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Yorwort.

Die vorliegende Darstellung der Grundlagen der Metallkunde, die
aus Vorlesungen entstanden ist, unterscheidet sich von anderen Lehr-
biichern auf diesem Gebiete neben ihrer Kiirze durch ihre bewufite
Beschrinkung auf das Grundsédtzliche. Ihr Ziel ist nicht, ins Einzelne
gehende Kenntnisse, sondern das Verstdndnis der wichtigsten Grund-
tatsachen zu vermitteln, und zwar so anschaulich wie nur irgend
moglich. Trotzdem wurde vielfach auf Beziehungen zu technischen
Problemen hingewiesen.

Damit wenden sich die ,,Grundlagen der Metallkunde“ vor allem
an den Anfinger und an die groflen technisch oder naturwissenschaft-
lich interessierten Kreise, an die Metallprobleme so oder anders
herantreten. Wir leben in einem Zeitalter, in dem der Werkstoff
und damit unter anderem das Metall die Gestaltung des technischen
Lebens mehr bestimmt als jemals frither. Daher ist es aber auch
notwendig, dall heutzutage jeder technisch oder naturwissenschaftlich
interessierte Mensch sich mit der Lehre von den Metallen etwas ver-
traut macht.

Fiir zahlreiche niitzliche Ratschlige und fiir die Hilfe beim Lesen
der Korrekturen bin ich Frl. K. MIETHING zu groflem Dank verpflichtet.

Gottingen, Oktober 1940.
G. MASING.
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I. Uberblick iiber das Gebiet der Metallkunde.

1.

Metallkunde ist die Lehre von den Metallen. Die Metalle stellen
eine wichtige Gruppe der chemischen Elemente dar. So konnte man
meinen, dafl die Metallkunde lediglich ein Kapitel der anorganischen
Chemie ist, und man mag fragen: Was fiir eine Veranlassung hat man
denn, daraus eine selbstéindige Disziplin zu machen?

Zwischen der Metallkunde und der Chemie besteht jedoch ein sehr-
wesentlicher Unterschied. Die Chemie ist die Lehre von den chemischen
Elementen und ihren Verbindungen miteinander. Die Chemie operiert
mit dem Atom des Elementes; was sie interessiert, ist das Molekiil
einer Verbindung, ihr Gebiet ist die Reaktion zwischen Molekiilen, wie
sie uns in der Reaktionsgleichung begegnet. Die Lehre von Metall-
atomen ist dahingegen nicht Gegenstand der Metallkunde; die Metall-
kunde ist die Lehre von den Atom-Aggregationen, wie sie im festen,
weniger im fliissigen Metall vorliegen. In technischer Formulierung
kann man sagen, daf die Metallkunde die Lehre vom metallischen Werk-
stoff ist, wihrend das Metallatom als solches sie weniger interessiert.
Das Problem, was ein Atom zu einem Metallatom macht, ist nicht
metallographischen, sondern physikalischen oder chemischen Charak-
ters. In dieser Beziehung hat die Metallkunde Ahnlichkeit mit der
Kristallographie, die ebenfalls eine Lehre nicht von den Atomen oder
Molekiilen, sondern von ihren Aggregationen ist, wie sie im Kristall
vorliegen. Aus der angegebenen Eigenart der Metallkunde ergeben sich
viele Probleme, die ganzlich auBerhalb des Rahmens der Chemie liegen.
Unsere erste Aufgabe wird sein, die Mannigfaltigkeit der metallischen
Probleme und jhre enge Verbindung mit einer Reihe von anderen Wissens-
gebieten, und damit die Vielseitigkeit ihres Inhalts zu zeigen.

2.

In einem wichtigen Fragenkomplex kann die Metallkunde allerdings
durchaus als Teilgebiet der anorganischen oder besser physikalischen
Chemie bezeichnet werden. Dieses Gebiet umfaflt die Verwandtschafts-
lehre der Metalle, die Lehre von ihren chemischen Beziehungen unter-
einander. Sie umfaft also das Problem der Legierung, die Frage, welche

Masing, Metallkunde. 1



2 Uberblick iiber das Gebiet der Metallkunde.

Verbindungen etwa die Metalle untereinander bilden und wie der atomare
oder molekulare Zustand der metallischen Bestandteile in der Legierung
ist. Wie gro3 die chemische Verwandtschaft zwischen 2 Metallen sein
kann, wollen wir an einem Experiment zeigen, indem wir Quecksilber
mit Natrium reagieren lassen.

In eine Glasflasche, die mit Quecksilber gefiillt ist, werfen wir ein
frisch abgeschnittenes Stiickchen metallisches Natrium hinein und
schiitteln die Flasche um. Man sieht, daB nach kurzer Zeit eine Reaktion
zwischen den beiden Metallen unter Feuererscheinung eintritt. Es hat
sich eine Natrium- Quecksilberverbindung gebildet. Die anfangliche Ver-
zogerung der Reaktion ist darauf zuriickzufithren, daB das Natrium un-
vermeidlich mit einer Oxydhaut bedeckt war und deshalb nicht sofort
eine molekulare Beriithrung zwischen Quecksilber und Natrium zustande
kommen konnte, die natiirlich eine Voraussetzung fiir die Reaktion ist.
Man sieht, in ihrer Heftigkeit steht diese Reaktion nicht zuriick etwa
hinter der Bildung von Eisensulfid beim Erhitzen von Eisen und Schwefel,
die in der chemischen Vorlesung gezeigt wird. Bringt man auf einmal zu
viel Natrium auf das Quecksilber, so kann die Flasche gesprengt werden.

In diesem Versuch hat es sich um die Reaktion eines festen Korpers
mit einer Fliissigkeit gehandelt. Sehr hdufig — und das sind die sowohl
theoretisch als auch technisch wichtigsten Fille — reagieren die Metalle
auch im festen Zustande untereinander. Auch diese Reaktionen kénnen
mit erheblichen Wirmeténungen verbunden sein. Das kann an einer
Legierung von Zink mit Aluminium als Beispiel experimentell gezeigt
werden.

In einem Ofen werden einige Stiicke der Legierung mit etwa 67 At.- %
Zn und 33 At.- % Aluminium auf 350° erhitzt. Wir lassen diese Legierung
aus dem Ofen in Eiswasser fallen und holen die Stiicke nach Abkiihlung
wieder heraus. Wenn man sie in der Hand hélt, iiberzeugt man sich sehr
bald, daB die Legierung nicht nur durch Warmeleitung Handwérme an-
nimmt, sondern auch weiterhin selbst Wiarme entwickelt, und dabei so
heiB wird, daB sie nicht mehr in der Hand gehalten werden kann. In
dieser Legierung spielt sich eine chemische Reaktion ab. Durch Ab-
schrecken in Eiswasser haben wir zundchst ihren Eintritt verhindert; sie
setzt jetzt bel Zimmertemperatur ein.

Systematische Untersuchungen haben gezeigt, dal das Maximum der
Wirmeentwicklung etwa in der Nihe der Zusammensetzung der Formel
Zn,Al liegt. Es lag deshalb nahe, sie mit der Bildung oder dem Zerfall
einer solchen Verbindung zu erkliren, und in der Tat hat die Metall-
kunde jahrzehntelang geglaubt, daB diese Warmeentwicklung auf den
Zerfall dieser nur bei hoherer Temperatur bestindigen endothermen
Verbindung zuriickzufiihren sei. Wie wir heute aus dem Zustandsdia-
gramm der Zink-Aluminium-Legierungen wissen — mit den Zustands-
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diagrammen und mit dieser Frage werden wir uns in den néchsten Vor-
lesungen befassen — liegen die Verhéltnisse in Wirklichkeit ganz anders.
Das ist ein lehrreiches Beispiel fiir die Unzuldssigkeit der einfachen
Ubertragung von Gedankenansitzen, die in der anorganischen Chemie
iiblich sind, auf die Metalle.

In den Metallen und Legierungen, oder, wie wir uns auszudriicken
pflegen, in metallischen Systemen finden also des ofteren chemische
Reaktionen sowohl im fliissigen, als auch im festen Zustande statt. Die
erste Aufgabe der Metallkunde ist deshalb, den Aufbau der Metalle und
Legierungen zu erforschen in &hnlicher Weise, wie es sonst die anorga-
nische Chemie tut. Ganz unabhéngig davon, was ein Fachmann nachher
mit den Metallen anstellen will oder in welcher Richtung er sie unter-
suchen will, ist es zunédchst seine Pflicht, sich iiber ihre chemische Natur
zu unterrichten.

Diese Aufgabe zerféllt sofort in zwei andere. Die festen Metalle und
Legierungen sind alle kristallinisch, wie am schlagendsten der Rontgen-
versuch lehrt. In der anorganischen Chemie pflegen wir eine Verbindung
festzustellen, indem wir sie etwa aus einer Losung ausféllen. Wenn wir
eine Losung von Bariumchlorid mit einer solchen von Glaubersalz Na,SO,
vermischen, so fillt das unlésliche Bariumsulfat aus. Der Umstand, daf3
das Bariumsulfat eine bestimmte Zusammensetzung BaSO, mit ein-
fachen Proportionen und eine typische Kristallform hat, wird zunichst
als ein ausreichender Beweis dafiir betrachtet, da3 das Bariumsulfat
eine chemische Verbindung ist. Ahnlich finden wir in Legierungen be-
sondere Arten von Kristallen, die beide Bestandteile enthalten und deren
Zusammensetzung wir nach Verfahren, die wir spéter besprechen wollen,
bestimmen konnen. Mit dem Nachweis dieser Kristallarten und der
Bestimmung ihrer Zusammensetzungen ist auch der Uberblick iiber eine
Verbindungsbildung oder, vorsichtiger formuliert, iiber eine Affinitats-
betdtigung zwischen den Metallen erreicht. Damit ist die erste Aufgabe
erfiillt.

Andererseits entsteht jedoch die tiefere Frage nach dem molekularen
Aufbau der in den Legierungen auftretenden Kristallarten, also eine
Frage, die fiir das Kochsalz einen Aufbau aus positiven Na-Ionen und
negativen Cl-Ionen ergibt. Auf diese Frage werden wir im Rahmen
dieser Vorlesung nur durch gelegentliche Hinweise ganz kurz eingehen
koénnen.

Der Aufbau der Legierungen im Sinne der ersten Aufgabe aus be-
stimmten Kristallarten, die Fragen ihrer Zusammensetzungen, der Tem-
peratur und Konzentrationsgebiete, in denen sie auftreten, ist Gegen-
stand der Konstitutionslehre. Mit der Beantwortung dieser beschei-
deneren Frage nach den Ewistenzgrenzen einer Kristallart endigt die
Konstitutionslehre. Die Frage nach dem molekularen Aufbau der

1*



4 Uberblick iiber das Gebiet der Metallkunde.

einzelnen Kristallarten wird in der Konstitutionslehre noch gar
nicht gestellt. Mit der Konstitution werden wir uns in den néchsten

Abb. 1. Mikroskopisches Bild des Gefiiges von gegossenem
Zinn. Vergr. 6x. (Aus J. CZOCHRALSKI, Moderne Metall-

kunde.)

Abb. 2. Mikrostruktur eines GuBbarrens aus Aluminium-
bronze. Vergr.0,75X. (Aus J. CZOCHRALSKI, Moderne

Metallkunde.)

4 Vorlesungen beschaf-
tigen miissen.

3.

Wenn wir aber schon
die Frage nach den Kri-
stallarten stellen, zeigen
wir damit die enge Ver-
bindung der Metallkunde
mit der Kristallographie.
In der Tat kann die
kristalline Struktur eines
Metalles sehr leicht durch
Atzen aufgedeckt werden.

Wir nehmen ein Stiick
flach gewalztes Zinn. Un-
ter dem Mikroskop sieht
man, daBl es eine glatte
Oberflache hat, von einer
Kristallstruktur ist nichts
zu sehen. Wir bringen
es jetzt in Salzséure, der
etwas Kaliumchlorat zu-
gesetzt worden ist. Durch
Reaktion zwischen Salz-
sdure und Kaliumchlorat
entwickelt sich Chlor, und
dieses greift das Zinn an,
es wird gedtzt. Wir warten,
bis das Metallstiick einen
lebhaften Schimmer an-
genommen hat, spiilen es
mit Wasser ab, trocknen
es mit Alkohol und Ather
und bringen es unter das
Mikroskop. Man sieht,
das Bild hat sich vollig
gedndert. Die Oberfliche
des Zinns besteht aus einer

Reihe von unregelmafBigen Flachenstiicken verschiedener Helligkeit
(Abb. 1). Wenn wir das Priaparat drehen, indert sich die Helligkeit
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der Fliachenstiicke. Abb. 2 zeigt dhnlich die Struktur einer gegossenen
polierten und geétzten Aluminiumbronze. Die verschieden gedtzten
Flachenstiicke sind einzelne Kristalle, die sich beim Wachstum gegen-

Abb. 3. Schema der gedtzten Oberfliche. Schnitt senkrecht zur Schlifffliche. (Aus J. CZOCHRALSKI,
Moderne Metallkunde.)

seitig behindern und deshalb unregelmifige Formen haben. Wir nennen
sie Kristallite.

Der Atzeffekt beruht auf der kristallinen Natur des Metalles und

zwar auf der Tatsache, dal beim Atzen auf den Kristallflichen treppen-
artige Gebilde bestimmter Orientierungen entstehen, wie man schema-
tisch auf Abb. 3 sieht. Die Orientierung der durch das Atzen freigelegten
Flichen héngt von der
Orientierung der einzelnen
Kristallite ab, und mit ihr
andert sich die Reflexion.
Das sieht man z. B. deut-
lich an einem Atzbild von
Kupfer, das quadratische
Atzfiguren zeigt (Abb. 4),
ein Beweis dafiir, daB es
erstens kubisch kristalli-
siert und daf3 zweitens die
Wi irfelfliche des betrach-
teten Kristalles in der
Ebene der Metallober-
fliche liegt.

Die soeben betrachte-

ten Metalle Zinn und Kup-

10 Abb. 4. Atzfiguren auf Kupfer. Vergr. 180x. (Aus J.CZOCH-
fer bestehen natiirlich nur RALSKI, Moderne Metallkunde.)
aus einer Kristallart, da

es reine Metalle sind. Viele Legierungen enthalten jedoch mehrere
Kristallarten gleichzeitig. Abb. 5 zeigt z. B. die Struktur einer Messing-
art, also einer Legierung aus Kupfer und Zink mit etwa 58 % Kupfer im
gegossenen Zustande. Man sieht 2 Arten von Kristalliten, helle, die je
nach der Behandlung etwa 65—70 % Kupfer («-Kristallart) und dunklere,
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die etwa 52% Kupfer enthalten (f-Kristallart). Diese Legierung ist
also heterogen, sie ist ein sog. & + f-Messing. Messingsorten, die etwa
70% XKupfer enthalten, be-
stehen nur aus «-Kristallen,
sie sind homogen und heifen
«-Messinge. Sie haben im
Gufl dhnliche Strukturen wie
die reinen Metalle. Zu die-
sen Legierungen gehort die
in Abb. 2 dargestellte Alumi-
niumbronze.
In den Problemen der
Kristallarten, ihrer Orientie-
Abb. 5. Gegﬁge des Messings mit 58% Cu, 42% Z'rx rung und ihres Raumgitter_
(o-und ﬂ-Kn“ﬁ‘;ﬁ;ﬁ;ﬁf&ﬁﬁ{liﬁgiJ'CZOCHMLSM’ baues steht die Metallkunde,
wie wir sehen, in engster
Beziehung zur Kristallographie, wéihrend chemische Gesichtspunkte
in diesem Zusammenhange zuriicktreten.

4.

Eine ganz andere Gruppe von Problemen tritt bei Metallen im
Zusammenhang mit dem Hauptzweck ihrer Verwendung als Werkstoffe
hoher Festigkeit auf. Es handelt sich hier um die mechanischen
Eigenschaften der Metalle, um Fragen ihrer Formbestéindigkeit und der
Grenzen der zuldssigen Anspannungen, denen sie ausgesetzt werden
diirfen, ohne zu Bruch zu gehen, oder ihre Form in unzulissiger Weise

zu verdndern. Mit wie eigenartigen KErschei-
nungen man hierbei zuweilen zu tun hat, zeigt
folgender Versuch.
Ein Streifen aus einer Zinklegierung mit einer
Abb. 6.  Formiinderungen  Dicke von etwa 0,2 mm wird auf einen Messing-
einzicﬁengegi’;s I)Z;;‘ﬁl‘]’i;_des ring von etwa 50 mm Durchmesser aufgespannt.
Hierbei erleidet er eine Verbiegung. Wenn wir
den Ring wieder 16sen, federt der Streifen teilweise zuriick, und wir
konnen den Durchmesser, den er hierbei erreicht, auf einem Kreis-
koordinatenpapier bequem messen. Er betrage z. B. 100 mm (Abb. 6).
Dieser Durchmesser kann als grobes MaB fiir die Federungseigenschaften
des Bandes betrachtet werden. Der Umstand, daBl das Band nach dem
Entspannen nicht wieder gerade geworden ist, wie es vorher war, zeigt,
daf} seine Federungseigenschaften nicht vollkommen sind: Beim Auf-
spannen auf den Ring, also bei der Biegungsbeanspruchung hat es
neben einer elastischen Beanspruchung, die nach der Entlastung auf
Null zuriickgeht, auch eine bleibende Formiinderung erlitten.



Eigenspannungen. Zugversuch. T

Wir lassen nun das gebogene und entspannte Band liegen ; wir nehmen
wahr, dafl der Kriimmungsdurchmesser sich fortwdhrend éndert und
zwar grofler wird.

Nach einiger Zeit bringen wir das Zinkband J]——Eg
wieder auf das Kreiskoordinatenpapier und
stellen fest, daB der Durchmesser sich auf etwa
200 mm vergroBert hat, wie das ebenfalls auf
Abb. 6 angedeutet ist: das Band hat sich beim
Liegen ausgerichtet. Das ist die Folge von
inneren Spannungen, die beim Biegen in dem
Band entstanden sind. Wir werden spater aus-
fihrlicher auf diese Probleme eingehen. Wir
sehen aber schon jetzt, dafl ein Metall nicht ein
starrer, toter Korper ist, als welchen man es
gewohnlich ansieht, sondern daf es von eigen- U———7
artigem Leben erfiillt ist und daBl in ihm mannig-
faltige Vorgénge stattfinden. Auch sehen wir, Abb.7. ZerreiBversuch in
daB die Metallkunde eine Gruppe von Problemen primitiver Ausihrung.
mit der technischen Mechanik und insbesondere mit der Elastizitéatslehre
gemeinsam hat.

Wir fithren nun einen Versuch iiber das mechanische Verhalten eines
Metalles aus, und zwar den die Grundlage der gesamten mechanischen
Werkstoffpriifung bildenden Zugversuch. Als Versuchsmaterial wahlen
wir einen weichen Kupferdraht
mit einem Durchmesser von Tabelle 1. Durchmesser des Drahtes
O, Wiehingenden Drsht 04 7m3 utrsrholtc = iy 015
an einer Haltevorrichtung auf

(mEESEESEEEEENERAAE! ]

“ — g

und befestigen an seinem \Lange des spannm,g Dehnung
. . Gewicht | " prant, =1,
unteren Ende eine Gewichts- rahites \ =t
schale, in die wir nach und kg | em | kg/mm? %
nach steigende Gewichte hin- 0 17.3 0
einlegen. Gleichzeitig messen 2 17,4 16 0,6
wir die Lédnge des Drahtes 3 18,0 24 4,0
(Abb. 7). In der Tab. 1 sind 3,2 18,5 25,6 7,0
in der ersten Spalte die Ge- g’g igg g;g }g’g
wichte und in der zweiten 37 205 206 18:5
die Langen aufgetragen. Wir 3.8 220 30,4 27,2 gerissen

sehen, dall der Draht bei ge-

ringeren Belastungen zunichst nur geringe Léngenzunahmen aufweist,
die sich bei den rohen Hilfsmitteln des durchgefiihrten Versuches der
Feststellung entziehen, und daBl sie dann groBer werden. Wenn wir
jetzt den Draht wieder entlasten, indem wir das Gewicht wegnehmen,
behilt er die erhohte Lénge beinahe vollig bei: er hat eine bleibende
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(plastische) Verformung erlitten, &hnlich, wie das gebogene Zinkband des
vorhergehenden Versuches. Sehr bemerkenswert ist jedoch der Umstand,
daB der Draht jetzt eine hohere Last zu tragen vermag, als anfangs. Er
konnte z. B. die Last von 3,5 kg nicht tragen, ohne eine erhebliche Léangen-
zunahme zu erleiden. Jetzt trigt er sie aber, wie wir uns durch erneutes
Auflegen des Gewichts iiberzeugen, ohne eine zusétzliche plastische Ver-
formung. Infolge der plastischen Verformung hat der Draht eine Ver-
festigung erfahren. Das ist eine ebenso wichtige wie auf den ersten Blick
riatselhafte Tatsache. Um sie verstehen zu konnen, werden wir in einer der
nichsten Vorlesungen tiefer in die Natur des Metalles eindringen miissen.
Wir steigern die Belastung
weiter und stellen fest, daBl die
jeder Belastungsstufe entspre-
chende Léangenzunahme immer
groBer wird. Endlich kommt
nach einer Erhohung der Last das
FlieBen des Drahtes iiberhaupt
nicht mehr zum Stillstand, er -
zerreilt bei einem Gewicht von
3,8kg und nach Erreichung einer
Liange von 22 cm.

Abb. 8. Grobe Rekristallisation eines Zinkbleches, Was wir jedoch aus einem
verursacht durch einen Scherenschnitt und eine . .
nachtrigliche Erhitzung. Vergr.4x. Zerreiflversuch zu erfahren wiin-

schen, sind nicht die Léngen-
zunahme und die zugehorigen Zugbelastungen fiir diesen speziellen Draht
allein, sondern wir miissen das Ergebnis verallgemeinern, wir miissen das
Verhalten des Kupfers der angegebenen Beschaffenheit allgemein an-
geben konnen. Das tun wir, indem wir zunéchst die Gewichte durch
den Querschnitt des Drahtes (772 = 3,14 - 0,04 mm? = etwa 0,125 mm?
= } mm?) dividieren. Die auf die Einheit des Querschnitts bezogene
Kraft heiit mechanische Spannung und wird in der Regel mit dem
griechischen Buchstaben ¢ bezeichnet. In der dritten Spalte der Tab. 1
sind die den einzelnen Gewichten entsprechenden Spannungen ein-
getragen. Ebenso miissen wir uns von der zufilligen Linge des Ver-
suchsdrahtes unabhingig machen ; das erreichen wir, wenn wir die Langen-
zunahme (gegenwirtige Lénge ! minus urspriingliche Lénge ;) durch
die urspriingliche Lénge [, dividieren. Wir beziehen die Verlingerung
damit auf die Einheit der Linge. Der Ausdruck

1—1,

L, =

wird Dehnung genannt und mit 1 bezeichnet. Er ist in der Spalte 4
der Tab. 1 eingetragen.
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Wir kénnen also jetzt aus der Tabelle z. B. ablesen, da der Draht
bei einer Spannung von 30,4 kg/mm? gerissen ist. Diese Spannung nennt
man die Zerreiffestigkeit oz des Drahtes. Die Bruchdehnung i, hat
hierbei rund 30% betragen.

Die Zerreiffestigkeit und die Bruchdehnung sind die wichtigsten
mechanischen Merkmale eines technischen Metalles, auf Grund deren es
bei Anwendung in Konstruktionen in erster Linie beurteilt wird.

Abb. 9. Grobe Rekristallisation in der Nihe einer lokalen Deformation nach nachtriglicher Erhitzung
auf 200° bei Zinn. Vergr.1,8x. (Aus J. CZOCHRALSKI, Moderne Metallkunde.)

Im AnschluBl an diesen Versuch wollen wir zeigen, wie empfindlich
die Metalle, die wir als fest und dauerhaft zu betrachten gewohnt sind,
auch gegen kleine Eingriffe sein konnen. In ein Stiick Zinkblech
machen wir einen Einschnitt mit der Schere und erhitzen es fiir einige
Minuten auf 240°. Wenn wir es nachtriglich wieder gedtzt haben,
sieht man im Mikroskop, da am Rande des Schnittes neue siulen-
formige Kristalle entstanden sind (Abb. 8). Die den Schnitt mit der
Schere begleitende plastische Biegedeformation zusammen mit der nach-
folgenden Erhitzung auf 240° hat geniigt, das Gefiige génzlich zu ver-
dndern: Es ist im Metall Rekristallisation eingetreten, eine technisch
und wissenschaftlich gleich bedeutsame Erscheinung. Abb. 9 zeigt die
grobe Rekristallisation eines Zinnplidttchens, nachdem es mit einer
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Revolverkugel durchschossen und auf 200° erhitzt worden ist. In der
Néhe der durch den Schufl hervorgerufenen geringen Biegedeformation
ist ein Kranz von grofien sdulenférmigen Kristalliten entstanden.

Die Rekristallisation stellt ebenfalls eine wichtige Eigenschaft der
Metalle dar, mit der wir uns zu befassen haben werden. Die Technik
bevorzugt iibrigens keineswegs so schone Kristallbildungen, wie sie in
Abb. 8 und 9 dargestellt sind. Im Gegenteil, sie hat Angst vor ihnen
und sucht sie zu vermeiden, was nicht immer einfach ist.

5.

Nicht minder wichtig sind die physikalischen Probleme der Metall-
kunde. Bekanntlich sind die Metalle durch charakteristische physi-
kalische Eigenschaften gekennzeichnet: sie haben einen metallischen
Glanz, sie leiten gut die Warme, sie sind Elektronenleiter, d. h., sie leiten
die Elektrizitit ohne gleichzeitige Bewegung der Materie im Gegensatz
zu den Elektrolyten, in denen hierbei eine Bewegung der Ionen statt-.
findet, sie sind zum Teil magnetisch usw. Die meisten genannten Eigen-
schaften sind wiederum nicht fiir das metallische Atom, sondern fiir die
Aggregationen, fiir das feste Metall charakteristisch. Deshalb gehoren
die Probleme der Leitfihigkeit oder des Ferromagnetismus durchaus
zum Grenzgebiet zwischen der Metallkunde und der Physik.

Es soll hier nur eine Erscheinung dieser Gruppe vor Augen gefiihrt
werden, nidmlich die Temperaturabhiangigkeit des Ferromagnetismus.
Bekanntlich sind die Metalle Eisen, Nickel und Kobalt bei gewéhnlicher
Temperatur ferromagnetisch, d. h., sie
werden von einem Magneten stark an-
gezogen. Das an einem Draht hingende
Stiick Nickel wird vom Magneten ange-
zogen (Abb. 10). Es ist also ferromagne-
tisch. Diese Eigenschaft ist jedoch nicht
temperaturunabhéngig. Bei Erhitzung
oberhalb einer bestimmten Temperatur,
des sog. Curie-Punktes, wird es vom Ma-

Ni NL  Myre/  gneten nicht mehr angezogen, es hat auf-
oberhalb des  ypterhalt des .. : : :
Curie-Punktes  Cupio-Puphies gehort, ferromagnetisch zu sein. Erhitzen
Abb. 10. Ferromagnetismus des Nik-  Wir es in einer Flamme, so hoért die An-
kels und seln Versehwinden beim  ziehung zwischen dem Magneten und dem

urie-Punkt.

Nickel bei 345° auf, wie man auf Abb. 10
sieht. Bei der Abkiihlung setzt die Anziehung bei der Unterschreitung
derselben Temperatur wieder ein, das Nickel legt sich an den Magnet an.

Sowohl die magnetischen Eigenschaften in ihren Einzelheiten, als
auch etwa die Temperatur des Curie-Punktes hingen in stirkstem MaGe
von der Konstitution einer Legierung, d. h. von den Kristallarten, aus
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denen sie aufgebaut ist, ab, fernerhin werden die magnetischen Eigen-
schaften z. B. durch die Verarbeitung bei gewdhnlicher Temperatur,
etwa durch Himmern, Drahtziehen, Walzen usw., was wir alles mit dem
Sammelnamen Kaltreckung bezeichnen, wesentlich beeinflufit. Sie
sehen, da@ fir den Ferromagnetismus zwei Betrachtungsweisen durchaus
gleichberechtigt sind, namlich die eine physikalische: wie entsteht der
Ferromagnetismus, wie hingt er mit dem Feinbau eines Atoms zusam-
men, was ist er iiberhaupt im Sinne der heutigen physikalischen Theorie ?
und die zweite metallographische: wie hingen seine Ausbildungsformen
mit den metallkundlichen Eigenschaften des Werkstoffes zusammen?

6.

Wir haben in dieser ersten Vorlesung gezeigt, wie mannigfaltig die
von der Metallkunde behandelten Erscheinungen und Probleme sind.
Wir haben gesehen, da@} sie in engsten Beziehungen nicht nur zur Chemie,
sondern auch zur Physik, zur Kristallographie, zur technischen Mechanik
steht. Wir haben bisher die physikalische Chemie nicht erwihnt. Wah-
rend die Chemie in der Hauptsache die Stoffe und ihre Reaktionen
beschreibt, hat die physikalische Chemie in der Hauptsache zur Aufgabe,
die allgemeinen GesetzmaBigkeiten dieser Reaktionen abzuleiten; sie ist
in gewissem Sinne ein Bindeglied zwischen der Physik und der Chemie.
Schon daraus ergibt sich, daB ihre Beziehungen zur Metallkunde sehr
eng sind, vielleicht enger, als zu irgendeiner der bisher genannten Wissen-
schaften. Um das einzusehen, braucht man nur an ein typisches Problem
der physikalischen Chemie, an dasjenige der Reaktionsgeschwindigkeit
zu erinnern. Sobald man eine Legierung als ein chemisches System
betrachtet, tritt auch dort dieses Problem sofort in seinem ganzen Um-
fang auf.

Die Metallkunde fufit also auf einer ganzen Reihe von eng mit ihr
verwandten Wissensgebieten; man hat in ihr chemische Probleme,
Probleme der Festigkeit, physikalische Probleme usw. zu behandeln. Es
wire falsch, sie lediglich als Kapitel der einen von den genannten Wissen-
schaften zu betrachten. Darin liegt auch die Begriindung fiir ihre Daseins-
berechtigung. Die natiirliche Gruppe der metallischen Elemente hat
zahlreiche markante Eigenschaften des verschiedensten Charakters, und
es hat sich als zweckméiflig erwiesen, diese physikalischen, chemischen,
mechanischen und kristallographischen Eigenschaften nicht nur fiir sich
in den betreffenden Wissenschaften zu behandeln, sondern auch im
Zusammenhang unter Beriicksichtigung aller Eigenarten der stofflichen
Basis, ndmlich des Metalles: Das ist aber die Aufgabe der Metall-
kunde.

In den nachfolgenden Vorlesungen werden wir nun die einzelnen
Probleme der Metallkunde behandeln.
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II. Aufbaulehre der Legierungen. Systeme ohne Mischkristall-
und Verbindungshildung.

1.

In der vorigen Vorlesung haben wir als erste Aufgabe der Metall-
kunde erkannt, den Aufbau der Legierungen zu erforschen. Heute
wollen wir uns mit dieser Aufgabe eingehender beschéiftigen. Wir haben
also festzustellen, aus welchen Kristallarten eine Legierung besteht.

In der Chemie pflegt man zur Feststellung der Zusammensetzung
einer Kristallart sie zu isolieren und dann zu analysieren, wie in I, S. 3
erwahnt. Diese Methode versagt in der Metallkunde in der Regel,
da die chemischen Angriffsmittel, etwa eine Sdure, die Legierungen
meistens in einer uniibersichtlichen Weise angreifen, so dafl man keine
Sicherheit dafiir hat, da der ungeloste Riickstand wirklich aus einer
Kristallart besteht. Es hat dann gar keinen Zweck, den Riickstand zu
analysieren. In der Tat ist man durch diese Methode der Riickstands-
analyse schon schweren Irrtiimern verfallen, so da sie beinahe voéllig
verlassen ist.

Wir miissen bei Legierungen vielmehr ganz andere Wege beschreiten.
Die erste Arbeit iiber dieses Gebiet von G. TAMMANN vor nunmehr
37 Jahren hieB daher auch: ,,Uber die Ermittelung der Zusammensetzung
chemischer Verbindungen ohne Hilfe der Analyse‘“l). Der Grund-
gedanke besteht darin, daf man die Entstehungsbedingungen einer Le-
gierung erforscht. Man schmilzt also Legierungen verschiedener Zu-
sammensetzungen ein und untersucht sie mit Hilfe der sog. thermischen
Analyse. Aus den Erstarrungsbedingungen kann man dann Riickschliisse
auf die Struktur der Legierungen ziehen.

Wir wollen dieses Verfahren an dem sehr einfachen Beispiel des Zinks
und der Zink-Kadmium-Legierungen zeigen. Hier vor uns steht ein
Ofen, in dem in einem zylindrischen Glastiegel sich etwa 40 g fliissiges
Zink befinden. Zur Vermeidung der Oxydation leiten wir iiber das Zink
einen Wasserstoffstrom. In das fliissige Zink ist, von einem Glasschutz-
rohr umgeben, ein Thermoelement aus Platin und Platin-Rhodium ein-
gefiihrt, mit dessen Hilfe wir die Temperatur des Zinks messen konnen.

Die Temperaturmessung mit Hilfe von Thermoelementen beruht
bekanntlich auf der Existenz der sog. Thermokraft. Wenn wir 2 Drihte
aus verschiedenen Metallen an einer Stelle miteinander verbinden, z. B.
verschweiflen und die SchweiBstelle auf eine hohere Temperatur bringen,
so0 entsteht zwischen den kalten Enden der beiden Dréhte eine elektrische
Spannung, die man Thermokraft nennt, und die mit steigender Tempe-
raturdifferenz zwischen den heiflen und kalten Enden der Drihte zu-

1) Z. anorg. Chem. 3%, 303 (1903).
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nimmt., Wir kénnen die Thermokraft messen, wenn wir zwischen die
beiden kalten Enden der Metalldrihte ein Millivoltmeter mit hohem
Eigenwiderstand einschalten. Es ergibt sich so eine Schaltung, die in
Abb. 11 wiedergegeben ist. Da die Thermokraft durch die Temperatur-
differenz beider Enden der Drahte bestimmt ist, empfiehlt es sich, die
kalten Enden in einem Thermostaten bei einer konstanten Temperatur
zu halten, etwa in einer Thermosflasche in einem Gemenge von Eis und
‘Wasser oder auch nur in Wasser zu tauchen, dessen Temperatur man bei
jeder Messung bestimmt.

