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1. Gleitlagerwerkstoffe - Anspruch und
Entwicklung

Das Maschinenelement Gleitlager wird in den verschiedensten Konstruktionen
eingesetzt. Im 14-Zylinder Dieselmotor für Frachtschiffe sorgt es ebenso für rei-
bungsarme Abläufe, wie in Haushalts- oder Büromaschinen. Im Vergleich zum
Wälzlager ist der Bauraumbedarf für das Gleitlager geringer, es ist weitestge-
hend unempfindlich gegen Verschmutzung und hat bei richtiger Schmierung
eine fast unbegrenzte Lebensdauer. Es ermöglicht hohe Betriebstemperaturen
und Gleitgeschwindigkeiten und bietet hohe Rundlaufgenauigkeit und erschüt-
terungsfreies Arbeiten im Präzisionsmaschinenbau. Aus wirtschaftlicher Sicht
ist das Gleitlager zudem noch kostengünstiger als ein equivalentes Wälzlager
[GDM97].

Um diese Vorteile in den unterschiedlichsten Einsatzgebieten voll auszuschöp-
fen werden einsatzspezifische Eigenschaften verlangt. Diese notwendigen Ei-
genschaften werden wiederrum im Wesentlichen durch einwandfreie Schmie-
rung und die Auswahl des Gleitlagerwerkstoffes bestimmt. Den Eigenschaften
von Gleitlagerwerkstoffen kommt somit eine hohe Bedeutung zu.
Gleitlager auf Kupfer-Basis werden in erster Linie im Motorenbau eingesetzt.
Durch diese können die Ansprüche, wie steigende Maschinendrehzahlen, ho-
he Lagerkräfte und Wartungsarmut gut abgebildet werden. Die wesentlichen
Legierungskomponenten in Lagern auf Kupfer-Basis sind Zinn und Blei. Kupfer
und Zinn bilden einen spröden Mischkristall der für den Anstieg der Festigkeit
und Härte des Werkstoffes verantworlich ist. Blei ist in der Kupfer-Zinn-Matrix
hingegen unlöslich. Somit bleibt Blei als weiche Phase im Mischkristall beste-
hen und dient bei der Bearbeitung des Werkstoffes als Spanbrecher und verleiht
dem Lager bei trockener Reibung Notlaufeigenschaften [BERG02]. Angestos-
sen durch die europäischen Direktrive 2000/53/EC zur Bleireduzierung in Au-
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tomobilen aus dem Jahr 2000 [EURO00] und deren Weiterentwicklung im Jahr
2010 [EURO10] wurden die Legierungsentwicklungen von bleifreien Alternati-
ven vorangetrieben. Zunehmend finden höchstfeste, bleifreie Lagerwerkstoffe
auf Kupfer-Zinn-Nickel-Basis Verwendung. Das Legierungselement Nickel er-
höht die Festigkeiten, jedoch wird die Walzbarkeit und die mechanische Bear-
beitbarkeit sowie die Notlaufeigenschaften eingeschränkt. Umfassende Unter-
suchungen der Gruppe um Rohatgi et al. [KIM99b, KIM99a] zu schleuderge-
gossenenen, bleifreien Bronzelagern mit Grafitpartikeln als Bleiersatz konnten
die inhomogenen Verteilung der Grafitpartikel und damit einhergehenden in-
homogenen tribologischen und mechanischen Eigenschaften des Werkstoffes
nicht verhindern. Somit ist noch kein wirtschaftlicher Ersatz für die, durch den
Bleizusatz, verbesserte Notlaufeigenschaft und Spanbarkeit gefunden.

Gleitlager, welche nur geringen Belastungen und niedrigen Gleitgeschwindig-
keiten stand halten müssen werden mittels pulvermetallurgischer Verarbeitung
von Kupfer-Zinn-Pulver wirtschaftlich produziert. Die durch das Heisspressen
einstellbare Porosität der Lager kann dazu genutzt werden das Lager mit Öl
zu tränken. Das Öl wird während des Betriebes kontinuierlich in die Kontakt-
fläche zwischen Lager und Welle abgegeben. So wird ein Schmierfilm aufge-
baut, der den Zustand hydrodynamischer Reibung ermöglicht und einen nahezu
wartungsfreien Einsatz zulässt. Die Temperaturbeständigkeit des ölgetränkten
Lagers ist jedoch nur bis ca. 200 °C gewährleistet. Bei Einsatztemperaturen
darüber hinaus verliert das Öl an Viskosität, fließt aus dem Lager und ein La-
gerverschleiß durch Trockenreibung wird riskiert. Bei höheren Einsatztempe-
raturen wird bis zu 1,5 Gew.-% freier Grafit unter das Kupfer-Zinn-Pulver ge-
mischt. Grafit übernimmt hier ebenso wie Blei die Trockenschmierung der Kon-
taktstelle. Durch die Grafitpartikel verliert das Lager jedoch ca. 20% an Festig-
keit [SGT 05].

Die Entwicklung neuer Gleitlagerwerkstoffe ist getrieben von steigenden Be-
lastungen im Betrieb sowie von sich ändernden Marktanforderungen. Erkennt-
nisse aus der Grundlagenforschung bieten Potential um diesen Anforderungen
gerecht zu werden. Im Rahmen dieser Forschungsarbeit wird in zwei Abschnit-
ten evaluiert, welches Potential Kohlenstoffnanoröhrchen (engl., Carbon Nano-
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tubes, CNT) zur Verbesserung von pulver- und schmelzmetallurgisch herge-
stellten Gleitlagern besitzen.

Der erste Abschnitt befasst sich mit der pulvermetallurgischen Herstellung von
Kupfer-CNT-Kompositen. Mit Hilfe einer Hochenergie-Kugelmühle wird die me-
chanische Legierung von Kupferpulver mit Kohlenstoffnanoröhrchen im indus-
triellen Maßstab bewertet. Das mit unterschiedlichen CNT-Gehalten legierte
Pulver wird zu Festkörpern heissverpresst und der so entstandene Werkstoff
nach mechanischen, physikalischen und tribologischen Eigenschaften charak-
terisert. Auf Basis dieser Ergebnisse wird die Bewertung der industriellen Her-
stellbarkeit von Kupfer-CNT-Kompositen für Gleitlageranwendungen und deren
werkstofflichen Zusammensetzung möglich.

Im zweiten Abschnitt wird eine bleifreie Legierungsentwicklung CuSn10Ni8Zn3
– PSN108 der Firma BÖGRA TECHNOLOGIE GMBH, SOLINGEN charakterisert.
Auf Basis dieser Untersuchungen können Entscheidungen zum optimalen Ein-
satzbereich der Legierung gefällt werden. Anschließend wird die prozesstech-
nische Umsetzung einer schmelzmetallurgischen Herstellung eines Komposits
aus der genannten Lagerlegierung mit Kohlenstoffnanoröhrchen untersucht. In
Testversuchen werden die Rahmenbedingungen der optimalem Prozessgestal-
tung festgelegt. Mit Hilfe dieser Rahmenbedingungen wird die Entwicklung ei-
nes Versuchsofens möglich, der eine optimale Prozessgestaltung zur schmelz-
metallurgischen Herstellung von PSN108CNT-Kompositen bietet.





2. Grundlagen und Stand der Forschung

Das folgende Kapitel liefert einen Überblick über die notwendigen Grundlagen
sowie eine ausführliche Literaturrecherche aktueller Forschungen, die zur Dis-
kussion des bearbeiteten Forschungsthemas wesentlich sind.

Der erste Abschnitt befasst sich mit dem Maschinenelement des Gleitlagers und
geht insbesondere auf die Anforderungen ein, welche an den Gleitlagerwerk-
stoff im Einsatz gestellt werden. Als spezifische Gleitlagerwerkstoffe werden
gängige, genormte schmelz- und sintermetallurgisch hergestellte Werkstoffe
auf Kupfer-Zinn-Basis und deren physikalische und mechanische Eigenschaf-
ten vorgestellt.

Der zweite Abschnitt befasst sich mit den Grundlagen von Metall-Matrix-Kompo-
siten und stellt die möglichen Eigenschaftsänderungen durch Zugabe von Par-
tikeln oder Fasern gegenüber dem Grundwerkstoff dar. Auf Möglichkeiten der
Festigkeitssteigerung und der Charakterisierung von tribologischen Eigenschaf-
ten von Werkstoffen wird gesondert eingegangen. Kohlenstoffnanoröhrchen (engl.,
Carbon Nanotubes, CNT) werden in der vorliegenden Arbeit als Zusatz in Kupfer-
Zinn-Basiswerkstoffen untersucht und in einem Unterabschnitt beschrieben.

Im letzten Abschnitt werden aktuelle Forschungen zu den Entwicklungen von
Metall-Matrix-CNT-Kompositen, hierbei speziell zu pulvermetallurgisch herge-
stellten Kupfer-CNT-Kompositen zusammengefasst. Forschungen zu schmelz-
metallurgisch hergestellten Metall-Matrix-CNT-Kompositen und deren Eigenschaf-
ten wurden bisher nur für Leichtmetalle veröffentlicht, deren Ergebnisse kurz
skizziert werden.
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2.1. Gleitlagerwerkstoffe

2.1.1. Anforderungen

Ein Gleitlager ist ein tribologisches System bestehend aus einem Grundkörper
(Lager), einem Gegenkörper (Welle), einem Zwischenstoff (Schmierfilm) und
der Umgebung (Luft). Die Anforderungen an das System werden im wesent-
lichen durch die Reibverhältnisse im Gleitlager, ob trockene Reibung, Grenz-
bzw. Mischreibung oder hydrodynamische Reibung vorliegt, bestimmt. Für den
einwandfreien Betrieb von Gleitlagern sind nach [NIEM01] die Verschleißsicher-
heit, die Temperatursicherheit und die Festigkeitsgrenze des Lagerwerkstof-
fes maßgebend. Die Verschleißsicherheit wird durch einen ausreichend dicken
Schmierfilm im Bereich der hydrodynamischen Reibung und der Verschleißfes-
tigkeit des Lagerwerkstoffes während der Mischreibung sowie der trockenen
Reibung gewährleistet. Im Bereich der trockenen sowie Mischreibung sind vom
Gleitlagerwerkstoff gute Notlaufeigenschaften und geringe Verschweißneigung
mit dem Wellenwerkstoff gefordert. Die Temperatursicherheit eines Gleitlagers
ist gegeben wenn die maximalen Betriebstemperaturen von Schmierfilm und
Lagerwerkstoff für den jeweiligen Anwendungsfall nicht überschritten werden.
Eine gute Wärmeleitfähigkeit des Lagerwerkstoffes unterstützt hierbei die Ab-
fuhr der durch die Lagerreibung hervorrgerufenen thermischen Energie und ein
geringer thermischer Ausdehnungskoeffizient verhindert das temperaturindu-
zierte Loslösen des Lagers aus seinem Lagersitz. Die Festigkeitsgrenze des
Lagerwerkstoffes wird in der Praxis über die mittlere Flächenpressung im Gleit-
lager angegeben, welche die zulässige Flächenpressung des Lagerwerkstoffes
nicht überschreiten darf. Aus diesen Forderungen geht hervor, dass die Gleit-,
Temperatur- und Festigkeitseigenschaften des Lagerwerkstoffes erheblich zur
einwandfreien Funktion des tribologischen Systems Gleitlager beitragen. In Ta-
belle 2.1 sind die Anforderungen an ein Gleitlager den entsprechenden Werk-
stoffkennwerten zugeordnet. Diese Anforderungen können von verschiedenen
Werkstoffen durch verschiedene Herstellungsverfahren abgedeckt werden, de-
ren Auswahl vorwiegend aus dem auftretenden Belastungskollektiv im Einsatz
resultiert. Im Folgenden soll auf metallische Lagerwerkstoffe aus Kupfer-Zinn-
Basis (Bronze) näher eingegangen werden, welche nach DIN 8580 durch Ur-
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Anforderungen an den Gleitlagerwerkstoff Equivalente Werkstoffkennwerte

Hohe Druckbelastbarkeit Druckfestigkeit Rd , Stauchgrenze Rd0,2

Hohe Verschleißfestigkeit Härte HBW , Reibkoeffizient µ, Verschleiß
Hohe Duktilität Zugfestigkeit Rm , Streckgrenze Rp

Hohe Wechselfestigkeit Zug-Druck-Wechselfestigkeit Rzd

Gute Wärmeleitfähigkeit Temperaturleitfähigkeit a, Wärmeleitfähigkeit λ
Geringe thermische Dehnung Thermischer Längenausdehungskoeffizient α

Tabelle 2.1.: Anforderungen an einen Gleitlagerwerkstoff und entsprechende Werkstoff-
kennwerte nach [NIEM01, GDM97].

formen aus dem flüssigen Zustand (Gruppe 1.1) und Urformen aus dem pulver-
förmigen Zustand (Gruppe 1.4), bzw. durch Stranggießen (Untergruppe 1.1.4)
und Pressen (Untergruppe 1.4.1) hergestellt sind.

2.1.2. Gleitlager aus Kupfer-Zinn-Strangguss

Gleitlager aus Kupfer-Zinn-Strangguss sind aufgrund ihrer Werkstoffeigenschaf-
ten und durch die wirtschaftliche, rotationssymetrische Fertigungstechnik des
Stranggießens in der Praxis am häufigsten in unterschiedlichen Anwendungs-
fällen zu finden. Die so gefertigten Lager lassen sich bei hohen Lagerkräften,
rauhen Gegengleitflächen und auftretenden Stoß- sowie Schwingbelastungen
einsetzen. Ein weiterer Vorteil ist die Beständigkeit gegen korrosive Umge-
bungsbedingungen. Tabelle 2.2 stellt die Eigenschaften einiger in Deutschland
genormter Kupfer-Zinn-(Zink)-Legierungen zusammen. Während reines Kup-
fer sehr weich ist (40 HBW), wird durch die Legierungskomponente Zinn eine
Festigkeitssteigerung und ein Anstieg der Härte erzielt. Die Zähigkeit der Bron-
ze verringert sich jedoch mit steigendem Zinngehalt. Dies kann durch die Le-
gierungskomponente Nickel bei gleichbleibenden Festigkeitseigenschaften ver-
hindert werden. Eine Zulegierung von Zink erstetzt im Verhältnis 1 : 0, 5 den
Einfluss des Zinns. Durch Bleizusätze wird die mäßige Spanbarkeit der Zinn-
bronzen sowie die Gleiteigenschaft bei trockener Reibung verbessert [GDM97].
Eingesetzt werden diese Lager zur Aufnahme hoher Kräfte bei oszillierenden
Schwenk- und Linearbewegungen. Für Drehbewegungen im mittleren und obe-
ren Geschwindigkeitsbereich (> 0, 6 m/s) sind gegossene Bronzelager weniger
geeignet. Einsatzgebiete finden sich im allgemeinen Maschinenbau, im Mo-
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torenbau, in Förderanlagen und Off-Shore-Anwendungen. Angestossen durch
die europäischen Direktrive 2000/53/EC zur Bleireduzierung in Automobilen im
Jahr 2000 [EURO00] und deren Weiterentwicklung im Jahr 2010 [EURO10]
wurden Entwicklungen von bleifreien Bronzelagerwerkstoffen vorangetrieben.
Im Kapitel 6.1 wird die bleifreie Lagerlegierungsentwicklung PSN108, mit der
Legierungszusammensetzung CuSn10Ni8Zn3, der Firma BÖGRA TECHNOLO-
GIE GMBH ausführlich beschrieben.

Eigenschaften im Probestab
Dehngrenze Zugfestigkeit Bruchdehnung Brinellhärte Dichte

Rp,0,2 Rm A HBW ρ

Kurzzeichen N/mm2 N/mm2 % 10/10000 kg/dm3

CuSn12-C-GS 140 260 7 80 8,7
CuSn12-C-GC 150 300 6 90

CuSn11Pb-C-GS 130 240 5 90 8,8
CuSn11Pb-C-GC 150 280 5 90

CuSn7Zn4Pb7-C-GS 120 230 15 60 8,8
CuSn7Zn4Pb7-C-GC 120 360 12 70

Tabelle 2.2.: Festigkeitswerte genormter Kupfer-Zinn-(Zink)-Legierungen aus Sandguss
(GS) und Strangguss (GC) nach DIN EN 1982 [DEUT12].

2.1.3. Gleitlager aus Kupfer-Zinn-Sinterwerkstoff

Gleitlager aus Sinterbronze gefertigt nach DIN 30910-3 sind selbstschmierend
und damit wartungsfrei. Die Buchsen lassen hohe Geschwindigkeiten zu und
sind damit auch zur Aufnahme von Drehbewegungen mit hohen Geschwin-
digkeiten (bis 10 m/s) geeignet. Die Fertigungsschritte bestehen aus dem Mi-
schen des Bronzepulvers (CuSn10), aus dem Pressen bei 200–600 N/m2 und
dem Sintern unter Schutzgas. Anschließend erfolgt ein Kalibrierpressvorgang,
um die erforderliche Oberflächengüte und Maßgenauigkeit zu erreichen. So
entsteht ein Werkstoff mit einem Porenvolumen von bis zu 25% das eine Ver-
bindung zur Oberfläche hat und unter Vakuum mit Mineralöl getränkt werden
kann. Somit wird der selbstschmierende Effekt bei Einsatztemperaturen bis zu



2.1. Gleitlagerwerkstoffe 9

120 °C und bei Tränkung mit Sonderölen bis zu 200 °C gewährleistet. Bei Ein-
satztemperaturen von > 200 °C empfehlen sich Sinterlager ohne Öltränkung
dafür mit 1,5 Gew.-% freiem Grafit. So kann eine selbstschmierende Wirkung
auch bei höheren Temperaturen erhalten werden. Nachteilig sind die, durch das
Grafit verursachten, verringerten mechanischen Eigenschaften des Werkstoffes
(vgl. Tabelle 2.3). Typische Anwendungsgebiete von gesinterten Lagern sind
elektrische Geräte, Haushaltsmaschinen, Drucker sowie Werkzeugmaschinen
[SGT 05].

Eigenschaften im Probestab
Dichte Porosität Quetschgrenze Brinellhärte Wärmeleitfähigkeit

ρ ∆V/V · 100 Rd0,2 HBW λ

Kurzzeichen g/cm3 % N/mm2 W/mK

Sint-A50 6,6 25 100 30 27
Sint-A51* 6,3 25 80 20 20

Sint-B50 7,0 20 130 35 32
Sint-B51* 6,7 20 100 30 26

Sint-C50 7,4 15 160 45 37
Sint-C51* 7,1 15 120 35 32

Tabelle 2.3.: Beispiele genormter Sinterbronzen aus CuSn10 (* 1,5 Gew.-% freier Grafit)
nach DIN 30910-3.
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2.2. Metall-Matrix-Komposite

2.2.1. Grundlagen

Metall-Matrix-Komposite bestehen aus mindestens zwei verschiedenen chemi-
schen und physikalischen Phasen. Einer metallischen Phase, der Matrix, in die
eine zweite Phase aus Partikeln oder Fasern eingebracht ist. Die Kombination
der beiden Phasen führt zu Werkstoffeigenschaften die nicht durch den Einsatz
der jeweilig einzelnen Phase erreicht werden kann. Je nach Art und Kombinati-
on der Verbundpartner können verschiedene Werkstoffeigenschaften wie

• Festigkeit und Dichte,

• Härte,

• Duktilität,

• Verschleißverhalten,

• Leitfähigkeit,

• sowie Temperaturverhalten

beeinflusst werden. Die verschiedenen Kombinationsmöglichkeiten der Verbund-
partner sind in Abbildung 2.1 dargestellt. In die metallische Matrix kann als kon-
tinuierliche Phase Langfasern bzw. Matten eingebracht werden oder als dis-
kontinuierliche Phase Kurzfasern bzw. Partikel. Durch die homogene Verteilung
von diskontinuierlichen Phasen hat der Verbundwerkstoff ein nahezu isotropes

Partikel 

Kurzfasern 

Langfasern 

Matten 

diskontinuierliche kontinuierliche 
Verstärkung 

Typ Aspektverhältnis Durchmesser Beispiel 

Partikel 1–4 1–25 µm SiC, Al2O3, BN, B4C, WC 

Kurzfasern 10–10000 1–5 µm C, SiC, Al2O3 

Langfasern > 1000 3–150 µm SiC, Al2O3, C, B, W, Nb-Ti 

Abbildung 2.1.: Verschiedene Kombinationsmöglichkeiten von metallischer Matrix mit
zweiter Phase: Faserform (kontinuierlich, diskontinuierlich), Partikel- (diskontinuierlich)
oder Mattenform (kontinuierlich) sowie Beispiele für mögliche Partikel- und Faserverstär-
kungen. (vgl. [CHAW06])
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Materialverhalten im Gegensatz zum uniaxialen, anisotropen Materialverhalten
von kontinuierlich verstärkten Werkstoffen. Die diskontinuierlich verstärkten Ver-
bundwerkstoffe besitzen zudem den Vorteil, dass aus wirtschaftlicher Sicht der
Fertigungsschritt der Phasenmischung kostengünstiger realisiert werden kann
als beim gezielten einbringen von Matten oder Langfasern. Beispielsweise kön-
nen konventionelle urformtechnische Prozesse wie pulver- und schmelzmetall-
urgische Verfahren verwendet werden. Ebenso sind fast alle weiteren bekann-
ten Prozessschritte wie Walzen, Schmieden oder die Extrusion des Werkstoffes
möglich.
Die Anforderungen, die an diskontinuierliche Phasen (im vorliegenden Fall: Kurz-
fasern) gestellt werden, sind in erster Linie vom angestrebten Verhalten des zu
entwickelnden Verbundwerkstoffes abhängig. Wird eine Festigkeitssteigerung
durch den Verbundwerkstoff angestrebt, so gilt FestigkeitFaser >> FestigkeitMatr ix .
Tabelle 2.4 bringt die Veränderung der Mikrostruktureigenschaften sowie der
Matrixwerkstoffeigenschaften mit den erzielbaren Eigenschaften im Metall-Matrix-
Komposit in Beziehung [CLYN95]. Demnach sind für einen Verbundwerkstoff
mit geringem thermischen Längenausdehnungskoeffizienten und guten mecha-
nischen Eigenschaften ein hohes Aspektverhältnis, d.h. Länge/Durchmesser
>> 1 der eingebrachten Fasern, homogene Verteilung der Fasern und eine
gute Anbindung zwischen Faser und Matrix für eine effiziente Kraftübertragung

Eigenschaften des Metall-Matrix-komposites
Ausdehnungskoeffizient Dehngrenze Härte E-Modul

αaxial Rp0,2 Eaxial

Mikrostruktur

Aspektverhältnis (l/d) ↑ ↓ ↓ / ↑ ↓ / ↑ ↑
Inhomogenität ↑ - ↓ ↓ ↓
Bindungskraft ↑ ↓ ↑ ↓ / ↑ ↑

Matrix

Porosität Matrix ↑ ↓ ↓ ↓ ↓
Dehngrenze Matrix ↑ - ↑ ↓ -

Tabelle 2.4.: Einfluss der Veränderung von Mikrostruktur und Matrixwerkstoff auf die er-
zielbaren Eigenschaften im Metall-Matrix-Komposit. (vgl. [CLYN95])
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essentiell. Eine Schwächung des Matrixwerkstoffes, beispielsweise durch Po-
rositäten, resultiert auch in einer Schwächung des Metall-Matrix-Komposites.

2.2.2. Festigkeitssteigerung

Im Allgemeinen kann von einer Steigerung der Festigkeit eines metallischen
Werkstoffes gesprochen werden „wenn der Widerstand gegen plastische Ver-
formung, d.h. gegen Versetzungsbewegung und -erzeugung erhöht wird.“
([BERG08], S.141). Zur Festigkeitssteigerung müssen in das Kristallgitter Git-
terfehler als Versetzungshindernisse wie

• Hindernisversetzungen durch Verformung (VM),

• Zwillings- und Korngrenzen (KG),

• im Gitter gelöste Fremdatome bzw. Mischkristalle (MK),

• oder Fremdatome bzw. Teilchen (T)

verbaut werden. Die Festigkeit eines realen Werkstoffes Rp setzt sich wie in
Formel 2.1 dargestellt aus der Festigkeit des idealen Gitters Rmin und der Ver-
festigungen durch Verformung RVM , durch Korngrenzen RK G, durch Mischkris-
tallbildung RMK und durch die Verfestigung durch Teilchen RT zusammen.

Rp = Rmin + RVM + RK G + RMK + RT . (2.1)

Da in der vorliegenden Arbeit die Verfestigung durch Verformung des Werkstof-
fes keine Rolle spielt, soll nur auf die drei verbleibenden Verfestigungsmecha-
nismen näher eingegangen werden.
Verfestigung durch Korngrenzen RK G:

∆RK G ∼ 1/
√

dm. (2.2)

Korngrenzen bilden natürliche Hindernisse für Versetzungsbewegungen und
damit auch für plastische Verformungen. In einem grobkörnigen Gefüge ist die
Anzahl der vor den Korngrenzen aufgestauten Versetzungen und die dadurch
enstehenden lokalen Spannungen höher, so dass das Gleiten über die Korn-
grenzen hinweg leichter möglich ist [BERG08] und damit auch eine geringere
Festigkeit vorliegt. Die Hall-Petch Beziehung beschreibt die Abhängigkeit der
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Werkstofffestigkeit Rm = R0 +k/
√

dm von der Reibungspannung R0 um die Verset-
zungsbewegung anzustossen, dem werkstoffabhängigen Korngrenzwiderstand
k (auch Petch-Parameter) und dem Korndurchmesser dm [NAST93]. Eine Korn-
feinung wirkt sich im Vergleich zu den anderen Verfestigungsmechanismen po-
sitiv auf die Festigkeit und die Zähigkeit des Werkstoffes aus und wird somit für
Konstruktionswerkstoffe immer angestrebt.
Verfestigung durch Mischkristallbildung RMK :

∆RMK ∼
√

c. (2.3)

Die Mischkristallbildung stört das vorhandene Wirtsgitter indem sich die Legie-
rungsatome vorwiegend an Versetzungen, Korngrenzen und anderen Gitterde-
fekten aufhalten. Bei plastischer Verformung werden nun die Versetzungen von
den Fremdatomen blockiert und benötigen für eine Bewegung höhere Span-
nung, d.h. die Streckgrenze des Werkstoffes erhöht sich [BARG00]. Die Misch-
kristallverfestigung steigert mit der Anzahl der gelösten Fremdatome

√
c die

Härte sowie die Festigkeit, wohingegen Bruchdehnung, elektrische Leitfähig-
keit und Schmelztemperatur abnehmen.

Verfestigung durch Teilchen RT :
In die Matrix eingebrachte Teilchen einer spröden Zweitphase können bruch-
fördernd aber auch festigkeitssteigernd wirken. Dies ist im wesentlichen von
der Größe der eingebrachten Teilchen und deren Abständen zueinander ab-
hängig (grob > fein > fein dispers; 500 nm > 100 nm ). Abbildung 2.2a) zeigt
schematisch den Einfluss des Verteilungsgrades der spröden β-Phase auf die
Festigkeit der zweiphasigen (α + β)-Legierung. Betrachtet man die Legierung
L (Abbildung 2.2a), gestrichelte Linie) steigt die Möglichkeit der Festigkeitsstei-
gerung mit kleiner werdenden Teilchen, welche fein dispers verteilt sind, an.
Liegen die Teilchen im Bereich der lichtmikroskopischen Auflösbarkeit (Abbil-
dung 2.2a), schraffierter Bereich) sind die Teilchenabstände noch zu groß um
Versetzungsbewegungen in der α-Matrix zu behindern. Die leichte Festigkeits-
steigerung ist das Resultat der Behinderung von Verformungen der α-Körner
durch die β-Teilchen. [BERG08]
Eine wesentliche Festigkeitssteigerung erfolgt erst, wenn Versetzungsbewe-
gungen durch feindispers verteilte β-Teilchen mit maximalen Größen bis 100 nm,
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Abbildung 2.2.: Verfestigung durch Teilchen RT : a) Einfluss des Verteilungsgrades der
spröden Zweitphase β auf die Festigkeit zweiphasiger (α+β)-Legierungen und die Behin-
derung von Versetzungen durch fein dispers verteilte Teilchen b) Schneiden c) Umgehen.
[BERG08]

je nach Legierungssystem, und geringen Abständen zueinander behindert wer-
den. Abbildung 2.2b) und 2.2c) zeigt die zwei möglichen Versetzungsreaktio-
nen: das Schneiden von Teilchen und das Umgehen von Teilchen. Beide Re-
aktionen behindern die Versetzung und eine Weiterbewegung erfordert höhere
Schubspannungen, d.h. der Werkstoff verfestigt sich. Die Härte, Größe und der
Abstand der Teilchen zueinander bestimmt nun, ob die Versetzung das Teil-
chen schneidet oder sich weiter ausbaucht und das Teilchen umgeht. Wird
das Teilchen geschnitten (vgl. Abbildung 2.2b)) verringert sich der verfestigen-
de Teilchenquerschnitt, da oberer und unterer Teil des Teilchens gegeneinan-
der verschoben werden. Eine partielle Entfestigung tritt auf und weitere Ver-
setzungen konzentrieren sich auf diese Gleitebene mit geschnittenen Teilchen.
Daraus entsteht eine inhomogene Verformung mit wenigen großen Gleitstufen,
auch Grobgleiten genannt. Wird das Teilchen umgangen (vgl. Abbildung 2.2c))
baucht sich die Versetzung immer weiter aus, bis sie einen Versetzungsring um
das Teilchen gebildet hat. Dieser Versetzungsring vergrößert den effektiven Teil-
chendurchmesser und wirkt auf nachfolgende Versetzungen abstossend. Somit
findet eine zunehmende Verfestigung in der Gleitebene statt. Dieser Verfesti-
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gungsmechanismus wird auch Orowan Mechanismus genannt [OROW34]. Als
Folge der zunehmend verfestigten Gleitebenen kommt es zu einer gleichmäßi-
gen Verteilung der Verformung auf mehrere kleine Gleitstufen, auch Feingleiten
genannt. Fein dispers verteilte Ausscheidungsphasen können in Legierungen
durch Aushärten, Vergüten oder Dispersionshärten hergestellt werden.
[BERG08] Die Festigkeitsteigerung in Metall-Matrix-Kompositen wird in erster
Linie durch Korngrenzen RK G und die zweite eingebrachte Phase (Teilchen) RT

hervorgerufen. Hierbei sind die Korngröße der Matrix und die Größe, Härte und
der Abstand der eingebrachten Zweitphase limitierende Faktoren der zu errei-
chenden Festigkeitssteigerung.

