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Cu-Basis Verbundwerkstoffe stellen eine Klasse hochfester, duktiler und
gleichzeitig elektrisch sehr gut leitfahiger Legierungen fir die
Elektrotechnik und Elektronik dar. In Erweiterung bisheriger binarer
Legierungssysteme auf der Basis Cu-Nb und Cu-Ag wird in dieser Arbeit
erstmals eine ternare Legierung aus Cu, Nb und Ag hinsichtlich Herstellung
und Eigenschaften untersucht. Der neue Verbundwerkstoff kann bei einer
im  Vergleich zu friheren Cu-Nb  Legierungen verringerten
Schmelztemperatur hergestellt werden. Die Umformung erfolgt ohne
Zwischenglihung. Die mechanischen und elektrischen Eigenschaften
erreichen bzw. Ubertreffen trotz verminderter Legierungsgehalte die

Eigenschaften der binaren VVorgangerlegierungen.

Raabe, edoc Server, Max-Planck-Society MPI Dusseldorf




Raabe, Kupfer-Niob-Silber in situ Verbundwerkstoffe

Metallurgical Production and cold deformation of a
Copper - Niobium - Silver in situ Composite

Cu-base composites represent a class of ductile, high-strength, and high-
conducting materials for applications in electrical engineering and
electronics. In extension of standard binary alloy systems on the basis Cu-Nb
and Cu-Ag this paper presents for the first time a ternary alloy, consisting
of Cu, Nb and Ag. The new composite can be produced at temperatures
much below those required for conventional Cu-Nb alloys. The material can
be cold deformed without intermediate annealing. Despite their lower total
alloy content, the mechanical and electrical properties of the new material

are equal or better than those of comparable earlier composites.
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1 Einleitung

Zweiphasige Verbundwerkstoffe aus Kupfer und den darin nahezu inerten hochschmelzenden
kubisch raumzentrierten (krz) Ubergangsmetallen (z.B. Nb, Mo, V, Ta, W, Cr) sind von her-
ausragender Bedeutung bei der Herstellung von Hochfeldmagneten und in der Robotik, da
nach starker Verformung eine gute Duktilitat und eine sehr hohe Zugfestigkeit bei gleichzeitig
guter elektrischer Leitfahigkeit erreicht werden kann [1-8].
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Abb. 1: Zugfestigkeit als Funktion des IACS verschiedener Cu Basis Verbundwerkstoffe

In den letzten Jahren wurden intensive Bemihungen unternommen, um die Mikrostruktur von
in situ Verbundwerkstoffen (engl.: in situ Metal Matrix Composites, MMCs) auf der Basis von
Cu und Nb hinsichtlich ihrer sich gegenldufig verhaltenden Festigkeit und Leitfahigkeit zu
optimieren [1-10]. Zusétzlich wurden Untersuchungen an Verbundwerkstoffen durchgefthrt,
die auf dem eutektischen System von Cu und Ag beruhen [11-15]. Im ersten Fall (Cu, Nb)
wird die Festigkeit insbesondere durch die hochverformte, zu Fasern ausgezogene kubisch
raumzentrierte Phase ausgebildet. Im zweiten Fall verursachen je nach Volumenanteil Ag-
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Ausscheidungen, die wahrend des Drahtziehens zu dinnen Filamenten ausgeformt werden,
Ausscheidungen, die aufgrund von Aushdrtungglihungen gebildet werden und Cu-Ag
Eutektika, den Festigkeitsanstieg des Verbundwerkstoffes.

Das vorgestellte Projekt beschaftigt sich mit der Herstellung und Optimierung einer neuen
Generation von Verbundwerkstoffen und zwar mit dem terndren Cu -4 Gew.% Nb -
8.2 Gew.% Ag Verbundwerkstoff, in dem beide festigkeitssteigernde Mechanismen, d.h.
Fasern und Ausscheidungen, gleichzeitig wirksam sind. Dieser Faserverbund wurde auf
schmelzmetallurgischem Weg hergestellt und ohne Zwischenglilhung bei Raumtemperatur zu
Dréahten verarbeitet.

Im folgenden werden zunéchst die mechanischen Eigenschaften der beiden wichtigen bindren in
situ Verbundwerkstoffgruppen beschrieben:

Untersuchungen an bindren Verbundwerkstoffen aus Cu mit Refraktdrmetallen zeigten, dal3
diese Werkstoffe hohe Festigkeiten bei gleichzeitig guter elektrischer Leitfahigkeit erreichen
[1-10]. Refraktarmetalle sind Ubergangsmetalle mit zumeist kubisch raumzentrierter Gitter-
struktur der 5. und 6. Nebengruppe im Periodensystem, deren Schmelzpunkte in der Regel
oberhalb von 2000°C liegen. Sie bilden mit Cu oft monotektische Systeme und liegen so im
Festen bei einer nur geringen bzw. vernachlaiigbar kleinen gegenseitigen Loslichkeit als zweli
fast reine Phasen vor.