ZIsolierrihrchen
Schuteraby flir das
Thermoelement
Schmelzrobr
Millivoltmefer Eiswasser
Flamme
Abb. 11. Schema einer Anordnung zur Ver-
folgung der Erstarrung eines Metalles (zur
Aufnahme einer Abkiithlungskurve).

Im aligemeinen hat unser MeBinstrument eine andere Temperatur,
als die kalten Enden des Thermoelementes (Nullklemmen) in der Ther-
mosflasche. Wiirden die beiden Zuleitungsdrihte zwischen dem Instru-
ment und der letzteren aus verschiedenen Metallen bestehen, so wiirde
zwischen dem Instrument und der Thermosflasche eine zusitzliche
Thermokraft entstehen, die unsere Mes-
sungen filschen wiirde, da wir ja nur die Tabelle 2. Temperaturen des
Thermokraft zwischen unseren Schmelz- ~ Zinks nach je 10 Sekunden.
gefil und den Nullklemmen feststellen 450° | 419° ‘ 419° ‘\ 380°
wollen. Deshalb miissen die beiden Zu- 440° | 419° | 419° | 365°
leitungsdrihte zum Millivoltmeter aus 4307 | 419° | 419° | 355°
einem und demselben Metall, etwa Kup- ﬁgo | ﬁg° Z(l)g" gig°
fer, bestehen, wie das auch in Abb. 11 419° |
angegeben ist.

Wir nehmen nun die Flamme unter dem Zink fort und iiberlassen
es der Abkiihlung, wobei wir in regelmiBigen Zwischenriumen, etwa
alle 10 Sekunden, die Spannung und damit die Temperatur des Zinks an
dem Millivoltmeter ablesen. Wir nehmen also eine »»Abkithlungskurve*
auf. Hierbei erhalten wir die Reihe der in Tab. 2 angefiihrten Werte.
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Wir sehen, daf die Temperatur zunichst verhaltnismaBig schuell ab-
fallt und dann langere Zeit konstant bleibt. Das kommt daher, dafl bei

Temperatur —e
$s
T
|
I
|

Abb. 12. Abkiihlungskurve eines

Zeif —=

reinen Metalles.

419° das Zink erstarrt, wobei die Kristalli-
sationswirme abgegeben wird. Nachdem das
ganze Zink erstarrt ist, sinkt die Temperatur
wieder. Den Erstarrungsvorgang kénnen wir
unmittelbar verfolgen, indem wir das Zink
wihrend der Abkithlung mit einem Stab
rithren ; wir stellen dann fest, dafl es anfangs
fliissig ist, bei 419°, dem Erstarrungspunkt,
zuerst breiig und dann fest wird.

Wir konnen unsere Ergebnisse graphisch
auftragen, indem wir auf der Abszissenachse

die Zeit und auf der Ordinatenachse die Temperatur auftragen, s. Abb. 12.
Wir haben auf diese Weise eine Abkiklungskurve des Zinks erhalten.
Sie zeichnet sich, wie jede solche fiir andere reine Metalle, dadurch

aus, dafl sie beim Schmelzpunkt des Me-

Tabelle 3. talles eine Strecke konstanter Temperatur,
400° | 343° | 200° ’ o750 einen Haltepunkt aufweist, sonst aber keine
390° |:338° | 280° | 273° UnregelmiBigkeiten zeigt, die auf eine
380° | 332° | 275° ‘ 262° weitere Wirmeentwicklung bei der Ab-

] o o o
370° 1 325 275 ‘ 245" Liihlung hinweisen wiirden.
360° | 317° | 275° | 238° Di Ergebnis ist inleuchtend
350° 309° 275° ‘ 233° leSeS‘ rge ! 18 S"O emmileucntend,
347° | 300° | 275° | 298° daB es keiner weiteren Erorterung bedarf.

Es ist selbstverstiandlich, daBl ein Metall,

wie jeder chemisch reine Stoff, der ohne Zersetzung schmilzt, einen be-
stimmten Schmelzpunkt hat, bei dem wihrend des Schmelzens Wirme
aufgenommen und bei der Erstarrung Warme abgegeben wird. Damit

C
37

T 266

Abb. 13. Abkiihlungskurve einer
Legierung mit 60% Zn und

Zelt —

40% Cd.

muBl aber auf der Abkiihlungskurve ein
Haltepunkt entstehen, wie wir ihn erhalten
haben. Einen entsprechenden Haltepunkt
erhalten wir tibrigens auch auf der Erhitzungs-
kurve, wenn wir die Probe wieder aufheizen,
der dadurch bedingt ist, daf das Metall
beim Schmelzen die latente Schmelzwirme
aufnimmt.

Nun setzen wir in den Ofen an Stelle des
reinen Zinks ein Gemenge von 60% Zink
und von 40% Kadmium ein. Wir arbeiten
genau, wie das vorige Mal und bringen das

Gemenge unter Wasserstoff zum Schmelzen. Wir nehmen wieder eine
Abkiihlungskurve auf und erhalten hierbei folgendes Ergebnis (Tab. 3
und Abb. 13).
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Wie wir sehen, ist das Bild. jetzt ein wesentlich anderes. Bei 347°
tritt eine Verzogerung der Abkiithlung auf, ein Beweis dafiir, daB hierbei
in der Schmelze Wirme frei wird. Das ist auf den Beginn der Erstarrung
zuriickzufithren. Die Temperatur bleibt nun aber nicht etwa konstant,
wie beim reinen Metall, sondern sie sinkt, wenn auch verlangsamt,
weiter: Die Legierung erstarrt nicht bei konstanter Temperatur, sondern
in einem Temperaturintervall. Dieses Intervall findet seinen Abschluf3
durch einen Haltepunkt cd, in dem die Erstarrung der Legierung zu
Ende geht.

2.

In Abb. 14a sind die Abkiihlungskurven von Zink-Kadmium-Le-
gierungen verschiedener Konzentrationen aufgetragen worden. Tragen
wir die Temperaturen der auf ihnen auftretenden Knick- und Halte-

L

#50

40 @
350 S .b c
- N
| I
300t T etk
T B W W ~ ___\B§l £
2501 R
200._‘ 1 1 1 1
g 20 4 _60 80 700%
Cd.

Zelt —e in (d—
I U DR U N |
%700 80 60 % 20 0

<-—7n

Abb. 14a. Abkiihlungskurven von Zn-Cd-Legierungen
verschiedener Xonzentrationen.

Abb. 14 b. Konstruktion eines
. L. . . Zustandsdiagrammes auf
punkte in Abhéngigkeit von der Konzentration Grund der Abb. 14a.

auf, so erhalten wir ein Diagramm wie Abb.14b.

Als Abszisse tragen wir Gehalte einer Legierung an Cd, z. B. in %
auf. Links beim Punkt Zn enthilt die Legierung noch gar kein Kadmium,
rechts bei Cd besteht sie nur aus reinem Kadmium. Da der Zinkgehalt
die Differenz bis 100 ausmacht, sind in demselben Diagramm die Zink-
gehalte in % von rechts nach links aufgetragen; sie sind durch die untere
Zahlenreihe angegeben.

In einem solchen Diagramm konnen wir also sehr bequem die Le-
gierungen aller Zusammensetzungen unterbringen und fiir jeden Punkt
der Abszissenachse sofort die Zusammensetzung der Legierung angeben.
Als Ordinaten tragen wir die Temperaturen auf, und verzeichnen die-
jenigen, bei denen auf einer Abkiihlungskurve Besonderheiten auftreten,
also eine Warmeentwicklung anzeigen. Fiir das reine Zink erhalten wir
so nur einen Erstarrungspunkt a bei 419°. Die Ergebnisse der Abkiih-
lungskurven Abb. 14a sind in diesem Diagramm durch Punkte einge-
tragen worden. Fir die meisten Legierungen sind es 2 Punkte, der erste



16 Aufbaulehre der Legierungen.

entsprechend der Verzogerung wie b und der zweite entsprechend dem
Haltepunkt wie c¢d in Abb. 13.

Wie sind diese Erscheinungen zu deuten? Zur Beantwortung dieser
Frage tiberlegen wir uns, wie der Erstarrungsverlauf in den Legierungen
sein mufB, die im festen Zustande aus einem Gemenge der Kristalle beider
reinen Metalle bestehen, wie das bei Zink und Kadmium tatséichlich an-
nahernd der Fall ist. Die Verhéaltnisse sind hier durchaus dhnlich den-
jenigen in einer Losung von Kochsalz in Wasser.

Wir wissen, dafl durch Zusatz von Kochsalz zum reinen Wasser der
Schmelzpunkt des Eises erniedrigt wird. Sonst wiirde man ja bei Frost
nicht Salz in die Weichen streuen. Wenn die Gehalte an Kochsalz nicht zu
hoch sind, kristallisiert aus der Losung bei der Abkiihlung das reine Eis aus.

Durch Zusatz von Kadmium wird nun die Erstarrungstemperatur
des Zinks herabgesetzt, genau wie die Erstarrungstemperatur des
Wassers durch Zusatz von Kochsalz erniedrigt wird, und zwar mit
zunehmendem Gehalt an Kadmium in zunehmendem Mafe.

Dieses Ergebnis ist durchaus verstéindlich. Der Schmelzpunkt ist
als diejenige Temperatur definiert, bei der die Kristalle eines Stoffes im
Gleichgewicht mit seiner Schmelze sind. Ihre Mengen nehmen im Gleich-
gewichtszustande weder zu, noch ab. Das heilt, da8 an einer Kristallober-
flache pro Zeiteinheit genau ebenso viele Atome vom Kristall ,,abschmel-
zen‘‘, wie umgekehrt durch Aufprallen aus der Schmelze in den Kristall
eingebaut werden. Enthilt nun die Schmelze auBler dem reinen Stoff
einen Zusatz, der an der Kristallisation nicht teilnimmt, so mufl die Zahl
der auf den Kristall aus der Schmelze aufprallenden Atome des Haupt-
bestandteils geringer werden, wahrend die Zahl der ,,schmelzenden‘
Atome dieselbe bleibt. Das Gleichgewicht ist also gestort, und kann
nur wieder hergestellt werden, wenn die Temperatur, also auch die Zahl
der pro Zeiteinheit ,,schmelzenden‘‘ Atome erniedrigt wird. Diese Uber-
legung mufBl ohne jede Einschrinkung gelten, und es besteht deshalb
ausnahmslos die allgemeine Regel:

Wenn aus einer Schmelze der reine Bestandteil auskristallisiert, wird
der Beginn seiner Erstarrung durch Zusatz eines zweiten Stoffes, der sich
in der Schmelze 15st, erniedrigt. In verdiinnten Schmelzen, die den ver-
diinnten Losungen durchaus analog sind, ist die Erniedrigung der Er-
starrungstemperatur (analog der Gefrierpunktserniedrigung in Losungen)
proportional dem Gehalt der Schmelze an dem zweiten Bestandteil
(analog der Konzentration der Losung).

Auf Grund dieser Betrachtungen sind wir berechtigt, die experi-
mentell gefundenen Punkte der Abb. 14b miteinander durch kontinuier-
liche Kurven zu verbinden und erhalten so das Diagramm Abb. 15.
a f ist die Kurve des Beginnes der Kristallisation des Zinks, g f diejenige
des Beginns der Kristallisation des Kadmiums.
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Wie wird nun die Erstarrung in solchen Legierungen fortschreiten?
Indem sich etwa aus der Legierung mit 20 % Cd entsprechend dem Punkte
b das Zink auszuscheiden beginnt, reichert sich die fliissige Legierung an
Kadmium an. Dadurch wird aber die Ausscheidungstemperatur des
Zinks erniedrigt. Die Erstarrung einer Legierung, aus der sich zuerst Zink
ausscheidet, wird also so verlaufen, daB die Kristallisationstemperatur
standig sinkt, wahrend zugleich die Zusammensetzung der fliissigen Rest-
schmelze immer mehr an Zink verarmt und sich an Kadmium anreichert.
Dieser Vorgang entspricht dem Teil b ¢ der Abkiihlungskurve Abb. 13.

Wenn die Schmelze sich aber immer mehr an Kadmium anreichert,
wird zuletzt eine Konzentration erreicht werden, bei der sie nicht nur
an Zink, sondern auch an Kad-

°C
i esattigt ist. Bei weiterer |

T GOsALLEN 15t. Uel wel IS Flissig
Wirmeentziehung miissen nun NS
beide Metalle gleichzeitig kristal- §*— " 1 P17 3 P
lisieren. Es ist sehr leicht einzu- . Y300 2
sehen, daf} diese doppelte Kristal- 8 zspf =T .
lisation bei konstanter Tempe- S 200 B L
ratur erfolgen mufl. Genau so, 5 Inp~<Ld| ||/
wie fiir die Kristallisation des hid
Zinks aus zinkreichen Schmelzen 0 10 20 30 % 50 60 70 80 90 700%
. - Cd—e
die Kurve af, erhalten wir fir ZK“’ L j‘ X L Ed'
die Kristallisation des Kadmiums 00 90 80 70 60 S0 4 S0 20 10 0%

. . -—12In
aus kadmiumreichen Schmelzen Abb. 16.
namlich die Kurve gf. Die an Zustandsdiagramm der Zn-Cd-Legierungen.

beiden Metallen zugleich gesit-

tigte Schmelze muBl zugleich auf beiden Kurven liegen; ihr entspricht
also der Schnittpunkt der Sattigungskurven des Zinks abcdef und des
Kadmiums fg (Abb. 15). Man sieht, daB eine Legierung nur in einem
einzigen Punkt f, also auch nur bei einer einzigen Temperatur an beiden
-Metallen zugleich geséttigt sein kann.

DieKristallisation geht also in der Weise zu Ende, dafl aus der Schmelze
f gleichzeitig Zn und Cd kristallisieren, wihrend die Zusammensetzung
der Schmelze konstant bleibt. Das ist moglich, da ihre Zusammensetzung
ja zwischen den Zusammensetzungen der beiden sich ausscheidenden
Kristalle liegt, und diese sich in den entsprechenden Mengen ausscheiden.

Diesem Vorgang entspricht der Haltepunkt cd auf der Abkiihlungs-
kurve Abb. 13, der somit das Ende der Kristallisation angibt.

Die betrachtete Legierung erstarrt also in einem Temperaturintervall,
und es hat, streng genommen, keinen Sinn, von ihrer Erstarrungstempe-
ratur schlechthin zu sprechen, man muf} vielmehr die Temperaturen
des Beginnes und des Endes der Kristallisation unterscheiden, wie das
im weiteren immer geschehen soll.

Masing, Metallkunde. 2
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Wir sehen, dafl die Restschmelze aller Legierungen zuletzt dieselbe
Zusammensetzung f haben muBl, da das die einzige Schmelze ist, die
zugleich mit den beiden Kristallarten im Gleichgewicht ist. Wir sehen

Abb. 16. Struktur einer Legierung mit 60% Zn,

40% Cd. Zink primér. Vergr. 250 %.

daraus aber auch, dafl der Halte-
punkt beim Ende der Kristalli-
sation bei Legierungen aller Zu-
sammensetzungen bei einer und
derselben Temperatur liegen muf.
Fiir die Temperatur des Endes der
Kristallisation, bei der also die
Abscheidung des zweiten Metalles
beginnt, erhalten wir im Zu-
standsdiagramm die zur Abszisse
parallele Gerade ¢fh. Unterhalb
dieser Geraden sind die Legierun-
gen vollig erstarrt, es sind also
keine mit der Erstarrung verbun-
denen thermischen Effekte mehr
zu erwarten.

Wir kénnen nunmehr die Zustinde angeben, in dem sich die Zink-
Kadmium-Legierungen innerhalb der einzelnen Gebiete des Zustands-
diagrammes befinden. Oberhalb der Kurve afg sind sie fliissig, im Gebiet
afi bestehen sie aus einem Gemenge von Zinkkristallen und Restschmelze

Abb. 17a. 40% Zn, 60% Cd. Zink primér.
Vergr. 250 X.

Abb. 17b. 40% Zn, 60% Cd. Zink primir.
Vergr. 556 X.

(beide in wechselnden Mengen, letztere auch in wechselnden Zusammen-
setzungen), im Gebiet gfh aus Kadmiumkristallen und Restschmelze,
und unterhalb der Geraden ¢fh nur aus Kristallen von Zink und Kad-
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mium. Die einzelnen Felder in Abb. 15 sind, wie das allgemein iiblich
ist, entsprechend bezeichnet.

Wir haben damit das Zustandsdiagramm der Zink-Kadmium-Legie-
rungen aufgestellt. Es gibt fiir jede Konzentration und fiir jede Tempe-
ratur an, aus welchen Kristallarten sie bestehen. Die Kurven des
Zustandsdiagrammes sind die Gren-
zen, lings derer neue Kristallarten
auftreten oder verschwinden. Aus
dem Befund, dafl die Erstarrung
aller Legierungen bei der Tempe-
ratur T', ihren Abschlu8 findet, wie
man das an den Abkiihlungskurven
verschiedener Konzentrationen in
Abb. 14 a sieht, schlieBen wir, daf3
die Legierungen im festen Zustande
in der Tat ein Gemenge von Zink-
und von Kadmium-Kristallen dar-

stellen.
3.
Wir kénnen diese SchluBfolge-  app.1s. 10% zn, 90% Cd. Kadmium primir.
rung auf zwei Wegen priifen. Vergr. 250 x ..

Erstens geschieht das durch mikro-
skopische Untersuchung der Legie-
rungen im Schliffbild. Um die
Metalle optisch priifen zu kénnen,
muBl man in der Regel zunichst
eine einwandfrei glatte, spiegelnde
Oberfliche herstellen. Das ge-
schieht durch Schleifen und durch
Polieren. Der so hergestellte Schliff
wird, wie schon auf S. 4 geschil-
dert, geidtzt. Einige Schliffe von
Zink-Kadmium-Legierungen sind
in den Abb. 16—19 wiedergegeben.
Wir sehen, da8 in den Legierungen,
in denen sich auf Grund des Zu- Abb.19. 18% Zn, 82% Cd. Eutcktische Struk-
. tur. Vergr. 420x.
standsdiagrammes  entsprechend
ihren Konzentrationen Zink primér ausscheiden muB, sich groBere Kri-
stallite vorfinden, und zwar mit steigendem Kadmium-Gehalt in sinkender
Menge. Siesind durch das Atzmittel (1 proz.alk. HNO,) dunkel gefirbt. Es
handelt sich hier um Zink-Kristalle, die sich aus der Schmelze als erste, also
wie wir es nennen primdr ausgeschieden haben. Dazwischen findet man
eine zweite Struktur, die sich bei stdrkerer VergroBerung deutlicher als

2%
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ein feines lamellares Gemenge zweier Kristallarten herausstellt (Abb. 19).
Es ist verstandlich, daB, solange die Schmelze nur an einem Stoff ge-
sattigt ist, dieser Stoff mit sinkender Temperatur sich verhiltnismiBig
ungestort in groBeren priméren Kristallen ausscheiden kann. Sobald
dahingegen sich 2 Kristallarten gleichzeitig ausscheiden, stéren sie sich
gegenseitig in ihrer Ausbildung, und es entsteht ein Gefiige der Art der
Abb. 19. Es ist charakteristisch fiir alle Fille, in denen sich aus der
Schmelze zugleich 2 Kristallarten bei konstanter Temperatur ausschei-
den und wird eutektisches Gefiige oder Eutektikum genannt. Dement-
sprechend heiit Punkt f des Zustandsdiagrammes, Abb. 15, der eutek-
tische Punkt.

Bei hoheren Cd-Gehalten rechts von f besteht das Gefiige aus pri-
méaren Cd-Kristallen, umgeben vom Eutektikum, vgl. Abb. 18.

Wir wollen hier nicht darauf eingehen, dal man heute in der Lage ist,
eine noch feinere Priifung der Konstitution einer Legierung mit Hilfe
der Rontgenstrahlen durchzufithren. Auf Grund des Zustandsdiagram-
mes muf} man in allen Legierungen ndmlich die Raumgitter des Kad-
miums und des Zinks finden und keine anderen.

Die genauere Analyse der Abkiihlungskurven ergibt indessen noch
eine andere Prifung des Zustandsdiagrammes. Hierzu iiberlegen wir
uns, wie grofl die Mengen des Eutektikums bei verschiedenen Konzen-
trationen sein werden. Im Punkte f (Abb. 15) wird die ganze Legierung
aus dem Eutektikum bestehen, bei den reinen Metallen wird seine Menge
Null sein. Dazwischen nimmt seine Menge linear zu. Um das zu zeigen,
betrachten wir die Legierung mit C% Cd. Das Eutektikum enthéalt
F% Cd. Wenn wir den Anteil des Eutektikums in der Legierung mit
X bezeichnen, erhalten wir deshalb die Gleichung

C
C=XF, X=1,,

da ja das ganze Kadmium sich im Eutektikum befindet. Da die Zu-
sammensetzung des Eutektikums F konstant ist, sehen wir, dafl die
Menge des Eutektikums X proportional dem Kadmiumgehalt C wichst,
solange die priméren Kristalle aus Zink bestehen.

Bei F kristallisiert die ganze Legierung eutektisch; der Anteil des
Eutektikums nimmt dann weiter bis zum reinen Kadmium linear bis
auf Null ab.

Die bei der Kristallisation einer Kristallart entwickelte Wirmemenge
ist ihrer Menge proportional ; dasselbe gilt fiir die Lange der horizontalen
Strecke des Haltepunktes auf einer Abkiihlungskurve. Deshalb miissen
die eutektischen Haltezeiten vom reinen Zink bis zur eutektischen Kon-
zentration linear bis zu einem Maximum zunehmen, um dann wieder
linear bis zum reinen Kadmium auf Null zu sinken. Wir tragen sie
von der eutektischen Horizontalen in Abb. 15 nach unten auf. In-
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]

folge verschiedener Storungen sind sie nicht genau proportional den
Mengen des kristallisierenden Eutektikums, nehmen mit seiner Menge
aber gleichmaBig zu. Dieser Verlauf der eutektischen Haltezeiten ist ein
weiterer Beweis fiir die Richtigkeit des von uns aufgestellten Zustands-
diagramms, wihrend ein unregelméfBiger Verlauf der Haltezeiten auf
Komplikationen hinweisen wiirde, auf die wir spiter bei der Bespre-
chung anderer Zustandsdiagramme noch zuriickkommen werden. Es
konnte in einem solchen Falle z. B. sein, daB wir die priméren Kri-
stalle irrtiimlich fiir Zink gehalten haben, und daBl es sich in Wirk-
lichkeit um eine andere Kristallart einer Verbindung zwischen Kadmium
und Zink handelt.

Bei schwierigeren Konstitutionsuntersuchungen ist eine gegenseitige
Kontrolle der Befunde nach verschiedenen Methoden unbedingt erforder-
lich und bewahrt auch noch nicht immer mit Sicherheit vor Irrtiimern.
Ja, es gibt Zustandsdiagramme von bindren Legierungen, die sich in
einer stindigen ,,Gidrung‘‘ befinden, indem sie immer wieder Gegenstand
der Untersuchung sind und die Befunde sich dabei immer wieder er-
génzen und dndern, ohne daB bisher eine eindeutige und sichere Klérung
des Zustandsdiagrammes moglich gewesen wire.

Wir haben unsere Erorterungen mit einer Erwahnung der wésserigen
Kochsalzlssungen begonnen. Es ist selbstverstandlich, dafl sie sich
nicht nur auf metallische Systeme beziehen, sondern fiir alle Systeme
aus 2 Bestandteilen gelten, die zur Kristallisation gelangen, seien es
wisserige Losungen, Mischungen von Salzen oder etwa von organischen
Stoffen. Die Kristallisation aller dieser bindren Mischungen mufl an
Hand eines Konstitutionsdiagramms auf der Basis der Lehre von den
heterogenen Gleichgewichten erértert werden. Diese Lehre hat deshalb
grundlegende. Bedeutung auf verschiedenen Gebieten der Chemie, von
denen wir nur das Problem der ozeanischen Salzablagerungen, das von
Van’t HorF systematisch studiert worden ist, und das damit zusammen-
héingende technische Problem der Gewinnung von Salzen aus gemischten
Losungen, die in den Kalifabriken erfolgt, erwahnen. Diese Lehre ist
deshalb fiir den Chemiker auch ohne Riicksicht auf die Metallkunde von
unmittelbarer Bedeutung.

4.

Wir wollen nun an einigen Beispielen zeigen, dal} es sich bei dem
betrachteten einfachsten Konstitutionsfall einer Legierung, die im festen
Zustand aus einem mechanischen Gemenge der beiden Bestandteile auf-
gebaut ist und, wie man sagt, ein einfaches eutektisches System bildet,
nicht um einen wirklichkeitsfremden theoretischen Fall handelt, sondern
daB viele und zum Teil auch wichtige binére Legierungen so aufgebaut
sind. In Tab.4 sind die Metallpaare einer solchen Konstitution auf-
gefiihrt, wobei neben den Schmelzpunkten der Metalle und der Tempe-
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Tabelle 4. Verzeichnis der bindren eutektischen Systeme.
System Schmelzpunkt der Komponenten 1‘ Zusammends::z%xlxl% el};ggms;;:]}slmelzpunkt
Ag-Bi Ag: 960° Bi:  271° 97,6% Bi  262°
Ag-Cu Ag: 960° Cu: 108,3° 28,5% Cu  779°
Ag-Ge Ag: 960° Ge: 949° 19,0% Ge  650°
Ag-Pb Ag: 960° Pb: 327° 97,5% Pb  304°
Al-Be Al: 660° Be: 1282° 1,4% Be  644°
Al-Ge Al: 660° Ge: 958° 55,0% Ge  423°
Al-Sn Al:  660° Sn: 232° 99,5% Sn  229°
Al-Si Al: 660° Si:  1410° 12% Si 577°
Au-Si Au: 1063° Si:  1414° 6,0% Si  370°
Bi-Cd Bi: 271° Cd: 321° 40,0% Cd  144°
Bi-Cu Bi: 271° Cu: 1083° 0,2% Cu 270,3°
Bi-Sn Bi: 271° Sn: 232° 42% Sn  139°
Bi-Pb Bi: 271° Pb: 327° 43,5% Pb  125°
Cd-Pb Cd: 321° Pb: 327° 82,5% Pb  248°
Cd-Sn Cd: 321° Sn: 232° 67,75% Sn  177°
Cd-Zn Cd: 321° Zn: 4194° 17,4% Zn  266°
Pb-Sb Pb: 327° Sb: 630,5° 13,0% Sb  247°
Pb-Sn Pb: 327° Sn: 232° 61,9% Sn  183,3°
Sn-Zn Sn: 232° Zn: 4194° 9,0% Zn 199°

Temperatur —e

ratur des eutektischen Punktes auch seine Zusammensetzung angegeben
ist. Damit ist ein solches System in der Hauptsache charakterisiertl.

Abb. 20. Zustandsdiagramm der Aluminium-
Silizium-Legierungen.
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Man sieht, daB tatsichlich
zahlreiche Legierungen als mecha-
nische Gemenge der Bestandteile
eutektisch kristallisieren. Von
diesen wollen wir nur wenige be-
trachten. Abb. 20 zeigt das Zu-
standsdiagramm der Aluminium-
Silizium-Legierungen; die eutek-
tische Legierung mit etwa
12% Si ist die wichtigste GuB-
legierung des Aluminiums: das
Silumin. Abb. 21 zeigt die Struk-
tur dieses KEutektikums, wenn
es ohne VorsichtsmaBBnahmen
hergestellt worden ist. Sie sehen
in einer hellen Masse gezackte,
ziemlich grobe Einschliisse. Die

1 Die angefiithrten Systeme kristallisieren nur annihernd in der reinen Form
des mechanischen Gemenges, da sich bei der Kristallisation nicht die ganz reinen
Komponenten ausscheiden, sondern diese geringe Mengen eines zweiten Bestand-
teiles im Mischkristall aufnehmen. Hierdurch verschieben sich die Verhiltnisse
bei den angefiihrten Systemen nur unwesentlich. Vgl. Vorl. IV.



Verschiedene eutektische Systeme. 23

helle Masse ist das seiner Menge nach im Eutektikum iiberwiegende
Aluminium, die Einschliisse Siliziumkristalle. Eine Legierung dieser
Struktur hat ungiinstige technische Eigenschaften, ihre Festigkeit be-
tragt nur 14 kg/mm?, ihre

Bruchdehnung nur 1—3%1.

Um ihre Struktur zu ver-

feinern, mufl man einen Kunst-

griff anwenden, der darin be-

steht, daB man zur Schmelze

einige Hundertstel Prozent

metallisches Natrium zusetzt.

Der Erfolg einer solchen Maf-

nahme ist in Abb. 22 zu sehen.

Das eutektische Gefiige ist

auBerordentlich feinkérnig ge-

Worden, hat aber a.llerdings, Abb.21. Aluminium-Silizium-Eutektikum, nicht ver-
wie die Beobachtung bei einer edelt. Vergr. 70x. (Aus G. SACcHS, Praktische

. . Metallkunde.)

stirkeren Vergroflerung er-

gibt, sonst seinen Charakter behalten. Man sieht hier ferner priméire
Kristalle des Aluminiums (hell) in geringer Menge, durch Zusatz von
Natrium scheint sich die Zusammensetzung des Eutektikums etwas
geindert zu haben. Die Festigkeit des Silumins betrigt jetzt bis
20 kg/mm?, seine Bruchdeh-

nung bis 4—8%. Die Ursache

der Wirkung der Behandlung

mit Natrium, die man als Ver-

edelung des Silumins bezeich-

net, ist nicht mit Sicherheit

erkannt. Es scheint, dal das

Natrium eine Unterkiihlung

bei der Kristallisation bewirkt,

infolge deren die mit Ver-

spatung einsetzende Kristal-

lisation sehr schnell verliuft

und zu einem feinen Gefiige Abb. 22. Aluminium-Silizium-Eutektikum, veredelt,
fiihrt. mit primédren Aluminium-XKristallen. Vergr. 70 x. (Aus
. .. G. SACHS, Praktische Metallkunde.)
Als zweites Beispiel be-

trachten wir die Legierungen einiger leicht schmelzenden Metalle, ins-
besondere die des Wismuts. Es féllt auf, daf z. B. die Legierungen
Wismut-Kadmium, Wismut-Blei und Wismut-Zinn niedrig schmelzende
Eutektika bilden. Diese Legierungen stellen demnach auch die Basis fiir

1 Hinsichtlich der Definition dieser GréBen siehe I, S.7—09.
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die sog. Woobsche Legierung dar, in der durch weitere Zusitze die
Kristallisationstemperatur des Eutektikums noch weiter herabgesetzt ist.

Die Legierungen des Bleis mit Antimon sind die Grundlage des
Letternmetalles. Die ziemlich niedrige Schmelztemperatur des Eutekti-
kums bei 247° bewirkt die erforderliche gute GieBbarkeit des Lettern-
metalles, wihrend der Antimongehalt andererseits die Harte wesentlich
erhoht.

In den meisten anderen Fillen ist die technische Bedeutung der
Legierungen dieser Gruppe allerdings gering, was auch versténdlich ist,
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Abb. 23. Zustandsdiagramm der Antimon-Silizium-Legierungen. (Aus M. HANSEN, Der Aufbau
der Zweistofflegierungen.)

wenn man bedenkt, daBl die Beeinflussung der Eigenschaften eines
Metalles durch ein zweites nur gering sein kann, wenn in der Legierung
das erste Metall nach wie vor in reiner Form, nur durchsetzt mit Kri-
stalliten des Zusatzes vorliegt. Zu erwihnen sind in diesem Zusammen-
hang z. B. die Legierungen des Aluminiums mit Beryllium. Als das
Beryllium etwa im Jahre 1926 in gréferen Mengen hergestellt wurde,
hoffte man, in ihm einen besonders niitzlichen héirtenden Zusatz zu
Aluminium gefunden zu haben. Der Nachweis jedoch, da} es mit Alu-
minium einfach im festen Zustande ein mechanisches Gemenge bildet,
hat diese Hoffnungen mit einem Male zerschlagen.
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Wie man aus der Tab. 4 sieht, ist die Konzentrationslage des Eutek-
tikums bei den verschiedenen Legierungen auflerordentlich verschieden.
Ja, es kommt vor, dafl es praktisch bei der Konzentration eines reinen
Metalles liegt, wie z. B. bei Al-Hg, oder Cu-Li, oder Sb-Si. Das ist ein
Grenzfall, der theoretisch nur annihernd realisiert sein kann. Die erste
Wirkung des Zusatzes eines zweiten Metalles mufl immer in der Er-
niedrigung des Schmelzpunktes des ersten liegen, und im Falle eines
mechanischen Gemenges muf3 auch zunichst noch das erste Metall aus
der Schmelze kristallisieren. In diesem Falle wird jedoch bereits bei
sehr geringen Konzentrationen des Zusatzes die Sattigung der Schmelze
an ihm erreicht. Man erhélt auf diese Weise fiir das Beispiel der Antimon-
Silizium-Legierungen das Zustandsdiagramm Abb. 23.

III. Aufbaulehre der Legierungen. Verbindungsbildung.

1.

In der vorigen Vorlesung haben wir das Zustandsdiagramm fiir den
einfachsten Fall der Konstitution im Kristallzustand, namlich fiir das
mechanische Gemenge zweier Bestandteile, abgeleitet. Heute wollen wir
uns mit der Bildung von Verbindungen zwischen den Metallen befassen.

Die beiden Metalle 4 und B mogen eine Verbindung 4,, B, , die wir
im folgenden mit V bezeichnen, miteinander bilden, die ohne Zersetzung
schmilzt, wobei also eine Schmelze derselben Zusammensetzung ent-
steht. Eine solche Verbindung muB bei konstanter Temperatur schmel-
zen bzw. erstarren. Da die Zusammensetzung der Schmelze ndmlich
dieselbe ist, wie die der Kristalle der Verbindung, dndert sich die erstere
auch nicht wahrend der ganzen Dauer der Erstarrung, oder des Schmelz-
vorganges, und es besteht nicht die geringste Veranlassung dafiir, dafl
die letzten Anteile der Legierung etwa bei hoherer
Temperatur schmelzen sollten, als die ersten. In
dieser Beziehung verhilt sich also eine solche
Verbindung wie ein reines Metall. 1

Wir konnen nun sofort zeigen, dafl die Tempe- 7
ratur des Beginnes der Kristallisation der Verbin-
dung durch Zusatz des Uberschusses eines der Be-
standteile sinken mufl. Wir nehmen an, daB sie sich
etwa durch Zusatz von B umgekehrt erhoht, wie das )

. . . . Abb. 24. Zur Beeinflus-
in Abb. 24 angedeutet ist; eine Schmelze X mull bei  sung der Schmelztempe-
Erreichung des Punktes @ anfangen zu kristalli- ratur einer Verbindung

. . durch Zusitze.

sieren, d. h. mit Kristallen von V bei derselben

Temperatur im Punkte b im Gleichgewicht sein. Das ist aber unmaglich,
da b oberhalb des Schmelzpunktes der Verbindung liegt. Folglich muB3
die Temperatur des Beginnes der Erstarrung durch Zusatz des Uber-
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schusses beider Komponenten sinken; der Verbindung entspricht im
Zustandsdiagramm ein Maximum der Schmelzkurve.

