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Kurzzusammenfassung

GEMENETZIS, VASILIOS

UNTERSUCHUNGEN AN SINTEREISENLEGIERUNGEN MIT SILIZIDEN
ALS MISCHUNGSKOMPONENTEN.

Unter Labor- und praxisnahen Bedingungen wurdendas
Sinterverhalten und die mechanischen Eigenschaften wvon
Elektrolyt- und wasserverdilisten Eisenpulvern mit den di-
MnSi

Siliziden MoSi Nisi, als Mischungskomponenten

’ 14
untersucht. Dei Si—Geﬁalt wuide von 1,5 Gew.% bis 6 Gew.%
variiert, was einen Ubergang vom y-Fe zum o-Fe bei der Sin-
terung zur Folge hat. Wegen des grdBeren Selbstdiffusions-
koeffizienten im ¢g-Fe erfolgt die Sinterung der Mischungen
mit einer gr&Beren Geschwindigkeit als im y-Fe. AuBerdem
werden auf Grund des ebenfalls grdBeren chemischen Diffu-
sionskoeffizienten der Legierungspartner im o-Fe viel klei-
nere Zeiten zur Homogenisierung bendtigt. Diese Zeiterspar-
nis ist vor allem fir die Elemente Mn und Ni ausgepréagt,
die unter anderen Bedingungen das Y-Fe stabilisieren und
eine viel ldngere Zeit zur Homogenisierung benttigen. Die
unterschiedlichen partiellen Diffusionskoeffizienten der
diffundierenden Elemente einerseits und des Fe andererseits
fiihren zur Bildung einer Diffusionsporositidt, die unter be-
stimmten Bedingungen die Zerstdrung von Kontakten zwischen
den Pulverpartikeln mit zusdtzlicher Volumenvergrdferung

zur Folge haben. Diese Homogenisierungsschwellung wird von
der Partikelform und -verteilung der Fe~Matrix und Mischungs-
komponenten sowie von der Atmosphdre beeinfluBt, was zur
Herstellung von maBhaltigen SinterkOrpern benutzt werden kann.
Bei gegebener Matrixteilchengr®Be kann die PartikelgroBe der
Mischungskomponenten im Hinblick auf eine minimale Homogeni-
sierungszeit optimiert werden. Eine weitere Verklirzung der
Homogenisierungszeit ist dariliber hinaus durch Verkleinerung
der Matrixteilchen méglich, denen eine kleinere optimale

GrbBe der Mischungskomponenten entspricht.



Abstract

GEMENETZIS, VASILIOS

INVESTIGATIONS ON SINTERED STEELS WITH SILICIDE ADDITIONS

The sintered and mechanical properties of electrolytic and
water-atomized iron powder with the addition of the silicides
MoSi2, Mnsiz, NiSi2 were studied under laboratory and industrial
conditions. The Si-content was varied from 1.5 wt. % to 6 wt. %
to obtain the transition from y-Fe to o-Fe during sintering.

The larger self diffusion coefficient in a-Fe accelerates the
sintering process. Because of the larger diffusion coefficient

of the alloying elements in a-Fe the time required for homogeni-
zation was largely reduced. This saving in time is very pronounced
for the elements Mn and Ni, which uhder other conditions stabilize
the y-Fe and thereby require a much longer homogenisation time.
The different partial diffusion coefficients of the diffusing
elements and of the iron cause the formation of diffusion porosity
which under certain conditions destroy the contacts between powder
particles often associated with an increase in volume of the
specimen. This expansion is influenced by the particle shape and
size distribution, the iron matrix, the additions and the
atmosphere. These parameters may thus be varied to obtain dimen-
sionally stable sintered parts. For a particular size of the
matrix particles, the particle size of the silicide additive may
be optimised for a minimum time for homogenisation. This time

may be further reduced by using smaller iron particles, which

would result in a smaller optimum size of the alloying additives.
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1. Einleitung

Die klassische Legierungstechnik mit der Verwendung von
Vorlegierungen,teil- und fertiglegierten Pulvern hat bereits
betrdchtliche Erfolge in der Pulvermetallurgie erzielt. Die
steigenden Anforderungen an Produkte mit gr&Beren Festigkeiten
und gleichzeitig guter Z&higkeit und mit einer guten MaBhaltig-
keit bei der Sinterung flhrten zu der Verwendung von verschie-
denen intermetallischen Phasen als Mischungskomponenten zum
Eisenpulver [1,2]. Die geeignete Wahl der Komponenten dieser
Phasen und die "in situ" Zersetzung dieser Phasen kann zu be-
achtenswerten Ergebnissen fiihren [1,2]. Die kleinere Sauer-
stoffaffinitdt dieser Phasen gegeniiber den metallischen Kompo-
nenten und die leichte Herstellbarkeit von Pulvern aus diesen
meist spr&den Verbindungen ergeben weitere technologische Vor-

teile.

Bekanntlich ist der Diffusionskoeffizient in o-Fe gr&Ber
als derjenige in y-Fe. Die Verwendung von Elementen, die o-Fe
stabilisieren, fiihrt somit zu einer Sinterfdrderung [3,61,64],

und es sind kilirzere Homogenisierungszeiten notwendig.

Silizium stabilisiert die o-Phase und die Folge davon ist
die Aktivierung des Sintervorgangs [3]. Das Einbringen eines
Metalls als Silizid zum Fe bringt neben der metallischen Kompo-
nente noch die Vorteile des Si mit sich, so daB die Silizide
als eine interessante Gruppe von Mischungskomponenten zum Sinter-

eisen angesehen werden k&nnen.

Bei der wvorliegenden Arbeit wurden nach Vorversuchen mit

o Ni812 ausge-

wdhlt und einer systematischen Untersuchung unterzogen. Dabei

mehreren Siliziden die Disilizide MoSiz, MnSi

wurden die Mischungsanteile mit steigendem Si-Gehalt von 1,5
Gew.% bis zu 6 Gew.$% gewdhlt, damit ein Ubergang der Sinterung

vom y-Fe zum o-Fe erfolgen kann.

Bei diesen Systemen wurden das Sinterverhalten, die mecha-
nischen Eigenschaften, wie Zugfestigkeit und Bruchdehnung unter
Labor- und praxisnahen Bedingungen,sowie die kinetischen Pro-

zesse der Aufldsung der Phasen in der Fe-Matrix untersucht.



Messungen der Diffusionskoeffizienten und die Bestimmung der

Homogenisierungszeit durch Modellrechnungen schliefen sich an.

2. Literaturiibersicht

Der EinfluB einzelner Legierungselemente auf Herstellung
und Eigenschaften von Sintereisen ist in vielen Arbeiten unter-
sucht worden [z.B. 3,6=10]. In diesen Arbeiten finden sich wei-

tere Literaturangaben zum genannten Thema.

Die Arbeiten bezliglich der Verwendung intermetallischen Pha-
sen wurden im Institut fiir Werkstoffkunde II, Universitdt Karlsruhe,
in Zusammenarbeit mit dem Sintermetallwerk Krebsbge, Rheinland,

systematisch durchgefilihrt.

Der EinfluB verschiedener Karbide auf Fe wurde in [1,5] unter-
sucht. Cr3C2 hat hervorragende Ergebnisse erbracht, unter anderem
wegen der gegebenen M&glichkeit der Wdrmebehandlung. In konse-
quenter Weiterentwicklung gingen daraus Vorlegierungen mit C in
Form komplexer Karbide mit der Bezeichnung MVM, MCM (Mn, V, Mo,

C~ bzw. Mn, Cr, Mo, C-Vorlegierung) hervor [11,12,13]. Damit wer-
den mit relativ kleinen Mischungsanteilen sehr hohe Festigkeiten
;P [10], Ni P [14], CuP, NiP u. FeP [15]
wurden ebenfalls flir die Herstellung von Sinterstahl benutzt. Der

N, Si

erzielt. Phosphide wie Cu

Einsatz von Nitriden (Cr wurde in [2,4] untersucht.

2 3Ng)

Obwohl verschiedene Silizide flir oxidationsbest&ndige Schich-
ten oft Anwendung gefunden haben [16,17], liegen zu deren Verwen-
dung bei der Herstellung von Sinterstahl nur vereinzelte Angaben

vor. Unter Labor- und praxisnahen Bedingungen wurde CrSi., in [2]

2
untersucht.

Weitere Angaben {iber Literaturdaten im Vergleich mit den Er-
gebnissen der vorliegenden Arbeit werden wdhrend der Arbeit zusam-

menfassend dargestellt und diskutiert.



3. Material und Methodik

In Vorversuchen wurden zu Elektrolyteisenpulver folgende
Silizide zugemischt:
CUSSl, N1381, NlSlz, C0812, Mn812, M0812, V381, VSl2
und die Mischungen unter verschiedenen Bedingungen gesintert.

Dabei haben MoSiz, MnSi NiSi2 die besten technologischen Ei-

2!
genschaften erbracht und wurden deshalb flir genauere Untersu-

chungen herangezogen.

3.1. Materialcharakterisierung

3.1.1. Ausgangspulver

a. Elektrolyteisenpulver, Marke "George Cohen, Sintrex Elektro-
lytic Iron Powder, 100 mesh, annealed". Dieses Pulver wurde
nur filir die Laboruntersuchungen eingesetzt. Das Pulver wurde
mit gereinigtem und getrocknetem Wasserstoff bei 773 K, 5 h
nachreduziert. Chemische Zusammensetzung und andere Daten
sind der Tabelle 1 zu entnehmen. Im folgenden wird dieses

Pulver mit Fe(GC) bezeichnet.

b. Wasserverdiistes Eisenpulver der Fa. Demag-Meer, Typ: WP-150

(s. Tab. 1), im folgenden mit Fe (WP) bezeichnet.

c. MoSi Reinheit 99,5 %, - 325 mesh

2
d. MnSi, " 99,5 %, - 325 mesh
e1.NiSi2 " 99,0 %, = 325 mesh
e2.NiSi2 " 99,0 %, - 80 mesh
Das Silizid NiSi,, - 80 mesh, wird begrenzt eingesetzt,

2'
und es wird mit (NiSiz—g) bezeichnet (g = grob).
Alle Silizide wurden von der Fa. Cerac/Pure, USA, bezogen.

Die Daten sind der Tabelle 1 zu entnehmen.

3.1.2. Schutzgase

a. Das meist verwendete Schutzgas in Laborversuchen ist H2
(59,999 %) (Fa. Messer-Griefheim). Vor der Zuleitung zZum
Ofen wurde es gereinigt und mit on5 getrocknet (Taupunkt

180 K).



Pulver Fe (6C) Fe (WP) Mo Sig MnSi, NiSig (-325 mesh) |NiSij (- 80mesh)
= Me Rest_ Rest 62,20 49,20 50, 60 50,60
=0r| 0007 0.06 - 0.002 0.003 0.003
= Si 0,01 0.10 37,18 50.30 48,41 48,41
SN 0.14 0.02 0.095 0.02 0.02 0.02
2 0,007 0012 0,15 0,07 0,11 0,11
E P 0,002 0,003 - - - -
2 S 0,018 0.014 - i} ) .
£ 0 0.1 (0,27%) 0.31 0.33 0,80 0.45 0,45
S ® yor der
Reduktion
Polg-cm-] 7,86 7,86 6.07 4,76 4,63 4,63
1
J/ o’ -!
10 ° ! o s
30 ./ / iyl /-/ W L/
= 50 ! j/ ://{/ /{; ;//, :;%
FERL / / e 7
-‘g: gﬂ o / e = —
! ]
gg _
10 20 L0 100 200 500{10 20 40 100 200 500(/10 20 &0 100 200 500{10 20 40 100 200 506(10 20 40 100 200 500{10 20 40 100 200 500
Teilchengrdofie [pm]

Tabelle 1. Charakteristik der verwendeten Ausgangspulver.




b. Ar, N2 (99,999 %) (Fa. Messer—GrieBheim) mit P205 getrock-
net.
c. Gespaltenes Ammoniak (75 % H2, 25 % Nz), im folgenden mit

"NH3" bezeichnet. Es wurde in Versuchen unter praxisnahen
Bedingungen eingesetzt und ohne irgendeine Behandlung dem
Ofen zugeleitet (Taupunkt 243 K).

3.1.3. Verwendete Mischungen

Die Silizide MoSiz, Mnsiz, NiSi2 wurden mengenmdfig so ge-
wdhlt, daB die Siliziumkonzentration in der Endmischung 1,5
Gew, %, 2,5 Gew. %, 4 Gew. %, 6 Gew. 3 betridgt. Das hat einen Uber-
gang der Sinterung vom y-Fe bzw. y- + o~-Fe zum a-Fe zur Folge.
Die Mischungsanteile und die erreichten Konzentrationen der

Endmischungen gibt Tabelle 2 wieder.

In dieser Arbeit werden diese Mischungen folgendermafen be-
zeichnet: Neben den Gew % des Si wird das entsprechende Silizid
in Klammern gesetzt; z.B. 2,5 (MoSiz) bedeutet eine Mischung

[s)

von Fe mit MoSi wobei der Si-Anteil 2,5 Gew. % betrigt.

2!

Bei den Versuchen unter praxisnahen Bedingungen wurde den
Mischungen 0,7 Gew. % “inkstearat als PreBhilfsmittel zugesetzt,
bei den Laborversuchen dagegen nicht.

-

3.1.4. FlieBverhalten

Das FlieBverhalten wurde mit Hilfe eines standardisierten
MeBRtrichters mit 5 mm-Bohrung bestimmt [18]. Die ermittelten
Werte und die erreichte Fiilldichte der in praxisnahen Versuchen
eingesetzten Mischungen mit Fe(WP) + O,7 Gew. % Zinkstearat gibt

die Tabelle 3 wieder.

Hohere Silizidanteile bewirken eine Verschlechterung des
FliefBverhaltens. Dagegen verbessert sich die Fiilldichte, weil
die Hohlr&ume zwischen den Eisenpartikeln mit den feinen Teil-

chen der Silizide aufgeflillt werden.



Typische Si Me Fe Silizid
Zusammensetzung Gew. At. % Gew. % At. 3 Gew. $ At. 3 Gew. $
1,5 (MoSi2) ’ 3,0 2,5 ’ 96,0 95,6 4,0
2,5 (MoSi2) ’ 4,9 4,2 ’ 93,3 92,6 6,7
4 (MoSiz) ' 7,9 6,7 ’ 89,2 88,2 10,8
6 (MoSi2) p 11,7 10,0 P 83,9 82,5 16,1
1,5 (MnSiz) ’ 2,9 ’ 1, 97,0 95,6 3,0
2,5 (MnSiZ) ’ 4,8 ' 2, 95,0 92,7 5,0
4 (MnSiz) ’ 7,6 ’ ’ 92,0 88,4 8,0
6 (MnSiZ) /0 11,3 ’ ’ 88,1 83,1 11,9
1,5 (NiSiZ) 1, 2,9 ’ ’ 96,9 95,6 3,1
2,5 (NiSiz) 2, 4,9 ’ ’ 94,8 92,6 5,2
4 (NiSiz) ’ 7.7 ’ ’ 91,7 88,4 8,3
6 (NiSiZ) 6, 11,3 ’ ’ 87,6 82,9 12,4

Tabelle 2. Zusammensetzung der verwendeten Mischungen.

- 0L -



Typische FlieBdauer Fiilldichte Grindichte Griindichte
Zusammensetzung [s] [g-cm—3] [g-cm—3] [g'cm_3]
bei 500 MN-m 2 | bei 600 MN-m 2
Fe (WP-150) 5,3 3,38 6,99 7,10
2,5 (MoSiz) + Fe (WP) 5,5 3,53 6,85 6,96
(MoSi2) + Fe (WP) 5,6 3,56 6,75 6,87
(MoSiz) + Fe (WP) 6,9%* 3,63 6,63 6,71
2,5 (MnSiz) + Fe (WP) ’ 3,60 6,76 6,90
(MnSiz) + Fe (WP) ' 3,66 6,65 6,75
(MnSiz) + Fe (WP) ’ 3,73 6,49 6,53
2,5 (NiSiz) + Fe (WP) 5,4 3,80 6,73 6,85
(NiSiz) + Fe (WP) 5,7*% 3,84 6,53 6,64
(NiSi2) + Fe (WP) 7,0*%* 3,87 6,31 6,41

* flieBt nur durch einmaliges AnstoBen

** flieBt nur durch mehrmaliges AnstofBen

Tabelle 3. FlieBdauer, Fiilldichte und Dichte der PreBlinge der Pulvermischungen mit

Fe(WP) + 0,7 Gew.

% Zinkstearat.

Ll -



3.1.5. PreBverhalten

Die Raumerfiillung (Raumerfiillung = Grindichte/theoretisch
mogliche Dichte in %) als Funktion des PreBdruckes der in Labor-
versuchen eingesetzten Mischungen wird in Abb. 1 und 2 wieder-
gegeben. Den Mischungen wurde kein Prepfhilfsmittel zugesetzt.
Das PreBverhalten der in praxisnahen Versuchen eingesetzten
Mischungen mit 0,7 Gew. % Zinkstearat bei einem Druck von 500
und 600 MN'rH2 ist in der Abb. 3 und Tabelle 3 zu ersehen.Im all-
gemeinen ist die Tendenz zu erkennen, daB hShere Silizidanteile
die PreRbarkeit verschlechtern, wobei der Unterschied relativ
klein ist.

Fe (GC)-Mischungen zeigen ein besseres Prefverhalten als die
Mischungen mit Fe(WP). Fe(WP) + 0,7 Gew, 3 Zinkstearat-Mischungen
zeigen ebenfalls eine hBhere PreBbarkeit als die Mischungen mit
Fe (WP) ohne Zinkstearat.

3.1.6. Theoretische Dichte der Mischungen

In der Tabelle 4 ist die theoretische Dichte der verwende-
ten Zusammensetzungen wiedergegeben. Bei 1473 K, 20 h unter Ver-
wendung von Fe(GC) gesinterte Proben wurden im Lichtbogenofen

geschmolzen und an diesen durch Auftrieb die Dichte bestimmt.

Typische ] th‘Lg»cm—Bj
Zusammensetzﬁng : . o
Mosl2 Mn812 N1812
1,5 Gew. % Si 7,81 7,76 7,78
2,5 Gew % Si 7,77 7,69 7,73
4 Gew % Si 7,73 7,59 7,65

Tabelle 4. Theoretische Dichte der verwendeten

Mischungen
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3.2. Methodik

3.2.1. PreBkdrper und Sinterung

Die Untersuchungen wurden mit folgenden PreBk&rpern durch-

gefiihrt:

1. Rechteckstébe: hxbx1l=25%x7,1T x 35,17 mm
2. " , kurz: h x b x 1= 5x 7 x 12 mm
3. Zylinder: hxd= 10 x 10 mm

4, MPA-Stdbe (Metal-Powder-Associations Standard),

welche in den praxisnahen Versuchen eingesetzt wurden.

Alle PreBkOrper wurden in einer Schwebematrize doppelseitig

gepreBt (Abb. 4). Der verwendete PreBpunkt P war 500 MN-m_z,

in einzelnen F&dllen 600 MN°m_2.

Abb. 4. PreBrichtung der verwendeten PreBkOrper

Flir die' Sinterung im Labor wurde verwendet:
1. Rohrofen Typ ROK 70 der Fa. Heraeus. Die Proben waren inner-
halb eines Schutzrohres aus Quarz oder A1203. Die Aufheiz- bzw.

Abkiihlgeschwindigkeiten waren in der Regel ca. 50 K-min—1.

2. Dilatometer der Fa. Netsch/Selb (Typ: 402 E). Die Aufheiz-
geschwindigkeit war meistens 50 K-min_] und die Abkiihlgeschwin-
digkeit 10 Ke-min~1.
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3. Gereinigte und mit P
180 X).

205 getrocknete Schutzgase (Taupunkt

4. Das verwendete Vakuum war < 10—4 Torr.
Bei den praxisnahen Versuchen im Sintermetallwerk Krebs&ge

wurden eingesetzt:

1. Gasdurchstrdmter Rohrofen der Fa. Degussa, Typ SOMO. Die
Proben waren in einem Schiffchen mit keramischem Granulat
(A1203) eingepackt. Nach Durchschieben des Schiffchens durch
die heiBe Zone erfolgte die Abklihlung in einer wassergekiihlten

Zone mit ca. 100 K-min_1.

2. Als Schutzgas diente gespaltenes Ammoniak (Taupunkt 243 K +*
233 K).

3. Die Proben wurden mit einer Legierung von 8 Gew. % Al, 92 Gew %
Fe (Fa. Demag-Meer) gegettert.

4, Flir Vakuumversuche wurde ein Vakuum-Ofen der Fa. Balzers ein-

gesetzt. Vakuum: < 10-4 Torr.

Praxisversuche wurden in einem Hubbalkenofen der Fa. Elino
durchgefiihrt. Die Temperatur war 1553 K, die Zeit ca. 50 min, die.

Atmosphdre gespaltenes Ammoniak.

3.2.2. Auswertung

3.2.2.1. Sinterverhalten

Flir die Charakterisierung des Sinterverhaltens wurde die pro-
zentuale Anderung der zur PreBrichtung senkrecht stehenden Dimen-
sion 1 vor und nach der Sinterung genommen {%% « 100 %], bei MPA-
Stdben die ladngste Dimension, die ebenfalls senkrecht zur Pref-
richtung steht. Bei den dilatometrischen Untersuchungen wurden
teils die kurzen Rechteckstdbe, teils die Zylinder benutzt (s.Kap.
3.2.1., Nr. 2). Bei den Rechteckstiben wurde ebenfalls die senk-
recht zur Prefrichtung stehende Dimension 1, bei den Zylindern die
parallel zur PreBrichtung stehende.Dimension h genommen. Bei der
Aufheizung und der isothermen Sinterung wurde die Auswertung fol-

gendermafen dargestellt:



Al g - AL, g - Al
-l—o 100 % = 10 100 % Priifkdrper 10'100 %
Sinter/Dil. bei Fe-rein
Temperatur bei gleicher
Temperatur

Die thermische Ausdehnung des reinen Eisens wurde dilatometrisch
an massivem Material unter gleichen Bedingungen gemessen. Damit
ist die thermische Ausdehnung des Fe abgezogen und das Sinterver-
halten tritt ungest®&rter in Erscheinung. Der damit begangene Feh-
ler, hervorgerufen durch die unterschiedlichen thermischen Ausdeh-
nungskoeffizienten von reinem Fe und Priifkdrper, ist unterhalb der

MeBfehler und wurde damit vernachldssigt.