Als zweite Phase eignet sich Nb besser als die anderen Refraktarmetalle, da es ungeféhr die
gleiche Dichte wie Cu besitzt, und deshalb keine Schwereseigerungen in der Schmelze beim
Herstellungsprozel3 auftreten. Es besitzt eine geringere Schmelztemperatur als Ta (T, =
3269K), Mo (T, = 2888K) und W (T, = 3683K), was den Herstellungsprozef ebenfalls ver-
einfacht. Dartber hinaus ist es duktiler als VV und Cr, deren Dichten auBerdem geringer sind als
die des Cu. Sowohl die mechanischen als auch die elektrischen Eigenschaften von Cu-Nb
ubersteigen die der konkurrierenden Verbundwerkstoffe, wie Cu-Ni, Cu-Ta oder Cu-Cr [1-
10,16]. In Abb. 1 werden die Leitfahigkeitswerte in % der elektrischen Leitfahigkeit des reinen
gegliihten technischen Cu (International Annealed Copper Standart, IACS) angegeben. Wird
der Nb-Gehalt erhoht, fihrt dies zu einem Festigkeitsanstieg, aber gleichzeitig sinkt die
elektrische Leitfahigkeit.

Der Nachteil in dieser Darstellung des IACS-Diagramms liegt in der fehlenden Bericksichti-
gung der Schmelztemperatur der aufgefuhrten Legierungen. Die Schmelztemperatur ist jedoch
ein entscheidendes Kriterium flr die Herstellung dieser Legierungen und je tiefer diese Tem-
peratur liegt, desto einfacher ist der schmelzmetallurgische Herstellungsproze3. Die
Schmelztemperatur sollte deswegen neben dem Verhéltnis von Zugfestigkeit zu IACS als
Auswahlkriterium des Werkstoffes berticksichtigt werden. Ferner sagt das IACS-Diagramm
nichts tber die Duktilitdt des Werkstoffes aus, was fiir den Umformungsprozel’ ein wichtiges
Kriterium darstellt. Beispielsweise laRt sich der hier behandelte in situ MMC Cu-Nb-Ag duktil
4
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ohne Zwischenglihung auf einen Umformgrad von n=10.5 (n=In(A/A); mit A,
Ausgangsquerschnittsfliche, A  aktuelle Querschnittsfliche) umformen, wohingegen
vergleichbare Cu-Cr und Cu-Cr-Ag Legierungen [17] sich nur mit Zwischenglihungen auf
einen Umformgrad von n = 10 umformen lassen.

Der in situ Cu-Ag Verbundwerkstoff stellt eine Alternative zu den oben erwéhnten Cu-
Refraktar Legierungen dar, da beide Metalle eine hohe intrinsische Leitfahigkeit besitzen und
die geforderte hohe Festigkeit durch eine Kombination von Ausscheidungsglihung und
Kaltumformung erreicht werden kann [11-15]. Die Legierung besitzt ein einfaches eutektisches
Zustandsdiagramm mit Randldslichkeiten im festen Zustand, das ein breites Spektrum an
Legierungszusammensetzungen zul&l3t. Neuere Arbeiten [12-15] zeigten, daB eine Legierung
mit mehr als 6 Gew% Ag bereits aus zwei Phasen besteht, ndmlich der der Cu-reichen Phase,
in der sich Ag in fester Losung befindet und einem Cu-Ag Eutektikum, dal} aus topologisch
ungeordneten Blocken paralleler Lamellen besteht. Wahrend des Verformungsprozesses wird
das Eutektikum zu Filamenten verformt, deren Dicken und Abstdnde zueinander mit
zunehmender ~ Verformung  abnehmen  [12-15]. Durch  zwischenzeitliche  Aus-
scheidungsbehandlungen kann das sich noch in Lésung befindliche Ag feindispers ausge-
schieden werden. Die erreichbaren Zugfestigkeiten solcher Cu-Ag Verbundwerkstoffe kdnnen
fur hohe Umformgrade bis zu ¢ = 1,5 GPa [12-15] betragen. In Abb. 2 ist die Entwicklung der
Zugfestigkeit fur den Verbundwerkstoff im Vergleich zu denen der reinen Komponenten Cu
und Ag aufgetragen [11]. Cu-Ag zeigt ein &hnliches Festigkeitsverhalten wie Cu-Nb. Die
lineare Mischungsregel eignet sich also auch fur diesen in situ Verbundwerkstoff nicht zur
Berechnung des Festigkeitsanstiegs. Die Mikrostruktur hat analog zu Cu-Nb einen erheblichen
Einflul auf die Festigkeit.
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Abb. 2: Zugfestigkeit von Cu-Ag Eutektikum im Vergleich zu den Zugfestigkeiten der reinen
Komponenten [11].
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Das Verhaltnis von Zugfestigkeit und elektrischer Leitfahigkeit ist fur einen eutektischen Cu-
Ag Verbundwerkstoff in Abb. 3 dargestellt [18]. Zum Vergleich dazu ist reines Cu und ein Cu-
Nb Verbundwerkstoff aufgetragen. Cu-Ag zeigt ein dhnliches Verhalten wie Cu-Nb, denn mit
steigender Festigkeit sinkt die Leitfahigkeit des Verbundwerkstoffes. Dies ist darauf zu-
rickzufuhren, dal? mit zunehmender Verformung die mittlere freie Weglange der Elektronen
reduziert wird, und die Leitungselektronen an den Phasengrenzen gestreut werden. Das
eutektische Cu-Ag hat daher bei gleicher Festigkeit eine hohere Leitfahigkeit als der Cu-Nb

