
206 M
itg

lie
d 

de
r 

H
el

m
ho

ltz
-G

em
ei

ns
ch

af
t Pulvermetallurgische Funktionsbauteile aus NiTi- und NiTi-X 

Legierungspulvern

Martin Bitzer 

Energie & Umwelt / Energy & Environment
Band/ Volume 206
ISBN 978-3-89336-937-9

En
er

gi
e 

& 
U

m
w

el
t

En
er

gy
 &

 E
nv

ir
on

m
en

t
Pu

lv
er

m
et

al
lu

rg
is

ch
e 

N
iT

i -
Fu

nk
tio

ns
ba

ut
ei

le
M

ar
tin

 B
itz

er



Schriften des Forschungszentrums Jülich
Reihe Energie & Umwelt / Energy & Environment Band / Volume 206



 



Forschungszentrum Jülich GmbH
Institut für Energie- und Klimaforschung (IEK)
Werkstoffsynthese und Herstellungsverfahren (IEK-1)

Pulvermetallurgische Funktionsbauteile aus 
NiTi- und NiTi-X Legierungspulvern

Martin Bitzer

Schriften des Forschungszentrums Jülich
Reihe Energie & Umwelt / Energy & Environment Band / Volume 206

ISSN 1866-1793  ISBN 978-3-89336-937-9



Bibliografische Information der Deutschen Nationalbibliothek. 
Die Deutsche Nationalbibliothek verzeichnet diese Publikation in der 
Deutschen Nationalbibliografie; detaillierte Bibliografische Daten 
sind im Internet über http://dnb.d-nb.de abrufbar.

Herausgeber Forschungszentrum Jülich GmbH
und Vertrieb: Zentralbibliothek, Verlag
 52425 Jülich
 Tel.:  +49 2461 61-5368
 Fax:  +49 2461 61-6103
 E-Mail:  zb-publikation@fz-juelich.de
  www.fz-juelich.de/zb

Umschlaggestaltung: Grafische Medien, Forschungszentrum Jülich GmbH

Druck: Grafische Medien, Forschungszentrum Jülich GmbH

Copyright: Forschungszentrum Jülich 2014

Schriften des Forschungszentrums Jülich
Reihe Energie & Umwelt / Energy & Environment, Band / Volume 206

D 294 (Diss., Bochum, Univ., 2013)

ISSN 1866-1793
ISBN 978-3-89336-937-9

Alle Rechte vorbehalten. Kein Teil des Werkes darf in irgendeiner Form (Druck, Fotokopie oder 
in einem anderen Verfahren) ohne schriftliche Genehmigung des Verlages reproduziert oder 
unter Verwendung elektronischer Systeme verarbeitet, vervielfältigt oder verbreitet werden.



Kurzfassung 

Die Pulvermetallurgie (P/M) ist eine vielversprechende Verfahrenstechnik für die Herstellung 
von NiTi-Bauteilen, die aufgrund des Formgedächtniseffekts nur eingeschränkt spanend bear-
beitet werden können. Eine industrielle Umsetzung pulvermetallurgischer Methoden ist je-
doch nicht trivial, da das Phasenumwandlungsverhalten der Legierung während der Prozess-
führung durch  O- und C-Aufnahme sowie Ausscheidung von Ni4Ti3 beeinflusst wird. In der 
vorliegenden Arbeit wird jeder Schritt der P/M-Prozesskette, ausgehend vom vorlegierten 
NiTi-Pulver bis hin zum fertigen Funktionsbauteil, diskutiert. Drei innovative Anwendungen 
mit hoher industrieller Relevanz werden vorgestellt, um das hohe Potenzial der Technologie 
für NiTi-Werkstoffe zu demonstrieren: 

Orthodontische NiTi-Brackets mit bei Körpertemperatur pseudoelastischen Eigenschaften 
wurden über den Metallpulverspritzguss hergestellt. Wärmebehandlungen dienten anschlie-
ßend zur Feinjustierung der Phasenumwandlungstemperaturen. Ein voll ausgeprägtes Form-
gedächtnisverhalten wurde über den Einweg-Effekt nachgewiesen. Weiterhin konnte gezeigt 
werden, dass die Zugabe von Ni-oder Ti zum vorlegierten NiTi-Pulver ein vielversprechender 
Ansatz ist, um Phasenumwandlungstemperaturen gezielt zu verschieben und um die nach dem 
Sinterprozess unvermeidliche Restporosität durch das Hervorrufen einer eutektischen Schmel-
ze signifikant zu reduzieren.  

Der Werkstoff NiTi ist aufgrund seines hervorragenden Dämpfungsverhaltens auch für kavi-
tationsresistente Beschichtungen von großem Interesse. Kavitation kann in technischen An-
wendungen, beispielsweise an Turbinenschaufeln von Wasserkraftwerken oder Pumpenkom-
ponenten, zu erhöhtem Verschleiß führen. In der vorliegenden Arbeit wurden NiTi-Schichten 
ausgehend von vorlegiertem Pulver über Niederdruckplasmaspritzen (LPPS) hergestellt. Die 
Kavitationsresistenz in Abhängigkeit der LPPS-Parameter, Oberflächenbehandlung und 
Schichtdicke wurde untersucht. Eine Charakterisierung der Mikrostruktur und des Phasen-
umwandlungsverhaltens rundeten die Studie ab. 

Ternäre NiTi-X-Legierungen weisen ein von binärem NiTi abweichendes Phasenumwand-
lungsverhalten auf und können somit die Anwendungsbereiche der Formgedächtnislegierun-
gen erweitern. So vergrößert beispielsweise die Zugabe von Nb die Hysterese zwischen aus-
tenitischer und martensitischer Phasenumwandlung. Bereits auf dem Markt erhältliche Ver-
bindungselemente machen sich diesen Effekt zu Nutze. Für die pulvermetallurgische Herstel-
lung von Klemmhülsen-Prototypen wurden NiTi-Nb-, NiTi-Ag- und NiTi-W-Legierungen 
durch heißisostatisches Pressen hergestellt. Mikrostruktur, Diffusions- und Phasenumwand-
lungsverhalten wurden untersucht, um ein besseres Verständnis des Einflusses der nicht lös-
lichen Phasen in der NiTi-Matrix zu erlangen. Die Legierung NiTi-Ag ist aufgrund der anti-
bakteriellen Wirkung der Silberphase auch für medizinische Implantatanwendungen von Inte-
resse. Zellkulturversuche zur Abschätzung der Biokompatibilität und Keimtests zur Untersu-
chung der antibakteriellen Wirkung wurden durchgeführt, um das biomedizinische Potenzial 
der Legierung abzuschätzen.  



 
 
 

Abstract 

Powder metallurgy is an attractive option for manufacturing of NiTi parts considering its lim-
ited machinability due to the shape memory effect. Nevertheless, the industrial implementa-
tion of this process for NiTi-alloys is not trivial due to need of demonstrating reproducible 
shape memory behaviour which is strongly influenced by the high affinity for oxygen and 
carbon. O- and C-rich phases as well as the precipitation of Ni-rich Ni4Ti3 occuring by the 
cooling process from process temperature influence the transformation behaviour. In the pre-
sent work, each step of the powder metallurgical production-chain is discussed, starting from 
prealloyed NiTi-powder and ending with functional components. Three innovative applica-
tions with high industrial relevance were used for demonstrating the high potential of P/M-
technologies:  

Orthodontic NiTi-brackets with pseudoelastic properties at body temperature were manufac-
tured by Metal-Injection-Moulding (MIM). Required phase transformation temperatures were 
adjusted by heat treatment. Fully pronounced shape memory effect was demonstrated using 
the one way effect. Futhermore it was shown, that blending prealloyed NiTi-powder with el-
emental Ni or Ti is a promising approach for shifting transformation temperatures as well as 
reducing the residual porosity after sintering by the formation of an eutectic melt. 

NiTi is an attractive material for cavitation resistant coatings considering its clearly pro-
nounced damping behaviour based on its pseudoelastic properties. Cavitation might cause 
significant wear in technical applications like turbine blades in hydropower plants or pump 
components. Coating of exposed surfaces by wear resistant materials would be highly attrac-
tive for extending lifetime of related systems. A promising powder metallurgical processing 
route for manufacturing such coatings is Low Pressure Plasma Spraying (LPPS). In the pre-
sent work, NiTi-layers were produced by LPPS, starting from prealloyed NiTi-powder. Cavi-
tation resistance depending on LPPS parameters, surface treatment and layer thickness was 
investigated. The study is accompanied by characterization of microstructure and phase trans-
formation behaviour. 

Compared to binary NiTi, ternary NiTi-X-alloys differ in phase transformation behavior and 
can thereby enlarge the application field of shape-memory-alloys. In the case of addition of 
elemental Nb, broadening of hysteresis between austenitic and martensitic phase transfor-
mation temperatures after plastic deformation of the Nb-phase is a well-known effect, which 
is the key of function of coupling elements already established on the market. In the present 
study, Nb, W and Ag were blended with prealloyed NiTi-powder and hot isostatic pressing 
was used for manufacturing NiTi-Nb, NiTi-Ag and NiTi-W-alloys for the production of coup-
lings. Microstructures, interdiffusion phenomena, phase transformation behavior, and im-
purity contents were investigated aiming on better understanding of the influence of insoluble 
phases on bulk properties of NiTi-SMAs. Due to its antibacterial properties, NiTi-Ag is fur-
thermore a promising alloy for medical implants. Biocompatibility and toxicity with respect to 
bacteria were investigated for evaluating the potential of the material for this application. 
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1 Einleitung und Zielsetzung 

Funktionsbauteile aus Formgedächtnislegierungen (FGL) besitzen die Fähigkeit, sich nach 
einer vorausgegangenen Verformung an ihre vorherige Gestalt zu „erinnern“ und diese an-
schließend wieder einzunehmen. Die Rückverformung kann dabei sowohl temperaturinduziert  
als auch durch die Rücknahme einer für den Verformungsprozess aufgebrachten mechani-
schen Spannung ausgelöst werden. Dehnungen bis zu 8 % können so reversibel aufgenommen 
werden, ohne dass plastische und somit bleibende Verformung auftritt [1]. Der temperaturin-
duzierte Effekt findet für eine Vielzahl thermisch gesteuerter Aktoranwendungen Verwen-
dung. Auch der spanungsinduzierte Effekt ist aufgrund der im Vergleich zu konventionellen 
metallischen Werkstoffen extrem hohen Dehnbarkeit der Legierung technologisch von gro-
ßem Interesse. Die hohe Energiedichte der auch „Smart Materials“ genannten Formgedächt-
niswerkstoffe ermöglicht es, Funktionsbauteile auf engem Bauraum zu realisieren, die mit 
herkömmlichen Materialien sonst nicht umgesetzt werden können. 

Die Entwicklung der Formgedächtnislegierungen reicht in die 1930er Jahre zurück. Damals 
beobachteten Chang und Read Gestaltänderungen in einer Gold-Kadmium Legierung [2]. In 
den folgenden Jahren wurde eine Vielzahl weiterer Formgedächtnislegierungen entdeckt. Ne-
ben den metallischen Systemen konnten auch bei Keramiken [3] oder Polymeren [1] Formge-
dächtniseffekte nachgewiesen werden, die sich allerdings im Wirkmechanismus von dem der 
Metalle grundlegend unterscheiden.  

Der im Jahre 1961 entdeckte Formgedächtniseffekt bei der Legierung Nickel-Titan (NiTi) [4] 
ist heute wegen seiner hohen Effektgröße von größter technischer Relevanz. Die auch unter 
der Bezeichnung Nitinol [5] bekannte intermetallische Phase weist neben ihrer besonderen 
Fähigkeit, Dehnungen reversibel bis 8 % aufnehmen zu können, gleichzeitig eine hohe Fes-
tigkeit, hervorragende Korrosionsbeständigkeit und gute Biokompatibilität auf. Somit ist NiTi 
heute trotz hoher Materialkosten insbesondere für spezielle Anwendungen mit großer Wert-
schöpfung  in der Automobilindustrie, Luft- und Raumfahrt sowie im Bereich der Medizin-
technik ein verbreiteter Funktionswerkstoff. 

Bei der klassischen Verarbeitung wird die Legierung schmelzmetallurgisch hergestellt und 
anschließend nach konventionellen Verfahren der Warm- und Kaltumformung zu Draht, 
Blech oder Rohr verarbeitet. Die Halbzeuge werden anschließend zum Erreichen der Endge-
ometrie spanend prozessiert. Die mechanische Bearbeitung ist aufgrund des Formgedächtnis-
effekts mit hohem Werkzeugverschleiß und erheblichen Kosten verbunden. Pulvermetall-
urgische Herstellungsverfahren bieten im Gegensatz zur Schmelzmetallurgie den Vorteil der 
endkonturnahen Fertigung auch komplexer Bauteilgeometrien und sind daher trotz zusätzlich 
benötigter Prozessschritte eine attraktive Alternative zu konventionellen Verfahren.  

Die pulvermetallurgische Verarbeitung von NiTi wird in der Literatur seit den frühen 1980er 
Jahren beschrieben [6-13]. Häufig werden als Ausgangsmaterialien Nickel- und Titan-
Elementpulver verwendet, vereinzelt wird auch vorlegiertes NiTi-Pulver genutzt. Arbeiten zur 
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endkonturnahen Fertigung von PM-Bauteilen aus NiTi-Legierungen sind in der Literatur 
kaum zu finden [14]. 

Das Institut für Energie- und Klimaforschung (IEK-1) des Forschungszentrums Jülich hat den 
pulvermetallurgischen Ansatz aufgegriffen und forscht seit mehr als 10 Jahren an Legierun-
gen auf NiTi-Basis. Im Rahmen des von der Deutschen Forschungsgemeinschaft (DFG) ge-
förderten Sonderforschungsbereichs Formgedächtnistechnik (SFB 459), der in den Jahren von  
1999 bis 2011 an der Ruhr-Universität Bochum eingerichtet war, wurde am Beispiel von 
funktionellen Prototypen das Potenzial der PM-Methoden verdeutlicht. Fußklammern für chi-
rurgische Anwendungen, Klemmhülsen als Rohrverbindungselemente, Zugproben, und porö-
ses NiTi für biomedizinische Anwendungen wurden am Institut hergestellt, um die Machbar-
keit der pulvermetallurgischen Verfahren zu demonstrieren [15-18]. Wegen einer deutlich 
besseren Reproduzierbarkeit lag der Fokus der Arbeiten auf der Verwendung von vorlegier-
tem Pulver.  

Um den Übergang der wissenschaftlichen Erkenntnisse in die technische Anwendung zu för-
dern, wurde im SFB 459 das Transferprojekt T1 eingerichtet. Ziel des Projektes war die Be-
wertung der gesamten P/M-Technologie bzgl. der industriellen Umsetzbarkeit von der NiTi-
Pulverherstellung bis hin zum fertigen Bauteil. Im Rahmen dieser Bewertung sollte ein kom-
plexes Demonstrationsbauteil über den Metallpulverspritzguss (Metal-Injection-Moulding, 
MIM) gefertigt werden. Ein solches Bauteil wurde im Verlauf der vorliegenden Arbeit im 
Kontext einer Anfrage des Industriepartners Memry GmbH realisiert. Ziel war dabei die Her-
stellung orthodontischer NiTi-Brackets mit bei Körpertemperatur pseudoelastischem Materi-
alverhalten, die für die Korrektur von Gebissfehlstellungen eingesetzt werden sollen.  

Da die Kosten der benötigten feinen NiTi-Pulver mit der geforderten Reinheit hoch sind, ist 
eine effiziente Nutzung der eingesetzten Ausgangsstoffe und ein geringer Materialverlust bei 
der Prozessierung von NiTi aus wirtschaftlichen Gesichtspunkten unabdingbar. Der bei der 
Pulververdüsung anfallende Grobanteil des Pulvers kann für den Metallpulverspritzguss nicht 
genutzt werden. Um Anwendungsgebiete für das gröbere Pulver aufzuzeigen, wurden Ver-
schleißschutzschichten über Niederdruckplasmaspritzen (LPPS) und Rohrverbindungshülsen 
aus ternären NiTi-X-Legierungen über das HIP-Verfahren hergestellt. Bei letzteren sollte die 
Zugabe des dritten Elements die Einstellung einer großen Temperaturhysterese gewährleisten, 
die für Klemmhülsen unabdingbar ist.  

Die in der vorliegenden Arbeit behandelten Themenbereiche sind zum Großteil im SFB 459 
„Formgedächtnistechnik“ verankert. Eine abschließende Bewertung der vorgestellten Verfah-
ren bzgl. des industriellen Potenzials, in die auch Diskussionen mit an der Technologie inte-
ressierten Firmen (Memry GmbH, Viega GmbH & Co.KG, Voith Hydro GmbH & Co. KG) 
einfließen, runden die Arbeit ab. Die Schwerpunkte der behandelten Themengebiete sind im 
Folgenden zusammengefasst: 
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2 Stand der Technik 

2.1 Grundlagen des Formgedächntniseffekts 

Wie bereits in der Einleitung beschrieben, wurde für eine Vielzahl von metallischen Werk-
stoffen der Formgedächtniseffekt nachgewiesen. Tabelle 2.1 fasst die wesentlichen Le-
gierungssysteme zusammen. Das Formgedächtnisverhalten basiert auf einer diffusionslosen 
reversiblen martensitischen Phasenumwandlung, die sowohl spannungs- als auch temperatur-
induziert ablaufen kann. Die Umwandlung entsteht durch Schervorgänge im Kristallsystem, 
bei denen eine Hochtemperaturphase (Austenit) in eine Niedrigtemperaturphase (Martensit) 
übergeht. Entscheidend ist weiterhin eine vernachlässigbare Gitterfehlpassung. So findet bei-
spielsweise bei Stahl aufgrund großer Volumenunterschiede zwischen Austenit und Martensit 
und damit stark ausgeprägter Gitterfehlpassung eine nicht reversible plastische Verformung 
anstelle des Formgedächtniseffekts statt.   

Tabelle 2.1: Verschiedene Legierungssysteme, die den Formgedächtniseffekt aufweisen. Nickel-Titan ist auf-
grund der hohen Effektgröße für die technische Anwendung besonders interessant [20]. 

Legierung Zusammensetzung Transformationstemperaturen [°C] Hysteresebreite [°C] 
AgCd 44-49 at.% Cd -190 bis -50 15 
AuCd 46-50 wt.% Cd 30 bis 100 15 

CuAlNi 14-14,5 wt.% Al, 
3-4,5   wt.% Ni -140 bis 100 35 

CuSn 15 at.% Sn -120 bis 30 - 
CuZn 38,5 -41,5 wt.% Zn -180 bis -10 10 
CuZnSi 1-3 wt.% -180 bis 200 10 
CuZnSn 1-3 wt.% -180 bis 200 10 

CuZnAl 1-3 wt.% -180 bis 200 10 

InTi 18-23 at.% Ti 60 bis 129 4 

NiAl 36-38 at.% Al -180 bis 100 10 

NiTi 49-51 at.% Ni -50 bis 110 30 

FePt 25 at.% Pt -130 4 

FeMnSi 
32 wt.% Mn, 
6 wt.% Si 

-200 bis 150 100 

MnCu 5-35 at.% Cu -250 bis 180 25 

Die Entstehung des Martensitkristalls bei der Phasenumwandlung erfolgt durch heterogene 
Keimbildung bevorzugt an Phasengrenzen, Korngrenzen, Stapelfehlern und Ausscheidungen.  
Abbildung 2.1a zeigt die Temperaturabhängigkeit der beiden Kristallstrukturen von der 
Gibbs`schen freien Enthalpie G. Jedes System ist bestrebt, den energetisch günstigsten Zu-
stand einzunehmen und die Gibbs`sche freie Enthalpie somit so gering wie möglich zu halten. 
Bei hohen Temperaturen ist die β-Phase (Austenit) im Werkstoffgefüge energetisch günstiger 
gelegen und daher ausschließlich anzutreffen. Sinken die Temperaturen ab, wird der energeti-
sche Vorteil gegenüber der Tieftemperaturphase α (Martensit) immer geringer, bis schließlich 
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lungsspannungen und -dehnungen unterscheiden [31].  Temperaturhysterese und Temperatur-
bereich, bei dem die Phasenumwandlung stattfindet, werden durch innere Reibung beein-
flusst. Diese Reibung entsteht beim Durchlaufen der  martensitischen Transformationsfront 
durch den Werkstoff und ist auf Defekte im Kristallgitter zurückzuführen. Ausscheidungen 
von Sekundärphasen, eine Überstöchiometrie des Ni-Gehalts in der NiTi-Phase sowie eine 
Induzierung von Gitterdefekten aufgrund leichter Fehlpassungen zwischen Austenit und Mar-
tensit stellen solche Defekte dar. Bei einer Legierungszusammensetzung mit über-
stöchiometrischem Ni-Gehalt sind die Phasenumwandlungstemperaturen demnach sehr stark 
von der exakten Nickelkonzentration abhängig; sie fallen mit mehr als 100 K pro at.% Ni 
kontinuierlich ab (Abbildung 2.9). Der Nickelüberschuss erleichtert aus thermodynamischer 
Sicht die Scherung des kubisch raumzentrierten Austenitgitters und die MS-Temperaturen 
sinken folglich ab [27, 32, 33]. Bei einer Unterstöchiometrie der Ni-Atome sind die Umwand-
lungstemperaturen hingegen nahezu unabhängig von der Ni-Konzentration. Dieses Werk-
stoffverhalten ermöglicht zum einen durch die Wahl der Legierungszusammensetzung eine 
Einstellung der gewünschten Umwandlungstemperaturen, macht das System durch auftreten-
de Fremdphasen auf der anderen Seite aber auch sehr anfällig hinsichtlich eines Verschiebens 
der Phasenumwandlung in andere Temperaturbereiche. Die Entstehung der Fremdphasen 
kann durch Entmischung auftreten, wenn die Legierung sich nicht mehr im Homogenitätsbe-
reich der NiTi-Phase befindet.  Sind die Phasen Ni- oder Ti-reich, verändern sie die exakte 
Zusammensetzung der NiTi-Matrix, indem ihr entweder Nickel oder Titan entzogen wird. 
Folglich verschieben sich die Temperaturen gemäß Abbildung 2.9 zu höheren oder tieferen 
Werten hin.  

 
Abbildung 2.9: Einfluss des Ni-Gehalts auf die Phasenumwandlungstemperaturen MS und MP [27] 
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Zu Beginn ihrer Entstehung sind diese Ausscheidungen kohärent zu dem sie umgebenden 
Austenit-Gitter der Matrix [37]. Da sie jedoch beim Abkühlen der Legierung in [111]B2 Rich-
tung um 2,7 % und senkrecht dazu nur um 0,3 % gegenüber der Matrix schrumpfen, entstehen 
in ihrer Umgebung Spannungsfelder, die die martensitische Phasenumwandlung deutlich be-
einflussen [24, 42]. Bestimmte Martensitvarianten werden jetzt bevorzugt gebildet. Durch 
diese Vorzugsvarianten kann der Zweiwege-Effekt eingestellt werden. Durch die auftretenden 
Spannungsfelder kommt es weiterhin zur Bildung der bereits beschrieben R-Phase. Wird län-
ger ausgelagert, nehmen die Ausscheidungen an Größe zu, während ihre Anzahl abnimmt. 
Schließlich verlieren sie ab einer Größe von 10 nm die Kohärenz zur NiTi-Matrix und sind 
bei einer Größe von 300 nm vollständig inkohärent [37]. An den Grenzflächen zur Matrix 
werden jetzt Versetzungen eingebaut, und die zuvor aufgetretenen Spannungen reduzieren 
sich. 

Die Ausscheidung Ti2Ni und verunreinigungsbedingte Karbide und Oxide 

Betrachtet man die Ti-reiche Seite des Phasendiagramms, so kann erkannt werden, dass ein 
Ti-Überschuss in Form von Ti2Ni-Ausscheidungen ausfällt (vgl. Abbildung 2.7). Da diese 
Phase ein hohes Lösungsvermögen für Sauerstoff besitzt, während die Löslichkeit in der  
NiTi-Phase mit 0,0045 at. % [43-45] sehr gering ist, kommt es bei Anwesenheit von Sauer-
stoff zur Bildung von Ti4Ni2OX mit O≤ X≤1 [40, 46-48]. Ti2Ni wird durch die Einlagerung 
von Sauerstoff stabilisiert; es kann daher auch bei nickelreichen Legierungen auftreten, wo es 
normalerweise instabil wäre. Auch die Löslichkeit für Kohlenstoff und Stickstoff in NiTi ist 
sehr gering [49]. Stickstoff spielt bei der NiTi-Prozessierung eine eher untergeordnete Rolle. 
Bei Kohlenstoffkontamination bildet sich die Ausscheidung TiC [50]. Da sowohl Sauerstoff 
als auch Kohlenstoff zu titanreichen Ausscheidungen führen und somit die Ni-Konzentration 
in der Matrix erhöht wird, resultiert das Vorhandensein beider Elemente nach Abbildung 2.9 
in sinkenden Umwandlungstemperaturen [27, 32]. Weiterhin kommt es zu einer in der techni-
schen Anwendung unerwünschten Versprödung der Legierung. 

Besonders in der Pulvermetallurgie ist die Aufnahme von Verunreinigungen während der ein-
zelnen Prozessschritte unvermeidlich. Ihr Einfluss sowohl auf die mechanischen Eigenschaf-
ten als auch auf die Phasenumwandlungstemperaturen muss daher schon bei der Auswahl der 
nominellen Zusammensetzung der Ausgangspulver beachtet werden.  

2.1.2 Ternäre NiTi-X-Legierungen 

Für den technologischen Einsatz von NiTi-Formgedächtnislegierungen sind die Höhe der 
Umwandlungstemperaturen sowie die Breite der Hysterese von entscheidender Bedeutung. 
Durch thermomechanisches Behandeln der Bauteile und Variation der Legierungszusammen-
setzung können die Umwandlungstemperaturen bei binärem NiTi im Bereich von -50 °C bis 
110 °C verändert werden [51]. Um dieses Temperaturspektrum zu vergrößern und damit mehr 
Anwendungsbereiche zu erschließen, ist es möglich, weitere Elemente beizugeben. Bekannte 
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Elemente zur Senkung der Phasenumwandlungstemperatur sind Chrom, Vanadium oder 
Mangan in Substitution für Titan bzw. Cobalt oder Eisen in Substitution für Nickel. Techno-
logisch wichtiger sind Legierungen mit höheren Umwandlungstemperaturen. Diese können 
durch Zulegieren von Gold, Palladium oder Platin in Substitution für Nickel erreicht werden. 
Kostengünstiger, aber auch mit geringen Effekten verbunden, ist das Zulegieren durch Zirco-
nium oder Hafnium im Austausch gegen Titan [1, 52]. Eine große technologische Bedeutung 
haben auch NiTi-Cu-Legierungen, da durch die Zugabe von Kupfer die Hysterese verkleinert 
und die AF-Temperatur gesenkt wird. Das macht die Legierung für die Aktorik interessant, da 
die Schalttemperaturen nahe beieinander liegen [52]. Die Zugabe von Niob hingegen erwei-
tert die Hysterese zwischen austenitischer und martensitischer Phasenumwandlung. Ein in der 
Industrie schon etabliertes Anwendungsbeispiel für diese Legierung sind die bereits erwähn-
ten Verbindungselemente, auf die im Verlauf der Arbeit noch ausführlich eingegangen wird. 

