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1 Einleitung

In den letzten Jahren hat die Mikrosystemtechnik fiir eine Vielzahl industrieller
Anwendungen stark an Bedeutung gewonnen. Der Trend der stindigen Miniaturisierung
bestehender, aber auch die Entwicklung neuer Produkte erweitern enorm die Anwen-
dungsfelder der Mikrosystemtechnik als eine Querschnittstechnologie in allen Lebens-
bereichen: In der Informationstechnik und Sensorik werden z.B. mikrooptische
Komponenten [Her97] zur Dateniibertragung [z.B. Ehr02, Hes01] bzw. als Mikrospek-
trometer [z.B. Mor06] eingesetzt. In der chemischen und thermischen Verfahrens-
technik werden Mikrowédrmetauscher und Mikrovermischer verwendet, bei denen die
Wirme- und Stoffiibergdnge in Mikrostrukturapparaten auf Grund der sehr kleinen
Stromungskanile effizienter erfolgen, als in konventionellen Anlagen [z.B. Bral07].
Auch die Medizintechnik profitiert, besonders im Bereich der minimalinvasiven

Chirurgie, von Entwicklungen in der Mikrotechnik [z.B. BraH03, SchA06].

Als Fertigungstechnologien werden derzeit hauptsachlich Verfahren eingesetzt, welche
die Herstellung von nur zwei- bis zweieinhalbdimensionalen Mikrokomponenten
ermoglichen (z.B. Stereolithographie) [Bec86, Geb07, Men05]. Somit wird jedoch das
Einsatzgebiet der Mikrobauteile stark eingeschrinkt, da nur wenige Werkstoffe (z.B.
Silizium) mikrostrukturierbar sind. Um die aktuellen Bediirfnisse der Industrie zu
erfiillen, werden aber mechanisch, thermisch und chemisch hochbelastbare dreidimen-
sionale Mikrobauteile benoétigt, die eine Variation der Werkstoffpalette ermoglichen

und sich in unterschiedlichen Seriengréf3en herstellen lassen.

Aufgrund des dargelegten Forschungs- und Entwicklungsbedarfs wurde der Sonder-
forschungsbereich 499 (SFB 499), in dessen Rahmen die vorliegende Arbeit entstand,
gegriindet. Das Ziel des SFB 499 ist die Erarbeitung der wissenschaftlichen Grundlagen
fiir die Entwicklung einer durchgehenden und stabilen Prozesskette zur Herstellung von
urgeformten Mikrobauteilen aus metallischen und keramischen Werkstoffen. Die
Prozesskette wird ganzheitlich betrachtet, beginnend mit der Konstruktion iiber die
Produktionsvorbereitung und Fertigung bis hin zur priaventiven und operativen

Qualitdtssicherung. Dieses Gesamtziel wird anhand der Verfahren Mikropulverspritz-
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giefen und Mikroguss flir die Herstellung miniaturisierter, dreidimensionaler Bauteile
aus keramischen und metallischen Werkstoffen in mittleren bis grofen Stiickzahlen
verfolgt. Entsprechend der Prozesskette ist der Sonderforschungsbereich in die vier
Projektbereiche, ,,Entwicklung®, ,,Prozessvorbereitung®, ,,Produktion* sowie ,,Werk-

stoff- und Bauteilverhalten gegliedert.

Im Folgenden werden Methoden und Ergebnisse vorgestellt, welche im Teilprojekt D1,
das zum Projektbereich des Werkstoff- und Bauteilverhaltens zugeordnet ist, entstanden
sind. Das Ziel dieses Teilprojektes und der vorliegenden Arbeit ist die Erstellung von
Prozess-Gefiige-Eigenschafts-Beziehungen fiir das Urformen von hochbelasteten
Mikrobauteilen. Es wurden Untersuchungen des Gefiiges, der Oberflichentopographie
und der Eigenspannungszustinde von urgeformten Mikroproben aus Zirkoniumoxid
bzw. einer Dentalgoldlegierung durchgefiihrt, die mittels drucklosen Heif3gieBens, bzw.
durch Mikroguss in den parallel laufenden Teilprojekten A3 und C1 bzw. C2 des
SFB 499 am Forschungszentrum Karlsruhe hergestellt wurden. Die Ergebnisse dieser
Untersuchungen wurden fiir den jeweiligen Werkstoff mit den aus Teilprojekt D2
erhaltenen mikromechanischen Kennwerten in Form eines Gefiige-Eigenschafts-Mo-
dells zusammengefasst. Dieses Modell soll mittels Optimierung des durch den Herstell-
prozess eingestellten Gefiiges das Erreichen der gewlinschten Festigkeitswerte der

Mikroproben ermoglichen.
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2.1 Pulvermetallurgischer Herstellungsprozess von technischen

Keramiken

Der pulvermetallurgischer Herstellungsprozess der keramischen Werkstoffe setzt sich in
der Regel aus der Priparation des keramischen Ausgangspulvers, der Formgebung tiber
Trockenpressen, SpritzgieBen / Extrudieren oder Schlickerguss und der Verdichtung
(auch Brand bzw. Sintern genannt) zusammen. Anschliefend findet eine Endbear-
beitung des Produktes statt [Kri92, Mic94, Sal07]. Eine schematische Darstellung der

Prozessschritte ist Abbildung 2.1 zu entnehmen.

Praparation des keramischen
Ausgangspulvers

l

Formgebung

l

Sintern

Abbildung 2.1: Prinzipielle Prozessschritte des pulvermetallurgischen Herstellungs-
verfahren von keramischen Werkstoffen [nach Kri92]

Da in dieser Arbeit die Formgebung tiber NiederdruckspritzgieBen (auch HeiB3gieBen
genannt) eine wesentliche Rolle spielt, wird dieses Verfahren im Makro- und Mikrobe-

reich im Folgenden detailliert beschrieben.
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2.1.1 Heiflgielen im Makrobereich

Beim SpritzgieBen im Makrobereich wird in der Literatur zwischen dem Hochdruck-

spritzgieen (auch SpritzgieBen genannt) [GerR97, GerR05] und dem Niederdruck-

spritzgieBen (auch HeiBgieBen genannt) [LenR95a] unterschieden. Die wesentlichen

Unterschiede zwischen den beiden Verfahren, die Tabelle 2.1 zu entnehmen sind,

machen die sich einander ergdnzenden Anwendungspotenziale von Hochdruck- und

NiederdruckspritzgieBen deutlich [BauW04, LenR95a, Mar99].

Tabelle 2.1: Wesentliche Unterschiede zwischen Hochdruck- und Niederduckspritz-
giefsen (Heif3giefsen) [nach BauW05, LenR95a, LenR(02]

Merkmal Hochdruckspritzgieflen HeiflgieBen
Bindemittel Thermo- oder Duroplaste Paraffine, Wachse
Viskositét 100 - 1000 Pa's 1-20Pass
(viskos schmelzender (diinnflissiger Feedstock)
Feedstock)
Verarbeitungstemperatur 120 - 200°C 60 - 100°C
Spritzdruck > 50 MPa 0,2 - 5 MPa
Griinfestigkeit mittel gering
Werkzeugverschleifl hoch gering
Werkzeugkosten hoch niedrig
Seriengrofle GroBserien Prototypen und Kleinserien

Das HeifligieBen wurde von Gribowski in der ehemaligen Sowjetunion erfunden

[GriP56]. Dieses thermoplastische Formgebungsverfahren basiert darauf, dass das ver-

wendete keramische Pulver durch Zugabe von Paraffin bzw. Wachs in einen flie-

fahigen Zustand gebracht wird. Die Prozessschritte des HeiflgieBens sind in Abbildung
2.2 schematisch dargestellt [LenR95a, LenR99].
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Pulver

Bindemittel + Additive

Angusse,
Massereste

Plastifizieren

| Beheizte Kugelmiihle |

Planetenrihrer

l

Feedstock

l

HeillgielRen

l

Granling

l

Entbindern

l

Braunling

l

Sintern

HeilRgielRanlage

Entbinderofen

Sinterofen

l

Nachbearbeiten

Fertigteil

Abbildung 2.2: Schematische Darstellung der Prozessschritte beim Heifigieffen der
keramischen Werkstoffe im Makrobereich [nach LenR95a]

Im Gegensatz zum SpritzgieBen werden beim Hei3gieBen ausschlieBlich Parafine und

fliissig schmelzende Wachse als Bindermittel eingesetzt. Der Binder darf nicht mit dem

Pulverwerkstoff reagieren und dessen Anteil muss mdglichst niedrig gehalten werden,

da dieser nach der Formgebung durch thermische Prozesse wieder ausgetrieben werden

muss [Hau93, LenR95a, Lin88, Mar99].
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Die thermoplastischen Bindemittelkomponenten werden durch HeiBmischen dem kera-
mischen Pulver in beheizten und evakuierbaren Kugelmiihlen bzw. Intensivriihrern
zugefiihrt [Miy86]. Die Zugabe von grenzflichenaktiven Substanzen (Benetzungs-
mittel) verbessert die Benetzbarkeit des keramischen Pulvers durch den Binder und
ermOglicht somit hohere Feststoffgehalte [Sal07]. Zusétzlich werden weitere Zusatz-
stoffe wie z.B. Sinteradditive als Verdichtungshilfsmittel oder Dispergiermittel zur
Deagglomeration hinzugefiigt. In diesem Arbeitschritt findet eine Plastifizierung des
keramischen Pulvers statt und es entsteht ein sogenannter HeiflgieBschlicker (auch
Formmasse oder Feedstock genannt) mit einer Viskositdt von 1 - 20 Pa‘'s. Dieser muss
homogen (ohne Entmischungen), porenfrei (ohne Lufteinschliisse) und schlierenfrei
(ohne Dichteunterschiede durch lokal erstarrte Massepartikel) sein [Dob77, LenR95a,
Lin88].

Bei den Temperaturen oberhalb des Schmelzpunktes des Binders (60 - 100°C) erfolgt
im néchsten Schritt direkt aus dem schmelzfliissigen Zustand das HeiB3gieBen. Dabei
wird der Feedstock in speziellen Formgebungsaggregaten durch relativ geringe Druck-
beaufschlagung von 0,2 - 5 MPa in die kalte Metallform gefordert, wodurch der so-
genannte Griinling entsteht [LenR95a, Pel81, Zhu91].

Im néchsten Arbeitsschritt erfolgt die Entbinderung des Griinlings. Der Binder wird
iiberwiegend mit Hilfe einer saugfihigen Pulvereinbettung (z.B. gebrannte, pordse
Tonerde) ausgetrieben. In der ersten Entbinderungsstufe bei Temperaturen oberhalb des
Schmelzpunktes wird der fliissige Binder von der Pulvereinbettung aufgesogen.
Wihrend der zweiten Phase verdampfen das Bindemittel aus der Pulvereinbettung und
ein Grofiteil der restlichen Binderbestandteile aus dem Griinling. Somit entsteht ein
sogenannter Braunling. Dieser soll weiterhin kleine Mengen des Bindermittels von ca.
3 Masse-% enthalten. Die dadurch resultierende Festigkeit des Braunlings ermoglicht
die weitere Handhabung. Bei flachen Bauteilen kann die Entbinderung statt in einer Pul-

vereinbettung auf pordsen, saugfahigen Platten durchgefiihrt werden [LenR95a, Pel81].

Durch das Sintern im ndchsten Schritt werden die Pulverpartikel fest miteinander ver-
bunden. Die Vorgidnge beim Sintern keramischer Korper sind sehr komplex und laufen
je nach Reinheit, Korngréfe, Packungsdichte und Brennatmosphére unterschiedlich

schnell ab. Durch die Vorgidnge beim Sintern findet eine Verfestigung und Verdichtung
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des Bauteils statt, die sich auch in einer Abnahme der Porositit dullert. Dieser Prozess
bewirkt insgesamt eine Volumenabnahme, auch Schwindung genannt, die bei verschie-
denen keramischen Werkstoffen sehr unterschiedlich sein kann. Das Sintern findet bei
definierten Zeiten, Temperaturen und einer geeigneten Atmosphire in Sinterdfen statt.
Werden die Parameter nicht eingehalten, fiihrt das zu erh6hten inneren Spannungen, zu
Fehlern im Endprodukt bzw. zu unzureichenden mechanisch-technologischen Eigen-

schaften [BREO3].

Die durch HeillgieBen hergestellten Bauteile weisen nach dem Sintern eine sehr gute
Oberflichenqualitét auf, so dass eine Nachbearbeitung wie Schleifen oder Polieren, oft
selbst an den Funktionsflachen, nicht notwendig ist. Zusitzlich ermdglicht die nieder-
viskose Konsistenz des Feedstocks Bauteile mit einer Wandstirke bis zu wenigen
Zehnteln Millimeter herzustellen, was mit anderen Formgebungsverfahren nicht erreich-

bar ist [LenR95a, LenR02, Pel81].

Das HeigieBverfahren ist besonders fiir Klein- und Mittelserien kompliziert geformter
Keramikbauteile, die sich nach den iibrigen Formgebungsverfahren nicht oder nur mit
Einschrinkung herstellen lassen, geeignet [BauWO05, LenR95b]. Das Verfahren wird
bereits zur Herstellung von Bauteilen aus Stahl bzw. Hartmetall eingesetzt [LenR99,

ReiMO02].

2.1.2 Rapid Prototyping im Makrobereich

Da in dieser Arbeit das Heillgiefen als ein Arbeitsschritt im Rahmen einer sogenannten
indirekten Rapid Prototyping Prozesskette durchgefiihrt wird (siehe Kapitel 4.1), wird
auf das Fertigungsverfahren Rapid Prototyping in folgenden Abschnitten kurz einge-

gangen.

Rapid Prototyping bezeichnet die Anwendung der Technologie der generativen Ferti-
gungsverfahren zur Herstellung von Modellen und Prototypen, also von physischen
Bauteilen ohne Produktcharakter. Ziel ist es, sehr schnell moglichst einfache, aber
beziiglich einzelner Produkteigenschaften aussagekriftige Modelle herzustellen und
damit moglichst friihzeitig einzelne Produkteigenschaften abzusichern. Rapid Proto-
typing erlangt iiberall dort zunehmende Bedeutung, wo Bauteile in Systemlosungen

integriert sind, die sich in einer schnellen Entwicklung befinden. Wenn die Herstellung
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eines Prototypen nicht im generativen Prozess abgeschlossen wird, sondern auf einen
generativ gefertigten Modell aufbaut, wird der Gesamtprozess als ,,Indirektes Rapid

Prototyping* bezeichnet [Geb07, LenR97].

Die Fertigung von physischen Bauteilen erfolgt bei generativen Fertigungsverfahren
unmittelbar aus Computerdaten, die in der Regel aus 3D-CAD-Konstruktionen stam-
men. Zur Generierung eines Bauteils wird das CAD-Modell mit mathematischen
Methoden in Schichten gleicher Stirke geschnitten. Diese virtuelle Schichtinformation
wird in einer generativen Fertigungsanlage in physische Schichten umgewandelt und
die Einzelschichten werden zum vollstindigen Bauteil aufeinander gefiigt. Die Form-
gebung jeder Schicht erfolgt in der x-y-Ebene. Die dritte Dimension entsteht nicht als
kontinuierliche z-Koordinate sondern durch das Aufeinanderfiigen der Einzelschichten.
Generative Verfahren sind deshalb streng genommen 2 2 D-Verfahren. Eine konti-
nuierliche z-Konturierung (Formgebung) wird heute nur mit Schichtfrasverfahren
erreicht. Abhéngig vom Verfahren geschieht die Verbindung zwischen den Schichten
wihrend der Generierung der neuen Schicht oder nach deren Fertigstellung [Geb07,

Phao1].

Zur Herstellung eines Modells sind fiir das Rapid Prototyping folgende Verfahren

relevant:
e Polymerisation - Stereolithographie,
e Sintern/Selektives Sintern - Schmelzen im Pulverbett,
e Schicht-Laminatverfahren,
e Extrusionsverfahren - Fused Layer Modeling,
e Three Dimensional Printing [Geb07].

Die Stereolithographie, die auch in dieser Arbeit zur Herstellung von Ausgangsmodel-
len eingesetzt wurde (siche Kapitel 2.1.4) stellt das erste kommerzialisierte Verfahren
dar und ldsst sich beziiglich vieler Aspekte auf andere Verfahren iibertragen. Die
Stereolithographiemaschinen bestehen aus einem Behilter mit fliissigem Monomer, der
Bauraum und meist auch Vorratsbehélter ist, einer in z-Richtung in diesem Behélter
verschiebbaren Bauplattform und einer Laser-Scanner- oder Projektionseinheit, welche

die aktuellen Schichtinformationen auf die Oberfliche des Harzbades ,,schreibt” oder
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projiziert. Die Plattform trigt das Bauteil und senkt es nach Verfestigung einer Schicht
um eine Schichtstirke ab. Danach wird eine neue Schicht aufgetragen, diese erneut
belichtet und somit verfestigt. Auf diese Weise ,,wichst das Bauteil schichtweise von

unten nach oben [Geb07, Pha0O1].

2.1.3 HeiflgieBen im Mikrobereich

Das Heil3gieBen im Mikrobereich stellt ein im Teilprojekt A3 des SFB 499 entwickeltes
Verfahren dar und basiert auf den Verfahrensschritten des KeramikspritzgieBens bzw.
des HeiBgieBens im Makrobereich. Ahnlich wie im Makrobereich wird auch im Mikro-
bereich beim HeifigieBen im ersten Prozessschritt eine spritzfihige Formmasse, der
Feedstock, hergestellt. Dazu wird dem jeweiligen Keramikpulver eine bestimmte
Menge der niedrigschmelzenden Parafine und Wachse zugegeben [BauW05, Miil0O5b].
Wihrend die Auswahl der Pulver beim Keramikspritzgiefen im Makrobereich iiber-
wiegend nach Kostengesichtspunkten erfolgt, spielt im Mikrobereich die Partikelgrof3e
eine entscheidende Rolle. Um eine ausreichende Prizision bei der Abformung von
feinen Details zu erreichen, werden hierfiir Submikrometerpulver eingesetzt [BauW04,

Miil05a].

AnschlieBend erfolgt im zweiten Arbeitsschritt die eigentliche Formgebung mittels
HeiBgieBen. Hier sind einige Besonderheiten gegeniiber der makroskopischen Technik
zu beachten. Aufgrund der geringen GroBe der Details konnen die Formeinsitze haufig
nicht mehr durch feinwerktechnische Verfahren hergestellt werden. Bei den Struktur-
groBBen von wenigen Mikrometern bzw. Submikrometern muss auf lithographische oder
atztechnische Verfahren zuriickgegriffen [KniO1, KniO3a] oder eine Laserbearbeitung
[Pf100] durchgefiihrt werden (siehe Kapitel 2.1.4). Aufgrund der hohen Bruchempfind-
lichkeit mikrostrukturierter Griinlinge ist eine stoB- und erschiitterungsfreie Hand-

habung zu gewéhrleisten [BauW04].

Die durch HeifligieBen hergestellten Griinlinge miissen wie auch im Makrobereich
entbindert werden, was durch Ausschmelzen von Wachsen erfolgt. Die nahezu binder-
freien Braunlinge werden anschlieBend zum Fertigteil gesintert [BauWO05]. Generell
konnen beide Verfahrensschritte, Entbindern und Sintern, aufgrund der bei Mikrobau-
teilen im Verhiltnis zum Volumen grofleren Oberfliche schneller und unproblema-

tischer als bei Makrobauteilen durchgefiihrt werden [BauW04].
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Im Gegensatz zur Literatur, wo NiederdruckspritzgieBen hdufig auch als Hei3gieen
bezeichnet wird (siehe Kapitel 2.1.1 und Tabelle 2.1), wird im Rahmen dieser Arbeit bei
der Herstellung der Mikrozahnrdder zwischen dem drucklosen HeifgieBen und dem
NiederdruckspritzgieBen, das unter einem Druck von 1 bis 2 bar stattfindet, unter-

schieden. Die Details konnen Tabelle 6.3 enthommen werden.

2.1.4 Rapid Prototyping im Mikrobereich

Wie in Kapitel 2.1.2 beschrieben, wird fiir die Herstellung von Modellen und
Prototypen im makroskopischen Bereich in groBem Umfang das direkte Rapid
Prototyping (RP) herangezogen. Im Mikrobereich existiert das direkte RP dagegen
bisher ausschlieBlich fiir Kunststoffe, da hier das bevorzugte Verfahren der Stereo-
lithographie eine ausreichende Auflosung bietet, um Details im Mikrobereich prizise
darstellen zu konnen. Das direkte RP Verfahren von keramischen Werkstoffen, z.B. das
Lasersintern, weist in diesem GroBenbereich dagegen Einschrinkungen in den erreich-
baren Details, in den Bauteileigenschaften oder in der Werkstoffvielfalt auf [HanT06].
Aus diesem Grund werden fiir die Herstellung keramischer Prototypen derzeit in der

Mikrotechnik nur indirekte RP Verfahren angewandt.

Die Herstellung der Funktionsmodelle aus hochbelastbaren, keramischen Werkstoffen
basiert auf der im Teilprojekt A3 des SFB 499 optimierten indirekten Rapid Prototyping
Prozesskette, wobei zuerst ein dreidimensionales CAD Design des Bauteils generiert
wird. Anhand des CAD Designs wird ein Ausgangsmodell des Bauteils aus Metall oder
Kunststoff mittels der RP Verfahren (iiberwiegend Stereolithographie) gefertigt, in
Silikonkautschuk eingegossen und mittels des Hei3gieBens repliziert. Die vereinfachte

Darstellung der Rapid Prototyping Prozesskette ist Abbildung 2.3 zu entnehmen.

3D CAD Rapid Silikonform HeiBigiessen Thermische
Prototyping Behandlung

Abbildung 2.3: Rapid Prototyping Prozesskette [BauW02]
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Die negative Silikonform, die durch das Eingieen des Modells entsteht, kann bei
Entbinderung aufgrund ihrer Nachgiebigkeit auch von empfindlichen Strukturen abge-
zogen werden. Selbst Hinterschnitte stellen kein prinzipielles Entformungshindernis
dar, so dass auf eine komplizierte Werkzeuggestaltung verzichtet werden kann
[BauW04, Kni01, Kni03a, Kni03b]. Eine Ubersicht der weiteren Verfahren zur Her-
stellung von keramischen Bauteilen im Mikrobereich (von 1 mm bis pm) ist in [Heu03]

dargelegt.
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2.2 Giellen von Metallen

2.2.1 Grundlagen der Gieflereitechnologie

Die Norm DIN 8580 definiert Gieflen als ein Urformverfahren, in dem aus einem
fliissigen, breiigen oder pastenformigen Zustand ein fester Korper hergestellt wird. Die
Form- bzw. Gielverfahren kénnen im Allgemeinen in zwei Gruppen unterteilt werden,

in Dauerformverfahren und in Formverfahren mit verlorenen Formen.

Die bei den Dauerformverfahren eingesetzten Formen, sogenannte Kokillen, sind
durch ihre mehrmalige Verwendbarkeit gekennzeichnet und werden nur aus metal-
lischen Werkstoffen gefertigt. Dafiir werden sowohl verschleiB3feste, hitze- und zunder-
bestidndige Stdhle, als auch niedrig- oder hochlegiertes Gusseisen oder Kupfer und
Kupferlegierungen eingesetzt. Die Dauerformen enthalten bereits den auf enge MaB-
toleranzen hin bearbeiteten Hohlraum zur direkten Aufnahme der Schmelze und
ermdglichen somit eine Gussfertigung ohne Modelle. Die mit Hilfe von Dauerformen
gefertigten Gussstiicke weisen ein durch rasche Abkiihlung bestimmtes Gussgefiige auf.
Wegen des meist sehr hohen Kostenaufwands fiir die Dauerformen und die maschi-
nellen Einrichtungen ist der Guss in Dauerformen im Allgemeinen nur bei gréferen
Serien wirtschaftlich. Zu den Dauerformverfahren zihlen das Kokillen-, Druck-.

Schleuder-, Strang- und VerbundgieBen [Fri06, Has97, Spu81].

Bei den Formverfahren mit verlorenen Formen, die durch nur einmalige Verwend-
barkeit der angefertigten Giefiformen gekennzeichnet sind, kdnnen entweder Dauer-
modelle oder sogenannte verlorene Modelle fiir die Herstellung der eigentlichen Form
eingesetzt werden. Die Dauermodelle werden nach dem Einformen aus der geteilten
Form herausgezogen und sind daher wiederholt verwendbar. Sie bestehen je nach
Stiickzahl der herzustellenden Formen meist aus Metall, Holz, Kunststoff oder Gips.
Die verlorenen Formen mit einem Dauermodell werden bei Hand-, Maschinen-,

Masken- und Keramikformen eingesetzt.

Die verlorenen Modelle werden aus synthetischen Wachsen, thermoplastischen

Kunststoffen oder Polystyrolschaumblocken hergestellt. Beim sogenannten Fein- oder
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Préazisionsguss werden die verlorenen Modelle aus Wachs bzw. Kunststoff nach
Einformen durch das Erwidrmen (Brennen) der Form ausgeschmolzen. Dadurch entsteht
ein Hohlraum, der mit Schmelze gefiillt wird. Die somit hergestellten Gussteile weisen
gegeniiber anderen GieBverfahren eine hohere MaBgenauigkeit und eine geringere
Oberfldachenrauheit aus [EDEO1, Fac03]. Beim VollformgieBen vergasen die verlorenen
Polystyrolschaummodelle beim direkten EingieBen der Schmelze in die Form. Sowohl
beim FeingieBen als auch beim VollformgieBen wird mit einer ungeteilten Form

gearbeitet [Fri06, Has97, Spu81].

In beiden Féllen, sowohl bei der Anwendung eines Dauermodells als auch eines ver-
lorenen Modells, spielt beim Verfahren mit verlorenen Formen der verfestigte Form-
stoff eine wesentliche Rolle hinsichtlich der Gusstiickqualitit. Aus diesem Grund muss
der Formstoff eine gute Verarbeitbarkeit und eine ausreichende Festigkeit und MaB-
haltigkeit nach der Formgebung sowie beim Abgieen und Erstarren aufweisen. Zu den
weiteren Eigenschaften des Formstoffs gehoren sowohl eine hohe Abbildungs-
genauigkeit, ausreichende Feuerbestindigkeit und Gasdurchldssigkeit als auch keine
oder eine nur unwesentlich nachteilige Wechselwirkung zwischen Formstoff und
GieBmetall. Der Formstoff dient als sogenannter Kreislaufsand nach einer Aufbereitung
zur Herstellung neuer verlorener Formen und soll deshalb problemlos wieder
verwendbar sein. Die verlorenen Formen (auch Kerne genannt) bestehen meist aus drei

Zusatzen:

e cinem mineralischen, feuerfesten, kornigen Grundstoff (GieBereisand), beste-

hend aus Quarz-, Silica-, Chromit- oder Zirkonsand,

e cinem natiirlichen oder chemischen Bindemittel wie z.B. Ton (Bentonit), Gips

oder Kunstharze auf unterschiedlicher Basis,

e Zusidtzen wie Wasser oder Kohlenstaub zur Optimierung der Eigenschaften

[Fri06, Has97, Spu81].

Eine zusammenfassende Ubersicht aller gebriuchlichen Formverfahren ist Tabelle 2.2

zu entnehmen.

Da fiir diese Arbeit das FeingieBen von grofer Bedeutung ist, wird auf dieses Verfahren

in der Makro- und Mikrodimension in den nichsten Kapiteln detailliert eingegangen.
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Tabelle 2.2: Ubersicht der Formverfahren mit verlorenen Formen und Dauerformen

[FriO6]

Formverfahren mit verlorenen Formen Formverfahren mit
Mit Dauermodellen Mit verlorenen Modellen Dauerformen (Kokillen)
Handformen Feingiefen KokillengieBen

Maschinenformen Vollformgiefen DruckgieBBen
Maskenformen Schleudergieflen
Keramikformen Stranggieflen

VerbundgieBen

2.2.2 Feingieflen im Makrobereich

Das FeingieBverfahren, auch Prizisionsgiefen genannt, ist mit hoher Wahrschein-
lichkeit der erste GieBprozess in der Geschichte und wurde schon vor etwa 6000 Jahren
bei der Herstellung von Schmuckstiicken angewendet [Fac03, Hun80]. Allgemein wird
das Verfahren, wie bereits erwéhnt, zur Produktion von Gussteilen mit hoher Ober-
flichenqualitdt und hoher Mallgenauigkeit eingesetzt die nach der Herstellung nicht
mehr bearbeitet werden. Je komplizierter das Gussstiick, desto vorteilhafter ist es, dieses
mittels FeingieBverfahren herzustellen, da dies eine hohe Gestaltungsfreiheit durch den
einteiligen Formenaufbau ermdoglicht. Das FeingieBverfahren ist ein fiir alle Guss-
werkstoffe geeignetes SeriengieBverfahren mit Stiickmassen zwischen etwa 2 g und

9 kg.

Der erste Verfahrensschritt beginnt mit dem Fertigen des kostenaufwendigen Urmodells
(auch Muttermodell genannt) aus Stahl, Messing oder Aluminium mit mdglichst hoher
Genauigkeit und Oberflichengiite durch z.B. Spanen. Das Urmodell ist geteilt und muss
bereits die beim Formen und Gieen auftretenden Volumendnderungen, die werkstoft-
und geometrieabhéngig sind, beriicksichtigen [Fri06, Has97, Spu81]. Das Urmodell ist
fiir die Qualitdt des Endproduktes von fundamentaler Bedeutung und soll deshalb
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moglichst fehlerfrei sein, da sonst die vorhandenen Defekte entlang der ganzen
Prozesskette weiter bis zum Produkt getragen werden. Das Urmodell wird aus Legie-
rungen mit einer hohen Festigkeit, guter Korrosions- und Oxidationsbestindigkeit und
einem hohen VerschleiBwiderstand hergestellt [Fac03], da dieses zur wiederholten
Herstellung einer zwei- oder mehrteiligen Spritzmatrize (Kokille) aus einer schwund-
freien niedrigschmelzenden Legierung (z.B. Pb-Sn-Bi - Legierungen) dient. Die Matrize
wird durch SpritzgieBen in einer Spezialpresse mit dem Modellwerkstoff gefiillt. Die
Modellwerkstoffe (synthetische Wachse bzw. thermoplastische Kunststoffe) miissen bei
Raumtemperatur eine ausreichende Festigkeit ohne erhdhte Sprodigkeit aufweisen, um
eine fehlerfreie Entformung aus der Spritzmatrize zu ermoglichen. Zusétzlich muss eine
manuelle Montage der Modelle mit dem Trichter, den Verteilerstangen und den Léaufen

zu den sogenannten Modelltrauben (Modellbdumen) moglich sein.

Die Modelltraube wird mit einem feinkornigen, hochtemperaturbestindigen Keramik-
iiberzug (Feinschicht), der durch Tauchen aufgebracht wird, versehen. Dieser bestimmt
die Oberfldchenqualitdt des Gussstiicks. Nach dem Abtropfen und Vortrocknen wird die
Modelltraube mit einem hochwertigen feinen Sand bestdubt und dadurch stabilisiert.
Diese Vorgehensweise wird auch als Schalenformverfahren bezeichnet. Durch sechs-
bis zehnmaliges Tauchen und Besanden werden die Schichten aufgebacken, bis bei
einer Schalendicke von 5 bis 8 mm eine nach Erfahrung ausreichende Festigkeit der

Formschale erreicht wird.

Neben dem Schalenformverfahren kann der auf die Modelltraube durch Tauchen aufge-
brachte Keramikiiberzug nach dem sogenannten Kompaktformverfahren [Spu81]
(auch Formblockverfahren [Has97]) stabilisiert werden. Hierbei wird die getauchte und
besandete Modelltraube in eine Formhiilse gestellt und die Hohlrdume zwischen Hiilse
und Traube mit Formstoff ausgefiillt. Dieses Verfahren wird nur noch in kleinem
Umfang angewendet und wird in neueren Literaturquellen wie [Fri06] nicht mehr
erwiahnt. Die Zusammensetzung des Formstoffs wurde bereits im Kapitel 2.2.1 fiir

Formverfahren mit verlorenen Formen beschrieben.

Die Form wird getrocknet und das Wachs bzw. Kunststoff ausgeschmolzen bzw.
verbrannt. Das Ausschmelzen kann auch mittels Wasserdampf erfolgen. AnschlieBend

wird die Form bei einer Temperatur von 650°C bis 1100°C gebrannt (gesintert), um die
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zuriickgebliebenen Reste des Modellwerkstoffs zu entfernen und eine hohere Festigkeit
zu erreichen. Die Schmelze wird aus einem Behélter in die noch heifle, freistehende
Form eingegossen. Die erhohte Temperatur der Form verhindert ein zu schnelles
Erstarren des Gussstiicks und begiinstigt damit das gute Auslaufen auch von sehr
diinnen Querschnitten. Zusétzlich ldsst sich in der warmen Form die Bildung von
Lunkern besser beherrschen. Nach dem Abkiihlen der Gussteile wird die Formmasse
ausgeklopft, die einzelnen Gussstiicke werden von der Traube abgetrennt und die
Angussstellen nachgearbeitet. Je nach Werkstoff und Anwendung kann noch eine

entsprechende Warmebehandlung der Gussteile durchgefiihrt werden.

Hauptanwendung findet der Feinguss bei der Herstellung von mal3genauen Serienteilen
mit glatten Oberflaichen sowie mit einbaufertigen Funktionsflichen bei geringstem Be-

arbeitungsaufwand. Es handelt sich meist um Sonderwerkstoffe [Fri06, Has97, Spu81].
Gussgefiige und Gussfehler im Makrobereich

Das typische Gefiige eines Gussstilicks (Abbildung 2.4) besteht aus drei Zonen, der sehr
feinkornigen, regellos orientierten globular-dendritischen Randzone, der stengelig den-
dritischen Transkristallisationszone (Stengelkornzone) mit starker Vorzugsrichtung und

der grobkornig globular-dendritischen Kernzone mit regelloser Orientierung.

Die heterogene Keimbildung, bei der viele regellose Korner mit dendritischem Aufbau
entstehen, startet zundchst am Rand der GieBform. In Verbindung mit einer weiteren
Abkiihlung, einer durch die freiwerdende latente Erstarrungswédrme bedingten ther-
mischen und im Allgemeinen zusitzlichen konstitutionellen Unterkiihlung, ergeben sich
danach Bedingungen fiir ein dendritisches Wachstum. Dabei findet eine Wachstums-
auslese statt, bei der nur diejenigen Korner weiter wachsen, die in Erstarrungsrichtung
(Richtung Giellformmitte) die groffte Wachstumsgeschwindigkeit aufweisen. Da die
Wachstumsgeschwindigkeit von der kristallographischen Orientierung abhédngt, weisen
die Stengelkristalle eine Vorzugsrichtung auf, die als Gusstextur bezeichnet wird. Jedes
stengelige Korn besteht aus einem Dendrit, der besonders bei hoher Abkiihlgeschwin-

digkeit viele primédre Dendritenarme enthalten kann.
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Abbildung 2.4: Gefiigeausbildung in einem Gussstiick (Randzone I, Transkristallisa-
tionszone 11, Kernzone III) [SchH05]

Die innere globulitische Kernzone wird zumeist von Verunreinigungen verursacht, die
einen hohen Schmelzpunkt aufweisen und sich deshalb in der am lidngsten fliissigen
Zone anreichern. An ihnen findet schlieBlich Keimbildung statt, die zu einem
feinkdrnigen globulitischen Gefiige aus Kornern mit dendritischem Aufbau fiihrt. Das
Ausmal} der einzelnen Zonen héingt entscheidend von den Temperaturverhiltnissen ab.
Bei hohen Giel3- und Giellformtemperaturen 16sen sich die Verunreinigungen auf und
die langsame Abkiihlung fiihrt zur Bildung ganz ausgepriagter Stengelkristalle. Sind
GieB- und GieflSformtemperatur klein, wird eine hohe Keimbildungsrate erzeugt und es

bildet sich dementsprechend eine groBe globulitische Zone [Ber79, Got98, SchHO5].

