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1 Einleitung

1.1 Motivation

Die wissenschaftliche Motivation, sich in der vorliegenden Arbeit mit der Entwicklung
und Untersuchung von metallischen Glasern auf Basis des Elements Eisen zu beschafti-
gen, entstand durch die noch relativ junge Geschichte und die besonders interessanten

physikalischen Eigenschaften dieses Materials.

Im physikalischen Sinne wird unter Glas ein Material verstanden, das:
a) strukturell keine Fernordnung aufweist und

b) bei thermischer Beanspruchung einen Glastibergang zeigt.

Ist Bedingung b) nicht erfiillt, handelt es sich um ein amorphes Material und nicht um ein
Glas. Das Wort Glas kommt aus dem germanischen “glasa” und bedeutet “das Glanzende”
oder “das Schimmernde”. Aufgrund dieser optischen Eigenschaft ibten oxidische Gléser

schon vor Jahrtausenden eine Faszination auf Menschen aus.

Gegenstand dieser Arbeit ist metallisches Glas. Es ist fiir sichtbares Licht undurchléssig
(Abb. 1.1). Diese Art von Glas, welches direkt aus flissigen Metallschmelzen und nicht aus
Oxidschmelzen hergestellt wird, erregte erstmal 1960 die Aufmerksamkeit der Wissenschaft.
Damals untersuchte eine Gruppe um Duwez et al. am California Institute of Technology,
Pasadena, unter anderem das Rascherstarrungsverhalten der Legierung AursSiss. Duwez’s
Mitarbeiter Klement wies damals mittels Rontgenbeugungsuntersuchung erstmals an dieser
schmelzmetallurgisch hergestellten Goldlegierung eine amorphe Struktur nach [Kle60].
Jene Legierung war jedoch strukturell sehr instabil, sodass sie bereits nach 24 Stunden

Auslagerung bei Raumtemperatur kristallisierte.

Die erste amorphe Legierung, deren Zusammensetzung hauptséichlich aus Eisen besteht
(Eisenbasislegierung), entstand 1967 in der gleichen Forschungsgruppe [Duw67]. Die an-
fangs eher grundlagenorientierte Forschung fand Ende der 1980er Jahre ihre erste grofie
Anwendung in Form von weichmagnetischen Spulenkernen. Diese bestehen aus amor-
phen/nanokristallinen Bandern der Legierungssysteme Fe-Si-B-Cu-Nb (Finemet) [Yos88],
(Fe,Co)-Si-B (Metglas) [Lie93] und Fe-(Zr, Nb)-B (Nanoperm) [Suz90].
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Abb. 1.1: Bruchflache des metallischen Glases (Feyq 3CrsCosNbyo sMny; 2Ci58B59)0s5Y 15

Im Jahr 1995 gelang es Inoue et al. erstmals eine amorphe Eisenbasislegierung mit einem
Durchmesser von mindestens 1 mm, d.h. massiv amorph, zu gieen. Ab diesem Zeitpunkt
riickten neben den sehr guten weichmagnetischen Eigenschaften auch die mechanischen
Eigenschaften stéirker in den Vordergrund. In den darauf folgenden Jahren wurde der
kritische Giefldurchmesser r., d.h. der Durchmesser bis zu dem eine Stabprobe vollstandig
amorph erstarrt, bis auf mehrere Millimeter erweitert. Im Jahr 2004 stellten Ponnam-
balam etal. [Pon04a] und Lu etal. [Lu04] erstmals auch Stédbe mit Durchmessern im
Zentimetermaflstab vollstandig amorph her. Zum jetzigen Zeitpunkt liegt der maximale
kritische GieBdurchmesser fiir eine amorphe Eisenbasislegierung bei 16 mm [She05b]. In
Abbildung 1.2 ist die allgemeine Entwicklung des kritischen Giedurchmessers fiir einige
ausgewihlte metallische Glassysteme gezeigt. Einen Uberblick zur Entwicklung des kri-
tischen Giefidurchmessers und der mechanischen Eigenschaften eisenbasierter amorpher
Legierungen gibt Tabelle 1.1. Zusatzlich sind in der Tabelle 1.1 einige andere wichtige

Meilensteine bei der Erforschung metallischer Gléser enthalten.
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Tab. 1.1: Wichtige Meilensteine in der Geschichte der metallischen Glaser und Entwicklung
des kritischen Gie8durchmesser 1., der Bruchfestigkeit oy und plastischen Dehnung €p;qs.
eisenbasierter amorpher Legierungssysteme

Legierungssystem Jahr Tc of Eplast. Quelle
MPa %
(Ni, Co)-P! 1950 nm - - [Bre50]
Au-Si? 1960 ~pm - - [Kle60]
Fe-P-C3 1967 50 pm - - [Duw67]
Pd-Cu-Si# 1969 1 mm - - [Che69]
Fe-P-B5 1971 <100 pm - - [Yam71]
Fe-P-C-Si-Al 1974 25 um 2100 (Zug) - [Pam74]
Ni-Fe-P-B-Al 1974 25 pm 2000 (Zug) - [Pam74]
Pd-Fe-P 1974 1-3mm - - [Che74]
Fe-P-C 1974  20-30 pm - - [Fuj74]
Fe-(Si-B)/(P-C) 1976 ~pm - - [Mas76]
Pd-Ni-P° 1984  10mm - - [Kui84]
Fe-Si-B-Cu-Nb’ 1988 pm - - [Yos88]
(Fe, Co)-Si-B® 1993 pm - - [Lie93]
Fe-(Zr, Nb)-BY 1990  20pm - - [Suz90]
Fe-Si-B 1995  20-100 pm 3800 duktil'®  [Ino95c]
Co-Si-B 1995  30pm 3600 duktil!®  [Ino95c]
Fe-(Al, Ga)-(P, C, B)!! 1995  20pm - - [Ino95b]
Fe-(Al, Ga)-(P, C, B)!? 1995 1mm - - [Ino95d]
Fe-(Al, Ga)-(P, C, B, Si, Ge) 1995 - - - [Ino02]
Fe-(Nb, Mo)-(Al, Ga)-(P, B, Si) 1995 - - - [Ino02]
Fe-(Cr,Mo,Nb)-(Al,Ga)-(P,C,B) 1996 20 pm - - [Ino96a|
Fe-(Zr, Hf, Nb)-B 1996 - - - [Ino02]
(Nd, Pr)-Fe-(Al, Si) 1996 1 mm - - [Ino96b]
Fe-Co-Ni-Zr-B 1997 20 pm - - [Ino97al
Fe-Co-Zr-Mo-W-B 1997 6 mm 3800 - [Ino97b]
Fe-(Co, Ni)-(Zr, Hf, Nb,W)-B 1998 5 mm - - [Ino98]
Fe-Co-Sm-B 1999  20pm 3220 (Zug) duktil!®  [Ino99)
Fe-Co-Ln-B 1999  20pm 3220(Zug) duktil'®  [Zha99]
Fe-Cr-Mo-Ga-P-C-B)!? 1999  4mm - - [She99]
Fe-Co-Ln-B 2000 ~pm - - [Zha00]
Fe-Ga-(P, C, B) 2000 1 mm - - [She00]
Co-Fe-(Zr, Nb)-B 2000 1 mm - - [Ito00]
Fe-Si-C-B 2000  0,5mm 3800 - [Ino00b]
Fe-Nb-B 2000 ~pm - - [Tma00]
Fe-(Cr, Mo)-(Nb, Ta)-(C, B) 2001 20 pm - - [Pan01]
(Fe-Co-Ni)-Si-B 2001  1,2mm 2800 - [ZhaO1]
Fe-B-Si-Nb 2003  1,5mm 3250 0,3 [Ino03b]
Co-Fe-Ta-B 2003  2,0mm 5185 - [Ino03al
Fe-Ga-P-C-B-Si 2003  2,0mm 3160 0,5 [Ino03b]
Fe-Mn-Mo-(Cr, C, B, W) 2003  4,0mm 3000 - [Pon03]
Fe-B-Si-Nb 2004  2,0mm 4000 1,9 [Ami04]
(Fe, Co)-B-Si-Nb 2004  4,0mm 4250 - [Ino04al
Fe-Cr-Mo-(Y, Ln)-(C, B) 2004 12mm - - [Pon04a]
Fe-(Cr, Mo, Mn)-(C, B)-Y 2004 12mm ~ 3000 - [Lu04]
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(Co-Fe-Ta-B)-Mo 2005 1,5mm 5545 - [She0ba]
(Co-Fe-Ta-B-Mo)-Si 2005 2,5mm 4915 - [SheO5a]
Fe-Co-Cr-Mo-C-B-Y!? 2005 16 mm - - [She05b]
(Fe-Co)-Cr-Zr'6 2006 50 pm - duktill®  [Mas06]
(Fe- Co)-(Cr, Mo)-(C, B)-Tm 2006 10mm 4000 - [Ami06]
Fe-Co-B-Si-Nb 2006 4,0mm 4250 - [Ino06]
Co-Fe-Ta-B-Mo 2006 1,5mm 5545 - [Ino06]
Co-Fe-B-Si-Nb 2006 4,0mm 4170 - [Cha06]
Fe-Mo-C-B-Er 2006 2,0mm ~4200 0,8 [Gu06]
(Fe-Co)-B-Si-Nb-Cu 2006 2,0mm 4050 0,6  [She06a]
Fe-Co-Ni-B-Si-Nb 2006 2,5mm 4225 0,5 [She07]
Fe-Ni-P-B 2007 1,6mm 2800 5,21 [Yao07]
(Fe-Co)-Cr-Zr-Ti-B 2007 0,5mm - - [Mas07]
Fe-Cr-Mo-Ga-P-C-B 2007 2,0mm 3230 0,3 [Sto07]
Fe...Uberblick 2007 2,0mm >4000 0,8 [GuO7]
Fe-Ni-Cr-Si-B 2007 2,0mm 2930 4,0 [Lee07]
Fe-Mo-P-C-B 2007 2,0mm >3000 4,0 [ZhaO07]
Fe-Co-Cr-Mo-C-B-Y 2007  12mm - - [Qia07]
Fe-Ni-Mo-P-C-B 2008 5,0mm >3000 2,0 [Liu08]
Fe-Mo-P-C-B 2008 3,0mm >3000 3,0 [Gu08a]
Fe-Cr-Mo-B-C-Y 2008 12mm - - [Per08]
Fe-Cr-Mo-C-B-P 2008 2,0mm 3400 3,2 [Gu08b)]
Fe-Co-Cr-Mo-C-B-Er 2008 2,0mm - - [Lew08]
(Fe-Mo-Ni-Cr)-P-(C-B) 2009 2,0mm - O [Dem09]

1 Herstellung per Elektrodeposition, 2 erstes metall. Glas aus der Schmelze, 3 erste amorphe Eisenbasislegierung,

4 erstes massiv amorphes Material (?>1mm), ® Plasmaschmelzverfahren, 6 erstes metallisches Glas mit @>10 mm
(gfluxed mit B2O3), 7 Finemet, 8 Metglas,  Nanoperm, 10 Dréihte, Biegetest 180°, dickenabhéngig, 1! erstmals
AT, >60K bei amorphen Eisenbasislegierungen, 12 erstes metallisches Glas auf Eisenbasis mit r.>1mm, 13 gefluxed
mit B2Og3, 14 erstes metallisches Glas auf Eisenbasis mit (?>10mm), 15 bisher héchster kritischer GieBdruchmesser fiir
amorphe Eisenbasislegierungen, 16 metalloidfreie amorphe Eisenbasislegierung, 17 Kerbplastizitét (qualitativ)

— 100 E T T T T T
=
O, i

10F
g = Zr-Ti-Cu-Ni-Be =
c
X i
S 1k PA-Ni-Py 81 Y
= ; La-Al-Ni
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(&)
L ]
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O1E-3
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Abb. 1.2: Entwicklung des kritischen GieBdurchmessers metallischer Glaser [Loe03]
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Die amorphen Eisenbasislegierungen besitzen einzigartige Figenschaften. Neben dem bereits
genannten Weichmagnetismus (B.~1,5 T, H.<10 A/m, p,~10°, Abb. 1.3) zeichnen sie sich
durch eine hohe elastische Stauchgrenze (>3 GPa, Abb. 1.4a), Hérte (~10 GPa, Abb. 1.4b)
und Glastibergangstemperatur T, (~800 K, Abb.1.5b) im Vergleich zu anderen amorphen

Legierungssystemen und kristallinen Eisenbasislegierungen (z.B. Stahl) aus [Lu04].

10° ——
= S f=1 kHz
» ~
- ~
N N
L N
=. o ) N
> :
£ 0 _Eo based amorpho_ug\\ FINEMET®
- \
g -
= L
Q_ —
2 = The limit of the
= conventional
g 10% = special material
£ Mn-Zn ferrite
108 | ] N
0.0 0.5 1.0 1.5 2.0 2.5

Saturation flux density Bg(T)

Abb. 1.3: Beziehung zwischen relativer Permeabilitdt und Sattigungsmagnetisierung ver-
schiedener weichmagnetischer Werkstoffe [Lee03, Ino04b]

Diesen Vorteilen steht die nicht vorhandene oder geringe Plastizitdt bzw. hohe Sprodigkeit
der Legierungen gegentiber. Abbildung 1.5 a zeigt das Quadrat aus dem Quotienten aus
Bruchzahigkeit K¢ und Stauchgrenze o, iiber der gemessenen plastischen Verfomungszone
aufgetragen. Es ist zu erkennen, dass amorphe Eisenbasislegierungen im Vergleich zu
anderen amorphen Basislegierungen die hochsten Festigkeiten aber auch die geringsten
Bruchzahigkeiten und die kleinste plastische Verformungszone aufweisen. Diese Arbeit
wurde durch den Nachteil der fehlenden oder geringen plastischen Verformbarkeit von
amorphen Eisenbasislegierungen motiviert. Uber ein besseres Verstindnis zur Wirkung der
Legierungselemente in amorphen Eisenbasislegierungen auf die Struktur, das Gefiige, die
thermischen und mechanischen Eigenschaften soll die Vorraussetzung geschaffen werden,

diesen Nachteil durch Bildung von Glasmatrix-Kompositen zu tiberwinden.
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Abb. 1.4: a) Hérte Hy und Stauchgrenze o, bzw. Bruchfestigkeit oy und b) Hérte Hy
und E-Modul E metallischer Gléaser im Vergleich. Die angegebene Elemente (z.B. Fe-)
markieren verschiedene amorphe Legierungsgruppen, die dieses Element als Hauptelement

enthalten. Die Buchstaben A-E représentieren Legierungen mit dem Hauptelement A=Mg,
B=Ti, C=Ti, D=Zr, E=Cu und F=Fe [Pan05].




1 Einleitung

100 ¢

: Zr-
= r Pd_Cu-

[ u
£ 1ol Ce- Ti-
N’_;- o

©
\9 1F La-
X
Py 01k
i Fe-
0.01¢
Coaasl N TR | MR | M R | M A EET]
0.01 0.1 1 10 100
Measured Plastic Zone Size (um)
(a)
6000
L Co-Fe-Ta-B-Mo B
5000 b Co-Fe-Ta-B R
I Fe-Co-B-Si-Nb
Co-Fe-B-Si-Nb
o 4000 | Fe-Co-Ni-B-Si-Nb
\.E\ e
- . B Fe-B-Si-Nb
S 3000 | Fe-Ga-P-C-8-Si B Ni-Nb-Ti-Hf
i B Cu-Zr-Be
2000 - Ti-Zr-Hf-Cu-Ni-Si .gut?;r-tlrfi-ﬂ
Pd-Cu-Ni-PH B Zr-ALNi-Cu
La-Al-Ni-Cu
1000 |- o

400 500 600 700 800 900 1000
T, /K
(b)
Abb. 1.5: a) Bruchzéhigkeit Kjc und plastische Zone und b) Bruchfestigkeit o; und
Glastiberganstemperatur T, metallischer Glaser im Vergleich. Die angegebene Elemente

(z.B. Fe-) markieren verschiedene amorphe Legierungsgruppen, die dieses Element als
Hauptelement enthalten [Xi05, Ino06].
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1.2 Beitrag dieser Arbeit

Gegenstand dieser Arbeit ist die Entwicklung, Herstellung und Charakterisierung verschie-

dener glasbildender Eisenbasislegierungen, mit dem Ziel:

e durch umfangreiche Charakterisierung der Startlegierung
Fe44763Cr4793C04,93M012,61Mn11703C15,56B5,81Y1,5 (at%) Méglichkeiten zu evalu-
ieren mit dieser Legierung Komposite aus amorpher Matrix und kristalliner

Zweitphase herzustellen

e den Einfluss der Legierungselemente Kobalt, Chrom und Molybdan auf die struk-
turellen, thermischen und mechanischen Eigenschaften des Startlegierungstyps zu

bestimmen und

o auf Grundlage der Startlegierung Glasmatrixkomposite mit Zusatzelementen herzu-

stellen

Die Erkenntnisse sollen als Grundlage fiir die Verbesserung der plastischen Eigenschaften

der hochfesten aber auch auflerordentlich sproden amorphen Eisenbasislegierungen dienen.

Fiir den Beginn der Forschungsarbeiten wurde die von Lu etal. publizierte Legierung
mit der Zusammensetzung Feyy 63Cr4,93C04.93M012 61Mn11 03C1556B581 Y15 at. % und ei-
nem kritischen Giefdurchmesser von 12mm gewéhlt [Lu04], da aufgrund der hohen
Anzahl von Legierungselementen, stark unterschiedlichen Atomgréfien und dem inter-
nen Sauerstoffgetter Yttrium zu erwarten ist, dass die Glasbildungsfahigkeit auch nach
Legierungsmodifikationen hoch bleibt. Dadurch ist es moglich, die Auswirkungen von
Zusammensetzungsverdnderungen auf die Eigenschaften der amorphen Legierungen und

Glasmatrixkomposite zu studieren.

Als erstes wurde die Startlegierung umfangreich strukturell, thermisch und mechanisch
charakterisiert (Kapitel 5). Daran schlieBt sich die Untersuchung des Einflusses der Ele-
mente Kobalt, Chrom und Molybdén auf die thermischen, strukturellen und mechanischen
Eigenschaften an (Kapitel 6). Das Kapitel 7 hat zum Ziel zu zeigen, welche Arten von
Glasmatrixkompositen auf der Basis der Startlegierung herstellbar sind. Es wurden Kom-
posite mit Zirkoniumkarbid, Titankarbid, Niobkarbid, Silber und Kupfer hergestellt und

charakterisiert.



2 Grundlagen

Metallische Gléser stellen eine sehr junge Materialklasse dar. Deshalb basieren die Grund-
lagen fiir die Erforschung metallischer Glaser weitestgehend auf empirischen Erkenntnissen.
Das heift, dass es nicht moglich ist, die Glasbildungsféhigkeit oder bestimmte Eigenschaf-
ten auf Basis einer grundlegenden Theorie vorherzusagen. Die Empirie (griechisch embiria
- die Erfahrung) stellt im wissenschaftlichen Sinne eine auf methodischem Weg (Induktion,
Analogie, Beobachtung und Versuche) gewonnene Erfahrung dar. Die bekanntesten und
vielzitiertesten empirischen Regeln fiir gute Glasbildungsféhigkeit sind die drei empirischen
Regeln nach Inoue et al. [Ino95a, Ino00a]. Sie lauten: 1. die drei Hauptelemente der Legie-
rung miissen eine grofle negative Mischungsenthalpie in der fliisssigen Phase besitzen, 2. die
Legierung muss mindestens vier Elemente enthalten und 3. diese Elemente miissen deutlich
voneinander abweichende Atomdurchmesser (Adaiom>12 %) aufweisen . Da es sich um
empirische Regeln handelt, treffen sie nicht auf alle Legierungssysteme zu. Fiir Zirkonium-
und Aluminiumbasislegierungen wurden sie aber weitestgehend als giiltig bestatigt [Kaz05].
Mischungsenthalpien fiir die fliisssige Phase finden sich bei Takeuchi et al. [Tak05]. Haufig
werden in Veroffentlichungen auch Mischungsenthalpien nach Boer et al. angegeben [dB88].
Diese beziehen sich jedoch auf die feste Phase und sollten deshalb nicht fiir die Uberpriifung

der ersten empirischen Regel nach Inoue et al. genutzt werden.

Neben diesen drei sehr bekannten Regeln gibt es viele weitere empirische Regeln als
Grundlage fiir die Vorhersage von Eigenschaften metallischer Glaser, die aus strukturellen,
thermischen und mechanischen Analysen gewonnen werden kénnen. Die Abschnitte 2.2-2.4
befassen sich eingehender mit diesen Regeln. Zum Abschluss werden grundlegende Moglich-
keiten der Kompositbildung in metallischen Glésern dargestellt. Um ein Verstandnis fir
die prinzipielle Entstehung des Glaszustandes zu geben, soll den empirischen Erkenntnissen
der Abschnitt 2.1 vorangestellt werden. Die in ihm enthaltenen thermodynamischen und
kinetischen Grundlagen vervollstéindigen das Bild zum Stand der aktuellen Forschung auf

dem Gebiet der metallischen Gléser.



2 Grundlagen

2.1 Thermodynamik und Kinetik des Glaszustandes

Jedes Glas ob anorganisch-nichtmetallisch oder metallisch weist zwei Charakteristiken auf.
Es besitzt erstens nur eine kurzreichweitige atomare Ordnung und zweitens ein zeit- und
temperaturabhéngiges Glasiibergangsverhalten. Eine kurzreichweitige Atomanordnung
wird Strukturelement (z.B. Tetraeder, Isokaeder,...) genannt (Abb.2.1). Durch nicht-
periodische Vernetzung dieser Strukturelemente entsteht die amorphe Struktur des Glases.
Der Glasiibergang als zweites wichtiges Charakteristikum unterscheidet den amorphen

Festkorper vom Glas.

Metal-Metal Type Pd-Metalloid Type Metal-Metalloid Type

(" q ™ _
Mg-, Lanthanide-, Zr-, a7 T
Tl P BeZrbase dJ Pd-, Pt-based [Fe ,Co-, Ni based]

7

Abb. 2.1: Strukturelemente in verschiedenen glasbildenden Systemen [Ino02]

Soll der zeitlich veranderliche amorphe Zustand der Schmelze in den zeitlich unveréanderli-
chen amorphen Zustand des Festkorpers tiberfithrt werden, ist es erforderlich, Kristallisati-
onsprozesse wahrend der Erstarrung der Schmelze zu unterdriicken. Die Kristallisation
ist abhéngig von Bildung und Wachstum kristalliner Keime. Inoue et al. beschreibt die
Keimbildungsrate I und die Keimwachstumsrate U nach Gleichung 2.1 und 2.2 [Ino95a]. An
den Gleichungen ist erkennbar, dass die Keimbildungsrate I von der Viskositat n, der Form
b des Keims, den dimensionslosen Parametern v und 3 und der normierten Temperatur
T, abhéngt. Die Parameter a und 3 sind Funktionen der Grenzflachenenergie o zwischen
fester und fliissiger Phase, der Kristallisationsenthalpie H¢, dem atomaren Volumen V
und der Kristallisationssentropie S¢ mit den Konstanten R (ideale Gaskonstante) und der
Avogadrozahl Ny (GI. 2.3-2.4). Die normierte Temperatur T, ist der Quotient aus aktueller
Temperatur T und Schmelztemperatur T,,. Die Keimwachstumsrate U hangt ebenfalls
von der Viskositat 1, der normierten Temperatur T, und dem Parameter § ab. Zuséatzlich
kommt noch der Einfluss des Anteils an Keimbildungsstellen f an der Wachstumsfront der

Keime hinzu.
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Fiir die Entstehung eines Glases ist eine niedrige Keimbildungs- und Keimwachstumsrate
giinstig. Beide Raten sinken, wenn die Viskositat und die Parameter o und [ steigen. Der
Parameter « steigt bei einer hohen Grenzflichenenergie zwischen fester und fliissiger Phase
und niedriger Kristallisationsenthalpie. Sind an der Erstarrung viele unterschiedlich grofie
Atome beteiligt, entstehen strukturell komplizierte, dicht gepackte Cluster mit grofler
Grenzflache und demzufolge hoher Grenzflachenenergie. Die Kristallisationsenthalpie setzt
sich als Summe aus innerer Energie U und der Volumenarbeit pV zusammen. Andert sich
das Volumen zwischen Schmelze und Kristall kaum ist demzufolge auch die Kristallisations-
enthalpie gering. Die innere Energie wird gering wenn die Bindungsenergie der beteiligten
Atome niedrig ist, was sich deutlich an den tiefen Schmelztemperaturen metallischer Glaser

zeigt.

Qualitativ kann die Schmelztemperatur durch den Schnittpunkt der Freien Enthalpiekurven
des Kristalls und der Schmelze beschrieben werden (Abb. 2.2)

1 Cristan

~
~

55::‘”77&&?

|
|
|
|
|

-~

T —

Abb. 2.2: Abhéngigkeit der Freien Enthalpie G des fliissigen und kristallinen Zustands
von der Temperatur. Ty=Temperatur der unterkiihlten Schmelze, Tg=Schmelztemperatur,
AG=potentielle Energie fir die Keimbildung [Sch96]
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2 Grundlagen

Oberhalb der Schmelztemperatur Tg ist der fliissige Zustand thermodynamisch stabil. Am
Schmelzpunkt befinden sich fliissige und feste Phase im thermodynamischen Gleichgewicht.
Es bilden sich erste Keime, die jedoch noch nicht wachstumsféhig sind. Fiir die Bildung von
wachstumsféahigen Keimen ist eine Unterkiihlung der Schmelze um AT=Tgs-T; notwendig.
Dadurch steht im System gentigend iiberschiissige Energie AG fiir Bildung und Wachstum
von Keimen bereit (Gl.2.5).