2.2 Anwendungsgebiete von NiTi-Legierungen 

NiTi hat sich in der Industrie für eine Vielzahl von Anwendungen etabliert. Aufgrund der 
hohen Energiedichte eignet sich der Werkstoff besonders für die Miniaturisierung von Ak-
torelementen, beispielsweise in Form von Mikroventilen, Mikropumpen, Mikrogreifern oder 
Mikrorelais [53]. Auch in der Automobilindustrie sind Bauteile aus NiTi eine Alternative für 
eine Vielzahl konventioneller Lösungskonzepte. Exemplarisch seien hier Ventile genannt, die 
ihre Steifigkeit in Abhängigkeit der Temperatur des Hydrauliköls verändern und damit zu 
einer Verbesserung von Stoßdämpfern beitragen [54]. Die Luft- und Raumfahrt ist ein weite-
rer Industriezweig, in dem die Legierung Verwendung findet. Auch hier spielt die hohe Ener-
giedichte des Werkstoffs mit der damit verbundenen Gewichtsreduzierung der Bauteilkompo-
nenten eine entscheidende Rolle. Ein Einsatzgebiet ist z.B. in der Satellitentechnik zu finden, 
bei der Sonnensegel durch den Einweg-Formgedächtniseffekt entfaltet werden [52]. 

Das Hauptanwendungsfeld für NiTi lässt sich jedoch in der Medizintechnik finden. Die hohen 
Kosten der Legierung spielen hier eine eher untergeordnete Rolle, und der Werkstoff kann 
durch hervorragende Korrosionsbeständigkeit und gute Biokompatibilität in Verbindung mit 
den einzigartigen Formgedächtniseigenschaften überzeugen. Der pseudoelastische Effekt wird 
beispielsweise bei Dentalbohrern für Wurzelbehandlungen an Zähnen genutzt. Aufgrund der 
hohen Elastizität kann der Bohrer dem Wurzelkanal folgen, ohne dass Bruchgefahr besteht. 
Orthodontische Drähte zur Regulierung von Gebissfehlstellungen [55], Stents die zur Stabili-
sierung von Gefäßen im menschlichen Körper beitragen [56] oder Fußklammern, die durch 
ein Aufbringen definierter Kräfte auf den gebrochenen Knochen den Heilungsprozess be-
schleunigen [15], sind weitere Beispiele in der medizinischen Anwendung.  

Auch pulvermetallurgische Verfahren findet man bereits in der industriellen Anwendung. So 
wurde poröses NiTi durch eine exotherme Reaktion der Elementpulver Ni und Ti entwickelt 
[57, 58]. Das Material bietet sich als Implantatwerkstoff an, da es den mechanischen Eigen-
schaften des Knochens sehr ähnlich ist [59, 60]. Ein in der Chirurgie gefürchtetes „Stress 
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Shielding“, also eine Rückbildung des Knochens aufgrund nicht physiologischer Kraftüber-
gänge zwischen Implantat und Knochen, kann dadurch minimiert werden.  

Im Rahmen dieser Arbeit werden drei weitere pulvermetallurgische Anwendungen vorge-
stellt, an denen das Potenzial für die Verarbeitung von NiTi aufgezeigt wird. Sie werden im 
Folgenden näher beschrieben. 

Pseudoelastische orthodontische NiTi-Brackets 

Aussichtsreiche pulvermetallurgische NiTi-Bauteile sind Brackets für den Dentalbereich. Sie 
werden auf die Zahnoberfläche aufgeklebt und dienen dem Führen des bei der Behandlung 
von Zahnfehlstellungen eingesetzten orthodontischen Drahts. Brackets aus 316L-Edelstahl 
werden bereits industriell über den Metallpulverspritzguss hergestellt [61]. Ein Vorteil der 
Verwendung von NiTi wäre ein vereinfachter, auf der Pseudoelastizität des Werkstoffs beru-
hender, Klemmmechanismus. 

Verbindungselemente aus NiTi-Nb-Legierungen 

Die Legierung NiTi-Nb ist wegen der großen Temperaturhysterese [38, 62, 63] für eine Viel-
zahl technischer Anwendungen von Bedeutung. Wird sie für Verbindungselemente eingesetzt, 
ermöglichen niedrige MS-Temperaturen < -90 °C eine gute mechanische Stabilität unter Bei-
behaltung hoher Klemmkräfte auch bei niedrigen Umgebungstemperaturen. Somit ist gewähr-
leistet, dass die Hülsen während üblicher Einsatztemperaturen im vollständig austenitischen 
Zustand verbleiben. Eine frühzeitige Umwandlung in den Martensit würde zu einer reduzier-
ten Klemmkraft und im schlimmsten Fall zu einem Verlust der Bauteilfunktion führen. Hohe 
AS-Temperaturen der NiTi-Nb-Legierung verhindern ein vorzeitiges Schrumpfen auch bei 
höheren Umgebungstemperaturen. Die AF-Temperatur ist damit entscheidend für die maxima-
le Temperatur bei der die Klemmringe gelagert werden können. Die benötigte MS-Temperatur 
für den konkreten Anwendungsfall kann über die Gleichung  

1
0 )/(*  dTdTM rS                                      (Gleichung 2.1) 

 bestimmt werden [8]. 

T0 entspricht der niedrigsten erwarteten Umgebungstemperatur, σr  ist die minimale Span-
nung, die für den Klemmeffekt benötigt wird, und  dσ/dT  stellt die Abhängigkeit der Klemm-
spannung von der Temperatur dar. Im Fall von NiTi liegt sie typischerweise  bei 5 MPa/°C. 
Für die meisten Anwendungen werden MS-Temperaturen kleiner -90 °C gefordert [8]. 

Die Verschiebung der martensitischen Umwandlung zu niedrigeren Werten hin wird bei NiTi-
Nb-Legierungen in erster Linie durch einen Ni-Überschuss in der NiTi-Matrix erreicht. Die 
Diffusion von Titan in die Nb-Phase führt zu einem Anstieg des Nickelgehalts und somit zu 
sinkenden Umwandlungstemperaturen. Für schmelzmetallurgisch hergestellte Klemmhülsen 
wird in der Regel die bereits etablierte Legierung Ni47Ti44Nb9 (in at.%) genutzt [8, 38, 62]. 
Zhao et al. [64] zeigten, dass bei schmelzmetallurgischer Herstellung die Löslichkeit von  
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Niob in der NiTi-Matrix mit zunehmendem Nickelgehalt zunimmt. In dieser Studie variierte 
der Anteil des gelösten Niobs in der Matrix zwischen 2,3 und 4,9 at.%, abhängig von der Le-
gierungszusammensetzung. Der Nb-Überschuss wurde in Form von homogen verteilten dukti-
len Nb-Einschlüssen ausgeschieden. 

Das Verschieben von AS zu höheren Werten wird hauptsächlich durch eine Vordeformation 
des Werkstoffs im martensitischen Zustand erreicht. Während der Deformation entzwillingt 
der Martensit und verformt dabei die Nb-Phase plastisch. Wird nun aufgeheizt, behindern die 
deformierten Nb-Einschlüsse die Rücktransformation des Austenits. Es wird zusätzliche 
Energie für die Umwandlung der Kristallstruktur benötigt, was zu einem Anstieg der AS-
Temperatur führt. Wichtig ist, dass das martensitische Spannungsplateau ungefähr 50 MPa 
höher liegt als die Fließspannung der Nb-Phase (σf ≈ 200 MPa). Die Verschiebung von AS 
durch die duktile Phase kann durch eine von der Clausius-Clapeyron-Gleichung abgeleiteten 
Formel bestimmt werden [8].  

1)/(  dTdA Nb
fS        (Gleichung 2.2) 

Wenn die Fließspannung von Niob zu σf
Nb = 200 MPa und die Spannungsrate dTd / für 

NiTi zu 5 MPa / °C angenommen wird, ist eine Verschiebung ΔAS von 40 °C zu erwarten. 
Zusammen mit der sinkenden MS-Temperatur, hervorgerufen durch die Nickelanreicherung in 
der Matrix,  kann eine Hysterese von 72,5 °C für Ni47Ti44Nb9 errechnet werden, die für die 
Anwendung von Klemmhülsen als ausreichend angesehen wird [64]. 

Eine weniger stark ausgeprägte Erweiterung der Temperaturhysterese kann auch ohne vor-
herige Deformation des Materials erreicht werden. Es wird diskutiert, ob die Gegenwart der 
Nb-Partikel während der martensitischen Transformation viele kleine lokale Verformungen in 
der Nb-Phase an der Grenzfläche zum Martensit induziert und somit die Akkommodation des 
angrenzenden Martensits unterstützt. Als Konsequenz wird der Martensit im Umkreis der Nb-
Partikel beim anschließenden Aufheizvorgang stabilisiert, wodurch ebenfalls die AS-
Temperatur angehoben wird [65]. Bansiddhi et al. berichtet in diesem Zusammenhang von 
einer Aufweitung der Hysterese in undeformiertem Ni48,6Ti51,4 von 42 °C auf 55 °C, wenn 
3 at.% Nb zugegeben werden [63]. 

NiTi als Verschleiß- und Kavitationsschutz 

Über Niederdruckplasmaspritzen wurden in dieser Arbeit kavitationsresistente NiTi-Schichten 
hergestellt. Kavitation ist ein Schädigungsmechanismus, der bei schnell bewegten Objekten in 
Flüssigkeiten, beispielsweise in Kreiselpumpen, Wasserturbinen oder an den Oberflächen von 
Schiffschrauben, zu erhöhtem Verschleiß führt [66]. Der Effekt beruht auf der Bildung und 
Auflösung dampfgefüllter Hohlräume, der sogenannten Kavitationsblasen              
(Abbildung 2.13a). Nach dem Gesetz von Bernoulli ist der hydrostatische Druck in einer 
Flüssigkeit umso geringer, je höher ihre Geschwindigkeit relativ zu einer nicht bewegten 
Oberfläche ist. Erreicht die Geschwindigkeit Werte, bei denen der hydrostatische Druck unter 
den Verdampfungsdruck der Flüssigkeit fällt, bilden sich Dampfblasen, wie sie in              
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spritztes Hartmetall (WC-CO) [68] oder UTP 730, eine kaltverfestigende hochlegierte Elek-
trode zum Auftragsschweißen auf Fe-Basis [69], sind typische Werkstoffe für die Herstellung 
solcher Verschleißschutzschichten.  

Da Kavitationsschäden mit hohen wirtschaftlichen Einbußen verbunden sind, ist die For-
schung an alternativen Schichtsystemen von großem Interesse. NiTi ist ein Werkstoff mit ho-
hem Potential gegen Kavitationsverschleiß. Es ist für sein einzigartiges Dämpfungsverhalten, 
basierend auf den pseudoelastischen Eigenschaften bekannt und weist weiterhin eine hervor-
ragende Korrosionsbeständigkeit auf. Beide Tatsachen lassen den Werkstoff hinsichtlich der 
Weiterentwicklung kavitationsresistenter Schichten sehr vielversprechend erscheinen. Tat-
sächlich konnte eine hohe Kavitationsresistenz der Legierung bereits in verschiedenen Arbei-
ten nachgewiesen werden [70-72]. Die Nutzung von NiTi als Schichtsystem ist aufgrund der 
hohen Kosten des Ausgangsmaterials als sinnvoll zu betrachten. Niederdruckplasmaspritzen 
(LPPS) ist eine vielversprechende pulvermetallurgische Produktionsroute zur Herstellung 
solcher Schichten [73, 74]. 

2.3 Pulvermetallurgie von NiTi-Legierungen 

Kommerziell erhältliches NiTi wird üblicherweise über schmelzmetallurgische Verfahren 
hergestellt. Die dabei entstehenden Gussblöcke werden thermomechanisch behandelt, um die 
gewünschten Formgedächtniseigenschaften einzustellen. Zur Erzeugung der Endgeometrien 
ist eine Bearbeitung durch Umformen, Laserschneiden oder spanende Verfahren unvermeid-
bar. Insbesondere die mechanische Bearbeitung der Legierung NiTi ist aufgrund der Formge-
dächtniseigenschaften mit hohem Werkzeugverschleiß und zusätzlichem Materialverlust des 
teuren Werkstoffs verbunden. Die Pulvermetallurgie besitzt durch endkonturnahe Fertigung 
das Potenzial, die genannten Nachteile zu vermeiden. 

Bei konventionellen pulvermetallurgischen Fertigungsverfahren werden Pulver in Formwerk-
zeugen oder Pressen mechanisch verdichtet und anschließend gesintert. Das Ergebnis sind 
feingefügige Halbzeug- oder Fertigteile, die schmelzmetallurgische Probleme wie Segregation 
oder schnelles Kornwachstum umgehen. 

Um pulvermetallurgische Formkörper aus NiTi herzustellen, können sowohl Mischungen von 
Ni- und Ti-Elementpulvern als auch vorlegierte NiTi-Pulver als Ausgangsmaterialien ver-
wendet werden. Da die Nutzung von Elementpulvern, wie später diskutiert, zu einer unver-
meidbar hohen Porosität und schlechten mechanischen Eigenschaften führt, ist die Verwen-
dung vorlegierter NiTi-Pulver erfolgversprechender, wenn dichte, endkonturnahe Fertigung 
mit klar ausgeprägtem Formgedächtniseffekt die Zielsetzung ist. Die intermetallische NiTi-
Phase mit Formgedächtniseigenschaften ist dann schon im Pulver vorhanden. 

Für die Herstellung ternärer NiTi-Legierungen ist es möglich, dem vorlegierten Pulver weit-
ere Elemente beizumischen. Die Pulvermetallurgie ermöglicht hierbei die Erzeugung von Sys-
temen, die aufgrund großer Schmelzpunkt- oder Dichteunterschiede der einzelnen Kompo-
nenten nur schwer schmelzmetallurgisch produzierbar sind (z.B. NiTi-Ag, NiTi-W).  
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Die Fertigung pulvermetallurgischer Produkte umfasst die drei Teilbereiche Pulverherstel-
lung, Formgebung und Sintern. Pulverproduktion von vorlegiertem NiTi-Pulver, für die Ar-
beit relevante Formgebungsverfahren, sowie der abschließende Sinterprozess werden im Fol-
genden erläutert. 

2.3.1 Herstellung von NiTi-Pulvern 

Vorlegiertes NiTi-Pulver wird zumeist durch einen Gasverdüsungsprozess hergestellt [8].  
Hierbei wird ein NiTi-Gussblock entweder in einem Grafittiegel oder berührungslos durch 
Induktion aufgeschmolzen. Die Schmelze wird nach dem Austreten aus einer Düse mit einem 
Inertgasstrom beaufschlagt und dabei fein zerstäubt. Die Partikel erstarren im Gasstrom und 
werden anschließend aufgefangen. Durch Variation der Parameter „Druck“ und „Geschwin-
digkeit“ des Gasstroms, Winkel zwischen Schmelze und Gasstrom sowie verwendetem Gas, 
können die Pulvereigenschaften beeinflusst werden. Die entstehende Partikelgrößenverteilung 
ist jedoch breit gestreut; durch Absieben werden schließlich verschiedene Pulverfraktionen 
abgetrennt. Zu beachten ist die unvermeidbare Aufnahme von Sauerstoff, die zur Bildung 
titanreicher Phasen führt, das Umwandlungsverhalten, wie zuvor beschrieben, verschiebt und 
somit zu einer Abweichung von der eingestellten Gussblockzusammensetzung führt. Bei der 
Verdüsung aus Grafittiegeln verstärkt zusätzlich eine Aufnahme von Kohlenstoff den Effekt. 

Die pulvermetallurgische Herstellung von NiTi-Bauteilen kann sowohl auf  Mischungen von 
Ni- und Ti- Elementpulvern als auch auf vorlegierten NiTi-Pulvern basieren. Pulvermisch-
ungen aus elementarem Nickel und elementarem Titan werden schon seit einigen Jahrzehnten 
untersucht [75-77], haben sich aber in der Praxis als schwer beherrschbar erwiesen. Während 
der Wärmebehandlung entsteht durch eine exotherme Reaktion zwischen Nickel und Titan die 
gewünschte NiTi-Phase; Begleiterscheinung ist jedoch die Bildung von Ni3Ti und Ti2Ni, die 
beide die Umwandlungstemperaturen verschieben, eine Versprödung hervorrufen und die 
mechanischen Eigenschaften rapide verschlechtern [77-79]. Ein weiterer Effekt ist das Auf-
treten hoher Porosität, bedingt durch den Kirkendall-Effekt [80, 81] und durch  das Vorhan-
densein starker Kapillarkräfte. Letztere werden oberhalb von 942 °C durch eine eutektische 
Schmelze (Ti-Ti2Ni) hervorgerufen [82]. 

Für die in dieser Arbeit vorgestellten Anwendungen sind eine möglichst hohe Dichte und ein 
klar ausgeprägter Formgedächtniseffekt gefordert. Aus diesem Grund wurden ausschließlich 
vorlegierte NiTi-Pulver genutzt.  

2.3.2 Sintertheorie und Sintern von NiTi 

Sintertheorie 

Die Verfestigung und Verdichtung des Formkörpers wird bei den P/M-Verfahren letztendlich 
durch einen Sinterprozess hervorgerufen. Durch Diffusionsprozesse wird dabei ein stabiler 
Zustand erreicht, während das Volumen und die Porosität des Grünlings abnehmen. Die trei-
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von Laplace beschriebenen Krümmungsdruck gesteuert. Er wird durch Kapillarkräfte hervor-
gerufen und setzt sich aus den in Gleichung 2.3 beschriebenen Termen zusammen.  

   (
 

 
 

 

 
)    (Gleichung 2.3) 

In dieser Gleichung entspricht p dem Krümmungsdruck, γ der spezifischen freien Oberfläche, 
x dem Sinterhalsradius und ρ der konkaven Krümmung an der Sinterhalsoberfläche. An den 
konvex gekrümmten Oberflächen, also an der Partikeloberfläche außerhalb des Sinterhalses, 
kommt es zur Ausbildung von Druckspannungen. In den Sinterhälsen dagegen entstehen auf-
grund der konkav gekrümmten Sattelfläche Zugspannungen. Die Folge ist eine erhöhte Leer-
stellenkonzentration in der Sinterhalszone, die schließlich über Volumen- und Oberflächen-
diffusion einen Materietransport in die Sinterhälse induziert und die Leerstellendichte somit 
wieder absenkt. Die Sinterhalsregion vergrößert sich mehr und mehr, bis das Kontaktbil-
dungsstadium bei einer Schwindung von 5 % abgeschlossen ist [84]. 

Schwindungsstadium: 

Im Schwindungsstadium werden die Kontaktflächen zwischen den Pulverpartikeln aufgrund 
des fortschreitenden Sinterhalswachstums immer größer. Die zunächst durchgängige Poren-
struktur wird weiter verdichtet bis schließlich einzelne, isolierte Poren dominieren. Die im 
Schwindungsstadium vorherrschenden Materialtransportmechanismen beruhen auf Korngren-
zen- und Volumendiffusion. 

Endstadium:  

Ist einmal eine geschlossene Porenstruktur erreicht, sind die Triebkräfte zur weiteren Verdich-
tung des Bauteils aufgrund der nun geringen Oberfläche klein. Nur aus den Korngrenzen kann 
noch weitere Energie gewonnen werden, die dann zum Kornwachstum und zur Porenelimina-
tion zur Verfügung steht. Die Poren nehmen zur Verringerung der Oberflächenspannung   
Kugelform an und verbleiben letztendlich aufgrund nicht mehr vorhandener Triebkräfte im 
Sinterkörper. Eine vollständige Verdichtung ohne Restporosität kann nur durch heißiso-
statisches Pressen erreicht werden. Hier führt druckbedingtes plastisches Fließen, das zusätz-
lich zu den Sintervorgängen auftritt, zu einer Enddichte im Bauteil die nahezu der theoreti-
schen Dichte des Werkstoffs entspricht. 

Eine Variante des Sinterns ist das Flüssigphasensintern. Hierbei werden die Sintertemperatu-
ren so gewählt, dass ein Gefügebestandteil aufschmilzt. Da aufgrund der dann vorliegenden 
partiellen Flüssigphase der Diffusionskoeffizient erheblich erhöht wird und eine Umvertei-
lung der Schmelze durch Kapillarwirkungen leicht stattfinden kann, wird der Sintervorgang 
stark beschleunigt. Auch die Sinterdichte kann durch das Auftreten einer Flüssigphase verbes-
sert werden. 

Beim Festphasensintern liegen technische Sintertemperaturen zumeist im Bereich von         
60-80 % der Schmelztemperatur des zu sinternden Materials [85]. Die Sinterfähigkeit von 
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vorlegiertem NiTi ist sehr gering, und es sind daher höhere Temperaturen nötig. Das Sintern 
dieses Werkstoffs wird im Folgenden näher betrachtet. 

Sintern von NiTi 

Vorlegierte NiTi-Pulver erfordern hohe Sintertemperaturen nahe dem Schmelzpunkt der Le-
gierung [25]. Durch den hohen Ordnungsgrad im Kristallgitter der intermetallischen Phase 
werden große Aktivierungsenergien für die Erzeugung der Leerstellen in der Sinterhalszone 
und der damit verbundenen Diffusionsprozesse benötigt [86, 87].  Auch kommt es im Gegen-
satz zu etablierten Titan-Legierungen aufgrund der fehlenden Löslichkeit für Sauerstoff und 
Kohlenstoff im Kristallgitter zur Bildung stabiler Oxidschichten, die den Sinterprozess ver-
mutlich ähnlich wie bei Aluminium behindern. Drei pulverspezifische Eigenschaften beein-
flussen den Sinterprozess und die erreichbare Enddichte elementar: 

Einfluss der Partikelgröße: 

Wie erwartet, führen feine Pulverfraktionen zu höheren Enddichten nach dem Sinterprozess. 
Die maximale Sinterdichte liegt im Bereich von 96-97 % der theoretischen Dichte, wenn    
nickelreiches Ausgangspulver einer Partikelgröße d90 = 25 µm für 5 Stunden bei 1230 °C ge-
sintert wird [39]. Höhere Sintertemperaturen und längere Haltezeiten führen zu keiner weite-
ren Verdichtung. Wird nickelreiches Pulver mit einer Partikelgröße von d90 = 51 µm genutzt, 
liegt die Sinterdichte mit 92 % der theoretischen Dichte bei gleichen Prozessparametern signi-
fikant tiefer. Derselbe Trend konnte für unterstöchiometrische Nickelgehalte nachgewiesen 
werden [39]. 

Einfluss des Nickelgehalts: 

Nickelreiche NiTi-Legierungen weisen bei gleichen Prozessparametern und identischer Pul-
vercharge höhere Sinterdichten auf. Mit steigender Partikelgröße ist dieser Effekt stärker aus-
geprägt [39]. Es wird vermutet, dass das beobachtete Verhalten auf eine geringere Ak-
tivierungsenergie für die Diffusion von Ni-Atomen im Vergleich zu Ti-Atomen zurückzufüh-
ren ist. Die höhere Mobilität der Ni-Atome basiert auf deren geringerem Atomradius            
(Ni = 0,1244 nm, Ti = 0,1448 nm [88]. 

Einfluss der Pulverqualität: 

Auch der Gasverdüsungsprozess, der in hohem Maße für die Qualität der Pulver verantwort-
lich ist, beeinflusst den Sintervorgang. Die Reduzierung von Hohlkugeln und Satelliten durch 
die Nutzung des EIGA-Prozesses kann die Sinterdichte verbessern. Eine Reduzierung des 
Sauerstoff- und Kohlenstoffgehalts durch optimierte Pulverprozessierung führt hingegen 
kaum zu einer höheren Sinteraktivität.  



2.3.3 Pulvermetallurgische Formgebungsverfahren 
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3 Experimentalteil 

Die vorliegende Arbeit wurde im Rahmen des im SFB 459 verankerten Transferprojekts T1 
durchgeführt, in dem die PM-Technologie hinsichtlich ihrer industriellen Eignung untersucht 
werden sollte. Demnach steht die spätere Anwendung im Vordergrund. Die entsprechenden 
Grundlagen zu den einzelnen Methoden finden sich in den Arbeiten von Schüller, Krone, 
Mentz, und Köhl [15, 72, 91, 99, 100]. Sie stellen die Basis für die anwendungsnahe Entwick-
lung in dieser Arbeit dar.  

Für jede der in Kapitel 1 beschriebenen Aufgabenstellungen kam eine spezielle pulvermetal-
lurgische Verfahrenstechnik zum Einsatz. Die orthodontischen Brackets wurden über Metall-
pulverspritzgießen gefertigt, zur Herstellung kavitationsbeständiger NiTi-Schichten fand das 
Niederdruckplasmaspritzen Verwendung, und die ternären NiTi-X-Legierungen (X = Nb, Ag, 
W) wurden über heißisostatisches Pressen hergestellt. Ausgangspunkt war in allen Fällen das 
auf verschiedene Partikelgrößenfraktionen abgesiebte NiTi-Pulver, das über einen Gasver-
düsungsprozess bei der Fa. TSL hergestellt wurde. 

3.1 Ausgangspulver 

Tabelle 3.1 fasst alle verwendeten Pulver zusammen.  

Tabelle 3.1: Übersicht über alle in der Arbeit verwendeten Ausgangspulver. Die Kürzel für den Verwendungs-
zweck stehen für folgende Verfahren: LPPS = Niederdruckplasmaspritzen, HIP = Heißisostatisches Pressen, 
MIM = Metallpulverspritzguss, WP = Warmpressen 

Bezeichnung Werkstoff Charge Fraktion* Hersteller Verwendung 

NiTi-01 Ni50,8Ti49,2 nickelreich 1026/3   grob TLS LPPS 

NiTi-02 Ni50,8Ti49,2 nickelreich 1026/3   mittel TLS HIP 

NiTi-03 Ni50,8Ti49,2 nickelreich 1026/3  fein TLS MIM 

NiTi-04 Ni50,8Ti49,2 nickelreich 1264/3  fein TLS MIM 

316L-01 316L 07D0231  sehr fein Osprey MIM 

Ti6Al4V-01 Ti6Al4V 0576/3  mittel TLS MIM 

NiTi-05 Ni49,7Ti50,3 nickelarm 1263/3  fein TLS WP 

Ti-01 Titan 1071/3  mittel TLS WP 

Ni-01 Nickel UT3-ICG  sehr fein Norilsk WP 

Nb-01 Niob 801520  fein Alfa Aesar HIP, WP 

Ag-01 Silber B19T005  fein Alfa Aesar HIP 

W-01 Wolfram 60900106  fein Alfa Aesar HIP 

* die Partikelgrößenverteilungen aller verwendeten Pulver sind im Ergebnisteil zu finden 

Im blau hinterlegten Bereich befinden sich die Basispulver, auf denen die in der Arbeit vorge-
stellten Untersuchungen aufbauen. Sie stammen mit Ausnahme des Pulvers NiTi-04 alle aus 
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einer Charge, also aus demselben Gasverdüsungsprozess und wurden anschließend durch ent-
sprechendes Absieben bei der Fa. TLS fraktioniert. Die grau hinterlegten Pulver wurden für 
Vorversuche an der Spritzgussanlage verwendet. Alle weiteren in Tabelle 3.1 aufgelisteten 
Chargen dienten einer gezielten Modifikation des vorlegierten NiTi-Pulvers zur Herstellung 
der ternären Systeme NiTi-Nb, NiTi-Ag und NiTi-W oder zur nachträglichen Justierung des 
Ni:Ti-Verhältnisses durch Zugabe von elementarem Nickel oder Titan. 