Die meisten Metalle und Oxide haben im fliissigen Zustand ein groBeres spezifisches
Volumen als im festen Zustand. Entsprechend tritt bei der Erstarrung eine Volumenkon-
traktion auf. Die Folge ist die Ausbildung eines makroskopischen Hohlraums in der
Mitte des Gussstiicks, der als Lunker bezeichnet wird. Zuséitzlich konnen auller den
Makrolunkern zwischen den einzelnen Kornern kleine Hohlrdume, sogenannte
Mikrolunker entstehen. Zu weiteren moglichen Gussfehlern gehéren Poren, deren
Existenz sich dadurch, dass Schmelzen eine erheblich grofere Gasmenge als der

kristalline Festkorper aufnehmen konnen, erkliren lisst. Bei der Erstarrung vereinigen
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sich die Gasmolekiile zu Gasblasen, die entweder im fliissigen Material aufsteigen und
dadurch eine starke Bewegung der Schmelze hervorrufen, oder die Gasblasen werden

im Gussstiick eingeschlossen, wodurch ebenfalls Poren erzeugt werden.

Bei der Erstarrung von Legierungen konnen Entmischungserscheinungen auftreten, die
als Seigerungen bezeichnet werden. Diese konnen durch grofe Dichteunterschiede der
beteiligten Komponenten, durch Ansammlung von Verunreinigungen an bestimmten
Stellen des Gussstiickes und durch Konzentrationsunterschiede innerhalb eines Misch-
kristalls entstehen. Seigerungen, die auf Konzentrationsunterschieden basieren, konnen
durch eine nachtrigliche Homogenisierungsglithung behoben werden. Die Beseitigung

der anderen Seigerungstypen ist praktisch ausgeschlossen [Got98, SchHOS5].

2.2.3 GieBlverfahren im Mikrobereich

Zurzeit existieren lediglich zwei Verfahren fiir die gieStechnische Herstellung von
Mikrobauteilen und Bauteilen mit Strukturen im Mikrobereich, der Mikroguss und das
Metall-Kapillardruckgielen. Der Mikroguss wurde innerhalb des Teilprojekts C2 des
SFB 499 entwickelt und basiert auf den Verfahrensschritten des FeingieBens fiir die
Herstellung von Schmuck bzw. Dentallegierungen in kleinen Dimensionen. Der Mikro-
guss ermoglicht die Herstellung von dreidimensionalen metallischen Mikrobauteilen,
die auch mit starken Hinterschneidungen gegossen werden kénnen [BauGO05, W6100].
Beim Metall-Kapillardruckgieen werden die Kapillarkrifte zum Fiillen feiner Struk-
turen mit metallischen Werkstoffen genutzt, wobei dieses Verfahren auf die Geometrien

eingeschrinkt ist, bei denen die Kapillarkrifte greifen [Bac00, BacO1].
Feingief3en in kleinen Dimensionen und Mikroguss

Das Feingiefverfahren wird, wie bereits erwéhnt, fiir die Herstellung von Schmuck und
im Kunstgewerbe seit mehreren Jahrtausenden eingesetzt. Anfang des letzten Jahr-
hunderts wurde das Verfahren von den Zahntechnikern fiir den Guss von Zahn-
prothesen, Plomben und Kronen aus Edelmetallen und deren Legierungen iibernommen
[Hol62, Spu81]. Die Anspriiche an die Reinheit der Edelmetalle, an die Eigenschaften
der Gussstiicke und eine im Regelfall eher geringe Produktionsmenge fithren dazu, dass
die am Markt verfligbaren Fertigungseinrichtungen mit hohem Automatisierungsgrad

ohne Modifizierung nicht iibernommen werden kénnen. Die weit auseinander liegenden
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Schmelzpunkte der einzelnen Edelmetalle sowie deren unterschiedliche Reaktivitét
gegeniiber der Umgebungsatmosphdre und den Tiegel- und Formstoffen erfordern bei
der Verarbeitung entsprechend ausgestattete Schmelz- und GieBanlagen [EDEO1]. Bei
der Schmuckherstellung und in der Zahntechnik werden Gussstiicke in den Abmes-
sungen von wenigen Millimetern bis zu Zentimetern mit feinen Strukturen im
Millimeter- bis Mikrometerbereich produziert. Der Mikroguss wird zur Herstellung von
Mikrobauteilen und Bauteilen im Millimeterbereich mit Strukturen in Mikrodimen-

sionen eingesetzt [BauG05].

Analog zum FeingieBen im Makrobereich wird beim Feingieen in kleinen Dimen-
sionen im ersten Schritt das positive, einteilige bzw. geteilte Urmodell hergestellt. Das
Urmodell wird im Bereich der Schmuckindustrie zur wiederholten Herstellung einer
Gummiform eingesetzt [Fac03]. Dieses stellt ein negatives Modell des Endproduktes
dar und wird aus Kautschuk oder auch aus synthetischen, bzw. aus auf Silikon
basierenden Gummis hergestellt. Eine dhnliche Technik wird auch im Dentalbereich
angewendet. Hier wird zuerst mit selbstaushdrtender, plastischer Abformmasse ein
Negativ des mit einer Prothese zu versorgenden Zahnbereiches angefertigt, das zur

Herstellung eines positiven ,,Meistermodells dient [EDEO1].

Diese Herstellungsschritte entfallen sowohl beim FeingieBen im Makrobereich als auch
beim Mikroguss. Wie in Kapitel 2.2.2 beschrieben wurde, wird beim Feingieen im
Makrobereich das positive Urmodell zur direkten Herstellung einer negativen Spritz-
matrize aus niedrigschmelzenden Legierungen genutzt, die zur Erzeugung des Wachs-
modells verwendet wird. Beim Mikroguss werden statt Urmodellen sogenannte Ur-
formen (mikrostrukturierte SpritzgieBformeinsétze) eingesetzt. Diese konnen mittels
Mikrozerspanung [SchJO1, SchJ02, SchJ04], Mikroerodieren [SchJO1, Uhl01], Laser-
strukturierung [Pfl00] oder lithographischen Verfahren [BadK99] aus Stahl bzw.
Messing hergestellt werden. In der Produktion der Formeinsitze ist eine sehr hohe
Prizision gefordert, da das spdtere Gussstiick deren Abbild darstellt. Zusétzlich ist bei
den Mikrobauteilen das Oberflichen / Volumen - Verhéltnis deutlich grofer als bei
Makrogussstiicken. Somit werden die Eigenschaften der Mikrobauteile durch deren

Oberflachenqualitit stirker als im Makrobereich beeinflusst.
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Mittels MikrospritzgieBen von Kunststoffen wie Polymethylmethacrylat (PMMA)
werden in den Gummiformen bei der Schmuckherstellung bzw. in den Formeinsétzen
beim Mikroguss positive Modelle hergestellt. Die Kunststoffe weisen eine hohere
Festigkeit als Wachs auf, das im Makrobereich und parallel zu den Kunststoffen sowohl
in der Schmuckherstellung als auch in der Dentaltechnik angewendet wird, und
ermdglichen somit eine einfachere Handhabung, die fiir den Mikroguss von elementarer
Bedeutung ist. Als néchstes wird das Kunststoffmodell auf einen aus Wachs gefertigten

Anguss- und Verteilersystem, auch Gussbdumchen genannt, montiert.

Danach wird ein Schlicker, die sogenannte Einbettmasse, vorbereitet, welche aus einem
feuerfestem Anteil aus Quarz und o-Cristobalit und aus einem Bindungsmaterial
besteht. Das Bindungsmaterial kann auf Calciumsulfat (Gips) basieren oder aus einem
bzw. mehreren vermischten phosphathaltigen Materialien hergestellt werden [Fac03,
Wag80]. Die Einbettmasse wird sorgfiltig verriihrt und somit ausreichend homo-
genisiert um eine blasenfreie Masse zu erzeugen. Ein Stahlzylinder bzw. eine Kiivette,
in den das Gussbdumchen eingebracht wird, wird danach mit der Einbettmasse gefiillt.
Sowohl das Riihren als auch der Einbettprozess erfolgen unter Vakuum und werden
zusétzlich durch leichte Vibrationen unterstiitzt um eine optimale Abformung der
Modelle zu erreichen. Die restlichen Luftbldschen, die an der Kunststoffoberflaiche
haften konnen, werden somit entfernt wodurch eine gute Oberflichenqualitidt des
Abdrucks erreicht wird [BauG05, Fac03]. Das beim Guss im Makrobereich iiber-
wiegend eingesetzte Schalenformverfahren findet beim FeingieBen in kleinen Dimen-
sionen und im Mikrobereich keine Anwendung. Auf die Einbettmassen, die zur Her-
stellung der im Rahmen dieser Arbeit untersuchten Mikroproben eingesetzt wurden,

wird in Kapitel 4.2 detailliert eingegangen.

Nachdem die Einbettmasse getrocknet ist, werden die Kunststoff- bzw. Wachsmodelle
ausgeschmolzen (pyrolisiert), um eine negative Keramikform fiir den Gieprozess zu
erzeugen. Das Ausschmelzen kann bei der Schmuckherstellung durch das Brennen vor
dem eigentlichen Sintern der Keramikform oder direkt wéhrend des Sinterprozesses
stattfinden (,,dry dewaxing®). Um die Kunststoff- bzw. Wachsmodelle zu entfernen,
kann sowohl beim Feinguss im Makrobereich als auch in der Schmuckindustrie auch
Wasserdampf eingesetzt werden, wobei die Keramikform anschlieend gesintert wird

(,,steam dewaxing®) [Fac01, Fac03]. Die fiir den Sinterprozess ausgewéhlte Autheizrate
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und Temperatur entscheiden iiber die finalen Eigenschaften der Keramikform. Im
Mikroguss werden die Kunststoffmodelle direkt wihrend des Sinterns der Keramikform

pyrolisiert [BauG04a, BauG05].

Die Keramikform wird im nichsten Schritt sowohl in der Schmuck- und Dentalindustrie
als auch beim Mikroguss vorgewiarmt und anschlieBend mit der Schmelze gefiillt
[BauGO05, EDEO1]. Das Einstellen der Temperatur der fliissigen Legierung und der
Keramikform ist iliberwiegend vom sogenannten Formfaktor abhingig, der das
Verhiltnis zwischen der Oberfldche und dem Volumen des herzustellenden Gussstiicks
beschreibt. Allgemein soll die Temperatur der Legierung und der Keramikform so
niedrig wie moglich gehalten werden, um die Entstehung von Gussfehlern, insbeson-

dere von Poren, zu unterdriicken [Fac03, SchHOS5].

Fiir das Schmelzen von Gold und Silber sowie deren Legierungen in der Schmuck-
industrie werden tiberwiegend Tiegel-Schmelzdfen eingesetzt. Dabei kann die bendtigte
Wirmemenge dem Schmelzgut nach verschiedenen Verfahren zugefiihrt werden.
Grundsétzlich wird das Schmelzen der Edelmetalle entweder in einem Lichtbogenofen,
in einem Widerstandsofen oder in einem Induktionsofen durchgefiihrt. Der Ofen ist in
den modernen Gussanlagen iiblicherweise bereits eingebaut. Die Qualitdt des im
Tiegelofen erschmolzenen Metalls hiangt wesentlich von der Auswahl eines geeigneten
Schmelztiegels ab. Gold, Silber und deren Legierungen werden in Graphit- oder
Tongraphit-Tiegeln, seltener in Siliciumcarbid-Tiegeln erschmolzen [EDEO1, Fac03].
Bei der Schmuckherstellung, in der Zahntechnik und im Mikroguss wird die Keramik-
form mit der Schmelze mit Hilfe einer Vakuumdruckguss- bzw. einer Schleuderguss-
anlage gefiillt. Bei den modernen Vakuumdruck- und Schleudergussanlagen ist das

Erschmelzen des Werkstoffs und dessen GieB3en in die Form automatisiert [Fac03].

Beim Vakuumdruckguss (VDG) fliefit die Schmelze mit Hilfe der Schwerkraft und des
erzeugten Vakuums in die Keramikform. Aus diesem Grund werden beim VDG hohe
Anforderungen an das Verteilersystem gestellt. Haufig besteht die Mdglichkeit, eine
inerte (Stickstoff, Argon) oder eine reduzierende (Wasserstoft / Stickstoff) Atmosphére
zu erzeugen. Die VDG-Anlagen kdnnen zusitzlich mit einem Drucksystem ausgestattet

werden. Der Druck wird iiblicherweise nur auf die Keramikform ausgeiibt, um eine
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bessere Fiillung zu erzielen. Durch das langsame FlieBen der Schmelze wird eine

mogliche Erosion der Keramikform beim VDG unterdriickt [Fac03].

Beim Schleuderguss (SG) wird durch die Fliehkraft ein Fiilldruck erzeugt, der zu einer
gegeniiber dem Vakuumdruckguss verbesserten Fiillung der Keramikform fiihrt. Dies
ermOglicht ein vollstandige Abbildung auch sehr feiner Strukturen. Der erzeugte Fiill-
druck ist von der Linge des Schleuderarms und der Umdrehungsgeschwindigkeit der
SG-Anlage abhingig. Allerdings verursacht ein hoher Fiilldruck starke Turbulenzen
innerhalb der Schmelze, was beim Schleuderguss zu erhohter Porositit des Gussstiicks
und zu Erosion der Keramikform fiithren kann [Fin75, Kro98]. Zusitzlich kdnnen diese
Turbulenzen eine erhohte Rauheit der Gussstiicksoberfliche verursachen [Ott97b].

Auch bei SG-Anlagen wird hdufig mit einer inerten Atmosphére gearbeitet [Fac03].

Die Vorgehensweise bei der Abkiihlung der Keramikform ist abhéngig von den gewlin-
schten Eigenschaften des Gussstiicks. In der Schmuckindustrie und fiir die Herstellung
der Einlagefiillungen in der Dentaltechnik wird die Keramikform héufig in Wasser ab-
geschreckt, um das Gussstiick (iiblicherweise AuAgCu-Legierungen) im néchsten
Arbeitsschritt kalt verformen zu konnen [Fac03]. Der Abschreckprozess muss an die
chemische Zusammensetzung der vergossenen Legierung angepasst werden, da die
Rissbildung im Gussstiick vermieden werden muss. Zusitzlich kann eine rasche
Abkiihlung zur Formverdanderungen des Gussstiickes flihren und somit die Passge-
nauigkeit beintrdchtigen [Wag80]. Beim Mikroguss wird die Keramikform immer an
Luft abgekiihlt. Eine langsame Abkiihlung der AuAgCu-Legierungen unterstiitzt deren
Verfestigung durch Ausscheidungsbildung, die in Kapitel 2.4.3 im Detail beschrieben
wird. Dieser Effekt wird hauptsidchlich in der Dentaltechnik genutzt, um Zahnersatz
bzw. Briicken mit hoher Festigkeit und damit hoher Lebensdauer herzustellen, die den
im Mund auftretenden Kaukriften widerstehen [EDEO1]. Eine vergleichbare Verfesti-
gung dieser Legierungen ist auch durch das nachtrdgliche Anlassen im Temperatur-

bereich der Ausscheidungsentstehung erreichbar [Fac03, Wag80].

Wihrend des Abschreckens zerbrockelt die Keramikform selbststindig bzw. muss nach
der langsamen Abkiihlung vorsichtig gebrochen werden. Danach folgt eine Ausbettung
des Gussstiicks und dessen Sduberung von der Einbettmasse. Das Reinigen des Guss-

stiicks ist abhdngig von der verwendeten Einbettmasse. Bei einer gipsgebundenen Kera-
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mikform werden sowohl in der Schmuckindustrie als auch in der Dentaltechnik die
Reste der Einbettmasse mittels Nasssand- oder Hochdruckwasserstrahlen entfernt. Die
Reste einer phosphatgebundenen Einbettmasse konnen mittels Flusssdure entfernt
werden [Fac03]. Im Fall des Mikrogusses kann kein Nasssand- bzw. Hochdruckwasser-
strahl verwendet werden, da sonst die feinen Mikrostrukturen beim Ausbetten und
Reinigen beschidigt werden konnen. Aus diesem Grund werden die Reste der gips-
gebundenen Einbettmasse mit Wasser bzw. einem Gipsloser im Ultraschall und der

phosphatgebundenen Einbettmasse mit Flusssdure entfernt [BauGO05, Rat06].

Nach der Reinigung wird vom Gussstiick das Verteilersystem mit einer Schere von
Hand oder mit einem Prézisionstrenner entfernt. Im letzten Arbeitsschritt erfolgt sowohl
in der Schmuck- als auch in der Dentalindustrie das Polieren und Glanzstrahlen der
gegossenen Teile [Fac99, LenU02]. Bei den im Mikroguss angestrebten feinen Struk-
turen sind diese Nachbearbeitungsprozesse wegen der notwendigen Detailtreue und

MaBhaltigkeit nicht moglich.

Sowohl beim Feingieen in der Schmuck- und Dentalindustrie als auch beim Mikroguss
ist es moglich, die Anguss- und Verteilersysteme aus der vorherigen Serie neu zu
verschmelzen, was besonders aus wirtschaftlichen Griinden von Vorteil ist. Da die
Prozesse des FeingieBens in kleinen Dimensionen und des MikrogieBens nicht vollig
automatisiert ablaufen konnen, sind diese entsprechend nur fiir kleine bzw. mittelgrofle
Serien geeignet. Prinzipiell konnen sowohl fiir Feingieen in kleinen Dimensionen als
auch fiir den Mikroguss alle schmelz- und gie8baren Legierungen eingesetzt werden,
wobei, bedingt durch die Anwendungsgebiete, Edelmetalllegierungen auf Goldbasis
bevorzugt werden. Die durch den Mikroguss hergestellten Mikrobauteile konnen in der
minimalinvasiven Chirurgie, in der Dentaltechnik, in den Bereichen der Biotechnologie
und fiir die Herstellung miniaturisierter Funktionsgruppen und Systeme im Maschinen-

bau angewendet werden [BauGO05, Fac03].
Metall-Kapillardruckgief3en

Das Metall-KapillardruckgieBen (MKDG) wurde am Institut fiir Werkstoffkunde der
Leibniz Universitdt Hannover von Fachgruppe ,,Simulation, Diagnostik, Mikrosysteme*
entwickelt [Bac00, Bac0O1]. Die Formfiillung beim MKDG basiert auf dem aus der Lot-

technik bekannten Effekt, dass metallische Schmelzen aufgrund des Kapillardrucks in
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enge, tiefe Spalte einflieBen konnen. Als Gieflform wird beim MKDG eine durch Prazi-
sionstrennschleifen bzw. mit Hilfe von hochenergetischer, gepulster Excimer-Laser-
strahlung hergestellte Form aus Keramik (Al,O3;TiC-Dispersionskeramik oder SizNy)
eingesetzt. Die Schmelze muss die Keramikform erst benetzen, um diese zu fiillen und
anschlieBend entnetzen, damit das Gussstiick entnommen werden kann. Das Benetzen
der Keramikform wird durch die Beschichtung mit einem metallischen PVD-Uberzug
(Physical Vapour Deposition) ermoglicht, der den erforderlichen Fiilldruck erzeugt. Das
Metall fiir den Uberzug wird abhiingig von der vorgesehenen Gusslegierung
ausgewdhlt. Bei der Fiillung der Keramikform konnen hier zwei unterschiedliche

Vorgehensweisen genutzt werden.

Beim sogenannten ,,Ansaug-Prinzip“ weist der metallische Uberzug ein spezielles
Rautiefenprofil auf. Dieser kann durch die Einlagerung von sogenannten ,,Droplets*
(Massenanhdufungen durch Tropfcheneinlagerungen) mit Hilfe von Arc-PVD-Ver-
fahren hergestellt werden. Hier werden mittels eines Vakuum-Lichtbogenverdampfers
erzeugte Metallionen auf die innere Oberfliche der Keramikform schichtbildend
appliziert. Zusitzlich produziert der Vakuum-Lichtbogenverdampfer mikroskopisch
kleine Droplets, die in die aufwachsende Schicht eingelagert werden und somit ein
Schichtrelief mit einem einstellbaren Rauheitsprofil bilden. Im Laufe des GieB3prozesses
wird die Schmelze durch den Kapillardruck in die Keramikform eingesaugt, die
Benetzungsschichten 16sen sich in der Schmelze auf und hinterlassen nur die Droplets,
die eine Kapillarkraftumkehr und somit ein HerausflieBen der Schmelze aus der

Keramikform verhindern.

Beim ,,Verdringer-Prinzip“ kann auf das speziell strukturierte Relief des Metalliiber-
zugs verzichten werden, so dass der PVD-Uberzug vergleichsweise einfach mittels
Dioden- oder Magnetronsputterverfahren aufgebracht werden kann. Die Gusslegierung
wird in Form einer Folie in die Keramikform eingebracht, aufgeschmolzen und danach
durch die Kapillarkrifte in die feinen Strukturen der Form gezogen. Nach dem
Verfliissigen der Gusslegierung wird die obere Hélfte der Keramikform durch das
Beaufschlagen mit einer Gewichtskraft auf die untere Hilfte gepresst und damit die
iiberschiissige Schmelze aus dem Trennspalt der Form verdringt. Der metallische
PVD-Uberzug ist bei diesem Prinzip nur im Stadium des Fiillens der Form hinsichtlich

des Erzielens einer hohen Konturtreue und Oberflichenqualitit des Gussstiicks von
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Bedeutung. Danach 15st sich der Uberzug in der Schmelze vollstindig auf und

ermdglicht somit eine Entnahme des Gussstiicks aus der Keramikform.

Der GieBlprozess wird in einem Hochvakuum-Ganzmetallofen durchgefiihrt. Die mit
dem MKDG Verfahren hergestellten Abgiisse aus Ag27Cu28 bzw. ferromagnetische
Fe47Sb53-Kerne konnen potentiell in der minimalinvasiven Chirurgie bzw. der Magne-
toaktorik und der mikro-elektromechanischen Systemtechnik (MEMS-Technik) ange-
wendet werden [Bac00, BacO1].

Gussgefiige und Gussfehler im Mikrobereich

Das typische, in Kapitel 2.2.2 beschriebene Gefiige eines Makrogussstiickes, das aus
drei Zonen besteht (siche Abbildung 2.4), wird bei den durch FeingieBen bzw. durch
Mikroguss hergestellten Gussstiicken in Millimeter- und Mikrodimensionen nicht beob-

achtet.

Die GroBle der Gussstiicke ist sowohl bei der Herstellung des Schmucks bzw. in der
Zahntechnik als auch im Mikrobereich im Vergleich zum Makrobereich deutlich
geringer. Dariiber hinaus ist die Form des Gussstlickes oft deutlich komplexer, wodurch
eine Erstarrung der Schmelze vom Rand der Keramikform zu deren Mitte unter Ent-

wicklung des typischen, 3-zonigen Makrogussgefliges verhindert wird.

Bei der Erstarrung im Mikrobereich bilden sich die ersten Keime bevorzugt an der
Wand der Keramikform bzw. des Schmelztiegels und wachsen in Abhingigkeit von
deren bevorzugten kristallographischen Orientierung. Die Erstarrung ist abgeschlossen,

wenn entstandene Dendriten aufeinander stof3en [Ott97b].

Da die Entwicklung eines feinkornigen Gefiliges beim Mikroguss hinsichtlich der
mechanischen Eigenschaften des Gusstiickes von groBer Bedeutung ist, muss ein Uber-
hitzen der Schmelze vermieden werden. Der Einfluss der Uberhitzungsdauer auf die
Kornzahl der in dieser Arbeit untersuchten AuAgCu-Dentallegierung (Hersteller-
bezeichnung: Stabilor® G, siche Kapitel 3.2) wurde von [Wag80] detailliert untersucht
und mit einer weiteren Dentallegierung Degulor M® und einer 20 karitigen Gold-
legierung verglichen. Wie der Abbildung 2.5 zu entnehmen ist, wird die Kornzahl mit
steigender Uberhitzungsdauer der Schmelze reduziert, was zur Entwicklung eines

grobkdrnigen Gefliges fiihrt.
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Abbildung 2.5: Einfluss der Uberhitzungsdauer auf die Kornzahl des Stabi-
lor® G - Gefiiges, Vorwdrmtemperatur der gipsgebundenen Keramikform
T, = 750°C, AT ist die Differenz zwischen der Temperatur der Schmelze und
der Liquidustemperatur) [nach Wag80]

Ein weiterer wichtiger Parameter stellt die Vorwarmtemperatur der Keramikform dar.
Wie in Abbildung 2.6 anhand der Untersuchungen an Stabilor® G gezeigt wird, fiihrt
eine niedrigere Vorwarmtemperatur der Keramikform zu einer hoheren Kornzahl und
somit zur Erzeugung eines feinkornigen Gefiiges [Wag80]. Um die Entwicklung eines
feinkdrnigen Gefiiges zu unterstiitzen, wird die Keimbildung wihrend der Erstarrung
der Schmelze oft durch sogenannte Keimbildner wie Iridium unterstiitzt. Zusétzlich
wird durch Zulegieren von Iridium und Platin eine dendritische Erstarrung und eine
damit verbundene Konzentrationsverschiebung, die zur Entstehung der Seigerungen im
Gefiige fiihrt, eingeschrinkt [EDEO1]. Die Keimbildner und deren Eigenschaften
werden in Kapitel 2.4.2 detailliert beschrieben.
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Abbildung 2.6: FEinfluss der Vorwdrmtemperatur T, auf die Kornzahl des Stabi-
lor® G - Gefiiges, AT = 100°C [nach Wag80]

Die Problematik der Gussfehler ist sowohl fiir die Dentaltechnik als auch bei der Her-
stellung von Schmuck von groBer Bedeutung. Wie im Makrobereich gehoren auch hier
Lunker, auch Schrumpfungsporosititen genannt, und Gasporosititen zu den hiufigsten
Gussfehlern. Die Lunker konnen entweder mikroskopisch und gleichméBig im Gefiige
verteilt, oder makroskopisch und im Gefiige lokal gehduft vorhanden sein. Die Mikro-
lunker konnen durch das Gieen in kleinen Dimensionen oder durch eine auf zu
niedrige Temperatur vorgewédrmte Keramikform hervorgerufen werden, wobei die
Erstarrung in beiden Fillen gleichmiBig und rasch erfolgt [Ott92b]. Ahnlich wie beim
Giellen im Makrobereich entstehen die Mikrolunker dann, wenn zu den zwischen den
wachsenden Dendritenarmen vorhandenen Mikrokavititen keine ausreichende Menge
an Schmelze zugefiihrt werden kann [Ott93]. Deutlich groBere Schwierigkeiten als
durch Mikrolunker konnen durch die Makrolunker verursacht werden, da diese zur
Produktion von Ausschuss fiihren konnen. Die Makrolunker entstehen in langen

Keramikformen, in denen ein freier Fluss der Schmelze zu den erstarrenden Gussstiick-



32 Kenntnisstand

bereichen behindert ist. Um die Entstehung der Lunker zu vermeiden, muss wéhrend
der Erstarrung ein kontinuierlicher Zufluss von Schmelze aus dem Verteilersystem
gewdhrleistet sein [Ott92b, Ott97b, Vai81]. Zu den Faktoren, welche die Entstehung der
Lunker beeinflussen, gehoren sowohl die Form des herzustellenden Gussstiickes und die
Zusammensetzung der Legierung, als auch die Temperatur der Schmelze und der

Keramikform [Ott93, Ott94, Ott95].

Gasporositit wird durch gashaltige, zumeist runde Hohlrdume (Poren) die sich oft
direkt unter der Oberflache des Gussstiickes befinden, hervorgerufen. Diese kdnnen in
der Schmelze vor deren Erstarrung auf unterschiedliche Weise entstehen, z. B. beim
Freiwerden der Gase aus der abkiihlenden Schmelze oder bei nicht ausreichend
durchldssigen Keramikformen durch den sich aufbauenden Gegendruck des Gases.
Zusitzlich kann sowohl eine turbulente Stromung der Schmelze beim Gieflen in die
Keramikform als auch eine Neubildung der Gase als Ergebnis chemischer Reaktionen
zwischen der Schmelze und dem Material der Keramikform zur Entstehung von Gas-
porositéiten fiihren [Ott92b, Ott95]. Mit steigender Temperatur der Schmelze erhoht sich
die Loslichkeit der Gase in der Schmelze. Eine unnétige Uberhitzung der Schmelze soll
vermieden werden, um die Entstehung von Gasporosititen bei der Erstarrung zu
minimieren [Brd95, Fac03, SchHO05]. In weiteren Untersuchungen wurde nachgewiesen,
dass eine erhohte Gasporositidt durch Beimischung eines zu hohen Anteils von bereits
verwendetem Material (Anguss, Verteilersystem) hervorgerufen werden kann [Ott92b,
Ott95]. Bei der Schmuckherstellung kann es bei Keramikformen aus gipsgebundenen
Einbettmassen zum Zerfall des als Binder verwendeten Gipses (Calciumsulfat)
kommen, was wiederum zur Entstehung von Schwefeldioxiden fiihren kann. Diese
Reaktion wird durch eine reduzierende Atmosphire bzw. durch ein mittleres bis hohes
Vakuum deutlich verstirkt. Die entstandenen Schwefeldioxide stellen die hiufigste
Quelle der Gasporositit in der Schmuckindustrie dar. Zu den Faktoren, welche die
Entstehung der Gasporositit beeinflussen, gehdren die Form des herzustellenden
Gussstiickes, die Zusammensetzung der Legierung, die Temperatur von Schmelze und
Keramikform, die Atmosphire [Fac03, Ott93] sowie die Grofle des Angusses bzw. der
Typ der verwendeten Einbettmasse [Kel70].

Zusitzlich zu den Lunkern und der Gasporositit spielt sowohl in der Schmuck- und

Dentalindustrie als auch bei der Herstellung von Mikrobauteilen durch Mikroguss die
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Qualitit der Oberfliche eine wesentliche Rolle. Zu den Hauptfaktoren, die eine
erhohte Rauheit beim GieBBen von Dentallegierungen auf Goldbasis hervorrufen,
gehoren die Reaktion der Schmelze mit dem Material der GieBform und die Penetration
der Schmelze in die Wand der GieSform. Wie stark die Schmelze in das Material der
GieBform eindringen kann, ist von der Porositit des Formmaterials, dem beim Gie3en
angewendeten Druck, der Grenzflichenenergie zwischen der Schmelze und der GieB3-
form und dem sich eventuell aufbauenden Gegendruck des Gases bei nicht ausreichend
durchléssigen Keramikformen [Ott92c] abhingig. Wie von [Fus73] beobachtet wurde,
weisen Gussstiicke, die in einer horizontalen GieBBform mittels Schleuderguss hergestellt
wurden, eine hohere Rauheit auf als solche, die in einer vertikal befestigten Gief3Sform
hergestellt wurden. Eine erhohte Rauheit wird besonders bei groen und schweren
Schmuckgussstiicken in Form einer sogenannten ,,sandigen Oberfliche® beobachtet.
Dieser Gussfehler wird oft durch feine ,,Schwimmhautbildung™ an den Réindern des
Gussstiickes begleitet. Zu den wichtigsten Ursachen dieses Gussdefektes gehort das
fehlerhafte Einbetten des Modells, eine mangelhafte Qualitit der Einbettmasse und ein
zu rapides Sintern der Gieflform. Einen wesentlichen Einfluss zeigt auch das GieB-
verfahren. Es konnte nachgewiesen werden, dass mit einem hohen, von der Rotations-
geschwindigkeit abhidngigen Druck beim Schleuderguss das Risiko der Entwicklung
von Oberflichendefekten erheblich steigt. Eine erhohte Neigung zu diesen Fehlern kann
bei Gussstiicken aus hochkaritigen Goldlegierungen nachgewiesen werden, da aufgrund

der hoheren Dichte groBBere Kréfte auf die GieBform ausgeiibt werden [Ott95, Ott97b].
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2.3 Mikrostruktur und Eigenschaften von Zirkoniumoxid

Zirkoniumoxid (ZrO,) wird schon seit Ende des 19. Jahrhunderts im Feuerfestbereich
eingesetzt. Seit etwa 1975 wird ZrO, zunehmend sowohl als Konstruktions- als auch als

Funktionswerkstoff eingesetzt [HanR00, SteR86].

Reines ZrO, tritt in drei Strukturmodifikationen auf. Bei Raumtemperatur liegt dieses
monoklin (m) vor und wandelt bei T = 1170°C in die tetragonale (t) und bei T =2370°C
in die kubische (c) Modifikation um. Die Hochtemperaturmodifikationen sind dabei auf
thermisch bedingte Leerstellen auf Sauerstoffgitterplidtzen zuriickzufiithren. Alle Um-
wandlungen sind reversibel und displaziv, d.h. es sind keine Diffusionsvorginge erfor-
derlich (martensitische Umwandlung). Die Gitterstrukturen und -parameter der drei
kristallographischen Modifikationen von reinem ZrO, koénnen Abbildung 2.7 ent-
nommen werden [Sal07, SteR86].

Der Schmelzpunkt von ZrO, wird in der Literatur oft von 2680°C bis 2710°C ange-
geben. Thermodynamischen Berechnungen zufolge liegt er bei 2706 - 2710°C [Sal07].
Unterhalb des Schmelzpunktes liegt reines ZrO, in kubischer Modifikation mit einer
flichenzentrierten CaF, Struktur vor, wobei die O-Ionen auf den Tetraederliicken des
Zr-Gitters angeordnet sind. Der Ubergang vom kubischen CaF, Gitter zur tetragonalen
Modifikation bei T = 2370°C ist mit einer Streckung der Elementarzelle in c-Richtung
um 0,3 % verbunden. Beim weiteren Abkiihlen findet bei Temperaturen zwischen
680°C und 1050°C eine Umwandlung in die monokline Phase statt, die zusétzlich mit
einer Scherung von etwa 9° und einer Volumenzunahme von 3 bis 5 % verbunden ist
[Sal07, SteR86, WolG64]. Die Temperatur der Umwandlung in die monokline Struktur
sinkt, wenn die Korngréfe des ZrO, abnimmt [Mai72]. Da die beim Abkiihlen
auftretende Volumeninderung wihrend dieser Umwandlung zur spontanen Rissbildung

fiihrt, konnen aus reinem ZrO; keine gro3en Bauteile hergestellt werden [SteR86].

Um die Umwandlung in die monokline Phase und die damit verbundene Volumen-
dnderung zu umgehen, werden dem Zirkoniumoxid Fremdoxide zugefiihrt. Die Zugabe
von CaO, MgO, Y,0s;, Ce,03, etc. bewirkt die Stabilitdt der tetragonalen und kubischen
Modifikation des ZrO, von Raumtemperatur bis zum Schmelzpunkt [BREO3, Sal07,

SteR86]. Elemente wie Ca, Mg oder Y werden aufgrund der dem Zr dhnlichen Ionen-
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radien in das ZrO, Gitter substitutionell eingebaut. Dies fiihrt sowohl zur Vergréferung
des mittleren Kationenradius als auch zu den Unterschieden in der Wertigkeit der einge-
lagerten Ionen gegeniiber dem Zr-lon, wodurch Sauerstoffleerstellen entstehen. Diese
Effekte verursachen Verspannungen im Kristallgitter, welche die Phasenumwandlung

verzogern bzw. unterdriicken.