AG = -AGy + AGg (2.5)

AG setzt sich aus zwei Energiebeitriagen zusammen. Die Freie Bildungsenthalpie -AGy
wird bei der Kristallisation frei, da unterhalb Tg der kristalline Zustand eine geringere

Freie Enthalpie hat als der fliissige Zustand.

o Freie Enthalpie AG

Yeimradius r

AG = —AG, +AGg

-AG, = 4/3mriAgy

Abb. 2.3: Freie Bildungsenthalpie G als Funktion des Keimradius r unterhalb von Tg
[Sch96]

Die Freie Grenzflachenenthalpie AGg muss dagegen aufgebracht werden, um eine Grenz-
flache zwischen fester und fliissiger Phase aufzubauen. Abbildung 2.3 zeigt den Verlauf
von G lber dem Keimradius bei einer bestimmten Temperatur unterhalb von Tg. Wird

Kugelform fiir den Kristallkeim angenommen, wird aus Gleichung 2.5
3_ 3 2
AG(r) = 1 Ag, + 4dmroy (2.6)

mit r als Kugelradius, Agy als Freie Bildungsenthalpie pro Volumeneinheit und ~ als

12



2 Grundlagen

Grenzflachenenergie. Aus d(AG)/dr=0 ergibt sich der kritische Keimradius

2y
Agv ( )

ab dem ein Keim unter Verringerung der Freien Enthalpie des Systems wachsen kann.
In Abhéngigkeit von Agy kann dieser Keimradius unterschiedlich grofl sein, da Agy
eine Funktion der Unterkiihlung ist. Wird r* in Gleichung 2.5 eingesetzt, ergibt sich die

Mindestenergie AG(r*),
16 A3

AG(rx) = EW(AQ\/P

(2.8)

bei der homogene Keimbildung (Keimbildung ohne Fremdkeime) und stabiles Keimwachs-
tum stattfinden kénnen. Mit zunehmender Unterkithlung AT sinkt der kritische Keimradius
und die Keimbildungsrate erhoht sich. Steigt die Unterkiithlung weiter, durchlauft die
Keimbildungsrate ein Maximum und fallt danach wieder ab, da mit sinkender Temperatur
die Viskositat der Schmelze ansteigt. Sehr hohe Unterkithlungen von Metallschmelzen
mittels Rascherstarrung konnen demzufolge dazu fithren, dass die Keimbildung unter-
driickt wird und amorphe Metalle entstehen. Besonders Legierungssysteme mit sehr tief
schmelzenden Eutektika konnen weit unterkiihlt werden, da hier der fliissige Zustand bis zu
verhaltnisméafig tiefen Temperaturen erhalten bleibt. Ist ein System leicht zu unterkiihlen
auflert sich dies in einer niedrigen kritischen Kiihlrate R¢. Chen et al. hat fiir eine amorphe
Eisenbasislegierung die kritische Kiihlrate iiber die Barandiaran—Colmenero-Gleichung
bestimmt (Gl.2.9) [Che06]. Darin steht R fir die Kiithlrate, Tx¢ fiir den onset der Erstar-

rungstemperatur in Abhéngigkeit von der Kihlrate und T, fiir die Liquidustemperatur.

R

(2.9)

Weiter messmethodische Ansétze fiir die Bestimmung der Kiihlrate gibt es von Barandiaran
etal., Hng etal., Li etal. und Pryds etal. [Bar81, Hng96, Li97, Pry00]. Uhlmann et al.
berichtet iiber die theoretische Bestimmung der kritischen Kiihlrate [Uhl72].

Sind bereits Keime im System vorhanden (z.B. Metalloxide in der Metallschmelze oder die
Schmelztiegelwand) verringert sich die zur Keimbildung notwendige Oberflachenenergie,
da in Abhéngigkeit vom Benetzungswinkel zwischen Fremdkeim und Schmelze weniger
Oberflache bis zur kritischen Keimgrofie gebildet werden muss. Durch Fremdkeime wird
somit stabiles Keimwachstum bei geringerer Unterkiihlung moglich. Da die Keimbildungs-
rate bei der Herstellung amorpher Legierungen moglichst gering sein soll, sind Fremdkeime,
wie z.B. Metalloxide, unerwiinscht. Die homogene Keimbildung kann nur durch schnelle
Abkiithlung unterdriickt werden. Durch Raschabkiihlung steigt die Viskositiat der Schmelze
schnell an und die zur Keimbildung und zum Keimwachstum noétigen Diffusionsprozesse

werden behindert. Die Stokes-Einstein-Beziehung mit D als Diffusionskonstante, R als

13



2 Grundlagen

allgemeine Gaskonstante und 7 als Viskositét stellt diesen Zusammenhang dar:

p~ AL (2.10)
U

Erste systematische Untersuchungen iiber das Abkiihlverhalten und insbesondere das
Glasbildungsverhalten hat Tammann durchgefithrt [Tam03, Tam33]. Er stellte fest, dass bei
silikatischen Glasschmelzen, d.h. einem Material mit sehr guten Glasbildungseigenschaften,
die Maximalraten fiir Keimbildung (KZ) und Keimwachstum (KG) bei unterschiedlichen
Temperaturen liegen. Abbildung 2.4 zeigt die Keimbildungs- und Keimwachstumsrate in

Abhéngigkeit von der Unterkiihlung am Beispiel eines typischen silikatischen Glases.

Viskositat

Viskositat, KG, A —

Theoretischer Unterkihlung in of —
Schmelzpunkt

Abb. 2.4: Abhéngigkeit der Keimbildungsrate (KZ) und der Keimwachstumsrate (KG) von
der Unterkithlung [Vog79]

Liegen beide Maxima bei gleicher Temperatur, ist die Wahrscheinlichkeit grof3, dass die
Schmelze kristallin erstarrt. Weitere Eigenschaften und physikalische Gréflen in Abhéngig-
keit von der Temperatur zeigt Abbildung 2.5 [Sch96].

5

e =
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Abb. 2.5: Eigenschafts-Temperatur-Kurven von Gléasern [Sch96]
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2 Grundlagen

In Abbildung 2.5 ist der Verlauf der Entropie S eines kristallin und amorph erstarrenden
Systems dargestellt. Oberhalb des Schmelzpunktes Tg ist der Entropieverlauf fiir beide
Systeme gleich. Bei kristalliner Erstarrung findet ein abrupter Ubergang zwischen schmelz-
flissigem Zustand (Kurvenabschnitt 1) und kristallinem Zustand (Kurvenabschnitt 5)
statt. Die Entropie sinkt sprunghaft um AS. Der Kurvenabschnitt 6 soll verdeutlichen,
dass die Bildung der Kristalle zeitabhangig ist. Nach der Kristallisation nimmt die Entro-
pie nur noch durch die Verringerung der Warmeschwingungen langsam ab. Wird ab Tg
die Kristallisation unterdriickt, findet eine glasartige Erstarrung unter kontinuierlicher
Abnahme der Entropie statt (Kurvenabschnitte 1, 2 und 4). Dabei geht das System zuerst
in den Zustand der unterkiihlten Schmelze (Tg bis Ty) und dann in den Glaszustand (Kur-
venabschnitt 4) iiber. Nach dem Glasiibergang T,, der per Definition auf eine Viskositét
von 1012 Pas festgelegt wurde, ist eine weitere Umordnung der Atome kaum noch moglich
[Jae86]. Die Entropieabnahme verlduft deshalb nicht im thermodynamischen Gleichgewicht
entlang von Kurvenabschnitt 3, sondern entlang von Kurvenabschnitt 4. Der weitestgehend
ungeordnete Zustand der Atome in der Fliissigkeit, d.h. die amorphe Struktur, bleibt
erhalten. Uber bestimmte Messverfahren, wie dynamische Differenzkalorimetrie (DSC)
oder Dilatometrie, lassen sich temperaturabhingige Eigenschaften, wie die Anderung der
Warmekapazitat oder die Langenausdehnung von Festkorpern messen. Diese Eigenschafts-
anderungen korrelieren mit der Entropieinderung und sind deshalb in Abb. 2.5 ebenfalls

mit angegeben.

2.2 Struktur metallischer Glaser

Die Struktur metallischer Glaser ist amorph. Das heif3t, die Atome besitzen zueinander
ein Nahordnung. Die Art der Bindung kann wie bei kristallinen Strukturen in kovalent,
ionisch und metallisch unterschieden werden. Die kovalente und ionische Bindung gehoren
zu den sehr festen Bindungen. Typische Vertreter fiir diese Bindungsarten sind Diamant
(kovalent) und NaCl (ionisch). Werkstoffe deren Atome kovalent oder ionisch gebunden
sind (z.B. Keramiken) zeichnen sich durch relativ hohe Hérte, VerschleiBbestandigkeit
und Sprodigkeit aus. Somit ist neben der fehlenden Kristallstruktur auch der kovalente
Bindungsanteil in metallischen Glasern fiir deren hohe Festigkeit und Sprodigkeit verant-
wortlich. Fiir die Charakterisierung der Bindungsarten gibt es verschiedene Messmethoden.
Die kovalente Bindung kann mittels Kristallorbital-Hamilton-Populationsanalyse (integra-
ted crystal orbital Hamiltonian population (COHP) gemessen werden [Dro93]. Metallische
Bindungen werden anhand der Zustandsdichte am Fermilevel (VASP Methode) bewertet
[Kre99, Kre96, Per92]. Uber die Quantifizierung der Ladungsiibertragung (ebenfalls VASP
Methode) kann die ionische Bindung charakterisiert werden. Anwendung finden diese
Messmethoden z.B. fiir die Erklarung plastischen Verhaltens in amorphen Eisenbasislegie-

rungen. Gu et al. begriindet die in der amorphen Legierung Fe;; MosP12C1oBs gefundene
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plastische Verformbarkeit von 3 % mit der Zunahme des metallischen Bindungscharakters
durch Phosphor anstelle von Kohlenstoff und Bor [Gu08a, Gu08b]. Der Nachweis erfolgt
iiber VSAP und COHP. Im Verlauf dieser Arbeit wurde versucht dieses Ergebnis zu
reproduzieren. Es gelang jedoch nicht. In der vorliegenden Arbeit wird die Verdnderung
der Bindungsartanteile ausschliellich qualitativ bewertet. Fiir fortfiihrende mehr grundla-
genorientierte Arbeiten konnen die angesprochenen Messmethoden jedoch von Interesse

sein.

Die durch verschieden ausgepragte Bindungsarten miteinander verkniipften Atome kon-
nen in einem metallischen Glas als raumfiillendes Polyedernetzwerk beschrieben werden
[She06b]. Nach diesem Modell werden die Mittelpunkte der atomaren Cluster wenn vor-
handen von den Metalloiden besetzt. Die atomaren Cluster selbst sind durch einzelne

Metallatome, Clusterkanten oder Clusterflichen miteinander verbunden (Abb. 2.6).

Fe-Ln-B system Fe-TM-B system
(Ln=Nd,Sm,Tb, etc.) (TM=Zr,Nb,W, etc.)

Abb. 2.6: Strukturmodell metallischer Glaser auf Eisenbasis [Ino04b]

Eine besonders hohe Glasbildungsfahigkeit wird dem System zugeschrieben, wenn die-
se Cluster zu einer definierten kurz- und mittelreichweitigen Ordnung fithren [Kaz05,
Mac02, Tan03]. Die Wechselwirkungen aus intercluster Metall-Metalloid-Verbindungen
und Intracluster Metall-Metall-Verbindungen bestimmen vor allem die thermischen und

mechanischen Eigenschaften von metallischen Glasern [Gu08al.

Neben der strukturellen Anordnung der Atome ist auch die Dichte der Struktur, die so
genannte Packungsdichte ein entscheidender Faktor fiir die Glasbildungsfédhigkeit. Fiir die
Entstehung einer amorphen Struktur ist eine moglichst hohe Packungsdichte erforderlich
[Ega03, Pan04]. Diese kann durch Kombination verschieden grofier Atome erreicht werden.
Das Zulegieren von Atomen, die grofler sind als die Atome des Hauptelements erhohen

die elastische Spannung zwischen den Atomen. Das hat zur Folge, dass die Diffusion
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behindert wird und die thermische Stabilitéit steigt. Kleinere Atome fiillen strukturelle
Liicken auf und erhéhen somit die Packungsdichte. In Eisenbasislegierungen werden
groBe Atome in Form von Yttrium und den Lanthaniden hinzugegeben. Sie erhéhen
nachweislich die Glasbildungsféhigkeit [Gu06, Pon04a]. Theoretische Berechnungen zur
idealen Atomgroflenverteilung fiir eine hohe Packungsdichte in metallischen Glasern hat

Senkov et al. durchgefithrt [Sen01]. Fir amorphe Eisenbasislegierungen ist diese Verteilung
in Abb. 2.7 dargestellt.

1007 — C__ Austauschgitteratome
—— C__ Zwischengitteratome
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®
)
?_’. 60
&
28 Fe
c ]
2 40+
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204 C

| Mn Mo
J B ] u
u CI’-M
0 T T T T T T T T -_I
0,6 0,8 1,0 1,2 1,4

Atom X' Eisen

Abb. 2.7: Ideale AtomgroBenverteilung fiir eine amorphe Eisenbasislegierung. Es stellt
den Anteil der verschieden groflen Atome iiber dem Radienverhéltnis des Legie-
rungsatoms zum Basisatom dar. Fiir die in dieser Arbeit untersuchte Legierung
(F€4473CI‘5CO5M012’8MD117201578]35’9)9875Y175 sind die atomaren Anteile eingezeichnet.

2.3 Thermisches Verhalten metallischer Glaser

Metallische Gléser werden zur Bestimmung thermischer Kennwerte mittels DSC charak-
terisiert. Die wichtigsten Kennwerte sind dabei die Glastibergangstemperatur Ty, die
Kristallisationstemperatur Ty, die Solidus-/Schmelztemperatur T/ T, und die Liquidu-
stemperatur T}. Sie sind in Abbildung 2.8 durch Pfeile in der DSC Kurve markiert.
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Abb. 2.8: DSC-Kurve der Legierung (Fe4473Cr5Co5M01278Mn1172C1578B5,9)98’5Y175

Aus diesen Temperaturen lassen sich verschiedene Parameter zur Beurteilung der Glasbil-
dungsfahigkeit oder der thermischen Stabilitét eines metallischen Glases ableiten. Auflerdem
gibt es direkte Korrelationen zwischen den charakteristischen Temperaturen und anderen
Eigenschaften. Abbildung 2.9 stellt z.B. einen Zusammenhang zwischen der Glasiibergang-

stemperatur T, und der Druckfestigkeit her.

Die aus den charakteristischen Temperaturen ableitbaren Parameter sind die reduzierte
Glastibergangstemperatur T,,=T,/T}, der Bereich der unterkiihlten Schmelze AT,=T,-T,
und der y-Parameter (y=Ty/(Tg+T))). Fur die Vergleichbarkeit der Berechnungen sind

die Temperaturen in Kelvin einzusetzen.

Die reduzierte Glasiibergangstemperatur T,, wurde schon 1969 von Turnbull et al. mit der
Glasbildungsfahigkeit korreliert [Tur69]. Er fand heraus, dass die Glasbildungsfahigkeit
besonders hoch ist wenn T,,>2/3 wird. In aktuelleren Untersuchungen wird dieser Parame-
ter kontrovers diskutiert. Einerseits ist nicht festgelegt, ob die Glasiibergangstemperatur
fur die Berechnung durch die Schmelztemperatur T, (wie bei Turnbull et al.) oder durch
die Liquidustemperatur T; dividiert wird und andererseits ist dieser Parameter auch nicht
universell sondern meist nur innerhalb einer Legierungsgruppe mit gleichem Basiselement
giltig [Lu00, Li97]. Einigkeit herrscht jedoch dariiber, dass es fiir eine hohe Glasbildungs-
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fahigkeit glinstig ist wenn T, relativ nah am Schmelzintervall der Legierung liegt. Auch
der Kennwert AT, ist nicht universell fiir die Beurteilung der Glasbildungsfahigkeit son-
dern legierungsabhéngig [Li07b]. Er sagt z.B. sehr gut das Glasbildungsvermégen fir das
Legierungssystem Fe-(Co, Cr, Mo, Ga, Sb)-P-B-C voraus (hohes AT,=hohe Glasbildungs-
fahigkeit) [She99]. Fiir die Beurteilung des Legierungssystems Zr-Ti-Ni-Cu-Be ist er jedoch
nicht geeignet. In letzterem Fall ist die Glasbildungsféahigkeit besser zu T,y zu korrelieren
(hohes T,y=hohe Glasbildungsfahigkeit) [Wan01].

6000 -
Co-Fe-Ta-B-Mo B
Co-Fe-Ta-B R
5000 |
Fe-Co-B-Si-Nb
© Co-Fe-B-Si-Nb
a 4000 |- Fe-Co-Ni-B-Si-Nb
E
- ) H Fe-B-Si-Nb
S 3000 | Fe-Ga-P-C-B-Si B Ni-Nb-Ti-H
B Cu-Zr-Be
Ti-Zr-Hf-Cu-Ni-Si m Cu-Hf-Ti
2000 |- "W,z
Pd-Cu-Ni-PH B 7r-AFNi-Cu
1000 - La-AI:ll-Cu
1 i 1 L 1 i 1 i 1 i 1

400 500 600 700 800 900 1000
T, /K

Abb. 2.9: Beziehung zwischen der Glasiibergangstemperatur T, und der Druckfestigkeit
oy von metallischen Glésern [Ino06]

Der v-Parameter wurde 2002 erstmals von Lu etal. zur Beurteilung der Glasbildungs-
fahigkeit veroffentlicht [Lu02, Lu03a, Lu07]. Es wird anhand von 40 Legierungen mit
unterschiedlichen Basiselementen gezeigt, dass der y-Parameter im Vergleich zu T, und
AT, wesentlich besser die Glasbildungsfahigkeit vorhersagt, da er Ty, Tx und T mit
berticksichtigt. Du et al. korreliert den Parameter ,,=(2T-T,)/T) zur kritischen Kiihlrate
[Du07b, Du07a] und kann damit auch gute Vorhersagen fiir die Glasbildungsfahigkeit
treffen. Auch hier gilt wieder, je hoher der v-Parameter desto hoher ist auch die Glasbil-
dungsfihigkeit.

Eine Ubersicht welcher Parameter fiir welche Legierungssysteme die beste Vorhersagezuver-
lassigkeit fiir die Glasbildungsfahigkeit auf Grundlage thermischer Untersuchungen hat ist
bei Lian et al. zu finden [Lia08]. Eine Zusammenfassung zu allen bekannten Parametern
gibt Jindal et al. [Jin09].
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2.4 Mechanisches Verhalten metallischer Glaser

Metallische Glaser zeichnen sich im Vergleich zu ihren kristallinen Varianten durch beson-
dere mechanische Eigenschaften aus. Sie besitzen bei Raumtemperatur eine hohe elastische
Dehngrenze, hohe Harte und meist geringe makroskopische plastische Verformbarkeit ver-
bunden mit einer relativ geringen Dichte [Pan05, Ino00a, Gu06, Hof08, Sch05, Sch07b]. Das
mechanische Spannungs-Dehnungs-Verhalten kristalliner Legierungen ist in Abbildung 2.10

den Bruchfestigkeiten und Harten metallischer Glaser gegeniibergestellt.
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Abb. 2.10: a) Spannungs-Dehnungskurven verschiedener kristalliner Werkstoffe [Got98],
b) Harte und Druckfestigkeit bzw. Bruchfestigkeit metallischer Glaser im Vergleich. Die
Elementabkiirzungen markieren die Position einer Gruppe von amorphen metallischen
Legierungen, die dieses Element als Hauptelement beinhalten. Die Buchstaben A-E repra-
sentieren Legierungen mit dem Hauptelement A=Mg, B=Ti, C=Ti, D=Zr, E=Cu und
F=Fe [Pan05]
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2 Grundlagen

Die mechanischen Eigenschaften metallischer Glaser sind im Vergleich zu kristallinen
Legierungen vorrangig auf das Fehlen von Versetzungen und Korngrenzen zuriickzufithren.
Versetzungen und deren Bewegungsfihigkeit bestimmt in kristallinen Materialien die
Elastizitatsgrenze und das plastische Verformungsvermogen. In metallischen Glasern sind
bei Raumtemperatur fiir die plastische Verformbarkeit die Aktivitdt sogenannter “shear
transformation zones” (STZs) und Umverteilungsmechanismen im freien Volumen der
amorphen Struktur entscheidend. Die STZs gehen historisch auf Argon et al. zurtick [Arg79].
Das Modell des freien Volumens wurde von Cohen et al. und Polk et al. entwickelt und von
Spaepen auf die Deformation metallischer Glaser angewandt [Coh59, Pol72, Spa77|. STZs
sind atomare Cluster (einige 100 Atome) die aufgrund von Scherspannungen inelastisch
verformt werden. Ordnen sich STZs aneinander wird von einem Scherband gesprochen.
Konzentrieren sich Schubspannungen nur in einem oder wenigen Scherbandern kommt
es zu einem makroskopischen Sprodbuch entlang des kritischen Scherbandes. Die lokale
plastische Verformung innerhalb des Scherbandes ist dann nur anhand typischer plastischer
Bruchflachenmuster (vein-like-pattern) nachweisbar. Im Gegensatz zu den STZs geht
der Verformungsmechanismus aufgrund des freien Volumens auf die Bewegung einzelner
Atome zurtick. Diese kénnen bei entsprechend hoher Aktivierungsenergie iiber Liicken
im amorphen Polyedernetzwerkes springen und damit zur plastischen Verformbarkeit

beitragen.

Die elastischen Eigenschaften von metallischen Glasern beruhen auf der atomaren Bin-
dungsstarke und konnen iiber den E-Modul und die Querkontraktionszahl v beschrieben
werden. Nach Schuh et al. liegt der E-Modul metallischer Glaser aufgrund der fehlenden
Fernordnung im Vergleich zu ihren kristallinen Varianten um ca. 6 % niedriger [Sch07b]. Die
Querkontraktionszahl v (auch Poissonzahl genannt) verkniipft die Querdehnung €g,, mit
der Langsdehnung €445 und die verschieden Module, d.h. den E-Modul E, den Schermodul
G und den Bulkmodul K miteinander (GI. 2.11).

_ €quer E 3K —FE 3K —-2G

= — — 1 == —_—
Clings  2G 6K 6K +2G

(2.11)

Fiir sprode Werkstoffe ist diese Zahl v relativ niedrig (z.B. Siliziumcarbid: ¥=0,17) und fiir
duktile Werkstoffe relativ hoch (z.B. Blei: v=0,44). Gewohnliche Metalle wie Eisen, Kupfer
oder Titan haben eine Querkontraktionszahl von ca.0,3. Um die Querkontraktionszahl mit
dem elastisch-sproden bzw. plastischen Verhalten von metallischen Glasern in Verbindung
zu setzen, hat Lewandowski et al. fiir 10 BMG-Legierungen das G/K-Verhéltnis bzw. das
Possion-Verhéltnis bestimmt [Lew05]. Es wurde herausgefunden, das der sprod/duktil-
Ubergang bei G/K-Werten von 0,41-0,43 bzw. v-Werten von 0,31-0,32 stattfindet. Das
heifit, fiir die Verbesserung des plastischen Verhaltens metallischer Gléser ist z.B. mittels
Legierungsmodifikation ein Poissonverhaltnis von gréfler 0,31-0,32 anzustreben. Die erfor-

derlichen v-Werte fiir plastisches Verhalten wurden von Gu et al. bei der Untersuchung
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2 Grundlagen

duktiler amorpher Eisenbasislegierungen bestétigt [Gu08a, Gu07, Gu06]. Er fand zusétzlich
heraus, dass bei v>0,32 Scherbander leichter initiiert und vervielfaltigt werden kénnen,
was wie bereits erwdhnt die lokale Scherdeformation verhindert und somit makroskopisch
plastische Verformung ermoglicht. Chen et al. hat den allgemeinen Zusammenhang zwi-
schen v und Plastizitat bereits 1975 erkannt und vermutet, dass fiir plastisches Verhalten
metallischer Gléser ein Wert von v~0,4 erforderlich ist [Che75]. Metallische Glaser mit sehr
hohem v-Wert wie z.B. Pts7 5Cuy47Ni5 3Pag 5 mit =0,42, konnen bei Raumtemperatur bis
zu 20 % plastisch verformt werden [Sch04]. Hohere plastische Verformungen sind fiir metal-
lische Glaser im Bereich der unterkiihlten Schmelze (T bis Ty) erreichbar. Abbildung2.11

zeigt eine im Bereich der unterkiihlten Schmelze um 1624 % verformte Probe [Wan05].

Abb. 2.11: Eine um 1624 % superplastisch verformte Probe der Legierung Zry; 25T11375Niyg
Cu12’5B622’5 (at %) [Wan05]

Die Harte von metallischen Glasern ist auch eine Funktion der plastischen Verformbarkeit,
da sie anhand eines plastischen Eindrucks in den Werkstoff bestimmt wird. Weiterhin héangt
die Harte metallischer Glaser nach Figueroa et al. von der durchschnittlichen Auflenelek-
tronenzahl e aller in der Legierung vorhandenen Ubergangsmetalle a ab (e/a-Verhéltnis)
[Fig05]. Er beweist diesen Zusammenhang anhand der Legierung Fegy CrgSijoBy. Mit
steigendem B-Gehalt sinkt der Fe-Gehalt. Demzufolge erniedrigt sich auch die Zahl der
AuBenelektronen pro Ubergangsmetall. Daraus resultiert ein Anstieg in der Hirte. Verduzco
et al. hat ebenfalls den Einfluss des e/a Verhéltnisses auf die mechanischen Eigenschaften
eisenbasierter amorpher Legierungen untersucht [Ver03]. Einen deutlichen Zusammenhang
zwischen Hérte und e/a hat er nicht bestéitigen konnen, dafir aber eine Korrelation
mit der Zugfestigkeit gefunden, die mit sinkendem e/a-Verhéltnis steigt. Ein sinkendes
e/a-Verhéltnis wird mit der Zunahme des kovalenten Bindungscharakters interpretiert.
Diese Idee geht auf Donald et al. zurtick [Don80].
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2 Grundlagen

2.5 Komposite auf Basis metallischer Glaser

Der Begriff Komposit beschreibt einen Verbundwerkstoff. In dieser Arbeit besteht das
Gefiige des Komposits aus einer glasartigen Matrix und einer darin eingebetteten kristalli-
nen Zweitphase. Ziel der Kompositbildung ist es, die hohen Festigkeiten der metallischen
Gléser mit einer moglichen Duktilitdt der Zweitphase zu kombinieren. Im Allgemeinen
wird zwischen ex-situ und in-situ-Kompositen unterschieden. Ex-situ Komposite werden
durch Infiltration des metallischen Glases in eine Zweiphase oder durch mechanisches Le-
gieren und anschlieffendes Kompaktieren (z.B. Heifpressen) hergestellt. In-situ-Komposite
entstehen aus der Legierung selbst. Dies kann entweder wéhrend des Giefiprozesses oder
durch Nachbehandlung der bereits erstarrten Legierung geschehen. In dieser Arbeit werden
in-situ Komposite entwickelt und charakterisiert. Abbildung 2.12 zeigt die verschiedenen

Prozessrouten nach Eckert et al. [Eck07].

Prozessrouten

In-situ Komposit
Entstehung der Zweitphase aus

Ex-situ Komposit

Herstellung des Komposits durch

eine extern hinzugefiigte Phase

der Matrixphase

Infiltration bei

Durch Nachbehandlung

Schmelztemperatur

Mechanisches Legieren +

der erstarrten Legierung

und im Bereich der
unterkihlten Schmelze

Kompaktieren

Wihrend der
Erstarrung

Wiérmebehandlung

Mechanische Verformung

Zweitphasenform: und Warmebehandlung

Fasern, Partikel, Gas...
Zweitphasenverteilung:
Kontinuierlich,
Diskontinuierlich
Zweitphasengrdfie:
Mikrometer,
Millimeter,...

Zweitphasenstrukur:
Amorph, quasikristallin, kristallin, gasformig
Zweitphasenverteilung:
Kontinuierlich,

Diskontinuierlich
Zweitphasengrofie:
Mikrometer,
Millimeter,...

