prozesses mittels Prégen [97]. Aufgrund der niedrigen Verarbeitungstemperaturen ist die
Oxidation der Halbzeuge im Vergleich zu schmelzmetallurgischen Verfahren mit Prozes-
stemperaturen von ca. 1000 °C deutlich geringer. Mit edelmetallbasierten Legierungen kann
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= 200 um

Abbildung 2.27: Prégebeispiele mit einer Pt-basierten MMG-Legierung durch TPF: (a)
Abbildung einer Matrize aus Ni auf (b) einem Pt-basierten MMG; (c)
Prégen eines Zahnrades mit Hilfe einer gedtzten Form aus Si; (d) Stébe
mit einem Durchmesser von 35 nm hergestellt mittels Pressen in eine
porodse AlsOs-Form unter einem Druck von 130 MPa bei 275 °C innerhalb
von 60 s [96, 94]

der TPF-Prozess auch in Luft bei Verwendung amorphen Granulats durchgefiihrt werden,
da die Oxidationsgefahr trotz der eigentlich unvorteilhaft grofen Materialoberfliche gering
ist [93].

Blasformen

Blasformen ist ein gasdruckunterstiitztes TPF-Verfahren zur Herstellung diinnwandiger
hohler Artikel. Ausgehend von amorphen, in Abhéngigkeit der beabsichtigten Bauteilend-
form dimensionierten Halbzeugen (sog. ,,preform*) lassen sich bei Differenzdriicken von ca.
0,1 - 1 bar Hohlkérper mit Wandstérken von 0,8 - 2 mm herstellen [94, 98]. Das Prinzip
des Verfahrens (siche Abb. 2.28) entspricht dem zur Herstellung von Kunststoffflaschen
bspw. aus PET (sieche Abb. 1.7 S. 8), jedoch sind die erzielbaren Festigkeiten der beiden
Materialklassen mit bis zu 2000 MPa fiir Zr-MMG bzw. ca. 80 MPa fiir PET deutlich
unterschiedlich (sieche Abb. 1.1 S. 2). In Abhéngigkeit der Prozessparameter Druck, Tem-
peratur bzw. Viskositdt und maximal verfiigharer Verarbeitungszeit ohne Kristallisation
der verwendeten Legierung lassen sich bis zu 100-fache Dehnungen des Halbzeugs erzielen
[98].
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Vacuum, pressure

Vacuum, pressure

Abbildung 2.28: Schematischer Aufbau eines Blasform-Systems (links), ein Zr-basiertes
Ausgangshalbzeug (Mitte) und ein Blasformartikel mit einer Wandstér-
ke von 2 mm (rechts), der bei 400 °C unter einem Gasdruck von 1 bar
innerhalb von 60 s geformt wurde. [94, 98]
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3 Materialoptimierung und
Technologieentwicklung

3.1 Materialoptimierung

In vielen Legierungssystemen lassen sich massivglasbildende Zusammensetzungen finden
(siche Kap. 1.3). Die Legierungen der Vitreloy?™-Familie ziihlen zu den metallischen Le-
gierungen mit den hochsten GFA, allen voran Vitl (Zry; 9Begs 5Ti138Cuy9 5Nijg in at%) mit
einer kritischen Dicke von 25 mm und einer kritischen Abkiihlgeschwindigkeit von ca. 1
K/s [4, 27]. Aufgrund der Toxizitdt des enthaltenen Be ist die Verarbeitung jedoch proble-
matisch und die Verwendung der Legierung nur eingeschrénkt méglich. Aus diesem Grund
bevorzugt die verarbeitende Industrie metallischer Halbzeuge Be-freie Alternativmateria-
lien. Die Be-freie massivglasbildende Legierung auf Zr-Basis mit der hochsten GFA ist die
Legierung Vit106a mit einer im ESL-Verfahren gemessenen kritischen Abkiihlrate von 1,75
K/s und einer kritischen Dicke von ca. 15 mm [29].

Ein interessanter kommerzieller Aspekt ist die Patentlage. Wurde fiir eine Vorgénger-
version der Legierung mit &hnlicher Zusammensetzung namens Vit106 (Zrs;Cuys4Nijag
AljoNbs in at%) ein Patentschutz beantragt und erteilt [99, 100], erfolgte eine Paten-
tanmeldung fiir Vit106a (Zrss 5Cuys 6NijagAlig3Nbeg in at%) mit geringfiigig gednderter
Zusammensetzung erst nach einer Verdffentlichung [28]. Aufgrund der Besonderheit der
Neuheitenschonfrist von 12 Monaten im US-amerikanischen Patentrecht wurden die US-
Patente [101, 102] erteilt, ein Schutzrecht zur Verwertung auflerhalb der U.S.A. konnte
jedoch nicht gewihrt werden [103].

Herausforderung fiir die wirtschaftliche Nutzung dieser Legierung sind, unter Vorausset-
zung des Erhalts ausreichender GFA, zum einen die Reduzierung der relativ hohen Ma-
terialkosten aufgrund der Art und der erforderlichen Reinheiten der beteiligten Elemente.
Zum anderen sind es der verfahrenstechnische Aufwand zur Herstellung und Verarbeitung
sowie die Verfiigbarkeit geeigneter Anlagen. Bei einem Zr-Gewichtsanteil von ca. 70 % der
Legierung ist der Vergleich der Verunreinigungen und der Kosten verschiedener Zr-Giiten
wichtig. Tabelle 3.1 verdeutlicht, dass der Preis im Wesentlichen durch den Sauerstoffgehalt
bestimmt wird, der entscheidend die GFA der Legierung beeinflusst [56, 57].

Die Uberpriifung der Eignung der Giite Zr R60702 (Zr702) fiir Legierungen mit ausrei-
chender GFA ist sowohl auf der Kostenseite als auch prozesstechnisch interessant. So ist
auch fiir die Herstellung einer Vit106a-dhnlichen Legierung die Verwendung der Zr-Giite
Zr R60705 (Zr705) mit einem Nb-Anteil von 3 at% giinstig. Ein vorteilhafter Aspekt ist
das Legieren in Induktionsofen, da sich aufgrund des bereits gelost vorliegenden Nb der
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Tabelle 3.1: Giiteklassen von Zr: Typische Analysen und Preise (Stand 2012) [104, 105]

Element bzw. Preis Zr-Kristallstab Zr R60702 Zr R60705

Sauerstoff [ppm] 70 9160 10300 = 1 at%
Wasserstoff [ppm] 25 4540 4540
Stickstoff [ppm] 20 1630 1630
Kohlenstoff [ppm] na 3810 3810
Eisen 4+ Chrom [ppm] 300 3280 3280
Niob [ppm] 50 - 30000 = 3 at%
Preis [EUR/kg] 900 80 95

Einsatz eines fiir hochschmelzende Elemente notwendigen Plasmaschmelzverfahrens eriib-
rigt. Zusétzlich reduziert sich die Anzahl der zuzulegierenden Legierungskomponenten. Um
von diesen Vorteilen profitieren zu kénnen, muss allerdings ein geringerer Nb-Anteil der
Legierung im Vergleich zur nominellen Zusammensetzung von Vit106a in Kauf genommen
werden.

Eine weitere Herausforderung bei der Materialentwicklung ist die Vermeidung von kris-
tallisationsférdernden Elementen und Verbindungen. Im Legierungssystem Zr-Cu-Ni-Al
stellte sich bei erhohten Sauerstoffgehalten eine Phase des Typs NiZry als Kristallisati-
onsforderer heraus. A. Gebert et al. [56] schlussfolgern aus ihren Analysen spritzgegosse-
ner Proben der Legierung Zrg;Cuy7 5NijgAly 5 unterschiedlicher Sauerstoffgehalte (0,28-0,6
at%), dass die Kristallisation von einer metastabilen nanokristallinen Phase des Typs NiZry
initiiert und mit zunehmender Sauerstoffkonzentration begiinstigt wird. Dabei konnten sie
ebenfalls beobachten, dass der Anteil und die Struktur der kristallinen Phase von den loka-
len Abkiihlraten abhéngen. Diese zweistufige Kristallisation bestétigten M.V. Akdeniz et
al. [106] und D.V. Louzguine-Luzgin et al. [107], wobei letztere den zusétzlichen Einfluss
von Verunreinigungen insbesondere von Cl des verwendeten Zr in Schwammform nicht
beriicksichtigten.

Um die Problematik der Primérkristallisation durch eine NiZry-dhnliche Phase zu umge-
hen, wurde Ni im Rahmen der Komponentenwahl zur Materialoptimierung ausgeschlossen.
Aufgrund der strukturellen Ahnlichkeit von Ni und Cu im Hinblick auf die intrinsische Kol-
lektivbewegung der Atome bei maximaler Packungsdichte nach Studien von X.P. Tang et
al. [60], wurde Ni durch Cu in Anlehnung an die Zusammensetzung von Vit106a nahe eutek-
tischer Konzentrationen substituiert. Im Gegensatz hierzu verbleibt das in Vit106a enthal-
tene Al in der optimierten Legierung. Frithere Studien verschiedener Forschergruppen zei-
gen, dass das Zulegieren von Al einen positiven Effekt auf die GFA in Zr-Cu-Systemen hat
[108, 109]: Thermodynamisch stabilisiert ein Al-Anteil von mehreren at% die unterkiihlte
Schmelze indem es die Hauptkomponenten Cu und Zr an der Bildung der metastabilen fiir
die Primérkristallisation verantwortlichen Phase Cus;Zry4 hindert. Dies geschieht aufgrund
einer gleichméfigen Verteilung der Atomradien (Zr: 0,160 nm, Al: 0,143 nm, Cu 0,128 nm)
und der deutlich negativen Mischungsenthalpie fiir Al-Zr von -44 kJ/mol im Vergleich zu
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Abbildung 3.1: Experimentell bestimmtes ZTU-Diagramm der Legierung Vit106a; die Da-
tenpunkte kennzeichnen einsetzende Kristallisation nach Unterkiihlung der
Schmelze von T > Tj;, und isothermer Auslagerung (runde und quadrati-
sche Symbole) bzw. nach kontinuierlichem Heizen beginnend im amorphen
Zustand von T < T, (rautenférmige Symbole) jeweils im ESL-Verfahren
[29]

Cu-Zr mit -23 kJ /mol. Bei giinstiger Stochiometrie steht die thermodynamisch bevorzugte
Reaktion von Zr und Al in Konkurrenz zur Bildung der Cus; Zry4-Phase und beeintrachtigt
die Kristallisation durch die Reduktion verfiigharer Zr-Atome. Des Weiteren erschwert die
Anreicherung des Stoffgemischs durch Al kinetisch die Bildung der Cu-Zr-Phase aufgrund
begrenzter Loslichkeit von Al in Cu und Zr sowie der fiir eine Kristallisation notwendigen
weitreichenden Umordnung durch Diffusion [19].

3.2 Anlagenbau zur Materialcharakterisierung

Unterkiihlungsexperimente im elektrostatischen Levitator (ESL) sind eine Moglichkeit, die
GFA metallischer Schmelzen zu untersuchen [110] (siehe Kap. 2.2.2). Rekaleszenzereignisse
rasch unterkiihlter und isotherm ausgelagerter Schmelzen lassen sich in ZTU-Diagrammen
zusammenfassen und dienen unter anderem der Bestimmung der Prozessfenster. Abbil-
dung 3.1 zeigt das in ESL-Studien bestimmte ZTU-Diagramm der Legierung Vit106a [29].
In diesem Fall wurden unterkiihlte Schmelzen und rasch erwérmte amorphe Proben im
ESL-Verfahren bis zur Kristallisation isotherm ausgelagert. Die Kombination der Rekales-
zenzereignisse fiigen sich zu einem ZTU-Diagramm mit einem Verlauf einsetzender Kris-
tallisation in charakteristischer C-Form.
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Abbildung 3.2: Isothermes ZTU-Diagramm einsetzender Kristallisation in Abhéngigkeit
des Sauerstoffgehalts einer Zr-basierten massivglasbildenden Legierung; ei-
ne zunehmende Sauerstoffanreicherung durch ZrO,-Beimengungen fiihrt zu
einer geringeren erzielbaren Unterkiihlung und zur verfrithten Kristallisa-
tion [55]

Besonderes Merkmal des ESL-Verfahrens in der Anwendung ist das behélterlose Levi-
tieren der Metallschmelze in einem elektrostatischen Feld unter Vakuum. Das Schweben
unterbindet bei Unterkiihlung eine friihzeitige Kristallisation durch heterogene Keimbil-
dung an Kontaktflichen. Der Einfluss heterogener Keimbildung auf die Kristallisation
aufgrund von Verunreinigungen in der Schmelze ist jedoch beobachtbar. X.H. Lin et al.
konnten beispielsweise die Abhéngigkeit des Kristallisationsbeginn von der Konzentration
von ZrO,-Beimengungen in einer Zr-basierten massivglasbildenden Legierung nachweisen
(siche Abb. 3.2) [55].

Um kontinuierliche ZTU-Diagramme unter Beriicksichtigung des Kontakts der Schmelze
mit Oberflichen oder besonderen Atmosphéren zu bestimmen, kann die Untersuchung mit-
tels differentieller thermischer Analyse (DTA) erfolgen, wie in Kapitel 2.2.2 beschrieben.
Da handelsiibliche DTA-Systeme jedoch nur Abkiihlraten von ca. maximal 3 K/s ermogli-
chen, wurde ein DTA-Eigenbau entwickelt, wie in den Abbildungen 3.3 und 3.4 dargestellt.
Im Zentrum des Aufbaus stehen je ein Proben- und Referenztiegel, deren Temperaturen
jeweils mit einem Thermoelement des Typs K gemessen werden. Vorzugsweise finden Tie-
gel aus Glaskohlenstoff (hier Sigradur® G der Firma HTW Hochtemperatur-Werkstoffe
GmbH) Verwendung, um eine Kontamination der Schmelze durch das Tiegelmaterial auf
ein Minimum zu reduzieren. Eine gleichméfiige Erwarmung der Tiegel erfolgt durch Wir-
mestrahlung eines induktiv erhitzten schwarzen Korpers aus Grafit, der die Tiegel rohr-

23



3 Materialoptimierung und Technologieentwicklung

Abbildung 3.3: Konstruktion des Aufbaus zur differentiellen thermischen Analyse in per-
spektivischer Ansicht: Ein rohrenférmiger Schwarzer Korper (1) wird iiber
eine Stabkonstruktion (2) im Feld einer Induktionsspule (nicht abgebil-
det) positioniert. Im Zentrum des Schwarzen Korpers befinden sich je eine
Proben- und Referenztiegelhalterung (3). Die Temperaturmessung erfolgt
iiber jeweils ein Thermoelement an den Tiegelboden.

formig umgibt. Die Steuerung des Hochfrequenzgenerators sowie die digitale Verarbeitung
der Thermoelementspannungen erfolgt computerunterstiitzt unter Verwendung der Soft-
ware LabVIEW (Version 8.2) von National Instruments mittels optimierter PID-Regelung.
Durch die Positionierung des Messkopfes in einem Quarzglasrohr mit Ventilsystem lassen
sich verschiedene Atmosphéren von einem Vakuum < 10~* mbar bis hin zu 0,5 bar In-
ertgasiiberdruck einstellen. Thermoelemente, Tiegelaufbau und Quarzglasprozesskammer
lassen Versuchstemperaturen bis 1100 °C zu. Die Kiihlung der Proben erfolgt iiber ein
Ventilsystem zugeleitetes Inertgas. Bei Verwendung von He lasst sich im kritischen Tem-
peraturintervall von 1000 - 500 °C eine maximale Kiihlrate von 12 K/s realisieren.

Durch dieses DTA-System ist es erstmals moglich, Unterkiihlungsexperimente bei deut-
lich hoheren Abkiihlraten als bei bestehenden Systemen durchzufiihren. Die Versuchsbe-
dingungen und die aus den Versuchen abgeleiteten kontinuierlichen ZTU-Diagramme sind
bestmogliche Naherungen fiir temperaturabhéngige Kristallisationszeitpunkte in Prozessen
zur schmelzmetallurgischen Verarbeitung der Legierungen. Die generierten ZTU-Diagram-
me ermoglichen zum einen den Vergleich der GFA der untersuchten Materialien, lassen
aber auch eine Abschéitzung der fiir die einzelne Legierung maximal verfiighbaren Zeit fiir
einen Urformprozess ohne Kristallisation zu.
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Abbildung 3.4: Aufbau zur differentiellen thermischen Analyse bei erhohter Temperatur:
Der in Abb. 3.3 dargestellte Messkopf ist zur Durchfithrung der Expe-
rimente in einer evakuierten oder mit Inertgas gefiillten Quarzglasrohre
positioniert und kann iiber einen axialen Gasstrom gekiihlt werden.
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3.3 Verfahrenstechnische Methoden und Entwicklungen

3.3.1 Halbzeugherstellung glasbildender metallischer Legierungen
Induktives Legieren

Eriibrigt sich die Verwendung von Plasmaschmelzverfahren wie z.B. Elektronenstrahl-
schmelzen aufgrund der Schmelzpunkte der gewiinschten Legierungskomponenten, ist das
Erschmelzen und Legieren in Induktionstfen eine weit verbreitete Methode zur Herstel-
lung. Hierbei erzeugt der durch einen meist wendelférmigen Induktor flieBende Wechsel-
strom ein sténdig wechselndes Magnetfeld. Befindet sich Schmelzgut im Wirkungsbereich
des Magnetfeldes, werden Wirbelstréme induziert und das Schmelzgut erwérmt sich. Die
Penetration des Magnetfeldes ist abhéngig von der Frequenz des flieBenden Wechselstroms
und zentralisiert sich mit abnehmender Taktung auf die Spulenmitte. Niederfrequente Fel-
der (ca. 50 kHz) verursachen turbulente Schmelzen und férdern dadurch deren Homo-
genitdt. Diese Eigenschaft der elektromagnetischen Induktion sowie die im Vergleich zu
Plasmaschmelzverfahren wesentlich grofiere Zone der Erwérmung ist besonders fiir gréflere
Schmelzgutvolumina von Vorteil. Einfache Induktionsofen verwenden je nach Material-
kompatibilitdt verschiedene Tiegel zur Aufnahme des Schmelzguts. Es besteht aber auch
die Moglichkeit der Verwendung gekiihlter metallischer Dauertiegel, sogenannte Kalttiegel.
In Kalttiegelofen werden Reaktionen der Schmelze mit dem Tiegelmaterial unterbunden,
sodass diese Methode besonders fiir die Verarbeitung hochreiner Materialien geeignet ist.
Abbildung 3.5 zeigt eine mannshohe Leicomelt®-Kalttiegelanlage der Firma ALD Vacuum
Technologies GmbH, Hanau fiir Schmelzvolumina bis zu 30 1. Im Inset ist ein Kalttiegel
im Betrieb abgebildet. Das Material und der Tiegel stehen wiahrend des Schmelzprozesses
zwar in Kontakt, durch die Kiihlung der Tiegelwédnde wird ein Auflegieren jedoch ausge-
schlossen.