2680°C 2370°C 680 - 1050°C
Schmelze <+——> kubisch <«—— tetragonal «___> monoklin
980 - 1170°C
@® Zirkonium
Sauerstoff

Langenanderungen gegeniber kubischer Elementarzelle 10-fach Uberzeichnet

kubisch tetragonal monoklin
Gitterparmeter a,=0,5124 a,= 0,5094 a,=0,5156
[nm] co=0,5177 bo=0,5191
co= 0,5304

B =98,9°

Abbildung 2.7: Gitterstrukturen und -parameter der drei ZrO, Modifikationen [nach
SteR86]

Bei vollstabilisiertem Zirkoniumoxid (FSZ - fully stabilized zirconia) bleibt durch den
Einbau von Fremdoxiden in das Kristallgitter die kubische Hochtemperaturmodifikation

auch nach dem Abkiihlen erhalten. Der fir den technischen Einsatz storende Volumen-
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sprung findet beim FSZ nicht statt. Das teilstabilisierte Zirkoniumoxid (PSZ — partly
stabilized zirconia) hat grof3e technische Bedeutung. Hier liegt bei Raumtemperatur eine
grobe kubische Phase mit feinen tetragonalen Ausscheidungen vor, die durch geeignete
Prozessfiihrung oder Anlassprozesse in ihrem Zustand metastabil erhalten wird. Da-
durch wird eine Umwandlung in die monokline Phase verhindert und das Gefiige
,vorgespannt”, was mit einer Festigkeits- und Zdhigkeitssteigerung verbunden ist

[BREO3, Sal07].

Beim polykristallinen tetragonalen Zirkoniumoxid (TZP — tetragonal zirconia poly-
crystal) wird durch die Verwendung von extrem feinen Ausgangspulvern und Anwen-
dung von niedrigen Sintertemperaturen ein sehr feinkorniges Geflige (Korn-
grofle < 100 nm) erreicht. Die TZP Keramiken weisen eine hohe Festigkeit (bis

1600 MPa) auf [BRE03, Sal07].

Grofle Bedeutung haben insbesondere mit Y,Os5 stabilisierte ZrO, Werkstoffe (Y-TZP),
wobei nur der Bereich bis 8 Mol-% Y,0; technisch genutzt wird. Das ZrO,-Y,0s3
Phasendiagramm (bis 10 Mol-% Y,03) ist in Abbildung 2.8 dargestellt [Sco75].

Das wichtigste Merkmal des ZrO,-Y,03 Phasendiagramms ist die Temperaturabnahme
bei der Umwandlung der tetragonalen Modifikation in die monokline mit steigendem
Y,03-Gehalt. Dieses Phdnomen existiert nicht bei einer MgO oder CaO Zugabe. Bei
Anstieg der Temperatur oberhalb des monoklinen Phasenfeldes, wird ein schmales
monoklin + tetragonales Phasenfeld durchschritten, bevor das tetragonale Feld erreicht
wird. Der transformierbare tetragonale Mischkristall aus diesem Bereich wandelt bei
Abkiihlung in die monokline Phase um und existiert fiir Y,O3-Gehalte zwischen 0 und
2,5 Mol-%. Oberhalb 2,5 Mol-% Y,0; liegt ein Mischkristall, bestehend aus einer

nicht-transformierbaren tetragonalen und der kubischen Phase vor.

Die Steigung der Linie, die das tetragonale Phasenfeld und das tetragonal + kubische
Feld voneinander trennt, spielt eine wesentliche Rolle. Beim Sintern eines Materials mit
festgelegter Zusammensetzung bei steigenden Temperaturen (prozesstechnisch im
Bereich von 1300°C bis 1650°C) erhoht sich nach dem Hebelgesetz der Anteil der
kubischen Phase. Somit &ndert sich wéhrend der Temperaturfiihrung des Sinter-
prozesses die Phasenzusammensetzung des Materials, wobei eine zu 100 % tetragonale

Struktur ohne kubischen Anteil angestrebt wird. Generell konnen Y-TZP Keramiken als
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iiberstabilisiert bezeichnet werden, wobei die bestmdglichen Eigenschaften aufgrund
des nicht zu vermeidenden kubischen Phasenanteils nicht erreicht werden konnen

[SteR86].
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Abbildung 2.8: Phasendiagramm ZrO,-Y,0; bis 10 Mol-% Y03 [nach Sco75]

Der kubische Anteil weist {iblicherweise eine Korngrée von 4 - 8 um auf, wihrend die

KorngroBe der tetragonalen Phase mit weniger als 0,75 um deutlich kleiner ist. Die

Morphologie der kubischen Phase variiert, erhélt aber oft feine tetragonale Aus-
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scheidungen (10 nm). Zusétzlich kann an den Korngrenzen des Werkstoffs fast immer
eine Si0; reiche Glasphase variierender Dicke nachgewiesen werden, welche auf die
auch bei hochreinen Rohstoffen unvermeidlichen SiO, Anteile zuriickzufiihrend ist

[Caw94, Sal07, SteR86].

Y-TZP Keramiken werden in der Regel aus hochreinen und feinen Pulvern mit einer
Partikelgrofe von < 100 nm durch druckloses Sintern im tetragonalen Phasenfeld herge-
stellt. Die typischen Sintertemperaturen liegen im Bereich von 1400°C bis 1500°C.
Durch die gezielte Abstimmung von Korngrofe und Stabilisatorgehalt wird dabei das
System so eingestellt, dass die nach dem Sintern in der tetragonalen Modifikation
vorliegenden Korner bei mechanischer Belastung in die monokline Modifikation
umwandeln konnen. Typische Stabilisatorgehalte und KorngréBen fir Y-TZP sind
2,5 -3,5 Mol-% und 0,3 -0,5 pum. Das Sintern bei hoheren Temperaturen bewirkt eine
Abnahme der Bruchfestigkeit durch die Entwicklung einer umgewandelten Schicht an
der Oberflache, die Mikrorisse enthdlt. Zusdtzlich wurde nachgewiesen, dass oberhalb
einer kritischen Korngrofle eine Neigung des Werkstoffs zur spontanen Umwandlung
der tetragonalen Modifikation in die monokline besteht [Sal07, SteR86]. Die Abhén-
gigkeit der kritischen Korngrof3e vom Anteil des Stabilisators Y»O3 ist in Abbildung 2.9
dargestellt [Wat84].
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Abbildung 2.9: Abhdngigkeit der t 2 m Umwandlung von Korngrofien und Y03 Anteil
nach 300 h Auslagerung bei 1000°C [nach Wat84]
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Bei den ZrO, Keramiken werden im Vergleich zu anderen keramischen Werkstoffen
auBlergewoOhnlich hohe Biegefestigkeiten (bis zu 1600 MPa) und Risszéhigkeiten (bis zu
17 MPa'm”™) beobachtet. Diese basieren auf der beim Risswachstum auftretenden Um-
wandlung der tetragonalen Modifikation in die monokline. Die Umwandlung wird
durch hohe Spannungen in der Ndhe der Rissspitze induziert und ist mit einer
Volumenzunahme von ca. 5 -8 % verbunden [Sal07]. Um den Riss herum bildet sich
eine Umwandlungszone aus, welche unter Druckspannung steht und den Riss schlief3t,
verlangsamt oder verzweigt [BREO3, Sal07]. Die spannungsinduzierte Umwandlungs-
verstarkung erhoht somit den Rissausbreitungswiderstand der ZrO, Keramiken, womit

die gestiegene Biegefestigkeit und Risszdhigkeit erklart werden kann [HanRO0O0].

Zu den weiteren Eigenschaften der ZrO, Keramiken gehort eine hohe Korrosions-
bestindigkeit, die in der Kombination mit dem hohen Schmelzpunkt eine Nutzung des
Zirkoniumoxids als Tiegelmaterial zum Erschmelzen bestimmter Sondermetalle
ermdglicht [BRE03, MunO1, Sal07]. Des Weiteren wird ZrO, wegen seiner hohen
VerschleiBbestdndigkeit z.B. fiir die Herstellung von Lager- und Dichtungssystemen
und fiir Drahtziehwerkzeuge eingesetzt [MunO1, Sal07]. Die lonenleitfahigkeit von
Zirkoniumoxid wird in technischen Systemen zur Bestimmung von Sauerstoffpartial-
driicken (Lambda-Sonden) genutzt [Sal07]. ZrO, weist eine niedrige Wirmeleit-
fahigkeit auf, die liberwiegend bei der Produktion von Warmeddmmschichten genutzt
wird [BREO3, Mun0O1]. Die mengenméfig bedeutendste Anwendung des Zirkonium-
oxids liegt im Feuerfestbereich zur Auskleidung von Glasschmelzwannen bzw. fiir

Funktionsteile beim Strangguss von Stahl und Eisen [Sal07].
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2.4 Mikrostruktur und Eigenschaften von AuAgCu-Legierungen

Legierungen auf der Basis AuAgCu werden iiberwiegend fiir die Herstellung von
Schmuck und in der Dentaltechnik verwendet. Bei Schmucklegierungen wird der Gehalt
des betreffenden Edelmetalls und damit auch der Edelmetallwert durch den sogenannten
Feingehalt bestimmt, der in Gewichtsanteilen pro Tausend (Promille) angegeben wird.
Des Weiteren ist bei den Gold-Schmucklegierungen die alte Bezeichnung ,Karat*

gebriuchlich. Der Feingehalt wird dabei in 1/24-Gewichtsteilen ausgedriickt.

Um die Mikrostruktur und die Eigenschaften von AuAgCu-Legierungen beschreiben zu
konnen, werden in den folgenden Absdtzen die jeweiligen bindren Systeme (Ag-Au,
Ag-Cu und Au-Cu) vorgestellt, die den Bereich des terndren Systems AuAgCu ein-

grenzen.

2.4.1 Allgemeine Grundlagen zu AuAgCu-Legierungen
Zustandsdiagramm des Systems Ag-Au

In Abbildung 2.10 ist das Zustandsdiagramm des binédren Systems Ag-Au dargestellt.
Aufgrund der &hnlichen Gitterkonstanten der beiden Komponenten sind diese im
fliissigen und festen Zustand vollstdndig mischbar. Nach dem Erreichen der Soliduslinie
entsteht somit ein kubisch flaichenzentrierter Substitutionsmischkristall o (Ag, Au), der
Ag- bzw. Au-Atome in beliebigen Anteilen erhalten kann. Alle Ag-Au Legierungen
weisen ein Schmelzinterwall auf, dessen untere Grenze (Schmelzbeginn) durch den
Soliduspunkt und dessen obere Grenze (Abschluss des Schmelzvorganges) durch den

Liquiduspunkt gekennzeichnet wird [GriM00a, PetG88, Wag80, WolJ81].
Zustandsdiagramm des Systems Ag-Cu

Das Zustandsdiagramm Ag-Cu ist in Abbildung 2.11 dargestellt und zeigt ein eutek-
tisches System mit einer Mischungsliicke. Somit sind Ag und Cu nur in fliissigem
Zustand in beliebigen Mengenverhiltnissen ineinander 16slich. Aufgrund der unter-
schiedlichen Gitterkonstanten von Ag (ap=0,40853 nm) und Cu (ap=0,36148 nm)
[PetG88] liegt dagegen im festen Zustand ein Gefiige aus Mischkristallen nur innerhalb

eng begrenzter Konzentrationsbereiche vor. Mit Ausnahme der eutektischen Legierung
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Abbildung 2.10: Zustandsdiagramm des Systems Ag-Au [nach EDEO1]
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Abbildung 2.11: Zustandsdiagramm des Systems Ag-Cu [nach EDE0QI]
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Ag 719 (Cu 281), die ebenso wie die reinen Metalle Ag und Cu einen Schmelzpunkt
aufweist, haben alle Legierungen des Ag-Cu Systems ein Schmelzintervall, das von der
Liquidus- und Soliduslinie eingegrenzt wird. Die eutektische Legierung Ag 719 besteht
aus einem feinkornigen Gemisch von kubisch flichenzentrierten o- und B-Misch-
kristallen. Die untereutektischen Legierungen (Ag 720 bis Ag 912) weisen ein Gefiige
auf, in dem primér gebildete, silberreiche a-Mischkristalle im Eutektikum eingebettet
sind. Entsprechend ist das Gefiige der {iibereutektischen Legierungen (Ag 80 bis
Ag 718) durch primdr gebildete kupferreiche B-Mischkristalle gekennzeichnet, die von
Eutektikum umgeben sind [GriM00a, PetG88, Ste[.30b, Wag80, WolJ81].

Zustandsdiagramm des Systems Au-Cu

Das Au-Cu System ist das komplexeste aller hier beschriebenen bindren Systeme.
Abbildung 2.12 zeigt im Temperaturbereich zwischen der Soliduslinie und 410°C eine
liickenlose Reihe von Mischkristallen. Die Besonderheit dieses Systems besteht einer-
seits darin, dass alle Legierungen Schmelztemperaturen aufweisen, die unterhalb der

Schmelzpunkte der reinen Metalle liegen (Gold: Ts = 1063°C, Kupfer: Ts = 1083°C).
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Abbildung 2.12: Zustandsdiagramm des Systems Au-Cu [nach EDE0I]
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Andererseits weist das Au-Cu System ein Schmelzpunktminimum von 910°C (azeo-
troper Punkt) auf, der einer Legierung mit dem Feingehalt Au 800 (Cu 200) entspricht.
Die Au-Cu Legierungen erfahren bei langsamer Abkiihlung in Abhédngigkeit von
Temperatur und Kupferkonzentration eine Gitterumwandlung im festen Zustand. Bei
dieser Umwandlung (spinodale Entmischung [Got98, Haa96]), die unterhalb 410°C bei
einem Cu-Gehalt von 24,4 Masse-% stattfindet, entstehen aus dem kubisch flichen-
zentrierten o-Mischkristall mit zufdlliger Verteilung der Au- und Cu-Atome geordnete

Mischkristalle, deren Flachenmitten, die (002) Ebenen, jeweils von den Atomen des

gleichen Metalls (entweder komplett durch Ag- oder komplett durch Cu-Atome) besetzt
sind (siche Abbildung 2.13).

<«— Cu Schicht
o

Q <— Au Schicht

<«— Cu Schicht

Abbildung 2.13: Links: Schematische Darstellung einer ungeordneten Elementarzelle
mit kubisch flichenzentriertem Gitter. Rechts: Geordnete Elementarzelle
der tetragonalen AuCul Uberstruktur (Offene Kreise stellen die Gold-,
geschlossene Kreise Kupferatome dar [nach Yas87]

Die Umwandlung des kubisch flichenzentrierten ins tetragonale Gitter fiihrt aufgrund
der unterschiedlichen Atomradien beider Metalle (Au: 0,1442 nm, Cu: 0,1278 nm)
[EDEO1, Flu07] zu Verzerrungen. Das hierdurch entstehende Gitter wird als Uber-
struktur AuCul (tetragonal primitiv) bzw. AuCull (orthorhombisch primitiv) be-
zeichnet. Der Aufbau der AuCu II Uberstruktur ist in Abbildung 2.14 gezeigt. Diese ist
als eine Phase dargestellt, die aus 10 tetragonalen AuCul Elementarzellen besteht,

welche nebeneinander entlang der Achse b geordnet sind und innerhalb der (001) Ebene
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vollstindig von Gold- zu den Kupferatomen wechseln. Somit ist die Uberstruktur in
Domaénen unterteilt, die jeweils aus fiinf AuCul Elementarzellen bestehen. Da die
benachbarten Doménen gegenphasig verlaufen (vollstindiger Wechsel von Goldatomen

zu den Kupferatomen), wird deren Grenze als Antiphasengrenze (APG) bezeichnet.
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Abbildung 2.14: Schematische Darstellung einer Elementarzelle der AuCu Il Uber-
struktur [nach Yas87]

Die AuCu II Uberstruktur wurde zum ersten Mal durch Johansson und Linde mit Hilfe
von rontgenographischer Pulverdiffraktion abgeleitet [Joh36] und wurde iiberwiegend
von japanischen Wissenschaftlern aus dem Bereich der Zahnheilkunde untersucht
[His90, Nak88, Oht90, Yas87]. Unterhalb 240°C (Cu 16,8 Masse-%) bzw. 390°C (Cu
49,2 Masse-%) entstehen bei der Umwandlung im festen Zustand intermetallische
Verbindungen Au;Cu bzw. AuCus (beide kubisch primitiv) [EDEO1, GriM00a, HirP77,
PetG88, SteL.30b, Wag80, Woll81, Yas87].

Eine Ubersicht der kristallographischen Daten der Elemente Gold, Silber und Kupfer
und aller im bindren Au-Cu System vorhandenen geordneten Phasen und intermetal-

lischen Verbindungen ist Tabelle 2.3 zu entnehmen.
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Tabelle 2.3: Allgemeine kristallographische Daten der Elemente Gold, Silber und Kupfer
und der im bindren Au-Cu System vorhandenen geordneten Phasen und

intermetallischen Verbindungen [EDEQOI, PetGS88]

Element / Phase / Gitterparameter
Gittertyp
Verbindung [nm]
Au kubisch flachenzentriert ap=0,40789
Ag kubisch flachenzentriert ap = 0,40853
Cu kubisch flichenzentriert ap=0,36148
o ap = 0,3966
AuCul tetragonal primitiv co = 03673
ap = 0,456
AuCu II orthorhombisch primitiv bo = 0,892
co=0,283
AuCus kubisch primitiv ap=0,37484
Au;Cu kubisch primitiv ap=0,39853

Das ternére System AuAgCu

Die bereits beschrieben drei bindren Systeme grenzen den Bereich des terndren Systems
AuAgCu ein. Die in Abbildung 2.15 dargestellte Liquidusfliche des terndren Systems
AuAgCu wurde im Rahmen der Untersuchungen von Jédnecke und spéter
Sterner-Rainer, der als erster systematisch die thermischen und mechanischen
Eigenschaften von mehr als 200 Legierungen untersuchte und in vollstindigen

AuAgCu-Dreiecksdiagrammen darstellte, ermittelt [Jan11, SteL25, Ste[.26, Stel.30a].

Die eutektische Rinne beginnt bei der kritischen Liqiduszusammensetzung von
33,2 Atom-% Ag und 23,4 Atom-% Au und erreicht das Minimum bei einer Temperatur
von 767°C und einem Goldgehalt von 14,0 Atom-%. Danach steigt die eutektische
Linie in Richtung des bindren eutektischen Systems Ag-Cu bis zu einer Temperatur von

779°C [PetG88].
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Abbildung 2.15: Zustandsdiagramm des terndren Systems AuAgCu, Liquidusfliche
[nach PetG88]

Wie in Abbildung 2.16 dargestellt, geht die von der Ag-Cu Seite stammende
Mischungsliicke sehr weit ins Innere des terndren Systems und verbreitert sich mit
abnehmender Temperatur in Richtung auf die Goldecke des Diagramms. In der
Mischungsliicke wandelt sich der a-Mischkristall (AuAgCu-Mischkristall) bei der
Solidustemperatur in den Legierungen mit einem Goldgehalt von 42,0 Masse-% in den
silberreichen a (Ag-Au) bzw. a; - Mischkristall und den kupferreichen a (Cu-Au) bzw.
ay - Mischkristall um [GriMO0Ob, PetG88, Pri90]. Bei langsamer Abkiihlung weitet sich
der Bereich der Mischungsliicke aus und erreicht bei 400°C die Legierungen mit einem

Goldgehalt von 75,0 Masse-%.
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Abbildung 2.16: Isothermen der Mischungsliicke des terndren Systems AuAgCu
[nach PetG88]

Wie der isotherme Schnitt durch das terndre System AuAgCu bei 350°C (siche
Abbildung 2.17) zeigt, kann der kupferreiche o, - Mischkristall je nach Legierungs-
zusammensetzung in die geordneten Phasen AuCu I, AuCu II und AuCu; umwandeln
[Rap90, Wis64, WolJ81]. Der Silberanteil reduziert erheblich die kritische Temperatur
der AuCu-Umwandlung. Der Abfall der kritischen Temperatur hilt jedoch nur bis zur
Séttigungsgrenze des terniren a-Mischkristalls an. Ubersittigte a-Mischkristalle unter-
liegen zuerst einer Entmischung. Die Umwandlung findet somit erst beim Anlassen
statt. Bei sehr langsamer Entmischung kann die Umwandlung des kupferreichen
ax-Mischkristalls in die geordneten AuCu-Phasen starten bevor die Entmischung voll-
kommen abgeschlossen ist. Die Umwandlungsgeschwindigkeit ist von der Zusammen-

setzung und vom Zustand der Legierung sowie von der Anlasstemperatur abhingig.
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Silber erweitert zusitzlich den Existenzbereich der AuCu II Phase [McD78, RauE49,
Sis90, Spa35].

Im terndren System AuAgCu ist in den oben beschriebenen Abbildungen zusitzlich die
Lage der im Rahmen dieser Arbeit untersuchten Dentallegierung Au58Ag23Cul2Pd5
(Herstellerbezeichnung: Stabilor® G) eingezeichnet. Auf die Legierung wird in Kapitel

3.2 detailliert eingegangen.
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Abbildung 2.17: Isothermer Schnitt durch das terndre System AuAgCu bei 350°C
[nach PetG88]

2.4.2 Legierungselemente und deren Wirkung

Der terndren AuAgCu Basis miissen, um die gewlinschten Eigenschaften der Legierung

zu erreichen, zusitzlich weitere Metalle zugesetzt werden. Palladium wird zur Auf-
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weitung des Schmelzintervalls eingesetzt. Zusétzlich wird aus Kostengriinden durch
Palladium die Goldkonzentration reduziert, was zu einer Entfarbung der AuAgCu-Le-

gierungen fiihrt.

Durch die kornfeinende Wirkung von Platin und Iridium wird eine dendritische Erstar-
rung und damit eine Konzentrationsverschiebung innerhalb des Korns (Seigerung)
vermieden. Somit wird die Anlauf- und Korrosionsbestindigkeit der Legierung
verbessert, Duktilitdt und Festigkeit werden ebenfalls erhoht. Wie Palladium erhdht
auch Platin das Schmelzintervall und erlaubt zusétzlich eine Ausscheidungs-
verfestigung, sofern der Gehalt ca. 6 Masse-% iibersteigt [EDEO1]. Um die Funktion als
Keimbildner bei der Erstarrung der Schmelze und somit die eines Kornfeiners zu
erfiillen, muss das Iridium in den Legierungen sehr fein verteilt sein. Aufgrund seines
hohen Schmelzpunktes (Ts, - = 2454°C) wird Iridium in Form einer Vorlegierung mit
Kupfer (bzw. Palladium) eingebracht. Durch wiederholtes Aufschmelzen der Legierung
(z.B. beim Einschmelzen des Angusses) bzw. durch eine erhdhte Konzentration des
zulegierten Iridiums entstehen im Geflige Segregationsbereiche (Cluster) aus Iridium-
partikeln. Diese Cluster konnen bei der Verformung des Materials zur Entstehung von
Rissen fithren. Beziiglich der bei den AuAgCu-Legierungen erforderlichen Iridium-
zugabe sind in der Literatur unterschiedliche Angaben zu finden. Manche Autoren wie
z.B. Ott [Ott81, Ott97a, Ott02] empfehlen Iridium in sehr geringen Mengen im Bereich
von 0,005 % (max. 0,01 %) hinzu zu legieren, wobei bei Untersuchungen von Santala
[San91] die kornfeinende Wirkung umso ausgeprigter war, desto grofere Iridium-
mengen zulegiert wurden. Die unterschiedlichen Ergebnisse sind sowohl auf die
diversen Legierungs- und Schmelzverfahren als auch auf die unterschiedlichen Basis-

zusammensetzungen der Legierungen zuriickzufiihren [Car88, EDEO1, Fac03, Gal87].

Zink ruft in AuAgCu-Legierungen mehrere positive Effekte hervor. Durch die Zugabe
von Zink wird die Oberflichenspannung an den Trennungsflichen zwischen der
Schmelze und der Giefliform reduziert. Somit wird die Formfiillung deutlich optimiert
und die Oberflachenrauheit des Gusstiicks reduziert. Zuséatzlich weist Zink eine hohere
Affinitdt zu Sauerstoff als Gold, Silber und Kupfer auf. Dadurch entsteht beim
Abkiihlen der Schmelze an der Oberfldche des Gussstiicks statt einer starken schwarzen
Schicht aus Kupferoxiden eine diinne farblose Schicht aus Zinkoxiden, die durch das

anschlieBende Beizen ohne Verfarbung der Gussoberfldche restlos entfernt werden
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kann. Zusétzlich reduzieren kleine Zinkmengen die Reaktion der Schmelze mit der
Einbettmasse und somit die Gasporositdt im Gussstiick. Die maximal empfohlene Zink-
zugabe liegt bei 3 Masse-%. Eine hohere Zinkmenge kann die Bildung von Ein-
schliissen aus stabilen Zinkoxiden hervorrufen und die Reaktivitit zwischen der Ein-
bettmasse und der Schmelze erhohen. Dies fiihrt wiederum zu einer verstirkten
Gasporositdt und zur Entstehung von Defekten an der Gussoberfliche. Aufgrund des
niedrigen Siedepunkts (Ts=907°C) muss Zink mit Hilfe einer Vorlegierung (iiblicher-
weise Messing) eingebracht werden, da es sonst, besonders beim Aufschmelzen unter
reduziertem Druck, zum Abdampfen des Zinks kommen kann [Fac03, Ott92a, Ott97a,
Ott02, RauC83].

Silizium fiihrt in kleinen Mengen (z.B. 0,04 bis 0,08 % bei 14-karatigen Gold-
legierungen) zu den gleichen, bereits bei Zink beschriebenen positiven Effekten, wie
Optimierung der Formfiillung, Reduktion der Reaktivitit zwischen der Einbettmasse
und der Schmelze, Schutz vor der Bildung einer Kupferoxidschicht an der Oberfldche
des Gussstiicks sowie Reduktion der Oberflichenrauheit des Gussstiicks. Silizium ist im
festen Zustand in Gold und Silber nicht 16slich, weist aber eine Loslichkeit von etwa
5 Masse-% in Kupfer auf. Bei erhohtem Silizium- und ausreichendem Kupfergehalt
konnen somit bei niedrigen Temperaturen schmelzende, spréde Siliziumphasen
entstehen, die sich als Seigerungen an den Korngrenzen konzentrieren und zu einer
Versprodung des Gussstiicks fithren [Car88, Fac03, McC00, Ott97a, Ott02]. Zusétzlich
kann der Zusatz von Silizium starke Kornvergroberungen verursachen bzw. die

kornfeinende Wirkung des Iridiums unterdriicken [Lic95, San91].

Kobalt wird wegen seiner guten kornfeinenden Wirkung beim Weichglithen (Rekri-
stallisation) der kaltverformten Legierung eingesetzt. Fiir den GieBprozess ist der Ein-
satz von Kobalt als Kornfeiner ungeeignet, da es besonders bei niedrigen Abkiihl-
geschwindigkeiten zur Bildung von segregierenden, groben Ausscheidungen fiihren
kann. Die Loslichkeit des Kobalts wéhrend der Erstarrung der Legierung wird durch
Silber stark reduziert. In Abhéngigkeit von der Silbermenge und dem Goldfeingehalt
wird in der Literatur empfohlen, Kobalt im Konzentrationsbereich von 0,15 bis

0,5 Masse-% hinzu zu legieren [Car88, Fac03, Gal87, Ott97a, Ott02, San91].
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In solch komplex aufgebauten Systemen konnen die Eigenschaften aus Phasen-
diagrammen kaum noch theoretisch abgeleitet werden. Die Werkstoffe wurden daher

iiblicherweise an Versuchslegierungen optimiert [EDEO1].

2.4.3 Verfestigungsmechanismen

Die mechanischen Eigenschaften der metallischen vielkristallinen Werkstoffe konnen
mittels unterschiedlicher Mallnahmen optimiert werden. Durch das Legieren der
Schmelze bei der Herstellung des Werkstoffes, durch dessen plastische Deformation
oder durch gezielte Herstellbedingungen konnen verschiedene Verfestigungsmecha-
nismen aktiviert werden, die zur Festigkeitssteigerung des Werkstoffes fiihren [Arg69,
Haa%96, Hon84]. Die Verfestigungsmechanismen werden bei der Wechselwirkung von
Gleitversetzungen mit Versetzungen [SchW03], Korngrenzen [Hal51, PetN53], gelosten
Fremdatomen [SchWO03] sowie Teilchen bzw. Ausscheidungen oder Phasen [Willl,
Merl19] wirksam. Im Folgenden werden die einzelnen Verfestigungsmechanismen

erlautert.

Der Werkstoffwiderstandsanteil Ryzgrs repriasentiert den Mechanismus der Versetzungs-

verfestigung und wird durch Gleichung 2.1 beschrieben:

Ryps =a,-G-b-A[p. 2.1)

Dieser Mechanismus beruht darauf, dass Gleitversetzungen bei ihrer Bewegung die
Eigenspannungsfelder anderer Versetzungen iiberwinden miissen. Dabei ist a; eine
Konstante, G der Schubmodul, b der Betrag des Burgervektors und p die Versetzungs-
dichte [SchWO03].

Die Korngrenzenverfestigung R hat ihre Ursache darin, dass Korngrenzen uniiber-
windbare Hindernisse fiir die Gleitversetzungen eines Kornes darstellen. Die Korngren-
zenverfestigung wird nach der Hall-Petch Beziehung berechnet, welche in Gleichung

2.2 angegeben ist.

Ry =k,-d " 2.2)

Dabei ist k; eine werkstoffabhiingige Kostante und d der mittlere Korndurchmesser

[Hal51, PetN53].
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Die Mischkristallverfestigung R,k ist eine Folge der elastischen Wechselwirkung der
Gleitversetzungen mit den Legierungsatomen (Fremdatomen), die zur Behinderung der
Versetzungsbewegung fiihrt. Die Mischkristallverfestigung wird durch Gleichung 2.3

definiert:

Ry =a, G-c" (2.3)

Dabei ist a, eine Konstante, ¢ der Fremdatomanteil in Atom-% und 0,5<n<1

[SchW03].

Die Aushédrtung der nichtmetallischen Legierungen wurde zum ersten Mal von Wilm in
allgemeiner Form an einer Aluminiumlegierung mit 2 % Kupfergehalt beschrieben
[Willl]. Zu diesem Zeitpunkt war die Ursache der Aushértung dieser Legierung noch
nicht bekannt. Erst 1919 konnten Merica, Waltenberg und Scott die Aushértung den
Ausscheidungseffekten zuordnen [Merl9]. Die Ausscheidungsverfestigung (auch
Teilchenverfestigung genannt) besteht darin, dass Ausscheidungen bzw. Dispersionen
als Hindernisse fiir die Gleitversetzungen wirksam werden. Trifft eine Gleitversetzung
auf eine in der Gleitebene liegende Ausscheidung, so kann diese entweder geschnitten
oder umgegangen werden. In beiden Féllen ist ein zusétzlicher Schubspannungsbetrag
Ats (Schneidspannung) bzw. Aty (Umgehungsspannung) aufzubringen. Das Schneiden
erfolgt bei Ausscheidungen, die kohédrent mit der Matrix sind. Fiir kleine kohirente,

kugelformige Ausscheidungen gilt:

m

r
R =,y —. 2.4
AUS.S 3 Yoy 142, (2.4)
Yerr 1St dabei die beim Schneiden maBigebliche Grenzfldchenenergie und a; stellt eine
Konstante dar. Der Exponent m kann, je nach Anteil und GréBe der Ausscheidungen,
die Werte 1,5 oder 1,0 annehmen. Der Radius der Ausscheidungen wird als » und der

Abstand von zwei Ausscheidungen als / bezeichnet [Mac92].
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Die Schneidspannung Ats kann nach Gleichung 2.5, die aus den Arbeiten von Gerold /
Haberkorn [GerV66], Brown / Ham [Bro71] und Janson / Melander [Jan78] abgeleitet

wurde, ermittelt werden

N |~

Arg=4-G-h? (%j , (2.5)

dabei ist G der Schubmodul, /# der Verfestigungsparameter, / der Volumenanteil der
Teilchen, r der Teilchenradius und b der Burgersvektor [Rep93]. Der Verfestigungs-
parameter 4 ist von der Art der Wechselwirkung zwischen Versetzungen und Aus-

scheidungen abhingig. Die folgenden Mechanismen werden dabei erdrtert:

e Kohédrenzspannungsverfestigung:

|aM _aT|

h~ ¢= , basierend auf der relativen Gitterkonstantendifferenz (Fehl-

ay

passung der Ausscheidungen),
e Modulverfestigung:

|GM B GT|
GM

h ~ , basierend auf der relativen Schubmoduldifferenz,

e Stapelfehlerverfestigung:

h~ |y — V57| > basierend auf der Stapelfehlerenergiedifferenz,

e Ordnungsverfestigung:

h~ y ,»c . basierend auf der Antiphasengrenzenergie,

e Chemische Verfestigung:

Basierend auf der Schaffung neuer Grenzflichen beim Abscheren mit

F, =2-y-b[Rep93, V5h02].

Der Umgehungsprozess erfolgt bei inkohdrenten bzw. teilkohdrenten Ausscheidungen,
in die Versetzungen nicht eindringen konnen, da keine Gleitebene vom Matrixgitter her

durch sie hindurchgeht. Auch die hinreichend grofen kohdrenten Ausscheidungen, fiir
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die Atg > Aty gilt, werden umgegangen. Der Mechanismus zur Umgehung von Teilchen

wird als Orowan-Mechanismus [Oro47, Oro48] bezeichnet. Dabei ist der Widerstand

Ry =, -—'-1nz (2.6)

zu Uiberwinden. Fiir die Umgehungsspannung Aty gilt nach Gleichung 2.7:
At, = 0,8-G—'b\/7 [Hul01]. 2.7)
r
Die Beschreibung der einzelnen Parameter kann der Gleichung 2.5 enthommen werden.

Ist Ats > Aty, so werden die Gleitversetzungen die Ausscheidungen umgehen. Wie
Abbildung 2.18 entnommen werden kann, wird fiir Aty > Ats jedoch der Schneid-

mechanismus wirksam.

At N\ / Inkohérente Teilchen
Vi R
N
\| _____________
—————— R
"""" Y
N
X ! X
Koharente Teilchen X
[
i
I =
| R
Schneiden <+«—e—  Umgehen dr

d Krit

Abbildung 2.18: Einfluss des Teilchendurchmessers auf die Schneid- und Umgehungs-
spannung von Teilchen;, At = Schubspannung, f= Volumenanteil der
Teilchen [nach Voh02]
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Ein Ubergang zwischen den beiden Mechanismen findet beim Erreichen des sogenan-
nten kritischen Teilchendurchmessers dr,; statt. Dieser wird mit Hilfe der Gleichungen

2.5 und 2.7 fiir Ats = Aty wie folgt ermittelt:

G-b’
e

(2.8)

dr,km ~

Ob ein Teilchen umgegangen oder geschnitten wird ist demnach vom Verfestigungs-
parameter 4 abhiingig. Mit wachsendem / wird der Ubergang vom Schneidprozess zum

Umgehungsprozess zu kleineren Teilchendurchmessern verschoben.

Bei gleichzeitigem Auftreten verschiedenartiger Verfestigungsmechanismen kann in
den meisten Fillen die sich einstellende FlieBspannung aufgrund des Prinzips der
Additivitdt der Grundfestigkeit des Werkstoffs mit den jeweiligen Werkstoffwider-
standsanteilen abgeschétzten werden [Got98, Mac92, V6h02].