2.2.3. Tribologie

„Tribologie ist die Wissenschaft und Technik von aufeinander einwir-
kenden Oberflächen in Relativbewegung. Sie umfasst das Gesamt-
gebiet von Reibung und Verschleiß, einschließlich Schmierung, und
schließt entsprechende Grenzflächenwechselwirkungen sowohl zwi-
schen Festkörpern als auch zwischen Festkörpern und Flüssigkei-
ten oder Gasen ein.“ [GESE02]

Das tribologische System setzt sich, wie in Abbildung 2.3 dargestellt, aus al-
len an einer tribologischen Beanspruchung beteiligten stofflichen Komponen-
ten zusammen. Hierzu zählt der Grundkörper (1), der Gegenkörper (2), der
Zwischenstoff (3) sowie das Umgebungsmedium (4). Die Eingangsgröße des
Beanspruchungskollektives setzt sich aus der Bewegungsform und -art (glei-
ten, rollen, stoßen) und aus den technisch-physikalische Beanspruchungspara-
metern der Normalkraft FN , der Geschwindigkeit v , der Temperatur T und der
Beanspruchungsdauer tb zusammen. Die Ausgangsgrößen, welche das tribo-
logische System charakterisieren, sind die Reibungs- und Verschleißkenngrö-
ßen, die sich aus den Verschleißerscheinungsformen (Fresser, Kratzer, Risse,
Schichten etc.) und den Verschleiß-Meßgrößen (Verschleißmasse, Verschleiß-
rate etc.) zusammensetzen.
Wie in Abschnitt 2.1.1 dargelegt handelt es sich bei dem in dieser Arbeit be-
trachtetem tribologischen System um das Gleitlager. In diesem zur Kraftübertra-
gung bzw. -aufnahme konzipiertem System tritt beim Einsatz, abhängig von der
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2.2 Systemanalyse von Verschleißvorgängen 
 
Verschleiß tritt in der Technik an Bauteilen auf, deren technische Funktion mit tribologischen 
Beanspruchungen verbunden ist. Im Unterschied zu den Festigkeitseigenschaften, wie 
Zugfestigkeit, Druckfestigkeit usw., die als „stoffbezogene“ Werkstoffkenngrößen angesehen 
werden, resultiert der unter tribologischen Beanspruchungen auftretende Verschleiß aus 
dem Zusammenwirken aller am Verschleißvorgang beteiligten Teile einer technischen 
Konstruktion und kann nur durch „systembezogene“ Verschleißkenngrößen beschrieben 
werden. Ein tribologisches System (oder „Tribosystem“) ist schematisch in Bild 2.1 
dargestellt. 
Zur Systemanalyse eines Verschleißvorgangs werden die am Verschleiß unmittelbar 
beteiligten Bauteile und Stoffe von den übrigen Bestandteilen einer technischen Konstruktion 
gedanklich abgegrenzt. Die am Verschleiß unmittelbar beteiligten Bauteile und Stoffe werden 
als „Elemente“ des Tribosystems bezeichnet; sie charakterisieren zusammen mit ihren 
tribologisch wichtigen „Eigenschaften“ und „Wechselwirkungen“ die „Struktur des 
Tribosystems“. Die auf die Elemente des Tribosystems von außen einwirkenden 
Beanspruchungsgrößen bilden das „Beanspruchungskollektiv“. Der beim Einwirken des 
Beanspruchungskollektivs auf die Struktur des Tribosystems auftretende Verschleiß wird 
durch „Verschleißkenngrößen“ beschrieben. 
 

 
 
Bild 2.1.  Schema eines tribologischen Systems 

 
 

 
 
 
 
 

Beanspruchungskollektiv  

1

2 3

4

Oberflächenveränderungen
(Verschleißerscheinungsformen)

Materialverlust, Energiedissipation
(Verschleiß-, Reibungs-Meßgrößen)

Reibungs- und
Verschleißkenngrößen

1  Grundkörper
2  Gegenkörper
3  Zwischenstoff
4  Umgebungsmedium

Struktur des Tribosystems 

Verlauf und Dauer von Belastung, 
Geschwindigkeit und Temperatur, 
Bewegungsart (Gleiten, Wälzen, 
Stoßen, Strömen)
Bewegungsform (kontinuierlich, 
oszillierend, intermittierend)

Abbildung 2.3.: Schema eines tribologischen Systems mit der Eingangsgröße des Be-
anspruchungskollektives und den Ausgangsgrößen der Reibungs- und Verschleißkenn-
größen. [GESE02]

Bewegungsart der so genannte Gleitverschleiß auf. Verschleiß ist als der „fort-
schreitende Materialverlust aus der Oberfläche eines festen Körpers, hervorge-
rufen durch mechanische Ursachen, d. h. Kontakt und Relativbewegung eines
festen (...) Gegenkörpers“[GESE02] definiert. Mechanismen die beim Gleitver-
schleiß auftreten sind physikalische und chemische Prozesse, wie

• Adhäsion:
Ausbildung von Grenzflächen-Haftverbindungen
Erscheinungsform: Fresser, Löcher, Kuppen, Schuppen, Materialübertrag

• Abrasion:
Materialabtrag durch furchende und ritzende Beanspruchung
Erscheinungsform: Kratzer, Riefen, Mulden, Wellen
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• Oberflächenzerrüttung:
Festigkeitsabnahme und Rissbildung in Oberflächenbereichen
Erscheinungsform: Risse, Grübchen

• Tribochemische Reaktionen:
Chemische Reaktionen zwischen Grundkörper, Gegenkörper und angren-
zenden Medien
Erscheinungsform: Reaktionsprodukte (Schichten, Partikel)

Die tribologischen Eigenschaften von Metall-Matrix-Kompositen werden durch
die Matrix und die Art, Größe und Härte der eingebrachten Zweitphase be-
stimmt. Ist die Härte der eingebrachten Teilchen höher als die der Matrix, wirkt
die Zweitphase als Stützstruktur und kann die Matrix vor Abrasion schützen.
Ist die Härte niedriger können die Partikel durch gewollte Abrasion eine Selbst-
schmierung des tribologischen Systems bewirken.

2.3. Carbon Nanotubes (CNT)

Seit der wissenschaftlichen Beschreibung durch Iijima [IIJI91] Anfang der 1990
Jahre, wird die industrielle Produktion von Kohlenstoffnanoröhrchen (engl., car-
bon nanotubes, CNT) vorangetrieben und deren Einsatz für verschiedenste
Anwendungen als erfolgsversprechender Werkstoff erforscht und umgesetzt.
Abbildung 2.4 zeigt eine einzelne Lage Grafit, auch als Graphen bezeichnet, in
der die Kohlenstoffatome in einer Wabenstruktur mit jeweils drei Bindungspart-
nern, vorgegeben durch die sp2-Hybridisierung, angeordnet sind. Wird nun die-
se Lage um eine Achse senkrecht zum Richtungsvektor

−→
R = n−→a1 + m−→a2 aufge-

rollt, entsteht ein einschaliges Kohlenstoffröhrchen (engl., Single Walled Carbon
Nanotube, SWNT) mit einem minimal möglichen Durchmesser von ∼ 0, 4 nm
[WANG01], limitiert durch die Spannung in Folge der Krümmung und einer theo-
retisch unendlichen und praktisch möglichen Länge im mm-Bereich [ERES04].
Die elektrischen Eigenschaften von SWNTs variieren mit dem Aufrollrichtungs-
vektor von metallisch leitend zu Halbleitereigenschaften. In Achsrichtung ist die
thermische Leitfähigkeit durch die Möglichkeit eines ungehinderten Phononen-
transportes mit > 3000 W/mK [KIM04] größer als in Grafit oder Diamant. In Unter-
suchungen wurde eine hohe thermische Stabilität der Röhrchen und minimale
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Abbildung 2.4.: Charakteristik von Multiwalled und Single Walled Carbon Nanotubes.
Der Aufrollrichtungsvektor

−→
R gibt die Art der CNT an: (n = 0 oder m = 0) sog. „zigzag“-

Typen haben Halbleitereigenschaften, (n = m) sog. „armchair“-Typen sind metallisch lei-
tend, übrige (n, m)-Kombinationen haben vorwiegend Halbleitereigenschaften.

thermische Längenänderungen nachgewiesen [DENG07].
Mehrlagige Nanoröhrchen (engl., Multi Walled Carbon Nanotubes, MWNT) be-
stehen dem Namen nach aus mehreren Schichten aus aufgerolltem Graphen
mit einem Abstand der einzelnen Lagen von 3, 35 Å, der dem Lagenabstand in
Grafit gleicht. Mit Durchmessern zwischen 4–20 nm und Längen von 0, 1–20µm
haben MWNTS ein Aspektverhältnis von 5–5000. MWNTs besitzen für den in-
dustriellen Einsatz Vorteile gegenüber den SWNTs. Zum einen ist die Multila-
genstruktur wesentlich steifer bei Biegung und Druck [IIJI96] und zum anderen
ist die Produktion der Röhrchen im großen Maßstab leichter umzusetzen und
somit (noch) preiswerter als für SWNTs. Die wirtschaftlich bedeutenste Variante
ist die Herstellung über die katalytische Zersetzung von Kohlenwasserstoffen.
Mit diesem Syntheseverfahren der chemischen Gasphasenabscheidung (engl.,
chemical vapor deposition, CVD) ist die quantitative und qualitative Herstellung
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von MWNTs im industriellen Maßstab möglich.
Im Folgenden wird zur Vereinfachung die Abkürzung CNT für die in dieser Arbeit
ausschließlich verwendeten MWNTs verwendet. CNTs bieten durch ihre geo-
metrischen, physikalischen und mechanischen Eigenschaften beste Vorausset-
zungen als zusätzliche Komponente in Matrixwerkstoffen [TREA96, WONG97,
YAO01, YU00]. Das hohe Aspektverhältnis und die große spezifische Oberflä-
che wirken sich positiv auf die Übertragung eingeleiteteter Kräfte aus. Wie in
Tabelle 2.3 aufgeführt sind die erreichbaren Festigkeiten und Elastizitätsmodu-
li der nanoskaligen CNTs zum einen höher als von mikroskopischen SiC- und
C-Fasern und zum anderen erheblich höher als die von gängigen Konstrukti-
onswerkstoffen (Stahl) und Lagerwerkstoffen (CuSn12). Der Vergleich der Ei-
genschaften ist jedoch kritisch zu betrachten, da die Zugfestigkeit von Stahl
oder Bronze als makroskopischer Werkstoff mit CNTs als molekulare Verbin-
dung verglichen wird. Die Herausforderung besteht also darin, die besonderen
Eigenschaften von CNTs in einem Verbundwerkstoff als Konstruktionswerkstoff
umzusetzen. Hierbei spielt die Kontaktfläche zwischen CNT und Matrixwerk-
stoff eine qualitätsbestimmende Rolle. Die Oberfläche der CNTs stellt eine fast
perfekte, gekrümmte Grafitebene dar, in der alle Atome vollständig abgesättigt
sind. Dementsprechend reaktionsträge ist die Mantelfläche der CNTs. Versuche
haben gezeigt, dass sie nur von Flüssigkeiten mit einer Oberflächenspannung
von weniger als 100 mJ/m2 [EBBE96] benetzt werden. Das würde flüssiges Kup-

Dichte E-Modul Zugfestigkeit spez. Festigkeit Referenz
in kg/dm3 in GPa in GPa Nm/g

MWNT 1,8 800 150 83 [DEMC02]
1,8 270–950 11–63 35 [YU00]

SiC ’nanorods’ 3,2 660 53 17 [BAUG02]

C-fasern (T-300) 1,75–1,8 25–260 3,1–4,5 2,5 [CHAW06]

Stahl (1.4841) 7,9 198 0,5–0,7 0,09 [BÖ93]

CuSn12 8,7 97 0,3 0,03 [DEUT12]

Tabelle 2.5.: Vergleich der Eigenschaften von MWNTs mit makroskopischen Fasern, ei-
nem hochwarmfesten Stahl und einem Lagerwerkstoff.
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fer mit einer Oberflächenspannung von 1430 mJ/m2 [BARR73] als geeigneten
Matrixwerkstoff im flüssigen Aggregatszustand ausschließen. In Grundlagen-
untersuchungen konnte Otto ([OTTO06], S.97) durch rasterelektronenmikrosko-
pische Aufnahmen von Nanodruckversuchen von Schichtaufbauten aus einer
CNT und gesputtertem Kupfer jedoch nachweisen, dass eine kraftübertragende
Verbindung zwischen CNT und Kupfer erreicht werden kann. Für die schmelz-
metallurgische Herstellung von Kupfer-CNT-Kompositen ist bei Schmelztempe-
raturen von > 1000 °C noch zu klären, welchen Einfluss hohe Temperaturen
auf die Stabilität von CNTs haben. Unter Sauerstoffeinfluss verbrennt Grafit ab
∼ 600 °C. Unter Argonatmosphäre konnte nachgewiesen werden, dass CNTs
bis 2000 °C in ihrer Struktur stabil bleiben [KIM04]. Wurde bis jetzt nur die Struk-
tur und Eigenschaft von einzelnen CNTs betrachtet, soll noch auf das Verhal-
ten von größeren Mengen CNTs eingegangen werden, da für Komposite in der
Literatur bis zu 15 Vol.-% CNTs verwendet werden. CNTs haben durch star-
ke van der Waals Kräfte zwischen einander eine hohe Neigung sich ineinader
zu verwinden und Agglomerate zu bilden [KRAU09], welche einer homogene
Verteilung im Komposit entgegen wirken und verhindert bzw. aufgelöst werden
müssen.
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2.4. Metall-Matrix-CNT-Komposite (MMCNT)

Entwicklung von Metall-Matrix-CNT-Verbundwerkstoffen

Herausforderungen bei der Entwicklung
· Homogene Verteilung der CNTs in der Matrix und Vermeiden von Agglomerationen
· Hohe Grenzflächenscherfestigkeit zwischen CNTs und Matrix
· Chemische und strukturelle Stabilität der CNTs

Pulvermetallurgie
Schmelzen und

Erstarren
Thermisches

Sprühen
Elektrochemischer

Auftrag
Andere neue

Techniken

· Mechanisches
Legieren durch
Kugelmahlen
und Sintern

· Mischen,
mechanisches
Legieren und
Heisspressen

· Spark Plasma
Sintern

· Gießen

· Metallische
Infiltration

· Spinnen von
Schmelze

· Laserauftrags-
schweißen

· Plasma
Sprühen

· Kalt
Sprühen

· Elektrolytische
Abscheidung

· Chemische
Abscheidung

· „molecular
level mixing“

· Bedampfung

· Reibrühr-
schweißen

· Schicht-
verarbeitung

Abbildung 2.5.: Herausforderungen und mögliche Fertigungsverfahren zur Herstellung
von Metall-Matrix-CNT-Kompositen. (vgl. [BAKS10])

CNTs sind mit ihren Eigenschaften wie hoher Festigkeit, Duktilität und hohem
Aspektverhältnis ideal als diskontinuierliche Verstärkung in Verbundwerkstof-
fen einsetzbar. Hinzu kommen die elektrischen und thermischen Eigenschaf-
ten der CNTs, die die Eigenschaften des Verbundwerkstoffes positiv beeinflus-
sen können. Die in Abbildung 2.5 zusammengefassten Herausforderungen bei
der Herstellung von Metall-Matrix-CNT-Kompositen, wie homogene Verteilung
der CNTs, Erreichen einer hohen Grenzflächenscherfestigkeit zwischen CNT
und Matrix und die Gewährleistung der strukturellen, chemischen und physika-
lischen Stabilität der CNTs entlang des Herstellungsprozesses, beeinflussen
wesentlich die erreichbare Qualität des Verbundwerkstoffes. Neben der me-
chanischen Verstärkung und der Erhöhung der elektrischen Leitfähigkeit der
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Basiswerkstoffe, welche gerade für Polymere und Leichtmetalle wie Aluminium
und Magnesium von Bedeutung sind, spielen bei der Entwicklung von Kupfer-
CNT-Kompositen für Lageranwendungen noch zwei andere Eigenschaften eine
Rolle:
Die Möglichkeit, die Verschleißfestigkeit durch die Verbesserung der Notlauf-
eigenschaften mit Hilfe des selbstschmierenden Effekts der CNTs zu erhöhen
und die thermische Längenausdehnung zu senken. Beide Werte sind neben
angemessenen mechanischen Festigkeiten für den optimalen Einsatz von La-
gerwerkstoffen von Bedeutung (vgl. Abschnitt 2.1.1).

2.4.1. Pulvermetallurgische Herstellung

Im Folgenden wird ein Überblick über die bisherigen wissenschaftlichen Arbei-
ten zur Herstellung von Kupfer-CNT-Kompositen (CuCNT) gegeben. Über die
Hälfte der bisher veröffentlichten Forschungen zu CuCNT-Verbundwerkstoffen
verwendet pulvermetallurgische Herstellungsprozesse, wohingegen über die
schmelzmetallurgische Herstellung von CuCNT-Verbundwerkstoffen nach un-
serem Wissensstand noch keine Veröffentlichungen vorliegen. Die pulverme-
tallurgischen Prozesse umfassen das Sintern, das Heißpressen und das Spark
Plasma Sintern (SPS). Als Sintern wird die Überführung einer aus Partikeln
vorgeformten Geometrie (Grünling) durch Temperaturerhöhung (∼ 0, 7–0, 8 ·
TLiquidus) in einen festen Körper bezeichnet. Das Heisspressen kombiniert die
Temperaturführung mit einem uniaxial wirkenden Pressdruck. Hierdurch kann
die Dichte des gesinterten Werkstoffes noch gesteigert werden. Das Plasma
Spark Sintern ist ein modifiziertes Heisspressverfahren bei dem ein gepulster
Gleichstrom mit hoher Stromstärke und niedriger Spannung durch das Press-
werkzeug und durch den Sinterkörper geleitet wird. So werden kurzzeitig im In-
neren des Werkstoffes hohe Temperaturen erreicht, welche das Pulver effizien-
ter versintern als durch eine nur von Aussen wirkende Wärme- und Druckquelle
möglich ist. Deshalb können mit dem SPS-Verfahren in elektrisch leitenden Pul-
vern höchste Packungsdichten (ρ = 99%) erreicht werden [DUBB97]. Tabelle
2.6 fasst die aktuellen Forschungen zur pulvermetallurgischen Herstellung von
CuCNT-Kompositen und deren mechanische und tribologische Werkstoffcha-
rakterisierung zusammen.
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Die Gruppe um Hong des Korea Institute of Science and Technology, Daejeon
verwenden für die Herstellung von CuCNT-Kompositen CNTs mit Aussendurch-
messern bis zu 40 nm, zur Vorbehandlung das so genannten „molecular level
mixing“ (MLM) oder mechanisches Legieren in der Kugelmühle (KM). Als Sinter-
methode kam ausschließlich das Spark Plasma Sinterverfahren zum Einsatz. In
[KIM06] und [LIM10] folgten ein Kaltwalzschritt mit anschließender Wärmebe-
handlung (WB) bzw. ein Heisspressvorgang. Das durch Hong et al. entwickelte,
aufwändige MLM-Verfahren zur Funktionalisierung der CNTs gliedert sich in
vier wesentliche Schritte. Die ungefähre Dauer der Schritte wird nach [LIM10]
in Klammern angegeben.

1. Funktionalisierung der CNTs mit Carboxygruppen (−COOH) durch Säure
(H2SO4/HNO3) (3 h)

2. Lösen der CNTs mit kupferhaltigem Salz (Cu(CH3COO)2−H2O) (3 h)

3. Trocknen der Lösung aus CuO(2)/CNT-Pulver und Wasser (k.A.)

4. Reduktionsprozess des CuO(2)/CNT-Pulvers zu Cu/CNT Pulver (6 h)

Durch diesen Prozess entsteht ein Kupferpulver mit Durchmessern bis zu dm =
4, 5µm in das die CNTs schon eingebettet sind und nicht nur auf der Oberfläche
des Pulvers anhaften wie beispielsweise bei der mechanischen Legierung in der
Kugelmühle. Die dadurch erreichbare äußerst homogene Verteilung der CNTs
und hohe Grenzflächenscherfestigkeit schon vor dem Sinterprozess spiegeln
sich in sehr guten mechanischen Eigenschaften wider (vgl. Tabelle 2.10). Je-
doch ist der zeitliche Aufwand zur Herstellung einer geringen Menge (∼ 100 g)
an Kupferpulver sehr hoch (>> 12 h).
Die Forscher um Zhang der Zhejiang University, Hangzhou verwendeten CNTs
mit Aussendurchmessern bis 40 nm, zur Vorbehandlung wurden die CNTs che-
misch mit Nickel beschichtet (dNickel = 70–90 nm ) und in der Kugelmühle (KM)
mechanisch mit dem Kupferpulver (dm = 9µm bzw. dm = 70µm) legiert. Als
Sintermethode wurde konventionelles Sintern oder Heisspressen angewendet.
In [DONG01] wurde der Werkstoff im Anschluss wärmebehandelt und kalt ge-
walzt.
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Die jüngste Veröffentlichung zur Herstellung von CuCNT-Kompositen stammt
von Lin et al. in der CNTs mit einem Durchmesser von 100 nm verwendet wur-
den. Diese wurden chemisch mit Kupfer (dKupfer = 100 nm ) beschichtet und vor
dem Sinterschritt mit Kupferpulver dm = 15µm vermischt. Abbildung 2.6 fasst
die unterschiedlichen Methoden der Vorbehandlung der CNTs zusammen.

100 nm 100 nm 100 nm

„molecular level mixing“ (MLM)

+ homogene Verteilung 
+ ↑ Grenzfächenscherfestigkeit
+ ↓ mittlere Korngröße
- zeitaufwändiger Prozess
- ↓ Durchsatz

Chemische Cu/Ni-Beschichtung

+ homogene Verteilung
+ verbesserte Anbindung an 

Cu-Pulver
- ↑ mittlere Korngröße
- zeitaufwändiger Prozess
- ↓ Durchsatz

Legieren durch Kugelmahlen (KM)

+ homogene Verteilung
+ geringer Zeitaufwand
+ ↑ Durchsatz
- ↑ mittlere Korngröße
- ↓ Grenzflächenscherfestigkeit

Kupfer
CNT

Abbildung 2.6.: Vergleich der unterschiedlichen Methoden zur Vorbehandlung der CNTs.
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Im Folgenden werden die Ergebnisse der verschiedenen Forschungsarbeiten,
wie in Tabelle 2.6 zusammengefasst, hinsichtlich ihrer erreichten physikalischen,
mechanischen und tribologischen Werkstoffkennwerte diskutiert.

Physikalische Eigenschaften

relative Dichte* %

Vol.-% CNT 0 5 10 15 20

97,6% 97,4% 97,5% 96,9% 95,1% [CHEN03]
nicht gewalzt 97,5% 98,5% 98,1% - - [KIM06]

gewalzt 99,0% 99,3% 99,1% - - [KIM06]
99,2% 99,0% 98,9% - - [KIM07]

*Verhältnis von theoretischer zu gemessener Dichte: Cu = 9, 8 g/cm3, CNTs = 1, 8 g/cm3

Tabelle 2.7.: Dichte des CuCNT-Komposits mit steigendem Volumenanteil an CNTs.

Die untersuchten physikalischen Eigenschaften von pulvermetallurgisch herge-
stellten CuCNT-Kompositen umfassen die Dichte sowie die elektrische und ther-
mische Leitfähigkeit und das thermische Ausdehnungsverhalten. Tabelle 2.7
fasst die relative Dichte von drei unterschiedlich hergestellten CuCNT-Komposi-
ten zusammen. Chen et al. erreichen mit Nickel beschichteten CNTs und dem
anschließenden mechanischen Legieren in der Kugelmühle die geringsten Dich-
ten im heiss gepressten CuCNT-Komposit. Dies ist auf das verwendete Sinter-
verfahren (kein SPS) und die Korngröße von dm < 9µm zurückzuführen. Der
Unterschied zu Dichten, welche durch das Spark Plasma Sintern (SPS) erreicht
werden können, wurde durch den Walz- und Anlassschritt wesentlich verringert.
Die Zugabe von bis zu 10 Vol.-% beeinflusst die Kompositdichte nur geringfü-
gig. Erst ab der Zugabe von 15 Vol.-% aufwärts beeinflusst die Zugabe der
CNTs die Dichte des Kompositwerkstoffes negativ. Kim et al. [KIM06] verwen-
den sehr feines Kupferpulver dm = 2–3µm zur mechanischen Legierung in der
Kugelmühle. Im nicht gewalztem Zustand steigt die Dichte bei der Zugabe von
5 Vol.-% an. Eine weitere Erhöhung der Dichte wird durch das Walzen und die
daraus hervorgehende Kompaktierung des Gefüges erreicht. Kim et al. [KIM07]
verwendeten die MLM-Methode zur Dispersion der CNTs. Mit dieser Metho-
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de nimmt die Dichte des Komposits bei der Steigerung des Vol.-% Anteils von
CNTs kontinuierlich ab. Aus den Dichtemessungen geht hervor, dass die Sinter-
methode und der Partikeldurchmesser des Kupfers einen wesentlichen Einfluss
auf die Dichte des Komposits haben, da der Hohlraum zwischen dicht gepack-
ten Kugeln direkt proportional zum Radius ist. Durch die MLM-Methode ist es
möglich die höchsten Dichten im CuCNT-Komposit zu erreichen, da hier die
CNTs direkt in die dm = 3–4µm Kupferpartikel eingebettet sind (vgl. 2.6).
Exemplarisch für die Bestimmung der elektrischen Leitfähigkeit sind die Unter-
suchuchungen von [DAOU09] und [LIM10] dargestellt. Die elektrische Leitfä-
higkeit wurde in Abhängigkeit des steigenden Vol.-% Anteils von CNTs in der
Kupfermatrix bestimmt. Die Einheit IACS (engl., International Annealed Cop-
per Standard) entspricht dem prozentualen Anteil der Leitfähigkeit von reinem
Kupfer welche bei 58 MS/m liegt und 100% IACS entspricht. Aus den Daten der

Elektrische Leitfähikeit in %IACS1

Vol.-% CNT 0 5 10 15 20

96,0% 81,0% 76,0% 73,0% 51,0% [DAOU09]*
99,8% 78,9% 66,7% - - [LIM10]

heiss gepresst 99,8% 81,5% 78,8% - - [LIM10]

*Daten aus Diagrammen der Veröffentlichung entnommen.1International Annealed Copper Standard

Tabelle 2.8.: Elektrische Leitfähigkeit mit steigendem Volumenanteil.

Tabelle 2.8 sowie aus den Abbildungen 2.7 und 2.8 wird deutlich, dass mit stei-
gendem CNT-Anteil in der Kupfermatrix die elektrische sowie thermische Leit-
fähigkeit kontinuierlich abnimmt. Dies wird in erster Linie dadurch begründet,
dass sich die für den Ladungs- bzw. Wärmetransport verantwortlichen Elektro-
nen bzw. Phononen an der großen Oberfläche der CNTs streuen und somit der
effektive Ladungs- bzw. Wärmetransport behindert wird. Die CNTs wirken als
thermische sowie elektrische Barriere. Lim et al. begründen den Anstieg der
elektrischen Leitfähigkeit durch das anschliessende heiss pressen über eine
Ausrichtung der CNTs und einen Anlasseffekt des Kupfers [LIM10].
Die thermische Dehnung von einschaligen Nanotubes ist bei Raumtemperatur
bis 100 °C negativ, das heisst die einschaligen Nanotubes ziehen sich zusam-
men, und sie steigt bis ca. 4 10−6

/K bei Temperaturen von 1300 °C [JIAN04].
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Abbildung 2.7.: Die elektrische Leitfähigkeit [DAOU09] des CuCNT-Komposits verringert
sich mit steigendem Volumenanteil an CNTs in Vol.-%.

Abbildung 2.8.: Thermische Leitfähigkeit und Ausdehnung (CTE) [KIM11] des CuCNT-
Komposits verringern sich mit steigendem Volumenanteil an CNTs in Vol.-%.
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Reines Kupfer hingegen hat einen mittleren thermischen Ausdehungskoeffizi-
enten von 16, 5 10−6

/K bei Temperaturen bis 800 °C. Je mehr CNTs nun in den
Kupferwerkstoff eingebracht werden, desto geringer wird die thermische Aus-
dehnung des Kompositwerkstoffes. Abbildung 2.8 zeigt die Abnahme der ther-
mische Ausdehnung des CuCNT-Komposits mit steigendem CNT-Gehalt.

Mechanische Eigenschaften

Härte in HV 0,05

Vol.-% CNT 0 5 10 15 20

98±3 108±6 115±7 117±9 107±7 [DONG01]*
60±9 85±5 106±9 - - [KIM07]*
76±1 82±4 86±2 109±56 132±5 [DAOU09]*
40±4 50±5 36±1 29±4 26±2 [LIN11]

*Daten aus Diagrammen der Veröffentlichung entnommen.

Tabelle 2.9.: Vickershärte mit steigendem Volumenanteil an CNTs in Vol.-%.

In der Literatur wurden an vier unterschiedlich hergestellten CuCNT-Kompositen
durchgefüht: An Kompositen, hergestellt durch Kugelmahlen und Spark Plas-
ma Sintern (KM+SPS) [KIM06], durch ’molecular level mixing’ und Spark Plas-
ma Sintern (MLM+SPS) [KIM07, DAOU09], durch Nickel-Beschichtung, Kugel-
mahlen und heiss pressen [DONG01, CHEN03] und durch Kupfer beschichtete
CNTs die anschliessend mit Kupferpulver versintert wurden [LIN11]. Tabelle
2.9 fasst die Vickers-Härtewerte von drei verschiedenen Herstellungsmethoden
von CuCNT-Kompositen mit steigendem Volumenanteil an CNTs zusammen.
Die höchsten Härtesteigerungen von bis zu 77% weisen die, durch das MLM-
Verfahren hergestellten, Kompositwerkstoffe von Daoush et al. mit 15 bzw. 20
Vol.-% CNTs und Kim et al. mit 15 Vol.-% auf. Lin et al. erreichen mit der Kup-
ferbeschichtung der CNTs und der Versinterung von Kupferpulver mit Partikel-
größen von dm = 15µm Härtesteigerungen von 25% bei Zugabe von 5 Vol.-%
CNTs. Dong et al. erreichen mit der Zugabe von 15 Vol.-% CNTs eine Härte-
steigerung von 19%. Die geringeren erreichten Werte sind bei Lin und Dong
et al. auf die Vorbehandlung durch Kugelmahlen und die Sintermethode zu-
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rückzuführen. Die Härtewerte von [CHEN03] und [KIM06] wurden nicht mit in
Tabelle 2.9 aufgenommen, da diese in Rockwell P (15 kg) bzw. durch Nanoin-
dentation (Eindringtiefe: 400 nm) gemessen wurden. Es zeigt sich jedoch auch
ein Anstieg der Härte um 111% [CHEN03] durch Zugabe von CNTs bis auf
21, 5 HRP bei 12 Vol.-% CNTs der bei 16 Vol.-% CNTs auf 19, 8 HRP abfällt.
Kim et al. stellten eine Härtesteigerung gegenüber reinem Kupfer von 207%
von 0, 57 GPa auf 1, 75 GPa bei 10 Vol.-% CNTs im Komposit fest. Die Zusam-
menfassung der Härtemessungen ergibt, dass die Zugabe von CNTs einen
Anstieg der Härte ermöglicht, wobei die homogene Verteilung und die Quali-
tät der Anbindung der CNTs an die Kupfermatrix ebenso entscheidend für die
erreichbaren Härtewerte, wie die Korngröße des Kupferpulvers und die ange-
wendete Sintermethode, sind. In Tabelle 2.10 sind die Ergebnisse der Zugver-

Vol.-% CNT 0 5 10 15 20

Dehngrenze Rp0,2 in MPa 172 240 280 - - [KIM06]*
120 225 320 340 240 [DAOU09]*
159 442 206 - - [LIM10]

heiss gepresst 134 467 395 - - [LIM10]

Bruchdehnung A in % 14,3 7,8 6,0 - - [KIM06]*
19,2 10,2 2,5 <0,2 <0,2 [DAOU09]

34 0,8 0,2 - - [LIM10]
heiss gepresst 38 2,9 0,7 - - [LIM10]

*Daten aus Diagrammen der Veröffentlichung entnommen.