Kippguss

Eine Anlage mit Leicomelt-dhnlichem Konzept, allerdings ohne Kalttiegel, stellt die Kipp-
gussanlage des Typs MC15 der Firma Indutherm Erwarmungsanlagen GmbH, Walzbachtal,
dar. Diese kleine und kostengiinstige Anlage diente der Entwicklung eines geeigneten Auf-
baus fiir die Halbzeugherstellung glasbildender Legierungen. Serienméflig bietet sie die
Moglichkeit, bei 3,5 kW Generatorleistung und Temperaturen bis 2000 °C, unter Uber-
oder Unterdruck je nach Tiegel Schmelzvolumina von bis zu 10 ml (~ 70 g der Legie-
rung Vit106a) abzugieBen. Aufgrund der hohen Sauerstoffaffinitiat des Zr sowie der Gefahr
kristallisationsférdernder Einfliisse wurde der Standardaufbau hinsichtlich Vakuum, Tie-
gelmaterial und Kokillenkonstruktion optimiert.

Vakuumoptimierung

Nach Abdichten der Prozesskammeriibergénge sowie der Durchfithrungen insbesondere der
Induktoranschliisse, Entfernung offenporiger Wérmeisolatoren und Einbau eines vakuum-
tauglichen Ventilsystems fiir den Anschluss einer Vakuumpumpe und einer Inertgaszufiih-
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Abbildung 3.5: Leicomelt®-Induktionsofen mit 30 1-Kalttiegel fiir die Herstellung hochrei-
ner Legierungen reaktiver Metalle; Inset: Kalttiegel mit Schmelze

Tabelle 3.2: Giiteklassen des Schutzgases Ar: typische Nebenbestandteile nach DIN EN
I[SO 14175: 11

Element Ar 4.6 Ar 4.8 Ar 5.0
Reinheit [at%] > 99,996 > 99,998 > 99,999
Oz [ppm] <4 <3 <2
Ny [ppm] <10 <10 <5
H,O [ppm] <5 <5 <3
CO; [ppm] <1 <5 <3

rung ist das Evakuieren auf < 1073 mbar moglich. Der Aufbau der optimierten Kippguss-
anlage ist in Abb. 3.6 dargestellt. Als Inertgas wurde Ar der Reinheit 4.8 verwendet, dessen
Nebenbestandteile in Tabelle 3.2 im Vergleich zu Ar anderer Reinheiten zusammengefasst
sind. Ar 4.8 entspricht somit ungefihr einem Vakuum von 2 * 10~2 mbar.

Tiegelmaterialien

Héufig eingesetzte Tiegelmaterialien sind oxidische Keramiken (z.B. Aluminiumoxid), nicht-
oxidische Keramiken (z.B. Bornitrid) oder auch Elementkeramiken (z.B. Grafit). Die Wahl
des verwendeten Tiegelmaterials ist abhéngig von der Zusammensetzung des Schmelzguts,
um unerwiinschte Reaktionen zu vermeiden. Schmelztiegel aus Al,O3 eignen sich beispiels-
weise sehr gut fiir edelmetallbasierte Schmelzen, die den Tiegel nur schlecht benetzen. Im
Falle der Zr-basierten Legierungen empfehlen sich die nichtoxidischen Keramiken oder Ele-
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Abbildung 3.6: Induktive Vakuum-Kippgussanlage mit Prozesskammer fiir 10 ml-Tiegel
(links) und Vakuumpumpstand (rechts) zur Herstellung von hochreinen
Legierungen und MMG-Halbzeugen im Labormafstab

mentkeramiken. Abbildung 3.7 zeigt fiir die oben beschriebene Kippgussanlage einsetzbare
Tiegel aus Al,O3, aus Al,O3 mit Grafiteinsatz und aus AlyO3 mit Glaskohlenstoff (hier
Sigradur® G der Firma HTW Hochtemperatur-Werkstoffe GmbH).

Aufgrund unvorteilhafter Infiltrationen von angeblich porenfreien Grafits in Vorversu-
chen mit Zr-Legierungen (siche Abb. 3.8) wurden fiir das Schmelzen von Zr-Legierungen in
der Kippgussanlage Sondertiegel mit porenfreiem Glaskohlenstoffeinsatz verwendet. Eine
Kontamination der Schmelze ist dadurch auf ein Minimum reduziert und beschréankt sich
im ungiinstigsten Fall auf eine zuriickbleibende diinne Folie Zirkoniumcarbids. Gewthn-
lich konnen in den Glaskohlenstofftiegeln erstarrte Schmelzen durch Stiirzen entnommen
werden; Abb. 3.9 zeigt hierzu einen Teil Zr-Material, das in einem Glaskohlenstofftiegel er-
starrt ist und dessen Querschnitt im REM untersucht wurde. Eine Infiltration des Tiegels
und eine Kontamination des erstarrten Schmelzguts war nicht zu beobachten.

Kokillenkonstruktionen

Als Kokillenmaterial wurde aufgrund der Anforderung hoher Warmeleitfahigkeit und zur
Vermeidung von Reaktionen mit dem Schmelzgut bevorzugt Cu eingesetzt. Die Positionie-
rung der verwendeten teilbaren Kokillen mit Kavitéaten je nach gewiinschter Halbzeugform
erfolgte durch eine Mantelkokille aus Cu, welche bei Bedarf zusétzlich wassergekiihlt ist.
Abbildung 3.10 zeigt die Anordnung von Tiegel und Kokille in der Prozesskammer der
Kippgussanlage. Dieser Aufbau erméglicht je nach Legierung und Kokilleneinsatz den Ab-
guss kristalliner oder amorpher zylindrischer Halbzeuge mit Durchmessern bis 18 mm und
Léngen bis 50 mm oder von Platten in den Dimensionen 3 mm x 30 mm x 30 mm.
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Abbildung 3.7: Schmelztiegel aus Al,O3 (links), AloO3 mit Grafiteinsatz (Mitte) und Al,Oj
mit Glaskohlenstoff (rechts) zur Verwendung in Induktionsofen zur Legie-
rungsherstellung; Tiegel aus Al,O3 sowie Einsédtze aus Grafit eignen sich

zur Verarbeitung von Edelmetalllegierungen; Tiegel mit Glaskohlenstoffe-
insétzen werden zur Verarbeitung von Zr-Legierungen verwendet.

Abbildung 3.8: REM-Aufnahme eines Querschnitts eines Grafittiegels nach Erschmelzen
einer Zr-Legierung: Der Rahmen markiert einen Tiegelbereich in dem die
Legierung das pordse Grafit infiltriert hat.
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Abbildung 3.9: REM-Aufnahme eines Querschnitts eines Schmelzguts aus einer Zr-
Legierung nach Legieren und Erstarren in einem Glaskohlenstofftiegel. Das
erstarrte Material konnte als Negativ der Tiegelgeometrie durch Stiirzen
entformt werden, eine Infiltration der Tiegeloberflichen fand nicht statt.

3.3.2 Neuentwicklung eines Kaltkammerdruckgussverfahrens

Im Gegensatz zum mehrstufigen Feingussverfahren (siehe Kap. 1.2.1) beschrinkt sich das
beabsichtigte Druckgussverfahren auf die Schritte Erschmelzen des Halbzeugs und Uber-
fithrung der Schmelze in ein Gusswerkzeug. Bei der hier zu realisierenden Ausfithrung
des Kaltkammerdruckgusses wird die Menge des Schmelzguts auf das Volumen der Kavi-
tat angepasst. Der Schmelzetransport erfolgt druckunterstiitzt iiber einen Stéflel. Da die
zu verarbeitenden Schmelzen massivglasbildender Legierungen gewohnlich oxidationsge-
fahrdet sind und eine minimale Kontamination wéihrend des Prozesses erfordern, konnen
kommerzielle Druckgussanlagen zur Verarbeitung von Metallen und Kunststoffen nicht ver-
wendet werden. Dies begriindet die notwendige Neuentwicklung einer fiir die Verarbeitung
massivglasbildender Schmelzen geeignete Druckgussanlage.

Die Anlagenentwicklung geschah aus diesem Grund auf Basis des Kaltkammerprinzips
unter Beriicksichtigung einer Prozesskammer mit einstellbarer Inertgasatmosphére sowie
der Eignung fiir eine Serienproduktion von Bauteilen mit den Abmessungen weniger Zen-
timeter. Die Prinzipskizze in Abb. 3.11 zeigt entsprechend eine evakuierbare und mit In-
ertgas spiilbare Prozesskammer, die sowohl die Station zum Erschmelzen der Halbzeuge
als auch das Werkzeug umgibt. Wegen gefédhrlicher Glimmentladungen sind gemifi dem
Paschen-Gesetz bspw. bei Verwendung des Inertgases Ar, Driicke im Bereich von 1-100
mbar bei 1 mm Abstand der Induktorwindungen zu vermeiden. Bei der Schmelzkammer
wurde bewusst auf Oxidkeramiken zur Vermeidung von Reaktionen mit der Schmelze ver-
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Abbildung 3.10: Prozesskammer der Kippgussanlage bestiickt mit Tiegel (links) und Kokil-
le (rechts): Nach Erschmelzen, Legieren und Homogenisieren der Halbzeu-
ge im Wechselfeld der Induktionsspule kann die Schmelze durch Kippen
der Kammer um die Bildldngsachse in die Kokille abgegossen werden.
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Abbildung 3.11: Prinzipskizze fiir den Kaltkammerdruckguss von MMG-Halbzeugen: In
einer evakuierbaren Prozesskammer wird ein MMG-Halbzeug erwarmt
und durch Druckbeaufschlagung p in die Kavitédt eines Formwerkzeugs
iiberfiihrt.

zichtet. Metallische Dauerformen gewéhrleisten ausreichende Abkiihlraten und erméglichen
je nach Verschleilbestédndigkeit des eingesetzten Metalls unterschiedlich hohe Standzeiten,
d.h. Intervalle in denen das Werkzeug ohne nennenswerte Nachteile verwendet werden
kann.

Abb. 3.12 zeigt die Umsetzung der Skizze in einen Konstruktionsentwurf. Diese Kon-
struktion sieht die Positionierung aller notwendigen Module in einer Prozesskammer unter
Vakuum oder Inertgasatmosphére vor. Der Prozess beginnt durch Positionierung eines an
das Werkzeugvolumen angepassten Halbzeugs in der Schmelzstation. Die Zufithrung des
Halbzeugs im wassergekiihlten Angusskanal aus Cu erfolgt hierzu mit Hilfe eines Stofels.
Die Erschmelzung des Halbzeugs geschieht induktiv im Kernfeld einer Induktorspule. Die
Uberfithrung der Schmelze in ein angeflanschtes teilbares Werkzeug durch den StéBel kann
je nach Volumen des Schmelzguts bei offenem oder geschlossenem Angusskanal durch-
gefithrt werden. Nach Erstarrung des Gussteils im Werkzeug, wird dieses durch Offnen
des Werkzeugs mit Hilfe von Stiften ausgeworfen. Wahrend der Stoflel in seine Ausgangs-
position zuriickfahrt, wird das néchste Halbzeug aus dem Magazin in den Angusskanal
freigegeben. Nicht abgebildet sind die Peripheriegeriite wie Ar-betriebene externe pneuma-
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tische Ansteuerung der StéBel- und Werkzeugschlitten, die Vorrichtung zur Reinigung der
Kammeratmosphére, die Induktoranbindung sowie die Kammerwénde.

Wesentlicher Vorteil dieser Konstruktion gegeniiber bestehenden Entwicklungen [3, 111,
112, 92] ist zum einen die Tauglichkeit fiir eine serielle Produktion aufgrund der Anwendung
des Kaltkammerprinzips und der horizontalen Anordnung aller Module in einer Prozess-
kammer inklusive des Gusswerkzeugs. Weiterer Vorteil ist die Minimierung der Kontamina-
tion der Schmelzen durch kurzes Erschmelzen eines optimierten Halbzeugs unmittelbar vor
dem Abguss. Im Vergleich zu Systemen, die grolere Mengen der Legierungen im fliissigen
Zustand fiir die Verarbeitung bereithalten, wird bei dieser Ausfithrung des Kaltkammer-
prinzips mit einer in Reihe zum GieBlkanal platzierten Schmelzstation eine hinsichtlich
Kavitidtvolumen angepasste Materialmenge lediglich unmittelbar vor der Uberfithrung in
das Werkzeug erschmolzen. Geeignete Halbzeuge sind vergleichweise kleine Mengen mit
einem Gewicht von wenigen Gramm, die somit leichter portionierbar und einfacher in der
Handhabung im Vergleich zu grofleren Schmelzvolumina sind.
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Abbildung 3.12: a) Perspektivische Ansicht des Entwurfs einer Kaltkammerdruckgussanla-
ge mit horizontaler Anordnung der Module entlang des Angusskanals (1):
Halbzeugmagazin (2), Stofel (3), Spule zur induktiven Erwarmung eines

Halbzeugs (4) und Werkzeug mit Trennebene (5); b) Ansicht der Anlage
im Léngsschnitt
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4 Ergebnisse der Materialoptimierung
und Technologieentwicklung

4.1 Ergebnisse der Materialcharakterisierung und
-optimierung

Die Ergebnisse beruhen, wenn nicht gesondert beschrieben, auf Untersuchungen mit hoch-
reinen Metallen. Hochstmogliche Reinheiten der hergestellten Proben wurden durch die
Verwendung von Elementen der Reinheit von mindestens 99,95 %, Prozessrestdriicken der
Vakua von maximal 1%10~% mbar oder unter Ar-Inertgasatmosphiire mit mindestens Ar 4.8
(siche Tabelle 3.2) erzielt. Vor der Erschmelzung von Chargen in Lichtbogenéfen wurde der
Restsauerstoffgehalt des Inertgases zusétzlich durch Erschmelzen eines Titanknopfes und
Absorption des Sauerstoffs reduziert. Analysen typischer Sauerstoffgehalte wurden extern
bei Analytical Services Goslar H.C. Starck GmbH mittels Tragergasheifliextraktion durch-
gefiihrt. Tabelle 4.1 zeigt die Messwerte fiir verschiedene Zr-Giiten und damit hergestellter
Legierungen.

Resultat der Legierungsentwicklung und -optimierung im Hinblick auf eine einfache kos-
tengiinstige Herstellung ist die Zusammensetzung Zrsg 3Cuag sAljg 4Nby 5 (at% - AMZ4) un-
ter Verwendung der kommerziellen Zr-Nb-Legierung der Giiteklasse R60705 (Zr705) [113].
Abbildung 4.1 zeigt einen isothermen Schnitt bei 800 °C des ternédren Phasendiagramms
der Elemente Al, Cu und Zr [114]. Die Zusammensetzung von AMZ4 findet sich darin
bei Vernachldassigung des Nb-Anteils nahe der eutektischen Rinne zwischen CuZry und des
lokalen Eutektikums 72 wieder.

Tabelle 4.1: Typische Sauerstoffgehalte verschiedener Zr-Giiten und damit hergestellter

Legierungen
Probe Sauerstoffgehalt [ppm]
Zr-Kristallstab 125
71702 7450 - 10300
71705 < 10300
Vit106a auf Basis Zr-Kristallstab 666
Vit106a auf Basis Zr702 2160 - 3450
AMZ4 auf Basis Zr705 < 6240
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Abbildung 4.1: Isothermer Schnitt bei 800 °C des terndren Phasendiagramms der Elemente
Al Cu und Zr [114]; unter Vernachlissigung des Nb-Gehalts findet sich die
Zusammensetzung von AMZ4 nahe der eutektischen Rinne zu 7 wieder
(siche Schnittpunkt der Markierungen)

4.1.1 Mikrostruktur
Homogenitat

Die Legierungszusammensetzung von AMZ4 gewéhrleistet eine homogene Mikrostruktur
der Legierung und eine Vermeidung von kristallinen Zweitphasen. Phasenseparationen oder
Entmischungen traten weder in Form der bei der Herstellung von Vit106a gelegentlich
auftretenden Inhomogenitéten auf, noch war eine frithzeitige Primérkristallisation aufgrund
von Cug;Zry4 zu beobachten (siehe Kap. 3.1). Abb. 4.2 zeigt ein typisches Diffraktogramm
einer im induktiven Legier- und Kippgiefiverfahren hergestellten amorphen AMZ4-Probe
in Stabform mit einem Durchmesser von 5 mm.

Erkldrung fiir die im Vergleich bei gréferen Schmelzgutmengen der Legierung Vit106a
und ungiinstigen Abkiihlbedingungen beobachteten kugelférmigen Zweitphasen geben Er-
gebnisse der Untersuchungen der Proben mit Hilfe von Lichtmikroskop, Hirtemessung,
EDX, XRD und TEM. Abb. 4.3 zeigt eine lichtmikroskopische Aufnahme eines Vit106a-~
Halbzeugs im Querschnitt bei polarisiertem Licht. Die Kugeln dhneln in einer Matrix einge-
betteten Blasen und kommen in Durchmessern bis zu mehreren hundert Mikrometer vor.
Im Vergleich der Mikrohérte und Zusammensetzung sind keine deutlichen Unterschiede
zwischen den Blasen und der Matrix festzustellen.

Rontgenbeugungsexperimente und der Abgleich der ermittelten Diffraktogramme (siehe
Abb. 4.4) mit der Kristallografie-Datenbank ICDD [115] lassen auf eine kristalline Phase
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Abbildung 4.2: Diffraktogramm einer amorphen AMZ4-Probe in Stabform mit einem
Durchmesser von 5 mm

Abbildung 4.3: Lichtmikroskopische Aufnahme eines préparierten Schliffs eines Vit106a-
Halbzeugs unter polarisiertem Licht; eine Separation in eine globulare Pha-
se und eine Matrixphase ist deutlich zu erkennen
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Abbildung 4.4: Diffraktogramm einer teilkristallinen Vit106a-Probe, angezeigte Hauptre-
flexe nach Z. Altounian [116], F. Aubertin [117] und ICDD [115]

einer metastabilen iiberséttigten NiZry-dhnlichen Zelle schlieflen.