Abb. 2.12: Verschiedene Prozessrouten fiir die Herstellung von Kompositen auf Basis von
metallischen Glasern

2.5.1 Amorphe Matrix und kristalline Zweitphase

Von allen Moglichkeiten, Komposite auf Basis von metallischen Glésern herzustellen, ist die
Variante bestehend aus amorpher Matrix und kristalliner Phase die Haufigste. Komposite
aus zwei amorphen Phasen und aus amorpher und gasférmiger Phase existieren auch. Sie
sind jedoch weniger bekannt. Besonders intensiv erforscht sind Komposite auf Basis von

Zirkonium.
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2 Grundlagen

Conner et al. synthetisierte =~ Komposite aus dem  metallischen  Glas
Zr41 95 T113 75Cu12 5NijoBege 5 und Stahl- bzw. Wolframdrahten [Con98, Con00]. Dieser
Werkstoff weist eine Stauchgrenze von ca. 2000 MPa bei einer plastischen Dehnung von
bis zu 17% auf. Choi-Yim et al., der wie Conner ebenfalls zur Gruppe um Johnson
gehort, fithrte dhnliche Versuche mit der Legierung Zrs;NbsAljgCuys4Nijog (Vit106)
und Wolfram-, Tantal- und Molydéandréhten /-partikeln bzw. Wolfram- und Titankarbid
durch [CY02b, CY02a, Con99, CY97]. Die mechanischen Messungen sind vergleichbar
mit denen von Conner etal. und zeigen eine Verbesserung der Plastizitat. Fan et al.
beschreibt ein Komposit auf der Basis von (ZrzoNijgCugg)eoAlig [Fan02]. Diese Legierung
modifiziert er mit Tantal. Die plastische Dehnung steigt dadurch von nahezu null
auf iiber 15%. Vom gleichen Autor gibt es auch eine Kompositentwicklung durch
Kristallisation der Legierung ZrgoCuggPdigAljg im Bereich der unterkiihlten Schmelze
[Fan00]. Auch hier steigt die Plastizitat auf ca.3 %. Kato et al. zeigt die Verbesserung der
plastischen Eigenschaften einer amorphen Legierung mittels Zirkoniumkarbid [Kat00].
Die Legierung ZrssAligNisCusg wird mit 15 vol.% ZrC modifiziert und erreicht plastische
Dehnungen von 4 %. Hays et al. synthetisierte ein in-situ Komposit mittels der Legierung
(Zr75,00Ti18 34Nbg 66 )75 (BegCus Niy )25 [Hay00]. Es besteht aus amorpher Matrix und einer
kubisch raumzentrierten (3-Phase. Die Stauchgrenze wird mit 1,3 GPa angegeben. Die
Festigkeit erreicht Werte um 1,7 GPa bei einer plastischen Dehnung von ca. 7 %. Auch
auf dem Gebiet der amorphen Aluminiumlegierungen sind Komposite herstellbar. Kim
et al. stellt auf Basis der Legierung AlggYsNigMn; ein Komposit aus amorpher Matrix und
kubisch raumzentrierten Aluminiumpartikeln her [Kim90]. Ebenfalls sind Komposite auf
Grundlage von amorphen Kupferbasislegierungen moglich. Sun et al. synthetisierte einen
Komposit aus der amorphen Legierung Cuy;TissZr;1Nig und TiC Partikeln [Sun06]. Die
plastische Dehnung auf Grund der Kompositbildung ist mit 0,5 % gering aber im Vergleich
zum absolut sproden Verhalten des Ausgangszustands eine Verbesserung. Kim et al.
verbesserte die plastischen Eigenschaften von amorphen Kupferbasislegierungen durch
Zugabe von Tantal [Kim03]. Kompositentwicklungen mittels amorpher Zr-Cu-Legierungen
sind von Kihn et al. und Pauly et al. bekannt [Kue04, Pau09]. Auch in diesen Arbeiten
ist eine Verbesserung der plastischen Eigenschaften durch eine kristalline Zweitphase

festgestellt worden.

2.5.2 Amorphe Matrix mit amorpher oder gasformiger Zweitphase

Neben den Kompositen aus amorpher Matrix und kristalliner Zweitphase gibt es auch weni-
ger bekannte Komposite aus amorpher Matrix und amorpher Zweitphase bzw. gasférmiger
Zweitphase. Amorph-amorph-Komposite wurden durch Arbeiten von Kiindig et al. erstmals
bekannt. Er synthetisierte aus der Legierung Lagy 5Zrs7 5 Alo;CuygNijg durch Rascherstar-

rung mittels Meltspinning ein Gefiige aus einer La-reichen und einer Zr-reichen amorphen
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2 Grundlagen

Phase [Kiin04]. Voraussetzung dafiir ist die positive Mischungsenthalpie der Elemente
Lanthan und Zirkonium zueinander. Da Niob und Yttrium auch eine positive Mischungs-
enthalpie zueinander haben und das System Ni-Nb als Glasbildner bekannt ist, entwickelte
Mattern et al. daraus die ebenfalls zweiphasig amorphe Legierung Niss sNbag 25 Y20 25. Me-
chanische Tests liegen fiir diese Systeme bisher nicht vor, da diese Legierungen nur als

diinne Bander herstellbar sind.

Metallisches Glas mit gezielt eingebrachter Porositat wurde von Wada et al. hergestellt
[Wad05, Wad04]. Dabei wird die Schmelze in einem Quarzglasrohr mehrere Stunden unter
Gasiiberdruck (z.B. Wasserstoff) gehalten und dann in Wasser oder Ol abgeschreckt. Es
entsteht ein Gefiige wie es in Abb. 2.13 zu sehen ist. Die Folge dieser von Wada et al. gezielt
eingebrachten Porositét ist eine Steigerung der plastischen Verformbarkeit von null auf
3,7%.

Abb. 2.13: Pdys 5CusoNiz 5Py mit fein im Gefiige verteilten Poren [Wad05]

Schédume aus metallischem Glas wurden von Schroers et al. und Brothers et al. entwickelt
[Sch03, Bro05b, Bro05a, Bro05c]. Schroers mischte dazu die Legierung Pdy3NijoCugrPog
mit hydriertem ByO3, welches bei Reduzierung des Gasdruckes wahrend des Schmelzens Gas
freisetzt. Dadurch entstehen Poren in einer Grofie von 0,1-1 mm. Die Dichte des Schwamms
betragt nur noch 24 % der Ausgangsdichte der Legierung Pd3NijgCusrPog. Brothers et al.
nutzt die Infiltrationsmethode fiir die Herstellung seiner Schwémme. Dafiir wird als erstes
ein pordser Sinterkdper aus BaF, hergestellt in den anschliefend das schmelzfliissige
metallische Glas Vit 106 unter Druck infiltriert und dann in Wasser abgeschreckt wird.
Zum Schluss wird BaFy im Ultraschallbad in einer Sdure wieder herausgeltst und es
verbleibt der amorphe Schaumkorper. Auch diese Schaumkorper haben im Vergleich zum

Ausgangsmaterial ein héheres plastisches Verformungsvermogen.
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3 Probenpraparation

3.1 Herstellung der Vorlegierungen

Fiir die Herstellung der Vorlegierung wurden reine Elemente und Vorlegierungen aus
reinen Elementen genutzt. Die Bezugsquellen und Reinheiten der Elemente finden sich in

Tabelle 3.1. Vor dem Einsatz sind die Elemente durch Sandstrahlen gereinigt worden.

Tab. 3.1: Hersteller und Reinheiten der eingesetzten Elemente

Element Reinheit [m.%)] Hersteller
Fe 99,90 Womet GmbH
Co 99,90 Zambia,
Cr 99,80 Womet GmbH
Mo 99,90 Haines & Maassen
Mn 99,80 Womet GmbH
C 99,50 Goodfellow GmbH
B >99,00 Osnabruegge advanced materials
Y 99,9 ChemPur Karlsruhe
Ag 99,9 Allgemeine Gold- und Silberscheideanstalt AG
Cu 99,99 Goodfellow GmbH
Nb 99,80 E. Wagener GmbH
Zr 99,50 ATI Wah Chang
Ti 99,99 Goodfellow GmbH

Die Vorlegierungen wurden mittels Lichtbogenofen (Firma Heraeus) und Induktionsofen
(Firma Balzers) unter Schutzgas (Argon 4.8) in mehreren Schritten hergestellt. Zuerst sind
im Induktionsofen bei ca. 15 kW Leistung die Elemente Eisen, Kobalt, Chrom, Molybdén,
Kohlenstoff und je nach Legierung auch Niob, Titan und Zirkonium in einem Al;Os-Tiegel
legiert worden. Dieser Schmelzschritt dauert fiir 200 g Legierung ca. 15 Minuten, da der
Kohlenstoff zunachst auf der Schmelze schwimmt und sich nur langsam 16st. Diese 15-
minttige Zeitspanne ist der Grund dafiir, dass die Elemente Bor (in Form von FeysBs4
at. %) und Mangan erst im Anschluss hinzulegiert werden, da sie stark zum Abdampfen
neigen. Das Zulegieren von Bor und Mangan dauert in der Induktionsanlage nur ca. zwei
Minuten, da sich beide Elemente gut in der Legierung 16sen. Zum Schluss wird Yttrium
in Form einer im Lichtbogenofen hergestellten Feg,Ygg-Vorlegierung (at. %) direkt in die

fliissige Schmelze gegeben. Die Zugabe von Yttrium erhoht signifikant die Viskositat der
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3 Probenpréiparation

Schmelze. Sie wird teigartig und bekommt eine Schlackeschicht. Der Abguss der Schmelze

erfolgt in eine Kupferkokille mit 10 mm Innendurchmesser.

3.2 Probenherstellung

3.2.1 Herstellung der Bandproben

Rascherstarrte Proben in Form von Bandern mit ca. 15-30 pm Dicke und 2-3 mm Breite
wurden in einer Meltspinanlage der Firma Biihler hergestellt. Bei dieser Technik wird die
Schmelze auf ein schnell rotierendes Kiihlrad gespritzt und dabei rasch abgekiihlt. Die
Abkiihlraten betragen ca. 105-10° K /s [Owe85]. Abbildung 3.1 zeigt eine Prinzipskizze des

Verfahrens und ein Foto der Anlage.

Um die Vorlegierung im Meltspin-Verfahren zu verarbeiten, ist sie in Bruchstiicke zerschla-
gen worden. Mit diesen Bruchstiicken wurde die Quarzglasdiise, die zum Aufschmelzen
der Legierung dient, gefiillt. Danach wurde der Rezipient auf mindestens 5 - 10 mbar
evakuiert, damit wahrend des anschlieSfenden Schmelzens moglichst wenig Sauerstoff von
der Schmelze aufgenommen werden kann. Vor dem Aufschmelzen wurde der Rezipient
mit 400 mbar Argon geflutet, um das Abdampfen von Legierungselementen weitgehend zu

vermeiden.

Tab. 3.2: Giefparameter Meltspinverfahren

Parameter Wert

Masse 5-7¢g
Gieitemperatur 1300 °C
Rezipientendruck 400 mbar
Auspressdruck 600 mbar
Diisenmaterial Quarzglas
Disenbeschichtung Bornitrid
Arbeitsgas Ar 4.8
Kiihlradgeschwindigkeit 3060 rpm
Kiihlradmaterial Kupferlegierung

Das Aufschmelzen erfolgte tiber eine wassergekiihlte Induktionsspule mit Leistungen
zwischen 15 kW und 23 kW. Nachdem die Legierung aufgeschmolzen war, wurde der Argon-
druck in der Diise schlagartig erhoht und somit die Schmelze auf das Kiihlrad aufgespritzt.
Das Kiihlrad hat einen Durchmesser von 20 ¢cm und eine Breite von 4 cm und besteht aus
einer Kupfer-Basislegierung, da Kupfer eine sehr hohe Warmeleitfédhigkeit (401W/mK) hat.
Die Oberfliche des Rades ist feingeschliffen, um das Benetzungsverhalten zu verbessern
und eine glatte Bandoberflache zu erhalten. Die Diisentffnung der Quarzglasdiise hat einen

Durchmesser von 0,5 mm. Der Abstand zwischen Diise und Walze betragt ebenfalls 0,5 mm.
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3 Probenpréiparation

Das Rad hat eine Geschwindigkeit von ca.50m/s. Tabelle 3.2 zeigt die Giefiparameter fir
jede Legierung.

Argon

. Metallschmelze

Quarzglasdiise >

Induktionsspule

Kiihlrad >

erkaltetes Metallband
e

Anschluss fiir die
Vakuumpumpe

g &

Abb. 3.1: a) Prinzipskizze des Meltspin-Verfahrens und b) Foto der Meltspin-Anlage der
Firma Biihler

3.2.2 Herstellung der Splatproben

Die Splatproben wurden in einem Splatquencher der Firma Biihler hergestellt. Die ein-
gesetzte Probenmasse betragt ca. 120 mg. Um die Legierung aufzuschmelzen, wird ein
Probenstiick mittels Probenhalter in der Induktionsspule platziert. Nachdem die Probe

aufgeschmolzen ist, kann der Probenhalter entfernt werden, da die Schmelze aufgrund der
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3 Probenpréiparation

Spulengeometrie und dem elektromagnetischen Feld in Schwebe gehalten wird. Wenn die
GieBitemperatur in Hohe von 1300 °C erreicht ist, wird die Spule automatisch abgeschalten.
Der Schmelztropfen fallt darauthin senkrecht nach unten und passiert eine Lichtschranke.
Diese 16st leicht zeitverzogert einen Impuls aus, der zwei Kupferplatten gegeneinander
fahren lasst. Der Schmelztropfen wird dabei zwischen den Kupferplatten eingequetscht
und erstarrt. Der ganze Prozess findet in einer Kammer statt, die vor dem Versuch auf

2-10~° mbar evakuiert und im Anschluss mit 500 mbar Argon geflutet wurde.

Abb. 3.2: Foto des Splatquenchers innerhalb einer Vakuumkammer.

3.2.3 Herstellung der Massivproben

Um massive Probekorper herzustellen, wurde als erstes ein geeignetes GieBverfahren
mit dazu passenden Giefparametern fiir die Legierung bestimmt. Fiir Stdbe mit 3 mm
Durchmesser und 50 mm Léange hat sich das Kupferkokillengiefiverfahren (Abb. 3.3) in einer
umgebauten Meltspinanlage der Firma Biihler als optimal erwiesen. Die entsprechenden
GieBparameter sind in Tabelle 3.3 zusammengefasst. Optimal bedeutet, dass bei diesen
Parametern und sorgfaltiger Positionierung von Diise und Kokille die Kupferkokille nahezu
vollstandig (min. 4 cm) gefillt wird und die Staboberfliche kaum GieBfehler aufweist
(Rinnen, Oxidationsschichten, Lunker). Die Verfahrensweise beim Gieflen (Evakuieren,

Rezipent fluten, Induktionsleistung) ist vergleichbar mit der Bandherstellung.

Andere im IFW verfiigbare Gieflverfahren, wie das Schleudergiefiverfahren, das Saug-
gieBverfahren oder das KalttiegelgieSverfahren haben sich als weniger geeignet erwiesen.
Ersteres Verfahren verursacht eine hohe Porositéat innerhalb des Stabes, welche die Festig-
keitswerte der Proben unter Druckbelastung erheblich verringert. Das SauggieBverfahren
schied ebenfalls als Herstellungsverfahren aus, da die Legierung durch einen Lichtbogen

aufgeheizt wird, welcher das Ausgangsmaterial beim Ziinden des Lichtbogens zerplatzen
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3 Probenpréaparation

ldsst und unkontrolliert in der Anlage verteilt. Auflerdem ist bei diesem Verfahren keine
Temperaturmessung moglich und die Schmelze hat einen starken Temperaturgradienten
(relativ kalt am Tiegelboden und heifl an der Oberfliche zum Lichtbogen). Vorteilhaft im
Vergleich zum Schleuderguss ist die verringerte Porenbildung [Gu06]. Das Kalttiegelguss-
verfahren wurde nicht genutzt, da hier nur zwei Kokillendurchmesser (8 mm und 12 mm)
zur Verfligung stehen. Ansonsten wére dieses Verfahren sehr geeignet, da eine Temperatur-
messung moglich, die Porositat nach dem Gielen gering und eine Verunreinigung durch

das Tiegelmaterial nahezu ausgeschlossen ist.

Argon

i

¥

Metallschmelze

Quarzglasdiise >

000

- Induktionsspule

000

Kupferkokille

Stab

‘\."

Abb. 3.3: a) Prinzipskizze des Kupferkokillengiefiverfahrens und b) Foto der modifizierten
Meltspinanlage der Firma Biihler
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Tab. 3.3: Gieparameter Kupferkokillengiefiverfahren

Parameter Wert

Masse 3,7¢g

Gieitemperatur 1300 °C
Rezipientendruck 450 mbar
Auspressdruck 600 mbar
Diisenmaterial Quarzglas
Diisenbeschichtung Bornitrid

Arbeitsgas Ar 4.8
Kokillenmaterial Kupfer (wassergekiihlt)
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4 Messmethoden und -bedingungen

4.1 Struktur und Gefiigeuntersuchungen

4.1.1 Rasterelektronenmikroskopie

Fir die rasterelektronenmikroskopischen Untersuchungen wurden die Proben in einem Ge-
misch aus Epoxidharz+Hérter (Struers Spezifix20) und Graphitpulver leitfahig eingebettet.
Im Anschluss erfolgte die metallographische Préaparation mittels Schleifen und Polieren
am Gerét Rotopol-35/RotoForce 4 der Firma Struers. Die Préparationsbedingungen sind
in Tabelle 4.1 zusammengefasst. Die Dauer eines jeden Bearbeitungsschritts kann je nach

Probengréfle und Oberflichenausgangszustand leicht variieren.

Tab. 4.1: Metallographische Préparationsbedingungen

Unterlage Schleif- /Polierbedingungen
Bearbeitungs- Umdrehungszahl Medium Kraft [N]
dauer [s] [RPM] (Zentral-
andruck)
Schleifp. P 800 5 300 Wasser 30
Schleifp. P 1200 30 300 Wasser 30
Schleifp. P 2500 60 300 Wasser 30
Schleifp. P 4000 60 300 Wasser 30
DAC-Tuch 240 150 Lubricant blau 40
Diamantsuspension 3 pm
Chem-Tuch 180 150 OPS Suspension 40
Chem-Tuch 30 150 Wasser 40

Die rasterelektronenmikroskopischen Untersuchungen sind mit Unterstiitzung von Dr. H.
Wendrock am hochauflosenden REM der Firma Leo (Typ 1530) durchgefithrt worden. Die

Proben eigneten sich ebenfalls fiir lichtmikroskopische Untersuchungen.

4.1.2 Transmissionselektronenmikroskopie

Die transmissionselektronenmikroskopische Untersuchung (TEM) erforderte eine Abdiin-
nung der Probe auf weniger als 1 pm Dicke. In einem ersten Schritt wurde die Probe mit

Hilfe des Probenhalters Accustop 30 (in pm-Schritten hohenverstellbarer Probenhalter der

32



4 Messmethoden und -bedingungen

Firma Struers) auf ca. 100 nm Dicke geschliffen (Schleifpapier P800-P4000). Die weitere
Abdiinnung erfolgte iiber lonenatzen oder elektrolytisches Polieren. Die lonenatzung wurde
in einer Anlage der Firma Baltec (Typ Res 101) bei einer Beschleunigungsspannung
von max. 3kV, einem Strom von 1,2mA, einem Beschusswinkel +/-5° bis +/-8° und
Beschusszeiten von 2,5 bis 5 Stunden durchgefiihrt. Das elektrolytische Atzen erfolgte
im Gerdt TENUPOL 5 der Firma Struers unter folgenden Bedingungen: Elektrolyt: A2
(Struers), Spannung: 16,5...20,5 V, Flowrate: 10...15, Temperatur: ca. -11 °C. Die TEM-
Untersuchungen wurden mit Unterstiitzung von C. Mickel an einem Gerat der Firma Jeol
(Typ 2000 FX) und Herrn Dr. J. Thomas bzw. Herrn Dr. T. Gemming am Gerdt Tecnai
F30 der Firma Philips durchgefiihrt.

4.1.3 Rontgendiffraktometrie

Die Beugungsmessungen mittels Rontgenstrahlung (XRD) dienten zur Struktur- und
Phasenbestimmung. Ist die Probe einphasig amorph, besteht das Diffraktogramm aus
breiten diffusen Beugungsreflexen. Treten mehrere amorphe Phasen auf, sind mehrere sich
iiberlagernde diffuse Beugungsreflexe erkennbar. Ist die Probe teilamorph bzw. teilkristallin
iiberlagern sich die breiten diffusen Reflexe mit scharfen Beugungsreflexen der kristallinen
Phasen. Die XRD-Messungen wurden an den Rontgendiffraktometern der Firma Stoe
(Typ Stadi-P) und Phillips (Typ X’Pert 3040/60) durchgefithrt. Die Messungen am Phi-
lipsgerat (Kapitel 5) erfolgten in Schritten von 20=0,05° mit Co-Ka-Strahlung fiir jeweils
10 Sekunden je Schritt iiber einen Bereich von 20=20°-90°. Um in relativ kurzer Zeit ein
gutes Signal/Untergrund-Verhéltnis zu erhalten, wurden die Band- und Massivproben in
einem SiOy-Morser pulverisiert und auf einer Fliche von ca. 1 cm? auf einem Kunststoffpro-
bentriger aufgebracht. Zur Fixierung des Pulvers diente Zapon-Lack (Nitrocellulose-Lack
der Firma Carl-Roth). Die Umdrehungsgeschwindigkeit des Probentriagers wahrend der
Messung betrug 0,1 U/s. Die Proben am Gerat der Firma Stoe wurden in Transmission
mit Molybdéanstrahlung gemessen. Dazu sind die Proben wenn nétig auf ca. 80-100 pm
Dicke geschliffen worden um sie durchstrahlbar zu machen. Die Schrittweite betrug bei
diesen Messungen 20=0,02° iiber eine Messbereich von 20=10°-45°.

4.2 Thermische Analyse

4.2.1 Differenzwarmeflusskalorimetrie (DSC)

Mittels der dynamischen Differenzkalorimetrie (DSC) wurde das thermische Verhalten der
Proben untersucht. Dabei kénnen Kennwerte wie die Glasiibergangstemperatur Ty, die
Kristallisationstemperatur Ty, die a-y-Fe-Umwandlungstemperatur Ty, Solidustemperatur

T, und Liquidustemperatur T} bestimmt werden. Fiir die DSC-Messungen wurde ein Gerét
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der Firma Netzsch, Typ DSC 404 verwendet. Die Messungen sind in einem Bereich zwischen
20°C und 1400°C mit einer Heiz- bzw. Kiihlrate von 20 K/min durchgefithrt worden. Das
Tiegelmaterial bestand aus AlyO3. Wahrend der Messungen wurde der Ofenraum mit

100 ml/min Argon durchspiilt.

4.2.2 Thermomechanische Analyse (TMA)

Die Viskositdtsmessung wurde mittels eines dynamisch-mechanischen Analysengeréts
(DMA) der Firma Perkin Elmer (Typ 7e) durchgefiihrt. Bei dieser Untersuchungsmethode
wird eine planparallele scheibenférmige Probe mit der Flache A bei konstanter einachsiger
Druckbelastung mit der Kraft F erwarmt. Die Messung der Hohendnderung dh und der
Verformungsgeschwindigkeit dh/dt erméglicht iiber die Gleichung4.1 die Berechnung der
Viskositat, wenn vorausgesetzt wird, dass die zylindrische Form der Probe wahrend der
Messung nahezu erhalten bleibt [Koh96].

F-h

Die in dieser Arbeit durchgefiihrten Messungen wurden bei einer Aufheizrate von 20 K/min
und bei einer Kraft von 2,6 N durchgefiihrt. Die Proben hatten einen Durchmesser von

3mm und eine Hohe von 1 mm.

4.3 Mechanische Untersuchungen

4.3.1 Druckversuch

Der Druckversuch nach DIN 50106 dient dem Zweck, das Verhalten des Werkstoffs unter
einachsiger quasistatischer Druckbeanspruchung zu ermitteln. Quasistatische Belastung
bedeutet, dass die Proben bei einer Dehnrate in der Gréflenordnung von 10°-10% s
verformt werden. Der Versuch wurde wegkontrolliert bei einer Traversengeschwindig-
keit von 0,001 mm/s durchgefiihrt, was zu Dehnraten in der GroBenordnung 1075-104 st
fithrt. Die Druckproben haben eine zylindrische Form mit einem Ausgangsdurchmesser
dp=3,0 mm*%2? ™™ ynd einer Ausgangslinge lo=>5,5-6 mm. Der Durchmesser der Proben ist
stellenweise grofier als 3 mm, da fiir die Herstellung der Stabe Kupferkokillen aus sauerstoff-
freiem Kupfer verwendet wurden. Dieses Kupfer ist relativ weich, was dazu fithrt, dass bei
jeder Reinigung der Kokille der Durchmesser um wenige Mikrometer inhomogen vergréfert
wird. Die Langen variieren aufgrund des Planschleifprozesses, der sich an die Probenteilung
anschliefft. Die Messungen erfolgten mit zwei verschiedenen Druckpriifmaschinen der Firma

Instron (Typ 5869 und 8562). Die Dehnung e der Proben wurde zum einen mit einem
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Laserextensometer der Firma Fiedler (Instron 5869) gemessen und zum anderen unter Be-
ricksichtigung der Priifmaschinendehnung aus dem Traversenweg bestimmt (Instron 8562).
Die Dehnungsmessung mittels Laserextensometer ist in Abb. 4.1 schematisch dargestellt.
Die drei aufklebbaren Messstreifen ergeben sechs mogliche Messkanten zwischen denen die
Dehnung gemessen werden kann. Bei verschiedenen Kalibrationsmessungen mit bekannten
Materialien wie Wolfram oder Aluminiumoxid stellte sich heraus, dass fiir eine exakte
Dehnungsmessung entweder nur gerade oder nur ungerade Messkanten verwendet werden
durfen (z.B. 1-5 oder 2-6). Wird zwischen einer geraden und einer ungeraden Messkante

(z.B. 1-6 oder 2-5) gemessen, wird eine zu kleine oder zu grofie Dehnung ermittelt.