Verbundwerkstoff.
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Abb. 3: Zugfestigkeit als Funktion des IACS fir einen eutektischen Cu-Ag Verbundwerkstoff
im Vergleich zu Cu-Nb und reinem Cu [18]

Die Kombination der aufgeftihrten bindren Verbundwerkstoffe zu einem terndren Cu-Nb-Ag
MMC bringt entscheidende Vorteile mit sich: Zum einen wird aufgrund des geringeren Nb-
Gehaltes die Schmelztemperatur der Legierung herabgesetzt, was den Herstellungsprozeld
vereinfacht und die Herstellungskosten reduziert. Zum anderen werden die Materialkosten
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reduziert, da dem Verbundwerkstoff ein insgesamt reduzierter VVolumenanteil an zweiter Phase
(Ag und Nb) zugefiihrt wird.

2 Metallurgische Grundlagen

Als Ausgangsmaterialien fir den Verbundwerkstoff wurde hochreines Kathodenkupfer mit
einem Kupfergehalt von mehr als 99.995% verwendet. Kupfer besitzt einen Schmelzpunkt von
1083°C und eine Dichte bei Raumtemperatur von 8.93 kg/dm® sowie eine Kkubisch
flachenzentrierte (kfz) Gitterstruktur. Das Refraktarmetall Niob besitzt einen Schmelzpunkt
von 2468°C. Die Dichte des Niobs liegt bei Raumtemperatur bei 8.58 kg/dm® und ist somit der
Dichte des Kupfers sehr &hnlich. Somit werden Schwereseigerungen in der Schmelze
vermieden. Silber besitzt einen Schmelzpunkt von 960°C und eine Dichte bei Raumtemperatur
von 10.5 kg/dm® sowie eine kfz Gitterstruktur.
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Abb. 4: Phasenzustandsschaubild Cu-Nb ohne Mischungsliicke [19]
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Da ein experimentell bestimmtes terndres Phasenzustandsdiagramm von Cu-Nb-Ag noch nicht
vorliegt, werden hier die bindren Phasenzustandsschaubilder von Cu-Nb und Cu-Ag
vorgestellt. Diese Vereinfachung ist zundchst sinnvoll, da sich Cu und Nb quasi inert
zueinander verhalten. Abb. 4 gibt ein bindres Phasenzustandsdiagramm nach Chakrabarti und
Laughlin wieder [19]. Die Metalle sind im Flussigen vollstandig mischbar und im Festen findet
eine Entmischung der beiden Phasen statt. Wird die Liquiduslinie unterschritten, erstarrt das
Nb und hinterlalt eine fast reine Cu-Schmelze, die dann bei Unterschreiten von 1080°C
erstarrt. Der grofRe Unterschied zwischen den Schmelztemperaturen (Tc, = 1083°C, Ty =
2468°C) deutet darauf hin, dall der Nb-Anteil Wulff-polyederformig Abb. 5 oder
dendritenformig Abb. 6 erstarrt. Die Morphologie der Nb Struktur hangt stark von den
Schmelz-, Giel3- und Erstarrungsbedingungen ab. Mit zunehmender Abkuhlgeschwindigkeit
nimmt der mittlere Nb-Durchmesser ab. Fir eine Cu - 4 Gew % Nb Legierung wirde sich nach
diesem Zustandsschaubild eine Liquidustemperatur von etwa 1500°C ergeben (Im Vergleich
dazu, hatte eine Cu - 20 Gew % Nb Legierung einen wesentlich hoheren Schmelzpunkt von
1720°C).
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Abb. 5: Rasterelektronenmikroskopische-Aufnahme des durch selektive Atzung
herausgelosten Nb. Bei der Atzung werden das Cu und Ag entfernt, das Nb hingegen wird
nicht angegriffen. Gul3zustand.