Zusétzliche Untersuchungen einer Probe aus dem Kugel-Matrix-Grenzflachenbereich mit-
tels TEM bestétigen diese Folgerung. Abb. 4.5 zeigt einen Grenzflachenbereich mit der
Matrix auf der linken und der Blase auf der rechten Hélfte. Aufnahmen bei héherer Auf-
l6sung sowie unter Beugung weisen auf einen amorphen Charakter der Matrix hin (siehe
Abb. 4.6). Der Bereich der Blase zeigt hingegen eine deutliche Ordnung (siche Abb. 4.7).
Die Auswertung der Beugungsaufnahme hinsichtlich Phasenidentifikation ergab dominan-
te Netzebenenabsténde von 2,58, 1,65 und 1,40 A. Diese Abstinde kénnen den Phasen
w-CuZr, AlZrs und NiZr, zugeordnet werden, mit groBter Ubereinstimmung bei letzterer.
Auch andere Forschergruppen stellten eine kristallisationsférdernde Eigenschaft der Phase
des Typs NiZry in Legierungssystem Zr-Cu-Ni-Al insbesondere bei erhohten Sauerstoffge-
halten fest (siehe Kap. 3.1) [56, 106, 107]. Die Ausgrenzung von Ni bei der Wahl der Zu-
sammensetzung der optimierten Legierung AMZ4 ist folglich von Vorteil fiir eine homogene
Mikrostruktur der Legierung und eine Vermeidung einer frithzeitigen Primérkristallisation
durch Ni-haltige Phasen.
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Abbildung 4.5: TEM-Aufnahme der Grenzfliche der Matrixphase (links) und einer globu-
laren Phase (rechts) in einer Vit106a-Probe

Abbildung 4.6: Hochaufgeloste TEM-Aufnahme der Matrixphase in Vit106a. Das Inset
zeigt den Bereich unter Beugung mit einem fiir den amorphen Zustand
charakteristischen Muster
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Abbildung 4.7: Hochaufgeloste TEM-Aufnahme der kugelférmigen Phase in Vit106a. Das
Inset zeigt den Bereich unter Beugung: Das Muster deutet auf ein einheit-
lich aufgebautes Kristallgitter hin.

4.1.2 Thermophysikalische Eigenschaften
Thermische Analyse

Grundlegende thermophysikalische Materialparameter wie Glasiibergangstemperatur T,
Kristallisationstemperatur T,, Liquidustemperatur T;, Kristallisationswiarme AH, und
Schmelzenthalpie AHy wurden durch DSC- und DTA-Analysen fiir mehrere Varianten
der Legierungen Vit106a und AMZ4 ermittelt. Abb. 4.8 zeigt leistungskompensierte DSC-
Messungen des Wiarmeflusses als Funktion des Temperaturunterschieds mit AMZ4 im
Vergleich zu Vit106a legiert mit Zr der Giite 702 bzw. hochreinem Zr-Kristallstab. Die
Liquidustemperaturen fiir AMZ4 und Vit106a mit Zr702 wurden aufgrund der hoéheren
Temperaturen mittels DTA-Analyse bestimmt (siche Abb. 4.9 und Kap. 2.2.2). Tabelle 4.2
fasst die ermittelten thermophysikalischen Daten zusammen.

Tabelle 4.2: Thermophysikalische Daten der Legierungen AMZ4 und Vit106a mit Zr702
legiert geméafl der Analysen in Abb. 4.8 und 4.9 bei einer Heizrate von 30
K/min

Legierung T7™' [K] T, [K] T, [K] AH, [J/g] AH; [J/g]
AMZ4 671 742 1203 -62,0 112
Vit106a 680 742 1159 -62,9 123
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Abbildung 4.8: Leistungskompensierte DSC-Messungen des Warmeflusses als Funktion des
Temperaturunterschieds mit AMZ4, Vit106a mit Zr702 und Vit106a mit Zr
Kristallstab bei einer Heizrate von 30 K/min. Der Glasiibergang bei T, ist
bei diesen Legierungen vergleichbar wahrend Legierungen auf Basis von Zr
mit technischer Reinheit (Zr702 und Zr 705) gegeniiber der Legierung auf
Basis von hochreinem Zr bei niedrigeren Temperaturen T, kristallisieren.
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Abbildung 4.9: Schmelzereignisse von AMZ4 und Vit106a mit Zr702 im Vergleich bei DTA-
Messungen mit einer Heizrate von 30 K/min zur Bestimmung von T; und
der Berechnung der Schmelzenthalpien AH; durch Integration der Grafen

Thermodynamik

Messungen der spezifischen Warmekapazitét c, mittels DSC und DTA sind Grundlage fiir
die Berechnung des Unterschieds der Enthalpie AH, Entropie AS und der freien Enthalpie
AG zwischen den Zustédnden der unterkiihlten Fliissigkeit und des Kristalls (siehe Kap.
2.2.2). Warmekapazitéitsdaten fiir AMZ4 wurden in einem Temperaturbereich von 473
bis 833 K mit einer Stufenmethode und Berechnung nach R. Busch et al. [74] relativ
zu einer Safirreferenz in einem leistungskompensierten DSC gemessen. Die verwendete
Stufenmethode ermdoglicht die Bestimmung von ¢, im Gleichgewicht durch Entkopplung
von kinetischen Effekten und ist genauer als eine kontinuierliche Messmethode. Da der
Einsatz des leistungskompensierten Kalorimeters in diesem Fall auf T < 850 K beschrankt
ist, wurde c, bei hoheren Temperaturen bis 1375 K kontinuierlich mittels DTA gemessen.
Abb. 4.10 zeigt c,-Daten in Abhéngigkeit der Temperatur einer zunédchst amorphen AMZ4-
Probe im Vergleich zur wiederholten Messung mit der kristallisierten Probe. Das Diagramm
enthélt zusétzlich Interpolationen fiir den flissigen (1) und kristallinen (x) Zustand nach
O. Kubaschewski et al. [80] und den Gleichungen 2.11 und 2.12 (S. 32). Die fir AMZ4
errechneten Konstanten der Gleichungen betragen a = 5,225 % 107%*Jg — atom 'K =2, b =
1,031 x 10°"JKg — atom™, ¢ = 6,23 % 1073Jg — atom 'K 2 und d = —6,047 x 10~ Jg —
atom 1K 3.

Basierend auf den ermittelten Daten der Warmekapazitét c,, der Schmelzenthalpie AH ¢
(sieche Tab. 4.2) und der Schmelzentropie ASy = AH /T errechnen sich die Enthalpie- AH,
Entropie- AS und freien Energieunterschiede AG unter Verwendung der Gleichungen 2.13,
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Abbildung 4.10: Spezifische Warmekapazitét c, als Funktion der Temperatur fiir AMZ4
und entsprechende Interpolationen fiir den fliissigen (Dreiecksymbole bzw.
Strich/Punkt-Linie) und den kristallinen (Rechtecksymbole bzw. gestri-
chelte Linie) Zustand; Messungen erfolgten im Temperaturbereich a mit
Hilfe eines leistungskompensierten DSC und im Temperaturbereich b kon-
tinuierlich mittels DTA

2.14 und 2.15 (S. 32). Die Abb. 4.11 und 4.12 zeigen den Verlauf von AH und AS fiir AMZ4
als eine Funktion der Temperatur. Die Kauzmann-Temperatur Tg, d.h. die Temperatur
bei der die Entropien des fliilssigen und des kristallinen Zustands iibereinstimmen, ergibt
sich zu Tk = 597 K. Diese Berechnung ermdglicht eine Extrapolation der Enthalpie fiir T
< T,. In Abb. 4.13 sind die resultierenden Werte des freien Energieunterschieds AG fiir
AMZ4 im Vergleich mit analog durch I. Gallino et al. ermittelten Daten fiir Vit106a [49]
als eine Funktion der mit der jeweiligen Liquidustemperatur normalisierten Temperatur
aufgetragen. AG als treibende Kraft zur Kristallisation zeigt bis zu Temperaturen unter-
halb des Glasiibergangs bei T/T; &~ 2/3 keinen signifikanten Unterschied fiir die beiden
Legierungen. Die thermodynamische Stabilitét der unterkiihlten Schmelzen von AMZ4 und
Vit106a ist demnach vergleichbar.
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Abbildung 4.11: Enthalpieunterschiede AH der unterkiihlten Fliissigkeit im Vergleich zum
Kristall als Funktion der Temperatur fiir AMZ4
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Abbildung 4.12: Entropieunterschiede AS der unterkiihlten Fliissigkeit im Vergleich zum
Kristall als Funktion der Temperatur fiir AMZ4
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Abbildung 4.13: Unterschiede der freien Energie AG fiir AMZ4 und Vit106a im Zustand
unterkiihlter Fliissigkeiten im Vergleich zum Kristall als Funktion der
mit der jeweiligen Liquidustemperatur normalisierten Temperatur: AG
als treibende Kraft zur Kristallisation zeigt bis zu Temperaturen unter-
halb des Glasiibergangs bei T /T, ~ 2/3 keinen signifikanten Unterschied
fiir die Legierungen AMZ4 bzw. Vit106a. Die thermodynamische Stabili-
tit der unterkiihlten Schmelzen ist vergleichbar. [113]
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Abbildung 4.14: Errechnete Relaxationszeiten als Funktion der inversen absoluten Tempe-
ratur fiir AMZ4 und Néaherung der Daten unter Verwendung der Gleichung
2.16 und der Vogel-Fulcher-Tamman-Gleichung 2.17; der Fragilitdtspara-
meter D* betriagt 13,6.

Kinetik

Als kinetische Grofle wurde die Fragilitdt von AMZ4 aus der Abhéngigkeit des Glasiiber-
gangs mit der Aufheizrate in DSC-Messungen ermittelt (siehe Gleichung 2.16 S. 32). Die
Berechnung des Fragilitatsparameters D* basiert auf einer Messreihe mit 6 unterschied-
lichen Aufheizraten im Bereich von 0,1 - 2 K/s und einer N#éherung unter Verwendung
der VFT-Gleichung (siche Gleichung 2.17 S. 33). Da die Abkiihlraten bei der Herstel-
lung der Proben die Fragilitidtswerte beeinflussen, wurden die Proben vor den Versuchen
wirmebehandelt. Diese Mainahme gewihrleistet vergleichbare strukturelle Zusténde der
untersuchten Materialien und reprisentative Fragilitdtsdaten. Die Warmebehandlung er-
folgt durch Abkiihlung der Probe aus dem Zustand der unterkiihlten Schmelze bei einer
Rate, die dem Betrag der Aufheizrate der folgenden Messung entspricht [82, 118]. Abb.
4.14 fasst die geméfl der Gleichungen 2.16 und 2.17 bestimmten Daten fiir AMZ4 zusam-
men. Der fiir AMZ4 errechnete Wert des Fragilitdtsparameter D* betrigt 13,6 und ist mit
Werten anderer vierkomponentiger massivglasbildender Legierungen vergleichbar [73, 119].
Der analog durch I. Gallino et al. bestimmte Wert fiir Vit106a betrigt 19,7 und spiegelt
eine im Vergleich zu AMZ4 trigere Kinetik wider [49].
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Abbildung 4.15: Unterkiihlungsexperiment an Vitl06a auf Basis von Zr702 in He-
Atmosphére: Zeitlicher Verlauf der Temperatur (links) und Verlauf des
Temperaturunterschieds AT der Probentemperatur im Vergleich zur Re-
ferenztemperatur (rechts)

Glasbildungsfahigkeit

Unterkiihlungsexperimente zur Untersuchung der GFA wurden mit unterschiedlichen Zr-
basierten Legierungen verschiedener Reinheiten mit Hilfe des in Kap. 3.2 beschriebenen
DTA-Systems durchgefiihrt. Abb. 4.15 zeigt ein Beispiel einer Abkiihlkurve gemessen bei
einer Vit106a-Charge auf Basis Zr702 in He-Atmosphére. In beiden Diagrammen ist hier
die einsetzende Rekaleszenz bei 1055 K zu erkennen.

Die Experimente wurden zur Ableitung kontinuierlicher ZTU-Diagramme zu untersu-
chender Legierungen bei Abkiihlraten von 1 bis 12 K/s wiederholt und die Rekaleszenzer-
eignisse ausgewertet. Kontinuierliche ZTU-Diagramme der Legierungen Vit106a auf Basis
Zr hoher (Zr-Kristallstab) und technischer Reinheit (Zr702) sowie AMZ4 auf Zr705-Basis
sind in Abb. 4.16 gegeniibergestellt. Alle Legierungen wurden anfangs gegeniiber der je-
weiligen T; um 100 K iiberhitzt und konnten bei maximaler Kiihlrate um bis zu 73 K
im Falle von AMZ4 bzw. 145 K bei Vit106a unterkiihlt werden. Diese im Gegensatz zum
ESL-Verfahren in Tiegeln gemessenen Kristallisationsereignisse beriicksichtigen auch den
Einfluss heterogener Keimbildung an benetzten Tiegeloberflachen. Friithste Zeitpunkte be-
ginnender Kristallisation sind fiir AMZ4 < 4.3 s und fiir Vit106a < 8,9 s. Die resultierenden
Zeitfenster fiir die schmelzmetallurgische Verarbeitung sind ca. 20 s im Falle von AMZ4
und bis zu 50 s fiir Vit106a. Die kritischen Dicken betragen erfahrungsgeméfl > 5 mm fiir
AMZ4 bzw. > 10 mm fiir Vit106a.

Auffillig waren die Ergebnisse der Unterkiihlungsexperimente fiir die Vit106a-Chargen
unterschiedlicher Reinheit. Die Legierungen unterscheiden sich aufgrund der in der Her-
stellung verwendeten Zr-Giite insbesondere im Sauerstoffgehalt (siehe Tabellen 3.1 und
4.1). Vit106a auf Basis von Zr702 hat mit bis zu 3450 ppm O gegeniiber Vit106a auf Basis
von Zr-Kristallstab einen bis zu 5-fachen Sauerstoffgehalt. Sinkt gewohnlich die GFA mit
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Abbildung 4.16: Kristallisationsbeginn als Funktion der Temperatur bei kontinuierlicher
Unterkiihlung der Legierung AMZ4 auf Basis von Zr705 im Vergleich zu
den Legierungen Vit106a auf Zr-Kristallstab- bzw. Zr702-Basis. Schmel-
zen von AMZ4 bzw. Vit106a konnen um 73 K bzw. 145 K unterkiihlt wer-
den; friihste Kristallisation tritt bei AMZ4 bzw. Vit106a nach 4 s bzw. 9 s
ein. Ein signifikanter Unterschied im Kristallisationsverhalten von Vit106a
in Abhéngigkeit der verwendeten Zr-Giiten ist nicht zu erkennen.

zunehmender Konzentration an Sauerstoff (siche Abb. 3.2 S. 53) [55, 57, 107, 56|, ist der
in Abb. 4.16 dokumentierte Kristallisationsbeginn fiir beide Chargen &dhnlich. Auch die
Moglichkeit zur Unterkiihlung der Schmelzen zeigt keinen signifikanten Unterschied. Eine
Reduzierung der GFA von Vit106a durch den erhohten Sauerstoffgehalt ist nicht zu erken-
nen. Im Vergleich zu Vit106a ist die GFA von AMZ4 geringer. Es ist anzunehmen, dass
nicht die Thermodynamik (siche Abb. 4.13) sondern der hohe Sauerstoffgehalt von AMZ4
mit bis zu 6240 ppm O und die geringere Fragilitéit dieser Legierung mit vier Komponenten
mit einem Wert von D* = 13,6 gegeniiber Vit106a mit fiinf Komponenten und einem Wert
von D* = 19,7 Griinde fiir die geringere GFA sind.
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4.1.3 Spektroskopische Untersuchung der Bindungszustinde

Die Ergebnisse der Unterkiihlungsexperimente mit Vit106a-Chargen mit vergleichbarer
GFA trotz unterschiedlicher Sauerstoffkonzentrationen lassen vermuten, dass die Sauer-
stofftoleranz der Legierungen erhoht ist. Zur Bestimmung moglicher Sauerstoffabsorba-
te wurden spektroskopische Untersuchungen der Legierungen mittels XPS genutzt. XPS-
Analysen ermoglichten die Messung der Ionisierungszustéinde und somit der Bindungsver-
héltnisse der Komponenten fiir Si-mikrolegierte Vit106a-Proben (1 at% Si) sowohl auf Basis
von Zr-Kristallstab als auch Zr702 [120]. Mittels Trégergasheifiextraktion ermittelte Sau-
erstoffgehalte der Legierungen lagen bei 590 bzw. 4120 ppm Sauerstoff fiir die Chargen auf
Basis von Zr-Kristallstab bzw. Zr702. Im Vergleich zu Arbeiten anderer Gruppen, die sich
auf die Oberflichenoxidation Zr-basierter MMG konzentriert hatten [121, 122, 123, 124],
wurde zusétzlich die Erstellung eines Tiefenprofils durch Ionenstrahléitzen ermdoglicht.

Abb. 4.17 zeigt jeweils die Ubersichtsspektren der Intensitdten als Funktion der Bin-
dungsenergie fiir Oberflachenbereiche und fiir oberflichenferne Bereiche in einer Tiefe von
100 nm fiir die Legierung auf Basis von Zr-Kristallstab bzw. Zr702. Spektren einzelner
Elemente mit Ausnahme des zusédtzlichen C-1s Maximum aufgrund von Kohlenstoffver-
unreinigungen wurden zur detaillierten Studie bei hoher Auflosung gemessen. Geméaf der
Spektrenform und/oder der gemessenen Bindungsenergien fiir oberflichennahe Bereiche
der Proben (ca. 1-2 nm Wechselwirkungstiefe) weisen Cu-2p, Ni-2p, Nb-3d und Si-2p cha-
rakteristische Merkmale fiir metallische Zustéinde oder den nichtoxidierten Zustand im
Falle von Si auf. Lediglich die Spektren von Zr-3d und Al-2p zeigen zusétzlich zum metal-
lischen Zustand einen deutlichen Versatz zu hoheren Bindungsenergien, bedingt durch den
Einfluss von ZrOy bzw. AlyOs-Anteilen (sieche Abb. 4.18, 4.19).