Wir bemerken, daB wir mit Hilfe dieser formalen Uberlegung auch
beweisen koénnen, daB der Schmelzpunkt eines reinen Metalles durch
Zusatz eines zweiten erniedrigt wird, falls aus der Schmelze nach wie
vor das reine Metall kristallisiert, statt, wie in der vorhergehenden Vor-
lesung geschehen, hierfiir eine anschauliche atomistische Betrachtung
anzustellen.

Vom Schmelzpunkt m der Verbindung ausgehend, liegen links und
rechts somit zwei nach unten verlaufende Kurven (Abb. 25), von
denen die eine m! die Temperaturen und Zusammensetzungen der an A
reicheren Schmelzen und die andere
mk die Temperaturen und Zusam-
mensetzungen der an B reicheren
Schmelzen angibt, aus denen die

I Kristallisation von V erfolgt, die
q 4 J/ also gerade an dieser Verbindung
\+// ! gesittigt sind.
Lo
L
|
|
|
|

b
Flissig m

DieVerhaltnisseliegen hier durch-
aus dhnlich den in der vorhergehen-
den Vorlesung besprochenen bei der
Erstarrung eines Gemenges der bei-
den Bestandteile. In diesem Falle

vV p g £ ubernimmt die Kristallart V die
% % 2 Rolle eines solchen Bestandteiles.
Abb. 256. Schema eines Zustandsdiagrammes Waihrend sie sich aus der Schmelze
mit einer in einem Maximum schmelzenden
Verbindung. etwa von der Zusammensetzung o
(Abb. 25) abscheidet, reichert sich
diese immer mehr an 4 an, bis sie schlieBlich bei Erreichung des Punktes
I die Sattigungskurve von A schneidet, d. h. an ¥ und 4 gleichzeitig
gesiittigt ist. Es mufBl nunmehr die Kristallisation von 4 und von V
gleichzeitig stattfinden, und zwar scheiden sich diese beiden Kristall-
arten in solchen Mengen ab, daB die Schmelze ! ihre Zusammenset-
zung behilt, bis die Kristallisation zu Ende ist. Es handelt sich hier
also, wie in der vorhergehenden Vorlesung, um eine eutektische Kristalli-
sation mit dem einzigen Unterschied, dal die Bestandteile des Eutekti-
kums nicht die beiden Metalle, sondern das eine Metall 4 und die Ver-
bindung ¥ sind. Ganz dhnlich liegen die Verhiltnisse bei Schmelzen,
die mehr an Benthalten, als die Verbindung V. Wahrend der Kristallisation
von V langs der Kurve mk reichert sich die Schmelze immer mehr an B
an, bis sie auch an dieser Komponente gesittigt ist. Im Schnittpunkt k&
mit der Kurve des Beginnes der Kristallisation des Bestandteiles B
findet nun eine eutektische Kristallisation statt, bei der V und B gleich-

——— ——
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zeitig kristallisieren. Aus den A-reichsten Schmelzen kristallisiert primér
die Komponente 4 und aus den B-reichsten die Komponente B.

Unser Zustandsdiagramm ist jetzt vollstindig, und wir kénnen auch
die Felder bezeichnen, wie das in Abb. 25 geschehen ist. Eine nihere
Erorterung ist nicht notwendig. Wir sehen, dall das gesamte Zustands-
diagramm durch die Kristallart V einfach in zwei Teile gespalten wird,
in deren jedem die Kristallisation nach dem in der vorigen Vorlesung
erérterten Schema stattfindet.

Die diesem Zustandsdiagramm entsprechenden Abkiihlungskurven
fiir verschiedene in Abb. 25 angegebene Zusammensetzungen sind in
Abb. 26 dargestellt. Auf den gedtzten Schliffen sieht man im Kon-
zentrationsgebiet al primére Kristalle von A, zwischen ! und & primére
Kristalle von V und im Gebiet kb primére Kristalle von B, in allen
Fillenvon eutektischen
Strukturen umgeben.

2!

Wie kénnen wir nun 1
die Zusammensetzung 7
der Verbindung 4,, B,
ohne Hilfe der Analyse
feststellen ?

a) Hierzu konnen

wir erstens aus den Abb. 26. Abkiihlungsk Di Abb. 25
o . . . uhlungskurven zum bDijagramm . &9,
Abkiihlungskurven die

Konzentrationslage des Maximums m bestimmen. Diese Bestimmung ist
jedoch vielfach sehr unsicher, da das Maximum héufig sehr flach und
die Temperaturmessung bei den hohen Temperaturen nicht sehr genau ist.

b) Wir bedienen uns der eutektischen Haltezeiten, wie sie in der
vorigen Vorlesung fiir ein mechanisches Gemenge abgeleitet worden
sind, und wie sie jetzt fiir beide Teile des Diagrammes alm und mkb
in Abb. 25 gelten. Die Zeitdauer n der eutektischen Haltepunkte sind
an den eutektischen Horizontalen unten aufgetragen. Die Haltezeiten
bei den reinen Eutektika ! und % brauchen untereinander nicht gleich
zu sein, da die Warmeténung bei der Kristallisation der Verbindung
und der beiden Metalle ja verschieden sein kann. Die Verhiltnisse
unterscheiden sich hier wiederum nicht von denjenigen bei einer mecha-
nischen Mischung beider Bestandteile, und die eutektischen Haltezeiten
dndern sich, wie man sieht, mit der Konzentration linear.

Trotzdem diese Beziehung anschaulich beinahe selbstverstindlich
ist, wollen wir die Gelegenheit benutzen, um eine sehr wichtige Regel
allgemein abzuleiten, die bei der Handhabung der Zustandsdiagramme
stindig angewendet wird.
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Stellen wir uns vor, daB} wir die Aufgabe haben, die Verbindung V
(etwa Abb. 25) herzustellen, indem wir die beiden eutektischen Mi-
schungen k und ! zusammenschmelzen. Wir fragen uns, in welchem
Mengenverhéiltnis wir fiir diesen Zweck die Mischungen zu nehmen haben.

Der Gehalt der Verbindung V am Bestandteil B wird unmittelbar
durch die Strecke 4 V = X, dargestellt, wobei wir annehmen, dal die
gesamte Strecke 4 B einer Einheitsmenge entspricht. X, ist also der
Gewichtsbruchteil an B in einer Einheitsmenge der Verbindung V, etwa
in einem Gramm. Die Menge des Eutektikums k, die wir zur Herstel-
lung der Verbindung V brauchen, sei gleich m, und sein Gehalt an der
Komponente B gleich X,. Dann sind in der Menge m, nur X, - m,
Gewichtseinheiten von B enthalten. Da die Gesamtmenge der herzu-
stellenden Verbindung die Gewichtseinheit betrigt, ist die Menge des
zweiten Eutektikums !, aus dem wir die Verbindung aufbauen wollen,
gleich 1 — m,. Sein Gehalt an B, d. h. die Menge von B in einer Gewichts-
einheit des Eutektikums ! ist X, , und die Gesamtmenge an B in diesem
Eutektikum X, (1 —m,). Die Gesamtmenge an B in den beiden Eutek-
tiken, aus denen die Gewichtseinheit der Verbindung durch Vermischen
hergestellt wird, ist offenbar

Xy (L —my) 4 Xymy = X,

Hieraus folgt: X —X
=20 <1 __ i
my = X, X, Anteil von £k, (1)
my=1—my= ?Z{:}—,}f‘: = Anteil von [, (2)
my XQ - X,
1—my X,—X,° (3)

X,— X, ist der Abstand X, X, auf der Abszissenachse zwischen den Zu-
sammensetzungen des Eutektikums X und der-Verbindung, und X, — X
ist der Abstand X, X, auf der Abszissenachse zwischen den Zusammen-
setzungen des Eutektikums X, und der Verbindung. Wir erhalten die
Beziehung: Die Mengen der Teile, aus denen eine Gesamtmischung her-
gestellt wird, verhalten sich umgekehrt wie die Absténde der Zusammen-
setzungen dieser Teile von der Zusammensetzung der Gesamtmischung.

Das ist aber die Hebelbeziehung: ein im Aufpunkt X, gehaltener Hebel
ist im Gleichgewicht, wenn die Gewichte in X, und in X sich wie die
Strecken X, X, im X, X, verhalten. Wenn man an Stelle der Gewichte
in X; und X, die Mengen m, und m, der betreffenden Mischungen
setzt, erhdlt .man fir die Zusammensetzung der Gesamtmischung die
durch die Lage des Aufpunktes X, dargestellte Zusammensetzung. Da
die Gesamtmenge der Legierung gleich 1 ist, gibt m; den Mengenanteil
des Teiles mit der Zusammensetzung X; an. Wie man aus Gl. (2) und
Abb. 25 sieht, ist er gleich der von dem betreffenden Teil abgewandten
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Hebellinge X, X,, dividiert durch die Gesamtlinge X, X,. Das Ent-
sprechende gilt fiir m,.

Die durchgefiihrte Betrachtung hat einen reinen geometrischen
Charakter und hat lediglich zur Voraussetzung, daf die Zusammen-
setzung der Legierungen so dargestellt wird, daB die Gehalte an der
zweiten Komponente B mit dem Abstand vom linken Ende des Dia-
grammes, wo die Komponente 4 liegt, proportional sind. Es ist deshalb
ganz gleichgiiltig, um welche Mischungen es sich im einzelnen handelt.

Es konnte sich also z. B. darum handeln, zu entscheiden, wie gro8l
der Anteil der Schmelze S und der Kristalle von 4 in der Legierung X
bei der Temperatur 7', Abb. 27, ist; die Entscheidung gibt die Hebel-
beziehung. Oder es kann sich um die schon frither behandelte Frage
handeln, wie grofl der Anteil des Eutektikums in dieser Legierung nach
ihrer vollstindigen Erstarrung ist, oder auch
darum, dafl man aus zwei Mischungen bekannter
Zusammensetzungen eine neue Mischung von
vorgeschriebener Zusammensetzung herzustellen
hat, wie z. B. in der Bijouterie. Hier liegt die
Aufgabe vor, auf Grund neuerer gesetzlicher
Bestimmung aus einer friither verwendeten Le-
gierung mit 60 % Auund 40 % Cu durch Auflegie-
rung mit einer zuféllig vorhandenen Legierung
mit 20% Au und 80% Cu die gesetzlich neue vorgeschriebene Legierung
mit 33,3% Au herzustellen. In allen diesen Fillen bedient man sich der
Hebelbeziehung. Auch wir werden ihr in der nachfolgenden Erorterung
des ofteren begegnen.

In dem uns im Augenblick interessierenden Falle ergibt sich z. B.
sofort fiir die Legierung X Abb. 25, dal der Anteil des Eutektikums
im Konzentrationsbereich zwischen Im gleich ist.

X,— X

X, —X;°

Da der Nenner und X, konstant sind, nimmt die Menge des Eutektikums
mit abnehmendem Gehalt an B linear zu, wie wir bereits gezeigt haben.
Ahnliches ergibt sich sofort fiir die anderen Konzentrationsteile des
Diagrammes.

Die eutektischen Haltezeiten miissen bei der Zusammensetzung der
Verbindung, ebenso wie bei denjenigen der reinen Komponenten, Null
werden. Indem man sie aus den Abkiihlungskurven fiir verschiedene
Konzentrationen abgreift und auf Null extrapoliert, erhilt man also
zwel weitere Bestimmungsstiicke fiir die Konzentration der Verbin-
dung, aus der Haltezeit jedes der beiden Eutektika je eines.

Das ist die klassische von G. TaMMANN begriindete thermische
Analyse zur Bestimmung der Zusammensetzung von Verbindungen oder

Abb. 27. Zur Hebelbeziehung.

m =
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sogenannten intermedidren Kristallarten. Ergénzt und bestétigt wurde
sie durch die mikroskopische Schliffuntersuchung. Bei der Zusammen-
setzung des Maximums m darf man namlich im Schliff nur eine Kristall-
art sehen.

Systeme der besprochenen einfachen Art sind bei Metallen ziemlich
selten. Abb. 28 zeigt als Beispiel das System Kalzium-Magnesium. Die
Legierungen des Magnesiums mit Blei und mit Antimon haben eine
ahnliche Konstitution; die Verbindungen haben die Zusammensetzungen
Mg,Pb und Mg,;Sb,. Meistens tritt dieser Aufbautypus in Kombi-
nationen mit anderen auf. Abb. 29 zeigt als Beispiel den Aufbau der
Legierungen des Silbers mit Strontium. Wie wir sehen, werden hier
verschiedene intermedidre Kristallarten, ndmlich Ag,Sr, Ag,Sr;, AgSr
und Ag,Sr; gebildet. Die Erorterung des Zustandsdiagrammes ist auch
in diesem Falle sehr einfach. Es zerfillt in fiinf Zustandsdiagramme
einfacher mechanischer Mischungen mit Eutektikum, deren Bestand-
teile die reinen Metalle und die verschiedenen Verbindungen sind.

3.

Fir die bequemere Behandlung im weiteren wollen wir hier ein
paar neue Bezeichnungen und eine allgemeine Beziehung einfiihren.
Wir nennen die Gesamtheit der Koérper in den verschiedenen Zu-
stinden der Materie, etwa der Aggregatzustinde oder der Kristall-
arten, deren Zustandsinderungen wir verfolgen, ein kdrperliches System
oder einfach ein System. Ein System nennen wir homogen, wenn es in
allen Punkten dieselben Eigenschaften besitzt. Das Wasser oder das
Eis oder eine fliissige Legierung sind homogene Systeme. Besteht
dahingegen das System aus mehreren homogenen Teilen, deren Eigen-
schaften zwar in sich einheitlich sind, aber sich von einem Teil zum
anderen um endliche Betréige &ndern, wie z. B. das System von Eis und
Wasser oder von Wasser und Dampf, so ist das System heterogen. Die
homogenen Teile des Systems nennen wir Phasen. Ist das ganze System
homogen, so besteht es aus einer Phase, es ist einphasig; enthilt es
drei Phasen, etwa eine Schmelze und zwei Kristallarten, so ist es hetero-
gen und zwar dreiphasig, usw. Hierbei ist die raumliche Anordnung der
Phasen ganz gleichgiiltig; eine Fliissigkeit bildet in einem System nur
eine Phase, ganz gleichgiiltig, ob sie sich in einem Gefa3 oder in mehreren
befindet, oder sich in Tropfen verteilt hat. Die beiden Schichten einer
Mischung von Wasser und Ather stellen dahingegen zwei Phasen dar, da
ihre Eigenschaften verschieden sind, ganz gleichgiiltig, ob sie sich zu einer
Emulsion verbunden haben oder durch eine ebene Fliche getrennt sind.

Wir wollen nun ein von W. GiBBs abgeleitetes sehr allgemeines
Gesetz, die sog. Phasenregel besprechen, die bei der Betrachtung schwie-
rigerer Konstitutionsfédlle sehr wichtig ist.
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Fiir ein Mol eines idealen reinen Gases besteht nach dem Gasgesetz
bekanntlich die Zustandsgleichung

pv=RT, (1)

wo p der Druck, v das vom Mol eingenommene Volumen, R die Gas-
konstante und 7' die absolute Temperatur ist. Das ist eine Gleichung
mit drei verdnderlichen Gréflen p, v und 7. Dementsprechend kénnen
wir beim Gas bekanntlich zwei dieser GroBlen willkiirlich und unabhéngig
voneinander verdndern; die dritte ist dann durch die Gleichung (1) be-
stimmt. Wir kénnen z. B. das Gas bei einem beliebig gewihlten, aber
konstant gehaltenen Volumen erwidrmen; dann stellt sich bei jeder
Temperatur ein ganz bestimmter Druck ein. Wahrend das Volumen
und die Temperatur nach Belieben variiert werden, ist der Druck auf
Grund von (1) eindeutig definiert. Oder wir erwérmen das Gas, indem
wir den Druck in einer beliebigen Weise dndern. Dann stellt sich auto-
matisch bei jeder Kombination von Druck und Temperatur ein ganz
bestimmtes Volumen ein. Wir sehen, die Wahl der unabhéngig ver-
anderlichen Gréflen ist uns iiberlassen; wesentlich ist, dal es ihrer auf
Grund von (1) nur 2 gibt. Das ist durchaus im Sinne der mathematischen
Betrachtung, die besagt, daf auf Grund von (1) zwei unabhingige
Verianderliche den Zustand des Gases bestimmen, wiahrend die dritte
als ihre Funktion zu betrachten ist.

Die Zustandsgleichungen der anderen Einphasen- (homogenen)
Systeme, der realen Gase, der Fliissigkeiten und der Kristalle haben
nicht die einfache Form der Gleichung (1); alle diese Zustandsglei-
chungen haben aber die Eigentiimlichkeit, dafl sie drei Veradnderliche,
den Druck, die Temperatur und das Volumen oder eine andere Eigen-
schaftsgrofle miteinander verkniipfen; wir konnen sie deshalb all-
gemein in der Form

F(p,v,T)=0 (2)

schreiben. Hieraus folgt, dal man jeden einheitlichen homogenen Kor-
per zwei unabhéngigen Veranderungen, etwa des Druckes und der Tem-
peratur, unterwerfen kann, womit dann auf Grund von (2) die Ver-
anderung der dritten Grofle, etwa der Temperatur und damit der ge-
samte Zustand des Korpers eindeutig definiert ist.

Wir bezeichnen diesen Tatbestand, indem wir sagen, dal das homo-
gene aus einem Stoff bestehende System zwei Freiheitsgrade hat. Das
gilt z. B. fiir ein festes Metall oder fiir seine Schmelze.

Betrachten wir dahingegen ein aus einem Stoff bestehendes Zwei-
phasensystem, etwa das Eis im Gleichgewicht mit dem Wasser bei
seinem Schmelzpunkt, so liegen die Verhiltnisse anders. Bei Atmo-
sphiarendruck ist der Schmelzpunkt des Eises eindeutig bestimmt.
Andern wir dahingegen den Druck, so dndert sich auch der Schmelz-
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punkt, wenn auch wenig. Nachdem der Druck und die Temperatur
des Systems definiert sind, ist auch der gesamte Zustand der beteiligten
Phasen auf Grund ihrer Zustandsgleichungen bestimmt. ‘

Bei Anwesenheit von zwei Phasen eines einheitlichen Stoffes kénnen
wir also nur iiber eine Zustandsgréfe frei verfiigen. Die Zahl der Frei-
heitsgrade ist auf eins gesunken. Wir koénnen uns leicht iiberlegen, dal}
diese Gesetzmaifligkeit fiir beliebige Zweiphasensysteme aus einem Stoff
gilt. So ist der Druck des Wasserdampfes iiber dem fliissigen Wasser
durch die Temperatur eindeutig bestimmt. Versuchen wir, den Dampf-
druck ohne Temperaturinderung zu erhdhen oder zu erniedrigen, so
kondensiert sich der ganze Dampf oder das ganze Wasser verdampft: ein
Gleichgewicht mit zwei Phasen kann nicht bestehen bleiben.

Wenn wir die Zahl der Freiheitsgrade mit f und die Zahl der
Phasen mit p bezeichnen, so kénnen wir die bisher betrachteten beiden
Ergebnisse in eine Regel zusammenfassen:

f+p=3. (1)
Bei Gegenwart von einer Phase (p = 1, festes Metall) ist die Zahl der
Freiheitsgrade f = 2, bei p = 2 (z. B. Schmelzpunkt) ist f = 1. Bei
Gegenwart von drei Phasen (p = 3) bestehen gar keine Freiheitsgrade,
ein solches System ist nur bei einer bestimmten Temperatur und bei
einem bestimmten Druck existenzfihig. Dann hat auch das Volumen
einen bestimmten Wert (Tripelpunkt). So ist z. B. das Wasser mit
dem Eise unter dem Druck des Wasserdampfes nur bei einer bestimmten
Temperatur existenzfahig.

Bei einem System aus zwei Stoffen haben wir gesehen, dafl im all-
gemeinen an Stelle eines scharfen Schmelzpunktes (bei konstantem
Druck) ein Schmelzintervall tritt. Das Auftreten dieses Intervalles im
betrachteten Falle ist mit einer Anderung der Zusammensetzung einer
der Phasen, namlich der Schmelze verbunden. Die Schmelze einer
Zink-Kadmium-Legierung kann mit Zinkkristallen bei verschiedenen
Temperaturen im Gleichgewicht stehen, hat aber dann allerdings ganz
verschiedene Zusammensetzungen. Trotz der Gegenwart von zwei Phasen,
namlich der Kristalle des einen Bestandteiles und der Schmelze, ist die
Zahl der Freiheitsgrade des Systems noch zwei, wir kénnen namlich so-
wohl die Temperatur als auch den Druck in bestimmten Grenzen be-
liebig dndern, wodurch dann die Zusammensetzung der Schmelze be-
stimmt ist. An Stelle der Gleichung (1) erhalten wir jetzt die Beziehung

f+p=+4. 2)
Fir beide Beziehungen kénnen wir eine gemeinsame Form angeben
f+p=mn+2, (3)

wenn wir mit » die Anzahl der Bestandteile des Systems bezeichnen.

Masing, Mectallkunde. 3
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Gleichung (3) gilt ganz allgemein fiir heterogene Systeme mit beweg-
lichen Gleichgewichten. Sie bildet den Inhalt der von W. GieBs ab-
geleiteten Phasenregel. Unsere bisherigen Erorterungen diirfen natiirlich
nicht als eine strenge Ableitung der Phasenregel gelten. Sie lifit sich
thermodynamisch ganz allgemein streng begriinden. Diese Ableitung
konnen wir hier nicht geben. Es geniigt festzustellen, daf sie eine all-
gemeine Grundlage fiir die Betrachtung heterogener Gleichgewichte ist,
an denen also mehrere Phasen teilnehmen.

Ist der Druck konstant, so sinkt die Zahl der Freiheitsgrade f um
1, da eine Veranderungsmoglichkeit des Systems damit entfillt. Wir
erhalten fiir die Phasenregel bei konstantem Druck die Formel

f+p=n+1, (4)

die wir bei der Betrachtung der Legierungsgleichgewichte anwenden
wollen.

Im Zusammenhang mit unseren bisherigen Erorterungen kann die
Phasenregel als tiberfliissige Formalistik erscheinen. Thren wirklichen
Wert erhilt sie in komplizierteren Fillen, in denen die unmittelbare
Anschauung noch keinen Uberblick gibt, in erster Linie in Systemen mit
drei und mehr Metallen (n = 3, 4); wir werden aber auch in einem
biniren System sofort einen Fall kennenlernen, wo man sich ihrer mit
Nutzen bedienen kann.

In einem Zweistoffsystem besitzen die Gleichgewichte, an denen
zwei Phasen teilnehmen, ganz allgemein zwei Freiheitsgrade, oder auf
Grund von (4) bei konstantem Druck einen Freiheitsgrad. Beispiele
hierfiir sind Gleichgewichte zwischen Schmelze und den Kristallen, oder
das Gemenge zweier Kristallphasen, etwa festes Zink und festes Kad-
mium. Auch hier kénnen wir nach Wunsch bei konstantem Druck die
Temperatur dndern, ohne dafl eine Phase verschwindet oder eine neue
hinzutritt.

Eine einzige Phase, z. B. eine Schmelze hat nach Gleichung (4) bei
konstantem Druck zwei Freiheitsgrade. Wir kénnen namlich nicht nur
die Temperatur in gewissen Grenzen dndern, sondern auch durchaus
kontinuierlich die Zusammensetzung. Wir sehen an diesem Beispiel,
daB auch diese die Bedeutung einer verdnderlichen Zustandsgrofle, eines
Freiheitsgrades hat. Besteht das System dahingegen aus drei Phasen,
wie eine Legierung im eutektischen Punkt, so besitzt sie bei konstantem
Druck keinen Freiheitsgrad mehr und wird nonvariant genannt. Ebenso
bezeichnet man Systeme mit .einem Freiheitsgrad als univariant, mit
zwei Freiheitsgraden als bivariant usw.

Eine wesentliche Rolle spielt in der Phasenregel (3) die Zahl der
Bestandteile n. Wir miissen diesen Begriff genauer definieren. Kine
Legierung aus Zink und Kadmium hat zwei Bestandteile und gehorcht,
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wie wir gesehen haben, der Phasenregel. Das Wasser besteht auch aus
zwel Bestandteilen, besitzt aber einen scharfen Schmelzpunkt; es be-
nimmt sich, wie ein Einstoffsystem. Das liegt daran, daf3 die beiden
Bestandteile Wasserstoff und Sauerstoff im Wasser nicht voneinander
unabhdngig sind, daf die Menge Sauerstoff durch die Menge Wasserstoff
eindeutig bestimmt ist und umgekehrt. Um eine gewisse Menge Wasser
zu bestimmen, geniigt es, die Menge des Wasserstoffes oder des Sauer-
stoffes anzugeben. Die Menge des Wassers berechnet sich dann aus
seiner stochiometrischen Formel. Von solchen Bestandteilen ist in der
Phasenregel nicht die Rede. n ist vielmehr die Zahl der unabhingigen
Bestandteile, also solcher, deren Mengen einzeln fiir sich angegeben
werden miissen, um eine Phase aufzubauen. Fir eine aus Zink und
Kadmium bestehende Schmelze geniigt es nicht, die Menge des Zinks an-
zugeben; um ihre Zusammensetzung (und die einer bestimmten Menge
Zink entsprechende Menge) zu definieren, muf} auch die in ihr befindliche
Menge Kadmium angegeben werden. Die Zahl der unabhingigen Be-
standteile ist also diejenige, welche notig ist, um die Phasen eines Systems
aufzubauen, insbesondere, wenn sie in einer heterogenen Umsetzung
aus anderen Phasen entstehen. Wenn wir ein Gemenge von Zink und
einer kadmiumhaltigen Schmelze erhitzen, so 16st sich Zink in steigender
Menge in der Schmelze auf; die Zusammensetzung der Schmelze ist durch
die Gesamtzusammensetzung des Systems nicht definiert.

In diesem Zusammenhang werden wir auch gleich verstehen, warum
die Verbindung V sich auf Grund der Phasenregel wie ein Einstoff-
system verhélt. Sie schmilzt zu einer Fliissigkeit derselben Zusammen-
setzung, die die Kristalle hatten. Wenn wir also die Zusammensetzung
der Kristalle kennen, so kénnen wir ohne weiteres die Menge einer
Schmelze angeben, wenn die Menge des in ihr enthaltenen Zinks oder
Kadmiums bekannt ist. Die Menge des anderen Metalles bestimmt sich
aus der chemischen Formel oder allgemeiner der Zusammensetzung
der Kristallart genau so, wie es sonst bei einer chemischen Verbindung
der Fall ist.

1.

Nach diesen allgemeinen Betrachtungen kehren wir zu einem
System mit einer Verbindung zuriick, betrachten aber jetzt den IFall,
dal} die kristallisierte Verbindung, bevor sie schmilzt, zerfillt, und zwar
in eine Schmelze und in die eine Komponente, z. B. B. Bei diesem Zer-
fallspunkt stehen also drei Phasen: die kristallisierte Verbindung, die
Kristallart B und die Schmelze miteinander im Gleichgewicht. Hier-
nach folgt aus der Phasenregel ohne weitere Uberlegung, dall das
Gleichgewicht bei konstantem Druck ein nonvariantes ist. Also miissen
die Temperatur und die Zusammensetzungen der Phasen konstant
bleiben, solange alle Phasen anwesend sind.

g%
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Wir konnen uns indessen sehr leicht auch anschaulich iiberlegen,
daB der Zerfall der Verbindung bei konstanter Temperatur (7', Abb. 30)
erfolgen mufl. Da die Verbindung V in ein Gemenge der beiden Phasen:
Kristalle von B und Schmelze X zerféllt, mufl ihre Zusammensetzung,

wie in Abb.30 angegeben, zwischen B und X lie-
b gen. Bei hoheren Temperaturen ist die Schmelze
im Gleichgewicht mit den Kristallen von B. Die
Kurve des Beginnes der Kristallisation von B
wird also etwa die Gestalt bx haben. Bei tiefe-
ren Temperaturen ist die Schmelze dahingegen
im Gleichgewicht mit der Verbindung V. Die
Kurve des Beginnes der Kristallisation von V aus
+— der Schmelze wird die Gestalt x¢ haben. Inihrem
<—Konzentration Schnittpunkt x, der somit bei der Zerfallstem-
Abb. 30. Schmelzen einer ~ peratur von V liegt, treffen sich die beiden
VerbindungunterZersetzung,  Kurven, da hier ja beide Kristallarten ¥ und B
im Gleichgewicht mit der Schmelze stehen.

Da bz und xc¢ nun die Sattigungskurven zweier verschiedener Stoffe
sind, konnen sie in ihrem Verlauf nicht iibereinstimmen. Die Kurve
x¢ bildet daher nicht die unmittelbare Fortsetzung von bz, sondern die
beiden Kurven schneiden sich, und zwar in einem Punktex. Ein Gleich-
gewicht zwischen den drei Phasen V, B und Schmelze kann mit anderen
Worten nur bei der Temperatur von  bestehen. Bei hoherer Temperatur
ist, wie die Verlingerung von cx nach oben ergibt, die an V gesittigte
Schmelze an B iibersittigt ; bei tieferen Temperaturen ist umgekehrt die
an V gesittigte Schmelze an B noch nicht geséttigt.

Wir wollen hier einen Umstand betonen, der bisher schon immer die
Grundlage unserer Betrachtungen gewesen ist und der fiir ihr richtiges
Verstdandnis wichtig ist. Unsere Diagramme sind Gleichgewichtsdia-
gramme. Wenn wir mit ihrer Hilfe Vorgéinge betrachten, so nehmen wir
immer an, daB die letzteren so langsam verlaufen, dal das Gleichgewicht
wiahrend des ganzen Vorganges nicht gestért wird. Wenn z. B. eine
Kristallart sich aus einer Schmelze ausscheidet, so ist diese Schmelze
im Rahmen unserer Betrachtungen der Konstitutionslehre gerade an der
Kristallart gesitfigt. Der Vorgang der Kristallisation aus einer tiber-
sittigten Losung, der natiirlich in Wirklichkeit immer wieder vorkommt
und dessen Gesetzmifigkeiten man in der Kinetik auch studiert, liegt
auBerhalb des Rahmens der Gleichgewichtslehre.

Der Schmelzvorgang (oder die Erstarrung) der Verbindung V erfolgt
also bei konstanter Temperatur, bis die gesamte Verbindung geschmolzen
oder richtiger in die Schmelze * und die Kristalle B zerfallen ist oder
bis umgekehrt bei der Kristallisation die gesamte Schmelze, die wahrend
der Umsetzung im nonvarianten System ebenfalls ihre unveréanderte Zu-
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sammensetzung behilt, zur Bildung der Verbindung durch Reaktion
mit B verbraucht ist. Im Zustandsdiagramm Abb. 31 ist V wieder die
Zusammensetzung der Verbindung; im Temperaturpunkt 7' zerfallt sie,
wie bereits geschildert, in die geséttigte Schmelze d und den reinen Be-
standteil B, oberhalb dieser Tem- B
peratur tritt die Verbindung iiber-
haupt nicht auf, die Schmelze ist
im Gleichgewicht mit der Kri-
stallart B. Wir erhalten deshalb
bei hoheren Temperaturen die T
Kurve des Beginnes der Kristal- 7 \
lisation von B (bd) genau in der- :

selben Weise, wie bei den bisher |

betrachteten Systemen. Sobald A m n o p V ¢ 6
jedoch sich im Verlaufe der Er- Konzentration —=
Starrung soviel an 5 ausgeschio. 31k %, Sohoms s Tstantetisramucs i
den hat, daB die Restschmelze

die Zusammensetzung des Punktes d und damit seine Temperatur er-
reicht hat, kann als zweite Kristallphase neben B auch die Verbin-.
dung;V auftreten. Wir haben die Reaktion

B + Schmelze d > V, (5)

wobei der Pfeil die Richtung der Reaktion bei Wirmeabgabe (bei der
Abkiihlung) angibt. Der Unterschied zwischen dieser Reaktion, die wir
eine peritektische nennen, und der oben betrachteten eufektischen Reaktion
besteht darin, da bei der eutektischen Reaktion die Schmelze in zwei
Kristallarten zerfillt, z. B.

Flissig

Schmelze -V + B;
oder Schmelze > A - B,
wihrend bei einer peritektischen Reaktion dahingegen die eine Kristall-
art (B) durch Reaktion mit der Schmelze aufgezehrt wird, und sich dabei
eine andere Kristallart (V) bildet. Es hangt nun ganz von dem Mengen-
verhéltnis der einzelnen Phasen ab, welche zuerst aufgezehrt wird. Liegt
die Zusammensetzung der gesamten Legierung zwischen V und B, so
wird bei der peritektischen Reaktion (5) offensichtlich zuerst die Schmelze
d aufgebraucht werden, und die beiden Kristallarten B und V werden
iibrigbleiben. Die Erstarrung einer solchen Legierung ist also bei der
peritektischen Temperatur abgeschlossen. Das System besteht nunmehr
nach Verbrauch der Schmelze nur aus zwei Phasen, es hat also bei
konstantem Druck wieder einen Freiheitsgrad: die Temperatur kann
wieder sinken, wéhrend sie im Verlaufe der peritektischen Reaktion
konstant gewesen ist.
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Liegt die Zusammensetzung der Gesamtlegierung umgekehrt links
von V, so wird die Kristallart B zuerst aufgezehrt, die Legierung besteht
nunmehr nur aus der Schmelze d und der Verbindung V. Die Temperatur
beginnt zu sinken und die Zusammensetzung der Schmelze verschiebt
sich lings einer Kurve de.