Das Phasenzustandsschaubild der Legierung Cu-Nb zeigt eine groRe Abhangigkeit von der
Reinheit ihrer Ausgangselemente. Dabei sind insbesondere interstitiell geloste Elemente wie
Wasserstoff, Stickstoff, Schwefel und Sauerstoff fir Abweichungen von dem Gleichgewichts-
zustand verantwortlich. Die fast horizontale Form der Liquiduskurve lalt vermuten, dal} die
Gibbssche Enthalpie Uber eine weite Zusammensetzung einen flachen Verlauf zeigt. Dies
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deutet auf die Existenz einer Mischungsliicke hin, wenn die Legierung Verunreinigungen
enthalt, wobei Sauerstoff den starksten Einflul hat (Abb. 7) [20].

Abb. 6: Rasterelektronenmikroskopische-Aufnahme des durch selektive Atzung
herausgelosten Nb. Bei der Atzung werden das Cu und Ag entfernt, das Nb hingegen wird

nicht angegriffen. Gul3zustand.
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Abb. 7: Phasenzustandsschaubild Cu-Nb mit Mischungslicke [20].
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Die maximalen Loslichkeiten der Elemente liegen bei 0.15-0.2% Nb und 0.4-0.5% Cu bei
Temperaturen zwischen 800°C und 1000°C. Bei 1095°C findet eine peritektische Reaktion
statt und bei 1675°C eine monotektische Reaktion.

Die Zusammensetzung des terndren VVerbundwerkstoffes wurde mit 4 Gew % Nb so gewahlt,
dal die Legierung nicht in den Bereich der Mischungsliicke fallt. Dadurch wird zum einen die
Schmelztemperatur gering gehalten und zum anderen werden Nb Agglomerationen im Bereich
der Mischungsliicke vermieden, was zu einer starken Inhomogenitat des Gufligefuges flihren
wiirde.

Das bindre Phasenzustanddiagramm Cu-Ag besteht aus einem einfach eutektischen System mit
Randloslichkeiten auf beiden Seiten im festem Zustand (Abb. 8) [21]. Die eutektische
Temperatur liegt bei 779°C bei einem Cu-Gehalt von 28 Gew%. So betrégt die maximale
Randloslichkeit von Cu in Ag bei 779°C 8.9 Gew % (14.22 at %), bei 100°C jedoch nur noch
0.2 Gew % (0.34 at %). Die maximale Loslichkeit von Ag in Cu betragt bei 779°C schwankt je
nach Autor [28] zwischen 7 Gew % (4.25 at %) und 10 Gew % (6.14 at %). Die Loslichkeit
sinkt ab einer Temperatur kleiner 300°C unter 0.25 Gew % (0.12 at %).
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Abb. 8: Phasenzustandsschaubild Cu-Ag [21].
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Die Zusammensetzung des ternaren Verbundwerkstoffes wurde mit 8.2 Gew % Ag so gewahlt,
dall die Legierung im Bereich der maximalen Loslichkeit des Ag in Cu liegt. Bei dieser
Zusammensetzung erstarrt nach Unterschreiten der Liquiduslinie zuerst ein Cu-reicher o-
Mischkristall. Die verbleibende Restschmelze erstarrt eutektisch bei Unterschreiten der
Temperatur von 779°C.

3 Schmelzmetallurgische Herstellung

Die Schmelze wurde in einer Mittelfrequenzanlage mit einer Arbeitsfrequenz von 10 kHz und
einer Arbeitsleistung von 50 kW hergestellt. Die gesamte Anlage kann einschlielich der
Kokille unter Vakuum oder Schutzgas betrieben werden. Die Temperatur konnte bis nur
1700°C pyrometrisch gemessen werden, da durch das Abdampfen des Cu und Ag die
Temperaturmessung schwierig wurde. Es wurde hochreines Kathoden-Cu mit einem Cu-Gehalt
von 99.995% zu 895.56 g abgewogen. Zusétzlich wurden 3 g extra hinzugefiigt, da bei den
hohen Schmelztemperaturen und einem Druck von 600 mbar Cu abdampft. Die Abwaage des
hochreinen Ag betrug 83.64 g und zusatzlichen 5 g, da auch Ag unter diesen Schmelzbe-
dingungen verdampft. Das hochreine Nb wurde zu 40.74 g abgewogen. Cu und Ag wurden
stuckig und Nb stangenformig in den Tiegel gegeben.