3.2.2.2. Dichte und mechanische Eigenschaften

Die Dichte wurde durch die Auftriebsmethode besgstimmt, bei den
Rechteckstidben teilweise Uber Gewichtsbestimmung und Ausmessen der
Dimensionen. Zugfestigkeit und Bruchdehnung wurden im Zugversuch
mit einer Priifmaschine der Fa. Frank bestimmt, welche mit einem
konstanten Vorschub von 2,5 Tm-min-1 gefahren wurde (Verformungs-
3 s ).

Abweichungen von den oben genannten Bedingungen und weitere ein-

geschwindigkeit: 1,710

gesetzte Gerdte werden bei der Darstellung und Diskussion der Er-
gebnisse genannt.

4. Sinterverhalten

In diesem Kapitel werden die beim Sintern auftretenden
Effekte beschrieben. Thre Diskussion und Deutung erfolgt erst in

Kapitel 5.

4.1. Laboruntersuchungen

4.1.1. EinfluB der Sintertemperatur

In den Abb. 5 und 6 ist das Sinterverhalten aller Mischungen
mit Fe(GC) in Abhdngigkeit von der Sintertemperatur fir H2 und

Vakuum dargestellt.

Bei MoSiz—Zusétzen haben wir bei allen Mischungen eine weit-
gehende Sinterung schon bei 1473 K. Si und Mo stabilisieren die
o -Phase, so daBf auch mit geringem Legierungszusatz eine groBe

Sinterférderuné zustande kommt.

Bei MnSiz—Zusatz, entsprechend 1,5 und 2,5 Gew. % Si, beob-

achtet man erst oberhalb 1473 K eine starke Schwindung. Bei
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4 Gew, 8 Si dagegen beginnt eine merkliche Sinterung wegen der
Stabilisierung der O0-Phase schon bei niedrigeren Temperaturen
(s. Kap., 8.2.6.).

NiSiZ—Zusatze ergeben einen dhnlichen Verlauf wie MnSi

Zwischen Vakuum und H

2.
2 als Sinteratmosphdre ist kein wesentlich
unterschiedlicher Verlauf festzustellen. Nur bei 4 Gew. $ Si

ist in H2, nicht jedoch im Vakuum, bei 1273 K eine auftretende
Homogenisierungsschwellung zu beobachten. Weiterhin zeigen
NiSiz—Zusétze bei 1573 K in H2 die grd8te Schwindung gegeniliber
Vakuum und den anderen Siliziden (s. Kap. 4.1.4. u. 5.2.).

Abb. 7 und 8 zeigen das Sinterverhalten der Mischungen mit
wasserverdlistem Pulver WP-150. Hier sind die gleichen Feststel-
lungen zu treffen wie bei Fe (GC)-Mischungen. Bei 4 (MnSiz),

2,5 (NiSiz) und noch stdrker bei 4 (NiSiz) ist bei tiefen Tempe-
raturen eine Homogenisierungsschwellung zu beobachten (s. Kap.

4.1.4. u. 5.2.).

4.1.2. EinfluB der Si-Konzentration

Abb. 9 und 10 zeigen das Sinterverhalten als Funktion des Si-
Gehaltes. Bei 1573 K Sintertemperatur gibt es eine starke Abhé&dn-
gigkeit der MaB&nderungen vom Si-Gehalt. Das ist besonders aus-
geprdgt bei MnSiz— und NiSiz—Zusétzen, bei denen der wachsende
Gehalt des Si die Sinterung in a-Fe hervorruft mit der Folge einer
groBeren Schwindung (s. Kap. 6.1. u. 8.2.6.).

Bei MoSiz—Zusétzen ist die Abh&ngigkeit vom Si-Gehalt zwar eben-
falls eindeutig, aber nicht so ausgeprédgt, weil Mo ebenfalls die
d—Phase stabilisiert, so daB schon kleinere Gehalte an Silizid
eine FOrderung der Sinterung bereits bei tieferen Temperaturen
bewirken. Sintern im Vakuum zeigt keinen eindeutigen Unterschied
gegeniiber H2.

Bei 1273 K ist keine Abhdngigkeit vom Si-Gehalt zu erkennen,
auBer bei 4 (MnSiz)—Fe(WP) und 4 (NiSiz)

Homogenisierungsschwellung zu ersehen ist (s. Kap. 5.2.2.). Dies

in H2, bei denen die

bedeutet, daBf eine weitgehende Aufldsung der Silizide und Sinterung

bereits bei relativ niederiger Temperatur erfolgt (s. Kap. 5.71.).
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4.1.3. EinfluB des Fe-~Pulvers

Aus den Abb. 5, 6, 7, 8 und 11 kann man folgendes iiber den

EinfluB des Fe-Pulvers folgern: Bei MoSi,-Zusatz gibt es keinen

2

signifikanten Unterschied. Bei MnSi, ist erst beim Auftreten der

2

Homogenisierungsschwellung in H, ein Unterschied zwischen Fe (GC)

2
und Fe (WP) zu beobachten. Fe(WP) zeigt dabei eine gr&Bere Schwel-
lung als Fe(GC). Bei fortgeschrittenen Stadien des Sinterns

wird der Unterschied wieder geringer. NiSi,-Mischungen zeigen

2
beim Sintern in H, -Atmosphdre unterschiedliches Sinterverhalten

zwischen Fe (WP) uid Fe(GC) auf Grund unterschiedlich stark aus-—
geprédgter Homogenisierungsschwellung.Das ist unter anderem auf
die kleinere Grilinfestigkeit und unterschiedliche Partikelform
der Fe (WP)-Mischungen gegeniiber Fe (GC)-Mischungen zuriickzufiihren.
N&8mlich auf Grund der auftretenden Diffusionsporositédt (s. Kap.
5.2.) werden Kontakte zwischen den Eisenpartikeln zerrissen, was
sich unterschiedlich in verschiedenen Richtungen und bei unter-

schiedlichen Eisen-Qualitdten auswirkt.

Bei 4 (NiSiz-g) + Fe (WP) in H2 (Abb. 12) tritt eine groRe
irreversible Zerstdrung der Kontakte auf, und kann dadurch das
Material nicht weiter schwinden. Die Folge davon ist die sehr

unterschiedliche Schwindung zwischen Fe (WP) und Fe(GC) in Hz.

4.1.4. EinfluB der Atmosphdre

Aus den Abb. 5 und 11 kann folgendes iliber den EinfluB der
Atmosphdre entnommen werden: Beil MoSiz—Zusatz ist eine Tendenz
zu erkennen, daB unter Vakuum eine grdBere Schwindung als in H2

auftritt. Das gleiche gilt flir MnSi2. Bei tiefen Temperaturen,
groBem Si-Gehalt und Fe(WP) ist im Vakuum eine gr&f8ere Schwin-

dung zu beobachten wegen der im H, ausgeprdgten Erscheinung der

2

Homogenisierungsschwellung. NiSi_ ~Zusatz zeigt bei tiefen Tempe-

2

raturen in H, ebenfalls eine gr8Bere Schwellung als im Vakuum.

2
Bei 1573 K ist eine gr6Bere Schwindung unter H2 zu beobachten

(s. Rap. 5.2.3.).
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4.17.5. EinfluB der Sinterzeit

Abb. 13 und 14 zeigen den EinfluB der Sinterzeit bei 1373 K und
1573 K.In diesen Diagrammen wurde die Lingendnderung bis 1 h dilato-
metrisch aufgenommen und die Aufheizphase mit dargestellt.Die 2-
und 5 h-Werte wurden aus Versuchen im Laboratoriumsofen an Recht-
eckstidben gewonnen und in das gleiche Diagramm eingetragen. Der

Verlauf zeigt, daB bei Zeiten bis 1 h die Schwindung fast ihren
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Endwert angenommen hat. Das kommt besonders beli einer Sinter-

temperatur von 1573 K zum Ausdruck.

Bei 4 (MnSiz) - Fe (WP) tritt in der Aufheizphase eine
stdrkere Schwellung auf, die bei 1573 K sehr schnell in Schwin-

dung {ibergeht. NiSi_-Zusé&dtze zeigen ebenfalls eine, jedoch wesentlich

2
grdBere Schwellung, die sehr schnell in Schwindung iibergeht.
Diese Schwellung ist, wie schon erwdhnt, mit der ZerstOrung der

Kontakte verbunden und nimmt deshalb sehr grofie Werte an.

4.1.6. Zusammenfassung der Laborversuche

Eine tabellarische Zusammenstellung der MeBfdaten der Laborver-

suche ist im Anhang I gegeben.

4.2, Praxisnahe Versuche

Abb. 15, 16 und 17 zeigen das Sinterverhalten bei praxis-

nahen Versuchen mit MPA-Stdben.

4.2.1. EinfluB der Sintertemperatur

Abb. 15 zeigt das Sinterverhalten als Funktion der Tempera-
tur. Der Verlauf der Kurveéen unterscheidet sich nicht von dem
der Laborversuche (s. Kap. 4.1.1.). Aus Abb. 15 und 7 geht her-
vor, daB die Laborversuche mit Fe(WP) im allgemeinen etwas groBere
Schwindung zeigen. Das ist wahrscheinlich auf den 02—Gehalt der
Sinteratmosphdre bei den praxisnahen Versuchen zuriickzufihren,
wodurch eine erh&hte SiO

folgt (s. Kap. 6.2.).

2-Bildung mit sinterhemmender Wirkung er-

4.2.2. Einflu3 der Si-Konzentration

Abb. 16 zeigt den EinfluB des Si, wobei steigender Si-Gehalt

eine grbRere Schwindung hervorruft (vgl. Kap. 4.1.2.).
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4.2.3. EinfluR der‘Sinterzeit‘

Aus Abb. 17 geht hervor, daB nach 1 Stunde Sinterzeit
keine wesentliche Verdichtung erfolgt. Eine Uberschreitung
dieser Zeit erscheint also nicht notwendig. Die gleiche Fest-
stellung wurde auch in Kap. 4.1.5. getroffen. Bei NiSiz—Zu—
sdtzen ist diese Zeit jedoch l&nger einzuschdtzen, und zwar
wegen der grdferen notwendigen Zeit, um die Homogenisierungs-

schwellung rilickgédngig zu machen.

4.2.4. EinfluB des Prefdruckes

In Bild 15 sind neben den Proben mit einem PreBdruck von
500 Manrzauch,solche mit 600 MN-ﬁiZeingetragen. Erwartungs-
gemdf zeigten MoSi. - und MnSi,-Mischungen mit h&herem Prefdruck

2 2

eine kleinere Schwindung. NiSi, -Mischungen dagegen zeigen nach

2
Pressen mit hoherem Druck eine grdBere Schwindung. Das hédngt
damit zusammen, daB bei 600 MN’ﬁizdas Material eine hdhere

Griinfestigkeit als mit 500 MN-m 2

Homogenisierungsschwellung weniger Kontakte zerstdrt, was

hat. Dadurch werden bei dexr
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schlieBlich zur gréBeren Schwindung fihrt.

4.2.5. Zusammenfassung der praxisnahen Versuche

Im Anhang II sind die Ergebnisse unter praxisnahen Bedingun-
gen, unter gespaltenem Ammoniak und Vakuum tabellarisch zusammen-
gestellt. Anhang III zeigt die Ergebnisse der Praxis-Versuche im

Hubbalkenofen der Fa. Elino.

4.3. Vergleich der Schwindungswerte mit Literaturdaten

Abb. 18 stellt die Ergebnisse unter Laborbedingungen mit
Elektrolyteisenpulver fiir verschiedene Si-Quellen zusammen.
Fe + Fe3Si 31 zeigt eine starke Schwindung gegeniiber ande-
ren Mischungen. Bei den Silizid-Zus&tzen mit 2,5 Gew. % Si-
Gehalt bei 1573 K dhneln sich die Werte. Bei den Siliziden
mit 4 Gew. % Si dagegen gibt es grofe Unterschiede, wobei vor
allem NiSiz—Mischungen auffallen. Deren Verhalten ist auf
eine unterschiedliche Schwindung in verschiedenen Richtungen
als Folge der starken Homogenisierungsschwellung zurtiickzufiih-

ren.

Abb. 19 zeigt die Ergebnisse unter praxisnahen Bedingun-
gen. Elementares Si und Ferrosilizium rufen grdBere Schwindung
hervor als Silizium—-Verbindungen. Bei Fe + 3 Gew. % Si + 5 Gew. %
Mo [19] gibt es ebenfalls grOBere Schwindung als bei den ver-

gleichbaren MoSiz—Mischungen.
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5. Reaktionen und Volumeneffekte beim Sintern

5.1. Beginn der Aufldsung

Mittels eines im Vakuum betriebenen Heiztisches (Fa.
Reichert) konnte der Beginn der Aufldsung der Silizide in
der Fe-Matrix beobachtet werden. Dies tritt in Erscheinung
durch Schwarzwerden der Kontaktfl&dche zwischen Silizid und
Fe-Matrix (Abb. 20). Im einzelnen kann folgendes bei einer

1

Aufheizgeschwindigkeit von ca. 50 K.min ' beobachtet werden:

Bei MoSiz—Mischungen ist die erste Reaktion bei 1273 K
zu beobachten. Bei dieser Temperatur ergeben sich meBbare
Dimensionsdnderungen erst bei l&ngeren Zeiten (2 h u. 5 h);
ab 1373 K erfolgt schnellere AuflSsung (Abb. 20), was mit

einer deutlichen Schwindung verbunden ist (Abb. 21, Anhang I).

Bei MnSiz—Mischungen kann der Beginn bei 1173 K festge-
setzt werden. Ab 1273 K - 1323 K (Abb. 20) geschieht die Auf-
16sung schnell. In diesem Temp.-Bereich tritt eine Homogeni-
sierungsschwellung bei Fe (WP)-Mischungen (s. Kap. 5.2.) auf,
die bei hdheren Temperaturen in Schwindung iibergeht (Abb. 21

u. 7).

Bei NiSiZ—Mischungen beginnt die Aufldsung bei 1053-1073 K,
die schon relativ schnell abl&uft und mit einer sehr starken
Homogenisierungsschwellung verbunden ist (s. Kap. 5.2.). Sie

geht bei hdheren Temperaturen in Schwindung liber (Abb. 21 u. 7).

5.2. Homogenisierungsschwellung

5.2.1. Allgemeines

Infolge unterschiedlicher Diffusionskoeffizienten zweier
Diffusionspartner k&nnen zwischen diesen folgende Ph&nomene

ausgeldst werden [20]:

a. Eine SchweiBebeneverschiebung zur Seite des schneller diffun-
dierenden Partners [21], wobei unter bestimmten Randbedingungen
keine Anderung des Volumens auftritt.

b. Eine Leerstellenanhdufung mit folgender Porenbildung auf

der Seite des schnelleren Partners (Diffusionsporositdt [22]),

bei dem unter bestimmten Randbedingungen keine Verschiebung der
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SchweiBebene stattfindet und eine Volumen-VergrdBerung auftritt.

Experimentell wurden beide Effekte getrennt erhalten [23,
241. In der Praxis treten allerdings beide als miteinander kon-

kurrierende Effekte auf.

Abb. 22 zeigt die erzeugte Diffusionsporositdt bei der Auf—

16sung von NiSi in der Seite des Eisens [vgl. 25 bis 28]. Die

2
Aufldsung des NiSi2 im Eisen erfolgt unter Freigabe von Energie,
die eine Erhdhung der Temperatur des KOrpers bewirkt [vgl. 26,

29]. Dadurch wird der ProzeB weilter beschleunigt.

5.2.2., Homogenisierungsschwellung und ihre Anisotropie

Die lokale Vergr&Berung des Volumens durch die Diffusionsporositit
kann zur Folge haben, daB benachbarte Kontakte zerrissen werden.
Grund dafiir ist die noch kleine Festigkeit der Kontakte bei die-
sen relativ niedrigen Temperaturen. Die so entstandenen Risse
vergrdBern das Volumen des KOrpers zusdtzlich zur Diffusions-
porositdt.

Das Pressen in axialer Richtung fiihrt zu einer unterschied-
lichen Deformation der Eisenpartikel in Prefrichtung bzw. senk-
recht dazu. Zus#tzlich kann die Riickfederung der Matrize und
des PreBlings zu einer TeilzerstSrung der Kontakte fiihren, die
ebenfalls richtungsabhdngig ist. Diese fithrt zu einer unter~-
schiedlichen Schwindung in beiden Richtungen [30]. Bei Ver-
wendung von Pulvermischungen kommt eine unterschiedliche
Beschaffenheit der Reaktionsfldche zwischen Eisenpartikel und
Mischungskomponente hinzu, und zwar im Hinblick auf ihre Groége
und die Zerstdrung der Oxidfilme. Unterschiedliche Reaktions-
fl&chen, die unterschiedlich groBe Diffusionsporositdten erzeugen,
und unterschiedliche Festigkeiten der Kontakte parallel und senk-
recht zur Prefrichtung,kdnnen zu verschieden ausgeprdgten Homoge-

nisierungsschwellungen in diesen Richtungen fiihren.

Im Fall wvon NiSi2

PreBrichtung eine viel gr&Bere Schwellung als senkrecht dazu,

~Mischungen ergibt sich dadurch parallel zur

so daB die entstandenen Risse senkrecht zur Prefrichtung sicht-
bar werden (Abb. 23, 20f, 24, 25). Durch isostatisches Pressen+

nimmt die Schwellung Mittelwerte zwischen denjenigen

+Isostatisches Pressen wurde ausschlieBlich in dem hier disku-
tierten Zusammenhang benutzt.



-&— Fe (erschmolzen)

—=— Ni Si, (gesintert)

Abb. 22. Diffusionsporositdt bei der Auf-’

16sung von NiSizin Fe (1173 X, 93 h,
vak.).

Abb. 23. Risse senkrecht zur Prefrichtung
infolge starker Homogenisierungs-
schwellung in 4 (NiSij) + Fe(GC)-
Mischungen (1273 X, 2 h, H2).
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parallel und senkrecht zur PrefBrichtung (Abb. 24, 25) an.

Als Folge davon ist dann bei hoheren Temperaturen auch die
Schwindung unterschiedlich. Senkrecht zur PreBrichtung gibt
es immer eine grdfere Schwindung. Der Unterschied bewegt sich

in der Gr&B8enordnung von einigen Prozenten.

Kontakt—Qualitét und Schwellung sind ferner von der Morpho-
logie und Gr8Re der Fe-Partikel und der Mischungskomponenten
abhdngig. Deswegen gibt. es weitere Unterschiede zwischen Fe (WP) -
und Fe (GC)-Mischungen (vgl. Abb. 24,25 u. Kap. 4.1.3.) und zwischen
Mischungskomponenten mit unterschiedlicher Teilchengr&Be. Diese
Unterschiede sind durch folgende Vorstellung zu erkl&ren:

Fe(GC) hat eine spratzige Partikelform. Bei feinem NiSi2 wird

das Silizid um die Fe-Partikel herum verteilt, so daB eine be-

sonders>groBe Zahl von Fe-NiSi_—-Kontakten und somit auch eine

2
grbRere Kontakt-Zerstdrung auftritt. Benutzt man grobes NiSi

'
sind die Silizid-Partikel mit groBfem Abstand voneinander geli—

gert. Die dazwischenliegenden Kontakte sind silizidfrei und da-
durch tritt eine kleinere Zerstdrung und damit kleinere Schwel-
lung auf. Bei Fe (WP) wird wegen der kugeligen Form der Teilchen

feines NiSi2 in Form von Anhdufungen in den Zwischenr&umen der

Fe-Teilchen gelagert. Diese Verteilung unterscheidet sich im
Ganzen nicht zu sehr von derjenigen eines groben Silizids. Des-
wegen unterscheiden sich die Schwellungswerte zwischen Fe (WP) mit

feinem bzw. grobem Silizid nur wenig (s. Tabelle I-1, Abb. 24,25).

CoSi CrSi, und MnSi, im Fe zeigen in dhnlicher Weise wie

27 2 2
NiSi2 diese Anisgotropien; MnSi2 + Fe-Mischungen aber nicht so

stark (s. Anhang I).

5.2.3. EinfluB der Atmosphdre und des 02~Gehaltes

des Fe-Pulvers

Die schnelle Aufldsung von NiSi, zum Fe setzt voraus, daB

2

direkter Kontakt zwischen N1812 und Fe existiert. Oxidschichten

auf den Pulverpartikeln verhindern diesen Kontakt, der durch
eine Reduktion der Fe-0Oxide verbessert werden kann. So zeigen

vakuum und andere nichtreduzierende Atmosphdren (N Ar)'keine

2'
25Atmosphére (Abb .- 26

und 21). Dieser Unterschied ist auch im Kapitel 4.1.4. festge-

Ele gfoBe’Homogenisierungsschwellung wie H
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Abb. 26. Abhdngigkeit der Homogenisierungsschwellung von der

Atmosphdre bei 4 (NiSiz) + Fe-Mischungen.

stellt worden.

Eine weitere Folge dessen ist, daB der in Kapitel 5.2.2.
besprochene Unterschied der Schwindung senkrecht und parallel
zur PreBrichtung bei in Vakuum gesinterten Mischungen nicht
mehr so ausgeprédgt ist. Weil in paralleler Richtung in H2 eine
grbBere Schwellung erzeugt wird, zeigen gesinterte Proben in
senkrechter Richtung in H2 eine gr6Bere Schwindung als im Vakuum.
Dies gilt vor allem bei h&heren Temperaturen. Entsprechend sind die
Schwindungswerte von in vVakuum gesinterten Proben parallel zur
PreBrichtung gr&Ber als die bei H2 (Tabelle 5).