Der weitere Verlauf der Erstarrung ist leicht zu iibersehen. Bei der
Kristallisation der Verbindung ¥V reichert sich die Schmelze immer mehr an
A an, bis sie auch an ihr gesittigt ist. Wir erreichen ein Gleichgewicht, in
dem die Schmelze an 4 und an V gesattigt ist. Hier zerfallt die Schmelze e
in diese beiden Kristallarten; es findet also wieder eine eutektische Um-
setzung statt. Die primére Erstarrung von 4 aus A-reichen Legierungen
lings ae bietet nichts Neues und erfordert keine gesonderte Betrachtung.

Das Diagramm ist jetzt vollstindig, und wir konnen bei allen Feldern
angeben, welchen Phasen der Legierungen sie entsprechen.

5.

In Abb. 32 ist eine Reihe von Abkiihlungskurven wiedergegeben,
wie sie in den verschiedenen Teilen des Diagrammes beobachtet werden.
-Das reine Metall B zeigt nur einen scharfen Erstarrungspunkt (Kurve B);
im Konzentrationsgebiet B—7V tritt zuerst eine primére Ausscheidung
von B und dann der Haltepunkt bei der nonvarianten peritektischen
Umwandlung auf. Da-
mit ist, wie wir gesehen

g haben, die Erstarrung

A abgeschlossen, und es
sind keine weiteren

m 2 7 thermischen  Effekte

o 4 auf der Abkiihlungs-

kurve zu erwarten

Zert —= (Kurve ¢). Links von
A g2 awkanngsarn de i Syten AW der Zusammensetzung
der Verbindung V
bleibt, wie erortert, bei der peritektischen Reaktion Schmelze iibrig,
die zuletzt eutektisch kristallisiert. Eine entsprechende Abkiihlungs-
kurve p zeigt deshalb zwei Haltepunkte, entsprechend einer peritek-
tischen und einer eutektischen Reaktion. Bei Legierungen zwischen
den Punkten d und e (Kurve ¢) beginnt die Erstarrung unterhalb der
peritektischen Temperatur. Wir beobachten nur die primére Ausschei-
dung von V und dann den eutektischen Haltepunkt. Die Kurve n ent-
spricht der Konzentration des reinen Eutektikums, auf der Kurve
der Zusammensetzung m beobachten wir bereits zuerst eine priméire
Ausscheidung von 4 und dann die eutektische Kristallisation. Die reine
Komponente A (Kurve A) kristallisiert bei konstanter Temperatur.

N—
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Die den in den nonvarianten Punkten kristallisierenden Mengen
proportionalen Haltezeiten sind in Abb. 31 gestrichelt wiedergegeben.
Die Dauer des Haltepunktes bei der

peritektischen Reaktion hat bei einer °C N

) 00 —
Legierung der Zusammensetzung der —
Verbindung V ein Maximum, wenn die Flissig /

. . .. .. . 7200 -
Kristallisation ungestort verlauft (siehe 1 +Ni
weiter unten)'. ‘ o t 000

Besondersinteressant sind beidiesem <
Erstarrungstypus die im SCh.l.lff beol?- ~§ a0
achteten Strukturen. Wir erdrtern sie § [
am Beispiel der Wismut-Nickel-Legie- ,§ a0
rungen, deren Zustandsdiagramm in 12+ NiBi
Abb. 33 wiedergegeben ist. Wie man 4y f NiBi +Ni

. . . o . +
sieht, ist das ein etwas komplizierteres : NiBi

. . o iBi
Diagramm, in dem zwei Kristallarten, amw|——1 +Nipi
denen wahrscheinlich die Zusammen- BiNifis
setzungep BgN} un(‘i BiNi zukom‘men, 0 /A Ry Ry e A
durch die peritektischen Reaktionen Bi  NiBiz  NiBi Ni

. cTos A% Ni
Ni + Schmelze — NiBi Abb. 33. Zu_standsdia_gramm der

und NIBI + Schmelze»NiBig ‘Wismut-Nickel-Legierungen.

entstehen. Ihre Erérterung verschiebt sich dadurch nicht grundsétzlich.
Das wismutreiche Eutektikum fallt praktisch mit dem reinen Wismut
zusammen. Abb.34 zeigt die Struktur einer Legierung mit 50 At.- % Ni,
die nach dem Zustandsdia-

gramm nur Kristalle der Ver-

bindung NiBi aufweisen sollte.

In Wirklichkeit sieht man

hellgeéitzte priméredendritisch

angeordnete  Kristalle des

Nickels, umgeben von der

grauen Masse der NiBi-Kri-

stalle, zwischen denen sich

schwarz geédtzte Gebiete der

Kristallart NiBi; befinden.

Diese Struktur enthdlt im

Widerspruch mit der Phasen- A% 3% Unhiitnsen o e S0t oseri i
regel eine Kristallart zu viel graphie.)

und entspricht deshalb nicht

einem Gleichgewicht. Sie entsteht dadurch, dal die durch Reaktion der
priméren Nickelkristalle mit der Schmelze entstehenden NiBi-Kristalle
sich als Siume um die Nickelkristalle anlagern, die eine weitere Berithrung
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zwischen dem Nickel und der Schmelze verhindern. Die peritektische
Reaktion kann deshalb nicht bis zum Ende ablaufen, aus der Bi-
reicheren Schmelze kristallisiert weiterhin zunéchst primir NiBi und
dann peritektisch NiBi;. FEine
solche Struktur nennt man eine

Umbiillungsstruktur.
Auch bei der peritektischen
Bildung von NiBi; kommt es zu
dhnlichen Stérungen, wie man das
fiireine Legierung mit 25 At.- % Ni,
die der Zusammensetzung NiBi,
entspricht, in Abb. 35 sieht. In
dieser Legierung kristallisiert
primér NiBi, wie man aus dem
Zustandsdiagramm Abb. 33 sieht.
Auf dem Schliffbild findet man
Abb. 5. Umhiillungen in einer Ni-Bi-Legiernng ~dementsprechend primére graue
mit 25 At.- % Ni. (Aus GUERTLER, Metallographie.) Kristallite, die von breiten
schwarzen Sdumen von NiBi; umgeben sind. Diese Saume verhindern
die Berithrung der Schmelze mit den NiBi-Kristallen, die peritektische
Reaktion stockt, und die Kristalli-
sation findet in den weilen Aus-
scheidungen der Wismut-Kristalle

ihren AbschluB.

Solche Stérungen der zweiten
peritektischen Reaktion koénnen
auch beim Abschlufl der Kristalli-
sation der zuerst betrachteten Le-
gierung mit 50 At.- % Ni auftreten.
Dann nimmt man im Schliffbild
in kleinen Mengen noch Wismut-
Kristalle wahr, und insgesamt
besteht die Legierung aus 4 Kri-
stallarten.

Die Umbhiillungen kénnen durch

Al)b. 36. Ul.nhiillungen in einer Cu-Si-Legierung nachtrégliche Erhitzung im festen
mit 4,9% Si. Vergr. 60x. (Aus GUERTLER, . oy

Metallographic.) Zustande weitgehend beseitigt wer-

den, wenn die Reaktionspartner

der peritektischen Reaktion durch die Umbhiillung diffundieren kénnen.

Die Zusammensetzung der Verbindungen ist bei einer peritektischen

Bildung nur schwer zu bestimmen. Grundsitzlich kénnte man sie aus

dem Maximum der Haltezeit auf der Abkiihlungskurve bei der Ver-

bindung und aus der Extrapolation der eutektischen Haltezeit auf
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Null ermitteln. Die soeben besprochenen Umhiillungen machen hier
aber ernste Schwierigkeiten, da einerseits das Eutektikum bereits rechts
von der Zusammensetzung der Verbindung auftreten kann und da
andererseits die Menge der bei der peritektischen Reaktion sich bil-
denden Verbindung in einer uniibersichtlichen Weise verringert ist.
Auch der eben betrachtete Konstitutionsfall kommt in reiner Gestalt
nur selten vor. Abb. 36 zeigt eine besonders typische Umbhiillungs-
struktur am Beispiel einer Legierung des Kupfers mit 4,9% Silizium.

6.

Die technische Bedeutung der in dieser Vorlesung betrachteten
Systeme ist gering. Das wollen wir an ein paar Beispielen verstind-
lich machen. Wir haben die Verbindung Mg,Pb durch Zusammen-
schmelzen der Bestandteile im Wasserstoffstrom hergestellt. Es ist ein
blaulicher Stoff, der vielleicht mehr wie ein Erz oder wie ein Sulfid
als wie ein Metall aussieht. In der Tat ist diese Verbindung auch aufler-
ordentlich sprode, ja sogar so miirbe, daf} sie sich leicht im Morser
zerreiben 1aBt. Wir machen hier die auffallende Beobachtung, daB
eine Verbindung zweier Metalle oft in viel geringerem Mafle metallische
Eigenschaften aufweist, als ihre beiden metallischen Bestandteile.
Diese Verbindung hat auBerdem auch sehr unangenehme chemische
Eigenschaften. Wir legen ein Stiick davon in Wasser von gewo6hnlicher
Temperatur. Wie man an der langsamen Gasentwicklung sieht, beginnt
sofort ihre Reaktion mit Wasser nach der Gleichung

Mg,Pb + 4 H,0 = 2 H;'+ 2 Mg(OH),"+ Pb.

Etwa nach einer halben Stunde ist das Stiick zu einem erheblichen Teil
zu Pulver verfallen.

Ein anderes Beispiel einer sproden Legierung bildet die Verbindung
CuAl,. Wenn wir auf eine Stange dieser Verbindung einen Schlag
mit einem Hammer ausiiben, zerbricht sie sofort.

Ausgesprochene intermetallische Verbindungen sind vielfach nur
beschrinkt metallisch und haben sehr ungiinstige mechanische Eigen-
schaften, wenn die Metalle keine Mischkristalle zu bilden vermdgen
(Vorlesung IV). Die technische Bedeutung der intermetallischen Ver-
bindungen ist deshalb nur gering und die einfachen Systeme der er-
orterten Art werden nur wenig technisch verwendet.

IV. Aufbaulehre der Legierungen. Mischkristallbildung.
Beschrinkte Mischbarkeit in der Schmelze.

1.
Wir haben bisher den einfachsten Fall betrachtet, daB nimlich
beim Zusatz eines zweiten Metalles B zum Metall 4 sich aus der Schmelze
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nach wie vor das erste Metall 4 in reiner Form abscheidet. Das ist
jedoch keineswegs selbstverstiandlich. Auch das kristallisierende Metall
kann fremde Atome in sein Raumgitter aufnehmen. Es entsteht dabei
das, was vaN'T HoFF eine feste Losung nannte oder was wir heute
einen Mischkristall nennen. Der wesentliche Unterschied zwischen den
bisher betrachteten Verbindungen und einem Mischkristall besteht darin,
daf} die Zusammensetzung des letzteren sich stetig &ndern kann, genau
wie bei gewohnlichen Losungen, wahrend der klassischen chemischen
Verbindung eine bestimmte Zusammensetzung zukommt. (Wir werden
spiter sehen, daB in den metallischen Systemen Ubergiinge zwischen
Verbindungen und Mischkristallen auftreten.) Die erste Frage, die wir
uns vorzulegen haben, ist die nach der Beeinflussung der Gleichgewichts-
temperatur zwischen Schmelze und Kristall durch Zusatz einer zweiten
Komponente bei Bildung von Mischkristallen, also
P nach der Temperatur des Beginnes der Erstarrung
einer Legierung.

In Erweiterung unserer Betrachtungen auf S. 25
kénnen wir hierzu eine allgemeine Uberlegung an-
stellen. Nehmen wir an (Abb. 37), dal die Tempe-
ratur, bei der sich aus den Schmelzen Kristalle aus-
zuscheiden beginnen, mit steigendem Zusatz eines

Xy zweiten Metalles steigt.

Abb. 37. Zur Beein- Der Punkt b auf der Kurve abc gibt dann die
flussung desSchmelz-  Temperatur an, bei der eine Schmelze von der Zu-
punktes cines Mefal-  sammensetzung X zu kristallisieren beginnt; er gibt

also auch die Zusammensetzung der bei der Temperatur
von b an den Kristallen gesattigten Schmelze an. Oberhalb der Kurve
abe sind die Legierungen fliissig, erst unterhalb dieser Temperatur muf}
die Legierung neben der Schmelze Kristalle enthalten. Hieraus ergibt
sich sofort, da3 der aus der Schmelze b sich ausscheidende Kristall
mehr vom zweiten zugesetzten Metall enthalten muB als die Schmelze b.
Wiirde das nicht der Fall sein, lige die Zusammensetzung des mit der
Schmelze b im Gleichgewicht befindlichen Mischkristalles etwa bei =,
so wiirden wir uns in Widerspriiche verwickeln. Der Punkt n kann gar
keinen kristallisierten Zustand angeben, da ja oberhalb der Kurve abc
die ganze Legierung fliissig ist.

Nehmen wir an, da3 die Kristalle, die mit der Schmelze im Gleich-
gewicht sind, mehr an B entsprechend dem Punkte m als die Schmelze
enthalten, so 1a6t sich dahingegen die Kristallisation unschwer verfolgen.
Durch Abscheidung der Kristalle sinkt jetzt der Gehalt der Schmelze
an B und damit auch ihre Gleichgewichtstemperatur mit den Kristallen;
die Kristallisation kann mit sinkender Temperatur fortschreiten. Wir
sehen also: die Temperatur des Beginnes der Kristallisation wird durch

{
|
|
|
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Zusatz eines zweiten Metalles zur Schmelze eines reinen Metalles dann
und nur dann erh6ht, wenn die Mischkristalle, die sich aus der Schmelze
ausscheiden, der Schmelze gegeniiber am zweiten Metall angereichert sind.

Umgekehrt sieht man sofort ein, dal, wenn die Temperatur des
Beginnes der Erstarrung durch den Zusatz eines zweiten Metalles er-
niedrigt wird, die sich ausscheidenden Kristalle weniger von diesem
Zusatz in fester Losung enthalten miissen, als die Schmelze.

Ahnliche Betrachtungen gelten auch fiir die Kristallisation anderer
Phasen im inneren Teil des Zustandsdiagrammes und fiir ihre Be-
einflussung durch den UberschuB der einen oder der anderen Kom-
ponente.

Wiirde die Schmelze dieselbe Zusammensetzung wie die Kristalle
haben, so wiirde der Schmelzpunkt eines Metalles durch den Zusatz gar
nicht beeinfluit werden. Solche Fille sind nicht bekannt.

Es ist selbstverstindlich, daf} einer bestimmten Zusammensetzung
des Mischkristalles auch eine bestimmte Zusammensetzung der Schmelze,
mit der er im Gleichgewicht ist, entsprechen mufl und umgekehrt.
Zwischen der Schmeize und den Kristallen bildet sich namlich ein Ver-
teilungsgleichgewicht der Bestandteile aus, genau ebenso, wie zwischen
den beiden Fliissigkeitsschichten, die entstehen, wenn man Wasser und
Ather zusammengibt, ein Verteilungsgleichgewicht besteht. Die wisserige
Schicht enthilt eine bestimmte Menge Ather und die dtherische Schicht
enthilt neben Ather eine ganz bestimmte Menge Wasser. Mit der
Schmelze b ist bei der betreffenden Temperatur ein ganz bestimmter
Mischkristall, etwa in der Zusammensetzung m (Abb. 37) im Gleichgewicht.
Da die Zusammensetzung der Mischkristalle sich stetig dndern kann,
erhalten wir durch Verbindung von m mit dem Schmelzpunkt des
reinen Metalles eine Kurve am, die die Temperaturen und Zusammen-
setzungen der Mischkristalle angibt, die mit der Schmelze gerade im
Gleichgewicht sind, wihrend ac umgekehrt die Temperaturen und Zu-
sammensetzungen der Schmelze angibt, die mit den Mischkristallen im
Gleichgewicht stehen. Um die Zusammensetzung des Mischkristalles zu
finden, der etwa mit der Schmelze b im Gleichgewicht ist, braucht man
durch sie nur eine Isotherme bm zu legen. Der gesuchte Mischkristall
der Kurve amp mul} auf dieser Isotherme liegen, da er ja im Gleich-
gewicht dieselbe Temperatur, wie die Schmelze b hat. Eine isotherme
Gerade wie bm, die die Darstellungspunkte der beiden im Gleichgewicht
befindlichen verschiedenen Phasen verbindet, wird allgemein Konode
genannt.

2.

Wenn die Metalle in der Schmelze ebenso wie im Kristallzustand
in allen Zusammensetzungen mischbar sind, erhédlt man fiir das betref-
fende Legierungspaar auf Grund der durchgefiihrten Betrachtungen ein
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Zustandsdiagramm Abb. 38. Oberhalb der Kurve afb sind die Legie-
rungen flissig, unterhalb der Kurve aqpb sind sie fest und bestehen
aus Mischkristallen. Zwischen den beiden Kurven liegt ein Gebiet, in
dem die Legierungen aus Gemengen von Schmelze und von Kristallen,
also aus zwei Phasen bestehen. Alle Legierungen zwischen zwei belie-
bigen bei derselben Temperatur liegenden Punkten, etwa d und n be-
stehen bei der Temperatur dieser Punkte aus Schmelze und Kristallen
unveranderlicher Zusammensetzung, nim-
4 lich von d und von n. Da hier zwei Phasen
vorliegen, besteht in einem binéren System
nur noch ein Freiheitsgrad (bei konstan-
tem Druck). Haben wir die Temperatur
frei gewéhlt, so sind die Zusammenset-
zungen der beiden Phasen bestimmt und
konnen sich nicht &ndern, solange sie beide
nebeneinander vorhanden sind.
Die Kurve ahdfb, welche die Zusam-
A X - 8 mensetzungen der Schmelzen angibt, die
Gehalt anb—= bei verschiedenen Temperaturen mit Kri-
ADb. 38, Schema einer lickenlosen  otallen im Gleichgewicht stehen, wird die
Liquidus-Kurve oder die Kurve des Beginns
der Kristallisation genannt; die Kurve agnpb, die die Zusammen-
setzungen der mit der Schmelze im Gleichgewicht befindlichen Misch-
kristalle angibt, bezeichnet man als die Solidus-Kurve oder die Kurve
des Endes der Kristallisation.

Wie spielt sich in einem solchen System die Erstarrung ab? Wir
haben bisher des &fteren von der Anderung der Zusammensetzung der
Schmelze wihrend der Erstarrung gesprochen und sie als gegeben hin-
genommen, ohne den Vorgang, durch den diese Anderung sich vollzieht,
ndher zu betrachten. Durch Ausscheidung von Kristallen einer Zu-
sammensetzung, die von derjenigen der Schmelze abweicht, reichert sich
die Schmelze in der unmittelbaren Berithrung mit den Kristallen an dem
einen oder dem anderen Bestandteil an; die Zusammensetzung gleicht
sich dann in der gesamten Schmelze durch Diffusion und durch Kon-
vektion, also durch Strémung aus. Diese Vorginge kénnen in einer
Flissigkeit geniigend schnell stattfinden, um normalerweise jederzeit die
Herstellung des Gleichgewichtes mit den Kristallen zu erméoglichen. Die
Méoglichkeit, im Mischkristall die Zusammensetzung kontinuierlich zu
dndern, hat nun zur Voraussetzung, daB auch im Mischkristall Dif-
fusion stattfinden kann, indem ein Bestandteil von Stellen hoéherer
Konzentration zu solchen mit niedrigerer Konzentration wandert.
Fir Konvektionsstromungen ist dahingegen im festen Zustand kein
Platz.

;
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Bei der Erstarrung von Mischkristallen haben wir also neben den
Konzentrationsinderungen der Schmelze auch solche der sich aus-
scheidenden Kristalle ins Auge zu fassen.

Auf Grund dieser Bemerkung wird der Erstarrungsvorgang nach
Abb. 38 sofort verstindlich. Wir betrachten die Schmelze X. Beim
Punkt f erreicht sie bei der Abkiihlung die Séittigungskonzentration,
es scheidet sich aus ihr eine duBlerst geringe Menge von Kristallen der
Zusammensetzung p aus. Hierdurch reichert sich die Schmelze an dem
Bestandteil 4 an, die Sattigungsgrenze der Schmelze riickt zu tieferer
Temperatur, und es scheiden sich nunmehr Kristalle aus, die mit der
Schmelze bei dieser neuen Temperatur im Gleichgewicht sind. Diese
Kristalle lagern sich wie ein Saum um die bereits ausgeschiedenen Kri-
stalle p herum. Zwischen beiden findet ein Ausgleich der Konzentration
durch Diffusion statt, bis mit weiterer Aufnahme der Schmelze die ge-
samten Kristalle die nunmehr geénderte Sittigungskonzentration auf
der Kurve apb erreichen usw. Waihrend der Erstarrung wandert auf
diese Weise die Zusammensetzung der Schmelze lings der Kurve fdh
und die der Kristalle lings png. Im Punkte ¢ haben die Kristalle die
Zusammensetzung der Gesamtlegierung erreicht. Deshalb ist hier die
gesamte Legierung erstarrt. Kurz bevor die Kristalle die Zusammen-
setzung g erreicht haben, wird von diesen Kristallen der letzte Tropfen
der Schmelze, die beinahe die Zusammensetzung % hat, aufgesaugt.

Wihrend die Diffusion in Schmelzen, unterstiitzt durch die Kon-
vektion, schnell erfolgt, findet sie im festen Zustande nur langsam statt
und bleibt deshalb wihrend der Erstarrung in der Regel zuriick. Das
zuerst ausgeschiedene A4-drmere Innere der Kristalle findet nicht die
Zeit, um seine Zusammensetzung mit den spéter sich ausscheidenden
A-reicheren Sdumen auszugleichen. Es mull bemerkt werden, dafi die
Diffusion mit sinkender Temperatur schnell langsamer wird, so da8 sie,
wenn sie nicht im Verlaufe der Erstarrung zu Ende gegangen ist, sich
wahrend der weiteren Abkiihlung nur in geringem MaBe vollzieht und
bei Zimmertemperatur zum Stillstand kommt. Wir konnen deshalb
zeigen, dall die Diffusion bei der Erstarrung unvollstindig stattfindet,
indem wir in Mischkristallen dieses vom Inneren nach dem Rande
verlaufende Konzentrationsgefille nach schneller Kristallisation fest-
stellen. Das ist das typische Bild der Zonenkristalle, wie sie in Abb. 39
dargestellt sind, und wie sie bei einer nicht zu langsamen Erstarrung von
Mischkristallen sich immer ausbilden. Infolge der verschiedenen Zu-
sammensetzung der verschiedenen Zonen sind diese vom Atzmittel ver-
schieden dunkel gefirbt worden.

Uber das Ende der Kristallisation von Mischkristallen wird des
ofteren gesagt, dal3 hierbei der letzte Tropfen der Schmelze % zu einem
Mischkristall der Zusammensetzung g erstarrt. Eine solche Formulie-



N—

46 Aufbaulehre der Legierungen. Mischkristallbildung.

rung ist offensichtlich unkorrekt, und der unbefangene Leser fragt sich
mit Recht, wie der Tropfen einer Schmelze restlos zu einem Kristall von
einer abweichenden Zusammensetzung erstarren kann. In Wirklichkeit

Abb. 39. Zonenmischkristalle im System Cu-Ni. Vergr. 50x. (Aus W. GUERTLER, Metallographie.)

wird er von dem erstarrten Teil der Legierung im festen Zustande
resorbiert, wie oben ausgefiihrt worden ist.
Wie sieht eine Abkithlungskurve eines homogenen erstarrenden
Mischkristalles aus? Wir haben gesehen, dal die Erstarrung in einem
Intervall erfolgt, &hnlich, wie bei der priméren
Kristallisation etwa des Zinks aus den Zink-Kad-
mium-Legierungen. Jedoch geht sie in einer ganz
anderen Weise zu Ende, ohne einen Haltepunkt,
~ fiir den hier gar keine Veranlassung vorliegt. Die
¢ Erstarrungskurven der Mischkristalle haben des-
halb die in Abb.40 schematisch dargestellte Form,
mit einem wegen verschiedener Fehlerquellen in
der Regel verwischten Ende der Erstarrung bei b.
Zef —e Wiéhrend die Erstarrungstemperaturen in Abb. 38
Abb.40. Erstarrungskurve  qyurch Zusatz der Komponente B zur Komponente A
eines Mischkristalles.
erhoht werden, werden sie, wie ersichtlich, um-
gekehrt durch Zusatz von 4 zu B erniedrigt. Das Diagramm Abb. 38
stellt deshalb, von der Komponente B ausgehend, zugleich den Fall
einer Mischkristallbildung mit sinkenden Temperaturen dar.

3.

Damit, daB bei Mischkristallbildung der Erstarrungsbeginn durch
Zusatz eines zweiten Bestandteiles sowohl zu niedrigeren, als auch zu
héheren Temperaturen verschoben werden kann, hingt auch zusammen,
daB es neben dem einfachsten Typus des Erstarrungsdiagrammes einer
Reihe von Mischkristallen, wie es Abb. 38 wiedergibt, auch kompliziertere
Kombinationsfille mit Maxima oder Minima geben kann, und tatséchlich
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gibt. Solche Erstarrungsdiagramme sind schematisch in den Abb. 41
und 42 wiedergegeben. Im Maximum oder Minimum muf} die Zusam-
mensetzung der Schmelze dieselbe sein, wie die der sich ausscheidenden
Kristalle. Man wiberzeugt sich hiervon leicht in derselben Weise, in
welcher wir die Frage des Anstiegs oder Absinkens der Kurve des
Beginnes der Kristallisation ausgehend von einem reinen Bestandteil er-
ortert haben, indem die entgegengesetzte Annahme zu Widerspriichen
fithrt. Eine Folge davon, dafl die Kristalle die-
selbe Zusammensetzung haben wie die Schmelze, f

ist, dal die Mischung von der Zusammensetzung I

des Maximums bzw. Minimums bei konstanter t 2 ¢ \

r

Temperatur erstarrt. Da namlich bei der Kri-
stallisation sich die Zusammensetzung weder
der Schmelze, noch der Kristalle 4ndern kann,
besteht auch keine Veranlassung fiir die Ent-
stehung eines Erstarrungs-Intervalles. A X 4
Die Erstarrung solcher Legierungen erfolgt Gehalt an B—=
dahingegen bei allen vom Maximum oder Mini- Abb. 41. Diagramm einer
. . Mischkristallreihe mit einem
mum abweichenden Konzentrationen genau so, Maximum.
wie wir es soeben fiir Mischkristalle erdrtert
haben. Fir jede Legierung X konnen wir aus
dem Zustandsdiagramm sofort die Temperatur
des Beginnes und des Endes der Erstarrung T c
r

|
|
|
|
|
|
|

sowie die Zusammensetzung des zuerst ausge-

schiedenen Kristalles ¢ und der zuletzt er- ! &

starrenden Restschmelze d angeben. Man sieht :

im Falle des Maximums Abb. 41, dal3 ¢ nédher I

an der Konzentration des Maximums liegt, als 4 X 4
Gehalt an 8 —

die gesamte Legierung, ohne jedoch das Maxi-

mum zu erreichen, und daf3im Verlaufe der Er- ﬁ:’;mﬁs talllzé;‘l?:mnnx‘ilt\ O‘I'I‘I‘D‘:
starrung die Zusammensetzung sowohl der Minimum.
Schmelze, als auch der Kristalle sich immer

mehr von der Zusammensetzung des Maximums entfernt. Man ersieht
schon hieraus, daB die Existenz des Maximums die Kristallisation
nicht beeinflussen kann, mit Ausnahme der Legierung, deren Zusam-
mensetzung gerade dem Maximum entspricht. Im Falle eines Minimums
Abb. 42 liegt umgekehrt die Zusammensetzung der ersten sich bildenden
Kristalle ¢ weiter von der Zusammensetzung des Minimums ab, als die
Konzentration der Gesamtlegierung, wahrend die Zusammensetzungen
sowohl der Schmelze als auch die der Kristalle sich im Verlaufe der
Erstarrung der Zusammensetzung des Minimums nidhern, ohne es jedoch
zu erreichen, wie aus der Lage des Punktes d folgt. Auch in diesem
Falle erfolgt deshalb die Erstarrung aller Legierungen nach dem un-
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gestorten oben erorterten Schema der Mischkristalle, wihrend nur die
Legierung von der Zusammensetzung des Minimums wie ein Einstoff-
system bei konstanter Temperatur erstarrt. Grundsétzlich kénnen auch
Maxima und Minima in einem Zustandsdiagramm gleichzeitig auftreten.

In Tabelle 5 sind die bindren Legierungen aufgefiihrt, die aus un-
unterbrochenen Mischkristallreihen bestehen.

Tabelle 5. Verzeichnis der bin#dren Legierungen, die aus ununter-
brochenen Mischkristallreihen bestehen.

Zusammensetzung u. Schmelzpunkt

System Schmelzpunkt der Komponenten des Maximums bzw. Minimums der
Schmelzkurve

Ag—Au Ag: 960°  Au: 1063°
Ag—Pd Ag: 960° Pd: ~1550°

As—Sb As: 817° Sb: 630° 87% Sb 605°
Au—Cu Au: 1063° Cu: 1083° 18% Cu 884°
Au—Ni Au: 1063° Ni: 1452° ~17% Ni 950°
Au—Pd Au: 1063° Pd: ~1550°
Au—Pt Au: 1063° Pt: 1773°

Bi—Sb Bi: 271° Sb: 630°

Cr—Fe Cr: 1830° Fe: 1528° ~80% Fe ~1500°
Co—Mn Co: 1490° Mn: ~1260° 70% Mn ~1160°
Co—Ni Co: 1490° Ni: 1452°

Co—Pt Co: 1490° Pt: 1773°

Cu—Ni Cu: 1083° Ni: 1452°

Cu—Pd Cu: 1083° Pd: ~1550°

Cu—Pt Cu: 1083° Pt:  1773°

Fe—Pd Fe: 1528° Pd: ~1550° 65 % Pd ~1305°
Fe—Pt Fe: 1528° Pt: 1773°

In—Pb In: 155° Pb: 327°

Ir—Pt Ir: ~2340° Pt: 1773°

K—Rb K: 63° Rb: 39° 81,5% Rb 32,8°
Ni—Pd Ni: 1452° Pd: ~1550° 60% Pd 1237°
Ni—Pt Ni:  1452° Pt: 1773°

Se—Te Se: 217° Te: ~ 450°

4.

In vielen Fillen konnen sich Mischkristalle jedoch nicht in allen
Zusammensetzungen bilden. Die Mischbarkeit der Metalle ist im
Kristallzustand viel geringer als in der Schmelze. Das ist durchaus ver-
standlich, da sich im Kristallzustand beide Bestandteile in dasselbe
Raumgitter einordnen miissen, was eine zusitzliche Bedingung gegen-
iiber den Verwandtschaftsbeziehungen, die die Mischbarkeit im fliissigen
Zustande bestimmen, bedeutet.

Wir kénnen den Erstarrungsvorgang einer Legierung bei beschrank-
ter Mischbarkeit im Kristallzustand ohne Bildung von Verbindungen
leicht iiberblicken. Wir nehmen an, dafBl der Schmelzpunkt des Me-
talles 4 durch Zusatz einer zweiten Komponente herabgesetzt wird,
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dafl die Zusammensetzung der Mischkristalle aber wegen des be-
schrinkten Aufnahmevermoégens fiir B stark von der mit diesen im
Gleichgewicht befindlichen Schmelze abweicht. Mit fortschreitender
Erstarrung einer Legierung etwa von der Zusammensetzung X, Abb. 43,

reichert sich die Schmelze des-
halb immer stirker an dem
zweiten Bestandteil B an, bis
sie an einer zweiten B-reicheren
Kristallart gesittigt ist. Das
muf} unbedingt eintreten, wenn
die Sattigungsgrenze des Misch-
kristalles adc fiir den Bestand-
teil B so verlduft, da3 sie auch
bei tieferen Temperaturen nicht
die Zusammensetzungen der Ge-
samtschmelze X erreichen wiirde,
wie das in Abb. 43 schematisch
durch die gestrichelte Kurve dc
angedeutet ist. Es mu8 also eine
Zusammensetzung der Schmelze
im Punkte e erreicht werden, bei

a

|

l

I

|

{l 1
A a’ X Vad g
Getalt an b —=

Abb. 43. Schema eines Zustandsdiagrammes bei
beschrinkter Mischkristallbildung mit eutek-
tischer Reaktion.

der sie gleichzeitig an zweiKristallarten gesattigt ist. Wahrend die Zusam-
mensetzung der ersten Kristallart bei d liegt, nehmen wir an, daf3 der Ge-
halt der zweiten an B denjenigen der Schmelze e iibersteigt!. Die zweite
Kristallart liegt also im Punkt f rechts von e. Die Schmelze e zerfillt
bei konstanter Temperatur in die beiden Kristallarten d und f; alle drei
Phasen behalten wihrend dieser Reaktion ihre Zusammensetzung. Die
Reaktion verlduft also bei Warmeentziehung nach dem Schema

ed+ ],

und geht erst zu Ende, sobald die gesamte Schmelze e aufgezehrt worden
ist. Das ist also eine eutektische Reaktion, die den Erstarrungsvorgang
abschlieft, und fiir sie kénnen die Betrachtungen der zwei vorher-
gehenden Vorlesungen wiederholt werden.

Da die Kristalle f mehr an B enthalten, als die Schmelze e, miissen
die Temperaturen des Beginnes der Erstarrung (und auch ihres Endes)
auf Grund der Erérterung am Eingang dieser Vorlesung, vom reinen
Bestandteil B ausgehend, von b aus zu e und f sinken, was ja auch fiir
die Konstruktion eines eutektischen Haltepunktes bei e erforderlich ist.
Die Erstarrung der verschiedenen Legierungen findet also im betrach-
teten System wie folgt statt. Alle Legierungen der Zusammensetzungen

! Wir werden auf S.51 usf. sehen, daB auch die entgegengesetzte An-

nahme moglich ist.
Masing, Metallkunde.