Die Ag- und Cu-Schmelze wurde unter einer Vakumatmosphéare von ca 10° mbar erstellt.
Waéhrend dieses Schmelzprozesses blieb das Nb fest. Nach Erreichen der Schmelztemperatur
des Cu und Ag wurde das Aggregat mit Argon durchgespilt und wieder evakuiert bis zu einem
Vakuum bis ca. 10°mbar, um méglichst wenig Restgas im Rezipienten zu behalten.
Anschlielend wurde der Ofen mit Argon auf einen Druck von 600 mbar gefillt. Da ein
terndres Phasenzustandsdiagramm der Legierung Cu-Nb-Ag noch nicht existiert, wurde die
Temperatur auf 1850°C erhoht, um zu gewaéhrleisten, dal} das gesamte Nb aufgeschmolzen
wurde. Als Tiegelmaterial wurde hochreines Graphit mit einem Aschegehalt von weniger als
10 ppm verwendet. Die Abmessungen des Tiegels EK 506 der Firma Ringsdorf war 50 mm im
Durchmesser und 130 mm in der Hohe. Graphittiegel bieten den Vorteil eines ausreichenden
Form- und Festigkeitsverhaltens bis zu Temperaturen von 2000°C. Damit eine Reaktion des
Graphit mit dem Aluminiumoxidrohr, auf dem sich die Spule befand, nicht stattfinden konnte,
wurde eine Sonderkonstruktion fiir den Tiegelhalter verwendet. Durch diese Konstruktion
wurde der Tiegel von dem Aluminiumoxidrohr entkoppelt.

Die Uberhitzte Schmelze wurde Uber einen Gielitrichter aus Graphit in eine stehende, vorge-
heizte Kupferkokille vergossen. Durch die Wahl einer Rundform wurde die passende Aus-
gangsgeometrie zum Ziehen der Drahte erreicht. Die Kupferkokille hatte einen Innendurch-
messer von 25 mm und eine HOhe von 300 mm und war zum Schutz mit Hydrokollag
versiegelt. Das Vorheizen der Kokille diente zur Gewéhrleistung eines ausreichenden Fliel3-
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und Formflllungsvermdgen in der Kokille. Die verwendete Widerstandsheizung bestand aus
einem Draht, der auf ein Keramikrohr gewickelt war. Dieses und die Kokille wurden auf ca.
600°C vorgeheitzt. Die Kupferkokille wurde von Kupferbldcken umgeben und stand auf einem
Messingblock, um eine bessere Warmeableitung zu gewabhrleisten.

Beim Schmelzprozel? lief der Mittelfrequenzinduktionsofen mit einer Leistung von 12 kW.
Aufgrund der Konvektion und der durch die Wirbelstrome erzeugten Strémung
(elektromagnetisches Ruhren) erhielt man eine ausreichende Durchmischung der Schmelze.
Kurz vor dem AbguR wurde eine Leistungspitze von ca. 25 kW erzeugt, um die Wirbelstrome
kurzfristig zu verstarken. Durch den zusétzlichen elektromagnetischen Rihreffekt wurde ein
homogenes GuRgeflige eingestellt.

4 Herstellung der Drahtproben

Die entscheidenden Kriterien fur die Ziehkraft und die Querschnittsabnahme ergeben sich zum
einen aus der Zugfestigkeit der Angel und zum anderen aus einem Homogenitatskriterium fur
die Verformung. Die Zugspannung in der Angel sollte einen Wert von 0.75 R, nicht
uberschreiten, um ein Abreilen dieser zu vermeiden. Um eine homogene Umformung zu
erreichen, wird ein Vergleichsumformgrad von ny = 0.1 - 0.11 empfohlen. Dies entspricht
einer Querschnittsreduktion von & = (Ao-A1)/Ao von ca. 9.5 - 10.5 %.

4.1 Hammern

Das Gufstiick wurde von einem Durchmesser von D = 25 mm auf einen Durchmesser von
D =18 mm abgedreht, da somit mdgliche Verunreinigungen in der Oberfléche beseitigt werden
konnten und eine glatte Oberfliche erzeugt wurde. Die Proben wurden auf einer
Rundhdmmeranlage in 5 Stichen (17 mm, 155mm, 13, mm, 11 mm) auf einen
Enddurchmesser von D = 9,2 mm gehdammert. Dieser Umformungsschritt entsprach einem
logarithmischen Gesamtumformgrad von n = 1.3.

Anschlielend wurde in einem weiteren Stich eine 100 mm lange Angel mit einem Durchmesser
D = 7 mm an einem Ende der Probe gehdmmert. Der Prozel3 des Himmerns dient zum einen,
madgliche GuB-Lunker zu schlielRen, damit beim Drahtziehen diese Fehler des Materials nicht
zum Bruch flihren und zum anderen eine VVorverfestigung des Materials zu erreichen, so dal} es
wéhrend des Ziehens nicht zum Abbruch der Angel kommt.