*F

6
Messstreifen 3 -
5
4
Messstreifen 2
Laser- 3 | ©
extensometer
2
Messstreifen 1
1

1

@3

(a) Rontgendiffraktogramm einer vollstindig amorphen Probe

Abb. 4.1: Schematische Darstellung der Dehnungsmessung mittels Laserextensometer an
einer Druckprobe mit 6 mm Hohe und 3 mm Durchmesser

Die technische Druckspannung o4 wahrend des Druckversuchs ist der Quotient aus Druck-
kraft F und dem Anfangsquerschnitt Sy (bei Rundproben So=m/4-d?). Als Stauchgrenze oqs
wird die Spannung bezeichnet, bis zu der nur elastische Verformung stattfindet. Die Deh-
nung € berechnet sich durch Division der Langenéanderung Al durch die Ausgangslange 1y
wobei sich Al durch Subtraktion der aktuellen Lange 1 von der Ausgangslénge Iy ergibt.
Die technische Druckfestigkeit o4 ist der Quotient aus Druckkraft Fg wahrend des Bruchs
und dem Anfangsquerschnitt Sy. Sie entspricht bei Proben ohne plastische Dehnung der

Stauchgrenze ogs.
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4.3.2 Hartemessung

Die Hartemessung erfolgte nach DIN EN ISO 6507-1/05 mittels eines Hartepriifers der
Firma Shimadzu vom Typ HMV-2000. Die Priifkraft betrug 200 p (1,961 N) bei einer
Haltezeit von 10 s. Die Messpunkte wurden im Abstand von 0,3 mm entlang einer Linie iiber
den Probenquerschnitt gesetzt. Hartemessproben vom Stab wurden in Form von Scheiben
mit mindestens 1 mm Dicke entnommen, in Epoxydharz eingebettet und metallographisch
prapariert. Die Band-/Splatproben fir die Hartemessung haben eine Dicke von ca. 30-
80 pm und wurden hochkant in Epoxydharz eingebettet und ebenfalls metallographisch
prapariert. Die Harte berechnet sich nach Gleichung4.2, in der w fiir den gemessenen
Diagonalenabstand des pyramidenférmigen Harteeindrucks steht.

2-F 136° F

HV = 0,102 == -sin =~ = 0,189 — (4.2)

4.4 Chemische Analyse

4.4.1 Nasschemische Analyse

Die chemischen Zusammensetzungen der Legierungen wurden von A. Vof;, A. Voidel
und R. Buckan bestimmt. Zur Analyse diente ein Gerét der Firma THERMO vom Typ
Iris advantage, welches nach der ICP-OES-Methode (Inductively coupled plasma-optical
emission spectroscopy) arbeitet. Bei dieser Methode wird die Legierung zuerst pulverisiert
und dann in einem Gemisch aus verschiedenen Sauren zersetzt und gelost. Die in Losung
gebrachten Bestandteile werden anschlieBend im Analysegeréit verdampft und mittels
eines Argon-Plasmas (Temperatur ca. 10.000 K) in der Plasmafackel atomisiert und
ionisiert. Dabei werden die Elemente zur Emission von elektromagnetischer Strahlung
angeregt. Anhand von Wellenldnge und Intensitat der angeregten Strahlung wird die

Zusammensetzung bestimmt.

4.4.2 Nichtmetallanalyse

Die Sauerstoff- und Kohlenstoffanalysen sind von H. BuBkamp und Dr. W. Gruner durch-
gefithrt worden. Fiir beide Analysen wurden Geréte verwendet, die nach dem Prinzip der
Tragerheifigasextraktionsmethode arbeiten. Der Sauerstoffgehalt wurde in einem Gerat vom
Typ TC436DR. (Fa. Leco) gemessen. In diesem Gerat wird bei hohen Temperaturen (ca.
2000 °C) die Probe in einem Graphittiegel mit dem Graphit zur Reaktion gebracht. Das ent-
stehende Kohlenmonoxid kann dann tiber das Tragergas Helium zum CO-Detektor gefithrt
und dort quantitativ bestimmt werden. Uber Referenzmessungen ist der Sauerstoffgehalt

bestimmbar.
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Bei der Kohlenstoffanalyse ist ein Gerdt vom Typ CS444 (Fa. Leco) zum Einsatz gekom-
men. Die Probe ist in einem Keramiktiegel aufgeheizt und mit der Tragergasatmosphére
Sauerstoff zur Reaktion gebracht worden. Dabei entsteht Kohlendioxid, welches quanti-

tativ detektiert werden kann. Auch hier ist iber Referenzmessung der Kohlenstoffgehalt
ermittelbar.
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5 Charakterisierung der

Ausgangslegierung

In diesem Kapitel werden die Ergebnisse der mikrostrukturellen, thermischen und me-
chanischen Charakterisierung der Legierung (Feyy 3Cr;Cos Moy sMnyy 2Ci58B59)0s5 Y15
beschrieben. Sie stellen die Grundlage fiir die in den folgenden Kapiteln hergestellten
Legierungsmodifikationen dar, die zum Ziel haben, Glasmatrixkomposite auf Basis dieser
Legierung herzustellen. In Abschnitt 5.1 werden die bekannten Literaturdaten zusammen-
gefasst. Es folgen Untersuchungen zur chemischen Zusammensetzung, Struktur und Gefiige
der Legierung im Anschnitt 5.2. Daran schliefen sich Experimente zum thermischen und
thermomechanischen Verhalten in Abschnitt 5.3 an. In den letzen beiden Abschnitten 5.4
und 5.5 dieses Kapitels werden die mechanischen Eigenschaften im Ausgangszustand und

nach verschiedenen Warmebehandlungen naher betrachtet.

5.1 Literaturdaten

Die amorphe Legierung (Feyy 3CrsCosMoja sMny; 2Ci58B5.9)0s 5 Y15 wurde erstmals 2003
von Lu et al. veroffentlicht [Lu04]. Sie zeichnet sich besonders durch eine sehr hohe Stauch-
grenze, einen hohen E-Modul und hohe Hérte aus. Kristalline Eisen-Basislegierungen (i.A.
Stahle) und auch fast alle metallischen Gléser (Ausnahme amorphe Co-Basislegierungen
[She05al) weisen bei den genannten Eigenschaften deutlich geringere Werte auf. In Tab. 5.1
sind die von Lu et al. publizierten Eigenschaften zusammengefasst [Lu04].

Die Legierungszusammensetzung kann lt. Lu et al. relativ stark variiert werden, ohne das
der kritische GieBdurchmesser unter 7 mm fallt. Der Zusammensetzungsbereich fiir einen
kritischen GieBdurchmesser von mindestens 7 mm wird definiert als:
(Fegr,1-a-b-aCraCopMocMnyq 2Ci58B59)0s 5 Y15 mit 4<a<10, b<6 und 12,5<c<14. Dieser
Bereich ist in Abbildungb.1 graphisch dargestellt.

38
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Tab. 5.1: Eigenschaften der Legierung (Feyy 3CrsCosMogo sMny; 9C158B5.9)0s5 Y15

Eigenschaft Wert
Bruchfestigkeit oqp ~ 3000 MPa
E-Modul 257,1+16,6 GPa
Harte (Vickersharte) 1224 +£50 HV
Harte (Nanoindentation) 14,841,2 GPa
Glasiibergangstemperatur T 804 K
maximaler Giedurchmesser ry;;;. 12 mm

Dichte p 7,89 g/cm?
Curie-Temperatur T¢ ~ 55 K

Fe+Cr+Co

B+«C ——

(a) Rontgendiffraktogramm einer vollstdndig amorphen Probe

Abb. 5.1: Pseudo-ternéres Phasendiagramm der Legierung (Fegy 3Cr5Cos Mo sMny; 2Cis g
Bs.9)oss Y1 5. Die farblich markierten Bereiche geben den Zusammensetzungsbereich fiir
einen kritischen GieSdurchmesser von 7mm (griin) und 12mm (blau) an [Lu04].

Ein besonders grofier Einfluss auf die Grofle des kritischen Gieldurchmessers wird dem
Yttrium zugeschrieben. Ohne den geringen Zusatz von 1,5 at.% Yttrium kristallisiert die
Legierung bei einem Giedurchmesser von >7 mm und es treten im Artikel nicht definierte
Eisenkarbide auf. Eine ndhere Betrachtung des positiven Einflusses von Yttrium und
dem ihm nahestehenden Lantaniden auf die Glasbildungsfahigkeit ist von Wang et al.,
Ponnambalam et al. und Lu et al. untersucht worden [Wan07, Pon04a, Pon04b, Lu03b].
Sie fanden heraus, dass Yttrium aufgrund seiner hohen Sauerstoffaffinitiat die heterogene
Keimbildung reduziert, da es als interner Sauerstoffgetter die Schmelze durch Schlacken-
bildung von Sauerstoff befreit. In der Regel sind sauerstoffaffine Elemente nachteilig fir

die Glasbildungsféhigkeit, da sie den Sauerstoff nicht wie bei Eisenbasislegierungen durch
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Schlackebildung aus der Schmelze entfernen sondern ihn in Form fein verteilter Oxide in die
Schmelze eintragen (z.B. bei Zirkoniumbasislegierungen) [Lin97]. Weiterhin hat Yttrium
einen sehr grofilen Atomradius (181 pm) was wihrend der Erstarrung zu grofien Gitterver-
spannungen fithrt. Durch seine Groe erschwert Yttrium demzufolge die Keimbildung der

priméren kristallinen Phase [Sen01].

5.2 Chemische Zusammensetzung, Struktur und Gefiige

Nach der Herstellung der Stabproben in der Biihler-Anlage wurden diese an verschiedenen
Stellen auf ihre chemische Zusammensetzung kontrolliert. Tab. 5.2 zeigt Soll- und Ist-
Zusammensetzung. Die Abweichungen zur Soll-Zusammensetzung sind klein und liegen im

Bereich der herstellungsbedingten Schwankungen.

Tab. 5.2: Soll- und [st-Zusammensetzung der Legierung
(Fe44,3CI"5CO5M012,8MD11,2015,835,9)98,5Y1,5

Element Soll [at. %] Soll m. %]  Ist [m. %]

Fe 43,63 47,02 47,0420, 20
Co 4,93 5,61 5,620, 04
Cr 4,93 4,95 4,880, 05
Mo 12,61 23,34 23,730, 10
Mn 11,03 11,69 11,5140, 10
C 15,56 3,61 3,59+0, 05
B 5,81 1,21 1,190, 01
Y 1,50 2,57 2,43+0, 20
o) 0,00 0,00 0,0136

Die Struktur und das Gefiige der Proben sind réntgenographisch bzw. mikroskopisch
bestimmt worden. Abbildung 5.2 zeigt ein Rontgendiffraktogramm, welches vom Quer-
schnitt einer Stabprobe mit 3mm Durchmesser aufgenommen wurde. Es ist auf den
ersten Blick ein fiir amorphe Strukturen typisches breites Beugungsbild zu erkennen. Im
Maximum des Beugungsreflexes ist jedoch schon eine leichte Differenzierung zu vermu-
ten. Die rasterelektronenmikroskopisch aufgenommenen Bilder zeigen, dass die Proben
nicht nur aus amorpher Phase bestehen (Abb. 5.3). In der amorphen Phase befinden sich
kristalline Cluster, die aufgrund ihres Volumenanteils von weniger als 1% nicht mittels

Rontgendiffraktometrie nachweisbar sind.
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5000

4000

3000

counts

2000 ~

1000

20 30 40 50 60 70 80 90
20 7]
(a) Rontgendiffraktogramm einer vollstdndig amorphen Probe

Abb. 5.2: Réntgendiffraktogramm vom Querschliff einer Stabprobe mit 3 mm Durchmesser
der Legierung (Fe44,3Cr5C05M012’8Mn11,2015,8B5,9)98,5Y1,5

AccV Spot Magn Det WD Exp F———— 50um
200kV 56 500x  BSE 10.3 0 F009 Scheibe?

(a) kristallines Yttriumoxidcluster in der amorphen Matrix (REM)

Abb. 5.3: Zweiphasiges Gefiige einer Stabprobe der Legierung (Feqy 3CrsCosMogs sMny o
Ci158B59)9s5Y15 mit 3mm Durchmesser. Es besteht aus amorpher Matrix und darin
eingeschlossenen Yttriumoxid-Clustern (REM).
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Energiedispersive Rontgenuntersuchungen (EDX) an den kristallinen Clustern im TEM
ergeben, dass es sich vorrangig um Yttriumoxid handelt. Abbildung 5.4 zeigt einen im TEM
analysierten Bereich und Tabelle 5.3 die dazugehorigen EDX-Analysewerte. Da Kohlenstoff
und Bor aufgrund des EDX-Detektors in der EDX-Analyse nicht beriicksichtigt werden
konnen, sind die Zahlenwerte nur qualitativ zu interpretieren. Es ist zu erkennen, dass
innerhalb des Kristalls hohe Yttrium- und Sauerstoffgehalte gemessen werden (Messpunkte
4-5). Auerhalb des Kristalls ist der Yttrium- und Sauerstoffgehalt sehr niedrig (Messpunkte
2-3). Teilweise tritt Yttrium in den Clustern auch ohne Sauerstoff in Verbindung mit
Molybdéan auf (Messpunkt 1).

Abb. 5.4: Analyse der kristallinen Phase der Legierung (Fes 3Cr;CosMoigsMnyg 2Cisg
Bs9)os5Y15 im TEM

Tab. 5.3: EDX-Analyse der kristallinen Phase der Legierung (Feyq 3CrsCos Moo sMnyy 2Cis 8
B579)9875Y175 im TEM (at%)

Messpunkt Fe Co Cr Mo Mn C B Y O

1 1,16 000 0,00 17,66 000 - - 81,18 0,00
2 53,65 4,71 6,90 17,23 1482 - - 103 1,65
3 52,13 5,22 6,30 1926 14,12 - - 150 147
4 0,78 0,16 0,00 0,71 0,00 - - 3343 64,91
5 1,20 028 0,00 156 024 - - 4278 53,89
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Ursache fiir die yttriumreichen Kristalle ist die hohe Sauerstoffaffinitdt des Yttriums. Als
Maf fiir die Sauerstoffaffinitét der beteiligten Elemente kann die Bildungsenthalpie AG
herangezogen werden. Abbildungb.5 zeigt die freie Bildungsenthalpie der in der Legierung
enthaltenen metallischen Elemente mit Sauerstoff in Abhéngigkeit von der Temperatur.
Es ist zu erkennen, dass Y,0O3 mit Abstand die niedrigste freie Bildungsenthalpie hat und
demzufolge bevorzugt mit Sauerstoff reagiert. Aulerhalb der Oxide ist der Sauerstoffgehalt
sehr niedrig, wie ein Augerelektronen-Linienscan iiber ein solches Oxid zeigt (Abb. 5.6).
Die Yttriumoxide treten teilweise in pm-grofien Clustern im Gefiige auf. Aufgrund die-
ser Grofe ist ihre effektive Oberflache fiir die heterogene Keimbildung im Vergleich zu
nanometer groflen Oxiden gering. Die Oxide wirken sogar positiv, da sie, wie bereits
erwahnt, den Sauerstoffgehalt durch Schlackenbildung in der Schmelze reduzieren und
somit andere Oxidkeime als Keimbildner minimieren. Darin liegt auch die starke Erhéhung
der Glasbildungsfiahigkeit durch Yttrium begriindet.

. -CoO
—Fe,0,
20T —— MoO

freie Bildungsenthalpie AG [kJ/mol]

0 200 400 600 800 1000 1200 1400
Temperatur [K]

Abb. 5.5: Freie Bildungsenthalpie der Oxide Y503, FesO3, CryO3, CoO, MoOy und MnO

[www(9a]

43



5 Charakterisierung der Ausgangslegierung
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Abb. 5.6: Augerelektronenlinescan tiber ein Yttriumoxid. Der erhéhte Fluoranteil im
Yttriumoxid entsteht durch das bei der Praparation verwendete Poliermittel.

5.3 Thermisches und thermomechanisches Verhalten

Das Glastibergangs- und Kristallisationsverhalten der Legierung wurde mittels DSC
bestimmt und mit den bereits veroffentlichten Daten verglichen. Die DSC-Kurve zeigt
Abb. 5.7. In Tab. 5.4 sind die eigenen Messergebnisse den veroffentlichten Messungen
gegeniibergestellt. Die angegebenen Temperaturen der eigenen Messungen variieren je nach

Charge der Legierung um bis zu 3 K.

Die Legierung weist bei 813 K einen deutlichen Glastibergang auf. Die Kristallisation setzt
bei 861 K ein. Damit ergibt sich der Bereich der unterkiihlten Schmelze AT =48 K, eine
so genannte reduzierte Glasiibergangstemperatur T,,=0,577 und ein y-Parameter von
0,387. Der ersten Kristallisationsreaktion Ty folgen fiinf weitere exotherme Reaktionen
(Tx2-Txs), welche im Abschnitt 5.5 untersucht werden. Der Aufschmelzvorgang gliedert sich
in zwei endotherme Hauptreaktionen und findet zwischen 1349 K und 1410 K statt. Die
zweite endotherme Reaktion (rechte Schulter des Schmelzpeaks) wurde in der Literatur

den aufschmelzenden Karbiden zugeordnet [Lu04].
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Abb. 5.7: DSC-Kurve der Legierung (Fe4473CI'5CO5M012’8MH1172C1578B579)98’5Y175

Tab. 5.4: Glasiibergangstemperatur Ty, Kristallisationstemperaturen Ty-Tys, So-
lidustemperatur Tg, Liquidustemperatur T), Bereich der unterkiihlten Schmel-
ze AT, reduzierte Glastibergangstemperatur T,, und ~-Parameter der Legierung
(F€44’3CI5CO5M012’8MD117201578]_3)5’9)98’5Y175 (Heizrate 20 K/mln)

Temperatur (eigene Messungen) [K]| Literaturangabe ([Lu04]) [K]

T, 813 804,0

Ty 861 keine Angabe

Tyo 889 keine Angabe

Tys 956 keine Angabe

Ty 1016 keine Angabe

Tys 1152 keine Angabe

Tye 1191 keine Angabe

T, 1349 1344,3

T, 1410 1411 4

AT =T-T, 48 keine Angabe
T.e=Tg/T) 0,577 keine Angabe
v=Tx1/(Tg+T)) 0,387 keine Angabe
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5 Charakterisierung der Ausgangslegierung

Die Viskositatsanderung der Probe im Bereich der unterkiihlten Schmelze kann mittels
TMA Messung bestimmt werden. Abbildung 5.8 zeigt die Anderung der Viskositéit von
600-1000 K. Die Messung dient als Entscheidungsgrundlage fiir die Herstellung von ex-situ
Kompositen, wie sie z.B. Schroers et al. durch Einpressen einer kristallinen Phase in eine
amorphe Legierung im Bereich der unterkiihlten Schmelze herstellt [Sch07a]. Wie Abb. 5.8
zeigt dndert sich die Viskositét der Legierung im Bereich der unterkiihlten Schmelze von
ca. 1,5x10% Pas auf ca. 0,1x10'° Pas, d.h. nur um ca. eine Gréfienordnung. Demzufolge ist
die Herstellung von ex-situ Kompositen aus dieser amorphen Legierung durch Einpressen
einer kristallinen Zweitphase nur schwer moglich, da die Viskositatserniedrigung zu gering
ist. Im Vergleich dazu sinkt bei Schroers et al. die Viskositat der amorphen Legierung

wahrend der Kompositherstellung bis auf 10° Pas ab.
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= @ ]
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z {028 §
8 “5 o4 5
i = @
; . '013 % g
H0,812
H-04
0,1 , . , , : . : 0,5 Jo,810
600 700 800 900 1000

Temperatur [K]

Abb. 5.8: DSC Kurve (rot) und Viskositatsmessung (schwarz) der Legierung (Feyy 3Cr;Cos
M012,8Mn11,2015,8B5,9)98,5Y1,5

Auffallend ist, dass zwischen ca. 800-950 K die Viskositit zweimal absinkt. Das erste
mal im Bereich der unterkithlten Schmelze zwischen Ty(813K) und Ty (861K) und
das zweite mal im Bereich zwischen Tx2(889K) und Ty3(956 K). Abbildung5.8 stellt
die DSC- und Viskositatsmessung gegentiber. Um zu iiberpriifen, welche Ursache der
zweite Viskositatsabfall hat, wurde eine Probe in der DSC drei Aufheizzyklen (20 K/min)
ausgesetzt (Abb.5.9). Als erstes wurde die Probe bis auf 873 K aufgeheizt. Es ist deutlich
der Glasiibergang und der Beginn der ersten Kristallisation zu erkennen. Danach wurde
diese Probe mit 20 K/min wieder abgekiihlt und anschliefend auf 1023 K aufgeheizt. Es

ist wieder (wenn auch wesentlich kleiner) ein Glasiibergangsbereich zu erkennen. Dieser
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5 Charakterisierung der Ausgangslegierung

weist nach, dass es auch noch nach dem ersten Viskositéitsabfall eine amorphe Phase gibt,
die durch einen weiteren Glasiibergang den zweiten Viskositatsabfall bewirken kann. Im

dritten Auftheizzyklus bis 1273 K ist kein Glastibergang mehr nachweisbar.
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Abb. 5.9: DSC Kurven der Legierung (F644’301"5CO5M01278MD117201578B579)98’5Y175 nach
verschiedenen Warmebehandlungen

5.4 Mechanisches Verhalten bei Raumtemperatur

Die mechanische Charakterisierung der Legierung bei Raumtemperatur wurde mit Harte-
messungen begonnen. Die Untersuchungen ergaben Hartewerte von 1218450 HV, welche
den veroffentlichten Werten entsprechen. Die Druckfestigkeit der Legierung wird in der
Literatur mit ~3000 MPa angegeben. Um diesen Wert zu reproduzieren wurden 30 geome-
trisch identische Druckproben (=6 mm, ®=3 mm) angefertigt und deren Druckfestigkeit
bestimmt. Bei der Druckpriifung zerbrechen die Proben in viele kleine Einzelteile mit einer

GroBe von ca. 0,01-1 mm (Abb. 5.10).
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5 Charakterisierung der Ausgangslegierung

Abb. 5.10: Bruchstiicke der Legierung (Fe447301'5CO5M012,8M1111,2C15,8B579)98,5Y1,5 nach
dem Druckversuch

1,0 -

0,84

0,6 1

Versagenswahrscheinlichkeit

1000 2000 3000 4000
Druckspannung [MPa]

Abb. 5.11: Versagenswahrscheinlichkeit in Abhangigkeit von der Druckspannung. Der
Weibullparameter 3 betragt 3,6. Ein #>1 bedeutet, dass die Versagenswahrscheinlichkeit
mit steigender Spannung ebenfalls steigt.
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5 Charakterisierung der Ausgangslegierung

Die Proben verformen sich bis zum Bruch ausschlieflich elastisch. Die Festigkeiten liegen
im Bereich zwischen 1200-4000 MPa bei einem E-Modul von 226+30 GPa. Abb. 5.11 zeigt
die Ausfallwahrscheinlichkeit in Abhangigkeit von der Druckspannung.

Eine Erklarung fir das katastrophale Bruchverhalten der Legierung liefert ein rontgento-
mographischer Blick auf den Moment des Bruchs. Da die Probe nach dem Druckversuch
in nahezu Pulverform vorliegt, wurde in eine Kupferkokille ein diinnwandiges Stahlrohr
(400 pm) eingesetzt und die Schmelze in das Rohr (®=3mm) abgegossen. Im Anschluss
ist der Stab auf seine Amorphizitit gepruft und dann in Druckproben zersigt worden.
Im Moment des Bruchs verhindert das Stahlrohr ein Auseinanderfallen der Bruchstiicke.

Somit lasst sich die Probe im Moment des Versagens als Ganzes betrachten (Abb. 5.12).

Stahlrohr

amorphe
Legierung

,Wing-
cracks"

Abb. 5.12: Rontgentomographisches Bild einer gebrochenen Druckprobe der Legierung
(F€44’3CI‘5CO5M012’8M1’1117201578B5’9)98’5Y1’5 innerhalb eines Stahlrohres

Neben dem typischen unter ca. 45° verlaufenden Scherbruch sind weitere vom Scherbruch
ausgehende Briiche zu beobachten. In der Literatur werden letztere als sogenannte “Wing-
cracks” bezeichnet und sind typisch fiir sehr sprode Werkstoffe wie z.B. Betone oder
Bitumen [Ren01].
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5 Charakterisierung der Ausgangslegierung

Secondary f
cracks

o [

p | Primary /,\ ’

crack\

Abb. 5.13: Aufbau von Wing Cracks beim Bruch sproder Materialien [Ren01]

Nach Renshaw et al. bricht eine Druckprobe sprode entlang der maximalen Schubspannung

wenn gilt (Abb.5.13) [Ren01]:

o] (1+mn)

o5 (1-n) (5.1)

Da im Falle der gewohnlichen Druckpriifung die Probe radial frei beweglich ist wird
03=0. Das bedeutet, dass die Probe entlang der maximalen Schubspannung bricht, wenn
der Reibkoeffizient entlang des Scherbandes zwischen null und eins liegt (Abb. 5.14). Ist
Gleichung 5.1 nicht erfiillt, d.h. das der Reibkoeffizient iiber eins steigt und demzufolge
(1-n)/141)<0 wird, bricht die Probe duktil.
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5 Charakterisierung der Ausgangslegierung
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Reibkoeffizient p

Abb. 5.14: Zusammenhang zwischen Reibkoeffizient 1 und dem Bruchverhalten der
Druckprobe. Wenn der Reibkoeffizient p entlang des Scherbandes tiber 1 steigt wird
(1-p)/(14p)<0 und die Probe bricht duktil.

Der Reibkoeffizient entlang des Scherbandes kann durch Hindernisse innerhalb des Scher-
bandes erhoht werden. Als solche Hindernisse konnen kristalline Phasenanteile in der
amorphen Matrix wirken. Auf dieser Erkenntnisgrundlage werden im weiteren Verlauf
dieser Arbeit mehrere Methoden fiir die Herstellung von Kompositen aus amorpher Matrix
und kristallinen Phasenanteilen gezeigt, die das Ziel verfolgen die plastischen Eigenschaften

des amorphen Grundwerkstoffs zu erhéhen.

5.5 Struktur und mechanische Eigenschaften nach

thermischer Behandlung

Wie in der DSC Kurve der Legierung (Feyq 3CrsCos Moo sMnyy 2Ci58B5.9)0s5Y1,5 zu erken-
nen ist, finden in der Legierung wahrend der Aufheizphase mehrere exotherme Reaktionen
statt (Abb.5.15). Diese Reaktionen sind verbunden mit strukturellen Verdnderungen,
welche Auswirkungen auf das mechanische Verhalten der Legierung haben. Um die struktu-
rellen Veranderungen mit den mechanischen Eigenschaften zu korrelieren, wurden Druck-

proben dieser Legierung warmebehandelt und anschliefend strukturell mittels XRD bzw.
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5 Charakterisierung der Ausgangslegierung

TEM und mechanisch mittels Druckversuch und Hartemessung charakterisiert. Die festge-
legten Warmebehandlungstemperaturen Tgr3 bis Tia73 sind in Abb. 5.15 durch senkrechte
Striche in der DSC Kurve markiert. Die Warmebehandlungen der Druckproben wurden
in der DSC-Anlage durchgefiihrt. Die Aufheiz- und Abkithlrate betragt 20 K/min. Eine
Haltezeit bei der Zieltemperatur gibt es nicht.