Der Mechanismus der Ausscheidungsverfestigung spielt beim Einstellen der geeigneten
mechanischen Eigenschaften der AuAgCu-Legierungen die grundlegende Rolle. Durch
die Ausscheidungsvorgénge ist es moglich, die Legierungen zusétzlich zur Hirtung, die
durch die Legierungsbildung und die Kaltverformung erzielbar ist, durch eine
Wiérmebehandlung auszuhérten. Auler den mechanischen miissen Dentallegierungen
weitere Eigenschaften wie Korrosions- und Anlaufbestidndigkeit in der Mundhdhle und
Biokompatibilitdit aufweisen und zusdtzlich den dsthetischen Anforderungen
entsprechen. Anforderungen an die Korrosionsbestindigkeit dentaler Legierungen und
an das gesamte Spektrum mechanischer Eigenschaften sind in nationalen und
internationalen Normen festgelegt, z.B. DIN 13 906, ISO 1562. Verfahren fiir die bio-
logische Priifung von Legierungen sind z.B. in ISO 7405 beschrieben. Bei den auf dem
terndren System AuAgCu basierenden Schmucklegierungen spielt aufler den mecha-
nischen und chemischen Eigenschaften auch die Moglichkeit der Farbeinstellung der
Legierungen eine Rolle. Die unterschiedlichen Farben werden durch die unterschied-
lichen Legierungszusammensetzungen erreicht. Wie bereits in Kapitel 2.2.3 be-
schrieben, spielen fiir alle AuAgCu-Legierungen sowohl eine gute Schmelz- und
GieBbarkeit als auch Verarbeitbarkeit und die Mdglichkeit einer Nachbearbeitung eine
wesentliche Rolle [EDEO1].
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2.5 Rontgenographische Analysen mit hoher lateraler Auflosung

Ubliche Messverfahren zur Erfassung von Eigenspannungszustinden, wie z.B. das
sin®y-Verfahren [Mac61], stoBen bei Erhohung der Ortsauflsung auf der Probenober-
flache rasch an ihre Grenzen, wenn die Anzahl der reflektierender Kristallite in dem
bestrahlten Bereich fiir eine statistische Auswertung nicht mehr ausreicht. Daher muss
bei Messungen mit hoherer Ortsauflosung die Analyse einzelner Kristallite erfolgen.
Die fiir die Einkristallanalyse entwickelten Methoden sind in [ReiW97] zusammen-
gefasst und ermdglichen in grobkristallinen Werkstoffen eine Ortsauflosung von bis zu
40 pm. Im Folgenden wird auf die einzelnen Techniken, die das Erreichen der hohen
lateralen Auflosung sowohl bei Einkristallanalyse als auch bei Messungen an viel-

kristallinen Werkstoffen ermoglichen, detailliert eingegangen.

Hohe laterale Ortauflosung kann durch den Einsatz der Glasmonokapillaren erreicht
werden, die Rontgenstrahlung durch Totalreflexion biindeln. Durch die Entwicklung des
kegelformigen, sich verjiingenden Innenprofils wurden Intensititsgewinne des Primér-
strahls im Vergleich zu herkommlichen Blendensystemen erreicht [SteE88]. Bei der
Verwendung von Glasmonokapillaren ist eine exakte Justierung des Messaufbaus fiir
die Zuverldssigkeit und Reproduzierbarkeit der Messergebnisse von entscheidender
Bedeutung. Der durch den Einsatz der Glasmonokapillare erreichte Intensititsgewinn ist
zwangsldufig mit einer Erh6hung der Strahldivergenz verbunden. Daher miissen beim
Messaufbau enge Justiertoleranzen eingehalten werden, die mit dem Durchmesser des
Primérstrahls und der Strahldivergenz in Verbindung mit einem notwendigerweise
kleinen Abstand zwischen der Probe und der Austrittsoffnung der Glasmonokapillare
zusammenhingen [M6199]. Eine Ubersicht iiber den Einsatz der Glasmonokapillare zur
Eigenspannungsanalyse im Mikrobereich an diversen Werkstoffen (z. B. hochreines
Eisen, 42CrMo4 oder Al-Si Legierung), ist in [M6199] dargestellt. Auch fiir die Eigen-
spannungsanalysen an einzelnen Kornern (Korngréfe von 20 pm) eines Stents (metal-
lisches Gefdlimplantat aus X2CrNiMo 18 5 3) wurden zur Fokussierung des herkom-

mlichen Rontgenstrahls Glasmonokapillare verwendet [M6100].
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Synchrotronstrahlung bietet aufgrund ihrer hohen Brillanz gegeniiber der Strahlung aus
Rontgenréhren eine Reihe von Vorteilen, wie insbesondere eine hohe Intensitét, die
freie Wahl der Wellenldnge durch Monochromatoren sowie eine quasiparallele Strahl-
geometrie, welche sich unter Verwendung diverser optischer Elemente (z.B. Linsen
oder gebogene Kristalle) auch fokussieren ldsst. Dem stehen der groBle apparative

Aufwand und die begrenzte Verfiigbarkeit dieser Technik gegeniiber.

Orts- und tiefenaufgeloste Eigenspannungsanalysen wurden mit Hilfe von Synchrotron-
strahlung an PHOTON FACTORY (KEK) in Tsukuba (Japan) am Messplatz 3A von
[Yos00] durchgefiihrt. Dafiir wurde ein Optiksystem, das aus einem Spiegel als
Kollimator, einem doppelten Kristall als Monochromator und einem weiteren, fokus-
sierenden Spiegel besteht, eingesetzt. Die dadurch erreichte vertikale Ortsauflosung
betrdgt 550 um, die horizontale 1,5 mm. Die Messungen wurden unter konstantem

Bragg-Winkel Oy durch Variation der Wellenlédnge A durchgefiihrt.

Eine Weiterentwicklung der einfachen Glasmonokapillare stellen die Kumakhov
Linsen dar. Solche Linsen werden mit rotationselliptischer oder -paraboloider Innen-
form als Glasmonokapillare, oder als Biindel gekriimmter Glasmonokapillare mit gleich
bleibendem Innendurchmesser hergestellt. Diese Optik ermdglicht es, die quasiparallele
Synchrotronstrahlung aus einem zentimeterbreiten Bereich mittels Totalreflexion zu
einem konvergenten Strahl fokussiert und somit eine Auflosung von 100 pm erreichen

[Kum90a, Kum90b, Kum92].

Eine weitere Entwicklung stellen die Réntgenlinsen (compound refractive lenses,
CRL) dar, die auf der Brechung basieren und zur Fokussierung der Synchrotron-
strahlung aus einem bis zu einem Millimeter grolen Bereich dienen. Das Problem der
Strahlungsabsorption kann durch Einsatz der Werkstoffe mit niedriger Kernladungszahl
Z (z.B. Aluminium oder Polymere) behoben werden. Deshalb wurden von [Sni96] die
Sammel-Rontgenlinsen in Form quadratischer Aluminiumblocke entwickelt, in die 30
zylindrische Locher (Radius jeweils 0,3 mm) in geringen regelméfBigen Abstinden in
einer Reihe entlang der optischen Achse gebohrt wurden. Jedes Loch stellt eine Einzel-
linse dar. Da (1-0) kleiner eins ist, muss die Sammel-Rontgenlinse konkav sein
(0 - Dekrement des Brechungsindex von Rontgenstrahlung). Eine Sammel-Rontgenlinse

besteht somit aus N zylindrischen Einzellinsen, die die Rontgenstrahlung auf eine
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Brennweite fokussieren, die im Vergleich zu einer Einzellinse N mal kleiner ist. Die
CRL werden im Energiespektrum von 5 keV bis 40 keV eingesetzt und liefern eine

Auflosung im Mikrometer- bzw. Submikrometerbereich.

Bragg-Fresnel Optiken wurden von [Sni95] entwickelt und werden am ESRF (Euro-
pean Synchrotron Radiation Facility) in Grenoble eingesetzt. Mit Hilfe dieser Optik
wird Synchrotronstrahlung auf einen Brennfleck fokussiert, wodurch eine laterale
Auflésung bis zu 0,7 um erreicht werden kann. An einer sogenannten linearen
Bragg-Fresnel Linse, die in die Oberflache eines Kristalls (z.B. Siliziumeinkristall)
eingedtzt ist, wird der weille Synchrotronstrahl gebeugt. Die Bragg-Fresnel Linse
basiert auf der Uberlagerung einer Bragg-Diffraktion vom Kristall und einer Dispersion
durch eine Fresnel-Struktur, die in den Kristall eingeédtzt ist. Dadurch wird ein
monochromatischer Strahl erzeugt, der auf Grund der Wirkung der Linse zugleich auf
einen Linienfokus fokussiert ist. Die gebeugte Intensitit wird mit einem ortsemp-
findlichen Detektor registriert. Diese Optik ermdglicht Beugungsexperimente mit hoher
lateraler Auflosung und wurde von [Bie97, Bie99] zur Untersuchungen von Turbinen-

schaufeln aus einkristallinen Nickelbasissuperlegierungen eingesetzt.

Des Weiteren kann hohe laterale Auflosung mit Hilfe der sogenannten
Synchrotron-Kossel-Technik, die ein spezielles rontgenographisches Mikrobeugungs-
verfahren darstellt, erreicht werden. Fiir Analysen von einkristallinen Probenbereichen
wird hier ein ausgeblendeter Synchrotronstrahl (Durchmesser < 100 pm) genutzt. Nur
ein geringer Anteil der durch die Synchrotronstrahlung erzeugten charakteristischen
Rontgenstrahlung wird an den interferenzfihigen Netzebenen der Einkristalle geméal
der Braggschen Bedingung gebeugt. Diese liegen auf geraden Kreiskegeln mit dem
halben Offnungswinkel 90° - Bni (Onk-Braggwinkel der beugenden Netzebenen) und
erzeugen auf einem in Riickstrahlrichtung angeordneten Rontgenfilm bzw. ,Imaging
Plate” die sogenannten Kossel-Linien [Kos35]. Die Auswertung der Kossel-Linien
ermoglicht z.B. die Prizisionsbestimmung kristallographischer Orientierungen und
Gitterkonstanten, Versetzungsdichtebestimmung, Phasenidentifizierung oder Eigen-
spannungsanalyse im Mikrobereich. Die Synchrotron-Kossel-Technik wurde an

HASYLAB/ DESY in Hamburg am Messplatz L optimiert [U1198].
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Von [Chu99] wurde am MHATT-Cat Messplatz 7 des APC (Advanced Photon Source,
USA) die Microbeam Laue-Technik entwickelt, welche ebenfalls Analysen mit hoher
Ortauflosung ermoglicht. Die Laue-Methode stellt eine Standardtechnik zur Ermittlung
der kristallographischen Orientierung von Einkristallen dar. Dabei wird ein
feststehender (orientierter) Einkristall mit weilem Rontgenlicht durchstrahlt. Bei
groferen oder stark absorbierenden Proben wird eine Riickstrahltechnik bevorzugt. Im
kontinuierlichen Spektrum des Primérstrahls gibt es fiir jede Netzebenenschar mit
einem bestimmten Netzebenenabstand dji; eine passende Wellenldnge A, die die
Braggsche Bedingung erfiillt. Die Netzebenenschar reflektiert nur die Wellen der
betreffenden Wellenldnge. Die abgebeugte Strahlung erzeugt einen Interferenzreflex
(Laue-Reflex), der mit einem Detektor (CCD-Kamera) aufgenommen wird. Auf diese
Weise erhilt man eine Projektion der Netzebenen eines Kristalls (Laue-Diagramm) aus
dem sich die ,; Winkel der einzelnen Reflexe bestimmen lassen [Kle90]. Die neue
Microbeam Laue-Technik ermdglicht es, mit Hilfe eines speziell fiir diese Zwecke
entwickelten Monochromators fiir polychromatische Synchrotronstrahlung [Ice00],
prézise Messungen der lokalen Dehnungen, Spannungen und Orientierungen in poly-
kristallinen Werkstoffen durchzufiihren. Wesentlicher Vorteil des neuen Verfahrens ist
die Moglichkeit, die sich iliberlappenden Laue-Reflexe von mehreren Koérnern in einem
iterativen automatisierten Prozess zu indizieren. Wird einmal der Laue-Reflex indiziert,
kann die Orientierung und die Form der Elementarzelle, bzw. mit Hilfe von Messungen
mit einer Energie auch das Volumen der Elementarzelle ermittelt werden. Die somit
erhaltenen Parameter der Elementarzelle ermdglichen die Bestimmung des kompletten

Dehnungstensors [Chu99, Ice00].

Fiir die Mikrostruktur- und Eigenspannungsanalyse mit hoher lateraler Auflosung kann
das bildgebende Verfahren MAXIM (MAterials X-ray IMaging) eingesetzt werden,
das am HASYLAB/DESY in Hamburg am Messplatz G3 von Wroblewski entwickelt
wurde [Wro98, Wro99, Wro02]. Im Gegensatz zu den Microbeam-Techniken, bei
denen die einfallende Strahlung nur auf einen einzigen Probenort fillt, wird bei der
MAXIM-Methode eine grofie Probenfliche (~1 cm?) mit einem quasiparallelen Syn-
chrotronstrahl beleuchtet. Der gebeugte Strahl wird durch eine sogenannte Micro-
channelplate (MCP) geleitet. Die MCP hat eine aktive Fliche eines Hexagons mit

19 mm Abstand zwischen den gegeniiber liegenden Seiten und besteht aus einer
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zweidimensionalen Anordnung von parallelen réhrchenformigen Kapillaren mit einem
Durchmesser von 10 pum und einer Linge von 4 mm. Durch diese Anordnung wird die
Uberlagerung von an verschiedenen Probenorten gebeugten Strahlen verhindert.
Dahinter erfasst eine CCD-Kamera die gebeugte Strahlung und liefert so ein Bild,
welches das ortsaufgeldste Beugungsvermogen der Probe in die durch die Ausrichtung
der Rohrchen vorgegebene Richtung wiedergibt. Dieses Verfahren erlaubt Messungen
mit hoher lateraler Auflosung sowohl an Vielkristallen als auch an einzelnen Kristallen.
Beispielweise wurden unter Verwendung der MCP die Oberflichen von Schienen
untersucht, an denen durch Analyse der Reflexprofile ein sehr feinkorniger
nanokristalliner Martensit nachgewiesen werden konnte [Pyz99, Pyz00]. Des Weiteren
wurde die MCP zur Untersuchung von reibrithrgeschweifiten Blechen eingesetzt und
lieferte den Nachweis von feinen Kdrnern in der Schweiflnaht und groben Kornern in
der Wirmeeinflusszone [Pyz01]. Mit dem MAXIM Verfahren wurde an zerspanend
hergestellten Oberflichen mit einer lateralen Auflésung von 24 um die Verteilung der
lokalen Eigenspannungen bestimmt [GibO1]. Weiterhin wurde das Verfahren zur
Eigenspannungsanalyse an den Randzonen von mittels Hochgeschwindigkeitsdrehen

hergestellten Bauteilen eingesetzt [P1602].



3 Versuchswerkstoffe

3.1 Zirkoniumoxid

Fiir die Untersuchungen standen Mikrobiegebalken aus Zirkoniumoxid mit 3 Mol-%
Y,0; zur Verfiigung. Als Ausgangsmaterial fiir die Herstellung des keramischen

Versuchswerkstoffes wurden drei verschiedene Pulver verwendet:

e Standardpulver

Das ZrO,-Pulver TZ-3YS-E der Firma Tosoh, Japan [TOS06], mit einer Primér-
partikelgréBe zwischen 0,2 — 0,4 pm,

e Nanopulver

Das Pulver VPH YSZ3 mit einer Primérpartikelgrof3e von 12 nm,

e Laserpulver

Ein laserverdampftes Nanopulver mit einer PrimérpartikelgroBe zwischen

10 -100 nm (Herstellerangaben) [Miil05a].

Das Nanopulver wurde durch Flammenpyrolyse und das Laserpulver durch Verdampfen
des Pulvers in einem CO;-Laserstrahl mit anschlieBender Kondensation und Erstarrung
hergestellt. Das Nanopulver wies eine relativ grofle spezifische Oberfliche von
64,0 m*/g auf. Dagegen zeigt das Standardpulver einen Wert von 6,3 m%/g, das
Laserpulver lag mit 17,7 m*/g [Miil05a] dazwischen. Dem Standardpulver wurden
0,25 Masse-% Aluminiumoxid zur Steigerung der Sinteraktivitit beigesetzt. Zusdtzlich
wurde durch Zugabe von Al,Os; die Alterungsbestindigkeit des Zirkoniumpulvers
verbessert [HirM92]. Ausgewihlte Eigenschaften des Standardpulvers TZ-3YS-E aus
dem Datenblatt der Fa. Tosoh [TOS06] sind in Tabelle 3.1 aufgelistet.
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Tabelle 3.1: Eigenschaften des Standardpulvers TZ-3YS-E [TOS06]

ZrO; — Pulver TZ-3YS-E (Standardpulver)

Charakteristika des Pulvers Typische Elgensc{laften des gesinterten
Korpers
Y,0 Spezifische . Biegefestigkeit bei .
2 j Oberfliche Form [D ;:ll:f] Raumtemperatur [I{Iiil; (tﬁ(z)
[Mol-%] [mz/g] g [MPa] @
3 7+2 Granulat 6,05 1200 1250

Legende:
() JISR1601 (3-Punkt-Biegeversuch) ? JIS R1610 (Kraft: 98,07 N)

3.2 Stabilor® G

Die in dieser Arbeit untersuchte kommerziell erhidltliche Dentallegierung
Au58Ag23Cul2Pd5 (Herstellerbezeichnung: Stabilor® G) weist einen Feingehalt von
585 %o aus und gehort somit zu der Gruppe der 14-karatigen goldgelben Legierungen.
Diese werden in der Literatur auch als Legierungen mit reduziertem Gold- bzw.
Edelmetallgehalt bezeichnet. Dieser Legierungstyp wurde in den Jahren 1930 bis 1935
entwickelt und in den Nachkriegsjahren, ab etwa 1950, durch kornverfeinernde Zusitze
verbessert. Im Zuge des Kostenddmpfungsgesetzes im Jahr 1982 wurden diese bereits
bekannten Legierungen als Regelversorgung eingefiihrt und an die gestiegenen Anfor-

derungen angepasst [EDEO1, Wag80].

Fiir die Untersuchungen standen Mikrobiegebalken und Mikrozugproben aus der
Legierung Stabilor™ G zur Verfiigung. Die exakte chemische Zusammensetzung der
Legierung ist Tabelle 3.2 zu entnehmen. Ausgewéhlte Eigenschaften dieser Legierung

aus dem Datenblatt der Fa. Degussa Dental GmbH sind in Tabelle 3.3 aufgelistet.
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Tabelle 3.2: Chemische Zusammensetzung von Stabilor® G in Masse- und Atom-%
(Datenblatt — Degussa Dental GmbH)

Element Au Ag Cu Pd Zn Pt Ir
Masse-% 58,0 233 12,0 5,5 1,0 0,1 0,1
Atom-% 38,4 28,2 24,6 6,7 2,0 0,1 0,1
Tabelle 3.3: Eigenschaften von Stabilor™ G (Datenblatt — Degussa Dental GmbH)
Stabilor® G, goldreduzierte Legierung
Vorwirm-
0,2 %-
Schmelz- | temp. der | Giel3- Vickers-
. . Dehn- Ry A | Dichte
intervall Giel}- temp. | Zustand hirte ,
grenze | [MPa] | [%] | [g/em’]
[°C] formen [°C] HVS5
[MPa]
[°C]
w 170 400 510 | 33
860- 200 1000- 139
275 830 890 6 )
940 oo | °
g 275 - - -

Legende: Messungen an Proben mit einem Durchmesser von 3 mm und einer Mess-

streckenldnge von 15 mm:
w — weich (15 min/ 750°C)
a — ausgehirtet (w + 15 min/ 400°C)

g — erreichbare Harte durch Abkiihlen in der Gieflform







4 Herstellungsverfahren

4.1 Druckloses Heil3gielen

Die Mikrobiegebalken und Mikrozahnrdder mit unterschiedlichen Pulvermischungen
und Pulverfiillgraden wurden im Rahmen einer indirekten Rapid Prototyping Prozess-
kette [BauW02, BauW05, Kni03a, Kni03b] im Teilprojekt A3 des SFB 499 am Institut
fiir Materialforschung III des Forschungszentrums Karlsruhe hergestellt. Die einzelnen
Schritte werden anhand der Herstellung von Mikrobiegebalken im Folgenden detailliert

beschrieben.

Fiir die Priparation des Feedstocks wurde ein kommerziell erhiltliches Bindersystem
auf Paraffinbasis verwendet, in dem bereits ein nicht ndher spezifizierter Dispergator
enthalten ist (Siliplast LP65, Zschimmer & Schwarz, Lahnstein, Deutschland). Nach
dem Trocknen (300°C/ 2 h) wurde das ZrO,-Pulver bis zu einem Fiillgrad von 45 bzw.
52 Vol.-% bei einer Temperatur von 95°C zum fliissigen Binder hinzugefiigt und
anschlieend fiir eine Stunde in einem Dissolverriihrer (VMA Getzmann, Reichshof,
Deutschland) unter Vakuum homogenisiert. Um die Fliefdhigkeit des Feedstocks

aufrecht zu halten, wurde dieser zwischen den Abformungen bei ca. 90°C aufbewahrt.

Fiir die Untersuchungen standen drei unterschiedliche Feedstocks zur Verfiigung. Der
erste Feedstock bestand aus dem Standardpulver (TZ-3YS-E) mit einem Feststoffgehalt
von 52 Vol.-%. Aufgrund der groflen spezifischen Oberfliche des Nanopulvers
VPH YSZ3 (siehe Kapitel 3.1, [Miil05a]) war es nicht moglich, einen Feedstock mit
ausreichend hohem Feststoffgehalt ausschlieBlich aus diesem Pulver herzustellen.
Deshalb wurden bei dem zweiten Feedstock 43,3 Vol.-% des Standardpulvers mit
8,7 Vol.-% des Nanopulvers vermischt. Der dritte Feedstock besal3 einen Feststoffgehalt
von 45 Vol.-%, der in Form des Laserpulvers eingebracht wurde [Miil05a, Miil05b].
Auf die mit dem Feststoffgehalt verbundene Scherviskositits- und Flielgrenzen-

problematik wird im Kapitel 6.4 eingegangen.
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Im néchsten Schritt erfolgte die Abformung. Der aufgeheizte Feedstock wurde in eine
auf 90°C erwdrmte Silikonform drucklos manuell heilgegossen und unter Vakuum
geriittelt, um mogliche Luftbldschen auszutreiben. Nach dem Abkiihlen der Masse
wurde der entstandene Griinling manuell aus der Silikonform entfernt. Der Griinling
entsprach einem sogenannten Mikrobiegebalken-Array, in dem sich im Idealfall

15 x 15 Mikrobiegebalken mit einer Abmessung von 250 x 250 x 1500 pm’ befanden.

Anschliefend wurde der Griinling auf einem saugféhigen keramischen Vlies in einem
Ofen unter Luftatmosphdre stufenweise entbindert. Bei der sogenannten Standard-
entbinderung wurde der Griinling mit einer Aufheizrate von 1 K/ min auf 150°C aufge-
heizt. Im Folgenden wurde die Temperatur mit 0,25 K/min auf 240°C und danach mit
0,5 K/ min um weitere 160°C auf 400°C erhoht. Nach einer Haltezeit von 10 min bei
dieser Temperatur wurde der so entstandene Braunling mit einer Abkiihlrate von ca.
20 K/ min an Luft abgekiihlt. Zusatzlich wurden zwei Entbinderungsvariationen durch-
gefiihrt, um den Einfluss dieses Prozesses auf die Eigenschaften der Mikrobiegbalken
zu untersuchen. Bei Variante 1 wurde eine zusétzliche Haltezeit von 300 min bei 180°C
und bei Variante 2 wurden zusétzliche Haltezeiten von 150 min bei 180°C und bei

250°C eingefligt.

Nach der Entbinderung wurde der Braunling in einem Kammerofen in Luftatmosphére
bei unterschiedlichen Bedingungen gesintert. Beim Sinterprozess wurde der Braunling
mit einer Autheizrate von 3 K/ min auf die entsprechende Sintertemperatur aufgeheizt,
die 60 bzw. 120 min gehalten wurde. Die Abkiihlung erfolgte im Kammerofen mit einer
Abkiihlrate von 10 K/ min. Die lineare Schwindung beim Sinterprozess betrug ca. 20 %
und die Mikrobiegebalken hatten eine Abmessung von 200 x 200 x 1200 um® (siche
Abbildung 4.1). AbschlieBend folgte eine manuelle Vereinzelung der Mikrobiegebalken

von der Substratplatte.

Alle untersuchten Chargen sind mit den zugehorigen Herstellparametern in Tabelle 6.1

des Kapitels 6 detailliert aufgelistet.
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Abbildung 4.1: Gesintertes Mikrobiegebalken-Array [Kas06]

4.2 Mikroguss

Die Mikrogussproben wurden im Rahmen des SFB 499 im Teilprojekt C2 am Institut
fiir Materialforschung III des Forschungszentrums Karlsruhe hergestellt. Fiir das
Mikrogussverfahren wurden durch Mikrofrdsen Formeinsitze aus Messing hergestellt
[SchJO1, SchJ02]. Aus diesen wurden durch SpritzgieBen Modelle aus Polymethyl-
methacrylat (PMMA) gefertigt, die in Handarbeit zu Gussbdumchen montiert und mit
einem Angusssystem aus Wachs versehen wurden. Somit gefertigte Modelle wurden
danach in eine keramische Einbettmasse unter Vakuum gegeben. Der Einbettprozess
wurde durch leichte Vibrationen unterstiitzt um eine optimale Abformung der Modelle
zu erreichen. Als Einbettmasse wurde die kommerziell erhiltliche phosphatgebundene
Einbettmasse Deguvest” CF von Fa. Degussa verwendet. Innerhalb des SFB 499 wurde
im Teilprojekt B1 am Institut fiir Materialforschung III am Forschungszentrum Karls-
ruhe zusdtzlich eine optimierte gipsgebundene Einbettmasse entwickelt. Diese besteht
aus einem Fiillstoffanteil von 60 - 80 Masse-% feinkornigem Quarz (SF 800 und
SF 795, Fa. Quarzwerke) und einem entsprechenden Binderanteil aus Hartgips
(Fa. Finostone). Diese Einbettmasse ldsst sich in einer gut flieBenden Konsistenz her-

stellen, ohne spéter Trocknungsrisse aufzuweisen [Rat06]. Die Einbettmassen wurden
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jeweils mit destilliertem Wasser erst von Hand angemischt und anschliefend mit einem
kommerziellen Riihrgerdt (Multivac, Fa. Degussa) unter Vakuum zu einer homogenen

Masse verarbeitet.

Wihrend des Ausbrennens der Einbettmasse in Kammerdfen (Fa. Mihm) wurden die
Modelle pyrolisiert und eine negative gesinterte Keramikform erzeugt, die anschlieend
in einem Muffelofen unterschiedlich vorgewarmt wurde. Die weitere Vorgehensweise
wurde vom jeweils eingesetzten Verfahren (Vakuumdruckguss bzw. Schleuderguss)

bestimmt [BauG02, BauG04b, BauGO05].

4.2.1 Vakuumdruckguss

Beim Vakuumdruckguss-Verfahren (VDG) wurde die vorgewédrmte Keramikform in die
Gussanlage PRESTOMAT compact der Fa. Degussa (Abbildung 4.2) eingesetzt.
Danach wurde diese evakuiert und um 180° gedreht, so dass die mittels einer Wider-
standsheizung in der Luftatmosphire erhitzte Schmelze durch die Schwerkraft in die
Keramikform floss. Fiir das Erschmelzen des Stabilor® G wurde ein Graphittiegel
verwendet. Der gesamte Vorbereitungsprozess bis zum eigentlichen Gussvorgang
nimmt etwa 30s in Anspruch. Um die Keramikform vollstindig fiillen zu konnen,

wurde ein Druck von 3 bis 4 bar aufgebracht.

Abbildung 4.2: Vakuumdruckgussanlage [BauG05]
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Nach einem einminiitigen Abkiihlen, wihrend dessen die Schmelze in den festen
Zustand liberging, wurde die Anlage um 180° in die urspriingliche Position gedreht, die
Keramikform herausgenommen und an Luft abgekiihlt. Eine schematische Darstellung

des Vakuumdruckgussprozesses ist Abbildung 4.3 zu entnehmen.

Behalter

/N

oo
=

<+— Vakuum Heizung

Schmelze

Abbildung 4.3: Schematische Darstellung des Vakuumdruckgussprozesses, nach
[BauGO05]

Nach der Abkiihlung wurde das entstandene Gussbdumchen, wie in Abbildung 4.4
dargestellt, zunichst von Hand durch vorsichtiges Brechen der aus Deguvest” C herge-
stellten Keramikform ausgebettet und mit Flusssdure gereinigt. Im Fall der gips-
gebundenen Keramikform wurden die Reste der Einbettmasse mit Wasser und
Gipsloser (GO 2011, Fa. Renfert) unter Verwendung von Ultraschall entfernt. Anschlie-
Bend wurden die Mikroproben manuell mittels einer Schlagschere vereinzelt. Fiir das
Entfernen der Verteilerreste stand eine Prizisionsfrasmaschine zur Verfiigung [BauG02,
BauG04b, BauG05]. Der Anguss wurde wieder eingeschmolzen und fiir die Herstellung

weiterer Mikroproben verwendet.

Die so entstandenen Mikrobiegebalken hatten einen Querschnitt von 200 x 200 um?, die
Liange betrug 1500-2000 pm. Die Mikrozugproben wiesen einen Querschnitt von
130 um x 260 pm und eine Liange von 780 um auf.



70 Herstellungsverfahren

Alle untersuchten Chargen der durch Vakuumdruckguss hergestellten Mikrobiege-
balken bzw. Mikrozugproben und deren jeweils eingestellte Vorwarmtemperaturen sind

in Tabelle 7.1 bzw. Tabelle 7.2 des Kapitels 7.1 detailliert aufgelistet.

Abbildung 4.4: Gussbdumchen aus Stabilor® G [BauGO05]

4.2.2 Schleuderguss

Beim Schleuderguss-Verfahren (SG) wurde die vorgewarmte Keramikform in die
Gussanlage TICAST SUPER R von Fa. Selec Ltd. (siche Abbildung 4.5) eingesetzt, die
Anlage wurde danach ausgewuchtet und evakuiert. Nachfolgend wurde die gesamte
Apparatur mit Argon gespiilt, um die Schmelze mittels Lichtbogen zwischen einer
Wolframkathode und dem Graphittiegel erhitzen zu kénnen. Die Schmelze floss dann
durch einen Graphitkanal in die vorgewarmte, mit 3000 U/ min rotierende Keramik-
form, wobei ein Druck von 20 bis 25 bar erzeugt wurde. Dieser gesamte Vorbereitungs-
prozess bis zum eigentlichen Gussvorgang dauerte etwa 5 min. Danach wurde die

Keramikform herausgenommen und an Luft abgekiihlt [BauG02, BauG04b, BauGO05].

Die weiteren Schritte waren mit den in Kapitel 4.2.1 fiir den Vakuumdruckguss be-

schriebenen identisch.
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Analog zu Abbildung 4.3 wird in Abbildung 4.6 eine schematische Darstellung des

Schleudergussprozesses gezeigt.

Abbildung 4.5: Schleudergussanlage [BauGO05]
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Abbildung 4.6: Schematische Darstellung des Schleudergussprozesses, nach [BauG05]
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Um die Bildung der Uberstruktur, die eine wesentliche EinflussgroBe fiir die Festigkeit
dieses Werkstoffes darstellt, detaillierter untersuchen zu kénnen, wurden Mikrozug-
proben, die durch Schleuderguss bei einer Vorwéarmtemperatur T, = 1000°C hergestellt
wurden, weiter wiarmebehandelt. Um die Mikrozugproben fiir die Warmebehandlung

handhabbar zu machen, wurden diese in ein evakuiertes Quarzréhrchen eingebracht.
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Um das Material zu homogenisieren, wurden die Mikrozugproben bei einer nahe am
Schmelzbereich liegenden Temperatur von 800°C fiinf Stunden im Vakuumofen
gegliiht und danach langsam binnen zwei Stunden im Ofen auf Raumtemperatur abge-

kiihlt.

Alle untersuchten Chargen der durch Schleuderguss hergestellten Mikrozugproben und
deren jeweils eingestellten Vorwéarmtemperaturen sind in Tabelle 7.4 im Kapitel 7.2.1

detailliert aufgelistet.
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auswertungen

5.1 Rontgenographische Eigenspannungsanalyse

(MAXIM-Verfahren)

Die rontgenographischen Eigenspannungsanalysen an den Mikroproben aus ZrO,
erfolgten am HASYLAB/DESY in Hamburg am Messplatz G3 unter Nutzung von
Synchrotronstrahlung. Am Messplatz G3 steht ein 4-Kreisdiffraktometer (siche
Abbildung 5.1 A) zur Verfiigung, dessen Probentisch mit einer xyz- Positionierung
ausgestattet ist, die in allen Raumrichtungen einen Verfahrweg von 200 mm ermoglicht.
Als Detektoren stehen ein CCD-Kamerasystem mit einer sogenannten Microchannel-
plate (MCP) und ein Szintillationszdhler kombiniert mit einem Sollerkollimator zur
Verfliigung. Der Szintillationszdhler mit dem Sollerkollimator ist ausschlieBlich fiir

Vorjustagearbeiten notwendig.

Fiir die Eigenspannungsmessungen wurde das MAXIM Verfahren (MAterials X-ray
IMaging) eingesetzt [Wro98, Wro99, Wro02, sieche Kapitel 2.5]. Da bei der MAXIM
Methode eine groBe Probenfliche (~1 cm?) mit einem quasiparallelen Synchrotronstrahl
beleuchtet wird, konnen wegen der kleinen Probenabmessungen einer Messung gleich-
zeitig 12 Mikroproben erfasst werden. Der von den Proben gebeugte Strahl wird durch
die MCP geleitet und mit einer CCD-Kamera registriert. Eine Messanordnung unter
Verwendung von CCD-Kamera und MCP ist in Abbildung 5.1 B dargestellt. Mit dieser
Anordnung lassen sich Messungen in der gleichen Art wie mit konventionellen
Eigenspannungs- und Texturgoniometern mit Sollerkollimator und Szintillations-
detektor durchfiithren, mit dem Unterschied, dass man fiir jeden Raumpunkt des
Goniometers nicht nur eine Intensitdt, sondern eine durch MCP und CCD-Kamera
definierte zweidimensionale Matrix aus bis zu einer Million Intensititswerten erhilt.
Diese Matrix kann mit Hilfe des MAXIM-Verfahrens als zweidimensionales Beugungs-

bild, wie in Abbildung 5.2 dargestellt, wiedergegeben werden.



74 Versuchseinrichtungen, -durchfiihrungen und —auswertungen

Microchannelplate

Primarstrahl

Abbildung 5.1: Messplatz G3 am HASYLAB/DESY in Hamburg (A) und die Mess-
anordnung dieses Messplatzes (B nach [Gib01])

Die maximale laterale Aufldsung, die theoretisch mit Hilfe des MAXIM-Verfahrens
erreicht werden kann, ist 13 um und entspricht der Grofle eines Pixels der CCD-Ka-

mera.

Die Bearbeitung der Messdaten fiir die Eigenspannungsanalysen wurde mit Hilfe der
Software IDL (Interactive Data Language - Fa. Creaso) durchgefiihrt. Diese Software
ermdglicht es, aus den aufgenommenen Bildern die Bestimmung von Inten-
sitits-20-Verldufen an jedem ausgewidhlten Probenort fiir die unterschiedlichen y-Kip-
pungen durchzufiihren. Damit konnen die vermessenen {313}-Interferenzlinien des
ZrO, nach dem sin*y-Verfahren ausgewertet werden [Mac61]. Hierfiir wurden der
Elastizitatsmodul E®'* =191.000 MPa und die Querkontraktionszahl v* B =036
verwendet. Die Messungen wurden in Q2-Mode bei einer Wellenldnge A = 0,1544 nm
durchgefiihrt. Zur hinreichend genauen Auswertung der Interferenzlinien miissen
jeweils mindestens zwei Pixel zusammengefasst werden. Zudem ergeben sich durch das
Messverfahren Verkippungen der Oberfldchennormale gegeniiber dem Primérstrahl, die

letztlich die erreichbare Ortsauflosung auf 150 x 150 pm? beschréinken.
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Abbildung 5.2: Mit der MAXIM-Methode aufgenommenes zweidimensionales
Beugungsbild von zwei Mikrobiegebalken und zwei Zahnrddern aus ZrO,

fiir eine 2/ 26- bzw. w-Lage

5.2 Gefiigeuntersuchungen

Die lichtmikroskopischen Untersuchungen erfolgten mit Hilfe eines Auflichtmikro-
skops (Bauart Leica Aristomet). Hierzu wurden die Mikroproben in Kunstharz
eingebettet, geschliffen, poliert und anschlieBend angeitzt. Die chemische Atzung
erfolgte bei der Dentallegierung Stabilor® G durch eine Mischung aus 100 ml H,0,
100 ml H,O, und 32 g FeCls.