Die NiTi-Pulver wurden aus schmelzmetallurgischem Stangenmaterial der Fa. Special Metals, 
New Hartford, hergestellt. Die Pulververdüsung- und Fraktionierung erfolgte anschließend bei 
der Fa. TSL Technik GmbH & Co. Spezialpulver KG nach dem EIGA-Verfahren (electrode 
induction inert gas atomization). Das Ti-Pulver ist Standardmaterial der Fa. TSL und wurde 
direkt dort bezogen. Durch Inertgasverdüsung in einem tiegelfreien Schmelzprozess wird die 
Aufnahme von Kohlenstoff im Gegensatz zur Verdüsung aus Grafittiegeln minimiert. Das 
gasverdüste Pulver wurde durch Absieben beim Hersteller fraktioniert. Die Ausbeute geht 
dabei, wie aus Tabelle 3.2 ersichtlich ist, für kleinere Partikelfraktionen deutlich zurück.  

Tabelle 3.2: Ausbeute verschiedener Partikelgrößenfraktionen nach dem Gasverdüsungsprozess am Beispiel der 
NiTi-Charge 1026/3. Für MIM sind nur feine und mittlere Fraktionen nutzbar. 

Fraktion [µm]  
(Herstellerangabe) 

Gemessene Partikelgröße [µm] Ausbeute [wt.%] 

d10 d50 d90 

< 25 (NiTi-03) 6 10 16 12 

25-45 (NiTi-02) 8 16 36 16 

45-100 (NiTi-01) 39 66 93 67 

Ingot-Endstücke -- 5 

Für den Metallpulverspritzguss sind nur die feine Fraktion „< 25 µm“ und die mittlere Frak-
tion „25-45 µm“ geeignet. Der Grobanteil des Pulvers „45-100 µm“ wurde für das Nieder-
druckplasmaspritzen verwendet, die heißisostatisch gepressten NiTi-X-Proben (X = Nb, W, 
Ag) wurden aus der mittleren Fraktion „25-45 µm“ hergestellt. Das dritte Legierungselement 
wurde jeweils in Form von Elementpulver zugegeben und von der Fa. Alfa Aesar GmbH & 
Co KG, Karlsruhe bezogen.  

3.2 Warmpressen und Metallpulverspritzguss von NiTi-Brackets 

Für den Prozess des heißisostatischen Pressens und des Niederdruckplasmaspritzens kam als 
Ausgangsmaterial vorlegiertes NiTi ohne weitere Zusatzstoffe zum Einsatz. Für Metall-
pulverspritzguss und Warmpressen wurden dem NiTi-Pulver weitere Komponenten in Form 
von Polymeren und Wachsen als Binder beigemengt. Erst dadurch erhält man die für den Pro-
zess benötigte spritzfähige Masse, den sogenannten Feedstock. 



3.2.1 Binderkomponenten und Feedstockaufbereitung 
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                                (Gleichung 3.1) 

VBinder  ist der benötigte Volumenanteil des Binders,         beschreibt die Klopfdichte im 
Verhältnis zur theoretischen Dichte des Pulvermaterials. 

Die erreichbare Klopfdichte hängt in hohem Maße von der verwendeten Partikelgrößenvertei-
lung und von der Partikelform ab. Sie dient als erster Anhaltspunkt für den zu wählenden 
Feststoffgehalt in einem Feedstocksystem.   

In dieser Arbeit wurden für die Herstellung der in Kapitel 4.2 beschriebenen Brackets drei 
verschiedene Bindersysteme eingesetzt, von denen sich zwei aus den in Tabelle 3.3 aufgelis-
teten Komponenten zusammensetzen. Sie wurden im Verlauf vorheriger Arbeiten am Institut 
entwickelt [101] und für die entsprechenden Versuche mit den jeweils benötigten Pulvern 
compoundiert.  

Ein kommerzielles Bindersystem der Fa. PolyMIM wurde als Referenzsystem eingesetzt 
(Nomenklatur: BS-Referenz). Es handelt sich dabei um einen fertig compoundierten Feed-
stock aus vom Institut bereitgestelltem 316L-Pulver. Da dasselbe Pulver für die Herstellung 
der hauseigenen Bindersysteme verwendet wurde, war ein direkter Vergleich der verschie-
denen Feedstocks möglich. Die Zusammensetzungen der Systeme  BS-01 und BS-02 sind in 
Tabelle 3.4 aufgelistet. Sie wurden mit verschiedenen Metallpulvern (316L, Ti6Al4V, NiTi) 
zu fertigen Feedstocks compoundiert und schließlich an der Spritzgussanlage und an der 
Warmpresse verarbeitet. 

Tabelle 3.4: Für den Metallpulverspritzguss und das Warmpressen verwendete Bindersysteme, die am IEK-1 
entwickelt wurden. Als Referenz kam das kommerzielle System „BS-Referenz“ der Fa. PolyMIM zum Einsatz. 

Bezeichnung Komponente 1 
 

Komponente 2 Komponente 3 Feststoffgehalt  Entbinderung 

BS-01 40 vol.%  
Paraffin 

60 vol.% PE190 -- 65 vol.% n-Hexan und 
thermisch 

BS-02 55 vol.%  
Paraffin 65 

40 vol.%  
Hostalen GA 7260 G 

5 vol.%  
Stearinsäure 

64 vol.% n-Hexan und 
thermisch 

Feedstockaufbereitung 

Die Herstellung größerer Spritzgussmassen (Volumen pro Ansatz ca. 200 cm3) erfolgte in 
einem beheizbaren Kneter der Fa. Haake (HKD-T 0,6D). Die zunächst von Hand vorgemisch-
ten Feedstockkomponenten wurden bei einer Temperatur von 150 °C für 2 Stunden homoge-
nisiert und anschließend in einer Mühle der Fa. Wanner Technik GmbH granuliert. Kleinere 
Feedstockmassen konnten in dem Kneter aufgrund der bei unvollständiger Befüllung schlecht 
greifenden Knetschaufeln nicht verarbeitet werden. Da für eine Vielzahl von Versuchen un-
terschiedliche Feestockparameter variiert wurden und insbesondere das kostenintensive NiTi-
Pulver nur begrenzt zur Verfügung stand, wurden Spritzgusschargen mit einem Volumen 
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kleiner 200 cm3 in beheizbaren Aluminium-Tiegeln von Hand homogenisiert. Die über Me-
tallpulverspritzguss prozessierten Feedstocks wurden anschließend noch einmal durch die 
Schneckeneinheit der Anlage gefördert, um die Homogenität der manuell compoundierten 
Spritzgussmassen zu verbessern. Abbildung 3.2 zeigt die verwendeten Komponenten des 
Systems BS-02 sowie einen fertig compoundierten Feedstock auf NiTi-Basis. 

 
Abbildung 3.2: Binderkomponenten des Feedstocksystems BS-02 sowie fertig compoundierte Spritzgussmasse 

3.2.2 Warmpressen von Referenzproben 

Das Verfahren des Warmpressens stellt eine vereinfachte Form des Metallpulverspritzgusses 
dar und ermöglicht die Verarbeitung kleiner Pulver- bzw. Feedstockmengen. Dadurch kann 
eine größere Anzahl unterschiedlicher Spritzgussmassen in kurzer Zeit verarbeitet und cha-
rakterisiert werden. Eine Vielzahl der in dieser Arbeit vorgestellten Untersuchungen basiert 
daher auf warmgepressten Proben. Abbildung 3.3 zeigt den schematischen Aufbau der ver-
wendeten Warmpresse der Fa. P/O/Weber mit einem Innendurchmesser von 12 mm. Um den 
Spritzprozess noch besser anzunähern, wurde die Matrize durch eine Kühleinheit modifiziert. 
Der Feedstock wird zwischen zwei Zylinderstiften in einer heizbaren Matrize aufgeschmol-
zen. Dabei verhindert ein Aluminiumstreifen den direkten Eintritt der Schmelze in den     
wassergekühlten Bereich der Pressform. Nach Ablauf einer Haltezeit von einer Minute wird 
der Feedstock zusammen mit der Aluminiumfolie in die gekühlte Pressform gedrückt und dort 
für 30 Sekunden verdichtet. Der Pressdruck liegt dabei zunächst bei 110 MPa, nimmt wäh-
rend der Verdichtung jedoch auf ca. 80 MPa ab. Nach dem Entformungsprozess erhält man 
Probenkörper, die in weiteren Schritten entbindert und gesintert werden können. Aufgrund der 
Geometrie der vorliegenden Pressmatrize ist es auf die beschriebene Weise jedoch nur mög-
lich zylindrische Formkörper herzustellen.  



3.2.3 Herstellung von Brackets über den Metallpulverspritzguss 
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zu halten; die mechanische Stabilität ist in diesem Zustand jedoch besonders bei komplex 
geformten Geometrien sehr gering.  

Das Feedstocksystem BS-Referenz der Fa. PolyMIM enthält als Hauptbestandteil wasser-
lösliches Polyethylenglycol [104]. In diesem Fall wird gemäß den Herstellerangaben ein auf 
50 °C temperiertes Wasserbad für die Lösungsmittelentbinderung verwendet. 

Der zweite Entbinderungsschritt wird thermisch in einem Vakuumofen der Fa. Thermal 
Technologies durchgeführt und unterscheidet sich bei den drei verschiedenen Bindersystemen 
lediglich durch Temperatur und Haltezeiten. Die Proben wurden auf Y2O3-Substraten in 
Al2O3-Tiegeln positioniert und mit porösem Titan als Gettermaterial abgedeckt. Mögliche 
Verunreinigungen der Ofenkammer wurden somit abgefangen und der Verunreinigungsgehalt 
im fertig gesinterten NiTi-Bauteil konnte signifikant gesenkt werden [7].  Um die Entbin-
derung durchzuführen, wurde der Ofen zunächst auf einen Kammerdruck  < 0,09 mbar evaku-
iert. Die Entbinderung selbst erfolgt jedoch nicht in Vakuum. Um das organische Binder-
material effektiv von den Proben abzutransportieren, wurde der Ofenraum mit 10 l Argon pro 
Minute durchströmt. Der maximale Kammerdruck betrug dabei 14 mbar. In Tabelle 3.5 sind 
die Entbinderungsparameter, die sich für die verschiedenen Bindersysteme und Bauteilgeo-
metrien als geeignet erwiesen haben, zusammengefasst. 

Tabelle 3.5: Zusammenfassung der Prozessparameter, die für die Entbinderung der verschiedenen Feedstock-
systeme und Bauteilgeometrien gewählt wurden. Nomenklatur: WP = Warmpressen, MIM = Metal-Injection- 
Moulding. 

Feedstocksystem Bauteilgeometrie Entbinderung 

1. chemisch 2. thermisch 

Lösemittel Temperatur Zeit Temperatur Zeit 

BS-01, BS-02 Zylinder d = 12 mm, 
h ≈ 10 mm (WP) 

n-Hexan 50 °C 48 h 500 °C 2 h 

BS-01, BS-02 Bracket (MIM) n- Hexan 50 °C 5 h 500 °C 2 h 

BS-Referenz Zylinder d = 12 mm, 
h ≈ 10 mm (WP) 

Wasser 50 °C 6 h 600 °C* 2 h 

BS-Referenz Bracket (MIM) Wasser 50 °C 3 h 600 °C* 2 h 

* Entbinderungstemperatur nach Herstellerangaben 

Sintervorgang 

Direkt nach dem Entbindern wird der Ofen auf Hochvakuumbetrieb umgeschaltet, die Tem-
peratur erhöht und somit der Sintervorgang eingeleitet. Haltezeiten und Sintertemperaturen 
wurden materialspezifisch gewählt, sie sind in Tabelle 3.6 zusammengefasst. Der Kammer-
druck im Ofen betrug < 10-3 mbar und lag damit im Hochvakuumbereich.  
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Tabelle 3.6: Zusammenfassung der für die verschiedenen Feedstocksysteme verwendeten Sinterparameter. Der 
Ofendruck betrug bei allen Sintergängen < 10-3 mbar. 

Material Temperatur [°C] Aufheizrate und Abkühlrate [°C/min] Haltezeit [h] 

Entbindern (bis 500 °C) Sintern 

NiTi 1240 bzw. 1250 1 5 10 

NiTi+Nb 1125 (Festphasensintern) 1 5 15 

NiTi+Nb 1185 (Flüssigphasensintern) 1 5 10 

Ti6Al4V 1250  1 5 2 

316L 1000 1 5 1 

Zusätzliche Wärmebehandlungen 

Die geringe Abkühlrate im Vakuumofen führt bei der Sinterung von NiTi zur bereits be-
schriebenen Bildung der titanreichen Ni4Ti3-Phase, die sowohl die mechanischen Eigen-
schaften als auch das Umwandlungsverhalten beeinflusst. Der kritische Temperaturbereich 
von 600-350 °C wird bei üblichen Abkühlraten in ungefähr einer Stunde durchlaufen. Um 
einen definierten und reproduzierbaren Zustand der Proben zu erreichen, wurden die gesinter-
ten Proben daher einer Lösungsglühung mit anschließendem Abschreckvorgang unterzogen. 
Der dazu benutzte Ofen ist eine Sonderanfertigung der Fa. HTM Reetz GmbH. Er besteht aus 
einem senkrecht positionierten Sinterkorundrohr, unter dem ein Abschreckbad aufgestellt 
werden kann. Das Rohr ist auf 10-5 mbar evakuierbar. Auf dem oberen Flansch sitzt ein Ge-
häuse mit Drehstift, an dem die Probe aufgehängt wird. Durch Fluten des Ofens mit Argon 
nach der Wärmebehandlung und damit steigendem Druck im Korundrohr öffnet sich durch 
die Schwerkraft eine Klappe am unteren Flansch. Wird in diesem Moment der Stift am oberen 
Flansch gelöst, fällt die Probe in den darunterliegenden mit Eiswasser gefüllten Auffang-
behälter. Somit sind eine minimale Aufenthaltszeit in sauerstoffhaltiger Atmosphäre und ein 
rapider Abkühlvorgang im Abschreckmedium gewährleistet. Die Lösungsglühung mit an-
schließendem Abschrecken wurde jeweils bei einer Temperatur von  950 °C für eine Stunde 
durchgeführt. Auch die gezielte Ausscheidung von Ni4Ti3 zum Anpassen der Umwandlungs-
temperaturen wurde in dem beschriebenen Ofen durchgeführt. Die Haltezeit lag bei einer 
Stunde, die Temperaturen wurden zwischen 500 °C und 550 °C variiert.  

3.3 Niederdruckplasmaspritzen von NiTi-Kavitationsschutzschichten 

Für die Abscheidung der NiTi-Schichten zur Herstellung kavitationsbeständiger Oberflächen 
wurde ein F4 Plasma-Brenner der Fa. Sulzer Metco verwendet. Als Substrate wurden Zylin-
der mit einem Radius von 16 mm und einer Höhe von 10 mm aus austenitischem Stahl 
(1.4301) genutzt. Die Substrate wurden sandgestrahlt, um einen besseren Schichtverbund zu 
gewährleisten. Nach Einbau in die Vakuumkammer mit einem Spritzabstand von 275 mm 
zum Plasmabrenner erfolgte zunächst ein Aufheizen des Grundwerkstoffs durch die Plasma-
flamme auf 750 °C. Die Temperatur wurde dabei mittels Infrarot-Pyrometer des Typs IR-AP 
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3CG der Fa. Chino bestimmt. Anschließendes Sputtern des Substrats mit einem Sputterstrom 
von 25 A diente dem Reinigen und der Aktivierung der Oberfläche. Im nächsten Schritt wur-
de der Beschichtungsprozess gestartet. Durch eine von der Firma Siemens entwickelte CNC-
Steuerung konnten während der Schichtabscheidung sowohl der Brenner verfahren als auch 
das Substrat rotiert werden. Der Beschichtungsprozess erfolgte zyklisch, indem die Probe in 
einem Meandermuster mehrmals vom Plasmastrahl überlaufen wurde. Oberflächen-
rauhigkeiten der Substrate und Spritzparameter wurden, wie in Tabelle 3.7 dargestellt, vari-
iert. Definierte Schichtdicken konnten über die Anzahl der Spritzzyklen abgeschieden wer-
den. Abbildung 3.9 zeigt die verwendete Anlage und den Plasmastrahl bei drei verschiedenen 
Kammerdrücken. Beim Niederdruckplasmaspritzen werden Drücke von ca. 50-200 mbar ver-
wendet. Werden noch geringere Drücke genutzt, spricht man von einem VLPPS-Prozess 
(Very Low Pressure Plasma Spraying). Dieses Verfahren kam jedoch für die Herstellung der 
NiTi-Schichten aufgrund des hohen Dampfdrucks der Legierung nicht zum Einsatz. Die auf 
die Substrate aufgebrachten NiTi-Schichten wurden nach dem Spritzvorgang in der Vakuum-
kammer bis auf Raumtemperatur abgekühlt. Um die durch diesen langsamen Abkühlprozess 
entstehende Ni4Ti3-Phase zu unterdrücken, wurden einige Schichten nach Entnahme der Pro-
ben aus der LPPS-Anlage vom Substrat getrennt und anschließend einer Lösungsglühung un-
terzogen (850 °C, 2 h, Abschrecken in Eiswasser). Weitere Schichten wurden bei 1250 °C für 
10 h im Vakuumofen wärmebehandelt, um die Mikrostruktur zu homogenisieren und eine 
Vergleichbarkeit zu den drucklos gesinterten NiTi-Proben herzustellen. Für alle Versuche 
kam der Grobanteil der nickelreichen Pulvercharge (NiTi-01) zum Einsatz.  

Tabelle 3.7: Zusammenfassung der für den LPPS-Prozess verwendeten Spritzparameter. Für die Versuche wur-
de der Grobanteil der Pulvercharge 1026-3 (Pulver NiTi-01) verwendet. 

LPPS Spritzparameter Parametersatz A Parametersatz B 

Strahlmittel Substrat 0,42-0,6 mm 0,7-1,0 mm 

Strom / Plasmaleistung 640 A / 45 kW 700 A / 50 kW 

Plasmagas 50 slpm Ar / 9 slpm H2 50 slpm Ar / 9 slpm H2 

Prozessdruck 60 mbar 60 mbar 

Fördergas / Pulverförderrate 2*1,7 slpm Ar / 15% 2*1,7 slpm Ar / 15% 

Sputterstrom 25 A 25 A 

Spritzdistanz 275 mm 275 mm 

CNC-Geschwindigkeit 440 mm/s 440 mm/s 

Anzahl der Spritzzyklen 1, 6 ,12 ,18, 24 1, 7, 16, 20, 26 



3.4 Heißisostatisches Pressen zur Herstellung von NiTi-X-Klemmringen 



3.5 Charakterisierungsmethoden  
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Oxidschichten) wurden an plasmagespritzten, lösungsgeglühten NiTi-Schichten überprüft. 
Zwei Proben, die zuvor die gleichen Prozessschritte durchlaufen hatten aber unterschiedlich 
präpariert wurden (Messung mit Oxidschicht bzw. Messung nach  Abschleifen der Oxid-
schicht), zeigen nahezu identische Wärmeflüsse im DSC-Diagramm (Abbildung 3.11b). Ein 
Einfluss des Präparationsvorgangs auf die Messergebnisse durch eventuelles Einbringen von 
spannungsinduziertem Martensit konnte somit ausgeschlossen werden. 

 
Abbildung 3.11: Typischer Verlauf einer DSC-Messung von NiTi-Proben mit einstufigem Umwandlungsverhal-
ten (a). Nachweis der Reproduzierbarkeit der Messergebnisse am Beispiel einer über Niederdruckplasmaspritzen 
hergestellten NiTi-Schicht (NiTi-01), aus der zwei Proben für die Messungen herauspräpariert wurden (b). 

Bei den über heißisostatisches Pressen hergestellten ternären NiTi-X-Legierungen wurde der 
Einfluss des zum NiTi zulegierten Elements auf die Temperaturhysterese untersucht. Hierzu 
wurde zunächst im martensitischen Zustand, also während sich die Probe in der Tieftempera-
turphase befand, eine pseudoplastische Verformung des Werkstoffs durchgeführt. Die mit der 
plastischen Deformation der duktilen Nb- bzw. Ag-Phase erwartete Erweiterung der Hystere-
se wurde charakterisiert, indem beim anschließend folgenden Aufheizprozess die Änderung 
der AS-Temperaturen in Abhängigkeit des Umformgrades ermittelt wurde. Für die Messung 
mussten die Proben also in der Tieftemperaturphase deformiert und anschließend in diesem 
Zustand in der Messzelle der DSC-Anlage positioniert werden, ohne dass ein Temperaturan-
stieg oberhalb AS erfolgte. Die AS-Temperaturen lagen entsprechend zuvor durchgeführter 
DSC-Analysen an unverformtem Material bei 9 °C für NiTi-9Nb, bei -32 °C für NiTi-9Ag 
und bei -48 °C für NiTi-9W. Eine messtechnische Herausforderung lag im geringen Durch-
messer des DSC-Tiegels von 5 mm, der entsprechend klein dimensionierte Proben vor-
aussetzte. Trotzdem musste eine stabile Kontaktfläche zum Tiegelboden gewährleistet sein, 
um den Wärmefluss auch bei einsetzendem Formrückgang durch den Einweg-
Formgedächtniseffekt zu ermöglichen. Die geringe zulässige Probengröße erschwerte wie-
derum den Deformierungsvorgang, der in flüssigem Stickstoff bei -196 °C durchgeführt wur-
de. Letztendlich wurde eine Probengeometrie mit den Abmaßen 5 mm * 2 mm * 1 mm ge-
wählt. Die Probenkörper wurden  mit der in Abbildung 3.12a schematisch dargestellten Vor-
richtung und einer handelsüblichen Rohrzange in einem Bad aus flüssigem Stickstoff ver-
formt. Anschließend erfolgte bis zur Durchführung der Messung eine Lagerung in Trockeneis 
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Metallographie 

Probenpräparation und Lichtmikroskopie  

Um die Mikrostruktur und Porosität der Proben zu untersuchen, wurde eine Vielzahl von 
Querschliffen angefertigt. Die Einbettung der Proben erfolgte in Araldit der Fa. Ciba, einem 
auf Epoxid-Harz basierenden Einbettmittel, in einem Vakuumeinbetttopf der Fa. Buehler. 
Durch den beim Einbettvorgang vorliegenden Unterdruck von 180 mbar wurde eine vollstän-
dige Infiltrierung der Proben auch bei offener Porosität gewährleistet. An einer Präparations-
maschine der Fa. Struers wurden die eingebetteten Proben anschließend mit SiC-Schleifpapier 
bis zu einer minimalen Körnung von 4000 geschliffen. Es folgte eine je 60 minütige Politur 
mit 3 µm und 1 µm Diamantsuspension. Die Finalpolitur wurde 90 Minuten lang mit einer 
SiO2-Suspension der Partikelgröße 50 nm durchgeführt. Die Untersuchung der Querschliffe 
erfolgte durch ein Lichtmikroskop der Fa. Olympus des Typs PMG3.    

Rasterelektronenmikroskopie 

Mikrostruktur und Bruchflächen der hergestellten Proben sowie Schadensbilder kavitierter 
NiTi-Schichten wurden an einem Rasterelektronenmikroskop des Typs Ultra 55 der Fa. Zeiss 
untersucht.  

Für die Erstellung von topographischen Bildern wurden bevorzugt Sekundärelektronen (SE) 
genutzt, die bei Kollision mit den Primärelektronen des Elektronenstrahls aus ihrem Atomor-
bital gestoßen werden und die Probe anschließend verlassen. Diese niedrig energetischen 
Elektronen treten nur aus dem Oberflächenbereich der Probe aus und ermöglichen somit eine 
hohe laterale Auflösung.  

Über die Auswertung von Rückstreuelektronen (BSE) können Bereiche unterschiedlicher 
chemischer Zusammensetzung sichtbar gemacht werden. Dieser Materialkontrast beruht auf 
den Ordnungszahlen der Elemente. Schwere Elemente sorgen für eine starke Rückstreuung 
und entsprechend hell erscheinende Bildbereiche, leichte Elemente streuen nur wenige Elek-
tronen zurück und erscheinen daher dunkler. Der BSE-Kontrast wurde für die Darstellung der 
in den NiTi-Legierungen auftretenden Phasen verwendet. 

Bei der energiedispersiven Röntgen-Analyse (EDX) wird der Elektronenstrahl des Raster-
elektronenmikroskops dazu benutzt, die Probe zur Abstrahlung charakteristischer Röntgen-
strahlung anzuregen. Die erzeugte Röntgenstrahlung wird detektiert und lässt Rückschlüsse 
über die im Werkstoff vorhandenen Elemente zu.  

Transmissionselektronenmikroskopie 

Werden höher vergrößerte Aufnahmen benötigt, beispielsweise um Versetzungen oder fein 
verteilte Ni4Ti3-Ausscheidungen in der NiTi-Legierung zu untersuchen, ist die Auflösung des 
Rasterelektronenmikroskops nicht ausreichend hoch. In diesem Fall kann die Transmissions-
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elektronenmikroskopie (TEM) eingesetzt werden. TEM-Untersuchungen wurden bei den  
NiTi-Ag- und NiTi-W-Legierungen an den Grenzflächen der einzelnen Phasen durchgeführt. 
Im Gegensatz zum REM durchstrahlt der Elektronenstrahl des TEM das zu untersuchende 
Objekt. Die Proben müssen hierfür sehr dünn  präpariert werden. Die Präparation erfolgte mit 
Hilfe eines fokussierten Gallium-Ionenstrahls, mit dem dünne Lamellen aus dem Material 
herausgeschnitten wurden (Focused Ion Beam, FIB). Die Lamellen wurden anschließend auf 
einem Probenhalter befestigt und bis zur Elektronentransparenz ausgedünnt. Die anschließen-
de mikroskopische Untersuchung erfolgte an einem TEM des Typs CM 20 der Firma Phillips 
und einem Tecnai F20 der Fa. FEI mit Beschleunigungsspannungen von jeweils 200 kV. Die 
verwendeten Geräte können sowohl im Abbildungsmodus als auch im Beugungsmodus be-
trieben werden. Im Abbildungsmodus werden Phasenbestandteile oder Ausscheidungen dar-
gestellt. Im Beugungsmodus ist es möglich, die Kristallstruktur zu bestimmen und Gefügebe-
standteile zu identifizieren. Sowohl die Probenpräparation als auch die TEM-Untersuchungen 
wurden am FZJ im Ernst-Ruska-Zentrum durchgeführt. 