T, T T T T T T T T

01 873 913 973 1023 1073 1123 1183 1213 1273
o
= 0,0 - 1
N F—
2 al X
S
e -0,14
L=
Hyl
=
o -0,2
£
Q
£
S -0,3-
Q
-0,4-

I ' I ' I ! I ! ] ! |
800 900 1000 1100 1200 1300
Temperatur [K]

Abb. 5.15: DSC Kurve der Legierung (F64473CI'5CO5M01278MH1172C1578B579)9875Y175‘ Die
senkrechten Striche markieren die Warmebehandlungstemperaturen.

In den Abbildungen 5.16-5.17 sind Diffraktogramme der Legierung (Fegy 3CrsCosMoia g
Mny; 5C158B5.9)0s5 Y15 vom Ausgangszustand und nach verschiedenen Warmebehandlun-
gen gezeigt. Im Ausgangszustand ist ein fiir vollstindig amorphe Strukturen typisches
breites und diffuses Beugungsmaximum gemessen worden. Nach einer Warmebehandlung
bei 873 K beginnt sich dieses Maximum aufzuspalten, was auf die Bildung von Nanokristal-
len oder eine zweite amorphe Phase schlieflen lasst. Fiir eine zweite amorphe Phase wiirde
der in Abb. 5.8 beobachtete zweite Viskositatsabfall sprechen. Ab 913 K sind die Reflexe
im Rontgendiffraktogramm eindeutig der Kristallstruktur My3(B, C)g zuzuordnen. Der
Buchstabe M kann fiir alle Ubergangsmetalle der Legierung stehen. In reiner Form kommt
diese Phase nur mit Eisen, Chrom und Mangan vor. Es ist jedoch davon auszugehen,

dass es keine separate Kristallisation einer bestimmten M3 (B, C)g gibt, da alle Elemente
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5 Charakterisierung der Ausgangslegierung

eine gewisse Loslichkeit fiireinander besitzen. Tendenziell ist zu erwarten, dass sich zuerst
chrom- und manganreiche My3(B, C)g-Phasen bilden, da sie die hochsten negativen Bil-
dungsenthalpien besitzen [AH(Cra3(B, C)g) r29s=-295 kJ/mol, AH(Mnys(B, C)g) f20s=-245,5
kJ/mol] [Daw80, Sta63b]. Fey3(B, C)g hat eine vergleichsweise geringe Bildungsenthalpie
von AH fe9s=-4,45 kJ/mol [Oht88]. Es wird aber an der Phasenbildung von M3(B, C)s
beteiligt sein, da Eisen Hauptelement der Legierung ist. Kobalt und Molybdan bilden
keine reinen My3(B, C)g-Phasen [Bak92]. Deshalb treten beide Elemente erst ab 1023 K in
Form einer weiteren Karbidphase mit der Struktur Moz(Co, Fe);C auf. Auch diese Phase
ist wie Mas(B, C)g kubisch flichenzentriert (Gitterkonstante a>10 A)und besitzt eine sehr
groBe Gitterkonstante (a=11,1A) [Dec95]. Zwischen 1050 K und 1150 K wurden keine
DSC Reaktionen gemessen. Die der Phase Mos(Co, Fe)3C zuzuordnenden Beugungsreflexe
nehmen jedoch in diesem Temperaturbereich an Intensitdt und Schérfe zu, was mit einem
Wachstum der Phase verbunden ist. Ab 1183 K ist eine deutliche Reflexverschéirfung im
Rontgendiffraktogramm festzustellen, was auf weiteres starkes Kornwachstum der vor-
handenen Phasen zuriickzufiihren ist. Zuséatzlich tritt eine neue Phase auf, bei der es
sich um MosFeyCyig handeln konnte. Eine genaue Identifizierung ist wegen der geringen

Reflexintensitat schwer moglich.

* * M, (B, C),
© Mo,(Co,Fe),C
N - * % *
— |1023K
i
=
= 1973 K
[72]
5 "
E 913 K
873 K 4//\%
ohne Warmebehandlung
! I ! I ' [ r I ! I T 1
30 40 50 60 70 80 90

20 [°]

Abb. 5.16: Réntgendiffraktogramme der Legierung (F€4473CI'5CO5M012’8MH1172Cl5ng579)98’5Y1’5
nach verschiedenen Warmebehandlungen
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5 Charakterisierung der Ausgangslegierung

* M, (B, C),
© Mo (Co,Fe),C
@ Mo ,(Co,Fe), C

22 10

Intensitat (w.E.)
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Abb. 5.17: Réntgendiffraktogramme der Legierung (Fe4473CI'5CO5M012’8MH11,2C1578B579)9875Y175
nach verschiedenen Warmebehandlungen

Anschlielende Untersuchungen am TEM korrelieren mit den XRD-Messungen. Im Aus-
gangszustand ist die Probe vollstindig amorph (Abb.5.18a). Ab 873 K sind erste Nano-
kristalle zu erkennen (Abb.5.18b). Thre Anzahl nimmt bis 973 K stetig zu (Abb.5.18 c-d).
Ab 1183 K sind deutlich grofiere Kristalle zu erkennen (Abb. 5.18 ¢) was mit den deutlich
schérferen Reflexen im Rontgendiffraktogramm korreliert. Das weitere Kornwachstum bis
1273 K zeigt Abb.5.18f.

Nun stellt sich die Frage wie die mikrostrukturelle Verdnderung die mechanischen Ei-
genschaften beeinflusst. Dazu wurden Proben zwischen Raumtemperatur und 1248 K
wéarmebehandelt und anschliefend hinsichtlich ihrer Hérte und Druckfestigkeit gepriift. Die
Ergebnisse der Hartemessungen sind in Abb. 5.19 dargestellt. Die Ausgangshérte von ca.
1200£50 HV bleibt bis 673 K nahezu konstant. Von 723 K bis zum Glastibergang bei 813 K
erhoht sich die Harte leicht auf Werte von 1267+40 HV, was mit strukturellen Relaxationen
zu begriinden ist. Wahrend der Kristallisation der Mo (B, C)g-Phasen mit M=Fe, Cr, Mn
zwischen 848-1023 K steigt die Harte auf Werte um 1363+60 HV sprunghaft an. Mit der

weiteren Karbidbildung bis zu 1248 K ist ein weiterer Harteanstieg zu verzeichnen.
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5 Charakterisierung der Ausgangslegierung

(a) ohne Wérmebehandlung (b) nach 873

(c) nach 913 K (d) nach 1023 K

(e) nach 1183 K (f) nach 1273 K

Abb. 5.18: TEM-Aufnahmen der Legierung (Fesy 3CrsCosMoiasMnyg2Ci58B5.9)0s5Y 15
nach verschiedenen Warmebehandlungen
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Abb. 5.19: Hérteentwicklung der Legierung (Fess 3Cr5CosMoiasMnyg2Cis8B5.9)0s5Y 15
nach verschiedenen Warmebehandlungen

Die mit den warmebehandelten Druckproben durchgefithrten Druckversuche lassen keine
eindeutigen Aussagen zur Veranderung der Druckfestigkeit in Abhangigkeit von der Wir-
mebehandlung zu. Die Festigkeitswerte streuen je Warmebehandlungsschritt um mehr als
1500 MPa. Plastisches Verhalten kann in keinem Fall beobachtet werden.
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6 Der Einfluss der Elemente Kobalt,
Chrom und Molybdan auf die
Glasbildungsfahigkeit

Die im Kapitel 5 charakterisierte Legierung (Feyy 3Cr;Cos Moy sMnyy 2Ci58B59)0s5 Y15
besteht aus acht Elementen. Jedes dieser Elemente hat einen verschieden grofien Einfluss auf
die Bildung der amorphen Phase. Wie in der Einleitung beschrieben, ist es Ziel dieser Arbeit,
mittels Legierungsmodifikation und/oder Warmebehandlung einen Kompositwerkstoff mit
einem Gefiige aus amorpher Matrix und kristallinen Phasen herzustellen. Dieses Ziel
erfordert ein tieferes Verstédndnis iiber die Wirkungsweise der verschiedenen Elemente auf
die Glasbildungsfahigkeit.

In diesem Kapitel wird der Einfluss der metallischen Elemente Kobalt, Chrom und Mo-
lybdéan auf die strukturellen, thermischen und mechanischen Eigenschaften der Legierung
Fe77;C15Bg¢ Y, untersucht. Die Legierung Fe;7C15BgYs geht aus der weitaus komplexeren
Legierung Fey; Co7Cri15Mo14C15B4Y5 durch Austausch von Kobalt, Chrom und Molybdén
mit Eisen hervor. Sie wurde als Ausgangslegierung gewahlt, da sie bis heute den hochsten
kritischen Giefdurchmesser (16 mm) bei amorphen Eisenbasislegierungen hat [She05b].
Das Element Mangan, welches in der im Kapitel 5 charakterisierten Legierung enthalten ist,
soll bei der Untersuchung ausgeschlossen werden, da die Auswirkungen von drei Elementen

in einem Legierungssystem mit sieben Elementen schon ausreichend komplex sind.

Die Untersuchungsreihe dieses Kapitels gliedert sich in zwei Abschnitte. Abschnitt 6.1
beschaftigt sich mit der Herleitung der Legierung Fe;7C15BgYs aus der bindren eutekti-
schen Legierung Fegs 9Cy7,1 , der ternaren eutektischen Legierung Fegs 5C100B75 und der
Legierung Fezg ¢Ci50Bg . Letztere enthalt die gleichen Metalloidgehalte wie die Legierung
Fey ;1 Co7CrisMo14C15BgYs. Es werden die strukturellen und thermischen Eigenschaften in
Abhéangigkeit von der Zusammensetzung gezeigt. Darauf aufbauend wird im Abschnitt 6.2
die Wirkung verschiedener Kobalt-, Chrom- und Molybdéangehalte auf die strukturellen,
thermischen und mechanischen Eigenschaften der Legierung Fe;7C15BgYs untersucht. Da-
bei wird schrittweise Eisen durch Kobalt, Chrom und Molybdén ersetzt. Die Versuchsreihe
endet mit der Legierung Fes; Co;CrisMo14Ci5BgYs. Die Tabelle 6.1 zeigt die in diesem

Kapitel untersuchten Legierungen und das Ergebnis der chemischen Analysen. Die Abwei-
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6 Der Einfluss der Elemente Kobalt, Chrom und Molybdéan auf die Glasbildungsfihigkeit

chungen zum Soll-Gehalt liegen innerhalb der herstellungsbedingten Schwankungen (< 0,5
m%).

Fiir die Experimente wurden Bénder, Splats und Stabe hergestellt. Die strukturellen
und thermischen Einfliisse wurden an Béndern und Splats bestimmt, da sie auch bei
geringen Zusétzen von Kobalt, Chrom und Molybdén schon zur amorphen Phasenbildung
neigen. Die Druckfestigkeitspriifungen wurden an Staben durchgefiihrt, die bei einem

GieBdurchmesser von 3 mm amorph erstarren.

6.1 Thermische und strukturelle Eigenschaften der
Legierungen Fegy 9C17,1, Feg25C10,0B7,5, Fez9,0C15,0B6,0
und FE77C15BGY2

Die Versuchsreihe startet mit der eutektischen Legierung Fegy 9Ci71 des stabilen Fe-C
Phasendiagramms. Abbildung 6.1 zeigt das Rontgendiffraktogramm dieser mittels Meltspin-
ning rascherstarrten Legierung. Laut Rontgendiffraktogramm haben sich die kristallinen
Phasen a-Fe und Fe3C gebildet. Martensit oder eine amorphe Phase ist nicht nachweisbar.
Die DSC-Kurve in Abbildung6.2 stellt die endotherme Umwandlung von a-Fe in y-Fe bei
T,1=1005K und den in drei endotherme Reaktionen aufgespaltenen Schmelzvorgang mit
Ts1=1386 K, Ty2=1406 K und Ty3=1435K dar.

s o-Fe
10000 " o Fe 3C
8000 -
6000 -
(2]
c
-
(=]
© 40004
2000 -
0 T T T T T T 1
10 15 20 25 30 35 40 45
20 [7]

Abb. 6.1: XRD-Diagramm der Legierung Fegs ¢Ci74
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Abb. 6.2: DSC-Kurve der Bandprobe der Legierung Fegs ¢Ci71 (T,1=1005K, Ts;=1386 K,
Ty=1406 K, Ts3=1435K)

Die a-vy-Fe-Umwandlungstemperatur T\; liegt mit 1005 K genau zwischen den Umwand-
lungstemperaturen des stabilen (1013 K) und metastabilen (1000 K) Eisen-Kohlenstoff-
Phasendiagramms (Abb. 6.3, [Bak92]). Die Solidustemperatur Ts;=1386 K ist wesentlich
niedriger als aus dem Phasendiagramm zu erwarten ware. Dort betragt die Solidustem-
peratur fiir das stabile Fe-C System 1426 K und fiir das metastabile Fe-Fe3C System
1420 K. Die Hauptschmelzreaktion, bei der es sich wahrscheinlich um das Aufschmelzen
des Eutektikums handelt, beginnt bei Ty,=1406 K. Aber auch diese Temperatur ist It.
Phasendiagramm fiir die eutektische Schmelztemperatur noch zu niedrig. Seidel et al.
beschreibt am Beispiel der eutektoiden Umwandlung im Eisen-Kohlenstoff-Diagramm, das
es durch Raschabkiihlung zur Aufspaltung der eutektoiden Umwandlungsreaktion und zur
Erniedrigung der Umwandlungstemperatur kommt [Sei93]. Genau dieses Phdnomen ist
hier bei der eutektischen Umwandlung zu beobachten. Wird die Probe ein zweites mal
in der DSC-Anlage aufgeheizt reduziert sich die Aufspaltung auf zwei Schmelzpeaks und
die Solidustemperatur der Hauptschmelzreaktion Ty, erhoht sich auf 1416 K was nahe der
zu erwartenden eutektischen Schmelztemperatur von 1420 K im metastabilen Fe-FesC-
Phasendiagramm liegt (Abb. 6.4). Die a-y-Fe-Umwandlungstemperatur T\,; erhoht sich
wahrend des zweiten Aufheizvorgangs von 1005 K auf 1008 K und néhert sich damit der

Umwandlungstemperatur des stabilen Fe-C-Systems.
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6 Der Einfluss der Elemente Kobalt, Chrom und Molybdéan auf die Glasbildungsfdhigkeit
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Abb. 6.3: Stabiles Fe-C und metastabiles Fe-Fe;C Phasendiagramm [Bak92]
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Abb. 6.4: Erste und zweite Aufheizkurve der rascherstarrten eutektischen Legie-
rung Fegs9Ci71 (1. Autheizkurve: T,;=1005K, Ts=1386K, Tux=1406 K, T3=1435K
2. Aufheizkurve: T,;;=1008 K, T;;=1386 K, Tyx,=1416 K)
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6 Der Einfluss der Elemente Kobalt, Chrom und Molybdéan auf die Glasbildungsfihigkeit

Im nachsten Schritt der Versuchsreihe wurde die Legierung Fegs 9Cy71 mit Bor modifiziert.
Zuerst auf die niedrigstschmelzende eutektische Zusammensetzung Fegs 5C190B75 (es gibt
mehrere Eutektika im Fe-C-B Phasendiagramm, [Sta63a]) und dann auf Fe;;C15Bg. Letz-
tere enthéalt die gleichen Metalloidgehalte wie die Endlegierung Fes; Co7CrisMo14C15BgYs.
Abbildung 6.5 zeigt die DSC-Kurven beider Legierungen. Sie unterscheiden sich im Schmelz-
verhalten und beim a-y-Fe-Phasentibergang. Die eutektische Legierung Fegs 5C10B7 5 zeigt
eine endotherme Schmelzreaktion mit einer kleinen Schulter (T =1395 K, im thermody-
namischen Gleichgewicht Tg;=1402 K) und einen a-vy-Fe-Phaseniibergang wohingegen die
nichteutektische Legierung Fe;oC;5Bg drei deutlich voneinander unterscheidbare Schmelz-
peaks (T51=1388K, Ts=1400 K und Ty3=1436 K) und keinen a-vy-Fe-Phaseniibergang
aufweist.

Die Réntgenmessungen an den rascherstarrten Proben (Abb. 6.6) bestétigen, dass sich trotz
Rascherstarrung keine amorphe Phase gebildet hat. Die Proben sind vollstédndig kristallin.
Die eutektische Legierung Fegs 5C10B7 5 enthélt verschiedene Eisenkarbide/-boride und a-Fe
(Abb. 6.6), wohingegen in der Legierung Fe;9C15B¢ nur Eisenkarbide/-boride nachweisbar
sind. Das Fehlen der Niedertemperaturphase a-Fe in der Legierung Fe;qC15B¢ ist anhand
des terndren Fe-C-B Phasendiagramms zu erklaren. Es ist zu beriicksichtigen, dass das Pha-
sendiagramm den Gleichgewichtszustand darstellt und deshalb nicht direkt eine Erklarung
fiir die Phasenbildung liefern kann. Es wird deshalb davon ausgegangen, dass eine rasche
Erstarrung der Legierung Umwandlungsprozesse, die bei niedrigen Temperaturen stattfin-
den sollten, verhindert und den Zustand bei hohen Temperaturen einfriert. Abbildung 6.7
zeigt die Schmelzflachenprojektion der eisenreichen Ecke des Fe-C-B-Phasendigramms
[Sta63al]. Die einzelnen Phasenfelder sind mit der Phase gekennzeichnet, die als Erstes
erstarrt. Die 7-Phase ist eine kongruent schmelzende Phase vom Typ D8, und hat die
Zusammensetzung Feos(C, B)s.

Im Gleichgewichtsfall erstarrt die eutektische Legierung Fegs 5C19B7 5 als erstes zu y-Fe und
7-Phase. Bei weiterer Abkiithlung bis Raumtemperatur bilden sich in mehreren Teilschritten
aus 7-Phase und 7-Phase die Phasen Fe3(C, B), Fe;B und a-Fe. In der nichteutektischen
Legierung Fe;9Ci5B4 entsteht aus der Schmelze zuerst Fes(C, B). Der Mengenanteil ist
gering, da sich die Zusammensetzung nahe des Erstarrungspunktes el (im Gleichgewicht
e1=1418 K) befindet (Abb.6.7). Die Restschmelze erstarrt bei el zu y-Fe, 7-Phase und
Fe3(C, B). Diese Phasen wandeln wie bei der eutektischen Legierung bis zum Erreichen
der Raumtemperatur ebenfalls in Fes3(C, B), Fe;B und a-Fe um.

Abbildung 6.8 zeigt isotherme Schnitte des Fe-C-B Phasendiagramms bei 1173 K (a) und
973K (b). Daraus geht hervor, dass sich die eutektische Legierung Fegy 5C19B7 5 bei 1173 K
im -7 Phasengebiet und bei 973 K im a-7 Phasengebiet befindet. Die nichteutektische
Legierung Fe;9Cy5Bg erstarrt hingegen bis 973 K hauptséchlich zu 7-Phase und Fes(C, B).
Erst ab ca. 873 K kann die 7-Phase in a-Fe und die Phasen FeyB und Fe3(C, B) umwandeln
[Rag92].

62



6 Der Einfluss der Elemente Kobalt, Chrom und Molybdéan auf die Glasbildungsfdhigkeit

Fe, C._ B

79,0 15,0 6,0

<—exothermer Warmefluss [w.E.]

Fe_ C B

82,5 10,0 7,5

(R I S R AL T (L AR TR I I |
900 1000 1100 1200 1300 1400 1500 1600
Temperatur [K]

Abb. 6.5: DSC-Kurven der Legierungen Fegs 5C19B7 5 und Fe;9Ci5B6 nach der Rascher-
starrung (F68275010B7752 Tu:1305 K, T31:1395 K, Fe7gCl5B6: T51:1388 K, T52:1400 K,
Ty3=1436 K)
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Abb. 6.6: Rontgendiffraktogramme der Legierungen Fegy 5C19B7 5 und Fez9Ci5B¢ nach der
Rascherstarrung
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Abb. 6.7: Schmelzflichenprojektion des Fe-C-B Phasendiagramms [Sta63a

Die verstarkte Karbidbildung in der Legierung Fe;9Ci5B¢ korreliert mit den DSC- und
XRD-Messungen (Abb. 6.5-6.6) aus denen hervorgeht, dass die Legierung FezgC15Bg keine
a-Fe-Phase gebildet hat und keinen a-v-Fe-Phaseniibergang zeigt. Das bedeutet, dass die
Veranderung der eutektischen Zusammensetzung hin zur Legierung Fe;qCq5B¢ die a-Fe
und 7-Fe-Phasenbildung unterdriickt und die Karbid-/Boridbildung begiinstig. Da die
entstehenden Karbide/Boride Fey3(C, B)g und Fe3C kristallographisch wesentlich komplexer
als a- und ~-Fe sind, ist deren Bildung thermodynamisch gesehen schwieriger, was sich
gunstig auf die Bildung einer amorphen Phase auswirkt (Tab. 6.2) [Wan04, Ino04b, Ima00].

Tab. 6.2: Strukturdaten von Fey3(C, B)g, Fe3C, a-Fe und ~-Fe

Phase Gitterart Gitterkonstanten [A] Atome pro
Elementarzelle
Feo3(C, B)g  kubisch flichenzentriert a>10 96
FesC orthorhombisch a=4,51, b=>5,08, ¢=6,73 16
a-Fe kubisch raumzentriert a=2,86 2
~v-Fe kubisch flachenzentriert a=2,93 4
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Abb. 6.8: Isotherme Schnitte des Fe-C-B Phasendiagramms bei 1173 K (a) und 973K (b)
[Rag92]
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6 Der Einfluss der Elemente Kobalt, Chrom und Molybdéan auf die Glasbildungsfihigkeit

Aus den Arbeiten von Wang etal. ist der positive Einfluss von Lanthaniden und Yt-
trium auf die Glasbildungsfahigkeit von eisenbasierten amorphen Legierungen bekannt
[Wan07]. Deshalb wurden in der Legierung Fe;oCi5B¢ als néchstes 2at.% FEisen durch
Yttrium ausgetauscht. Hohere Yttriumgehalte bewirken die Bildung von Fe, Y, wohingegen
geringere Gehalte die Glasbildungsfahigkeit weniger unterstiitzen. Die DSC-Kurve der
Legierung Fe;7C15BgY s zeigt nun erstmals eine exotherme Reaktion bei T, ;=768 K, die
im Zusammenhang mit dem Rontgendiffraktogramm als Kristallisation der amorphen
Phase gedeutet wird (Abb.6.9-6.10). Die Solidustemperatur Ty hat sich gegeniiber der
Legierung Fe;9Ci5B¢ kaum gedndert. Sie betragt 1390 K im Vergleich zu 1388 K ohne
Yttrium. Es ist jedoch zu beobachten, dass die Modifizierung mit Yttrium wieder zu einer
eutektischen Zusammensetzung der Legierung fiihrt. Die Aufspaltung des Schmelzpeaks,
wie er noch bei der Legierung Fe;9C15B¢ zu beobachten war (Abb. 6.5), ist verschwunden.
Die Legierung Fe;7C15BgY zeigt nur eine schmale endotherme Schmelzreaktion, wie sie
fiir eutektische Schmelzreaktionen typisch ist. Die Verschiebung der Zusammensetzung in
Richtung Eutektikum durch Yttrium wurde auch schon von Lu et al. beobachtet [Lu03b].
Die vorliegende Legierung Fe;7C15BgY5 ist Ausgangspunkt fiir die Untersuchungen im
folgenden Abschnitt 6.2.

=—exothermer Warmefluss [W/g]

I I
600 800 1000 1200

Temperatur [K]

Abb. 6.9: DSC-Kurve (Tx=768K, T;=1390K) der Legierung Fe;;C15B¢Ys nach der
Rascherstarrung
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Abb. 6.10: XRD-Diagramm der Legierung Fe;7C15B¢Y> nach der Rascherstarrung

6.2 Der Einfluss der Legierungselemente Kobalt, Chrom
und Molybdan auf die thermischen, strukturellen und
mechanischen Eigenschaften der Legierung
Fe77C15B6 Y2

Die Legierung Fe;7C15BgY2 hat gezeigt, dass Yttrium sehr wirkungsvoll die Glasbil-
dungsfahigkeit der Fe;qCi5B¢ Legierung erhoht. Jedoch ist kein Glastibergangsbereich
vorhanden und Ty, liegt mit 768 K im Vergleich zur Ziellegierung Fe4; Co7Cri5Mo14C15B6Y 2
(Tx1=897 K) noch relativ niedrig, was auf einen geringen und thermisch instabilen amor-
phen Phasenanteil schlieflen lasst. Im Folgenden soll gezeigt werden, wie Kobalt, Chrom
und Molybdén die Glasbildungsfihigkeit der Legierung Fe;7C15BgY, weiter verbessern
konnen und wie diese Elemente das thermische Verhalten und die Kristallisationseigen-
schaften beeinflussen. Dazu wurden zuerst drei Legierungen auf Basis von Fe;7C15BgY 5
hergestellt. In der ersten Legierung wurde 14 at.% Kobalt, in der zweiten 15 at.% Chrom
und in der dritten 14 at.% Molybdan anstelle von Eisen hinzulegiert. Die gewéahlten
Austauschmengen (14-15 at.%) orientieren sich am Chrom- und Molybdéngehalt der Zielle-
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gierung Fey; Co7CrisMo14Ci15B6Ys. Im Anschluss sind drei weitere Legierungen hergestellt
worden, die die Elemente Kobalt, Chrom und Molybdan in Kombination enthalten. Tabel-

le6.3 zeigt die Zusammensetzungen der untersuchten Legierungen in at. %.

Tab. 6.3: Modifikationen der Legierung Fe;7C15B¢Y2 mit Kobalt, Chrom und Molybdan
[at. %]

Legierung Fe Co Cr Mo C B Y

V04 70 - _ § 150 6,0 2,0
V05 63,0 14,0 - - 150 6,0 2,0
V06 62,0 - 150 - 150 6,0 20
V07 63,0 - - 140 150 6,0 20
V08 48,0 - 150 14,0 150 6,0 20
V09 47,0 150 150 - 150 6,0 2,0
V10 48,0 150 - 14,0 150 6,0 20
Vil 56,0 7,0 140 150 6,0 2,0

Vi2 410 70 150 14,0 150 6,0 2,0

6.2.1 Thermische Eigenschaften

Als erstes wurde der Einfluss der Elemente Kobalt, Chrom und Molybdén auf die Glasiiber-
gangstemperatur Ty, die Kristallisationstemperaturen Ty, die Solidustemperaturen T und
die Liquidustemperatur T} untersucht. Die DSC-Kurven der Legierungen Fez7C15BgY 3,
Feg3C014C15B6Y2, FegaCri5C15B¢Y2 und FegsMo14C15B6Y 5 sind in Abbildung 6.11 dar-
gestellt. Teilbild 6.11 a zeigt das Glasiibergangs- und Kristallisationsverhalten und Teilbild
6.11b das Schmelzverhalten. Tabelle6.4 gibt die in Abbildung6.11 durch Pfeile mar-
kierten Temperaturen an. Die bei den markierten Kristallisationstemperaturen Ty ;-Tyy
entstehenden Phasen werden in Abschnitt 6.2.2 diskutiert.