Tabelle 2.10.: Rp0,2-Dehngrenze und Bruchdehnung mit steigendem Volumenanteil an
CNTs in Vol.-%. (Zugproben „dogbone“-Art nach ASTM E8M: Zuglänge 9 mm; Breite
2 mm.)

suche nach der angloamerikanischen Norm ASTM E8M mit Zugproben, wel-
che eine Messlänge von 9 mm und eine Stegbreite von 2, 5 mm besitzen, zu-
sammengestellt. Es wurde die Dehngrenze und die Rp0,2-Bruchdehnung ermit-
telt. Zugversuche wurden in der Literatur an zwei unterschiedlich hergestellten
CuCNT-Kompositen durchgefüht. An Kompositen die durch das MLM-Verfahren
[DAOU09, LIM10] und das mechanische Legieren durch Kugelmahlen [KIM06]
hergestellt wurden. Kim et al. führte Zugversuche an den gewalzten Komposi-
ten durch, wobei die Zugrichtung parallel zur Walzrichtung verlief. Die höchsten
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Steigerungen der Dehngrenze von 180% konnten mit dem MLM-Verfahren bei
Zugabe von 5 bzw. 15 Vol.-% CNTs erreicht werden [DAOU09, LIM10]. Eine
weitere Steigerung der Dehngrenze erreichte Lim et al. durch die weitere Kom-
paktierung des Komposits durch das Heiss pressen. Durch die Vorbehandlung
des Kugelmahlens und anschliessendem Spark Plasma Sintern (KM+SPS) er-
reichte Kim et al. [KIM06] mit der Zugabe von 10 Vol.-% CNTs eine Erweiterung
der Dehngrenze um lediglich 63%. Die Bruchdehnungen nehmen mit steigen-
den Dehngrenzen bei allen Kompositen ab. Der Kompositwerkstoff von Daoush
et al. weist bei der Zugabe bis 5 Vol.-% CNTs noch eine Bruchdehnung von
10% auf, dies könnte auf die eingesetzten CNTs mit großem Aspektverhält-
nis da = 10–15 nm/l = 10–50µm zurückzuführen sein, da längere CNTs bei
Dehnung des Komposits noch ’länger’ an der Kraftübertragung beteiligt sind als
kurze CNTs. Druckversuche wurden an kleinen zylindrischen Proben mit den

Stauchgrenze Rd0,2 in MPa

Vol.-% CNT 0 5 10

150 360 455 [CHA05]*
K = 1, 5 195 460 - [KIM08]
K = 4, 5 150 360 - [KIM08]

140 345 400 [LIM10]
*Daten aus Diagrammen der Veröffentlichung entnommen.

Tabelle 2.11.: Rd0,2-Stauchgrenze mit steigendem Volumenanteil an CNTs in Vol.-%.

Abmessungen d = 1, 5 mm, l = 2 mm [CHA05, KIM08] bzw. d = 2 mm, l = 4 mm
[LIM10] durchgeführt. Alle drei untersuchten CuCNT-Komposite wurden durch
das MLM-Verfahren hergestellt. Wie Tabelle 2.11 zeigt, nimmt die Druckfes-
tigkeit mit steigendem CNT-Gehalt von 5 bis 10 Vol.-% kontinuierlich zu. So
konnten die Rd0,2-Stauchgrenze durch Zugabe von 5 Vol.-% CNT um 140%
und durch Zugabe von 10 Vol.-% um 180–200% angehoben werden. Kim et al.
[KIM08] untersuchten ebenfalls den Einfluss der Kupfer-Partikelgröße. Die Ver-
ringerung der Kupfer-Partikelgröße vor dem Spark Plasma Sintervorgang um
ein Drittel, konnte die Stauchgrenze um 30% anheben. Abbildungen 2.9 und
2.10 zeigen den Einfluss von Korngröße und CNT-Gehalt auf die Druckfestig-
keit des CuCNT-Komposits [KIM08].
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+ 30%

+ 140% 

Abbildung 2.9.: Steigerung der Druckfestigkeit des CuCNT-Komposites mit 5 Vol.-%
CNTs durch Kornfeinung und CNTs [KIM08] (Ref.18 enstpricht [VALI00]).

Abbildung 2.10.: Vergleich der Druckfestigkeit von reinem Kupfer und CuCNT-Komposit
mit 5 Vol.-% mit verschiedenen Korngrößen.
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Abbildung 2.10 zeigt zum Einen die Proportionalität der Festigkeitssteigerung
durch Kornfeinung und zum Anderen die Festigkeitssteigerung durch Zugabe
von CNTs. Die Festigkeit der reinen Kupfermatrix σm ist propotional zum Bruch
der Wurzel des mittleren Korndurchmesser 1/

√
dm (Hall-Petch Beziehung, vgl.

Abschnitt 2.2.2). Nach dem Abschermodell (’shear-lag’-Modell) setzt sich die
Festigkeit des Komposits σc aus der Festigkeit der Kupfermatrix σm und dem
Term σm ·Vf ·R zusammen. Wobei Vf der Volumenanteil der CNTs, also 5 Vol.-
% ist und R = (σc−σm)/Vf ·σm dem so genannten Verfestigungsfaktor der CNTs
bzw. Fasern entspricht.

Tribologische Eigenschaften

Vol.-% CNT 0 4 bzw. 8 bzw. 20 bzw.
5 [KIM07] 10 [KIM07] 16 [CHEN03]

Verschleißrate in mg/m 0,021 0,015 0,0068 0,0072 [DONG01]
1,75 1,3 0,9 0,7 [CHEN03]
0,0124 0,0045 0,0028 - [KIM07]*

Reibkoeffizient - 0,39 0,34 0,29 [DONG01]*
0,21 0,14 0,12 0,10 [CHEN03]*

*Daten aus Diagrammen der Veröffentlichung entnommen.

Tabelle 2.12.: Verschleißrate und Reibkoeffizient mit steigendem CNT-Anteil in Vol.-
% : [DONG01] Block(CuCNT-Komposit)-Ring-Versuch v = 0, 42 m/s, FN = 100 N;
[CHEN03] Stift-Scheibe(CuCNT-Komposit)-Versuch v = 0, 0047 m/s, FN = 30 N; [KIM07]
Stift(Cu/CNT-Komposit)-Scheibe Versuch v = 150 U/min, FN = 30 N;

Tribologische Untersuchungen wurden in der Literatur an drei unterschiedlich
hergestellten CuCNT-Kompositen durchgefüht. Durch den komplexen Aufbau
eines tribologischen Systems und der unterschiedlichen Randbedingungen ist
ein direkter Vergleich der gemachten Untersuchungen schwierig. Quantitativ
soll die gemessene Verschleißrate und der Reibkoeffizient in Abhängigkeit des
steigenden CNT-Gehalts diskutiert werden. Tabelle 2.12 fasst drei unterschied-
liche Untersuchungen zusammen. Allen drei ist die Abnahme der Verschleißra-
te und des Reibkoeffizienten mit steigendem Vol.-% Anteil von CNTs gemein-
sam. Dies wird in allen Untersuchungen dadurch begründet, dass der direk-
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te Kontakt von Kupfermatrix (Grundkörper) und Gegenkörper (vgl. Abbildung
2.3) durch die CNTs verringert wird und diese einen selbstschmierenden Ef-
fekt durch einen bei Reibung aufgebauten Grafitfilm ermöglichen [DONG01,
CHEN03, KIM07]. Lin et al. [LIN11] untersuchten die tribologischen Eigenschaf-
ten von CuCNT-Kompositen, hergestellt durch das Versintern von Kupferpulver
und Kupfer beschichteter CNTs, am ausführlichsten. Sie variierten im Block-
Ring-Versuch (Block aus CuCNT-Komposit) drei verschiedene Geschwindigkei-
ten (1, 23 m/s, 2, 45 m/s, 4, 9 m/s) und drei verschiedene Lasten (3 N 0, 44 MPa;
9 N 0, 74 MPa; 13 N 1, 03 MPa). Abbildung 2.11 fasst die Ergebnisse der Ver-
schleissrate in g/m zusammen. Auffällig ist, dass unabhängig vom Lastkollektiv
die geringste Verschleißrate bei einem Gehalt von 10 Vol.-% CNTs im CuCNT-
Werkstoff erreicht wird.

Abbildung 2.11.: Verschleißrate in Abbhängigkeit des CNT-Gehalts und des
Lastkollektivs.
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2.4.2. Schmelzmetallurgische Herstellung

In frei zugänglichen Veröffentlichungen lagen bis dato keine schmelzmetallurgi-
schen Kokillengussversuche zur Herstellung von CuCNT-Kompositen vor. Aus
diesem Grund wird hier ein schmelzmetallurgischer Versuch mit Magnesium um
die Arbeitsgruppe von Li et al [LI10] zusammengefasst. Li et al. verwendeten
als Ausgangsmaterial Magnesiumchips aus MgAl9Zn1 (AZ91, ECKA GRANU-
LES GMBH) mit einem mittleren Durchmesser von d = 4 mm. Die Chips wurden
durch einen zweistufigen Prozess mit Mulitwalled Carbon Nanotubes, folgend
CNTs genannt, beschichtet. Die CNTs wurden in einer Lösung aus Ethanol und
einem Blockcopolymer Disperbyk-2150 (BYK CHEMIE GMBH) gelöst und für
15 min mit Hilfe einer Ultraschallbehandlung homogenisiert und Agglomerate
aufgelöst. Anschließend wurden die Magnesiumchips zur Lösung hinzugefügt
und das noch enthaltene Ethanol unter Rühren (250 rmp) bei Raumtemperatur
verdampft. Nach vollständiger Trocknung wurden die Magnesiumchips mit den
fein verteilten CNTs auf der Oberfläche unter Schutzgas in einem widerstands-
beheitzen Rohrofen bei 670 °C aufgeschmolzen, mechanisch für 30 min bei
350 rmp gerührt und anschließend in geschlichtete Stahlkokillen unter Schutz-
gasatmosphäre abgegossen. So wurden Magnesium-CNT-Komposite mit ver-
schiedenen CNT-Gehalten (0,1 Gew.-%, 0,5 Gew.-% und 1 Gew.-%) herge-
stellt. Es wurden zylindrische Druckproben mit den Abmessungen d = 5 mm
und h = 7 mm gefertigt und geprüft. Wie Diagramm 2.12 a) und c) zeigt, wird
die 0,2%-Stauchgrenze durch die Zugabe von CNTs nicht beeinflusst, jedoch
kann die Stauchung bei Bruch εB kann um 40% und die maximale Druckfestig-
keit Rd ,max um 20% gesteigert werden (vgl. 2.12 b) und d)). Der Versuchsaufbau
wurde für die Vorversuche in Kap. 6.2.1 adaptiert.
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Abbildung 2.12.: Ergebnisse der Druckprüfung (N=24) der schmelzmetallurgisch herge-
stellten Magnesium-CNT-Komposite. [LI10]



3. Aufgabenstellung und Lösungsansatz

Ziel der vorliegenden Arbeit ist die Entwicklung und Bewertung von pulver- und
schmelzmetallurgischen Herstellungsmethoden von bleifreien Gleitlagerwerk-
stoffen auf Kupfer-CNT-Basis (CuCNT) bzw. PSN108-CNT-Basis (PSN108CNT).

Über die Möglichkeiten der pulvermetallurgischen Herstellung von CuCNT-Kom-
positen liegen zahlreiche Veröffentlichungen vor (vgl. Kapitel 2.4.1). Verschie-
denen Forschergruppen sind hier Werkstoffentwicklungen mit, um bis zu 200%,
gesteigerten Festigkeitskennwerten und verbesserten Gleiteigenschaften ge-
genüber dem Referenzwerkstoff Kupfer gelungen. Bis dato ist dies jedoch nur
mit sehr hohem prozesstechnischen Aufwand (>> 12 h) und in geringen Men-
gen (∼ 100 g) möglich. In der vorliegenden Arbeit werden deshalb skalierbare,
pulvermetallurgische Verfahren zur Herstellung von CuCNT-Kompositen unter-
sucht, welche Potential für den Einsatz im industriellen Maßstab haben. Die
pulvermetallurgische Herstellungsmethode wird in Zusammenarbeit mit dem
Fraunhofer Institut für Automatisierungstechnik und Produktion (IPA) in Stutt-
gart durchgeführt. Folgende Lösungsansätze zur pulvermetallurgische Herstel-
lung von CuCNT-Kompositen werden in zwei Teilschritten verfolgt. Zuerst wird in
einem Vorversuch mit Hilfe der Hochenergie-Kugelmühle am IPA die mechani-
sche Legierung von Kupferpulver mit Kohlenstoffnanoröhrchen im industriellen
Maßstab hinsichtlich der CNT-Dispersion, CNT-Qualität und der Mahldauer op-
timiert. Mit diesen Ergebnissen werden im zweiten Schritt mechanisch legierte
CuCNT-Pulver mit unterschiedlichen CNT-Gehalten zu Festkörpern heiss ver-
presst. Das so hergestellte CuCNT-Komposit wird hinsichtlich seiner mecha-
nischen, physikalischen und tribologischen Eigenschaften charakterisert. Die
Ergebnisse ermöglichen Aussagen über die industrielle, pulvermetallurgische
Herstellbarkeit von CuCNT-Kompositen für Gleitlageranwendungen und deren
optimale werkstoffliche Zusammensetzung.
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Schmelzmetallurgischen Herstellungsverfahren bieten weitere Produktivitäts-
steigerungen bei der Herstellung von CuCNT-Kompositen. In der Literatur fin-
den sich wenige Arbeiten zu schmelzmetallurgisch hergestellten Aluminium-
und Magnesium-CNT-Kompositen [LI09, LI10] und keine Arbeiten, zu im Schwer-
kraftguss gegossenen, Kuperbasis-CNT-Kompositen. Die drei wesentlichen Her-
ausforderungen sind die Oxidation der CNTs durch hohe Temperaturen, die Ag-
glomeration der CNTs und die daraus resultierende, gießtechnisch anspruchs-
volle Prozessführung.

Für die Entwicklung der optimalen Prozessführung wird eine bleifreie, nicht ge-
normte Lagerlegierungsentwicklung CuSn10Ni8Zn3 – PSN108 der Firma BÖ-
GRA TECHNOLOGIE GMBH, SOLINGEN mit sehr guten dynamische Eigenschaf-
ten und extrem hoher Härte verwendet. Sie wurde, aufgrund ihrer Bleifreiheit
und der Möglichkeit ihre hervorragenden mechanischen Eigenschaften durch
eine erfolgreiche Einbettung von Carbon Nanotubes durch erhöhte Verschleiß-
bzw. Notlaufeigenschaften zu erweitern, ausgewählt.

Diese Legierung wird im ersten Schritt umfassend charakterisert. Anschließend
wird die prozesstechnische Umsetzung der schmelzmetallurgischen Herstel-
lung eines Komposites aus der genannten Lagerlegierung mit Kohlenstoffnano-
röhrchen untersucht. Hierzu werden zwei Varianten von gießtechnischen Test-
versuchen durchgeführt. Zum Einen nach dem Vorbild des schmelzmetallurgi-
schen Herstellungsprozesses von Magnesium-CNT-Kompositen [LI10] und zum
Anderen über den Verbundguss von dünnen, pulvermetallurgisch hergestellten
CuCNT-Plättchen und PSN108 als Umguss. Die Rahmenbedingungen aus den
Testversuchen zur optimalen Prozessführung werden in Anforderungen an die
Entwicklung und den Bau eines Versuchsofens übertragen. Die Konzeption und
der Bau des Versuchsofens bilden hier den Schwerpunkt der Arbeiten. Die ers-
ten Versuche mit der Ofenentwicklung, dem Carbon Composite Caster CCC,
ermöglichen Aussagen über prozesstechnische Notwendigkeiten zur schmelz-
metallurgischen Herstellung von PSN108-CNT-Kompositen.
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4.1. Gesamtversuchsplan

Abbildung 4.1 zeigt den Gesamtversuchsplan aufgeteilt in den pulvermetallur-
gischen und den schmelzmetallurgischen Herstellungsprozess.

In den Vorversuchen der pulvermetallurgischen Herstellung von Kupfer-CNT-
Kompositen wird mit Hilfe einer Hochenergie-Kugelmühle die mechanische Le-
gierung von Kupferpulver mit 1 Gew.-% CNTs, hinsichtlich CNT-Dispersion, CNT-
Qualität und Mahldauer untersucht. Mit der optimalen Mahldauer wird im Haupt-
versuch Kupfer-Pulver (dm = 45µm) mit unterschiedlichen CNT-Gehalten (0,1
Gew.-%, 0,5 Gew.-% und 1 Gew.-% CNT) mechanisch legiert und anschließend
zu Festkörpern heiss verpresst. Aus dem so hergestellten Werkstoff werden
Proben gefertigt und auf ihre mechanischen, physikalischen und tribologischen
Eigenschaften hin ausgewertet.

Am Anfang der Versuche zur Herstellung von PSN108-CNT-Kompositen steht
zunächst die Charakterisierung der Legierungsentwicklung CuSn10Ni8Zn3 –
PSN108. Anschliessend werden zwei Testversuche durchgeführt: Zum einen
die Dispersion der CNTs über eine nasschemische Beschichtung von PSN108-
Spänen und zum Anderen über einen Verbundguss von heiss gepresstem CuCNT-
Komposit mit der Legierung PSN108. Die Testversuche liefern Anforderungen
an optimale prozesstechnische Rahmenbedingungen, welche in die Konzeption
und den Bau eines Versuchsofens, Carbon Composite Casters - CCC, umge-
setzt werden. Mit dem Versuchsofen werden erste Verbundgüsse von dünnen,
pulvermetallurgisch hergestellten CuCNT-Plättchen mit der bleifreien Legierung
PSN108 durchgeführt und hinsichtlich des Aufschmelzgrades beurteilt.
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Abbildung 4.1.: Gesamtversuchsplan der Untersuchungen zu pulvermetallurgischen
und schmelzmetallurgischen Prozessen zur Herstellung von Kupfer-CNT-Kompositen.
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4.2. Mess- und Prüfanlagen

Im Folgenden sind die Mess- und Prüfanlagen beschrieben, welche zur Werk-
stoffcharakterisierung verwendet wurden.

Zug-Druck-Prüfmaschine

Die Untersuchung von quasistatischen Zug- und Druckbelastungen wurde an
der lehrstuhleigenen Universalprüfmaschine Typ 1484/DUPS-M der Firma ZWICK

GMBH & CO. KG, ULM durchgeführt. Die Anlage verfügt über zwei separa-
te Prüfraume, welche durch eine verfahrbare Traverse getrennt sind. Im unte-
ren Prüfraum steht ein Kraftaufnehmer für Zug- und Druckkräfte bis zu 200 kN
zur Verfügung, wohingegen der obere Prüfraum mit einem Kraftaufnehmer für
den Messbereich bis maximal 20 kN ausgestattet ist. Beide Probenräume er-
füllen die erforderliche Auflösung der Nennprüfkraft nach DIN EN ISO 7500-1.
Somit ist die verwendete Zug-Druck-Prüfmaschine mindestens der Klasse 1
zuzuordnen. Die Standardkonfiguration der Universalprüfmaschine ist für Prü-
fungen bei Raumtemperatur ausgelegt. Der Einsatz des Hochtemperaturofens
lässt im oberen Prüfraum Prüftemperaturen zwischen 200 °C bis 900 °C zu.
[MAYT05, ZWIC01, ZWIC07]

Härtemessung

Zur Untersuchung der Mikrohärte kam der Totlasthärteprüfer LECO AMH-43
der Firma LECO INSTRUMENTE GMBH, MÖNCHENGLADBACH zur Anwendung.
Als Indenter wird eine Vickers-Pyramide nach DIN EN ISO 6507 verwendet.
Das Prüfgerät ist mit einem steuerbaren X-Y-Tisch ausgestattet, mit dem eine
vollautomatische Vermessung von Härteverläufen möglich ist. Die Vermessung
der Härteeindrücke erfolgt mit Hilfe einer digitaler Kamera. [LECO05]
Makrohärtemessungen nach Brinell wurden mit dem Härteprüfer DIA Testor 2
der Firma OTTO WOLPERT WERKE GMBH, LUDWIGSHAFEN A. R. durchgeführt.
Das Gerät ist mit einer Zeiss-Projektionsoptik ausgerüstet, mit welcher der Ein-
druck des Eindringkörpers vergrößert auf eine Mattscheibe projiziert wird und
so manuell vermessen werden kann. Der Härteprüfer ermöglicht Brinellprüfun-
gen nach DIN EN ISO 6506.
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Leitfähigkeitsmessgeräte

Thermische Leitfähigkeit

Die thermische Leitfähigkeit wurde mit Hilfe des LFA 447 Nanoflash der Firma
NETZSCH-GERÄTEBAU GMBH, SELB bestimmt. Das Messgerät arbeitet nach
der in ASTM E 1461 standardisierten Flash Methode. Hierbei wird die Obersei-
te einer planparallelen Probe mit bestimmter Dicke durch einen kurzen Xenon-
lichtblitz aufgeheizt. Der resultierende Temperaturanstieg auf der Rückseite der
Probe wird als Variable der Zeit mit einem Infrarot-Detektor aufgezeichnet. Das
gemessene Detektorsignal wird mit Hilfe mathematischer Modelle ausgewer-
tet. Somit kann die thermische Leitfähigkeit und die Wärmekapazität der Probe
bestimmt werden. Durch Angabe der temperaturabhängigen Dichte kann die
Wärmeleitfähigkeit berechnet werden. Der Temperaturarbeitsbereich des Ge-
rätes befindet sich im Intervall von 20–300 °C wobei thermische Leitfähigkeiten
von 0, 01–1000 mm2

/s und Wärmeleitfähigkeiten von < 0, 1–2000 W/mK bestimmt
werden können. [NETZ09]

Elektrische Leitfähigkeit

Die elektrische Leitfähigkeit wurde nach ASTM E 1004 mit dem portablen Mess-
gerät SIGMATEST 2.069 der Firma MAGNETISCHE PRÜFANLAGEN GMBH, REUT-
LINGEN ermittelt. Das Gerät ist mit einem Messtaster mit einem Durchmesser
von 8 mm ausgestattet und arbeitet nach dem Wirbelstromprinzip. Es misst die
elektrische Leitfähigkeit nichtferromagnetischer Metalle auf Basis der komple-
xen Impedanz des Messtasters. Der Messbereich des Gerätes erstreckt sich
von 0, 5–65 MS/m bzw.1–112% IACS. Die Auflösung des Messwerts beträgt±0, 1 %
bei einer absoluten Genauigkeit von ±0, 5 % des Messwerts. [MAGN06]

Tribometer

Die tribologischen Untersuchungen wurden durch einen Stift-Scheibe Versuchs-
aufbau mit dem Tribometer TRM 2000 der Firma WAZAU MESS- UND PRÜFSYS-
TEME GMBH, BERLIN durchgeführt. Das Belastungskollektiv kann mit diesem
Tribometer für einen kontinuierlichen Stift-Scheibe-Versuch durch die aufge-
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brachte Normalkraft von 5–2000 N und die Drehzahl von 0, 1–3000 U/min stufen-
los variiert werden. Aus der Versuchsanordnung ergeben sich als Messgrößen
das Reibmoment, die Normalkraft, die Winkelgeschwindigkeit und der lineare
Verschleiß des Stiftes. Hieraus lassen sich die Werte der Reibkraft und des
Reibkoeffizientens berechnen. Das Tribometer TRM 2000 eignet sich zur Prü-
fung von metallischen Gleitlagerwerkstoffen nach DIN ISO 7148. [WAZA07]

Dilatometer

Zur Bestimmung der thermischen Längenausdehnung nach ASTM E 228 wur-
de das vakuumdichte, horizontale Schubstangendilatometer DIL 402 C der Fir-
ma NETZSCH-GERÄTEBAU GMBH, SELB verwendet. Das Dilatometer ermög-
licht abhängig vom verwendeten Ofen die thermische Längenausdehnung zylin-
drischer Proben in einem Temperaturbereich von −180–2000 °C mit Heizraten
von 0, 1–50 K/min zu bestimmen. Zwei verschiedene Messbereiche von 500 oder
5000µm können bei entsprechender Auflösung von ∆l = 0, 125 oder 1, 25 nm
gewählt werden. Es besteht die Möglichkeit den Prüfraum unter inerter, oxidie-
render oder reduzierender Atmosphäre zu betreiben. [NETZ10]

Phertometer

Rauhigkeitsmessungen wurden durch das Tastschnittverfahren mit dem Gerät
MahrSurf XR 20 der Firma MAHR GMBH, GÖPPINGEN durchgeführt. Durch ei-
ne auslenkungsempfindliche, digital speichernde Tastschnittkomponente, be-
stehend aus dem Taster MFW-250 und dem Vorschub PGK20, können Rau-
higkeitsprofile nach DIN EN ISO 4287 aufgezeichnet werden. Die gemesse-
nen Restwerte der gemittelten Rauhtiefe Rz des Tasters auf einer Planglas-
platte betragen bei einer Tastgeschwindigkeit von 0, 1 mm/s < 20 nm und bei
0, 5 mm/s < 30 nm. [MAHR04]
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Mikroskope

Lichtmikroskop

Lichtmikroskopische Aufnahmen und deren Auswertungen wurden mit Hilfe des
Auflichtmikroskops Axioplan 2 der Firma CARL ZEISS MICRO-IMAGING GMBH,
GÖTTINGEN durchgeführt. Mit dem Mikroskop können optische Vergrößerungen
zwischen dem 25- und 2500-fachen realisiert werden. Die Weiterverarbeitung
der Ergebnisse erfolgt mit der integrierten hochauflösenden Kamera AxioCam
MRc5. Sie ermöglicht eine maximale Auflösung von 2584×1936 Pixel. Über die
Auswertesoftware AxioVision 4 können die Aufnahmen weiterverarbeitet wer-
den. [CARL05]

Raster-Elektronen-Mikroskope

Zur topologischen Untersuchung der Proben und der Bestimmung der Legie-
rungselemente durch Röntgenspektroskopie wurde das Raster-Elektronen-Mi-
kroskop (REM) JSM5900LV der Firma JEOL LTD., TOKYO, JAPAN mit einem
EDX-System der Firma RÖNTEC GMBH, BERLIN verwendet. Das REM ermög-
licht topographischen Aufnahmen über den Sekundärelektronenkontrast und
ordnungszahlabhängige Aufnahmen über die Verwendung des Rückstreuelek-
tronenkontrastes.
Für den optischen Nachweis von CNTs konnte die hochauflösende E-Beam Li-
thography und Nanoengineering Workstation e-Line der Firma RAITH GMBH,
DORTMUND am Zentrum für Nanotechnologie und Nanomaterialien in Garching
genutzt werden. [RAIT07]

Spektrometer

Funkenemissionsspektrometer

Zur Ermittlung der qualitativ und quantitativ vorhandenen Legierungselemen-
te der Gussproben wurde nach DIN EN 15079 das Funkenemissionsspektro-
meter Foundry-Master der Firma OXFORD INSTRUMENTS ANALYTICAL GMBH,
UEDEM eingesetzt. Durch ein Teilverdampfen des Werkstoffes über eine Fun-
kenentladung unter inerter Atmosphäre wird die Spektralanalyse der emittierten



4.3. Versuchswerkstoffe 45

Strahlung ermöglicht, welche die Charakterisierung des Werkstoffes hinsichtlich
seiner Legierungselemente zulässt. [OXFO11]

Raman Spektrometer

Das Raman Spektrometer LabRAM ARAMIS der Firma HORIBA JOBIN YVON

GMBH, BENSHEIM wurde zur Charakterisierung der CNTs verwendet. Der im
Gerät vorhandene Festkörperlaser (Nd:YAG, 523 nm frequenzverdoppelt) wird
auf die Probe gerichtet und das emitierte Spektrum des gestreuten Lichts de-
tektiert. Die Frequenzunterschiede zum eingestrahlten Licht entsprechen den
charakteristischen Energien der molekularen Probenstruktur. [HORI01]

4.3. Versuchswerkstoffe

4.3.1. Kupfer-Zinn-Legierung: CuSn10Ni8Zn3 – PSN108

Der Lagerwerkstoff CuSn10Ni8Zn3, mit dem Markennamen PSN108, wird durch
die Firma BÖGRA TECHNOLOGIE GMBH, SOLINGEN nach der Produktionsvor-
schrift BT-PSn108-124 sowohl im Strang- als auch im Kokillengussverfahren
hergestellt und anschließend spanend weiterverarbeitet. Es handelt sich um
eine nicht genormte, bleifreie Legierungsentwicklung mit sehr guten dynami-
schen Eigenschaften und extrem hoher Härte bei gleichzeitig hervorragender
Verschleißfestigkeit. Der Werkstoff eignet sich besonders für ölgeschmierte La-
gerstellen, die kurzzeitig starken Stoßbelastungen ausgesetzt sind, wie z.B.
Kolbenbolzenbuchsen oder Pleuelbuchsen. Dieser Werkstoff wurde als Basis
für die schmelzmetallurgischen Versuche ausgewählt, da er bleifrei ist und sei-
ne hervorragenden mechanischen Eigenschaften durch eine erfolgreiche Ein-
bettung von Carbon Nanotubes durch erhöhte Verschleiß- bzw. Notlaufeigen-
schaften erweitert werden könnten. Nachdem es sich um keine genormte Le-
gierung handelt, wird diese im Kapitel 6.1 im Rahmen dieser Arbeit umfassend
charakterisiert.
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4.3.2. Multiwalled Carbon Nanotubes (MWNT)

Für die Versuche wurden ausschließlich Multiwalled Carbon Nanotubes (MW-
NT), hergestellt durch das Syntheseverfahren der chemischen Gasphasen-Ab-
scheidung (engl., chemical vapor deposition, CVD), der Firmen Bayer Materi-
alScience AG und Nanocyl verwendet. Im folgenden sind die vom Hersteller
gegebenen technischen Angaben und entsprechende Werkstoffpreise aufge-
führt.

Baytubes C150 P

Der von Bayer MaterialScience skalierte und optimierte CVD-Prozess ermög-
licht die industrielle Herstellung von MWNT-Bündeln mit hoher Reinheit, das
heisst mit geringen Rückständen von amorphen Kohlenstoff und des Kataly-
sators (Metalloxide). Baytubes C 150 P werden nach Abnahmemenge gestaf-
felt angeboten. Der Preis ab einer Abnahmemenge von 96 kg liegt bei 95e/kg
(Stand 2011).