Fiir die rasterelektronenmikroskopischen Untersuchungen wurde eine Anlage der
Bauart Leo Gemini eingesetzt. Die Mikroproben aus ZrO, wurden fiir die Gefiige-
untersuchungen thermisch geétzt, wobei ausgehend von Literaturangaben [PetG94] eine

optimale Atztemperatur, die 150°C unter der Sintertemperatur liegt, und eine optimale
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Atzdauer von 1h ermittelt wurden. Die ZrO,-Mikroproben wurden auf einen Objekt-
trager geklebt, durch Leitsilber kontaktiert und mit einer diinnen Platinschicht
besputtert. Die Mikroproben aus Stabilor® G wurden fiir die Gefiigeuntersuchungen mit

einer diinnen Kohleschicht bedampft.

Die Bildanalyse erfolgte mit dem Bildverarbeitungsprogramm a4i Analysis
(Fa. Aquinto). Die Korngro8en wurden dabei nach dem Linienschnittverfahren
[SchHOS5] ermittelt. Zur statistischen Absicherung wurden von jeder Mikroprobe min-
destens flinf Messfelder ausgewertet. Die Bestimmung der Porositdt wurde nach dem
Prinzip der Schwellenbinarisierung durchgefiihrt, wobei ebenfalls mindestens finf

Messfelder herangezogen wurden.

5.3 Mikrostrukturuntersuchungen

Fiir die transmissionselektronenmikroskopischen Untersuchungen der Mikroproben
aus Stabilor® G wurde ein Transmissionselektronenmikroskop (TEM) der Bauart Zeiss
EM 912 Omega (mit EDX-Analyse) eingesetzt. Fiir die Praparation wurde im Rahmen
des Teilprojekts in Kooperation mit dem Laboratorium fiir Elektronenmikroskopie der
Universitdt Karlsruhe (TH) eigens eine spezielle Vorgehensweise entwickelt [Kas05a].
Hierbei wurden die Mikroproben in eine geschlitzte Metallscheibe eingelegt und mit
Klebstoff fixiert (Abbildung 5.3 A). Nach dem Aushérten der Klebstoffmasse wurde
dieser Verbund auf beiden Seiten bis zu einer Dicke von 120 um abgeschliffen, mit
Diamantpaste bis zu einer Dicke von 10— 15 um mechanisch gedimpelt, poliert und

abschlieBend mit Ar" Ionen bis zur Elektronentransparenz gediinnt (Abbildung 5.3 B).

Die Quantifizierung der Ausscheidungsverfestigung erfolgte mit dem oben erwih-
nten Bildverarbeitungsprogramm a4i Analysis (Fa. Aquinto). Die transmissionselektro-
nenmikroskopisch aufgenommenen Dunkelfeldbilder wurden nach dem Prinzip der
Schwellenbinarisierung ausgewertet. Somit konnten der Volumenanteil und die Abmes-

sungen der Ausscheidungen bestimmt werden.
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Abbildung 5.3: In einer geschlitzten Metallkreisscheibe fixierter Mikrobiegebalken (A4)
und fiir die TEM-Untersuchungen vollstindig prdparierter Mikrobiege-
balken (B) [Kas05a]

5.4 Oberflachentopographieuntersuchungen

Die Messungen der Oberflichentopographie erfolgten optisch mit einem konfokalen
WeiBlichtmikroskop (Bauart Nanofocus puSurf). Aus den dreidimensionalen Ober-
flichenaufnahmen wurden mit Hilfe der Software Mountains Map (Fa. Digital Surf)
jeweils x-Profillinien in Probenlidngsrichtung entnommen. Aus diesen wurden die
Rauheitsparameter Ra, Rz und Rt berechnet und fiir jede Probe das arithmetische Mittel
gebildet.






6 Druckloses Heillgiellen von Zirkoniumoxid

Die Herstellparameter und die daraus resultierenden Eigenschaften aller im Rahmen
dieser Arbeit untersuchten Chargen der durch druckloses HeillgieBen hergestellten

Mikrobiegebalken sind Tabelle 6.1 bzw. Tabelle 6.2 zu entnehmen.

Tabelle 6.1: Ubersicht iiber die durch druckloses Heif3giefSen hergestellten Mikrobiege-

balken
ZrO,- Feststoff- .Sche.r-“ Fliel3- Entbin- S.mter-
Charge Pulver gehalt viskositit | grenze derun bedingungen
[Vol.- %] [Pa‘s] [Pa] 8 [°C/ h]
A TZ-3YS-E 52 26 226 Standard 1450/ 1
B TZ-3YS-E 52 26 226 Standard 1450/ 2
C TZ-3YS-E 52 26 226 Standard 1500/ 1
D TZ-3YS-E 52 26 226 Variante 1 1500/ 1
E TZ-3YS-E 52 21 174 Standard 1500/ 1
F TZ-3YS-E 52 21 174 Standard 1500/ 1
G TZ-3YS-E 52 21 174 Standard 1500/ 1
g | TZ3YSE+ 32 15 140 | Standard 1500/ 1
VPH YSZ3 (43,3+8,7)
TZ-3YSE + 52
1 VPH YSZ3 (43,348,7) 15 140 Standard 1500/ 1
J nanoskaliges 45 16 72 Variante 2 1400/ 1
Laserpulver
K nanoskaliges 45 16 72 Variante 2 1300/ 2
Laserpulver

Legende zur Entbinderung:

Standard:

1K/ min auf 150°C; 0,25K/ min auf 240°C; 0,5K/ min auf 400°C — Haltezeit 10 min

Variante 1:

1K/ min auf 150°C; 0,25K/ min auf 180°C — Haltezeit 300 min; 0,25K/ min auf 240°C; 0,5K/
min auf 400°C — Haltezeit 10 min

Variante 2:

0,5K/ min auf 180°C — Haltezeit 150 min; 0,5K/ min auf 250°C — Haltezeit 150 min; 0,75K/
min auf 400°C — Haltezeit 10 min
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Tabelle 6.2: Ermittelte Eigenspannungen (ES) o;;, Korngrofsen, Porositdten, Rauheiten
Ra, Rz, Kantenradien und charakteristischen Festigkeiten oy der durch

druckloses Heif3giefsen hergestellten Mikrobiegebalken aus ZrO;

Porositiit: Rauheit Charakter.
ES Korn- . Kanten- .
Charge Gl grofle Spa.nnbrelte/ [wm] radius LG Bl
Mittelwert oy [MPa]/
[MPa] [nm] o Ra | Rz [pm]
[ A)] Morr
83 0,21 | 1,40
A 158 0,36 0,4-2,9/1,3 + + 5,01 £1,40 1805/ 12,0
- 0,07 | 0,44
27 0,24 | 1,65
B L 76 0,38 0,5-2,8/ 1,6 + + 493 +1,17 1576/ 16,0
- 0,09 | 0,53
118 0,24 | 1,65
C 119 0,44 1,3-3,8/2,9 + + 6,16 2,36 1568/ 9,6
- 0,10 | 0,56
137 0,19 | 1,21
D 190 0,46 0,2-1,3/0,6 + + 9,43 £ 0,75 2279/ 11,3
- 0,07 | 0,40
08 0,17 | 1,25
E L 10 0,46 0,0-2,7/ 0,8 + + 6,32+ 1,50 1967/ 9,8
- 0,08 | 0,54
4 0,35 | 2,56
F |55 0,47 0,1-2,8/ 1,6 + + 3,74 + 0,84 1417/ 12,3
- 0,08 | 0,48
58 0,14 | 0,92
G Lo 0,47 0,0-0,2/ 0,1 + + 12,43 £2,67 2690/ 9,2
- 0,04 | 0,28
46 0,21 | 1,40
H 1106 0,44 0,1-0,7/ 0,4 + + 4,65 +0,92 1749/ 16,0
- 0,05 | 0,34
97 0,26 | 1,80
| L 77 0,46 0,7-1,8/ 1,1 + + 2,87+0,35 1588/ 12,1
- 0,09 | 0,62
_100 ) 0,19 | 1,33
J 1103 0,28 0,0-0,3/0,1 + + 5,31+1,89 1776/ 6,6
- 0,10 | 0,63
a4 ) 0,21 | 1,43
K Y 0,22 0,0-0,1/ 0,0 + + 9,72 + 1,05 1766/ 4,5
- 0,08 | 0,44

Legende: " einzelne groBe Korner
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Die in Tabelle 6.1 dargestellten Herstellparameter wurden im Teilprojekt A3 des
SFB 499 ermittelt und in [Kas06], [Miil05a] sowie [Miil05b] publiziert. Die in Tabelle
6.2 aufgelisteten Angaben zu Kantenradien und mechanischen Eigenschaften (charak-
teristische Festigkeit o, korrigierter Weibull-Modul myoy) wurden im Teilprojekt D2
des SFB 499 bestimmt und in [Auh04], [Auh05a], [Auh05b], [Kas04a] sowie [Kas06]

verOffentlicht.

6.1 Eigenspannungsanalyse

Fiir die Eigenspannungsanalyse an heiflgegossenen Mikrobiegebalken mit Hilfe des
MAXIM-Verfahrens (siche Kapitel 2.5 bzw. 5.1) wurden Interferenzlinien im Bereich
81,24° <20 <82,68° mit A20=0,016° unter neun verschiedenen Distanzwinkeln
8,44° < <40,44° (-32° <y £0°) mit AQ =4° aufgenommen. Die Probe, bestehend
aus einer Siliziumeinkristallplatte mit aufgeklebten Mikrobiegebalken, wurde
anschlieBend um 180° gedreht. Die Messreihe (0°< y < 32°) wurde dann wiederholt,
um den zweiten y-Ast mit entgegengesetztem Vorzeichen darstellen zu konnen. Die
Interferenzlinien wurden entlang der langen Seite des Mikrobiegebalkens registriert und
so gemessene Normalspannungskomponenten als ¢; definiert. Fiir die Auswertung der
Eigenspannungen nach sin®y-Verfahren [Mac61] mit einer lateralen Aufldsung von

150 x 150 um* wurde der mittlere Bereich des Mikrobiegebalkens herangezogen.

Die gemessenen Eigenspannungswerte liegen im Bereich zwischen o, =-100 MPa
(Charge J) und o, =137 MPa (Charge D) mit einer maximalen Standardabweichung
der Einzelmessungen von Ac;; =+ 106 MPa (Tabelle 6.2). Die gemessenen Eigen-
spannungen sind im Vergleich zu den ermittelten charakteristischen Festigkeiten (siche
Tabelle 6.2) vernachlédssigbar. Die relativ grole Standardabweichung ist methodisch
bedingt, da mit der hier gestellten Messaufgabe die Grenzen des MAXIM-Verfahrens
erreicht wurden. Durch die hier ndtigen Messungen im Q-Modus wird der zur
Eigenspannungsanalyse verfligbare y-Bereich auf Werte von -32 <y < 32° reduziert.
Verfahrensbedingt wird die Genauigkeit der linearen Regression bei der Auswertung
nach dem sin’y - Methode beeintrichtigt und es kommt zu relativ hohen Standard-

abweichungen der Eigenspannungsanalysen.
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Eigenspannungsanalysen wurden zusétzlich an im Teilprojekt A3 des SFB 499
heillgegossenen bzw. niederdruckspritzgegossenen Zahnridern durchgefiihrt. Die
zugehorigen Herstellbedingungen und Eigenschaften sind Tabelle 6.3 am Ende dieses
Abschnitts zu entnehmen. Die Substratplatte wurde im griinen bzw. im gesinterten
Zustand durch manuelles Schleifen mit einer Diamantscheibe (Diamantpartikelgrofle
100 um) unter Wasserkiihlung abgetrennt. Dabei wurde die Probe nach jeder
Beseitigung der vorausgegangenen Schleifspuren um 90° gedreht, um einen
regelméBigen Abtrag zu erreichen. AnschlieBend wurde die abgeschliffene Seite der
Zahnrader mit Diamantpaste (DiamantpartikelgroBe 1 bis 3 um) in einem ebenfalls

ungerichteten Prozess poliert.

Die Parameter der Eigenspannungsmessung waren bis auf die laterale Auflosung, die
bei den Zahnridern 200 x 150 um* entspricht, identisch mit den Messparametern der
oben erwihnten Mikrobiegebalkenchargen. Das bei der Eigenspannungsanalyse ver-

wendete Koordinatensystem ist in Abbildung 6.1 definiert.

Abbildung 6.1: Heifsgegossenes Zahnrad A, nach dem Sintern von der Substratplatte
abgeschliffen. Das Rechteck stellt den in der FEigenspannungsanalyse
ausgewerteten Bereich dar.
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Die so ermittelten Eigenspannungswerte sind Tabelle 6.4 am Ende dieses Abschnitts zu
entnehmen. Fiir die Auswertung aller Zahnridder wurde jeweils ein Bereich heran-
gezogen, der am Beispiel des Zahnrads A in Abbildung 6.1 dargestellt ist. Bei diesem
Zahnrad wurde die Messung an der geschliffenen Seite in einer Richtung quer zu den
letzten sichtbaren Schleifspuren aus zeitlichen Griinden nur unter acht verschiedenen
Distanzwinkeln 0°<\ < 32° durchgefiihrt, wobei sich ein Eigenspannungswert von

G11 =222 + 44 MPa ergab.

In einer spiteren Messkampagne am Synchrotron wurde das Zahnrad wiederholt unter
15 verschiedenen Distanzwinkeln -32° <y < 32° vermessen, was Riickschliisse auf die
Reproduzierbarkeit des Gesamtverfahrens zuldsst. Die analoge Auswertung des posi-
tiven y-Astes (0°<y < 32°) ergab einen nahezu identischen Eigenspannungswert von
c11 =239 £ 60 MPa. In Abbildung 6.2 sind die Positionen der gemessenen Linienlagen
20 iiber sin*y zusammen mit der Ausgleichsgeraden zur Berechnung des Eigenspan-

nungswert o aufgetragen.

20
81,920

81,910 + pos
81,900 O zero
T —Iin. Reg.

81,890 \
81,880

81,870 -
81,860 - +

81,850 -

81,840 ‘ ‘ ‘
0,00 0,05 0,10 0,15 0,20 0,25 0,30 0,35

sin?¥

Abbildung 6.2: Abhdngigkeit der unter den positiven y-Winkel gemessenen 26-Lagen
von sin’ y bei der quer zu den letzten sichtbaren Schleifspuren ausgewdhlten
Messstelle der geschliffenen Seite des Zahnrads A
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Bei Betrachtung aller sowohl unter negativen als auch positiven y-Winkeln gemessenen
20-Lagen in Abhingigkeit von sin®y kann die Existenz der Schubeigenspannungen, die
durch das Schleifen hervorgerufen wurden, gezeigt werden (Abbildung 6.3). Die
ermittelten Eigenspannungen weisen einen Wert von o, =152 +30 MPa und die
Schubeigenspannungen einem Wert von ;3 =35 + 7 MPa auf. Die Einschrinkung des
y-Bereichs auf Werte |y|<32° fiihrte dazu, dass die fiir Schubeigenspannungen
typische elliptische Aufspaltung der unter +y und -y gemessenen 20-Linienlagen hier

nur unvollstindig vorliegt.

81,94
81,92
81,90
81,88 -
81,86 -
81,84 -
81,82 -

& Messwerte
Lineare Regression

— Ermittelte Ellipse

20 [°]

81,80 -

81,78 T T T T
0,0 0,2 0,4 0,6 0,8 1,0

.2
sin'¥

Abbildung 6.3: Durch die Existenz der Schubeigenspannungen hervorgerufene ellip-
tische Aufspaltung der Messwerte bei der quer zu den letzten sichtbaren
Schleifspuren ausgewdhlten Messstelle der geschliffenen Seite des
Zahnrads A

Eine solche elliptische Aufspaltung der Messwerte konnte bei Messungen in einer
Richtung parallel zu den letzten sichtbaren Schleifspuren nicht festgestellt werden und
die Normalspannungskomponente weist einen im Rahmen der Messgenauigkeit nahezu

bei Null liegenden Wert von oy =47 =36 MPa auf (Abbildung 6.4). Schubeigen-

spannungen wurden nicht nachgewiesen (o3 = 6 £ 8 MPa).

Die auf der nicht geschliffenen Seite des Zahnrads B gemessenen Eigenspannungen in

einer frei gewihlten Richtung zeigen erwartungsgeméall vernachldssigbare Werte von
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cii = 14 £ 44 MPa. Bei den Zahnrddern C und D wurde die Substratplatte im griinen
Zustand abgeschliffen. Eventuell vorliegende Schleifeigenspannungen wurden durch
den Sinterprozess abgebaut, so dass diese Zahnrédder in einer ebenfalls frei gewahlten
Richtung vernachldssigbare = Eigenspannungen von oj=14+44 MPa bzw.
cii = -37 £ 38 MPa aufweisen. Die bei den Zahnriddern B, C und D gemessenen Eigen-
spannungswerte cj stellen einen allgemeinen Spannungszustand, bei dem die Normal-

spannungskomponenten G, und 62, identisch sind, dar.

20
81,750
= neg
81,740 - + pos —
- O zero
81,730 —in.Reg. | |
P -
81,720 +— -
81,710
81,700 ——
o
81,690 Tt n n n
81,680 ‘ ‘ ‘ ‘ + ‘ ‘
0,00 0,05 0,10 0,15 0,20 0,25 0,30 0,35
sin?¥

Abbildung 6.4: Abhingigkeit der 26-Lagen von sin’y bei der parallel zu den letzten
sichtbaren Schleifspuren ausgewdhiten Messstelle der geschliffenen Seite
des Zahnrads A
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Tabelle 6.3: Ubersicht iiber die durch druckloses HeifSgiefen (H) bzw. Niederdruck-

spritzgieflen (ND) hergestellten Zahnrdder

Prozess/ .
Zahn- | Einspritz- Zr0O,- LA S I .SChe?-.. - Entbin- | Sintern
rad druck Pulver il VLIS | @i derun [°C/ h]
[Vol- %] | [Pas] [Pa] g
[bar]
A
H/0 52 18-21 150 Standard
B - -
TZ-3YS 1500/ 1
C .
ND/1-2 50 12 240 Var‘lame
D

Legende zum Entbinderungsprozess:

Standard:

1K/ min auf 150°C; 0,25K/ min auf 240°C; 0,5K/ min auf 400°C — Haltezeit 10 min

Variante 1:

1K/ min auf 150°C; 0,25K/ min auf 180°C — Haltezeit 300 min; 0,25K/ min auf 240°C;
0,5K/ min auf 400°C — Haltezeit 10 min

Tabelle 6.4: Schleifbearbeitung und die ermittelten Eigenspannungswerte ES der heifs-

gegossenen bzw. niederdruckspritzgegossenen Zahnrddern

ES ES
Zahnrad | Geschliffen Gemessen Gii Ci3
[MPa] [MPa]
geschliffene Seite, quer zu
den letzten sichtbaren c1=152+30 | c13=35+7
A im Schleifspuren
gesinterten | g ogchliffene Seite, parallel
Zustand zu den letzten sichtbaren 602 =47+36 | 6,3=6+8
Schleifspuren
B nicht geschliffene Seite 14 +44° -
C im griinen geschliffene Seite 14+47 -
D Zustand nicht geschliffene Seite 37 +38" -

: Allgemeiner Spannungszustand G = G2,
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6.2 Analyse des Gefiiges

Die Chargen A und B (sieche Abbildung 6.5 A und B) weisen wegen der gleichen Sinter-
temperatur (1450°C) erwartungsgemdl eine vergleichbare Korngrofle von 0,36 bzw.
0,38 um auf. Die Sinterdauer spielt in diesem Fall nur eine sekundidre Rolle und zeigt
keinen Einfluss auf die KorngroBe. Die bei gleichen Sinterparametern (1500°C/ 1h)
hergestellten Chargen C bis G (siehe Abbildung 6.5 C bis G) haben untereinander eine
vergleichbare Korngrofle im Bereich von 0,44 bis 0,47 um. In den rasterelektronen-
mikroskopisch aufgenommenen Gefiigebildern sind vereinzelt dunkle Korner erkennbar
(Abbildung 6.5 G). Diese bestehen iiberwiegend aus Al,Os, das als Hilfe zur Steigerung
der Sinteraktivitét beigesetzt wurde (siche Kapitel 3.1).
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Abbildung 6.5: Gefiigebilder der durch druckloses Heif3giefsen hergestellten Mikro-
biegebalken aus Standardpulver (Chargen A bis G)
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Bei den Chargen H und I (sieche Abbildung 6.6 H und I), deren Feedstock als
zusiétzlichen Bestandteil Nanopulver enthielt (siche Tabelle 6.1), wurde eine Korngrofie
von 0,44 bzw. 0,46 um ermittelt. Da diese Chargen bei der gleichen Sintertemperatur
wie die Chargen C bis G hergestellt wurden, konnte erwartungsgemil3 eine @hnliche
KorngroBie festgestellt werden. Alle aus dem Standardpulver und aus einer Mischung
des Standardpulvers mit dem Nanopulver hergestellten Chargen (A bis I) zeigen ein

sehr homogenes Geflige.

Abbildung 6.6: Gefiigebilder der durch druckloses HeifsgiefSen hergestellten Mikro-
biegebalken aus einer Mischung des Standardpulvers mit dem Nanopulver
(Chargen H und 1)

Die Mikrobiegebalken der Charge J wurden aus Laserpulver gefertigt und weisen eine
geringe Korngrofle von 0,28 pm auf (siehe Abbildung 6.7 J). Zusitzlich wurden im
Gefiige einzelne, stark vergroberte Korner beobachtet, deren mittlerer Durchmesser bei
0,67 um liegt. Trotz der erhohten Sinteraktivitdt des nanoskaligen Laserpulvers, die eine
Reduktion der Sintertemperatur auf 1400°C ermoglichte, scheint diese noch zu hoch zu
sein, um das erwihnte lokale Kornwachstum zu verhindern. Dieses ist in geringem
Malle auch bei Charge K (siche Abbildung 6.7 K) zu beobachten, die eine Korngrofle
von 0,22 um aufweist, wobei hier das Kornwachstum auf die Sinterdauer von zwei

Stunden zuriuckzufiihren ist.
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Abbildung 6.7: Gefiigebilder der durch druckloses Heifsgieflen hergestellten Mikro-
biegebalken aus Laserpulver (Chargen J und K)

Die Chargen A und B, die unter vergleichbaren Bedingungen hergestellt wurden,
weisen eine Porositit von 1,3 bzw. 1,6 % auf. Bei Charge C verursachte die nicht
ausreichende Entgasung bei der Evakuierung der mit fliissigem Feedstock gefiillten
Silikonform die hochste Porositit (2,9 %) aller hier untersuchten Chargen (siche

Abbildung 6.8 C)

Die bei Charge D eingefiigte Haltezeit von 300 min bei einer Temperatur von 180°C
(siehe Tabelle 6.1) und die hohere Sintertemperatur im Vergleich zu den Chargen A und
B verursachen eine Abnahme der Porositit auf 0,6 %. Widhrend der Entbinderung
eingefiigte Haltezeiten begiinstigen die Entwicklung von Oberflichenspannungen, was
zu einer Nivellierung der Porositdt fiihrt. Die Reduzierung der Scherviskositdt und der
FlieBgrenze des Feedstocks rufen bei Charge E eine mit der Charge D vergleichbare

Porositit von 0,8 % hervor.

Charge F weist im Vergleich zur Charge E eine deutlich hohere Porositét von 1,6 % auf.
Die Zunahme der Porositit kann durch die bei dieser Charge zusitzlich eingefiigte
Lagerung des Feedstocks erkldrt werden. Der Feedstock wurde nach seiner Aufbe-
reitung sechs Tage im Warmeschrank bei einer Temperatur von 85°C, die oberhalb des
Binderschmelzpunktes liegt, autbewahrt. Die relativ niedrige Lagerstabilitit des Feed-
stocks fiihrte zu einer partiellen Segregation des Pulvers und Binders und damit zu einer
Heterogenitidt des Feedstocks, die die oben erwidhnte Zunahme der Porositdt verur-

sachte.
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Abbildung 6.8: REM - Ubersichtsaufnahmen der Mikrobiegebalken der Chargen C, G
und K

Die Mikrobiegebalken der Charge G weisen die niedrigste Porositét (0,1 %) von allen
aus Standardpulver hergestellten Chargen auf (siche Abbildung 6.8 G).
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Bei der Charge H, deren Feedstock als zusétzlichen Bestandteil Nanopulver enthielt
(siche Tabelle 6.1), konnte eine vergleichsweise niedrige Porositit von 0,4 %
festgestellt werden. Die unter gleichen Bedingungen hergestellte Charge I weist eine
deutlich hohere Porositét von 1,1 % auf. Da fiir die Untersuchungen des Feedstocks, der
aus einer Mischung von Standard- und Nanopulver besteht, zu diesem Zeitpunkt noch
keine weiteren Vergleichschargen produziert werden konnten, ist der Unterschied in der

Porositdt der Chargen H und I noch nicht vollstidndig geklért.

Bei den Chargen J und K wurde eine deutliche Abnahme der Porositit, die nahezu Null
ist, durch die Anwendung des nanokristallinen Laserpulvers mit einer Dichte in Hohe
von 100 % der theoretischen Dichte erreicht (siehe Abbildung 6.8 K). Zusitzlich konnte
bei diesen Chargen die Anwesenheit der Agglomerate (Abbildung 6.8 K, rechts), die
sich schon im Pulver befinden, nachgewiesen werden. Diese konnen wéhrend des
Herstellungsprozesses nicht aufgelost werden und bleiben im Probeninneren einge-
schlossen. Wie auch bei den Chargen H und I besteht auch bei den Chargen J und K

noch weiterer Forschungsbedarf.

Um den Entbinderungsprozess detaillierter analysieren zu kdnnen, wurden zudem
einzelne Substratplatten der Mikrobiegebalken-Arrays im Querschliff untersucht. Ten-
denziell wird beobachtet, dass die Porositit der Substratplatte aus dem Standardpulver
erwartungsgemadl von der Oberfldche in Richtung Mitte der Substratplatte steigt (siehe
Abbildung 6.9), da dies auch der Richtung, in der die Entbinderung stattfindet,

entspricht.

Bei der Substratplatte aus dem Laserpulver wird oberflichennah eine erhohte Porositit
beobachtet. Dieser Effekt ist auf die Problematik des Dispergators zuriickzufiihren. Der
Dispergator im Binder dient zur Benetzung der Pulverpartikel durch den Binder und
verhindert zusétzlich deren Agglomeration [Sal07]. Durch die groe Oberfliche des
nanoskaligen Laserpulvers sind die hier im Binder verwendeten Mengen des Disper-
gators nicht ausreichend und die Binderschicht trennt sich vom Pulver. Rund um die
einzelnen Mikrobiegebalken bildet sich dadurch ein Film aus dem Binder, der sich im
Ubergang zwischen den einzelnen Mikrobiegebalken und der Substratplatte nach dem

Sintern als ein zuriickbleibender Porensaum bemerkbar macht (Abbildung 6.10).
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Abbildung 6.9: LIM — Ubersichtsaufnahme der Substratplatte aus ZrOx-Standardpulver
von Charge E im Querschliff

Abbildung 6.10: LIM — Ubersichtsaufnahme der Substratplatte aus ZrO-Laserpulver
von Charge J im Querschliff
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6.3 Analyse der geometrischen und mechanischen Eigenschaften

Die in dieser Arbeit fiir die Darstellung der Zusammenhédnge verwendeten Kantenradien
und mechanischen Eigenschaften (charakteristische Festigkeit oo, korrigierter
Weibull-Modul mgq;) stammen aus den Arbeiten des im SFB 499 parallel laufenden

Teilprojekts D2 und wurden in [Auh06] zusammengefasst.

Im Folgenden wird auf die Rauheit der untersuchten Mikrobiegebalken eingegangen,
wobei nur die Rz-Werte in die Diskussion einbezogen werden. Die Ra-Werte sind
Tabelle 6.2 zu entnehmen. Die Chargen A, B und C zeigen trotz der Variation der
Sinterbedingungen keine wesentlichen Unterschiede in der ermittelten Rauheit Rz (siche
Abbildung 6.11 A bis C), die sich im Bereich von 1,40 bis 1,65 pm bewegt. Wie bereits
diskutiert, fithrt die Variation der Entbinderungsbedingungen (siche Tabelle 6.1) bei der
Charge D zur Reduktion der Porositidt, wobei zusétzlich eine Abnahme der Rauheit Rz
auf 1,21 um beobachtet wird (sieche Abbildung 6.11 D). Charge E weist eine vergleich-
bare Rauheit Rz von 1,25 pm auf (siche Abbildung 6.11 E). Wie in Abbildung 6.11 F
dargestellt, weisen Mikrobiegebalken der Charge F eine sehr raue Oberfliche mit der
hochsten hier gemessenen Rauheit Rz von 2,56 um auf. Durch die Zwischenlagerung
des Feedstocks der Charge F und seine dadurch verursachte Heterogenitit wurde, wie
bereits diskutiert, sowohl eine erhdhte Porositit (1,6 %) als auch eine sehr hohe Rauheit
hervorgerufen. Im Vergleich zur Charge F weist die Charge G eine sehr glatte Ober-
fliche (siche Abbildung 6.11 G) mit der niedrigsten Rauheit Rz von 0,92 pm auf.

Die Chargen H und I weisen trotz der identischen Herstellbedingungen unterschiedliche
Rauheitswerte Rz von 1,40 bzw. 1,80 um auf (sieche Abbildung 6.12 H und I). Zu
diesen, aus einer Mischung aus Standard- und Nanopulver hergestellten Mikro-
biegebalken existieren bis jetzt noch keine weiteren Vergleichschargen. Dadurch kann
der Unterschied in der Rauheit und der Porositdt der Chargen H und I noch nicht
vollstindig geklart werden.
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Alpha=ds®  Bata=30°

Alpha=d5®  Beta=30°

Abbildung 6.11: Oberfldchentopographie der Mikrobiegebalken aus Standardpulver
(Chargen A bis G)

Alpha=d5®  Bata=30° Alpha=d5®  Beta=30°

Abbildung 6.12: Oberfldchentopographie der Mikrobiegebalken aus einer Mischung
des Standardpulvers mit dem Nanopulver (Chargen H und I)
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Die ChargenJ und K, die unter identischen Bedingungen hergestellt wurden, zeigen

eine vergleichbare Rauheit Rz von 1,33 bzw. 1,43 um (siche Abbildung 6.13 J und K).

Abbildung 6.13: Oberfldchentopographie der Mikrobiegebalken aus Laserpulver
(Chargen J und K)

Die Chargen A und B, die unter vergleichbaren Bedingungen hergestellt wurden,
weisen einen dhnlichen Kantenradius von 5,01 bzw. 4,93 um auf. Im Vergleich dazu
zeigt Charge C einen geringfligig erhohten Kantenradius von 6,16 um. Wie schon
erwéhnt, fiihrt bei Charge D die wéhrend der in die Entbinderung eingefiigten Halte-
zeiten auftretende Oberflichenspannung zur Nivellierung der Porositéit (0,6 %) und
zusitzlich zu einer Verrundung der Kantenradien auf 9,43 um. Bei Charge E wurde ein
mit Charge C vergleichbarer Kantenradius von 6,32 um ermittelt. Bei Charge F, die
durch die eingefiigte Zwischenlagerung des Feedstocks eine erhohte Porositét (1,6 %)
und die hochste gemessene Rauheit (2,56 um) aufweist, wurde der zweitniedrigste
Kantenradius von 3,74 um gemessen. Im Vergleich dazu wurde bei Charge G, bei der
eine sehr niedrige Porositit von 0,1 % und die niedrigste hier gemessene Rauheit von
0,92 um ermittelt wurden, der grof3te Kantenradius von 12,43 um gemessen. Charge H,
die aus einer Mischung aus Standard- und Nanopulver hergestellt wurde, zeigt einen mit
den Chargen A und B vergleichbaren Kantenradius von 4,65 pm. Bei Charge I, die im
Vergleich zur Charge H eine deutlich erhohte Porositét (1,1 %) und eine hohere Rauheit
(1,8 %) aufweist, wurde der kleinste hier gemessene Kantenradius von 2,87 um
ermittelt. Die aus Laserpulver hergestellte Charge J weist einen mit den Chargen A, B
und H vergleichbaren Kantenradius von 5,31 um auf. Die ebenfalls aus Laserpulver
hergestellte Charge K weist neben der niedrigsten hier ermittelten Porositét (0 %) einen

hohen Kantenradius von 9,72 um auf.
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Charge A weist eine charakteristische Festigkeit von )= 1805 MPa mit einem
korrigierten Weibull-Modul von mye = 12,0 auf. Die unter vergleichbaren Bedin-
gungen hergestellte Charge B zeigt eine geringfiigige Erhdhung der Porositdt und der
Rauheit und ebenfalls eine geringfiligige Senkung des Kantenradius (sieche Tabelle 6.1).
Dies fiihrt zu einer Reduktion der charakteristischen Festigkeit auf o= 1576 MPa
(myorr = 16,0). Bei Charge C kann der negative Einfluss der hohen Porositét (2,9 %) auf
die charakteristische Festigkeit oy durch den zweitgeringsten Wert von 6, = 1568 MPa
(myorr = 9,6) nachgewiesen werden. Die Variation der Entbinderungsbedingungen (sieche
Tabelle 6.1) fiihrt bei Charge D zur Reduktion der Porositit und zur Verrundung der
Probenkanten. Zusétzlich wird eine Abnahme der Rauheit Rz beobachtet, was insgesamt
zu einer hohen charakteristischen Festigkeit von oo = 2279 MPa (mge, = 11,3) fiihrt.
Unter Standardentbinderungs- und Sinterbedingungen hergestellte Charge E weist eine
relativ hohe charakteristische Festigkeit von oo = 1967 MPa (mker =9,8) auf. Im
Vergleich dazu wurde bei Charge F die niedrigste charakteristische Festigkeit bei den
hier untersuchten Chargen von o= 1417 MPa ermittelt, womit der negative Einfluss
von hoher durch die Zwischenlagerung des Feedstocks hervorgerufenen Rauheit
(2,56 um) im Mikrobereich eindeutig bewiesen werden kann. Bei Charge G ruft der von
allen hier untersuchten Chargen grofite Kantenradius (12,43 um) in der Kombination
mit sehr geringer Porositdt (0,1 %) die hochste ermittelte charakteristische Festigkeit
von op=2690 MPa mit einem korrigierten Weibull-Modul von mye;=9,2 hervor.
Dieser wie auch schon bei den Chargen B und D beobachtete Effekt deutet auf eine
unbekannte Einflussgrofe im Herstellungsprozess hin, die gleichzeitig eine Abnahme
der Porositit und Rauheit und eine Erhhung des Kantenradius hervorruft, welche einen
direkten Einfluss auf die Steigerung der charakteristischen Festigkeit o, haben.
Charge H, die aus einer Mischung aus Standard- und Nanopulver hergestellt wurde,
weist eine charakteristische Festigkeit von oy = 1749 MPa mit einem hohen korrigierten
Weibull-Modul von my,; = 16,0 auf. Im Vergleich dazu zeigt die identisch hergestellte
Charge I eine niedrige charakteristische Festigkeit von 6o = 1588 MPa (mker = 12,1),
die durch den Einfluss des kleinsten hier gemessenen Kantenradius (2,87 um) und der
im Vergleich zur Charge H deutlich erhdhten Porositit hervorgerufen wurde. Die aus
dem Laserpulver hergestellte Charge J zeigt eine mit Charge H vergleichbare charakte-

ristische Festigkeit von 6y = 1776 MPa mit einem niedrigen korrigierten Weibull-Modul



98 Druckloses Hei3gieBen von Zirkoniumoxid

von My = 6,6. Trotz der niedrigsten ermittelten Porositdt und einem hohen Kanten-
radius von 9,72 um wurde bei der identisch hergestellten Charge K eine relativ niedrige
charakteristische Festigkeit von oy = 1766 MPa mit einem sehr niedrigen korrigierten
Weibull-Modul von my,; =4,5 ermittelt. Diese Streuung der Festigkeitswerte, die bei
den beiden aus dem Laserpulver hergestellten Chargen beobachtet wurde, wird durch
die Anwesenheit von Agglomeraten, die sich schon im Ausgangspulver befinden,
hervorgerufen. Diese stellen die Hauptversagensursache bei den beiden aus Laserpulver

hergestellten Chargen dar.
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6.4 Diskussion

Eigenspannungsanalysen

Die durch HeiBBgieBen hergestellten Mikrobiegebalken weisen im Vergleich zu deren
gemessenen charakteristischen Festigkeiten keine nennenswerten Eigenspannungen auf,

womit eine sehr gute Prozessfiithrung bewiesen wurde.