4
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von A bisd’ einerseits und der Zusammensetzungen von B bis f’ andererseits
erstarren genau, wie wenn eine unbeschrinkte Mischbarkeit im Kristall-
zustand bestehen wiirde. Denn bei diesen Legierungen ist ja die Er-
starrung abgeschlossen, ehe die Schmelze die Zusammensetzung und
Temperatur des eutektischen Punktes e erreicht hat, wie man sich sofort
iberzeugen kann. Sie bestehen also im Kristallzustand aus nur je einer
Kristallart, sie sind homogen. Anders steht es mit den Legierungen der
dazwischenliegenden Konzentrationen d’ bis f’. Bei allen diesen Legierun-
gen wird die Kristallisation der priméaren A-reichen oder B-reichen Misch-
kristalle, je nach der Zusammensetzung der Legierung, dadurch abgebro-
chen, daB} die Schmelze den Punkt ¢ erreicht und
die Kristallisation des eutektischen Gemenges
einsetzt. Diese Legierungen bestehen alsoim Kri-
A 7| stallzustand aus zwei Kristallarten, nimlich aus
P den an 4 und den an B reichen Mischkristallen.
atfl Begrenzte Mischkristallgebiete konnen nicht
nur an den Réndern eines Zustandsdiagram-
mes, sondern auch im Innern bei intermedisiren
AbD. 44. Schema von Misch- Krigtallarten auftreten. In Abb. 44 ist als
kristallgebieten an den Kompo-
nenten und im Innern des Zu- Beispiel schematisch ein Zustandsdiagramm
standsdiagrammes. mit drei Mischkristallgebieten, nimlich zweien
im Anschlul an die beiden Komponenten und einem intermediiren
in der Umgebung einer Verbindung V wiedergegeben.

In den betrachteten Diagrammen treten zwei oder drei Arten von
Mischkristallen auf, die an 4, an ¥V und an B reichen. In komplizier-
teren Diagrammen sind oft noch mehr Homogenititsgebiete, also Misch-
kristallgebiete vorhanden, die voneinander durch Mischungshicken ge-
trennt sind. Man pflegt sie zur Unterscheidung kurz mit den grie-
chischen Buchstaben «, f, ¥ usw. zu bezeichnen. Das ist auch in
Abb. 43 und 44 geschehen. In den Legierungen der Zusammensetzun-
gen von d bis e, Abb. 43, liegen z. B. primire «-Mischkristalle vor und
daneben ein «- und S-Eutektikum; im Konzentrationsgebiet ef liegen
umgekehrt priméire f-Kristalle neben dem Eutektikum vor. Die Struk-
turen des Gebietes d-e-f sind deshalb denjenigen einer einfachen eutek-
tischen Mischung (s. Vorlesung IT) durchaus dhnlich. Die eutektischen
Haltezeiten steigen von d bise von Null bis zu einem Héchstwert linear
an, um von e bis f wieder auf Null abzufallen, wie das in Abb. 43 durch
die gebrochene Linie dof angegeben ist.

Die Strukturen der Legierungen dieser Konstitution unterscheiden
sich von denjenigen der in der II. Vorlesung erorterten einfachen
mechanischen Mischung nur dadurch, dafl es Konzentrationsgebiete
md und nf gibt, in denen kein Eutektikum auftritt und die Legierungen
nur eine Art von Kristallen aufweisen.
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5.

Wir haben bei Erorterung dieses Konstitutionsfalles angenommen,
daf}, wenn die Schmelze die Zusammensetzung von e erreicht hat, die
zweite sich ausscheidende Kristallart f rechts von e liegt, also reicher
an Bist. Das ist durchaus nicht notwendig (Abb. 45); die zweite Kristall-
art, die jetzt zur Ausscheidung gelangt, kann auch eine Zusammensetzung
p zwischen d und e haben. Da wir
hier wieder ein System mit drei &
Phasen haben, ist es nonvariant.
Eine eutektische Reaktion

eZp+d

ist aber nicht méglich, da e mehr r
an B als p.und d enthilt. Die 4

Flissiy

nonvariante Reaktion muBB dahin-

|

| |
"
gegen in einer Bildung oder in al+f |
: . |

einem Zerfall von p bestehen: Py E A
e+d22p. (5) ' !

- ) A dl’ I3 Y
Wie wir sehen, handelt es sich Gehalt an 8—

hier um eine peritektische Reak-  Abb.45. Schema eines Zustandsdiagrammes

tion, wie sie bei einer Verbindung, ™Mit beschrinkter Mischkristallbildung und pe-
ritektischer Reaktion.

die sich vor Erreichung des Schmelz-

punktes zersetzt, bereits in der vorhergehenden Vorlesung betrachtet

worden ist. Bei Warmeentziehung vom System findet die Reaktion von

links nach rechts, bei Erhitzung von rechts nach links statt.

Da auch die zweite Kristallart p weniger an B enthilt, als die mit
ihr im Gleichgewicht befindliche Schmelze e, miissen die Temperaturen
des Beginnes der Kristallisation dieser Kristallart (dasselbe gilt fiir das
Ende ihrer Kristallisation) mit zunehmendem Gehalt der Legierungen
an B, wie eingangs dieser Vorlesung erdrtert, sinken. Wir erhalten auf
diese Weise ein Zustandsdiagramm, wie es Abb. 45 zeigt, das in sich
widerspruchsfrei ist, und da8 die zweite Variante bei beschrinkter
Mischkristallbildung darstellt.

Wenn die Zusammensetzung der Legierung links von p liegt, wird bei
der peritektischen Reaktion (5) von den drei beteiligten Phasen zuerst
die Schmelze verbraucht, die Erstarrung geht mit der peritektischen
Reaktion zu Ende. Wenn umgekehrt die Zusammensetzung zwischen
p und e liegt, wird hierbei zuerst die Kristallart d (die x-Kristalle)
verbraucht. Es verbleibt die Schmelze e neben dem Kristall p, die
weiter wie ein univariantes System in einem Temperatur-Intervall
kristallisiert, und zwar nach den Erstarrungsgesetzen homogener Misch-
kristalle.

4%
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Das Diagramm Abb. 45 zerfillt somit in vier Teile. Die Legierungen
der Zusammensetzungen a bis d erstarren zu homogenen Mischkristal-
len ohne Storungen durch die peritektische Reaktion, ebenso wie die Le-
gierungen der Konzentrationen b bis e. Die Erstarrung der Legierungen
des Gebietes dp beginnt mit der Kristallisation der Mischkristalle « und
endet mit der peritektischen Reaktion zwischen d, p und e. Die Erstar-
rung der Legierungen von p bis e beginnt in derselben Weise, findet aber
mit der peritektischen Reaktion noch nicht ihr Ende. Nach einer Auf-
zehrung der «-Kristalle findet hier die weitere Kristallisation zu einem
homogenen fB-Kristall statt. Nur die Legierungen zwischen d und p
sind demnach im Kristallzustand heterogen.

Auch bei dieser peritektischen Reaktion sind dieselben Stérungen
durch Umbhiillungen der aufgezehrten Kristallart zu erwarten, wie bei
der peritektischen Bildung einer Verbindung (Vorlesung IT). Ein wesent-
licher Unterschied besteht jedoch darin, da in den Mischkristallen die
Moglichkeit eines Konzentrationsgefilles und damit eines Ausgleichs
der Konzentration durch Diffusion besteht. Falls der restlose Ablauf
der peritektischen Reaktion dadurch verhindert wird, dafl die primér
ausgeschiedene Kristallart durch Siume von f der Zusammensetzung
p umhiillt wird, kristallisiert weiter der Kristall § aus der Schmelze e,
wobei seine Zusammensetzung sich lings der Kurve pb dndert, wahrend
die Zusammensetzungen der Schmelze sich lings der Kurve e b dndern.
Nach vollendeter Erstarrung wird also der g-Mischkristall nicht die Zu-
sammensetzung p haben, sondern an B mehr angereichert sein und mit
dem «-Kristall gar nicht im Gleichgewicht sein kénnen. An der Be-
rithrungsstelle mit « wird er die Gleichgewichtskonzentration p durch
Aufnahme von A erreichen, durch Diffusion von B wird die Konzen-
tration an B an der Grenze immer wieder erh6ht und immer wieder
durch Reaktion mit den x-Kristallen auf p herabgedriickt werden, bis
die ganzen f-Kristalle restlos die Gleichgewichtskonzentration p erreicht
haben. Im Gegensatz zum Fall einer peritektisch gebildeten Verbindung
ohne Mischkristallbildung kann also hier der Gleichgewichtszustand
verhéltnismaBig leicht erreicht werden, allerdings nur, wenn der Dif-
fusion bei geniigend hoher Temperatur durch lingere Erhitzung ge-
niigend Zeit gelassen wird.

6.

Wiirden die Zusammensetzungen der Mischkristalle « und , die mit-
einander im Gleichgewicht sind, von der Temperatur unabhingig sein,
so wiirde man fiir sie in den Diagrammen Abb. 43 und 45 die senkrechten
Linien dd’, pp' und ff erhalten. Hierzu besteht jedoch phasentheo-
retisch gar keine Notwendigkeit. Es liegt ein System mit zwei Phasen
o und f vor, das bei konstantem Druck einen Freiheitsgrad hat. Das be-
deutet, daB bei vorgegebener Temperatur die Zusammensetzungen beider
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Kristallarten eindeutig bestimmt sind, nicht aber, daf sie von der Tempe-
ratur unabhéngig sein miissen. In der Regel besteht in der Tat eine starke
Temperaturabhéingigkeit der Sattigungsgrenzen von Mischkristallen;
meistens nimmt das Aufnahmevermdgen einer Kristallart fiir einen
zweiten Bestandteil mit sinkender Temperatur ab, etwa lings der Kur-
ven dd”’, pp' und ff’. Diese Tatsache ist des 6fteren von der groBten
technischen Bedeutung und ist die Grundlage fiir
die sog. aushdrtbaren Legierungen, die insbeson- 7
dere bei den Leichtmetallen auBerordentlich
wichtig sind. Es handelt sich hier um folgendes.
Wird ein Mischkristall der Zusammensetzung X,
Abb. 46, von der Temperatur 7', bei der er noch
nicht gesittigt ist, abgeschreckt, so bleibt die
Ausscheidung einer zweiten Kristallart, die durch
den Riickgang der Loslichkeit lings der Kurve
mn gefordert wird, durch thermische Tragheit
zunédchst aus. Lagert man den jetzt iibersattigten
Mischkristall bei gewohnlicher Temperatur oder erhitzt ihn auf maBige
Temperaturen, etwa ¢, bei der er noch stark iibersittigt ist, so wird er
héarter und seine ZerreiBfestigkeit steigt. Diese Erscheinung bildet die
Grundlage der Behandlung aller hochwertigen Legierungen des Alu-
miniums und héngt mit den Anfangsstadien der Aufhebung des iiber-
sittigten Zustandes zusammen; auf ihre sehr interessante Theorie kann
im Rahmen dieser Vorlesung nicht ausfiihrlicher
eingegangen werden.

Abb. 46. Schema einer Aus-
hértungsbehandlung.

7.

Bisher haben wir Metallpaare besprochen,
deren Bestandteile im fliissigen Zustand in allen
Verhiltnissen miteinander mischbar sind. Das
ist durchaus nicht immer der Fall. Genau wie
es andere Fliissigkeiten gibt, die sich nicht oder
nur in beschrinktem Mafle miteinander mischen,
wie Wasser und Ather, oder Wasser und Benzol,
gibt es auch nur beschrinkt mischbare Metalle. Ein Diagramm fiir die
Schmelzen fiir ein Metallpaar dieser Art ist schematisch in Abb. 47
wiedergegeben. Bei Konzentrationen innerhalb der Kurve abc zer-
fallen die fliissigen Legierungen in zwei Schichten, deren Zusammen-
setzungen auf den Schnittpunkten der in Frage kommenden Isothermen,
z. B. mn, mit der Kuryve abc liegen. Eine solche Entmischungskurve
findet ihr oberes Ende in dem kritischen Punkt b, der einem kritischen
Punkt Gas-Fliissigkeit durchaus analog ist. Im Punkte b werden beide
Schichten identisch.

[/

a c
Gehalt anB —=

Abb. 47. Mischungsliicke im
fliissigen Zustand.
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Wir betrachten nur den einfachsten Fall, daf die Metalle im Kristall-
zustand miteinander ein mechanisches Gemenge bilden. Durch Zusatz
von A zu B wird die Temperatur des Beginnes der Kristallisation er-

niedrigt (Abb. 48, Kurve b¢). Im

Schmelzer

a

I+r

Punkte ¢ ist die diesem Punkte ent-
SchmI Ab  sprechende Schmelze zugleich mit
f den Kristallen von B und mit einer

. Sohm. zweiten Schmelze d gesittigt. Da

I drei Phasen (bei konstantem Druck)

B+ Sehmelze ] anwesend sind, besteht nach der

Phasenregel ein nonvariantes Gleich-

A+

gewicht. Die Reaktion
c—>d-+ B

vollzieht sich bei konstanter Tempe-

A

Abb. 48. Schema eines Zustandsdiagrammes

% 8—

£ ratur und ohne, daB die Zusammen-
setzungen der beteiligten Phasen sich

mit einer Mischungsliicke im fliissigen Zustand. ~ dndern wiirden, bis die Schmelze ¢

aufgebraucht ist. Es handelt sich hier

um ein Analogon zur eutektischen Reaktion mit dem Unterschied, daf3
das eine der Reaktionsprodukte, ndmlich d, nicht fest, sondern wieder

flissig ist.

t f Nachdem die Schmelze ¢ aufgebraucht worden ist, bleiben zwei
Phasen, die Schmelze d und die Kristalle B miteinander im Gleichgewicht.

fl

a
t‘d I+

V5

A+

A

y/g

Abb. 49. Ein unmoglicher
Diagrammtypus.

Die Temperatur kann jetzt wieder sinken, und
die primédre Kristallisation von B nimmt ihren
Fortgang, jetzt aber aus der A-reichen Schmelze 1
links von der Mischungslicke dfc, lings der
Kurve de. Nachdem in e die Sattigung der
Schmelze auch an den Kristallen von A erreicht
ist, findet die Erstarrung ihren Abschluf in einer
eutektischen Kristallisation.

Es ist leicht einzusehen, dafl die eutektische
Schmelze ¢, die zuletzt zur Erstarrung gelangt,
auBerhalb der Mischungslicke dfc im fliissigen

Zustand liegen mufl. In der Tat, stellen wir uns vor, daB es anders wire,
und daB die Schmelze d, die mit der Schmelze ¢ und mit den Kristallen
von B im Gleichgewicht ist, zugleich mit den Kristallen von 4 im Gleich-
gewicht wire, so daf sich aus den Schmelzen ¢ und d gleichzeitig die
Kristallisation beider Metalle vollziehen wiirde (Abb. 49). Wir hitten
dann bei konstantem Druck vier Phasen miteinander im Gleichgewicht,
ndmlich die beiden Schmelzen ¢ und d und die beiden Kristallarten A
und B, was nach der Phasenregel unmdglich ist. Hieraus folgt, daf} die
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Temperatur, bei der neben B auch A aus der Schmelze (eutektisch) zu
kristallisieren beginnt, nicht derjenigen des Punktes ¢ entsprechen kann.
Hieraus folgt aber eindeutig das Diagramm Abb. 48.

Es gibt Fille, in denen die Mischbarkeit der beiden Schmelzen bei
den Erstarrungstemperaturen bereits praktisch auf Null gesunken ist.
Dann liegen die beiden Metallschmelzen unbeeinflufit nebeneinander
und kristallisieren jede bei ihrem Schmelzpunkt (Abb. 50) unabhingig
von ihrem Mengenverhéltnis. Ein solcher Fall liegt z. B. bei dem Metall-
paar Blei—Eisen vor und ergibt iibrigens die formale Erklarung dafiir,
daBl man Blei ohne jede Gefahr der Verunreinigung in eisernen Gefdfien
schmelzen kann. Man muf} sich jedoch dariiber klar sein, dal es sich
hierbei um weiter nichts, als um einen Grenzfall des Diagrammes Abb. 48
handelt, bei dem die Punkte d und ¢
ganz nahe an die Zusammensetzungen
der reinen Komponenten geriickt sind,
so daf} die Temperatur von ¢ praktisch
mit dem Schmelzpunkt b der Kompo-
nente B und die Temperatur von d 1 Pb—Schmelze + Fe —Kristalle
praktisch mit dem Schmelzpunkt @ der 7
Komponente A zusammenfillt. Der
Punkt d kann die Konzentration der

o Pb -Schmelze + Fe —Schmelze
7528

reinen Komponente 4 theoretisch nie Po-Aristalle +Fe - Kristalle
ganz, sondern nur annihernd erreichen.
Man war lange der Ansicht, daB Po %Fe Fe

Metallpaare mit Mischungsliicken im
flissigen Zustand gar keine technische
Bedeutung haben kénnen. Das Fehlen der Mischbarkeit im fliissigen
Zustande wurde als Zeichen der Unméoglichkeit, iiberhaupt eine
Legierung herzustellen, betrachtet. Das ist zweifellos richtig, wenn sich
die beiden fliissigen Metalle in zwei Schichten trennen. Wenn es dahin-
gegen gelingt, die Bildung dieser zwei Schichten zu vermeiden, also
eine Emulsion der beiden Metalle herzustellen, kann ihre Bedeutung
erheblich sein. In den letzten Jahren hat man erkannt, daf} Legierungen,
die aus Emulsionen erstarren, die wichtige Eigenschaft haben, bei der
Bearbeitung auf der Drehbank usw. einen sehr kurzen Span zu bilden.
Jin solcher Span erleichtert die Bearbeitung ganz auBerordentlich, be-
sonders in automatisch arbeitenden Maschinen, und ist deshalb die
Hauptanforderung an sog. Automatenlegierungen (Automatenstahl,
Automatenmessing, Automatenaluminium usw.). Abb. 5la u.b zeigen
an einem Beispiel den Gegensatz zwischen einem kurzen Span, wie er
verlangt wird, und einem langen Span, wie er fiir die Bearbeitung im
Automaten unbrauchbar ist.

Von diesem Grundsatz ausgehend, ist es in der letzten Zeit gelungen,

AbDb. 50. Zustandsdiagramm Blei—Eisen.
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Automatenlegierungen auf der Basis des Aluminiums, des Zinks, des
Magnesiums usw. zu entwickeln. Auch die lange bekannten Automaten-

Abb. 51a. Ein langer Span einer Zinklegierung mit 4% Cu.
(Aus P. BURKHARDT, Technologie der Zinklegierungen.)

messinge und Automatenstahle sind nach demselben Grundsatz auf-
gebaut, wohl ohne dal man sich bei ihrer Entwicklung dessen bewuBt

Abb. 51b. Ein kurzer Span des ,,Automatenzinks‘‘, hergestellt durch Zusatz von Blei und Wismut
zur Legierung Abb. 51a. (Aus P. BURKHARDT, Technologie der Zinklegierungen.)

gewesen wire. Die ersteren enthalten einige Prozente Blei, die zweiten
Mangansulfid in Emulsion.



Kurzer und langer Span. y-x-Umwandlung des Fe. Y

Y. Vorgiinge im festen Zustande.
Autbau der Eisen-Kohlenstoff-, der Zink-Kupfer-Legierungen
und der Zink-Aluminium-Legierungen als Beispiele.
1.

Wir haben bereits in der ersten Vorlesung am Beispiel der Zink-
Aluminium-Legierungen gesehen!, daBl Reaktionen in metallischen
Systemen sich nicht auf Ausscheidungen von Kristallarten aus der
Schmelze oder auf Umsetzungen mit der Schmelze beschrinken, sondern
auch im festen Zustande ohne jede Beteiligung einer Schmelze méglich
sind. Als eine solche Reaktion kann ja bereits eine Ausscheidung einer
zweiten Kristallart aus einem geséttigten Mischkristall bei Temperatur-
erniedrigung im Falle der Erniedrigung der Sittigungsgrenze, die in der
vorigen Vorlesung kurz erértert worden ist, angesehen werden. Die
Reaktionen im Kristallzustand sind nicht selten und haben die grofte
technische Bedeutung. Diesen wollen wir uns jetzt zuwenden.

Wir erhitzen einen dickeren Eisendraht mit Strom auf helle Weil}-
glut und schalten dann den Strom aus, so dafl der Draht sich schnell
abkiihlt; zu unserem Erstaunen nehmen wir wahr, dafl nach Erreichung
heller Rotglut der Draht sich von selbst erneut beinahe bis Gelbglut
erhitzt, um sich dann endgiiltig abzukiihlen. Im Verlaufe der Abkiihlung
hat im Draht eine Wirmeentwicklung infolge einer Reaktion statt-
gefunden, und zwar handelt es sich hierbei um die Umwandlung der
oberhalb 906° besténdigen sog. y-Modifikation des Eisens in die unter-
halb dieser Temperatur bestindige «-Modifikation. Bei der schnellen
Abkiihlung hat die Umwandlung nicht bei 906° eingesetzt, sondern ist
erst nach einer erheblichen Unterkiihlung eingetreten, wobei sie die
beobachtete Temperaturerh6hung des Drahtes hervorgerufen hat.

Die y-x-Umwandlung des Eisens ist die wichtigste Reaktion im
Kristallzustand bei den Metallen, vor allen Dingen im Zusammenhang
mit den von ihr bestimmten Vorgéingen in den Legierungen des Eisens,
auf die wir im folgenden zu sprechen kommen werden. Oberhalb 906°
zeigt das y-Eisen die Atomanordnung des flichenzentrierten kubischen
Raumgitters (Abb. 52b), bei der nicht nur die Ecken des Elementar-
wiirfels, sondern auch seine Seiten in der Flichenmitte je ein Atom
enthalten; die unterhalb 906° bestindige «-Form kristallisiert dahin-
gegen im raumzentrierten kubischen Raumgitter, bei dem aufler den
Ecken des Elementarwiirfels sich in seinem réumlichen Zentrum ein
Atom befindet (Abb. 52a). Die Dichte und alle anderen Eigenschaften
unterscheiden sich bei den beiden Formen des Eisens um endliche Be-

! Eine kurze Besprechung des Aufbaus der Zn-Al-Legierungen finde$ sich
am Ende dieser Vorlesung S.71.
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trige. Es handelt sich dabei also um zwei verschiedene Phasen, und bei
906 ° besteht zwischen beiden ein Zweiphasen-Gleichgewicht mit einem
Freiheitsgrad, oder bei konstantem Druck ohne Freiheitsgrad. Genau,
wie ein Metall bei konstantem Druck einen bestimmten Schmelzpunkt
hat, besitzt das Eisen auch einen bestimmten y-&-Umwandlungspunkt,
in dem (bei konstantem Druck) die Umwandlung sich bei konstanter
Temperatur von Anfang bis zu Ende vollzieht.

Ahnliche Umwandlungen zeigen einige andere Metalle, von denen
das bekannteste das Zinn ist, bei dem bei Abkiihlung unterhalb von
18° die graue pulverige Modifikation die bestéindigere ist. Diese Um-
wandlung ist die Ursache
der bei tiefer Temperatur
des 6fteren beobachteten Zer-
fallserscheinungen an Zinn-
gegenstinden, die man als
Zinnpest bezeichnet.

Da es sich bei der Um-
wandlung der Metalle um
W28 2904 2934 Bildung einer neuen Phase

Abb. 52a. Abb. 52b. aus einer vorhandenen han-

a) Raumgitter der x-Modifikation des Eisens, kubisch delt, besteht zwischen einer
raumzentriert. b) Raumgitter der y-Modifikation des ’
Eisens, kubisch flichenzentriert. solchen Umwandlung und

dem Schmelzpunkt im Sinne
der Lehre von den heterogenen Gleichgewichten und also auch von
den Zustandsdiagrammen gar kein Unterschied. Wenn gewisse Voraus-
setzungen iiber Bildung von Mischkristallen (oder das Fehlen von solchen)
gemacht sind, konnen wir leicht die entsprechenden Zustandsdiagramme
ableiten. Wir wollen hier nur zwei Beispiele erortern, zunichst das in
Abb. 53 wiedergegebene.

Wir nehmen an, dafl die Metalle 4 und B sich im fliissigen Zustande
in allen Verhéltnissen mischen und zu einer ununterbrochenen Reihe
von Mischkristallen y erstarren. Bei den Temperaturen 7', und 7T,
erleiden die beiden Metalle jedoch Umwandlungen; bei tieferer Tem-
peratur wird das Metall 4 in der Form «, und das Metall B in der Form
p bestindig. Diese beiden Kristallarten sollen miteinander nur in ganz
beschrinktem Umfang Mischkristalle bilden.

Die Umwandlung bei den Legierungen verlduft in diesem Falle genau
nach demselben Schema, wie die Erstarrung eines mechanischen Ge-
menges (Vorlesung IT und IV), mit dem einzigen Unterschied, da8 an
Stelle der fliissigen Losungen die Mischkristalle p treten. Abgesehen
von diesem Unterschied kénnten wir fiir den Verlauf der Umwandlungen
die Betrachtungen der II. und IV. Vorlesung wortlich wiederholen. Ihre
eingehendere Erorterung eriibrigt sich deshalb.




N—-

Zinnpest. Raumgitter des x- und des y-Eisens. Diagramme mit Umwandlungen. 59

In Abb. 54 ist ein anderer moglicher Fall wiedergegeben, in dem die
Erstarrung aus der Schmelze zur Bildung von zwei Arten von Misch-
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Abb. 53. Beispiel einer Umwandlung im Abb. 54. Beispiel einer Umwandlung im
Kristallzustand. Kristallzustand.

kristallen p und 8 mit beschrinkter Mischbarkeit fiihrt. Der Bestandteil 4
erleidet bei der Temperatur 7, eine Umwandlung in eine «-Form.
Durch Zusatz des zweiten Bestandteiles

B wird die Umwandlungstemperatur er-

niedrigt, bis die Kurve des Beginnes der

Umwandlung ae die Sattigungskurve ce

der y-Mischkristalle schneidet. Im Punkt e

ist der Mischkristall y zugleich an « und

an f§ gesittigt, es findet hier also bei

konstantem Druck bei der Abkiihlung

eine nonvariante Reaktion

Yoo+ (1)
statt. Der Punkt e ist hier ebenso wie
in Abb. 53 einem eutektischen Punkt
beim Ende der Erstarrung durchaus
ana]og_ Er wird ein eutektoider Punkt Abb.55. Mikrostruktur eines Butcktoids
. . (Perlit). Vergr. 100x. (Aus P. OBER-
genannt. Die Struktur ist der eutek- HOFFER, Das technische Eisen.)
tischen durchaus dhnlich, nur meistens
feiner. Sie ist in Abb. 55 am Beispiel der Eisen-Kohlenstoff-Legierungen,
auf die wir anschlieBend zu sprechen kommen werden, wiedergegeben.

2.
Wir haben die wichtigsten Typen von Zustandsdiagrammen bi-
nirer Legierungen kennengelernt. Es ist des 6fteren erwihnt worden,
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daB in Wirklichkeit meistens Kombinationen dieser Typen auftreten.
Wir wollen solche Kombinationen nun an zwei technisch wichtigen
Beispielen, den Eisen-Kohlenstoff-Legierungen, die die Grundlage aller
Stahle darstellen, und an Kupfer-Zink-Legierungen, aus denen das be-
kannte Messing besteht, erértern. Wir fangen mit dem wichtigsten der
metallischen Werkstoffe, dem Stahl an (Abb. 56).

Wir tragen den Kohlenstoffgehalt im Diagramm in Gewichtsprozenten
nach rechts auf, so daB das reine Eisen sich an der linken Seite des
Diagrammes befindet. Sein Schmelzpunkt liegt bei 1528° (4). Aufler

7500A '
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Abb. 56. Zustandsdiagramm der Eiserf]gohlenstoff-Legierungen (Zementitsystem).
dem schon vorher im Versuch gezeigten Umwandlungspunkt bei 906 °
(@) hat das Eisen noch einen zweiten bei 1401° (N). Die aus der Schmelze
zunédchst kristallisierende Modifikation, die oberhalb von dieser Tem-
peratur bestindig ist, wird d genannt. Zwischen 1401° und 906° ist
die Modifikation y bestdndig, und unterhalb 906° «. Die Umwandlungen
vollziehen sich beim reinen Eisen, wie erortert, alle bei konstanter
Temperatur. « ist, wie bereits erwiahnt, kubisch raumzentriert, y
kubisch flichenzentriert und 6 wieder kubisch raumzentriert. Alles
spricht dafiir, daB es sich bei der Modifikation 6 um weiter nichts, alsum
Wiederbildung der Phase « bei hoher Temperatur handelt, das nach
einer Liicke wieder als die bestédndigste Phase auftritt. Auf diese sehr
eigenartigen Verhédltnisse kénnen wir hier nicht néher eingehen.
Durch Zusatz von Kohlenstoff zur Schmelze sinkt die Temperatur
des Beginnes der Kristallisation. Also miissen die aus der Schmelze sich
ausscheidenden, kohlenstoffhaltigen d-Mischkristalle weniger an C ent-
halten als die Schmelze, ganz im Sinne unserer friiheren Uberlegungen.
Deshalb liegt die Soliduslinie 4 H links von der Liquiduslinie 4 B.
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Bei Erreichung der Horizontalen HIB wird die Kristallisation der
¢-Kristalle durch das Dazwischentreten einer peritektischen Reaktion

Schmelze B + ¢-Kristalle H — y-Kristalle 1 (2)

unterbrochen, wobei, wie man sieht, peritektisch ein kohlenstoffhaltiger
y-Mischkristall entsteht, der eine feste Losung von Kohlenstoff im y-Eisen
darstellt. Da er sich bei I peritektisch bildet, muf seine Zusammensetzung
zwischen derjenigen der Schmelze B und des Mischkristalles H liegen. Er
enthilt also mehr Kohlenstoff, als der mit ihm im Gleichgewicht befind-
liche 0-Kristall H. Folglich muf also die Temperatur der §-y-Umwand-
lung des Eisens durch Zusatz von Kohlenstoff erhoht werden, wie das tat-
sachlich die Kurven N H und NI zeigen. Die erste gibt die Temperaturen
und die Zusammensetzungen der J-Kristalle an, die an y geséttigt sind,
die zweite die Temperaturen und Zusammensetzungen der y-Kristalle,
die ihrerseits mit den §-Kristallen im Gleichgewicht stehen. Wir sehen,
daB die Gestalt des Zustandsdiagrammes im Gebiete der d-y-Umwand-
lung im Einklang mit den von uns erdrterten Prinzipien steht.

Nach vollendeter Reaktion (2) bestehen die Legierungen, je nach
ihrer Zusammensetzung, aus - und p-Mischkristallen oder aus -
Kristallen und Schmelze. Das erstere gilt, wenn der Kohlenstoffgehalt
geringer als bei I ist, das zweite, wenn er I iibersteigt. Bei weiterer
Abkiihlung findet im letzteren Fall eine Fortsetzung der Kristallisation
von y, aber jetzt aus der Schmelze statt, und zwar gibt BC als Liquidus-
kurve die Temperaturen und Zusammensetzungen der an y-geséttigten
Schmelze und I £ die Temperaturen und Zusammensetzungen der mit der
Schmelze im Gleichgewicht stehenden vy-Kristalle an.

Bei Legierungen zwischen den Zusammensetzungen von 4 und B
beginnt die Kristallisation, wie wir gesehen haben, durch Ausscheidung
von 0. Bei Zusammensetzungen links von H findet sie hiermit auch ihren
AbschluBB. Die Legierungen wandeln sich bei weiterer Abkiihlung im
festen Zustand um, indem der d-Mischkristall bei Erreichung der Kurve
N H einen Mischkristall y ausscheidet. Im weiteren Verlauf der Umwand-
lung sinken die Temperaturen und die Kohlenstoffgehalte der §- und
y-Kristalle langs der Kurven H N und I N, wobei der Konzentrationsaus-
gleich in beiden Phasen durch Diffusion erfolgt, bis die Zusammensetzung
des y-Kristalles gleich der Zusammensetzung der ganzen Legierung ge-
worden ist. Dann ist die Umwandlung abgeschlossen, die Legierung
besteht aus homogenen y-Kristallen.

Die Erstarrung der Legierungen der Zusammensetzungen zwischen
H und B beginnt in derselben Weise; bei diesen Legierungen wird jedoch
vor Ende der Erstarrung die peritektische Temperatur der Linie HIB
erreicht. Fiir die Legierungen von H bis [ findet die Erstarrung hier,
wie erwahnt, jhren Abschlu8. In den Legierungen von I bis B wird die
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Kristallart 6 aufgezehrt, ehe die Schmelze verbraucht ist, und die Er-
starrung geht, wie oben erwihnt, weiter und zu Ende, indem y aus der
Schmelze kristallisiert. Bei Legierungen, die rechts von B liegen, findet
iitberhaupt keine Kristallisation von 0 statt. Es entsteht hier direkt
aus der Schmelze der y-Mischkristall der Zusammensetzungen der Soli-
duskurve IE im Gleichgewicht mit den entsprechenden Schmelzen der
Liquiduslinie BC.

Auch der y-Mischkristall kann nicht unbegrenzte Mengen an Kohlen-
stoff aufnehmen. Sobald die Schmelze die Temperatur und Zusammen-
setzung des Punktes C erreicht hat, ist sie zugleich an y und der Ver-
bindung Fe,C (Zementit, Punkt D) geséattigt. Als Abschlufl der Kristalli-
sation findet hier eine eutektische Reaktion:

Schmelze C' — y-Kristalle 4 Kristalle Fe,C (3)
statt.

Wie man sieht, bestehen die Legierungen links von £ nach vollendeter
Erstarrung nur aus p-Mischkristallen, diejenigen zwischen £ und ('
enthalten dahingegen aufBler priméren y-Kristallen noch das Eutekti-
kum y + FeyC.

Wir haben uns jedoch schon viel zu lange mit der Kristallisation der
Eisen-Kohlenstoff-Legierungen aus der Schmelze und mit dem J-Gebiet
befaflt, das zwar ein erhebliches theoretisches, aber nur ein geringes
technisches Interesse hat. l Die Gefiigebildung des kohlenstoffhaltigen
Eisens, also des Stahles, ist nimlich mit seiner Erstarrung noch
keineswegs abgeschlossen, sondern erhélt seine endgiiltige Gestalt erst
nach dem Durchlaufen der y-x-Umwandlung, mit der wir uns noch gar
nicht beschéftigt haben und die die Basis der ganzen technischen Stahl-
behandlung ist.