Die unterschiedlichen OZ—Gehalte des nachreduzierten Fe (GC)
(0,1 Gew. % 02) und des handelsiiblichen wasserverdﬁsten Fe (WP)
(0,3 Gew. % 02)

voraus. So bilden Fe (GC)-Mischungen schneller und bei tieferen

setzen unterschiedliche Zeiten fiir die Reduktion

Temperaturen oxidfreie Fl&chen als Fe(WP)-Mischungen mit dem
Erfolg, daB Fe(GC) + NiSi2
ren Bedingungen die Homogenisierungsschwellung bei tieferen Tem-

~Mischungen bei gleichbleibenden ande-

-Mischungen der Anfang

peraturen zeigen. So wurde bei 4 (NiSiz)
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der Schwellung beobachtet:

bei Fe(GC) bei 1063 K (s. Abb. 26)
bei Fe(WP) bei 1121 K (s. Abb. 26)

Abb. 27 zeigt die Temperatur des Beginns der Homogenisierungs-
schwellung als Funktion des 02-Gehaltes des daflir extra oxidier-
ten Fe (GC)-Pulvers und  als Parameter die Aufheizgeschwindigkeit.
Bei einer Aufheizgeschwindigkeit von 10 K'min_1, bei der die zur
Reduktion vorhandene Zeit grdBer ist als bei 50 K-min-1, liegt
die Anfangstemperatur der Schwellung stets tiefer als bei 50 K‘min_1.
Die Werte ndhern sich bel kleineren O?—Gehalten, weil die zur Re-
duktion von niedrigen 02—Gehalten benttigte Zeit geringer ist.

—+.100 2 D100 2
1 h
o) o)

Fe Senkrecht Parallel

Pulver Zur Zur

PreBrichtung Prefrichtung

Vak. Fe (WP) - 3,99 - 4,29

1300 = 2 h | Fe (GQC) - 5,22 - 2,40

H2 Fe (WP) - 5,55 - 2,34

Tabelle 5. Anisotropie der Schwindung bei 4 (NiSiz) + Fe

parallel und senkrecht zur PreBrichtung.
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6. Metallographische Untersuchungen

6.1. Geflige-Untersuchungen

M0812 + Fe-Mischungen zeigen im homogenisierten Zustand bis 3
Gew % Si einen homogenen Mischkristall., Ab 3 Gew. $ Si gibt es Aus-
scheidungen, die sich an den Korngrenzen und im Inneren der KOr-
ner befinden (Abb. 28). Dabei handelt es sich um die A1—Phase
(Abb. 29) [31]. Die Phase A,
Struktur‘D46h—P63/mcm, Typ Manz.
Gehalt (33 At % Mo) kann der Si-Gehalt variiert werden. Die An-

besitzt hexagonales Gitter mit der
Bei konstant bleibendem Mo-

derung der Gitterparameter vom Si-Gehalt ist in der Abb. 30

2) + Fe hat die A1—Phase ca. 28
At & S8i, wie durch Mikrosonden-Analyse festgestellt wurde.

wiedergegeben [31]. Bei 6 (MoSi

Bei 1373 K ist die Aufl&sung des MoSi, nicht weit genug fort-

2

)
2
dieser Temperatur keine Ausscheidungen im Korninnern zeigt. Man

geschritten, so daB die Mischung 4 (MoSi + Fe nach Sintern bei
beobachtet jedoch einzelne Ausscheidungen an den Korngrenzen, bei
denen wegen der schnelleren Korngrenzen-Diffusion eine h&here Kon-
zentration der aufzuldsenden Komponenten vorliegt. Dies fihrt zu
den Ausscheidungen. Ab 1473 K ist die Homogenierung weitgehend
fortgeschritten,und die Ausscheidungen liegen iberall vor. Das
Ausscheiden der A1—Phase kann durch Abschrecken von h&herer Tem-
peratur verhindert werden.

Abb. 31 zeigt Ausschnitte des Dreistoffsystems Fe-Mn-Si [32].
Bei 4 (MnSi2) + Fe liegt bel den angewandten Sintertemperaturen

o-Fe vor, ebenso bei Raumtemperatur. 2,5 (MnSi + Fe-Legierungen

)
2
liegen im Y- bzw. 0+Y - Gebiet, wobei der tUbergang von Y~Fe zum

0-Fe dilatometrisch festgestellt wurde.

Abb. 32. zeigt einen Ausschnitt des Dreistoffsystems Fe-Ni-Si
[33,34]. NiSi2
wandten Sintertemperaturen im Y- bzw. Q+Y —Gebiet. Bei der Ab-

+ Fe-Legierungen stabilisieren sich bei den ange-

kiihlung wurde dilatometrisch die Phasenumwandlung festgestellt.
Bei Raumtemperatur sollte 0-MK vorliegen. Allerdings zeigt das
Geflige dieser Legierungen die charakteristische Struktur der Fe-
Ni~-Legierungen (Abb. 33). Das ist auf eine Inhomogenitdt der Ni-

Verteilung zurlickzufiihren [35,36].




Abb. 28. Ausscheidungen in 4 (MoSiz) +
Fe (GC) -Legierungen (1573 K,

2)'
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Abb. 29. Fe-Si-Mo-Phasendiagramm. Schnitt
bei 1073 K [31].
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Fe

Silizium [Gew.-%)

Abb, 32. Ausschnitt des Fe-Ni-Si-Phasendiagramms
bei 873 K [33].

Abb. 33. Inhomogenitdt der Ni-Verteilung
in einer 4 (NiSijy) + Fe(GC)-Legie-
rung bei 1573 K, 5 h, H,.
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6.2. Oxidanteile

6.2.1. Allgemeines

Abb. 34 zeigt das gerechnete Reduktionsgleichgewicht von
SiO2 in H2/H20—Atmosphére als Funktion der Temperatur [3,37].
Bei 1373 K ist ein Taupunkt < 203 K notwendig, damit thermo-

dynamisch eine Reduktion des SiO, m&glich ist. Der berechnete

Taupunkt der Gas-Atmosphire in Lgborversuchen ist zwar kleiner
als der notwendige, aber in der Praxis ist es schwierig, diese
Werte zu erreichen. AuBerdem wird in der Ndhe der Reaktion

wegen des verzdgerten Gastransportes zum Werkstoffinnern eine

vollstdndige Reduktion des 8102 nicht erreicht.

Eine Reduktion der Fe-Oxide von den Oberfldchen der Fe-
Partikel ist nur bei tieferen Temperaturen mdglich. Bei hdheren
Temperaturen wird diese Reduktion nicht weiter fortgesetzt, weil
das Si des Silizids mit dem Sauerstoff der Fe-Oxide unter Bildung

des stabileren SiO, reagiert.

2

6.2.2. Nachweis der Oxide

Abb. 35 zeigt Oxide in gesinterten Mischungen mit Fe (WP).
Si0, ist bei gekreuzten Nicols [38] in polarisiertem Licht sicht-
bar. Weiter wurden andere Oxide durch Gasitzung nachgewiesen [39].
MoSi2 + Fe zeigt Uberwiegend SiOz. Mn812 + Fe enth&lt neben SiO2

+ Fe zeigt ebenfalls SiO, und Ni-Si-

Mn-Si~-Mischoxide. NiSi 2

Mischoxide. ?

Zwischen Fe(GC)- und Fe (WP)-Mischungen in Laborbedingungen
ist festzustellen, daB Fe{(WP) einen deutlich gr&Beren Anteil an
Oxiden als Fe(GC)'hat. Dies ist auf den grdBeren Oz—Gehalt des
Fe (WP) zurlickzufiihren.

Es zeigt sich, daB trotz langer Sinterzeiten (5 h) eine
Reduktion der Oxide nicht stattgefunden hat. In praxisnahen Ver-
suchen mit Fe (WP) wurde festgestellt, daB in gespaltenem Ammoniak
mehr Oxide gebildet wurden als in Wasserstoff. Dies ist auf eine
zusdtzliche Oxidation des Si aufgrund des hbheren Taupunktes zu-

rlickzufihren.
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Abb. 35. Oxidpartikel in Fe(WP) + Silizid-Mischungen bei
1573 K, 5 h in H2 gesintert,
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7. Mechanische Eigenschaften

Als mechanische Eigenschaften wurden die Zugfestigkeit
(OB) und die plastische Bruchdehnung (§) ermittelt. Diese Eigen-
schaften wurden aus MPA-Stdben, die unter praxisnahen Bedingun-

gen gesintert wurden, ermittelt.

7.1. EinfluB der Sintertemperatur und -atmosphdre

Abb. 36 und 37 zeigen den EinfluB der Sintertemperatur auf
Zugfestigkeit und Bruchdehnung. Mit steigender Sintertemperatur
steigt allgemein die Zugfestigkeit (Abb. 36). Ein groBer Anstieg
zwischen 1473 K und 1573 K ist bei 4 (NiSiz) zu verzeichnen.
Der Anstieg der Dehnung mit der Temperatur ist im allgemeinen
deutlicher (Abb. 37). Ein Anstieg des PreBdruckes auf 600 MN-.m
bewirkt eine ErhShung sowohl der Zugfestigkeit als auch der

2

Bruchdehnung.
Eine Vakuum-Sinterung bringt gegeniiber Wasserstoff bei

MoSi.,-Mischungen keine Anderung der Werte; bei MnSi.,-Mischungen

2 2
ist ein geringer Abfall der Festigkeit und eine Steigung der

Bruchdehnung zu verzeichnen. Bei NiSi_-Mischungen bringt die

2
Sinterung unter Vakuum deutliche Verbesserung der Eigenschaften

bei tieferen Temperaturen, da in H,~-haltiger Atmosph&re eine

erhdhte Homogenisierungsschwellungzauftritt (s. Kap. 5.2.). Des-
halb sind die Festigkeitswerte vor allem bei niedrigen Tempera-
turen und Zeiten sogar kleiner als die entsprechenden Werte des
reinen Fe(WP). Bei h8heren Temperaturen (1573 K) mit einer weit-

gehenden Sinterung sind nur geringe Unterschiede feststellbar.

Der Ubergang auf 6 Gew. % Si ist allgemein mit einer Abnahme
der Zugfestigkeit und Bruchdehnung verbunden. Im Fall von 6(MnSiz)
und 6(NiSiz) ist diese Abnahme auf eine erhShte Homogenisierungs-
schwellung zuriickzufiihren; im Fall von 6(MoSiz) auf die ab 3(MoSiZ)
auftretenden Ausscheidungen (s. Kap. 6.1.).

Legierungen mit 2,5(MoSiz) besitzen deutlich bessere Bruchdeh-
nungen als 4(MoSiz) und 6(MoSiz), was offenbar auf das Nichtauftre-

ten von Ausscheidungen zurilickzuflihren ist.
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- Abb. 36. Zugfestigkeit in Abh&dngigkeit von der Sintertempe-

ratur (praxisnahe Versuche).
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7.2. EinfluB der Sinterzeit

Der EinfluB der Sinterzeit bei 1573 K auf Festigkeit und
Bruchdehnung ist in den Abb. 38 und 39 wiedergegeben. Fiir die
Zugfestigkeit (Abb. 38) ist bei MoSi2
groBe Abhédngigkeit von der Zeit festzustellen. Bei MnSi, er-

2
scheint eine kurze Sinterzeit von 0,5 h am ginstigsten (vgl.

~haltigen Mischungen keine

Kap. 4.1.5.), da bei l&ngeren Zeiten stdrkeres Kornwachstum
auftritt. Bei NiSi2 ist der EinfluB der Zeit deutlich, weil
die Verbesserung der Festigkeit wegen der in den Anfangssta-
dien auftretenden Homogenisierungsschwellung l&ngere Zeit be-

ndtigt (vgl. Kap. 4.2.3.).

Die Bruchdehnung (Abb. 39) steigt allgemein bei l&ngeren
Sinterzeiten, was einerseits auf einen weiteren Abbau der
Porositdt und zum anderen auf eine Anderung der Porenkonfigu-

ration zurilickzufihren ist.

7.3. Dichteabhédngigkeit der Zugfestigkeit

Abb. 40 stellt den EinfluB der Dichte auf die Zugfestigkeit
dar. Es ist allgemein ein gleichsinniger EinfluB festzustellen.
Bei 4 (MnSiz)
kehrt. MnSi,-Zusdtze zeigen bei gleichen Dichten die grdBten

2
Festigkeitswerte.

ist bei hbheren Dichten der Verlauf jedoch umge-

7.4. Zusammenfassung der mechanischen Eigenschaften

‘ Im Anhang IT und III sind die Ergebnisse aus Versuchen unter
praxisnahen Bedingungen tabellarisch zusammengefaBt. Dabei gibt Anhang
III die Ergebnisse von Sinterungen in einem Produktions-Hubbalken-
ofen der Fa. Elino wieder. Die Sintertemperatur war 1553>K, die

Sinterzeit ca. 50 min, die Atmosphdre gespaltenes Ammoniak.
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7.5. Vergleich mit Literaturdaten

Abb., 41 und 42 zeigen die Abhdngigkeit der Zugfestigkeit
von der Porositdt fiilr Mischungen mit verschiedenen Siliziden
und anderen Siliziumquellen. Man erkennt, daf Mangan eine zu-
sdtzliche Verbesserung der Festigkeit bei gleicher Dichte ge-
genliber anderen Verbindungen mit sich bringt. Im allgemeinen
kann man aber sagen, daB das zusdtzliche Element keine wesent-
liche Differenzierung der Festigkeiten bringt. Dies gilt trotz
der festigkeitssteigenden Wirkung des Zusatzelements [vgl. 40]
und ist wahrscheinlich auf andere Einflisse, z.B. der Poren-
konfiguration auf die Festigkeit, zurilickzufiihren. Einen groBen

Teil dazu trdgt die Homogenisierungsschwellung bei.

Abb. 43 zeigt die Zugfestigkeitswerte der Sinterk&rper
von Mischungen der Metalle, die in dieser Arbeit als Silizide
genommen wurden. Silizid-Mischungen ergeben insgesamt h&here
Festigkeiten und h&here Dichten. Ni und Mn stabilisieren y-Fe,
was beim Sintern zur langsameren Diffusion fiihrt (vgl. Kap.
8.1.4.). Dagegen wirkt die Siliziumkomponente in Richtung der
Stabilisierung des o-Eisens mit h&herer Sintergeschwindigkeit.
Mo-Zusatz zeigt Werte in der gleichen Gr&Benordnung wie MoSi2.
Das ist wahrscheinlich auf die unglinstige Wirkung der A1—Aus-
scheidungen an den Korngrenzen bei der Verwendung von MoSiz—
Zusdtzen zurlickzufiihren (Kap. 6.1.).

Si und Mo aus separaten Quellen verbessern die Eigenschaf-

ten in geringerem MaBe als MoSi,-Mischungen. Si und Ni sowie

2
Si und Mn,ebenfalls aus separaten Quellen zum Fe, bringen keinen
wesentlichen Unterschied gegeniiber MnSi.- und NiSi.,-Mischungen

2 2
[19].
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Abb. 42. Zugfestigkeit in Abh&ngigkeit von der Porositédt.
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8. Diffusions- und Homogenisierungsprozesse

Die Verwendung von fertiglegierten Pulvern fiir die Sinter-

teilherstellung hat im Prinzip unter anderem folgende Nachteile:

a. Wegen der hohen Festigkeit dieses Pulvers ist seine PreBR-

barkeit schlecht und der VerschleiB der Werkzeuge groR.

b. Wegen der jewells speziellen Herstellung und der gr&Beren
Oxidationsgefahr bei der Pulverisierung der meist oxida-
tionsempfindlichen Legierungskomponenten sind damit h&here

Herstellungskosten verbunden.

c. Die Flexibilitdt des Herstellers von Sinterteilen wird gerin-
ger, was den Okonomischen Einsatz von Legierungskomponenten

fir den jeweiligen Verwendungszweck anbetrifft.

Aus diesen Griinden hat die Zugabe der Legierungszusdtze als
Mischungskomponenten zum Fe-Pulver die grdBere Anwendung gefun-
den. Diese diffundieren wdhrend der Sinterung in die Fe-Matrix
in Anwesenheit oder Abwesenheit einer flilssigen Phase. Die dif-
fundierenden Elemente geben die gewlinschten Eigenschaften 2zum.
Fe-Gitter . Bei Verwendung von Elementen, die das a~Fe stabili-
sieren, ergibt sich dariliber hinaus bei den technischen Sintertem-
peraturen eine hohere Sintergeschwindigkeit auf Grund der groBe-
ren Atombeweglichkeit im ¢g-Fe.

Neben den Kenntnissen des Einflusses der Legierungselemente
auf die Verfestigung [40] ist die Kenntnis der Homogenisierungs-
prozesse sehr wichtig, etwa im Hinblick auf die Bestimmung der

daflir notwendigen Zeit.

Durch die Streuung der Mikroh&rte eines Gefiliges kann der
Homogenisierungsgrad abgeschdtzt werden. Solche Messungen sind
in der Abb.'44 dargestellt. Es handelt sich um unter Laborbe-
dingungen gesinterte Mischungen mit Fe(GC) und Siliziden mit
4 Gew % Si. Aus der Abbildung geht hervor, daB mit steigender
Sintertemperatur die Streuung der Werte,.dargestellt durch den
mittleren Fehler, kleiner wird, was auf eine steigende Homoge-
nitdt hinweist. Die Bestimmung der Konzentration eines oder
mehrerer Elemente durch Mikroprobenanalyse als "linear scan"
liefert das gleiche Ergebnis. Das ist richtig bei im Gleichge-

wicht einphasigen Werkstoffen. Bei zwei- oder mehrphasigen
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Abb. 44. Mikrohdrte in Abhédngigkeit von der Sintertemperatur.

Werkstoffen dagegen werden naturgemdf Inhomogenitdten festge-
stellt, obwohl der Homogenisierungsprozef abgeschlossen ist.
Solche Inhomogenitdten entstehen nicht nur, wenn ein mehr-
prhasiges Geflige bei Raumtemperatur stabil ist, sondern auch

je nach Abkilihlgeschwindigkeit, wenn bei hSheren Temperaturen
ein zweiphasiges Gebiet vorliegt, das bei Raumtemperatur im
GleichgeWicht einphasig ist. Die Sinterung der technischen Fe-

Mischungen erfolgt meist bei Temperaturen zwischen 1373 K und
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1573 K im y-Gebiet. Wird als Mischungskomponente ein o-Fe-
Stabilisator, wie z.B. Si, verwendet, so wird seine Diffusion
in das Fe das y-Fe zum o-Fe umwandeln. Wenn seine Menge zur
vollstidndigen Umwandlung nicht ausreicht, werden bei abgeschlos-
sener Homogenisierung g-Fe und y-Fe im Gleichgewicht stehen.
Natiirlich liegt in den beiden Phasen eine unterschiedliche Si-
Konzentration vor. Bei der Abkiihlung wird das y-Fe in o-Fe um-
gewandelt, jedoch bleibt dort je nach Abkiihlgeschwindigkeit und
der GroBe der Bereiche (s. Kap. 8.2.4.) eine niedrigere Konzen-
tration im urspriinglichen y-Fe an Si, so daB trotz einphasigem
Geflige bei Raumtemperatur eine Inhomogenitdt der Si-Verteilung
erhalten bleibt. Deswegen k&nnen Inhomogenit&ten selbst bei
unter Sinterbedingungen abgeschlossenen Homogenisierungsprozes-

sen vorliegen.

Im Kapitel 8.2. werden Homogenisierungsprozesse fiir den Fall
analytisch behandelt,daB Zusatzelemente eine Phasenumwandlung

hervorrufen.

8.1. Diffusionsprozesse

8.1.1. Systeme mit Phasenumwandlung

Vorausgesetzt, wir haben zwei KOrper A und B (Abb. 45), die

eine Anfangskonéentration Cao bzw. C einer Komponente ¢ haben

und sich bei Temperatur T in der a- ﬁgw. b-Phase befinden. In
der a- und b-Phase ist der chemische Diffusionskoeffizient

(Interdiffusionskoeffizient) der Komponente ¢ Da bzw. Db.
Bei Zusammenbringen dieser K&rper beginnt die Diffusion der Kom-
ponente'@ vom KOrper A zum Kdrper B, sofern in B eine niedrigere

Konzentration existiert (Cao > Cbo)' Eine umgekehrte ("up hill")

Diffusion sei hier ausgeschlossen. Dabei soll eine Phasenum-
wandlung stattfinden, und die Phasengrenzebene befindet sich

in der Zeit t an der Stelle E£.

Wir nehmen an, daB ein konzentrationsunabh&ngiger Diffu-
sionskoeffizient in beiden Phasen existiert. Daher lautet das

zwelte Fick'sche Gesetz:

+Fﬁr die allgemeinen Betrachtungen wurden die beiden Phasen mit a u.b
bezeichnet, da im Realfall, je nach Modell, die a- als auch die b-
Phase durch o-Fe oder y-Fe ersetzt werden kann (vgl. Kap. 8.2.2. und
8.2.5.).
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Abb. 45. Konzentrationsverlauf (schematisch) bei Diffusion mit Phasenumwandlung

(I: Phasendiagramm, 711: Diffusionsprobe).
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a-Phase
2
oC d°C R
ot a 8x2
b-Phase
2
oC_ _ 3°C .
e s Db 3x2 fiir x > ¢ (2)

Das erste Fick'sche Gesetz liefert fiir die a-Phase an der

Stelle E-o folgenden Strom:

aC
Ja = = Da Ix

\ (3)
E-o

Entsprechend gilt fiir die b-Phase an der Stelle &+o

aC
J, = - D
b b
9x }£+o

(4)

Die Differenz der DiffusionsstrSme 3 und 4 liefert den
Massenstrom durch die Verschiebung der Phasengrenze. Danach
gilt {vgl. 27,28,41,42,43]:

3C _ . ac

dg
(Coyy = Cpa) 22 = + Dy &= (5)
ab ba’ gt b 3x E+o a3

Das Gleichungssystem (1),(2) und (5) beschreibt die Diffusions-

vorgdnge bei Diffusion mit Phasenumwandlung. Die Geschwindig-

keit der Phasengrenze %% ist von der Relation der Diffusions-
e e s . _ . dg _ .
strome Ja und Jb abhdngig. Bei Ja = Jb ist It = 0, das heiBt,

in diesem Fall gibt es keine Phasenverschiebung. Bei Jg > Jp
ist %% > 0, was bedeutet, daB die Phasengrenze nach rechts wan-
dert, bei Ja < Jb ist g% < 0, d.h. die Phasengrenze wandert
nach links. Da die Strdme Ja’ Jb wdhrend eines Diffusionsvor-
gangs sich dndern, &ndert sich auch die Geschwindigkeit g%,
die positive und negative Werte sowie den Wert Null annehmen
kann, Alle drei Fdlle sind m&glich, obwohl ein diffundierender

Massenstrom in einer Richtung existiert.