4.2 Drahtziehen

Es wurde eine 100 kN-Ziehbank mit einer Leistungsabgabe von 2.6 kW benutzt. Die Ziehge-
schwindigkeit betrug konstant 185 mm/s. Als Ziehsteine wurden Hartmetallziehsteine
verwendet mit einem Ziehholoffungswinkel zwischen 12° und 16°.
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Die Oberflachenqualitédt der Ziehsteine, insbesondere des Einlaufkegels, Ziehkegel, der
Fihrung und des Auslaufkegels, sind fiir den Ziehprozel3 von besonderer Bedeutung. Sie sind
einerseits fur die auftretende Reibung und andererseits fur die Oberflachenqualitat des
gezogenen Drahtes verantwortlich. Um Cu-Aufschweiungen in den Ziehsteinen zu vermeiden,
ist es wichtig, geeignetes Werkzeugmaterial und Schmiermittel zu verwenden und eventuell
eine VVorbehandlung des Materials durchzufthren.

Vor dem ersten Ziehschritt wurde die Oberfliche des Materials mit verdinnter Salzsdure
geséubert. Die Angel wurde mit dem sogenannten Ziehfrosch gefal3t. Anschlie3end konnte der
restliche Probenteil durch den Ziehstein gezogen werden. Die Angel wurde jeweils nach zwei
Stichabnahmen mit einer konischen Stahltrommel mit sich auf der Oberflache verjingenden
Rillen gediinnt. Nach jeweils zehn Stichabnahmen wurde die alte Angel komplett erneuert, um
ein Abreilen und Brechen zu vermeiden. Ab Durchmessern von D = 6 mm mufte der Draht
mittels einer Schleifmaschine angespitzt werden. Als Schmiermittel wurde eine Ziehseife
verwendet, die sich aber fur das Ziehen von Cu Basis Verbundwerkstoffen als ungeeignet
herausstellte, da sich aufgrund unzureichender Schmierung der Draht wahrend des
Ziehprozesses unnotig stark erwarmte und es zu Nasen- und Ril3bildungen auf der Oberflache
des Drahtes kam. Oberflachenrisse und herrausstehende Nasen wurden nach jedem Ziehstich
durch Schmirgeln beseitigt und durch Umdrehen der Zugrichtung ausgeheilt. VVor jedem neuen
Stich wurde gewartet, bis der Draht abgekuhlt war.

Ab einem Durchmesser von D = 2.5 mm wurde auf eine handbetriebene Ziehbank gewechselt,
da die 100 kN-Ziehbank zu abrupt startete, was zu einem Rei3en der Dréhte flihren wiirde. Die
Drahte wurden auf der Handziehbank auf einen Durchmesser von D = 0.1 mm gezogen. Dies
entspricht einem logarithmischen Verformungsgrad von n = 10.5 bzw. einem technischen
Verformungsgrad € = 99.9969%. Als Schmiermittel wurde ein spezielles Cu-Ziehdl der Firma
Prym verwendet. Dieses fiihrte zu einer hervorragenden Oberflachenqualitat der Drahte.

5 Experimentelle Ergebnisse

Die Untersuchung der drei Bereiche des GuRzustandes Kopf, Mitte und Boden der Gul3probe,
ergab eine homogene Verteilung des Nb und Ag in den verschiedenen Bereichen des
Gulmaterials. In Abb. 9 ist die Verteilung der Phasen des Guf3gefiiges durch eine rasterelek-
tronenmikroskopische Darstellung im Riickstreuelektronenmodus gezeigt. Uber diesen Bereich
wurde eine energiedispersive Rontgenanalyse (Energy Dispersive X-ray-analysis, EDX)
durchgefiinrt, deren Ergebnis in Abb. 10 dargestellt ist. Nb kann der dunklen teils
dendritenférmigen Phase und Ag den hellen Ausscheidungen zugeordnet werden. Diese Phasen
sind in die Cu-Matrix (grau) eingebettet. Die Silberausscheidungen besitzen eine lamellare
Struktur. Eine EDX-Analyse der Silberausscheidungen zeigte die Existenz Ag-Cu Eutektika.
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Abb. 9: Rasterelektronenmikroskopische-Aufnahme im Riichstreuelektronenmodus des
GulRzustandes, Querschliff.

Abb. 10: Energiedispersive Rontgen-Analyse des Gefliges aus Abb. 7, im a)
Sekundérelektronen- b) Rickstreuelektronenmodus, ¢) Anteil des Nb (grau), d) Anteil des
Ag (grau), e) Anteil des Cu (grau).
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Abb. 11: Rasterelektronenmikroskopische-Aufnahme des terndren in situ Cu-Nb-Ag
Verbundwerkstoffes, n = 4