Die Umwandlungstemperatur y-« wird beim Eisen, im Gegensatz zur
Umwandlung 8-y, durch Zusatz von Kohlenstoff erniedrigt, und zwar liegt
hier in groBer Anndherung der einfache Fall vor, daf} die «-Kristalle bei-
nahe keinen (0,04%,) Kohlenstoff aufzunehmen vermégen, im Gegensatz
zu den y-Kristallen, die im Punkte £ maximal 1,7% C enthalten. Da sich
aus den eisenreichen y-Kristallen somit praktisch das reine «-Eisen aus-
scheidet, verlduft die Kurve GS, die die Temperaturen und Zusammen-
setzungen der mit « geséttigten y-Mischkristalle angibt, mit steigendem
Kohlenstoffgehalt zu tieferen Temperaturen. Die Ausscheidung von
« vollzieht sich hier, wie oben erértert, in einem Temperaturintervall,
wiahrend die Mischkristalle sich immer mehr an Kohlenstoff anreichern.
Bei Erreichung des Punktes 8 mit 0,9% C ist der x-Kristall auch an
Zementit Fe,C gesittigt, und es findet die eutektoide Reaktion statt:

y-Kristalle S — «-Kristalle 4 Fe,C.
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Hierbei entsteht die schone lamellare Struktur, die wir in Abb. 55
gezeigt haben und die man Perlit nennt; er ist ein wesentlicher Bestand-
teil der Strukturen vieler technischer Stéhle.

Bei der Abkiihlung bis auf 769°, die Temperatur des Punktes M,
wird das bei hoheren Temperaturen nicht magnetische Eisen ferro-
magnetisch. Innerhalb des engen Bereiches der «-Mischkristalle wird
die Temperatur der magnetischen Umwandlung (der Curiepunkt) durch
Kohlenstoffzusatz nicht wesentlich beeinflult. Der Curiepunkt, also
die Temperatur des Verlustes des Ferromagnetismus wird nicht als
eine Phasenumwandlung betrachtet. Der Verlust des Ferromagnetis-
mus bei der Erhitzung und seine Wiederkehr bei der Abkiihlung bis
unterhalb 769° erfolgt grundsitzlich nicht sprunghaft, sondern konti-
nuierlich. Es handelt sich also nur um die Anderung einer Eigenschaft
einer homogenen Phase (des Ferrits), die beim Curiepunkt besonders
schnell verlduft, was beim normalen Experiment eine praktisch scharfe
Temperaturiage dieses Punktes ergibt. Diese Temperatur darf aber
nicht als Gleichgewichtstemperatur zweier Phasen betrachtet werden,
wie das die Voraussetzung einer wahren Phasenumwandlung wére. Die-
sem Umstand entspricht die Tatsache, dal der Curiepunkt auch im
Mischkristall praktisch scharf bleibt, wie im reinen Eisen, und nicht durch
ein Intervall ersetzt wird. Die Lehre von den heterogenen Gleichgewich-
ten und die Phasenlehre finden im vorliegenden Fall keine Anwendung,
da es beim Curiepunkt sich gar nicht um ein heterogenes Gleichgewicht
handelt. Die ,ferromagnetische Umwandlung‘ gehort deshalb eigent-
lich gar nicht in das Zustandsdiagramm und soll hier nicht weiter
erdrtert werden.

Die Kurve SE ist weiter nichts als die Sattigungskurve des y-
Mischkristalls an Kohlenstoff im Gleichgewicht mit dem Zementit Fe,C'.
Sie hat dieselbe Bedeutung, wie z. B. die Kurven dd’’ und ff"’ in
Abb. 43, Vorlesung IV.

Der Verlauf der Kurve C'D des Beginnes der priméren Kristallisation
des Zementits Fe,C aus der Schmelze ist nur zu einem kleineren Teil
untersucht worden. Sie verlauft auBerordentlich steil zu héheren Tem-
peraturen. Es ist ganz unsicher und sogar unwahrscheinlich, daBl die
Verbindung Fe;C ohne Zersetzung schmilzt und also ein offenes Maxi-
mum bildet. Vermutlich wird sie unter Zersetzung und Bildung von
Graphit, also Ausscheidung der reinen Kohlenstoffkomponente und einer
Schmelze auf der Kurve CD schmelzen. Dieser Teil des Zustands-
diagrammes hat wieder nur geringere technische Bedeutung.

In den nachfolgenden Bildern werden einige Strukturen von Eisen-
Kohlenstoff-Legierungen wiedergegeben. Man wird feststellen, daf sie
— wenigstens im Rahmen dieser Erorterung — praktisch nur durch die
Umwandlungsvorgénge y-o und nicht mehr durch die Erstarrung be-
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stimmt sind. Im Gleichgewicht ist die Erstarrungsstruktur ja auch
restlos ausgeldscht.
Abb. 57 zeigt das reine x-Eisen. Man nennt diesen Gefiigebestand-
teil Ferrit. Er besteht aus einheitlichen Polygonen, die die einzelnen
Kristallite des Eisens sind. Sie sind
jedoch in diesem Falle nicht aus dem
Schmelzflul gewachsen, sondern erst
bei 906° durch Umkristallisation des
y-Eisens entstanden.
Ein Stahl mit 0,26 % C, Abb. 58, be-
steht nach geeigneter Atzung aus zwei
Bestandteilen, den priméiren hellen
Kristallen und einem sie umgebenden
spater entstandenen dunklen Bestand-
Abb. 57. Mikrostruktur des «-Eisens (des  tejl. Wie eine Beobachtung bei starkerer
Ferrits). Vergr. 200X. (Aus P. OBER- .. .
HOFFER, Das technische Eisen.) Vergroferung lehrt, handelt es sich
bei diesem dunklen Bestandteil um das
Eutektoid Perlit (das schon in Abb. 55 dargestellt worden ist), eine
Feststellung, die im Einklang mit dem Zustandsdiagramm steht. Die
Menge des Perlits nimmt zu mit zunehmendem Kohlenstoffgehalt, vgl.
Abb. 59 von Fe mit 0,53% C. Bei 0,9% C ist die Zusammensetzung

Abb. 58. Mikrostruktur eines Stahles mit Abb. 59. Mikrostruktur eines Stahles mit
0,26% C (Ferrit und Perlit). Verg. 100X. 0,63% C (Ferritnetz und Perlit). Vergr. 100X.
(Aus P. OBERHOFFER, Das technische Eisen.) (Aus P. OBERHOFFER, Das technische Eisen.)

des Punktes S erreicht, der Stahl besteht aus reinem Perlit, wie es die
Abb. 55 uns gezeigt hat. Ein solcher Stahl heifit dementsprechend
eutektoider Stahl, wihrend die Stdhle mit geringeren Kohlenstoff-Ge-
halten untereutektoide Stihle und mit hoheren dibereutektoide Stihle ge-
nannt werden. Bei weiterer Erhohung des Kohlenstoff-Gehaltes finden
wir im Gefiige, wie es das Zustandsdiagramm verlangt, primare Kristalle
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des Zementits Fe;C, der sich wahrend der Abkiihlung des Stahles lings
der Kurve SE ausgeschieden hat, und dazwischen den bei geringer
Vergroferung als dunkle Masse erscheinenden Perlit. Das Struktur-
bild dhnelt demjenigen Abb. 59 mit dem Unterschied, daBl das helle
Netz nicht aus Ferrit, sondern aus Zementit besteht. Stihle mit mehr
als 1,7% C, entsprechend dem Punkte £ werden nicht hergestellt. Bei
hoheren C-Gehalten befindet man sich im Gebiet des GuBeisens.

3.

Die dargestellten verhéltnisméfBig einfachen Stahlstrukturen ent-
sprechen dem Gleichgewichtsfall, d. h., sie entstehen unter der Voraus-
setzung, daf die Reaktionen im
festen Zustande alle ungestort ver-
laufen. In Wirklichkeit ist das viel-
fach gar nicht der Fall, insbesondere
besteht die Kunst der Stahlhdrtung
darin, dal man kohlenstoffhaltiges
Eisen aus dem y-Gebiete abschreckt
und so erreicht, daf die y-«-Um-
wandlung verspéatet, sehr schnell
und mit allerhand Stérungen, ins-
besondere ohne Ausscheidung von
Zementit verliuft. Man erhdlt so
die feinnadelige als Martensit be-
zeichnete UmwandlungSStrUktur Abb. 60. Mikrostruktur des gehirteten Stahls
(Abb. 60). Auf diese Vorginge kén-  (Martensit). Vergr. 200x. (Aus E. HOUDRE-
nen wir hier nicht eingehen. Wir yoxt, Sonderstahliunde.)
werden sie im Rahmen dieser einfiihrenden Vorlesungen kurz streifen,
nachdem wir eine Reihe von anderen Eigenschaften der Metalle kennen-
gelernt haben. Hier gentigt der Hinweis, dal die Struktur des tech-
nisch hergestellten Stahles vielfach wesentlich komplizierter sein kann,
als die gezeigten Beispiele es erwarten lassen kénnten.

Auch ist mit allem Nachdruck zu betonen, daf die technischen Stihle
auBler Eisen und Kohjenstoff immer noch andere Zuséitze, wie Mn, Si,
P, S und zuweilen Ni, Cr, Mo, V, um nur einige zu nennen, enthalten.
Die Erstarrungs- und Umwandlungsvorginge in solchen Stihlen ver-
laufen bis zu einem gewissen Grade abweichend von denjenigen in reinen
Eisen-Kohlenstoff-Legierungen. Man darf deshalb nicht vergessen, daB
die Anwendung des Eisen-Kohlenstoff-Diagramms auf technische Stéhle
mit Vorsicht zu erfolgen hat: so hingt z. B. die Konzentration des Perlit-
punktes S in nicht unerheblichem MaBe von dem Gehalt an weiteren Zu-
sitzen ab, sie wird in der Regel zu niedrigeren Kohlenstoffgehalten
herabgedriickt. Man braucht sich also nicht zu wundern, dal z. B. ein

Masing, Metallkunde. 5
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technischer Stahl mit héherem Mangangehalt bereits bei 0,7%, C eine
reine Perlitstruktur zeigt.

Die sowohl grundsétzliche, als auch technische Bedeutung des Eisen-
Kohlenstoff-Diagrammes wird dadurch nicht berithrt. Um eine kompli-
ziertere Erscheinung zu erdrtern und zu verstehen, ist es zuerst not-
wendig, ihre einfachen Grundlagen zu beherrschen. Die Kenntnis und
Beherrschung des Eisen-Kohlenstoff-Diagrammes ist eine vollig unent-
behrliche Grundlage fiir jede Behandlung von Fragen der praktischen

Stahltechnik. 1

Zahlreiche Beobachtungen beweisen, dafl der Zementit Fe,C keine
bestindige Kristallart darstellt, sondern bei geniigend langer Erhitzung
im festen Zustand auf geniigend hohe Temperaturen in den reinen
Kohlenstoff in Gestalt des Graphits und in eine entsprechende eisen-
reiche Kristallart, meistens y-Eisen (Austenit) zerfillt. Sein Auftreten
im Zustandsdiagramm verdankt der Zementit lediglich seiner leichten
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S M orb ot/
BN Yischkrisialles 77459
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Abb. 61. Doppeldiagramm der Eisen-Kohlenstoff-Legierungen (die Schmelztemperatur des Eisens
ist auf 1530° abgerundet worden).

Keimbildung und Kristallisation und der auBerordentlichen Kristalli-
sationstrigheit des Graphits. Streng genommen, handelt es sich bei
dem bisher betrachteten Eisen-Kohlenstoff-Diagramm um ein unbestén-
diges (metastabiles) System im Gegensatz zu einem anderen stabilen
Graphitsystem. Indem man diese beiden Diagramme iibereinander
auftrigt, erhilt man das bekannte Doppeldiagramm der Eisen-Kohlen-
stoff-Legierungen. Wir haben darauf verzichtet, in Abb. 56 auch das
Graphitdiagramm zu bringen, um die Erérterung nicht zu erschweren.
Das Doppeldiagramm in der iiblichen Form ist in Abb. 61 wieder-
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gegeben. Wir wollen es nicht eingehender erértern, bemerken jedoch
nur, daB die Gleichgewichtslinien des Graphitdiagramms gestrichelt
dargestellt sind und in dieser Lage grundsatzlich der Bedingung geniigen,
daB der Graphit dem Zementit
gegeniiber die bestindigere Kri-
stallart darstellt.

Der Graphit und der Zementit
koénnen nicht in einem Zustandsdia-
gramm nebeneinander auftreten,
da sie miteinander nicht im Gleich-
gewicht sein konnen.

Die Kristallisation des Graphits
hangt sehr stark von Zusitzen zum
Eisen ab. Durch Silizium wird sie
stark geférdert, durch Mangan er-
schwert. Wihrend das Auftreten
des Graphits in den Stahlen ver-
hindert werden muB’ beruht die Abb. 62. Graues GuBeisen, ungeitzt. Vergr. 75 <.

(Aus E. PREUSS, Die praktische Nutzanwendung

Herstellung des Graugusses auf der der Priifung mit Hilfe des Mikroskopes.)
Kristallisation der Legierung im
Graphit-System. Abb. 62 gibt die typische Struktur von grauem Guf-
eisen wieder; die dunklen gekriilmmten Streifen sind die Graphitkristalle.
Wenn sich in GuBleisen an Stelle von Graphit Zementit ausscheidet,
entsteht weiffes Gulleisen, das auBlerordentlich hart und spréde ist.

5.

Das Zustandsdiagramm der Kupfer-Zink-Legierungen ist in Abb. 63
wiedergegeben. Wie man sieht, umfallt es eine groBle Reihe von Misch-
kristallarten «, 8, y, d, €, # mit dazwischen liegenden Mischungsliicken,
also mechanischen Gemengen der angrenzenden homogenen Phasen. Sie
entstehen aus dem Schmelzfluf3 in einer Reihe von peritektischen Reak-
tionen, und bieten somit ein Beispiel fiir den in Vorlesung IV erérter-
ten Konstitutionsfall.

Der Schmelzpunkt des Kupfers, der bei 1083° liegt, wird durch
Zusatz von Zink erniedrigt. Bis zum Punkte B bei etwa 33% Zink
bilden sich die kupferreichen «-Mischkristalle, die, wie man sieht,
drmer sind an Zink, als die zugehérigen Schmelzen, wie das dem Ab-
sinken der Schmelztemperaturen mit zunehmendem Zinkgehalt ent-
spricht. Bei 905°, der Temperatur der isothermen Linie BC D findet
eine peritektische Reaktion statt:

o-Mischkristalle B 4 Schmelze D — §-Mischkristalle C'.

Wihrend die Legierungen der Konzentrationen bis zum Punkte B nach
vollendeter Erstarrung im Gleichgewicht nur aus «-Mischkristallen be-

5%
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stehen, bestehen die Legierungen der Konzentrationen zwischen B und
C aus einem Gemenge von « und von f§ (vgl. Abb. 64). Bei hoheren
Zinkgehalten findet die Kristallisation der f-Mischkristalle unmittelbar
aus der Schmelze statt, und die Legierungen von C' bis G bestehen nach
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Abb. 63. Zustandsdiagramm der Kupfer-Zink-Legierungen.
(Aus HANSEN, Aufbau der Zweistofflegierungen.)

der Erstarrung nur aus homogenen f-Mischkristallen. Bei 835°, der
Temperatur der isothermen Geraden G'H, findet wieder eine peritek-
tische Reaktion statt:

B-Mischkristalle @ 4+ Schmelze H — y-Mischkristalle H .

Hierbei ist zu bemerken, dafl die Zusammensetzung H der y-Kristalle
theoretisch etwas links von der Zusammensetzung der an der peritek-
tischen Umsetzung teilnehmenden Schmelze liegen muf}, wenn die beiden
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Zusammensetzungen auch im Rahmen der nicht sehr groflen experimen-
tellen Genauigkeit scheinbar miteinander zusammenfallen, wie das im
Zustandsdiagramm dargestellt worden ist.

Bis zum Punkte L scheiden sich nun y-Mischkristalle primér aus der
Schmelze aus. Bei der Temperatur der isothermen Geraden LM N
findet eine peritektische Bildung der §-Kristalle statt:

y-Mischkristalle L + Schmelze N — 6-Mischkristalle 2/ .

Bei hoheren Zinkkonzentrationen scheiden sich aus der Schmelze un-
mittelbar die 0-Mischkristalle ab, bis bei der Temperatur der isothermen
Geraden O P() wieder die peritektische Bildung von e-Mischkristallen
erfolgt:

0-Mischkristalle O -+ Schmelze @ — ¢-Mischkristalle P.

Bei hoheren Zinkgehalten kristallisieren aus der Schmelze primir die
e-Kristalle, bis bei der Temperatur der isothermen Geraden U V W erneut
eine peritektische Umsetzung eintritt:

e-Mischkristalle U + Schmelze W — 5-Mischkristalle V.

Die 77-Mischkristalle erstrecken sich bis zum reinen Zink. Die Schmelz-
temperatur des letzteren wird also durch Zusatz von Kupfer erhiht.

Es eriibrigt sich, hier die peritektischen Umsetzungen im einzelnen
zu schildern, da sie dem grundsétzlichen in Vorlesung IV geschilderten
Verlauf gegeniiber nichts Neues bieten. Es ergeben sich jedoch im festen
Zustand bei tieferen Temperaturen noch einige Eigentiimlichkeiten, auf
die kurz eingegangen werden muf.

Die Mischkristalle d sind nur in einem begrenzten Temperaturgebiet
bestindig und zerfallen bei der Temperatur der isothermen Geraden
R8T eutektoid in y und in e-Kristalle:

0>y +e.

Bei tieferen Temperaturen tritt deshalb die J-Phase gar nicht auf.

Das Zustandsgebiet der x-Mischkristalle erweitert sich nach tieferen
Temperaturen hin, was einen verhiltnismiaBig seltenen Fall darstellt.
(Nach neueren Untersuchungen scheint es unterhalb von 500 ° sich wieder
zu verengen, was in den hier betrachteten Zusammenhidngen ohne Be-
deutung ist.) Das Zustandsgebiet der f-Mischkristalle verengt sich dahin-
gegen mit sinkender Temperatur nach beiden Seiten hin erheblich. Der
eigenartige Verlauf des heterogenen Gebietes o« + f hat zur Folge, dall
Legierungen der an C und D nahe liegenden Zusammensetzungen zuerst
nach der Erstarrung aus der Schmelze, wie oben angegeben, aus homo-
genen f3-Mischkristallen bestehen, mit sinkender Temperatur in steigen-
den Mengen neben f3- auch «-Kristalle enthalten und schliellich bei etwa
500° im Gleichgewicht nur aus homogenen «-Kristallen aufgebaut sind.



70 Vorgénge im festen Zustande.

Wir haben auf diesen Punkt hingewiesen, weil er eine groBere tech-
nische Bedeutung hat. Die «-Kristalle, aus denen das sog. x-Messing
besteht, sind bei tieferen Temperaturen geschmeidig, die Gemenge von
o« und f (die o + f-Messinge) sind verhiltnismiaBig sprode. Fiir
plastische Verformungen bei gewdhnlicher oder wenig erhohter Tempe-
ratur, wie Drahtziehen, Blechwalzen usw., ist es also erwiinscht, ein
moglichst reines «-Gefiige zu haben. Eine Legierung mit 63% Cu und
37% Zn, das sog. 63er Messing, ein typischer Vertreter einer solchen
Gattung, mull deshalb zur Erzielung einer homogenen Struktur bei
moglichst tiefen Temperaturen geglitht werden, moglichst in der Nihe
von 500°. Glitht man es dahingegen, etwa nach dem Walzen, in dem
Wunsch, es wieder weich zu erhalten (vgl. Vorlesung VIII, S. 97), bei zu

hohen Temperaturen aus, so bewirkt man

dadurch eine teilweise Bildung von f-Kri-

stallen, und das Messing wird sproder.

Bei hohen Temperaturen sind umge-

kehrt die 8-Kristalle (das $-Messing) beson-

ders leicht verformbar. Eine besonders

beliebte Zusammensetzung ist 58% Cu,

42% Zn. Bei gewohnlicher Temperatur

besteht dieses Messing aus «- und aus

B-Kristallen (x -+ f-Messing). Um es gut

L bearbeiten zu koénnen, muBl man daher

gtl;lr)l.g?x'n&-;g:’g;xﬁéi? iﬁ‘ﬁii@p éﬁf&i{‘ die Verarbeitungstemperatur, etwa beim

MEL, Metallographie der technischen  Strangpressen von Bolzen, tiber etwa 750°

Kupferlegierungen.) . .. . .

erhéhen, wenn man giinstige Ergebnisse

erzielen will. Nach der nachtriglichen Abkiithlung auf Zimmertem-

peratur hat eine solche PreBstange die Struktur der Abb. 64. Wie

in Abb. 5 besteht das Messing auch hier aus x- und f-Kristallen, die

jedoch in einer fiir das hochwertige technische Produkt charakteristischen
Weise nadelférmig ausgebildet sind.

Bei gewohnlicher, also bei der Gebrauchstemperatur sind die f-
Kristalle sprode. Es ist daher erwiinscht, im « 4 f-Messing grofere
Mengen von « zu haben. Etwaige spatere Glithungen haben also wieder
bei nicht zu hohen Temperaturen zu erfolgen.

Das Gebiet der technisch verwendeten Kupfer-Zink-Legierungen er-
streckt sich an der Kupferseite bis etwa 57% Cu und 43 % Zn, es umfallt
also nur die «- und die S-Phase. Die weiteren Kristallarten des Dia-
gramms sind sehr spréde und ohne technische Bedeutung. Lediglich
die zinkreichen #-Kristalle, meistens neben der nichsten Kristallart e,
haben wieder technische Bedeutung als Basis der zinkreichen Legie-
rungen, wie sie insbesondere in der letzten Zeit Verwendung gefunden
haben. Die e-Kristalle sind spréde, die #-Kristalle verhaltnisméaBig
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geschmeidig. Die zinkreichen Legierungen diirfen deshalb, wenn sie gut
verformbar sein sollen, nicht wesentlich iiber 4—5% Cu enthalten.

Auf weitere in Abb. 63 durch gestrichelte Linien angedeutete Um-
wandlungen im festen Zustande soll hier nicht eingegangen werden.

Das Diagramm der Kupfer-Zink-Legierungen ist ein gutes Beispiel
fir die auBerordentliche Kompliziertheit der Konstitution vieler Legie-
rungen. Die Zahl der auftretenden Phasen ist sehr gro8, ihre Zustands-
gebiete sehr uniibersichtlich. Es ist verstdndlich, dafl ihre theoretische
Deutung im chemischen Sinne auferordentlich schwierig ist.

6.
Als letztes Beispiel wollen wir das Zustandsdiagramm der Zn-Al-
Legierungen besprechen (Abb. 64a). Diese Legierungen erstarren als
2 Mischkristallarten « und . Die f-Mischkristalle erstrecken sich, vom

Aluminium ausgehend, bis

iber 80% Zn. Ihre untere °C ’J
Existenzgrenze hat eine | o 7
eigenartige Gestalt. Vom g | 7,/ | A
Punkte f ausgehend, steigt LT

sie zu hoheren Tempera- ‘/ZIM’* - 1
turen,durchliuft ein flaches gm’ a+f \/,”Z B~ \\4,
Temperaturmaximum und - L N

sinkt wieder im Gebiete der il

p’-Kristalle. Das Maximum 7|

bei etwa 40% Al ist dem

kritischen Punkt Abb. 47 0Zn. w20 0 w s 6 W & w9 A

. A\v-Gehatt Gew-%

analog und wird auch als - .
. . Abb. 64a. Zustandsdiagramm der Zink-Aluminium-Legie-

solcher bezeichnet. Der ein- rungen. (Aus P. BURKHARDT, Technologie des Zinks.)

zige Unterschied besteht

darin, daB es sich hier um kristalline Mischungen handelt. Bei tieferen
Temperaturen zerfallen die Legierungen innerhalb der Mischungsliicke
in ein Gemenge von 2 Kristallarten, die wir mit 8 und ' bezeichnen?.
Eine Folge des geschilderten Verlaufes der Grenzlinie ist die Ausbildung
eines eutektoiden Punktes bei 5, wo f in « und in einen aluminium-
reicheren Mischkristall 8’ zerfillt:

> + ﬂ’.
Hier treten die 8- und f'-Kristalle als verschiedene Phasen auf, trotz-
dem sie bei hoheren Temperaturen ineinander iibergehen. Das ist nur
moglich, da sie beide in demselben Raumgitter, kubisch flichenzen-
triert, kristallisieren. Sie haben lediglich voneinander abweichende

! Die Buchstaben  und " bezeichnen in Abb. 64a sowohl die Mischkristall-
phasen als auch die Schnittpunkte der eutektoiden Linien mit den Be-
grenzungslinien der Mischkristallgebiete.
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Atomabstinde (Gitterkonstanten), die im kritischen Punkt miteinander
identisch werden.

Dieser eutektoide Zerfall des (-Kristalles 148t sich durch Abschrecken
in Eiswasser unterbinden und setzt dann bei gewohnlicher Temperatur
ein. Erist die Ursache der starken Wiarmeentwicklung, die in der 1. Vor-
lesung S.2 gezeigt worden ist.

VI. Plastische Verformung.
1.

In der ersten Vorlesung haben wir einen Zerreilversuch mit einem
Kupferdraht ausgefithrt (S.7), bei dem wir die Spannungen und die
Dehnungen gemessen und festgestellt
m haben, dal der Stab eine bleibende
plastische Verformung und eine Ver-
festigung erlitten hat. Wir koénnen
V2 unsere Ergebnisse anstatt in einer
I Tabelle in einem Diagramm Abb. 65
;’ wiedergeben, in dem wir die Zugspan-
I
|
I
I
I
|
1

&,

Last oo —=

nungen, bezogen auf Einheit des an-
fanglichen Querschnittes des Zerreil3-
korpers o, als Funktion der Dehnungen

|
|
|
|
|
|
. 1—1 .

7 7 = —— auftragen?. Wir erhalten so

0

~

oe
Getrng R —= die sehr wichtige Dehnungs- und Zer-
reiBkurve des Drahtes, die wir ein-
gehend erdrtern miissen.
Man sieht, dafl die Dehnungskurve oefmn in ihrem ersten Teil oe
gerade ist; das heiflt, dal die Spannungen ¢ den Dehnungen A propor-

tional sind: oc=E). (1)

Abb. 65. ZerreiBdiagramm eines Metalls,
schematisch.

Beseitigen wir die Last, wenn sie die Ordinate des Punktes e nicht iiber-
stiegen hat, so verkiirzt sich der Draht bis auf seine urspriingliche Lénge
und behalt also keine bleibende Verlingerung: die Zugbeanspruchung
ist, wie man es nennt, rein elastisch gewesen. Das Proportionalitéits-
gesetz Gleichung (1), das das HooxEsche Gesetz heillt, ist also das
Charakteristikum kleiner elastischer Verformungen. Die dem Punkte e
entsprechende Dehnung oe’ libersteigt bei Metallen nicht 1%. Die Linie
oe nennt man die HookEesche Gerade. Der Koeffizient , der die Span-
nungszunahme pro Einheit der Dehnung angibt, wird der Elastizitdts-
modul genannt.

Nach Uberschreitung des Punktes e weicht die Kurve immer mehr

! Diese Rechnung ergibt, streng genommen, nicht die wahre Spannung, da der

Querschnitt des Korpers sich wahrend der Dehnung éndert, hat aber ihre praktische
Berechtigung.
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von der Geraden ab; die Spannung o steigt langsamer, als man es auf
Grund des HookEschen Gesetzes erwarten sollte. Gleichzeitig tritt im
Draht eine bleibende Verlingerung auf. Wenn wir, etwa nach Erreichung
des Punktes f, die duflere Last beseitigen, so federt der Draht zuriick,
aber nicht in den Ausgangspunkt o, sondern unter Beibehaltung einer
bleibenden Verlingerungin den Punkt ', wobei die Gerade ' f parallel zur
Hooxgschen Geraden oe ist. Belasten wir den Draht wieder, so kehrt
er (annihernd) in den Punkt f zuriick. Das elastische Gebiet hat sich bis
zur Spannung des Punktes f erweitert, wobei der Elastizitdtsmodul £
seinen Wert behalten hat. Die Erweiterung des elastischen Gebietes, also
die Erhohung des Widerstandes gegen plastische Verformung bedeutet
nach den Ausfiihrungen in der ersten Vorlesung eine Verfestigung des Ma-
terials. Erhohen wir die Belastung weiter, so verfestigt sich der Werk-
stoff immer mehr, wobei er gleichzeitig auf seiner
ganzen Léange eine gleichméaBige bleibende Ver-
lingerung erleidet. Die Last kann jedoch nicht Abb. 650, Sehema cincr
unbegrenzt gesteigert werden. Im Punkte m er- " Binschniirung.
reicht sie ein Maximum und fillt danach schnell

bis auf n ab. Am Draht oder Zerreifistab beobachten wir zugleich eine
merkwiirdige Verdanderung. Er dehnt sich nicht mehr gleichméBig, son-
dern es bildet sich in ihm eine Einschniirung, Abb. 65a, aus, bis er inner-
halb dieser Einschniirung bei #» zu Bruch geht.

Die auf den urspriinglichen Querschnitt bezogene Spannung o des
Punktes m heifit die technische ZerreiBfestigkeit, oder die Hochstlast;
das ist die GroBe, auf Grund deren man die Festigkeit eines Stoffes in
erster Linie beurteilt. Die gesamte Dehnung bis zum Bruch on’, ge-
messen an der Lénge des zerrissenen Priifungsstabes, wird die Bruch-
dehnung 1, genannt. Mit ihrer Hilfe beurteilt man hauptsichlich die
Plastizitit, die Dehnbarkeit oder die Sprodigkeit des Stoffes. Sehr wich-
tig ist fernerhin die Grenze des elastischen Bereiches £, die man, je nach
der Methode und Genauigkeit der Messung als Elastizitits-, Streck- oder
Proportionalitatsgrenze bezeichnet. Sie gibt die Spannung an, bis zu
der ein Werkstoff in einer Konstruktion belastet werden kann, ohne eine
bleibende (plastische) Verformung zu erleiden.

Neben diesen BestimmungsgroBen pflegt man zur Kennzeichnung
der mechanischen Eigenschaften eines Metalles seine Hdrte anzugeben,
also den Widerstand, den es dem Eindringen einer Kugel oder einer
Kegelspitze aus Stahl oder Diamant entgegenbringt. Man driickt etwa
eine Kugel von einem bestimmten Durchmesser mit einer bestimmten
Kraft in die ebene Oberfliche des Metalles ein und miBt unter dem Mikro-
skop den Durchmesser des entstandenen Eindruckes. Der Zahlenwert
der Harte kann z. B. nach BRINELL durch das Verhéaltnis der angewandten
Kraft zur Oberfliche der entstandenen Kugelkalotte, die aus ihrem

3
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Durchmesser und dem Durchmesser der Kugel berechnet werden kann
(hierzu gibt es Tabellen), definiert werden. Je grofler der entstandene
Eindruck, desto geringer ist also die Héarte. Neben dieser BRINELL-
Hirte gibt es noch verschiedene andere ,,Harten‘, die sich durch die
Art der Bestimmung des Widerstandes gegen das plastische Eindringen
eines Korpers in eine ebene Oberfliche des Priiflings unterscheiden.
Welche Hartebestimmungsmethode man benutzt, ist gleichgiiltig, da der
Héirtewert einer einfachen theoretischen Grundlage entbehrt und ledig-
lich eine Zahl liefert, die zum qualitativen Vergleich mit anderen be-
nutzt wird. Die Hértebestimmung verdankt ihre grofle Verbreitung
lediglich ihrer sehr bequemen Ausfiihrung.

Tabelle 6. GroBenordnungen der Festigkeitswerte einiger
metallischer Werkstoffe.

Streckgrenze Zugfestigkeit | Bruchdehnung | Brinellhirte
05(0,2%) °p 10 H
kg/mm? kg/mm? % kg/mm?
c weich 6—8 22 40—60 50
v hart 42 44 4 118
Messing weich 15 34—42 30 70—80
60% Cu, 40% Zn hart 30—40 48—58 10 125—145
P | weich 3—4 7—11 30—46 15—25
hart 14—20 15—23 2—8 35—45
Stahl weich 40 76 16 216
0,94 C (gewalzt) hart 51 108 9 311

In Tab. 6 sind einige Werte der Streckgrenze, der ZerreiBfestigkeit,
der Dehnung und der Brinerr-Hirte fir metallische Werkstoffe der
GréBenordnung nach eingetragen. Die ZerreiBfestigkeit schwankt all-
gemein etwa zwischen 10 und 200 kg, die Dehnung zwischen Null und
mehr als 100%. Die Grenze E wird bei vielen Werkstoffen bereits bei
sehr geringen Dehnungen erreicht, so daBl der Punkt e, Abb. 65, in Wirk-
lichkeit sehr nahe an der Ordinatenachse liegen muf.

2.

Wir wenden uns jetzt zur Erorterung der molekularen Vorginge
bei der plastischen Verformung und bei der Verfestigung.

Die Metalle sind alle kristallinisch!. Friiher wurde darauf auf indirek-
tem Wege geschlossen. Bekanntlich hat z. B. ein amorpher Kérper, etwa
das Glas keinen definierten Schmelzpunkt; die Zahigkeit des Glases
wird mit steigender Temperatur. kontinuierlich geringer, bis es als
schmelzfliissig zu bezeichnen ist. Auf der Abkiihlungskurve des Glases
ist deshalb kein Haltepunkt wahrzunehmen, wie wir einen solchen beim
Zink beobachtet haben, und es tritt kein Sprung in den Eigenschaften auf.

1 VngfVorlesung, S. 5.
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Wir konnen das an einem sehr einfachen Versuch anschaulich zeigen
{Abb. 66). Wir erhitzen einen Glasstab in der Flamme eines Bunsen-
brenners. Man sieht, wie der Stab allméhlich weich wird, sich durchzu-
biegen beginnt, sich durchhéngt und wie schlieflich an ihm eine schwere
Glastrine hingt und abfallt. Hierbei ist
nicht nur etwa der heiBleste Teil des' Glases,
der abgetropft ist, geflossen, auch die Um-
gebung, in der die Temperatur, von der
heiflesten Stelle ausgehend, langsam nied-
riger wird, hat am FlieBen teilgenommen,
wenn auch in geringerem Umfange: Das
FlieBen setzt mit steigender Temperatur \
eben schleichend stetig ein. Als Gegenstiick
erhitzen wir in derselben Flamme eine Stange
Zinn. Man sieht, die Stange behilt unver-
andert ihre Form, bis an ihrem erhitzten Abb. 86. Schema des Schmelzvor-
Ende unvermittelt ein Tropfen fliissiges ganges beim Glas (links) und beim
Metall abfillt. Aus einem richtigen festen Zinn, (rechts).
Korper ist beim Schmelzpunkt unvermittelt und unstetig eine leicht-
fliissige Schmelze geworden.