Dichtebestimmung 

Dichtebestimmung nach Archimedes 

Die Dichte der heißisostatisch gepressten Proben wurde entsprechend der Auftriebsmethode 
nach Archimedes mit einer Waage des Typs XS 204 der Fa. Mettler Toledo durchgeführt. 
Dazu wurde zunächst die Trockenmasse (mtrocken) der Probe und anschließend ihr Gewicht 
unter Wasser (mWasser)bestimmt. Unter Berücksichtigung der Wassertemperatur, die den Auf-
trieb des Körpers beeinflusst, wurde die Probendichte nach folgender Formel bestimmt: 

 

       
        

(                )
            (Gleichung 3.2) 

Bestimmung der Restporosität nach dem Sintern 

Um die Restporosität der warmgepressten- oder über Metallpulverspritzguss hergestellten 
Proben abschätzen zu können, wurden lichtmikroskopische Aufnahmen von Querschliffen 
angefertigt. An diesen wurden über ein bildanalytisches Verfahren Porositätsbestimmungen 
mit der Software analySIS® pro durchgeführt. Durch den deutlichen Kontrast zwischen Poren 
und Werkstoff ist es möglich, anhand des Histogramms des Bildes scharf abgegrenzte Hellig-
keitsschwellwerte für Poren und Werkstoff festzusetzen. Die Software bestimmt anschließend 
anhand dieser Information den prozentualen Flächenanteil der Poren. 
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Rheologische Messungen 

Der Einfluss des Feststoffgehalts im Feedstock auf dessen Viskosität wurde mithilfe eines 
Zweikanal-Kapillarviskosimeters des Typs RH 2200 der Fa. Malvern anhand des Bindersys-
tems BS-01 untersucht. Das Gerät ist gut geeignet, um Viskositäten für die beim Metallpul-
verspritzguss üblichen Scherraten von 1.000 s-1 – 100.000 s-1 zu bestimmen [85]. Bei dem 
Messverfahren wird der aufgeschmolzene Feedstock mit unterschiedlichen Geschwindig-
keiten durch eine Kapillare bekannter Geometrie gepresst. Über den Volumenfluss kann die 
Scherrate nach Gleichung 3.3 berechnet werden. Der Fließwiderstand der Spritzgussmasse 
führt zu einem Druckabfall in der Kapillare.  Dieser wird ermittelt und kann zur Bestimmung 
der Scherspannung genutzt werden (Gleichung 3.4) Die Viskosität lässt sich schließlich aus 
dem Quotienten von Scherspannung und Scherrate bestimmen.  

  
  

          (Gleichung 3.3) 

  
    

  
      (Gleichung 3.4) 

  
 

 
       (Gleichung 3.5) 

γ = Scherrate    ΔP = Druckdifferenz   η = Viskosität   R = Radius   

Q =Volumenstrom  L = Länge der Kapillare   τ = Scherspannung 

Druckverluste am Eingang der Kapillare sowie Abweichungen des Feedstocks vom Verhalten 
einer Newton‘schen Flüssigkeit erfordern eine Korrektur des gemessenen Wertes. Bagley-
Korrektur und Rabinowitch-Korrektur werden vom Messsystem automatisch durchgeführt. 
Nähere Informationen über diese Korrekturverfahren sind in entsprechender Literatur zu fin-
den [101].  

Die für die Versuche verwendete Kapillare hatte einen Durchmesser von d = 1 mm, die Vor-
schubgeschwindigkeit der Pressstempel wurde zwischen 7,7 mm/min und 38,4 mm/min vari-
iert, um verschiedene Scherraten zu erreichen. Das Bindersystem BS-Referenz ließ sich, 
selbst bei der Verwendung von Kapillaren mit größerem Durchmesser (d = 2 mm), nicht ver-
arbeiten. Der Feedstock war zu viskos, um von der in ihrer maximalen Presskraft beschränk-
ten Anlage durch die Kapillare gedrückt zu werden. 

Oberflächencharakterisierung 

Weißlichttopograph 

Rauhigkeitsmessungen an den gesinterten Brackets wurden nach DIN EN ISO 4288 mit ei-
nem Weißlichttopographen des Typs CT 350T der Firma Cyber-Technologie mit einem CHR-
1000-Sensorkopf durchgeführt. Die Interferenz breitbandigen Lichts (Weißlicht) wird bei 
diesem Verfahren ausgenutzt, um 3-D Profilmessungen durchzuführen. Beim Messvorgang 
wird das Licht der Weißlichtquelle von einem Strahlteiler in einen Mess- und einen Referenz-
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strahl aufgeteilt. Der Messstrahl wird an der Oberfläche der Probe reflektiert, wieder in den 
Referenzstrahl eingekoppelt und interferiert mit diesem in Abhängigkeit der Oberflächen-
topographie und der zugeordneten Position des Messobjektes. Über die so erhaltenen Posi-
tionswerte können Rauigkeiten erhalten oder 3D-Profile erstellt werden. 

Konfokales Lasermikroskop 

Für die Untersuchung der Kavitationsschäden an den niederdruckplasmagespritzten NiTi-
Schichten wurde ein konfokales Lasermikroskop des Typs VK9700 der Fa. Keyence, Japan 
eingesetzt. Bei dieser Technik rastert ein auf eine Ebene fokussierter Laserstrahl die Probe ab. 
Die Intensitäten des reflektierten Lichts, das aus einem im Fokus liegenden Bereich der Probe 
kommt, wird gemessen und zu einem Bild zusammengesetzt. Wurde der Messbereich voll-
ständig abgerastert, wird der Vorgang mit einem leicht versetzten Fokuspunkt wiederholt. 
Alle so entstehenden Bilder werden anschließend addiert und liefern hochaufgelöste Informa-
tionen über die Topographie der vermessenen Probe. Für die in der Arbeit gezeigten Bilder 
wurde eine laterale Auflösung von 120 nm und eine Tiefenauflösung von 20 nm verwendet. 

Röntgendiffraktometrie  

Über Röntgendiffraktion (XRD) wurde an einem Gerät der Fa. Brunker (Typ D4 Endeavor) 
der Phasenbestand der NiTi-Legierungen bestimmt. Es kam eine Cu-k-alpha Röhre zum Ein-
satz. Das Verfahren beruht auf der Beugung eines monochromatischen Röntgenstrahls an der 
Kristallstruktur der Probe. Wenn eine Schar paralleler Netzebenen des Kristalls mit charakte-
ristischem Netzebenenabstand die von Bragg entwickelte Gleichung  

                 (Gleichung 3.6) 

erfüllt, kommt es zu konstruktiver Interferenz der Röntgenstrahlung und damit zu einem Sig-
nal am Detektor (n = Beugungsordnung,  λ = Wellenlänge der Röntgenstrahlung, d = Gitter-
ebenenabstand und θ =Winkel zwischen Röntgenstrahl und Gitterebene). Während der Mes-
sung werden verschiedene Winkel des einfallenden Röntgenlichts abgefahren. Im Beugungs-
diagramm, in dem die vom Detektor aufgenommene Intensität über dem Winkel aufgetragen 
wird, entstehen Peaks, die bestimmten Gitterparametern und somit einer bestimmten Kristall-
struktur zugeordnet werden können.  

Dilatometermessungen an Pulverschüttungen 

Anhand von Dilatometermessungen wurde das Sinterverhalten von NiTi-Pulverschüttungen 
betrachtet. Dilatometrie ist eine Messmethode, bei der thermisch induzierte Dimensions-
änderungen des untersuchten Materials erfasst werden. Die Versuche wurden an der Ruhr-
Universität Bochum am Lehrstuhl für Werkstofftechnik durchgeführt. Es wurden die Pulver 
NiTi-02, NiTi-05, sowie Pulvermischungen aus NiTi-02 + Ti-01 sowie NiTi-05 + Ti-01 cha-
rakterisiert. Somit konnte der Einfluss der Partikelgröße, sowie die Zugabe von elementarem 



Experimentalteil  

49 
 

Ni- oder Ti-Pulver zum vorlegierten NiTi, auf das Sinterverhalten untersucht werden. Zum 
Einsatz kam ein Dilatometer des Typs L75VX der Fa. Linseis. Der Geräteaufbau ist vertikal 
angeordnet, es können daher auch lose Pulverschüttungen charakterisiert werden. Eine Vor-
verdichtung des Pulvers oder der Einsatz von Bindemitteln ist somit nicht notwendig.  Für die 
Messung wurde das Pulver in einen Al2O3-Tiegel mit 8 mm Durchmesser gefüllt und mit ei-
nem ebenfalls aus Al2O3 bestehenden Stempel abgedeckt. Der Tiegel wurde zwischen einem 
Messstempel und einem Messgestänge mit einer geringen Anpresskraft von 500 mN fixiert. 
Die Längenänderung der Probe während des Versuchs konnte über einen mit dem Messstem-
pel gekoppelten induktiven Wegaufnehmer erfasst werden. Um die thermisch verursachte 
Längenänderung des Messstempels und Messgestänges zu kompensieren, wurde jeweils pa-
rallel eine Messung an einem nicht mit Pulver befüllten Al2O3-Referenzkörper durchgeführt. 
Die Versuche erfolgten im Hochvakuum bei 10-5 mbar. Die Ofenkammer wurde vor Ver-
suchsbeginn zweimal evakuiert, anschließend mit Argon geflutet und dann ein drittes Mal 
evakuiert, bevor der Aufheizvorgang mit einer Heizrate von 5 K/min gestartet wurde.  

Chemische Analyse zur Bestimmung der Verunreinigungsgehalte 

Sauerstoff- und Kohlenstoff-Verunreinigungen beeinflussen sowohl die mechanischen Eigen-
schaften als auch die Formgedächtniseigenschaften der NiTi-Legierungen in hohem Maße. 
Während der pulvermetallurgischen Prozesskette ist eine Aufnahme dieser Elemente unver-
meidbar; ihre quantitative Bestimmung ist für die reproduzierbare Fertigung von großer 
Wichtigkeit. 

Die Messungen der Verunreinigungsgehalte wurden am Zentralinstitut Chemie (ZCH) des 
Forschungszentrums Jülich durchgeführt. Der Sauerstoffgehalt wurde durch Heißextraktion 
im Heliumgasstrom mit anschließender IR-Spektroskopie in einem Analysegerät des Typs 
Leco TCH 600 gemessen. Die Bestimmung des Kohlenstoffgehalts erfolgte ebenfalls spek-
troskopisch in einem Analysegerät des Typs Leco CS 600 nach Verbrennung im Sauerstoff-
strom. Die Ergebnisse von jeweils fünf Verbrennungen wurden gemittelt, der anlagenbedingte 
Messfehler wird vom Hersteller  als < 1 % angegeben. 

Die Infrarotspektroskopie eignet sich sowohl zur quantitativen Bestimmung von Elementen 
als auch zur Strukturklärung unbekannter Substanzen. Das Messverfahren beruht auf der An-
regung der für die jeweiligen Elemente charakteristischen Energiezustände durch infrarotes 
Licht. Die Auswertung der Spektren ermöglicht es schließlich, Rückschlüsse auf die in der 
Probe vorhandenen Elementkonzentrationen anhand ihrer spezifischen Absorptionsspektren 
zu treffen. 

Messung der Partikelgrößenverteilung 

Zur Ermittlung der Partikelgrößenverteilung wurde ein Analysegerät des Typs Horiba LA- 
950 V2 der Fa. Retsch Technology verwendet. Die Messung beruht auf einem Laserbeu-
gungsverfahren, das die Beugungsmuster monochromatischen Laserlichts durch die in einer 
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Wasser-Glyzerinmischung suspendierten Pulverpartikel über mathematische Algorithmen 
auswertet. Basis des Auswerteverfahrens ist die Tatsache, dass die Beugungswinkel des ge-
streuten Laserlichts eine Abhängigkeit vom Durchmesser der Pulverpartikel aufweisen. Um 
Agglomerate zu vermeiden, wurden die Dispersionen vor jeder Messung im Ultraschallbad 
behandelt. Die Partikelgrößenverteilung und die daraus abgeleiteten in der Pulvermetallurgie 
gängigen Größenangaben d10, d50 und d90 werden schließlich vom Gerät ausgegeben. Eine 
typische Verteilung ist in Abbildung 3.13 dargestellt. Die d10-, d50- und d90-Werte geben je-
weils die Partikelgröße an, bei der 10 vol.%, 50 vol.% bzw. 90 vol.% aller gemessener Par-
tikel kleiner als der jeweilige Wert sind. 

 
Abbildung 3.13: Partikelgrößenverteilung des Pulvers NiTi-03, gemessen über ein Laserbeugungsverfahren. Die 
d10-, d50- und d90-Werte geben jeweils die Partikelgröße an, bei der 10 vol.%, 50 vol.% bzw. 90 vol.% aller ge-
messener Partikel kleiner als der jeweilige Wert sind. 

Durchführung von Kavitationstests an plasmagespritzten NiTi-Schichten 

Um die Kavitationsresistenz der über Niederdruckplasmaspritzen hergestellten NiTi-
Schichten zu quantifizieren, wurden sie einer definierten Kavitationsbelastung ausgesetzt. 
Statt der üblichen Kavitation in strömenden Medien wurde der Kavitationsangriff in der vor-
liegenden Studie durch Ultraschall erzeugt. Bei diesem Verfahren zwingt das oszillierende 
akustische Feld einer Sonotrode dem schallübertragenden flüssigen Medium Schwingungen 
auf. Es bilden sich stehende Wellen mit Bereichen hohen und niedrigen Drucks aus, die sich 
periodisch verändern. Durch die Druckunterschiede entstehen Kavitationsblasen, die an-
schließend wieder zusammenfallen und dadurch die Probe dem für Kavitation charakteristi-
schen Verschleißangriff aussetzen. Die Frequenz des für die Versuche genutzten Ultraschalls 
lag bei 20 kHz und die Schwingungsamplitude bei 40 µm. Die Proben wurden in einem Ab-
stand von 0,5 mm unter der Sonotrode in einem temperierten, mit destilliertem Wasser gefüll-
ten Bad positioniert. Nach definierten Zeitintervallen zwischen 0,3 Stunden und 36 Stunden 
wurde der Prozess unterbrochen, um den kavitationsbedingten Masseverlust zu bestimmen. 
Der Versuchstand ist in Abbildung 3.14a abgebildet, eine schematische Zeichnung befindet 
sich in Abbildung 3.14b. Die Kavitationsmessungen wurden von Projektpartnern an der 
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terium Staphylococcus aureus (107 Keime pro ml) für 45 min inkubiert. Die adhärenten, also 
am Substrat anhaftenden lebenden Keime, wurden anschließend durch den fluoreszierenden 
Farbstoff Fluoresceinisothiocyanat sichtbar gemacht. Im Gegensatz zu den Zellkulturver-
suchen sind hier die avitalen Bakterien nicht rot, sondern dunkler ausgefärbt als die grün fluo-
reszierenden vitalen Keime. Tabelle 3.8 listet die für die biologischen Untersuchungen ver-
wendeten Werkstoffzusammensetzungen auf. 

Tabelle 3.8: Zusammensetzungen der für die biologischen Untersuchungen verwendeten Legierungen sowie 
Bezeichnungen der verwendeten Pulver  

Zusammensetzung [at.%] verwendete Pulver Untersuchungsmethode 

Titan Ti-01 Zellkulturversuche 

Ni50,8Ti49,2 NiTi-01 Zellkulturversuche 

NiTi-3Nb NiTi-01, Nb-01 Zellkulturversuche 

NiTi-3Ag  NiTi-01, Ag-01 Zellkulturversuche 

NiTi-9Ag NiTi-01, Ag-01 Keimtests 

Mechanische Charakterisierung 

Druckversuche 

Die Druckversuche zur Bestimmung der mechanischen Eigenschaften der Feedstocksysteme 
richten sich nach der DIN Norm 50106 (Prüfung metallischer Werkstoffe, Druckversuch) und 
wurden mit einer servohydraulischen Anlage des Typs Instron 8801 sowie einer Kraftmess-
dose von ±100 kN durchgeführt. Die Stauchrate lag bei 0,05 mm/min. Schon bei geringen 
Verformungen kam es zu Abplatzungen an den Probenoberflächen, die eine zuverlässige 
Aufnahme der Stauchung mithilfe von Dehnungsaufnehmern verhinderten. In den Spannungs- 
Stauchungs-Diagrammen ließen sich diese Abplatzungen anhand von Spannungseinbrüchen 
erkennen. Zur Auswertung wurden die Kurven daher bei Erreichen des maximalen Span-
nungswertes gekappt. Die zugehörige Stauchung entspricht dann dem größten Verformungs-
grad, bei dem die Proben gerade noch vollständig intakt waren. Jeweils fünf Presslinge der 
Feedstocksysteme BS-01, BS-02, und BS-Referenz wurden auf diese Weise im Grünzustand 
charakterisiert. Die Eignung der Systeme für komplex geformte Micro-MIM-Anwendungen 
konnte mit Hilfe der Drucktests abgeschätzt werden.  

Zugversuche 

Zur Bestimmung der mechanischen Kennwerte der NiTi-X-Legierungen (X = Nb, W, Ag) 
wurde eine Zugprüfmaschine des Typs 1387 der Firma Zwick verwendet. Als Probengeo-
metrie kam die in  Abbildung 3.16 gezeigte Flachzugprobe zum Einsatz.  
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4 Ergebnisse und Diskussion 

4.1 Charakterisierung der Ausgangspulver und grundlegende Sinterstudien 

Die Charakterisierung der verwendeten Ausgangspulver ist für den Metallpulverspritzguss, 
das Verständnis des Sinterverhaltens und für die Formgedächtniseigenschaften des fertigen 
Bauteils von großer Bedeutung. Pulvermorphologie, Partikelgrößenverteilung und Verunrei-
nigungsgehalte spielen eine entscheidende Rolle, wenn es um die Eignung der NiTi-Pulver für 
PM-Prozessrouten geht. Eine Übersicht dieser Kenngrößen der in der Arbeit verwendeten 
Pulver ist in Tabelle 4.1 zusammengefasst. 

Tabelle 4.1: Partikelgrößenverteilungen sowie Sauerstoff- und Kohlenstoffverunreinigungegehalte aller in dieser 
Arbeit verwendeten Ausgangspulver. 

Bezeichnung Werkstoff Charge Partikelgröße [µm] Verunreinigungsgehalt [wt.%] 

d10 d50 d90 Sauerstoff Kohlenstoff 

NiTi-01 Ni50,8Ti49,2 1026/3 39 65 92 0,0344±0,0009 0,0296±0,0010 

NiTi-02 Ni50,8Ti49,2 1026/3 8 16 36 0,0532±0,0017 0,0291±0,0020 

NiTi-03 Ni50,8Ti49,2 1026/3 6 10 16 0,0871±0,0014 0,0363±0,0028 

NiTi-04 Ni50,8Ti49,2 1264/3 8 14 23 0,1003±0,0034 0,0146±0,0005 

316L-01 316L 07D0231 3 4 6 0,2208±0,0016 0,0090±0,0007 

Ti6Al4V-01 Ti6Al4V 0576/3 21 30 42 0,2088±0,0064 0,0042±0,0007 

Ti01 Titan, Gd2 1071/3 12 34 63 0,1714±0,0007 0,0040±0,0003 

Ni-01 Nickel UT3-ICG 4 8 13 0,0883±0,0027 0,0545±0,0010 

NiTi-05 Ni49,7Ti50,3 1263/3 6 14 21 0,1064±0,0021 0,0245±0,0016 

Nb-01 Niob 801520 8 11 20 0,7793±0,0016 0,0072±0,0007 

Ag-01 Silber B19T005 9 14 22 0,0288±0,0045 0,0029±0,0021 

W-01 Wolfram 60900106 5 8 12 0,0778±0,0028 <0,0010 

Die von der Fa. TLS über das EIGA-Verfahren hergestellten NiTi-Pulver haben sich für die 
verwendeten pulvermetallurgischen Verfahren aufgrund geringer Verunreinigungsgehalte und 
ihrer sphärischen Partikelform als bevorzugt geeignet erwiesen [91, 99] und wurden daher 
ausschließlich eingesetzt. Alternative Herstellungsrouten wie Hydrierung-Dehydrierung-
Hydrierung (HDH) oder mechanisches Legieren führen zu höheren Verunreinigungsgehalten 
und spratzigen Partikelformen, die sich beim Metallpulverspritzguss nachteilig auswirken 
[106, 107]. Gasverdüsen nach dem Nanoval-Prozess bewirkt aufgrund der Verdüsung aus 
Grafittiegeln einen höheren Kohlenstoffeintrag. Gleichzeitig kommt es zu verstärkter Sat-
ellitenbildung und zur Entstehung von Hohlkugeln. Abbildung 4.1 zeigt die rasterelektro-
nenmikroskopische Aufnahme einer Pulverschüttung des über das EIGA-Verfahren herge-
stellten Pulvers. Die sphärische Form ist hier gut zu erkennen. Im Vergleich zum Nanoval-
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Abbildung 4.3: AP- und MP-Temperaturen der auf verschiedene Pulverfraktionen abgesiebten NiTi-Charge 
1026/3. Steigende Sauerstoffgehalte, verursacht durch abnehmende Partikelgrößen, verschieben die Umwand-
lungstemperaturen nach unten. 

Unabhängig von der Pulverfraktion befinden sich die Pulver durch die rasche Erstarrung beim 
Gasverdüsen nicht im thermodynamischen Gleichgewicht. Das Ni:Ti-Verhältnis jedes einzel-
nen Pulverpartikels hängt zum einen von seiner partikelgrößenabhängigen Abkühlrate und 
dem damit verbundenen Ausscheidungszustand der Ni4Ti3-Phase, zum anderen vom Verun-
reinigungsgehalt, also von seiner spezifischen Oberfläche ab.  

Die nicht definierten Ausgangszustände der Pulver sind sowohl für den Metallpulverspritz-
guss als auch für die Verarbeitung durch heißisostatisches Pressen von untergeordneter Be-
deutung. Bei beiden Verfahren werden Sintertemperaturen angewandt, die einem Homo-
genisierungsglühen, wie es bei schmelzmetallurgischem Material üblich ist, gleichkommen 
(1250 °C MIM, 1065 °C HIP). Bei der Herstellung von NiTi-Schichten über Niederdruck-
plasmaspritzen bleibt ein solcher Homogenisierungsvorgang hingegen aus. Die Folge sind 
breite Bereiche für die Phasenumwandlungstemperaturen in der gespritzten Schicht aufgrund 
variierender Ni:Ti-Verhältnisse (siehe Kapitel 4.3). 

Steigende Sauerstoffgehalte beeinflussen nicht nur das Umwandlungsverhalten und damit den 
Formgedächtniseffekt, sie haben zudem auch einen negativen Einfluss auf die mechanischen 
Eigenschaften des Materials. Die sauerstoffhaltige Ti2Ni-Phase wurde in früheren Arbeiten 
am Institut als rissauslösend charakterisiert. Abbildung 4.4 zeigt eine solche Phase, die bei 
einachsiger Zugbelastung aufgerissen ist. 
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Die Oxidschicht auf der NiTi-Pulveroberfläche ist aufgrund der geringen Sauerstofflöslichkeit 
im NiTi-Gitter sehr stabil. Erst bei hohen Temperaturen vergröbern die Oxide und es kommt 
zu einem „Reinigen“ der  Korngrenzen, wodurch die Diffusionsprozesse beim Sintern dann 
schließlich erleichtert werden. Diese Ursache spielt vermutlich für die schlechte  Sinterfähig-
keit von NiTi eine entscheidende Rolle. So sintert beispielsweise Titan, bei dem die Löslich-
keit für Sauerstoff im Kristallgitter signifikant höher liegt, deutlich besser als der Werkstoff 
NiTi.  

Das Sinterverhalten der verschiedenen Partikelgrößenverteilungen wurde im Dilatometer un-
tersucht (Abbildung 4.6). Betrachtet wurde die Fraktion < 25 µm (Pulver NiTi-03) und die 
Fraktion 25-45 µm (Pulver NiTi-02) der Charge 1026/3. Bei beiden Pulverchargen beginnt 
der Schrumpfungsprozess und damit auch der Sintervorgang bei ca. 1050 °C, ermittelt nach 
der Tangentenmethode. Das entspricht ca. 78 % der Schmelztemperatur von 1310 °C.  Übli-
che Sintertemperaturen anderer Werkstoffe liegen bei ca. 60-80 % der Schmelztemperatur des 
entsprechenden Materials. Bei NiTi setzt der Sinterprozess erst am oberen Rand dieses Be-
reichs ein. Um Restporositäten < 10 % zu erreichen, werden deshalb in der Regel Sintertem-
peraturen von 94-95 % des Schmelzpunktes eingesetzt. Das entspricht typischerweise 1240-
1250 °C. 

Nach Durchführung der Dilatometerversuche lagen beide untersuchten Pulverfraktionen am 
Ende des Versuchs im völlig aufgeschmolzenen Zustand vor, was aufgrund des gewählten 
Temperaturbereichs zu erwarten war. Bereits unterhalb der Schmelztemperatur kommt es je-
doch zu einem plötzlichen Stillstand des Sinterschwundes. Vermutet wird, dass dieses Verhal-
ten auf Messartefakte durch zwischen Stempel und Tiegel verklemmte Pulverpartikel zurück-
zuführen ist, die das Messsystem blockieren. Tatsächlich fand sich nach Ausbau des Tiegels 
aus dem Dilatometer geschmolzenes Material zwischen Tiegelwand und Stempel. 

 
Abbildung 4.6: Ergebnisse der Dilatometermessungen an NiTi-Pulvern der Partikelgrößenfraktionen 25-45 µm 
(NiTi-02) und der Partikelgrößenfraktion < 25 µm (Pulver NiTi-03) 
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4.2 Spritzgießen von pseudoelastischen NiTi-Brackets 

Ein Hauptziel der Arbeit lag in der Herstellung von pseudoelastischen NiTi-Brackets über den 
Metallpulverspritzguss. Ein erfolgreicher Spritzvorgang dieser Micro-MIM-Bauteile erfordert 
ein feines Ausgangspulver, wenn hohe Ansprüche an Toleranzen und Oberflächengüten ge-
stellt werden. Auch das Bindersystem ist für den Spritzprozess von großer Wichtigkeit. Auf-
grund der filigranen Strukturen der Bracketgeometrie (geringster Querschnitt = 180 µm) spie-
len in diesem Kontext ebenfalls Feedstockfestigkeiten eine entscheidende Rolle. Sie sind bei 
konventionellem Metallpulverspritzguss von eher untergeordneter Bedeutung.  

In Vorversuchen wurde zunächst ein Nachweis der prinzipiellen Funktion des Bracket-
Formwerkzeugs erbracht. Dazu wurde ein kommerzieller Feedstock der Fa. PolyMIM kombi-
niert mit einer feinen Fraktion 316L-Pulver verwendet (Bindersystem: BS-Referenz, Pulver: 
316L-01 mit d90 < 6 µm). Im Rahmen dieser Vorversuche stellte sich heraus, dass eine voll-
ständige Füllung der Bracket-Kavitäten aufgrund frühzeitig erstarrender Spritzgussmasse im 
Angusskanal nicht möglich war. Auch nach Optimierung der Prozessparameter konnten keine 
Bracketgrünlinge gespritzt werden. Aus diesem Grund wurde der Querschnitt in den Anguss-
kanälen bis kurz vor die Kavitäten im Rahmen einer Werkzeugüberarbeitung von 4 mm2 auf  
9 mm2 erweitert. 

Mit dem modifizierten Formwerkzeug konnten 316-L-Brackets mit kommerziellem Feedstock 
der Fa. PolyMIM reproduzierbar gefertigt werden. Anschließend erfolgte eine Übertragung 
der gewonnenen Erkenntnisse auf Ti- bzw. NiTi-Pulver. Hierzu wurden am IEK-1entwickelte 
Feedstocksysteme genutzt. Aufgrund der geringen Pulvermenge war eine Compoundierung 
von NiTi und Ti bei der Fa. PolyMIM, bedingt durch die dort genutzte Anlagentechnik, nicht 
möglich. Ein Vorteil der institutseigenen Binder ist das Sicherstellen geringer Verunreini-
gungsgehalte, deren prinzipieller Nachweis in Arbeiten von Cysne Barbosa [101] für die ver-
wendeten Systeme bereits erbracht wurde. Zusätzlich kann die Viskosität des Feedstocks 
durch die Wahl des Bindersystems BS-01 oder BS-02 variiert werden. 