Die Filamentdicken und -absténde sind wichtige Werkstoffparameter, die das mechanische und
elektromagnetische Werkstoffverhalten maRgeblich bestimmen. Deshalb wurden die
Filamentdicken und -absténde fiir Ag, Nb und Cu bestimmt. Da durch die metallographische
Praparation ein nur unzureichender Kontrast zwischen den drei Phasen herausgearbeitet
werden konnte, wurden die L&ngsschliffe im Rasterelektronenmikroskop im Rickstreuelek-
tronenmodus untersucht. Um die Filamente den einzelnen Phasen eindeutig zuordnen zu
kdnnen, wurden EDX-Messungen durchgefihrt. Die EDX-Messungen wurden entlang einer
Linie (Scan Line) durchgeflhrt. Die Ergebnisse sind in Abb. 11 dargestellt. Sie zeigt einen
Langsschliff des Cu-Nb-Ag Verbundwerkstoffes im Rickstreuelektronenmodus fiir einen
Verformungsgrad von n = 4. Es sind die Cu-Matrix (grau) und die Filamente (weiR) zu
erkennen. Die Spektren ermdglichen die Unterscheidung der Filamente in Ag- und Nb-Phasen.
Die Messungen ergeben, dal3 die Nb- und Ag-Phasen sich wahrend des Umformprozesses zu
Filamenten parallel zur Drahtachse (DA) ausformen. Die Ergebnisse der quantitativen
Bestimmung der Filamentdicken und -abstédnden sind in Abb. 12 dargestellt. Mit zunehmendem
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Umformgrad nehmen die Filamentdicken des Nb und Ag sowie die Dicke der Cu-Matrix ab. Im
GuRzustand betragt der mittelere Nb Polyeder- bzw. Dendritendurchmesser dy, = 1480 nm
und bei einem Umformgrad von n = 9.5 belduft sich der mittlere Nb-Filamentdurchmesser auf
dnp = 66 nm. Bei einem Umformgrad von n = 3.6 betrégt der mittlere Filamentdurchmessers
von Ag bzw. Cu dag =675 nm bzw. dc, = 2514 nm und bei einem Umformgrad von n =6
haben die Filamentdurchmesser auf Werte von dag = 260 nm bzw. dc, = 359 nm abgenommen.

6 Diskussion

Der GuRzustand zeigt auf den Querschnitt bezogen eine inhomogene Struktur bezliglich des
Nb. Dies ist auf die unterschiedlichen Abkuhlraten am Rand und in der Mitte des Guliblockes
zuriickzufihren. In Langsrichtung existieren keine Inhomogenitaten, da Cu und Nb ann&hernd
gleiche Dichten besitzen und somit keine Schwereseigerungen in GuBblock auftreten.
Aufgrund des geringen Nb-Anteils von nur 4 Gew% durchlauft die Legierung Cu-4%Nb nicht
den Bereich der Mischungsliicke, die nach dem Phasenzustandsdiagramm von Terekhov und
Aleksandrova [20] zwischen einer Zusammensetzung von 6 Gew% und 43 Gew% Nb liegt.
Dies und die starke Schmelztiberhitzung verhinderten offensichtlich ein Auftreten von Nb-
Clustern im GuBgefiige. Aufgrund der hohen Uberhitzung der Schmelze und dem groRen
Unterschied zwischen dem Beginn der Erstarrung des Nb und des Cu und Ag erstarrte das Nb
teilweise in Wulff-Polyedern (Abb. 5) und teils in sehr feinen Dendriten, die nur dinne
Sekundérdendritenarme ausbilden konnten (Abb. 6).
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Abb. 12 : Entwicklung der Phasendurchmesser in Abhangigkeit des logarithmischen
Verformungsgrades, Anpassungskurven

Die Existenz eines Ag-Cu Eutektikums lai3t vermuten, dal} die maximale Ldslichkeit des Ag in
Cu eventuell durch die hohe Abkuhlgeschwindigkeit hervorgerufen wurde. Da Kkeine
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Homogenisierungsglihung und anschlieBende Ausscheidungsbehandlung an dem GuRgeflige
und im weiteren Verlauf der Umformschritte durchgefiihrt wurde, ist davon auszugehen, dal
noch Ag in der Cu-Matrix gelost war. Dieser geloste Ag-Anteil wird die Leitfahigkeit des
Verbundwerkstoffes herabsetzten. Das Ag-Cu Eutektikum ist teilweise um die Nb-Polyeder
herum erstarrt (Abb. 9,10).