Eigenschaft Wert Messverfahren

mittlerer ∅innen in nm 13 TEM
mittlerer ∅aussen in nm 4 TEM
mittlere Länge in µm >1 REM
Kohlenstoffreinheit in Gew.-% >95 berechnet, TGA
amorpher Kohlenstoff * TEM
Schüttdichte in kg/m3 130–150 DIN EN ISO 60
Agglomeratgröße in mm 0,1–1 PSD

*nicht zu detektieren

Tabelle 4.1.: Charakteristik der Multiwalled Carbon Nanotubes Baytubes C 150 P.
[BAYE08]

Nanocyl NC7000

Die MWNT-Qualität NC7000 von Nanocyl wird durch einen skalierten CVD-
Prozess hergestellt. Es wird eine Kohlenstoffreinheit von 90% erreicht, wobei
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die restlichen 10% Katalysatorrückstände (Metalloxide) sind. Amorpher Kohlen-
stoff wird vereinzelt, ohne Angabe von Größeneinheiten, als Reaktionsprodukt
von Pyrolysevorgängen auf der Oberfläche der MWNTs durch hochauflösende
Rastrelektronenmikroskopie (HRTEM) nachgewiesen.

Eigenschaft Wert Messverfahren

mittlerer ∅ in nm 9,5 TEM
mittlere Länge in µm 1,5 TEM
Kohlenstoffreinheit in % 90 TGA
amorpher Kohlenstoff * HRTEM
Metalloxide in % 10 TGA
Oberfläche in m2/g 250-300 BET

*vereinzelt als Reaktionsprodukt zu detektieren

Tabelle 4.2.: Charakteristik der Multiwalled Carbon Nanotubes Nanocyl NC7000.
[NANO09]

100 nm400 nma) MWNTs - Baytubes C150P b) MWNTs - Nanocyl NC7000

Abbildung 4.2.: Rasterelektronenmikroskopaufnahme von a) einem agglomerierten
Bündel Baytubes C 150 P [BAYE08] und b) vereinzelter MWNTs NC7000 von Nanocyl
[NANO09].

Die Abbildung 4.2 zeigt REM-aufnahmen von einem agglomerierten Bündel
Baytubes C 150 P [BAYE08] und vereinzelter MWNTs NC7000 von Nanocyl
[NANO09]. Das Diagramm in Abbildung 4.3 zeigt die Raman-Spektren der ver-
schiedenen Qualitäten. Der G-Peak wird durch die Anregung und Streckung
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der sp2-Bindungen hervorgerufen und ist bei vollständigen, unversehrten CNTs
hoch [JORI03]. Der D-Peak repräsentiert Punkt- und Kristallkanten-Defekte in
CNTs und ist erhöht sobald CNTs beschädigt sind.
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Abbildung 4.3.: Raman-Spektren der MWNTS von Bayer Baytubes C 150 P und Nanocyl
NC7000. (eigene Messungen)

4.3.3. Kupferpulver

Das verwendete Kupferpulver von TLS Technik GmbH & Co. Spezialpulver KG
wurde durch das EIGA-Verfahren (engl., Electrode Induction-melting Gas Ato-
mization) hergestellt. Das Verfahren verbindet eine Inertgasverdüsung des Kup-
fers mit einem keramikfreien Schmelzprozess. Eine rotierende Kupfer-Elektrode
wird induktiv angeschmolzen. Die so entstehende Kupferschmelze wird an-
schließend durch ein mit Argon betriebenes Gasdüsensystem zerstäubt und
erstarrt zu Pulverpartikeln. Somit ist es möglich sehr reine, feine Pulver, die
frei von keramischen Verunreinigungen und nur geringe Gehalte an Sauerstoff
aufweisen zu produzieren. Wie in Abbildung 4.4 zu sehen liegt ein tropfenför-
miges, teilweise spährisches Kupferpulver vor. Der Hersteller gibt den mittleren
Kugeldurchmesser mit 45µm an.
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50 mm200 mmKupferpulver                 Kupferpulver, vergrößert

Abbildung 4.4.: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahme des Kupferpulvers wie von
TLS Technik GmbH & Co. Spezialpulver KG geliefert. (eigene Aufnahmen)





5. Pulvermetallurgische Herstellung von
CuCNT-Kompositen

5.1. Versuchsplan

Abbildung 5.1 zeigt den zweiteiligen Versuchsplan der Untersuchungen zur pul-
vermetallurgischen Herstellung von Kupfer-CNT-Kompositen (CuCNT). Wie in
Kapitel 2.4 dargestellt, ist die Herstellung von CuCNT-Kompositen durch pulver-
metallurgische Verfahren ein international bearbeitetes Forschungsgebiet. Die
beschriebenen Untersuchungen fokussieren sich vorwiegend auf die Gestal-
tung der Prozesschritte, um ein Maximum an Eigenschaftssteigerung durch die
Zugabe von CNTs in der Kupfermatrix zu erreichen. Diese sehr aufwändigen
Prozesse, wie beispielsweise das Molecular Level Mixing (MLM), ermöglichen
eine Verbesserung der Rp0,2-Dehngrenze um fast 200% durch eine Zugabe von
5 Vol.-% CNTs [LIM10]. Dieses Verfahren ist jedoch sehr zeit- und arbeitsauf-
wändig und noch nicht im industriellen Maßstab anwendbar. Mit diesen Ver-
fahren ist mit Prozesszeiten von >> 12 h zur Herstellung geringer Mengen (∼
100 g) von Kompositwerkstoff zu rechnen. Ziel der vorliegenden Arbeit ist, die
pulvermetallurgische Herstellung von CuCNT-Kompositen durch mechanisches
Legieren mit Hilfe einer Hochenergie-Kugelmühle im industriellen Maßstab zu
untersuchen und zu bewerten. Im Gegensatz zu den Planetenkugelmühlen,
welche, wie in der Literatur [DONG01, CHEN03, KIM06] beschrieben, einge-
setzt wurden, liegt das Verarbeitungsvolumen der Hochenergie-Kugelmühlen
je nach Werkstoff beim bis zu Zehnfachen. Im ersten Teil des Versuchsplanes
werden Mahlversuche durchgeführt, wobei die Partikelgröße und die Qualität
der CNTs in Abhängigkeit der Mahldauer und damit des Energieverbrauchs als
Entscheidungskriterium für eine optimale Mahldauer untersucht wurden. Die
aus dem Vorversuch ermittelte Mahldauer wird für die mechanische Legierung
der verschiedenen Kupferpulver/CNT-Mischungen mit 0,1 Gew.-%, 0,5 Gew.-%
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T
eil 1 (F

raunhofer IP
A

, S
tuttgart)

Ziel: Optimale Mahlparameter hinsichtlich Mahldauer, Korngröße, 
homogener Verteilung und Qualität der CNTs

Veränderte Parameter:
Mahldauer Energieverbrauch

Versuchsanlage:

Kugelmühle
Simoloyer, CM08
ZoZ GmbH

Werkstoffkombination:

Cu-Pulver + 1 Gew.-% CNT

Untersuchte Parameter:

Partikelgröße und Qualität der CNTs
als Funktion der Mahldauer

T
eil 2 (utg, T

U
 M

ünchen)

Ziel: Optimaler CNT-Gehalt hinsichtlich mechanischer und 
tribologischer Werkstoffeigenschaften

Veränderte Parameter:
CNT-Gehalt

Versuchsanlage:

Drucksinterpresse
DSP510
Dr. Fritsch 
Sondermaschinen GmbH

Werkstoffkombination:

Cu-Pulver 45 m sphärisch 
Cu-Pulver + 0,1 Gew.-% CNT
Cu-Pulver + 0,5 Gew.-% CNT
Cu-Pulver + 1 Gew.-% CNT

Untersuchte Parameter:

Physikalische Eigenschaften
Mechanische Eigenschaften
Tribologische Eigenschaften

Abbildung 5.1.: Versuchsplan der pulvermetallurgischen Herstellung von Kupfer-CNT-
Kompositen im industriellen Maßstab.

und 1 Gew.-% CNTs im zweiten Teil des Versuchsplans angewendet. Das so le-
gierte Pulver wird anschliessend zu Festkörpern heiss verpresst. Die spanend
bearbeiteten Proben aus dem CuCNT-Komposit werden auf mechanische, phy-
sikalische und tribologische Eigenschaften hin untersucht.
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5.2. Versuchsanlagen

5.2.1. Hochenergie-Kugelmühle

Die mechanische Legierung wurde durch die Hochenergie-Kugelmühle (engl.,
High Energy Mill, HEM) Simoloyer CM08 der Firma ZOZ GMBH, WENDEN

durchgeführt. Das Mahlraumvolumen beträgt 8 Liter, dies entspricht je nach
Werkstoff einer Pulvereinwaage von ca. 500–1500 g. Als Mahlkörper stehen
Stahlkugeln mit Durchmessern von 2–5 mm zur Verfügung. Der Mahlraum kann
für den Betrieb mit verschiedenen Schutzgasen geflutet werde, um eine reak-
tionsarme Atmosphäre sicher zu stellen. Der Rotor kann mit Umdrehungsge-
schwindigkeiten bis zu 1000 min−1 betrieben werden.

5.2.2. Heisspresse

Die Herstellung des heissgepressten Sintermaterials erfolgte durch eine Druck-
sinterpresse DSP510 der Firma DR. FRITSCH SONDERMASCHINEN GMBH, FELL-
BACH mit einer maximal möglichen Druckkraft von 300 kN bei Temperaturen
bis 1400 °C. Die DSP510 verpresst in schutzgasgefluteten Grafitformen druck-
und/oder temperaturgeregelt verschiedenste metallische und keramische Pul-
ver zu Festkörpern.
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5.3. Versuchsdurchführung

5.3.1. Hochenergie-Kugelmahlen

Wie aus dem Versuchsplan in Abbildung 5.1 hervorgeht wurde im ersten Teil der
Prozess des mechanischen Legierens von Kupferpulver und CNTs hinsichtlich
qualitativer und quantitativer Aspekte untersucht. Die Untersuchungen wurden
federführend durch den Projektpartner, Fraunhofer Institut für Produktionstech-
nik und Anlagenbau (IPA), durchgeführt. Im Folgenden werden die wesentli-
chen Erkenntnisse zusammenfassend dargestellt. Weitere Informationen sind
der gemeinsamen Veröffentlichung [ADDI14] zu entnehmen.

Im Fokus der Untersuchungen stand der Einsatz einer Hochenergie-Kugelmühle
zur wirtschaftlichen Herstellung von pulvermetallurgisch hergestellten CuCNT-
Kompositen. In der Literatur [DONG01, CHEN03, KIM06] wurden bisher zur pul-
vermetallurgischen Herstellung nur kleinere Planetenkugelmühlen (Fassungs-
vermögen bis 200 g ) verwendet. In der vorliegenden Arbeit konnte 1 kg CuCNT-
Pulver in einem Prozessschritt mechanisch legiert werden. Das Prinzip der
Hochenergie-Kugelmühle Simoloyer CM08 basiert auf einem Mahlbehälter mit
integriertem horizontal gelagertem Rotor, der seine Rotationsenergie auf die
losen, im Behälter befindlichen, Mahlkugeln und somit auf das zu legierende
Pulver überträgt. Die Mahlkugeln werden durch den Rotor beschleunigt und
der Zusammenstoß übt vornehmlich Druck sowie Scherung und Reibung auf
das zwischen den Kugeln befindliche Pulver aus. Auf diesem Weg werden die
Pulverpartikel verformt, durch Kaltschweißen zu größeren Partikeln gefügt und
wieder aufgebrochen.

Um den Mahlprozess effizient zu gestalten, wurden Kriterien wie der Mahlku-
geldurchmesser, das Füllungsverhältnis von Mahlkugeln zu Pulver und die ma-
ximale Pulvermenge bezüglich der Behälterabmessungen berechnet [ADDI14].
Hieraus wurde die Füllung der Mahlkammer mit Stahlkugeln von 5 mm Durch-
messer und einem Gewicht von 9, 6 kg für die Legierung von einem Kilogramm
Pulver bestimmt. Die Anforderungen an einen hochskalierten Prozess hinsicht-
lich Qualität und Quantität und die Umsetzung lassen sich wie folgt zusammen-
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fassen:
• Hoher Durchsatz
⇒ Großes Fassungsvermögen, hohe Leistung

• Geringe Kontamination/Oxidation
⇒ Be- und Entladen der Mahlkammer unter kontrollierter Atmosphäre

• Homogenes Mahlgut
⇒ Hohe kinetische Energie der Mahlkugeln

• Angemessener Energieverbrauch
⇒ optimierte Mahldauer hinsichtlich geforderter Qualitäten.

Die ersten drei Anforderungen können anlagenseitig durch die Ausstattung der
Simoloyer CM08 abgedeckt werden. Aus der vierten Anforderung ergeben sich
die drei zu untersuchende Parameter, auf deren Basis der Prozess des mecha-
nischen Legierens ausgelegt wurde:
Die Mahldauer und damit der Energieverbrauch, die erreichbare Partikelgröße
und die CNT-Qualität.
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Abbildung 5.2.: Prozess des mechanischen Legierens: Mittlere Agglomeratgröße in Ab-
hängigkeit der Mahldauer.

60+: 60-minütiges Mahlen bei 500 U/min und anschliessender 30-Minuten Zyklus mit alternierenden
Rotor-Geschwindigkeiten zwischen 500 und 150 U/min
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Eine lange Mahldauer führt zu geringen Partikelgrößen und defekten, gekürz-
ten CNTs, wohingegen eine kurze Mahldauer energieeffizienter ist, die Struktur
der CNTs schont, aber größere Partikel zur Folge hat. Um das Optimum dieser
drei Parameter zu identifizieren, wurden während des Mahlvorganges alle 10
Minuten geringe Mengen an gemahlenem Pulver entnommen und hinsichtlich
der Partikelgröße und der CNT-Qualität untersucht.

 c) Cu1CNT 35 min                  100 mm   d)  Cu1CNT  55 min                 100 mm

a) b)

Abbildung 5.3.: Prozess des mechanischen Legierens: Piktogramm der auftretenden
Prozessschritte während des Kugelmahlens.

Abbildung 5.2 zeigt die mittlere Agglomeratgröße in Abhängigkeit der Mahldau-
er. Es fällt auf, dass mit zunehmender Mahldauer die Partikel zuerst kleiner
werden und dann durch Kaltverschweissungen wieder anwachsen. Diese durch
das Kaltschweissen aufgebauten Sandwich-Partikel konnten durch 60-minütiges
Mahlen plus eines 30-minütigen Zyklusses mit alternierender Rotorgeschwin-
digkeit zwischen 500 und 150 U/min wieder aufgebrochen werden. Abbildung 5.3
zeigt ein vereinfachtes Schema, um die auftretenden Mechanismen während
des Mahlvorganges zu visualisieren:

1. Kupferpartikel (KP) und CNTs als loses Gemenge (1)
2. Deformation der KP zu Flakes durch Mahlkugeln (2)
3. Zusammenwachsen der Flakes durch Kaltschweissen (3)
4. Weiteres Kaltverschweissen⇒ mehrlagige Sandwich-Partikel

(Flake-CNTs-Flake) (4)
5. Interne Spannungen lassen Sandwich-Partikel zerbrechen (5)
6. Zyklus wiederholt sich bis optimale Partikelgröße erreicht ist
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a) b)

a) Cu1CNT 35 min                         b) Cu1CNT 55 min       100 mm 100 mm

Abbildung 5.4.: Optische Mikroskopaufnahmen der Pulver-Agglomerate: a) nach 35 min
Mahldauer b) nach 55 min Mahldauer.

Die optischen Mikroskopaufnahmen in Abbildung 5.4 a) und b) zeigen Pulver-
proben, entnommen nach einer Mahldauer von 35 min und 55 min. Das erneu-
te Anwachsen der Partikel durch Kaltverschweißen ist deutlich an dem Ver-
gleich der Partikelgrößen zwischen Abbildung 5.4 a) und b) zu erkennen. Bei
einer Mahldauer von 35 min liegt der mittlere Durchmesser der Agglomerate
bei 16µm, wohingegen der mittlere Durchmesser nach 55 min Mahldauer auf
37µm angewachsen ist.

Abbildung 5.5 zeigt rasterelektronische Aufnahmen des mechanisch legierten
Pulvers nach 35 min und 60 min plus Zyklus in verschiedenen Vergrößerungen.
Die CNTs werden durch die anhaltenden mechanischen Belastungen gekürzt.
In den Aufnahmen 5.5 b) und d) nach 60 min plus Zyklus sind die CNTs bereits
gekürzt und es findet sich eine geringere Anzahl von CNTs mit Längen von
> 100 nm als in den Aufnahmen 5.5 a) und c) nach 35-minütigem Mahlen. Eine
belastbare Aussage über die homogene Verteilung der CNTs und deren Qua-
lität (strukturelle Unversehrtheit) kann auf der Basis dieser Aufnahmen jedoch
nicht getroffen werden.

Um über die strukturelle CNT-Qualität mit zunehmender Mahldauer eine Aus-
sage treffen zu können, wurden Raman-Analysen der Pulverproben durchge-
führt. In der Literatur wird das Verhältnis von G- zu D-Peak als Indiakator für
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200 nma) Cu1CNT 30 min      50kx                      b) Cu1CNT 60 min         50kx

100 nm100 nm

200 nm

c) Cu1CNT 30 min       250kx            d) Cu1CNT 60 min       250kx

Abbildung 5.5.: Rasterelektronische Aufnahmen der Kupfer-CNT-Agglomerate: a) und c)
nach 35 min; b) und d) nach 60 min plus 30-minütigem Zyklus.

die vorherrschende CNT-Qualität angegeben. Der G-Peak wird durch die An-
regung und Streckung der sp2-Bindungen hervorgerufen und ist hoch bei voll-
ständigen, unversehrten CNTs [JORI03]. Der D-Peak repräsentiert Punkt- und
Kristallkanten-Defekte in CNTs und ist erhöht sobald CNTs beschädigt sind.
Abbildung 5.6 zeigt die Raman-Analyse des mechanisch legierten Pulvers nach
35 min Mahldauer und 60 min plus Zyklus. Das Verhältnis von G- zu D-Peak
verhält sich über die Mahldauer zwischen 35 min und 60 min plus Zyklus sehr
stabil, was folgern lässt, dass eine Verdopplung der Mahldauer bei 500 U/min

plus eines 30-minütigen Zyklusses bei 500 und 150 U/min keinen wesentlichen,
destruktiven Einfluss auf die CNT-Struktur hat.
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Abbildung 5.6.: Raman-Analyse des mechanisch legierten Pulvers nach 35 min mahlen
und 60 min plus 30-minütigem Zyklus.

Aus der Zusammenfassung dieser Untersuchungen wurde die Mahldauer hin-
sichtlich Energieverbrauch, Partikelgröße und Qualität der CNTs mit 35 min fest-
gelegt. Es ist die kürzeste Mahldauer, bei der die mittlere Agglomeratgröße mit
16µm die Erzeugung von Festkörpern mit geringer Korngröße und damit hö-
heren mechanischen Eigenschaften zulässt. Eine verlängerte Mahldauer bis
über 35 min hat keine Verringerung der Agglomeratgröße zur Folge und trägt
dazu bei, dass die CNTs durch Kürzung ein verschlechtertes Aspektverhältnis
annehmen.
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5.3.2. Heisspressen und Probenfertigung

Mit den Mahlparametern aus dem ersten Versuchsteil werden heiss gepresste
Proben aus sphärischem Kupferpulver (45µm, TLS Technik GmbH & Co. Spe-
zialpulver KG) mit unterschiedlichen Gewichtsanteilen (0 Gew.-%, 0,1 Gew.-
%, 0,5 Gew.-%, 1 Gew.-%) von MWNTs (NC7000, Nanocyl S.A.) hergestellt.
In Grafitwerkzeugen wird das scheibenförmige Vormaterial (D = 80 mm, h =
15 mm) durch eine sechsschrittige Heisspressroutine hergestellt:

(1) Raumtemperatur bis 400 °C; Heizrate 180 °C/min; Druck 60 bar
(2) 400 °C bis 550 °C; Heizrate 75 °C/min; Druck 80 bar
(3) 550 °C bis 800 °C; Heizrate 62, 5 °C/min; Druck 120 bar
(4) 6 min bei 800 °C; Druck 180 bar
(5) Kühlen auf 240 °C; Heizrate 140 °C/min; Druck 80 bar
(6) Kühlen auf 20 °C; Druck 30 bar.

50 mm 50 mm 50 mm50 mm 50 mm

Cu                             Cu01CNT                   Cu05CNT                  Cu1CNT          

20 mm

Cu                            Cu01CNT                  Cu05CNT                   Cu1CNT         

50 mm 50 mm 50 mm 50 mm

Cu01CNT     
        

Abbildung 5.7.: Schliffbilder des gesinterten CuCNT-Komposits mit steigendem CNT-
Gehalt.

Abbildung 5.7 zeigt Mikroschliffe der vier verschiedenen Proben, mit unter-
schiedlichen Gewichtsanteilen von CNTs. Porositäten und größere Agglome-
rate von CNTs nehmen mit steigendem CNT-Gehalt zu. Dies wird durch die Zu-
nahme der schwarzen Bereiche an Anzahl und Größe deutlich. Aus dem heiss
gepressten Material werden verschiedene, vornehmlich zylindrische, Geometri-
en zur Materialcharakterisierung gefertigt.
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5.4. Ergebnisse

Das hergestellte CuCNT-Komposit wird hinsichtlich seiner physikalischen, me-
chanischen und tribologischen Eigenschaften charakterisiert. Hierzu wurden
verschieden Proben spanend aus dem scheibenförmigen Vormaterial gefertigt.
Es wurde jeweils eine identische Anzahl an Proben mit unterschiedlichen CNT-
Gehalten mit einer bzw. zwei Referenzproben aus reinem Kupfer verglichen. Im
Folgenden werden die Ergebnisse der Materialcharakterisierung der in Tabelle
5.1 aufgeführten CuCNT-Komposite zusammengefasst und im Verlgeich zu den
vorliegenden Literaturwerten aus Kapitel 2.4 diskutiert. Um die Werte der Ver-

Nomenklatur Werkstoff

Cu Kupferpulver, gemahlen und heiss gepresst*
Cu01CNT Kupferpulver mit 0,1 Gew.-% MWNT, gemahlen und heiss gepresst*
Cu05CNT Kupferpulver mit 0,5 Gew.-% MWNT, gemahlen und heiss gepresst*
Cu1CNT Kupferpulver mit 1 Gew.-% MWNT, gemahlen und heiss gepresst*

*hergestellt nach Spezifikation wie in Abschnitt 5.3 erläutert

Tabelle 5.1.: Nomenklatur der charakterisierten, heiss gepressten CuCNT-Komposite.

suche mit denjenigen aus der Literatur vergleichen zu können, ist in Tabelle 5.2
die Umrechnung von Gew.-% in Vol.-% angegeben. Die Schwierigkeit hierbei ist
die meist unbekannte Größe der CNT-Dichte. Aus diesem Grund wurde für drei
verschiedene CNT-Dichten der Vol.-%-Anteil für die in den Versuchen verwen-
deten Gew.-%-Anteile exemplarisch berechnet. Die Literatur [CHA05, KIM08]
gibt Dichtewerte von MWNT von 1, 2–1, 8 g/cm3 an.

Gew.-% 0,1 0,5 1 2

Vol.-% CNT, ρCNT = 1, 0 g/cm3 0,9 4,5 8,9 17,8
Vol.-% CNT, ρCNT = 1, 5 g/cm3 0,6 3,0 5,9 11,9
Vol.-% CNT, ρCNT = 1, 8 g/cm3 0,5 2,5 4,9 9,9

Tabelle 5.2.: Umrechnung von Vol.-% zu Gew.-% CNT für unterschiedliche Dichten ρCNT .
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5.4.1. Physikalische Eigenschaften

Als Streumaß der gemessenen Daten wurde jeweils die durchschnittliche Ab-
weichung vom Mittelwert MA (vgl. Formel 6.1) angegeben.

Dichte

T = 22 °C N Rohdichte in g/cm3 MA relative Dichte* %

Cu 1 8,41 - 86,0%
Cu01CNT 4 8,55 0,01 87,3%
Cu1CNT 4 8,06 0,01 83,0%
*Verhältnis von theoretischer zu gemessener Dichte: Cu = 9, 8 g/cm3, CNT = 1, 8 g/cm3

Tabelle 5.3.: Dichte des heiss gepressten CuCNT-Komposits mit steigendem Massenan-
teil an CNTs in Gew.-%.

Die nach DIN 66137-1 definierte Rohdichte wurde an vier spanend hergestell-
ten, zylindrischen Proben (d = 10 mm, h = 4 mm) durch das Verdrängungs-
verfahren (Messgenauigkeit 0, 1 ml) mit deionisiertem Wasser (T = 20°C, ρ =
998, 2 kg

m3 ) bestimmt. Die geringe relative Dichte der reinen Kupferprobe ist auf
die mittlere Pulvergröße des Kupfers von dm = 45µm und das verwendete Her-
stellungsverfahren des Heisspressens zurückzuführen. Bei einer Zugabe von
0,1 Gew.-% CNTs steigt die Dichte leicht an. Dies ist in der Literatur bei Kim et
al. [KIM06] ebenfalls zu beobachten. Hierfür kann bei den vorliegenden Versu-
chen eine kornfeinende Eigenschaft der CNTs verantwortlich gemacht werden.
Somit ist die makroskopische Packungsdichte der Kupferpartikel höher, was
sich wiederrum in einem Anstieg der Kompositdichte niederschlägt.

Leitfähigkeit (thermisch und elektrisch)

Die Temperaturleitfähigkeit wurde nach ASTM E 1461 durch das Laser Flash
Verfahren mit dem Gerät LFA 440 der Firma NETZSCH an spanend herge-
stellten, zylindrischen Proben (d = 12, 7 mm, h = 2 mm) bei 22 °C bestimmt.
Die elektrische Leitfähigkeit wurde an zylindrischen Proben (d = 12 mm, h =
12 mm) nach ASTM E 1004 über das Wirbelstromverfahren mit dem Gerät Sig-
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matest 2.069 der Firma MAGNETISCHE PRÜFANLAGEN mit einem Tasterdurch-
messer von h = 8 mm bei 22 °C bestimmt. Tabelle 5.4 und Abbildung 5.8 fassen

T = 22 °C N el. Leitfähigkeit Temperaturleitfähigkeit
MS/m MA %IACS1 mm2/s MA

Cu 1 50,6 - 87% 102,26 -
Cu01CNT 4 46,9 0,24 81% 98,38 1,9
Cu05CNT 4 37,0 0,29 65% 88,00 2,3
Cu1CNT 4 33,1 0,26 57% 82,76 2,4
1International Annealed Copper Standard

Tabelle 5.4.: Elektrische Leitfähigkeit und Temperaturleitfähigkeit des heiss gepressten
CuCNT-Komposits mit steigendem Anteil an CNTs in Gew.-%.

die gemessenen Werte der elektrischen Leitfähigkeit sowie der Temperaturleit-
fähigkeit zusammen. Die Wärmeleitfähigkeit des reinen Kupfers ergibt sich mit
cp,Kupfer = 0, 382 kJ/kgK [GDM97] und der Dichte ρ = 8, 41 g/cm3 zu λ = 329 W/mK.
Im Vergleich zu den Literaturwerten aus Abschnitt 2.4.1 ist die thermische und
die elektrische Leitfähigkeit des Referenz-Kupferwerkstoffes um bis zu 20%
niedriger. Dies ist auf das angewendete Sinterverfahren des Heisspressens zu-
rück zu führen, das im Vergleich zum Spark Plasma Sintern (SPS) nur gerin-
gere Dichten (vgl. 5.3 ) im pulvermetallurgischen Werkstoff ermöglicht und so-
mit auch durch die größere Anzahl an Poren schlechtere Voraussetzungen für
einen Ladungs- bzw. Wärmetransport bietet. Die Zugabe von CNTs verschlech-
terte die Leitfähigkeiten ebenso mit steigendem CNT-Gehalt wie in den Versu-
chen der Literatur beschrieben. Die CNTs agieren hier als Barrieren für den
Elektronen- bzw. Phononentransport. Dieser ist ausschließlich in der Längsach-
se der CNTs sehr hoch (vgl. 2.3).
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Abbildung 5.8.: Elektrische sowie Temperaturleitfähigkeit des heiss gepressten CuCNT-
Komposits in Abhängigkeit des CNT-Gehalts bei Prüftemperatur T = 22 °C.
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5.4.2. Mechanische Eigenschaften

Zugfestigkeit

T = 22 °C N Zugfestigkeit Rm Dehngrenze Rp0,2 Bruchdehnung A
MPa MA MPa MA % MA

Cu 2 185,1 11,6 81,3 0,7 14,4 4,2
Cu01CNT 4 162,0 14,2 89,2 1,3 8,4 2,7
Cu05CNT 4 106,6 2,9 82,1 0,9 2,1 0,4
Cu1CNT 4 48,2 4,7 78,3 0,5 0,7 0,4

Tabelle 5.5.: Zugfestigkeit des heiss gepressten CuCNT-Komposits mit steigendem Anteil
an CNTs in Gew.-%.

Die Zugfestigkeiten wurden nach ISO 6892-1:2009 A2 an Normzugproben DIN
50125 B6 x 30 mit der Universalprüfmaschine Typ 1484/DUPS-M der Firma
ZWICK durchgeführt. Die Wegmessung wurde durch eine kontinuierliche Län-
genänderungsmessung durch zwei Wegaufnehmer im Messabstand von lm =
20 mm realisiert. Die Zugversuche wurden im oberen Prüfraum mit einem Kraft-
aufnehmer FAnordnung,max = 20 kN durchgeführt.

Tabelle 5.5 fasst die Werte der Zugfestigkeit, der Rp0,2-Dehngrenze und der
Bruchdehnung zusammen. Die maximalen Zugfestigkeiten nehmen ebenso wie
die Bruchdehnung unter Zugabe von CNTs ab. Die Schwächung der Werkstoff-
matrix wird durch erhöhte Porositäten, hervorrgerufen durch die CNTs begüns-
tigt. Jedoch kann die Rp0,2-Dehngrenze durch die Zugabe von 0,1 Gew.-% CNTs
um 10% gesteigert werden. Dies spricht für eine Steigerung des E-Moduls, da
der Werkstoff bei gleicher Dehnung mit dem Zusatz von 0,1 Gew.-% CNTs eine
höhere Spannung aufnehmen kann.
Abbildung 5.9 zeigt für jede Werkstoffkombination exemplarisch eine aufge-
zeichnete Spannungs-Dehnungskurve. Es wird der positive Einfluss auf die
Festigkeit bei 0,1 Gew.-% und der negative Einfluss ab 0,5 Gew.-% enthalte-
ner CNTs im Sinterwerkstoff deutlich. Der Boxplot in Abbildung 5.10 visualisiert
die Streuung der Rp0,2-Dehngrenze der verschiedenen Kompositwerkstoffe. In
jedem Plot ist die mittlere Marke der Median und die Kanten der Box das obere
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Abbildung 5.9.: Spannungs-Dehnungs-Diagramm einer exemplarischen Probenreihe
des heiss gepressten CuCNT-Komposits mit steigendem Masseanteil an CNTs in Gew.-
%.
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Abbildung 5.10.: Boxplot der Rp0,2-Dehngrenze des heiss gepressten CuCNT-
Komposits mit steigendem Masseanteil an CNTs in Gew.-%.