Tab. 6.4: Glasiibergangstemperatur Ty, Kristallisationstemperaturen Ty;-Tys, Bereich der
unterkithlten Schmelze ATy, a-y-Fe Umwandlungstemperatur T, Solidustemperaturen
Tg1-Tsz, Liquidustemperatur T}, reduzierte Glastibergangstemperatur T,, und y-Parameter
der Legierungen (V04) Fe7;C15B6Y2, (V05) Feg3C014C15B6Ys , (V06) FegaCri5Ci5Bg Yo und
(VOT7) FegsMo014C15B¢ Y2 nach der Rascherstarrung mittels Meltspinning (in K)

Legierung Tg Txl Tx2 Tx3 ATX Tu TSI T52 Ts3 Tl Trg Y

V04 - 768 - - - - 1390 - - 1410 - -
V05 - 769 999 - - 1146 1374 - - 1400 - -
V06 781 815 921 - 34 - 1417 1443 - 1460 0,535 0,364
Vo7 795 866 952 1183 71 - 1330 1368 1388 1402 0,567 0,394
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Abb. 6.11:
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FegaCri5C15Bg Y2 und FegsMo14C15BYs nach der Rascherstarrung mittels Meltspinning
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Der Austausch von 14 at.% Eisen durch Kobalt (Feg3Co14C15B6Y2) hat nahezu keinen
Einfluss auf die Kristallisationstemperatur T,;. Sie steigt von 768 K auf 769 K. Kobalt
bewirkt jedoch im Vergleich zur Legierung Fe;;C15B4Y5 eine zweite exotherme Reaktion
bei Tyx5=999 K. Weiterhin ist bei T,,=1146 K eine endotherme Reaktion zu beobachten.
Die Solidustemperatur Tg; und die Liquidustemperatur T betragen 1374 K bzw. 1400 K.
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Abb. 6.12: Phasendiagramm Fe-Co [Bak92]

Laut Fe-Co-Phasendigramm (Abb.6.12) stabilisiert Kobalt die y-Fe Phase, d.h. die
Hochtemperaturphase des Eisens. Deshalb ist bei T;=1146 K ein a-v-Fe-Phaseniibergang
beobachtbar. Die Stabilisierung der Hochtemperaturphase y-Fe beeinflusst die Bildung
der amorphen Phase negativ, da genau diese Hochtemperaturphase nach der Erstarrung
bevorzugt als Primarphase gebildet wird [Li07a]. Die Destabilisierung der amorphen Pha-
senbildung ist qualitativ daran erkannbar, dass Teile des Bandes dieser Legierung bereits

im Ausgangszustand kristallin sind.

Positiv fiir die Glasbildungsfahigkeit dieser Legierung sind die Absenkung der Solidus-
temperatur Ty; und der Liquidustemperatur T durch Kobalt zu werten (Tab.6.4). Die
Verringerung von T erhoht den y-Parameter und die reduzierte Glastibergangstemperatur
T, (Abschnitt 2.3). Die Steigerung beider empirischer Indikatoren kann die Glasbildungs-
fahigkeit verbessern. Die kaum verénderte Kristallisationstemperatur ist mit der atomaren
Ahnlichkeit von Kobalt und Eisen begriindbar. Beide sind sowohl in der fliissigen als auch
in der festen Phase zu 100 % mischbar, bilden keine intermetallischen Phasen und die

Schmelztemperaturen liegen nur 43 K voneinander entfernt (Ty.c,=1768 K; Ty p.=1811K).
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Die gute Mischbarkeit in der fliissigen Phase wirkt vorteilhaft auf die Glasbildungseigen-
schaft, da die Schmelze dann weniger zur Clusterbildung neigt. Die gute Mischbarkeit in
der festen Phase (erkennbar am Fehlen intermetallischer Phasen) wirkt hingegen nachteilig,
da keine Entmischung zur kristallinen Phasenbildung notwendig ist und diese demzufolge

aus kinetischer Sicht leichter moglich ist.

Die Modifizierung der Legierung Fe;7;Ci15BgY, mit 15at.% Chrom fithrt erstmals zur
Ausbildung eines Glasiibergangsbereichs AT =34 K mit T,=781 K und Tyx;=815K. Bei
T=921 K tritt eine weitere exotherme Reaktion auf. Eine a-y-Umwandlung, wie bei
der Legierung Feg3Co14C15BgYs ist nicht zu beobachten. Die Solidustemperatur und
Liquidustemperatur steigt im Vergleich zur Legierung Fe;7C15B6Y2 um 27K bzw. 50K
(Abb.6.11Db).
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Abb. 6.13: Phasendiagramm Fe-Cr [Bak92]

Wie auf der eisenreiche Seite des Fe-Cr-Phasendiagramms zu erkennen, verkleinert Chrom
im Gegensatz zu Kobalt das y-Fe-Phasengebiet, d.h. es stabilisiert die a-Fe Phase (Tief-
temperaturphase) des Eisens (Abb. 6.13). Die thermodynamische Unterstiitzung der Tief-
temperaturphase begiinstigt nach Loffler et al. die Bildung der amorphen Phase aus der
Schmelze [Mas07]. Aulerdem ist der Bindungscharakter von Chrom im Vergleich zu Kobalt
und Molybdéan weniger metallisch und mehr kovalent [Don80]. Das heifit, die Elektronen
des Chroms sind im Elektronengas mehr lokalisiert, was sich in einer héhern Bindungs-
stiarke und hoherem spezifischen elektrischen Widerstand p duert (pc,=6,24 pOhmem,
PMo=H,00 1Ohmem, pc,=13,00 pnOhmem, [Gre90]). Die verstarkte Bindung zu den Nachba-
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ratomen fithrt zur Erhéhung der Kristallisationstemperatur und Liquidustemperatur im
Vergleich zur Legierung Fe;;C15BgY, (Abb. 6.11).

Die Modifikation der Legierung Fe;;C15BgY, mit 14 at.% Mo bringt eine weitere Verbesse-
rung der thermischen Stabilitiat der Glasphase gegeniiber der mit Chrom modifizierten
Legierung. Die Glasiibergangstemperatur T\, und die Kristallisationstemperatur Ty, stei-
gen auf 795K bzw. 866 K. Damit verbunden ist eine Verbreiterung des Bereichs der
unterkithlten Schmelze AT, auf 71 K. Die Liquidustemperatur ist mit 1402 K niedriger
als bei der Basislegierung Fe;7;C15BgYs (T;=1410K), was im Zusammenhang mit der
gesteigerten Glastibergangstemperatur zu einer Erhohung von T,, und damit zu einer
verbesserten Glasbildungsfahigkeit fiihrt. Im Vergleich zu den vorhergehenden Kobalt- und

Chrommodifikationen tritt erstmals ein 3. Kristallisationsschritt Ty3 in Erscheinung.
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Abb. 6.14: Phasendiagramm Fe-Mo [Bak92]

Molybdén ist wie Chrom ebenfalls ein a-Fe-Stabilisator, was sich, wie bereits fiir Chrom
beschrieben, positiv auf die Glasbildungsfahigkeit auswirkt (Abb.6.14). Chrom hat jedoch
den Nachteil, dass es die Liquidustemperatur stark erhéht. Diesen Nachteil hat Molybdén
nicht. Im Vergleich zur Legierung Fe;7C15B¢Y >, sinken sowohl die Solidustemperatur Ty,
als auch die Liquidustemperatur T). Beide Faktoren, d.h. die starke Stabilisierung der
a-Fe-Phase und die niedrige Liquidustemperatur bewirken eine wesentliche Erhohung
der Glasbildungsfidhigkeit, was dazu fiihrt, dass diese Legierung auch als Stab mit 3 mm
Durchmesser amorph hergestellt werden kann. Abbildung 6.15 zeigt das dazugehorige
Rontgendiffraktogramm.
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Abb. 6.15: Rontgendiffraktogramm eines Stabquerschliffs mit 3mm Durchmesser der
Legierung FegsMo14C15BgY 5

Da nun festgestellt wurde, wie sich die Elemente Kobalt, Chrom und Molybdéan jeweils
einzeln auf die glasbildenden und thermischen Eigenschaften der Legierung Fe;;C15BgY5
auswirken, stellt sich die Frage, wie diese Elemente in Kombination wirken. Der folgende
Abschnitt beschéftigt sich deshalb mit drei weiteren Legierungen. Sie entstehen aus der
Legierung Fe;7C15BgYs durch Austausch von Eisen mit Co;5Cris, CorMoyy, CoisMoyy,
CrisMoy4 und Co7;CrisMoqy. Abbildung 6.16 stellt die DSC Kurven dieser Legierungen dar.
Tabelle 6.5 fast die in den DSC-Kurven mit Pfeilen gekennzeichneten Temperaturen dieser

Legierungen und der vorhergehenden drei Legierungen zusammen.

Als erstes wurde der Einfluss von Kobalt auf die kobaltfreien Legierungen FegoCri5C15B6Y 2
und FegsMo14C15B6Y, untersucht. In beiden Fallen bewirkt das Zulegieren von 15 at.%
Kobalt anstelle von Eisen eine Absenkung von T,, Ty, Ty und T). In der Legie-
rung Fey;;Co15Cr15C15B6Y, sinkt Ty um 5K, Ty um 6K, Tg; um 21K und T} um
31 K gegeniiber FegCri5Ci5BgYs. Die Temperaturerniedrigungen fiir die Legierung
Fey;3C015Mo014C15B¢Y 2 betragen fir Ty=-16 K, T1=-16 K, Tg;=-3 K und T)=10K ge-
geniiber FegsMo14C15BgY 2. Das heifit, Kobalt senkt in Kombination mit Chrom kaum
T, und Ty, aber sehr stark Tg; und Tj. In Kombination mit Molybdéan senkt Kobalt sehr

stark Ty und Ty;. Die Solidus- und Liquidustemperatur werden weniger stark erniedrigt.
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Abb. 6.16: DSC-Aufheizkurven der Legierungen Fey7Co15Cr15C15Bg Yo,
FessCorMo14C15B6Y 2, Fe 3Co15Mo014C15Bg Yo, FesCrisMo14C15B6 Y2 und
Fe 1 Co7Cri5Mo14C15Bg Y2 nach der Rascherstarrung mittels Meltspinning
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6 Der Einfluss der Elemente Kobalt, Chrom und Molybdéan auf die Glasbildungsfihigkeit

Im néchsten Schritt wurde die Wirkung von Chrom auf die chromfreien Legierungen
Feg3C014C15Bg Y2 und FegsMo14C15BgY 2 betrachtet. Dabei wurde herausgefunden, dass
der Austausch von Eisen durch 15at.% Chrom T, Ty, Ts; und T) erhoht. In der Legie-
rung Fey7Co15Cr15C15BY5 steigt Ty um 40 K, Ty; um 22K und T) um 54 K gegeniiber
Feg3C014C15B6Y 2. In der Legierung Fe sCri15Mo14Ci5B6Y 5 steigt Ty um 49K, Ty um
31K, Ty; um 62K und T} um 54 K gegeniiber FegsMo14C15BgYo.

Als Letztes ist der Einfluss von Molybdan auf die molybdénfreien Legierungen
Feg3C014C15Bs Y2 und FegoCri5C15Bg Yo untersucht worden. Es wurde festgestellt, dass
das Zulegieren von 14 at.% Molybdéan anstelle von Eisen zu einer Erhohung von T,
und Erniedrigung von Ty; und T fiihrt. In den Legierungen Fe ;sCo15Mo014C15BgY2 und
FeyssCrisMo14C15BgY, steigt Ty um 81 K bzw. 82K gegeniiber den molybdéanfreien
Legierungen Feg3C014C15BsYo und FegoCri5C15B4Ys. Die Solidustemperaturen Tg; und
Liquidustemperaturen T, sinken um 47 K bzw. 25 K und 8 K bzw. 4 K.

Es bestétigen sich mit diesen Kombinationen die bereits separat betrachteten Wirkungen
von Kobalt, Chrom und Molybdéan. Kobalt wirkt vor allem senkend auf die Kristallisations-,
Solidus- und Liquidustemperatur. In Kombination mit Chrom wird vor allem Tgund T
abgesenkt. Im Zusammenspiel mit Molybdan wirkt Kobalt besonders erniedrigend auf
Ty und T). Somit kommt Kobalt im glasbildenden System Fe-Co-Cr-Mo-C-B-Y haut-
séchlich die Aufgabe zu die Liquidustemperatur zu senken. Chrom erhoht sehr stark die
Kristallisations-, Solidus- und Liquidustemperatur. Im glasbildenden System Fe-Co-Cr-
Mo-C-B-Y soll es vorrangig zur Erhéhung von Ty bzw. T, beitragen. Molybdan vereint die
beiden positiven glasbildenden Eigenschaften von Kobalt und Chrom. Es steigert extrem
die Kristallisationstemperatur und senkt Solidus- und Liquidustemperatur. Deshalb ist
Molybdén im System Fe-Co-Cr-Mo-C-B-Y nach Yttrium eines der wichtigsten Elemente
fiir eine gute Glasbildung. Pang et al. begriindet die Verschiebungen der Kristallisation-
stemperatur Ty mit der durchschnittlichen Auflenelektronenzahl [Pan04]. Er stellt fest,
dass Ty steigt, wenn der Legierung FergM,Sii;oB12 Ubergangselemente mit weniger d-
Elektronen als Fe hinzulegiert werden (M=Mo, Cr, Nb...). Dadurch soll sich die Zahl der
Bindungszusténde erhohen, was zu steigender thermischer Stabilitat fithrt. Der gegenteilige
Effekt (sinkender Tyx-Wert) wird durch Zulegieren von Elementen mit mehr d-Elektronen
als Fe (Co, Ni, Cu, Ag...) erreicht (mehr antibindende Zusténde). In der vorliegenden
Untersuchung bestéatigen sich diese Zusammenhange. Kobalt mit mehr d-Elektronen als
Eisen wirkt senkend auf Ty;wohingegen Molybdén und Chrom mit weniger d-Elektronen

als Eisen sich steigernd auf T,; auswirken.
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6 Der Einfluss der Elemente Kobalt, Chrom und Molybdéan auf die Glasbildungsfdhigkeit

6.2.2 Strukturelle Eigenschaften nach verschiedenen

Warmebehandlungsschritten

Im Abschnitt 6.2.1 wurden die thermischen Eigenschaften des Legierungssystems Fe-Co-Cr-
Mo-C-B-Y in Abhéngigkeit vom Kobalt-, Chrom- und Molybdéngehalt untersucht. Je nach
Gehalt dieser drei Elemente éndert sich das Glasiibergangs-, das Kristallisations- und das
Schmelzverhalten. In diesem Abschnitt soll gezeigt werden, welche Phasen sich nach jeder
Kristallisationsreaktion in den im vorherigen Abschnitt untersuchten Legierungen bilden.
Es wird dargestellt, wie die Elemente Kobalt, Chrom und Molybdan die Phasenbildung
beeinflussen.

Die Abbildungen 6.17-6.19 zeigen in Teilabbildung a) Rontgendiffraktogramme der Legie-
rungen Feg3Co14C15B6Y s, FegsCri5Ci5B6Ys und FegsMo14C15B6Y 2 und in Teilabbildung b)
die dazugehorigen DSC-Kurven, die im Abschnitt 6.2.1 bereits im Vergleich diskutiert
wurden. Am rechten Ende einer jeden XRD-Kurve ist die Warmebehandlungstemperatur
angegeben. Diese Temperaturen finden sich auch noch einmal tiber den DSC-Kurven und
sind mit Pfeilen gekennzeichnet.

Die DSC-Kurve der Legierung Feg3Co14C15BgYo zeigt zwei exotherme Reaktionen bei
Tx=769 K und Tx,=999 K (Abb.6.17b). Um herauszufinden, welche Phasen sich nach
beiden Reaktionen gebildet haben, wurden zwei im Ausgangszustand amorphe Proben
dieser Legierung auf 823 K bzw. 1073 K erwérmt und im Anschluss mittels XRD untersucht.
Die amorphe Struktur der Bandproben dieser Legierung wurde vor beiden Warmebehand-
lungen gepriift, da Teile des Bandes bereits im Ausgangszustand teilkristallin waren.
Das Ergebnis der Rontgenbeugungsuntersuchung nach den Warmebehandlungen zeigt
Abbildung 6.17 a. Nach der ersten exothermen Reaktion hat sich die Phase Feq3(B, C)g gebil-
det. Reflexe, die der a-Fe Phase zugeordnet werden konnen, sind sehr schwach ausgeprégt
aber nachweisbar. Nach der zweiten exothermen Reaktion bleibt die Feqs(B, C)g-Phase
bestehen und die a-Fe Phase tritt deutlicher hervor. Bei der anschliefenden endothermen
Reaktion handelt es sich um die Umwandlung von a-Fe in vy-Fe. Sie ist nur bei in-situ
XRD Messungen nachweisbar, da diese Umwandlung reversibel ist.

Die DSC-Kurve der Legierung FegoCr15C15Bg Y5 zeigt ein Kristallisationsverhalten, welches
mit der Legierung Feg3Co14C15B6Y5 vergleichbar ist (Abb.6.18 b). Es bilden sich wieder
die Phasen My3(B, C)¢ und a-Fe, wobei M fiir Eisen und Chrom steht (Abb. 6.18 a). Jedoch
entstehen die beiden Phasen hintereinander und nicht gleichzeitig wie bei der Legierung
Feg3C014C15BgYs. Als erstes formt sich nach einer Warmebehandlung bei 873 K die Phase
(Fe, Cr)a3(B, C)g. Nach 973 K sind auch a-Fe Reflexe nachweisbar. Wird die Warmbehand-
lung bei 1173 K durchgefiihrt bilden sich keine weiteren Phasen. Anhand der schmaleren

Reflexbreite kann nur eine Phasenvergroberung festgestellt werden.
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Abb. 6.17: Strukturelle Verdnderungen der Band-/Splatprobe der Legierung
Feg3C014C15B6 Y2 nach verschiedenen Warmebehandlungen
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Abb. 6.18: Strukturelle Verdnderungen der Band-/Splatprobe der Legierung
Feg3Cri5C15Bg Y, nach verschiedenen Warmebehandlungen
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Die zur Legierung FegsMo14C15BgY2 gehorende DSC-Kurve zeigt drei exotherme Reaktio-
nen (Abb. 6.19b). Eine Warmbehandlung bei 923 K fithrt zur Bildung der Phase Feos(B, C)g
(Abb.6.19 a). Diese Phasenbildung ist auch bei den mit 14 at.% Kobalt und 15 at.% Chrom
modifizierten Legierungen zu beobachten. Im Anschluss folgt jedoch keine a-Fe Bildung
sondern die Entstehung eines Karbides mit der Struktur MosFe3C. Erste Anzeichen fur
dieses Karbid gibt es bereits durch dessen Hauptreflex (20=19,1°) nach einer Warmbe-
handlung bei 1023 K. Wird die Warmebehandlung bis 1223 K fortgesetzt, ist diese Phase
eindeutig zu identifizieren. Die verbleibenden Reflexe sind nicht zuordbar. Auch Oxide,
die wahrend der Warmebehandlung entstanden sein konnten, lassen sich diesen Reflexen
nicht eindeutig zuordnen. Im Weiteren soll gezeigt werden, wie sich Kombinationen aus
Kobalt, Chrom und Molybdéan auf das Kristallisationsverhalten auswirken.

Abbildung 6.20 zeigt Rontgendiffraktogramme der Legierung Fey,7C015Cr15C15B4Y 2 nach
verschiedenen Wérmebehandlungen (a) und die dazugehorige DSC-Kurve (b). Wie im
Rontgendiffraktogramm zu erkennen, ist die Probe bereits im Ausgangszustand nicht
vollstandig amorph. Nach den in der DSC-Kurve (Abb.6.20b) angegebenen Warmebe-
handlungsschritten bilden sich wiederum die Phasen (Fe, Cr)y3(B, C)g und a-Fe. Beide
Phasen sind nach der ersten exothermen Reaktion nachweisbar.

Die mit einer Kombination aus Kobalt und Molybdédn modifizierten Legierungen
Fes6Co7Mo014C15Bg Y2 und Fe;sCo15M014C15BgY2 nehmen eine Sonderstellung in der
Untersuchungsreihe ein. Die Legierung FessCo7Mo014C15BgY 2 zeigt ein dhnliches Kris-
tallisationsverhalten wie die anderen bisher untersuchten Legierungen (Abb.6.21). Aus
dem amorphen Ausgangszustand kristallisiert die Legierung zuerst in Fey3(B, C)g und
nachfolgend in a-Fe. Die Legierung Fe;3C015Mo014C15B6Y5 hingegen kristallisiert zuerst
in eine a-Fe-Struktur und darauf folgt erst die Bildung von Fey3(B, C)g (Abb. 6.22). Bei
dem Versuch, das Phénomen der priméren a-Fe Bildung auf Massivmaterial, d.h. einen
Stab mit 1-3mm Durchmesser zu iibertragen, wurde jedoch festgestellt, dass sich das Kris-
tallisationsverhalten éandert (Abb.6.23). Eine Untersuchung der nach Warmebehandlung
kristallisierten Phasen der Stabproben zeigt wieder das klassische Kristallisationsverhalten
(Abb.6.24).

Bisher wurde die Bildung eines Komposits aus amorpher Matrix auf Fe-Basis und einer kris-
tallinen a-Fe Phase nur in den Systemen {[(Fep5Cog 5)0,75B0.2510,05]96Nb4 }99 75Cuig 25 und
Fegs sC7,0513 5B5P9 6Cra 1Moo gAls o gezeigt [She06a, Li07b]. Im erstgenannten Komposit
tritt neben der a-Fe Phase aber auch eine kubisch flaichenzentrierte (Fe, Co)23Bg-Phase auf.
Beide Publikationen zeigen sehr undeutliche und demzufolge zweifelhafte Diffraktogramme,

die als Nachweis fiir die Kompositbildung dienen sollen.
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6.20:

Strukturelle Veranderungen der Band-/Splatprobe der Legierung

Fey7Co15Cr15C15B¢ Y2 nach verschiedenen Warmebehandlungen
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Abb. 6.21: Strukturelle Verdnderungen der Band-/Splatprobe der Legierung
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Abb. 6.23: DSC-Aufheizkurven der Legierung Fe ;sCo;5sMo14C15BgY2 nach der Herstel-
lung als Stab (1-3mm Durchmesser) und als Band (T,=776 K, T =850 K, Txx=909 K,
Ty=1133K, T,=1173 K) bzw. Band/Splat (T,=771K, T1=806 K, Tyx2=847K, Tx3=909 K,
Tw=1131K, T,=1173K).

Um eine Ursache fiir das unterschiedliche Kristallisationsverhalten der Legierung
Fe;sCo15Mo014C15B6Ys in Abhéngigkeit von der Abkiihlrate zu finden wurden TEM-
Untersuchungen durchgefithrt. Abbildung6.25 zeigt die radialen Dichteverteilungsfunktio-
nen der amorphen Phase der Band/Splat- und der Stabproben. Es ist kein signifikanter
Unterschied feststellbar. Die Abstinde zu den nachsten Nachbarn sind nahezu gleich.
TEM-Untersuchungen der bei 893 K wirmebehandelten Splatprobe bestitigen die a-Fe
Bildung in der amorphen Matrixphase. Abbildung 6.27 zeigt ein Beugungsbild und die
daraus extrahierte Streukurve. Die asymmetrische Verbreiterung des (110)-Reflexes lasst
auf eine amorphe Matrixphase schliefen. Die einzelnen scharfen Reflexe sind a-Fe zuzuord-
nen. In Abbildung6.26 ist die gemessene Streukurve (rot) mit zwei weiteren berechneten
Streukurven (blau und griin) dargestellt. Die blaue Streukurve ist aus den Strukturdaten
von a-Fe berechnet. Die griine Streukurve ergibt sich durch Uberlagerung einer berechneten
amorphen Streukurve mit der berechneten a-Fe-Streukurve. Fiir die berechnete Streukurve
der amorphen Phase muss ein Vorzugsabstand von 2,5 A angenommen werden um die
Kurve an die Messkurve anzupassen. Vergleicht man diesen Wert mit der amorphen Phase
vor der Wéarmebehandlung (2,65 A) kann festgestellt werden, dass sich dieser Abstand
verringert hat und demzufolge eine neue strukturell verinderte amorphe Phase entstanden

ist.
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Abb.  6.24:  Strukturelle = Verdnderungen der Stabproben der Legierung
Fe;3Co15M014C15B6Y 2 nach verschiedenen Warmebehandlungen
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Abb. 6.26: rot: gemessene Streukurve (untergrundkorrigiert) einer Splatprobe der Legie-
rung Fey;sCo15M014C15Bg Y2 nach einer Warmebehandlung bei 893 K. blau: berechnete
Streukurve von a-Fe, griin: berechnete Uberlagerungskurve aus der berechneten Streukurve
von a-Fe und amorpher Phase

87



6 Der Einfluss der Elemente Kobalt, Chrom und Molybdéan auf die Glasbildungsfihigkeit

10 12 14

110y 2113 (3100 (3213
(2007 (2209 (222

(b)

Abb. 6.27: a) Beugungsbild und b) Streukurve (untergrundkorrigiert) einer Splatprobe der

Legierung Fe ;3Co15M014C15B4Y2 nach einer Warmebehandlung bei 893 K. Die scharfen
Reflexe sind a-Fe zuzuordnen.
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Abb. 6.28: Sturkturelle Verédnderungen der Legierung FeysCrisMo14C15B6Y5 nach verschie-
denen Warmebehandlungen
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Abb. 6.29: Strukturelle Veranderungen der Legierung Fes; Co;CrisMo4Ci5BgY2 nach
verschiedenen Warmebehandlungen
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6 Der Einfluss der Elemente Kobalt, Chrom und Molybdéan auf die Glasbildungsfdhigkeit

Das Kristallisationsverhalten der mit Chrom und Molybdan modifizierten Legierung
Fey 3CrisMo14Ci5BgY ist in Abb. 6.28 dargestellt. Es ist dhnlich wie das Kristallisations-
verhalten der Legierung FegsMo14C15B6Y 5. Es bildet sich zuerst die Phase (Fe, Cr)a3(B, C)g
und im Anschluss MosFe3C. Die Bildung von a-Fe kann nicht beobachtet werden. In der
gleichen Art und Weise kristallisiert auch die Ziellegierung Fes; Co7Cri5Mo14C15BgY5
(Abb. 6.29).