4.2.1 Charakterisierung der Bindersysteme 

Mechanische Eigenschaften  

Die Bracket-Grünlinge sind beim Entformungsprozess in der Spritzgussanlage durch auftre-
tende Wandreibung Scherkräften ausgesetzt und zerbrechen bei unzureichender mechanischer  
Stabilität bei diesem kritischen Prozessschritt. Das bisher am Institut verwendete relativ nie-
drig viskose Bindersystem BS-01 hat sich in vorherigen Arbeiten für die Herstellung von 
Zugproben, Fußklammern oder porösen Implantaten aus Ti und NiTi über den Metallpulver-
spritzguss bewährt [91, 101]. Es versagte jedoch bei der Herstellung der Brackets aufgrund 
der niedrigen Festigkeit der Grünlinge. Aus diesem Grund wurde schließlich auf das im Rah-
men der Arbeit von Cysne Barbosa [101] entwickelte Bindersystem BS-02 übergegangen. Es 
versprach insbesondere durch die Einführung der hochmolekularen, langkettigen Binderkom-
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gende Reproduzierbarkeit von Presskraft und Pressgeschwindigkeit an der zur Probenherstel-
lung verwendeten Handpresse. Trotzdem lassen sich klare Aussagen über die unterschied-
lichen mechanischen Eigenschaften der Feedstocksysteme treffen. Die beim Entformungspro-
zess in der Spritzgussanlage benötigte elastische Verformbarkeit der Grünlinge ist beim haus-
eigenen System basierend auf Hostalen (BS-02) mit ca. 2,5 % nahezu identisch mit dem von 
der Fa. PolyMIM compoundierten Feedstock (BS-Referenz). Das System basierend auf 
PE190 (BS-01) schneidet hier deutlich schlechter ab. Große Unterschiede in der Molekülmas-
se und damit in der Vernetzung der Molekülketten nach der Erstarrung des Binders können 
dieses Resultat erklären (PE190: ca. 5.500 g/mol, Hostalen: ca. 130.000 g/mol). Wie in Kapi-
tel 4.2.2 ausführlich dargestellt wird, konnten die in den Druckversuchen erzielten Ergebnisse 
beim Einsatz der Feedstocksysteme an der Spritzgussanlage bestätigt werden. Bei diesen Ver-
suchen ließ das Bindersystem BS-01 kein zerstörungsfreies Entformen der Bracketgrünlinge 
beim MIM-Prozess zu. Erst ein Umstieg auf das System BS-02 ermöglichte eine erfolgreiche 
Entnahme der Spritzlinge aus der Anlage. 

Tabelle 4.2: Auflistung der für die Druckversuche verwendeten Feedstockzusammensetzungen. Feststoffgehalte: 
BS-01: 65 %, BS-02: 64 %, BS-Referenz: ca. 65 % (Herstellerangabe). 

Bindersystem Zusammensetzung Werkstoff 
 

Partikelröße 
d90 [µm] 

max. 
Spannung 

[MPa] 

max. 
Stauchung* 

[%] 

BS-Referenz nicht bekannt 316L 7 37 ± 1 2,5 ± 0,1 

BS-01 
40 vol.% Paraffin 
60 vol.% PE 190 316L 7 26 ± 4 1,4 ± 0,2 

BS-02 
 

55 vol. % Paraffin 
40 vol.%  Hostalen 
5 vol.% Stearinsäure 

316L 7 21 ± 2 2,6 ± 0,2 

BS-02 
 

55 vol.% Paraffin 
40 vol.% Hostalen 
5 vol.% Stearinsäure 

NiTi 23 15 ± 1 2,9 ± 0,4 

* maximale Stauchung bei vollständig intakter Probe 

Abbildung 4.8b verdeutlicht den Einfluss der Partikelgröße auf das Verformungsverhalten. 
Gröberes Pulver führt zu einer höheren Komprimierbarkeit der Presslinge. Die groben Parti-
kel haben aufgrund ihrer geringeren Oberfläche im Vergleich zur feinen Pulvercharge weni-
ger Kontakt zum umliegenden Binder. Vermutlich wird die Bindermatrix dadurch weniger 
geschwächt. Die hohe erreichbare Dehnung führt dazu, dass sich die für Thermoplaste typi-
sche Spannungs-Dehnungskurve mit ausgeprägtem Plateau ausbilden kann. Bei den anderen 
Proben verhindert ein vorzeitiges Versagen diesen Effekt.  
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Abbildung 4.8: Ergebnisse der Drucktests, durchgeführt an unterschiedlichen Feedstocksystemen bei Raumtem-
peratur. Vergleich der unterschiedlichen Bindersysteme (a) und Einfluss der Partikelgröße auf die mechanische 
Stabilität bei konstantem Bindersystem (b). Stauchrate: 0,05 mm/min 

Verunreinigungsgehalte der unterschiedlichen Bindersysteme 

Neben der mechanischen Stabilität des Bindersystems ist der bei der P/M-Prozessführung 
aufgenommene Gehalt an Sauerstoff und Kohlenstoff von großer Wichtigkeit. Der Verunrei-
nigungseintrag bei der Feedstockherstellung ist aufgrund der niedrigen Temperaturen von 
maximal 170 °C  zu vernachlässigen [110]. Beim späteren thermischen Entbindern (500 °C) 
und Sintern (1250 °C) erhöhen Rückstände der Binderkomponenten die Verunreinigungsge-
halte im Bauteil allerdings signifikant. Die zuvor beschriebene Bildung spröder Fremdphasen 
führt zu einer Verschlechterung der mechanischen Eigenschaften der gesinterten NiTi-
Bauteile. Auch die Phasenumwandlungstemperaturen werden durch die Verschiebung des 
Ni:Ti-Verhältnisses beeinflusst.   

Um die Zusammenhänge zwischen verwendeten Binderkomponenten und dem Verunreini-
gungsgehalt im fertigen Bauteil zu untersuchen, wurden warmgepresste Proben mit verschie-
denen Bindersystemen hergestellt, gesintert und anschließend auf ihren Sauerstoff- und    
Kohlenstoffgehalt hin untersucht. Da das System BS-Referenz der Fa. PolyMIM nur als 
316L- Feedstock zu Verfügung stand, wurden auch die Systeme BS-01 und BS-02 mit diesem 
Pulver compoundiert. Abbildung 4.9 zeigt die Ergebnisse der Messungen. Die Unterschiede 
im Kohlenstoffgehalt sind marginal und liegen im Bereich der Messungenauigkeiten. Der 
Sauerstoffgehalt ist im System BS-Referenz der Fa. PolyMIM verglichen mit den anderen 
beiden Systemen deutlich erhöht. Vermutlich  trägt die thermische Entbinderung der unbe-
kannten Binderkomponenten zum erhöhten Sauerstoffeintrag bei.  

 





4.2.2 Herstellung der Brackets aus 316L- und Ti6Al4V-Pulvern 
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legierung Ti6Al4V durchgeführt. Beide Materialien weisen eine hohe Korrosionsfestigkeit 
auf, sind als Implantatwerkstoffe zugelassen und werden in der  Medizin- und Dentaltechnik 
seit Jahren erfolgreich angewendet [110-112].  

Die drei für die weiterführenden Spritzversuche verwendeten Werkstoffe unterscheiden sich, 
wie in Abbildung 4.12 ersichtlich, in ihrer Partikelgrößenverteilung. Auf diese Weise konnte 
durch die Pulverwahl der Einfluss der Partikelgröße auf die Abformgenauigkeit der filigranen 
Stege der Brackets beurteilt werden. Während das 316L-Pulver eine für Micro-MIM-
Anwendungen etablierte Partikelgröße aufweist, besitzen die NiTi- und Ti6Al4V-Pulver be-
reits einen deutlichen Grobanteil. 

 
Abbildung 4.12: Partikelgrößenverteilungen der für den Spritzgussprozess verwendeten Ausgangspulver 316L-
01, Ti6Al4V-01 und NiTi-03 

In der Arbeit verwendete Spritzparameter 

Die optimalen Spritzparameter hängen entscheidend vom Formwerkzeug und dem verwende-
ten Feedstocksystem ab. Für das erfolgreiche Spritzen der Brackets haben sich zwei Parame-
ter als besonders kritisch erwiesen: 

Feedstockviskosität 

Die Spritzgussmasse darf in den im Vergleich zur Bauteilgeometrie relativ langen Angusska-
nälen des Bracketwerkzeugs nicht frühzeitig erstarren, muss also ausreichend niedrig viskos 
sein. Aufgrund der guten Wärmeleitfähigkeit des Metallpulvers erfolgt der Abkühlvorgang 
schneller als bei reinen Kunststoffgranulaten; bei zu rascher Erstarrung kommt es folglich zu 
einem Blockieren der Kanäle. Zu niedrige Viskositäten hingegen beeinträchtigen den Dosier-
vorgang. Der Feedstock lässt sich nicht aufdosieren, da er nicht ausreichend Druck auf die 
Schnecke ausüben kann. Als Konsequenz findet keine rückläufige Schneckenbewegung im 
Zylinder statt, und das geförderte Material läuft aus der Düse heraus. Ein negativer Staudruck, 
der dies durch ein Zurückziehen der Schnecke beim Aufdosieren verhindern würde, kann an 
der Anlage der Fa. Boy nicht eingestellt werden. Über ein Anpassen der Parameter Werkzeug-
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temperatur, Einspritztemperatur und Einspritzgeschwindigkeit konnte die Viskosität der 
Spritzgussmasse variiert und der Einspritzvorgang schließlich zufriedenstellend durchgeführt 
werden. 

Mechanische Stabilität des Feedstocks 

Aufgrund der filigranen Bracketgeometrie mit Wandstärken von nur 180 µm ist beim Aus-
wurfprozess eine ausreichende Feedstockstabilität nötig, damit das Bauteil durch die Wand-
reibung nicht zerstört wird. Dieser Punkt ist bei konventionellem Metallpulverspritzguss von 
untergeordneter Bedeutung, jedoch bei Micro-MIM-Anwendungen von großer Wichtigkeit. 
Unzureichende mechanische Stabilität, die wie in Kapitel 4.21 beschrieben anhand von 
Druckversuchen bestätigt wurde, erforderte einen Übergang vom am IEK-1 etablierten Bin-
dersystem BS-01 zum System BS-02. Besonders wichtige Parameter beim Spritzvorgang 
selbst sind die Einspritztemperatur, die die Feedstockviskosität in hohem Maße beeinflusst, 
und die Temperatur der Werkzeugform, die das Erstarren der Spritzgussmasse verlangsamt 
bzw. beschleunigt. Auch Einspritzgeschwindigkeit und Kompressionsdruck haben eine     
elementare Wirkung auf den entstehenden Spritzling. Die Höhe des eingesetzten Nachdrucks, 
der der Volumenabnahme des Feedstocks während der Erstarrung in der Form entgegen wirkt, 
hat sich als unkritisch erwiesen. Aufgrund der Geometrie der Kavitäten mit teilweise sehr 
geringen und daher schnell auskühlenden Querschnitten, scheint der Nachdruck eher auf den 
Füllgrad des Angusses als auf die Brackets selbst zu wirken. Die in der Arbeit als optimal 
ermittelten Spritzparameter sind in Tabelle 4.3 für die verwendeten Feedstocksysteme zu-
sammengefasst. Sie konnten für alle genutzten Pulver erfolgreich angewendet werden. 

Tabelle 4.3: Auflistung der für die unterschiedlichen Bindersysteme verwendeten Spritzparameter zur Herstel-
lung der Bracketgrünlinge über Metal-Injection-Moulding an der Spritzgussanlage des Typs Boy XS 

Bindersystem Temperaturen [°C] Dosieren [cm3] 

Werkzeug Schnecke Volumen Masse-
polster Düse Mitte hinten 

BS-01 90 170 170 155 1,53 0,3 

BS-02 60 170 170 155 1,53 0,3 

BS-Referenz 80 180 175 160 1,53 0,3 

 
Bindersystem Einspritzvorgang Nachdruck 

Volumenstrom [cm3/s] 
 

Umschaltung 
nach [cm3] 

Druck [bar] Druck 
[bar] 

Zeit [s] 

1 2 1 2 

BS-01 0,8 1,5 1 750 800 350 2 

BS-02 0,8 40 1 750 1000 350 2 

BS-Referenz 0,8 15 1 750 1000 350 2 







4.2.3 Übertragung der Ergebnisse auf Brackets aus NiTi 
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Im Fall der Bracketanwendung werden für das geforderte pseudoelastische Materialverhalten 
bei Körpertemperatur AF-Temperaturen von 37 °C benötigt. Die Umwandlungstemperaturen 
konnten nicht direkt an gesinterten Brackets ermittelt werden. Aufgrund des schlechten Wär-
meflusses in Folge der profilierten Bracketunterseite, gekoppelt mit der geringen Masse des 
Bauteils, waren die gemessenen DSC-Kurven nicht auswertbar. Die im Folgenden diskutier-
ten Messungen der Phasenumwandlungstemperaturen erfolgten an den Angussstücken, die 
gemeinsam mit den Brackets gesintert wurden und somit identisches Umwandlungsverhalten 
erwarten lassen.  

Abbildung 4.20 zeigt die DSC-Kurven von Bracketangüssen im Zustand „as sintered“ und 
„lösungsgeglüht“. Wie erwartet sinken die Phasenumwandlungstemperaturen durch das Lö-
sungsglühen  aufgrund der Unterdrückung der Ni4Ti3-Phase ab. Die Analyse der Kurve zeigt 
eine vorliegende AF-Temperatur von 25 °C. Da die Anwendungstemperatur (37 °C) bereits 
deutlich oberhalb der gemessenen AF-Temperatur liegt, weist der Austenit eine relativ hohe 
Stabilität auf, wodurch größere Spannungen für die spannungsinduzierte martensitische Pha-
senumwandlung und damit für den pseudoelastischen Effekt notwendig werden.  

 
Abbildung 4.20: Umwandlungstemperaturen der Bracketangüsse im „as sintered“ Zustand und nach einer Lö-
sungsglühung (950 °C, 1h, Abschrecken in Eiswasser). Austenitische Umwandlung beim Aufheizen (a) und 
martensitische Umwandlung beim Abkühlen (b). Die für die Pseudoelastizität auschlaggebende AF-Temperatur 
ist in die Kurvenverläufe eingetragen. 

Justierung der Umwandlungstemperaturen durch gezielte Ausscheidung von Ni4Ti3 

Eine Möglichkeit zur Anpassung der Phasenumwandlungstemperaturen besteht in der geziel-
ten Ausscheidung der Ni4Ti3-Phase durch eine zusätzliche Wärmebehandlung. Die nickelrei-
che Phase reichert die NiTi-Matrix mit Titan an und verschiebt somit, der bekannten Kurve 
von Frenzel et al. [32] folgend, auch AF zu höheren Temperaturen hin. Weiterhin wirkt sie als 
Keim für die Phasenumwandlung und behindert gleichzeitig deren Fortschreiten durch das 
Kristallgitter. Die Resultate einer zusätzlichen Wärmebehandlung der gesinterten Brackets 
sind in Abbildung 4.21  dargestellt. Nach dem Sintern wurden die Bracketangüsse lösungs-
geglüht und anschließend bei 500 °C bzw. 550 °C für eine Stunde ausgelagert. 
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Abbildung 4.21: Phasenumwandlungstemperaturen der Bracket-Angüsse im lösungsgeglühten Zustand (950 °C 
1h, Abschrecken in Eiswasser) und bei verschiedenen Temperaturen ausgelagert. Austenittemperaturen (a) und 
Martensittemperaturen (b). Die für die Pseudoelastizität ausschlagebenden AF-Temperaturen sind in die 
Kurvenverläufe eingetragen. 

Die Wirkung der entstehenden metastabilen Ni4Ti3-Phase ist relativ komplex. Zum einen be-
günstigt sie durch ihre teilweise bzw. vollständige Inkohärenz zur Matrix die Erzeugung von 
Spannungsfeldern und damit eine nun energetisch bevorzugte Umwandlung über eine Zwi-
schenphase (R-Phase). Die breiten Peaks mit zweifachen Maxima in Abbildung 4.21b sind 
ein deutliches Indiz für das Auftreten dieser Phase nach der Wärmebehandlung. Aufgrund des 
im Vergleich zur Matrix erhöhten Ni-Gehalts der Ausscheidungen verarmt die Matrix an Ni-
ckel und die Umwandlungstemperaturen steigen an. Dieser Effekt wird im industriellen Maß-
stab zum Anpassen der AF-Temperatur genutzt. Weiterhin kann die Ni4Ti3-Phase in Abhän-
gigkeit der Auslagerungstemperaturen und -zeiten kohärent bzw. inkohärent zur umgebenen 
Matrix sein und so je nach Art der Verspannung an den Grenzflächen die Umwandlungen 
begünstigen oder unterdrücken. Die Parameter der gezeigten Auslagerungsversuche wurden 
in Anlehnung an Literaturwerte [17] ausgewählt. Die Auslagerung bei 550 °C für 1 h mit an-
schließendem Abschrecken führte zu einer AF-Temperatur von 38 °C und verfehlte damit die 
Zieltemperatur von 37 °C nur um 1 °C. Die wärmebehandelten Brackets erfüllen demnach die 
Anforderung nach Pseudoelastizität bei Körpertemperatur.  

Die gezielte Ausscheidung der Ni4Ti3-Phase ist eine Möglichkeit, die gewünschten Umwand-
lungstemperaturen einzustellen und somit Schwankungen der Umwandlungstemperaturen in 
den Pulverchargen auszugleichen. Soll die bestmögliche mechanische Stabilität erreicht wer-
den, ist jedoch der lösungsgeglühte Zustand zu bevorzugen. Entsprechend muss dann schon 
der Ni-Gehalt des Ausgangspulvers unter Berücksichtigung der aus O- und C-Aufnahme re-
sultierenden Verschiebung der Phasenumwandlungstemperaturen gewählt werden. Eine Er-
höhung des Nickelgehalts um 0,1 at.% führt zu etwa 10 °C niedrigeren Phasenumwandlungs-
temperaturen [32]. Für die Herstellung von Brackets mit dem Bindersystem BS-02 und der 
Pulverfraktion < 25 µm ist demnach eine nominelle Ingotzusammensetzung von Ni50,7Ti49,3 
anstelle des in der Arbeit verwendeten Ni50,8Ti49,2-Pulvers erfolgversprechend, wenn bei   
37 °C im lösungsgeglühten Zustand Pseudoelastizität erreicht werden soll. 



Ergebnisse und Diskussion  

79 
 

Justierung der Umwandlungstemperaturen durch Auflegieren mit Nickel- oder Titan-
Elementpulvern  

Eine weitere Möglichkeit zum Anpassen der Umwandlungstemperaturen besteht in der geziel-
ten Zugabe von Ni- oder Ti-Elementpulvern zum vorlegierten NiTi-Pulver. Auch hierdurch 
kann das Ni:Ti-Verhältnis verändert werden, jedoch ohne dass die Bildung von Ni4Ti3 die 
mechanische Stabilität der Bauteile negativ beeinflusst. Berücksichtigt werden muss dabei 
jedoch das Auftreten einer Schmelzphase beim Sintern, die zwar, wie später diskutiert, positiv 
auf die erreichbare Enddichte des Bauteils wirken kann, zum anderen aber möglicherweise zu 
Instabilitäten der Brackets während des Sinterprozesses führt. In diesem Kontext wurden erste 
Versuche durchgeführt, die im Folgenden diskutiert werden.  

In Tabelle 4.6 sind die verschiedenen verwendeten Pulvermischungen eingetragen. Warmge-
presste Proben, hergestellt aus dem Bindersystem BS-01, wurden bei 1250 °C für 10 h im 
Vakuum gesintert und anschließend lösungsglüht (950 °C, 1 h, Abschrecken in Eiswasser). 
Die über DSC ermittelten MS-Temperaturen wurden anschließend mit den theoretisch zu er-
wartenden Werten verglichen. 

Tabelle 4.6: Zusammenfassung der für die Sinterstudien verwendeten Pulver mit nomineller Zusammensetzung 
und Partikelgrößenverteilung. Die MS-Temperaturen wurden an warmgepressten Proben experimentell bestimmt 
und mit den theoretisch ermittelten Werten verglichen. 

Verwendete Pulver Nominelle 
Zusammensetzung 

Partikelgröße d90 [µm] MS theoretisch 
[°C] 

MS experimentell 
[°C] 

NiTi-02 Ni50,8Ti49,2 36 -3 0 

Ti-01 Titan 63 -- -- 

NiTi-02 + Ti-01 Ni50,4Ti49,6 Pulvermischung 37 44 

NiTi-05 Ni49,7Ti50,3 21 59 57 

Ni-01 Nickel 13 -- -- 

NiTi-05 + Ni-01 Ni51,0Ti49,0 Pulvermischung -61 -96 

Auflegieren von nickelarmem NiTi-Pulver mit Titan 

Nickelreiches vorlegiertes Ausgangspulver der nominellen Zusammensetzung Ni50,8Ti49,2 
(Pulver NiTi-02) wurde mit Ti-Elementpulver auflegiert, so dass eine nominelle Zusammen-
setzung von Ni50,4Ti49,6 resultierte. Wie Abbildung 4.22b zu entnehmen ist, wurde bei die-
ser Zusammensetzung im lösungsgeglühten Zustand eine MS-Temperatur von ca. 37 °C er-
wartet. Der über DSC-Analyse ermittelte Wert der gesinterten Probe näherte sich der erwarte-
ten Umwandlungstemperatur mit 44 °C gut an. Beachtenswert ist die schmale Ausprägung der 
Peaks in der DSC-Kurve. Diese Beobachtung spricht für eine sehr homogene Verteilung des 
Elementpulvers über Diffusionsprozesse. Bei inhomogener Verteilung wäre aufgrund punktu-
ell variierender Ni:Ti-Verhältnisse eine starke Aufweitung der Peaks zu erwarten. 
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Abbildung 4.22: DSC-Kurven warmgepresster NiTi-Proben. Binäres nickelreiches NiTi-Pulver (NiTi-02, 
durchgezogene Linie) und auflegiert mit Titan (NiTi-02 + Ti-01, gestrichelte Linie) (a). Einfluss des Nickelge-
halts auf die theoretischen MS-Temperaturen (b).  

Auflegieren von nickelreichem NiTi-Pulver mit Nickel 

Zum Absenken der Phasenumwandlungstemperaturen wurde das nickelarme vorlegierte Aus-
gangspulver NiTi-05 der nominellen Zusammensetzung Ni49,8Ti50,2 mit dem Nickelpulver 
Ni-01 auflegiert. Die dadurch entstehende nominelle Zusammensetzung lag bei Ni51,0Ti49,0. 
Eine Abnahme der MS-Temperatur auf -61 °C war zu erwarten, der experimentelle Wert lag 
mit -96 °C jedoch deutlich tiefer (Abbildung 4.23).  

 
Abbildung 4.23: DSC-Kurven warmgepresster NiTi-Proben. Binäres nickelarmes NiTi-Pulver (NiTi-05, durch-
gezogene Linie) und auflegiert mit Nickel (NiTi-05 + Ni-01, gestrichelte Linie) (a). Einfluss des Nickelgehalts 
auf die theoretischen MS-Temperaturen (b). 

Die Peaks in der DSC-Analyse sind schwach ausgeprägt und relativ breit. Eine homogene 
Verteilung des Ni-Pulvers scheint nicht vorzuliegen, entsprechend sind die Phasenumwand-
lungstemperaturen auch nicht klar definiert. Weiterhin besteht aufgrund des steileren Kurven-
verlaufs in Abbildung 4.23b eine deutlich stärkere Abhängigkeit von Umwandlungstempera-
turen und Ni-Gehalt; eine exakte Justierung ist also schwieriger zu erzielen. Die inhomogene 
Verteilung ist ebenfalls in der Mikrostruktur sichtbar (Diskussion folgt später). Eventuell 
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spielt die Partikelgröße des zulegierten Elementpulvers in diesem Zusammenhang eine ent-
scheidende Rolle. Bei dem feinen Nickel-Pulver (vgl. Tabelle 4.6) könnte eine mögliche Seg-
regation ein gleichmäßiges Ni:Ti-Verhältnis verhindern. Das grobe Ti-Elementpulver wird 
beim  Mischungsprozess hingegen homogen verteilt. Weiterhin besteht die Möglichkeit, dass 
es thermodynamisch einfacher ist eine Ni-Überstöchiometrie mit Ti auszugleichen, als sie 
durch Zugabe von Ni zu erzeugen. 

Verringerung der Porosität durch Zulegieren von Ni- oder Ti-Elementpulvern zum   

vorlegierten NiTi 

Die Zugabe von Nickel- oder Titan-Elementpulvern zu binären vorlegierten Pulvern beein-
flusst nicht nur die Umwandlungstemperaturen, sondern verschiebt auch in hohem Maße das 
Ni:Ti-Verhältnis an den Kontaktstellen der Pulverpartikel. Wie in Abbildung 4.24 verdeut-
licht wird, liegt an den Grenzflächen zwischen Ti- und NiTi-Partikeln bzw. Ni- und NiTi-
Partikeln vor und unmittelbar nach dem Einsetzen der Sinterung eine starke Abweichung von 
der stöchiometrischen NiTi-Zusammensetzung vor. Aus dem Phasendiagramm wird ersicht-
lich, dass bei den üblichen Sinterparametern im Bereich von 1240-1250 °C sowohl auf der 
nickelreichen als auch auf der titanreichen Seite mit dem Auftreten einer Schmelze gerechnet 
werden muss.  

 
Abbildung 4.24: NiTi-Phasendiagramm mit eingezeichneten Schmelzphasen, die durch die Zugabe von Ni- oder 
Ti-Elementpulvern zum vorlegierten NiTi bei einer Sintertemperatur von 1250 °C erzeugt werden können  

An den Pulverschüttungen durchgeführte Dilatometermessungen zeigten im Falle der Zugabe 
von Ti-Partikeln zu NiTi bereits ab 973 °C einen deutlich einsetzenden Sinterschwund 
(Abbildung 4.25). Diese Temperatur stimmt mit dem Eutektikum auf der titanreichen Seite 
des Phasendiagramms (942 °C) im Rahmen der Messgenauigkeit relativ gut überein. Die Dif-
fusionsvorgänge und damit auch der Sinterablauf werden durch die auftretende Schmelze 
stark beschleunigt. 
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Wird das Sinterverhalten der NiTi + Ni-Pulverschüttung untersucht, ist ebenfalls ein früh-
zeitiges Einsetzten der Sinterschwindung zu beobachten. Ein so deutlicher Übergang wie im 
System NiTi+Ti lag jedoch nicht vor. Er wäre bei 1118 °C, der Temperatur des  Eutektikums 
auf der nickelreichen Seite, zu erwarten. Die Ni-Zugabe führt jedoch schon bei niedrigeren 
Temperaturen zu einer einsetzenden Sinterschwindung. Es wird vermutet, dass es bereits bei 
Temperaturen unterhalb von 1118 °C zu einer signifikanten Diffusion der Ni-Atome in 
Verbindung mit einer messbaren Versinterung kommt. Dieser Effekt wird durch den im 
Vergleich zu Titan geringeren Radius der Ni-Atome (Nickel: 149 pm, Titan: 176 pm [115]) 
unterstützt, der zu einer höheren Diffusionsrate der Ni-Atome führt. 