5.4. Ergebnisse 67

bzw. untere Quartil und die Antennen deuten die extremsten Werte der gemes-
senen Rp0,2-Dehngrenze an. Aus dieser Darstellung wird die Steigerung der
Rp0,2-Dehngrenze durch die Zugabe von 0,1 Gew.-% CNTs ebenso deutlich,
wie die geringe Streuung der Daten.
Abbildung 5.11 zeigt Aufnahmen der Bruchflächen der Zugproben mit unter-
schiedlichen CNT-Gehalten. Die Abbildungen a) und b) zeigen die Bruchflä-
che jeweils mit a) 1000-facher Vergrößerung und b) mit 500-facher Vergrö-
ßerung. Abbildung c) zeigt die identische Aufnahme wie unter b) jedoch mit
Rückstreuelektronen aufgenommen um den Kohlenstoffgehalt sichtbar zu ma-
chen. Alle Zugproben mit einem Anteil an CNTs sind rechtwinklig zur Zugrich-
tung gebrochen, also im sog. „Normalspannungsbruch“ [BARG00], lediglich die
zwei Zugproben aus reinem Kupfer weisen eine Einschnürung von < 10% und
einen leichten Scherwinkel von < 15◦ auf. Die Bruchfläche der Referenzprobe
aus reinem Kupfer zeigt Bereiche, in denen die Kupferpartikel nicht mit einan-
der verbunden waren. Diese sind gekennzeichnet durch eine glatte spährische
Struktur. In den Bereichen, in denen die Kupferpartikel durch das Heisspressen
stoffschlüssig verbunden wurden, ist die Probe transkristallin-duktil gebrochen.
Das Kennzeichen dieses Verformungsbruchs ist eine ausgeprägte transkristal-
line Wabenstruktur, die sich an Einschlüssen und Ausscheidungen ausbildet
(vgl. Abbildung 5.11a) Bereich A). Durch Ablösung oder Bruch der mikroskopi-
schen Einschlüsse bildet sich ein Hohlraum. Dieser nimmt im Verlauf der wei-
teren Dehnung an Größe zu und das Stegmaterial zwischen den Hohlräumen
schnürt sich zunehmend ein bis es abgeschert wird und es zum Bruch kommt
[MOES82]. Die Bruchflächen der Proben mit einem CNT-Gehalt weisen Kenn-
zeichen eines interkristallinen Sprödbruchs (vgl. Abbildung 5.11a, Bereich B)
mit Anteilen von transkristallin-duktil gebrochen Kupferpartikel auf. Der inter-
kristalline Sprödbruch breitet sich vornehmlich an Korngrenzen aus, wenn die-
se durch Ausscheidungen, Oxidation oder andere Mechanismen geschwächt
sind [MOES82]. Die Bruchmorphologie zeichnet sich durch scharfkantige, blätt-
rige Bereiche aus (vgl. Abbildung 5.11a, Bereich B). Hier ist davon auzugehen,
dass der schwächende Faktor die eingebrachten CNTs sind, welche sich an den
Korngrenzen der Kupferpartikel ansammeln. Die Schwächung des Werkstoffes
geht von den CNT-Nestern, wie in Schliffbild 5.7 zu sehen und in Abbildung
5.11c gekennzeichneter Bereich CNT (gestrichelter Kreis) dargestellt, aus.
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Abbildung 5.11.: Rasterelektronische Aufnahmen der Bruchflächen der Zugproben in
Abhängigkeit des CNT-Gehalts und bei unterschiedlichen Vergrößerungen: a) 1000-fache
Vergrößerung b) 500-fache Vergrößerung c) identische Vergrößerung und Ausschnitt wie
b) jedoch mit Rückstreuelektronen aufgenommen um die CNT-Nester (CNT) sichtbar zu
machen. Bereich A kennzeichnet die Struktur des transkristallin-duktilen Verformungs-
bruchs und Bereich B die des interkristallinen Sprödbruchs.
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Makro- und Mikrohärte

N Makrohärte HBW 2,5/62,5 MA Mikrohärte HV 0,05 MA

Cu 1 61,2 - 61,8 -
Cu01CNT 4 65,9 2,0 65,9 1,8
Cu05CNT 4 57,3 2,0 60,4 1,9
Cu1CNT 4 60,3 1,5 63,3 2,0

Tabelle 5.6.: Makro- und Mikrohärte des heiss gepressten CuCNT-Komposits mit stei-
gendem Masseanteil an CNTs in Gew.-%.

Härtemessungen wurden nach DIN EN ISO 4498 an zylindrischen Proben (d =
12 mm, h = 12 mm) durchgeführt. Nach der Norm wird die Makrohärte als Ge-
samthärte des Komposits bestimmt, welche ein Indikator für die mechanischen
Eigenschaften darstellt. Die Mikrohärte gibt Auskunft über lokale Härteinforma-
tionen in der metallische Phase, ohne vorhandene Poren zu berücksichtigen.

Die Makrohärte wurde mit dem Meßgerät DIA Testor 2 der OTTO WOLPERT

WERKE GMBH durchgeführt. Die beaufschlagte Kraft lag bei 62, 5 kgf, (613 N)
mit einem Kugeldurchmesser von 2, 5 mm. Die Mikrohärte wurde am LECO
AMH-43 der LECO INSTRUMENTE GMBH bestimmt. Die Kraft wurde zur Här-
temessung der metallischen Phase auf 50 gf festgelegt. Die Härtemessungen
wurden an vier Kompositproben und einer reinen Kupferprobe jeweils viermal
wiederholt.
Abbildung 5.13 zeigt den Effekt des steigenden CNT-Gehalts auf die Makro-
und Mikrohärte des hergestellten CuCNT-Komposits. Die mittlere absolute Ab-
weichung ist über die Anzahl (N = 4) der Proben angegeben. Die Härte steigt
mit CNT-Anteilen bis zu 0,1 Gew.-% an und fällt bei weiterer CNT-Zugabe wie-
der ab. Bei CNT-Anteilen größer 0,5 Gew.-% ist die Makrohärte niedriger als
die Härte von reinem Kupfer. Dies ist auf die Anreicherung von Poren durch
die Zugabe von CNTs zurückzuführen. Die mittlere Abweichung der Mikrohärte
liegt jedoch im Bereich von reinem Kupfer, was darauf schließen lässt, dass es
keine wesentliche Beeinflussung der metallischen Phase durch die Zugabe von
CNTs gegeben hat. Abbildung 5.12 zeigt exemplarisch die Härteeindrücke der
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Abbildung 5.12.: Lichtmikroskopische Aufnahme bei 200-facher Vergrößerung der
Vickers-Härteeindrücke HV 0,05 im Referenzwerkstoff Kupfer Cu und im CuCNT-
Komposit mit 1 Gew.-% CNTs Cu1CNT.
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Abbildung 5.13.: Makrohärte in Brinell HBW 2,5/62,5 und Mikrohärte in Vickers HV 0,05
des CuCNT-Komposits mit steigendem Masseanteil an CNTs in Gew.-%.

Mikrohärtemessung im Gefüge des Komposit am Beispiel a) des Referenzwerk-
stoffes Cu und an b) des CuCNT-Komposits mit 1 Gew.-% CNTs (Cu1CNT).
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Druckfestigkeit

N = 5 Druckfestigkeit Rd Stauchgrenze Rd0,2 Stauchgrenze Rd20

MPa MA MPa MA MPa MA

Cu - - 94,6 7,1 245,8 26,7
Cu01CNT - - 95,8 1,1 317,1 8,2
Cu05CNT 283,3 1,7 92,6 1,6 - -
Cu1CNT 267,9 8,0 88,7 1,7 - -

Tabelle 5.7.: Druckfestigkeit des heiss gepressten CuCNT-Komposits mit steigendem
Masseanteil an CNTs in Gew.-%.

Die uniaxialen Druckversuche wurde nach DIN 50106 an zylindrischen Norm-
druckproben (d = 6 mm, h = 10 mm, (1 < d/h < 2)) mit der Universalprüfma-
schine Typ 1484/DUPS-M der Firma ZWICK bei einer Traversengeschwindigkeit
von 1 mm/m bis zu einer maximalen Kompression von 30% durchgeführt. Als
Schmierung zwischen den keramischen Druckplatten und den Proben wurde
Vaseline verwendet. Abbildung 5.14 zeigt exemplarisch aufgezeichnete Druck-
kurven der CuCNT-Komposite im Vergleich zum Referenzwerkstoff aus reinem
Kupfer. Die Normale der Druckrichtung lag parallel zur Sinterachse des Vorma-
terials.

Abbildung 5.15 zeigt Boxplots der Stauchgrenze Rd1 bei 1 % Stauchung. Abbil-
dung 5.15 zeigt, dass die Referenzprobe aus reinem Kupfer eine mittlere Abwei-
chung von 60 MPa besitzt, wobei die mittlere Abweichung mit steigendem CNT-
Gehalt abnimmt. Dies könnte auf einen homogenisierenden Effekt der CNTs
hindeuten. Abbildung 5.14 zeigt, dass bei steigender Stauchung das Komposit
mehr Last aushalten kann als die Referenzprobe aus Kupfer, wobei die Probe
mit nur 0,1 Gew.-% CNTs die höchsten Kräfte aushält. Ab einem CNT-Gehalt
von 0,5 Gew.-% bricht das Komposit bei 20% Stauchung. Die reine Kupfer-
probe und die Probe mit 0,1 Gew.-% CNTs bauchten sich bis zur maximalen
Stauchung von 30% aus.
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Abbildung 5.14.: Spannungs-Stauchungs-Diagramm einer exemplarischen Probenreihe
des CuCNT-Komposits mit steigendem Masseanteil an CNTs in Gew.-%.

Cu Cu01CNT Cu05CNT Cu1CNT
105

110

115

120

125

130

135

140

145

150

155

D
ru

ck
fe

st
ig

ke
it 

R
d 

1(M
P

a)
, N

=
5

Abbildung 5.15.: Boxplot der Rd1-Stauchgrenze des CuCNT-Komposits mit steigendem
Masseanteil an CNTs in Gew.-%.
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5.4.3. Gleiteigenschaften

N = 3 trocken

Reibwert µ Verschleißrate in mg/m

Normalkraft 10 N 15 N 20 N 30 N 10 N 15 N 20 N 30 N

Cu 0,0564 0,0441 0,0459 0,0548 0,08 0,13 0,11 0,16
Cu01CNT 0,0480 - 0,0487 0,0568 0,07 - 0,21 0,09
Cu05CNT 0,0339 - 0,0320 0,0446 0,36 - 0,63 0,39
Cu1CNT 0,0448 0,0341 - - 3,0 5,1 8,0 13,6

Tabelle 5.8.: Reibverschleißmessungen im Stift-Scheibe-Versuch des heiss gepressten
CuCNT-Komposits auf Stahl an Luft ohne Schmierung.

Die tribologischen Eigenschaften sowie der Verschleiß der CuCNT-Komposite
wurden nach DIN ISO 7148-1 ungeschmiert im Stift-Scheibe-Versuch an einem
Tribometer TRM 2000 der Firma MESS- UND PRÜFSYSTEME GMBH ermittelt.
Der Grundkörper bestand aus zylindrischen Stiften (d = 15 mm, l = 25 mm)
welche gegen Stahlscheiben (D = 80 mm, t = 5 mm) aus 16MnCr5 bei konstan-
ter Geschwindigkeit von 0, 23 m/s und mit variierenden Normalkräften von 10 N,
20 N und 30 N im Gleitverschleiß auf einer Strecke von 1 km geprüft wurden.
Da bei Normalkräften über 20 N der Verschleiß der Probe Cu1CNT zu hoch
war und die Messung vor Ende der Gleitstrecke von 1km abgebrochen wer-
den musste (vgl. zeitlicher Verlauf der Reibkoeffizienten, Abb. 5.18) wurde der
Versuch für die Referenzprobe Cu und die Probe Cu1CNT noch mit einer aufge-
brachten Normalkraft von 15N ausgewertet. Die Oberflächen der Komponenten
wurden vor dem Test auf Rauhigkeiten von Ra < 1µm bearbeitet und mit Ace-
ton entfettet. Der Temperaturanstieg im Stift, hervorgerufen durch die Reibung,
wurde 12, 5 mm entfernt von der Kontaktfläche durch ein aufklebbares NiCr-
Ni(K) Thermoelement aufgezeichnet. Im Anhang unter A.2 ist exemplarisch ein
Prüfbericht nach DIN ISO 7148-1 für den durchgeführten Stift-Scheibe-Versuch
hinterlegt. Aus den Untersuchungen wurde der Reibkoeffizient und der relati-
ve Verschleiß, das sog. Verschleiß-Weg-Verhältnis bestimmt. Der Masseverlust
durch Reibung wurde mit einer digitalen Feinwaage (Genauigkeit 0, 001 g) be-
stimmt. Hieraus wurde die massenmäßige Verschleißrate in mg/m bestimmt.
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Abbildung 5.16.: Reibkoeffizient des heiss gepressten CuCNT-Komposits mit steigen-
dem Masseanteil an CNTs in Gew.-% und steigender Normalkraft.

Der Reibkoeffizient der CuCNT-Komposite in Abhängigkeit der verschiedenen
Normalkräfte FN wird über eine Drehmomentmessung MR = FR ·R mit der Reib-
kraft FR und dem Reibradius R erfasst: µ = MR

R ·
1

FN
= FR

FN
.

Abbildung 5.16 zeigt, dass sich die ermittelten Reibkoeffizienten im Intervall
zwischen 0,03 bis 0,065 befinden. Der Reibkoeffizient fällt leicht mit steigendem
CNT-Gehalt, wobei Cu05CNT mit 0,5 Gew.-% CNT den geringsten Koeffizien-
ten aufweist. Die höchsten Reibkoeffizienten treten bei reinem Kupfer Cu und
Normalkräften von 10N und 30N auf. Bei einer Normalkraft von 10N kommt es
zunehmend zu Stick-Slip-Verhalten, da die Flächenpressung für das Erreichen
eines Gleitzustandes zu gering ist. Bei einer Normalkraft von 30N kommt es zu
starker Abrasion des Stiftes und Drehriefen in der Scheibe sowie zu Adhäsion
und Materialübertrag. Die Abrasion der Scheibe wird erst ab einem CNT-Gehalt
von 0,5 Gew.-% unterbunden. Jedoch steigt mit zunehmenden CNT-Gehalt der
Verschleiß des Stiftes.
Abbildung 5.17 zeigt die logarithmisch aufgetragene Verschleißrate der gemes-
senen CuCNT-Komposite bei steigenden Normalkräften von 10 N bis 30 N. Die
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Abbildung 5.17.: Verschleißrate des heiss gepressten CuCNT-Komposits mit steigen-
dem Masseanteil an CNTs in Gew.-%.

Verschleißrate für den CuCNT-Komposit mit 1 Gew.-% zeigt bei einer Verdreifa-
chung der Normalkraft eine mehr als Vervierfachung von 3, 0 mg/m auf 13, 6 mg/m.
Die Verschleißraten von reinem Kupfer Cu und Cu01CNT mit 0,1 Gew.-% CNTs
sind vergleichbar und liegen im Bereich bis 0, 21 mg/m. Bei einem CNT-Gehalt
von 0,5 Gew.-% CNT steigt die Verschleißrate bis auf 0, 63 mg/m an, mit stei-
gender Normalkraft bleibt sie jedoch nahezu konstant im Gegensatz zur Ver-
schleißrate von Cu1CNT mit 1 Gew.-% CNT.

Abbildung 5.18 fasst den zeitlichen Verlauf des Reibkoeffizienten der trockenen
dynamischen Reibung (N = 1, geglättet durch den gleitenden Druchschnitt mit
einer Fenstergröße von w = 200) in Abhängigkeit der Normalkraft und des CNT-
Gehaltes zusammen. Das ähnliche Verhalten der Kupferprobe Cu und der Pro-
be Cu01CNT mit 1 Gew.-% wird ebenso deutlich wie der geringe Reibkoeffizient
der Probe Cu05CNT mit 0,5 Gew.-%. Die vorzeitig endenden Reibkoeffizienten-
verläufe der Cu1CNT mit 1 Gew.-% CNT resultieren, wie schon angesprochen,
aus dem erhöhten Verschleiß des CuCNT-Komposits mit zunehmenden Nor-
malkräften.
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Abbildung 5.18.: Zeitlicher Verlauf des Reibungskoeffizienten des heiss gepressten
CuCNT-Komposits mit steigendem Masseanteil an CNTs in Gew.-% und steigender Nor-
malkraft von 10 N bis 30 N.
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Abbildung 5.19.: Zeitlicher Verlauf der Reibungstemperatur des heiss gepressten
CuCNT-Komposits (Messtelle: 12, 5 mm) mit steigendem Masseanteil an CNTs in Gew.-%
und steigender Normalkraft von 10 N bis 30 N.
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Abbildung 5.20.: REM-Aufnahmen der Abriebflächen der CuCNT-Komposite in Abhän-
gigkeit des CNT-Gehalts bei Prüftemperatur T = 22 °C.
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Abbildung 5.19 fasst die aufgezeichneten Temperaturen während des Verschleiß-
vorgangs in Abhängigkeit der Normalkraft und des CNT-Gehaltes zusammen.
Aus ihnen wird deutlich, dass die Temperatur im Stift nach einem Einlaufvor-
gang ein Plateau erreicht und mit zunehmender Normalkraft von 70°C bei 10 N
auf 140°C bei 30 N im Referenzwerkstoff Cu und im Cu01CNT mit 0,1 Gew.-
% CNT ansteigt. Die schlechtere Wärmeleitfähigkeit der Probe Cu05CNT mit
0,5 Gew.-% resultiert in einer um ca. die Hälfte geringeren Temperatur an der
Messstelle.

Abbildung 5.20 stellt zusammenfassend rasterelektronische Aufnahmen der Stift-
Oberfläche in Abhängigkeit des CNT-Gehaltes und der Normalkraft zusammen.
Der abrasive Verschleiß der Stifte, gekennzeichnet durch Drehriefen nimmt mit
steigendem CNT-Gehalt ab. Anhand der Aufnahmen kann kein Unterschied zwi-
schen der Belastung von 10 N und 20 N identifiziert werden. Nach [CZIC03]
tritt Abrasion auf, „wenn der Gegenkörper beträchtlich härter und rauer ist“.
Die Rauhigkeit der Kontaktflächen wurde beim Stift sowie beim Gegenkörper
Scheibe auf den gleichen Wert Ra < 1µm geschliffen. Jedoch ist die 16MnCr5-
Scheibe mit 150 HB gegenüber Werten von < 65 HB der Stifte aus den CuCNT-
Kompositen härter. Zudem ist der Aufbau des Stift-Scheibe-Versuchs, selbst bei
der Beachtung aller Planparallelitäten in der Fertigung der Probenkörper sehr
empfindlich hinsichtlich möglicher Verkantungen zwischen Stift und Scheibe. So
kann es zum, in Abbildung 5.20 ersichtlichem, abrasivem Verschleiß durch Ma-
terialabtrennungsprozesse kommen. Hierbei wird zwischen Mikropflügen, Mi-
krospanen und Mikrobrechen unterschieden. Mikropflügen und -spanen sind
vom Eindringwinkel des mikroskopischen Gegenkörpers abhängig und sind ge-
kennzeichnet durch starke plastische Verformung respektive Furchen bzw. durch
der möglichen Abtrennung eines Mikrospans. Das Mikrobrechen tritt oberhalb
einer zulässigen Belastung vor allem bei spröden Werkstoffen auf. Die Refe-
renzprobe Cu und die Probe Cu01CNT mit 0,1 Gew.-% CNT weisen starken
abrasiven Verschleiß und Materialab- und -übertrag auf, welcher sich am Rand
des Stiftes und auf dem Gegenkörper der Scheibe anlagert. Mit zunehmen-
den CNT-Gehalt ab 0,5 Gew.-% CNT nimmt die Zerfurchung der Oberfläche
ab, jedoch der abrasive Volumenverschleiß des Stiftes durch die größer wer-
dende Härtedifferenz zu (vgl. Verschleißrate Abbildung 5.17). Wie bereits er-
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wähnt weist der Gegenkörper der Stahlscheiben Riefen und Materialauftrag
(Verschweißungen) der CuCNT-Stifte bis zu einem CNT-Gehalt von 0,1 Gew.-%
CNT auf. Ab CNT-Gehalten von 0,5 Gew.-% wird lediglich der Stift abgetragen
und die Oberfläche der Scheiben weist keinen Verschleiß auf.
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5.5. Zusammenfassung der Ergebnisse
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Abbildung 5.21.: Geätzte Schliffbilder (Klemm III) des heiss gepressten CuCNT-
Komposits mit steigendem Masseanteil an CNTs in Gew.-%.

Im Folgenden werden die Untersuchungsergebnisse, der durch Heisspressen
hergestellten CuCNT-Komposite mit CNT-Masseanteilen von 0,1 Gew.-%, 0,5
Gew.-% und 1 Gew.-% diskutiert. Unter der Annahme ρCNT = 1, 8 g/cm3 ent-
spräche dies CNT-Volumenanteilen von 0,5 Vol.-%, 2,5 Vol.-% und 4,9 Vol.-%,
um Vergleiche mit den Versuchen aus der Literatur (vgl. Kapitel 2.4) zu ermög-
lichen. Mit der in dieser Arbeit vorgestellten industriellen Herstellugsmethode
von CuCNT-Kompositen, durch Hochenergie-Kugelmahlen und Heispressen,
konnten die besten mechanischen Eigenschaften mit 0,1 Gew.-% CNT und die
besten tribologischen Eigenschaften mit 0,5 Gew.-% CNT erreicht werden. In
den besprochenen Untersuchungen in der Literatur ist auffällig, dass durch die
dort verwendeten Methoden ein größerer Gehalt an CNTs eingebracht werden
konnte. Mit CNT-Gehalten zwischen 5 und 15 Vol.-%, was bei einer CNT-Dichte
von ρCNT = 1, 8 g/cm3 einem Massenanteil von 1–3 Gew.-% entspräche, konnten
die besten mechanischen Eigenschaften erzielt werden. Die tribologischen Ei-
genschaften sind ab 15 Vol.-% wesentlich verbessert (vgl. Abbildung 2.11). Zum
Einen sind die besseren Eigenschaften der Werkstoffe aus der Literatur auf die
wesentlich geringeren Korngrößen des Kupfers zurückzuführen (dm = 3–4µm)
und zum Anderen ist durch die verwendeten, chemischen Methoden der Vor-
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behandlung (MLM, chemische Beschichtung etc.) eine homogenere Verteilung
der CNTs und eine höhere Grenzflächenscherfestigkeit zwischen Kupfer und
CNT möglich. Die einzigste Untersuchung, welche niedrigere Werte (Härte) im
CuCNT-Komposit beschreibt ist von Lin et al. [LIN11] und ist auf die geringen
Flächenpressungen beim Sintervorgang zurückzuführen (vgl. Tabelle 2.6). Die
wegen der hohen Leitfähigkeiten der CNTs (bis > 3000 W/mK) angenomme-
nen verbesserten Leitfähigkeiten im Komposit kommen bei Matrixwerkstoffen
mit eigenem hohen Leitwert, wie Kupfer, nicht zum Tragen (die Leitfähigkeit
von Polymeren wird durch CNT-Zugabe wesentlich verbessert [BAL07]). Der
Eintrag von CNTs in die Kupfermatrix verschlechtert den Transport von ther-
mischer und elektrischer Energie. Dies wurde in den vorliegenden Untersu-
chungen ebenso wie auch in der Literatur ermittelt. Abbildung 5.21 zeigt die
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Abbildung 5.22.: Geätztes Schliffbild (Klemm III) des Cu01CNT-Komposits.

Schliffbilder wie in Abbildung 5.7 nur mit einer Klemm III-Lösung für t = 5 s ge-
ätzt. Hierbei werden die Kupferkörner mit den Zwillingsgrenzen im reinen Kupfer
(Cu) deutlich sowie die Bereich der inkorporierten CNTs in den Aufnahmen von
Cu01CNT, Cu05CNT und Cu1CNT. In der Aufnahme des Cu01CNT-Komposits
wird ersichtlich, dass das Kupfergefüge mit mittleren Korndurchmessern von
dm = 45µm Bereiche von sehr feinen Körnen aufweist. Abbildung 5.22 zeigt
die Aufnahme des Cu01CNT-Komposits vergrößert und verdeutlicht, dass die
Bereiche der kleinen Körner im Vergleich zu den großen Körnern dm = 45µm
um circa das zehnfache reduziert sind. Dies enstpricht einem mittleren Korn-
durchmesser von dm = 4, 5µm. Durch diese Beobachtungen liegt die Vermu-
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tung nahe, dass die CNTs nicht direkt an der Festigkeitssteigerung beteiligt
sind, sondern durch den Effekt der partiellen Korngrößenreduktion eine Festig-
keitssteigerung im Komposit hervorrufen. Die Ursache für die Steigerung der
mechanischen Eigenschaften mit 0,1 Gew.-% CNT in den durchgeführten Un-
tersuchungen dürfte somit auf eine kornfeinende Eigenschaft der CNTs zurück-
zuführen sein. In der Modellvorstellung aus Abbildung 5.4b) bauen sich wäh-
rend des Mahlvorganges eine Art Sandwich-Partikel aus Kupferpartikel-CNTs-
Kupferpartikel auf, die wieder aufgebrochen werden und sich durch Kaltschwei-
ßen wieder verbinden. Hierbei können im Heisspressvorgang die CNTs als eine
Art Barriere wirken, die die Kupferpartikel daran hindern sich bei erhöhten Tem-
peraturen wieder zu größeren Körnern zusammen zuschließen. Überschreitet
der CNT-Anteil jedoch einen bestimmten Wert, im vorliegenden Fall erst ersicht-
lich bei 0,5 Gew.-% CNT, überwiegt die schwächende Wirkung der CNTs durch
Agglomerate und unzureichende Dispersion.
Mit dieser Annahme, dass durch die CNTs lediglich indirekt eine Festigkeits-
steigerung durch Kornfeinung auftritt, muss die Festigkeitssteigerung nach der
Hall-Petch-Beziehung (vgl. Abschnitt 2.2.2) beschreibbar sein. Das Diagramm
in Abbildung 5.23 stellt die Rd0,2-Stauchgrenze in Abhängigkeit der Korngröße
dar und visualisiert den Graph der Hall-Petch Beziehung Rd ∼ dm

−0,5. Es wur-
den Rd0,2-Stauchgrenzen von Kupferwerkstoffen mit mittleren Korndurchmes-
sern von dm = 40 nm [VALI00], dm = 1, 5 und 4, 5µm [KIM08] aus der Literatur
sowie mit dm = 45µm der vorliegenden Arbeit aufgetragen. Die durch Sterne
gekennzeichnet Werte stellen exemplarisch die anteilige Berechnung (2%, 5%
und 50%-Anteil an feineren Körnern) der Rd0,2-Stauchgrenze von Kupferwerk-
stoffen mit dm = 4, 5µm [KIM08] zusammen. Somit würde für die Steigerung
der Rd0,2-Stauchgrenze durch partielle Kornfeinung in der vorliegenden Unter-
suchung von Kupfer Cu 94, 6 MPa auf 95, 8 MPa im Cu01CNT-Komposit mit 0,1
Gew.-% CNT nach der Mischungsregel

Rd0,2 = X% · Rd0,2,/4,5µm + X% · Rd0,2/45µm

ein Anteil von 2% an Körnern mit einem mittleren Durchmesser von dm =
4, 5µm verantwortlich sein. Ist die Steigerung der Stauchgrenze durch die Zu-
gabe von CNTs nur geringfügig (1%) möglich, so konnte die Rp0,2-Dehngrenze
um 10% gesteigert werden. In den einzigen Untersuchungen von Stauch- und
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Abbildung 5.23.: Rd0,2-Stauchgrenze in Abhängigkeit der Korngröße angetragen und

durch den Graph der Hall-Petch Beziehung Rd d̃m
−0,5 visualisiert. Es wurden Rd0,2-

Stauchgrenzen von Kupferwerkstoffen mit dm = 40 nm [VALI00], dm = 1, 5 und 4, 5µm
[KIM08] sowie mit dm = 45µm bzw. Rd0,2,Cu der vorliegenden Arbeit aufgetragen.

Dehngrenze in einem Versuch in der Literatur von Lim et al. [LIM10] ist das Ver-
hältnis der maximal erreichbaren Steigerung durch Zugabe von CNTs ∆Rd0,2 :
∆Rp0,2 = 1 : 1, 1. Das Verhältnis der Steigerungen der Festigkeitswerte im vor-
liegenden Versuch liegt bei ∆Rd0,2 : ∆Rp0,2 = 1 : 6, 6. Hieraus kann zum Einen
auf die makroskopische Inhomogenität des Werkstoffes geschlossen werden
und zum Anderen kann geschlussfolgert werden, dass im hergestellten CuCNT-
Komposit die CNTs im Zugversuch, aufgrund ihrer Geometrie, mehr Last auf-
nehmen können als im Druckversuch. Gerade bei angenommenen geringen
Grenzflächenscherfestigkeiten, bedingt durch den Herstellungsprozess, wird der
Betrag der Lastaufnahme bei Druck durch die CNTs geringer sein. Bei Zug je-
doch haben die CNTs, „eingespannt “ zwischen die deformierten Kupferkörner,
die Möglichkeit einen Teil der Axiallast mit aufzunehmen.





6. Schmelzmetallurgische Herstellung von
PSN108CNT-Kompositen

6.1. Charakterisierung der Legierung: CuSn10Ni8Zn3 –
PSN108

Die Charakterisierung des Werkstoffes wurde an Rundstrangmaterial (D = 35 mm),
gegossen im Vertikalstrangguss durch die BÖGRA TECHNOLOGIE GMBH, So-
lingen, in zwei Qualitäten vorgenommen: PSN108 „soft“ (PSN108s) im Zustand
wie gegossen und PSN108 „hard“ (PSN108h) welcher bei T = 350 °C für t =
15 h gehärtet wurde. Im Weiteren werden die Bezeichnungen PSN108s für den
weichen Zustand und PSN108h für den gehärteten Zustand der Legierung bei
der Diskussion der Gefügestruktur und den ermittelten Werkstoffkennwerten
verwendet. Bis auf die tribologischen Untersuchungen wurde die Charkaterisie-
rung der Legierung von der Verfasserin dieser Arbeit durchgeführt.

Gefüge- und Kristallstruktur

Die chemische Zusammensetzung der im vertikalen Strangguss vergossenen
Legierung PSN108 wurde nach DIN EN 15079 mit Hilfe des Funkenemissions-
spektrometers Foundry-Master der Instruments Analytical Ltd bestimmt. Die
in Tabelle 6.1 angeführten Massenanteile einer im vertikalen Strangguss ver-
gossenen Legierung PSN108 geben den Mittelwert aus sechs Messungen an.
Die vorliegende Messunsicherheit des verwendeten Verfahrens wurde mit Hilfe
der europäischen Referenzproben ERM-EB387 (CuZn20Ni5) und ERM-EB374
(CuSn8) für die Elemente Cu, Sn, Zn, Ni zu±0, 6% bestimmt. Die Elemente Pb,
P und S wiesen absolute Abweichungen von < 0, 0001% zu ihrem Mittelwert
auf. Der Bleigehalt der PSN108 ist mit einem Massenanteil von < 0, 03% sehr
gering und wird nach den Forderungen der europäischen Direktrive 2000/53/EC
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Massenanteil in %

Cu Zn Pb Sn P Ni S
78,5 4,0 < 0,03 10,0 < 0,02 7,38 <0,01

Tabelle 6.1.: Massenanteil der Elemente der, im vertikalen Strangguss vergossenen, Le-
gierung CuSn10Ni8Zn3 – PSN108.