Nach dem Vorgang von G. TAMMANN betrachten wir die Schmelze
und das Glas oder den amorphen Korper als wesensgleich, der letztere
ist also eine unterkiihlte Fliissigkeit. Dagegen gehen die Kristalle, wie
wir gesehen haben, diskontinuierlich in den Schmelzzustand iiber. Das
dubert sich in der Existenz eines definierten Schmelzpunktes, wobei
das System aus zwei Phasen besteht, sowie in der beim Schmelzen auf-
tretenden Wirmeaufnahme. Es ist auch schwer einzusehen, wieso ein
Kristall, in dem die Atome in einem Raumgitter angeordnet sind, wie
das etwa fiir das Beispiel des Eisens in Abb. 52a u. b, S.58, wieder-
gegeben ist, stetig in die vorwiegend regellose Anordnung einer Fliissig-
keit iibergehen soll.

Heute konnen wir das Raumgitter eines aus der Schmelze erstarrten
Metalles im Rontgenbild unmittelbar sehen. Bekanntlich beruht die
rontgenometrische Raumgitterbestimmung auf folgendem: Durch einen
Kristall, also durch ein Raumgitter konnen Ebenen gelegt werden, die
in charakteristischer Weise mit Atomen besetzt sind; sie heilen Netz-
ebenen. Fiir jede Schar paralleler Netzebenen, die in der Projektion
auf die Ebene des Papiers in Abb. 67 wiedergegeben sind, kann man den
Abstand d angeben, in dem sich im Raumgitter solche gleich mit Atomen
besetzten Ebenen ab wiederholen. Dieser Abstand d heiit Identitéts-
periode. Fillt ein Rontgenstrahl der Wellenlinge 4 auf eine soiche
Ebene in der Richtung po auf, so wird er von den Atomen des Raum-
gitters gestreut, d. h., von jedem vom Strahl getroffenen Atom geht eine
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Kugelwelle aus. Durch Interferenz wird diese Kugelwelle in allen Rich-
tungen ausgeldscht, auller der Richtung on, die dadurch gekennzeichnet
ist, daBl der Winkel ¢, gleich dem Win-
kel ¢, ist. Die Verhaltnisse liegen also
so, daf} die Netzebene ab sich wie eine
spiegelnde Fliche verhélt. Die Streuung
am Raumgitter kann also, wie die ge-
wohnliche Reflexion, nur in einer be-
stimmten Richtung stattfinden. Damit
sie durch Interferenz zustande kommt,
mufB} aber noch eine andere Bedingung
erfiillt sein, die Identitétsperiode d, also
der senkrechte Abstand der aufein-
anderfolgenden zu ab parallelen Netz-
ebenen mufl mit dem Winkel ¢ und
mit der Wellenlidnge 1 in einer bestimmten Beziehung stehen, die durch
die Bracasche Gleichung

Abb. 67. Schema eines Raumgitters,
Projektion.

nh = 2d sing

gegeben ist. Sie ergibt sich aus der Forderung, dafl die Gangdifferenz

eine ganze Anzahl n (eins oder mehr) von Wellenlingen sein mufl. Auf
ihre Ableitung wollen wir hier nicht eingehen.

Wenn ein solcher Strahl auf einen Kristall fallt, so kann er somit von

der betreffenden Netzebene mit der Identititsperiode d nur reflektiert

werden, wenn sie jn dem

richtigen Winkel ¢ zur

e Richtung des Strahlessteht.

Im allgemeinen wird diese

Bedingung nicht erfiillt sein,

ein monochromatischer

Strahl, der nur eine Wellen-

lange enthalt, wird also von

& Emg’;//”d” einem einzelnen Kristall im

rahl K

allgemeinen gar nicht re-

flektiert werdenkonnen. Be-

steht jedoch die Probe aus

| — einer sehr groflen Zahl klei-

ner Kristalle mit allen mog-

lichen Orientierungen, so

Abb. 68. Schema einer Réntgenstrahlaufnahme eines werden einige von ihnen
Kristall-Haufwerkes auf einer ebenen Platte. . . . .
(Aus G. WASSERMANN, Texturen metallischer Werkstoffe.)  1mmer die nChtlge Lage

haben und eine Reflexion
ermoglichen. In Abb. 68 fallt der Strahl im Punkt b auf das zur Auf-
nahme bestimmte Priparat. Der Winkel ¥, um den der Strahl aus
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seiner urspriinglichen Richtung abgelenkt wird, ist gleich 2¢, wie man
aus Abb. 67 sieht. Auf einer dahinter liegenden ebenen photographischen
Platte erhalten wir auf diese Weise einen Schwdrzungsring, Abb. 68,
der von allen Kristalliten herriihrt, deren in Frage kommende Netz-
ebenen den bestimmten Winkel mit der Richtung des Strahles haben.
Fiir im Kristall anders orientierte Ebenen, z. B. ce in Abb. 67 erhalten
wir auf dhnliche Weise bei einem anderen Winkel ¢ wieder einen Re-
flexionsring. Das photographisch festgehaltene Rontgenbild eines Kristall-
Haufwerkes auf einer ebenen Platte besteht also aus einer Reihe von
ringférmig angeordneten Reflexen. In der Regel benutzt man statt einer
ebenen Aufnahmeplatte einen zylindrischen Film, in dessen Achse das
Praparat b liegt. Man erhélt dann verzerrte Kreisabschnitte der ein-
zelnen Beugungsringe. Abb. 7la zeigt solche typische und dem Fach-
mann geldufige sogenannte DEBYE-SCHERRER-Rontgenaufnahmen eines
Metalles. Die Reflexe sind, wie man sieht, nicht ganz gleichmifBig ge-
schwirzt, sondern bestehen aus einzelnen zum Teil ineinander ver-
schwimmenden Punkten, die von einzelnen kleinen Kristalliten herriihren.

Nebenbei sei bemerkt, daB} die metallischen Gufstiicke in der Regel
aus viel gréberen Kristalliten bestehen, so dafl der Rontgenstrahl, der
einen Querschnitt von 0,3—1 mm? hat, nur wenige Kristallite trifft;
dann erhilt man Rontgenaufnahmen mit nur ganz vereinzelten Schwir-
zungspunkten.

Es unterliegt also keinem Zweifel, daf die Metalle kristallinisch sind.

Im Gegensatz zu Kristallen ergeben amorphe Korper keine scharfen
DEeBYE-SCHERRER-Ringe, weil in ihnen die Atome vorwiegend regellos
angeordnet sind.

3.

Die elastische Verformung besteht nun darin, dafl die Abstédnde
und Winkel zwischen den Atomen oder Molekiilen des Korpers sich ver-
schieben, wodurch zwischen ihnen zuséitzliche Krifte entstehen, die den
Widerstand gegen die Forménderung hervorrufen und es bewirken, daf3
nach Beseitigung der duBeren Kréfte die frithere Anordnung wieder
hergestellt wird.

Wir nehmen eine Blattfeder aus Stahl und biegen sie zusammen. Nach-
dem wir sie losgelassen haben, nimmt sie wieder ihre urspriingliche Gestalt
an. Diese Tatsache ist mit der Kennzeichnung der Verformung als einer
elastischen identisch. Das gilt sowohl fiir amorphe, als auch fur kristalli-
nische Koérper. Ubersteigen die Krifte und die Verformungen eine ge-
wisse Grenze, so entstehen bleibende Verformungen, wie wir sie beim Zer-
reilversuch am Kupferdraht S. 7 und 72 gesehen haben und wie man sie
z. B. beim erhitzten Glas kennt. Das Verstéindnis einer plastischen Form-
dnderung eines amorphen Korpers macht keine Schwierigkeiten. Die
einzelnen Atome verschieben sich hierbei aneinander vorbei; da ihre
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Anordnung eine regellose ist, bewirkt ihre Verschiebung keine grundsitz-
liche Anderung dieser Anordnung und also auch keine Anderung der Eigen-
schaften des Korpers. Eine solche Verformung eines amorphen Korpers
ist schematisch in Abb. 69 dargestellt,

) : 2 > a 4
wobei aus dem quadratischen Quer-
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Abb. 69. Schema der plastischen Verformung Abb. 70. Schema der plastischen Verformung
eines amorphen Korpers. eines Kristalls in naiver Vorstellung.

Wie hat man sich aber eine plastische Deformation eines Kristalles
vorzustellen? Was wird aus den Kristalliten etwa eines runden Drahtes,
wenn er mit dem Hammer flachgeschlagen wird? Solange man die

Abb. 71a. DEBYE-SCHERRER-ROntgenaufnahme eines weichen (rekristallisierten) Metalles.
(Aus E. ScHMID und W. BoAs, Kristallplastizitit.)
Vorgénge in den Metallen nicht eingehend untersucht hatte, behauptete
man in der Regel, daB die Metalle bei der plastischen Deformation
amorph werden, da man sich hierbei die Erhaltung des Kristallzustandes

Abb. 71b. DEBYE-SCHERRER-ROntgenaufnahme eines kaltgereckten Metalles.
(Aus E. ScHMID und W. BoAs, Kristallplastizitét.)
nur schwer vorstellen konnte. Abb. 70 zeigt schematisch, wie man als
nichstliegende naive Annahme die Deformation eines Kristalles sich vor-
stellen wird. Ein rechteckiges Stiick abcd werde in die willkiirliche Form
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a’'b’'¢’d’ gebracht. Die einzig mogliche Annahme iiber diesen Vorgang
scheint zu sein, daf} die Atome etwa die rechts dargestellte Lage ein-
nehmen. Man sieht, dafl die regel-
méBige Anordnung des urspriing-
lichen Gitters weitgehend gestort
und z. B. die Gittergerade ef zu
einer krummen Linie e'f' ge-
worden ist.
Wir konnen wieder mit Hilfe
der Rontgenstrahlen priifen, ob
diese Auffassung zu Recht besteht.
Ein Vergleich des Rontgenbildes
des verformten Metalles Abb. 71b
mit dem des unverformten Abb.71a
lehrt uns sofort, daBl unsere Auf-
fassung ganz falsch gewesen ist.
Das Bild des verformten Metalles apb. 72. Gleitlinien auf der Oberfliche von
zeigh  genau dleselbt?n DEBYE- (ngi‘g“ﬁtggflg;d %%rsg;&:{g?zii
ScHERRER-Ringe und in derselben
Anordnung. Das Raumgitter ist nicht nur erhalten geblieben, sondern
hat sich tiberhaupt auch nicht verdndert, es ist also nicht etwa aus
einem kubischen Gitter durch Verschiebung der Bausteine ein schief-
winkliges Raumgitter entstanden.
Wie ist denn nun die plastische
Verformungzustande gekommen ?
Derersteentscheidende Schritt
zur Aufklirung dieser Frage bei
Metallen ist bereits im Jahre
1900 von EwING und ROSENHAIN
getan worden?, noch ehe die Le-
gierungslehre durch Roozesoom,
HeYN und TaAMMANN begriindet
war. Ihren Grundversuch konnen
wir in einer von R. VOoGEL ange-
gebenen Variante zeigen.
Wir schmelzen eine kleine
Menge Blei und gieBen es schnell Abb. 73. Gleitlinien auf der Oberiliche eines Blei-
auf eine glatte Fliche aus. Diese e o oo
Fliche ist vorgewidrmt worden,
um die Erstarrungsgeschwindigkeit herabzusetzen und die Bildung von
groBen Kristalliten, an denen wir die weiteren Vorgénge besser beob-
achten kénnen, herbeizufiihren. Wir édtzen dieses Bleiplittchen mit

1 Phil. Trans. A. Bd. 193 (1900) S. 353.
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verdiinnter Salpetersdure und iiberzeugen uns davon, daB es tatsichlich
aus mehreren groBen Kristallen besteht, &hnlich wie Abb. 1, S.4.

Abb. 74. Gleitlinien auf einem verformten gedtzten Kupfer-

(Aus I. CZOCHRALSKI, Moderne Metallkunde.)

Abb. 75. Gleitlinien auf der Oberfliche von verformtem

Eisen.

kristall. Vergr. 180x.

(Nach EWING und ROSENHAIN.)

Wir verformen nun dieses
Plattchen, indem wir es
bleibend etwas verbiegen,
und beobachten seine
Struktur wieder. Die frii-
her glatten Flichen der
Kristallite sind, fiir jeden
Kristalliten in einer be-
stimmten Richtung, von
geraden oder beinahe ge-
raden Linien durchzogen,
dhnlich wie in der Abb.72
zu sehen ist. Eine ein-
gehende  Untersuchung
dieser Linien durch EwiNeg
und ROSENHAIN hat er-
geben, daB es sich hier
um Stufen handelt, wie
man auch auf Abb. 73 bei
schrager Beleuchtung sieht.
Dieses historische Bild ist fir
die weitere Entwicklung der
Lehre von der plastischen
Verformung der Metalle
grundlegend geworden.
Zahlreiche spitere Beob-
achtungen haben gezeigt, daf}
sich alle Metalle nach schwa-
chen Verformungen dhnlich
verhalten. Abb. 74 zeigt das
fur Kupfer, Abb. 75 fiir Eisen.
Die Beobachtung der Stu-
fen hat sofort die Vermutung
nahe gelegt, dal der metal-
lische Kristall unter dem
EinfluB einer dufleren Kraft
nur makroskopisch eine ste-
tige, in Wirklichkeit jedoch
eine unstetige Formanderung
erleidet, wobei einzelne
Schichten, die in sich gar
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nicht verformt wurden und deshalb ihr ungestortes Raumgitter behalten
konnten, um endliche Betrige aneinander verschoben worden sind. Ein
Schema fiir diesen Vorgang gibt die Abb. 76. Eine derartige Gleitung
ist aber eine dem Kristallographen unter dem Namen Translation
schon lange bekannte Erscheinung. Sie besteht darin, daf ein Kristall,

Abb. 76. Schema der Translation.

den wir schematisch in Abb. 76a darstellen, durch eine Translation
(Gleitung, Verschiebung) langs einer fiir jede Kristallstruktur bestimmiten
Netzebene und in einer bestimmten kristallographischen Richtung etwa
die Form Abb. 76b annimmt. Die Verschiebung lings einer Gleit-
ebene mn kann dabei beliebig grof3 sein.

Treten derartige Translationen an mehreren parallelen Flichen auf,
so entsteht aus dem Kristall Abb. 76¢ das Gebilde 76d. Die wichtige
und sehr auffallende Tatsache ist,

daB der Kristall hierbei nicht 2 499
etwa eine Spaltung an der Trans- / NS A
lationsebene erleidet, sondern daf3 YN SN o
der molekulare Zusammenhang R I SN B
hierbei vollig gewahrt bleibt; der AR

Kristall bleibt als Ganzes unver- . /

sehrt und hat lediglich seine Ge-  J— ¢

stalt geéndert. Abb. 77. Schema der Atomverschicbungen bei
Eine atomistische Darstellung der Translation.

dieser Vorgénge ist in Abb. 77 ge-

geben. Die Punkte stellen die atomistischen Bausteine des Kristalles dar.

Durch Translation lings der Ebene mn ist aus der urspriinglichen An-

ordnung abcd die von einer ausgezogenen gebrochenen Linie begrenzte

Anordnung entstanden. Wir sehen, dal die Anordnung aller Atome

wieder normal ist, das Raumgitter ist als Ganzes unversehrt. Der rich-

tigen Anordnung der Bausteine entspricht auch die Erhaltung der

Kohision des Kristalles. Die Voraussetzung fiir einen derartigen Vor-

gang ist, dafl die Translationsfliche so glatt ist, dal Atome auf der

einen Seite der Gleitebene die Moglichkeit haben, wieder in die rich-
Masing, Metallkunde. 6
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tigen Abstdnde von Atomen jenseits der Gleitflache zu gelangen und
diese Abstédnde nicht etwa vergrofert sind, wie das unvermeidlich das
Ergebnis einer gewohnlichen mechanischen Verschiebung gewesen wire.
Es ist zu bewundern, daB die Translationsflichen in der Natur tat-
sichlich so weitgehend glatt sind, und da8 die Translation in einer bei-
nahe idealen Form stattfindet. Kleinere Abweichungen von dieser
idealen Art werden uns bei der Erérterung der Verfestigung begegnen.

Da die Metalle kristallinisch sind, so lag nichts ndher, als auch fiir
diese Stoffe den bei anderen Kristallen, wie etwa beim Kochsalz bekann-
ten Translationsmechanismus anzunehmen. Damit war die Grundlage
fir das Versténdnis der Plastizitit der Metalle geschaffen.

4.

Es entstand jedoch die Frage, ob die Translation die gesamte
plastische Verformung zu beschreiben vermag oder ob noch andere uns
vielleicht entgangene Mechanismen hierbei mitwirken. Da in einem viel-
kristallinen Metall die einzelnen Kristallite sich beim plastischen FlieBen
behindern, mufBite diese Untersuchung an Einzelkristallen erfolgen.

Wir nehmen einen aus einem einzigen langen und runden Kristall
bestehenden Draht z. B. aus Zinn oder Kadmium. Daf} er tatsichlich
einkristallin ist, konnen wir mit Hilfe der Rontgenstrahlen oder durch
Atzen beweisen, wobei ein fiir den ganzen Draht einheitlicher Schimmer

Abb. 78. Gleitung bei sehr langsamer Dehnung eines Sn-Einkristalles in zwei Blickrichtungen.
(Aus E. ScaMip und W. Boas, Kristallplastizitét.)

entsteht, wie Abb. 78 zeigt. Von Gegensitzen der Helligkeit einzelner
Bezirke, wie wir sie beim Atzen eines vielkristallinen Metalles in Abb. 2,
S. 4 gesehen haben, ist nichts wahrzunehmen. Wir dehnen nun diesen
Kristall um einen gewissen Betrag, was sehr leicht mit der Hand durch-
gefiihrt werden kann. Einzelne Metallkristalle sind ndmlich sehr weich.
Wir sehen, dafl sich dabei zwei sehr eigenartige Erscheinungen ein-
stellen, im vorliegenden Fall in besonders derber Form. Erstens ist aus
dem vorher runden Draht ein flaches Band geworden, und zweitens ist
dieses Band nicht mehr glatt, sondern zeigt eine gerippte Oberfliche. Die
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Erkldrung fir das zweite ist fir uns jetzt sehr einfach. Die gerippte
Oberfliche kommt dadurch zustande, dafl die plastische Verformung
bei der Dehnung nicht homogen im ganzen Draht stattgefunden hat,
sondern nur lokal, dort wo eine Translation eingetreten ist.

Aber wie steht es mit der Entstehung eines a
flachen Bandes?

In Abb. 79a ist schematisch ein zylindrischer /
finzelkristall dargestellt. Die schrig liegenden .
geraden Linien sind die Gleitflichen, die sich bei %
der Dehnung des Drahtes betétigen werden. Nach /
vollzogener Gleitung in Richtung der Trans- %
lationsebene im Stabteil mn wiirde der Draht die %
Form Abb. 79b erhalten. Da die Richtung der 4 7
duBeren Kraft jedoch nach wie vor vertikal ist, [/
muf} auch die Achse cd des Drahtes in Wirklich- n
keit vertikal bleiben. Man sieht sofort, dal der
Winkel zwischen der Achse des Drahtes ¢ und
der Gleitebene sich verdndert, und zwar sich g
verkleinert hat. Gleichzeitig ist die Schnittfliche [/
des Drahtes in der Ebene des Papiers dinner ge-
worden. Wenn die Gleitebene senkrecht zur Papier-
ebene steht, besteht fiir den Draht dahingegen
gar keine Veranlassung, seine Querabmessung in
der zum Papier senkrechten Ebene zu veriandern.
Der urspriinglich runde Querschnitt des Drahtes hat also nach der Dehnung
eine abgeflachte eliptische Form erhalten, Abb. 80. Ohne eingehendere
Rechnung ist leicht einzusehen, daB sowohl die Anderung der Neigung
der Gleitebene zur Drahtachse, als auch der Betrag der Abflachung durch
die urspriingliche Neigung der Gleitebene zur Achse durch den Betrag der
Dehnung 4, also der Verlingerung pro Einheit der ur-
spriinglichen Lange, eindeutig bestimmt ist. Wenn die
plastische Verformung in der betrachteten Translation
und nur in einer solchen besteht, konnen wir somit, wenn
wir den Winkel ¢; vor der Dehnung und die Dehnung 4 Sﬁﬁ;si?;mf’{;ﬁ;f.‘f;;’n‘f,f;
messen, daraus sowohl den neuen Winkel g, als auch die (‘;‘(‘\:}dl?,‘:hgfligte*
Achsen der Ellipse Abb. 80 des entstandenen Flach-
bandes berechnen. Das hat man getan und gefunden, daf die so be-
rechneten GroBen mit den experimentell bestimmten iibereinstimmen.

Damit ist der Nachweis erbracht, dal die plastische Verformung in
diesem Falle in einer Translation und nur in einer solchen besteht. Die
auf der kristallographischen Gleitung aufgebaute Theorie der plastischen
Verformung der Kristalle und Metalle ist nicht nur ein qualitativer Ansatz,
sondern eine quantitative Beschreibung des Vorganges.

&4

ADbb.79. Schema der Form-
dnderung beider Translation.

6*
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5.

Zuweilen tritt bei der plastischen Verformung neben der soeben
beschriebenen als Translation bezeichneten Form der kristallographischen

Abb. 81a.

Abb. 81b.

Abb. 81a u. b. Schema der mechanischen Zwillingsbildung.
(Aus E. ScHMID und W. Boas, Kristallplastizitit.)

Gleitung eine andere Art auf, namlich die sog. mechanische Zwillings-
bildung, die noch auffallender ist, als die Translation. Sie kann am

besten an einem Kalkspatkristall gezeigt werden.
Wenn man einen Kalkspatkristall in seinem
unteren Teil einspannt und auf die obere Kante al
(Abb. 8la) mit einem stumpfen Messer bei m

e o o o o o drickt, so geschieht etwas FErstaunliches: der
e e o o o Kristall springt links von der Schneide des

Messers in die in Abb. 81b Teil ac angedeutete

Abb. 82. Schema der Atom-  Zwillingslage um. Die Ebene pgqrs ist nun zu

anordnung bei der Zwillings-
bildung.

einer Spiegelebene geworden, der obere Teil des

sich in der Zwillingslage befindlichen Kristalles
laBt sich aus dem unteren durch Spiegelung erhalten. Das ist die De-
finition der Zwillingslage. In Abb. 83 ist ein wirklich in dieser Weise

Abb. 83. Zwillingsbildung in einem Kalkspatkristall.
(Aus E. ScHMID und W. Boas, Kristallplastizitit.)

verformter Kalkspatkristall
wiedergegeben. In Abb.82 ist
die Lage der einzelnen Atome
im Raumgitter in den beiden
Zwillingen schematisch dar-
gestellt. Trotzdem die Atome
gegeniiber ihrer urspriing-
lichen Lage sehr erhebliche
Verschiebungen erlitten haben,
hat der Kristall auch jetzt
seinen korperlichen Zusam-
menhang vollig bewahrt. Der
in der Zwillingslage befindliche
Teil ist nicht etwa zermiirbt
oder zerbrockelt, sondern ist

wieder ein gesunder Kristall, aber in einer anderen Orientierung als

vorher.
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[}

Diesen Vorgang nennt der Kristallograph die mechanische Zwillings-
bildung oder, vielleicht wenig gliicklich, die einfache Schiebung, die die
zweite mogliche Form der Gleitung darstellt.

Wenn man einen Zinnstab vorsichtig biegt und ihn zugleich an das

Ohr hilt, hért man ein eigen-
artiges Knistern, das be-
kannte Zinngeschrei. Das ist
weiter nichts als eine mecha-
nische Zwillingsbildung bei
der plastischen Verbiegung.

Wir kénnen die Zwillings-
bildung auch unmittelbar auf
der Oberfliche des Zinks zei-
gen. Abb. 84 stellt die mit
Kaliumchromat und Salzsidure
geitzte Oberfliche eines aus
groben Kristallen bestehenden
Zinkplédttchens dar. Ein an-
deres eben solches Stiick biegen
wir etwas und bringen es
wieder in eine anndhernd plane
Form zuriick, um es spéter
bequemer beobachten zu kon-
nen. Wir dtzen es an, um die
Kristalle bloflzulegen; wir
sehen nun (Abb. 85), dali die
einzelnen Kristallite nicht
mehr einheitlich reflektieren,
sondern zum Teil von Streifen
durchzogen sind. Diese Strei-
fen sind die Zwillinge, die bei
der Deformation entstanden
sind, und die man deshalb
auch wohl Deformationszwil-
linge nennt. Abb. 86 zeigt die
Entstehung von Zwillingsstrei-
fen bei der Dehnung von Ein-
kristallstiben aus verschie-
denen Metallen.

Abb. 84. Struktur einer nicht verformten Zink-Lamelle.
Vergr. 12X.

Abb. 85. Zwillinge in einer gebogenen Zink-Lamelle.
Vergr. 12x.

Die mechanische Zwillingsbildung ist der zweite mogliche Mechanis-
mus der plastischen Deformation eines kristallinen Stoffes. Man sieht
gleich seine zwei Unterschiede gegeniiber der vorher besprochenen
Translation: Bei der Zwillingsbildung éndert sich im Gegensatz zur
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Translation, wie erwidhnt, ginzlich die Orientierung des Kristalles, und
der Betrag der Forménderung ist nicht beliebig, wie bei der Translation,
sondern durch die Forménderung bei der Einstellung in die Zwillings-

Abb. 86. Zwillingsbildung bei der Verformung von Einkristallen.
(Aus E. ScHMID und W. Boas, Kristallplastizitit.)
lage vorgeschrieben. Die plastische Verformung kann deshalb durch die
Zwillingsbildung im allgemeinen nur in beschrinktem Umfange statt-
finden. Bei den meisten Metallen spielt sie praktisch gar keine Rolle.
Besonders wichtig ist sie bei den hexagonalen Metallen Magnesium,
Zink und Kadmium. 6

Aufler der Translation und der mechanischen Zwillingsbildung sind
andere Mechanismen der plastischen Deformation des Kristalles, ins-
besondere des Metalikristalles nicht bekannt. Wir haben gesehen, daf}
hierbei sehr charakteristische Anderungen der duferen Form des Kri-
stalles stattfinden (Abb. 78, 80 und 81, 83). Wie verhilt sich nun ein
aus vielen verschieden orientierten Kristalliten bestehendes technisches
Metall? Die einzelnen Kristallite sind hier ja mit ihren anders orientierten
Nachbarn verwachsen; im freien Zustande wiirden sie bei einer plasti-
schen Verformung ganz verschiedene Forménderungen infolge der Glei-
tung erfahren, die miteinander gar nicht vertréglich sind und im Kri-
stallhaufwerk gar nicht zustande kommen kénnen! — Was hier stattfindet,
sieht man sehr deutlich in Abb. 78 und 87. Die erstere zeigt einen Zinn-
kristall, in dem im linken Teil eine plastische Verlingerung eingetreten
ist, wihrend der rechte Teil noch nicht verformt worden ist. Man sieht,
wie im Ubergangsgebiet zwischen der verformten und der nicht verform-
ten Zone die Translationsflichen und die dazwischenliegenden Gleit-
schichten verbogen sind. Wir sehen also, daf} als Ergénzung der Gleitung
bei der plastischen Verformung eine Verbiegung einzelner Raumgitter-
teile stattfinden kann. Diese Verbiegung ist rein elastisch. Wiirden wir
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also das Metall lings der Gleitflichen in einzelne Stiicke trennen, so
wiirden sie sich wieder ausrichten. Die Gleitschichten zwischen den ein-
zelnen Gleitflichen sind eben so diinn, daB sie erhebliche elastische Ver-
biegungen zulassen. In Abb. 87
sehen wir einen mit zahlreichen
Zwillingen (Streifen) durchsetzten
Kristall einer aus homogenen
Mischkristallen bestehenden und
sich deshalb bei der Verformung
wie ein reines Metall verhaltenden
Kupfer - Aluminium - Legierung
(Aluminium-Bronze); wir sehen,
daf3 die Zwillinge hier verbogen
sind.

Die elastische Verbiegung bil-
det also die notwendige Ergin-
zung der plastischen Verformung,
insbesondere bei vielkristallinen  Abb. 87. Gebogene Zwillingsstreifen in verformter
Aggregaten und erméglieht es (Aus ‘é‘lzlgg}ilr;{i::;?(rl?l;%de?;f:!i\rie%;gl>(<u.ndo.)
ihnen, ihren Zusammenhang bei
der Gleitung zu behalten. Diese Verbiegung ermdéglicht auch die eigen-
artige Erscheinung, die dem Leser auf Abb. 85 vielleicht bereits auf-
gefallen ist, namlich, daBl die Zwillinge nicht immer einen ganzen
Kristallit durchsetzen, sondern in seinem Innern in Spitzen auslaufen.
Das ist nur dank der gleichzeitigen Verbiegung méglich. Auch ihre un-
gleichméfige Breite wird nur durch eine gleichzeitige Verbiegung erklart.

Diese Verbiegung kénnen wir unmittelbar

im DEBYE-SCHERRER-Bild des verformten Me- égﬁﬂ:t%b
talles (Abb.71b, S. 78) wahrnehmen. Wir haben

darauf aufmerksam gemacht, daBl die DEBYE-  Abb. 88. Orientierungsinde-
. . . rungen bei der Biegung.
ScHERRER-Ringe eines nicht verformten Metalles schematisch.

nicht stetig sind, sondern in eine Reihe von

einzelnen Reflexen zerfallen, die den einzelnen Kristalliten des Metalles
mit verschiedenen Orientierungen entsprechen. Im Rontgenbild des
verformten Metalles sieht man von diesen einzelnen Schwirzungspunkten
dahingegen nichts mehr, die DEBYE-SCHERRER-Ringe sind durchaus
kontinuierlich. Das liegt daran, daBl die einzelnen Kristallite nun
verbogen sind, und daBl dementsprechend jeder Kristallit nicht eine
einzige Orientierung aufweist, sondern eine Reihe von ineinander iiber-
gehenden benachbarten Orientierungen, wie das Abb. 88 schematisch
darstellt, wo die Querstreifen diese Orientierung andeuten. An einer
elastischen Verbiegung als Ergidnzung der reinen Gleitung bei der
plastischen Verformung ist also nicht zu zweifeln.
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7.

Wir haben bisher die Geometrie der plastischen Verformung der
Metalle erortert und haben gesehen, daf} sie durch die Gleitung quanti-
tativ beschrieben werden kann, allerdings unter Zuhilfenahme von Ver-
biegungen oder allgemeiner ausgedriickt, von elastischen Deformationen
und entsprechenden Verspannungen. Die mit einer Verbiegung ver-
bundene Gleitung bezeichnet man als Biegegleitung. Wir haben gesehen,
daf} das Raumgitter des Kristalles bei der plastischen Verformung durch
Biegegleitung im wesentlichen unveriandert bleibt. Wir wenden uns der
Frage zu, wie andere Eigenschaften des Metalles, vor allen Dingen die
mechanischen, durch die plastische Verformung geindert werden.

Schon bei der Erorterung des Zerreilversuches in der ersten Vor-
lesung haben wir eine Eigenschaftsinderung festgestellt. Wir haben
gesehen, dafl das Metall (der Kupferdraht) im Verlaufe der plastischen
Dehnung zwar natiirlich immer diinner wurde, aber trotzdem die Fihig-
keit erhielt, ohne neuerliche plastische Deformation mit dem Betrage
der bereits stattgefundenen plastischen Dehnung zunehmende Lasten
und also Zugspannungen zu tragen: es wurde durch die plastische De-
formation verfestigt. Gleichzeitig ist folgendes zu beachten. Der Ge-
samtbetrag der Dehnung des weichen Drahtes bis zum Bruch betrug
25%. Wenn wir jedoch die Dehnung nicht von Anfang an rechnen,
sondern den Draht erst durch eine plastische Dehnung von 15% ver-
festigen und ihn dann erneut weiter dehnen, so wird die zusitzliche
Dehnung nur 10% oder, auf die neue Anfangslinge berechnet, nur etwa
9% betragen. Die Fahigkeit des vorgedehnten Drahtes zur plastischen
Verformung, seine Dehnbarkeit hat also abgenommen, er ist sproder
geworden. Dasselbe wird durch andere plastische Verformungen, wie
etwa durch das Drahtziehen erreicht: daher die Bezeichnung hart-
gezogener Draht.

Vergleicht man in Tab. 6, S. 74 den Verlauf der Festigkeitswerte
bei einem weichen und bei einem harten Metall, so sieht man, dafl das
harte kaum eine Dehnung zeigt und beinahe unvermittelt zerreif3t. Die
gesamte plastische Dehnung betrigt statt 15—60% jetzt nur £—10%.
Es ist in der Tat sprode. Zugleich ist aber die ZerreiBspannung nicht
mehr 22 kg/mm?, wie beim weichen Kupfer, sondern erheblich héher,
sie betriagt etwa 45 kg/mm?2. Das Kupfer ist verfestigt worden.

Die Verfestigung und die Versprédung sind zwei auferordentlich
wichtige Begleiterscheinungen der plastischen Deformation. Es gibt viele
metallische Werkstoffe, die man nur durch plastische Verformung ver-
festigen kann, und zwar diejenigen, die keine Umwandlungen, oder all-
gemeiner keine Reaktionen im festen Zustande erleiden, wie eine solche
etwa bei Eisen-Kohlenstoff-Legierungen bei der y-~x-Umwandlung des
Eisens auftritt. In diesem Zusammenhang ist die plastische Verformung
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ein Mittel zur Verbesserung der Eigenschaften eines Metalles oder einer
Legierung. Andererseits werden die Metalle dadurch sproder. Die Folge
davon ist, daf3 ein Metall in der Kailte nicht unbegrenzt verformt, also
etwa gewalzt, gezogen, gehdmmert usw. werden kann. Es wird dadurch
so sprode, daf es bei der weiteren Verformung aufreillen wiirde. Man
mul ihm also seine Dehnbarkeit wieder geben. Wir werden in der nidchsten
Vorlesung sehen, dafl das durch eine Erhitzung geschehen kann. Die
Versprodung ist eine unliebsame Begleiterscheinung der plastischen Ver-
formung. 8.