Die Losung dieser Differenzialgleichungen wird mit den je-

weiligen Randbedingungen w&hrend dieser Arbeit erfolgen.



8.1.2. Bestimmung des Diffusionskoeffizienten

Fliir die Bestimmung des Diffusionskoeffizienten wurde das
Modell mit zwei unendlichen Halbr&umen gewdhlt. Dieses Modell
erlaubt eine einfache L8sung der Gleichungen (1),(2) und (5).
Die Bewegung der Phasengrenze erfolgt parabolisch nach der
Gleichung:

£ = a'fE- \'e} a = Konstante (6)

so daB die Bewegung & tiber VE_eine Gerade ergibt und die Be-

stimmung von a leicht méglich ist.

8.1.2.1. Lé&sung der Differentialgleichungen fiir unendliche

Halbr&dume

Die L&sung der Gleichungen (1), (2), (5) erfolgt in Anleh-
nung an die Darstellung bei [42]+.

Flir die Gleichungen (1), (2) und (5) gelten folgende Anfangs-
und Randbedingungen:

= C fir X < 0 und t =0

C ao
C = Cbo fir x >0 und t =0
£E =0 fir t =0 (7)
C = Cab fir x = E£-0
C = Cba fir x = E+0
CcC =2cC fir X = =0 yund t >0
ao
C =¢C fiir X = +o und t >0
bo

Fiir die Gleichungen (1) und (2) werden folgende Hilfsglei-

chungen benutzt werden:

C - B, {1+ erf ( ) } filir x

C(x,t) = “ao 1

IA
a2t
[0 0]

X
Z‘VDat
X )

Z'JDbt

C( = C + B, {1 - erf (

v
Iy
—_

O
~

} fiir x

+Hierbei wurde jedoch ein Fehler entdeckt und berichtigt, der
dadurch entstanden ist, daB in den Formeln (5.109) und (5.110)
auf S. 405 des genannten Buches der durch eine Verschiebung
der Phasengrenze hervorgerufene Anteil des Materiestromes un-
berilicksichtigt blieb.



._72_

Gleichungen (8) und (9) unter den Randbedingungen (7) er-

halten die Form:

Co=C_ =B, {1+erf (—2—)} (10)
ab ao 1 2_@
Ch.=C. +B. {1-erf (—2—)} (11)
ba bO 2 2.@
Nach [44] gilt:
E =2 « b . VDa . V?T wo b = Konstante (12)
wir setzen weiter: D
_ a
=5, (13)

Aus (10), (11), (12) und (13) erhalten wir:

C - C
_ ao ab
Bl = T ¥ err B (14)
C - C P
b b
B, = a 0 (15)
1 - erf (b-|¢)

Unter Benutzung der Gleichungen (14), (15) erhalten die Glei-
chungen (8), (9) die Form, welche die, Lésung erméglicht:

c. -¢C
do ab %
c =Caxp — {1 + erf (———)1} fir x < £ (16)
(x,t) ao 1 + erf (b) .
2 VDat

C - C

C(X £) = Cpo ¥ o = {1-erf (—2—)} fiir x » & (17)
’ 1-erf (b-{9) 2.{5;{

Durch Differenzieren von (16) und (17) und Einsetzen in Glei-
chung (5) erhalten wir: .

c o = Cao ~ Cab _ Cpa ~ Cbo (18)
ab “ba 2

, 2
Vrb-e® f1+terf ()] V7 byFe® l1-erf (byF) ]

Bei Bestimmung von & und eines Wertes der Konzentration
C(x t) an der Stelle x und nach der Zeit t erfolgt die Bestim~-
4
mung von Da und Db‘
Die Gleichungen (16) und (17) an der Stelle x = 0, die auch

die Matano-Ebene darstellt, erhalten die Form:
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Ca0 ~ Cap

Cio,) = a0 ~ T+ erf by W £>0 (19)
cba * Cbo .

Co,) = %bo T T —erf by IUr £<0O (20)

Aus (19) oder (20) kann b errechnet werden, aus (12) Da

und aus (18) weiter Db.

8.1.2.2. Vereinfachte L6sung der Differenzialgleichungen

fliir unendliche Halbr&ume

Die Bestimmung der Diffusionskoeffizienten nach Kap. 8.1.2.1.
bendtigt die Kenntnis der C-x-Kurve, was eine pridzise MeBtech-

nik voraussetzt.

Wegen des Konzentrationssprunges an der Phasengrenze kann
die Diffusionszone der a-Phase leicht durch metallographische
Ktzmethoden sichtbar gemacht werden. Durch Markierung der Ebene
bei X = O kann die GrdBe & fiir die entsprechende Zeit t
ermittelt werden.Durch Messungen zu verschiedenen Zeiten kann
man die Gerade &= a- t bestimmen. Solche Geraden sind in den
Abbildungen 46, 47, 48 fiir die untersuchten Systeme dargestellt.

Fiir die Steigung der Geraden a gilt aus Gleichung 12

Die Bestimmung der Konstante b erfolgt durch folgende Ver-
einfachung.
3 . > —
Wir nehmen an: daB D_ << D_ d.h. ¢ >> 1 und Cra Cbo
Dadurch kann der Strom Jb gegeniliber Ja -vernachlédssigt werden

= 0.

und die Gleichung 5 bekamt die Form:

_ dg _ _ , ac
(Cab Cbo) dat — D Bx E-o (22)
Die L&sung erfolgt wie in Kap. 8.3.1., so daB wir erhalten:
C - C 2
222 = Tbee® (1 4 erf (b)) (23)
ab bo

Aus (23) betimmen wir b und aus (21) oder (12)'Da,
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8.1.3. Diffusionsmodell und Diffusionsprozesse

A B

Als Kdrper A (Abb.45,49)wurde
Fe(GC) + silizid | Fe(GC)

mit 6 Gew 2 Si

eine Mischung von Fe(GC) + Sili-

zid mit 6 Gew, ¥ Si genommen. Auf

einen vorgepreRten KOrper aus

den Fe(GC)-Silizid-Mischungen Abb. 49. Diffusionsmodell
wurde Fe (GC)-Pulver aufgepreft
und der PreBling anschlieBend entformt. Dadurch wird eine gute

Kontaktqualitdt zwischen A und B hergestellt.

Bei Diffusionstemperatur bildet der Kdrper A eine Silizium-
Quelle mit 6 Gew % Si und eine Metallquelle des entsprechenden
Metalls mit der Konzentration nach der Tabelle 2. Bei der Ver-
suchstemperatur (1373 bis 1573 K) liegt im Gleichgewicht im
KSorper A a-Fe und im Kbrper B Y-Fe vor, entsprechend der a—
bzw. b-Phase des Modells in Abb. 45.

Die GlUhungen erfolgten in einem Rohrofen unter H2 (s. Kap.
3.2.1.). Si und Metall diffundieren gemeinsam in den Kb&rper B
und wandeln das Y-Fe in das a-Gitter um mit dem erwdhnten Kon-

zentrationssprung an der Phasengrenze.

Abb. 50, 51, 52 zeigen die Konzentrationsprofile der Legie-
rungselemente gemdf dem Diffusionsmodell der Abb. 49 fiir die
Silizide MoSi2, MnSiz, NiSiz. In g-Fe ist die Beweglichkeit der
Komponenten hoch, in y-Fe dagegen gering. Deswegen ist die dif-
fundierende Masse im y-Fe gering. Sie entspricht der Fld&che
zwischen der C-x-Kurve und der CbO—Konzentration (schraffierte

Fl&che der Abb. 45.II). Das ist leicht an der Kurvenform der
‘Sprungstelle in Abb. 50, 51, 52 zu erkennen und zu best&dtigen.

Dieser Konzentrationssprung ist leicht metallographisch
festzustellen. Bei Raumtemperatur liegt Uber die ganze Probe
a-Fe vor, aber die Trennebene der ehemaligen y-Phase wird durch
unterschiedliche Atzung metallographisch sichtbar. Solche Dif-
fusionszonen der o-Phase sind in der Abb. 53, 54, 55 dargestellt.
Die Stengelform der gewachsenen Kristalle im Diffusionsstrom

ist 2zu erkennen [25] . Durch Messung der L&nge dieser Zone

kann das & der Gleichung (12)bestimmt werden und durch Auftragung
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PR g
6(MoSi,)+Fe(GC)

L

200 pm
Abb. 53. o-Fe-Zone bei 6 (MoSiz) + Fe (GC)
(1573 K / 2 h).

i

6(MnSi,) + Fe(GC) Fe(GC)
450pum
Abb. 54. o-Fe-Zone bei 6 (MnSiZ) + Fe (GC)
(1573 K / 16 h).
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Nl 3 } Y N T V,“;*.%:f "
SRR T A PP B, Ul ot o
T P T/ AN UG AT R s e

G(Lqu)fFe(GC) , Fe (GC)

200 pm

Abb. 55. a-Fe-Zone beil 6 (NiSiz) + Fe (GC)
(1573 K / 2 h).

tiber {t koénnen die Ausgleichsgeraden der Abbildungen 46, 47,

48 gewonnen werden.

Voraussetzung fiir die Richtigkeit der Messungen ist eine
gute Kontaktqualitdt an der Fldche X = 0. Sie wurde durch Mikro-
sonden-Untersuchungen iberpriift, wobei sich ein stetiges Konzen-
trationsprofil ergeben soll. Allerdings konnte bei N1812 bei
1373 K eine gute Kontaktqualit&dt nicht heérgestellt werden, weil
auf der 6 (NiSiz) + Fe-Seite eine groBe Homogenisierungsschwel-
lung (s. Kap. 5.2.) und damit eine teilweise ZerstOrung des
Kontaktes auftritt (vgl. Kap. 8.2.7.). Trotz Sinterung unter
geringem &duBeren Druck wurden keine zufriedenstellenden Ergeb-
nisse erzielt, so daB die Werte bei 1373 K mit NiSi2 ungenau
sind.

Bei diesen Modellmessungen wurde eine niedrige Konzentra-
tion an Silizid gewdhlt (entsprechend 6 Gew. $ Si), damit die
Messungen der Diffusionskoeffizienten im Bereich kleiner Kon-
zentrationsgradienten erfolgen und somit die Annahme eines kon-

zentrationsunabhdngigen Diffusionskoeffizienten zutrifft.
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Aus den Abb. 46, 47, 48 geht hervor, daB die Ausgleichs~-
gerade zwischen den MeBwerten nicht durch den Nullpunkt l&uft.
Grund dafiir ist, daB die Diffusion in den'Kérpér B nicht bei
t = 0 beginnt, sondern erst nach Aufbau einer hinreichenden -
Si-Konzentration im Fe-reichen Mischkristall. Das braucht eine
gewisse Zeit. Eine merkliche Diffusion findet erst dann statt,
wenn die Konzentration des Si bzw. des Metalls im Fe im K&rper
A Werte merklich cberhalb der Konzentration CQY erreicht hatf
Es tritt offenbar eine Inkubationszeit flir die Wanderung der
der Phasengrenzfléche g auf unter Zugrundelegung der Glltigkeit
von Gleichung 12. Damit die Messungen nicht von dieser Zeit beein-
fluBt werden, wurden die Werte erst bei léngeren Zeiten genommen,
so z.B. bei 1373 K ¢+ t > 4 h, bei 1473 K : £t > 2 h und bei 1573 K :
t > 1 h. |

Zur Diffusion und zur Sprungstelle ist noch folgendes zu
beachten: Bei der Diffusion des Si und Me wird, wie erwdhnt,
das y- in a-Fe umgewandelt, wonach im o-Fe der Diffusions=
koeffizient grdBer ist. Damit haben wir auch einen schnelleren
Transport des Me. Die Konzen;ration cay fiir Si erQibt sich aus
der L&slichkeitsgrenze des Si in der o-Phase in Anwesenheit

der Konzentration Cuy des Metalls. Diese C@Y -Konzentrationen

konnen wdhrend des Prozesses durch Variation der Konzentration

der dritten Komponente gedndert werden, allerdings werden

sie hier annihernd als konstant angenommen und wurden experimen-
tell gemessen (Tab. 6). Die Konzentration Cya‘ des Si ergibt
sich ebenfalls aus der L8slichkeit des Si im Y-Fe in Anwesenheit
der Cya—Konzentration des Me. Weill Ni und Mn dasﬁY—Fe stabili-
sieren, kann die L&slichkeitsgrenze des Mn und Ni in y-Fe gro8
sein. S;e kann aber nicht grdBer als CdY' dieses Metalls sein.. 
In diesem Fall haben wir eine Diffusion des Me,bei der kein
Sprung der Konzentration stattfindet, sondérn wo an der Stelle &

eine Anderung des Diffusionskoeffizienten von D zu D
Me YMe
folgt., Weil DY ebenfalls sehr viel kleiner als Da ist, haben
Me Me

exr-

wir einen raschen Konzentrationsabfall im y-Fe. Da kann n&he-
Me

rungsweise mit den Gleichungen des Kap.8.1.2.2 errechnet werden.



Die Cao’ C C und CYO-Werte wurden durch Messungen be-

aY' TYo
stimmt und in der Tabelle 6 zusammengefaBft. Die Werte CYu konn-

ten nicht mit geniigender Genauigkeit gemessen werden.

Auf Grund dieser Messungen werden nach den Gleichungen des
Kap. 8.1.2.1. und 8.1.2.2. die chemischen Diffusionskoeffizien-

ten des Si in Anwesenheit des Me errechnet.

1373 K 1473 K 1573 K
Si : Me Si : Me Si T Me
i i
Cyo 6,0 10,0 | 6,0 | 10,0 | 6,0 | 10,0
c 1,6 ! 1,8 11,8 ' 1,211,7 | 0,3
MoSi, oY | ! I
C o) | 0 o) 0 o) ! o)
YO i |
|
| ! |
o 6,0 | 5,9 | 6,0 : 5,9 | 6,0 | 5,9
C 3,7 1 3,2 | 3,3, 2,8 2,1 1,8
MnSi, oy ! ‘ |
CYU, 0’9 l - 1’1 | - O,7 | -
c 0 | O o | 0 0 e
Yo | |
L
I L]
Cyo 6,0 | 6,3 |60 | 6,3]|6,0 : 6,3
|
c, 2,4 ! 0,5 | 2,9 12| 1,8 0,7
NiSi, Y | ' ‘
Co 0,7 | - 1,0 ' - 0,8 : -
C o | o o |, o 0 0
YO | | |

Tabelle 6. Anfangs- und Sprungstellenkonzentration (in Gew. %)

der untersuchten Systeme.
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8.1.4. Experimentelle Werte der Diffusionskoeffizienten

und Vergleich mit Literaturdaten

Durch Mikrosondenanalysen wurden die Konzentrations-Abstandsverldufe
ermittelt. Aus der gemessenen Konzentration C(o,t) an der Stelle x = O,
der Phasengrenzflichenverschiebung & und den Werten der Tabelle

6 wurden die Diffusjionskoeffizienten im o- und Y-Fe filir das Si

ermittelt. Dafiir wurden die Gleichungen des Kap. 8.1.2.1. ver-
wendet. Diese Werte sind in der Tabelle 7 zusammengefaft.
2 -1 2~ Py
Temp [K] D [em“:s '] |D [em“s ']1| ¢ = =—
o Y D
Y
1373 9,8-10"° | 2,5.1071° 39
6 (Mosi,) + 1473 2,5-1078 4,6-10"10 54
Fe (GC) 1573 9,17-10°8 | 8,3.1078 1,1
and Fe (GC) QlkImol™ 1| 199,13 511,11 -
Do[cmz-s_1] 0,339 3,2.107° -
1373 1,2.10°8 | 4,1.10™M 290
6 (MnSi,) + 1473 4,4-10°% | 1,6.1072 27
Fe (GC) 1573 9,4-1078 1,5-107° 62
and Fe (GC) olxkT+mol™"1| 185,69 330,40 -
Do[cmz-s‘1] 0,147 258,00 -
6 (Nisi,) +
2 -8 ~10
Fe (GC) 1573 4,010 9,410 43
und Fe (GC)
Tabelle 7. Gemessene Diffusionskoeffizienten von Si in

o~ bzw. y-Fe (Auswertung gemdf Kap. 8.1.2.1.).

Allerdings Sind die Werte aus einer kleinen Anzahl von

Konzentrationsprofilen gemessen worden und sind statistisch

nicht so sicher wie die unten aufgefihrten Werte.

Durch Verwendung der Gleichungen des Kap. 8.1.2.2., und aus

der Steigung der Geraden der Abb. , 47,

46

48 sowie den Werten

der Tabelle 6 wurden die Diffusionskoeffizienten flir das Si




- 86 -

und das Me im o-Fe ermittelt. Diese Ndherungswerte entspre-

D
chen den tatsdchlichen, weil ¢ = BQ >> 1, wie aus den Tabellen
Y
7 und 10 ersichtlich ist. Diese Werte sind in der Tabelle 8 zusam-

mengefaft.

Die genaue Rechnung der Diffusionskoeffizienten erfolgte
schlieBlich durch Verwendung der numerischen L&sung der Diffe-
rentialgleichungen (1),(2) und (5) (s.Kap. 8.2.3. und Anhang 1IV).
Man verwendete daflir das Rechenprogramm folgendermaBen: Als
Randwerte der Konzentrationen wurden wieder die Werte der
Tabelle 6 benutzt.Als¢= ——n.%g Werte wurden die experimentell
gemessenen Werte der Tabefﬁe‘g eingegeben. Weiterhin wurde die
Ebenegeometrie des Programms benutzt. Die Ldnge der beiden
Diffusionsrdume wurde so gewdhlt, daB8 die Randbedingung (7)
der unendlichen Halbrdume erfiillt ist, d.h. die Gleichung
£ = a- \t Gliltigkeit hat (s. Kap. 8.2.4. und Abb. 58, 59, 60).
Durch Anpassung der berechneten Geraden £ = o .Yt an die ge-
messenen (Abb. 46, 47, 48), wurden die Diffusionskoeffizienten
im a~ bzw. y-Fe flir das Si berechnet. Diese Werte sind in der
Tabelle 9 zusammengefafBft. Als MaB der Genauigkeit der numeri-
schen Rechnung wurde dabel der Faktor "SCV" gegeben (s. Anhang
V).. Er stellt das Verhdltnis der gerechneten zu der gegebenen
Masse des diffundierenden Stoffes in jedem Zeitpunkt dar. Seine
Abweichung vom Wert 100 ist ein MaB fiir eine ungenaue Rechnung.
In allen F8llen der Tabelle 9 haben wir eine Massenverschiebung

kleiner als 1,2 %.

Die Werte der Tabellen 8 und 9 unterscheiden sich wenig
voneinander, was auch die Richtigkeit der Annahme des Kap.
8.1.2.2. beweist.

Bei M0812 / 1573 K und MnSi2 / 1373 K (Tabelle 7) ist ein
¢-Wert von 1,1 bzw. 300 gemessen worden. Der Vergleich mit den
anderen gemessenen und den Literatur-Werten besagt, daB der
Unterschied auf eine ungenaue Messung zuriickzufilhren ist. Auf
Grund der Annahme, daf hier auch das Verhdltnis von ¢ = 50 vor-

liegt, wurden die D -, D,-Werte entsprechend dazu berechnet und

Y
in der Tabelle 9 dargestellt. Diese Werte weichen wenig wvon

denen der Tabelle 8 ab.



M0512 MnSi NiSi2
Temperatur Dasi DaMO DaSi DaMn Dasi DaNi
[K] [cmz-s— ] [cmz-s_1] [cm2.5_1] [cm2-5_1] [cmz-s_1] [em?.s7 1]
1373 7,410 5,1-107° 1,3.1078 7,6-107°  |(2,3-107°) (4,1-10719)
1473 3,8-10" 1,5-1078 6,4-10"8 4,2-107% | 2,9.1078 7,2-107°
1573 1,6-10" 2,9-10"8 2,1-1077 1,6-1077 | 1.3-1077 4,7-1078
Q_[KJ-mOl—1] 276,07 156,72 250,32 274,02 289,13 361,54
DofcmZ.-s"1] | 232,6 4,87-1073 44,5 205,3 514,3 4,7-1074
Gemessene Diffusionskoeffizienten von Si und Me in o-Fe (Auswertung gemdf

Tabelle 8.

Kap.

8.1.2.2.).

L8 -



Temperatur

Da

" Do
[K] ron?es1] | fen2es=11 ] ¢ | 5T [em?-s71]| [em?-s713 A
1373 6,610 ° | 1,7-1071° |38,8 |101,2 | 6.6-1072 | 1,7-10"'° | 38,8 | 101,2
1473 3,4-108 6,1-10"1° 56,0 [101,1 3,4-10° 6,1-10"1° | 56,0 | 101,1
MoSi 1573 2,2-10"7 | 1,9.1077 | 1,2 |100,1 1,4-10"7 | 2,9-107° |48 |101,2
Q0 [KI-mol” '] 314,00 620,36 - - 274,39 253,84 - _
pofem?-s" 11| 5,4-1072 |3,1-10713 | - - 1,80 0,71 - -
1373 9,5-10° | 3,2.10" 1" |29,5 |101,2 | 1,2:10°% | 2,5.10°1° |48 |100,4
1473 6,5:10°° |2,1-1072 |30,9 |100,5 | 6,5-10°8 | 2,1-107% | 30,9 |100,5
MnSi 1573 1,9-10"7 | 3,2:1072 59,0 |100,8 | 1,9-1077 | 3,2.107° | 59,0 |100,8
o [KJ-mol™'] 270,37 420,69 - - 248,94 232,11 - -
Dofcm?-s” V]| 201,3 5,4-107° - - 37,66 0,213 - -
1373 (2,1-107%) |4,2-10 " Y |s0  |101,1 - - - -
| 1473 2,7-10°8  |5,4-1071° |50 |101,1 - - - -
NiSi 1573 1,2-1077 2,5-107° |48 101,4 - - - -
0 [KJ'mol” ] 287,45 295,32 - - - - - -
Do[em?-s™ ] 418,0 15,9 - - - - - -

Tabelle 9.