[EURO00, EURO10] zur Bleireduzierung in Automobilen schon als bleifrei ein-
gestuft. Eine weitere Reduzierung des Anteils gestaltet sich schwierig, da am
Rohstoffmarkt vorwiegend Kupferschrotte mit Restanteilen von Blei zur Verfü-
gung stehen.

Wie bereits erwähnt können die Werkstoffeigenschaften der Legierung PSN108
durch eine Wärmebehandlung maßgeblich beeinflusst werden. Im Folgenden
sollen die veranwortlichen Mechanismen der Aushärtbarkeit an der ternären
Legierung CuSn10Ni8 näher betrachtet werden, da davon ausgegangen wird,
dass der geringe Zinkanteil im kupferreichen α-Mischkristall völlig in Lösung
geht. Die Phasenumwandlungskinetik von kupferreichen Cu-Sn-Ni Legierung-
en stellt sich als sehr komplex dar. Die nach ASTM B740-84 genormten, aus-
härtbaren Legierungen C72650 (CuNi7,5Sn5) und C72900 (CuNi15Sn8) wur-
den in [ZHAO98a, ZHAO98b, ALIL08] ausführlich beschrieben. Die durch diese
Untersuchungen gewonnenen Erkenntnisse sollen zur Beschreibung der La-
gerlegierung CuSn10Ni8 herangezogen werden. Abbildung 6.1 zeigt zwei von
Zhao et al. [ZHAO98a, ZHAO98b] durch Literaturangaben verschiedener Un-
tersuchungen abgeleitete quasibinäre Zustandsdiagramme der ternären Legie-
rungen bei Gewichtsschnitten von 7, 5% bzw. 15% Nickel. Die durchgezoge-
ne gestrichelte Linie deutet den Gewichtsanteil von 10% Zinn der Legierung
PSN108 an. Wird nun aus dem schmelzflüssigen Zustand abgekühlt, erstarrt
primär ein α-Mischkristall in kubisch-flächenzentriertem Gitter, nach der Ben-
nung im Strukturbericht auch A1-Struktur1, der mit zunehmender Abkühlung an
Zinn übersättigt. An den Korngrenzen des dendritischen α-Mischkristalls schei-
det sich anschließend der zinn- und nickelreiche γ-Mischkristall, (Cux Ni1−x )3Sn
in DO3-Struktur aus. Abbildung 6.2 zeigt zwei Klemm III geätzte Mikroschliffe

1Die Kristallgitternomenklatur laut Strukturbericht befindet sich im Anhang.
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Abbildung 6.1.: Quasibinäres Zustandsdiagramm der Legierung CuNiSn erzeugt an den
jeweilige Nickel-Gewichtsschnitten: a) CuNi7,5Sn5 und b) CuNi15Sn8. Die durchgezoge-
ne gestrichelte Linie deutet den Gewichtsanteil von 10% Zinn an. [ZHAO98a, ZHAO98b]
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Abbildung 6.2.: Klemm III geätzter Mikroschliff der Legierung CuSn10Ni8Zn3: a) Gefüge
der PSN108s bei 1000-facher Vergrößerung: geseigerter α-Mischkristall mit bläulicher
γ-Phase an den Korngrenzen b) Gefüge der PSN108h bei 1000-facher Vergrößerung:
geseigerter α-Mischkristall mit bläulicher γ-Phase an den Korngrenzen

der Legierung PSN108 im Zustand wie gegossen und ausgehärtet. Die zuneh-
mende Übersättigung des dendritisch erstarrten α-Mischkristalls wird durch die
Farbunterschiede der angeschnittenen Dendriten deutlich. An den Korngren-
zen der erstarrten Dendriten scheidet sich die γ-Phase aus. Über die Kon-
zentrationsunterschiede des Zinns im α-Mischkristall geben die Rückstreuelek-
tronenaufnahmen in Abbildung 6.4 Aufschluss. Durch den Unterschied in den
Ordnungszahlen von OZCu(29) und OZSn(50) kann die Zinnseigerung im den-
dritischen α-Mischkristall deutlich gemacht werden. Die Pfeilrichtung in Abbil-
dung 6.4 zeigt die Zunahme der Zinnkonzentration an. Das Diagramm 6.3 fasst
die durchgeführte quantitative EDX-Analyse an den Punkten EDX1, EDX2 und
EDX3 in den Aufnahmen 6.4 der drei unterschiedlichen Mischkristallkonzentra-
tionen zusammen. EDX3 und EDX2 beschreiben die Übersättigung mit Zinn
des α-Mischkristalls in der flüssigen Phase während der Erstarrung. Die Mes-
sung im Punkt EDX1 zeigt den hohen Anteil von Zinn und Nickel in der γ-Phase.
Wie schon erwähnt, besitzen kupferreiche Cu-Sn-Ni Legierungen die Fähigkeit
der Ausscheidungshärtung. Die möglichen Phasenumwandlungen, welche zur
Ausscheidungshärtung der Legierung PSN108 beitragen, sollen wieder anhand
der Untersuchungen an den Legierungen C72650 (CuNi7,5Sn5) und C72900
(CuNi15Sn8) [ZHAO98a, ZHAO98b, ALIL08] beschrieben werden. Abbildung
6.5 zeigt die Temperatur-Zeit-Umwandlungsdiagramme der ternären Legierung-
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Abbildung 6.3.: EDX-Spektren der Bereiche EDX1, EDX2 und EDX3 aus Abbildung 6.4.
Die Insets zeigen jeweils die Vergrößerungen der Spektren von: Zinn (SnL: 3,44keV;
3,66keV; 3,90keV; 4,14keV ), Nickel (NiKα: 7,47keV) und Kupfer (CuKα: 8,03keV).

en C72650 (CuNi7,5Sn5) und C72900 (CuNi15Sn8) mit gestrichelter Tempera-
turline von T = 350 °C und farbig unterlegtem Zeitfenster von t = 1–20 h. Über
Diffraktogramme und Transmissionselektronenaufnahmen an dünnen Schich-
ten konnten Zhao et al. fünf auftretende Vorgänge bestimmen (vgl. 6.5):

• γ-Ausscheidungen an Korngrenzen und im Korninneren (DO3)

• Diskontinuierliche, nadelige γ-Ausscheidungen (DO3) aus übersättigtem
α-Mischkristall

• Kontinuierliche Ausscheidungen mit DO22- bzw. L12-Struktur

• Eine modulierte Struktur im α-Mischkristall, die auf eine spinodale Entmi-
schung zurückzuführen ist



90 6. Schmelzmetallurgische Herstellung von PSN108CNT-Kompositen

10 mm10 mma) PSN108s                b) PSN108h

a-Mischkristall
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c(Sn)#EDX1
EDX2

EDX3

g-Phase

c(S
n)#EDX1

EDX2
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a-solid solution a-solid solution
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c(Sn)#

EDX1
EDX2

EDX3 c(S
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EDX2
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Abbildung 6.4.: Rückstreuelektronenaufnahmen: a) Gefüge der PSN108s bei 1500-
facher Vergrößerung b) Gefüge der PSN108h bei 1500-facher Vergrößerung. Die Punkte
EDX1, EDX2 und EDX3 deuten die Messbereiche der EDX-Analyse in Diagramm 6.3 an.

Eine spinodale Entmischung ensteht durch eine Wärmebehandlung und verur-
sacht feinste, kohärente Ausscheidungen. Der betroffene Bereich besteht aus
identischem Kristallgitter, dessen Gitterabstände lediglich in geringem Umfang
(< 5 nm) verspannt werden. Die so verursachte Verfestigung führt zu verbes-
serten mechanischen Eigenschaften ohne einen makroskopischen Verzug des
Werkstoffes hervorzurufen. Abbildung 6.6 zeigt Klemm III geätzte Mikroschliffe
der Legierung in weichem PSN108s a) und wärmebehandeltem PSN108h b)
Zustand. In 6.6a) ist ein Bereich von nadeligen, diskontinuierlichen γ-Ausschei-
dungen zu sehen. Diese scheiden sich nach dem ZTU-Diagramm in Abbildung
6.5 vorwiegend im Temperaturbereich von ca. 500–600 °C und bei hohen Ni-
ckelgehalten um die 15% auch bei Temperaturen von 350 °C aus dem übersät-
tigtem α-Mischkristall aus. Eine langsame Abkühlung begünstigt die Enstehung
dieser Art von Ausscheidungen. Das untersuchte stranggegossene Rundmate-
rial erstarrt mit einer Abkühlrate von ∼ 2 K

min . Diese Erstarrungsgeschwindigkeit
lässt nur vereinzelt diskontinuierliche γ-Ausscheidungen aus dem übersättig-
tem α-Mischkristall zu. Abbildung 6.8 zeigt zum Vergleich zwei Klemm III geätz-
te Mikroschliffe der PSN108s (6.8a) und 6.8c)) und PSN108h (6.8b) und 6.8d))
mit einer sehr langsamen Abkühlrate von ∼ 0, 1 K

min , gegossen in einer Grafit-
kokille. Durch die langsame Erstarrung sind γ-Ausscheidungen an den Korn-
grenzen der α-Mischkristalle und in den übersättigten, globulitisch erstarrten α-
Körnern zu finden. Die Anzahl der lamellaren, diskontinuierlichen γ-Ausschei-
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Abbildung 6.5.: Zeit-Temperatur-Umwandlungsdiagramme (ZTU) der Legierungen: a)
CuNi7,5Sn5 und b) CuNi15Sn8. [ZHAO98a, ZHAO98b]
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Abbildung 6.6.: Mikroschliffe der stranggegossenen (Abkühlrate ∼ 2 K
min ) Legierung

PSN108: a) und b) Gefüge der PSN108s und PSN108h bei 1000-facher Vergrößerung
mit diskontinuierlichen γ-Ausscheidungen.

dungen ist im Vergleich zum Gefüge der stranggegossenen PSN108 stark an-
gestiegen. Vergleicht man diese lamellaren Bereiche der PSN108s mit der wär-
mebehandelten PSN108h ist eine farbliche Veränderung des α-Mischkristalls
zwischen den γ-Lamellen in den Schliffen zu erkennen. Diese Beobachtung
legt eine Diffusion des im α-Mischkristalls vorhandenen Zinns in Richtung der
Sn-reichen γ-Lamellen Nahe. Zurück bleibt ein, im Vergleich zum primär er-
starrten, Sn-ärmerer α-Mischkristall. Diese lamellaren Ausscheidungen sind für

200 nm1 mma) PSN108h                25 Kx             b) PSN108h                         100 Kx

a-Mischkristall a-Mischkristall l~150 nm

(CuxNi1-x)3 geordnete Strukturen

Abbildung 6.7.: Hochauflösende Rasterelektronenmikroskopaufnahmen von Bruchflä-
chen der PSN108h mit a) 25000-facher und b) 100000-facher Vergrößerung
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Abbildung 6.8.: Klemm III geätzter Mikroschliff einer langsam erstarrten (Abkühlrate
∼ 0, 1 K

min ) PSN108: a) und c) Gefüge der PSN108s bei 500-facher und 1000-facher
Vergrößerung: globulitisch erstarrter α-Mischkristall mit γ-Phase an den Korngrenzen,
intergranular und als lamellare, diskontinuierliche Ausscheidungen b) und d) Gefüge der
PSN108h bei 500-facher und 1000-facher Vergrößerung: α-Mischkristall, γ-Phase an den
Korngrenzen und, intergranular und als nadelige, diskontinuierliche Ausscheidungen

den Einsatz der Legierung zu vermeiden, da sie negativen Einfluss auf die me-
chanischen Eigenschaften und die korrosive Beständigkeit haben [ZHAO98a].
Bei der durchgeführten Wärmebehandlung der stranggegossenen PSN108 bei
T = 350 °C für t = 15 h findet nach den ZTU-Diagrammen unter Abbildung 6.5
im α-Mischkristall eine spinodale Entmischung [LAUG85] und eine kontinuierli-
che Ausscheidung von DO22 bzw. L12-Kristallstrukturen der Zusammensetzung
(Cux Ni1−x )3Sn statt. Nach Zhao et al. [ZHAO98a, ZHAO98b] sind die so entste-
henden, fein verteilten nadeligen bzw. sphärischen Strukturen in erster Linie für
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den Härteanstieg der Cu-Sn-Ni Legierungen verantwortlich. Abbildung 6.7 zeigt
rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen von Bruchflächen der PSN108h im
ausgehärteten Zustand. Es ist zu vermuten, dass die fein verteilten, um die
20 nm großen Strukturen die Kristallstrukturen DO22 bzw. L12 darstellen. Der
mittlere Abstand der Strukturen kann auf Basis dieser Aufnahmen mit∼ 150 nm
und deren Durchmesser zu 15–25 nm bestimmt werden. Nach Zhao et al. wird
eine Ausscheidungshärtung der Legierung C72650 (CuNi7,5Sn5) unter 459 °C
empfohlen und wie im ZTU in Abbildung 6.5a) nachzuvollziehen, findet die
schnellste Umwandlung bei T = 350 °C statt. Im Folgenden werden die Aus-
wirkungen auf die physikalischen und mechanischen Eigenschaften der an der
PSN108 durchgeführten Wärmebehandlung bei T = 350 °C für t = 15 h aus-
führlich dargestellt. Die Zusammenfassung der ermittelten Werkstoffkennwerte
ist an die Struktur der Werkstoffdatenblätter genormter Kupferlegierungen des
Deutschen Kupferinstituts angelehnt [DEUT12].
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Physikalische Eigenschaften

Als Streumaß der gemessenen Daten wurde jeweils die durchschnittliche Ab-
weichung vom Mittelwert MA angegeben.

MA =
1
N

N∑
i=1

| xi − x̄ | (6.1)

N = Anzahl der Proben

x = Messwert der Probe

Solidus- und Liquidustemperatur

Die Solidus- und Liquidustemperatur der Legierung wurde durch eine simultane
Thermoanalyse zu TSolidus = 968°C und TLiquidus = 992°C bestimmt. Die Mes-
sung wurde am Prüfgerät STA 409 CD der Firma NETZSCH unter Heliumatmo-
sphäre (80 ml

min ) mit einer Heizrate von 10 K
min im Temperaturintervall 20°C–1100°C

durchgeführt.

Dichte

N Masse MA Rohdichtecalc MA Rohdichte MA
g g/cm3 g/cm3

PSN108 6 20,77 0,08 8,81 0,03 8,8 0,11

Tabelle 6.2.: Berechnete und gemessene Rohdichte ρroh des bleifreien Lagerwerkstoffes
PSN108.

Die nach DIN 66137-1 definierte Rohdichte wurde an sechs spanend herge-
stellten, zylindrischen Proben d = 10 mm und h = 30 mm berechnet (Vroh =
2, 36 cm3) und durch das Verdrängungsverfahren (Messgenauigkeit 0, 1 ml) mit
deionisiertem Wasser (T = 20°C, ρ = 998, 2 kg

m3 ) bestimmt.
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thermischer Längenausdehnungskoeffizient in 10−6/K und MA in 10−6

N 100°C MA 150°C MA 200°C MA 250°C MA

PSN108s 3 17,6 0,09 17,7 0,07 18,0 0,06 18,8 1,07
PSN108h 3 17,0 0,65 17,7 0,22 18,1 0,16 19,3 0,33

Tabelle 6.3.: Thermische Längenausdehnung des bleifreien Lagerwerkstoffes PSN108s

und PSN108h im Temperaturintervall von 50°C bis 100°C, 150°C, 200°C und 250°C.

Thermische Längenausdehnung

Der thermische Längenausdehnungskoeffizient wurde nach DIN 51045-1 mit
dem Dilatometer DIL 402 C der Firma NETZSCH an spanend hergestellten zy-
lindrischen Proben (d = 8 mm, h = 25 mm) in einem Probenhalter aus Gra-
fit im Temperaturbereich 50°C–200°C mit einer Heizrate von 2 K

min unter Heli-
um/Argongasatmosphäre bestimmt. Es wurde der Messbereich von maximal
500µm bei entsprechender Auflösung von ∆l = 0, 125 nm gewählt. Die Proben
wurden mit einer Vorkraft von 300 N in die Messkammer eingespannt. Zur Ka-
librierung wurde eine Reinkupferprobe verwendet. Die Werte zeigen, dass die
thermische Längenänderung∆L/L0 der PSN108 durch eine Wärmebehandlung
nicht beeinflusst wird.

Temperaturleitfähigkeit und Wärmeleitfähigkeit

Die Temperaturleitfähigkeit wurde nach ASTM E 1461 durch das Laser Flash
Verfahren mit dem Gerät LFA 440 der Firma NETZSCH an spanend herge-
stellten, zylindrischen Proben (d = 12, 7 mm, h = 2 mm) im Temperaturbe-
reich 25°C–175°C bestimmt. Zur Ermittlung der Wärmeleitfähigkeit über λ(T ) =

Temperaturleitfähigkeit a mm2/s

N 25°C MA 100°C MA 175°C MA

PSN108s 3 11,55 0,14 13,12 0,14 14,40 0,20
PSN108h 3 17,04 0,50 18,84 0,31 20,58 0,60

Tabelle 6.4.: Temperaturleitfähigkeit des bleifreien Lagerwerkstoffes PSN108s und
PSN108h im Temperaturbereich 25°C bis 175°C.
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ρ · a(T ) · cp(T ) wurden die Werte der spezifischen Wärmekapazität cp bei ent-
sprechenden Temperaturen für die nach DIN EN 1982 genormte Legierung
CuSn10-C aus der Literatur [GDM97] verwendet. Die Werte der Wärmeleitfä-
higkeiten für die PSN108 sind somit ausschließlich zur Orientierung gedacht.
Die Temperaturleitfähigkeit steigt bei Temperaturen von 175°C im Vergleich zu

Wärmekapazität cp in J/g∗K

20°C 100°C 200°C

CuSn10-C 0,38 0,39 0,40

Wärmeleitfähigkeit λ in W/m∗K

25°C 100°C 175°C

PSN108s 38,80 49,64 50,91
PSN108h 57,21 64,95 72,76

Tabelle 6.5.: Berechnete Wärmeleitfähigkeiten des bleifreien Lagerwerkstoffes PSN108s

und PSN108h im Temperaturbereich 25°C bis 175°C.

25°C um 20%. Die Wärmebehandlung verbessert die Temperaturleitung um
30%. Dies ist auf einen verbesserten Phononentransport durch das geordnete
Kristallgitter, hervorgerufen durch die Ausscheidungen und die spinodale Ent-
mischung, zurückzuführen.

Elektrische Leitfähigkeit

N el. Leitfähigkeit
MS/m MA

PSN108s 5 5,2 0,003
PSN108h 5 8,0 0,008

Tabelle 6.6.: Elektrische Leitfähigkeit des bleifreien Lagerwerkstoffes PSN108s und
PSN108h.

Die elektrische Leitfähigkeit wurde nach ASTM E 1004 über das Wirbelstrom-
verfahren mit dem Gerät Sigmatest 2.069 der Firma MAGNETISCHE PRÜFANLA-
GEN an spanend hergestellten, zylindrischen Proben (d = 12 mm, h = 12 mm)
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mit einem Tasterdurchmesser von h = 8 mm bei 22°C gemessen. Die Wärme-
behandlung und die dadurch enstehenden spinodalen Entmischungen und Aus-
scheidungen ermöglichen die Verringerung der mittleren Stoßzeit der Elektro-
nen und Erhöhen somit deren Mobilität und Energieaustausch. Dies hat einen
Anstieg der elektrischen Leitfähigkeit um 35% zur Folge.

Elastizitätsmodul

N E-Modul in GPa MA

PSN108s 5 123 2,3
PSN108h 5 135 2,6

Tabelle 6.7.: Elastizitätsmodul des bleifreien Lagerwerkstoffes PSN108s und PSN108h.

Der Elastizitätsmodul wurde aus den Daten der Zugfestigkeitsprüfung über die
Hook’sche Gerade im Bereich von 20–80 MPa ermittelt. Durch die Wärmen-
behandlung ist ein Anstieg von 8% im Elastizitätsmodul zu verzeichnen. Um
den Einfluss der auftretenden Verfestigungsmechanismen durch die Wärmebe-
handlung auf den Elastizitätsmodul präzise zu quantifizieren, wären spezifische
Untersuchungen notwendig, die nicht durchgeführt wurden.

Mechanische Eigenschaften

Zugfestigkeit

N = 5 Zugfestigkeit Rm Dehngrenze Rp0,2 Bruchdehnung A
MPa MA MPa MA % MA

PSN108s , T = 22 °C 458 1,8 253 2,2 15,3 1,4
bei T = 250 °C 462 33,8 233 9,8 18,0 0,7
PSN108h,low , T = 22 °C 407 27,4 - - 0,4 0,0
PSN108h,high, T = 22 °C 770 4,0 740 8,0 1,0 0,1

Tabelle 6.8.: Zugfestigkeit des bleifreien Lagerwerkstoffes PSN108s und PSN108h.

Die Zugfestigkeiten wurden nach ISO 6892-1:2009 A2 an Normzugproben DIN
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50125 B6 x 30 mit der Universalprüfmaschine Typ 1484/DUPS-M der Firma
ZWICK durchgeführt. Die Wegmessung wurde durch eine kontinuierliche Länge-
nänderungsmessung durch zwei Keramikwegaufnehmer im Messabstand von
lm = 20 mm realisiert. Die Wegaufnehmer sind für die Warmzugversuche nö-
tig und wurden aus Gründen der Vergleichbarkeit auch für die Kaltzugversuche
verwendet. Die Warm- sowie Kaltzugversuche wurden im oberen Prüfraum mit
einem Kraftaufnehmer FAnordnung,max = 20 kN durchgeführt. Bei den Warmzug-
versuchen wurde die Probe in die Prüfeinrichtung eingeschraubt und für 10 min
bei T = 250 ± 5 °C gehalten, bevor mit der Zugprüfung begonnen wurde. Der

PSN108h - Bruchfläche            200 mm

10 mm

a-Dendriten        

a-Matrix mit g-Phase

6 mm

G
ie

ßr
ic

ht
un

g

35 mm

a) b) c)

Abbildung 6.9.: Erklärung der zwei unterschiedlichen Festigkeiten der PSN108h: a) Skiz-
ze des stranggegossenem Rundmaterials mit Entnahmebereich der Zugprobe. b) Foto-
grafie der Bruchfläche einer PSN108h c) Rasterelektronenmikroskopische Aufnahme des
Erstarrungslunkers.

Versuch wurde durchgehend über die Dehngeschwindigkeiten geregelt. Diese
betrugen im Bereich bis zur Streckgrenze e = 0, 00025 s−1 und im weiteren
Prüfverlauf e = 0, 002 s−1. Auf die Proben wurde eine Vorkraft von 20 N aufge-
bracht. Die Proben wurden, wie in Abbildung 6.9a) skizziert, aus der Mitte des
vertikal stranggegossenen Rundmaterials gefertigt. Durch die Erstarrungsrich-
tung der Dendriten entstanden in der Mittelachse des Stranggusses vereinzelt
Erstarrungslunker. In diesen Bereichen liegt nur kupferreicher α-Mischkristall
vor. Dies hat Auswirkungen auf die Festigkeiten der Legierung im gehärteten
Zustand. Abbildung 6.9b) lässt diesen Bereich in kupferroter Färbung deutlich
auf der Bruchfläche einer PSN108h Zugprobe erkennen. Abbildung 6.9c) zeigt
eine rasterelektronenmikroskopische Aufnahme dieses Teilbereichs. Die einzel-
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Abbildung 6.10.: Spannungs-Dehnungs-Diagramm einer exemplarischen Probenreihe
des Lagerwerkstoffes PSN108s und PSN108h bei den Prüftemperaturen T = 22 ±
5 °C, T = 250± 5 °C.

nen α-Dendriten grenzen sich klar vom homogenen Gefüge aus α-Mischristall
und γ-Phase ab. Diese Fehlstellen sind bei Belastungen des Werkstoffes ab
400 MPa für das vorzeitige Versagen der PSN108h verantwortlich (vgl. Tabel-
le 6.8und Abbildung 6.10, PSN108h,low ). Bei homogenen Gefüge werden Zug-
festigkeiten von bis zu 770 MPa erreicht (vgl. Tabelle 6.8und Abbildung 6.10,
PSN108h,high). Bei der Produktion von Stranggussrohmaterial zur Fertigung von
Gleitlagern wird kein Vollmaterial gegossen sondern ein Rohr mit Wandstärken
von ∼ 3 mm. Durch die schnellere Erstarrung der dünnen Wandstärke wird das
Entstehen von Erstarrungslunkern und somit ein frühzeitiges Versagen vermie-
den.

Härte

Die Brinellhärte wurde nach DIN EN ISO 6506-1 an zylindrischen Strangguss-
proben an einem Härteprüfer der Firma WOLPERT gemessen. Die Strangguss-
probe wurde senkrecht zur Gießrichtung abgedreht, poliert und entfettet. Durch
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N Härte HBW 2,5/187,5 MA

PSN108s , T = 22 °C 7 131 4,7
PSN108h, T = 22 °C 7 298 3,6

Tabelle 6.9.: Brinellhärte des bleifreien Lagerwerkstoffes PSN108s und PSN108h.
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Abbildung 6.11.: Mögliche Härtesteigerung der PSN108 in Brinell HBW im Vergleich
zum gegossenen Zustand in Abhängigkeit der Auslagerungsdauer in vollen Stunden.

die Wärmebehandlung und die daraus resultierenden Verfestigungsmechanis-
men sind Härtsteigerungen bis ∼ 60% möglich. Abbildung 6.11 zeigt einen
gemessenen Härteverlauf der PSN108 (Datenquelle: BÖGRA TECHNOLOGIE

GMBH). Die erreichbare Härtesteigerung der PSN108 durch die Variation der
Auslagerungsdauer bei T = 350 °C ist im Vergleich zum gegossenen Aus-
gangszustand aufgetragen. Mit Auslagerungszeiten von < 5 h können schon
erhebliche Härtesteigerungen erzielt werden. Diese Zeitspannen finden sich
auch in den ZTU-Diagrammen aus Abbildung 6.5 für die zwei „verwandten“ Le-
gierungen wieder.



102 6. Schmelzmetallurgische Herstellung von PSN108CNT-Kompositen

Druckfestigkeit

N = 5 Druckfestigkeit Rd Stauchgrenze Rd0,2 Stauchgrenze Rd2

MPa MA MPa MA MPa MA

PSN108s , T = 22 °C 1504** 15,6 287 1,9 405 2,5
bei T = 250 °C 732* 0 276 2,0 -
PSN108h, T = 22 °C 1165 71,1 871 8,9 984 10,9
bei T = 250 °C 732* 0 (nur elastisch)

*bei maximaler Kraft der Prüfanordnung FAnordnung,max = 20 kN
**bei 40% Stauchung

Tabelle 6.10.: Druckfestigkeit des bleifreien Lagerwerkstoffes PSN108s und PSN108h.

Die Druckfestigkeiten wurde nach DIN 50106 an zylindrischen Normdruckpro-
ben d = 6 mm, h = 10 mm mit der Universalprüfmaschine Typ 1484/DUPS-
M der Firma ZWICK durchgeführt. Als Schmierung zwischen den Druckplatten
und den Proben wurde Vaseline verwendet. Bei T = 22°C wurde im unteren
Prüfraum mit einem Kraftaufnehmer für Zug- und Druckkräfte bis max. 200 kN
geprüft. Die Warmdruckversuche konnten wegen des Ofenaufbaus nur im obe-
ren Prüfraum durchgeführt werden der mit einem Kraftaufnehmer bis maximal
20 kN ausgestattet ist. Beim Warmdruckversuch der ausgelagerten Legierung
PSN108h reicht die maximale Prüfkraft der Prüfanordnung von FAnordnungmax =
20 kN bei gegebener Probengeometrie nicht aus um den Bereich der plasti-
schen Verformung zu erreichen. Abbildung 6.12 zeigt das Spannungs-Stauchungs-
Diagramm einer exemplarischen Probenreihe des Lagerwerkstoffes PSN108s

und PSN108h bei den Prüftemperaturen T = 22± 5 °C, T = 250± 5 °C.
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Abbildung 6.12.: Spannungs-Stauchungs-Diagramm einer exemplarischen Probenreihe
des Lagerwerkstoffes PSN108s und PSN108h bei den Prüftemperaturen T = 22 ±
5 °C, T = 250± 5 °C.
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Gleiteigenschaften

N = 3 trocken in Öl

Reibkoeffizient µ Verschleiß in mg Reibkoeffizient µ Verschleiß in mg

PSN108s

Testbeginn 0,65 0,10
Testende 0,40 129,43 0,022 24,17
PSN108h
Testbeginn 0,65 0,10
Testende 0,10 36,63 0,012 1,33

Tabelle 6.11.: Reibverschleißmessungen im Stift-Scheibe-Versuch an Werkstoffpaarun-
gen PSN108s und PSN108h auf Stahl an Luft und mit Motorölschmierung.

Die Gleiteigenschaften der Werkstoffe wurden im Stift-Scheibe Versuch nach
Anordnung von SIEBEL/KEHL auf einem Tribometer TRM der Firma WAZAU

durch das Testlabor RIO GMBH, Siegen gemessen. Die zylindrischen Stifte mit
d = 8 mm und h = 10 mm wurden aus PSN108 gefertigt und gegen eine Schei-
be aus 16MnCr5, gehärtet auf 58 HRC mit einer Oberflächenrauheit von Rz <

0, 8µm geprüft. Beim Stift-Scheibe-Verschleißversuch nach Siebel/Kehl werden
drei zylindrische Stifte gegen eine rotierende Scheibe bzw. einen rotierenden
Ring gepresst. Die Verschleißversuche wurden wie Tabelle 6.11 zeigt, jeweils
ungeschmiert an Luft und mit Motorölschmierung mit Motoröl 10W-40 durch-
geführt. Die Reibgeschwindigkeit betrug 0, 5 m/s bei einer Prüflast von 1, 0 N/mm2

und einer Prüfdauer von 240 min. Die Umgebungstemperatur lag bei 23 °C und
die relative Luftfeuchte bei 60%. Während der Versuche wurde der Reibwert
µ durch Online-Drehmomentmessung zeitabhängig bestimmt. Der aufgetrene-
ne Verschleiß wurde gravimetrisch ermittelt. Die gehärtete Legierung PSN108h

hat nach der Einlaufphase einen geringeren Reibkoeffizient und einen um 70%
geringeren Verschleiß als die PSN108s.
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6.2. Testversuche

6.2.1. Nasschemische CNT-Beschichtung von PSN108-Spänen

Das durch Li et al. entwickelte Verfahren zur schmelzmetallurgischen Herstel-
lung von Magnesium-CNT-Kompositen wurde in Kapitel 2.4.2 ausführlich be-
schrieben. Im Folgenden wird die Adaption des Verfahrens für Kupferbasis-
Werkstoffe mit einer Liquidustemperatur von ∼ 1000 °C und dessen Auswer-
tung dargestellt. Als Matrixmaterial wurden mit Ethanol gereinigte Späne der
bleifreien Lagerlegierung PSN108 (s. Kapitel 4.3.1) verwendet.
Zur nasschemischen Beschichtung der PSN108-Späne mit CNTs (PSN10801CNTc)

a) reine CNTs 20 Kx 200 nm b) CNTs an PSN108-Span 24 Kx 200 nm

individuelle CNTs

Abbildung 6.13.: REM-Aufnahmen a) der Baytubes C 150P wie geliefert und b) nach
dem nasschemischen Dispergierungsschritt auf einem PSN108-Span.

wurde das Blockcopolymer Disperbyk-2150 (BYK CHEMIE GMBH) in Ethanol
gelöst und die CNTs, Baytubes C 150P (BAYER MATERIALSCIENCE AG) im
Massenverhältnis zum Blockcopolymer von 1:1 zugegeben. Die Mischung wur-
de für 15 min bei Raumtemperatur durch Ultraschall homogenisiert und für 30 min
bei 250 U/min mechanisch durchmischt. Anschließend wurden die PSN108-Späne
zugegeben und kontinuierlich mechanisch durchmischt bis das Ethanol voll-
ständig verdampft ist (∼ 18 h). Abschließend folgte ein Trocknungsschritt im
Vakuumofen bei 50 °C für 8 h. Von den beschichteten PSN108-Spänen wur-
den mehrere rasterelektronenmikroskopische Stichprobenaufnahmen angefer-
tigt um die Qualität der homogenen Verteilung der CNTs auf der Spanober-
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fläche zu beurteilen (s. Abb. 6.13b)). Abbildung 6.13a) zeigt im Vergleich dazu
eine REM-Aufnahme von CNTs im Lieferzustand. Die Bildung von größeren Ag-
glomeraten ist deutlich zu erkennen. Abbildung 6.13b) hingegen zeigt die REM-
Aufnahme von der Oberfläche eines PSN108-Spans mit individuellen CNTs.
Basierend auf zehn Aufnahmen kann angenommen werden, dass 0,1 Gew.-%
CNTs durch die nasschemische Behandlung homogen auf der Oberfläche der
PSN108-Späne verteilt werden konnten.