 
Abbildung 4.25: Ergebnisse der Dilatometermessungen, durchgeführt an den Pulvermischungen NiTi-02+Ti-01 
bzw. NiTi-05+Ni-01. Aufheizrate: 5 K/min, Vakuum 

Eine beim Sintervorgang auftretende Schmelzphase erhöht also die Diffusionsrate der betei-
ligten Atome erheblich. Der Transport der Ni- bzw. Ti-Atome im porösen Bauteil wird durch 
Lösungs- bzw. Wiederausscheidungsvorgänge in der Schmelze unterstützt. Weiterhin besteht 
die Möglichkeit, dass eine Wechselwirkung der Ni-Atome mit der Oxidschicht auftritt. Die 
Korngrenzen werden von der Oxidschicht „gereinigt“ und im Bereich der Kontaktstellen 
kommt es zu einer raschen Ausbildung der Sinterhälse. 

Die auftretende Schmelzphase erhöht das Risiko des Formverlusts beim Sintern sowie der 
Reaktion mit der Unterlage. Die geringe Zugabe von Nickel und Titan in den vorgestellten 
Versuchen führte zu keiner Beeinträchtigung der Formstabilität. In Abbildung 4.26 sind 
lichtmikroskopische Aufnahmen von Querschliffen warmgepresster Proben ohne und mit Ni-
ckelzugabe gezeigt, die bei 1250 °C gesintert wurden. Es ist zu sehen, dass bei Nickelzugabe 
die Porosität im Vergleich zu Presslingen aus reinem NiTi-Pulver deutlich verringert wird. 
Die höhere Dichte wurde jedoch, sichtbar in den geringer vergrößerten Aufnahmen in       
Abbildung 4.27, nur in manchen Bereichen der Probe nachgewiesen. Eventuell war die Ver-
teilung der Ni-Partikel im Feedstock, bedingt durch partikelgrößenabhängige Segregations-
prozesse, inhomogen. Darauf deuten auch die relativ breiten Peaks in der DSC Kurve hin      







4.3 Herstellung und Charakterisierung  kavitationsresistenter NiTi-Schichten 
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gangs. Die Ausbildung der Ti-reichen Phase Ti4Ni2OX, die sich in Form der Schlieren durch 
die gespritzte Schicht zieht, verändert den Ni-Gehalt in der NiTi-Matrix zu höheren Werten 
hin und induziert somit eine Verschiebung der Phasenumwandlung in Richtung niedrigerer 
Temperaturen. Die verantwortlichen Verunreinigungsgehalte sind in Tabelle 4.7 zusammen-
gefasst. 

Tabelle 4.7: Sauerstoff- und Kohlenstoffverunreinigungsgehalte von Ingot, Pulver und LPPS-Schichten herge-
stellt über die Parametersätze A und B 

Verunreinigungen Sauerstoff [wt.%] Kohlenstoff [wt.%] 
Ausgangsmaterial (Ingot) 0,0163±0,0015 0,0332±0,0017 
Pulver 0,0344±0,0009 0,0296±0,0010 
Schicht Parametersatz A 0,1710±0,0044 0,01754±0,0119 
Schicht Parametersatz B 0,1493±0,0036 0,01737±0,0026 

Abbildung 4.34b zeigt als zweiten Effekt eine Peakverbreiterung im Vergleich zum Aus-
gangspulver. Zwei Ursachen kommen für diese Beobachtung in Betracht. Zum einen fehlen 
beim Niederdruckplasmaspritzen die sonst bei pulvermetallurgischen Verfahren üblichen lan-
gen Haltezeiten während des Sintervorgangs. Zum zweiten kann auch die Ausscheidung der 
metastabilen Ni4Ti3-Phase während des Abkühlvorgangs [30] eine klar definierte Phasenum-
wandlung verhindern. Die in Abbildung 4.34 deutlich zu erkennende zweistufige 
Umwandlung vom kubischen Austenit (B2) über die orthorombische R-Phase (B19) in die 
monokline B19’-Phase ist ein deutlicher Hinweis auf das Vorliegen der Ni4Ti3-Phase. 

Um die Peakverbreiterung besser zu verstehen, wurden Wärmebehandlungen an vom Substrat 
abgetrennten Schichten durchgeführt. DSC-Messungen nach einer Lösungsglühung (850 °C, 
2h, Abschrecken in Eiswasser) und nach einer Homogenisierungsbehandlung (1250 °C, 10 h 
+ Lösungsglühen) sind in Abbildung 4.35 dargestellt. Bei der Wärmebehandlung geht die 
Ni4Ti3-Phase in Lösung und senkt die Umwandlungstemperaturen ab, da das Ni:Ti-Verhältnis 
zu nickelreicheren Werten verschoben wird. Trotzdem sind die Peaks noch breit und nur 
schwach ausgeprägt, was auf den Verbleib von Inhomogenitäten im Gefüge hindeutet. Eine 
zusätzliche Hochtemperatur-Wärmebehandlung (1250 °C, 10h) vor der Lösungsglühung, re-
sultierte in deutlich schmaleren Peaks. Dieses Ergebnis ist ein Hinweis auf die Homogen-
isierung des Ni:Ti-Verhältnisses.  

Nach der Wärmebehandlung wiesen die mit Parametersatz A produzierten Schichten gering-
fügig niedrigere Umwandlungstemperaturen als die über Parametersatz B hergestellten 
Schichten auf. Dieser Trend ist in guter Übereinstimmung mit dem Sauerstoffgehalt 
(Abbildung 4.33). Wie erwartet führt ein höherer Sauerstoffgehalt zu niedrigeren Umwand-
lungstemperaturen, da mehr Ti4Ni2OX gebildet wird. Die Resultate des Homogenisierungs-
glühens (1250 °C, 10h) zeigten deutlich, dass sich die NiTi-Schichten im Zustand „as spra-
yed“ weit entfernt vom thermodynamischen Gleichgewicht befinden. Die Homogenisierungs-
glühung lässt sich jedoch nicht auf reale Bauteile übertragen, da der Grundwerkstoff z.B. von 
Turbinenschaufeln oder Pumpenkomponenten in der Regel für derartige Temperaturen nicht 
ausgelegt ist. Das Risiko starken Kornwachstums im Substrat sowie die Bildung eutektischer 
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Als hauptsächlicher Mechanismus für die gute Kavitationsresistenz der Legierung NiTi wird 
das hervorragende Dämpfungsvermögen aufgrund der spannungsinduzierten martensitischen 
Phasenumwandlung des Materials und der damit verbundenen Energiedissipation diskutiert 
[117]. Bei der Kavitationsbelastung führen die implodierenden Blasen zu Druckspitzen auf 
der Oberfläche. Der NiTi-Werkstoff begegnet dieser Belastung mit einer reversiblen Um-
wandlung von der austenitischen in die martensitische Kristallstruktur mit anschließender 
vollständiger Rückumwandlung in den Austenit. Eine vielfache Wiederholung der Phasen-
umwandlung, wie sie bei andauernder Kavitationsbeanspruchung auftritt, führt zur Bildung 
von Versetzungen. Dadurch wird ein zunehmender Anteil der martensitischen Phase stabili-
siert und geht nicht mehr in den Austenit über. Es wurde versucht, diesen Restmartensit über 
Röntgenbeugungsverfahren nachzuweisen. Abbildung 4.37 zeigt einen representativen Aus-
schnitt  aus dem Röntgenbeugungsdiagramm vor und nach Kavitationsprüfung einer über den 
Parametersatz A hergestellten Schicht. Die Kavitationsdauer betrug 150 ks. 

 
Abbildung 4.37: Ausschnitt eines Beugungsdiagramms einer kavitierten und einer nicht kavitierten NiTi-
Schicht, hergestellt über den Parametersatz B. Die Peaks deuten auf eine Martensit-Stabilisierung durch den 
Kavitationsangriff hin (a). DSC-Kurve der Schicht (b) 

Bei der nicht kavitierten Probe ist die austenitische Phase stark ausgeprägt, aber auch Marten-
sit ist nachweisbar. Der Grund dafür ist ersichtlich, wenn die entsprechende DSC-Kurve be-
rücksichtigt wird (Abbildung 4.37b). Aufgrund der AF-Temperatur von 32 °C ist erst ober-
halb dieser Temperatur eine vollständige Umwandlung in den Austenit zu erwarten. Bei 
Raumtemperatur liegt somit noch ein kleiner Teil der Schicht in martensitischer Form vor. 
Nach der Kavitationsbelastung zeigt die Probe einen geringfügig stärker ausgeprägten Mar-
tensit-Peak sowie einen entsprechend verkleinerten Austenit-Peak. Das Ergebnis deutet auf 
eine partielle Stabilisierung des Martensits hin. Trotzdem lässt der hohe Restaustenitanteil 
weiterhin pseudoelastisches Verhalten und einen guten Verschleißschutz erwarten.  

Wie  bereits erwähnt, sind die spezifischen Eigenschaften der Probenoberfläche wie Rauigkeit 
und offene Porosität für die Kavitationsresistenz von großer Bedeutung. Auch bei polierten 
Proben lagen an der Oberfläche durch den Plasmaspritzprozess bedingte Fehlstellen vor. Um 
den Einfluss solcher Fehler zu erfassen, wurden mit Härteeindrücken markierte Oberflächen-
fehler jeweils vor und nach Kavitationsbeaufschlagung am konfokalen Lasermikroskop unter-

kühlen 







4.4 Herstellung und Charakterisierung ternärer NiTi-X-Legierungen 
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Verunreinigungsgehalte und Dichte nach dem heißisostatischen Pressen 

In Tabelle 4.8 sind die Sauerstoff- und Kohlenstoffverunreinigungen der für die ternären  
NiTi-Legierungen verwendeten Pulver und der daraus über heißisostatisches Pressen herge-
stellten Legierungssysteme zusammengefasst. 

Tabelle 4.8: Verunreinigungsgehalte der für die ternären NiTi-Legierungen verwendeten Ausgangspulver und 
der daraus hergestellten Legierungssysteme  

Probe Sauerstoff  [wt. %] Kohlenstoff  [wt. %] 

NiTi-02 (Pulver) 0,0532  0,0017 0,0291  0,0020 

Nb-01(Pulver) 0,7793  0,0016 0,0072  0,0007 

Ag-01(Pulver) 0,0288  0,0045 0,0029  0,0021 

W-01 (Pulver) 0,0778  0,0028 < 0,0010 

NiTi-02 (HIP) 0,0485  0.0011 0,0328  0,0032 

NiTi-3Nb (HIP) 0,0882  0.0022 0,0333  0,0023 

NiTi-9Nb (HIP) 0,1692  0.0025 0,03293  0,0077 

NiTi-3Ag (HIP) 0,0518  0.0018 0,0347  0,0018 

NiTi-9Ag (HIP) 0,0504  0.0015 0,0368  0,0030 

NiTi-3W (HIP) 0,0595  0.0020 0,0334  0,0042 

NiTi-9W (HIP) 0,0747  0.0031 0,0264  0,0036 

Während es beim Metallpulverspritzguss und beim Niederdruckplasmaspritzen im Verlauf der 
Prozessführung zu einer Zunahme der Sauerstoff- und Kohlenstoffgehalte kommt, werden die 
Verunreinigungsgehalte beim HIP-Prozess hauptsächlich durch die Ausgangspulver 
bestimmt. Die gasdichte Verkapselung der Pulver unter Vakuum verhindert eine weitere 
Kontamination zuverlässig [16, 17, 39]. Auch heißisostatisches Pressen führt aufgrund der 
geringen Löslichkeit von Sauerstoff und Kohlenstoff in der NiTi-Matrix durch die schon zu-
vor eingebrachten Verunreinigungen zur Ausbildung der sauerstoffhaltigen Ti2Ni-Phase und 
zur Bildung von TiC [16, 32]. Im Vergleich zu den Ausgangspulvern wurde eine Vergröb-
erung beider Phasen nachgewiesen. Die Ausscheidungen befinden sich, wie auch beim Me-
tallpulverspritzguss, bevorzugt an den Oberflächen ehemaliger Partikeloberflächen. Dies ist 
ein Umstand, der die mechanischen Eigenschaften und das Bruchverhalten negativ beeinflusst 
[100]. Weiterhin werden die Phasenumwandlungstemperaturen, wie zuvor beschrieben, er-
niedrigt. 

Werden vorlegierte binäre NiTi-Legierungen mit weiteren Elementen gemischt, die keine 
oder nur eine geringfügige Löslichkeit in der NiTi-Matrix haben, können diese Pulver als zu-
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Tabelle 4.9 zusammengefasst und werden dort mit der theoretischen Dichte von Bulkmaterial 
verglichen. Klare Abweichungen wurden nur  für die NiTi-3Nb und NiTi-9Nb-Legierungen 
festgestellt. Für dieses System war eine exakte Berechnung der theoretischen Werte aufgrund 
der auftretenden Interdiffusion von Niob in die NiTi-Matrix und von Titan in die Nb-Phase 
nicht möglich. Diese Diffusionsprozesse sind bei der hauptsächlich auf Festkörperdiffusion 
basierenden Pulvermetallurgie im Vergleich zur Schmelzmetallurgie stärker ausgeprägt. Die 
Untersuchung der Mikrostruktur aller Legierungen bestätigte, dass über den HIP-Prozess eine 
nahezu vollständige Verdichtung erreicht wurde. 

Tabelle 4.9: Dichten der NiTi- und NiTi-X-Legierungen (X = Nb, Ag, W) nach dem heißisostatischen Pressvor-
gang gemessen mit der Archimedes-Methode (n = 3 für jede Probe). Die theoretischen Dichten wurden nach der 
Mischungsregel berechnet. 

Werkstoff gemessene Dichte [g/cm3] theoretische Dichte [g/cm3] 

Ni50,8Ti49.2 6,427 ± 0,012 6,45 

NiTi-3Nb 6,525 ± 0,011 6,56* 

NiTi-9Nb 6,689 ± 0,002 6,76* 

NiTi-3Ag 6,604 ± 0,008 6,60 

NiTi-9Ag 6,874 ± 0,003 6,89 

NiTi-3W 6,922 ± 0,004 6,89 

NiTi-9W 7,752 ± 0,006 7,76 

*Berechnung nach der Mischungsregel ohne Berücksichtigung möglicher Sekundärphasen durch Reaktionen an 
der Grenzfläche NiTi-Nb. 

4.4.1 NiTi-X-Systeme für die Herstellung von Klemmringen 

Die ternären NiTi-X-Systeme wurden hinsichtlich ihrer Eignung für Klemmhülsenanwendun-
gen untersucht. In diesem Kontext spielen die Phasenumwandlungstemperaturen eine ent-
scheidende Rolle. Insbesondere wird eine weite Temperaturhysterese gefordert, die durch die 
Zugabe der Elementpulver erreicht werden sollte. Die Grundlagen des Wirkmechanismus 
wurden bereits in Kapitel 2.3 diskutiert. Auch die mechanischen Eigenschaften der Leg-
ierungen müssen den Einsatzanforderungen gerecht werden. Sie wurden anhand von Zugver-
suchen charakterisiert. Schließlich erfolgte anhand von Klemmring-Prototypen ein Nachweis 
der Formgedächtnisfunktion. 

Diskussion der Mikrostrukturen  

Das System NiTi-Nb 

Abbildung 4.45 zeigt die Mikrostruktur einer NiTi-3Nb-Legierung. Die Bildung einer eutek-
tischen Schmelze, die sich bei 1170 °C bildet [63, 119], wurde durch die gewählte HIP-
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Temperatur von  1065 °C vermieden. Dementsprechend wird davon ausgegangen, dass der 
Hauptmechanismus der Verdichtung auf Festkörperdiffusion in Kombination mit plastischem 
Fließen beruht. Energiedispersive Röntgenanalyse (EDX) wurde durchgeführt um die Zu-
sammensetzungen der einzelnen Phasen zu analysieren. Die Ergebnisse werden in             
Abbildung 4.46 präsentiert. 

 
Abbildung 4.45: Mikrostruktur der NiTi-3Nb-Legierung nach dem HIP-Prozess (1065 °C, 100 MPa, 3h). Über-
sichtsaufnahme (a) und höher vergrößerte Aufnahme (b). EDX Analyse: Nb-Phase mit gelöstem Ti (1), vermut-
lich Ti4(Ni,Nb)2Ox (Rissbildung deutet auf hohe Sprödigkeit dieser Phase hin) (2), NiTi-Matrix mit gelöstem 
Niob (3). 

   

 
Abbildung 4.46: EDX-Peaks einer NiTi-3Nb-Legierung. Die Spektren sind den markierten Phasen in Abbildung 
4.45 zugeordnet. 
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Wie aus der Literatur für schmelzmetallurgisch hergestelltes NiTi-Nb bekannt [38, 120, 121], 
ist die Legierung durch eine duktile Nb-Phase charakterisiert, die einen signifikanten Gehalt 
von Titan löst (1). Eine weitere Phase, die  Ti, Ni, Nb und O enthält, umgibt die Nb-
Einschlüsse (2). Es handelt sich vermutlich um  Ti4(Ni,Nb)2OX. Risse deuten auf eine hohe 
Sprödigkeit hin, und es wird daher ein negativer Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften 
erwartet [82, 122]. Die NiTi-Matrix enthält im Gegenzug einen signifikanten Anteil an gelö-
stem Niob (3), es finden also Diffusionsprozesse sowohl von der Matrix in die Nb-Phase, als 
auch in umgekehrter Richtung statt. 

Die Bildung der niobhaltigen NiTi-Matrix und der titanhaltigen Nb-Phase wird in der Litera-
tur auch für schmelzmetallurgisch hergestelltes NiTi-Nb beschrieben [38]. In gleicher Weise 
treten die Ausscheidungen auf, wenn die Legierung pulvermetallurgisch mit partieller Flüs-
sigphasenbildung erzeugt wird [63]. Abhängig von der jeweiligen Legierungszusammen-
setzung werden neben der (Ti,Nb)4Ni2OX-Phase die Ausscheidungen (Ti3Ni,Nb)2 und 
(Ni,Nb)3Ti in der Literatur erwähnt [123]. 

Weiterhin ist in der NiTi-Matrix eine fein verteilte graue Phase erkennbar, bei der es sich um 
die sauerstoffhaltige Ti2Ni-Phase handelt. Sie ist von binärem NiTi gut bekannt. Der Anteil 
der beschriebenen Oxide in der NiTi-Matrix ist geringer als nach der chemischen Analyse der 
O-Gehalte zu erwarten war (vgl. Tabelle 4.8). Daher lässt sich schlussfolgern, dass die meis-
ten über das Niob-Pulver eingebrachten Verunreinigungen auch nach dem heißisostatischen 
Pressen in dieser Phase gelöst sind oder von der spröden Oxidkruste aufgenommen wurden.  

Das System NiTi-Ag 

Abbildung 4.47 zeigt die Mikrostruktur der NiTi-3Ag-Legierung. Wie aufgrund des niedri-
gen Schmelzpunktes von Silber (961 °C) zu erwarten, schmelzen die Silberpartikel während 
des HIP-Zyklus auf  und füllen die Zwischenräume zwischen den sphärischen NiTi-Partikeln 
vollständig aus. Reines Silber (1), das von der NiTi-Matrix umgeben ist (2), wurde in der 
Mikrostruktur nachgewiesen. Weiterhin kam es zur Bildung von TiC (sichtbar als schwarze 
Punkte) (3) und zur Bildung der sauerstoffhaltigen Ti2Ni-Phase (4) (sichtbar als dunkelgraue 
Punkte). Beide Phasen sind von binärem NiTi bekannt [16, 17, 32, 100, 124]. Aufgrund des 
niedrigen Sauerstoff- und Kohlenstoffgehalts des zulegierten Silbers (vgl. Tabelle 4.8) bleiben 
die C- und O-Verunreinigungen nahezu konstant, wenn die Systeme NiTi-3Ag und NiTi-9Ag 
mit dem NiTi-Referenzwerkstoff verglichen werden. 
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Abbildung 4.47: Mikrostruktur der NiTi-3Ag-Legierung nach dem HIP-Prozess (1065 °C, 100 MPa, 3h). Über-
sichtsaufnahme (a)  und höher vergrößerte Aufnahme (b). EDX Analyse: reine Silberphase (1), NiTi-Matrix (2), 
sauerstoffhaltige Ti2Ni-Phase sichtbar in Form von kleinen hellgrauen Punkten (3) und TiC sichtbar als kleine 
schwarze Punkte (4). 

 
Abbildung 4.48: EDX-Peaks einer NiTi-3Ag-Legierung. Die Spektren sind den markierten Phasen in Abbildung 
4.47 zugeordnet. 

Das System NiTi-W 

Im Gegensatz zu NiTi-Nb und NiTi-Ag liegen die W-Partikel nach dem HIP-Prozess in nahe-
zu unveränderter Form vor (Abbildung 4.49). Berücksichtigt man den hohen Schmelzpunkt 
(Tm = 3422 °C) und die Sprödigkeit des Elements, so war dies nicht unerwartet. Trotzdem 
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wurden alle W-Partikel durch plastisches Fließen des NiTi während des HIP-Prozesses voll-
ständig von der NiTi-Matrix umgeben. Eine Analyse der Phasenzusammensetzung zeigt eine 
leichte Tendenz der Diffusion von Nickel in die W-Partikel (1). Das Resultat kann jedoch 
auch durch das Vorhandensein der NiTi-Phase in den Zwischenräumen der Wolfram-Cluster 
hervorgerufen werden. In der NiTi-Matrix ist hingegen kein Hinweis auf eindiffundiertes 
Wolfram zu finden (2). Wie auch bei NiTi-Ag bilden sich die sauerstoffhaltige Ti2Ni-Phase 
sowie TiC (3). 

 
Abbildung 4.49: Mikrostruktur der NiTi-3W-Legierung nach dem HIP Prozess (1065 °C, 100 MPa, 3h). Über-
sichtsaufnahme (a) und höher vergrößerte Aufnahme (b). EDX Analyse: W-Phase (1), NiTi-Matrix (2), sauer-
stoffhaltige Ti2Ni und TiC-Phase, sichtbar als graue und schwarze Punkte. 

 
Abbildung 4.50: EDX-Peaks einer NiTi-3W-Legierung. Die Spektren sind den markierten Phasen in Abbildung 
4.49 zugeordnet. 

O- und C-Gehalt der NiTi-3W und NiTi-9W-Legierungen sind signifikant erhöht (vgl.           
Tabelle 4.8), ein Umstand der auf den hohen Verunreinigungsgehalt des zulegierten Pulvers 
zurückzuführen ist. Da Wolfram nahezu keine Löslichkeit für Sauerstoff aufweist [8], kann 
angenommen werden, dass die Zugabe des Elements zu einem erhöhten Anteil an sauerstoff-
haltiger Ti2Ni-Phase in der Matrix führt. Die Bildung dieser Phase sollte demnach verstärkt in 
der Nachbarschaft der W-Cluster zu finden sein. Wie TEM-Aufnahmen belegen, tritt dort 
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Tabelle 4.10: Zusammenfassung der Phasenumwandlungstemperaturen und Hysteresen zwischen marten-
sitischer und austenitischer Phasentransformationen der ternären NiTi-X-Legierungen (X = Nb, Ag, W) im Ver-
gleich zu binärem vorlegierten Ni50,8Ti49,2.  

Heißisostatisch gepresste Proben 

Legierung MS MP MF AS AP AF 
Hysterese 

AP – MP [°C] 

NiTi-02 – 8 – 17 – 26 + 11 + 23 + 28 40 

NiTi-3Nb + 30 – 3 – 51 + 34 + 84 + 105 87* 

NiTi-9Nb + 16 –7 – 30 + 9 + 49 + 82 56* 

NiTi-3Ag – 19 – 53 – 70 – 27 – 14 + 6 39 

NiTi-9Ag – 34 – 57 – 75 – 32 – 22 – 8 35 

NiTi-3W – 22 – 31 – 42 – 7 + 2 + 7 33 

NiTi-9W – 44 – 56 – 85 – 48 – 22 – 16 34 

warmgegepresste flüssigphasengesinterte Proben  (1185°C 10h) und NiTi-Referenz 

NiTi-02 12 -19 -42 13 38 58 57 

NiTi-3Nb 27 -4 -33 32 54 65 58 

NiTi-5Nb 4 -16 -52 16 47 62 63 

NiTi-7Nb -19 -40 -67 -8 36 48  

NiTi-9Nb -35 -54 -79 -24 15 28 69 

* Umwandlungstemperaturen aufgrund schwach ausgeprägter DSC-Peaks nicht exakt bestimmbar 

Binäres NiTi als Referenzmaterial  

Als Referenzmaterial wurde binäres NiTi der Zusammensetzung  Ni50,8Ti49,2 verwendet, 
das mit denselben HIP-Parametern wie die ternären Systeme hergestellt wurde.                  
Abbildung 4.52 verdeutlicht den Einfluss des pulvermetallurgischen Prozesses und der Lö-
sungsglühung auf das Umwandlungsverhalten.  

Die Bestimmung der Phasenumwandlungstemperaturen des vorlegierten Ausgangspulvers, 
hergestellt über den Gasverdüsungsprozess (EIGA), ist für das Umwandlungsverhalten nach 
dem HIP-Vorgang wenig aussagekräftig.  Nach  der raschen Erstarrung der Schmelztröpfchen 
beim Gasverdüsungsprozess liegt das Pulver, wie bereits diskutiert, nicht im thermo-
dynamischen Gleichgewicht vor. Das Ni:Ti-Verhältnis jedes einzelnen Pulverpartikels ist 
sowohl abhängig von seiner Abkühlgeschwindigkeit als auch vom Sauerstoffverunreini-
gungsgehalt. Die DSC-Kurve ist entsprechend  breit und eine zweistufige Umwandlung deutet 
auf das Auftreten der R-Phase hin. 
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Abbildung 4.52: Phasenumwandlungsverhalten des Werkstoffs Ni50,8Ti49,2 (NiTi-02) gemessen über DSC. 
Ausgangspulver (a) und nach dem HIP-Prozess mit- und ohne Lösungsglühung untersuchte Proben (b).        
Sintern: 1065 °C, 100 MPa, 3h, Lösungsglühen: 950 °C, 1h, Abschrecken in Eiswasser 

Heißisostatisches Pressen ist eine effektive Methode, um über Festkörperdiffusionsprozesse 
Abweichungen im Ni:Ti-Verhältnis auszugleichen. Trotzdem kann auch in diesem Zustand 
aufgrund der unkontrollierten Ausscheidung der metastabilen Ni4Ti3-Phase beim Abkühlen 
von HIP-Temperatur nicht von reproduzierbaren Phasenumwandlungstemperaturen gespro-
chen werden. Aus diesem Grund wurden alle Proben einer Wärmebehandlung (950 °C, 1h) 
mit anschließendem Abschrecken in Eiswasser unterzogen. Nach dem Lösungsglühen wurden 
die Umwandlungstemperaturen der martensitischen Transformation zu MS = -9°C,               
MP  =  -17 °C und MF = -26 °C bestimmt, die Rückumwandlung in den Austenit fand bei     
AS = + 10 °C, AP = + 23 °C und AF = -27 °C statt.  Die Ergebnisse liegen in guter Überein-
stimmung mit Erkenntnissen früherer Studien [17, 39, 100]. Wie erwartet findet nach der Lö-
sungsglühung wegen der unterdrückten Ausscheidung der Ni4Ti3-Phase eine einstufige Um-
wandlung statt. Die Hysterese zwischen MP und AP beträgt 40 °C. Mit Bezug auf die Arbeit 
von Frenzel et al. [32], sind diese Werte einem nominellen Ni-Gehalt zwischen 50,8-50,9 
at.% Ni zugeordnet. Der Trend zu einem leicht erhöhten Nickelgehalt, verglichen zum 
schmelzmetallurgischen Ausgangsmaterial (NiTi-Ingot), lässt sich durch die Sauerstoff- und 
Kohlenstoffaufnahme bei der P/M-Prozesskette erklären. Die dadurch resultierende Bildung 
titanreicher Phasen erhöht, wie bereits diskutiert, den Nickelgehalt in der NiTi-Matrix [32, 
100].  