Kap. 8.2.3.).

Gemessene Diffusionskoeffizienten von Si in a- bzw. y-Fe (Auswertung gemdf

_88_



- 89 -

In der Tabelle 10 gind die Werte aus der Literatur fiir a-
und y-Fe dargestellt. Der chemische Diffusionskoeffizient fir
Si liegt in der gleichen Gr&Benordnung wie die Literaturwerte.
Allerdings sind die eigenen Werte etwas gr&Ber, was auf einen
gewissen EinfluB der Grenzfldchendiffusion auf Grund der groBen
Oberfldche der Pulverpartikel gegeniiber kompaktem Material
zurtickzufithren wire. Die D ~Werte liegen ebenfalls in der gleichen Gr&Ren-—

ordnung. Der grofe Gewinn an Beweglichkeit ist mit Mn und Ni er-

zielt worden. Mn und Ni stabilisieren y-Fe bei den technischen
Sintertemperaturen,und der Diffusionskoeffizient ist sehr klein.
Mit der Y-G-Umwandlung, die durch das Si hervorgerufen wird,

wird die Beweglichkeit um den Faktor 250 - 500 erh&ht und sie unter-
scheidet sich wenig von derjenigen des Si. Dadurch wird eine
wesentliche Verkiirzung der Homogenisierungsdauer, auch des ent-
sprechenden Metalls,erreicht. Diese Homogenisierungsdauer wire

sonst im Y-Fe ca. um den gleichen Faktor l&nger.

Tabelle 10 beinhaltet auch einige Werte des Tracer-Diffu-
sionskoeffizienten von Fe in y- bzw. in a-Fe, der fiir den
Selbstdiffusionskoeffizienten angenommen werden kann. Fe-Atome
in a~Fe haben eine gr&fere Beweglichkeit als in y-Fe. Eine Um-
wandlung durch das Si zum a-Fe hat zur Folge, daB der Selbst-
diffusionskoeffizient z.B. bei 1473 K um den Faktor 150 erh&ht
wird. Diese Erh&hung des Selbstdiffusionskoeffizienten bewirkt
auch eine hShere Sintergeschwindigkeit, weil unter anderem das
Kontakt-Wachstum von dem Selbstdiffusionskoeffizienten abhidngt
[61 bis 64].

Der Gewinn ist also ein doppelter: neben der Erhdhung des
chemischen Diffusionskoeffizienten, der eine groBe Verkiirzung
der Homogenisierungsdauer hervorruft (s. Kap. 8.2.4. und
8.2.6.), wird auch eine Erhdhung der Sintergeschwindigkeit

durch die Phasenumwandlung erzielt.



Grund- Zusatz- | Konzentr. Phase Temperatur Q Do Lite-
metall element [At 8] K [KJ-mol_1] [cm2.5—1] [em™.s” ] ratur
Fe Si 0,0-2,0 Yy -Fe 1479 - - 4-10 51
" " " " 1566 - - 1,710 "
" " 4,5-7,1 a-Fe 1475 - - 3,210 "
" " " " 1573 - - 9,010 "
" " " " 1368-1620 | 200,93 0,44 - "
" o 0-9,4 - 1073-1473 198,84 0,70 - 41
. " 7,3 o-Fe | 1323-1623 219,97 1,40 - 52
Fe+8% Si " - " 1073-1673 248,65 35 - 53
Fe Mo 0,0-0,55 y-Fe | 1424-1536 246,97 0,068 - 54
" " 1,9-3,6 o-Fe | 1200-1523 241,53 3,47 - "
" Mn 4,1 y-Fe | 1333-1723 277,11 0,57 - 55
" Ni 0-19,4 " 1323-1723 282,56 |0,34+0,12%Konz 56
" si 5,6 a-Fe | 1240-1689 | 218,93 0,44 - 57
m - - F " 993-1183 | 306,42 2300 - 58
" - - " 1082-1178 | 249,90 5,8 - 59
" - - " 973-1173 277,53 120 - 60
m - - F y-Fe | 1243-1630 | 310,60 5,8 - 58
" - - " 1337-1666 | 284,23 0,58 - 59
m - - " 1173-1473 | 297,21 3,6 - 60

Tabelle 10.

Chemischer- und Tracer-Diffusionskoeffizient aus Literatur-Daten.
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8.2. Homogenisierungsprozesse

8.2.1. Allgemeines

Korper A - Korper B

M, (0 h tte b
M A= ™
ab
(M,
T HAz o
cbu _______ ' | ) 24 N
! ALK [ | ' R
CM3 C D : ! ‘ﬁ\‘-::‘|
b0 : i | E
x=0 ) | x=R

!

-
=)

R T

Abb. 56. Schematische Darstellung der Homogenisierungs-

vorgdnge.,

Die Teilchen der Mischungskomponenten und des Fe bilden
miteinander ein endliches Diffusionssystem. Das bedeutet, daB
die Konzentrationen sich wdhrend des Prozesses stark &ndern
und daf nach der Zeit t = « keine Konzentrationsgradienten

mehr in den einzelnen Phasen vorliegen.
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In der Abb. 56 ist ein solches endliches System schema-
tisch dargestellt, bei dem der Kb&rper A mit der Anfangskonzen-
tration Cao in der a-Phase vorliegt, und der K&rper B mit
C in b-Phase. In der Zeit t = O existiert das Konzentra-

bo
tionsprofil BCDE. In einer kurzen Zeit t, bildet sich das

Profil BKLE, bei dem noch die Randbeding&ngen der unendlichen
Halbr&dume gelten (s. Kap. 8.1.2.1.). In der Zeit t2 > t1 liegt
das Profil FGHI vor. Es ist zu sehen, daB an den Stellen x = O
und ¥ = R die Konzentration unterschiedliche Werte von Cao und
Cbo annimmt, und zwar an der Stelle X = O nimmt sie in diesem
Fall ab und an der Stelle x = R nimmt sie zu.
Bei wachseﬂder Zeit h&ngt die Form des Profils wvon der
GrbBe der mittleren Konzentration CM {iber den beiden K&rpern
A und B ab. Fir den Fall von CM > Cab nach der Zeit t = o erreicht
die Phasengrenze mit Ortskoordinate x = r den Wert R und es herrscht das

Profil OP. In diesem Fall herrscht iiberall die a-Phase.

FPiir den Fall, daB CM < Cba ist, nach der Zeit t = ® er-
reicht die Phasengrenze r den Wert X = O und es besteht das

Profil QR. In diesem Fall ist {iberall die h-Phase.

Flir den Fall, daB Cab > CM > Cba ist, erreicht die Phasen-

grenze r in der Zeit t = «» den Wert X = r und wir haben das

end’
Profil MSTN. In diesem Fall liegt ein zweiphasiges Geflige vor.
Die Materie, die vom ¥ ond begrenzt ist, liegt in der a-Phase,

die Materie in dem Raum zwischen R - ¥ ond liegt in der b-Phase

vor.

In allen Fdllen,in denen t = « ist, gibt es keinen Konzen-
trationsgradienten in den einzelnen Phasen mehr, der Homogeni-
sierungsprozefl ist abgeschlossen und es kann ein ein- oder

zweiphasiges Geflige vorliegen.

8.2.2. Die Homogenisierungsmodelle

Die Homogenisierungsprozesse kdnnen in Ebene-, Zylinder-
und Kugelgeometrie stattfinden. Abb. 57 zeigt die entsprechen-
den Modelle.

Flir Ebenegeometrie kann das Modell eine Platte A, die eine

Schicht B tré&dgt, darstellen oder kann als Segment einer Reihen-
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Abb. 57. Die Homogenisierungsmodelle.

folge von mehreren Korpern A,B,A,B auftreten. Eine zylindrische
Anordnung kann erzeugt werden durch Beschichten eines drahtf&rmigen
Materials A mit dem Material B oder Einbetten diinner Dr&dhte A in
einer Matrix B. Eine kugelsymmetrische Anordnung kann jedoch entstehen, wenn
Kugeln A mit B beschichtet oder Kugeln A in eine Matrix B eingebettet werden.

Die meisten Homogenisierungsprozesse in der Pulvermetallur-
gie k&nnen mit der Kugelgeometrie beschrieben werden. Allerdings
ist zu unterscheiden, ob die Mischungskomponenten die innere
Kugel oder die HuBere Schale darstellen. Diese Darstellung ist
von der Teilchengrdfe der Mischungskomponenten und der Matrix

abhéngig.

Liegen z.B. sehr feine Teilchen der Mischungskomponenten
vor, dann kann angenommen werden, daBf diese Teilchen die Par-

tikel der Matrixkomponenten iiberziehen, so daB die Mischungs-
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komponente die Schale B des Modells (Abb. 57c¢) und die Matrix
die innere Kugel A darstellt. Sind dagegen gr&Bere Teilchen
der Mischungskomponenten vorhanden, dann werden diese. zwischen
den Partikeln der Matrix angeschlossen, so daB sie in diesem
Fall die innere Kugel A des Modells (Abb. 57c) und die Matrix
die duBere SchlaleB bilden (s. Kap. 8.2.5.).

8.2.3. Die Differentialgleichungen des Homogenisierungs-

prozesses in endlichen Rdumen und ihre numerische
L&sung

Der HomogenisierungsprozeB filir die Modelle der Abb. 57 in

Ebene~, Zylinder- und Kugelgeometrie wird in der Bezeichnung
der Abb. 56 durch folgende Gleichungen beschrieben [41,48,50].

Die Diffusionsgleichungen:

in der a-~Phase:

aC aC
a BN LB
oy % (x D ) 0g& x < r (24)

m a 9x =

N

in der b-Phase:

aC ' oC
b Y
s 3% (x" Dy, % ) r € x <R (25)

1.
9 m
X

1 Zylinder-, m = 2 Kugelgeometrie).

(m = O Ebene~-, m

Die Massenbilanzgleichung an der Sprungstelle:

oC aC
or b a
(C_.-C, ) == = D, —— - D_ — (26)
ab “ba’ 23 b 3x lx - r40 a 9x - -0
Die Randbedingungen:
aC -0 3cb -0
% % =0 0X 1y = R (27)
c ‘a| X = r—0 = Cab Cb 'X = r+0 = Cba',
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Die Anfangsbedingungen:

Ca1t=O=Cao O<x<ro=rt=o
Cblt =0 = CbO rog < x < R.

x: Ortskoordinate, t: Zeitkoordinate,

r: die x-Koordinate der Sprungstelle. (27)

Ca bzw. Cb Konzentration in den Phasen a bzw. b.
Da bzw. Db Diffusionskoeffizienten in den Phasen a bzw.b.

cab’ Cba Sprungkonzentrationen.

Die Diffusionskoeffizienten werden konzentrationsunabhidngig,
die Sprungkonzentrationen zeitunabhdngig und die Molvolumina
der beiden Phasen konzentrationsunabhédngig (R = konst) ange-
nommen,

Die mittlere Konzentration CM ergibt sich, bei Berlicksichtigung
der Massenbilanz, aus der Gleichung

m+1
(29) _ CM - Cbo
R Cao - Cbo

(28)

Die numerische LOsung des Differentialgleichungssystems erfolgté
nach [48,49]:

Zur Diskretisierung der Gleichungen werden iiber die Intervalle
der Phasen a und b je ein dgquidistantes Maschennetz gelegt, an
dessen Maschenpunkten die Konzentrationen flir jeden Zeitschritt
berechnet werden. Die expliziten Gleichungen zeigen (s. Anhang
IV), daB sich die Konzentrationen zum Zeitpunkt t + At rekursiv
aus den Konzentrationen zum Zeitpunkt t ergeben. Um die sich
mit der Bewegung dndernden Maschengrdfen ungefdhr konstant zu
halten, wurde von Zeit zu Zeit die Maschenzahl der einen Phase
um 1 erhdht und entsprechend die der anderen Phase um 1 vermin-
dert, wobel die Konzentrationen an den neuen Stlitzstellen durch
Interpolation erhalten werden. Reduziert sich der zweiphasige
Homogenisierungsvorgang zu einem einphasigen, wird dieser durch
eine der Gleichungen (24), (25) mit den Randbedingungen (27) an
den beiden Enden beschrieben. Der Rechenablauf wird anhand der

Erhaltung der Gesamtkonzentration kontrolliert. Die Rechnung wird
beendet, wenn die relative maximale Abweichung der Konzentration
von der mittleren Konzentration unter einer vorgegebenen Grenze
liegt.
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8.2.4. Phdnomenologische Beschreibung der Homogenisierungs-—

prozesse

Wie schon im Kapitel 8.1.1. kurz besprochen wurde,

geht aus der Gleichung (5) hervor,daB die Geschwindigkeit der
Phasengrenze von der Differenz der zwei DiffusionsstrOme Ja
und Jy und von der Sprungh&he § = Cap~Cps abhdngig ist. Aus
Gleichungen (3) und (4) ist zu ersehen, daf der Diffusionsstrom
von dem Diffusionskoeffizienten und dem Konzentrationsgradien-
ten abhdngig ist. Bezliglich des Einflusses der einzelnen Para-
meter (s. Kap. 8.2.3.) auf die Diffusionsstr&me und schlieB-
lich auf £ ,wurden Modellrechnungen vorgenommen, deren Ergeb-
nisse in den Abb. 58 bis 63 dargestellt sind. Diese sind mit
einem konstanten Wert Da = 2,O'1O_7-cm2-s—1 gerechnet und bei
allen K&rpern ist: R - r, = 0,24 cm. Es wurde die Ebenegeome-
trie gewdhlt, damit im Verlauf der Homogenisierungsprozesse

der EinfluB der Geometrie keine zus&dtzliche Rolle spielt.

Zuerst betrachten wir den ProzeB bei den Randbedingungen
der unendlichen Halbr&dume (Gleichung (7)). Dabei gilt die
Gleichung (6) bzw. (12) . Das heiBt, daB die Phasengrenzenverschie-
bung £ linear zur Wurzel aus der Zeit verlduft. Das ist aus
allen Kurven der Abb. 58, 59, 60 zu ersehen, deren erster Teil
eine Gerade bildet, sowie aus den experimentell ermittelten
Ergebnissen in Abb. 46, 47 und 48. Bei dieser Geraden gelten
die Randbedingungen der unendlichen Halbr&ume (Gleichungen (7)) .
Ein Profil unter diesen Randbedingungen stellt die Rurve 1 der
Abb. 61 dar. Das ist das Profil zu der Zeit, bei der in der
Kurve 5, Abb. 60 entsprechend ihrem geradlinigen Teil noch das
parabolische Gesetz 6 gilt.

In Abb. 58 sind alle GroBen konstant geblieben Bnd Db

wird sté@ndig kleiner, das bedeutet, der Faktor ¢ = Bg nimmt

Werte von 1 bis 100 an. Bei abnehmendem Db nimmt dig Ge-

schwindigkeit, d.h. die Steigung der Kurve zu.
Bei den Kurven der Abb. 59 ist der EinfluB der Sprungh&he

§ = CaB-—Cba bzw. Cab und Cba

Sprunghdhe durch Abnahme der Konzentration Cba bewirkt eine

Zunahme der Geschwindigkeit (Kurven 1,4,5, Abb. 59). Eine Zu-

dargestellt. Eine Zunahme der



nahme der Sprungh®he § durch Zunahme der Ca -Konzentration

b
bewirkt eine Abnahme der Geschwindigkéit (XKurven 4,7, Abb. 59).
Bel gleichbleibendem § und Erh8hung wvon Cab und Cba gibt es
eine weitere Abnahme der Geschwindigkeit (Kurven 1,6, Abb. 59).
D
Wenn alle anderen Gr&B8en und auch das Verhdltnis ¢ = 53
konstant bleiben, ist die Geschwindigkeit %% direkt umgekghrt

proportional zu Da bzw. D Daraus resultiert, daBR die zum Er-

b.
reichen eines Zustandes notwendige Zeit direkt umgekehrt propor-

tional zu den Diffusionskoeffizienten ist.

Trotz relativ eindeutiger Aussagen iiber den EinfluB verschie-
dener Faktoren bei Gliltigkeit der Randbedingungen der unendlichen Halb-
réume, dndert sich die Situation sehr stark bei den folgenden Betrachtungen im Be-
reich der endlichen Raume, d.h. unter Bedingungen, unter denen in der Praxis
die Homogenisierungsprozesse stattfinden. Aus den Abb. 58, 59 und
60 ist zu ersehen, daB die Kurven lber ihren Geraden-Anteil hin-
aus in der unterschiedlichsten Weise laufen. Aus Abb. 59 (Kurven
1,4,5) ist zu entnehmen, daB bei l&ngeren Zeiten eine Beschleu-
nigung der Phasengrenzwanderung auftritt. So erreicht die sich
zuerst langsam bewegende Phasengrenze der Kurve 5 in friherer Zeit
das R ( & = 0,24 cm) als die sich zuerst schneller bewegende
Grenze der Kurve 4., Als Beschleunigung ist die Abweichung von der
Geraden &£ = aégz- zu verstehen. Wenn man die Geschwindigkeit der

a

Phasengrenze 33 = 57%.im Bereich, wo £ = a4/t gilt, betrachtet,

gibt es einen stdndigen Abfall des %% mit der Zeit t.

Aus Abb. 60 ist zu sehen, daB nicht nur eine Beschleunigung, son-

dern auch eine Verzbgerung (Kurve 8) oder sogar eine Umkehrung
dag
dt
die Ausbildung des Konzentrationsprofils, das stark von der mitt-

der Bewegung (Kurven 9,10) eintreten kann. Der Grund dafir ist

leren Konzentration CM bzw. vom r,r R und ¢ abhdngig ist.

Abb. 61, 62, 63 zeigen die Konzentrationsprofile zu verschie-
denen Zeiten fiir die Kurven der Abb. 60. Die Pfeile an der Phasen-

grenze zelgen deren Bewegungsrichtung.

Der Abb. 61 entspricht die Kurve 5 der Abb. 60 mit CM = 0,036
> Cab = 0,02. Dabel erreicht in der Zeit t = « die Phasengrenze
den Punkt R, d.h. der ganze KOrper B wird in a-Phase umgewandelt.

Das Konzentrationsprofil erh&lt die Form der Kurve 5 in Abb. 61.
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Nach der Zeit T = 8,06-103 S herrscht das Profil 1, das die

Randbedingungen der Gleichung (7)erfiillt. Die Kurve 5 der Abb.
60 ist zu dieser Zeit eine Gerade. Bei wachsender Zeit bekommt
das Profil die Form der Kurven 2, 3, 4 (Abb. 61). Aus Profil

3 und 4 geht hervor, daB die Konzéntration an der Stelle R

C
stark zunimmt, so daB der Konzentrationsgradient —b der
r+o
Gleichung (4) stark abfdllt, der Strom Jj,, stdrker abnimmt als

J und auf diese Weise die beschleunigende Wirkung der Phasen-

a
grenzenverschiebung zustande kommt.

Bei wachsendem ¢ wird die Konzentration an der Stelle R
kleiner. Einen Vergleich dés Konzentrationsprofils flir ein
& = 1 bzw. ¢ = 10 in der Phase b liefern die Kurven 1 und 3
der Abb. 63. Ein wachsendes ¢ bewirkt ein spdteres Einsetzen des Be-
ginns der Beschleunigung der Phasengrenzenverschiebung (Abb.
58, Kurven 1,2,3). Durch das wachsende ¢ kann sogar eine Ver-
zdgerung eintreten. Weiterhin wirken sich die Grdpen §, Cab’

C
ba
wegung der Phasengrenzfl&dche (Abweichung von der Gerade) aus.

ebenfalls unterschiedlich auf die Beschleunigung der Be-

Abb. 62 zeigt die Profile der Kurve 8 der Abb. 60. Hier ist
Cab = 0,02 >CM = 0,018 > Cba = 0,015. Dadurch erreicht nach
der Zeit t = » @ E den Wert 0,12 cm und der K8rper ist zweil-
phasig, die a-Phase mit der Konzentration Ca und die b-Phase

b
mit der Konzentration C, . Das Profil bekommt die Kurve 3

ba
(Abb. 62). Aus den Profilen 1 und 2 (Abb. 62) ist zu ersehen,
daB der Konzentrationsgradient in der a-Phase stdrker abf&dllt
als in der b-Phase, was mit einer stdrkeren Abnahme des Ja

Stromes gegeniiber J zusammenhdngt, so daB eine Verzdgerung

b
eintritt. Die gesamte Geschwindigkeit £f&l1lt so stark ab, daB
die Phasengrenze ihre Endstelle & = 0,12 cm asymptotisch er-

reicht (Kurve 8, Abb. 60).

Abb. 63 zeigt die Profile der Kurven 9 und 10 der Abb. 60.
Hier ist CM = 0,01 < Cba = 0,015, Dadurch erreicht in der
Zeit t = ® die Phasengrenze den Wert X = 0, d.h. die a-Phase
verschwindet. Es herrscht i{iberall die b-Phase und das Konzen-
trationsprofil bekommt die Kurve 4. Betrachten wir zuerst die
Kurve 9 der Abb. 60. Am Anfang, wo die Randbedingungen der un-
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endlichen Halbr&dume gelten, ist die Kurve eine Gerade. Es
herrscht Profil 1, Abb. 63 und wie im Fall der Kurve 8, ergibt
sich eine Verlangsamung der Bewegung. Bel fortgeschrittener
Zeit f£&81lt der Konzentrationsgradient in der a-Phase stark ab,
so daB das Profil die Kurve 2 (Abb. 63) erreicht. In diesem
Zustand ist der Diffusionsstrom Ja sehr klein gegenﬁber Jyy -
Daraus resultiert eine umgekehrte Bewegung der Phasengrenze,

obwohl der Massenstrom nach rechts l8uft. Die Phasengrenze er-

reicht dann ihren Endwert 55—0,048 cm (x=0cm) (Kurve 9,Abb.60).