Nach Ionenstrahlédtzen bis zu einer Tiefe von 100 nm verweisen die Spektren von Cu-2p,
Ni-2p, Nb-3d und Si-2p weiterhin auf metallische bzw. nichtoxidische Bindungen. Auch ist
im Zr-3d-Spektrum fiir oberflichenferne Bereiche im Gegensatz zu oberflichennahen Be-
reichen kein Einfluss durch einen ZrOs-Anteil zu erkennen, d.h. Zr ist in oberflachenfernen
Bereichen nur metallisch gebunden. Um die Dicke der ZrOs-Schicht zu bestimmen, wurde
das Zr-3d-Spektrum nach wiederholten Ablationen mit einer Abtragtiefe von jeweils 2 nm
gemessen. Wie in Abb. 4.20 zu sehen ist, erfolgt mit zunehmender Tiefe ein Ubergang von
héheren, d.h. ZrOs-typischen, zu niedrigeren Bindungsenergien, typisch fiir metallische Zr-
Bindungen. Folglich liegt an der Oberfliche eine ZrOs-Schicht mit einer Dicke von 5-10 nm
Dicke vor. Dies ist im Einklang mit einer theoretisch minimalen logarithmischen Oxidation
reinen Zr bei T < 300 °C nach Literaturangaben von P. Kofstad [125] und mit einer von
S. Buzzi et al. [126] fiir eine dhnliche Legierung publizierten Oxidschichtdicke von 7-8 nm.

Bei Al ist die Situation allerdings unterschiedlich, da es als einziges Element Einfliisse
eines Oxid-Anteils fiir oberflichenferne Bereiche zeigt. Die Spektren fiir Al-2p in Abb.
4.19 weisen sowohl fiir die Probenoberflache als auch fiir oberflichenferne Bereiche Al;O5-
typische Bindungen auf. Dies trifft fiir beide Legierungsgiiten zu und ist unabhéngig von
den intrinsischen Sauerstoffgehalten der Zr-Ausgangsmaterialien giiltig.

Hervorzuheben ist die iiberraschende Tatsache, dass das gesamte Zr-Vorkommen in ober-
flichenfernen Bereichen sogar im Falle der Probe mit hohem Sauerstoffgehalt ausschlief3-
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Abbildung 4.17: Ubersichtsspektren der Bindungsenergien fiir Vit106a mit 1 at% Si auf
Basis von Zr-Kristallstab (oben) und Zr702 (unten) jeweils fiir Oberflé-
chenbereiche und fiir oberflichenferne Bereiche nach einer Ablation von
100 nm
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Abbildung 4.18: Spektren der Bindungsenergien fiir Zr-3d im oberflichennahen und im
oberflichenfernen Bereich bei einer Tiefe von 45 nm freigelegt durch Ab-
lation: Zr liegt an der Oberflache als ZrO,, im Bulk im metallisch gebun-
denen Zustand vor.
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Abbildung 4.19: Spektren der Bindungsenergien fiir Al-2p im oberflichennahen und im
oberflachenfernen Bereich bei einer Tiefe von 45 nm freigelegt durch Ab-
lation: Al liegt sowohl an der Oberfliche als auch in oberflichenfernen
Bereichen vorwiegend in Form von AlyO3 vor. [120]
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Abbildung 4.20: Der Verlauf der Spektren der Bindungsenergien fiir Zr-3d nach Ablation
in Schritten von 2 nm bis zu einer Tiefe von 30 nm verdeutlicht den Uber-
gang von ZrOy an der Oberflache zu metallischem Zr im oberflichenfernen
Bereich; die Dicke der Oxidschicht an der Oberfliche betrigt ca. 5 nm.
[120]
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lich im reduzierten, d.h. metallisch gebundenen Zustand vorliegt. Sauerstoff kommt nur in
Kombination mit Al vor.

XPS-Experimente mit AMZ4 wurden ebenfalls durchgefiihrt. Das Spektrum der Bin-
dungsenergie fiir Zr-3d zeigt wie bei den Untersuchungen mit Vit106a in oberflachenfernen
Bereichen einen Zustand rein metallischer Bindung und indiziert eine Reduktion des Zr
durch einen Sauerstoffabsorber (sieche Abb. 4.21). Da die Spektren fiir Al-2p in Abb. 4.22
sowohl fiir die Probenoberfléiche als auch fiir oberflichenferne Bereiche Al;Os-typische Bin-
dungen aufweisen, ist anzunehmen, dass auch in AMZ4 der Sauerstoff nur in Kombination
mit Al vorliegt.
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Abbildung 4.21: Spektren der Bindungsenergien fiir Zr-3d in oberflichennahen und in ober-
flichenfernen Bereichen bei einer Tiefe von 100 nm der Legierung AMZ4
im Vergleich zu Vit106a verschiedener Reinheit: Alle Legierungen zeigen
eine ZrOy-Schicht an der Oberfliche und rein metallisch gebundenes Zr in
oberflachenfernen Bereichen.
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Abbildung 4.22: Spektren der Bindungsenergien der Legierung AMZ4 fiir Al-2p in oberfla-
chennahen und in oberflichenfernen Bereichen bei einer Tiefe von 100 nm:
Al liegt sowohl an der Oberfliche als auch in oberflichenfernen Bereichen
vorwiegend in Form von Al;O3 vor.
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4.2 Verfahrenstechnische Neuentwicklungen

4.2.1 Induktives Legieren und Halbzeugherstellung

Die beschriebene Vakuum-Kippgussanlage (siehe Kap. 3.3.1) ermoglicht zuverldssig das
Legieren, Homogenisieren und Gielen von Halbzeugchargen mit einem typischen Gewicht
von 20 g [113]. Der Prozess des Legierens, Homogenisierens und Gielens dauert bei der
Herstellung von AMZ4 erfahrungsgeméafl insgesamt weniger als 120 s. Besonders vorteil-
haft hinsichtlich Heiz- und Homogenisierungsdauer erweist sich die Induktionstechnik des
Ofens. Das hochfrequent wechselnde Induktionsfeld koppelt mit den verwendeten Tiegel-
materialien und deren Chargierung effektiv an und bewirkt eine schnelle Erwdrmung sowie
eine starke Konvektion und Homogenisierung der Schmelze. Energiedispersive réntgen-
spektroskopische (EDX) Analysen bestitigen die Homogenitdt der Chargen. Die gereinigte
Ar-Atmosphére reduziert die Kontamination der Schmelze auf ein Minimum, erhélt die
GFA der Legierungen und erhoht die Standzeit der verwendeten Tiegelkonstruktion aus
Al,O3 mit Glaskohlenstoffeinsatz auf maximal 10 Prozesse. Das Kippen der Prozesskam-
mer um 90 ° zur Uberfithrung der Schmelze in das Werkzeug erweist sich aufgrund der
im Vergleich zu Gasdruck- oder Schleudergussanlagen niedrigen Giefigeschwindigkeit als
giinstig hinsichtlich der Unterbindung scherbedingter friihzeitiger Kristallisation. Ergeb-
nisse von B. Lohwongwatana et al. [127] und C. Way et al. [68, 69] lassen vermuten, dass
mit zunehmender Scherung sowohl die Viskositét als letztlich auch die GFA der Schmelze
herabgesetzt wird. Abb. 4.23 zeigt verschiedene Halbzeugbeispiele und die dazu verwende-
ten teilbaren Kokillen aus Cu. Die Entnahme der Gussteile ist ohne Aufwand moglich. Ein
nennenswerter Verschleifl der Kokillen ist nicht zu beobachten.

Die Option der zusétzlichen Wasserkiihlung der Kokille ermoglicht Abkiihlraten, die
fiir die Herstellung amorpher Halbzeuge in der fiir die verwendete Legierung bekannten
kritischen Dicke ausreichen. Im Hinblick auf die Herstellung geeigneter Mengeneinheiten
zur weiteren Verarbeitung mittels Kaltkammerdruckguss, wurde ein mehrteiliger Kokil-
leneinsatz wie in Abb. 4.24 verwendet. Die Portionierung geschieht in diesem Falle iiber
Verjiingungen am Umfang, die als Sollbruchstellen dienen und zu tonnenférmigen Pellets
fithren.

4.2.2 Kaltkammerdruckguss

Abb. 4.25 zeigt das Ergebnis des in Kooperation mit Firma Nonnenmacher GmbH & Co.
KG, Olbronn-Diirrn, entwickelten Druckgusssystems [128], das die in Kap. 3.3.2 beschrie-
benen Anforderungen und Konzepte beriicksichtigt [113]. Das System besteht aus einer
Prozesskammer und Modulen zur Regulierung der Atmosphére, induktiven Erwédrmung
und pneumatischen Automatisierung.

Die Kernmodule der Anlage befinden sich in der Prozesskammer wie in Abb. 4.26 dar-
gestellt. Die Kammer ist bis zu Driicken von < 10~% mbar evakuierbar und integriert ein
Halbzeugmagazin, eine Station zum induktiven Erschmelzen und einen pneumatisch be-
triebenen Stoflel zur Injektion des Schmelzguts in ein teilbares metallisches Werkzeug mit
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Abbildung 4.23: Kokilleneinsitze zum Gieflen einer Platte (links) und eines Stabs (rechts).
Diese amorphen Halbzeuge dienen der Charakterisierung oder kénnen
mittels TPF sowie spanenden Methoden zu Bauteilen weiterverarbeitet
werden.

Abbildung 4.24: Kokille zum Gieflen eines Stabs mit Sollbruchstellen (links) zur Trennung
und Portionierung in einzelne Pellets (rechts). Amorphe Pellets konnen
z.B. mittels TPF, kristalline Pellets im Druckgussverfahren weiterverar-
beitet werden.
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Abbildung 4.25: Ausfiihrung des Druckgusssystems bestehend aus Prozesskammer (1) und
Vakuumpumpe (2) [128§]
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Abbildung 4.26: Ausfithrung der Prozesskammer im geoffneten Zustand mit der Station
zum induktiven Erschmelzen tonnenférmiger Halbzeuge (1) und dem teil-
baren Werkzeug mit Auswurfvorrichtung (2) [128]
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Abbildung 4.27: Perspektivische Ansicht der Konstruktion der Kernmodule des Druckguss-
systems mit Halbzeugmagazin (1), Halbzeugzufithrung (2), Station fiir das
Erschmelzen der Halbzeuge (3) in einem Induktionsfeld (4) und geteiltes
Werkzeug mit Auswurfmechanismus (5) [128, 129]

Dauerform und Auswerferpaket (sieche Abb. 4.27). Eine Konstruktionszeichnung des Sys-
tems im Léngsschnitt ist in Abb. 4.28 und im Querschnitt in Hohe der Schmelzstation in
Abb. 4.29 dargestellt.

Der Prozess beginnt unter gereinigter Ar-Atmosphére mit der Positionierung des Halb-
zeugs in der Schmelzstation unterhalb der Induktorstirnfliche mit Hilfe eines Schlittens
zur Halbzeugzufithrung. Da bei schmelzmetallurgischen Verarbeitungsverfahren wie dem
des Druckgusses das Material erneut in die Schmelze iiberfithrt wird, konnen kristalline
Halbzeuge massivglasbildender Legierungen genutzt werden. Die induktive Erschmelzung
dauert im Falle tonnenférmiger Pellets aus AMZ4 mit einer Liquidustemperatur von 930 °C
weniger als 5 s. Der Transport der Schmelze in die Kavitédt des Werkzeugs erfolgt unmittel-
bar nach Homogenisierung der Schmelze im Induktionsfeld bei einer Sté8elgeschwindigkeit
von ca. 5 cm/s und einem Einspritzdruck von maximal 8 bar. Sowohl hohere als auch nied-
rigere Transfergeschwindigkeiten beeinflussen das Formfiillverhalten negativ und begiinsti-
gen eine Kristallisation (siehe auch Kap. 4.2.1). Die Schmelze erstarrt je nach Temperierung
des Werkzeugs in < 3 s. Abschliefend wird das Bauteil mit Anguss beim Offnen des Werk-
zeugs mithilfe von Stiften ausgeworfen und aufgefangen. Nach Schliefen des Werkzeugs
kann der néchste Produktionszyklus beginnen. Aufgrund der Anordnung aller Module in-
kl. des geteilten Werkzeugs und des Halbzeugmagazins innerhalb der Prozesskammer mit
Schutzatmosphére ist eine erneute Evakuierung des Werkzeugs nicht notwendig.

Der beschriebene Ablauf des Prozesses wurde in mehreren Reihen von Gief3versuchen er-
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Abbildung 4.28: Konstruktionszeichnung des Druckgusssystems im Léngsschnitt mit der

Station zur induktiven Erschmelzung (1) eines Halbzeugs (2) und einem
StoBel zur Injektion (3) der Schmelze in die Kavitdt (4) des Werkzeugs
mit Auswurfmechanismus (5); die Atmosphére in der Prozesskammer kann

durch ein Ventilsystem (6), eine Vakuumpumpe (7) und ein Inertgasreser-
voir (8) eingestellt werden [128, 129]
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Abbildung 4.29: Konstruktionszeichnung des Druckgusssystems im Querschnitt mit der
Station zur Erschmelzung (1) eines Halbzeugs (2) mit Hilfe eines Fla-
cheninduktors (3), der Halbzeugzufiihrung (4) und dem Halbzeugmagazin
(5) [128, 129]
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Abbildung 4.30: Gussteil aus Versuchen zum Formfiillverhalten: Sowohl Form als auch an-
grenzende Spalte in der Werkzeugtrennebene sind gefiillt.

arbeitet. Die Abb. 4.30, 4.31 und 4.32 zeigen Demonstratoren aus Experimenten des Form-
fiillverhaltens und des Einflusses unterschiedlicher Prozessatmosphéren. Bei sehr niedrigen
Viskosititen der Schmelze durch starke Uberhitzung fiillt die Schmelze nicht nur das Werk-
zeug sondern auch Trennebenenspalte mit einer Breite von < 100 pgm. Der Vergleich der
Oberfliachen der Gussteile in Abb. 4.31 verdeutlicht die Notwendigkeit einer Reinigung der
Prozessatmosphiire durch Evakuierung auf ~ 1072 mbar und Wiederbefiillung der Kammer
mit Ar-Inertgas.

Untersuchungen von Demonstratoren aus AMZ4 bestétigen, dass sich das Verfahren fiir
die Herstellung amorpher Gussteile massivglasbildender Legierungen eignet (siehe Diffrak-
togramm in Abb. 4.33). Das in Unterkiihlungsexperimenten bestimmte Zeitfenster fiir die
Verarbeitung von AMZ4 von maximal 20 s (siehe Kap. 4.1.2) wird im vorgestellten Prozess
mit einer Dauer von etwa 3 s eingehalten. Eine entsprechend hohe Abkiihlrate gewéhrleis-
tet einen Temperaturverlauf, der den kritischsten Kristallisationszeitpunkt von 4,3 s geméf
des ermittelten kontinuierlichen ZTU-Diagramms (sieche Abb. 4.16) umgeht. Im Vergleich
kalorimetrischer Untersuchungen einer Referenzprobe und eines im beschriebenen Verfah-
ren hergestellten Gussteils aus AMZ4 ist der Verlauf des Warmeflusses als Funktion der
Temperaturdanderung nahezu identisch (siehe Abb. 4.33). Lediglich erfolgt das fiir AMZ4
typische zweite Kristallisationsereignis bei der Analyse des Gussteils in einem grofleren
Temperaturintervall als im Falle der Referenz, was sich auch in einer geringeren Kristal-
lisationsenthalpie von -58 J/g gegeniiber -62 J/g (siche Tab. 4.2) bemerkbar macht. Das
entsprechende Diffraktogramm des Gussteils gibt keinen Hinweis auf kristalline Anteile. Bei
Untersuchungen der Mikrostruktur mittels REM und EDX bestéitigen Werteabweichungen
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10 mm

Abbildung 4.31: Gussteile aus AMZ4 hergestellt bei unterschiedlichen Prozessatmosphé-
ren: Ar-Inertgas (links), Evakuierung auf ~ 10~! mbar und Wiederbefiillen
mit Ar-Inertgas (Mitte), Evakuierung auf &~ 1072 mbar und Wiederbefiil-
len mit Ar-Inertgas (rechts)

I
mm ] ?

T

Abbildung 4.32: Instrumentenzeiger aus AMZ4 als Demonstrator amorpher metallischer
Gussteile hergestellt in Endform im Druckgussverfahren [113]

95



4 Ergebnisse der Materialoptimierung und Technologieentwicklung

der einzelnen Analysen in der Groflenordnung der Messgenauigkeit ein homogenes Gefiige
im betrachteten Querschnitt (siche Abb. 4.34). Die beobachteten vereinzelten Sekundér-
phasen mit Abmessungen von wenigen Mikrometern (sieche Abb. 4.34 b) kénnen den ka-
lorimetrisch gemessenen Unterschied in der Kristallisationsenthalpie begriinden, sofern es
sich um kristalline Phasen handelt.

Bei der erfolgreichen Umsetzung des Verfahrens unter Verwendung der massivglasbilden-
den Legierung AMZ4 ist zusétzlich die leichte Ausformbarkeit der Gussteile bemerkenswert,
da diese ein automatisiertes Auswerfen ermoglicht und eine lange Standzeit der Dauerform
begiinstigt. Das von kristallin erstarrenden Legierungen bei konventionellen Giefverfahren
bekannte Anhaften der Gussstiicke unter Reaktion mit dem Werkzeugmaterial ist trotz des
reinheitsbedingten Verzichts auf ein Formtrennmittel nicht zu beobachten.

Aufgrund der positiven Ergebnisse der Demonstratorserien folgte die Fertigung von Pro-
totypen fiir eine mikromechanische Anwendung (sieche Abb. 4.35). Die Gegeniiberstellung
des Gusswerkzeugs und eines damit hergestellten Gussteils in Abb. 4.36 bestétigt die voll-
stindige Fiillung und Abformung der Kavitit durch die MMG-Schmelze. Mikroskopische
Untersuchungen der Oberflichen des Prototypen und des Gusswerkzeugs zeigen eine Ab-
formgenauigkeit von mindestens 10 pm.