Phasenumwandlung im Legierungssystem NiTi-Nb ohne Vordeformation  

In Abbildung 4.53 wird das Phasenumwandlungsverhalten der über heißisostatisches Pressen 
hergestellten NiTi-3Nb- und NiTi-9Nb-Legierungen mit der binären Referenzprobe aus dem 
Material Ni50,8Ti49,2 verglichen. Im Gegensatz zu aus der Literatur bekannten Resultaten 
für schmelzmetallurgisch hergestellte NiTi-Nb-Legierungen mit variierendem Nb-Gehalt 
(4,5-30 at. % Nb [38, 120, 125, 126]), zeigen die pulvermetallurgisch hergestellten Proben 
einen unerwarteten Anstieg der Phasenumwandlungstemperaturen. Erst bei einem  Nb-Gehalt 
von 9 at.% findet ein Rückgang der Temperaturen statt. Trotzdem liegt auch hier der zu-
gehörige Wert höher als bei der Referenzprobe aus binärem NiTi. Das Ergebnis ist zunächst 
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Umwandlungstemperaturen zu niedrigeren Werten hin führt. Der Wendepunkt im Tempera-
turverlauf liegt bei den warmgepressten Proben zwischen 3- und 5at.% Nb.  

Bei der binären NiTi-Referenz-Legierung bildet sich anstelle von (Ni,Nb)3Ti die Phase Ni4Ti3 
aus. Ni4Ti3 entsteht, anders als (Ni,Nb)3Ti in NiTi-Nb-Legierungen nur während des Abkühl-
prozesses, wodurch sich die Umwandlungstemperaturen nur geringfügig erhöhen.  

Auch die standardmäßig durchgeführte Lösungsglühung (950 °C, 1h), die eigentlich zusätzli-
che Fremdphasen in der NiTi-Matrix auflösen soll, würde bei NiTi-Nb zu einer erhöhten Aus-
scheidungsrate führen, wenn die Ergebnisse von Di et al.[123] in Betracht gezogen werden.  
Bei der binären NiTi-Legierung wird die Bildung von nickelreichem Ni4Ti3 dann vollständig 
vermieden, während bei dem System NiTi-Nb im vorliegenden Temperaturbereich sogar zu-
sätzliches (Ni,Nb)3Ti ausgeschieden wird. Tatsächlich zeigt sich bei den lösungsgeglühten 
NiTi-Nb-Proben ein größerer Anstieg in den Umwandlungstemperaturen als bei den nicht 
lösungsgeglühten Proben (Abbildung 4.55). Während die NiTi-3Nb-Legierung as sintered 
leicht erhöhte Umwandlungstemperaturen von 25 °C im Vergleich zur NiTi-Referenzprobe 
aufweist, zeigt die lösungsgeglühte HIP-Probe verglichen mit der entsprechenden binären 
Referenzprobe einen weitaus höheren Temperaturanstieg. Ein weiterer Hinweis auf die Aus-
scheidung der diskutierten (Ni,Nb)3Ti-Phase während der Wärmebehandlung ist somit gege-
ben.

 
Abbildung 4.55: AP-Temperaturen der über heißisostatisches Pressen hergestellten NiTi-3Nb-Legierung im 
Vergleich zum binären Referenzmaterial. Lösungsgeglühte Proben (a) und Proben as hipped (b). Der Tempera-
turanstieg bei der lösungsgelühten NiTi-3Nb-Probe deutet auf die Ausscheidung von (Ni,Nb)3Ti hin. HIP-
Parameter: 1065 °C, 100 MPa, 3h Lösungsglühung: 950 °C, 1h, Vakuum, Abschrecken in Eiswasser 

Um die vermutete (Ni,Nb)3Ti-Phase nachzuweisen, wurden Röntgenbeugungsversuche 
durchgeführt. An den in der Literatur vermerkten 2-Theta-Positionen konnten entsprechend 
Abbildung 4.56 tatsächlich Peaks im Röntgendiffraktogramm nachgewiesen werden.  
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Abbildung 4.56: Röntgenanalyse der heißisostatisch gepressten NiTi-3Nb- und NiTi-9Nb-Proben  

Auch in der bereits erwähnten Arbeit von Bansiddhi et al. [63] wurde NiTi-3Nb 
pulvermetallurgisch über Flüssigphasensintern hergestellt. In dieser Studie wurde die 
erwartete Verschiebung der Umwandlungstemperaturen zu niedrigeren Werten hin gefunden 
und die Hysterese erweiterte sich von 42 °C (binäres NiTi) auf 55 °C (NiTi-3Nb). Das 
verwendete  Ausgangspulver mit unterstöchiometrischem Ni-Gehalt  (48,6 at.% Ni) schließt 
hier jedoch die Bildung einer (Ni,Nb)3Ti-Phase aus [63]. 

Eine Hystereseerweiterung scheint für beide in dieser Arbeit über heißisostatisches Pressen 
hergestellten Systeme NiTi-3Nb und NiTi-9Nb vorzuliegen, eine exakte Aussage ist jedoch 
aufgrund der schwach ausgeprägten DSC-Peaks nur bedingt möglich (vgl. Abbildung 4.53). 
Besser zu bestimmen sind die Phasenumwandlungstemperaturen der über Warmpressen her-
gestellten Proben. Die Temperaturhysterese dieser Systeme wird in Abbildung 4.57 darge-
stellt. Eine Aufweitung der Hysterese mit zunehmendem Nb-Gehalt wurde nachgewiesen.  

 
Abbildung 4.57: Temperaturhysterese der über Warmpressen hergestellten NiTi-Nb-Systeme. Sinterparameter: 
1085 °C, 10 h, Vakuum (Flüssigphasensintern) Verwendete Pulver: NiTi-02, Nb-01 
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Phasenumwandlungen im System NiTi-Nb mit Vordeformation 

Wie bereits in Kapitel 3.4 beschrieben wurde, liegt eine hauptsächliche Ursache für die große 
Temperaturhysterese bei NiTi-Nb-Legierungen in der Vordeformation des Materials im voll-
ständig martensitischen Zustand. Bei den bisher diskutierten Ergebnissen wurde eine solche 
Deformation noch nicht durchgeführt. Um ihren Einfluss auf die Umwandlungstemperaturen 
gezielt zu untersuchen, wurden Proben der heißisostatisch gepressten Legierung NiTi-9Nb 
nach einer Lösungsglühung in flüssigem Stickstoff deformiert und anschließend die Phasen-
umwandlungstemperaturen mittels DSC analysiert. Hierbei war zu beachten, dass die Proben 
bis zur Durchführung der DSC-Messung bei einer Temperatur < AS gelagert wurden, um eine 
verfrühte Rückumwandlung in den Austenit zuverlässig zu vermeiden. Für die untersuchte 
Probe lag diese Temperatur bei T < 9 °C (vgl. Tabelle 4.10). Abbildung 4.58a zeigt das Er-
gebnis der DSC-Messung.   

Der untypische Kurvenverlauf ist auf die Tatsache zurückzuführen, dass eine unvermeidliche 
Raureifbildung Wasser in die Messzelle einbrachte. Die endotherme Reaktion bei dessen Auf-
schmelzen resultiert bei 0 °C in einem Ausschlag in der Messkurve. Ansteigende Temp-
eraturen führen schließlich zum Verdunsten des Wassers, also erneut zu einer endothermen 
Reaktion, die die Wärmeaufnahme der austenitischen Phasenumwandlung zunächst überla-
gert. Steigen die Temperaturen in der Messzelle weiter an, ist das Wasser schließlich voll-
ständig verdunstet und der Kurvenverlauf beruht ausschließlich auf der austenitischen Um-
wandlung in der NiTi-Nb-Legierung. Die AS-Temperatur ist nicht exakt zu ermitteln, kann 
jedoch aufgrund des Kurvenverlaufs auf deutlich höher als 9 °C (= AS der nicht aufgeweiteten 
NiTi-9Nb-Legierung) abgeschätzt werden. Damit liegt eine vergrößerte Temperaturhysterese 
vor.  

Um die AS-Temperatur genauer zu bestimmen und ihren Anstieg zu bestätigen, wurde die 
einsetzende Schrumpfung eines heißisostatisch  gepressten NiTi-9Nb Klemmrings in einem 
sich langsam erwärmenden Wasserbad  mithilfe eines Messschiebers ermittelt. Das Ergebnis 
ist in Abbildung 4.58b dargestellt.  

 
Abbildung 4.58: Austenitische Phasenumwandlungstemperaturen der NiTi-9Nb-Legierung ermittelt über DSC-
Analyse (a). Die Messung wird durch das Einbringen von Raureif in das Messsystem beeinflusst. Bestimmung 
der AS-Temperatur über das Einsetzen der Rückverformung in einem sich aufheizenden Wasserbad (b).  
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Abbildung 4.60 zeigt das Umwandlungsverhalten der NiTi-3W- und NiTi-9W-Legierungen 
im Vergleich zum binären Ni50,8Ti49,2-Referenzmaterial. Auch hier führt die Zugabe von 
Wolfram zu abnehmenden Umwandlungstemperaturen. Die Transformationsfront, die bei der 
Umwandlung in den Martensit durch das Material läuft, kann sich somit nicht ungestört aus-
breiten. Aus thermodynamischer Sicht bedeutet dies, dass eine größere Unterkühlung für die 
martensitische Transformation erforderlich ist und die Temperaturen somit absinken.  

 
Abbildung 4.60: DSC-Messungen der NiTi-3W- und NiTi-9W-Legierungen im Vergleich zum Ni50,8Ti49,2 
Referenzmaterial. Alle Proben wurden über heißisostatisches Pressen verdichtet (1065 °C, 100 MPa, 3 h) und 
anschließend lösungsgeglüht (950 °C, 1h, Abschrecken in Eiswasser). Austenitische Phasenumwandlung 
während des Aufheizvorgangs (a) und martensitische  Phasenumwandlung während des Kühlprozesses (b). 

Bei NiTi-W besteht derselbe Trend wie er bei den NiTi-Ag-Legierungen beobachtet wurde, 
obwohl im direkten Vergleich der Ag-und W-Partikel große Unterschiede hinsichtlich Festig-
keit und Duktilität bestehen. Sinkende Umwandlungstemperaturen werden auch in der Litera-
tur für schmelzmetallurgisch hergestellte NiTi-1W und NiTi-2W-Legierungen erwähnt [127].  
Hier wird ein Härten der NiTi-Matrix durch die W-Partikel als Ursache genannt, wodurch die 
Scherung der Zwillinge des NiTi-Kristalls und somit die martensitische Umwandlung er-
schwert wird. Ähnliche Ergebnisse werden auch von DC-gesputterten NiTi-W-Schichten be-
richtet [128]. Ein Festsetzen der Korngrenzen durch die W-Partikel (Pinning) wird hier als 
mögliche Ursache diskutiert. Der Effekt des „Pinning“ führt zu einer Reduzierung der Korn-
größe, was mit sinkenden Transformationstemperaturen verbunden ist, da die martensitische 
Umwandlung behindert wird. Über DC-Magnetron-Sputtern hergestellte NiTi-Ag-Schichten 
zeigen hingegen keine signifikanten Verschiebungen der Umwandlungstemperaturen  im 
Vergleich zu binärem NiTi [129]. 

Die in dieser Arbeit erzielten Ergebnisse an pulvermetallurgischen NiTi-Ag- und NiTi-W-
Legierungen  deuten darauf hin, dass das Fortschreiten der martensitischen Phasenumwand-
lung durch die Ag- bzw. W-Phase gestört wird. Eine mögliche Ursache für die Verschiebung 
der Phasenumwandlungstemperaturen zu niedrigeren Werten hin ist in Spannungsfeldern um 
die nicht löslichen Phasen W und Ag zu sehen. Ein ähnlicher Effekt ist von den metastabilen 
Ni4Ti3-Ausscheidungen in nickelreichen NiTi-Legierungen bekannt. Spannungsfelder um 
diese Ausscheidungen fördern die Ausbildung von Martensitvorzugsvarianten und einen 
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der Untersuchung im Transmissionselektronenmikroskop eine Zunahme von Ti2Ni in der 
Umgebung der  W-Partikel. 

Wie auch bei der NiTi-9Nb wurden für NiTi-9Ag und NiTi-9W DSC-Analysen an zuvor auf-
geweitetem Material durchgeführt. Abbildung 4.62 zeigt die Ergebnisse dieser Messungen. 

 
Abbildung 4.62: Austenitische Phasenumwandlungstemperaturen der NiTi-9Ag (a) und NiTi-9W-Legierung (b) 
ermittelt über DSC-Analyse. Die Messungen wurden durch das Einbringen von gefrorenem Wasser in das Mess-
system beeinflusst. 

Erneut führt der reifbedingte Eintrag von Wasser in die Messzelle zu Störeinflüssen durch die 
bereits diskutierten endothermen Phasenübergänge beim Aufheizprozess. Da die austenitische 
Phasenumwandlung im Vergleich zum NiTi-Nb-System jedoch deutlich unter 0 °C einsetzt 
(NiTi-9Ag: AS  = -32 °C; NiTi-9W: AS = -48 °C, beide  im nicht aufgeweiteten Zustand), sind 
die Peaks der austenitischen Umwandlung durch eingebrachtes Wasser nicht beeinträchtigt. 
Bei der NiTi-9Ag-Probe scheint der Wärmefluss trotzdem gestört zu sein. Vermutlich werden 
die Zacken im Kurvenverlauf durch die Verformung der Probe in der Messzelle, bedingt 
durch den Einweg-Formgedächtniseffekt, hervorgerufen. Dadurch ist kein einwandfreier 
Wärmeübertrag an den Tiegel der Messzelle gewährleistet.  Die AS-Temperatur lässt sich zu   
-35 °C bestimmen. Sie liegt damit nur um  3 °C höher als bei der nicht verformten Probe. 
Auch bei der aufgeweiteten NiTi-9W-Legierung (AS = -48 °C) beginnt die Umwandlung na-
hezu bei der gleichen Temperatur wie bei der nicht deformierten Probe (AS = -50 °C).  

Die AS-Temperaturen wurden ebenfalls durch einsetzende Schrumpfung des aufgeweiteten 
Klemmrings in einem sich langsam erwärmenden Bad mithilfe eines Messschiebers ermittelt.  
Als temperaturübertragendes Medium kam eine Trockeneis-Ethanol-Mischung (-78 °C) zum 
Einsatz. Die Ringe rissen beim vorangehenden Aufweitvorgang durch Pressen auf einen Dorn 
in flüssigem Stickstoff an einer Stelle auf. Sie wurden daher nicht mit der zuvor beschrie-
benen Aufweitvorrichtung, sondern mit einer Zange deformiert, bevor sie in den Mess-
schieber eingespannt wurden. Die ermittelten Messkurven sind in Abbildung 4.63 zu sehen. 
Bei beiden Legierungen konnte die AS-Temperatur zu ca. -50 °C  bestimmt werden. Wie auch 
schon bei der DSC-Messung stimmt die Temperatur im Fall der NiTi-9W-Legierung sehr gut 
mit dem Wert des nicht deformierten Materials überein. Im Fall der NiTi-9Ag-Legierung liegt 
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die gemessene AS-Temperatur von -50 °C dagegen um ca.18 °C tiefer als beim nicht defor-
mierten Werkstoff.  

 
Abbildung 4.63: Bestimmung der AS-Temperatur über das Einsetzen der Rückverformung in einer Trockeneis-
Ethanol-Kältemischung. NiTi-9Ag (a) und NiTi-9W (b) 

Die vorgestellten Messungen zeigen, dass sowohl bei NiTi-Ag als auch bei NiTi-W keine 
Aufweitung der Temperaturhysteresen stattfindet und der Martensit durch die Ag- bzw. W-
Partikel keine Stabilisierung erfährt. Im Vergleich zu dem in der Literatur ausführlich disku-
tierten Verhalten der NiTi-Nb-Legierungen [125] wäre eine solche Verbreiterung zumindest 
bei der NiTi-Ag-Legierung zu erwarten, da die hohe Duktilität des Silbers wie bei NiTi-Nb 
eine plastische Deformation des Silbers an der Grenzfläche zwischen NiTi und Ag zulassen 
sollte. Diese Deformation würde die Akkomodation des umliegenden Martensits unterstützen. 
Da keine Aufweitung der Hysterese festgestellt werden konnte, wird vermutet, dass die hohe 
Duktilität der Silberphase (niedrige Fließgrenze) keine ausreichende Spannung in der NiTi-
Matrix induziert, weil sie sich im Gegensatz zu Niob zu leicht plastisch verformen lässt. 
Wolfram besitzt eine deutlich geringere Duktilität, so dass überhaupt keine Verformung an 
der Grenzfläche zu erwarten ist  und es somit ebenfalls nicht zu einer Erweiterung der Temp-
eraturhysterese im System NiTi-9W kommt. Im Gegensatz zu NiTi-Nb sind daher beide Sys-
teme für die Anwendung als Klemmhülsen mit erweiterter Temperaturhysterese ungeeignet.  
Um die Duktilität der einzelnen Phasen qualitativ zu vergleichen, wurden Mikro-
Härtemessungen durchgeführt. Die Resultate sind in Abbildung 4.64 dargestellt.  

Die Härte der NiTi-Matrix lag bei den Systemen NiTi-Ag und NiTi-W in der gleichen Grö-
ßenordnung von 360 HV 0,01. Da weder bei Silber noch bei Wolfram eine signifikante Lös-
lichkeit des Metalls in der NiTi-Matrix besteht und beide Legierungen bei Raumtemperatur 
austenitisch vorliegen, war dies nicht anders zu erwarten. Das System NiTi-Nb zeigte eine 
geringfügig niedrigere Härte. Zwar ist hier aufgrund der Diffusion von Nb in die Matrix mit 
einer höheren Festigkeit zu rechnen, dominierend scheint aber zu sein, dass die Matrix bei 
Raumtemperatur schon teilweise martensitisch vorlag, was mit einer Verringerung der Festig-
keit verbunden ist. 
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Kristallite wird eine mit der Verkippung zur Belastungsrichtung höhere Spannung benötigt, 
die in einem gleichmäßigen Anstieg der Kurve resultiert. Auch die bereits diskutierten Sekun-
därphasen wie Ti4Ni2OX, TiC oder Ni4Ti3 leisten einen Beitrag zum Anstieg der Kurve, da sie 
das Fortschreiten der pseudoplastischen Verformung behindern. Wird die Zugprobe weiter 
belastet, folgt am Ende des martensitischen Spannungsplateaus erneut eine elastische Verfor-
mung, diesmal der entzwillingten Martensitvarianten. Es schließt sich eine durch Versetz-
ungen erzeugte plastische Verformung an, wie sie auch bei konventionellen Werkstoffen auf-
tritt. Wird diese Verformung zu groß, kommt es nach ca. 35 % Dehnung zum Versagen der 
Zugprobe.  

 
Abbildung 4.65: Spannungs-Dehnungs-Kurven heißisostatisch gepresster NiTi-Zugproben, geprüft im austeniti-
schen und im martensitischen Zustand. HIP-Parameter: 1065 °C, 3 h, 100 MPa, Lösungsglühen: 950 °C, 1h, 
Abschrecken in Eiswasser 

Prüftemperaturen, bei denen die Probe vollständig austenitisch vorliegt, zeigen anstelle der 
pseudoplastischen Verformung eine pseudoelastische Verformung. Diese beruht, wie im 
Stand der Technik dargestellt, auf einer spannungsinduzierten Martensitbildung aus der auste-
nitischen Kristallstruktur heraus. Hierfür muss eine kritische Spannung überwunden werden, 
die höher liegt als die Spannung, die für die Entzwillingung reinen Martensits benötigt wird. 
Die Spannungs-Dehnungskurve ähnelt derjenigen im martensitischen Zustand, das Plateau 
verlagert sich jedoch mit zunehmender Prüftemperatur zu höheren Spannungswerten. Je wei-
ter die Temperatur im Zugversuch über der AF-Temperatur liegt, umso stabiler wird die aus-
tenitische Phase. Erreicht die Prüftemperatur eine materialspezifische Grenztemperatur MD, ist 
der Austenit so stabil, dass die für Versetzungsgleiten benötigte Energie niedriger ist als für 
die spannungsinduzierte martensitische Phasenumwandlung. Der Werkstoff verhält sich für   
T > MD im gesamten Bereich wie konventionelle metallische Materialien.  

Abbildung 4.66 zeigt die Ergebnisse der Zugversuche, die an den NiTi-Nb-Legierungen 
durchgeführt wurden. Das Spannungsplateau der martensitisch gezogenen Probe liegt im Ver-
gleich zur binären NiTi-Referenz bei leicht erhöhten Werten (242 MPa NiTi-3Nb, 254 MPa 
NiTi-9Nb). Die Plateauspannung ist somit um 50 MPa höher als die Fließgrenze von Niob 
(ca. 200 MPa) [125]. Im Anwendungsfall wird die duktile Nb-Phase entsprechend beim Auf-
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weiten der Klemmringe plastisch deformiert und sorgt wie beschrieben für die Aufweitung 
der Hysterese. Die im austenitischen Zustand geprüften NiTi-Nb-Proben weisen kein Plateau 
im Spannungsverlauf auf. Bei den hohen Temperaturen (110 °C Prüftemperatur NiTi-3Nb,  
87 °C Prüftemperatur NiTi-9Nb) unterdrückt das frühzeitig auftretende Versetzungsgleiten 
die Pseudoelastizität des Werkstoffs.  

 
Abbildung 4.66: Spannungs-Dehnungs-Kurven heißisostatisch gepresster NiTi-3Nb- und NiTi-9Nb-Zugproben, 
geprüft im austenitischen und im martensitischen Zustand. HIP-Parameter: 1065 °C, 3 h, 100 MPa, Lösungsglü-
hen: 950 °C, 1h, Abschrecken in Eiswasser 

Bei den NiTi-Ag-Legierungen hingegen findet die spannungsinduzierte Phasenumwandlung 
bei deutlich niedrigeren Temperaturen statt, und Spannungsplateaus sind folglich sowohl bei 
der im austenitischen als auch bei der im martensitischen Zustand gezogenen Legierung 
nachweisbar (Abbildung 4.67). Die Bruchdehnungen sind vergleichbar mit denen der binären 
Legierung, was für eine gute Einbindung der Ag-Partikel in der NiTi-Matrix spricht.  

 
Abbildung 4.67: Spannungs-Dehnungs-Kurven heißisostatisch gepresster NiTi-3Ag- und NiTi-9Ag-Zugproben, 
geprüft im austenitischen und im martensitischen Zustand. Bei der Legierung NiTi-9Ag liegt bei der minimal 
möglichen Prüftemperatur von -70 °C noch Restaustenit vor. HIP-Parameter: 1065 °C, 3 h, 100 MPa, Lösungs-
glühen: 950 °C, 1h, Abschrecken in Eiswasser 
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Abbildung 4.68: Spannungs-Dehnungs-Kurven heißisostatisch gepresster NiTi-3W- und NiTi-9W-Zugproben, 
geprüft im austenitischen und im martensitischen Zustand. Bei der Legierung NiTi-9W liegt bei der minimal 
möglichen Prüftemperatur von -70 °C noch Restaustenit vor. HIP-Parameter: 1065 °C, 3 h, 100 MPa, Lösungs-
glühen: 950 °C, 1h, Abschrecken in Eiswasser 

Bei den NiTi-W-Legierungen werden die spröden Wolframpartikel mit ihrer schlechten Bin-
dung zur Matrix für die signifikant niedrigere Bruchdehnung verantwortlich gemacht 
(Abbildung 4.68). Die Systeme NiTi-9Ag (MF = -75 °C) und NiTi-9W (MF = -85 °C) konnten 
nicht im vollständig martensitischen Zustand geprüft werden, da die minimale Testtemperatur 
anlagenbedingt bei -70 °C lag. Insbesondere bei der NiTi-9W-Legierung findet daher eine 
Überlagerung aus Pseudoelastizität und Pseudoplastizität statt. Bruchdehnungen und Bruch-
spannungen aller untersuchten Systeme sind in  Tabelle 4.11 zusammengefasst.  
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Tabelle 4.11: Mechanische Kennwerte der im Zugversuch charakterisierten über heißisostatisches Pressen her-
gestellten NiTi-X Systeme. Verwendete Pulver: NiTi-02, Nb-01, Ag-01, W-01 

Legierung Bruchdeh-
nung [%] 

Bruchspan-
nung [MPa] 

Plateauspan-
nung [MPa] 

AF 

[°C] 
MF 

[°C] 
Prüftemperatur 

[°C] 

NiTi Austenit 13 488 397 28 -26 33 

NiTi Martensit 35 648 196 28 -26 -31 

NiTi-3Nb Austenit 16 651 -- 105 -51 110 

NiTi-3NbMartensit 42 803 242 105 -51 -56 

NiTi-9Nb Austenit 19 591 -- 82 -30 87 

NiTi-9Nb Martensit 33 708 254 82 -30 -35 

NiTi-3Ag Austenit 11 380 341 6 -70 11 

NiTi-3Ag Martensit 31 490 159 6 -70 -70 

NiTi-9Ag Austenit 17 484 337 -8 -75 -3 

NiTi-9Ag Martensit 34 567 175 -8 -75 -70* 

NiTi-3W Austenit 10 462 401 7 -42 12 

NiTi-3W Martensit 21 551 225 7 -42 -47 

NiTi-9W Austenit 6 451 -- -16 -85 -11 

NiTi-9W Martensit 13 430 -- -16 -85 -70* 

* erforderliche Prüftemperatur von -80  °C (NiTi-9Ag) bzw. -90 °C (NiTi-9W) war anlagenbedingt nicht ein-
stellbar 
 

Untersuchung der Bruchflächen 

In Abbildung 4.69 sind Bruchflächen des NiTi-Referenzmaterials und der NiTi-9Nb-
Legierung zu sehen. In beiden Fällen erfolgte der Bruch im martensitischen Zustand bei          
-196 °C in flüssigem Stickstoff. Es liegt duktiles Bruchverhalten vor. Die Nb-Phase ist so gut 
in der Matrix verankert, dass der Riss durch sie hindurch verläuft. Gegenüber dem Referenz-
material wurde sogar eine Erhöhung der Bruchdehnung erreicht. Die erzielten Bruchdehnun-
gen bei NiTi-Ag deuten auf eine ähnlich gute Bindung wie bei der NiTi-Nb-Legierung hin. Im 
Gegensatz dazu sind die W-Partikel kaum mit der Matrix verbunden (Abbildung 4.70b). 
Aufgrund des hohen Schmelzpunktes liegen sie in ihrer ursprünglichen Ausgangsform vor 
und schwächen die Matrix beträchtlich. 
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4.4.2 Biologische Untersuchungen an ternären NiTi-X-Legierungen 

Die Legierung NiTi ist ein zugelassener Implantatwerkstoff und wird in der Medizin bereits 
für zahlreiche Anwendungen wie Stents oder poröse Implantate eingesetzt [91, 135-139]. 
Auch ternäres NiTi-Ag ist für biomedizinische Anwendungen von großem Interesse. NiTi-Ag 
ist pulvermetallurgisch relativ einfach herstellbar und weist, wie zuvor gezeigt, aussichtsrei-
che mechanische Eigenschaften auf. Eine Löslichkeit des Silbers in der NiTi-Matrix ist nicht 
gegeben und das Element liegt in Form einer duktilen Phase in der NiTi-Matrix vor. In der 
vorliegenden  Arbeit wurde daher die Idee verfolgt, die antibakterielle Wirkung des Silbers 
für Implantatanwendungen zu nutzen. Infektionsbedingte Implantatabstoßungen durch Ag-
haltige Implantate könnten so unterbunden werden. Infektionserkrankungen nach chirurgi-
schen Eingriffen werden derzeit konventionell durch Antibiotika unterdrückt, was zu Neben-
wirkungen führen kann und auch hinsichtlich der Entstehung antibiotikaresistenter Bakterien-
stämme problematisch ist. Voraussetzung für einen erfolgreichen Einsatz silberhaltiger Im-
plantate ist eine ausreichende Widerstandskraft der körpereigenen Zellen gegen die in hohen 
Konzentrationen toxisch wirkenden Ag-Ionen. Die Toxizität gegenüber den Erregern muss 
hingegen hoch genug sein, um ein Wachstum der Bakterienpopulation zu unterdrücken. Die 
größte Gefahr einer Infektion besteht unmittelbar während des chirurgischen Eingriffs. Direkt 
danach muss das Silber daher seine Wirkung entfalten, so dass eine Ausbreitung des Infekts 
an der Grenzfläche Implantat/Körpergewebe wirkungsvoll unterbunden wird. Die oberfläch-
lich liegenden Ag-Partikel sollen dabei Ag-Ionen in für einen gewissen Zeitraum definiert 
freisetzen, ohne die anschließende Besiedlung mit körpereigenen Zellen zu verhindern. Dies-
bezüglich wurden grundlegende Zellkulturversuche und Keimtests an heißisostatisch gepress-
ten Proben durchgeführt. 