Schmelzen und Abguss

Im nächsten Schritt wurden die beschichteten PSN108-Späne in einen kera-
mischen Tiegel platziert und in einem widerstandsbeheiztem Rohrofen VST
12/-/200 (Firma CARBOLITE LTD.) bei 1150 °C unter Schutzgasspülung aufge-
schmolzen. Die Schmelze wurde anschließend für 5 min mit einem geschlich-
teten Rührstab aus Wolfram bei 350 U/min durchmischt, um die Verteilung der
CNTs weiter zu unterstützen. Nach dem Rührvorgang wurde die Schmelze in
zylindrische (d = 10 mm, h = 90 mm) Grafitkokillen im fallenden Guss abge-
gossen. Referenzproben wurden durch eine identische Vorgehensweise herge-
stellt. Zum einen wurden reine PSN108-Späne (PSN108) und zum anderen 0,1
Gew.-% CNTs mit PSN108-Spänen ohne nasschemischen Schritt (PSN10801CNT )
im Keramiktiegel aufgeschmolzen und abgegossen. Bei den Varianten mit CNTs,
PSN10801CNTc und PSN10801CNT , waren im Tiegel nach dem Abguss Rück-
stände der CNTs zu finden. Bei Variante PSN10801CNTc bestanden diese aus
fein dispersem CNT-Pulver wohingegen bei Variante PSN10801CNT schwarz-
weiße Kohlenstoffkügelchen mit einem mittleren Durchmesser von ∼ 0, 5 mm
zurückblieben. Aus den erstarrten zylindrischen Stäben wurden Proben für Druck-
versuche und tribologische Stift-Scheibe-Versuche gefertigt.

Auswertung: Druckversuche

Die uniaxialen Druckversuche wurden nach DIN 50106 bei Raumtemperatur im
unteren Prüfraum (maximale Kraft 200 kN) durchgeführt. Abbildung 6.14 zeigt
die aus jeweils drei Proben gemittelten Spannungs-Stauchungs-Kurven der drei
Probenvarianten: PSN10801CNTc , PSN10801CNT und PSN108ref . Das zusätzli-
che Diagramm zeigt, das die maximal zu erreichende Druckfestigkeit bei 50 %
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Abbildung 6.14.: Spannungs-Stauchungs-Diagramm der abgegossenen Proben:
PSN10801CNTc 0,1 Gew.-% CNT nasschemisch an PSN108-Späne gebunden,
PSN10801CNT 0,1 Gew.-% CNT ohne nasschemischen Schritt mit PSN108-Spänen
vermischt, PSN108 reine PSN108-Späne.

Stauchung der Probe PSN10801CNTc leicht über den anderen Probenvarianten
liegt, wobei eine direkte Zugabe von CNTs ohne nasschemischen Schritt zur
Verschlechterung der Druckfestigkeit im Vergleich zur Referenzprobe PSN108
führte. Dies könnte darauf zurückzuführen sein, dass eingeschlossene CNT-
Agglomerate als Defekte, anstelle als Verstärkung wirken. Jeglicher Zusatz von
CNTs zum Matrixmaterial führte zu einem Anstieg der Streuung der gemes-
senen Werte, was eine Störung des homogenen Gussgefüges vermuten lässt.
Wie auch in den Veröffentlichungen von Li et al. [LI10], konnte kein Anstieg der
Rd0,2-Stauchgrenze festgestellt werden. Die dargestellten Ausführungen sind in
[HIPP13] zusammengefasst.

Auswertung: Tribologische Stift-Scheibe Versuche

Tribologische Stift-Scheibe Versuche wurden nach DIN ISO 7148-1 bei Raum-
temperatur und ungeschmierten Bedingungen durchgeführt. Jeweils drei Stifte
(d = 8 mm, h = 25 mm) wurden aus den drei verschiedenen Probenvarian-
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ten gefertigt. Die Scheiben wurden aus 16MnCr5 mit einer Rockwell Härte von
HRC58 und einer Oberflächenrauhigkeit von < 0, 8µm gefertigt. Die Experi-
mente wurden mit einer Flächenpressung von 1 N/mm−2 bei einer Reibgeschwin-
digkeit von 0, 5 m/s und einer Dauer von 4 Stunden durchgeführt. Die Tabelle in
Abbildung 6.15 fasst die Parameter des Stift-Scheibe-Aufbaus und die Werte
des Reibkoeffizienten am Beginn, im Maximum und nach dem Einlauf zusam-
men. Die maximal auftretenden Reibkoeffizienten der getesten Werkstoffe mit
CNTs weisen niedrigere Werte als die des Referenzmaterials auf. Die Graphen
der trockenen dynamischen Reibung (N = 3, geglättet durch gleitenden Druch-
schnitt mit einer Fenstergröße von w = 600) sind in Abbildung 6.15 dargestellt.
Die reine PSN108 Probe weist ausgeprägtes Stick-Slip Verhalten auf wobei bei
den anderen Varianten geringe Fluktuationen zu erkennen sind. Im zusätzlichen
Diagramm wird für ein Probenset exemplarisch der Abrieb in mg über die gan-
ze Laufzeit dargestellt. Für die geringe Anzahl von drei Proben je Abguss kann
kein signifikanter Unterschied des Abriebs festgestellt werden. Vergleicht man
die Literaturwerte zum tribologischen Verhalten von sintermetallurgisch herge-
stellten CuCNT-Kompositen [CHEN03, KIM07, LIN11], konnten Verbesserun-
gen des Reibkoeffizienten erst bei einer Zugabe von 15 Vol.-% vergleichbar zu
3 Gew.-% CNTs erreicht werden. Die Schlussfolgern daraus ist, dass eine Zu-
gabe von 0,1 Gew.-% von CNTs zu gering ist um den Reibkoeffizienten nach
dem Einlauf durch die selbstschmierenden Eigenschaften der CNTs zu sen-
ken. Die Rückstände im Tiegel nach dem Abguss verringern den tatsächlich
inkooperierten CNT-Gehalt im Gussgefüge weiterhin.

Auswertung: Raman-Analyse

Um nun zu verifizieren, dass CNTs in der PSN108-Matrix vorhanden sind wur-
de jeweils eine Druckprobe der Abgüsse PSN108 und PSN10801CNTc in einer
2%-igen HCl Lösung aufgelöst, gefiltert und mit Hilfe der Raman-Spektroskopie
ausgewertet. Abbildung 6.16 zeigt das Raman-Spektrum von reinen CNTs im
Lieferzustand und den gefilterten Überresten der Druckprobe aus dem Ab-
guss PSN10801CNTc . Im Filterpapier der aufgelösten Probe PSN108 wurden
wie zu erwarten war keine Rückstände gefunden. Aufgrund des charakteris-
tischen Raman-Spektrums (Im Raman-Spektrum erster Ordnung, zeigen alle
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Abbildung 6.15.: Reibverschleißmessung der gegossenen PSN108-CNT-Proben:
PSN10801CNTc 0,1 Gew.-% CNT nasschemisch an PSN108-Späne gebunden,
PSN10801CNT 0,1 Gew.-% CNT ohne nasschemischen Schritt mit PSN108-Spänen
vermischt, PSN108 reine PSN108-Späne.

graphitähnlichen Materialien, auch CNTs, einen starken Peak um 1580 cm−1(G)
(hochfrequenter E2g Mode erster Ordnung), ein Band um 1350 cm−1(D) und ein
schwaches Band um 1620 cm−1 (D’) bei einer Laseranregung von 514, 5 nm. Im
Raman-Spektrum zweiter Ordnung, sind die Hauptlinien 2450 cm−1, 2705 cm−1

(G’), 2945 cm−1 (G+D), 3176 cm−1 (2G) und 3244 cm−1 (2D’) (vgl. [ANTU06]))
ist der Nachweis gelungen, dass CNTs in der PSN108-Matrix durch das nas-
schemische Verfahren eingeschlossen waren. Aussagen über den tatsächlich
inkorperierten CNT-Gehalt und die Art der Verbindung zwischen CNTs und der
PSN108-Matrix werden durch diese Untersuchungen nicht beantwortet.
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Abbildung 6.16.: Raman-Spektrum der chemisch gelösten Druckprobe PSN10801CNTc
und reiner Bayer Baytubes C 150P.

Aus diesem Testversuch gingen zwei Anforderungen an weitere Versuche her-
vor. Zum einen war die Schutzgasflutung prozesstechnisch nur während des
Schmelzvorganges möglich, da der Inhalt des Tiegels händisch in die Kokil-
le gegossen wurde. Durch den einfachen Aufbau der Grafitkokille konnte nur
im fallenden Guss abgegossen werden. Insofern war die Formfüllung hinsicht-
lich eines homogenen Gefüges mit einer geringen Anzahl an Einschlüssen un-
günstig. Für weitere Untersuchungen ist die Schutzgasflutung während des
Schmelz- und Gießvorganges aufrecht zu erhalten sowie eine Kokille zu ver-
wenden, die es erlaubt die Proben steigend zu giessen.

6.2.2. Verbundguss von PSN108 + CuCNT-Komposit

In einem zweiten Testversuch, der im Rahmen der Bachelor-Arbeit von Flori-
an Heilmeier durchgeführt wurde, wurde das Problem der CNT-Agglomeration
durch einen Zwischenschritt minimiert. Hierzu wurde in lasergesinterten Guss-
formen wasserstrahlgeschnittene Plättchen (l = 80 mm, b = 8 mm, t = 1 und 2 mm)
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aus heiss gepresstem CuCNT-Komposit mit der Lagerlegierungsentwicklung
PSN108 umgossen und die Temperaturen, welche zum vollständigen Aufschmel-
zen der Komposite notwendig waren, simulativ und messtechnisch bestimmt.

Versuchsablauf

Abbildung 6.18 zeigt den Versuchsablauf des Testversuchs. Für die Erstellung
einer formfüllungs- und erstarrungsoptimierten Gussform wurde ein CAD-Modell
erstellt und dieses in iterativen Schleifen, mit Hilfe der Gießsimulationssoft-
ware MAGMA 5, ausgelegt. Die Gussgeometrie besteht aus einem Einguss
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4.1.4 Versuchsaufbau 
Die fertig gesinterten Gussformen werden nun zum Gießen vorbereitet und mit den CuCNT-
Probenplättchen bestückt. Die zerteilten CuCNT-Proben werden nach ihrer Eignung für den 
Versuch sortiert und mit feinem Schleifpapier überschliffen, um oxidierte Stellen zu entfer-
nen. Anschließend wird die Oberfläche im Salzsäurebad mit einer Säurekonzentration von 
32 % chemisch gereinigt und mit Ethanol abgespült. Auf diese Weise werden die Plättchen 
von Oxidresten befreit und entfettet. Abbildung 4-5 zeigt die fertig präparierten Proben samt 
verwendeter Nomenklatur zur Benennung, inklusive Erläuterung zu deren Bedeutung. 

Um Vergleiche zu ermöglichen und eine Redundanz bei möglichen Ausfällen zu gewährleis-
ten, wurden zwei Gussformen mit identischen Parametern für den Abguss vorbereitet. Jede 
Form wird mit acht Thermoelementen bestückt, je eine im Anschnitt der Probenräume. In 
Form zwei werden zusätzlich bei zwei Proben feine Thermoelementdrähte 25 mm und 
75 mm über dem Anschnitt gemessen gespannt. Dafür werden Löcher in die Form gebohrt, 
die nicht größer sind als nötig, um den Fluss nicht zu behindern, in die die Thermoelemente 

1- x 2 

Nummer der Gussform 

Probendicke in mm 
Probenart 

11                         12                          21                        22                         31                         32 

Nummer der  
Gussform 

Probenart 

Probendicke 

1 
2 
x   Kontrolle ohne Probe 
1   Probe aus reinem Kupfer 
2   Probe mit 0,1 Gew-% CNT 
3   Probe mit 1,0 Gew-% CNT 

1 mm 
2 mm 

Abbildung 4-5: Präparierte Proben mit Erläuterungen zur Nomenklatur 

Abbildung 6.17.: Zusammensetzung und Probenbezeichnung der heiss gepressten
CuCNT-Plättchen.

mit kreuzförmig abzweigenden Läufen welche insgesamt 8 Proben, also 2 pro
Lauf durch Anschnitte mit Schmelze versorgen können. Nach dem Design der
formfüllungs- und erstarrungsoptimierten Formgeometrie wurden zwei Sandfor-
men mit Hilfe einer EOS 700 Sinteranlage gefertigt. Diese wurde mit wasser-
strahlgeschnittene Plättchen (l = 80 mm, b = 8 mm, t = 1 und 2 mm) aus heiss
gepresstem CuCNT-Komposit (vgl. Abbildung 6.17) bestückt und mit PSN108
umgossen.

Abbildung 6.17 zeigt die Probennomenklatur. Beide gesinterten Sandgussfor-
men wurden identisch mit Proben bestückt: Zwei Kavitäten wurden frei gelas-
sen, zwei mit heiss gepresstem reinen Kupfer und jeweils zwei mit heiss ge-
presstem Kupfer mit 0,1 Gew.-% und 1 Gew.-% CNT. Die jeweiligen Proben
gleicher stofflicher Zusammensetzung unterschieden sich in der Plättchendicke
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CuCNT-
Komposit

Abbildung 6.18.: Versuchsablauf des Testversuches: Verbundguss von PSN108 +
CuCNT-Komposit.

von 1 mm bzw. 2 mm. Um einen optimalen Stoffschluss zwischen Schmelze und
Plättchen zu ermöglichen wurden die Proben mit feinem Schleifpapier über-
schliffen um oxidierte Stellen zu entfernen. Desweiteren wurde die Oberfläche
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im Salzsäurebad mit einer Säurekonzentration von 32% chemisch gereinigt und
mit Ethanol abgespült.

Jede Form wurde mit acht Thermoelementen (Thermoelement K, Klasse 2,
Genauigkeit ±2, 5 °C), mittig im Anschnitt positioniert, instrumentiert. In Form
2 wurden zusätzlich bei zwei Proben Thermoelementdrähte auf Höhe 25 mm
und 75 mm über dem Anschnitt gespannt. Die Schmelzemenge betrug 13 kg
PSN108 bei einer Schmelzetemperatur von 1200 °C. Der Abguss erfolgte mit
Gießgestell und durch Hand. Form 1 wurde mit einer Gießdauer von 10 s ab-
gegossen, Form 2 mit einer Gießdauer von 12 s. Nachdem die gesamte Form
auf Raumtemperatur abgekühlt war, wurden die Proben ausgeformt und vom
Angusssystem getrennt.

Bewertung: Aufschmelzgrad

Zur Bewertung des Aufschmelzgrades der heiss gepressten Plättchen wurden
Mikroschliffe in Abständen von 16 mm angefertigt (vgl. A.3). Kratzerfreie Schlif-
fe gestalteten sich schwierig, da durch die Porosität des heissgepressten Werk-
stoffes Schleifmittel im Werkstoff verblieb, welches sich schwer ausspülen ließ
und somit bei nachfolgenden Poliervorgängen wieder an die Oberfläche kam
und zu Kratzern führte. Die Schliffe aller Proben wurden durch eine Sichtprü-
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Die Güte der Anbindung wird mit Hilfe der Schliffe durch subjektive Einschätzung bestimmt – 
ein diffuser Übergang zwischen den beiden Verbundpartnern kennzeichnet gute Anbindung, 
während eine diskrete Abgrenzung keine Anbindung bedeutet. Sind alle Schliffbilder sorgfäl-
tig angefertigt, können die Proben systematisch unter dem Lichtmikroskop betrachtet wer-
den. Die Proben 1-x1/2 und 2-x1/2 können von vornherein keine Anbindung aufweisen, da 
sie als Kontrollgruppen kein Sintermaterial beinhalten. Die Schliffe der übrigen Proben wer-
den in 4 Stufen bewertet, wobei unter Stufe 1 ein vollständiges Auflösen verstanden wird. Bei 
Stufe 2 ist die Sinterprobe weitgehend aufgelöst, wobei noch vereinzelt kupferreiche Stellen 
mit bloßem Auge erkennbar sind. Stufe 3 kennzeichnet eine stoffschlüssige Verbindung zwi-
schen Sinterplättchen und PSN 108 ohne Auflösen, während bei Stufe 4 keinerlei Anbindung 
erfolgt ist (vgl. Tabelle 4-1). Zur Verdeutlichung der Kriterien dieser Einteilung vergleicht Ab-
bildung 4-14 Lichtmikroskopaufnahmen von Proben der Stufe 2 und 4.  

Besonders interessant ist an dieser Stelle Probe 2-22 (Abb. 4-14 a) als Positivbeispiel für ei-
ne gelungene Anbindung, deutlich zu sehen an der ausgeprägten Diffusionszone, die durch 
einen kontinuierlichen Verlauf zwischen den charakteristischen Strukturen des Lagerwerk-
stoffes und der des gesinterten Kupfers sichtbar wird. Deutlich zu beobachten ist das Auflö-
sen des Kupfers im Lagerwerkstoff, in dem sich das charakteristische nickelhaltige 
(α-γ)-Eutektikum bildet. In diesem Übergangsbereich zwischen Sinterplättchen und PSN 108 
ist es wohl am wahrscheinlichsten, dass sich einzelne CNTs in die Matrix einbetten. Bei nä-
herer Betrachtung allerdings scheint es, als würden sie sich zu Agglomeraten zusammenfin-
den, nachdem sich das im Sintermaterial enthaltene Kupferpulver aufgelöst hat. Dem zu-
grunde liegt die außerordentlich schlechte Benetzbarkeit der CNTs durch metallische 
Schmelze und die großen van der Waals-Kräfte zwischen den CNTs. Abbildung 4-15 zeigt 
einen stark vergrößerten Ausschnitt aus der Diffusionszone in Abbildung 4-14 a, welcher ag-
glomerierte CNTs vermuten lässt. 

Abbildung 4-14: Mikroskopische Aufnahmen des Gefüges; a) Probe 2-22, b) Probe 2-32 

a) b)PSN108 PSN108

CuCNT
CuCNT

Abbildung 6.19.: Mikroskopische Aufnahmen des Gefüges: a) Probe 2-22, Klasse 2:
Gußform 2, 0,1 Gew.-% CNT, Probendicke 2 mm , b) Probe 2-32, Klasse 4: Gußform
2, 1 Gew.-% CNT, Probendicke 2 mm
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fung in 4 Klassen eingeteilt, wobei unter Klasse 1 ein vollständiges Auflösen
des heiss gepressten CuCNT-Komposites verstanden wird. Bei Klasse 2 ist das
CuCNT-Komposit weitestgehend aufgelöst, wobei noch vereinzelt kupferreiche
Stellen erkennbar sind. Klasse 3 kennzeichnet eine stoffschlüssige Verbindung
zwischen CuCNT-Komposit und PSN108, während bei Klasse 4 keinerlei An-
bindung erfolgte. Zur Verdeutlichung der Kriterien dieser Einteilung vergleicht
Abbildung 6.19 Lichtmikroskopaufnahmen von Proben der Klasse 2 und 4.

Erläuterung zur Bewertung:
• 1: vollständiges Aufschmelzen des CuCNT-Komposits
• 2: CuCNT-Komposit aufgelöst, Kupferkonzentration noch sichtbar
• 3: stoffschlüssige Anbindung des CuCNT-Komposits an die Matrix ohne

Auflösen
• 4: keinerlei Anbindung
• -: reiner PSN108-Guss

Probe 2-22 (Abbildung 6.19a) weist im Schliffbild rechts unten noch eine Kupfer-
CNT-Konzentration des CuCNT-Komposits auf (Klasse 2). Dies wird durch einen
kontinuierlichen Verlauf zwischen den charakteristischen Strukturen des La-
gerwerkstoffes (links) und der des heiss gepressten CuCNT-Komposits mit 0,1
Gew.-% CNT (rechts) sichtbar. Probe 2-32 (Abbildung 6.19b) hingegen zeigt nur
punktuell einen Stoffschluss. Der hohe Anteil an CNTs (1 Gew.-% CNT) wirkt
als thermische Isolationsschicht und verhindert den homogenen Stoffschluss
beider Werkstoffe.

Alle Probenabschnitte wurden nun anhand der Mikroschliffe klassifiziert. Ab-
bildung 6.20 zeigt das Ergebnis der Proben, welche der Klasse 1 zugeordet
werden konnten. Die Kreuze weisen auf den Probenabschnitt hin, bei dem das
CuCNT-Komposit vollständig aufgeschmolzen ist.

Bewertung: Temperaturen

Mit Hilfe der Kartierung der Mikroschliffe nach Klasse 1 wurden anschließend
aus den gemessenen und simulierten Temperaturkurven die Schmelzetempe-



6.2. Testversuche 115

 
4 Versuch und Versuchsauswertung 

- 36 - 

4.2.4 Temperaturkarten der Proben 
Da einige Proben nahe des Anschnittes durchaus restlos aufgelöst wurden, jedoch weitere 
Schnitte zeigen, dass in den oberen Bereichen jeder Probe noch gesintertes Kupfer mit blo-
ßem Auge zu sehen ist, stellt sich die Frage nach dem Ort entlang der z-Achse, wo die Pro-
be gerade noch aufgelöst wurde, also der Stelle der kritischen Schmelzetemperatur. Diese 
Temperatur gibt Aufschluss darüber welche Temperatur für ein Aufschmelzen des Plättchens 
nötig ist. Versteht man die sechs Schliffbilder jeder Probe als eine Art Probenkarte, bei der 
jede Aufnahme mit ihrem Nachbarn verglichen wird, lässt sich die kritische Stelle auf einen 
bestimmten Bereich eingrenzen. Das macht natürlich nur dort Sinn, wo die Sinterplättchen 
auch wirklich aufgeschmolzen wurden, weshalb die Proben 1-x1, 1-x2, 1-21, 1-32, 2-x1,      
2-x2, 2-21, 2-22, 2-31 und 2-32 aus dieser Betrachtung ausgeschlossen werden müssen. 
Für die übrigen Proben lässt sich gemäß Abbildung 4-21 eine Karte erstellen, bei der jeder 

senkrechte Strich einen Schnitt und damit ein Schliffbild bedeutet. Ein Kreuz markiert den 
Zwischenraum, in dem die kritische Stelle enthalten sein muss, wenn die Probe auf den vor-
hergehenden Schliff aufgelöst, auf dem nachfolgenden aber noch zu sehen ist. Um heraus-
zufinden, welche maximale Schmelzetemperatur in den kritischen Bereichen vorgeherrscht 
hat, müssen die aufgezeichneten Temperaturkurven zu Rate gezogen werden. Da die Tem-
peratur nur bei Proben 2-21 und 2-22 auch in z-Richtung an jeweils zwei Stellen gemessen 
wurde, werden sie als Anhaltspunkt verwendet, um auf die Temperaturverläufe in den höhe-
ren Abschnitten aller übrigen Proben schließen zu können. Das geschieht mittels Extrapola-

Abbildung 4-21: Übersicht über die kritischen Bereich all der Proben, bei welchen sich das 
Kupferplättchen aufgelöst hat 

1-11 

1-12 

1-22 

1-31 

2-11 

2-12 

6 mm 22 mm 38 mm 54 mm 70 mm 86 mm 

Cu 1 mm: 

Cu 2 mm: 

0,1% 2 mm: 

1,0% 1 mm: 

Cu 1 mm: 

Cu 2 mm: 

Anschnitt a b c d e 
Probe: 

z 

Abbildung 6.20.: Kartierung der Mikroschliffe nach Klasse 1: vollständiges Aufschmel-
zen des CuCNT-Komposits.

raturen beim Abguss an den Abschnittsübergängen (vgl. Abbildung 6.20: Anschnitt-
a, a-b)ermittelt. Abbildung 6.21 fasst die ermittelten Abschnittstemperaturin-
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Abbildung 4-25: Temperaturbereich in kritischen Abschnitt von Probe 1-11 

In folgender Tabelle sind die  Ergebnisse dieser Auswertung aufgelistet: 
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Temperaturbereich ΔTmax in Bezug Positionierung

in °C auf TliqCu in °C der Proben

Cu 1 mm 1-11 1095 - 1077 12
Cu 2 mm 1-12 1085 - 1064 2
CuCNT 0,1% 2 mm 1-22 1083 - 1057 0
CuCNT 1,0% 1 mm 1-31 1109 - 1102 26
Cu 1 mm 2-11 1080 - 1067 -3,0
Cu 2 mm 2-12 N/A N/A

Proben
Art der Probe
Werkstoff, Dicke d

x2 x1

31

32
21 22

12

11
Einguss

Tabelle 4-3: Auswertung der Temperaturkarten auf Basis der Erkenntnisse aus Abbil-
dung 4-21 

Abbildung 6.21.: Mikroskopische Aufnahmen des Gefüges: a) Probe 2-22, b) Probe 2-
32.

tervalle zusammen und gibt die Differenz zur Liquidustemperatur von Kupfer
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TLiqu,Cu = 1083 °C an. Nach den Messungen konnten die Plättchen bei Tempe-
raturen von TLiqu,Cu = 1083 °C, +26 °C,−3 °C aufgeschmolzen werden (Ther-
moelement K, Klasse 2, Genauigkeit ±2, 5 °C). Die höchsten Temperaturen
über TLiqu,Cu zum Aufschmelzen wurden für den heiss gepressten Werkstoff
Cu1CNT mit +26 °C benötigt.

Aus diesem Testversuch gingen zwei Anforderungen an weitere Versuche her-
vor. Die Herstellung eines homogenen PSN108-CNT-Komposits durch den Ver-
bunduss von CuCNT-Komposit und PSN108-Schmelze ist nur bei einer gerin-
gen CNT-Konzentration Komposit von 0,1 Gew.-% CNT möglich. Die hierzu not-
wendige Schmelzetemperatur am Komposit muss bei TLiqu,Cu = 1083 °C, +26 °C
liegen. Daraus ergibt sich eine maximale Heiztemperatur des Tiegels für den zu
konstruierenden Versuchsofen von mindestens T = 1200 °C.

6.2.3. Schlussfolgerungen aus den Testversuchen

Aus diesen Testversuchen gingen vier Anforderungen an die Entwicklung des
Versuchsofens hervor.

• 1: Schutzgasatmosphäre während Schmelz- und Gießvorgang
• 2: Tiegeltemperatur von mindestens T = 1200 °C
• 3: Steigender, wiederholgenauer Abguss
• 4: CuCNT-Komposit mit 0,1 Gew.-% CNT

Zum einen war die Schutzgasflutung im ersten Testversuch prozesstechnisch
nur während des Schmelzvorganges möglich, da der Inhalt des Tiegels hän-
disch in die Kokille gegossen wurde. Durch den einfachen Aufbau der Grafitko-
kille konnte nur im fallenden Guss abgegossen werden. Somit war die Formfül-
lung hinsichtlich eines homogenen Gefüges ungünstig.
Aus dem zweiten Testversuch ging hervor, dass der Verbundguss von CuCNT-
Komposit und einem Umguss aus PSN108 zielführend zur schmelzmetallurgi-
schen Herstellung von PSN108-CNT-Kompositen ist, jedoch mit dem Einsatz
von CuCNT-Kompositen mit geringen CNT-Gehalten (0,1 Gew.-% CNT). Die
Temperaturen am CuCNT-Komposit die zum Aufschmelzen notwendig sind la-
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gen nach den Untersuchungen bei TAufschmelz = 1110 °C. Somit ergibt sich eine
minimale Heiztemperatur des zu konstruierenden Versuchsofens von mindes-
tens T = 1200 °C, da Temperaturverluste beim Abguss mit einkalkuliert werden
müssen.

6.3. Entwicklung des Versuchsofens – Carbon Composite
Caster CCC

6.3.1. Versuchsplan

Abbildung 6.22 zeigt den zweiteiligen Versuchsplan der schmelzmetallurgischen
Herstellung von PSN108-CNT-Kompositen.
Der erste Teil umfasst die Entwicklung eines Versuchofens zur Untersuchung
der schmelzmetallurgischen Herstellung von PSN108-CNT-Kompositen. Hierzu
wurden die aus den Testversuchen hervorgegangenen Anforderungen in die
Konstruktion und in den Aufbau der Versuchsanlage Carbon Composite Caster
- CCC auf Basis eines widerstandsbeheizten Rohrofens STF 15/-/450 der Fir-
ma CARBOLITE GMBH berücksichtigt.
Anschließend konnte mit der entworfenen Versuchsanlage die ersten Versuche
für einen homogenen Verbundguss von heiss gepresstem CuCNT-Komposit
und PSN108-Gusswerkstoff durchgeführt werden. Die hierbei veränderten Pa-
rameter waren die Gießtemperatur und der CNT-Gehalt im heiss gepressten
CuCNT-Komposit. Als auszuwertendes Ergebnis wurde der Aufschmelzgrad
des CuCNT-Komposits über die Qualität des Gefüges durch Mikroschliffe be-
urteilt.