Die erfolgreiche Herstellung von Prototypserien unter Verwendung der Legierung AMZ4
und des vorgestellten Formgebeverfahrens erméglicht eine Eignungspriifung hinsichtlich
industrieller Anforderungen. Die Kombination der vorgestellten Entwicklungen seitens der
Materialien sowie der Verfahrenstechnik sollten bisher unerreichte wettbewerbsfahige Pro-
duktkosten erzielen, welche bislang einer der Hauptgriinde fiir das Scheitern der Verwen-
dung amorpher Metalle sind. Ergebnisse von Studien zur mechanischen und korrosiven
Dauerbelastbarkeit der Prototypen kénnen bedingt durch den zeitlichen Rahmen und aus
rechtlichen Griinden in dieser Arbeit nicht vercffentlicht werden.
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Abbildung 4.33: Kalorimetrische Untersuchungen einer Referenzprobe und eines im be-
schriebenen Verfahren hergestellten Gussteils aus AMZ4 mit d&hnlichem
Verlauf; das entsprechende Diffraktogramm im Inset bestétigt den amor-
phen Zustand des Gussteils. [113]
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Abbildung 4.34: a: REM-Aufnahme im Riickstreumodus des Demonstratorgussteils in Zei-
gerform (siehe Abb. 4.32) im Querschnitt. b: Der in Abb. a hervorgehobe-
ne Bereich des sonst homogenen Querschnitts zeigt bei hoherer Auflésung
isolierte Inhomogenitiaten mit Ausmafien von wenigen Mikrometern.

5 mm

Abbildung 4.35: Prototypen amorpher metallischer Gussteile aus AMZ4 mit (oben) und
ohne Anguss (unten) fiir die Anwendung in einer mikromechanischen
Baugruppe
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T O

500 pm

50 um

Abbildung 4.36: Lichtmikroskopische Aufnahme der Werkzeugkavitat (W) und des damit
hergestellten Gussteils (G). W1 und W2 bzw. G1 und G2 geben REM-
Aufnahmen der gekennzeichneten Bereiche bei jeweils hoherer Auflosung
wieder. Die Strukturen der Werkzeugoberfliche werden durch das Gussteil
mit einer Genauigkeit von mindestens 10 ym abgeformt.
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5 Diskussion der Methoden und der
Ergebnisse

5.1 Materialeigenschaften und -optimierung

Seit Beginn der Forschungsarbeiten von Duwez et al. im Jahre 1960 [5, 130] hat sich die
Anwendungen limitierende kritische Dicke d. vollstédndig amorpher Proben von d. = 10
pm im Verlauf der Jahrzehnte auf bis zu mittlerweile d. = 70 mm gesteigert (siche Abb.
1.11 S. 12). Diese Entwicklung ist mit einer zunehmenden Anzahl der Komponenten und
Komplexitit der Legierungen verbunden und duflert sich entsprechend in den Kosten zur
Herstellung. Mit modernen MMG-Legierungen lassen sich zwar Bauteilabmessungen bis
zu mehreren Zentimetern realisieren, die Markteinfithrung der Materialklasse der MMG
als Konstruktionswerkstoff ist aber aufgrund der Produktkosten bislang unwirtschaftlich
[7]. Die Motivation fiir die in dieser Arbeit beschriebene Materialoptimierung war deshalb,
MMG in Anwendungen wettbewerbsfiahig einsetzen zu kénnen. Die Herausforderung dabei
war, ein optimales Verhéltnis von Materialkosten, Materialreinheiten und der resultieren-
den GFA der Legierung zu finden. Einher ging die Entwicklung geeigneter Verarbeitungs-
verfahren, die sich in industriellen Prozessen nutzen lassen.

5.1.1 Mikrostruktur

Der Aspekt der Wirtschaftlichkeit erfordert, eine ausreichende GFA der Legierungen bei
Verwendung von Materialien mit einerseits niedrigeren Kosten, andererseits aber meist
auch hoheren Anteilen an Verunreinigungen zu erreichen. Leider zeigen die Zr-basierten
Legierungen, die aufgrund ihrer thermophysikalischen und mechanischen Eigenschaften
als Konstruktionswerkstoff ein hohes Innovationspotenzial aufweisen, eine deutliche Ab-
héangigkeit der GFA von den Sauerstoffverunreinigungen der verwendeten Zr-Materialien
[57, 56, 55]. Der enthaltene Sauerstoff kann die Kristallisation direkt durch heterogene
Keimbildung an Oxidpartikeln (sieche Abb. 5.1) oder indirekt durch die Unterstiitzung der
Bildung kristalliner Phasen begiinstigen. Im Fall von Ni-haltigen Zr-basierten Legierun-
gen wurden solche kristallisationsbegiinstigten Phasen zunéchst von C.C. Hays et al. [2§]
in Vit1l06a in Form von Entmischungen in stark unterkiihlten Fliissigkeiten als ein der
Kristallisation vorhergehendes Stadium beobachtet (sieche Abb. 5.2). A. Gebert et al. [56]
und D.V. Louzguine-Luzgin et al. [107] konnten dariiber hinaus bei zunehmendem Sau-
erstoffgehalt eine frithzeitige Kristallisation auf eine metastabile Phase des Typs NiZr,
zuriickfiihren.
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Abbildung 5.1: REM-Aufnahme im Riickstreumodus einer Y-mikrolegierten Vit106a-Char-
ge mit sternférmigen Y,Os-Partikeln umgeben von einer amorphen Matrix

Die vorgestellten Ergebnisse der mikrostrukturellen Untersuchungen von Schmelzknop-
fen aus Vit106a (siche Kap. 4.1.1) weisen auf eine &hnliche Problematik hin. Ungiinsti-
ge Abkiihlbedingungen konnen demnach im Fall von Vit106a zu einer Phasenseparation
fithren, die eine von stark tiberséttigten NiZro-dhnlichen Einheitszellen ausgehende Kris-
tallisation verursacht. Daraus resultieren globulare kristalline Inhomogenitdten mit bis zu
makroskopischen Volumenausdehnungen, die von einer amorphen Matrix umgeben sind.

Im Gegensatz zu Vit106a-Chargen, konnten diese Inhomogenitdten bei der Legierung
AMZ4 nicht beobachtet werden. Die entsprechend der Uberlegungen aus Kap. 3.1 gewéhlte
Zusammensetzung ohne Ni fiithrt zu einer Legierung, die auch bei héheren Sauerstoffkon-
zentrationen homogen herstellbar ist. Eine frithzeitige Primérkristallisation ausgehend von
Cu-Zr-Kristallen trat ebenfalls nicht ein.

Bindungsverhaltnisse

Eine mogliche Erklarung fiir eine erhchte Sauerstofftoleranz der untersuchten Vit106a-
Variationen und der Legierung AMZ4 ldsst sich von den Ergebnissen der Analysen der
Bindungsverhiéltnisse ableiten (siche Kap. 4.1.3). Der hierbei iiberraschende Befund ist
das im oberflichenfernen Material der mittels XPS untersuchten Proben ausschliellich im
reduzierten, d.h. metallisch gebundenen Zustand, vorhandene Zr. Der Sauerstoff liegt nur in
Kombination mit Al vor. Demnach reduziert das Al das Zr und die restlichen Komponenten
und bindet die Sauerstoffbestandteile.

Die fiir Vit106a ermittelte Dicke der ZrO,-Schicht an der Oberfliche von 5-10 nm ist
weniger iiberraschend und deckt sich mit anderen Studien zur Oxidation von Zr-basierten
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Arc Molted Specimen

Abbildung 5.2: Aufnahme eines Vit106a-Barrens (unten); eine Phasentrennung ist in der
zugehorigen REM-Aufnahme im Riickstreumodus eines Querschnitts deut-
lich zu erkennen (oben) [28]

MMG [57, 126, 131]. Diese begrenzte Oxidschicht ist auf die Reaktion mit der Atmosphére
zuriick zu fithren und sollte fiir Anwendungen unkritisch sein. Stark oxidierte Oberfléchen
von Zr-Halbzeugen sollten allerdings vor der Verarbeitung abgetragen werden.

Die beobachteten unterschiedlichen Sauerstoffaffinitéten sind in Einklang mit O. Kuba-
schewski [80], nach dessen Aussagen zur Thermodynamik der Oxidbildung die Elemente Al
und Zr gegeniiber den iibrigen Legierungsbestandteilen von Vit106a und AMZ4 negativere
Werte der Bildungsenthalpien fiir das entsprechende Oxid pro Mol Sauerstoff aufzeigen.
Wihrend die Werte pro Mol Sauerstoff fiir die Reaktion mit Al im Vergleich zu Zr bei
Raumtemperatur und auch bei hoheren Temperaturen dhnlich sind (Raumtemperatur:
AGY,0, = -1113 kJ, AGY,,, = -1088 kJ; Verlauf siche Abb. 5.3), weisen alle anderen
Bestandteile wesentlich positivere Bildungsenthalpien und geringere Sauerstoffaffinitéiten
auf. Aufgrund der nachweislich bevorzugten Oxidation von Al ist anzunehmen, dass die
Oxidbildung mit Al kinetisch begiinstigt ist.

Untersuchungen der XPS-Proben mittels XRD und TEM dienten der strukturellen Be-
schreibung der Al-O-Bindungen, ergaben jedoch keine Hinweise auf kristalline Phasen (sie-
he Abb. 5.4). Auch der Fall einer Uberlagerung gebeugter Strahlen der Matrix und mog-
licher Al,O3-Kristalle kann ausgeschlossen werden. Die entsprechende Dunkelfeldanalyse
mit einer auf den Hauptbeugungsring fokussierten Blende zeigt keine Kontraste aufgrund
von Bragg Maxima bedingt durch eine zweite Phase mit Fernordnung. Demnach ist da-
von auszugehen, dass das Al-O in oberflichenfernen Bereichen auf atomarer Skala gelost
ist und eine Kristallisation durch heterogene Keimbildung nicht begiinstigt. Vielmehr ist
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Abbildung 5.3: Standardbildungsenthalpien AG® der Oxide der Elemente Cu, Ni, Nb, Si,
Zr und Al berechnet nach O. Kubaschewski [80]: In dieser Gruppe zeigen
Al und Zr die héchste und Cu die niedrigste Affinitdt gegeniiber Sauerstoft.

anzunehmen, dass das gemeinsame Vorkommen von Al und Sauerstoff eine Kristallisation
insbesondere bei Vit106a aus zwei Griinden verzogert. Zum einen ist der Sauerstoff als In-
itiator fiir die Bildung einer sauerstoffstabilisierten kristallisationsférdernden NiZry-Phase
nicht verfiighar [107, 56]. Zum anderen verzogern die Al-O-Ansammlungen die notwendi-
ge lokale Umverteilung der Elemente bevor sich eine praktisch Al-freie NiZrs-Verbindung
bilden kann [132, 133].

Auch W.H. Wang et al. [109, 19, 108] konnten einen positiven Effekt des Al auf die
GFA im Zr-Cu-System aufgrund einer trégen Kinetik und thermodynamisch unterdriick-
ten Primérkristallisation beobachten (siehe Kap. 3.1). Die hier beschriebene Sauerstoff
absorbierende Funktion des Al ist ein weiterer Vorteil Al-haltiger Zr-Legierungen. Dem-
nach sollte die Rolle des Al in Legierungen des frithen Ubergangmetalls Zr mit spéten
Ubergangsmetallen wie Cu, Ni, Co oder Fe mit geringeren Sauerstoffaffinitiiten vergleich-
bar sein. Ungeeignet scheinen hingegen Legierungen mit Elementen mit im Vergleich zu Zr
deutlich hoheren Sauerstoffaffinititen wie beispielsweise Y. Im Fall von Y-mikrolegiertem
Vit106a mit erhohtem Sauerstoffgehalt weisen Proben in die amorphe Matrix eingebettete
Y,03-Inseln auf. Abbildung 5.1 zeigt eine REM-Aufnahme dieser kristallinen Phase im
Riickstreumodus. DSC-Experimente mit der Legierung zeigen gegeniiber Y-freiem Materi-
al um ca. 15 K verkiirzte Temperaturintervalle der unterkiihlten Schmelze, was vermutlich
auf die Anlagerung kristallisationsférdernder intermetallischer Phasen an die Oxidpartikel
beim Autheizen zuriick zu fithren ist. Dies verdeutlicht eine auf die GFA negative Auswir-
kung einer Oxidbildung.
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Abbildung 5.4: TEM-Aufnahme in Transmission und im Beugungsmodus (siche Inset) ei-
ner amorphen Vit106a-Probe mit 1 at% Si [120]

Das Ausmaf} der GFA-forderlichen Wirkung der Sauerstoff-Absorption ist offensichtlich
abhéngig von den Zusammensetzungen der Legierungen. Einfluss nehmende Faktoren koén-
nen die Erscheinungsform des Sauerstoffs, das Verhéltnis von Absorber- zu Sauerstoffkon-
zentration sowie die bei der jeweiligen Legierung dominierenden Kristallisationsprozesse
sein. Beispiele eingeschrankter Wirkung der Absorber-Funktion von Al lassen sich aus den
Arbeiten mit Zr-basierten Legierungen von C.T. Liu et al. [57], A. Gebert et al. [56] und
X.H. Lin et al. [55] ableiten. Die Kristallisation der unterkiihlten Schmelzen aufgrund sauer-
stoffinduzierter Primérkristalle (siche Liu und Gebert) bzw. die heterogene Kristallisation
an Oxidpartikeln (siehe Lin) konnte in deren Experimenten nicht verhindert werden. Im
Fall von Liu und Gebert konnte ein hohere Al-Konzentration die Bildung der Primérkristal-
le ZrsNiyO bzw. NiZry beintréichtigen und die GFA der Legierungen steigern. Bei Lin liegen
die Sauerstoffverunreinigungen allerdings in Form von schwer 16slichen Zirkonia-Partikeln
vor. Eine wie in der vorliegenden Arbeit beobachtete Absorption von auf atomarer Skala
geloster Sauerstoffatome ist nicht moglich, und eine heterogene Kristallisation kann nicht
verhindert werden.

Empfehlenswert sind weitere XPS-Experimente, um die Funktion der Sauerstoff-Absorp-
tion von Legierungsbestandteilen zu untersuchen und sauerstofftolerante Zusammensetzun-
gen zu finden. Interessant sind hierzu beispielsweise Ti-haltige Legierungen wie Vit1l, Vitlb
(Zrg4BegsTi11CuygNiyg) und Vit105 (Zrsg 5Cuy79Nijg Al Tis). Eine Absorber-Funktion des
Al kann hingegen bei Legierungen mit hohem Cu-Anteil wie Vit101 (Cuy;Tiz4Zr11Nig) mit
Hilfe von XPS-Analysen wegen einer Uberlagerung der Intensititsmaxima bei Cu-3p und
Al-2p Bindungen nicht eindeutig iiberpriift werden. Unter diesen Voraussetzungen ist nur
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eine Interpretation auf Basis der Bindungszustédnde der iibrigen Komponenten moglich.

5.1.2 Thermophysikalische Eigenschaften

Besonderer Beachtung bei der Evaluation der Legierungen bedarf die Tatsache, dass AMZ4
auf der kommerziellen Zr-Legierung Zr705 mit technischer Reinheit basiert. Typische An-
wendungen von Zr705 aufgrund des hohen Korrosionswiderstands sind Kessel fiir die che-
mische Industrie. Im Gegensatz zur Reinheit von AMZ4 beziehen sich die fiir Vergleiche
genutzten Literaturangaben meist auf Legierungen, die ausgehend von Reinelementen her-
gestellt wurden. Bei der Verwendung des in Kap. 3.1 beschriebenen Ausgangsmaterials
Zr705 wird ein hoherer Sauerstoffgehalt in Kauf genommen, um die Materialkosten der
Legierung entscheidend senken zu konnen. Die Vorteile gegeniiber dem gewohnlich rein
verwendeten Zr bestehen jedoch nicht nur in um einen Faktor 10 geringeren Materialkos-
ten, sondern duflern sich auch durch die bessere Verfiigbarkeit und die Vereinfachung des
Herstellprozesses aufgrund der enthaltenen Nb-Beimengung. AMZ4 ist eine quasi-ternére
Legierung, die in Induktionstfen hergestellt werden kann und eine fiir die Verarbeitung zu
amorphen Gussartikeln ausreichende GFA aufweist.

Vergleichsmoglichkeit der GFA durch den DTA-Eigenbau

Der Eigenbau eines DTA-Systems war eine der Herausforderungen im Rahmen der Arbei-
ten zur Materialcharakterisierung. Der Aufbau nach dem in Kap. 3.2 vorgestellten Konzept
eignet sich zur Erstellung von kontinuierlichen ZTU-Diagrammen und ermdoglicht die Be-
stimmung des Prozessfensters fiir die schmelzmetallurgische Verarbeitung der untersuchten
Legierungen.

Wesentlicher Unterschied der entwickelten Messmethode im Vergleich zu Standardme-
thoden (siehe Kap. 2.2.2) wie elektromagnetische oder -statische Levitation (behélterlos,
Abkiihlraten von ~ 10 K/s) [83, 27, 85] oder temperaturgesteuerte Differenzialkalorimetrie
(Tiegel-basiert, Abkiihlraten von ~ 3 K/s) besteht in der Relevanz fiir den beabsichtigten
Formgebungsprozess des Druckgieflens (Kokillen-basiert, hohe Abkiihlraten). Im Hinblick
auf die Erarbeitung der Parameter Verarbeitungstemperatur und maximal verfiigbare Zeit
fiir die Formgebung im Druckgussprozess ohne einsetzende Kristallisation lassen sich in
dem verwendeten DTA-System Unterkiihlungsexperimente realisieren, die bei Abkiihlra-
ten von bis zu 12 K/s einen Kristallisationseinfluss durch den Kontakt der Schmelze mit
der Tiegeloberflache beriicksichtigen. Im Vergleich der Methoden anhand von Experimen-
ten mit Vit106a sind die gemessenen Unterkiihlungen von bis zu 150 K noch gleich, jedoch
ist im Fall des mittels ESL-Verfahren ermittelten isothermen ZTU-Diagramms eine ers-
te Kristallisation bei ungefihr 30 s (siche Abb. 3.1 S. 52) im Gegensatz von ca. 10 s
im kontinuierlichen ZTU-Diagramm (siehe Abb. 4.16 S. 78) zu beobachten. Wihrend die
Levitationsversuche der Grundlagenforschung dienen, sind die Werte der kontinuierlichen
Messungen relevant fiir die MMG-Verarbeitungsverfahren.