Das durch Heif3gieen hergestellte und nach dem Sintern geschliffene Zahnrad weist
erwartungsgemafl Schubeigenspannungen und dadurch eine elliptische Aufspaltung der
20-Werte in Abhingigkeit von sin®y auf. Die erhaltenen Eigenspannungswerte zeigten
allgemein die Tendenz, dass parallel zur letzten sichtbaren Schleifrichtung niedrigere
Zugeigenspannungen bestimmt wurden als quer dazu. Dieses Verhalten zeigt sich auch
bei vergleichbaren Arbeiten [Wob94]. Schubeigenspannungen wurden ausschlieBlich
quer zu den letzten sichtbaren Schleifspuren nachgewiesen. Dies steht im Widerspruch
zur allgemeinen Auffassung, dass Schubeigenspannungen bei einsinnig gerichteten
Schleifprozessen ausschlieBlich parallel zur Schleifrichtung zu erwarten sind. Die
Ursache hierfiir kann in der wiederholten Drehung der Probe um 90° beim manuellen
Schleifen zusammen mit der zum finalen Schritt immer kleiner werdenden Tiefen-
wirkung des Schleifprozesses gesehen werden, so dass hier Schubeigenspannungen aus

vorangegangenen Schleifschritten beobachtet werden.

Fiir die Ermittlung der Schubeigenspannungen erwies sich das MAXIM-Verfahren als
begrenzt geeignet, da hier die Messungen nur im 2-Modus durchgefiihrt werden konnen
und es damit zu einer Einschrinkung im y-Bereich kommt. Im y-Modus kann mit dem
MAXIM-Verfahren aufgrund der Schwierigkeiten, die bei der Zuordnung der

Kamerapixel zu den jeweiligen Stellen an der Probe nach der zusitzlichen seitlichen

y-Kippung auftreten wiirden, nicht gemessen werden.
Prozess-Gefiige-Eigenschafts-Beziehungen

Die Analyse der Gefiige-Eigenschafts-Beziehungen zeigt, dass sich bei Mikrobiege-
balken mit einem grofen Kantenradius, einer niedrigen Porositit und einer niedrigen

Rauheit eine hohe charakteristische Festigkeit einstellt.
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Die untersuchten Chargen konnen nach dem Typ bzw. nach der entsprechenden
Scherviskositit des verwendeten Feedstocks betrachtet werden. Bei der Priaparation des
Feedstocks wird ein hoher Feststoffgehalt angestrebt, um die Schrumpfung beim
Sinterprozess auf ein Minimum zu reduzieren. Zusétzlich muss aber die Scherviskositét
des Feedstocks niedrig gehalten werden, um eine ausreichende FlieBbarkeit zu erzielen.
Die Scherviskositit steigt mit Anndherung an den maximalen Feststoffgehalt nicht mehr
linear sondern exponentiell [Sal07]. Dadurch kénnen schon geringe unbeabsichtigte
Anderungen des Pulveranteils im Feedstock deutliche Abweichungen in der
Scherviskositit verursachen, womit die Unterschiede in der Scherviskositit und der
FlieBgrenze zwischen den Chargen A bis D und den Chargen E bis G erklirt werden
konnen. Der Feedstock aus der Mischung aus Standard- und Nanopulver (Chargen H
und I) erméglicht eine Reduzierung der Scherviskositét auf einen Wert von 15 Pa's, der
deutlich unter dem mit den TZ-3YS-E Feedstocks erreichbaren Wert liegt. Dies wird
durch den Anteil des submikro- und nanoskaligen Pulvers hervorgerufen, dessen Par-
tikel die Rdume zwischen den groReren Partikeln des Standardpulvers fiillen [Miil05a].
Bei den ChargenJ und K wiirde eine weitere Erhdhung des Feststoffgehalts iiber
45 Vol.-% zu einer Verschiebung der Scherviskositdt zu Werten iiber 30 Pa's filihren,

mit denen der Hei3gieBprozess nicht mehr realisierbar ist.

Im Allgemeinen verursacht eine Erhohung der Scherviskositdt und der FlieBgrenze eine
Steigerung der Porositdt. Eine niedrige Porositidt und Rauheit kann durch den Entbin-
derungsprozess erreicht werden. Die wéhrend der in die Entbinderung eingefiigten
Haltezeiten auftretende Oberflichenspannung flihrt zu einer Verrundung der Kanten-
radien und zusitzlich zur Nivellierung der Porositit, womit eine Steigerung der
charakteristischen Festigkeit erreicht wird. Ein weiterer Parameter, mit Hilfe dessen
eine niedrigere Porositit der Mikrobiegebalken erzielt wird, ist die ausreichende
Entgasung bei der Evakuierung der mit fliissigem Feedstock gefiillten Silikonform. Wie
rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen der Bruchflichen zeigten, spielt die Lage
und GroBe der Poren eine signifikante Rolle bei der Betrachtung der Versagensursache

von Mikrobiegebalken [Auh06].

Ein Zusammenhang zwischen der Sintertemperatur und der ermittelten Korngrofle ist
Abbildung 6.14 zu entnehmen. Erwartungsgemdf fiihrt eine Steigerung der Sinter-

temperatur zu einer Erhohung des mittleren Korndurchmessers. Trotz der vergleich-
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baren KorngroB3e der Chargen C bis I weisen diese grofle Unterschiede in der ermittelten
charakteristischen Festigkeit oy auf (siche Tabelle 6.2). Dies deutet darauf hin, dass der
Einfluss der Korngrof3e auf die Festigkeit gegeniiber anderen Charakteristika vernach-

lassigbar ist.
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Abbildung 6.14: Zusammenhang zwischen der Sintertemperatur und der Korngrofse der
durch druckloses Heifsgiefsen hergestellten Mikrobiegebalken aus ZrQO,

Bei den Chargen A, B und D bis G aus dem Standardpulver ist generell eine Erh6hung
des Kantenradius mit einer Reduzierung der Porositit verbunden (Abbildung 6.15).
Bei Charge C kann dieser Zusammenhang aufgrund einer sehr hohen Porositét (2,9 %)
nicht festgestellt werden. Diese wurde durch die nicht ausreichende Entgasung bei der
Evakuierung der Silikonform verursacht. Die Schwierigkeiten bei der Entgasung sind
auf eine hohere Scherviskositdt und FlieBgrenze des Standardpulvers zuriickzufiihren
(siehe Tabelle 6.1). Die Chargen H und I aus einer Mischung aus Standard- und
Nanopulver bzw. die Chargen J und K aus dem nanoskaligen Laserpulver weisen eine
niedrigere Porositit auf als die Chargen, die ausschlieflich aus Standardpulver her-
gestellt wurden. Auch bei diesen Chargen kann im Zusammenhang mit einer Erhéhung

des Kantenradius eine Reduzierung der Porositdt festgestellt werden. Da zu diesen



102 Druckloses Hei3gieen von Zirkoniumoxid

Untersuchungen bis jetzt noch keine weiteren Vergleichschargen existieren, kann damit

nur eine Tendenz dargestellt werden.
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Abbildung 6.15: Zusammenhang zwischen dem Kantenradius und der Porositdit der
durch druckloses Heifsgie[sen hergestellten Mikrobiegebalken aus ZrQO,

Bei den Chargen A bis E und G bis K ist generell eine Reduktion der Rauheit Rz mit
einer Erh6hung des Kantenradius verbunden (Abbildung 6.16). Eine Ausnahme stellt
Charge F dar. Sowohl eine sehr hohe Rauheit als auch die Zunahme der Porositit
konnen, wie schon in Kapitel 6.2 erwihnt wurde, durch die bei dieser Charge zusétzlich
vorgenommene Lagerung des Feedstocks oberhalb des Binderschmelzpunktes erklart
werden. Die relativ niedrige Lagerstabilitit des Feedstocks fiihrte zu einer partiellen
Segregation des Pulvers und Binders und damit zu einer Heterogenitdt des Feedstocks,

die die oben erwidhnte Zunahme der Rauheit und Porositit verursachte.

Der Zusammenhang zwischen der Porositiit und der Rauheit Rz ist in Abbildung 6.17
dargestellt. Sowohl bei den Chargen A bis G aus Standardpulver als auch bei den
Chargen H und I, die aus einer Mischung des Standardpulvers mit dem Nanopulver her-
gestellt wurden, ist eine Reduktion der Porositét mit einer Reduktion der Rauheit ver-

bunden. Bei den Chargen J und K aus Laserpulver wird eine geringe Abweichung von
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Abbildung 6.16: Zusammenhang zwischen dem Kantenradius und der Rauheit Rz der
durch druckloses Heifsgiefsen hergestellten Mikrobiegebalken aus ZrO;
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Abbildung 6.17: Zusammenhang zwischen der Porositdt und der Rauheit Rz der durch
druckloses HeifsgiefSen hergestellten Mikrobiegebalken aus ZrO;
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dieser Tendenz beobachtet. Da bis jetzt noch keine weiteren Vergleichschargen exis-
tieren, kann dieser Effekt nicht vollstindig erkldrt werden. Aufgrund der bei der
Charge C aufgetretenen Schwierigkeiten mit der Entgasung und bei der Charge F mit
der Zwischenlagerung des Feedstocks, wurden diese Chargen aus der Korrelation

herausgenommen.

Die durch Abbildungen 6.14 bis 6.17 préasentierten Ergebnisse stellen die Beziehungen
zwischen dem Herstellprozess, dem Geflige (KorngroBe und Porositit) und den
geometrischen Eigenschaften (Rauheit und Kantenradius) der Mikrobiegebalken dar.
Wie Tabelle 6.1 zu entnehmen ist, weisen Mikrobiegebalken der Chargen, die mit den
gleichen Herstellbedingungen produziert wurden (z.B. Chargen E bis G), unterschied-
liche Eigenschaften auf. Dies deutet auf die Existenz eines noch unbekannten Para-
meters bzw. einer Kombination von mehreren Parametern im Herstellungsprozess, die
eine Reduktion der Rauheit und der Porositdt und eine Erhohung des Kantenradius

verursachen, hin.
Exemplarische Bewertung der diskutierten Beziehungen

Der Einfluss des Kantenradius auf die charakteristische Festigkeit ist Abbildung 6.18
zu entnehmen. Fiir alle untersuchten Chargen gilt, dass die charakteristische Festigkeit
oo mit steigendem Kantenradius zunimmt. Charge D zeigt im Vergleich zu Charge K,
die einen sehr dhnlichen Kantenradius aufweist, eine deutlich hohere charakteristische
Festigkeit y. Die niedrige charakteristische Festigkeit 6o der Charge K wird durch die
Anwesenheit der Agglomerate mit Abmessungen von 2 um bis 15 um, die sich schon
im Pulver befinden, hervorgerufen. Diese bleiben im Probeninneren eingeschlossen und
stellen die Hauptversagensursache bei den beiden aus Laserpulver hergestellten
Chargen dar. Der Einfluss der Agglomerate macht sich zusétzlich besonders bei
Charge K in der Streuung der Festigkeit von 719 MPa bis 2361 MPa bemerkbar, was
auch durch den sehr niedrigen Weibull-Modul myer = 4,5 demonstriert wird. Trotz des
vergleichbaren Kantenradius weist Charge C eine deutlich niedrigere charakteristische
Festigkeit oy als Charge E auf. Dies deutet darauf hin, dass bei Charge C der
Kantenradius nur eine sekunddre Rolle spielt und die Reduzierung der charakteris-
tischen Festigkeit 6y auf die nicht ausreichende Entgasung und dadurch hervorgerufene

hohe Porositit zuriickzufithren ist.
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Abbildung 6.18: Zusammenhang zwischen der charakteristischen Festigkeit oy und dem
Kantenradius der durch druckloses Heifsgieffen hergestellten Mikrobiege-
balken aus ZrO;

Der Zusammenhang zwischen der Porositat und der charakteristischen Festigkeit o ist
Abbildung 6.19 zu entnehmen. Bei den Chargen A, B und D bis G kann eine Steigerung
der charakteristischen Festigkeit oy mit einer Reduzierung der Porositdt festgestellt
werden. Die Chargen H und I und insbesondere J und K zeigen eine sehr niedrige
Porositdt, was mit der niedrigen Scherviskositit des verwendeten Feedstocks
zusammenhidngt. Allerdings wurden bei den Chargen H bis K im Zusammenhang mit
den niedrigen vorliegenden Porositdten deutlich hohere Festigkeitswerte erwartet. Wie
schon erwéhnt, zeigt Charge C aufgrund der unzureichenden Entgasung der Silikonform
die hochste hier ermittelte Porositit, die einen direkten negativen Einfluss auf die

charakteristische Festigkeit o, aufweist.

Die Abhidngigkeit der charakteristischen Festigkeit 6y von der Rauheit Rz ist Abbildung
6.20 zu entnehmen. Alle Chargen weisen eine Steigerung der charakteristischen Festig-
keit op mit der Reduzierung der Rauheit Rz auf. Wie erwidhnt zeigt Charge F einen
relativ hohen Rauheitswert, der einen ausschlaggebenden Parameter fiir die niedrige

charakteristische Festigkeit dieser Charge darstellt.
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Abbildung 6.19: Zusammenhang zwischen der charakteristischen Festigkeit oy und der
Porositit der durch druckloses Heifsgiefsen hergestellten Mikrobiegebalken
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Abbildung 6.20: Zusammenhang zwischen der charakteristischen Festigkeit oy und der

Rauheit Rz der durch druckloses Heifigieffen hergestellten Mikrobiege-
balken aus ZrO;
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Um das Gefiige der Mikrobiegebalken hinsichtlich der gewiinschten charakteristischen
Festigkeit optimieren zu konnen, wurde im Folgenden ein Gefiige-Eigenschafts-Modell
entwickelt. Dieses Modell ist Gleichung 6.1 zu entnehmen und basiert auf einer
multiplen Regression mit einer linearen Abhéngigkeit der charakteristischen Festigkeit
oo von der Porositiat, dem Kantenradius und der Rauheit Rz. Das Modell soll anhand des
durch den Herstellprozess gezielt eingestellten Gefliges eine Vorausberechnung der

charakteristischen Festigkeit ermoglichen.

o, = a+b- Porositit + c - Kantenradius + d - Rauheit (6.1)

Fiir die Chargen A bis G wurde ein kompletter Datensatz (oo, Porositéit, Kantenradius,
Rauheit Rz) gemidB Tabelle 6.2 in Gleichung 6.1 eingesetzt und einer linearen
Regression zur Bestimmung der Parameter a bis d unterzogen. Das so entstandene
Parameterfeld wurde wiederum selbst statistisch ausgewertet. Das Ergebnis dieser

multiplen Regression beziiglich der Parameter a bis d ist Tabelle 6.5 zu entnehmen.

Tabelle 6.5: Aus der multiplen Regression der Chargen A bis G bestimmten Parameter

a bis d
a [MPa] b [MPa/ %] ¢ [MPa/ pm] d [MPa/ pm]
1711 -160 92 -154

Um den gewihlten Modellansatz liberpriifen zu konnen, wurden die durch multiple
Regression bestimmten Parameter a bis d mit den zu den jeweiligen Chargen A bis K
ermittelten Eigenschaften (Porositit, Kantenradius, Rauheit Rz) in Gleichung 6.1
eingesetzt, um die charakteristischen Festigkeiten o berechnet aller hier betrachteten

Chargen berechnen zu konnen.

Wie in Abbildung 6.21 gezeigt wird, liegt die Abweichung zwischen der experimentell
gemessenen charakteristischen Festigkeit 6, o, und der berechneten charakteristischen
Festigkeit G berecnet 1M Bereich von =5 %. Damit wird eine sehr gute Uberein-
stimmung der gemessenen und aufgrund der Berechnung erwarteten charakteristischen
Festigkeit erreicht und das Modell kann als sinnvoll gewihlt betrachtet werden.

Insbesondere weisen die aus einer Mischung des Standardpulvers mit dem Nanopulver
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hergestellten Chargen H und I eine Abweichung der experimentell gemessenen von den
berechneten charakteristischen Festigkeiten von ebenfalls nur + 5 % auf. Damit kann
eine gute Ubertragung der berechneten Parameter a bis d auf die abweichende Zusam-
mensetzung des Feedstocks bewiesen werden. Die Chargen J und K zeigen eine hdhere
berechnete als experimentell ermittelte charakteristische Festigkeit. Dies deutet, wie bei
der Abhédngigkeit der charakteristischen Festigkeit oy von der Porositdt bereits ange-
sprochen (siehe Abbildung 6.19), auf ein durch die Variation der Prozessparameter
vorhandenes Potential der Erhohung der charakteristischen Festigkeit Gy bei den aus

Laserpulver hergestellten Mikrobiegebalken hin.
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Abbildung 6.21: Zusammenhang zwischen den experimentell ermittelten und berech-
neten charakteristischen Festigkeiten oy, ox, und 0y, perechner der durch druck-
loses Heifigiefsen hergestellten Mikrobiegebalken aus ZrO;

Um die Ubertragbarkeit der fiir den HeiBgieBprozess ermittelten Parameter a bis d
weiter zu priifen, wurde die Gleichung 6.1 zur Berechnung der charakteristischen
Festigkeit 60 berechnet der mittels Mikropulverspritzguss (WPIM, Hochdruckspritzguss im
Mikrobereich) hergestellten Charge P herangezogen. Diese Charge wurde im Rahmen
des SFB 499 im Teilprojekt C1 am Institut fiir Materialforschung III des Forschungs-
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zentrums Karlsruhe produziert. Die Herstellparameter und ermittelten Eigenschaften der
Mikrobiegebalken von Charge P sind in Tabelle 6.6 aufgelistet. Wie Abbildung 6.21 zu
entnehmen ist, kann bei dieser durch pPIM hergestellten Charge eine sehr gute Uber-
einstimmung der experimentell ermittelten und der berechneten charakteristischen
Festigkeit o, festgestellt werden. Somit kann eine gute Ubertragbarkeit der berechneten
Parameter a bis d auf den deutlich unterschiedlichen Herstellprozess des

PulverspritzgieBens nachgewiesen werden.

Tabelle 6.6: Herstellbedingungen und ermittelte Kantenradien, Korngrofsen, Porosi-
titen, Eigenspannungen (ES) o7;, Rauheiten Ra, Rz und charakteristische
Festigkeiten oy der durch MikropulverspritzgiefSen hergestellten Mikro-
biegebalken der Charge P [Auh04, Kas05b]

Mikropulverspritzgegossene Charge P

Herstellbedingungen
Zr0;- Feststoff- Scher- Katalytische Sinter-
Pulver mit gehalt viskositit | Entbinderung | bedingungen
3 Mol-% Y03 [Vol.-%] [Pa’s] in N; + HNO; [°C/ h]
4 K/ min auf
Catamold TZP-A 500 bei 110°C,
(Fa. BASF) >0 190°C Haltezeit 150071
20 min
Gefiige und Eigenschaften
Porositiit: . Charakter.
- Rauheit
K:ﬁr[;le Spannbreite/ ? um?l ES Kantenradius Festigkeit
g Mittelwert B o1 [um] o [MPa]/
[nm] A [MPa]
[ A’] Ra Rz Mkorr
0,1-0,9/ 0,11 0,73
0,42 0.4 +0,05 | +0.,32 77+ 68 2,63 1789/ 7,9
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Die im Rahmen dieser Arbeit an vakuumdruckgegossenen Mikrobiegebalken ermit-
telten Eigenschaften stellen jeweils einen Mittelwert von mehreren, unter identischen
Bedingungen hergestellten Proben eines Abgusses dar und werden in den néchsten
Kapiteln abhingig von der Vorwiarmtemperatur T, der Keramikform als Abgiisse A bis

D bezeichnet.

Bei den durch Vakuumdruckguss bzw. Schleuderguss hergestellten Mikrozugproben
wurden zweierlei Bezeichnungen eingefiihrt. Analog zu den vakuumdruckgegossenen
Mikrobiegebalken wird auch bei den vakuumdruck- und schleudergegossenen Mikro-
zugproben eines Abgusses abhingig von der Vorwiarmtemperatur T, der Keramikform
die Bezeichnung E bis L" verwendet. Handelt es sich um Eigenschaften, die einem
Mittelwert von mehreren unter identischen Bedingungen hergestellten Abgiissen ent-

sprechen, werden diese in den ndchsten Kapiteln als Chargen bezeichnet (z.B. V700).

Bei der ermittelten Streckgrenze R.s handelt es sich um eine Feindehngrenze. Die in
dieser Arbeit fiir die Darstellung der Zusammenhidnge verwendeten mechanischen
Eigenschaften (Streckgrenze R.s und Zugfestigkeit R,,) stammen aus den Arbeiten des
im SFB 499 parallel laufenden Teilprojekts D2 und wurden in [Auh06, Kas(05a]
zusammengefasst. Auf die Ergebnisse wird in den folgenden Kapiteln detailliert

eingegangen.
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Mikroguss von Stabilor® G

7.1 Vakuumdruckgegossene Stabilor® G - Mikroproben

Die ermittelten Eigenschaften der durch Vakuumdruckguss hergestellten Mikrobiege-

balken und Mikrozugproben sind Tabelle 7.1 bzw. Tabelle 7.2 zu entnehmen. Die in

diesen Tabellen aufgelisteten Herstellparameter (Schmelzmenge, Vorwéirmtemperatur

der Form T, und Formmaterial) wurden im Rahmen des Teilprojektes C2 des SFB 499

festgelegt.

Tabelle 7.1: Ubersicht iiber die durch Vakuumdruckguss (VDG) hergestellten Mikrobiege-

balken [Kas05a]
MIKROBIEGEBALKEN "
VDG - Abguss A b ¢ P
Schmelzmenge [g] 9 9 12 10
Vorwéarmtemperatur der Form T, [°C] 100 400 700 1000
Formmaterial Deguvest” CF
Dendritenarmabstand [pum] 2,6 3,1 - -
Korngrofie [um] - - 17,4 42,8
Porositit [%] 0,5 0,1 0,2 0,3

Y Da bei dieser Vorwirmtemperatur kein vollstindiger Mikrobiegebalken hergestellt

werden konnte, wurde hier der Anguss untersucht.

7.1.1 Analyse des Gefiiges und der Mikrostruktur

Mikrobiegebalken

Lichtmikroskopische (LIM) Gefiigeuntersuchungen erfolgten an vier unterschiedlichen,

durch Vakuumdruckguss hergestellten Zustinden der Angiisse bzw. der Mikrobiege-

balken, bei denen die Keramikform aus Deguvest® CF auf die Temperaturen

T, =100 °C, 400 °C, 700 °C und 1000 °C vorgewarmt wurde (siche Tabelle 7.1).

Da bei der Vorwarmtemperatur von T, = 100 °C (Abguss A) keine vollstdndigen Mikro-

biegebalken hergestellt werden konnten, wurde hier der Anguss untersucht, dessen
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Geflige in Abbildung 7.1 A dargestellt ist. Die Schmelzmenge von 9 g wurde bei
1100 °C in die auf T, =100 °C vorgewiarmte Keramikform eingegossen. Das Material
wurde daher schroff abgekiihlt und der Anguss weist ein typisches feindendritisches

Gussgefiige mit einem mittleren Dendritenarmabstand von 2,6 pm auf.

Abbildung 7.1: LIM-Gefiigeaufnahmen des durch Vakuumdruckguss hergestellten
Angusses A bzw. der Mikrobiegebalken B bis D [Kas05a]

Das Gefiige eines Mikrobiegebalkens aus Abguss B, bei dem die Keramikform auf
T, =400 °C vorgewidrmt wurde, ist Abbildung 7.1 B zu entnehmen. Im Schliffbild ist
im Vergleich zum Gefilige des Abgusses A (T, =100 °C) eine Vergroberung der
Dendriten zu erkennen, der gemessene mittlere Dendritenarmabstand bei Abguss B
betrdgt 3,1 um. Aufgrund der im Vergleich zu Abguss A hoheren Vorwarmtemperatur

der Keramikform l0sen sich die schwicheren sekundiren bzw. tertidren Dendritenarme
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zugunsten der primdren in der Restschmelze wieder auf und die nachtrigliche
Vergroberung der Dendritenstruktur schreitet fort. Bei den in Abbildung 7.1 B deutlich
erkennbaren dunkleren Bereichen handelt es sich um Seigerungen [Ber79]. Infolge des
dendritischen Gefliges konnte bei den Abgiissen A und B keine KorngroBe bestimmt
werden. Die bei Abguss B verwendete Schmelzmenge ist mit der bei Abguss A iden-

tisch und betriagt ebenfalls 9 g.

In Abbildung 7.1 C ist das Geflige eines Mikrobiegebalkens aus Abguss C wieder-
gegeben, der in einer auf T, = 700 °C vorgewarmten Keramikform abgegossen wurde.
Seigerungen sind im Geflige kaum vorhanden, weil die erhohte Formwandtemperatur
die konstitutionelle Unterkiihlung vermindert. Zusitzlich wurde die Schmelzmenge auf
12 g erhoht. Das iiberwiegend homogene Gefiige weist eine mittlere Korngrofie von
17,4 pm auf. Im Gefiige sind freie Korngrenzen, die sich lediglich durch unterschied-
liche Orientierungen der benachbarten Korner auszeichnen, sowie mit einer Phase be-
legte Korngrenzen erkennbar. Diese Korngrenzenphase wurde transmissionselektronen-
mikroskopisch (TEM) untersucht und ist reich an Subkdrnern, Zwillingen und Ver-
setzungen. Die TEM - Aufnahmen der Korngrenzenbelegung werden reprédsentativ in

Kapitel 7.2.1 dargestellt.

Im Vergleich zum Abguss C weist das Gefiige eines Mikrobiegebalkens aus Abguss D
(siche Abbildung 7.1 D), der bei einer Vorwidrmtemperatur der Keramikform von
T, =1000 °C hergestellt wurde, deutlich weniger belegte Korngrenzen, keine Seige-
rungen und eine signifikante Vergroberung der Koérner auf 42,8 um auf. Die Schmelz-

menge des Abgusses D betrug 10 g.

Alle hier untersuchten Mikrobiegebalken weisen jeweils im gesamten Querschnitt ein
gleichartiges Gefiige auf. Nach [Ber79, Got98, SchHOS5] sind im Vergleich dazu im
Querschnitt einer gegossenen Makroprobe drei Bereiche zu erwarten: eine schmale
feinkornig globular-dendritische Randzone, eine mittlere stengelig dendritische Trans-
kristallisationszone und eine grobkdrnig globular-dendritische Kernzone. In Uberein-
stimmung mit [Ott97b] wurde dieses fiir einen makroskopischen Gussblock typische
Gefiige aufgrund des viel geringeren thermischen Gradienten im Querschnitt der

Mikroproben (200 x 200 pm?) nicht nachgewiesen.
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Alle hier untersuchten Mikrobiegebalken der vier Abglisse weisen eine niedrige

Porositit im Bereich von 0,1 % (Abguss B) bis 0,5 % (Abguss A) auf (Tabelle 7.1).

Mikrozugproben

Die ermittelten Eigenschaften der durch Vakuumdruckguss hergestellten Mikrozug-

proben sind Tabelle 7.2 zu entnehmen.

Tabelle 7.2: Ubersicht iiber die durch Vakuumdruckguss (VDG) hergestellten Mikro-

zugproben [Kas05a]

MIKROZUGPROBEN
V700 V900 V1000

VDG - Charge
Anzahl der insgesamt 1 ) 3
untersuchten Abgiisse
Durchschnittliche 18 9 15
Schmelzmenge pro Abguss [g]
Vorwarmtemperatur
der Form T, [°C] 700 900 1000
Formmaterial Gips Deguvest” CF | Deguvest” CF
Korngrofle [um] 36,0 38,1 65,0
Porositit [%]: 02" 02" 0,2-0,5/
Spannbreite/ Mittelwert ’ ’ 0,3
Rauheit Rt [um] 1,7 2,8 4,1
Rauheit Rz [pm)] 1,3£0,3 1,9+0,2 2,7+0,4
Streckgrenze Res [MPa]
[Auh06, Kas05al] 536 £43 420 + 40 402 + 60
Zugfestigkeit Ry, [MPa] 806 + 46 806 + 92 635 +75

[Auh06, Kas05a]

Legende:

" Aufgrund der geringen Probenanzahl kann keine Spannbreite der Porosititswerte

angegeben werden.
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In Abbildung 7.2 links ist das im Lichtmikroskop beobachtete Gefiige einer durch
Vakuumdruckguss in einer auf T, =700 °C vorgewdrmten Gipsform hergestellten
Mikrozugprobe der Charge V700 wiedergegeben. Es liegt eine homogene Kornver-
teilung bei einer mittleren Korngréofie von 36,0 um vor, die aufgrund der groBeren
insgesamt vergossenen Schmelzmenge (m = 18 g) gegeniiber den identisch hergestellten
Mikrobiegebalken (sieche Tabelle 7.1 und Abbildung 7.1 C) des Abgusses C (m =12 g)
vergrofert ist. In Kapitel 7.1.2 werden die Vorteile der innerhalb des SFB 499 ent-

wickelten Gipsform erlédutert.

Durch eine Erhdhung der Vorwiarmtemperatur der Keramikform auf T, =900 °C wird

bei Charge V900 nur eine leichte Zunahme der KorngroBe auf im Mittel 38,1 pm

beobachtet (siche Abbildung 7.2 rechts), da zusitzlich die Schmelzmenge von 18 g
(V700) auf 9 g reduziert wurde.

Abbildung 7.2: LIM-Gefiigeaufnahmen der durch Vakuumdruckguss hergestellten
Mikrozugproben der Chargen V700 [Kas05a] und V900

Eine weitere Erhohung der Vorwarmtemperatur der Keramikform iiber das Schmelz-
intervall (860 °C - 940 °C) auf T, = 1000 °C ruft bei den Mikrozugproben der Charge
V1000 ein deutliches Kornwachstum auf eine mittlere Korngréf3e von 65,0 um hervor
(siche Abbildung 7.3 links). Wie bei Charge V700 fiihrt auch hier eine groBere

Schmelzmenge (m = 15 g) zur Vergroferung des mittleren Korndurchmessers im Ver-



Mikroguss von Stabilor® G 117

gleich zur Mikrobiegebalkencharge D, die mit einer Schmelzmenge von m = 10 g unter

sonst identischen Bedingungen hergestellt wurde.

Abbildung 7.3: LIM- (links) und REM-Gefiigeaufnahmen (rechts) der durch Vakuum-
druckguss hergestellten Mikrozugproben der Charge V1000, rechts Iridium-
partikel im Gefiige [Kas04b]

Bei einer zusitzlichen Untersuchung der Charge V1000 im Rasterelektronenmikroskop
(REM) konnten mit Hilfe der EDX-Analyse Iridiumpartikel im Gefiige identifiziert
werden (siehe Abbildung 7.3 rechts). Das Iridium, welches iiberwiegend zur Korn-
feinung eingesetzt wird [Fac03], kann schon im kaltgewalzten Lieferzustand des
Ausgangsmaterials in Partikelform beobachtet werden (siehe Abbildung 7.4). Wegen
der kleinen Abmessungen der Mikroproben bleibt nach jedem Abguss ein relativ grofler
Anguss librig, der aus Kostengriinden nochmals aufgeschmolzen wird. Das erneute Auf-
schmelzen des Materials fithrt zu Anhdufungen der Ir-Partikel, wie sie auf der rechten
Seite von Abbildung 7.3 zu erkennen sind. Diese konnen Schwierigkeiten bei der Poro-
sitditsbestimmung verursachen, da sie nur schwer von den Poren zu unterscheiden sind.
Alle hier untersuchten Mikrozugproben weisen eine niedrige Porositit von 0,2 %

(Chargen V700 und V900) bzw. 0,3 % (Charge V1000) auf.
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Abbildung 7.4: Im kaltgewalzten Ausgangsmaterial vorliegende Iridiumpartikel (LIM-
Aufnahme links, REM-Aufnahme rechts)

Die Mikrostruktur der durch Vakuumdruckguss hergestellten Mikrozugproben wurde
transmissionselektronenmikroskopisch untersucht. Am Ende dieses Abschnitts, in
Abbildung 7.5 oben, sind Beugungsbilder der Mikrozugproben aus Abguss E (Charge
V700) bzw. Abguss F (Charge V1000) dargestellt. Mit Hilfe der von den jeweiligen
Uberstrukturzwischenreflexen aufgenommenen Dunkelfeldbilder (Abbildung 7.5 unten)
wurden kohérente elliptische Ausscheidungen AuCu I nachgewiesen. Transmissions-
elektronenmikroskopisch konnten im Gefiige aller hier untersuchten und durch
Vakuumdruckguss hergestellten Mikrozugproben belegte Korngrenzen nachgewiesen
werden. Die Dicke der Korngrenzenphase nimmt mit der Erhéhung der Vorwarmtem-

peratur der Keramikform ab.

Um die Auswirkung der Mikrostruktur auf die mechanischen Eigenschaften genauer
analysieren zu konnen, wurden aus einzelnen Abgiissen die in Tabelle 7.3 dargestellten
Mikrostrukturparameter (Halbachsen a und » und Volumenanteil /' der Ausscheidungen)
bestimmt. Diese wurden nach dem Prinzip der Schwellenbinarisierung (siche Kapitel

5.3) aus den aufgenommenen Dunkelfeldbildern ausgewertet.

Die groB3e Halbachse a der Ausscheidungen weist bei Abguss E (aus Charge V700), der
bei einer Vorwidrmtemperatur von T, =700 °C hergestellt wurde, einen Wert von
a =498 nm auf. Abguss F (aus Charge V1000) mit einer hdheren Vorwarmtemperatur
von T, = 1000 °C zeigt einen hoheren Wert von a = 5,58 nm. Auch fiir die kleine Halb-

achse b der Ausscheidungen wurde bei den Abgilissen E und F eine dhnliche Tendenz
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beobachtet. Abguss E weist einen niedrigeren Wert von b = 1,64 nm im Vergleich zu
Abguss F mit »=1,91 nm auf. Der Aquivalenzradius » der Ausscheidungen, der als
Mittelwert aus der groBen und kleinen Halbachse berechnet wird, liegt fiir Abguss E bei
r= 3,31 nm, fiir Abguss F ergibt sich ein Wert von » = 3,75 nm. Deutliche Unterschiede
zeigt der ermittelte Volumenanteil ' der Ausscheidungen, der bei Abguss E einen Wert

von 3,99 % und bei Abguss F einen deutlich hoheren Wert von 15,31 % aufweist.