Die Rurve 9 ist mit einem Diffusionskoeffizienten-verhdlt-
nis ¢ = 1 erstellt, Kurve 10 (Abb. 60) dagegen mit ¢ = 10.
Das bewirkt einen kleineren Diffusionsstrom in der b-Phase.
Dies zeigen die Profile 1 und 3 der Abb. 63. Die Wirkung auf
die Bewegung ist folgende: am Anfang bewegt sich die Phasen-
grenze schneller (grdBere Steigung der Kurven 9 und 10, Abb.
60, vgl. dazu Abb. 58). Als Folge daraus erreicht in der glei-
chen Zeit bei ¢ = 10 die Phasengrenze ein gréBeres § (Kurven
17 und 3, Abb. 63 gelten etwa fiir die gleiche Zeit). Eine Um-
kehrung der Bewegung erfolgt bei grdferem £ und l&ngerer Zeit.
Da die Bewegung nach links lberwiegend durch den Ji-Strom be-
wirkt wird, ist die dafir notwendige Zeit bei ¢ = TO entspre-
chendviel l&dnger (vgl. Kurven 9 und 10, Abb. 60). Einen unter-
schiedlichen EinfluB hat auch die Gr&Be ¢ in dem Fall, wo
Cpa < CM < C,p gilt (vgl. Kurve 8, Abb. 60). Bei wachsendem ¢
kann sogar die Phasengrenze ihren Endwert iiberschreiten. Sie
kehrt anschlieBend um und erreicht den Endwert asymptotisch
(s. Abb. 67, Kurve 1).

Bei der Sinterung von Fe-Mischungen, die bei mittleren Si-Kon-
zentrationen nach unendlich langer Sinterzeit (t - =) auf y-Fe bzw.
a—- + y-Fe flihren, wdchst zuerst diela—Phase um die Teilchen relativ
schnell, ihr Ricklauf,d.h. die Verringerung ihres Volumenanteiles,
jedoch beansprucht viel mehr Zeit wegen des viel kleineren Diffu-
sionskoeffizienten im y-Fe als im a-Fe (a-Fe bzw. y-Fe entspricht
der Bezeichnung a- bzw. b-Phase der allgemeinen. Betrachtungen, vgl.
FuBnote S. 68).

Aus dem oben beschriebenen Vorgang der Homogenisierung geht
hervor, daB die ganze Bewegung der Materie von den Anfangs- und

Sprungkonzentrationen und auch von den Diffusionsstrdmen Ja und
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und Jb abhdngt, die in endlichen R&umen eine sehr starke Ande-
rung wihrend des Prozesses erfahren. Diese Anderungen sind
nicht nur von den Anfangs- und Sprungkohzentrationen sowie

den Diffusionskoeffizienten und deren Verhdltnis abhédngig,
sondern auch von der jeweiligen Geometrie, d.h. ob eine Ebene-,
zZylinder- oder Kugelgeometrie vorliegt (Abb. 57). Die Erfassung
alle dieser Faktoren ist nur durch die numerische L&sung und mit

Hilfe des erstellten Rechenprozesses mdglich.

Allerdings ist bei jeder Geometrie und bei gleichbleibenden
anderen Faktoren die notwendige Zeit zum Erreichen eines Homoge-
nisierungszustandes umgekehrt proportional zu den Diffusions-

koeffizienten.

8.2.5. Optimale TeilchengrdBe der Mischungskomponenten

Eine Verkleinerung der Teilchengrdfe der Mischungskomponen-

ten bringt eine Abkilirzung der Diffusionswege und damit eine Ver-
kiirzung der Homogenisierungszeit mit sich. Flir die Radien der inne-

ren Kugel und der &duBeren Schale des kugelsymmetrischen Modells, das
flir die weiteren Betrachungen angewendet wird, gilt die Beziehung:

3 Céo _ cbo +4
R=r\\enw -¢ (29)

bo

Beil vorgegebenen Anfangskonzentrationen und mittlerer Kon-
zentration ist R direkt proportional zum - Bel kleingewdhltem
r wird R entsprechend klein. Das ist abgr nur bis zu einer ge-
wissen GréRBe mbglich. Grund dafir ist folgender: Die feinen
Teilchen lagern sich in den Partikelzwischenrdumen der Matrix
und im Falle einer sprazigen Form der Matrix-Teilchen ordnen
sie sich um diese herum an. Wird das Modell in der Weise benutzt,
daB die Mischungskomponenten die inneren Kugeln darstellen, so
werden sich aus Gleichung 29 bei sehr kleinem ro R-Werte ergeben,
die nicht den tatsédchlichen Diffusionswegen L (Abb. 64) ent-
sprechen. Aufgrund des vorgegebenen Massenverhdltnisses und
der Geometrie des Modells, werden bestimmte Volumina der Matrix-
teilchen zweifach als Homogenisierungsbereiche (Radien R) erfaft
(doppelt schraffierte Fl&chen der Abb. 64). Diese mehrfach er-
faBRten Volumina entsprechen dem Volumen der Matrix, das ilber-

haupt nicht in einer R-Kugel erfaBt ist. Eine solche Modelldar-

+t Gleichung 29 ergibt sich aus Gleichung 28 fiir Kugelgeometrie

(m = 2).
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Abb. 64. Modellhafte Darstellung der Homogenisierung

von Pulverteilchen.

stellung ist jedoch nicht zul&dssig. Bei sehr feinen Teilchen
muB das Modell somit in umgekehrter Weise benutzt werden, d4d.h.
die Matrix-Partikel bilden die innere Kugel der Abb. 57c.
Ideal wird die Form, fir ro —> 0. Dabei ergibt sich die kiir-
zeste Homogenisierungszeit.
Abb. 65 gibt die Homogenisierungszeit in Abhdngigkeit vom Radius
r der Mischungskomponente im Quadrat. Die Abbildung zeigt Werte,
berechnet durch Verwendung des Rechenprogramms flir Kugelgeometrie

fir den folgenden Fall:

Diffusionskoeffizienten in oa- bzw. y-Fe:

D = 6,5'10_8 cmz's_T, D = 2,1-10_9 cmz-s_1.
o Y

Anfangs- und Sprungkonzentrationen:

= _ - = = = =0 .
Caocao 0,503, 0,0, C Cay 0,033, C a CY@ , 011

Cp3Cyo ab b

Mittlere Konzentration:
CM = 0,04.

Homogenisierungsgrad: Konzentrationsgradient zwischen den Stel-
len X = 0, x =R 1 % von CM.

Die Ergebnisse dieser Darstellung zeigt die Kurve ABC.
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Bei r —» O bilden die Matrix-Teilchen die innere Kugel des

o
1 LI = = :C =
Modells der Abb. 57c. Dann gilt r r Fe C.o CYO 0,0, C

bo a0
O,503,Cab=CYu=O,011,Cba=CuY=O,O33 und als r pe Wurde der ge-
messene mittlere Radius des verwendeten Fe-Pulvers genommen mit
T ope = 35 uym. Die resultierende Zeit ist in der Abb. 65 mit
T ._ bezeichnet.
min

Im Bereich BC der Kurve der Abb. 65 steigt die Homogeni-

sierungszeit mit steigendem r . Bei r = r betrdgt die
o o} o,opt

. Bi . ; <
Zeit den Wert Tmin Eine Verkleinerung des Radius ro ro,opt

bringt zwar rechnerisch eine kilirzere Zeit, sie hat aber keine

physikalische Bedeutung, so daf mit rO < ro & der Homogeni-
op
sierungsprozefl in praxi nicht verklirzt wird. Deshalb sollen

bei der Berechnung der Homogenisierungszeit bei einem Teilchen-

Radius des Mischungskomponenten mit r, > r, ont diese Teilchen
P
14
< ro,Opt sollen
die Matrix-Teilchen die innere Kugel bilden mit ro' =

die innere Kugel des Modells bilden, bei r
r pe

Unter der Annahme, daf die Mischungskomponente und die Matrix
aus kugelfdrmigen Teilchen mit gleichen Radien bestehen, wird dieser

optimale Radius r
die Formel

, unter Berlicksichtigung der Geometrie, durch
0,opt

r .
_ o,matrix (30)

gegeben.

Allerdings setzen diese Betrachtungen weiterhin voraus, daB ein
vollstdndiger Kontakt zwischen den Partikeln herrscht und keine Po-
rositdt vorhanden ist. Auch im Fall r > ¢ wird vorausgesetzt, daB die Matrixk—

O o,o0pt
Teilchen die Partikel der Mischungskomponenten umgeben. Im Falle der Fe-

Pulvermetallurgie kann ohne Beflirchtung angenommen werden, daB

das relativ weiche Fe beim PreBvorgang deformiert wird und den

Raum um das Teilchen einnimmt. Damit hat die Beziehung (30) ihre
Gliltigkeit. Benutzt man dagegen harte Materialien wie Hartstoffe
nder keramische Stoffe, bei denen eine Deformation nur begrenzt
mdglich ist, dann dienen sehr feine Partikel der Mischungskom-
ponenten mit r_ —> O zu guter Kontaktqualit&t und zum Ausfillen der
Hohlrdume. Dadurch bilden beim Homogenisierungsmodell die Teil-

chen der Mischungskomponenten die duBere Schale,und die resul-
tierende Zeit ist ebenfalls minimal. In diesem Fall kann es kein

rO,opt gemdB Gleichung (30) geben.
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Im Falle duktiler Matrix-Materialien hat also die Formel
B0) Gliltigkeit und eine Verkleinerung der Partikelgrdfe der
Mischungskomponenten bringt keine Verklirzung der Homogenisie-
rungszeit. Dagegen wird beil einer solchen Verkleinerung der
Partikel. die Sauerstoffaufnahme erhdht. Deswegen miissen bei
der Pulverisierung besondere Mafnahmen ergriffen werden. Wegen
der unvermeidlichen Sauerstoffaufnahme und der damit verbun-
denen Bildung von Oxidfilmen, wird die Kontakt-Qualit&t sogar

welter verschlechtert.

Eine Verkleinerung von rO N und damit der Homogenisierungs-
o
zeit wird nur durch die Verkfef%erung der GrbBe der Fe-Partikel

(x . ) erzielt.
O,matrix

8.2.6. Homogenisierungszeit der verwendeten Mischungen

Wie im Kap. 8.2.4., und 8.2.5. beschrieben, kann der Homo-
genisierungsprozeBl mit einer bestimmten Zeit nicht angegeben
werden. Eine vollstdndige Homogenisierung braucht eine sehr
lange Zeit und beil vorgegebenem Homogenisierungsgrad ist die
Zelt sehr unterschiedlich, wenn als Endzustand ein ¢g-Fe, y-Fe

oder ein g- und y-Fe stabilisiert wird.

Im folgenden werden die Homogenisierungszeiten der verwendeten
Mischungen unter Anwendung der Kugelgeometrie des Rechenprogramms

gerechnet. Tabelle 1 sind folgende mittlere Radien zu entnehmen:

Fe(GC) = 35 uym, Fe(WP) 39 ym, MoSi, = 7,5 um,

2
Mn812 = 14,0 um, NiSi2 = 5,8 um,

Tabellen 11 und 12 geben Rechenbeispiele flir die angewandten

Mischungen mit den gemessenen Diffusionskoeffizienten der Ta-
belle 9 an. Der Radius r wurde so gewdhlt, daB bei r > r -

o © O,opt

der gemessene Wert des Radius genommen wurde und bei r, < ry opt
14

r, opt nach der Gleichung (30) ermittelt wurde. Der genommene
r

Radius ist in den Tabellen angegeben.

In der Tabelle 11 werden die Homogenisierungszeiten fiir die
Mischungen mit einer mittleren Konzentration von 4 Gew % Si
angegeben, bei denen die a-Fe-Phase stabilisiert wird. Dabei
wurde als Homogenisierungsgrad eine noch vorhandene maximale
Konzentrationsabweichung von 1 & des CM-Wertes vorgegeben. Der
Faktor"TV"zeigt das Verhidltnis der Zeit, bis zu der Zweiphasig-

keit vorliegt, zur Gesamtzeit T.




Temper. T vV o~Fe y-Fe r, [um ] 2Doz__1 ZDY_1
[K] [s] % [cm“-s '] [cm®.s ']
-9 =10
1373 695 18,7 + - 17,3 6,6-10 1,710
Fe + -8 -10
. 1473 135 20,0 + - " 3,4-10 6,110
M0512 -7 -7
1573 21 19,4 + - " 2,2:10 1,9-10
" 33 18,9 + - " 1,4-10"7 2,9.1079
-9 -11
1373 508 43,6 + - 15,5 9,5:10 3,2-10
Fe + -8 -10
. n 431 54,7 + - " 1,210 2,5-10
MnS:L2 : -8 -9
1473 75 41,1 + - n 6,510 2,1-10
1573 24 | 23,3 + - n 1,9-10"7 3,2:107°
-9, -11
Fe + 1373 (2209) 27,7 + - 15,7 (2,1-107) (4,2-10"
NiSi, 1473 175 33,5 - n 2,7-1078 5,4-10"19
15732 38 20,0 - " 1,2.10~7 2,5-1072

Tabelle 11.

Homogenisierungszeit T bei CM = 4 Gew, %

(Homogenitdtsabweichung) von 1 % von CM

Si,

kei einem

({berechnet) .

Konzentrationsgradient

Ll -



m .
Temper. T ™V DXV Gu-Fe y-Fe r [um] 2Du_1 2DY-1
(K] [s] (%] (%] [em®-s '] [em“-s ']
1373 697 27,7 - + - 14,6 6,610 1,7-10"10
Fe + - -
© 1473 135 29,8 - + - " 3,4-10"8 6,1-1010
M0812 -7 -7
1573 21 32,4 - + - " 2,2-10 1,9-10
" 33 27,2 - + - " 1,4-1077 2,9-10"2
‘ .9 =11
Fe + 1373 222 - 7,34 + + 14,0 9,510 3,2-10
MnSi, 1473 212 - 2,65 + + " 6,5-10'8 2,1-10'9
1573 29 41,3 - + - " 1,9-10"7 3,2-107°
-9 -11
Fe + 1373 (2363) 49,8 - + - 13,3 (2,1-10"7) (4,2-10 ' ")
NiSi, 1473 258 - 6,7 + + " 2,7-1078 5,4-1071°
1573 38 29,7 - + - " 1,2-10"7 2,5-1072

- Cll

Tabelle 12. Homogenisierungszeit T bei CM = 2,5 Gew, $ Si, bei einem Konzentrationsgradient

(Homogenitdtsabweichung) von 1 % von CM (berechnet).
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Wegen der gemeinsamen Diffusion von Si und entspr echendem
Metall konnen diese Zeiten auch fiir den gleichen Homogenisie-

rungsgrad des Metalls angenommen werden.

Tabelle 12 gibt entsprechende Werte fir Mischungen mit
einer mittleren Si~Konzentration von CM = 2,5 %. Flr MnSi2
bei 1373 und 1473 K und fir NiSiZ/ 1473 K, bei denen ein a- +
vy-Fe-Gebiet erhalten bleibt, ist die Zeit T bei bestimmten
DXV-Werten angegeben. Die Gr&Be"DXV'"gibt die Abweichung der
Sprungstelle von ihrer Endstelle in der Zeit t = ® in Prozen-

ten des Radius R an.

Abb. 67 zeigt den Homogenisilerungsvorgang bei MnSi2 bei
1473 K mit einem CM = 2 Gew % an Si. In relativ kurzer Zeit
iberschreitet die Phasengrenze den (sich nach ldngeren Zeiten
einstellenden) Endwert, lduft dann zurlick und ndhert sich
ihrem Endwert asymptotisch. Die Kurve 2 zeigt die Konzentra-
tion des Si an der Stelle X = R prozentual zu ihrem Endwert
bei der Zeit t = » , Sie erreicht auch asymptotisch ihren End-
wert. In der O-Phase haben wir wegen des groBen Diffusionsko-
effizienten schon nach 100 s einen Gradienten von 1 % von CM;die-

ser Gradient ist mit der Bezeichnung"CAV'"dargestellt (s.Anh.V). .

Entsprechende Werte fir 1,5 (MoSi,) + Fe und 1,5 (NiSiz) +

2
Fe sind in den Abb. 66 und 68 angegeben.

Aus diesen Werten geht hervor, daB das Wachstum der o-Phase
relativ schnell, dagegen dasjenige der y-Phase sehr langsam

erfolgt. Ursache daflir ist der kleine Diffusionsstrom

JY = - DY . %g auf Grund des kleinen DY -Wertes und des klei-
nen Konzentrationsgefdlles ke in der yY-Phase wegen des kleinen

oxX
Wertes von C
Yo
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8.2.7. Bemerkungen zu den Homogenisierungsprozessen

Die beschriebenen analytischen Betrachtungen der Homogeni-
sierungsprozesse setzen voraus, daB die Diffusion den zeitbe-
stimmenden ProzeB darstellt. Ist der KOrper A der Abb. 45 oder
56 eine Verbindung, dann muf die Reaktion der Zersetzung schnel-
ler als die Diffusion sein, d.h. die Zahl der freiwerdenden
Atome soll grdBer sein als diejenigen, die durch Diffusion weg-
transportiert werden. Wenn ein solcher Vorgang gécht statt-
findet, dann ist der Diffusionsstrom Ja = = Da —;i zwangsweise
kleiner als der Wert, den Ja annehmen k&nnte und wird durch
die Zersetzungsgeschwindigkeit bestimmt. Da aber die Beweglich-
keit in der a-Phase gleich bleibt (D, groB), muB %g klein
sein und das bedeutet, daB die Phasengrenzfl&dchenverschiebung,
wenn eine solche erzeugt wird, in einem kleineren Konzentra-
tionsgefédlle stattfindet. Auf Grund des guten Aufldsungsvermod-
gens der experimentellen Methoden kann diese Zone mit konstan-
ter Konzentration erfaBt werden. Diese Konzentration ist Cap *
Durchagieses kleine Geféll;ckénnen die Diffusionsstrome J, =

a 3% |r-o gleich werden und damit er-

Db 3x|r+o
folgt keine Phasengrenzenverschiebung. Die Relation der zwei
Diffgzionsstréme Jg und J, hédngt in diesem Fall nicht nur vom
d = 5; und den Anfangs- und Sprungkonzentrationen, sondern auch
von der Reaktionsgeschwindigkeit ab. Bei Jy > Jg kann £ = O
bleiben und die aus der Zersetzung freiwerdenden Atome flieBen

praktisch direkt in b-Phase (bzw. y-Fe).

Die gleiche Erscheinung tritt auf, wenn an der Stelle x = o
(Abb. 45) kein guter Kontakt zwischen Kbrper A und B existiert.
Wegen den geringen Berihrungsfldchen wird der Massenstrom
stark reduziert und wirkt in der gleichen Weise wie bei einer

kleinen Zersetzungsgeschwindigkeit.

Abb. 69 zeigt die Konzentrationgprofile aus einer Diffusions-

probe mit NiSi, (s. Kap. 8.1.3.), bei der eine schlechte Kontakt-

2
qualitdt existiert. An Stellen, wo der Kontakt schlecht ist, wird

in der 0~Phase ein fast konstantes Konzentrationsprofil der

Elemente mit dem Wert C registriert (Abb. 69I). An anderen

oy
Stellen der gleichen Probe dagegen, wo ein besserer Kontakt
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vorhanden ist, wird ein relativ groBRes Konzentrationsgefdlle
aufgebaut und dadurch auch eine l&ngere o-Fe-Phase gebildet
(Abb. 69I). '

Bei der Feststellung eines solchen Konzentrationsprofils
besteht also die MOglichkeit, daB diese fast konstante Konzen-
tration von einer schlechten Kontaktgualitdt oder einer klei-

nen Zersetzungsgeschwindigkeit herriihrt (vgl. 1, S. 98).

Es wird nochmals darauf hingewiesen, daB bei diesen Betrach-
tungen konzentrationsunabhdngige Diffusionskoeffizienten und
konstante Sprungkonzentrationen (L&slichkeitsgrenzen der a-
und b-Phase) angenommen wurden. Uber die Konzentrationsabhidn-
gigkeit der Diffusionskoeffizienten von Si siehe [46,47]. Weiter-
hin muf in der Praxis mit ldngeren Homogenisierungszeiten wegen des
nicht vollstdndigen Kontaktes der KOrper A und B auf Grund der

vorhandenen Oxide gerechnet werden.

Eine Weiterentwicklung der analytischen und kinetischen
Betrachtung der Homogenisierungsprozesse k&nnte dadurch er-
reicht werden, indem in den RechenprozeB konzentrationsabhdn-
gige Diffusionskoeffizienten,variable konzentrationsabhdngige
Sprungkonzentrationen sowie die Zersetzungskinetik der verwen-

deten oder sich bildenden Phasen aufgenommen wiirden.
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9., Diskussion

Das Kontaktwachstum bei der Sinterung eines Materials wird
unter anderem durch den Selbstdiffusionskoeffizienten bestimmt
[61 bis 64], die Homogenisierungsprozesse dagegen von den che-
mischen Diffusionskoeffizienten der diffundierenden Stoffe.
Sowohl die Selbstdiffusion als auch die chemische Diffusion
sind im g-Fe gr6Ber als im y-Fe (s. Tab. 10). Das hat zur Folge,
daB bei der Homogenisierung von Mischungen, die beil den tech-
nischen Sintertemperaturen das y-Fe zum g-Fe umwandeln, nicht
nur ein deutlicher Gewinn bei der Homogenisierungszeit erfolgt,

sondern auch eine beschleunigte Sinterung.

Unter diesem Aspekt soll das Sinterverhalten der verwende-
ten Mischungen etwas n&her betrachtet werden. Aus Tab. 11 geht
hervor, daB alle Mischungen mit 4 Gew. ¥ Si vollst&dndig die
a-Phase stabilisieren. Die notwendigen Homogenisierungszeiten
sind kurz und wegen des hohen Selbstdiffusionskoeffizienten im
o~Fe zeigen diese Mischungen bei allen Temperaturen (1373, 1473,
1573 K) eine groBe Sintergeschwindigkeit und damit groBe Schwin-
dungswerte. Die Kurven mit 4 Gew, % Si haben fast den gleichen
Verlauf, solange keine Homogenisierungsschwellung auftritt (s.
Abb. 6). Allerdings ist der Verlauf unterschiedlich bei kleine-
ren Konzentrationen. M0812 stabilisiert wegen des in gleicher
Richtung wirkenden Mo schon bei kleineren Konzentrationen die
o-Phase. Dies ist den Homogenisierungszeiten der Tabellen 11, 12
und Abb. 66 zu entnehmen. Die Folge davon ist, daB selbst kleine
Konzentrationen des Zusatzes eine weitgehende Sinterung hervor-
rufen (Abb. 6). MnSi2 und NiSi2
67, 68 und Tabelle 12 hervorgeht, noch bei 1473 K ein Zwei-Phasen-

stabilisieren, wie es aus Abb.