Die Filamentdurchmesser nahmen mit zunehmendem Umformgrad exponentiell ab (Abb. 12).
Die Filamentdurchmesser und Dicken sind die bestimmenden Werkstoffparameter fir die
Endfestigkeit sowie die elektrische Leitfahigkeit des Materials. Die Festigkeit des Verbund-
werkstoffes kann vereinfacht nach einem Hall-Petch-Ansatz beschrieben werden [3,4,6,22].
Demzufolge nimmt die Festigkeit des Materials umgekehrt proportional zur Wurzel aus dem
mittleren Phasengrenzabstand zu. Deshalb wurde im vorliegenden Material aufgrund der
kleinen Filamentdurchmesser, insbesondere der der Nb-Fasern, eine besonders hohe
Zugfestigkeit erreicht (R, = 1841 MPa bei n = 10.5). Die kleinen Faserabstdnde wirken sich
jedoch auch nachteilig auf die elektrische Leitfahigkeit des Materials aus, da die Leitungs-
elektronen an den Phasengrenzflachen gestreut werden (IACS = 46% bei n = 10.5). Da die
Leitungselektronen an den Cu-Nb Grenzflachen Uberwiegend inelastisch aber an den Cu-Ag
Grenzflachen Uberwiegend elastisch gestreut werden, ist der Abfall der Leitfahigkeit jedoch
weniger stark ausgepragt, als bei vergleichbaren bindren Cu-Nb Verbundwerkstoffen [23].
AbschlieRend a3t sich bemerken, dal sich der ternare Verbundwerkstoff Cu-Nb-Ag durch eine
gute Duktilitdt auszeichnet und ohne Zwischenglihung auf einen Durchmesser von
D = 0.1 mm gezogen werden konnte. Dies entspricht einem logarithmischen Verformungsgrad
von n =10.5. Im Vergleich dazu besitzt ein ternarer Verbundwerkstoff Cu-Cr-Ag eine
geringere Duktilitat, so dal3 dieser Verbundwerkstoff nur mit Zwischengliihungen auf einen
Umformgrad von n = 10 gezogen werden konnte [17].

7 Anwendungen

Das zur Zeit wohl wichtigste Einsatzgebiet der Cu-Basis Verbundwerkstoffe ist der
Magnetbau. Die Weiterentwicklung in diesem Bereich fuhrt zu Magneten mit immer héheren
Feldstarken. Dabei ist der begrenzende Faktor inzwischen das Leitermaterial, dal? dem hohen
Anforderungsprofil gentigen mu [5]. Um den Energieverlust méglichst gering zu halten, ist
eine gute Leitfahigkeit des Materials erforderlich. Aufgrund der Lorenzkraft, die auf die Leit-
ungselektronen im Magnetfeld wirkt, ergibt sich fir den Leiter eine mechanische VVolumen-
kraftkomponente, die senkrecht zum elektrischen Stromflu} und zum magnetischen Feld wirkt.
Diese mechanische Beanspruchung des Materials, die hauptséchlich in radialer Richtung
auftritt, liegt im Bereich der Streckgrenze bzw. Zugfestigkeit solcher Legierungen [5,13]. Die
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Auslegung der Hochfeldmagnete ist so ausgerichtet, da bei maximalem magnetischem Feld
90% der Streckgrenze des Leitermaterials im Betrieb erreicht werden. Die Abh&ngigkeit des
maximalen Magnetfeldes Brax VOn der maximalen Festigkeit des Leitermaterials omax kann fur
Dauerstrom - Bitter-Magnete beschrieben werden als

B, = const/c, ., -

In dieser Beziehung sind die wesentlichen physikalischen und geometrischen Beschréankungen
zusammengefalt. Faserverbundwerkstoffe bieten eine Kombination von Festigkeit und
elektrischer Leitfahigkeit, die diesen Anforderungen gerecht werden kénnen.

Ein zweiter zunehmender Anwendungsbereich solcher Hochleistungsverbundwerkstoffe ist die
Robotik [17]. Hier werden hochfeste Leitungskabel bendétigt, die den oft extremen Bewe-
gungsablaufen der Roboter im elastisch Bereich standhalten miissen. Deshalb mussen sie eine
moglichst hohe Streckgrenze aufweisen. In situ Verbundwerkstoffe erfullen dieses
Anforderungsprofil, da sie auch in extrem dinnen Drahten hohe Festigkeiten bei ausreichender
Leitfahigkeit gewéhrleisten kdnnen.

8 Zusammenfassung

In der vorliegenden Arbeit wurde erstmals eine neue Generation ternarer Hochleistungsver-
bundwerkstoffe auf der Basis Cu-Nb-Ag vorgestellt. Die schmelzmetallurgische Herstellung in
einem Induktionsofen sowie die Weiterverarbeitung des GulRmaterials durch H&mmern und
Drahtziehen wurden beschrieben.

Der Werkstoff zeichnete sich durch eine sehr gute Duktilitat aus und konnte ohne Zwischen-
glihung auf einen logarithmischen Verformungsgrad von n = 10.5 umgeformt werden. Die
Untersuchungen der Mikrostruktur zeigten parallel zur Drahtachse ausgerichtete Nb- und Ag-
Filamente, die aufgrund ihres kleinen Durchmessers zu hohen Festigkeiten bei gleichzeitig
ausreichenden Leitfahigkeiten des Werkstoffes fihren.
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