Tabelle 7.3: Mikrostrukturparameter der durch Vakuumdruckguss hergestellten Ab-

giisse E und F
T, a b r f
Ab Ch
S s °C| [nm] [nm] [nm] [%]
E V700 700 4,98 1,64 3,31 3,99
F V1000 1000 5,58 1,91 3,75 15,31

Legende:

T, - Vorwérmtemperatur

a — grofle Halbachse der Ausscheidungen

b — kleine Halbachse der Ausscheidungen

r — Aquivalenzradius der Ausscheidungenr=(a+b)/2
f — Volumenanteil der Ausscheidungen

Um die Schwankungen des Volumenanteils f und der ermittelten groBen und kleinen
Halbachse der Ausscheidungen (a bzw. b) zu bestimmen, wurden bei Abguss E mehrere
TEM-Dunkelfeldbilder aufgenommen und ausgewertet. Die grofe Halbachse weist
einen Wert von a = 4,98 nm mit einer Standardabweichung von Aa = + 1,55 nm auf. Bei
der kleinen Halbachse wurde eine Standardabweichung von Ab == 0,17 nm bei einem
Mittelwert von b= 1,64 nm bestimmt (Tabelle 7.3). Die grofite Standardabweichung
wurde beim Volumenanteil f= 3,99 % ermittelt und betrigt 2,38 %.
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Abbildung 7.5: Beugungs- (oben) und Dunkelfeldbilder (unten) der durch Vakuum-
druckguss hergestellten Mikrozugproben (Abguss E aus Charge V700 und
Abguss F aus Charge V1000)

7.1.2 Analyse der Oberflichentopographie und der mechanischen Eigenschaften

In Abbildung 7.6 ist die mit dem WeiBllichtmikroskop aufgenommene Oberflichen-
topographie der durch Vakuumdruckguss in einer auf T, =700 °C vorgewidrmten
Gipsform hergestellten Mikrozugproben der Charge V700 wiedergegeben. Die verwen-
dete gipsgebundene Einbettmasse, die innerhalb des SFB 499 entwickelt wurde, zeich-

net sich durch eine hervorragende Oberflachenqualitét aus, die sich auf die Mikrozug-
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proben iibertrdgt. Diese weisen eine sehr niedrige Rauheit Rz von 1,3 um auf (siche

Tabelle 7.2).

[um] [um]
- 7.00 — 7.00
V700 - 400 V1000 4.00
- 1.00 1.00
- -2.00 - -2.00
253.3 - .5.00 253.3 - .5.00
[um] [um]
262.5 262.5
[um] [um]
0.0 0.0

Abbildung 7.6: Oberflichentopographie der durch Vakuumdruckguss in Gipsform
(Charge V700) bzw. in Keramikform (Charge V1000) hergestellten Mikro-
zugproben [Kas05a]

Die bei einer Vorwirmtemperatur von Ty =900 °C in einer Deguvest® CF-Keramik-
form (im Folgenden Keramikform genannt) hergestellten Mikrozugproben der Charge
V900 zeigen eine erhdhte Rauheit Rz von 1,9 um. Die Mikrozugproben der Charge
V1000, die bei der Vorwdrmtemperatur der Keramikform T, = 1000 °C hergestellt
wurden, weisen eine der hochsten bei den durch Vakuumdruckguss hergestellten
Mikrozugproben gemessene Rauheit Rz von 2,7 um auf. Die Oberflachentopographie
der in der Keramikform hergestellten Mikrozugproben ist exemplarisch anhand einer

Mikrozugprobe der Charge V1000 in Abbildung 7.6 dargestellt.

Bei der mit einer Vorwéarmtemperatur von T, = 700 °C hergestellten Charge V700 ergab
sich eine Streckgrenze von R.s = 536 MPa und eine Zugfestigkeit von R, = 806 MPa
(siehe Tabelle 7.2). Charge V900 (T, =900 °C) mit vergleichbarer KorngréB3e von
38,1 um zeigt eine identische Zugfestigkeit von R, =806 MPa, wobei eine hohere
Streuung von A Ry, =92 MPa vorliegt. Die Streckgrenze betrdgt hier Res =420 MPa.
Charge V1000 weist mit einer Streckgrenze von R.s =402 MPa und einer Zugfestigkeit
von Ry, =635 MPa die niedrigsten Festigkeitswerte aller hier untersuchten, durch
Vakuumdruckguss hergestellten Chargen auf. Die bei dieser Charge auf T, = 1000 °C

erhohte Vorwirmtemperatur verursacht eine Erhohung des mittleren Korndurchmessers



122 Mikroguss von Stabilor® G

auf 65,0 um. Dadurch befindet sich in der Messstrecke der Mikrozugproben eine
deutlich reduzierte Anzahl an Kornern (etwa 8 Korner im Querschnitt), was zu Aniso-
tropieeffekten fiihrt, die grofere Streuungen der Streckgrenze R.s hervorrufen. Die
Zugfestigkeit R,, wird durch die Anisotropie nur geringfiigig beeinflusst, da eine hohe
Duktilitat vorliegt, dadurch ein Verdrehen der Korner mdglich ist und sich somit eine

Verformungstextur bilden kann.

Aufgrund des vergleichsweise hohen Volumenanteils f der Ausscheidungen von
15,31 % (siehe Tabelle 7.3) wire bei Abguss F eine deutlich hohere Festigkeit (Aus-
scheidungsverfestigung) zu erwarten. Allerdings wurde bei diesem Abguss mit 65,0 um
auch das Maximum der Korngréf3e bestimmt. Die durch die hohe Vorwarmtemperatur
verursachte Grobkornbildung hat offensichtlich bei Abguss F einen deutlich groferen

(negativen) Einfluss auf die Festigkeit als die Ausscheidungsverfestigung.

7.2 Schleudergegossene Stabilor® G - Mikroproben

Die im Rahmen dieser Arbeit ermittelten Eigenschaften der durch Schleuderguss (SG)
hergestellten Mikrozugproben sind Tabelle 7.4 zu entnehmen. Die ermittelten Eigen-
schaften stellen jeweils einen Mittelwert von mehreren unter identischen Bedingungen
hergestellten Abgiissen dar. Die in Tabelle 7.4 aufgelisteten Herstellparameter (durch-
schnittliche Schmelzmenge pro Abguss, Vorwiarmtemperatur der Form T, und Form-

material) wurden im Rahmen des Teilprojektes C2 des SFB 499 festgelegt.

7.2.1 Analyse des Gefiiges und der Mikrostruktur

In Abbildung 7.7 oben links ist das im Lichtmikroskop beobachtete Gefiige der durch
Schleuderguss in einer auf T, =400 °C vorgewdrmten Keramikform hergestellten
Mikrozugproben der Charge S400 wiedergegeben. Da mit einem herkommlichen
Lichtmikroskop im vorliegenden feindendritischen Gefiige keine Korngrofie bestimmt
werden konnte, wurde fiir diese Zwecke ein Focused Ion Beam Mikroskop (FIB) am
Institut fiir Materialpriifung II (IMF II) am Forschungszentrum Karlsruhe verwendet.
Die ermittelte Korngrofe betrdgt 3,3 um. Die fiir Charge S400 durchschnittlich be-
notigte Schmelzmenge betrdgt 27 g. Bedingt durch den Herstellungsprozess ist die
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Schmelzmenge beim Schleuderguss deutlich groBer als beim Vakuumdruckguss (vgl.

Tabelle 7.2).

Tabelle 7.4: Ubersicht iiber die durch Schleuderguss (SG) hergestellten Mikrozug-
proben [Kas05a]. Bei Charge S1000WB wurde aufgrund der geringen Pro-
benanzahl auf die Bestimmung einer Standardabweichung verzichtet.

MIKROZUGPROBEN S1000
SG - Charge S400 S700 S700K S1000 WB
Anzahl der insgesamt

untersuchten Abgiisse 3 6 1 8 4
pro Charge

Durchschnittliche

Schmelzmenge pro 27 27 30 31 32
Abguss [g]

Vorwiarmtemperatur der 700 1000
Form T, [°C] 400 700 t7000 | 1000 +WB
Formmaterial Deguvest® CF

Korngrofie [um] 3,3 (FIB) 10,5 9.8 14,6 35,9
Porositit [%]: 0,2-03/ | 0,1-1,1/| 0,1-0,7/ | 0,0-0,9/ 0.0
Spannbreite/ Mittelwert 0,3 0,9 0.4 0,3 ’
Rauheit Rt [um] 9,0 8,7 12,4 7,9 6,4
Rauheit Rz [um] 47+1,6 | 57£1,9 | 6,630 | 43+2,1 4,2
Streckgrenze R.s [MPa]

[Auh06, Kas05a] 30692 | 517£76 | 404+ 116 | 522 £ 38 716
Zugfestigkeit R, [MPa]

[Auh06, Kas05a] 612+124 | 753 £121 | 743 £ 183 | 774+ 70 1005

Legende:

! Zusitzlich wurde der Graphitkanal auf Ty, = 700 °C vorgewérmt.

? Aufgrund der geringen Probenanzahl kann keine Spannbreite der Porosititswerte angegeben

werden.

WB: Wirmebehandlung: 800 °C/ 5 h Auslagerung im Vakuumofen, langsame Abkiihlung von
800 °C auf RT binnen 2 h im Ofen
FIB: mit Hilfe eines Focused lon Beam Mikroskops ermittelte Korngréfie (IMF 11, FZK)
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Abbildung 7.7: LIM-Gefiigeaufnahmen der durch Schleuderguss hergestellten Mikro-
zugproben der Chargen S400, S700 und S700K [Kas05a]

Eine Steigung der Vorwarmtemperatur auf T, = 700 °C bei identischer Schmelzmenge
von 27 g ruft bei Charge S700 eine Erhohung des mittleren Korndurchmessers auf
10,5 um hervor (siche Abbildung 7.7 oben rechts). Um den eventuellen Einfluss des
beim Schleudergussverfahren vorhandenen Graphitkanals auf das sich einstellende Ge-
fiige zu ermitteln, wurde dieser bei Charge S700K zusammen mit der Keramikform auf
Ty =700 °C vorgewdrmt. Die verwendete Schmelzmenge betrug 30 g. Die ermittelte
und mit Charge S700 vergleichbare Korngréfle von 9,8 um zeigt, dass der Einfluss des
Graphitkanals vernachldssigt werden kann und dieser nicht vorgewdrmt werden muss
(siche Abbildung 7.7 unten). Dies wurde zusitzlich durch die vergleichbaren mechani-
schen Kennwerte der beiden Chargen, die in Tabelle 7.4 aufgelistet sind, bestatigt
[Auh06].
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Eine weitere Steigung der Vorwarmtemperatur der Keramikform auf T, = 1000 °C bei
einer vergleichbaren Schmelzmenge von 31 g verursachte bei Charge S1000 nur eine

geringe Erh6hung des mittleren Korndurchmessers auf 14,6 um (Abbildung 7.8 links).

s1000wB

Abbildung 7.8: LIM-Gefiigeaufnahmen der durch Schleuderguss hergestellten (S1000)
und zusdtzlich ausgelagerten (S1000WB) Mikrozugproben [Kas05a]

Da der gesamte Vorbereitungsprozess beim Schleuderguss etwa 5 min in Anspruch
nimmt (sieche Kapitel 4.2.2), ist davon auszugehen, dass die tatsdchliche Temperatur der
Keramikform beim eigentlichen Gussvorgang deutlich unter 1000 °C liegt. Messungen
des Temperatur-Zeit-Verlaufs mit Hilfe von drei Thermoelementen, die nach Abbildung
7.9 in die Keramikform eingebettet wurden, bestitigen dies. Die tatsdchliche Tempe-
ratur der Keramikform befand sich nach dem simulierten Vorbereitungsprozess in
einem Intervall von 680 °C bis 720 °C (Abbildung 7.10). Dadurch wird das Material
beim Schleuderguss in der Keramikform deutlich unterkiihlt, was zur Entwicklung eines
sehr feinen Gefiiges fiihrt. Alle Chargen weisen eine relativ niedrige Porositit von
0,0 % (S1000WB) bis 0,9 % (S700) auf. Charge S700 zeigt die hochste Porositit von

0,9 % und weist zusétzlich die groBBte Spannbreite von 0,1 % bis 1,1 % auf.

Um die Bildung der Uberstruktur, die eine wesentliche Rolle fiir die Festigkeit dieses
Werkstoffes spielt, detaillierter untersuchen zu konnen, wurden Mikrozugproben der

Charge S1000, die durch Schleuderguss bei einer Vorwarmtemperatur T, = 1000 °C mit
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TE1 TE2 TE3

e

Abbildung 7.9: Schematische Darstellung der Anordnung von Thermoelementen (TE)
am Gussbdumchen in der Keramikform (links) verglichen mit einem realen
Gussbiumchen aus Stabilor® G (rechts, [BauG05])

1000 ; . —— Thermoelement 1
1 —O0— Thermoelement 2
900 —2— Thermoelement 3
O 800+
o J
§ 700
g B
2 600+
E 4
2 500+
400
300 T T T T T 1
0 2 4 6 8 10 12

Zeit [min]

Abbildung 7.10: Temperatur-Zeit-Verlauf in der Keramikform wdhrend des Spiilens mit
Argon in der Schleudergussanlage

einer Schmelzmenge von 32 g hergestellt wurden, weiter wiarmebehandelt (Charge
S1000WB). Um die Mikrozugproben fiir die Warmebehandlung handhabbar zu machen,
wurden diese in ein evakuiertes Quarzrohrchen eingebracht. Um das Material zu homo-
genisieren, wurden die Mikrozugproben bei einer nahe am Schmelzbereich liegenden

Temperatur von 800 °C fiinf Stunden im Vakuumofen gegliiht und danach langsam (in



Mikroguss von Stabilor® G 127

zwei Stunden) im Ofen auf Raumtemperatur abgekiihlt. Nach der zusitzlichen Wéarme-
behandlung weisen die Mikrozugproben der Charge S1000WB wie erwartet einen

groferen mittleren Korndurchmesser von 35,9 um auf (sieche Abbildung 7.8 rechts).

Die Mikrostruktur der schleudergegossenen Mikrozugproben wurde transmissions-
elektronenmikroskopisch untersucht. Durch die langsame und kontrollierte Abkiihlung

der Mikrozugproben im Vakuumofen wurde bei Abguss L (Charge S1000WB) eine

Abbildung 7.11: Beugungs- (oben) und Dunkelfeldbilder (unten) der durch Schleuder-
guss hergestellten (Abguss 1) und zusdtzlich ausgelagerten (AbgussL’)
Mikrozugproben [Kas05a]
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starke Ausbildung der Uberstruktur AuCu I erzeugt. Dieses Ergebnis wird durch die in
Abbildung 7.11 (oben) dargestellten Beugungsbilder vor allem im Vergleich mit dem
nicht wirmebehandelten Abguss I (Charge S1000) deutlich. Das von einem Uberstruk-
turzwischenreflex aufgenommene Dunkelfeldbild des Abgusses L” zeigt im Vergleich
zum Abguss I deutlich ausgeprigtere, parallel ausgerichtete, kohérente Partikel
(Abbildung 7.11 unten). Diese stellen eine nicht periodische Abwechslung der Do-
minen mehrerer Gitterzellen dar [HirP77, PetG88, Yas87, siehe auch Kapitel 2.4.1].

Alle im Schleudergussverfahren hergestellten Mikrozugproben weisen neben freien
Korngrenzen auch Korngrenzen mit einer lokal ausgepragten Belegung auf. Abbildung
7.12 zeigt exemplarisch daflir die Mikrostruktur des Abgusses J (aus Charge S1000).
Ahnlich wie schon bei den transmissionselektronenmikroskopischen Untersuchungen an
den vakuumdruckgegossenen Mikrobiegebalken und —zugproben beschrieben, sind
auch hier die belegten Korngrenzen reich an Subkdrnern, Zwillingen und Versetzungen.

Die Dicke der Korngrenzenphase nimmt mit der Erhohung der Vorwarmtemperatur der

Keramikform ab.

Abbildung 7.12: Freie (links) und besetzte (rechts) Korngrenze einer Mikrozugprobe
aus Abguss J
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Um die Auswirkung der Mikrostruktur auf die mechanischen Eigenschaften genauer
analysieren zu konnen, wurden aus einzelnen Abgiissen die in Tabelle 7.5 aufgelisteten
Mikrostrukturparameter (Halbachsen a und » und Volumenanteil / der Ausscheidungen)
bestimmt. Diese wurden nach dem Prinzip der Schwellenbinarisierung (siche Kapitel

5.3) aus den aufgenommenen Dunkelfeldbildern ausgewertet.

Tabelle 7.5: Mikrostrukturparameter der durch Schleuderguss hergestellten Abgiisse G

bis L
Abguss Charge B : b g f

[°CI [nm] [nm] [nm] [o]

G S400 400 3,62 2,18 2,90 4,30

H S700 700 3,59 1,87 2,73 4,18

I 3,76 1,31 2,53 2,91

J S1000 1000 4,82 1,12 2,97 4,90

K 7,79 2,62 5,21 3,08
" S1000WB | 1000+WB 17,30 4,05 10,67 11,38

Legende:

Ty - Vorwarmtemperatur

a — grof3e Halbachse der Teilchen

b — kleine Halbachse der Teilchen

r — Aquivalenzradius der Teilchenr = (a +b) /2
f — Volumenanteil der Teilchen

" Wirmebehandelter Abguss, Wiarmebehandlung (WB): 800 °C/ 5 h Auslagerung im
Vakuumofen, langsame Abkiihlung von 800 °C auf RT binnen 2 h im Ofen

Die groBe Halbachse a der Ausscheidungen weist bei Abguss G (aus Charge S400), der
bei einer Vorwirmtemperatur von T, =400 °C hergestellt wurde, einen Wert von
a =3,62 nm auf. Bei Abguss H (aus Charge S700) mit einer Vorwarmtemperatur von
T, =700 °C wurde ein vergleichbarer Wert von a = 3,59 nm ermittelt. Ahnlich weist die
kleine Halbachse b der Ausscheidungen bei Abguss G einen Wert von b = 2,18 nm auf,

der mit dem bei Abguss H ermittelten Wert von b = 1,87 nm vergleichbar ist. Dem-
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entsprechend zeigen Abgiisse G und H einen #hnlichen Aquivalenzradius von
r=2,90 nm (Abguss G) bzw. »=2,73 nm (Abguss H). Der ermittelte Volumenanteil f
der Ausscheidungen der einzelnen Abgiisse ist ebenfalls dhnlich und betrigt 4,30 % bei
Abguss G und 4,18 % bei Abguss H.

Die Abgiisse I, J und K (aus Charge S1000), die unter identischen Bedingungen bei
einer Vorwiarmtemperatur von T, = 1000 °C hergestellt wurden, weisen deutliche
Unterschiede beziiglich der ermittelten Mikrostrukturparameter auf. Die bei Abguss I
ermittelte groBe Halbachse der Ausscheidungen weist einen Wert von a = 3,76 nm auf,
der mit den bei Abgiissen G und H ermittelten Werten sehr gut iibereinstimmt (siche
Tabelle 7.5). Auch die kleine Halbachse » der Ausscheidungen ist mit einem Wert von
b=1,31 nm mit den bei Abgiissen G und H ermittelten Werten vergleichbar. Der
Aquivalenzradius betrigt » = 2,53 nm. Der identisch hergestellte Abguss J weist einen
erhohten Wert der gro8en Halbachse von a = 4,82 nm auf, wobei die kleine Halbachse
b=1,12 nm mit dem bei AbgussI ermittelten Wert gut iibereinstimmt. Der Aquiva-
lenzradius ist mit einem Wert von »=2,97 nm mit dem Aquivalenzradius des Ab-
gusses [ (#=2,53 nm) vergleichbar. Ein erheblicher Unterschied wurde bei Abguss K
festgestellt. Die groBe Halbachse a der Ausscheidungen weist einen deutlich groferen
Wert von a = 7,79 nm auf. Ahnlich wird auch bei der kleinen Halbachse » der Aus-
scheidungen eine Erh6hung des Werts auf b = 2,62 nm beobachtet. Entsprechend weist
Abguss K im Vergleich zu Abgiissen I und J einen gréBeren Aquivalenzradius von
r=5,21 nm auf. Auch beim Volumenanteil f der Ausscheidungen werden innerhalb der
Charge S1000 Unterschiede beobachtet. Somit liegt der Volumenanteil fim Bereich von
/=291 % (Abguss 1) bis = 4,90 % (Abguss J).

Die maximalen Werte der Mikrostrukturparameter wurden bei Abguss L (aus Charge
S1000WB), der mittels Schleuderguss mit einer Vorwarmtemperatur von T, = 1000 °C
hergestellt wurde und weiter wiarmebehandelt wurde, beobachtet (siche Tabelle 7.5).
Die grofBe Halbachse a der Ausscheidungen betridgt 17,30 nm, was dem grof3ten Wert
aller im Rahmen dieser Arbeit untersuchten Abgiisse entspricht. Der gleiche Effekt
konnte bei der kleinen Halbachse mit einem Wert von b =4,05 nm und dementspre-
chend auch beim Aquivalenzradius von » = 10,67 nm beobachtet werden, die ebenfalls
die grofBten ermittelten Werte aller untersuchten Abgiisse darstellt. Zusitzlich weist der

Volumenanteil f/ der Ausscheidungen mit f=11,38 % den zweitgroBiten Wert aller
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Untersuchungen auf. Das Maximum wurde hier mit = 15,31 % fiir Abguss F aus

Charge V1000 (siehe Tabelle 7.3) ermittelt.

7.2.2 Analyse der Oberflichentopographie und der mechanischen Eigenschaften

In Abbildung 7.13 sind die im WeiBlichtmikroskop beobachteten Oberflachentopo-
graphien der durch Schleuderguss in einer Deguvest” CF-Keramikform hergestellten
Mikrozugproben wiedergegeben. Alle hier untersuchten Chargen weisen eine relativ
grole Rauheit Rz von 4,2 um (Charge SI000WB) bis 6,6 um (Charge S700K) auf.
Zusitzlich wurde eine relativ hohe Standardabweichung von 1,6 um (S400) bis 3,0 um
(S700K) festgestellt (siche Tabelle 7.4).

Die bei einer Vorwdrmtemperatur von T, =400 °C hergestellte Charge S400 mit dem
kleinsten mittleren Korndurchmesser (3,3 um) aller hier untersuchten Chargen weist

eine Streckgrenze von R.s = 396 MPa und eine Zugfestigkeit von R, = 612 MPa auf.

Charge S700 (T, =700 °C) zeigt im Vergleich zu Charge S400 eine deutlich hohere
Streckgrenze von R.s =517 MPa und eine hohere Zugfestigkeit von R, =753 MPa.
Wie bereits in Kapitel 7.2.1 beschrieben wurde, zeigt das Vorwédrmen des Graphitkanals
keinen signifikanten Einfluss auf die Ausbildung von Gefiige und Mikrostruktur.
Dadurch weist Charge S700K (T, = 700 °C) eine im Vergleich zur Charge S700 nahezu
identische Zugfestigkeit von R,, =743 MPa auf. Die Streckgrenze liegt bei Charge
S700K mit Res =404 MPa im Vergleich zur Charge S700 (Res =517 MPa) niedriger.
Aufgrund der relativ groBen Streuungen dieser Werte (siche Tabelle 7.4) koénnen auch

die Streckgrenzen der Charge S700 und S700K als vergleichbar angesehen werden.

Wie in Kapitel 7.2.1 gezeigt wurde, kiihlt die auf T, = 1000 °C vorgewirmte Keramik-
form bereits wihrend der Vorbereitung fiir den Schleudergussprozess auf etwa 700 °C
ab. Dadurch wurde bei Charge S1000 eine mit den Chargen S700 und S700K vergleich-
bare Streckgrenze von R.s = 522 MPa und eine Zugfestigkeit von Ry, = 774 MPa ermit-
telt.

Charge S1000WB, die bei einer Vorwarmtemperatur von T, = 1000 °C hergestellt und
ausschliefend wirmebehandelt wurde (siche Tabelle 7.4), weist im Vergleich zur nicht

wiarmebehandelten Charge S1000 eine deutliche Steigerung der Streckgrenze auf

Res = 716 MPa und der Zugfestigkeit auf R, = 1005 MPa auf.



132 Mikroguss von Stabilor® G

S400 4.00

[um]
- 7.00

S700 400 S700K - 4.00

- 1.00

- -2.00

253.3
[um]

- -5.00

262.5
[um]

[um]
7.00

S1000 - 400 S1000WB 4.00
1.00

-2.00
-5.00

-

253.3
[pm]

262.5
[um]

Abbildung 7.13: Oberflichentopographien der durch Schleuderguss hergestellten
Mikrozugproben der Chargen S400, S700, S700K, S1000 und S1000WB
[Kas05a]
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7.3 Diskussion

Die ersten Gefiige- und Mikrostrukturuntersuchungen wurden im Rahmen dieser Arbeit
an vakuumdruckgegossenen Mikrobiegebalken durchgefiihrt (sieche Tabelle 7.1). Bei
einer Vorwiarmtemperatur von T, =100 °C bzw. T, =400 °C konnte ein typisches
dendritisches Gefiige beobachtet werden. Durch eine Erhdhung der Vorwédrmtemperatur
auf 700 °C konnte ein homogenes Gefiige mit einem mittleren Korndurchmesser von
17,4 um eingestellt werden. Eine weitere Erhohung der Vorwdrmtemperatur fiihrt
erwartungsgemdll [Wag80] zu einer signifikanter Vergroberung der Korner auf
42,8 um. Alle untersuchten Mikrobiegebalken weisen eine niedrige Porositit von 0,1 %
bis 0,5 % auf. Die Herstellung der Mikrobiegebalken mit deren vergleichsweise
einfachen Geometrie diente lediglich der Entwicklung bzw. Anpassung des Vakuum-
druckgussverfahrens an die Anforderungen des MikrogieBBens bzw. der werkstoffkund-
lichen Untersuchungsverfahren an die Mikrodimension. An den Mikrobiegebalken
wurden daher nur einzelne Testuntersuchungen und -versuche durchgefiihrt. Aus
diesem Grund wird in der weiteren Diskussion nur auf die Ergebnisse der Unter-

suchungen von Mikrozugproben eingegangen.
Prozess-Gefiige-Eigenschafts-Beziehungen

Um die genaue Auswirkung der durch den Herstellungsprozess eingestellten Mikro-
struktur auf die mechanischen Eigenschaften der Mikrozugproben analysieren und
somit die Prozess-Gefiige-Eigenschafts-Beziehungen darstellen zu konnen, werden im
Folgenden die Ergebnisse einzelner Abgiisse diskutiert. Die Grundlage dazu bilden die
Tabellen 7.6 bzw. 7.7.

Die schleudergegossenen Mikrozugproben weisen eine deutlich hohere Rauheit auf
(siche Tabelle 7.4), was auf den wesentlich hoheren Druck beim Schleuderguss (20 bis
25 bar) im Vergleich zum Vakuumdruckguss (3 bis 4 bar) und die dadurch verstérkte
Penetration der Schmelze in die Keramikform zuriickzufiihren ist. Dieses Ergebnis
stimmt mit aus der Literatur [Ott95, Ott97b] bekannten Untersuchungen hinsichtlich der
Oberfliachenqualitidt der schleuder- und vakuumdruckgegossenen Gussstiicke {iberein

(siche Kapitel 2.2.3). Um die Rauheit der Mikroproben zu reduzieren, wurde bei der
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Vorbereitung der phosphatgebundenen Einbettmasse Deguvest” CF der Feinkornanteil
erhoht. Der damit verbundene steigende Fliissigkeitsbedarf fiihrte zu einer erhohten
Rissgefahr bei der Keramikform. Deshalb wurde, wie schon in Kapitel 4.2 erwihnt, im
Teilprojekt Bl des SFB 499 als Alternative eine gipsgebundene Einbettmasse ent-
wickelt, die eine hervorragende Oberflichenqualitit der Mikrozugproben (Charge
V700) bewirkt. Diese Einbettmasse ldsst sich in einer gut flieBenden Konsistenz

herstellen, ohne spéter Trocknungsrisse aufzuweisen [Rat06].

Der Zusammenhang zwischen der Vorwirmtemperatur der Keramikform 7, und der
ermittelten Korngrofle ist Abbildung 7.14 zu entnehmen. Erwartungsgemil3 (siche
Abbildung 2.6 [Wag80]) fiihrt eine Steigerung der Vorwidrmtemperatur zu einer
Erhohung des mittleren Korndurchmessers. Die durch Vakuumdruckguss hergestellten
Abgtisse (E und F) weisen im Allgemeinen eine groflere Korngrofle auf als die, welche
durch Schleuderguss (G bis L) hergestellt wurden. Dies ist auf die unterschiedliche
Prozesstiithrung beim Vakuumdruckguss und beim Schleuderguss zuriickzufiihren. Wie
in Kapitel 7.2.1 beschrieben wurde, nimmt die Vorbereitung des Schleuderguss-
prozesses im Vergleich zum Vakuumdruckguss etwa 4,5 Minuten mehr in Anspruch,
wodurch die urspriingliche Vorwarmtemperatur der Keramikform 7, von 1000 °C auf
etwa 700 °C sinkt (Abbildung 7.10). Das Abschrecken der Schmelze verhindert das
Kornwachstum und fiihrt somit zu einer kleineren Korngrof3e. Dieser Effekt wurde auch
bei den Abgiissen, die bei einer Vorwdrmtemperatur von T, =700 °C hergestellt
wurden, festgestellt (vgl. Abgiisse H und E). Zusitzlich wird innerhalb einer Charge bei
den identisch hergestellten Abgiissen I, J und K eine Schwankung der Korngrof3e
beobachtet, die zwischen 9,5 um (Abguss J) und 20,2 um (Abguss K) liegt. Dies deutet
auf die Existenz eines noch zu identifizierenden Parameters bzw. einer Kombination
von mehreren Parametern im Herstellungsprozess hin, die einen Einfluss auf die

Entwicklung des Gefiiges und dadurch auf die Festigkeit der Mikroproben ausiiben.

Die bei den schleudergegossenen Mikrozugproben (Tabelle 7.4) im Vergleich zu den
vakuumdruckgegossenen Mikroproben (Tabelle 7.2) ermittelten hoheren Absolutwerte
und grofBeren Spannbreiten der Porosititswerte sind sehr wahrscheinlich auf das Auf-
schaumen der Schmelze beim Schleuderguss zuriickzufiihren. Ein zusitzlicher negativer
Einfluss auf die Porositdt kann auch durch die beim Schleuderguss notwendige Argon-

spiilung der Schleudergussanlage hervorgerufen werden. Dass eine turbulente Strémung
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der Schmelze beim GieBBen zur Entstehung von Gasporositdt filhren kann wurde bereits

von [Ott92b, Ott95] nachgewiesen (siche Kapitel 2.2.3).

60 - B SG OF
)l O VDG
50 - ® SG+WB
E' ]
IE-I 40_ *
2 ] oE oL
‘0 30
£ 1 K
o - n
g 20- i,
10 mH mJ
1 mG
0 .

400 500 600 700 800 900 1000

Vorwarmtemperatur der Keramikform T _[°C]

Abbildung 7.14: Zusammenhang zwischen der Vorwdrmtemperatur der Keramikform T,
und der Korngrofpe der durch Mikroguss hergestellten Mikrozugproben aus
Stabilor® G

Da es sich bei Stabilor® G um eine Legierung handelt, deren Zusammensetzung den
sogenannten 14-Karat-Goldlegierungen dhnelt, sollten in der Mikrostruktur auch
Ausscheidungen vom Typ AuCull vorliegen [HirP77, His90, Yas87]. Die exakte
Periodizitéit dieser Phase, bei der eine Antiphasengrenze nach jeder fiinften Gitterzelle
vorhanden ist, wird durch die Anwesenheit anderer Elemente in Stabilor” G jedoch
moglicherweise zerstort. Somit kann der fehlende Nachweis von AuCu II - Ausschei-

dungen erklirt werden.

Um den bei Stabilor® G dominierenden und durch die geordneten AuCu-Phasen her-
vorgerufenen Ausscheidungsverfestigungsmechanismus im Detail analysieren zu kon-
nen, wurden die Anteile der Schneidspannung Ats und der Umgehungsspannung Aty
ermittelt. Fiir deren Berechnung wurden der bereits in Tabelle 7.3 bzw. Tabelle 7.5
aufgefiihrte Aquivalenzradius » der Ausscheidungen, der als Mittelwert aus der groBen

Halbachse @ und kleinen Halbachse b der Ausscheidungen berechnet wird, und die
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Volumenanteile f der Ausscheidungen, eingesetzt. Weitere fiir die Berechnung not-
wendige Parameter wie Schubmodul G, Gitterparameter der Matrix a;, und der Aus-
scheidungen ar wurden in der Literatur recherchiert und entsprechen zwei der Sta-
bilor® G Legierung hinsichtlich der chemischen Zusammensetzung nahe liegenden
Goldlegierungen (siche unten). Bei der hier ermittelten Schneidspannung Ats wurde
ausschlieBlich der Kohdrenzspannungsverfestigungsanteil nach Gleichung 7.1 betrachtet

[Bro71, GerV66, Jan78, Rep93]:

N =

Arg=4-G-&2 (%j . (7.1)

Fiir die Umgehungsspannung Aty gilt nach Gleichung 7.2 [HulO1] (siehe Kapitel 2.4.3):

At, = 0,8-G—'b\/7, (7.2)
r

wobel

G Schubmodul

G = 35000 MPa fiir eine AuAgCu-Legierung

(57 Masse-% Au, 26 Masse-% Ag, 12 Masse-% Cu, 4 Masse-% Pd,
0 - 1 Masse-% Ir, 0 - 1 Masse-% Zn) [CES05],

a, —a
&= M Relative Gitterkonstantendifferenz,
Ay
am Gitterparameter der Matrix
ay = 0,3959 nm fiir Matrix einer AuAgCu-Legierung
(40 Atom-% Au, 30 Atom-% Ag, 30 Atom-% Cu) [Ud092],
ar Gitterparameter der Ausscheidungen

ar = 0,3936 nm fir AuCu Il — Ausscheidungen einer AuAgCu-Legierung
(40 Atom-% Au, 30 Atom-% Ag, 30 Atom-% Cu) [Udo92],

f Volumenanteil der Ausscheidungen,
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r Radius der Ausscheidungen,

b Burgersvektor fiir kubisch flichenzentriertes Gitter b =a,, g

Die Anteile der Schneidspannung Ats und der Umgehungsspannung Aty, die fiir

vakuumdruckgegossene Mikrozugproben ermittelt wurden, sind Tabelle 7.6 zu entneh-

men.

Tabelle 7.6: Mikrostrukturparameter (KG, a, b, r, f), Streckgrenze R.s, und Schneid-
bzw. Umgehungsspannung (Ats bzw. Aty) der durch Vakuumdruckguss
hergestellten Abgiisse E und F

T, KG a b r f Res Atg Aty

Abguss | Charge
[°CI | [um] | [nm] | [nm] | [am] | [%] | [MPa] | [MPa] | [MPa]

E V700 700 36,0 [ 498 | 1,64 | 3,31 | 3,99 | 536,0 | 43 473

F V1000 | 1000 | 59,2 |5,58 | 1,91 | 3,75 | 15,31 | 485,9 89 819

Legende:

Ty - Vorwarmtemperatur

KG - Korngréf3e

a — grof3e Halbachse der Ausscheidungen

b — kleine Halbachse der Ausscheidungen

r — Aquivalenzradius der Ausscheidungen r = (a + b) /2
f — Volumenanteil der Ausscheidungen

Ats - Schneidspannung

Aty - Umgehungsspannung

Fiir die Mikrozugproben des Abgusses E (aus Charge V700), die bei einer Vorwarm-
temperatur der Keramikform von T, = 700 °C hergestellt wurden, ergibt sich eine
Schneidspannung von Ats=43 MPa und eine Umgehungsspannung von
Aty =473 MPa (siche Tabelle 7.6). Abguss F (aus Charge V1000), der bei einer Vor-
wirmtemperatur der Keramikform von T, =1000 °C hergestellt wurde, zeigt eine
Steigerung der Schneidspannung auf Atg = 89 MPa. Zusitzlich wurde beim Abguss F
eine vergleichsweise hohe Umgehungsspannung von Aty = 819 MPa ermittelt. Da beide

Abgiisse vergleichbare Aquivalenzradien » aufweisen, ist dies durch den bei Abguss F
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um anndhrend den Faktor vier hoheren Volumenanteil der Ausscheidungen

(f= 15,31 %) begriindet.