Gebiet. Sie bendtigen zur Homogenisierung eine ldngere Zeit. Aus
diesen Griinden gibt es bis 1473 K noch keine grofie Schwindung
(Abb. 6). Bei 1573 K haben wir nur ¢-Phase (s. Tab. 12), eine

kurze Homogenisierungszeit und dadurch eine groBe Schwindung.

Die Verh&ltnisse verschieben sich beim Auftreten der Homo-
genisierungsschwellung. Die entstandene biffusionsporositét
zerstdrt die vorhandenen Kontakte und es tritt eine sogar
anisotrope Volumenvergr&fierung auf. Ursache dieser Anisotropie

ist die unterschiedliche, durch den PreBvorgang gegebene
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Kontakt-Qualitdt. Daraus resultiert eine unterschiedliche

Schwindung parallel und senkrecht zur PreBrichtung.

Der groBe Unterschied in der auftretenden Schwellung zwi-
schen reduzierender und nicht reduzierender Atmosphdre hat seine
Ursache in der Beschaffenheit einer oxidfreien, die Diffusion
nicht stérenden Kontaktfldche nach Reduktion der Oxidfilme.

Der Oz—Gehalt des Fe-Pulvers und die Sinteratmosphdre kdnnten
prinzipiell zur Kontrolle der Homogenisierungsschwellung, d.h.
der MaBhaltigkeit des SinterkOrpers herangezogen werden. Aller-
dings besteht die Gefahr, daB der O2

des stabilen 8102 gebunden wird. Somit muS die Reduktion der Fe-

durch das Si unter Bildung

Oxide bei tieferen Temperaturen erfolgen, bei der noch keine

Reaktion mit dem Si des Silizids m&glich ist.

Betrachtet man die Werte der Schwellung von Fe(GC) mit feinem
5 (Abb. 11, 12), dann ist festzustellen, daRB die

TeilchengrdBe und GréBenverteilung der Mischungskomponenten einen

und grobem NiSi

groflen EinfluB auf die Homogenisierungsschwellung haben. Sehr
feines Pulver wird ilberall zwischen dem sprazigen Fe(GC) Platz
finden. Die in diesem Fall entstehende Diffusionsporositidt zer-
stort sehr viele Kontakte. GrOberes Pulver als Mischungszusatz
hat diesen EinfluB nicht. Durch eine entsprechende Fraktionierung
der Mischungskomponente und Auswahl der Partikelform des Fe-
Pulvers wird eine gesteuerte Plazierung der Teilchen ermdglicht
und dadurch eine Steuerung der Mafhaltigkeit. Diese MaBnahme hat

keinen EinfluB auf die Homogenisierungsdauer, solange die Teil-

chen der Fraktion einen Radius nicht gr&Ber als Ll opt haben.
Die Gr6Be dieses - in dieser Hinsicht - optimalen Radius liegt
z.B. fi 1.,) bei = = d.h.
z.B., fir 2,5 (Mn812) bei ro,Opt 14 um (do ont 28 um) ,

das Pulver der Mischungskomponente mufR nich% besonders feintei-
lig sein. Dieser rO,opt_Wert gilt jedoch nur bei Benutzung des
verwendeten Eisenpulvers mit einer Teilchengr&fe von ca.d=75 um.
Beil Eisenpulvern mit anderen Teilchengr&fien gelten auch andere

r -wWerte flr die Mischungskomponente.

o,0pt
Uber eine solche Optimierung der Teilchengr&Bfe und GroBen-

verteilung der Mischungskomponente hinaus soll'eine Feinmahlung

vermieden werden. Das gilt flir eine Zumischung der duktilen

Pulver, . die im PreBling die Matrix bilden werden und bei denen
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infolge hinreichender plastischer Verformung eine gute Kontakt-
qualitdt garantiert wird.Dies ist flir Fe bei den meistverwende-
ten PrefBdrucken der Fall. Eine solche Feinmahlung bringt nicht
nur technologische Nachteile mit sich (MaBnahmen gegen Sauer-
stoffaufnahme, Energiebedarf), sondern auch Nachteile 1in sinter-
kinetischer Hinsicht. Diese bestehen in einem Anteil unvermeid-~
licher Sauerstoffaufnahme mit verschlechterter Kontaktqualitét,

verzdgerter Homogenisierung und Sinterung.

Auf Grund der gemessenen mechanischen Eigenschaften des
Sinterkdrpers und seines Sinterverhaltens ist die Uberschreitung
der Sinterzeit von 0,5 h bei 1573 K bei MoSi.- und MnSi_ -Zusatz

2 2

nicht notwendig. Filir NiSi, wird eine l&ngere Zeit benttigt wegen

2
der anfédnglich groBfen Homogenisierungsschwellung. Diese Zeit ist
unterschiedlich flir verschiedene Temperaturen und abhdngig von

dem stabilisierten Phasengebiet. Ein wichtiger Faktor dafiir sind

die Kenntnisse der Homogenisierungsprozesse,

Faktoren, welche die Homogenisierung beeinflussen, sind die
Anfangs- und Phasengrenzfldchenkonzentration, die mittlere Kon-
zentration, die Diffusionskoeffizienten in den zwei Phasen und
die geometrische Form des Diffusionssystems (Ebene-, Zylinder-,
Kugelgeometrie) . Mit kleiner werdendem Radius der Mischungskom-
ponente wird die Homogenisierungsdauer kiirzer, bis zu einem
optimalen Radius, dessen Unterschreitung den ProzeB zeitlich
nicht weiter verkilirzt. Eine weitere Verklirzung kann nur durch
Verfeinerung der Matrixteilchen, welche direkt proportional zur
ro,opt sind, ermdglicht werden. Die Phasengrenzfldchenverschie-
bung, d.h. das Wachstum der einer Phase zu Lasten der anderen,
wird schlieBlich von der Relation der zweil Diffusionsstr&me in
den beiden Phasen bestimmt.

Eine Stabilisierung des og-Fe bei der Sintertemperatur ergibt
eine deutliche Verkilirzung der Homogenisierungs- und Sinterpro-

zesse gegeniber einer Sinterung im y-Fe.
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10. Zusammenfassung

In der vorliegenden Arbeit wurden die Herstellung und Eigen-
schaften von Sintereisenlegierungen mit Zus&dtzen der Silizide
MoSiz, MnSiz,

der Marke G. Cohen mit einer sprazigen Partikel-Form und wasser-

NiSi2 untersucht. Es wurde Elektrolyteisenpulver

verdlistes Fe-Pulver der Fa. Demag-Meer, Typ WP-150 mit einer
kugeligen Teilchen-Form verwendet.

Das Sinterverhalten wurde unter Laborbedingungen und praxis-
nahen Bedingungen untersucht. Dabei erfolgte die Sinterung unter

Laborbedingungen in H Vakuum und anderen neutralen Atmosphdren

2l
wie Ar und N, und bei den praxisnahen Versuchen in gespaltenem

2
Ammoniak.

Der Unterschied im Sinterverhalten zwischen den Fe-Pulvern
einerseits und den Sinteratmosphdren andererseits ist nicht sehr
groB, solange keine Homogenisierungsschwellung auftritt. Beim
Auftreten der Homogenisierungsschwellung gibt es jedoch deut-
liche Unterschiede bezliglich der Parameter, die diese Schwel-
lung beeinflussen. Die Entstehung der Homogenisierungsschwel-
lung beruht auf der ZerstdSrung von Kontakten im sinternden Fe-
Pulver auf Grund der lokal auftretenden Diffusionsporositédt,
die eine Volumenvergr&ferung verursacht. Faktoren, die diese
Schwellung beeinflussen, sind die Fe-Teilchen-Geometrie, die
TeilchengrdBe und die GroBenverteilung der Mischungskomponenten,
der Sauerstoffgehalt des Fe-Pulvers und die Sinteratmosphédre,

insoweit sie reduzierend auf die Fe-Oxide wirkt.

Die Aufldsung der Silizide beginnt bei relativ tiefen
Temperaturen und die Diffusion der Legierungskomponenten er-
folgt unter Umwandlung des y-Fe zu g-Fe. Diese Umwandlung gibt
dem diffundierenden Metall des Silizids (Mn, Ni) auch eine
groBe Beweglichkeit, die sich wenig von der des Si unterschei-
det.

Ni812 und MnSi2 bilden Mischkristalle. Bei MoSi2 ab 3 Gew. %
Si gibt es die A1—Ausscheidungen hexagonaler Struktur. IThr Aus-
scheiden kann durch Abschrecken aus hoher Temperatur verhindert

werden.,
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Die mechanischen Eigenschaften, d.h. die Zugfestigkeit und
Bruchdehnung wurden an Normstdben ermittelt, die mittels ein-
facher Sintertechnik hergestellt wurden. Maximale Zugfestigkeits-

werte sind die folgenden:

MoSi,-Zusatz = 470 MN -2, Mnsi, = 520 MN-m 2, NiSi, = 470 MN 2.
MnSiz—Zusatz zelgt die gr&BRten Werte bei relativ kleinen Sinter-
dichten.

Flir die Messung der Diffusionskoeffizienten der Legierungs-
partner wurde das Modell der zwei unendlichen Halbrdume fir
Ebenegeometrie verwendet. Dafiir wurden einerseits die Phasen-
grenzfldchenverschiebung metallographisch gemessen und anderer-
seits das Konzentrationsprofil durch Mikrosonde bestimmt. Ana-
lytische Gleichungen und numerische Ldsungen wurden zur Auswer-

tung benutzt.

Fir die kinetische Betrachtung der Homogenisierungspro-
zesse wurden die Fick'schen Gesetze fir den Fall einer Phasen-
umwandlung diskretisiert und mit Hilfe eines Rechenprogramms
der Homogenisierungsvorgang numerisch erfaft. Faktoren, die den
ProzeB beeinflussen, sind die Anfangskonzentrationen, die Sprung-
konzentrationen (LOslichkeitsgrenzen in den beiden Phasen) , die
mittlere Konzentration nach vollstdndiger Homogenisierung, die
Diffusionskoeffizienten in den beiden Phasen, die TeilchengréBe
und schlieflich die geometrische Form der in Homogenisierung be-

findlichen Teilchen (z.B. Plidttchen-, Faser- oder Kugelform).

Die in der Pulvermetallurgie des Fe meist verwendeten Mi-
schungen k&nnen mit.einem kugelgeometrischen Modell erfaBt wer-
den. Bedingt durch die Teilchenanordnung und die dadurch vorge-
gebenen Diffusionswege ergibt sich eine optimale Teilchengrd&Be
der Mischungskomponenten, bei der die Homogenisierungszeit
ihren minimalen Wert erreicht. Weitere Verfeinerung der Parti-
kel der Mischungskomponente bringt keine Vorteile, sondern es
werden im Gegentell durch einen erhShten eingebrachten Sauerstoff-

anteil die Homogenisierung und Sinterung negativ beeinfluBt.

Neben der Sinterf&rderung bfingt eine Sinterung in der a-

Phase eine deutliche Verkiirzung des Homogenisierungsprozesses.
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12. ANHANG I

Zusammenfassung der Laboruntersuchungen

Die Tabellen I-1 bis I-4 geben zusammenfassend die Er-
gebnisse zum Sinterverhalten bei den Laborversuchen jeweils

mit dem mittleren Fehler wieder.

Zu der Langendnderung %l + 100 ist auch in einigen Fdl-
o}
len die H&hendnderung %E + 100 hinzugefligt.

O



1273 K (1000 °c)

H Vakuum
G. Cohen WP-150 G. Cohen WP-150
2 h 5h 2 h S h 2 h 5 h 2 h 5h
Fe 0,09+0,06 | -0,10:t0,01 | -0,15+0,01 { -0,13+0,02 | -0,07+0,02 | -0,03+0,05 | -0,14+0,01 | -0,14+0,01
1,5 (NbSiz) -0,17+0,01 | -0,24*0,01 | -0,10+0,01 { -0,15%0,01 | -0,28%0,02 | -0,49%+0,01 | -0,24%0,02 | -0,2210,01
2,5 (MoSiZ) %-100 -0,22+0,01 | -0,39+0,01 | -0,10+0,01 | -0,19+0,03 | -0,39+0,01 | -0,66*0,01 | -0,22+0,01 | -0,30+0,01
-0,42+0,01 -0,84+0,02 | -0,22+0,07 | ~0,54%0,04 -0,46+0,04 | -0,80+0,01 | -0,24+0,02 | -0,39+0,01
4 (MoSiz) %-100 -1,07+0,02 | -1,58%0,Q3 | -0,33+0,21 | -0,88+0,08 | -0,31+0,02 | -0,84+0,05 | -0,29+0,03 | -0,58+0,05
1,5 (MnSiZ) -0,08+0,01 -0,07+0,01 | -0,01%0,01 | =0,07+0,01 0,02+0,01 0,03+0,01 | -0,03+0,01 | -0,01+0,01
2,5 (MnSiz) %-100 -0,07%0,01 -0,04+0,01 | -0,06+0,01 | -0,07+0,01 0,07+0,03 0,08+0,02 0,04+0,01 0,06%0,01
-0,08+0,02 -0,13+0,02 0,51+0,05 0,39%+0,03 0,03#+0,04 | -0,26%0,02 0,17+0,01 0,230,001
4 (MnSiZ) %»100 0,31+#0,11 | -0,08%0,06 | 2,370,141} 1,95+0,13 0,20+0,15 | -0,62+0,40 | 0,72+0,04 | 0,71+0,08
1,5 (NiSiz) -0,110,01 -0,11+0,03 | -0,04+0,06 | 0,05*0,04 0,05+0,02 | 0,04+0,01 | -0,13%+0,02 | -0, 150,01
2,5 (NiSiz) %-100 -0,25+0,02 -0,33%+0,04 0,58+0, 21 0,46+0,26 -0,02+0,03 | -0,18+0,04 | -0,22+0,10 | -0,25%0,07
0,67+0,47 0,31+0,77 | 2,33%1,90| 2,68+1,74 | -0,07+0,15 | -0,57+0,17 | -0,05+0,12 | -0,42+0,17
4 (NiSiz) -%-100 11,62+0,53 6,91+0,06 | 9,55+0,88 | 7,58%0,12 3,12+0,09 | 1,96%0,29 | 1,21%0,11 | 0,63%0,09
%- 100 0,14+0,03 0,00+0,05 | 3,48+0,28 | 3,50%0,24 0,36+0,09 | 0,37+0,09 | 1,17+0,06 | 0,95%0,10
4 (NiSi,—qg)

? %‘ 100 5,98+0,62 5,92+0,84 | 11,58%+1,25 | 12,25*0,59 4,58+0,44 | 4,95%0,46 | 5,13%0,18 | 4,90+0,11

Tabelle I-1. Dimensionsd@nderungen beim Sintern unter Laborbedingungen.

LEL -



1373 K (1100 °0)

H Vakuum
G. Cohen WP-150 G. Cohen WP-150
2 h 5h 2 h 5h 2h 5h 2 h 5h
Fe -0,10%0,01 | -0,20*0,05 | -0,12+0,03 | -0,18+0,02 } 0,05+0,06 | —-0,08+0,01 | -0,16+0,01 | —-0,21+0,01
1,5 (MoSiZ) -0,31+0,03 | -0,76+0,03 | -0,31%0,02 | -0,50%0,02 | -0,83+0,03 | -1,31+0,04 | -0,43+0,04 | -0,72%0,06
2,5 (MoSiz) —%400 -0,95£0,04 | -1,47+0,02 | -0,66%0,06 | -1,12+0,07 { -1,30+0,06 | -1,83+0,04 | -0,91+0,07 | -1,28%0,04
-1,52+0,03 | -2,10+0,05 | -1,23+0,05 | -1,93+0,11 | -1,7640,06 | —2,35+0,07 { -1,44+0,04 | -1,9820,04
4 (MoSiz) %-100 -2,76+0,09 | -3,30+0,10 | -1,80+0,09 | -2,42+0,09 | -2,64+0,08 | -3,23+0,12 | -1,93+0,05 | -2,37+0,08
1,5 (MnSiz) -0,02+0,01 | -0,02+0,01 | -0,09+0,01 | -0,10+0,01 | 0,06+0,02 | 0,04t0,01 | -0,13+0,01 | -0,1720,01
2,5 (MnSiz) %-100 0,01+0,01 | -0,01+0,01 | -0,010,01 | -0,02+0,02 | -0,01+0,03 | -0,18+0,03 | -0,10+0,02 | -0,18+0,01
-0,95+0,07 | -1,28+0,06 | 0,30+0,04 | -0,13+0,04 | -1,10+0,05 | -1,76+0,08 | -0,86+0,08 | —-1,09+0,09
4 (MnSiZ) %400 -1,36+0,07 | ~1,76+0,08 | 2,040,101 1,05+0,17 | -1,39+0,24 | -2,17+0,04 | -0,90£0,10 | -1,26+0,04
1,5 (NiSi2) -0,21+0,02 | -0,28+0,01 | -0,29+0,01 | -0,42+0,01 | -0,06%0,01 | -0O,13+0,02 | -0,35+0,02 | -0,42+0,02
2,5 (NiSiZ) %-100 -0,33+0,04 | -0,59+0,10 } 0,050, 21 0,04+0,15 | -0,31+0,04 | -0,37+0,01 | -0,41+0,02 | -0,47+0,04
-0,90+0,55 | -1,09+0,34 | 0,04*0,92 | -0,16+0,83 | -1,43+0,17 | -1,40+0,01 | -1,21+0,03 | -1,3920,03
4 (NiSi2) ﬁgqoo 10,87+0,30 | 9,33+0,25| 6,46+0,07 | 6,16+0,09 | 1,47+1,09 | -0,25+0,09 | -1,22+0,01 { =1,3520,06
1%-100 -0,59+0,02 | -0,98+0,05 | 2,82+0,03 | 2,14+0,11 | -0,18+0,03 | -0,49+0,01 | 0,36+0,04 | 0,10+0,08
4 (NiSiZ—g) rh

56'100 1,58+0,13 | 0,84+0,29 | 10,53+0,38 | 8,94+0,28 | 3,45t0,09 | 2,87+0,04 | 3,15+0,16 | 2,65*0,22

Tabelle I-2. Dimensionsé&nderungen beim Sintern unter Laborbedingungen.
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1473 R (1200 °0)

H2 Vakuum
G. Cohen WP-150 G. Cohen WP-150
2 h 5h 2 h 5h "2 h 5h 2 h 5h
Fe -0,14+0,05 | -0,21+0,07 | -0,20+0,02 | -0,3130,06 | -0,05+0,06 | -0,24+0,02 | -0,24%0,08 | -0,32+0,08
1,5 (MoSiz) -1,93+0,08 | -2,44+0,03 | -1,39+0,06 | -2,14%0,03 | -1,63+0,04 | -2,19+0,02 | -1,42+0,09 | -1,73+0,12
2,5 (MoSiz) {%’100 -2,05+0,06 | -2,54+0,04 | -1,88+0,07 | -2,58%0,05 | -2,1240,04 | -2,58+0,02 | -2,06+0,02 | -2,69+0,05
-2,45+0,06 | -2,84+0,03 | -2,53+0,14 | -3,22+0,19 { -2,82+0,03 | -3,21+0,02 | -3,02+0,07 | —-3,59+0,05
4 (MoSiZ) %-100 -3,76x0,11 | -4,01+0,07 | -2,99+0,18 { -3,61+0,18 | -3,89+0,04 | -4,36+0,01 | -3,46+0,03 | -4,00+0, 11
1,5 (MnSiz) -0,06+0,01 | -0,16+0,01 | -0,08+0,01 | -0,23+0,02 | 0,02#0,01 | -0,06+0,01 | -0,22+0,01 | -0,38+0,03
2,5 (Mr1812) ﬁqoo -0,32+0,05 | -0,51+0,01 | -0,08+0,03 | -0,16+0,02 | -0,30+0,04 | -0,63%0,07 | -0,18+0,01 | -0,50+0,04
-2,76+0,08 | -3,30+0,06 | -1,63+0,13 | -2,58+0,15 | -2,56+0,03 | -3,31+0,03 | -2,18+0,05 | -3,24+0,05
4 (MnSiZ) %-100 -3,45+0,03 | -3,91+0,08 | -1,42+0,17 | -2,48+0,10 | -3,21+0,07 | -3,84+0,03 | -2,59+0,12 | -3,47+0,28
1,5 (NiSiZ) -0,34+0,02 | -0,43+0,01 | -0,45+0,01 | -0,59+0,01 | -0,19+0,01 | -0,24+0,02 | -0,51+0,02 | -0,60+0,03
+2,5 (NiSiz) %-100 -0,69+0,01 | -1,01+0,05 | -0,46+0,13 | -0,60+0,13 | -0,61+0,01 | -0,81+0,01 | -0,60+0,03 | -0,76+0,03
-2,73+0,19 | -3,82+0,40 | -2,62+0,39 | -3,71+0,89 | -2,77+0,04 | -3,1920,09 | -2,14+0,01 | -2,57+0,03
4 (NiSiz) %-100 3,66+0,13 | 1,94+0,23 | 3,08+0,09 | 1,11+0,15 | -2,80%0,13 | -3,34%0,05 | -2,50+0,03 | -2,88+0,03
%- 100 -1,89+0,04 | -2,41+0,07 { 0,49+0,10{ -0,37+0,09 | -0,98+0,04 | -1,41+0,08 | -0,42+0,03 | -0,65+0,04
4 (NiSiz—g) Ah

E-1OO -0,68+0,35 | -1,17+0,31 7,38+0,33| 6,39+0,10| 1,17:0,16 | 0,65+0,11 | 0,56+0,13 | 0,39+0,09

Tabelle I-3. Dimensions&dnderungen beim Sintern unter Laborbedingungen.
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1573 K (1300 °C)