Tabelle 6.6 gibt eine Ubersicht zu den sich mit steigender Temperatur nacheinander bil-
denden Phasen der untersuchten Legierungen. Zusammenfassend konnen folgende Schluss-
folgerungen gezogen werden:

Wird die Startlegierung Fe;7C15BgYs mit Kobalt, Chrom oder einer Kombination aus
Beiden modifiziert, kristallisiert die Legierung in (Fe, Cr)3(B, C)g und in a-Fe. Ist Ko-
balt enthalten, findet die Kristallisation dieser beiden Phasen nahezu gleichzeitig statt.
Fehlt Kobalt, kristallisiert zuerst das Karbid/Borid und anschliefend a-Fe. Das heifit,
Kobalt destabilisiert die Karbid-/Boridbildung komplexer Karbide/Boride, da es selbst
kein Karbid-/Boridbildner ist. Somit verringert es die Glasbildungsfahigkeit wie in Ab-
schnitt 6.2.1 gezeigt. Chrom hingegen fordert die Bildung des komplexen Karbids/Borids
Ma3(B, C)¢ und unterstiitzt somit die Glasbildungsféhigkeit.

Tab. 6.6: Kristallisationsfolge der Band-/Splatproben der Legierungen Feg3Co14C15B6Y3,
FegaCri5C15Bs Y2, FegsMo14Ci5BgY2,  FeyrCoisCri5CisBsYa,  FeyigCorMo1sCisBeY o,
Fe 3C015Mo014C15B6Y 2, FeysCrisMo14Ci5B6Y2 und Fey; CorCrisMo14Ci5Bs Y

Legierung Kristallisationsfolge

F6630014C15B6Y2 F623 (B, C)G/OZ—FG

FGGQCF15C15B6Y2 (Fe, CI’)Qg(B, C)G —> a-Fe

FegsMo14C15B6 Y2 F€23(B, C)G bl MosFe3C

Fey7Co15Cr15C15B6 Y2 (Fe, Cr)23(B, C)g/a-Fe

Fe5GCO7M014C15B6Y2 Fegg(B, C)6 d a-Fe —> M012F622010
Fe 3Co15Mo014C15Bg Yo a-Fe —> Fegg(B, C)ﬁ > MoioFesnCig
FG4SCI‘15M014015B6Y2 (Fe, CI’)Qg(B, C)G —> M03F63C
Fe4lCO7Cr15M014Clg,B6Y2 (Fe, CI‘)Qg(B7 C)G bl M03(Fe, CO)dC

Enthalt die Legierung nur Molybdan, entsteht wahrend der Warmebehandlung kein
a-Fe. Auch ein Zusatz von Chrom é&ndert daran nichts. Neben dem bekannten
May3(B, C)g (Citterkonstante>10A) tritt das nicht minder komplexe Karbid MosFesC
(Gitterkonstante=11,1A) auf [Dec95]. Die primire Bildung dieser beiden komplexen Pha-
sen tragt mafigeblich zur Erhéhung der Glasbildungsfahigkeit bei, da ihre Bildung gegeniiber
den kristallographisch einfacheren Phasen a- und 7-Eisen thermodynamisch schwieriger
ist. Wird Kobalt zu chrom- und molybdanhaltigen Legierungen hinzugegeben, bildet sich
wieder a-Fe. Ab einem Kobaltgehalt von 15at.% wird in Band-/Splatproben die a-Fe-
Phase sogar zur priméren Kristallisationsphase. Die in diesen, mit Kobalt und Molybdéan
modifizierten Legierungen, bei hohen Temperaturen entstehende Karbidphase MojsFesoCyg

ist It. Literatur dem Fe3C sehr ahnlich [Rap85]. Damit tritt ein weniger komplexes Karbid
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6 Der Einfluss der Elemente Kobalt, Chrom und Molybdéan auf die Glasbildungsfihigkeit

in Erscheinung, was zusammen mit der a-Eisenbildung die Glasbildungsfahigkeit absenkt

aber gleichzeitig die Moglichkeit zur Kompositbildung aus amorpher Matrix und a-Fe gibt.

6.2.3 Mechanische Eigenschaften

Nach der Charakterisierung der thermischen und strukturellen Eigenschaften der un-
tersuchten Legierungen wurden auch mechanische Tests durchgefiihrt. Schon bei der
Probenpréparation (ségen, planparallel schleifen, einbetten...) zeigen die Bandproben und
Stabproben (=3 mm) ihren sproden Charakter. Auch bei sorgfiltiger Handhabung kommt
es leicht zu Ausbriichen an Probenkanten oder auch zum Bruch der ganzen Probe beim
Einspannen in ein Werkzeug. Trotzdem wurden Hérte und Druckfestigkeitspriifungen
durchgefiihrt. Die Ergebnisse sind in den Tabellen 6.7-6.8 zusammengestellt.

Begonnen wurde mit Hartemessungen an Band- und Stabproben. Der durch die Messtech-
nik bedingte Fehler AHV/HV (Gl.6.4) kann aus der Hartemessformel (Gl.6.1) abgeleitet

werden.

2-F . 136° F
HV =0,102- g s = 0,189 - 2 (6.1)
0HV OHV
1 — - F
anv =2 289’-AF+’0’3738|-Aw (6.3)
w w
AHV AF Aw
- R A4
avV F 2 w (64)

Fiir typische Eindruckdiagonalen in der Gréflenordnung von w=17,6 pm, einem Messfehler
Aw=0,2pm und einem Kraftmessfehler von 0,01 N ergibt sich aufgrund der Messgenauig-
keit der Maschine ein systematischer Fehler von =2,7% (0,5 %+2,2%). Da zwei Diagonalen
gemessen wurden, betriagt der gesamte systematische Fehler ~5 %, d.h. bei einer Hér-
te von 1200 MPa muss mit einem Messfehler von =60 MPa gerechnet werden. Groflere
Messeindriicke wiirden den Meffehler minimieren. Jedoch kommt es bei grofieren Messein-
driicken haufig zu Rissen an den Ecken des quadratischen Eindrucks, was zu undefinierten

Fehlergrofien fithrt und die Messabweichungen noch vergroert [Ker09).
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Tab. 6.7: Struktur, Héarte und e/a-Verhéltnis der Legierungen Feg3C014Ci5BgYo,
FegoCri5Ci5B6 Y2,  FegsMo14Ci5B6Ys, Fes7Co15Cr15C15B6Y2,  FeysCorMo14Ci5B6Y s,
F€48C015M014015B6Y2, Fe48Cr15M014C15B6Y2 und F€41007CT15M014015B6Y2

Legierung e/a  Band /Splat Stab (03 mm)

Struktur Harte Struktur Harte

(XRD) [MPa] (XRD) [MPa]
Feg3C014C15B6 Yo 9,00 amorph 940452 kristallin 917157
FegaCr15C15Bg Y2 6,00 amorph 105665 kristallin 1190+66
FegsMo14C15Bg Yo 6,00 amorph 1214448 amorph 1175430
Fey 7Co15Cr15C15Bg Yo 7,50 teilkristallin =~ 1021457 kristallin 1290434
Fes6Co7Mo14C15Bg Y2 7,35 amorph 1212451 teilkristallin 1200+55
Fes5Co15Mo014C15Bg Yo 7,50 amorph 1151+55 kristallin 1198+63
Fe sCrisMo14C15B6 Y2 6,00 amorph 1318451 amorph 1291432
F€41007CI‘15M014015B6Y2 6,58 amorph 1200+£60 amorph 1287431

Die geringste Harte bei den Bandproben weist mit 940+52MPa die Legierung
Feg3C014C15B6 Y2 auf (Tab. 6.7). Wird die Ausgangslegierung Fez;C5BgY s anstellte von
Kobalt mit 15at.% Chrom oder 14 at.% Molybdan modifiziert, steigt die Héarte auf
105665 MPa bzw. 1214+48 MPa. Nach Figueroa et al. verhalt sich die Harte von amor-
phen Materialien indirekt proportional zur durchschnittlichen Auflenelektronenzahl e (s-
und d-Elektronen) aller in der in der Legierung vorhandenen Ubergangsmetalle a (e/a-
Verhaltnis) [Fig05]. Die Zahl der s- und d-Aufienelektronenzahl betrigt bei Kobalt neun
und bei Chrom und Molybdén jeweils sechs (Tab.6.7). Somit hat die mit Kobalt modifi-
zierte Legierung die hochste Auflenelektronenzahl, d.h. der metallische Bindungscharakter
ist bei dieser Legierung am deutlichsten ausgeprigt. Damit erklédrt sich die geringste
Hérte. Obwohl Chrom und Molybdéan die gleiche Auflenelektronenzahl haben, steigert
Molybdan die Harte mehr. Hier wirkt die hohere Bindungsstarke von Molybdéan, die sich
in der hoheren Schmelztemperatur von Molybdéan (Tg a,=2623°C) gegentiber Chrom
(Ts, x=1863°C) ausdriickt.

Bei denen mit einer Kombination aus Kobalt, Chrom und Molybdén modifizierten bandfor-
migen Proben hat die Legierung Fey 3Cr15Mo14C15BgY2 mit 1318451 MPa die héchste Hérte
und auch das dazu passende niedrigste e/a-Verhéltnis. Die Legierung Fey;Co15Cri5C15B6 Y2
weist mit 10214£57 die geringste Harte auf. Die Ursache liegt im bereits vorhandenen
kristallinen Phasenanteil begriindet (Tab. 6.6), der u.a. auch a-Eisen enthalt und damit die
Hérte absenkt. Die Legierungen FessCorMo14C15B6Y2 und FeygCoisMo14C15BgY s ordnen
sich mit ihren Hértewerten und e/a-Verhéltnissen dazwischen ein. Eine Ausnahme bildet
die Legierung Feyq; Co;CrisMo14C15B6Y, die aufgrund ihres geringen e/a-Verhéltnisses
einen hoheren Hartewert aufweisen miisste. Da es sich beim e/a-Verhdltnis um eine empi-
rische Regel handelt, konnen Ausnahmen aber durchaus vorkommen.

Im Anschluss an die Hartemessungen wurden die Druckfestigkeiten der Legierungen an
Druckproben mit 3 mm Durchmesser getestet. Auch die Druckfestigkeiten unterliegen ma-

schinell bedingten Fehlern. Die Kraft F kann auf 0,1 % genau bestimmt werden. Der Mess-
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fehler bei der Probendurchmesserbestimmung betragt aufgrund der Messschieberanzeige
mindestens Ad=0,01 mm. Somit ergibt sich der Fehler Ao /o fiir die Spannungsbestimmung

nach Gleichung6.8 aus:

== (6.5)

Ao — i;-AF+-i;-Ad (6.6)
Ao = d2_W~AF+‘;§:ﬂ-Ad (6.7)
o

Bei einem Probendurchmesser von d=3 mm ergibt sich somit ein Mindestfehler Ao /o von
0,76 %. Ist die Probe aufgrund der auspolierten Kupferkokille nicht vollkommen rund,
kann es zu Ad-Werten von bis zu 0,1 mm kommen. Daraus wiirde ein Spannungsmessfehler
von 6,76 % resultieren. Im idealen Fall sind die Proben drahterodiert oder rund gedreht,
was zu deutlich reduzierten Spannungsmessfehlern fiihrt. Beide Bearbeitungsverfahren
sind jedoch aufgrund des sproden Charakters der Proben nicht méglich.

Der Fehler AE/E bei der E-Modul-Bestimmung errechnet sich nach Gleichung 6.15, welche
aus den Gleichungen 6.9-6.14 hergeleitet wurde. Auf den E-Modul haben nicht nur Fehler

in der Spannungsmessung sondern zusétzlich noch Dehnungsmessfehler einen Einfluss.

o= =E (6.9)
e:%l (6.10)
A=2. (6.11)
1
b= ’/T4' dfil (6.12)
AE:‘Zi -AF+'5£ ~Al+‘(;§ 'Ad+‘c&‘-A(AZ) (6.13)
AE = ‘N%C’plw -AF+‘W‘-AZ+‘M -Ad+‘m -A(Al) (6.14)
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AE  AF . Al N 2Ad A(Al)

E F 1 d Al
Unter Berticksichtigung der Messfehler AF=0,1%, Al=2pm, Ad=0,01mm und
A(Al)=2pnm ergibt sich bei einer Startmesslange lp=4 mm (Abb.4.1), einer Dehnung

(6.15)

unter Last Al=0,04 mm und einem Durchmesser d=3 mm ein unvermeidbarer Fehler im E-
Modul von ca. 5,8 %. Dabei entsteht der groBite Fehleranteil von 5% durch die Messung von
Al. Langere Proben wiirden diesen Fehler minimieren. Um das Knicken der Probe wahrend
des Druckversuchs zu vermeiden, ist die Probenhohe jedoch auf das Doppelte des Durch-
messers beschrankt. Die Messergebnisse der Druckversuche zeigt Tabelle 6.8. Die einzige
Legierung mit makroskopischer plastischer Dehnung ist die Legierung FegzCo14C15B6Yos.
Ihre Stauchgrenze weist im Gegensatz dazu den niedrigsten Wert auf. Allgemeine Zusam-
menhange zwischen der gewahlten Legierungsmodifikation und den Druckfestigkeiten bzw.
dem E-Modul sind nicht feststellbar.

Tab. 6.8: mechanische Eigenschaften der Legierungen FegzCo14C15BgY2, FegaCri5Ci5Bg Yo,
FegsMo14C15B¢ Y2, Fey7Co15Cr15C15B6 Y2, FeyigCorMo14Ci5B6Y 2, FeysCoisM014C15B6Y s,
Fe sCrisMo14C15B6Ys und Fey;Co7CrisMo14Ci5BgYo unter quasistatischer Druckbean-
spruchung

Legierung Stab (¥3mm)  Stauch-  E-Modul Druck- plast.
Struktur grenze [GPa] festigkeit ~ Dehnung
(XRD) g4s [MP&] gd [MPa] [%]
F€630014015B6Y2 kristallin 16204130 223416 282914206 1,09ﬁ:0716
F662CI'15015B6Y2 kristallin 2670+£641 216430 =04s -
F663M014015B6Y2 amorph 22444553 213+£15 =0ds -
Fe47C015Cr15C15B6Y2 kristallin 26294495 224+12 =04s -
F656CO7M014015B6Y2 teilkristallin 21234237 208419 =0ds -
F€480015M014C15B6Y2 kristallin 19794300 213425 =0ds -
Fe4gCr15M014Cl5B6Y2 amorph 1848+691 217423 =0ds -
Fe41 CO7CI‘15M014015B6Y2 amorph 19004312 215431 =04s -
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[ Entwicklung von in-situ

Glasmatrixkompositen

Ein Glasmatrixkomposit ist ein Werkstoff dessen Gefiige aus einer metallischen Glasmatrix-
phase und einer oder mehreren kristallinen, amorphen oder gasférmigen Phasen besteht
(Abschnitt 2.5). Fur Loffler et al. stellt diese Art von Gefiige eine von vier Moglichkeiten
dar, die Plastizitat von metallischen Gléasern zu verbessern [Loe06]. Deshalb wurde der
Versuch unternommen, aus der Legierung (Fesy 3Cr5Co5Nb12 sMny; 2C158B5.9)9s5Y 1,5 €in
Glasmatrixkomposit herzustellen.

Eckert et al. unterscheidet zwischen in-situ und ex-situ Glasmatrixkompositen [Eck07].
Ex-situ Glasmatrixkomposite konnen z.B. durch Schmelzinfiltration, mechanisches Legieren
oder Sintern hergestellt werden. Bei in-situ Glasmatrixkompositen entsteht die Zweitphase
direkt aus der Schmelze. Im Folgenden soll gezeigt werden, wie sich mit Hilfe der Elemen-

te Zirkonium, Titan, Niob, Kupfer und Silber in-situ Glasmatrixkomposite herstellen lassen.

7.1 ZrC- und TiC- Glasmatrixkomposite

Grundlage fiir die Herstellung eines in-situ Glasmatrixkomposits war die Uberlegung, die
sehr gute Glasbildungsféhigkeit der Legierung (Feyy 3CrsCosNbio sMny; 2C158B5.9)os5 Y15
etwas herabzusetzen und damit eine teilweise Kristallisation wéahrend des Erstarrungs-
vorgangs zu provozieren. Da die hohe Glasbildungsfahigkeit hauptsachlich durch das
Element Yttrium hervorgerufen wird [Ino89, Lu04], wurde nach Elementen gesucht, die
dhnliche Eigenschaften wie Yttrium aufweisen, jedoch nicht so effektiv die Kristallisation
unterdriicken. Zirkonium und Titan stehen im Periodensystem der Elemente Yttrium sehr
nah. Beide Elemente weisen wie Yttrium eine hohe Sauerstoffaffinitat auf und besitzen
gegentiber den anderen Legierungselementen ebenfalls negative Mischungsenthalpien. Im
Vergleich zu Yttrium ist der Atomradius der Elemente Zirkonium und Titan jedoch kleiner,

was dazu fiithren sollte, die Glasbildungsféhigkeit abzusenken (Tab. 7.1).
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7 Entwicklung von in-situ Glasmatrixkompositen

Tab. 7.1: Atomradien der Elemente und Mischungsenthalpien von Yttrium, Zirkonium
und Titan gegeniiber Eisen, Chrom, Kobalt, Molybdan, Mangan, Kohlenstoff und Bor
[dB88, www09b]

Mischungsenthalpien [kJ/mol] empirischer Atomradius

Element X X-Y X-Zr X-Ti [pm)]
Fe -1 -25 -17 140
Cr 11 -12 -7 140
Co -22 -41 -28 135
Mo 24 -6 -4 145
Mn -1 -15 -8 140

C 27 41 -19 70
B -35  -56 -43 85
Y - - - 180
Zr - - - 155
Ti - - - 140

Um den Einfluss von Zirkonium und Titan zu untersuchen, wurde die Legierung
(Feyq 3Cr5CosNbyg My 9Ci58Bs59)9s 5 Y15 ohne Yttrium im Induktionsofen hergestellt.
Die Modifikationen mit 1-4 at.% Zirkonium bzw. Titan entstanden im Lichtbogenofen.
Im Anschluss sind aus Bruchstiicken der Lichtbogenschmelzknopfe Stédbe (@=3 mm) und
Béander mittels Kupferkokillenguss bzw. Meltspin-Verfahren hergestellt worden.

Die Abbildungen 7.1 und 7.2 zeigen die Phasendiagramme Zr-C und Ti-C. Es ist zu erken-
nen, dass Kohlenstoff mit Zirkonium und Titan hochschmelzende Karbide bildet. Wenn
sich diese Karbide gebildet haben, ist es kaum moglich sie aufzuldsen, da ihre Schmelztem-
peraturen tiber 3000 °C liegen. Sie verbleiben zu grofien Teilen beim GieBvorgang in Form
von Schlacke in der Quarzglasdiise. Die nafichemische Analyse der Bandproben bestétigt,
dass sich beide Elemente kaum gelost haben und in wesentlich geringeren Mengen als

eingewogen in der Legierung vorhanden sind (Tab. 7.2).

Tab. 7.2: Chemische Analyse der Zr-Modifikationen mit 1-4 at.% Zr

Soll Ist Diff. Soll Ist Diff.
m.%] Mm% m% [m% [m% [m.%]
Zr Ti

(Fe44’3Cr5CO5Nb12,8Mn11,2015,8B5,9)99Zr1 1,77 0704 —1,73 - - -
(Fe44,3CI‘5CO5Nb12’gMD11)2015)8B5)9)98ZI‘2 3,50 0,96 -2,54 - - -
(Fe4473CI‘5CO5Nb1278MD11,2015,8B5,9)97ZI'3 5,22 1,29 —3,93 - - -
(Fe4473CI‘5CO5Nb1278MI111,201578B579)96ZI'4 6,90 0794 —5,96
( )
( )
( )
( )

Fey 3Cr5CosNbig gMnyq,2Ci5,8B5,9)99Ti1 - - - 0,94 0,20 -0,74
Fey4,3Cr5CosNbi2 gMnqq,2C15,8B5,9)08Tia - - - 1,87 069 -1,18
Fey4,3Cr5CosNb12 gMniq,2C15,8B5,9)97Ti3 - - - 2,81 1,30  -1,51
Fey4,3Cr5CosNb1o gMniq 2C15,8B5,9)06 Tig - - - 3,75 1,37 -2,38
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7 Entwicklung von in-situ Glasmatrixkompositen

Die Stabproben der mit Zirkonium und Titan modifizierten Legierungen sind vollstan-
dig kristallin. Sie zerbrechen direkt nach der Erstarrung in der Kupferkokille in viele
kleine Stiicke. Nur Bandproben lassen sich teilamorph herstellen. Dabei bildet sich ein
Geflige aus amorpher Matrix mit darin eingelagerten Zirkonium- und Titankarbiden.
Beide Gefiigebestandteile sind mittels Rontgendiffraktometrie nachweisbar. Abbildung 7.3
zeigt Rontgendiffraktogramme der Bandproben der mit 1-4 at.% Zirkonium oder Titan
modifizierten Legierung (Feyq 30Crs00C0500M012.80Mni1.20C1580B5.90) 100 (T, Zr)x. Es ist
zu erkennen, dass das Gefiige der Legierungen aus einem amorphen und einem kristallinen
Anteil besteht. Der kristalline Anteil kann als ZrC bzw. TiC identifiziert werden. Mit
zunehmendem ZrC- bzw. TiC-Gehalt verstéirken sich die Intensitaten der Karbidreflexe.
Bei der Untersuchung der thermischen Eigenschaften wurde festgestellt, dass sich das prin-
zipielle Kristallisationsverhalten durch die Modifikationen mit Zirkonium und Titan kaum
andert (Abb.7.4-7.5). Nach dem Glasiibergang folgen drei bis vier exotherme Reaktionen,
welche in ihrer Art den in Kapitel 6 dargelegten Karbidbildungsreaktionen entsprechen.
Im Fall der Zr-Modifikation wurde gefunden, dass mit steigendem Zirkoniumgehalt die
Glasiibergangstemperatur von 812 K auf 797 K sinkt und die Kristallisationstemperatur T4
von 1025 K auf 1078 K steigt. Fiir die mit Titan modifizierte Legierung ist eine Korrelation
zwischen dem Titangehalt und T,; und Ty erkennbar. Beide Temperaturen fallen mit
steigendem Titangehalt. Fiir Ty ist dieser Zusammenhang (bis auf die Legierung mit dem
hochsten Titangehalt) auch gegeben .

Beide Elemente wirken auf die Basislegierung Fey 50Crs 00Cos,00M012,80Mn11,20Ci15 80B5.90
entweder senkend auf die Glasiibergangstemperatur (Zr-Modifikation) oder auf die Kris-
tallisationstemperatur (Ti-Modifikation). Damit bestatigt sich die Hypothese, dass diese
Elemente im Vergleich zu Yttrium die thermische Stabilitdt des Glaszustandes und da-
mit die Glasbildungsfahigkeit herabsetzen. Es entstehen durch Rascherstarrung mittels
Meltspinning Komposite aus einer amorphen Matrix und Karbiden. Dieser Gefiigezustand
kann jedoch nicht auf Stabe mit 3 mm Durchmesser iibertragen werden, da die Glasbil-
dungsfahigkeit zu gering ist.

Von Hand durchgefiihrte Biegetests an allen acht Modifikationen der Bander ergeben
kein plastisches Verhalten. Im Gegensatz dazu sind in der Literatur Ergebnisse von Choi-
Yim etal. und Kato etal. veroffentlicht, die zeigen, dass mit Hilfe von ZrC und TiC
Verbesserungen hinsichtlich der Plastizitéit erreichbar sind [CY97, Kat00]. Diese Ergeb-
nisse beziehen sich jedoch auf Zirkoniumbasislegierungen, deren intrinsische Sprodigkeit

wesentlich geringer ist.
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7 Entwicklung von in-situ Glasmatrixkompositen

*ZrC
Zr=0,94 m.%
N (Soll: 4,00 at.% / 6,90 m.%)
m Zr=1,29 m.%
3 (Soll: 3,00 at.% / 5,22 m.%)
e Zr=0,96 m.%
B (Soll: 2,00 at.% / 3,50 m.%)
§
£
Zr=0,04 m.%
(Soll: 1,00 at.% / 1,77 m.%)
30 80 COKG 90
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Ti=1,37 m.%
(Soll: 4,00 at.% / 3,75 m.%)

Ti=1,30 m.%
(Soll: 3,00 at.% / 2,81 m.%)

Ti=0,69 m.%
(Soll: 2,00 at.% / 1,87 m.%)

Ti=0,20 m.%
(Soll: 1,00 at.% / 0,94 m.%)

Intensitat [w.E.]

Abb. 7.3: Rontgendiffraktogramme der mit a) Zirkonium und b) Titan modifizierten
Legierung (Fe44,3oCT5,00C05,00M012,80MH11,20015,8035,90)100-X(ZY, Ti)x
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Abb. 7.4: DSC Kurven der mit Zirkonium modifizierten Legierung (Fesy 30Crs00Cos 00
M012,80Mn11,20Cl5,80B5,90)100—xzrx

Ti=1,37 m.%

Ti=1,30 m.%
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Abb. 7.5: DSC Kurven der mit Titan modifizierten Legierung (Fess 30Crs00Cos5 00
Mo12,80Mni1,20C15,80B5,90) 100-x Tix
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7 Entwicklung von in-situ Glasmatrixkompositen

Tab. 7.3: Thermische Kennwerte der mit Zirkonium und Titan modifizierten Legierung
(F€44,30CT5,00005,00M012,80M1111,20015,80]35,90)100-X(Ti, Zr)x

Zr-Gehalt Ti-Gehalt Tg Txl TX2 TX3 TX4

[m.%)] [m.%)] K K K K K
1,29 - 797 854 891 945 1078
0,96 - 801 852 877 945 1051
0,18 - 800 851 890 941 1035
0,04 802 848 866 936 1025

- 1,37 787 835 883 927 954
- 1,30 815 840 883 924 -
- 0,69 810 844 883 926 -
- 0,20 805 849 888 935 1040

7.2 NbC-Glasmatrixkomposite

Auf dem Gebiet der Zirkonbasislegierungen gibt es Untersuchungen von Kiihn et al.,
in denen gezeigt wurde, dass mit Hilfe von Niob eine hochschmelzende kristalline Pha-
se in der amorphen Matrixphase ausgeschieden werden kann. Durch diese niobreiche
Phase gelang es, die plastischen Eigenschaften von amorphen Zirkonbasislegierungen zu
verbessern [Kue04]. Auf Grundlage dieser Uberlegung entstand die Idee, die Legierung
(Feyq 3Cr;Cos Moy sMnyy 9Ci5 8Bs5 9)9s 5 Y15 mit Niob zu modifizieren. Als Substitutions-
element wurde Molybdan ausgewahlt, da Molybdéan, wie aus Kapitel 6 bekannt, neben
Yttrium den grofiten Einfluss auf die Glasbildungsfihigkeit hat und eines der Hauptele-
mente der Legierung ist. Wird der Molybdangehalt reduziert, reduziert sich ebenfalls die
Glasbildungsfahigkeit und somit erhoht sich die Mdéglichkeit fiir eine hochschmelzende
Primérkristallisation. Der komplette Austausch von Molybdan durch Niob in Form der Le-
gierung (Feyq 3Cr5CosNbyo sMny; 2C158B5.9)0s 5 Y15 fiihrt zu einer extremen Erhohung der
Schmelztemperatur was zur Folge hat, dass die Legierung im Induktionsschmelzverfahren
selbst bei 1800°C nicht giebar ist. Wird Molybdén zu einem Viertel durch Niob ersetzt
bleibt die GieBbarkeit erhalten.