Die Ubertragbarkeit der Messwerte auf ein Prozessfenster fiir die Verarbeitung im vor-
gestellten Kaltkammer-Druckgussverfahren wurde auf Basis des kontinuierlich ermittelten
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ZTU-Diagramms fiir AMZ4 nachgewiesen. In den Versuchsreihen konnten verschiedene
Demonstratoren und Prototypen mit komplexen Geometrien im ermittelten Prozessfenster
erfolgreich amorph hergestellt werden (siehe Kap. 4.1.2 und Abb. 4.33 S. 97). AMZ4 zeigt
eine fiir hochrein hergestellte ternére oder quaternire Legierungen im Zr-Cu-Al-System
iibliche GFA, obwohl es auf Zr technischer Reinheit basiert [109, 108, 19]. Dariiber hinaus
ist nicht auszuschlieBen, dass ein geringerer Gehalt an Sauerstoffverunreinigungen der fiir
die Herstellung verwendeten Materialien zu einer niedrigeren Keimbildungs- und Wachs-
tumsrate, trageren Kristallisationskinetik und letztlich zu einer hoheren GFA dieser Legie-
rungszusammensetzung fithrt. In diesem Fall muss die hohere GFA allerdings sowohl durch
hohere Zr-Kosten als auch einem hoheren Aufwand zur Herstellung im Lichtbogenverfah-
ren erkauft werden (siehe Kap. 3.1). Ein alternativer Ansatz zur Steigerung der GFA von
AMZ4 kann das Zulegieren einer weiteren Komponente sein, wie im Anschluss diskutiert.

Im Vergleich zu AMZ4 findet bei der Legierung Vit106a eine Kristallisation zu spéte-
ren Zeitpunkten und bei groferer Unterkiithlung statt (siche Abb. 4.16 S. 78). Die hohere
GFA von Vitl06a ist vermutlich bedingt durch die zusétzliche Stérung der Kristallbil-
dung durch ein weiteres Element dieser fiinfkomponentigen Legierung. Eine Minderung
der GFA aufgrund erhohter Sauerstoffgehalte war bei Vit106a im Rahmen der Unterkiih-
lungsexperimente nicht festzustellen. Die ermittelten kontinuierlichen ZTU-Diagramme
kennzeichnen dhnliche Umwandlungszeitpunkte und -temperaturen fiir die untersuchten
Vit106a-Chargen basierend auf hochreinem Zr und Zr geringerer Reinheit. Auszuschliefen
ist ein dominanter Einfluss heterogener Keimbildung an den Oberflichen der Schmelzen, da
die Kristallisation Zr-basierter Legierungen mafigeblich durch homogene Keimbildung und
Kristallwachstum bestimmt wird. Dies bestétigen Unterkiihlungsexperimente mit Vitl bei
denen die ZTU-Diagramme fiir Versuche in Grafittiegeln bzw. mittels ESL iibereinstimmen
[134, 135]. Es ist vielmehr anzunehmen, dass die in Kap. 5.1.1 beschriebene Sauerstoff-
Absorber-Funktion des Al die Kinetik und Thermodynamik der Kristallisationsprozesse
im Sinne einer gesteigerten Sauerstofftoleranz positiv beeinflusst und somit zu einer ho-
heren GFA fithrt. Da die Reduktion des Zr und die Losung des Al,O3 nachweislich im
Volumen oberflichenferner Bereiche stattfindet, ist der negative Einfluss des Sauerstoffs
auf das Kristallisationsverhalten global geschmaélert und die GFA der verunreinigten Le-
gierung bewahrt.

Fragilitdt als Indikator der Kinetik

Die Ergebnisse der Unterkiihlungsexperimente mit AMZ4 und Vit106a spiegeln sich weni-
ger in der Thermodynamik als in den ermittelten Werten der Fragilitiat wider. Der Fragi-
litdtsparameter D* von 13,6 im Fall von AMZ4 deutet im Vergleich zu Vit106a mit einem
Wert von 19,7 auf eine schnellere Kinetik hin [49], ist jedoch vergleichbar mit anderen
quaternéren massivglasbildenden Legierungen (sieche Abb. 5.5) [73, 119].

Der Vergleich der GFA und Fragilitit der Legierungen ldsst vermuten, dass eine triage
Kinetik insbesondere bei hohen Sauerstoffkonzentrationen foérderlich fiir die GFA ist. Es
ist daher nicht auszuschlieflen, dass eine Weiterentwicklung von AMZ4 hinsichtlich einer
trageren Kinetik zu einer Steigerung der GFA fiihrt. Ein Entwicklungsansatz fiir eine ver-
besserte GFA durch die Hemmung der Kristallisationskinetik besteht in der Addition eines

106



5 Diskussion der Methoden und der Ergebnisse
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Abbildung 5.5: Werte des Fragilitdtsparameters D* als Funktion der Anzahl der Kompo-
nenten: Je komplexer die Legierung desto hoher D* mit Ausnahme von
Mg65CUQ5Y10. [73]

weiteren Elements [136]. Abgesehen von thermodynamischen Auswirkungen ist die Beimen-
gung von Si aufgrund des Atomradiusunterschieds zu den Radien der AMZ4-Komponenten
interessant (rz, = 160 pm, ry, = 143 pm, ro, = 128 pm, rg; = 118 pm). Si ist kleiner als
die Elemente in AMZ4 und sollte zu einer hoheren Packungsdichte fithren. Daraus resultie-
rende hohere Viskositdten der unterkiihlten Schmelze beeintrichtigen die Atommobilitét
und stabilisieren den fliissigen Zustand. Eine dhnliche Verteilung der Atomradien ist bei
Vitl zu finden (rz, = 160 pm, rp; = 147 pm, r¢,, = 128 pm, ry; = 124 pm, rg. = 112 pm,
siehe Kap. 2.1.1), der Legierung auf Zr-Basis mit der hochsten GFA. Eine Steigerung der
GFA durch Si-Addition konnte auch bei den Legierungen CusgZrysAl;, Zry;CugyAlg und
Cuy;TiseZri1 Nig beobachtet werden [137, 138, 139].

Des Weiteren hat sich Si unkritisch hinsichtlich erhchter Sauerstoffgehalte bei Unter-
suchungen der GFA von Vit106a-Variationen mit unterschiedlichen Reinheiten erwiesen
(sieche 4.1.3). Die Sauerstoffaffinitdt ist im Vergleich zu Al, der Vit106a-Komponente mit
der hochsten Affinitét, deutlich geringer (siehe Abb. 2.4 S. 18). Eine Beeintrichtigung
der Sauerstoff-Absorber-Funktion des Al in AMZ4 ist daher nicht zu erwarten. Die Mi-
schungsenthalpien AH,,;, von Si und den Elementen in AMZ4 sind z.T. deutlich negativ
(AHniz,a1-si = -19; AHpiz cu—si = -19; AH, 0. 20— 50 = -84 kJ /mol) [137], was eine Nahord-
nung begiinstigt und die fliissige Phase stabilisiert. Dariiber hinaus kann eine Si-Addition
die Priméarkristallisation von Cu-Zr-Phasen in Zr-Cu-basierten Legierungen beeintrachti-
gen und deren GFA steigern [138]. Durch den Schmelzpunkt von T,, g; = 1410 °C und die
Abwesenheit hochschmelzender Verbindungen von AMZ4-Komponenten und Si-Anteilen
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weniger at% sollte die Herstellung im vorgestellten induktiven Legierverfahren moglich sein.
Aufgrund der Loslichkeit von Si in Cu von mehreren at% konnte eine Cu-Si-Vorlegierung
eingesetzt werden.

Thermodynamik

Weniger die Kinetik als eine giinstige Thermodynamik sichert die gute GFA von AMZ4
mit einer d. > 5 mm. Dies resultiert aus einer geringen treibenden Kraft zur Kristallisation
aufgrund eines geringen Unterschieds der freien Energie zwischen der unterkiihlten Fliis-
sigkeit und des Kristalls, ausgehend von einer geringen Schmelzentropie (siehe Abb. 4.13 S.
75 und 2.6 S. 20) [32]. Es ist nicht auszuschlieBen, dass die Addition weiterer Komponenten
wie z.B. Si zu einer weiteren Stabilisierung der unterkiihlten Schmelze fiihren kann. Des-
halb sollte die Uberpriifung hinsichtlich Thermodynamik und daraus resultierender GFA
vorteilhafter Variationen der Legierung AMZ4 Gegenstand anschlieSender Forschungsak-
tivitdten sein.

5.2 Technologieentwicklung

Die in Kap. 4.2.1 vorgestellten verfahrenstechnischen Fortschritte umfassen sowohl die
Prozesstechnik zur Herstellung von Halbzeugen als auch der formgebenden Weiterverar-
beitung. Die Bereitstellung dieser Verfahren und Anlagen sind grundlegend fiir die Fer-
tigungskette von MMG-Artikeln. Die Diskussion funktionaler und ckonomischer Aspekte
der Innovationen geschieht hinsichtlich typischer Feingussanwendungen.

5.2.1 Induktives Legieren und Halbzeugherstellung

Das Legieren und die Portionierung in der beschriebenen Vakuum-Kippgussanlage stellt
eine reproduzierbare Mdoglichkeit dar, verschiedene Halbzeuge in einem leicht zu handha-
benden Ablauf herzustellen. Ausgehend von den einzelnen Komponenten erfolgt zunédchst
mit Hilfe der Induktionsofentechnik ein schnelles Legieren und Homogenisieren der Schmel-
ze sowie konsekutives Giefien in eine Halbzeugform (siehe Abb. 4.23 S. 88 und 4.24 S. 88).
Dabei erwies sich die Atmosphére der Ofenkammer als kritisch fiir die Qualitdt der Guss-
teile sowie fiir die Standzeit der Tiegeleinsétze aus Glaskohlenstoff. Zielfithrend sind eine
Evakuierung auf Restdriicke im Bereich von 10™2 mbar und die Verwendung des Inertgases
Ar der Reinheit 4.8.

Zur Herstellung groflerer Mengen soll zukiinftig eine analog modifizierte Vakuum-Kipp-
gussanlage genutzt werden (sieche Abb. 5.6). Bei einem Tiegelvolumen von < 370 ml und
Kiivettenabmessungen bis ¢125 mm und einer Lange < 220 mm koénnen in dieser Anlage
bis zu 2,5 kg AMZ4 legiert und abgegossen werden. Die maximal mogliche Menge héngt zu-
sdtzlich von der gewiinschten Halbzeugform und der dafiir benotigten Kokillenkonstruktion
ab. Bei maximaler Chargierung mit AMZ4 und einem Halbzeuggewicht von 2-3 g konnte
das Nest beispielsweise eine Matrix mit 10 x 10 x 10 Kavitédten plus Anguss bereithalten.
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Abbildung 5.6: Induktive Vakuum-Kippgussanlagen mit einem Tiegelvolumen von 10 ml

(rechts) bis 370 ml (links)

Der grofle Bauraum der Kiivettenkammer erlaubt zusétzlich eine Integration einer was-
sergekiihlten Kokille zur Herstellung amorpher Halbzeuge fiir die spanende Verarbeitung
oder das thermoplastische Formen [93]. Im Fall der kleineren Kippgussanlage wurde eine
Wasserkiihlung der Kokille auch ermdoglicht, allerdings beschriankt sich das verbleibende
Volumen fiir die Kavitit auf Materialproben mit einem Volumen von < 10 cm? (siehe Abb.
4.23 S. 88). Bei groferen AMZ4-Chargen mit bis zu 200 kg bietet sich die Nutzung einer
Leicomelt®-Kalttiegelanlage an (siche Abb. 3.5 S. 57).

5.2.2 Horizontaler Kaltkammer-Vakuum-Druckguss

Das vorgestellte Kaltkammer-Vakuum-Druckgussverfahren in horizontaler Anordnung al-
ler Module ist eine in dieser Form bisher ungenutzte Moglichkeit der Formgebung von
MMG-Artikeln. Die Untersuchungen der unter Verwendung der Legierung AMZ4 gegosse-
nen Demonstratoren und Prototypbauteilen bestétigen die erfolgreiche Herstellung amor-
pher Gussteile mit einer Abformgenauigkeit der Werkzeugkavitit von mindestens 10 pm
(siche Abb. 4.33 und 4.36 auf S. 97 bzw. 99). Die Kontamination der Materialien ist
bei der vorgestellten Ausfithrung des Druckgussverfahrens gegeniiber Konstruktionen mit
Kaltkammerprinzip, die eine von dem Einspritzkanal getrennte Einheit zum Erschmelzen
des Halbzeugs oder ein Reservoir mit Schmelzgut aufweisen [140, 97|, auf ein Minimum
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reduziert. Dies wird durch die schnelle Erschmelzung eines an die Kavitidt angepassten
Halbzeugs direkt im Einspritzkanal und dem konsekutiven Abguss ermoglicht. Weitere
wesentliche Vorteile der horizontalen Anordnung der Module in Reihe sind die kurze Pro-
zessdauer sowie die Tauglichkeit fiir einen Serienprozess mit einer Taktzeit von ca. 15 s.

Das Verfahren steht mit realisierbaren Gussteilabmessungen von mehreren Millimetern
offensichtlich in Konkurrenz zum Feinguss von Metallen oder dem Metallpulver-Spritz-
gieen (MIM). Hinsichtlich der erzielbaren mechanischen Eigenschaften (ca. 2 GPa Fes-
tigkeit, 2 % elastische Dehnung) und der Produktkosten sollten Druckguss-Artikel aus
AMZ4 jedoch gegeniiber Feingussteilen aus Cu-Be (ausgehértet ca. 1,3 GPa Festigkeit und
1 % elastische Dehnung) und MIM-Teilen (je nach Material bis zu 1 GPa Festigkeit) ei-
ne hochwertigere und giinstigere Alternative darstellen. Das in Kap. 4.2.2 beschriebene
Druckgussverfahren erméoglicht eine schnellere, reproduzierbare und automatisierbare Her-
stellung komplexer Bauteile in einem Schritt, wihrend MIM- und Feingussartikel einen
mehrstufigen aufwindigen Produktionsprozess durchlaufen miissen (siehe Kap. 1.2.1). Die
optimierten Produktionsverhéltnisse zusammen mit der entwickelten Legierung AMZ4 er-
lauben einen MMG-Druckguss, der giinstiger als der Feinguss oder die MIM-Verarbeitung
konventioneller kristalliner Legierungen sein sollte. MM G-Druckgussteile sollten insbeson-
dere bei mit abnehmender Gussteilgrofie sinkenden Materialkostenanteilen aufler Konkur-
renz kostengiinstig sein. Die Grenze der Wirtschaftlichkeit liegt vermutlich im Bereich der
kritischen Dicken, in der Bauteile vollstdndig amorph hergestellt werden kénnen.

Besondere Aufmerksamkeit bei der Anwendung der Methode bedarf die Atmosphéren-
abhéngigkeit der Gussteilqualitdt und die damit verbundenen Anforderungen an die Va-
kuumtechnik. Zudem stellen die Materialeigenschaften massivglasbildender Legierungen
Konstrukteure von Giefiwerkzeugen vor neue Herausforderungen. Viskositédten und Tem-
peraturen der Schmelzen bewegen sich in GréBenordnungen, die eine Ubertragung der
Kenntnisse vom konventionellen Gieflen kristallin erstarrender Metalle bzw. der Kunst-
stofftechnik nur bedingt zulassen.

Aufgrund eines kunststoffahnlichen Fliefl- und Erstarrungsverhalten massivglasbilden-
der metallischer Schmelzen wurde der Versuch einer Gusssimulation mit Hilfe der Software
Autodesk Moldflow Insight durchgefiihrt. Das Programm dient gewthnlich der Darstel-
lung von Verarbeitungsparametern wie Temperatur-, Viskositdts- und Dichteverteilung so-
wie von Fliefl- und Schergeschwindigkeiten in den fiir Polymere typischen Wertebereichen
der Materialeigenschaften. Eine Simulation wurde fiir die Formfiillung einer balkenférmi-
gen Geometrie mit einem mittigen Angusspunkt unter Verwendung der Materialparameter
von Vit106a durchgefithrt und ist in Abb. 5.7 dargestellt [141]. Die gewonnenen Ergebnis-
se basieren auf Extrapolationen der um etwa eine Groéflenordnung niedrigeren Verarbei-
tungstemperaturen und Warmeleitfahigkeiten von Polymeren im Vergleich zu Zr-basierten
MMG (siehe Tab. 2.1 bzw. [9]). Bei Gielversuchen mit derselben Geometrie mit konven-
tionellen Legierungen war ein mit der Simulation vergleichbares Formfiillverhalten mit der
kritischsten Stelle im vom Anguss entferntesten diinnsten Querschnitt zu beobachten. Die
Anpassung eines Simulationsprogramms auf die Materialeigenschaften der MMG und die
Verifizierung in Gieflversuchen muss jedoch Gegenstand zukiinftiger Forschungsarbeiten
sein.
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Abbildung 5.7: Simulation der Formfiillung einer balkenférmigen Geometrie mit einer
Vit106a-Schmelze bei einem mittigen Anguss; der Farbton gibt den Fiill-
zeitpunkt der entsprechenden Stelle wider (blau = Beginn der Befiillung,
rot = Ende) [141]
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6 Zusammenfassung und
Schlussfolgerungen

Die vorangegangenen Untersuchungen und Entwicklungen verdeutlichen die Komplexi-
tat der Herausforderungen, massivglasbildende metallische Legierungen als Konstruktions-
werkstoff Anwendungen zugéinglich zu machen. Die mangelnde Verfiigharkeit sowohl von
wirtschaftlichen MM G-Legierungen mit ausreichender GFA als auch geeigneter Verfahrens-
technik fiir die Halbzeugherstellung und Formgebung erschwerten bislang die Substitution
kristalliner metallischer Werkstoffe durch MMG. Die vorgestellte MMG-Legierung AMZ4
sowie die Verfahren zur Halbzeugfertigung und schmelzmetallurgischen Formgebung sind
Innovationen, die die an sie gestellten Prozess- und Wirtschaftlichkeitsanforderungen erfiil-
len und fiir Konstruktionen genutzt werden kénnen. Die Vorteile und Alleinstellungsmerk-
male der MMG-Technologie kénnen dadurch gezielt fiir Anwendungen genutzt werden.

6.1 Materialpotenzial

Materialcharakterisierung und -optimierung

Angesichts der Notwendigkeit einer wirtschaftlichen massivglasbildenden metallischen Le-
gierung mit ausreichender GFA wurde AMZ4 mit der Zusammensetzung Zrsg 3Cuag sAlig 4
Nby 5 (at%) entwickelt. AMZ4 ist eine Legierung ohne das krebserregende Be und unter-
scheidet sich dadurch wesentlich von der kommerziell am weitest verbreiteten Legierung
Vitreloy 1. AMZ4 enthélt auflerdem kein Ni, um einer durch Sauerstoffbestandteile be-
giinstigten Primérkristallisation von NiZrs-dhnlichen Phasen vorzubeugen und dadurch
die Sauerstofftoleranz der Legierung zu erhohen. Positiver Nebeneffekt ist eine verbesserte
Biokompatibilitét.