Aufbau und Funktion des Versuchsofens

Aus den Testversuchen ging hervor, dass der stabilen prozesstechnischen Ge-
staltung des Gießvorgangs ein hoher Stellenwert zukommt, um Einflüsse von
inkorperierter CNTs in der PSN108-Matrix identifizieren zu können. Hierzu wur-
den Anforderungen definiert, die in der Konstruktion einer Versuchsanlage, ba-
sierend auf einem widerstandsbeheizten Rohrofen, umgesetzt wurden. Zu den
Anforderungen zählen Einsatz- bzw. Heiztemperaturen bis 1200 °C bei Schutz-
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Konzeption, Konstruktion Aufbau und Test der Versuchsanlage:

Carbon Composite Caster – CCC
auf Basis eines widerstandsbeheizten Rohrofens 
STF 15/-/450 der Firma Carbolite GmbH

T
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Ziel: 
Entwicklung eines Versuchofens zur Untersuchung der 
schmelzmetallurgischen Herstellung von PSN108-CNT-Kompositen 

Anforderungen:
Schutzgasatmosphäre während Schmelz- und 
Gießvorgang
Erreichbare Tiegeltemperatur von 1200 °C
Steigender Guss mit wiederholgenau 
festlegbarem Gießzeitpunkt
Steuerung von Gaszufuhr, Gießzeitpunkt und 
Temperatur

Ziel: 
Homogener Verbundguss von heiss gepresstem CuCNT-Komposit 
und PSN108-Gusswerkstoff

Veränderte Parameter:
Gießtemperatur
CNT-Gehalt im heiss gepressten CuCNT-Komposit

Versuchsanlage:

Carbon Composite Caster –
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Werkstoffkombination:
PSN108
PSN108 + Cu
PSN108 + Cu01CNT
PSN108 + Cu1CNT

Untersuchte Parameter des Testversuchs:
Aufschmelzgrad des CuCNT-Komposits und Gefüge (Mikroschliffe)
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Abbildung 6.22.: Zweiteiliger Versuchsplan der schmelzmetallurgischen Herstellung von
PSN108-CNT-Kompositen.

gasatmosphäre während des Schmelz- und Gießvorgangs. Um die Wieder-
holgenauigkeit der Versuche zu ermöglichen ist eine automatisierte Steuerung
von Gaszufuhr, Gießzeitpunkt und Temperatur notwendig. Eine Vorraussetzung
hierzu ist die Temperaturregelung und -aufzeichnung durch mehrere Thermo-
elemente. Die Anforderungen der Kokille wurden in einer formfüllungsoptimier-
ten und simulativ ausgelegten Grafitkokille, welche im steigenden Guss zu gie-
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Tiegel-Kokillenpaket

Heizeinheit:

Widerstandsbeheizter Rohrofen

Typ STF 15/-/450, Carbolite GmbH 

Tmax =1500°C, beheizbare Länge 450 mm

Umgesetzte Anforderungen:

Schutzgasspülung mit zwei Gasen 

während Schmelz- und Gussvorgang 
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ausgelegte Grafitkokille
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z

Carbon Composite Caster - CCC

Steuerung

Abbildung 6.23.: Anforderungen an den Versuchsofen - Carbon Composite Caster CCC

ßen ist, umgesetzt. Für weiterführende Versuche sollte ebenso die Möglichkeit
gegeben sein Legierungskomponenten und/oder eine Ultraschallsonotrode, zur
Homogenisierung der Schmelze, während des Schmelzvorganges in den Tiegel
einzubringen. Abbildung 6.23 zeigt eine CAD-Ansicht der realisierten Versuchs-
anlage in der Aussenansicht, mit den Hauptkomponenten Heizeinheit (Basis:
Typ STF 15/-/450, CARBOLITE GMBH), Steuerung und Tiegel-Kokillenpaket so-
wie den zusammengefassten, umgesetzten Anforderungen.

Im Folgenden wird der Aufbau und die Funktion des konzipierten Versuchs-
ofens näher beschrieben. Wie bereits erwähnt wurde als Basis für die Konstruk-
tion der Versuchsanlage ein Rohrofen Typ STF 15/-/450 der Firma CARBOLITE
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Abbildung 6.24.: Versuchsofen - Carbon Composite Caster CCC - Detail

GMBH verwendet. Abbildung 6.24 zeigt einen Schnitt in zy-Ebene durch die
Achse des Rohrofens mit den zwei wichtigsten Zuständen der Versuchsanla-
ge: a) Schmelzen, bei geschlossenem Tiegel b) Gießen bei geöffnetem Tiegel.
Mit einer Leistung von 5, 5 kW ermöglicht der Rohrofen durch sechs um das
Arbeitsrohr (11) (D = 85 mm) angeordnete Heizelemente aus Siliziumcarbid
(SiC-Heizelemente) Temperaturen bis zu 1500°C. Das Arbeitsrohr, in dem sich
der Stopfenaufbau (7,8,9) und das Tiegel-Kokillenpaket (5,4,3) befindet, ist aus
Mullite der Firma W. HALDENWANGER TECHNISCHE KERAMIK GMBH CO. KG.
Der zylindrische Aufbau des Tiegel-Kokillenpakets steht auf einer Aufnahme
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(1), welche durch eine Lineareinheit in z-Richtung verfahrbar ist. Der zentrier-
te Edelstahlzylinder (2) ist mit der Aufnahme (1) verschraubt. Auf die Zentrie-
rung wird ein Paket aus der Isolation aus Feuerfeststein (3), der zweiteiligen
Grafitkokille (4) und dem Bornitridtiegel (5) aufgesteckt. Dieser Tiegel wird von
einem Bornitridstopfen (6) verschlossen, der in ein Keramikrohr (d = 450 mm)
(7) mit Hochtemperaturkleber eingeklebt ist und das in der Positionierung des
Arbeitsrohres (10) über einen, an das Keramikrohr angeklebten Flansch (9),
eingehängt ist. Somit hat der Stopfenaufbau (7,8,9) einen Freiheitsgrad in z-
Richtung. Dieser Freiheitsgrad ist notwendig um das Eigengewicht des Stop-
fenaufbaus (7,8,9) zum Verschließen des Tiegels (5) zu nutzen. Um nun den
Tiegel (5) mit dem Stopfen (7) zu schließen (vgl. Abbildung 6.24a)) wird die
Aufnahme (1) durch die Lineareinheit in z-Richtung verfahren. Hierbei zentriert
sich der Stopfen (7) im mit Schmelzgut bestückten Tiegel und verschließt ihn
durch das Eigengewicht des angehobenen Stopfenaufbaus (7,8,9). Durch Boh-
rungen im Stopfen (7) wird gewährleistet, dass die Kokille (4) und der Tiegel
(5) kontinuierlich mit Schutzgas (Argon und/oder Formiergas) gespült und über
zwei Ventile am oberen und am unteren Ende des Arbeitsrohres in den Ofen-
raum eingeleitet werden kann. Ist das Schmelzgut aufgeschmolzen und bereit
zum Abguss, verfährt die Lineareinheit die Aufnahme (1) in negative z-Richtung
(vgl. Abbildung 6.24b)). So wird der Tiegel (5) geöffnet und die Schmelze kann
in die Grafitkokille (4) einströmen. Die Grafitkokille besteht aus einem mittigem
Einguss und vier sternförmig abzweigenden Anschnitten, welche in vier zylin-
drische Proben mit den Abmessungen 10 mm x 90 mm münden. Die maximale
Gießgeschwindigkeit im Anschnitt wurde simulativ mit v = 0, 8 m/s bestimmt,
was einer Formfüllzeit von t = 1, 6 s entspricht.

Tiegel-Kokillenpaket

Abbildung 6.25 stellt im Detail das Tiegel-Kokillenpaket im Schnitt dar. Durch
den 135° Schnitt wird deutlich, dass sich jeweils zwischen zwei Probenkavitä-
ten ein Kühlkanal befindet, welcher mit Schutzgas und Druckluft gespült werden
kann. Um während des Aufheizens zu verhindern, dass sauerstoffhaltige Luft
angesaugt wird, ist es möglich die Kühlung durch ein Zwei-Wege-Ventil gänz-
lich zu unterbinden oder mit reaktionsarmen Schutzgas zu betreiben. Durch die
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Abbildung 6.25.: Detailschnitt des Tiegel-Kokillenpaketes mit gekennzeichneten Tem-
peraturmessstellen vom SiC-Heizelement TSiC−Heizstab , vom Tiegel TT iegel , der Probe
TProbe und der Kühlung TKuehlung .

beiden gemessenen Temperaturen am SiC-Heizelement TSiC-Heizstab und am
Tiegel TT iegel wird der Heizvorgang durch einen PI-Regler geregelt. Dieser hat
die Aufgabe die vorgegebene Solltemperaturkurve der zu fahrenden Tempera-
turrampe TSoll möglichst genau im Tiegel TT iegel , die Thermoelementspitze sitzt
in einer Bohrung 2 mm unter dem Tiegelboden, über die Regelung der SiC-
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Heizelemente TSiC-Heizstab abzubilden. Durch die Nähe der Thermoelementspit-
ze des Tiegel-Thermoelementes zur Schmelze (2 mm) entspricht die gemes-
sene Temperatur im Tiegel TT iegel annähernd der Temperatur der Schmelze.
Abbildung 6.26 zeigt die gemessenen (TSiC-Heizstab und TT iegel ) bzw. vorgege-
benen TSoll Temperaturwerte, während eines Aufschmelzvorganges.
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Abbildung 6.26.: Temperaturkurven der Ofensteuerung: Solltemperatur TSoll , geregelte
Temperatur am SiC-Heizelement TSiC-Heizstab und am Tiegel TT iegel .

6.3.2. Verbundguss von PSN108 + CuCNT-Komposit im CCC

Für jeden Versuch wurde der Tiegel des entwickelten Versuchsofen mit 700 g
PSN108 bestückt und in die Kokille wurden drei Plättchen (l = 80 mm, b =
5 mm, t = 1 mm) aus CuCNT-Komposit mit CNT-Gehalten von 0 Gew.-%, 0,1
Gew.-% und 1 Gew.-% CNT mit Hilfe von Kupferdraht zentrisch in die zylindri-
sche Kavität eingehängt. Bevor die Plättchen in die Kokille eingebracht wurden,
wurde die Oberfläche von Reststoffen und Oxiden durch ein 15-minütiges Bad
in Salzsäure (20%) befreit. Eine Probenkavität blieb für eine PSN108 Referenz-
probe unbestückt. Für die Versuche wurden auf Basis der Testversuche zwei
Heiztemperaturen von TH,max = 1150 °C und 1200 °C gewählt und als maximale
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Solltemperatur im Programm für die Temperatur im Tiegel TT iegel vorgegeben.
Abbildung 6.26 zeigt den Aufheizvorgang auf die maximale Heiztemperatur von
TH,max = 1150 °C. Die Solltemperatur TSoll gibt 6 Heizschritte vor bis zum Ab-
guss vor:

1. Aufheizen: 20–400°C in 5°C/min
2. Halten: 15 min bei 400°C
3. Aufheizen: 400–800°C in 5°C/min
4. Halten: 5 min bei 800°C
5. Aufheizen: 800–1150°C in 5°C/min
6. Halten: 5 min bei 1150°C
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Abbildung 6.27.: Temperaturkurven der aufgezeichneten Messstellen in der Kokille
TProbe1 und TProbe2 sowie der Kühlung TKuehlung .

Die Haltezeit von 15 min bei 400°C dient zur Elimination von gebundenem Sau-
erstoff, der durch den geringen Wasserstoffanteil im Formiergas gelöst wer-
den kann. Nach dieser Haltezeit wird das verwendete Schutzgas automatisch
von Formiergas auf Argon umgeschaltet. Der Rest des Schmelz- und Gießvor-
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ganges findet ausschließlich unter Argonspülung statt. Nach dem Durchlaufen
dieser Aufheizphase wird aus Sicherheitsgründen nicht automatisiert sondern
durch den Bediener der Anlage die Lineareinheit entriegelt und zum Abguss
5 mm nach unten gefahren. Abbildung 6.27 zeigt die aufgezeichneten Tempera-
turkurven an den in Abbildung 6.25 gezeigten Temperaturmessstellen TProbe1/2

und TKuehlung . Die Temperaturkurve der Kühlung TKuehlung wird auf halber Höhe
der Kokille gemessen und somit näher an der Wärmekapazität der Schmelze
als die Probentemperaturen TProbe1/2, welche am Boden der Proben gemessen
werden. Nach dem Abguss wird die Kokille im Ofenraum bis 600°C gehalten
und mit Schutzgas gekühlt. Anschließend wird der Tiegel aus dem Ofenraum
herausgefahren und an der Atmosphärenluft mit Druckluft auf Raumtemperatur
herunter gekühlt.

6.4. Zusammenfassung der Ergebnisse

Aus zwei Testversuchen wurden die Anforderungen für die Entwicklung und
den Aufbau des Versuchsofens Carbon Composite Caster - CCC abgeleitet. Mit
den Umsetzungen dieser Anforderungen in der Versuchsanlage gelangen ers-
te Versuche zur Herstellung eines PSN108CNT-Komposits. Hierzu wurde die
zum Abguss notwendige Prozesstechnik etwickelt und die optimale Prozess-
führung, welche zum vollständigen Aufschmelzen des CuCNT-Komposits führt,
bestimmt. Das Diagramm in Abbildung 6.28 zeigt die gemessenen Maximaltem-
peraturen der Proben TProbe1/2 in Abhängigkeit der im Versuch gewählten ma-
ximalen Heiztemperaturen von TH,max = 1150 °C und 1200 °C. Die Messungen
zeigen Maximalwerte von 1056°C–1079°C bei TH,max = 1200 °C und 1005°C–
1021°C bei TH,max = 1150 °C. Die Abweichungen von 23 °C bzw. 16 °C resultie-
ren aus einer über den Durchmesser ungeleichmäßigen Temperaturverteilung
im Arbeitsrohr. Nachdem die Abweichung der gemessenen Probentemperatu-
ren zwischen zwei Versuchen nur 7°C beträgt, ist die ungleichmäßige Tempe-
raturverteilung im Arbeitsrohr wiederholgenau. Die Temperatureinbrüche beim
Versuch mit der maximalen Heiztemperatur von TH,max = 1150 °C können auf
die Position des Thermoelementes zurück geführt werden, das durch eine Boh-
rung (d = 1, 5 mm) von Unten in den Probenraum eingeführt wurde. Die Spitze
des Thermoelementes befindet sich dann 1 mm mittig über dem Probenboden.
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Ist die Thermoelementspitze in die Bohrung nun verschoben (< 1 mm über
dem Probenboden), bekommt der Messfühler später als der Probenboden Kon-
takt mit der heissen Schmelze. Durch den geringen Durchmesser der Bohrung
erstarrt die Schmelze sehr schnell und es kommt zu einem Temperaturabfall.
Oberhalb der Bohrung des Thermoelementes füllt sich die Probenkavität wei-
terhin mit Schmelze und somit steigt die vom Thermoelement aufgezeichnete
Temperatur wieder an.

Nach beiden Abgüssen wurden alle vier abgegossenen, zylindrischen Proben
entnommen und zu Mikroschliffen präpariert. Die Schliffe sind bei gleicher Hö-
he, h = 15 mm vom Boden der Probenkavität entfernt, im rechten Winkel zur
Gußrichtung erstellt worden. Abbildung 6.29 zeigt die Klemm III geätzten Mi-
kroschliffe der jeweils vier Proben, abgegossen bei unterschiedlichen Heiztem-
peraturen von TH,max = 1150 °C und 1200 °C sowie unterschiedlich umgosse-
nen bzw. aufgelösten heiss gepressten CuCNT-Plättchen. Im ersten Versuch
bei einer maximalen Heiztemperatur von TH,max = 1150 °C konnten die heiss
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unterschiedlichen Heiztemperaturen von TH,max = 1150 °C und 1200 °C.
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gepressten CuCNT-Plättchen nicht aufgeschmolzen werden. Ein stoffschlüssi-
ger Verbund wurde jedoch hergestellt.

Beim zweiten Versuch, bei einer maximalen Heiztemperatur von TH,max = 1200 °C
wurden die CuCNT-Plättchen vollständig aufgeschmolzen. Die Detailansicht in

PSN108Cu         PSN108Cu01CNT         PSN108Cu1CNT          PSN108

PSN108Cu         PSN108Cu01CNT        PSN108Cu01CNT         PSN108

Poren

2 mm

2 mm

TH,max= 1200 °C

TH,max= 1150 °C

Abbildung 6.29.: Klemm III geätzte Mikroschliffe der vier Proben abgegossen bei unter-
schiedlichen Heiztemperaturen von TH,max = 1150 °C und 1200 °C.

Abbildung 6.30 zeigt die Probe PSN108Cu01CNT mit einem aufgeschmolze-
nem Plättchen mit 0,1 Gew.-% CNT Gehalt. Bei einer Vergrößerung der Proben
aus dem zweiten Versuch sind in den Proben mit CuCNT-Plättchen Bereiche mit
vermehrten, an den Dendriten befindlichen, kreisrunden Poren zu detektieren
(vgl. Abbildung 6.30). In diesen Poren werden die inkorporierten CNTs vermu-
tet, welche sich aus dem heiss gepressten CuCNT-Plättchen gelöst haben. Ei-
ne Raman-Analyse wie in Kapitel 6.2.1 konnte nachweisen, dass sich CNTs im
Werkstoff befinden. Die Menge und die Position konnte jedoch nicht bestimmt
werden. Hierzu sind weitere Untersuchungen notwendig. Beim Auftreten dieser
inhomogenen Verteilung der CNTs an den Korngrenzen, können keine Verbes-
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Abbildung 6.30.: Detailansicht der Klemm III geätzten Probe, abgegossen bei TH,max =
1200 °C mit aufgeschmolzenem Cu01CNT-Komposit mit 0,1 Gew.-% CNT.

serungen der Festigkeiten erwartet werden. Im Gegenteil führen vermehrte Po-
ren zur Schwächung des Gefüges und zu verminderten Festigkeiten. Um eine
homogene Verteilung der CNTs zu ermöglichen können Ultraschallbehandlun-
gen während des flüssigen Zustandes der Schmelze Abhilfe schaffen. Hierzu
sind jedoch weiterführende Untersuchungen notwendig, da hierzu Sonotroden-
werkstoffe benötigt werden, welche den thermischen Belastungen mit von Tem-
peraturen von T = 1200 °C zusätzlich zu den mechanischen und abrasiven
Belastungen aus dem Ultraschallbetrieb gewachsen sind. Theoretische Grund-
lagenuntersuchungen wurden hierzu in den Arbeiten von Herrn Thomas Karl
beschrieben (s. betreute Arbeiten). Ansammlungen von CNT-Agglomeraten in
den Poren können jedoch als „Schmiermittelreservoir“ während trockener Rei-
bung durch die selbstschmierenden Eigenschaften der CNTs dienen und die
Notlaufeigenschaften verbessern. Zur Verifikation dieser Annahme sind eben-
falls weiterführende, tribologische Untersuchungen notwendig.



7. Zusammenfassung und Ausblick

In der vorliegenden Arbeit wurde ein Beitrag zur Herstellung von Kupfermatrix-
CNT-Kompositen (CuCNT-Kompositen und PSN108CNT-Kompositen) für den
Einsatz als bleifreier Gleitlagerwerkstoff geleistet. Die durchgeführten Untersu-
chungen lassen sich in zwei Teilbereiche gliedern:

• Pulvermetallurgische Herstellung von heiss gepressten CuCNT-Kompositen
im industriellen Maßstab

• Prozessentwicklung der schmelzmetallurgischen Herstellung eines Kom-
posites aus der bleifreien Legierung CuSn10Ni8Zn3 – PSN108 und heiss
gepresstem CuCNT-Werkstoff

Im Folgenden werden die wesentlichen Schritte und Ergebnisse der zwei Teil-
bereiche zusammengefasst und jeweils ein Ausblick gegeben.

In den Vorversuchen zur pulvermetallurgischen Herstellung konnte 1 kg CuCNT-
Pulver durch Hochenergie-Kugelmahlen wirtschaftlich hergestellt werden. Der
Prozess wurde mit einem geringen Energieverbrauch, bei gleichzeitig hoher
Qualität der mechanischen Legierung durch ein Optimum aus Mahldauer, Par-
tikelgröße und Qualität der CNTs erfolgreich skaliert. Das CuCNT-Pulver wurde
mit einer Mahldauer von nur 35 Minuten, und einer kleinen, mittleren Agglo-
meratgröße von 16µm sowie geringer mechanischer Kürzung der CNTs zur
Weiterverarbeitung hergestellt.
Aus diesem mechanisch legierten CuCNT-Pulver mit unterschiedlichen Gewichts-
anteilen (0 Gew.-%, 0,1 Gew.-%, 0,5 Gew.-%, 1 Gew.-%) von mehrschaligen
CNTs wurden zylindrische Festkörper heiss gepresst und physikalisch, mecha-
nisch und tribologisch charakterisiert. Tabelle 7.1 fasst die ermittelten mecha-
nischen Kennwerte zusammen und zeigt, dass das CuCNT-Komposit mit 0,1
Gew.-% CNT um bis zu 10 % höhere Kennwerte im Vergleich zum Referenz-
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werkstoff aus reinem Kupfer aufweist. Dies ist in erster Linie dem kornfeinenden
Effekt durch die Anwesenheit der CNTs während der mechanischen Legierung
und dem anschließendem Heisspressen zuzuschreiben. Die CNTs verhindern
als Barrieren das Korngrößenwachstum und es können sich Arreale mit Korn-
größen von einem Zehntel der Ausgangskorngröße einstellen. Dies enstpricht
einem mittleren Korndurchmesser von dm = 4, 5µm.

Dehngrenze Rp0,2 Bruchdehnung A Stauchgrenze Rd0,2 Makrohärte
MPa % MPa HBW 2,5/62,5

Cu 81,3 14,4 94,6 61,2
Cu01CNT 89,2 8,4 95,8 65,9
Cu05CNT 82,1 2,1 92,6 57,3
Cu1CNT 78,3 0,7 88,7 60,3

Tabelle 7.1.: Mechanische Kennwerte des heiss gepressten CuCNT-Komposits mit stei-
gendem Anteil an CNTs in Gew.-%.

Die Reibkoeffizienten wurden durch Stift-Scheibe-Versuche ermittelt. Die nied-
rigsten Reibkoeffizienten wurden durch CuCNT-Komposite mit 0,5 Gew.-% CNT
erreicht, dies jedoch bei noch hohen Verschleißraten bis 0, 63 mg/m.
Weitere mechanische sowie tribologische Untersuchungen hinsichtlich des opti-
malen CNT-Gehaltes zwischen 0,1 Gew.-% CNT und 0,5 Gew.-% CNT sind hier
notwendig, um die Vorteile der Selbstschmierung bei gleichzeitig hohen Fes-
tigkeiten und optimaler Temperaturbeständigkeit zu nutzen. Um zustätzliches
Potential zu erschließen, kann eine weitere Homogensierung des Kupfer-CNT-
Pulvers durch längere Mahldauern (> 60 min) oder Kupferpulver mit anfäng-
lich geringerer Korngröße erreicht werden. Ein weiterer positiver Effekt auf die
Qualität des CuCNT-Komposits wird der Einsatz des SPS-Verfahrens (Spark-
Plasma-Sintern) haben, da im Vergleich zum Heisspressverfahren höhere Dich-
ten und damit bessere mechanische Eigenschaften zu erwarten sind. Verlän-
gerte Mahldauern und der Einsatz des SPS-Sinterverfahrens gehen jedoch zur
Lasten des Energieverbrauchs.

Der Prozessentwicklung der schmelzmetallurgischen Herstellung von Kompo-
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siten aus der bleifreien Legierung CuSn10Ni8Zn3 – PSN108 und heiss ge-
presstem CuCNT-Werkstoff ging eine Charakterisierung des bleifreien, nicht
genormten Lagerwerkstoffes PSN108 vorraus. Diese warmaushärtbare Legie-
rung zeichnet sich wie in Tabelle 7.2 zusammengefasst durch hohe Festigkeiten
und hohe Härte aus. Die Reibkoeffizienten wurden an beiden Werkstoffqualitä-

Dehngrenze Rp0,2 Bruchdehnung A Stauchgrenze Rd0,2 Makrohärte
MPa % MPa HBW 2,5/187,5

PSN108s 253 15,3 287 131
PSN108h 740 1,0 871 298

Tabelle 7.2.: Mechanische Kennwerte des nicht genormten Lagerwerkstoffens
CuSn10Ni8Zn3 – PSN108 im Zustand wie gegossen PSN108s und warmausgela-
gert PSN108h.

ten durch Stift-Scheibe-Versuche ermittelt und lagen nach dem Einlaufen bei
0, 4 bzw. 0, 1 bei Verschleißraten von 0, 002 mg/m bzw. 0, 0005 mg/m für PSN108s

bzw. PSN108h.

Um für diesen bleifreien Gleitlagerwerkstoff die selbstschmierenden Eigenschaf-
ten der CNTs während trockener Reibung zu nutzen, wurden zwei Varianten
von Testversuchen durchgeführt. Aus diesen Testversuchen gingen die Anfor-
derungen für die Entwicklung und den Aufbau des Versuchsofens Carbon Com-
posite Caster - CCC hervor. Mit den Umsetzungen dieser Anforderungen in der
Versuchsanlage gelangen erste Versuche zur Herstellung eines PSN108CNT-
Komposits.

Im ersten Gießversuch bei einer maximalen Heiztemperatur von TH,max = 1150 °C
konnten die heiss gepressten CuCNT-Plättchen nicht durch die einströmende
PSN108-Schmelze aufgeschmolzen werden, jedoch wurde ein stoffschlüssiger
Verbund erreicht. Beim zweiten Versuch bei einer maximalen Heiztemperatur
von TH,max = 1200 °C wurden die CuCNT-Plättchen vollständig aufgeschmolzen
und die im heiss gepressten CuCNT-Plättchen inkorporierten CNTs verteilten
sich in der PSN108-Matrix. Bei der metallographischen Untersuchung der Pro-
ben aus dem zweiten Versuch wurden an den Proben mit CuCNT-Plättchen
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Bereiche mit vermehrten, an den Dendriten befindlichen, kreisrunden Poren
detektiert, welche CNT-Nester enthielten.

Mit dieser inhomogenen Verteilung der CNTs an Korngrenzen, kann keine Ver-
besserungen der Festigkeiten, hervorgerrufen durch die CNTs, erwartet wer-
den. Eine homogene Verteilung der CNTs kann durch Ultraschallbehandlun-
gen während des flüssigen Zustandes der Schmelze ermöglicht werden. Hierzu
sind jedoch weiterführende Untersuchungen notwendig, die sich mit den ther-
mischen, mechanischen und abrasiven Belastungen von Ultraschallsonotroden
beschäftigen. Eine besondere Herausforderung stellt die werkstoffseitige Aus-
legung der Sonotrode dar, die Schmelzetemperaturen von T = 1200 °C stand
halten muss.
Ansammlungen von CNT-Agglomeraten in den Poren können jedoch als „Schmier-
mittelreservoir“ während trockener Reibung durch die selbstschmierenden Ei-
genschaften der CNTs dienen und die Notlaufeigenschaften verbessern. Zur
Verifikation dieser Annahme sind ebenfalls weiterführende, tribologische Unter-
suchungen notwendig.
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A. Anhang

a) A1 kubisch-flächenzentriert           b) L12  (Cu3Au)

c) DO3 (AlFe3)             d) DO22  (Al3Ti)

Abbildung A.1.: Die Kristallgitternomenklatur laut Strukturbericht. (vgl. [UNIT12])
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Prüfung ISO 7148-me Symbol Einheit Stift Scheibe
Prüfkörper:
Art/Name Cu01CNT S13
Chem. Zusammensetzung Cu+0,1 Gew.-%CNT 16MnCr5
Herstellungsverfahren heiss gepresst
Wärmebehandlung gehärtet
Mechanische Eigenschaften:
Härte HB, HV, HRC 65,9 HB 150 HB
Zugfestigkeit Rm N/mm2 162
0,2%-Dehngrenze Rp,0,2 N/mm2 89,2
Bruchdehnung A % 8,4
Maße mm d=5,l = 25 D=80,t = 5
Durchmesser der Gleitbahn mm
Oberflächenbehandlung Aceton Aceton
Oberflächenbearbeitungsmethode drehen drehen
Oberflächenrauheit Ra µm < 1 < 1 
Umgebungsbedingungen:

Atmosphäre Luft Luft
Rel. Luftfeuchtigkeit % 29,4 29,4
Umgebungstemperatur Tamb °C 22 22
Prüfbedingungen:

Prüfverfahren
Normalkraft Fn N 20
Gleitgeschwindigkeit U m/s 0,23
Prüfdauer t s 700 700
Gleitstrecke a km 1
Prüfergebnisse:

Temperatur der Prüfkörper T °C 110 (l=12 mm)
massenmäßige Verschleißrate wl mg/m 0,21
Massenverlust Vm g 1,386
Oberflächenzustand:
Übertragungsschichten

Verschleißspuren

Adhäsion: Verschweißungen von Kupfer 
auf Stahlscheibe
Abrasion: Drehriefen

Stift-Scheibe-Versuch

Abbildung A.2.: Exemplarischer Prüfbericht nach DIN ISO 7148-1 für eine Probe mit 0,1
Gew.-% CNT und 20 N Normalkraft.
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4 Versuch und Versuchsauswertung 

- 33 - 

4.2.3 Sichtprüfung der Schliffe in z-Richtung 
 

Um nun die Anbindung des Sintermaterials an die PSN108-Matrix nach den Anschnitten 
auch längs der Probe beurteilen zu können, werden sie in fünf Stücke zu je 16 mm Dicke 
gemäß Abbildung 4-17 zertrennt, wobei wiederum von jeder Oberseite eines Abschnittes 

Schliffbilder angefertigt werden. Betrachtet werden soll die makroskopische Erscheinung der 
Oberflächen, weshalb zur Bildaufnahme hier nicht das Lichtmikroskop, sondern eine Spiegel-
reflexkamera verwendet wird. Deshalb genügt es die Proben bis zu einer Körnung von 2400 
zu schleifen, der Poliergang entfällt. Da die metallische Oberfläche einen hohen Reflexions-
grad besitzt, kann nicht auf konventionellem Wege senkrecht auf die Probe fotografiert wer-
den, da sich sonst das Objektiv darin spiegeln würde. Deshalb wurde eine Anordnung ge-
wählt, die es erlaubt, reflexionsfreie Aufnahmen der Metalloberfläche zu erstellen. Grundlage 
dessen bildet eine ausreichend große diffus-weiße senkrechte Fläche, in diesem Falle eine 
Projektionstafel für Beamer, die mit zwei 500 W-Strahlern ausgeleuchtet wird. Die Kamera 
wird nun auf einem Stativ so positioniert, dass sich die weiße Fläche in den Proben spiegelt. 
Ein 30 cm-Lineal, welches als Führung auf dem Tisch fixiert ist, erlaubt ein bequemes Aus-
richten der Proben im Kamerasucher. Ergebnis sind Bilder, die ohne Reflexionen die Ober-
flächenbeschaffenheit der Probenstücke abbilden und zur besseren Darstellung und Inter-
pretation skizziert wurden. Die Konturen des Sintermaterials sind dabei durch dicke, Umrisse 

Abbildung 4-17: Übersicht über alle weiteren Schnitte (a-e) mit Schliffbildern 

  

Schliffe jedes Abschnittes werden 
auf deren Oberseite angefertigt 
= Pfeilrichtung 

 

 

 

 

 

a) 

b) 

d) 

c) 

e) 

z 

y x 

Abbildung A.3.: Skizze der Probenzerlegung zur Beurteilung des Aufschmelzgrades.
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