Zellkulturversuche 

Abbildung 4.72 zeigt Ergebnisse der an NiTi-9Ag Proben durchgeführten Zellkulturversuche. 
Als Referenzmaterial wurde NiTi, NiTi-Nb und das für seine hervorragende Biokompatibilität 
bekannte Ti genutzt. Nach Sterilisierung der Proben und Auftragen einer Zellsuspension, be-
stehend aus humanen mesenchymalen Stammzellen (hMSCs) und Zellkulturmedium, wurden 
die Proben im Brutschrank für 24 h inkubiert. Durch Einfärben mit Fluoreszenzfarbstoffen 
können vitale Zellen (grün) von avitalen Zellen (rot) unter dem Fluoreszenzmikroskop unter-
schieden werden. Auf den Oberflächen aller vier Legierungssysteme lag eine dichte Besied-
lung mit Zellen vor. Avitale (rote) Zellen waren nicht zu erkennen. Auch auf der NiTi-Ag-
Probe ist kein eingeschränktes Zellwachstum festzustellen, die Toxizität der aus der Silber-
phase freigesetzten Ag-Ionen beeinflusst die vitalen Zellen im durchgeführten Test kaum, 
eine wichtige Vorrausetzung für die medizinische Anwendung ist somit gegeben.  
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5 Bewertung der P/M-Methoden aus industrieller Sicht 

In der vorliegenden Arbeit wurden drei verschiedene pulvermetallurgische Verfahrensrouten 
vorgestellt, die das Potenzial der P/M-Technologie für NiTi und NiTi-Legierungen verdeut-
lichen. Als Ausgangswerkstoff wurden vorlegierte NiTi-Pulver verwendet, die von der Fa. 
TLS im Labormaßstab aus Stangenmaterial über das EIGA-Verfahren (electrode inert gas 
atomization) gasverdüst wurden. Wie in den vorherigen Kapiteln gezeigt wurde, sind vorle-
gierte Pulver bevorzugt geeignet, um FGL-Bauteile mit ausgeprägtem Formgedächtnisverhal-
ten reproduzierbar zu fertigen. Zum gegenwärtigen Zeitpunkt sind solche Pulver im industri-
ellen Maßstab noch nicht erhältlich. Dieser Sachverhalt erschwert die Einführung pulverme-
tallurgischer Methoden für die Herstellung von Formgedächtnisbauteilen. Erst wenn ein ent-
sprechender Markt entsteht, wird die Produktion von NiTi-Pulvern, eingeschlossen der Pro-
zessoptimierung, für die Pulverhersteller lukrativ. Die Demonstration der Vorzüge der Tech-
nologie anhand aussagekräftiger Anwendungsbeispiele ist daher für die Etablierung der Pul-
vermetallurgie von NiTi-Legierungen von entscheidender Bedeutung. 

Bei der Herstellung von NiTi-Pulver über das EIGA-Verfahren entsteht prozessbedingt eine 
breite Partikelgrößenverteilung. Da für die verschiedenen P/M-Technologien verfahrensbe-
dingt unterschiedlich grobe Ausgangspulver bevorzugt sind, wird das beim Gasverdüsungs-
verfahren anfallende Pulver in der Regel fraktioniert. Aus wirtschaftlichen Gesichtspunkten 
ist es unabdingbar, dass alle Pulverfraktionen einen entsprechenden Absatz finden. Feine      
(< 20 µm) und mittlere (25-45 µm) Partikelgrößen sind für den Metallpulverspritzguss geeig-
net. Der in größeren Mengen anfallende Grobanteil lässt sich für die Schichtherstellung über 
das Niederdruckplasmaspritzen verwenden. Weitere potenzielle Anwendungen für diese Pul-
ver-Fraktion sind das heißisostatische Pressen sowie das selektive Schmelzen.  

In der vorliegenden Arbeit wurden für alle Pulverchargen Anwendungsbeispiele mit hoher 
industrieller Relevanz aufgezeigt: 

Metallpulverspritzguss 

Ein Hauptvorteil der P/M-Technologie zu schmelzmetallurgischen Verfahren liegt in der Pro-
duktion komplexer Bauteilgeometrien. Insbesondere der Metallpulverspritzguss ist für die 
endkonturnahe Fertigung filigraner Funktionsbauteile aus NiTi-Legierungen sehr gut geeignet 
und hat aufgrund der frei wählbaren Formgeometrie hohes industrielles Potenzial. So können, 
bei geeigneter Wahl des Formwerkzeugs, z.B. auch Hinterschneidungen realisiert werden. 
Insbesondere wenn Bauteile in hohen Stückzahlen gefertigt werden sollen, ist der Metallpul-
verspritzguss konventionellen Herstellungsrouten wie dem Feinguss überlegen.  

Das größte Potenzial besitzt die pulvermetallurgische Herstellung von NiTi-Bauteilen in An-
wendungsgebieten, die eine hohe Wertschöpfung aufweisen und bei denen hohe Gewinnspan-
nen erwartet werden. Die in der vorliegenden Arbeit hergestellten orthodontischen Brackets 
sind ein Beispiel für ein solches Anwendungsgebiet. Ein Nachweis der reproduzierbaren Fer-
tigung mit definierten Formgedächtniseigenschaften wurde erbracht und geeignete Bindersys-
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teme mit dem benötigten geringen Sauerstoff- und Kohlenstoff-Verunreinigungsgehalt stehen 
zur Verfügung.  

Da für den Metallpulverspritzguss nur der Feinanteil des Pulvers < 45 µm verwendet werden 
kann, besteht die Zielsetzung, den Anteil dieser Fraktion beim Pulverherstellungsprozess zu 
erhöhen. Ein vielversprechender Ansatz ist der Einsatz des innovativen Plasmaverdüsens von 
NiTi-Drähten anstelle des bewährten EIGA-Prozesses. Bei diesem relativ neuen Verfahren ist 
ein höherer Feinanteil bei gleichzeitig reduzierten Verunreinigungsgehalten zu erwarten.  

Niederdruckplasmaspritzen 

Der Prozess des Niederdruckplasmaspritzens kann für die Nutzung gröberer Pulverchargen 
(45-100 µm) verwendet werden. Das Verfahren ist, wie zuvor ausführlich diskutiert wurde, 
besonders für die Herstellung kavitationsbeständiger Schichten geeignet. Ein solcher Be-
schichtungsprozess ist aufgrund der unvermeidlichen Prozessführung unter Vakuum mit ho-
hen Kosten verbunden. Entsprechend muss ein deutlicher Vorteil hinsichtlich der Kavitations-
resistenz und Langzeitstabilität im Vergleich zu etablierten Schutzschichten erreicht werden. 
Ein etabliertes Schichtsystem basiert z.B. auf auftragsgeschweißtem UTP 730, einem hochle-
giertem Fe-Werkstoff, der kostengünstiger verarbeitet werden kann. Mittels Kavitationsversu-
chen wurde nachgewiesen, dass NiTi als Bulkmaterial eine höhere Kavitationsresistenz als 
das konkurrierende UTP 730 aufweist. Auch NiTi als Schichtsystem mit einer Dicke von 800 
µm zeigte vielversprechende Messwerte. Insbesondere für Bauteilkomponenten, die bei anfal-
lenden Wartungsarbeiten aufgrund komplexer Anlagentechnik schwierig zu erreichen sind, 
können verlängerte Standzeiten den Nachteil hoher Kosten ausgleichen. Ein Beispiel für eine 
solche Anwendung sind Turbinenschaufeln für Wasserkraftwerke oder Pumpenkomponenten. 

Ternäre NiTi-X Systeme 

Die Verarbeitung  ternärer NiTi-X-Systeme als Halbzeug oder endkonturnahe Bauteile über 
pulvermetallurgische Verfahren ist aus industrieller Sicht besonders dann interessant, wenn 
Elemente zugegeben werden, die aufgrund großer Unterschiede in Schmelzpunkt oder Dichte 
schmelzmetallurgisch nur schwer zulegiert werden können. Auch für die Herstellung spröder 
Legierungen besteht ein hohes Anwendungspotenzial, da sie durch Umformprozesse nicht 
verarbeitbar sind.  Durch Zugabe des dritten Elements zum vorlegierten NiTi-Pulver können 
Phasenumwandlungstemperaturen und Hystereseverhalten gezielt verändert und somit neue 
Anwendungsfelder erschlossen werden. In vielen Fällen kommt es zusätzlich zu einer ver-
besserten Sinterfähigkeit der Legierungen. Als Beispiel ist die bereits auf dem Markt etablier-
te NiTi-Nb-Legierung zu nennen, die aufgrund ihrer ausgeprägten Umwandlungshysterese 
besonders für Klemmhülsenanwendungen verwendet wird. Die Herstellung von pulvermetal-
lurgischen Halbzeugen in Rohrgeometrie über das HIP-Verfahren mit anschließender Fun-
kenerosion wird aus Kostensicht gegenüber dem etablierten Tiefbohren von NiTi-Nb-
Stangenmaterial als aussichtsreiche Alternative eingestuft. 
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6 Zusammenfassung 

Ziel der vorliegenden Arbeit war es, die pulvermetallurgische Herstellung von Funktionsbau-
teilen aus NiTi-Legierungen hinsichtlich ihrer industriellen Eignung zu untersuchen. Dabei 
wurde die gesamte Prozesskette, ausgehend von der Pulverherstellung bis hin zum fertigen 
Bauteil, betrachtet. Eine Vielzahl wissenschaftlicher Erkenntnisse wurde in den letzten Jahren 
im Bereich der Pulvermetallurgie von NiTi-Legierungen erzielt, und die Technologie ist zum 
gegenwärtigen Zeitpunkt soweit ausgereift, dass ein Transfer in die Industrie erfolgen kann. 
Im Rahmen der vorliegenden Arbeit wurden drei verschiedene Technologien angewendet, um 
das Potenzial der pulvermetallurgischen Methoden für die Anwendung von NiTi zu de-
monstrieren. 

Herstellung von orthodontischen Brackets über den Metallpulverspritzguss 

Anhand eines komplexen Demonstrationsbauteils in Form eines orthodontischen Brackets 
wurde der Nachweis erbracht, dass sich der Metallpulverspritzguss eignet, um filigrane, kom-
plex geformte Bauteile aus NiTi mit definierten Formgedächtniseigenschaften reproduzierbar 
zu fertigen. Hierzu wurde der bei der Pulververdüsung anfallende Feinanteil (< 25 µm) ver-
wendet. Bei der pulvermetallurgischen Prozesskette war die unvermeidbare Aufnahme von O 
und C zu berücksichtigen, die eine Verschiebung der Phasenumwandlungstemperaturen ver-
ursacht und damit zu einem abweichenden Betriebspunkt der Formgedächtnislegierung führt. 
Verantwortlich dafür ist ein verändertes Ni:Ti-Verhältnis in der Werkstoffmatrix, das durch 
die Bildung Ti-reicher Karbide und Oxide entsteht. Um bei den orthodontischen Brackets 
pseudoelastisches Werkstoffverhalten bei Körpertemperatur (37 °C) zu gewährleisten, musste 
die Aufnahme der C- und O-Verunreinigungen während der gesamten Prozesskette kontrol-
liert werden. Insbesondere der Sauerstoffgehalt stieg während der Verarbeitung vom Ingot 
(0,015 wt.%) über das Pulver (0,087 wt.%, Charge NiTi-04) bis zum gesinterten Bauteil (0,12 
wt.%) deutlich an. Der Eintrag an Kohlestoff ist ebenfalls signifikant (Ingot: 0,03 wt.%, Pul-
ver: 0,04 wt.%, gesintertes Bauteil: 0,05 wt.%). Auch durch die Ausscheidung von Ni4Ti3 
während des Abkühlvorgangs von Prozesstemperatur verändert sich das Ni:Ti-Verhältnis und 
somit der Betriebspunkt der Formgedächtnislegierung.  

In der vorliegenden Arbeit wurde der Einfluss jedes Prozessschrittes auf die Phasenumwand-
lungstemperaturen der Legierung untersucht. Es wurde demonstriert, dass eine Justierung der 
Umwandlungstemperaturen über zusätzliche Wärmebehandlungen möglich ist. Durch die 
gezielte Ausscheidung der Ti-reichen Phase Ni4Ti3 konnten Schwankungen im Ni:Ti-
Verhältnis der Ausgangspulver oder in der Prozessführung ausgeglichen werden. Die für die 
Pseudoelastizität ausschlaggebende AF-Temperatur wurde auf diese Weise dem Zielwert von 
37 °C mit einer Abweichung von nur 1 °C angenähert.  

Ein weiterer Ansatz für die exakte Einstellung des Formgedächtniseffekts war die Zugabe von 
Ni- bzw. Ti-Elementpulver zum vorlegierten NiTi-Pulver. Es wurde gezeigt, dass sich mit 
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dieser Methode die Phasenumwandlungstemperaturen gezielt verschieben lassen, wenn das 
Ni:Ti-Verhältnis des Ausgangspulvers bekannt ist. Im Falle der Ni-Zugabe verbesserte sich 
zusätzlich die Sinterfähigkeit des Materials, wodurch die beim drucklosen Sintern vorliegende 
Restporosität von 8 % auf 2 % gesenkt werden konnte. Die Methode hat hohes Potenzial, um 
nahezu dichte Bauteile mit entsprechend verbesserten mechanischen Eigenschaften zu fer-
tigen, eine homogene Verteilung des zulegierten Elementpulvers ist jedoch zu gewährleisten. 

Herstellung von kavitationsresistenten NiTi-Schichten über Niederdruckplasmaspritzen 

NiTi ist ein aussichtsreiches Material für die Herstellung kavitationsresistenter Verschleiß-
schutzschichten. Das thermische Spritzen stellt eine sehr gute Methode für das Auftragen sol-
cher Schichten auf kavitationsexponierte Bauteile dar.  

In der vorliegenden Arbeit wurde das Verfahren des Niederdruckplasmaspritzens (LPPS) an-
gewendet, um kavitationsbeständige NiTi-Schichten auf austenitischen Stahl-Substraten 
(1.4301) in Dicken einiger 100 µm abzuscheiden. Dazu wurde der Grobanteil des bei der Pul-
ververdüsung anfallenden Pulvers genutzt. Die Herstellung verschleißbeständiger Schichten 
ist beispielsweise für die Beschichtung von Pumpenkomponenten oder für das Auftragen ei-
nes Verschleißschutzes auf exponierte Bereiche an Turbinenschaufeln, die in Wasserkraft-
werken angewendet werden, interessant. Zwei verschiedene LPPS-Parametersätze wurden für 
die Spritzversuche verwendet, die sich in der Plasmaleistung unterschieden (50 kW vs. 45 
kW). In der anschließenden DSC-Charakterisierung der Proben deuteten breite Umwand-
lungspeaks im Zustand „as sprayed“ auf eine Ausscheidung von Ni4Ti3 während des Abkühl-
prozesses in Kombination mit einem inhomogenen Ni:Ti-Verhältnis in der Schicht hin. Zur 
besseren Beurteilung des Gefügezustands wurde als Referenz eine plasmagespritzte Schicht 
einer Homogenisierungsglühung (1250 °C, 10h) mit anschließender Lösungsglühung (950 °C, 
1h, Abschrecken in Eiswasser) unterzogen. Wie erwartet ergaben sich deutlicher ausgeprägte 
Peaks und eine Verschiebung der Phasenumwandlungstemperaturen, hervorgerufen durch 
Homogenisierungsvorgänge im Gefüge und eine unterdrückte Ni4Ti3-Phase. Im realen An-
wendungsfall ist eine solche Wärmebehandlung jedoch nicht praktikabel. Deshalb wurden alle 
von Projektpartnern der Universität Bochum durchgeführten Tests zur Untersuchung der Ka-
vitationsbeständigkeit an Schichten „as sprayed“ durchgeführt.  

Für die Erzeugung der Kavitation wurde das oszillierende akustische Feld einer Ultraschall-
sonotrode eingesetzt. Im Vergleich zu konventionellem Verschleißschutzmaterial auf Fe-
Basis (UTP 730) konnte eine signifikante Steigerung der Kavitationsresistenz beobachtet 
werden (Masseverlust UTP 730: 3,0 mg, Masseverlust NiTi: 0,2 mg, beide gemessen an Bulk-
Material nach 33 h Kavitationsangriff). In den gespritzten NiTi-Schichten wurde nach einer 
Testdauer von 33 h eine Stabilisierung des Martensits durch die Kavitationsbelastung nach-
gewiesen. Bei der zyklischen Phasenumwandlung vom Austenit in den Martensit und zurück 
wird durch einen unvermeidbaren geringen Anteil plastischer Verformung die martensitische 
Phase gefestigt. Dies ist ein deutlicher Hinweis darauf, dass die gute Kavitationsbeständigkeit 
der Legierung auf Energiedissipation, verursacht durch den pseudoelastischen Formgedächt-
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niseffekt, zurückgeführt werden kann. Es wurde weiterhin gezeigt, dass der Kavitationsangriff 
in der NiTi-Schicht bevorzugt an schon vorhandenen, bereits beim Spritzprozess eingebrach-
ten Defekten wie z.B. Poren ansetzt. Ungeschädigte glatte Oberflächen hielten der Belastung 
deutlich länger stand. Die Ergebnisse der Kavitationsprüfung ließen eine klare Abhängigkeit 
von Schichtdicke und Oberflächenrauigkeit erkennen. Mindestens 800 µm dicke Schichten 
mit polierter Oberfläche zeigten die beste Kavitationsresistenz. Weiterhin führte eine hohe 
Plasmaleistung und damit gekoppelt eine niedrige Porosität sowie bei Prüftemperatur voll-
ständig ausgeprägtes pseudoelastisches Verhalten zu einer signifikanten Verbesserung des 
Kavitationsschutzes.  

Wenn durch Beschichtungen mit dem Werkstoff NiTi verlängerte Standzeiten und damit ver-
bunden reduzierte Wartungskosten bei den entsprechenden Bauteilen erzielt werden können, 
ist das vorgestellte Verfahren trotz der hohen Herstellungs- und Materialkosten wirtschaftlich 
von großem Interesse. 

Heißisostatisches Pressen von NiTi-X-Legierungen (X = Nb, Ag, W) 

Ternäre NiTi-X-Legierungen (X = Nb, Ag, W) wurden aus vorlegiertem NiTi-Pulver unter 
Zugabe von Nb-, Ag- und W-Elementpulvern über heißisostatisches Pressen (1065 °C, 100 
MPa, 3h) hergestellt. Als Referenzmaterial wurde binäres Ni50,8Ti49,2-Pulver verwendet. 
Die genannten Legierungen wurden hinsichtlich ihrer Eignung für pulvermetallurgisch herge-
stellte Klemmhülsen untersucht. Schmelzmetallurgisch hergestelltes NiTi-Nb hat sich für die-
se Anwendung bereits etabliert. Eine pulvermetallurgische Herstellung, z.B. über die endkon-
turnahe Fertigung aus heißisostatisch gepressten NiTi-Nb-Legierungen in Rohrgeometrie, ist 
aus wirtschaftlicher Sicht wegen der Reduzierung verschleißintensiver Bearbeitungsschritte 
der schwer spanbaren Legierung interessant. Untersuchungen der Mikrostruktur zeigten ein 
komplexes Diffusionsverhalten, das die Einstellung kontrollierter Phasenumwandlungs-
temperaturen und Formgedächtniseffekte erschwerte. An Klemmhülsenprototypen wurde 
nachgewiesen, dass die pulvermetallurgische Herstellung von Klemmelementen aus den Le-
gierungen NiTi-3Nb und NiTi-9Nb grundsätzlich möglich ist.  

DSC-Analysen offenbarten einen unerwarteten Anstieg der Phasenumwandlungstempera-
turen, wenn Nb-Pulver in Anteilen von 3-5 at.% zum vorlegierten NiTi-Pulver zugegeben 
wurde (NiTi-Referenz: AP = 38 °C, NiTi-3Nb: AP = 54 °C, NiTi-5Nb: AP = 47 °C). Als wahr-
scheinliche Ursache für diesen Anstieg bei niedrigen Nb-Gehalten, der bei schmelzmetallurgi-
schen NiTi-Nb-Legierungen in dieser Form in der Literatur nicht beschrieben wird, konnte die 
Ausscheidung einer zusätzlichen (Ni,Nb)3Ti-Phase identifiziert werden. Sie tritt während der 
pulvermetallurgischen Prozessführung aufgrund der langen Haltezeiten bei hohen Tempera-
turen auf und entzieht der NiTi-Matrix Nickel, was zu steigenden Phasenumwandlungs-
temperaturen führt. Bei höheren Nb-Gehalten (7-9 at.%) kam es aufgrund der Entstehung ei-
ner Ti-reichen Nb-Phase zu dem aus der Literatur für schmelzmetallurgische Legierungen 
bekannten Absinken der Umwandlungstemperaturen (NiTi-7Nb: AP = 36 °C, NiTi-9Nb: AP = 
15 °C).  
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Die für die Klemmhülsenanwendung geforderte Aufweitung der Temperaturhysterese, die 
ausreichende Klemmkräfte auch bei niedrigen Anwendungstemperaturen und hohe AS-
Temperaturen ermöglicht, konnte bestätigt werden. Sie beruht hauptsächlich auf der Vorde-
formation des Werkstoffs im martensitischen Zustand. Die Nb-Phase wird dabei plastisch 
verformt und behindert während des Aufheizvorgangs die Rücktransformation in den Aus-
tenit, wodurch die AS-Temperatur steigt.  

Aufgrund der komplexen Diffusions- und Phasenbildungsprozesse bei der NiTi-Nb-Legierung 
und des damit nur schwer zu kontrollierenden Formgedächtniseffekts, wurden zwei weitere 
potenzielle NiTi-X-Legierungen mit X = Ag und W für die Anwendung als Klemmhülsen-
werkstoff untersucht. Die Systeme NiTi-3Ag, NiTi-9Ag, NiTi-3W und NiTi-9W wurden da-
für durch heißisostatisches Pressen hergestellt. Sowohl Ag als auch W weisen nahezu keine 
Löslichkeit in der NiTi-Matrix auf. Die Zugabe dieser Elemente zum vorlegierten NiTi-Pulver 
resultierte in sinkenden Phasenumwandlungstemperaturen, die mit zunehmendem Gehalt des 
dritten Elements weiter abnahmen. Es wird vermutet, dass die Ag- und W-Partikel die mar-
tensitische Transformationsfront behindern und dadurch eine stärkere Unterkühlung für die 
Phasenumwandlung benötigt wurde. Zu einer für die Klemmhülsenanwendung geforderten 
Hystereseerweiterung kam es jedoch nicht. Messungen der Mikrohärte deuteten darauf hin, 
dass die Fließgrenze von Ag im Gegensatz zu Nb zu niedrig war, um die austenitische Trans-
formation ausreichend zu behindern. Die Fließgrenze von W hingegen liegt so hoch, dass kei-
ne Verformung der Partikel beim Aufweitprozess der Klemmringe stattfand.  

Die mechanischen Eigenschaften der NiTi-Nb-, NiTi-Ag- und NiTi-W-Legierungen wurden 
anhand von Zugversuchen charakterisiert. Bruchdehnungen von 42 % (NiTi-3Nb) und 31 % 
(NiTi-3Ag), beide Legierungen geprüft im martensitischen Temperaturbereich, wiesen auf 
eine sehr gute Bindung der Elementpartikel in der NiTi-Matrix hin. Bruchflächenanalysen 
bestätigten diesen Sachverhalt. Die W-Partikel lagen hingegen aufgrund des hohen Schmelz-
punktes nahezu unverändert in der NiTi-Matrix vor und wiesen keinen Verbund mit der NiTi-
Matrix auf. Dementsprechend wurden deutlich verringerte Bruchdehnungen im Zugversuch 
erreicht (NiTi-3W: 21 %, NiTi-W: 16 %). 

Die Legierung NiTi-Ag ist aufgrund der antibakteriellen Wirkung von Ag-Ionen, die aus der 
Silberphase freigesetzt werden, für medizinische Implantatanwendungen von großem Interes-
se. Bei einer derartigen Anwendung ist die Verträglichkeit für körpereigene Zellen ein Indiz 
für die Biokompatibilität. Ein Nachweis der Biokompatibilität wurde für die Legierung NiTi-
9Ag anhand von Zellkulturversuchen erbracht. Die antibakterielle Wirkung der in der NiTi-
Matrix eingebetteten Silberpartikel wurde anhand von Keimtests mit dem Bakterium Staphy-
lococcus aureus demonstriert. Für die Erzielung eines homogenen Schutzes der gesamten 
Probenoberfläche besteht jedoch noch Optimierungsbedarf. 

In der vorliegenden Arbeit wurde die Pulvermetallurgie als eine vielversprechende Verfah-
renstechnik für die Herstellung von NiTi-Bauteilen mit definiertem Formgedächtniseffekt 
vorgestellt. Gängige Herstellungsrouten wie der Metallpulverspritzguss, Heißisostatisches 
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Pressen oder Niederdruckplasmaspritzen wurden inzwischen ausreichend untersucht, um ei-
nen Transfer der Erkenntnisse auf industrielle Anwendungen durchzuführen. In dieser Hin-
sicht liegt es nun in der Hand der Firmen, das Wissen aufzugreifen und für die Herstellung 
innovativer Produkte einzusetzen.  
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