Der Kostenvorteil von AMZ4 gegeniiber anderen MMG sowohl hinsichtlich der Mate-
rialkosten als auch bei der Herstellung der Rohlegierung wird durch die Verwendung der
kommerziellen Zr-Nb-Vorlegierung Zr705 technischer Reinheit ermoglicht. Die Material-
kosten fiir die Vorlegierung sind bei ca. 10-fachem Sauerstoffgehalt der Vorlegierung im
Vergleich zu reinen Zr-Kristallstdben um ein 10-faches niedriger. Bei insgesamt etwa 3/4
Massenanteil von Zr und Nb in AMZ4 bestimmt der Kostenanteil dieser Elemente wesent-
lich den Legierungspreis.

Ein weiterer Vorteil der Vorlegierung ist das bereits gelost vorliegende hochschmelzende
Nb. Das Zulegieren der weiteren Komponenten Cu und Al kann dadurch bei deutlich
kiirzeren Prozesszeiten zur Homogenisierung der Schmelze und niedrigeren Temperaturen
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als im Vergleich zu Hochtemperatur-Plasmaschmelzverfahren in Lichtbogenofen erfolgen.
Das vorgestellte Legierverfahren mit Erschmelzung im Induktionsofen erwies sich zudem
als eine Moglichkeit, groflere Mengen der Rohlegierung homogen herzustellen.

Die Entwicklung eines speziellen DTA-Systems dient der Untersuchung der Kristallisati-
onsverhalten von Legierungen in Unterkiihlungsexperimenten mit Kiihlraten bis zu 12 K/s.
Die fiir AMZ4 und Vit106a ermittelten kontinuierlichen ZTU-Diagramme erméglichen den
Vergleich der GFA und geben die verfiigharen Zeitfenster fiir die schmelzmetallurgische
Verarbeitung zu amorphen Bauteilen vor. Die thermophysikalischen Analysen von AMZ4
zeigen, dass die GFA aufgrund einer giinstigen Thermodynamik gegeben ist. Die Fragilitit
als Kennwert der Kinetik ist vergleichbar mit anderen vierkomponentigen Legierungen.
Verschiedene Gieflexperimente bestétigen, dass amorphe Proben von AMZ4 mit einer kri-
tischen Dicke von mindestens 5 mm hergestellt werden kénnen. In Anbetracht des hohen
Sauerstoffgehalts mit bis zu 1 at% des bei der Herstellung von AMZ4 verwendeten Zr
technischer Reinheit ist die gegebene GFA ein Indiz fiir eine hohe Sauerstofftoleranz dieser
Zr-basierten Legierung.

Sauerstoff absorbierende Funktion des Aluminiums

Analysen der Bindungsverhéltnisse der Elemente in Vit106a und AMZ4 mittels XPS deu-
ten daraufthin, dass Al in den Legierungen eine Sauerstoff absorbierende Funktion zeigt.
Da das oberflichenferne Zr im metallischen Zustand vorliegt, absorbiert Al nicht nur den
Sauerstoff, sondern kann zudem andere Legierungskomponenten reduzieren. Es ist anzu-
nehmen, dass die auf atomarer Skala gelost vorliegenden Al-O-Bindungen keine frithzeitige
Kristallisation durch heterogene Keimbildung provozieren, sondern die Kristallisationspro-
zesse durch kinetische und thermodynamische Faktoren beeintrachtigen. Folglich kann eine
gewisse Zugabe von Al forderlich fiir die Sauerstofftoleranz und die GFA glasbildender Le-
gierungen sein. Dies kann in der Entwicklung neuer Legierungszusammensetzungen mit
erhohter GFA genutzt werden oder wie im Falle von AMZ4 den kostengiinstigen Einsatz
einer kommerziellen Vorlegierung technischer Reinheit als Ausgangsmaterial fiir die Halb-
zeugherstellung ermoglichen.

Verwertung

Die Kombination der thermophysikalischen und 6konomischen Eigenschaften von AMZ4
ist ein Alleinstellungsmerkmal dieser massivglasbildenden metallischen Legierung. Da sich
die nominelle Zusammensetzung von AMZ4 ohne Beteiligung von Be und Ni sowie des
nicht vernachldssigbaren Sauerstoffgehalts auch von anderen Zr-basierten Legierungen [43,
142, 143, 44, 144, 45, 145] unterscheidet, stellt es im patentrechtlichen Sinne eine Erfindung
dar. Aufgrund der potenziellen Verwertungsmoglichkeiten hat die Universitiat des Saarlan-
des ein Schutzrecht beim Européischen Patentamt beantragt. Die Patentanmeldung mit
dem Aktenzeichen EP 11 009 331 [146] dient der Sicherung vor Missbrauch und der Ver-
marktungsmoglichkeit der Legierung und der damit verbundenen Produkte.

113



6 Zusammenfassung und Schlussfolgerungen

6.2 Technologische Innovationen

MMG sind aufgrund ihrer mechanischen und technologischen Eigenschaften insbesonde-
re fiir Anwendungen interessant, die hochfeste und/oder hochelastische millimetergrofie
Konstruktionsteile mit komplexen Geometrien erfordern. Ausgereizter Stand der Technik
zur Herstellung solcher Teile aus kristallinen Legierungen ist der Feinguss von Cu-Be-
Legierungen. Feingussteile sind MMG-Bauteilen jedoch nicht nur mechanisch unterlegen,
sondern ist ihre Herstellung zusétzlich mit hoherem Aufwand verbunden. Die Entwicklung
von Verfahren zur Halbzeugfertigung und Formgebung massivglasbildender metallischer
Legierungen geschah deshalb mit Fokus auf eine Alternative fiir Feingussartikel.

Halbzeugherstellung

Das beschriebene Kippgussverfahren mit induktiver Erschmelzung ermdoglicht die repro-
duzierbare Herstellung von Halbzeugen und erweist sich zudem als giinstig beziiglich der
Handhabung sowie der Homogenitédt des Materials. Die Halbzeuggeometrie kann durch
die Moglichkeit der Verwendung unterschiedlicher Kokilleneinséitze hinsichtlich der An-
forderungen der weiterverarbeitenden Methoden angepasst werden. Eine Verunreinigung
der Materialien wiahrend der Verarbeitung in einer gereinigten Ar-Inertgasatmosphére war
nicht zu beobachten. Das Verfahren empfiehlt sich in Verbindung mit Legierungen wie
AMZA4 fiir eine Hochskalierung auf einen industriellen Mafistab der Halbzeugproduktion.

Innovation im Feinguss

Das vorgestellte Druckgussverfahren eignet sich fiir die reproduzierbare Herstellung amor-
pher Bauteile aus AMZ4. Das Verfahren ermdoglicht nicht nur die Herstellung hoherwer-
tiger MMG-Artikel als Konkurrenz zu typischen MIM- und Feingussteilen, sondern stellt
bei der Verwendung von Legierungen wie AMZ4 zudem eine 6konomische Methode dar.
Ein wesentlicher Vorteil der Konstruktion gegeniiber bestehenden schmelzmetallurgischen
Verfahren zur Verarbeitung von MMG [111, 112, 92] besteht in der Tauglichkeit fiir eine
Massenproduktion aufgrund wesentlicher Detaillosungen wie die Anordnung aller Module
innerhalb einer Prozesskammer, eine Schmelzstation fiir an das Werkzeugvolumen ange-
passte Halbzeuge sowie der horizontale Materialfluss. Dies duflert sich unter anderem in
einer minimalen Taktzeit der Teileherstellung von ca. 15 s. Positiver Nebeneffekt ist eine
Minimierung einer méglichen Kontamination der Schmelze.

Da diese Ausfithrung der Formgebung von MMG-Artikeln bisher unbekannt und die
Verwertungsmoglichkeit gegeben ist, hat Firma Nonnenmacher GmbH & Co. KG gemein-
sam mit der Universitdt des Saarlandes eine européische Patentanmeldung fiir den Schutz
der entwickelten SpritzgieSvorrichtung unter dem Aktenzeichen EP 12 000 730 eingereicht
[129].

Diese Innovationen werden den MMG hoffentlich zu einem Durchbruch als Konstrukti-
onswerkstoff verhelfen. Bei steigender Nachfrage und entsprechend sinkenden Kosten ist
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die Substitution mechanisch belasteter Kunststoffanwendungen ein interessanter néchster
Schritt.
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Glossar

Abkiirzung Beschreibung
AMZ4 ZI‘59730112878A110,4Nb1’5 (at%)
BMG Bulk Metallic Glass
DSC Differential Scanning Calorimetry

- Dynamische Differenzialkalorimetrie
DTA Differentielle Thermische Analyse
EDX Energiedispersive Rontgenspektroskopie
EML Elektromagnetische Levitation
ESL Elektrostatische Levitation
GFA Glass Forming Ability - Glasbildungsfahigkeit
MIM Metal Injection Molding - Metallpulverspritzgiefien
MMG Metallisches Massivglas

- engl.: BMG - Bulk Metallic Glass
REM Rasterelektronenmikroskop
SCLR Super Cooled Liquid Region

- Unterkiihlte Schmelze bei Ty < T < T,
TEM Transmissionselektronenmikroskop
TPF Thermoplastisches Formen
VET Vogel-Fulcher-Tamman-Gleichung
Vitl Vitreloy”™ 1: Zry; Begs 5Tiy3 8Cuy2,5Nipg (at%)
Vitlb Vitreloy?™™ 1b: ZryyBessTiy; CuioNiyg (at%)
Vit4 VitreloyTM 4. ZI‘46,75Ti8725CU775Ni10B627,5 (at%)
Vit101 Vitreloy?™ 101: Cuy;TissZr11Nig (at%)
Vit105 VitreloyTM 105: ZI‘5275CU1779N11476A110T15 (at%)
Vit106 Vitreloy”™ 106: Zrs;Cuys 4Nija 6AljgNbs (at%)
Vit106a Vitreloy?™ 106a: Zrsg 5Cuys 6Nij gAlig3Nbag (at%)
XPS Rontgen-Photoelektronen-Spektroskopie
XRD X-ray Diffraction Analysis - Rontgenbeugungsanalyse
Zr702 Zr der Giite R60702 [104]
Zr705 Zr der Giite R60705 [104]
ZTU Zeit-Temperatur-Umwandlungs-Diagramm
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Ubersicht der Festigkeiten und maximal moglicher elastischer Dehnungen
verschiedener Materialklassen. Die angedeuteten Fléachen sind ein Mafl der
elastisch speicherbaren Energie des jeweiligen Materials; Amorphe Metalle
kénnen gegeniiber Stdhlen bzw. Polymeren eine bis zu 8-fache elastische
Energie speichern. [7] . . . . . ... Lo
Uberblick der Festigkeiten und Dichten wichtiger Materialklassen: Die hochs-
ten Druckfestigkeiten erzielen technische Keramiken; metallische Legierun-
gen zeigen die hochsten Zugfestigkeiten aber auch die hochsten Dichten; die
hochsten spezifischen Zugfestigkeiten o /p weisen technische Verbundwerk-
stoffe wie faserverstiarkte Polymere auf [8]. . . . . . . ... ... ... ...
Feingussteile aus einer Cu-Be-Legierung der Firma Nonnenmacher GmbH &
Co. KG in Form eines Kontaktpins (oben links), Zeigers (oben rechts) und
von Umlenkhebeln fiir den Einsatz in mikromechanischen Anwendungen . .
Darstellung des Feinguss-Verfahrens mit Beispielen von Firma Nonnenma-
cher GmbH & Co. KG . . . . . . .. ...
Schematische Darstellung des Metallpulver-Spritzgie3-Verfahrens (MIM)

Schema des Spritzgielens von Kunststoffen: Halbzeuge in Form von Kunst-
stoffgranulat werden iiber eine Schnecke in das Formwerkzeug injiziert. Eine
Heizung am Mantel der Schnecke sowie die durch den Materialvortrieb in
der Schnecke entstehenden Scherkréfte plastifizieren die Halbzeuge in der
Spritzeinheit zu einer homogenen flieBfihigen Masse. Uber eine Angussoff-
nung wird die Masse in die Kavitat der SchlieSeinheit iiberfithrt und in Form
gespritzt. [9] . . . ...
Schematische Darstellung des Streckblas-Verfahrens: 1. Spritzgiefen einer
Preform 2. Plastifizierung durch Erwérmung und Verteilen der Masse iiber
die Gesamtlange der Form durch Vorblasen 3. Strecken und Blasen in End-
form bei erhchtem Druck 4. Auswerfen des erstarrten Blasformteils und
Vorbereitung fir den ndchsten Zyklus [9] . . . . . ... ..o
Temperaturabhiingigkeit der Viskositéit von Silikatglas mit Na*- und Ca**-
Anteilen. Bei ausreichender Unterkiihlung der Schmelze auf T < T erstarrt
die Fliissigkeit zu Glas; der Glasiibergang bei T = T, ist verbunden mit
einem Viskositdtsanstieg auf n > 102 Pas. [11] . . . . ... ... ... ..
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Eigenschaften wie Volumen oder Enthalpie als Funktion der Temperatur
fiir reines Quarzglas und einen Quarzkristall; bei ausreichend schneller Un-
terkithlung der Schmelze entfillt beispielsweise der Volumensprung durch
Erstarrungsschwindung bei der Schmelztemperatur T, [11] . . . . . . . ..
Binéres Phasendiagramm der Elemente Au und Si; die Liquidustempera-
tur ist bei eutektischer Zusammensetzung mit 18,6 at% Si gegeniiber den
Schmelztemperaturen der Reinelemente deutlich herabgesetzt [15] . . . . .
Kritische Dicken verschiedener Legierungen in Korrelation mit dem Erfin-
dungsjahrzehnt; Im Verlauf von 50 Jahren stieg mit der Komplexitéit der
Legierungen die maximal mdégliche Dicke amorpher Proben um mehr als 3
Grofenordnungen [18] . . . . . ..o

Terndres Phasendiagramm der Stoffe A, B und C mit den binéren Eutekti-
ka eq, e; und e3. Die Schmelze einer terniaren Legierung A-B-C mit eutek-
tischer Konzentration E ist bis zu tiefen Temperaturen im thermodynami-
schen Gleichgewicht. [33] . . . . . . . . ... . Lo
Streckgrenze o, als Funktion des Elastizitdtsmoduls E fiir verschiedene Me-
talle und Legierungen; das Verschieben der Konturlinie Jf, /E zur Optimie-
rung der Federeigenschaften fiihrt links oben im Diagramm zu den besten
Federwerkstoffen. [54] . . . . . . .. ..o
Elastisch speicherbare Energie 03 /E als Funktion des Verlustkoeffizienten
fiir verschiedene Metalle und Legierungen. Die beschrifteten Zr-basierten
MMG sind die besten Federwerkstoffe aufgrund der niedrigsten Dampfung
und der hohen Fihigkeit, elastische Energie zu speichern. [54] . . . . . . .
Standardbildungsenthalpien AG® verschiedener Oxide als Funktion der Tem-
peratur nach D.R. Gaskell [58]: In dieser Gruppe zeigt Cu bzw. Fe;0, die
niedrigste und Ca die hochste Affinitdt gegeniiber Sauerstoff. . . . . . . . .
2-dimensionale schematische Ansicht einer Legierung mit fiinf Komponen-
ten; die unterschiedlichen Atomradien erméglichen eine hohe Packungsdich-
te [60] . ..o
Unterschied der freien Energie zwischen fliissigem und kristallinem Zustand
glasbildender Fliissigkeiten; die Energieunterschiede korrelieren mit Ausnah-
me von Mg-Cu-Y mit der kritischen Abkiihlgeschwindigkeit und mit der
Anzahl der Komponenten [63] . . . . . ... ... ... L.
Schematische Darstellung der Eigenschaften unterkiihlter Fliissigkeiten als
Funktion der Temperatur im Vergleich zum kristallinen Zustand . . . . . .
Spezifische Warmekapazitaten unterkiihlter glasbildender Fliissigkeiten und
des kristallinen Zustands als Funktion der Temperatur normalisiert durch
die jeweilige eutektische Temperatur [63] . . . . . .. ... ... ... ...
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Messungen des Warmeflusses von Vitl bei einer Heizrate von 0,167 K/s;
Ty, und T, begrenzen den Bereich der unterkiihlten Schmelze AT, gefolgt
von einer mehrstufigen Kristallisation mit der Gesamtenergie AH, und des
Schmelzereignisses mit der Energie AH; abgegrenzt durch die eutektische
Temperatur T.,; und die Liquidustemperatur T, [46] . . . . . ... .. ..
Zusammenhang der kritischen Abkiihlrate R, und der reduzierten Glasiiber-
gangstemperatur T,, = T,/T; fiir verschiedene glasbildende Legierungen;
eine hohe GFA bzw. niedrige R, korreliert mit einer hohen T, [65]