H Vakuum
G. Cohen WP-150 G. Cohen WP-150
2 h 5h 2 h 5h 2h 5h 2h 5h
Fe -0,07+0,07 | -0,24+0,04 | -0,23*0,04 | -0,32%+0,08 | -0,08+0,05 | -0,18+0,08 | -0,26+0,08 | ~O0,32+0,09
1,5 (MoSiz) -2,35+0,06 | -2,80+0,07 | -2,30*0,04 | -2,97+0,09 | -2,37+0,04 | -2,81+0,04 | -2,42+0,06 | —=2,95+0,08
2,5 (NbSiZ) %-100 -2,67+0,10 | -3,08+0,07 | -2,80+0,01 | -3,28+0,02 | -2,67+0,02 | -3,00t0,02 | -2,91+0,07 | ~3,47+0,04
-2,74+0,08 | -3,18+0,10 | -3,44+0,07 | -3,54t0,09 | -3,23+0,04 | -3,36+0,03 | -3,43+0,10 | -3,57+0,02
4 (MoSiz) 1%I—I(;-‘IOO -3,99+0,15 | -4,65+0,05 | -3,93+0,12 | -4,05+0,09 | -4,37+0,06 | -4,44+0,07 | -3,87+0,08 | ~4,04+0,06
1,5 (MnSiz) -0,83+0,31 | -1,35+0,49 | -0,31+0,03 | -0,53%0,05 | -0,71+0,18 —1,1410,30 -0,88%0,08 | -1,27+0,20
2,5 (MnSiz) %'100 -2,77+0,05 | -2,96+0,05 | -1,84+0,25 | -2,24+0,08 | -2,69+0,08 | -3,25+0,04 | -2,86*0,10 | -3,14%0,10
-3,58+0,03 | -3,62%£0,03 | -3,30+0,07 | -3,29+0,02 | -3,55%0,05 | -3,74%0,03 | -3,58+0,09 | -3,63+0,06
4 (MnSiz) —IA%"IOO -4,32+0,07 | -4,3920,05 | -3,12+0,12 | -3,56+0,07 | —-4,31+0,09 | -4,54+0,13 | -3,56+0,08 | -3,77+0, 21
1,5 (NiSiz) -0,55+0,01 | -0,76+0,01 | -0,73+0,01 -1,06+0,04 | -0,37+0,02 —O,'56i0,03 -0,74+0,01 | =1,09+0,02
2,5 (NiSiz) %-100 -2,25+0,04 | -2,78+0,07 { -1,56%0,06 | ~2,18+0,04 | -1,7620,01 | -2,08+0,04 | -1,17+0,03 | -1,5310,04
-5,22+0,39 | -5,62+0,18 | -5,55+0,33 | -5,72+0,33 | -4,17+0,06 | —-4,37£0,02 | -3,99+0,01 | —4,200,08
4 (NiSiz) %-100 -2,40+0,05 | -3,00%0,12 | -2,34+0,34 | -2,55+0,32 | -5,05+0,06 | -5,45%0,12 | -4,2940,07 | ~4,55+0,17
%' 100 -3,23+0,04 | -3,61+0,01 | -1,30+0,15 | -2,36%0,26 | -2,47+0,05 | -3,03+0,07 | -1,95+0,05 | =2,76+0,04
4 (NiSi.,-q)

2 %’100 -2,90+0,11 | -3,33+0,10| 4,96%0,36 3,41+0,50 | -1,57+0,07 | -2,32+0,12 | -1,02+0,26 | -1,81+0,32

Tabelle I-4. Dimensionsinderungen beim Sintern unter Laborbedinguncen.

AN
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13. ANHANG II

Zusammenfassung der praxisnahen Versuche

Die Tabellen II-1 bis II-4 geben zusammenfassend die
Ergebnisse der unter praxisnahen Bedingungen gesinterten
Fe (WP-150) -Mischungen jeweils mit dem mittleren Fehler

wieder.



1373 K (1100 °C

1473 K (1200 °c)

PreR- 2 h 2 h
druck o Al/1,+100 op § o Al/1 =100 o §
-2 - -2 - ° )

[MNem “]|[g-cm [%] [MN-m *] (%] [g-cm (3] [MN°m ] [3]
Fe (WP) 500 7,03 -0,27+0,01 204+3 9,4+0,4 7,08 -0,48+0,01 239+2 14 ,4+0,6
2,5 (MoSi.) 500 6,97 -0,66%£0,12 299+5 5,9%0,4 7,26 -1,66+0,03 3707 | 4,1+0,4
! 2l 600 - - - - 7,33 -1,38%0,06 387+12 5,0%0,7
4 (MoSi.) 500 7,12 -1,54+0,02 3836 1,3%20,2 7,23 -2,14%x0,08 357+11 0,8+0,2
27 600 - - - - 7,35 -1,89+0,04 400x12/ 0,7+0,2
6 (MoSiz) 500 7,15 -2,31+0,03 293+9 0,3%+0,1 7,38 -2,41+x0,04 288+15 0,4+0,1
2,5 (MnSi.) 500 6,77 0,00x0,01 30010} 2,5+0,2 6,77 -0,14+x0,02 335+#13| 3,0%0,3
! 2’l 600 - - - - 6,91 -0,06%0,01 376x18 4,7+0,4
4 (MnSiz) 500 6,49 0,29+0,02 295+9 0,970,113} 6,82 -0,57+0,09 425+10 1,5%0,2
6 (MnSiz) 500 6,03 1,01%0,13 78%5 0,6x0,09 6,93 -2,44+0,14 1849 1 0,6£0,2
2,5 (NiSi.) 500 6,25 1,03+£0,03 42+2 0,8+0,12| 6,43 0,57+*0,06 69+3 | 1,2+0,2
o 21 600 - - - - 6,54 0,54+0,09 109+4 [ 1,1%0,1
4 (NiSiz) 500 5,63 1,91+0,15 53%3 0,8+0,1 5,91 1,7620,16 666 | 0,8%0,1
6 (NiSiz) 500 5,07 2,68t0,79 40%5 0,9%+0,2 6,70 -2,16%20,14 21317 0,3%0,1

Tabelle II-1.

gesinterten Fe (WP-150)-Mischungen.

Eigenschaften der unter praxisnahen Bedingungen in gespaltenem Ammoniak
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1573 K (1300 °¢)

PreB- 0,5 h 1 h
druck o Al/lo-1OO Op ) 0 Al/16-1OO Op §
.—.2 - —-2 - —
MN-m “J[g:cm [%] [MN*m “] [3] |[g-cm 3] [3] [MN-m 2] [3]
Fe (WP) 500 7,07 -0,49+0,01| 236x2 |16,0t0,6] 7,00 -0,54+0,01 | 2412 |15,8%0,5
2,5 (Mosi)| 299 7,28 | -1,99:0,02 415%7 | 4,6t0,7| 7,37 |-2,35t0,01 | 447t7 | 7,2%0,6

’ 2’| 600 - - - - - - - -

4 (Mosi)| 590 7,33 -2,47+0,04] 434+t8 | 0,3%0,2| 7,41 -2,78%0,01 | 462%9 0,5%0,1

2’| 600 - - - - - - - -

6 (MoSi,) | 500 7,30 -2,63+0,06| 264x10 | 0,3%0,1| 7,34 -2,55£0,05 | 22719 | 0,1%0,1
2,5 (Mnsi.)| 29 7,02 -0,82+0,07| 394%12 | 9,0%1,1| 7,15¢ |-1,36%0,12| 41212 | 9,7%1,5
2 2! 600 - - - - - - - -

4 (MnSi,)| 500 7,21 -2,37+0,05| 522+11 | 2,4%0,6| 7,29 -2,61+0,04 | 470%9 1,8%0,3

6 (MnSi,)| 500 7,20 -3,30%0,05 158+8 | 0,5%0,1| 7,26 -3,57+0,04 | 125%8 0,4%0,1
2.5 (nisi.)| 300 6,66 ~0,35%0,23| 132%30 | 1,2%0,2| 6,69 -0,52+0,24 | 158*23 | 1,6%0,2

’ 2’| 600 - - - - - - - -

4 (NiSi,)| 500 6,57 -1,08+0,30| 197+42 | 1,4:0,1| 6,74 -1,76%0,32 | 258*35 | 1,6%0,2

6 (NiSi,)| 500 6,74 -2,10%0,36] 185%*12 | 0,8%0,3| 6,93 -3,66%0,22 | 196229 | 0,6%0,2

Tabelle II-2.

gesinterten Fe (WP-150)-Mischungen.

Eigenschaften der unter praxisnahen Bedingungen in gespaltenem Ammoniak
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1573 K (1300 °C)
PreR- 2 h 5h
druck P Al/1,-100 op 8 P Al/14+100 °B
_2 —_ -— —_— -
Mm% |[geem 2] (2] [MN-m 2] [$] |[lg-em ] [3) MN-m~ 2] (2]
Fe (WP) 500 7,11 -0,64*0,01 2654 |(15,8+*0,8} 7,17 -0,85+0,01 2835 N7,9%1,0
2,5 (MoSi.) 500 7,40 -2,36x0,03 41114 | 7,5%1,8] 7,51 ~-2,88+0,03 433*10 | 2,2%0,3
! 2l 600 7,46 -2,0420,04 420x10 | 6,7%1,7 - - - -
4 (MoSi.) 500 7,44 -2,91+0,04 424+15 | 0,7+*0,1| 7,52 -3,18x0,02 467+12 } 0,6%0,1
2’1 600 7,47 -2,57x0,05 465+14 1 0,6%x0,1 - - - -
6 (MoSi,)| 500 7,41 -2,74+0,06 218+10 | 0,4+0,1] 7,44 -2,75+x0,12 252%17 | 0,4%0,1
2
2,5 (MnSi.) 500 7,20 -1,50%0,13 413+8 9,0+£1,0| 7,35 -2,32x0,08 442+10 [12,1+£2,8
= 2l 600 7.25 -1,16+0,15 420+13 |[10,1+1,2 - - ~ -

4 (MnSiz) 500 7,30. -2,69+0,04 | 4298 3,4%0,5 7,31 -2,72+%0,04 41715 | 4,0%0,9
.6 (MnSiz) 500 7,27 -3,60+x0,03 153%13 | 0,3x0,1| 7,27 -3,56x0,04 251+29 | 0,5%0,2
2,5 (NiSi.) 500 6,86 -0,95+%0,30 250%+34 | 4,0%x2,2| 7,06 -1,96+0,28 309+29 | 5,0+1,5

! 2’ 600 7,10 -1,38+%0,32 260+42 | 5,7x2,7 - ~ - -

4 (NiSiZ) 500 7,16 -3,26+%0,05 417+x12 | 3,2+0,7 7,34 -4,08+0,08 4739 4,2%1,3

6 (NiSiz) 500 7,07 -3,16+0,26 202+39 1 0,7x0,2| 7,24 -4,27+0,36 253+42 ] 0,7+0,2

Tabelle II-3. Eigenschaften der unter praxisnahen Bedingungen in gespaltenem Ammoniak

gesinterten Fe (WP-150)-Mischungen.
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1373 K (1100 °c) 1473 K (1200 °c)
PreB- 2 h 2 h
druck P Al/14-100 op S 0 Al/15+100 g S
Mm% |[geom ] (%] Nem 21| [3]  [[grem™3] [%] Nem™ 21| [%]
2,5 (MoSi,)| 500 - - - - 7,33 | —1,92£0,05 | 314%10 |4,0%0,64
4 (MoSi,)| 500 - - - - 7,45 -2,79t0,04 | 37811 |0,9%0,16
6 (MoSi,)| 500 ~ - - - 7,45 -3,36+0,04 | 303%17 {0,3%0,12
2,5 (MnSi,)| 500 - - - - 6,80 -0,08+0,02 | 254%9 |8,4%1,0
4 (MnSiz) 500 - - - - 7,06 -1,44%0,05 3306 0,7+0,06
6 (MnSi,)| 500 - - - - 7,18 -3,03%0,12 | 249+12 |0,3%0,07
2 s (Nisiy| 390 6,72 ~0,20:0,01| 1802 |1,620,19| 6,81 -0,53%0,03 | 239+4 |3,8%0,53
’ 2’| 600 - - - - 6,94 ~0,48+0,02 | 2457 |3,7+0,71
4 (Nisi,)| 500 6,61 -0,61%0,03| 267t4 [1,1+0,13| 6,91 -1,58+0,10 | 350+8 [1,1t0,15
6 (Wisi,)| 500 6,97 ~3,0120,02| 21429 |0,5:0,11| 7,30 -1,2740,09 | 267t20 |0,4%0,08

Tabelle II-4. Eigenschaften der unter praxisnahen Bedingungen in Vakuum gesinterten
Fe (WP-150) ~Mischungen.
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14, A NHANG IIT

Zusammenfassung-der Praxisversuche

Tabelle III-1 gibt die Ergebnisse der unter Pro-
duktionsofen-Bedingungen gesinterten Fe (WP-150)~Mi-

schungen Jjeweils mit dem mittleren Fehler.

Ofentyp: Elino-Hubbalkenofen
Temperatur: 1553 K
Atmosphédre: gespaltenes Ammoniak

Sinterzeit: ca. 50 min.
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o 81/1,-100 oy 8
[grem™>] [%] [MN ;2] [%]
Fe (WP-150) 7,19 -0,33£0,01 2183 15,7+*0,8
2,5(MoSi2) 7,20 ~1,00%0,09 374+ 5 5,5+t0,3
4 (MoSiz) 7,22 -1,55+0,07 421+ 2 0,4+0,2
) (MoSiz) 7,02 -2,00t0,21 310+ 2 0,5£0,1
2,5(MnSi2) 6,91 -0,04+0,02 380+ 9 6,8t0,8
4 (MnSiz) 7,02 -0,91+0,08 402+ 7 1,1£0,2
6 (MnSiz) 6,95 -1,96+0,13 180+ 1 0,5+0,1
2,5(NiSi2) 6,64 0,25+0,03 171+ 2 1,6£0,1
4 (NiSiz) 6,32 0,71t0,05 143+ 4 1,5¢0,1
6 (NiSiz) 6,76 -1,85+0,23 279+ 2 0,9%0,1

Tabelle III-1. Eigenschaften der unter Produktionsofen-
Bedingungen gesinterten Fe (WP-150)~Mischungen
(gespaltenes Ammoniak, 1553 K, PreBdruck

600 MN-m—z).
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15. ANHANG IV

Numerische LOsung der Differenzialgleichungen zu den Homogeni-

sierungsprozessen

C Phasea ete——— Phgse b ——————
&ﬂ.J%Z '
s.
cﬂnu
® Canga = Cqp
Cht =Cpq
~\\“£E2
—=AXQ | _laxb \o\cbnb
] i | ] ] I I ' ] ] | ) & — Chan
x=0 X=r x=R
=1 2 3 h..... na-1 na na+!
j1 2 3 4.... nb-1 nb nb+
Abb. IV-1. Maschennetz in den Phasen a und b und seine
Indizierung.

Das Gleichungssystem (24), (25), (26) wird wie folgt diskre-
tisiert [48, 49]:

iber das Intervall der Phase a wird ein Maschennetz von
na und iiber das Intervall der Phase b ein Maschennetz von nb

gleich groBen Maschen gelegt. Die Maschenpunkte

“xa, = Axa-(i-1), Axa = r/na i=1,2,.... na, na + 1

b
o
I

r + Axb+(j=1), Axb = (R-r)/nb j=1,2,... nb,nb+1

bewegen sich daher mit der Sprungstelle nach den Gleichungen:
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dxCli _ xdi'dr bZW del _ R"Xb|dr

dt ~ r dt ©odt R-r dt

woraus

dca. _ acai.dxdi . aCO| _ vai.Xqi‘_(H".. aCc“
dt dxq; dt dt  3dxq; r dt ot

dCbJ BCbJ dxbj aCbJ aij R-ij dr aCbJ
dt " ax, dt = @t @8xy, R-r dt ot

woraus
T+ T

dCq; _ Cuqj - Ca; _ Caj,1-Cajq CAxali-1) dr

ot At 2AXq Axgy-ng dt

1+1 T
3Cp; = Cbj - Cpj _ Cbju - Cbj-1 Axp(np+t-j) dr
ot At 2Axp Axp . Ny dt

(v:Nummer des Zeitschritts)

Damit ergibt sich aus den Gleichungen (24),(25) mit

2 2]
At= 025 min (Axq)7, (AXp) in Ebene-Geometrie (m=0):
Dq Db

173 T B T+ T T T
Cai =Caj _ i1 Cajn =Cajy dr o Cajyg -2Ca;+Caj,g

At Na 24Xq dt (Axa)?

i=2'"'"n0

T+1 T T+1 T 1 T
ij —ij _ Np+l-j ij,,1 ~Chbj -1 dr . ij_rzcbj + ij+1

At TN 248 %y, dt i (Ax})2

j=2,- 0,
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in Zylinder-Geometrie (ms=1):

Y T

T T T+l 1 1
Caj - Coj i-1 Caj,y - Cajy dr 1 Caj,y - Cajy -
= . . < . +
At Ng 2AXq dt @ {i-1)ax, 24 %,
1 T T
+Da Cai-1 - Zqu2+ Cai+1 i=2,----,n°
(4 Xq)
T+l T . T T T+ T T
ij - ij ) Np+1 -] CbM - Chj 'dr . 1 Cbjg - ij-]+
At ny 28%, dt P ree(-NAX, T 2ax,
T T T
+D, ij_1— Zij+ij+1 j=2,n
(Axy)2 b
in Kugel - Geometrie (m=2):
T+ T T T T+l T T
Cai = Cai_i-1 Cajur = Gajyy AT 5 2 Cain = Gaia |
At T ngq 24xq dt ¢ (i-NAxg 24x%,
Caiy - 2Ca; + Ca;
Dy 28i-1 = £¥aj+ ~aj. i=2 ....n
+Uq (qu)z a
T+ T T T T+) T 1
Cpj - Cpj_nNb+1-j Cpjuy- Cpjq dr D 2 Cpjet = Cpj-1
= ' ' YUb TElax, 24 Y
At Ny 28x, dt +(j X, 28Xy
1 T T
Cpj-1 = 2Cpj + Cpjs :
b b) bJ bJ J=2""’nb

(Axp)?
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An den Rand-und Sprungstellen gelten die

T+l T T 1
C0.1 - CCH _ 2(m+1)(-Ca1 + 0'2)
At e (A%q)2
T+
Cﬂnan = Cab
T+1
Cb1 =Chpa
+1 T T T
Cbnb+1' CIf’nb+1 =D 2(Cbnb‘cbnb-ﬂ)
At cb (Ax, )2

Gleichungen :

Die Geschwindigkeit der Sprungstelle ergibt sich aus der

Massenbilanzgleichung ( 26) in der Sprungstelle:

T+ 1+l T 1
dr= r —=r - 1 -D Cunq-1‘4cana+ 3Cab .
dt” At  Cuy Cpq * T 2ax

1 1
-3Cpa+4Cpp - Cp3

+Db

2Axb
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16. ANHANG V

Liste der Symbole

o : Dichte
pth : theoretische Dichte
P : Prepdruck

hyb,1,d: Dimensionen der Prefkdrper (Abb. 4)

Fe (GC) : Elektrolyteisenpulver (marke G. Cohen)
Fe (WP) : Wasserverdlistes Fe-Pulver (WP-150)
Da : Diffusionskoeffizient in der a-Phase
Da Diffusionskoeffizient im a-Fe
Db : Diffusionskoeffizient in der b-Phase
D : Diffusionskoeffizient im y-Fe
Da D
$ = oo bzw 2
b Y
Da@’ DY@ : Diffusionskoeffizient der Komponente
¢ im q- bzw. +y-Fe
Jor Iy : Diffusionsstrom in der a- bzw. b-Phase
J, JY : Diffusionsstrom im a-Fe bzw. y-Fe
a,b,m : Konstanten
Ca’ Ca : Konzentration in der a-Phase bzw. ¢-Fe
- 3 "
Cao’ Cao : Anfangskonzentration
Cb, CY : Konzentration in der b~Phase bzw. Y-Fe
“ . : "
Cbo’ LYO : Anfangskonzentration
Cab’ Cay Loslichkeitsgrenze in der a-Phase bzw. a-Fe
" 3 - —
Cba, Cyu in der b-Phase bzw. Y-Fe
§ = - = -
Cab Cba CdY CYa
C(x,t) : Konzentration an der Stelle x und Zeit t
CM : Durchschnittskonzentration
C C
b
€=l -
baix = R Yo |x = R
Ortskoordinate
t : Zeitkoordinate
£ : x-Koordinate der Sprungstelle (Phasengrenzflédchen-

verschiebung) im Koordinatensystem der unendlichen
Halbr&dume (Abb. 45b)



- 147 -

r : x-Koordinate der Sprungstelle im Koordinaten-
system der endlichen Rdume (Abb. 56 u. Abb. IV-1)

r : Linge bzw. Radius der a-Phase (Abb. 56, 57)

R : Gesamtl&dnge bzw. -radius der a- und b-Phase
(Abb. 56, 57)

ry opt : Optimaler Radius der Teilchen der Mischungs-
4

komponenten
T : Gesamt-Homogenisierungszeit filir einen bestimmten

Homogenisierungsgrad bzw. Konzentrationsgradienten
TV : Verh&ltnis der Zeit der Zweiphasigkeit zur Gesamtzeit

DXE : Abweichung der Sprungstelle (Phasengrenzflé&chen-
verschiebung) von ihrer Endstelle

DXV : DXV = 2%5 . 100 [%]

CAV : Konzentrationsgradient in Prozent von CM in der

a-Phase bzw. o-Fe

CaLlinks " ca1rechts

CAV = M 100 [¢%]

CBV : Konzentrationsgradient in Prozent von CM
in der b-Phase bzw. y-Fe
cpy - blinks ~ “brechts . o0 (47

CM

SAO : Integral {iber die Konzentration im Intervall A
zur Zeit T = O

SBO : Integral iliber die Konzentration im Intervall B
zur Zeit T = O

SCO ¢ SCO = SAO + SBO

SA : Numerisches Integral Uber die Konzentration im
Intervall A

SB : Numerisches Integral Uber die Konzentration im
Intervall B

SsC ¢ SC = SA + 5B

SCV : S8CV = EIS 100 [%]