Abbildung 7.6 zeigt eine rasterelektronenmikroskopische Aufnahme eines Stabquerschnitts
der Legierung [Feyy 3Cr5Cos(Mo7sNbis) 12,61 Mni1 2C158B59]es,5Y1,5. Es ist eine graue Ma-
trixphase und eine darin eingebettete helle Phase zu erkennen. EDX-Messungen zeigen
einen hohen Niobanteil in der hellen Phase. Eine Rontgenbeugungsmessung iiber den

Querschnitt dieser Probe offenbart, dass das Gefilige aus einer amorphen Matrix und

Niobkarbid besteht (Abb.7.7).
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Abb. 7.6: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen der Legierung Feys 63Cry 93C04 93
(Mo75Nby5)12,6:Mn11,03C1556 Bss1Y15. a) Gesamter Querschnitt der Stabprobe mit 3 mm
Durchmesser. b) VergroBerter Ausschnitt aus Teilbild a)
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Abb. 7.7: Rontgendiffraktogramm der Legierung Feys 63Cry,93C04,93(M075Nb15)12,61Mni11,03C15 56
Bss1Y15 (Stabprobe mit 3mm Durchmesser)
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Abb. 7.8: Freie Bildungsenthalpien der Phasen Cry3Cg, ZrC, TiC, NbC, MoC und Fe3C
von 0-1200°C [www09a)
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7 Entwicklung von in-situ Glasmatrixkompositen

Ursache fiir die NbC-Bildung ist, wie schon im Abschnitt 7.1 anhand der mit Zirkonium und
Titan modifizierten Legierungen beschrieben, die hohe Schmelztemperatur (Ts~3600°C)
und die Freie Bildungsenthalpie von NbC. Abbildung 7.8 zeigt die Freie Bildungsenthalpie
verschiedener Karbide. Das Karbid NbC hat zwar eine niedrigere Bildungsenthalpie als
TiC oder ZrC, jedoch ist sie immer noch ca. sieben mal grofer als die des FesC oder MoC.
Obwohl Cry3Cg die hochste hier aufgefithrte negative Bildungsenthalpie besitzt, wird es
aufgrund der Komplexitat der Elementarzelle und der niedrigeren Schmelztemperatur
(Tg~1576°C) nicht als Primérphase gebildet (Tab. 6.2). Mechanische Messungen an Proben
dieser Legierung ergaben Festigkeiten von 3067 MPa £450 MPa bei elastischen Dehnungen
von 1,55+0,26 % und einem E-Modul von 224+15 GPa. Plastische Verformungen sind

nicht vorhanden.

7.3 Silber- und Kupfer-Glasmatrixkomposite

Wie im Kapital 5 dargestellt, ist es nicht moglich die Legierung (Feqy 30Crs,00Cos,00Mo12 80
Mny1.20Ci15,.80B5.90)9s,5 Y1 5 mittels Warmebehandlung teilweise in a-Fe zu kristallisieren.
In Kapitel6 wurde eine Losung gefunden, durch Legierungsmodifikation ein Kompo-
sit aus amorpher Matrix und a-Eisen herzustellen. Jedoch war dieses Gefiige nur in
Band-/Splatproben realisierbar. Die Abschnitte 7.1-7.2 zeigen weitere Moglichkeiten der
Kompositherstellung, aber auch diese verbessern nicht die Plastizitat.

Mit dem Ziel eine duktile metallische Phase in das Gefiige der Legierung (Feyq 30Crs 00Cos 00
Mo12.80Mn11 20C15.80B5.90)9s,5 Y1,5 zu integrieren, wurde diese Legierung mit Silber und Kup-
fer modifiziert. Beide Elemente bilden keine Karbide und Boride und sie weisen gegeniiber
den Elementen Eisen, Chrom, Kobalt, Molybdan und Mangan eine positive Mischungsent-
halpien auf, d.h. sie sind im Gleichgewichtszustand nicht mit diesen Elementen mischbar
(Tab.7.4). Da die Legierungen jedoch mittels Kupferkokillenguss rasch erstarrt wurden,

ist eine teilweise Loslichkeit denkbar.

Tab. 7.4: Mischungsenthalpien der Elemente Eisen, Chrom, Kobalt, Molybdan, Mangan
und Yttrium mit Silber und Kupfer [kJ/mol][dB8§]

Element Fe Cr Co Mo Mn Y

Ag +28 +27 419 +37 +13 -29
Cu +13 +12 +6 +19 +4 -22
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7 Entwicklung von in-situ Glasmatrixkompositen

7.3.1 Silber-Glasmatrixkomposite

Der Legierung (Fesy 30Crs,00C05,00M012,80Mn11.20C15,80B5,90 )98 5 Y1,5 wurde mittels Lichtbo-
genschmelzen mit jeweils 0,5 at.% bzw. 1,0 at.% Silber legiert. Anschlieffend sind aus diesen
Vorlegierungen Stabe und Bander hergestellt worden. Abbildung 7.10 zeigt Rontgendif-
fraktogramme, die aus verschiedene Querschnitten der Stabproben entnommen wurden.
Abbildung 7.10 a zeigt ein Rontgendiffraktogramm mit einem breiten diffusen Beugungs-
maxima wie es typisch fiir amorphe Proben ist. In Abbildung 7.10b sind zusétzlich scharfe
Reflexe zu erkennen, die reinem Silber zugeordnet werden kénnen. Erstaunlicherweise han-
delt es sich bei Abbildung 7.10b um ein Réntgendiffraktogramm einer Probe mit geringem
Silbergehalt (0,5at.%). Weitere Rontgenmessungen an verschieden Proben ergaben, dass
das Auftreten der Silberreflexe nicht mit den zulegierten Silbermengen korreliert. Silber
verteilt sich extrem inhomogen.

Um herauszufinden, ob die Loslichkeit des Silbers von der Abkiihlrate abhéngt, wur-
den auch Bander aus den silbermodifizierten Vorlegierungen hergestellt. Eventuell in der
Schmelze gelostes Silber hat bei diesem Herstellungsprozess weniger Zeit sich aus der
Schmelze zu separieren. Abbildung 7.9 zeigt eingebettete Bandstiicke. Es ist zu erkennen,
dass Silber selbst bei hohen Abkiihlraten von ca. 10° K/s nicht zwangsgelést werden kann.

EDX Messungen ergeben, dass es sich bei der Silberphase um reines Silber handelt.

Abb. 7.9: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahme von Bandstiicken der Legierungen
[(Feqq 3Cr5Cos Mo sMnyq 2Ci5 8Bs5 9)9s 5 Y1 5]100-xAgx mit X=0,5 und 1,0

reines Silber amorphe Phase
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Abb. 7.10: Rontgendiffraktogramme der Legierungen

[(Fe44,3Cr5C05M01278Mn1172C15,8B579)9875 Y175]10()_XAgX mit a) le,o und b) X:0,5
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7 Entwicklung von in-situ Glasmatrixkompositen

7.3.2 Kupfer-Glasmatrixkomposite

Da Silber selbst bei hohen Abkiihlraten wéhrend der Herstellung nicht zwangsgelost werden
konnte, ist anstatt von Silber das Element Kupfer hinzulegiert worden. Es hat gegeniiber
den Elementen Eisen, Chrom, Kobalt, Molybdén und Mangan eine geringere positive
Mischungsenthalpie im Vergleich zu Silber (Tab. 7.4). Demzufolge sollte eine Zwangslosung
von Kupfer besser moglich sein.

Abbildung 7.12 zeigt lichtmikroskopische Aufnahmen der mit 1-2 at.% Kupfer modifizierten
Legierung [(Feqs 30Crs00C05,00M012,80Mn11,20C15,80B5,00) 985 Y1,5]100-xCtix. Im Teilbild 7.12 a
ist ein Querschliff einer Stabprobe abgebildet, der eine fein verteilte kupferreiche Phase
(It. EDX Messungen) in einer amorphen Matrixphase zeigt. Die Teilabbildung7.12b
bildet eine grob verteilte kupferreiche Phase in der gleichen Matrixphase ab. Eine genaue
Quantifizierung der eingelagerten Phase mittels EDX ist nicht moglich, da Kohlenstoff und
Bor nicht genau bestimmt werden kénnen. Untersuchungen an mehreren Querschnitten
innerhalb eines Stabes ergeben, dass auch die kupferreiche Phase nicht homogen im Gefiige
verteilt werden kann. Grobe Phasenanteile finden sich unabhéngig vom Kupfergehalt in

jeder kupfermodifizierten Probe.

exoth. Warmefluss [W/g]
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Abb. 7.11: DSC-Kurve der Legierung [(Fe44,3CI'5CO5M012’8MD11’2015’8B579)98,5Y1’5]ggcug
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(b)

Abb. 7.12: Lichtmikroskopische Aufnahmen der Legierungen
[(Fe44,3Cr5Co5M012,8Mn11’2C1578 B5’9)9875Y1’5]100_XCUX mit X=1 und 2, a) Matrixphase mit
fein verteilter Zweitphase. b) Matrixphase mit grob verteilter Zweitphase
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7 Entwicklung von in-situ Glasmatrixkompositen

Der amorphe Matrixphasenanteil kann mittels DSC-Messung nachgewiesen werden. Ab-
bildung 7.11 zeigt eine DSC Kurve einer Stabprobe (Durchmesser 3mm) der Legierung
[(Feq 3CrsCosMoia sMnyy 9C158B5.9)0s 5 Y1,5)9sCua. Es sind ein Glasiibergang und vier exo-
therme Kristallisationsreaktionen Ty;-Ty4 zu erkennen. Im Vergleich zur unmodifizierten
Ausgangslegierung sind zusétzlich zwei endotherme Reaktionen T.; und Tey enthalten.
Die zugehorigen Temperaturen gibt Tabelle 7.5 an. Die endothermen Reaktionen kénnten
Aufschmelzvorgénge der kupferreichen kristallinen Phase reprasentieren, welche sich mit

der Kristallisationsreaktion der Matrixphase tiberlagern.

Tab. 7.5: Glasiibergangstemperatur Ty, Kristallisationstemperaturen Ty;-Ty4, endotherm.
Reaktionen Tgi-Tgo, Bereich der unterkiihlten Schmelze AT, Solidustemperatur Ty und
Liquidustemperatur T] der Legierung [(Fe4473CI‘5CO5M012’8MH11’201578B5’9)98?5Y175]9801,12
in K

Kenn- Tg Txl Txg TX3 Tx4 Tel Teg ATX TS Tl Trg
werte

813,6 843,9 8957 946,9 1124,2 11139 1124,2 30,3 1355,2 1402,1 0,5803

Druckversuche wurden nur an Staben durchgefiihrt, welche mit 1 at.% Kupfer modifiziert
wurden. Die Probestidbe aus der Legierung, die mit 2at.% Kupfer modifiziert wurden,
zerbrachen wahrend der Erstarrung in der Kokille. Eine Erklarung fiir den Bruch gibt
Abbildung 7.13. Sie zeigt eine rasterelektronenmikroskopische Aufnahme eines Stabquer-
schnitts der Legierung [(Fess 3Cr5CosMoa sMnyg 2Ci58B5.9)0s5Y1,5)0sCus. Es sind Risse,
ein in der Mitte des Querschnitts befindlicher grobkristalliner Bereich (Abb.7.13a) und
ein amorpher Bereich mit fein verteilter kristalliner Phase zu erkennen (Abb. 7.13b). Die
Verteilung von grobkristallinem Bereich (Stabmitte) und amorphem Bereich mit fein
verteilter kristalliner Phase (Stabrand) ist zuféllig und stellt sich in anderen Bereichen des
Stabquerschnitts anders dar. Die in Abbildung 7.13 zu sehenden Risse treten durch innere
Spannungen auf und sind mit der verschieden starken Schrumpfung der kristallinen und
amorphen Phase wahrend der Erstarrung zu begriinden. Die kristalline Phase schrumpft
wesentlich stérker, was am deutlichsten am nahezu kreisformigen Riss um den kristallinen
Bereich im Stabinneren erkennbar ist.

Die Druckversuche an den Stédben (Durchmesser 3 mm), welche mit 1at.% Kupfer modifi-
ziert wurden, ergaben elastische Druckfestigkeiten von bis zu 3300 MPa bei Dehnungen
bis zu 1,65 %. Der E-Modul wurde zu Werten zwischen 206-226 GPa bestimmt. Es konnte
keine plastische Dehnung festgestellt werden. Aufgrund der innerer Spannungen und der
Risse in der Probe sind einige Proben schon beim Einbau in die Druckpriifmaschine
zerbrochen. Deshalb sind die Angaben zur Festigkeit nur als Richtwerte anzusehen, da sie

nicht zuverlassig reproduziert werden konnen.
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kupferreiche kristalline Phase

feinkristalline Kupferphase
in amorpher Matrixphase

O/ kupferreiche kristalline Phase

(b)

Abb. 7.13: Rasterelektronenmikroskopische Abbildung eines Stabquerschliffs der Legie-
rung [(Fe447301"5CO5M01278MH117201578]3579)9875Y1,5]QSCUQ. a) Ubersicht iber den gesamten
Querschnitt. b) Amorphe Phase mit feinkristalliner Kupferphase
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8 Zusammenfassung und Ausblick

Die vorliegende Arbeit beschéaftigt sich mit der strukturellen, thermischen und mechani-
schen Charakterisierung von amorphen und teilamorphen Eisenbasislegierungen. Diese
zeichnen sich im Vergleich zu anderen amorphen Legierungen und kristallinen Eisenbasis-
legierungen (i. A. Stdahle) besonders durch ihre hohe Druckfestigkeit von bis zu 4000 MPa
aus. Leider steht diesem Vorteil die fehlende plastische Verformbarkeit gegeniiber. Diese
ist fiir viele Anwendungsbereiche notwendig, um im Fall der Uberlastung den Bruch des
Bauteils zu verhindern. Hauptursache fiir das sprode Verhalten von amorphen Eisenbasis-
legierungen ist neben den hohen atomaren Bindungskraften die ungebremste Ausbreitung
von Rissen in der amorphen Phase. Verschiedene Arbeiten an amorphen Legierungssys-
temen haben gezeigt, dass sich die Rissausbreitung durch Kompositbildung verzogern
lasst. Dies hat eine Erhohung der makroskopischen plastischen Verformbarkeit zur Folge.
Auf dieser Grundlage wurde die Hypothese aufgestellt, dass sich auch amorphe Eisen-
basislegierungen durch Kompositbildung in ihren plastischen Eigenschaften verbessern
lassen. Unter einer Vielzahl von amorphen Eisenbasislegierungen wurde die Legierung
(Feqq 3Cr;CosMoya sMnyq 2Cy5 8B5.9)9s 5 Y1 5 als Ausgangspunkt fiir die Kompositherstellung
ausgewdahlt. Diese Legierung zeichnet sich vor allem durch ihre sehr gute Glasbildungs-
fahigkeit aus, was sich in einem hohen kritischen Gieldurchmesser von mehr als 1 cm
widerspiegelt. Damit ermoglicht diese Legierung in einem weiten Bereich Zusammenset-
zungsmodifikationen ohne dass die glasige Struktur verloren geht. Diese Modifikationen
bieten die Chance kristalline Phasen in der Glasmatrixphase entstehen zu lassen.

Um Stabproben aus der Startlegierung herzustellen, wurden verschiedene im Institut
verflighare Giefitechniken getestet. Dabei wurde besonderes Augenmerk auf eine geringe
Porositdat der Proben gelegt, da diese die Druckfestigkeit erheblich verschlechtert. Als
geeignetes Giefiverfahren hat sich dabei der Druckguss mittels einer modifizierten Meltspin-
Anlage der Firma Biihler erwiesen. Fiir thermische und strukturelle Untersuchungen
wurden zuséatzlich Band- und Splatproben hergestellt.

Aus der Literatur sind verschiedene Moglichkeiten der Kompositherstellung bekannt. Es
wird zwischen in-situ und ex-situ Methoden unterschieden. In-situ Komposite entstehenden
wéhrend der Erstarrung aus dem Giefprozess oder durch Warmebehandlung der Glasphase.
Ex-situ Komposite werden durch externe Zugabe einer Zweitphase zur Glasphase herge-
stellt. Um entscheiden zu kénnen, welche Prozessroute zur Kompositherstellung fiir die

Startlegierung geeignet ist, wurde diese ausfiihrlich charakterisiert. Dabei wurden folgende
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Erkenntnisse gewonnen:

e Die in der Literatur gemachten Angaben zur Glasbildungsfahigkeit und zum thermi-
schen Verhalten konnen bestatigt werden. Der maximale kritische Giedurchmesser
von 12 mm ist aber nur erreichbar, wenn eine gute Warmeableitung durch die
Kupferkokille gegeben ist. Grofiere Schmelzmassen (z.B. 300 g) heizen selbst grofie
Kupferkokillen sehr stark auf, sodass 10-12 mm dicke Stdbe nur im unteren Stab-
bereich amorph erstarren. Bei geringeren Durchmessern (z.B. 3mm) konnen Stébe

problemlos vollstandig amorph gegossen werden.

o Ex-situ Komposite durch Einpressen einer kristallinen Phase in die amorphe Le-
gierung im Bereich der unterkiihlten Schmelze scheidet als Herstellungsmoglichkeit
aus, da die Viskositéit auf minimal 10° Pas sinkt. Vorteilhaft wiren Viskositéiten im
Bereich von 10*-10° Pas.

 Die Druckfestigkeit der Legierung (Feqy 3CrsCosMoga sMnyy 9Ci58Bs59)9s 5 Y15 wird
in der Literatur mit =3000 MPa angegeben. Eigene Messungen ergeben Druckfestig-
keiten zwischen 1250 MPa und 4250 MPa. Dabei zerfallen die Proben in unzahlige
Teilstiicke mit einer Grofle zwischen 0,01-1 mm. Réntgentomographische Aufnahmen
zeigen, dass die Proben zwar entlang der maximalen Scherspannung unter ca. 45° bre-
chen, aber zuséatzlich treten sekundare Wingcracks auf, die die Proben schlussendlich

in viele Einzelteile zerfallen lassen.

e Durch schrittweise Kristallisation der amorphen Phase entsteht ein Gefiige aus
verschiedenen komplexen Karbiden mit grofien Elementarzellen (Gitterparameter
~10 A). Als erstes kristallisiert die Phase My3(B, C)g mit M=Fe, Cr und Mn. Im
Anschluss bilden sich Moj5(Co, Fe)92Cyg und Moz(Co, Fe)3C. Die Karbide lassen die
Héarte von =1200 HV auf ~1600 HV steigen. Aussagekraftige Druckfestigkeiten in
Abhéngigkeit vom Kristallisationsgrad sind aufgrund der Schwankungsbreite der
Festigkeiten von ~1500 MPa nicht ermittelbar.

Auf Grundlage der gewonnenen Erkenntnisse bei der Charakterisierung der Startlegie-
rung (Feyy 3Cr5CosMoja sMnyg 2Ci58B5.9)0s5 Y15 wurde die Entscheidung getroffen, sich
naher mit dem Einfluss der Hauptlegierungselemente Kobalt, Chrom und Molybdén zu
beschaftigen. Ziel der Untersuchungen war es herauszufinden, wie diese Elemente das
Glasbildungsverhalten und die Kristallisationssequenz beeinflussen, um die Bildung sproder
Karbide/Boride wéihrend einer Warmebehandlung zu vermeiden und gleichzeitig die Glasbil-
dungsfahigkeit zu erhalten. Dazu wurde das System Fe-Co-Cr-Mo-C-B-Y zunéchst auf das
Fe-C-B System reduziert und dann schrittweise wieder zum System Fe-Co-Cr-Mo-C-B-Y

erweitert. Dabei wurde folgendes festgestellt:

e Durch die Anderung der Zusammensetzung der eutektischen Legierung Fegs 5C10B75
in Fe;9Cy5Bg wurde die Bildung der komplexen Karbide Fez(C, B) und Feq3(C, B)g

bei der Erstarrung thermodynamisch begilinstigt. Dies hat zur Folge, dass sich
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kristallographisch einfache Strukturen, wie das kubisch raumzentrierte a-Fe bzw.
das kubisch flaichenzentrierte ~-Fe, nicht bilden. Die bevorzugte Bildung komplexer
Kristallstrukturen unterstiitzt die Glasbildungsfahigkeit.

e Der Austausch von 2at.% Eisen durch Yttrium in der Legierung Fe;oCi5Bg fiithrt
zu einer quaternaren eutektischen Zusammensetzung Fe;7C15BgY,. Damit wird die
Glasbildungsfahigkeit weiter unterstiitzt und es ist dadurch moglich, diese Legierung

im Meltspin-Verfahren amorph herzustellen.

o Die Modifizierung der Legierung Fe;7;C15B¢Y2 mit Kobalt, Chrom und Molybdéan
verbessert die Glasbildungsfihigkeit weiter. Kobalt wirkt forderlich, da es die Solidus-
und Liquidustemperatur absenkt. Chrom erhéht hauptséchlich die Glasiibergang-
stemperatur T,. Das Legierungselement Molybdén vereint die beiden positiven
Eigenschaften von Kobalt und Chrom auf die Glasbildungsfahigkeit, da es sowohl

die Solidus- und Liquidustemperatur senkt als auch T, erhoht.

o Wird das amorphe System Fe-Co-Cr-Mo-C-B-Y mit einer Heizrate von 20 K/min
bis zum Schmelzpunkt aufgeheizt, fordern die Elemente Kobalt und Chrom die
Bildung der Phasen My3(C, B)g und a-Fe. Ist ein hoher Chromgehalt vorhanden,
entsteht als erstes Mas(C, B)g und im Anschluss a-Fe. Bei hohen Kobaltgehalten
entstehen diese beiden Phasen gleichzeitig. Besonders Kobalt verringert aufgrund der
Forderung der a-Fe Kristallisation die Glasbildungsfahigkeit. Molybdén verringert
bzw. unterdriickt die Kristallisation die a-Phase. Es formen sich komplexe Karbide
mit der Zusammensetzung Fey3(C, B)g, MoszFesC und MojsFeqsCig wobei Feqs(C, B)g
als erstes kristallisiert. Die Bildung dieser komplexen Karbide wirkt positiv auf
die Glasbildungseigenschaft. Die Zusammensetzung Fey,sCo15Mo14C15BgYs fithrt
aufgrund des Molybdéangehaltes zu einer hohen Glasbildungsfahigkeit (kritischer
GieBdurchmesser >3mm) und gleichzeitig aufgrund des Kobaltgehaltes zur priméren
Kristallisation von a-Fe wiahrend der Wéarmebehandlung. Somit ermoglicht diese
Legierung die Kompositherstellung aus amorpher Matrixphase und duktiler a-Fe
Phase. Die Kristallisation der a-Phase ist jedoch nur aus rasch erstarrten Proben
(Bénder/Splats) dieser Legierung moglich. Amorphe Massivproben (Durchmesser

>1mm) haben trotz gleicher amorpher Struktur ein anderes Kristallisationsverhalten.

Da sich mit den bereits acht Legierungselementen keine ausreichenden Moglichkeiten
zur Kompositbildung bieten, wurde nach weiteren Elementen gesucht, die die Bildung
einer kristallinen Phase in der amorphen Matrix erlauben. Als geeignete Kandidaten
erschienen die Elemente Zirkonium, Titan, Niob, Silber und Kupfer. Als erstes wurden
Zirkonium und Titan im Austausch zu Yttrium eingesetzt. Beide Elemente weisen ebenfalls
eine hohe Sauerstoffaffinitat auf und koénnen deshalb genau wie Yttrium als interner
Sauerstoffgetter wirken. Somit unterdriicken sie die heterogene Keimbildung. Jedoch sind

ihre Atomdurchmesser kleiner, was zu weniger Gitterstorungen wahrend der Erstarrung
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fithrt und somit die gewiinschte Teilkristallisation begiinstigt. Im Ergebnis haben Zirkonium
und Titan im Bandmaterial die Bildung eines Komposits aus amorpher Matrixphase und
ZrC und TiC ermoglicht. Fiir Massivmaterial reicht die Glasbildungsfihigkeit nicht aus.
Aus der Literatur ist bekannt, dass Kabide die plastischen Eigenschaften von amorphen
Zirkoniumbasislegierungen verbessern konnen. Fiir die untersuchte Eisenbasislegierung
(Feqq 3CrsCosMoyo sMni1 9C158B5.9)0s.5 Y15 trifft dies nicht zu.

Durch den Austausch von 3,2 at.% Molybddan mit Niob in der Legierung
(Feyq 3Cr;Cos Moy sMnyy 2Ci58B59)9s 5 Y15 wurde ein weiterer Komposit hergestellt. Er
besteht aus amorpher Matrixphase und NbC. Dieser Verbund lésst sich als Band und
Stabmaterial herstellen. Druckversuche zeigen eine hohe Festigkeit von mehr als 3000 MPa

jedoch keine plastische Verformung.

Die Elemente Silber und Kupfer wurden fiir die Kompositbildung ausgewéhlt, da sie eine
positive Mischungsenthalpie zu den restlichen Elementen (aufier Yttrium) der Legierung
(Feqq 3Cr5Co5Mo012,8Mny1 9C158B5 9)0s 5 Y1,5 haben und demzufolge eine separate Phase in
der amorphen Legierung bilden, welche im Rahmen der Untersuchungen nachgewiesen
werden konnte. Es entstanden Komposite aus amorpher Matrix und Silber bzw. einer
kristallinen Kupferphase. Silber verteilt sich aufgrund der sehr hohen positiven Mischungs-
enthalpie sehr inhomogen in der amorphen Phase. Kupfer kann zwar besser aber ebenfalls

nicht gleichméfig iiber das amorphe Volumen verteilt werden.

Die Aufgabenstellung, Komposite aus einer amorphen Eisenbasislegierung und einer kristal-
linen Phase herzustellen, konnte erfiillt werden. Mittels geeigneter Legierungsmodifikation
und Warmebehandlung sind verschiedenste Komposite entstanden. Sie wurden hinsicht-
lich ihrer strukturellen, thermischen und mechanischen Eigenschaften charakterisiert und
bewertet. Plastische Verformung konnte trotz Kompositbildung aufgrund der extremen
intrinsischen Sprodigkeit bisher nicht erreicht werden und stellt weiterhin fiir die Zukunft
eine Herausforderung dar. Die gezeigten Wege sind Voraussetzung fiir weitere Arbeiten in
denen nicht mehr die Art der kristallinen Phase sondern der Einfluss der Phasengrofie und

—verteilung im Vordergrund stehen sollte.
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