Die fiir die schleudergegossenen Mikrozugproben ermittelten Anteile der Schneid-

spannung Ats und der Umgehungsspannung Aty sind Tabelle 7.7 zu entnehmen.

Tabelle 7.7: Mikrostrukturparameter (KG, a, b, v, f), Streckgrenze R.s, und Schneid-
bzw. Umgehungsspannung (Ats bzw. Aty) der durch Schleuderguss herge-
stellten Abgiisse G bis L

Abguss | Charge T, KG a b r f Res Atg Aty
[°C] | [mm] | [nm] | [nm] | [nm] | [%] | [MPa] | [MPa] | [MPa]

G S400 400 33 | 3,62 | 2,18 | 2,90 | 430 | 509 41 561

H S700 700 | 10,5 | 3,59 | 1,87 | 2,73 | 4,18 | 430 40 588

I 17,8 | 3,76 | 1,31 | 2,53 | 291 | 442 32 528

J S1000 | 1000 | 9,5 | 4,82 | 1,12 | 2,97 | 490 | 504 45 584

K 20,2 | 7,79 | 2,62 | 5,21 | 3,08 | 496 47 264

L S\IK(,)](;O 1%(/)](; 359 | 17,30 | 4,05 | 10,67 | 11,38 | 716 129 248
Legende:

T, - Vorwarmtemperatur
KG - KorngroBie

a — grof3e Halbachse der Teilchen
b — kleine Halbachse der Teilchen
r — Aquivalenzradius der Teilchenr = (a +b) /2

f— Volumenanteil der Teilchen

Ats - Schneidspannung

Aty — Umgehungsspannung

" Wirmebehandelter Abguss, Wiarmebehandlung (WB): 800 °C/ 5 h Auslagerung im
Vakuumofen, langsame Abkiihlung von 800 °C auf RT binnen 2 h im Ofen

Die Mikrozugproben der Abgiisse G und H weisen entsprechend den vergleichbaren

Aquivalenzradien » und Volumenanteilen f der Ausscheidungen #hnliche Schneidspan-
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nungen von Ats=41MPa bzw. Ats=40 MPa und Umgehungsspannungen von

Aty =561 MPa bzw. Aty = 588 MPa auf.

Die nominell gleichen Abgiisse I, J und K, die bei einer Vorwirmtemperatur der
Keramikform von T, = 1000 °C hergestellten wurden, weisen vergleichbare Schneid-
spannungen von Ats =32 MPa bis 47 MPa auf. Bei den Abgiissen I und J wurde
zusitzlich eine dhnliche Umgehungsspannung von Aty =528 MPa bzw. 584 MPa
ermittelt. Abguss K zeigt eine deutliche Reduzierung der Umgehungsspannung auf
Aty = 264 MPa, was durch die starke Steigerung des Aquivalenzradius r hervorgerufen

wurde.

Die durch Schleuderguss hergestellten und anschlieBend wiarmebehandelten Mikrozug-
proben des Abgusses L weisen den hochsten Aquivalenzradius 7 und den hochsten
Volumenanteil f der Ausscheidungen auf (siche Tabelle 7.7). Dementsprechend wurde
bei diesem Abguss die hochste Schneidspannung (Ats = 129 MPa) und die niedrigste
Umgehungsspannung (Aty =248 MPa) aller hier untersuchten und durch Mikroguss
hergestellten Abgiisse ermittelt.

In Abbildung 7.15 links ist der Zusammenhang zwischen der Schneidspannung Atg und
dem Aquivalenzradius » der Ausscheidungen aller durch Mikroguss hergestellten
Abglisse dargestellt. Die Schneidspannung Ats wurde dabei auf die Wurzel des
Volumenanteils f/ der Teilchen bezogen. Der vakuumdruckgegossene Abguss 1 weist
den niedrigsten Wert von Ats/ 2 =186 MPa auf. Der maximale Wert von
Ats/ 2 =383 MPa wurde beim ausgelagerten Zustand L* ermittelt, bei dem das
Wachstum der Ausscheidungen im Temperaturbereich unter 350 °C [Rap90, Wis64,
WolJ81] bzw. 360 °C [Yas87] durch regulierte langsame Abkiihlung hervorgerufen

wurde.

Der Zusammenhang zwischen der Umgehungsspannung Aty (bezogen auf die Wurzel
des Volumenanteils der Teilchen f) und dem Aquivalenzradius r der Ausscheidungen ist
in Abbildung 7.15 rechts dargestellt. Der schleudergegossene und ausgelagerte Abguss
L" weist in diesem Fall den niedrigsten Wert von Aty/ f'2 =734 MPa auf. Der maxi-
male Wert von Aty/ f2 = 3095 MPa wurde beim vakuumdruckgegossenen Abguss I er-

mittelt.
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Abbildung 7.15: Einfluss des Aquivalenzradius v auf die Schneidspannung (links) und
Umgehungsspannung (rechts) der Ausscheidungen (At f'2 bzw. Ary/ 1)

Durch den Vergleich der beiden in Abbildung 7.15 dargestellten Abhingigkeiten kann
belegt werden, dass bei jedem im Rahmen dieser Arbeit untersuchten Abguss unab-
hingig vom Herstellungsprozess die Schneidspannung Ats deutlich niedriger als die
Umgehungsspannung Aty ist. Der kritische Aquivalenzradius, bei dem die Spannungs-
werte gleich wiren und ab dem somit der Umgehungsprozess bevorzugt ablaufen
wiirde, liegt bei 16,50 nm. Die groBten Teilchen mit einem Aquivalenzradius von
r=10,67 nm wurden bei Abguss L* beobachtet und sind deutlich kleiner als der kri-
tische Aquivalenzradius. Der Umgehungsprozess kann daher bei allen in dieser Arbeit
untersuchten Zustinden als moglicher Verfestigungsmechanismus ausgeschlossen

werden.

Ahnlich den KorngréBen kann auch bei den Schneid- und Umgehungsspannungen eine
Schwankung innerhalb einer Charge beobachtet werden. Die identisch hergestellten
Abgiisse I, J und K weisen deutliche Unterschiede in den Verfestigungszustinden auf.
Dies deutet, wie bereits erwédhnt, auf die Existenz noch unbekannter Parameter im
Herstellungsprozess hin, welche die Entwicklung des Gefiiges und dadurch die Festig-

keit der Mikroproben wesentlich beeinflussen.

Die mechanischen Eigenschaften der Mikrozugproben werden durch die Kombination

der durch den Herstellungsprozess eingestellten Gefilige- und Mikrostrukturparameter
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definiert. Im Allgemeinen wird bei den vakuumdruckgegossenen Mikrozugproben ein
deutlicher Einfluss der Kornanisotropie beobachtet, was zu Streuungen der Streck-
grenze R.s innerhalb einer Charge fiihrt (siche Kapitel 7.1.2, Charge V1000). Bei den
schleudergegossenen Mikrozugproben ist die groBere Streuung der Festigkeitswerte
hauptséchlich auf die hohere Porositdt und deren groBere Spannbreite zuriickzufiihren.
Hohe Rauheit, wie sie hauptsidchlich bei schleudergegossenen Mikrozugproben fest-
gestellt wurde, beeinflusst die Festigkeit negativ, ldsst sich aber durch die neue im

SFB 499 entwickelte Einbettmasse deutlich reduzieren.

Die Festigkeit der Mikrozugproben kann durch die nachtrdgliche Warmebehandlung mit
kontrollierter Abkiihlung deutlich erhoht werden. Hier wurden wesentliche Steige-
rungen der Streckgrenze (Res =716 MPa) und der Zugfestigkeit (R, = 1005 MPa) im
Vergleich zu sonst identischen Abgiissen ohne Wirmebehandlung erzielt. Auf die
Einfliisse der Korngrenzen und der Ausscheidungsstuktur auf die Festigkeit der Mikro-

zugproben wird in den nichsten Absdtzen im Detail eingegangen.

Um das Gefiige der Mikrozugproben hinsichtlich der gewiinschten Festigkeit opti-
mieren zu konnen, wurde im Folgenden ein Gefiige-Eigenschafts-Modell entwickelt.
Dieses Modell, welches Gleichung 7.3 zu entnehmen ist und auf einer multiplen
Regression mit einer linearen Abhéngigkeit der Streckgrenze R.s von den einzelnen
Werkstoffwiderstandsanteilen basiert, soll anhand des durch den Herstellprozess gezielt

eingestellten Gefiiges eine Vorausberechnung der Festigkeit ermdglichen.

Rg=R,+R;; +R, (7.3)

Der Parameter R stellt die Grundfestigkeit des Werkstoffs dar. Der Werkstoffwider-
standsanteil Rgs reprisentiert den Korngrenzenverfestigungsmechanismus und wird

nach der Hall - Petch Beziehung berechnet:

Ry :kd'di%a (7.4)

wobei k; eine werkstoffabhdngige Kostante und d den mittleren Korndurchmesser

darstellt [Hal51, PetN53, sieche auch Kapitel 2.4.3].
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Der Werkstoffwiderstandsanteil R, repriasentiert in Gleichung 7.3 den Ausscheidungs-
verfestigungsmechanismus. Da bei Stabilor® G wie gezeigt der Schneidprozess domi-

niert, kann R, wie folgt berechnet werden:

R, =k,-(f-r), (7.5)

wobei k4 eine werkstoffabhiingige Konstante, f den Volumenanteil und » den Aqui-
valenzradius der Teilchen darstellt [Got98, Rep93, siehe auch Kapitel 2.4.3]. Die
weiteren Werkstoffwiderstandsanteile, wie zum Beispiel die durch Versetzungs-
verfestigung bzw. Mischkristallverfestigung hervorgerufenen, werden in dieser Arbeit

als unabhéngig vom Herstellungsprozess angesehen und im Parameter R, subsumiert.

Fiir jeden im Rahmen dieser Arbeit untersuchten Abguss wurde ein kompletter
Datensatz (Res, d, f, r) gemdl den Tabellen 7.6 und 7.7 in Gleichung 7.3 mit
Gleichungen 7.4 und 7.5 eingesetzt und einer linearen Regression zur Bestimmung der
Parameter Ry, k; und k4 unterzogen. Das so entstandene Parameterfeld wurde wiederum
selbst statistisch ausgewertet. Das Ergebnis dieser multiplen Regression beziiglich der

Parameter Ry, k; und k, ist Tabelle 7.8 zu entnehmen.

Die so berechneten Werte der werkstoffabhidngigen Konstanten k; und k4 wurden im
ndchsten Schritt mit den aus der Literatur verfiigbaren Angaben verglichen. Zur Grund-
festigkeit Ry des Stabilor® G oder dhnlicher Dentallegierungen existieren allerdings

keine Literaturdaten.

Tabelle 7.8: Aus der multiplen Regression der Abgiisse E bis L bestimmte Parameter

Ro, kd und kA
R, [MPa] ka [N/ mm*?] Ka [N/ mm™?]
348 3,43 278414

Da keine k;Werte fiir eine in ihrer chemischen Zusammensetzung dem Stabilor® G
dhnliche Legierung bzw. fiir das reine Gold aus der Literatur bekannt sind, kann die

ermittelte Konstante k; = 3,43 N/mm*? nur mit den ks-Werten reiner Metalle mit einem
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kubisch flichenzentrierten Gitter verglichen werden, beispielsweise mit Kupfer, das mit
12 Masse-% ein wesentlicher Bestandteil von Stabilor® G darstellt. Nach [V6h72]
betrigt der k;~Wert von Kupfer 4,91 N/mm®? und ist mit dem im Rahmen dieser Arbeit
bestimmten k;Wert fur Stabilor® G von 343 N/mm>? vergleichbar.

Um die aus der multiplen Regression ermittelte Konstante k4 mit einer aus den Litera-

turangaben [CES05, Udo92] berechneten Konstante &4

. 4. G-|g|%
Ky =———— (7.6)

bZ

vergleichen zu kénnen, muss diese durch den modifizierten Taylorfaktor My = 3,06
dividiert werden [SchHO05, V6h02]. Die so im Rahmen dieser Arbeit mit dem in
Gleichung 7.3 gewidhlten Modellansatz erhaltene Konstante k'4 weist einen Wert von
90985 N/mm>? auf und ist mit dem nach Gleichung 7.6 berechneten Wert von
k4 1= 117176 N/'mm>? sehr gut vergleichbar. Die fiir die Berechnung der Konstante
k4 i notwendigen Angaben (Schubmodul G, relative Gitterkonstantendifferenz ¢, Bur-

gersvektor b) konnen der Gleichung 7.2 in diesem Kapitel entnommen werden.

Um den gewidhlten Modellansatz weiter iliberpriifen zu konnen, wurden die durch
multiple Regression bestimmten Parameter Ry, k; und k4 mit den zu den jeweiligen
Abgiissen ermittelten Mikrostrukturparameter (d, », f) in Gleichung 7.3 eingesetzt, um

die Streckgrenzen Res perechne: aller hier betrachteten Abgilisse berechnen zu kénnen.

Wie in Abbildung 7.16 gezeigt wird, liegt die Abweichung zwischen der experimentell
gemessenen Streckgrenze Reg experimenters Und der berechneten Streckgrenze Res perechner 1M
Bereich von + 15 %. Damit wird eine gute Ubereinstimmung der gemessenen und
aufgrund der Berechnung erwarteten Streckgrenzen erreicht und das durch Gleichung

7.3 beschriebene Modell kann als sinnvoll gewahlt betrachtet werden.

Die Abweichung von + 15 % kann durch die Messungenauigkeiten bei der Bestimmung
der Mikrostrukturparameter (Abmessungen der Ausscheidungen bzw. deren Volumen-
anteil und der mittlere Korndurchmesser) hervorgerufen werden. Da Gleichung 7.5 fiir
die Berechnung des Werkstoffwiderstandsanteils R, fiir kugelformige Ausscheidungen

giiltig ist, wurde hier ein Aquivalenzradius » der elliptischen Ausscheidungen, der als



144 Mikroguss von Stabilor® G

Mittelwert aus der grolen Halbachse a und kleinen Halbachse b der Ausscheidungen
berechnet wird, eingesetzt und stellt somit eine weitere mogliche Fehlerquelle dar. Je
nach Prozessfiihrung konnen die iibrigen, in Gleichung 7.3 in der Grundfestigkeit R,
subsumierten Verfestigungsmechanismen eine mehr oder minder grofe Rolle spielen
und konnen somit ebenfalls einen Beitrag zur Ungenauigkeit des Modellansatzes

liefern.
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eS, experimentell
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350 400 450 500 550 600 650 700 750
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Abbildung 7.16: Zusammenhang zwischen den experimentell ermittelten Res, cxperimentell
und nach dem Modellansatz berechneten Streckgrenzen R.s perechnet der

durch Vakuumdruckguss bzw. Schleuderguss hergestellten Mikrozugproben
aus Stabilor”® G.

Um Einfliisse der einzelnen Verfestigungsmechanismen auf die experimentell ermittelte
Streckgrenze Res, experimentenn der Mikrozugproben betrachten zu konnen, werden diese in
Tabelle 7.9 anhand von Absolutwerten aufgelistet bzw. in Abbildung 7.17 mit ihren

prozentualen Anteilen dargestellt.

Die fiir die einzelnen Abgiisse dargestellten Rxg, perechnes - Werte, die den Einfluss der
Korngrenzenverfestigung der Mikrozugproben reprisentieren, wurden nach Gleichung

7.4 und die Ry pereciner - Werte der Ausscheidungsverfestigung nach Gleichung 7.5
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berechnet. Den Einfluss aller weiteren Verfestigungsmechanismen fasst die Differenz

Tabelle 7.9: Die Absolutwerte der durch Korngrenzen (Rkc, berechner), Ausscheidungen
(R4, berechner) bzw. andere Mechanismen hervorgerufene Verfestigung

(ReS, experimentell ~ RA, berechnet = RKG, berechnet)

ABguss R?i\l/)[elr)e;linet RK[(li\,/i)i;r;c]hnet Res, experimentell - Rﬁ{/})i;’;c]hnet - RKG, berechnet
E 101 18 417
F 211 14 261
G 98 60 351
H 94 34 302
| 76 26 341
J 106 35 363
K 111 24 360
L’ 307 18 391

zwischen der fiir den jeweiligen Abguss experimentell ermittelten Streckgrenze
Res, experimenten Und der Summe aus Ria, perechner - UNA Ry, perechner -Wert zusammen. In der
multiplen Regression nach Gleichung 7.3 entspricht dies dem Parameter R, (Grund-

festigkeit), der zu 348 MPa ermittelt wurde.

Wie in Abbildung 7.17 dargestellt, spielt bei Stabilor™ G die Korngrenzenverfestigung
nur eine sekundére Rolle. Den prozentual hochsten Anteil der Korngrenzenverfestigung
weist Abguss G aus Charge S400 (Rxq, perechne: = 60 MPa; 12 %) auf, bei dem der
kleinste mittlere Korndurchmesser von 3,3 um ermittelt wurde (siche Tabelle 7.3). Der
kleinste Einfluss der Korngrenzen auf die Festigkeit wird wie erwartet bei den
vakuumdruckgegossenen Abgiissen E aus Charge V700 (Rkq, pereciner = 18 MPa; 3 %)
und F aus Charge V1000 (Rkq, perechne: = 14 MPa; 3 %) und bei den warmebehandelten
Mikrozugproben des schleudergegossenen Abgusses L™ aus Charge S1000WB
(RkG, berechne: = 18 MPa; 2 %) festgestellt, da diese einen groBen mittleren Korndurch-

messer von 35,9 pm (Abguss L") bis 59,2 um (Abguss F) aufweisen.
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Abbildung 7.17: Abhdngigkeit der Streckgrenze Res, experimentenl der einzelnen Abgiisse von
den prozentualen Anteilen der durch Korngrenzen (Rkg, perechner), Ausschei-
dungen (R4, verechner) bzw. andere Mechanismen hervorgerufene Verfestigung

(ReS, experimentell ~ RA, berechnet = RKG, berechnet)

Der groBte Anteil der Ausscheidungsverfestigung wird bei den Abgiissen F aus Charge
V1000 (R4, perechner =211 MPa) und L" aus Charge S1000WB (R4, perechne: = 307 MPa)
beobachtet. Bei dem durch Vakuumdruckguss hergestellten Abguss F wird durch die
Abkiihlung von der Vorwidrmtemperatur der Keramikform T, = 1000 °C eine ausge-
pragte Ausscheidungsstruktur erreicht, die zu einem hohen prozentualen Anteil der
Ausscheidungsverfestigung (43 %) an der ermittelten Streckgrenze Res experimenten flihrt.
Der gleiche Effekt wurde durch die zusétzliche Wiarmebehandlung des schleuder-
gegossenen Abgusses L erreicht. Der durch Ausscheidungen hervorgerufene Anteil an

der Gesamtverfestigung betrdgt hier ebenfalls 43 %.

Da in der Literatur fiir Stabilor® G kein Wert fiir die Grundfestigkeit R, existiert und
auch im Rahmen dieser Arbeit nicht ermittelt wurde, ist eine prozentuale Aufteilung der
in Tabelle 7.9 gelisteten Differenzen (aus experimentell ermittelter Streckgrenze und
der Summe aus Ausscheidungs- und Korngrenzenverfestigung) in die Grundfestigkeit

des Werkstoffs und in die durch andere Mechanismen hervorgerufene Verfestigung
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nicht mdglich. Da die Grundfestigkeit eine werkstoffabhingige Konstante darstellt,
lassen sich aus Tabelle 7.9 zumindest tendenzielle Aussagen dariiber treffen, inwieweit
die iibrigen Verfestigungsmechanismen in Abhingigkeit der Prozessfithrung zu- oder

abnehmen.

Der Anteil der Grundfestigkeit Ry zusammen mit einer durch weitere Mechanismen
hervorgerufenen Verfestigung der Mikrozugproben (wie z.B. Versetzungs- oder
Mischkristallverfestigung) bewegt sich bei den Abgiissen G bis L zwischen 302 MPa
und 391 MPa. Abguss E (Charge V700) weist mit 417 MPa die grof8te Differenz aus der
experimentell ermittelten Streckgrenze Res experimenen  und der Summe aus
Ausscheidungs- und Korngrenzenverfestigung (R4, perechner Und Rk, perechner) @uf. Entspre-
chend ist hier der grofite Absolutwert der durch weitere Mechanismen hervorgerufenen
Verfestigung anzunehmen. Die kleinste Differenz wurde bei Abguss F (Charge V1000)
festgestellt und entspricht 261 MPa, Hier ist der Einfluss von anderen Verfestigungs-
mechanismen minimal, da nach Tabelle 7.9 bei dieser Charge die Ausscheidungs-

verfestigung dominiert.

Die Rolle der weiteren Verfestigungsmechanismen kann nur im Rahmen zuséitzlicher

Untersuchungen, wie z.B. durch Bestimmung der Versetzungsdichte, geklart werden.






8 Zusammenfassung

8.1 Zirkoniumoxid

An den im Teilprojekt A3 des SFB 499 drucklos heilgegossenen Mikrobiegebalken aus
Zirkoniumoxid mit 3 Mol-% Y,0; wurden Gefiige-, und Oberflachentopographie-
untersuchungen durchgefiihrt. Als Ausgangsmaterial wurde gemill Kapitel 3.1 ein
Standardpulver, eine Mischung aus Nano- und Standardpulver und ein so genanntes
Laserpulver verwendet [Miil05a]. Die Ergebnisse der Untersuchungen wurden mit den
herstellprozessbedingten Parametern [BauWO05, Miil05a, Miil05b] und den geo-
metrischen und mechanischen Kennwerten, die im Teilprojekt D2 des SFB 499 ermittelt
wurden [Auh04, Auh05a, Auh05b, Auh06], in Form von Prozess-Gefiige-Eigenschafts-
Beziehungen zusammengefasst. Zusitzlich wurden rontgenographische Eigenspan-
nungsanalysen mit hoher lateraler Auflosung an heilgegossenen Mikrobiegebalken und
niederdruckspritzgegossenen Zahnrddern aus dem gleichen Werkstoff mit Hilfe des

MAXIM-Verfahrens realisiert [Kas04a].

Erwartungsgemif3 flihrt eine Steigerung der Sintertemperatur im Gefiige der Mikro-
biegebalken aller Chargen zu einer Erhdhung des mittleren Korndurchmessers. Der
Einfluss der Korngrofe auf die charakteristische Festigkeit gegeniiber anderen Charak-

teristika scheint vernachléssigbar zu sein.

Eine Erhohung des Kantenradius der Mikrobiegebalken ist generell mit einer Redu-
zierung der Porositdt und der Rauheit verbunden und kann durch den Entbinderungs-
prozess erreicht werden. Die wéhrend der in die Entbinderung eingefiigten Haltezeiten
auftretende Oberflichenspannung fiihrt zu einer Verrundung der Kantenradien und
zusétzlich zur Nivellierung der Porositét. Ein weiterer Parameter, mit Hilfe dessen eine
niedrigere Porositdt der Mikrobiegebalken erzielt wird, ist die ausreichende Entgasung

bei der Evakuierung der mit fliissigem Feedstock gefiillten Silikonform.

Fiir alle untersuchten Chargen gilt, dass die charakteristische Festigkeit oy mit steigen-

dem Kantenradius zunimmt. Sind im Mikrobiegebalken Agglomerate anwesend, die
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sich schon im Ausgangpulver befanden, bleiben diese im Probeninneren eingeschlossen
und stellen die Hauptversagensursache dar. Der Einfluss der Agglomerate macht sich
zusétzlich in der Streuung der charakteristischen Festigkeit bemerkbar, was auch durch

die Reduzierung des Weibull-Moduls mi,: demonstriert wird (Charge K).

Bei den Chargen, die aus dem Standardpulver hergestellt wurden (Chargen A bis G)
kann eine Steigerung der charakteristischen Festigkeit oy mit einer Reduzierung der
Porositdt in Zusammenhang gebracht werden. Die aus einer Mischung des Standard-
pulvers mit dem Nanopulver (Chargen H und I) bzw. aus einem Laserpulver (Chargen J
und K) hergestellten Mikrobiegebalken weisen trotz der niedrigen Porosititsanteile
vergleichsweise niedrige Festigkeitswerte auf. Dieser Effekt kann nur durch Unter-

suchungen an weiteren Vergleichschargen vollstandig erklirt werden.

Des Weiteren weisen alle Chargen eine Steigerung der charakteristische Festigkeit o

mit der Reduzierung der Rauheit Rz auf.

Um das Gefiige der Mikrobiegebalken hinsichtlich der gewiinschten Festigkeit opti-
mieren zu konnen, wurde im Rahmen dieser Arbeit ein Gefiige-Eigenschafts-Modell
entwickelt. Dieses Modell, welches auf einer multiplen Regression mit einer linearen
Abhingigkeit der charakteristischen Festigkeit oy von der Porositit, dem Kantenradius
und der Rauheit Rz der Chargen aus dem Standardpulver (A bis G) basiert, ermoglicht
anhand des durch den Herstellungsprozess gezielt eingestellten Gefiiges eine Voraus-
berechnung der Festigkeit. Die sich aus dem Modellansatz ergebende Abweichung
zwischen der experimentell gemessenen charakteristischen Festigkeit G cxp und der
berechneten charakteristischen Festigkeit Gy, perechnet liegt im Bereich von + 5 %. Damit
wird eine sehr gute Ubereinstimmung der gemessenen und aufgrund der Berechnung
erwarteten charakteristischen Festigkeiten erreicht und das Modell kann als sinnvoll

gewdhlt betrachtet werden.

Anhand des Modells wurde die berechnete charakteristische Festigkeit G, berechnet der
mittels Mikropulverspritzguss hergestellten Charge P ermittelt. Auch hier liegt die Ab-
weichung zwischen der experimentell gemessenen charakteristischen Festigkeit G, exp
und der berechneten charakteristischen Festigkeit Go perechnet im Bereich von £ 5 %.
Somit kann eine sehr gute Ubertragbarkeit des gewihlten Modells auf den deutlich

unterschiedlichen Herstellprozess des PulverspritzgieBBens nachgewiesen werden.



Zusammenfassung 151

Mittels des MAXIM-Verfahrens wurden im Rahmen dieser Arbeit zum ersten Mal
Eigenspannungsanalysen mit hoher lateraler Auflésung (150 x 150 pm?) an vielkristal-
linen Mikroproben durchgefiihrt. Die durch druckloses Heil3gieBen hergestellten Mikro-
biegebalken weisen im Vergleich zu deren gemessenen charakteristischen Festigkeiten
keine nennenswerten Eigenspannungen auf, womit eine sehr gute Prozessfiihrung be-
wiesen wird. Das durch HeillgieBen hergestellte und nach dem Sintern geschliffene
Zahnrad weist erwartungsgemif3 Schubeigenspannungen und dadurch eine elliptische
Aufspaltung der 20-Werte in Abhingigkeit von sin”y auf. Fiir die exakte Ermittlung der
Schubeigenspannungen erwies sich das MAXIM-Verfahren als begrenzt geeignet, da
hier die Messungen nur im Q-Modus durchgefiihrt werden konnen und es damit zu
einer Einschriankung im y-Bereich kommt. Im y-Modus kann mit dem MAXIM-Ver-
fahren aufgrund der Schwierigkeiten, die bei der Zuordnung der Kamerapixel zu den
jeweiligen Stellen an der Probe nach der zusétzlichen seitlichen y-Kippung auftreten

wiirden, nicht gemessen werden.
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8.2 Stabilor® G

An den im Teilprojekt C2 des SFB 499 vakuumdruck- und schleudergegossenen
Mikrobiegebalken bzw. Mikrozugproben aus der Dentallegierung Au58Ag23Cul2Pd5
(Herstellerbezeichnung: Stabilor® G) wurden Gefiige-, Mikrostuktur- und Oberflichen-
topographieuntersuchungen durchgefiihrt. Die Ergebnisse dieser Untersuchungen
wurden mit den herstellprozessbedingten Parametern [BauG02, BauG04b, BauG05] und
den mechanischen Kennwerten [Auh06, Kas05a] in Form von Prozess-Geflige-

Eigenschafts-Beziehungen zusammengefasst.

Im Vergleich zu den vakuumdruckgegossenen weisen die durch Schleuderguss herge-
stellten Mikrozugproben eine deutlich hohere Rauheit (Rz, Rf) auf. Diese wird durch
einen durch das Schleudergussverfahren bedingten hoheren Druck hervorgerufen, der
zu einer verstirkten Penetration der Schmelze in die GieBform fiihrt. Die Rauheit ldsst
sich durch die neue, im Teilprojekt B1 des SFB 499 entwickelte gipsgebundene Einbett-

masse deutlich reduzieren [Rat06].

Eine Steigerung der Vorwirmtemperatur 7, flihrt sowohl bei den vakuumdruck- als
auch bei den schleudergegossenen Mikroproben zum Kornwachstum. Die durch
Vakuumdruckguss hergestellten Mikrozugproben weisen im Allgemeinen eine groBere
Korngrofle als die schleudergegossenen auf. Dies ist durch die unterschiedliche
Prozessfiilhrung beim Vakuumdruckguss und beim Schleuderguss bedingt. Da die
Vorbereitung des Schleudergussprozesses im Vergleich zum Vakuumdruckguss ldngere
Zeit in Anspruch nimmt, wird die urspriingliche Vorwéarmtemperatur der Gie3form
deutlich reduziert und die Schmelze beim GieBlen rasch abgekiihlt. Dies verhindert das
Kornwachstum und fiihrt somit zu einer kleineren KorngroBe. Das typische Gussgefiige
eines Makrogussstiickes, das aus drei Zonen (Rand-, Transkristallisations- und
Kernzone) besteht, wird bei den durch Vakuumdruck- bzw. Schleuderguss hergestellten
Mikroproben nicht beobachtet. Die bei den schleudergegossenen Mikrozugproben im
Vergleich zu den vakuumdruckgegossenen Mikroproben ermittelten hoheren Absolut-
werte und groferen Spannbreiten der Porosititswerte sind auf das Aufschdumen der

Schmelze bzw. notwendige Argonspiilung beim Schleuderguss zuriickzufiihren.
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Mittels Transmissionselektronenmikroskopie konnten im Gefiige aller in dieser Arbeit
untersuchten Zustdnde elliptische AuCu I Ausscheidungen nachgewiesen werden, die
eine Verfestigung des Werkstoffes hervorrufen. Mit Hilfe des ermittelten Aqui-
valenzradius » und des Volumenanteils /' der Ausscheidungen wurden fiir die jeweiligen
vakuumdruck- bzw. schleudergegossenen Abgiisse Schneid- und Umgehungsspannung
(Ats und Aty) berechnet. Ein Vergleich dieser Werte zeigt, dass der Umgehungsprozess
bei allen in dieser Arbeit untersuchten Zustdnden als moglicher Verfestigungsmecha-

nismus ausgeschlossen werden kann.

Die mechanischen Eigenschaften (Streckgrenze R.s und die Zugfestigkeit R,) werden
durch die Kombination der durch den Herstellprozess eingestellten Parameter wie
Korngrofle, Groe und Volumenanteil der Ausscheidungen, Porositit und Rauheit
definiert. Im Allgemeinen wird bei den vakuumdruckgegossenen Mikrozugproben ein
deutlicher Einfluss der Kornanisotropie festgestellt, was zu Streuungen der Streck-
grenze R,s innerhalb einer Charge fiihrt. Bei den schleudergegossenen Mikrozugproben
ist eine grofere Streuung der Festigkeitswerte zu beobachten, was hauptsichlich auf die
hohere Porositdt und deren groere Spannbreite zuriickzufiihren ist. Bei den schleuder-
gegossenen Mikrozugproben wird die Festigkeit durch die Kombination von erhohter
Porositdt und groBerer Rauheit deutlich negativ beeinflusst. Eine Steigerung der
Festigkeit der Mikrozugproben kann durch nachtriagliche Warmebehandlung mit einer
kontrollierten Abkiihlung, die zur Einstellung einer ausgeprigten Ausscheidungs-

struktur fiihrt, erreicht werden.

Um das Gefiige der Mikrozugproben hinsichtlich der gewiinschten Festigkeit opti-
mieren zu konnen, wurde im Rahmen dieser Arbeit ein Gefiige-Eigenschafts-Modell
entwickelt. Dieses Modell, welches auf einer multiplen Regression mit einer linearen
Abhingigkeit der Streckgrenze R.s von den einzelnen Werkstoffwiderstandsanteilen
basiert, ermoglicht anhand des durch den Herstellungsprozess gezielt eingestellten
Gefiiges eine Vorausberechnung der Festigkeit. Die sich aus dem Modellansatz erge-
bende Abweichung zwischen der experimentell gemessenen Streckgrenze Res experimentelt
und der berechneten Streckgrenze R.s, pereciner 11€gt im Bereich von £ 15 %. Damit wird
eine gute Ubereinstimmung der gemessenen und aufgrund der Berechnung erwarteten
Streckgrenzen erreicht und das Modell kann als sinnvoll gewéhlt betrachtet werden. Mit

Hilfe des Modells wurden prozentuale Anteile der jeweiligen Verfestigungsmecha-
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nismen auf die experimentell ermittelte Streckgrenze Res experimenien der Mikrozugproben
berechnet. Es konnte nachgewiesen werden, dass beim Stabilor® G im Allgemeinen die
Korngrenzenverfestigung nur eine sekundire Rolle spielt und die Festigkeit der Mikro-
zugproben hauptsidchlich von der Ausprigung der Ausscheidungsstruktur abhingig ist.
Die weiteren Werkstoffwiderstandsanteile, wie zum Beispiel die durch Versetzungs-
verfestigung bzw. Mischkristallverfestigung hervorgerufenen, wurden in dieser Arbeit
als unabhdngig vom Herstellungsprozess angesehen. Deren Rolle kann nur im Rahmen
zusitzlicher Untersuchungen, wie z.B. durch Bestimmung der Versetzungsdichte,

geklart werden.

Anhand der hier zusammengefassten Ergebnisse ldsst sich ein Vergleich der beiden
derzeit in Sonderforschungsbereich 499 eingesetzten Gieverfahren erstellen. Bei den
durch Vakuumdruckguss hergestellten Mikroproben wird eine geringe Rauheit und
Porositit beobachtet. Bei hoher Vorwéarmtemperatur 7, werden bei den vakuumdruck-
gegossenen Mikrozugproben Kornanisotropieeffekte hervorgerufen, welche die Streck-
grenze R,s negativ beeinflussen. Die schleudergegossenen Mikrozugproben weisen eine
durch die Prozessfithrung bedingt hhere Rauheit und Porositét als die durch Vakuum-
druckguss hergestellten Mikroproben auf, wodurch die Festigkeit verringert wird. Die
erhohte Porositédt verursacht bei den schleudergegossenen Mikrozugproben eine gro3ere
Streuung der Festigkeitswerte als bei den vakuumgegossenen. Im Rahmen der Untersu-
chungen an den schleudergegossenen Mikrozugproben wurde festgestellt, dass drei
unter gleichen Bedingungen hergestellte Abgiisse (I, J, K) ein unterschiedliches Gefiige
und dementsprechend auch unterschiedliche Eigenschaften aufweisen. Diese Schwierig-
keiten hinsichtlich der Reproduzierbarkeit sind bei fertigungstechnischen Neuentwick-
lungen nicht auBergewohnlich und zeigen den Optimierungsbedarf des Verfahrens auf.
Nichts desto trotz stellt das SchleudergieBen ein sehr geeignetes Verfahren fiir die Her-
stellung von Mikrobauteilen dar, da dieses wegen des hohen Prozessdruckes als eines
von wenigen Verfahren eine qualitativ hochwertige Abbildung von sehr feinen Mikro-
strukturen ermoglicht. Dieser Vorteil des SchleudergieBens wird fiir die weiteren
Forschungsarbeiten im SFB 499 und dartiber hinaus eine gro3e Rolle spielen, da eine

weitere Miniaturisierung der Mikrobauteile geplant ist.
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