Zusammenhang der kritischen Abkiihlrate R, und der reduzierten Glasiiber-
gangstemperatur T,, = T, /T; bzw. des Temperaturintervalls AT, =T, —T,
fiir verschiedene glasbildende Legierungen; niedrige R, korrelieren mit einem
hohen AT, und einer hohen T, [66] . . . . . . . . ... ... ... ... ..
Viskositéten verschiedener Fliissigkeiten als Funktion der inversen Tempe-
ratur normiert mit der jeweiligen Glasiibergangstemperatur. Fragile Fliissig-
keiten wie die organische Verbindung o-therphenyl weisen bei Ty < T <'T; =
2:% Viskositatsanderungen von bis zu 15 Groflenordnungen auf; starke Fliis-
sigkeiten wie SiOy-Schmelzen zeigen in dieser logarithmischen Auftragung
der Viskositdaten in einem Arrheniusgrafen einen linearen Zusammenhang
mit der inversen Temperatur [32, 75] . . . . . . .. .. ...
Schematische ZTU-Diagramme fiir binére Legierungen (a), Legierungen Me-
tallischer Glaser (b) und Metallischer Massivglédser mit hoher GFA (c); die
Temperaturverlidufe stellen Abkiihlraten von 10° K/s (RQ) bzw. 10* K/s
(SQ) dar [14] . . . . .
Schematische Darstellung der Analyse mittels XPS: Die Bestrahlung einer
Probe mit Rontgenstrahlen mit der Energie E,;, verursacht aufgrund des
photoelektrischen Effekts die Emission von Photoelektronen mit einer kine-
tischen Energie Ep; . . 0 0 0 0 0 o oo oo
Schematische Darstellung eines Systems zur elektromagnetischen Levitati-
on metallischer Schmelzen nach D.M. Herlach et al. [83]: Im Zentrum einer
evakuierbaren Messkammer befindet sich eine konische Induktionsspule in
deren Magnetfeld eine Probe beriihrungsfrei levitiert. Die Erwarmung der
Probe geschieht iiber induzierte Wirbelstrome; die Kiihlung erfolgt in ei-
nem Inertgasstrom. Ein Pyrometer dient der beriihrungsfreien Messung der
Temperatur. . . . . . . ...
Prinzip der elektrostatischen Levitation metallischer Schmelzen im Vakuum
nach T. Meister et al. [84]: Die beriihrungsfreie Positionierung der elektrisch
geladenen Probe zwischen Elektroden geschieht unabhéngig von deren Er-
warmung mit Hilfe eines Lasers. Die Messung der Probentemperatur erfolgt
durch ein Pyrometer. . . . . . . .. .. oL
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i) Prinzipskizze des Legierens im Lichtbogenofen: In einer mit Inertgas ge-
fillten Prozesskammer (1) werden die Reinelemente (2) auf einer wasserge-
kiithlten Bodenplatte aus Cu (3) in einem Plasma (4) erschmolzen. ii) Im
Lichtbogenverfahren hergestellte Halbzeuge in Zigarrenform . . . . . . ..
Verlauf schmelzmetallurgischer Formgebungsverfahren (DC) bzw. des Ther-
moplastischen Formens (TPF) im Vergleich zu einem schematischen ZTU-
Diagramm eines glasbildenden Materials. Mittels der DC-Methode kénnen
Artikel direkt in Endform oder in Halbzeugform fiir anschliefendes TPF
gegossen werden. Der TPF-Prozess umfasst erneutes Erweichen durch Er-
wérmen, Formen bei T, < T < T, im Zeitintervall Atppp und Erstarren
bei T < Ty oo o
Auflosen der Cluster mit Mittelreichweitenordnung (links) in der Schmelze
durch Uberhitzen [87,88] . . . . . . . . .. . ... ...
i) Prinzipskizze des Schmelzspinnens zur Herstellung diinner Bénder (9)
durch Aufspritzen (3) einer induktiv geheizten Schmelze (5) auf ein rotie-
rendes Kupferrad (1) nach Patent US7575040 [89, 90] ii) Schmelzgesponnene
Béander mit einer Dicke von 50 pm . . . . . . .. oo
i) Prinzipskizze des Gravitationsgusses: Ein Halbzeug (1) wird in einem
Rezipienten unter Schutzatmosphére (2) beispielsweise im Plasma (3) er-
schmolzen und durch eine Kippvorrichtung (4) in eine Kavitét (5) mit Kiih-
lung (6) gegossen. ii) Kokille fiir den Gravitationsguss mit damit gegossene
Proben . . . . . . .
Prinzipskizze des Tauchbadabschreckverfahrens: Im ersten Schritt (i) wird
MMG-Halbzeug (1) in ein vakuumdichtes Reservoir mit einer Kavitét (2) in
den Dimensionen des gewiinschten Gussteil chargiert und in einem Ofen (4)
erschmolzen. Die Atmosphére des Reservoirs kann iiber ein Ventilsystem
(3) geregelt werden. Im zweiten Schritt (ii) wird die Schmelze iiber einen
Gasdrucksto$ in die Kavitét tiberfiithrt (6) und in einem Tauchbad (5) abge-
schreckt. iii) Im Tauchbadabschreckverfahren hergestellte nachbearbeitete
amorphe Proben der Legierung Vit106a . . . . . . . . . . ... .. .. ...
i) Prinzipskizze des GieBens mit Uberdruck: MMG-Halbzeug (1) wird in
einer Quarzglasdiise (2), die sich in einer evakuierten Quarzglasrohre (3)
befindet, induktiv erschmolzen (5). Die Atmosphére der Diise kann iiber
ein Ventilsystem (4) geregelt werden. Anschlieffend wird die Schmelze un-
ter Gasdruck in die Kavitdt (6) der Kokille iiberfiihrt, die sich in einem
wassergekiihlten Mantel (7) befindet. i) Mit Uberdruck gegossene fiir Torsi-
onsexperimente nachbearbeitete Probe mit einer Linge von 70 mm
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i) Prinzipskizze des GieBens mit Unterdruck: MMG-Halbzeug (1) wird in
einem Rezipienten eines Lichtbogenofens (2) unter Inertgasatmosphére mit
Hilfe eines Plasmas (3) erschmolzen. Die Atmosphére des Rezipienten kann
iiber ein Ventilsystem (4) geregelt werden. Anschliefend wird die Schmelze
mittels Unterdruck in die Kavitét iiberfithrt (5), die sich in der wasserge-
kiihlten Elektrode befindet (6). ii) Mit Unterdruck gegossene Platten mit
einer Dicke von 3mm . . . . . . .. L oL 44
Prinzipskizze nach Patent W02009158532 [91]: Uber einen Schacht (104)
chargiertes Material wird induktiv erschmolzen (106) und mechanisch durch
einen Stoflel (120) in eine Kavitat (110) tiberfithrt. . . . . . . . . . ... .. 45
Prinzipskizze des Druckgusses unter Vakuum nach Patent US6021840 [92]:
Die Baugruppe unterteilt sich in eine evakurierbare Schmelzkammer (40),
zwel evakuierbare Werkzeughélften (14, 16) und einen Antrieb (18, 20) zum
Offnen und SchlieBen des Werkzeugs. Der Prozess erfolgt durch Einfiillen
fliissigen Materials aus einem Schmelzereservoir (54) in den Angusskanal
(52) und die Uberfithrung der Schmelze mit Hilfe eines StéBels (27) in eine
Kavitat (30) des geteilten Werkzeugs. . . . . . . . .. ... ... ... .. 46
Prégebeispiele mit einer Pt-basierten MMG-Legierung durch TPF: (a) Ab-
bildung einer Matrize aus Ni auf (b) einem Pt-basierten MMG; (c) Prégen
eines Zahnrades mit Hilfe einer gedtzten Form aus Si; (d) Stédbe mit einem
Durchmesser von 35 nm hergestellt mittels Pressen in eine pordse AlyOs-
Form unter einem Druck von 130 MPa bei 275 °C innerhalb von 60 s [96, 94] 48
Schematischer Aufbau eines Blasform-Systems (links), ein Zr-basiertes Aus-
gangshalbzeug (Mitte) und ein Blasformartikel mit einer Wandstérke von 2
mm (rechts), der bei 400 °C unter einem Gasdruck von 1 bar innerhalb von
60 s geformt wurde. [94, 98] . . . ... 49

Experimentell bestimmtes ZTU-Diagramm der Legierung Vit106a; die Da-
tenpunkte kennzeichnen einsetzende Kristallisation nach Unterkiihlung der
Schmelze von T > Ty, und isothermer Auslagerung (runde und quadrati-
sche Symbole) bzw. nach kontinuierlichem Heizen beginnend im amorphen
Zustand von T < T, (rautenformige Symbole) jeweils im ESL-Verfahren [29] 52
Isothermes ZTU-Diagramm einsetzender Kristallisation in Abhéngigkeit des
Sauerstoffgehalts einer Zr-basierten massivglasbildenden Legierung; eine zu-
nehmende Sauerstoffanreicherung durch ZrOs-Beimengungen fiihrt zu einer
geringeren erzielbaren Unterkiithlung und zur verfrithten Kristallisation [55] 53
Konstruktion des Aufbaus zur differentiellen thermischen Analyse in per-
spektivischer Ansicht: Ein rohrenférmiger Schwarzer Korper (1) wird iiber
eine Stabkonstruktion (2) im Feld einer Induktionsspule (nicht abgebil-
det) positioniert. Im Zentrum des Schwarzen Korpers befinden sich je eine
Proben- und Referenztiegelhalterung (3). Die Temperaturmessung erfolgt
iiber jeweils ein Thermoelement an den Tiegelbdden. . . . . . . . . . . .. 54

132



Abbildungsverzeichnis

3.4

3.5

3.6

3.7

3.8

3.9

3.10

3.11

3.12

4.1

4.2

4.3

Aufbau zur differentiellen thermischen Analyse bei erhéhter Temperatur:
Der in Abb. 3.3 dargestellte Messkopf ist zur Durchfiithrung der Experimente
in einer evakuierten oder mit Inertgas gefiillten Quarzglasrohre positioniert

und kann iiber einen axialen Gasstrom gekiihlt werden. . . . . . . . . . .. 5}
Leicomelt®-Induktionsofen mit 30 1-Kalttiegel fiir die Herstellung hochrei-
ner Legierungen reaktiver Metalle; Inset: Kalttiegel mit Schmelze . . . . . o7

Induktive Vakuum-Kippgussanlage mit Prozesskammer fiir 10 ml-Tiegel (links)
und Vakuumpumpstand (rechts) zur Herstellung von hochreinen Legierun-

gen und MMG-Halbzeugen im Labormafistab . . . . . .. .. .. ... .. 58
Schmelztiegel aus Al;O3 (links), AloO3 mit Grafiteinsatz (Mitte) und Al,O3

mit Glaskohlenstoff (rechts) zur Verwendung in Induktionsofen zur Legie-
rungsherstellung; Tiegel aus Al,O3 sowie Einsétze aus Grafit eignen sich zur
Verarbeitung von Edelmetalllegierungen; Tiegel mit Glaskohlenstoffeinsét-

zen werden zur Verarbeitung von Zr-Legierungen verwendet. . . . . . . . . 59
REM-Aufnahme eines Querschnitts eines Grafittiegels nach Erschmelzen ei-

ner Zr-Legierung: Der Rahmen markiert einen Tiegelbereich in dem die Le-
gierung das porose Grafit infiltriert hat. . . . . . . . ... ..o L. 59
REM-Aufnahme eines Querschnitts eines Schmelzguts aus einer Zr-Legierung
nach Legieren und Erstarren in einem Glaskohlenstofftiegel. Das erstarrte
Material konnte als Negativ der Tiegelgeometrie durch Stiirzen entformt
werden, eine Infiltration der Tiegeloberflichen fand nicht statt. . . . . . . . 60
Prozesskammer der Kippgussanlage bestiickt mit Tiegel (links) und Kokille
(rechts): Nach Erschmelzen, Legieren und Homogenisieren der Halbzeuge

im Wechselfeld der Induktionsspule kann die Schmelze durch Kippen der
Kammer um die Bildldngsachse in die Kokille abgegossen werden. . . . . . 61
Prinzipskizze fiir den Kaltkammerdruckguss von MMG-Halbzeugen: In einer
evakuierbaren Prozesskammer wird ein MMG-Halbzeug erwérmt und durch
Druckbeaufschlagung p in die Kavitéit eines Formwerkzeugs iiberfiithrt. . . . 62
a) Perspektivische Ansicht des Entwurfs einer Kaltkammerdruckgussanla-

ge mit horizontaler Anordnung der Module entlang des Angusskanals (1):
Halbzeugmagazin (2), StoBel (3), Spule zur induktiven Erwérmung eines
Halbzeugs (4) und Werkzeug mit Trennebene (5); b) Ansicht der Anlage im
Langsschnitt . . . . . . . . . o o 64

Isothermer Schnitt bei 800 °C des terndren Phasendiagramms der Elemente
Al Cu und Zr [114]; unter Vernachléssigung des Nb-Gehalts findet sich die
Zusammensetzung von AMZ4 nahe der eutektischen Rinne zu 7 wieder

(siche Schnittpunkt der Markierungen) . . . . . .. ... ... ... .... 66
Diffraktogramm einer amorphen AMZ4-Probe in Stabform mit einem Durch-
MESSET VO O TNINL . .+« . o o v e e e e e e e e 67

Lichtmikroskopische Aufnahme eines préaparierten Schliffs eines Vit106a-
Halbzeugs unter polarisiertem Licht; eine Separation in eine globulare Phase
und eine Matrixphase ist deutlich zu erkennen . . . . . . . . ... ... .. 67
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Diffraktogramm einer teilkristallinen Vit106a-Probe, angezeigte Hauptrefle-
xe nach Z. Altounian [116], F. Aubertin [117] und ICDD [115] . . . . . ..
TEM-Aufnahme der Grenzfliche der Matrixphase (links) und einer globu-
laren Phase (rechts) in einer Vit106a-Probe. . . . . . . .. ... ... ...
Hochaufgeloste TEM-Aufnahme der Matrixphase in Vit106a. Das Inset zeigt
den Bereich unter Beugung mit einem fiir den amorphen Zustand charakte-
ristischen Muster . . . . . . . . ... L
Hochaufgeloste TEM-Aufnahme der kugelférmigen Phase in Vit106a. Das
Inset zeigt den Bereich unter Beugung: Das Muster deutet auf ein einheitlich
aufgebautes Kristallgitter hin. . . . . . . ... ... ... .. ... .....
Leistungskompensierte DSC-Messungen des Wérmeflusses als Funktion des
Temperaturunterschieds mit AMZ4, Vit106a mit Zr702 und Vit106a mit Zr
Kristallstab bei einer Heizrate von 30 K/min. Der Glasiibergang bei T, ist
bei diesen Legierungen vergleichbar wihrend Legierungen auf Basis von Zr
mit technischer Reinheit (Zr702 und Zr 705) gegeniiber der Legierung auf
Basis von hochreinem Zr bei niedrigeren Temperaturen T, kristallisieren. .
Schmelzereignisse von AMZ4 und Vit106a mit Zr702 im Vergleich bei DTA-
Messungen mit einer Heizrate von 30 K/min zur Bestimmung von T, und
der Berechnung der Schmelzenthalpien AH; durch Integration der Grafen .
Spezifische Warmekapazitat c, als Funktion der Temperatur fiir AMZ4 und
entsprechende Interpolationen fiir den fliissigen (Dreiecksymbole bzw. Strich/
Punkt-Linie) und den kristallinen (Rechtecksymbole bzw. gestrichelte Linie)
Zustand; Messungen erfolgten im Temperaturbereich a mit Hilfe eines leis-
tungskompensierten DSC und im Temperaturbereich b kontinuierlich mit-
tels DTA . . . . o
Enthalpieunterschiede AH der unterkiihlten Fliissigkeit im Vergleich zum
Kristall als Funktion der Temperatur fiir AMZ4 . . . ... ... ... ...
Entropieunterschiede AS der unterkiihlten Fliissigkeit im Vergleich zum
Kristall als Funktion der Temperatur fir AMZ4 . . . . . . ... ... ...
Unterschiede der freien Energie AG fiir AMZ4 und Vit106a im Zustand
unterkiihlter Fliissigkeiten im Vergleich zum Kristall als Funktion der mit
der jeweiligen Liquidustemperatur normalisierten Temperatur: AG als trei-
bende Kraft zur Kristallisation zeigt bis zu Temperaturen unterhalb des
Glasiibergangs bei T/T; ~ 2/3 keinen signifikanten Unterschied fiir die Le-
gierungen AMZ4 bzw. Vit106a. Die thermodynamische Stabilitdt der unter-
kiithlten Schmelzen ist vergleichbar. [113] . . . . ... ... ... ... ...
Errechnete Relaxationszeiten als Funktion der inversen absoluten Tempera-
tur fiir AMZ4 und Néherung der Daten unter Verwendung der Gleichung
2.16 und der Vogel-Fulcher-Tamman-Gleichung 2.17; der Fragilitdtsparame-
ter D* betragt 13,6. . . . . . . ...
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Unterkiihlungsexperiment an Vit106a auf Basis von Zr702 in He-Atmosphére:
Zeitlicher Verlauf der Temperatur (links) und Verlauf des Temperaturun-
terschieds AT der Probentemperatur im Vergleich zur Referenztemperatur
(rechts) . . . .
Kristallisationsbeginn als Funktion der Temperatur bei kontinuierlicher Un-
terkiithlung der Legierung AMZ4 auf Basis von Zr705 im Vergleich zu den
Legierungen Vit106a auf Zr-Kristallstab- bzw. Zr702-Basis. Schmelzen von
AMZ4 bzw. Vit106a kénnen um 73 K bzw. 145 K unterkiihlt werden; friihs-
te Kristallisation tritt bei AMZ4 bzw. Vit106a nach 4 s bzw. 9 s ein. Ein
signifikanter Unterschied im Kristallisationsverhalten von Vit106a in Ab-
héngigkeit der verwendeten Zr-Giiten ist nicht zu erkennen. . . . . . . . . .
Ubersichtsspektren der Bindungsenergien fiir Vit106a mit 1 at% Si auf Basis
von Zr-Kristallstab (oben) und Zr702 (unten) jeweils fiir Oberflichenberei-
che und fiir oberflichenferne Bereiche nach einer Ablation von 100 nm . . .
Spektren der Bindungsenergien fiir Zr-3d im oberflichennahen und im ober-
flachenfernen Bereich bei einer Tiefe von 45 nm freigelegt durch Ablation: Zr
liegt an der Oberflache als ZrO,, im Bulk im metallisch gebundenen Zustand

Spektren der Bindungsenergien fiir Al-2p im oberflichennahen und im ober-
flachenfernen Bereich bei einer Tiefe von 45 nm freigelegt durch Ablation:
Al liegt sowohl an der Oberfliche als auch in oberflichenfernen Bereichen
vorwiegend in Form von Alb,Os vor. [120] . . . . .. .. .. ... ... ...
Der Verlauf der Spektren der Bindungsenergien fiir Zr-3d nach Ablation in
Schritten von 2 nm bis zu einer Tiefe von 30 nm verdeutlicht den Uber-
gang von ZrOs an der Oberfliche zu metallischem Zr im oberflachenfernen
Bereich; die Dicke der Oxidschicht an der Oberfliche betrégt ca. 5 nm. [120]
Spektren der Bindungsenergien fiir Zr-3d in oberflichennahen und in ober-
flachenfernen Bereichen bei einer Tiefe von 100 nm der Legierung AMZ4
im Vergleich zu Vit106a verschiedener Reinheit: Alle Legierungen zeigen ei-
ne ZrOy-Schicht an der Oberfliche und rein metallisch gebundenes Zr in
oberflichenfernen Bereichen. . . . . . . . . ... ..o
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