Wodurch kommt nun die Verfestigung zustande? Worin besteht
sie iiberhaupt? — Sie besteht darin, dafli das Metall, trotz stiarkerer
mechanischer Anspannung, nicht mehr plastisch verformt wird. Die
Verfestigung bedeutet somit weiter nichts als einen erhohten Wider-
stand des Metalles gegen plastische Verformung, also gegen das Gleiten,
insbesondere gegen die wichtige Translation. Wodurch erhéht sich nun
dieser Widerstand? Wir erinnern uns daran, dafl die Translation niemals
eine reine ganz ideale Gleitung, sondern immer eine Biegegleitung ist.
Die Folge der Biegungen ist eine Verspannung lings der Gleitflichen,
eine Verkriimmung und gelegentliche Verhakung, die zusammen die
Reibung auf der Gleitebene erhohen, also die Gleitung erschweren. Die
Verfestigung ist somit atomistisch verstindlich. Aber auch die Ver-
sprodung ist damit erklirt. Je schwerer die Gleitung stattfindet, desto
leichter kann es vorkommen, dall an Stelle der Gleitung eine Trennung
des Metalles, also der Bruch stattfindet.

So einfach und einleuchtend diese ﬁberlegungen sind, so schwer ist
es, den Umfang der Verfestigung und besonders der Versprodung bei
der plastischen Verformung zu berechnen, dhnlich, wie wir das fiir die
plastische Verformung selbst des Einzelkristalles angedeutet haben.
Die endgiiltige Kontrolle eines theoretischen Ansatzes ist aber seine
quantitative Priifung. Solange sie nicht durchgefiihrt worden ist, so-
lange eine ,,Theorie’ nur ,,qualitativ‘® ist, ist sie auch niemals vollig
gesichert, solange ist der Nachweis nicht erbracht, daf nicht auch viel-
leicht andere Vorstellungen iiber die Natur eines Vorganges moglich
sein konnten. In dieser Lage befinden wir uns hinsichtlich der Ver-
festigung der Metalle durch plastische Verformung. Wir kénnen fiir
diese nur das oben angedeutete summarische und damit noch nicht
endgiiltig gesicherte Bild geben.

VII. Eigenspannungen.
1.

Wir haben gesehen, dafl bei der plastischen Verformung der Metalle,
wenn sie bei geniigend tiefen Temperaturen stattfindet, an den (leit-
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flichen Verspannungen entstehen. Die Begrenzung auf geniigend tiefe
Temperatur, auf das Temperaturgebiet der sog. Kaltreckung, ist not-
wendig, da die Verspannungen einen molekularen Zwangszustand dar-
stellen und bei hoéherer Temperatur infolge lebhafterer thermischer
Molekularbewegung abgebaut werden. Wie das geschieht, werden wir bei
Besprechung der Rekristallisation (VIIL. Vorlesung) sehen. Diese Ver-
spannungen sind als solche nicht die Ursache der Verfestigung, also der
Erschwerung der Gleitung. Sie rufen jedoch eine Kriimmung (Rauhig-
keit) der Gleitfliche hervor, die ihrerseits die Gleitung erschwert.
Aufler diesen Verspannungen, die auf den Gleitflichen sehr feine
bis an molekulare Abmessungen heranreichende Wellen bilden, ruft jede

@ 3 plastische Verformung der Praxis,
mh——— n wie etwa das Ziehen von Draht, das
Walzen, das Schmieden usw. im

Material auBBerdem viel grobere Ver-
spannungen hervor,und zwar einfach
als Folge des Umstandes, daf} das
Metall wihrend der plastischen Ver-
formung in seinen verschiedenen
Teilen verschieden stark beansprucht
und gestreckt worden ist.

Wir wollen uns die Verhéltnisse
am Beispiel der Biegung verstandlich
machen. Wir nehmen einen flachen
Metallstreifen, den wir zunichst
elastisch biegen. Nach der Ent-
lastung nimmt er also seine frithere Gestalt an. Da alle Teile jetzt die
frithere Form haben und in ihre frithere Lage zuriickgekehrt sind, be-
steht fiir eine bleibende innere Verspannung des Metalles keine Veran-
lassung. Wir erinnern uns nédmlich, daBl nach dem HookEschen Gesetz
Spannungen proportional den Dehnungen, also den Forménderungen
sind. Wo keine Forménderung eingetreten ist, kann auch keine Span-
nung entstanden sein.

Jetzt biegen wir den Streifen stirker; wenn wir ihn entspannen,
kehrt er nicht mehr in seine frithere Gestalt zuriick, er bleibt gebogen,
er hat also eine bleibende plastische Verformung erlitten. Die Bean-
spruchung der verschiedenen Teile ist hierbei verschieden stark gewesen.
Die Biegung besteht niamlich aus einer Kombination einer Dehnung mit
einer Stauchung, wie wir sofort sehen werden.

Wir betrachten die Biegung genauer. Ein ebener Streifen (Blatt-
feder) abcd, Abb. 89 nimmt im gebogenen Zustand die Gestalt a'b’c’d’
an. Wir sehen uns zunéchst die rein elastische Biegung an; fiir einen
solchen Fall ist das Maf} der Verbiegung in Abb. 89 stark iibertrieben

Abb. 89. Schema einer Biegung.
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gezeichnet. Fiir geringe Biegungen, wie sie im elastischen Fall vorliegen,
behilt hierbei die sog. neutrale Faser, also die zur Papierebene senk-
rechte Ebene mn, ihre Liange. Thre Abstdnde bis zu den beiden Begren-
zungsebenen ab und cd sind untereinander gleich. Die Linge m'n’
dieser Faser nach der Biegung ist also gleich ihrer urspriinglichen Léinge
mmn. Alle Teile oberhalb der neutralen Faser haben sich bei der Biegung
verlangert, alle Teile unterhalb der neutralen Faser verkiirzt. Wir sehen
schon aus dieser kurzen Betrachtung, dafl die Biegung keine einfache
Deformation ist, und da} die verschiedenen Teile des Kdorpers hierbei
verschiedene Forménderungen erleiden. Wir nehmen an, dafl die ge-
bogene Blattfeder sehr lang ist, und daB das in der Abb. 89 dargestellte
Stiick nur einen kiirzeren Teil dieser Feder wiedergibt, so daf die stérende
Wirkung der Enden vernachlissigt werden kann. Dann stehen die
Querschnitte a’d’ und b'¢’ auch nach der Biegung senkrecht zu den
Linien a'b’, m'n’ und ¢’d’ in den betreffenden Punkten. Diese Linien
sind alle Kreisbdgen mit einem gemeinsamen Mittelpunkt. Der Krim-
mungsradius der neutralen Fasern m'n’ sei r, und die Dicke ad = bc
des Streifens, die bei der Biegung unverdndert bleibt, sei mit d be-
zeichnet. Dann sieht man aus Abb. 89, daf3 der Radius der Kurve a’b’

gleich r + % und derjenige der Kurve ¢'d’ gleich r — (2l ist. Der Winkel,

iber dem die Bogen a’d’, m'n’ und ¢’d’ stehen, ist fiir alle drei gleich.
Wir bezeichnen ihn mit ¢.

Dann sind die Liangen der Bogen, wenn wir den Winkel im Bogen-

mafl messen: mn =r-g,

a'b = (7‘ + —(2l-~)(p,

cd = (r — %)(p

(1)

Da m'n’ bei der Biegung seine Liange nicht gedndert hat, ist diese Linge
gleich der urspriinglichen Linge der Bogen a’b’ und ¢’d’ vor der Biegung.
Die Ausdriicke ., , s deg
a'b— m'n" = —

. ()
und Cd— i — — d-gp
stellen deshalb die Langenzunahme bzw. (negativ gerechnet) die Langen-
abnahme von a’b’ und c¢’d’ bei der Biegung dar. Dividieren wir diese
Ausdriicke durch die urspriingliche Lénge r - ¢ dieser Strecken, beziehen
wir sie also auf die Einheit der Ldnge, so erhalten wir die Dehnungen der
betreffenden Strecke ab und cd
. d
lab = 57
27 (3)

/'cd:_é;'



92 Eigenspannungen.

Da es sich im zweiten Falle um eine Verkiirzung handelt, ist 1.,
negativ.

Wir betrachten jetzt im gebogenen Streifen einen anderen Kreis-
bogen (eine andere Faser) op, dessen Abstand von der neutralen Faser
gleich x sei. Dann sehen wir sofort, dal die Dehnung dieser Faser durch
den Ausdruck

by = — 4)

gegeben ist.

Die Dehnung einer Faser infolge einer Biegung ist also proportional
ihrem Abstand von der neutralen Faser; das gilt unabhéngig davon,
ob die Verformung elastisch oder plastisch gewesen ist. Solange sie
elastisch ist, sind die Spannungen auf Grund des HookEschen Gesetzes
den Dehnungen proportional (¢ = E 1, Vorlesung VI, S. 72), wir er-
halten also fiir die Faser « die Spannung

o=, (5)

Die Spannungen in einem elastisch gebogenen Streifen sind somit
ebenfalls den Abstédnden von der neutralen Faser proportional; auf der
: einen Seite der neutralen Faser handelt es sich
?L J% um Zugspannungen, auf der anderen um
Abb. 90. Bimetallstab, Schema. DruCkSpa‘nnungen'

Wir konnen sehr anschaulich zeigen, daf
eine Biegung, wie erortert, tatsichlich dadurch zustande kommt, dafl
ein Teil eines Streifens zu lang und ein anderer zu kurz wird, und zwar
an einem Bimetallstreifen (Abb. 90).

Ein solcher Streifen besteht aus zwei Teilen ab und cd aus verschie-
denen metallischen Werkstoffen, die verschiedene thermische Ausdeh-
nungskoeffizienten haben. Wenn wir den Bimetallstreifen tber einer
Flamme erhitzen, so hat der obere Streifen ab mit dem hoheren Aus-
dehnungskoeffizienten das Bestreben, sich stirker auszudehnen, als der
untere Streifen cd mit dem geringeren Ausdehnungskoeffizienten. Da sie
jedoch gegenseitig verschweifit sind, koénnen sich ihre Léngen nicht
unabhéngig voneinander verindern und passen sich gegenseitig an,
indem sich die Streifen verkriimmen (Lage a'b'c’d’ in Abb. 89). Der
Streifen ab bleibt solange zu lang, und der Streifen cd zu kurz, als beide
hohere Temperatur haben. Sobald sie sich abkiihlen, erhalten sie ihre
alte Linge wieder, und der Streifen wird wieder gerade.

2.
Wie dndern sich nun die Verhiltnisse, wenn der Streifen nach der
Beseitigung der biegenden Kraft bis zu einem gewissen Betrage gebogen
bleibt, wenn die Verformung also nicht rein elastisch gewesen ist? Um
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diese Frage zu erdrtern, miissen wir die Abhingigkeit der Spannungen
von den Dehnungen im plastischen Gebiet verfolgen; diese sind durch
die Spannungs-Dehnungs-Kurve Abb. 65 gegeben; ihr Hauptmerkmal
besteht fiir uns im vorliegenden Falle darin, dafl die Spannungen lang-
samer als proportional den Dehnungen ansteigen. Fiir unsere Erorte-
rungen wollen wir jedoch den Ansatz noch weiter vereinfachen. Wir
nehmen namlich an, dal das Metall bei der Dehnung (oder Stauchung)
iiberhaupt keine Verfestigung erfihrt. Dann erhdlt sein Dehnungs-
diagramm die in Abb. 91 dargestellte sehr einfache Gestalt. Bis zum
Punkt e dehnt es sich rein elastisch, oe ist die Hooxksche Gerade;
oberhalb der scharf ausgeprigten Elastizitéts- e F

grenze e steigt dahingegen die Spannung iiber- /|
/

haupt nicht mehr an.
Auf Grund der Gleichung (4) sind die Deh-
nungen der einzelnen Fasern proportional ihrem
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Abstand ¥ von der neutralen Faser. Aus der
Abb. 91 koénnen wir deshalb bei gegebenem
Kriimmungsradius r die Spannungen fiir die ein-
zelnen Fasern ablesen. Wir sehen, daf fiir alle /
Fasern, deren Abstand von der neutralen Faser ge- _g4|
ringer ist als der Dehnung 2, des Punktes e ent- /
spricht, die Beanspruchung rein elastisch ist, fiir Al
alle von der neutralen Faser weiter abliegenden
Fasern jedoch eine plastische Verformung statt-
gefunden hat. Der Betrag der Gesamtverformung
ist dem Abstand x von der neutralen Faser pro-
portional, die hierdurch entstehende Spannung steigt jedoch nicht iiber
den Wert beim Punkt e hinaus. Dasselbe, nur mit dem umgekehrten
Vorzeichen der Verformungen und Spannungen gilt auch fir den auf
der anderen Seite der neutralen Faser liegenden Teil des Streifens. Im
ganzen haben wir also im Querschnitt des Streifens vier Teile zu unter-
scheiden, einen elastisch gedehnten, einen elastisch gestauchten, einen
plastisch gedehnten und einen plastisch gestauchten.

Wie wird sich ein so gebogener Streifen verhalten, wenn er entlastet
wird? Wir kénnen zunichst sofort zeigen, dafl er sich nicht mehr voll-
kommen strecken kann, wie das der Fall gewesen ist, als er nur elastisch
gebogen worden war. Wenn er sich vollig streckt, heiflt das mit anderen
Worten, daBl alle Lingendnderungen wieder auf Null zuriickgehen. Der
gesamte elastisch beansprucht gewesene Teil bis zum Abstand x,, ent-
sprechend der Dehnung 4,, wird auch jetzt voéllig entspannt werden.
Alle Fasern dieses Bereiches, deren Dehnungen, je nach ihrem Abstand
von der neutralen Faser, zwischen 0 und 1, und deren Verspannungswerte
zwischen o und e gelegen haben, werden sich lings der elastischen
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Abb. 91. Zur Entstehung
von Eigenspannungen bei
plastischer Biegung.
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HooxEgschen Geraden oe wieder verkiirzen und im Punkt o anlangen.
Die auflere Faser, entsprechend der Dehnung 2, wird sich ebenfalls
elastisch, d. h. auf einer zur Geraden oe parallelen Linie fg (Abb. 91)
verkiirzen. Bei Erreichung der Restdehnung og wird ihre Verspannung
auf Null gesunken sein. Sie hat sich hierbei aber noch nicht ausreichend
verkiirzt. Falls die Dehnung auf Null sinken soll, muf} sie weiterhin
elastisch verkiirzt werden, und zwar lings der HookEschen Geraden kg,
die eine Fortsetzung der Geraden fg im Gebiete der negativen Span-
nungen, also der Stauchspannungen ist. Bei Erreichung der Dehnung
Null wird die Druckspannung durch die Strecke ok dargestellt sein.

Man sieht sofort, dafl alle Fasern, deren Dehnungen zwischen 4, und
24 liegen, bei volliger Beseitigung der Biegung unter Druckspannung
stehen werden, deren Hohe von o bis ok ansteigt. Oberhalb der neutralen
Faser wird also insgesamt eine gewisse Druckspannung iibrigbleiben,
die bestrebt ist, diesen Teil des Streifens zu verlingern.

Wir konnen dieselbe Betrachtung fiir den gestauchten Teil des
Streifens wiederholen. Auch hier ergibt sich, daf} die vorher plastisch
gestaucht gewesenen Fasern nach der voélligen Wiederausrichtung unter
Spannungen umgekehrten Vorzeichens wie vorher, also jetzt unter Zug-
spannungen stehen wiirden. Der unterhalb der neutralen Faser liegende
Teil des Streifens steht also unter einer Zugspannung und ist bestrebt,
sich zu verkiirzen, Da das Bestreben des oberen Teiles des Streifens, sich
zu verlingern, in derselben Richtung wirkt, ist die wieder vollig aus-
gerichtete Form keine Gleichgewichtsform des Streifens mehr. Er muf3
sich vielmehr oberhalb der neutralen Faser verlingern und unterhalb
dieser Faser verkiirzen, also eine gewisse bleibende Verbiegung in dem-
selben Sinne, in dem er urspriinglich gebogen worden ist, behalten.

Unsere Erérterung der Spannungen und Dehnungen fithrt uns dem-
nach zu dem richtigen mit der Erfahrung tibereinstimmenden Ergebnis,
daB der Streifen nach tiberelastischer Beanspruchung gebogen bleibt.

In dem oberhalb bzw. unterhalb der neutralen Faser liegenden
plastisch beansprucht gewesenen Teil sind die Spannungen hierbei ge-
ringer als bei volliger Streckung des Streifens. Im urspriinglich nur
elastisch beansprucht gewesenen Teil findet jedoch keine voéllige Ent-
spannung statt, da sie ja nur bei volliger Streckung moglich wére. Das
Ergebnis fiir den oberhalb der neutralen Faser liegenden Teil ist deshalb:
eine Zugspannung in den inneren Fasern, eine Druckspannung in den
duBeren, und fiir den unterhalb der neutralen Faser liegenden Teil: eine
Druckspannung in den inneren Fasern, eine Zugspannung in den dufleren.
Bei der in Wirklichkeit vom Streifen angenommenen Gestalt gleichen
sich die Druck- und Zugspannung je fiir sich unterhalb und oberhalb der
neutralen Faser aus. Diese Verteilung der nunmehr entstandenen Eigen-
spannungen ist schematisch in Abb. 92 wiedergegeben, wobei die Zug-



Eigenspannungen durch plastische Biegung. Aufreilen von Messing. 95

spannungen nach rechts und die Druckspannungen nach links auf-
getragen worden sind.

Abgesehen vom Ergebnis der bleibenden Verkriimmung des Streifens
kommen wir somit zur Einsicht, daB er jetzt nach Beseitigung der

dulleren Kraft nicht frei von Spannungen _

ist. Diese Spannungen haben in verschie- ﬂ

denen Teilen entgegengesetzte Vorzeichen

Korper ist jetzt mit inneren Spannun- |||“

gen behaftet, die man ihm nicht ohne ‘!"Iu_

weiteres ansieht, und die eine Folge der —

plastlécher}' Verforml'lng sind. der Spannung | Druckspannungen
W.lI‘ kénnen glemh bemerken, daf3 Abb. 92.  Verteilung von Eigenspan-

praktisch jede plastische Verformung nungen in einem plastisch gebogenen

stehung von Eigenspannungen fiihrt. Fernerhin sehen wir, daB eine

plastische Verformung des Korpers eine Voraussetzung fiir die Entstehung

von inneren Spannungen ist; eine elastische Verformung kann dieses

und halten sich das Gleichgewicht. Der

ungleichméBigen Beanspruchung bei der Wallimie

ungleichmiBig ist und deshalb zur Ent- Streifen nach der Entlastung.
Ergebnis nicht haben.

neutrale
faser

= Zygspannungen

3.

Was fiir eine Veranlassung haben wir denn iiberhaupt, uns mit
den inneren Spannungen, den sog. Eigenspannungen zu beschiftigen?
Daslehrt uns sofort ein sehr einfacher Versuch.

Wir nehmen einen hart gewalzten Mes-
singstreifen, biegen ihn stark zusammen und
halten ihn in der gebogenen Form in einer
Zange fest. Durch die Biegung sind im
duBeren Teil des Streifens Zugspannungen
entstanden. Wir halten nun den Messing-
streifen in die Losung eines Quecksilbersalzes.

Hierbei nehmen wir nach kurzer Zeit wahr, daf3

der elastische Druck des Streifens auf die Zange

nachlaft. Gleichzeitig verindert der Streifen

seine Form. An Stelle einer iiber die ganze a b
Lénge sich erstreckenden Biegung (Abb.93a)  Abb.93. Aufreifien eines elastisch
entsteht an einer Stelle ein Knick (Abb.93b), in ﬁ‘g‘i‘fﬁﬂii‘rk‘ﬁiﬁ‘i‘ﬁ;“g1f§§ﬁ;;;bliﬁ‘
dem man bei genauerer Betrachtung einen Rif3

entdeckt. Der Messingstreifen ist unter der Einwirkung der Zugspan-
nung durch die elastische Biegung und des Quecksilbers aufgerissen.

Dieses Ergebnis haben wir durch Anlegung einer dufleren Spannung
erzielt. Genau ebenso kénnen aber auch Eigenspannungen wirken, wie
folgender Versuch lehrt.
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Wir nehmen ein Stiick kalt gewalztes Rundmessing und stecken es
in eine Losung eines Quecksilbersalzes; nach kurzer Zeit hort man ein
knackendes Gerdusch: der Messingstab ist aufgerissen, was man auch
unmittelbar auf seiner Oberfliche feststellen kann.

Das Aufreifien kann nur unter der Wirkung von inneren Kriften,
also von Eigenspannungen, stattgefunden haben, die durch das Queck-
silber ausgelost worden sind: das Quecksilber greift das Messing lings
seiner Kristallgrenzen an, und es entsteht dort ein haarscharfer Anrif3,
der ein weiteres Aufreilen bewirkt, dhnlich, wie man ein Stiick Papier
leicht zerreiflen kann, wenn man es erst am Rande angerissen hat, wenn
man also eine sog. Kerbe erzeugt hat.

Das Aufreilen des Messings durch Eigenspannungen erfolgt zwar,
soweit wir es wissen, immer nur unter Mitwirkung eines chemischen
Angriffs von auflen, und zwar durch ganz bestimmte Stoffe, wie Queck-
silber, Ammoniak und Ammoniumbasen. Leider ist aber Ammoniak in
der Atmosphéire der Industriegegenden oder der groBlen Stadte, in der
Hauptsache aus den Gaswerken stammend, immer in geringen Mengen
vorhanden. Deshalb sind alle Konstruktionen, die aus kalt gewalztem
Messing bestehen, also Kigenspannungen aufweisen, gefihrdet. Eine
Voraussetzung fir das Aufreillen ist natiirlich, daB das Messing an
der Oberfliche unter Zugspannungen steht; sonst sind die durch den
chemischen Angriff erzeugten Anrisse ungefahrlich.

Der chemische Angriff, der zum Aufreilen, etwa durch Ammoniak,
fihrt, ist — wie erwahnt — auf die Kristallgrenzen beschréankt. Deshalb
kann man keine Anderung der Oberfliche des Stiickes wahrnehmen.
Es handelt sich hier um die sog. Spannungskorrosion, die fiir viele metal-
lischen Werkstoffe sehr gefihrlich werden kann, aufler Messing fir
manche Leichtmetall-Legierungen und Sonderstahle.

Die Eigenspannungen fiithren also beim Messing und bei einer Reihe
von anderen Legierungen leicht zum Aufreilen der Teile und bilden
damit eine grofle technische Gefahr. Auch abgesehen vom Aufreiflen ist
die Wirkung der Eigenspannungen auf die mechanischen Eigenschaften
meistens ungiinstig. Denken wir an einen Dehnungsversuch. Wenn der
Stab, den wir dehnen, mit Eigenspannungen behaftet ist, heifit das,
daf} Teile davon bereits vor Beginn des Zugversuches infolge der Eigen-
spannungen unter Zug, andere unter Druck stehen. Bei den ersteren
addiert sich also die duflere Zugspannung zur Eigenspannung, wodurch
der Stab vorzeitig flieBt und vorzeitig zerreiflen kann. Die Festigkeit
des Werkstoffes ist durch die Eigenspannungen herabgesetzt worden.

4.

Wie stellen wir die Eigenspannungen fest und wie beseitigen wir
sie? Wir haben gesehen, dafl man es einem Metallstiick nicht ansehen
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kann, ob es mit Eigenspannungen behaftet ist oder nicht, auch eine rein
elastische Beanspruchung lehrt dariiber nichts. Da die Eigenspannungen
dadurch zustande kommen, daf} einzelne verschieden gespannte Korper-
teile sich gegenseitig stiitzen, kann man jedoch ein Verfahren zur Messung
von Eigenspannungen grundsétzlich angeben. Man muf} die einzelnen
Teile des Korpers voneinander trennen, so dafl sie sich nicht mehr
gegenseitig festhalten konnen. Sie werden jetzt, nachdem sie befreit
sind, sich einzeln entspannen. Indem wir die hierbei auftretenden
Forménderungen messen, konnen wir daraus die vorher vorhanden
gewesenen Eigenspannungen berechnen. In den letzten Jahren hat man
aullerdem gelernt, die Eigenspannungen mit Hilfe von Rontgenstrahlen
festzustellen und zu messen.

Man beseitigt die Eigenspannungen ohne Zerstérung des Korpers am
besten und sichersten durch Erhitzen des Metalles auf héhere Tempera-
turen, wobei sie sich ausgleichen. Hierbei sinkt namlich die Elastizitéts-
grenze sehr erheblich, die Spannungen koénnen nicht mehr elastisch
gehalten werden, die etwa auf Zug beanspruchten Teile verlingern sich
unter dem Einfluf} der Eigenspannungen plastisch, die auf Druck bean-
spruchten verkiirzen sich, bis die zwischen ihnen vorhanden gewesene
Verspannung behoben ist. In manchen Féllen, so z. B. beim Messing,
gelingt diese Entspannungsglithung eines kalt gereckten Materials schon
bei so niedrigen Temperaturen, dal} seine durch die plastische Verfor-
mung erzeugte Verfestigung erhalten bleibt. In anderen Fillen tritt
hierbei unvermeidlich eine Erweichung des Metalles durch Rekristalli-
sation ein, die wir in der nichsten Vorlesung erértern werden.

VIII. Rekristallisation.

1.

Die durch plastische Verformung in der Kilte verfestigten Metalle
und Legierungen befinden sich in einem Zwangszustand, der einem
hoheren Energiegehalt als dem der weichen Metalle entspricht und ther-
modynamisch unbestindig ist. Das folgt bereits aus der in der Vor-
lesung VI erorterten Tatsache, daf die kaltgereckten Metalle immer mit
inneren Spannungen behaftet sind, wie sich das etwa aus dem Réntgen-
bild oder aus der Krimmung der Gleitlamellen ergibt. Diese mecha-
nischen Verspannungen bedingen eine zusatzliche mechanische Span-
nungsenergie; die Spannungen sind bestrebt, sich auszugleichen, wobei
dann das Metall die Spannungsenergie verlieren wiirde. Daf} ein kalt-
gerecktes Metall einen hoheren Betrag an innerer Energie enthilt, wird
unmittelbar dadurch bewiesen, daBl es eine héhere Losungswirme, etwa
in Sauren, aufweist. Bei der Erhitzung auf hohere Temperaturen, bei
der das durch Kaltreckung verfestigte Metall, wie wir sehen werden,

Masing, Metallkunde. 7
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in seinen natiirlichen Zustand zuriickkehrt, wird eine zwar geringe,
aber doch mit aller Sicherheit nachgewiesene Warmemenge entwickelt.
Der sicherste und unmittelbarste Beweis fir die geringere thermo-
dynamische Bestdndigkeit des kaltgereckten und verfestigten Zustandes
dem natiirlichen weichen gegeniiber wird jedoch da-
durch erbracht, dafl das elektrochemische Potential
des verfestigten Metalles etwas unedler ist. Das
bedeutet aber folgendes (Abb. 94). Wenn wir zwei

( Stibe aus einem und demselben Metall, von denen
der eine (linke) verfestigt (hart) und der andere
— (rechte) weich ist, in eine Losung seines Salzes hinein-
= stecken und die beiden Stéibe miteinander metallisch

L _ verbinden (m), geht der harte Stab in Losung, wobei
¢ U er positiv geladene Metallionen in die Losung abgibt

\ ) und sich selbst damit negativ auflidt, wihrend gleich-
Abb. 94. Schema eines  2ze€itig auf dem anderen weichen Stabe sich aus der
f;g;s:et:;mmzlm‘;cv};gl Losung Metall abscheidet, indem positive Ionen durch
chem Metall. Aufnahme von Elektronen aus dem weichen Stabe
entladen werden. Die Abgabe der negativ geladenen

Elektronen durch den weichen Stab bedeutet aber seine positive Auf-
ladung. Die positive Aufladung des weichen Stabes und die oben er-
wahnte negative Aufladung des harten Stabes gleichen sich sténdig aus,
indem durch den metallischen Schliefungsbogen m positiver Strom in
der durch den Pfeil angedeuteten Richtung flieft. Wir konnen diese
Verhéltnisse schematisch auch in Abb. 95 wiedergeben, in der als Ordi-
b nate die Potentiale und als Abszisse der Abstand

S

hart
werch

f

?——' zwischen den beiden Metallstdben aufgetragen ist.
t ! Das elektrostatische Potential des harten Metalles
AR sei durch den Punkt a wiedergegeben. Dann gibt
:g E fw die Differenz ac zwischen seinem Potential und
R g dem Potential ¢ der Losung in Berithrung mit ihm
'1\ sein elektrochemisches Potential £, an. Da der

weiche Stab mit dem harten kurzgeschlossen ist,

A‘)b-lgg-g h;’ol;f;nﬁ:}lvt.emi‘ mufB} er im Punkte b dasselbe elektrostatische Po-
' tential haben, wie der harte Stab im Punkte a:

Das Potential der metallischen Verbindung m ist praktisch konstant.
Da das weiche Metall edler als das harte ist, mufl dahingegen seine
Potentialdifferenz bd gegen den Elektrolyten grofier, also sein elektro-
chemisches Potential K, hoher sein. Das ist nur mdglich, wenn der
Punkt d tiefer liegt als der Punkt ¢. Im Elektrolyten besteht also ein
Potentialgefille (Linie c¢d). Entsprechend diesem Potentialgefille flief3t
im Elektrolyten der positive Strom von links nach rechts, wie das durch
den Pfeil ¢ in den Abb. 94 und 95 schematisch angegeben ist. Die Strom-
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stirke im Elektrolyten muf} natiirlich dem Onmschen Gesetz geniigen,
nach dem die elektromotorische Kraft gleich dem Produkt aus Wider-
stand des Leiters w und der Stromstarke ¢ ist.

e = wi

e ist im vorliegenden Fall gleich der Strecke c'd.

Wenn der Widerstand des metallischen SchlieBungsbogens ab nicht
zu vernachlédssigen ist, ergibt sich auf Grund der obigen Gleichung in der
metallischen Verbindung ein endliches Potential- b
gefille. An Stelle der Abb. 95 erhalten wir dann & =—|
die ebenfalls schematische Abb. 96, die weiter keiner l
Erklarung bedarf. Qi\:

Durch eine Anordnung, bestehend aus einem :
harten und einem weichen Metall und einem Elek- \.‘
trolyten, fliet, wie wir sehen, stindig Strom. Diese . z )

3 Abb. 96. Potentialvertei-
Anordnung stellt somit ein elektrochemisches Ele-  lungim Element Abb.94,
ment dar. In diesem Element verschwindet beim ;:)?;;H?:crhmgiﬁﬁg&:&?
Stromdurchgang das harte Metall und entsteht in  bogens nicht zu ver-
derselben Menge das weiche Metall: das harte Metall nachlissigen st
wandelt sich freiwillig in das weiche um, es ist also weniger bestandig.

InWirklichkeit erleiden die Verhéltnisse in einem stromdurchflossenen
elektrochemischen Element eine gewisse Verschiebung dadurch, dafl die
elektrochemischen Potentiale selbst, also die Strecken ac und bd durch
den Strom beeinflufit (polarisiert) werden. Hierdurch wird indes zwar
die Stromstarke, nicht jedoch die Stromrichtung beeinflufit, und auf
diese kommt es bei unserer Betrachtung allein an.

Wir haben diese Verhéltnisse so eingehend erértert, weil wir bei der
Besprechung des chemischen Angriffes von Elektrolyten in der IX. Vor-
lesung standig mit elektrochemischen Elementen zu tun haben werden.

|
|
|
|
|
|

2.

Es unterliegt also keinem Zweifel, dal das durch Kaltreckung ver-
festigte Metall unbestindig ist und deshalb das Bestreben haben muf,
die Zwangsjacke der Verfestigung wieder abzuschiitteln. Bei gewohn-
licher Temperatur ist das in der Regel nicht moglich — aufler mit Hilfe
solcher grundsitzlich als Katalysatoren wirkender Stoffe wie der Elektro-
lyt in einem elektrochemischen Element — wohl werden aber die harten
Metalle wieder weich, nachdem man sie auf eine geniigend hohe Tempe-
ratur erhitzt hat, wie die Abb. 97 zeigt. Hier ist die bei gewohnlicher
Temperatur nach der Erhitzung eines hartgewalzten Metalles (Fluf3-
eisen mit 0,08 % C) auf verschiedene Temperaturen wahrend 25 Minuten
gemessenen ZerreiBfestigkeit und Bruchdehnung wiedergegeben. Wir
sehen, daB die Erhitzung auf méBige Temperaturen bis 500° keinen

T*
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grofleren Einflu auf diese Eigenschaften ausiibt, und daBl dann ein
Temperaturgebiet kommt, in dem die Festigkeit mit zunehmender Er-
hitzungstemperatur recht schnell abnimmt. Nach Erhitzung auf Tem-
peraturen oberhalb von 530° sinkt die Festigkeit wieder nur wenig.
Hier ist das Metall wieder weich geworden, es hat dieselbe Zerreil3festig-
keit o5 und dieselbe Bruchdehnung 4, wie vor der plastischen Verfor-
mung erlangt. Gleichzeitig verschwinden auch die Verspannungen im
Metall. Das sehen wir wieder am besten im Roéntgenbild. An Stelle
der kontinuierlichen DEBYE-SCHERRER-Ringe Abb.71b treten nach dem
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Abb. 97. Erweichung von kaltgestrecktem FluBeisen durch Erhitzung.
(Aus P. GOERENS, Metallographie.)

Erweichen des Metalles wieder Ringe auf, die in einzelne Punkte auf-
gelost sind. Jedem Punkt entspricht wieder ein Kristallit bestimmter
Orientierung, die sich von Kristallit zu Kristallit sprungweise dndert,
wie das nicht anders sein kann, wenn der Kristallit nicht verspannt
(verkriimmt) ist.

Was hat sich hierbei im Metall vollzogen? Wie hat es zustande
gebracht, die Verspannungen wieder loszuwerden und die Kristallite
wieder auszurichten, ohne dafl ihr Zusammenhang im festen Metall
verlorengegangen ist? Wir haben ja gesehen, daf nur die Verkriimmung
die gleichzeitige Verformung verschiedener miteinander zusammen-
gewachsener Kristallite ohne ihre Lostrennung ermdoglicht.

Sehen wir uns zur Entscheidung dieser Frage das Metallgefiige im
gedtzten Schliff an.
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Abb. 98 stellt das Gefiige einer Legierung aus 80% Cu und 20% Ni
dar, die um 88% in einer Flachwalze kalt gewalzt worden ist!. Das
heifit mit anderen Worten, dal die Dicke des Streifens hierbei auf
12% der urspriinglichen abgenommen hat. Die Kupfer-Nickel-Legie-
rungen bestehen, wie wir in der Vorlesung IV gezeigt haben, aus einer
ununterbrochenen Reihe von Mischkristallen, also genau ebenso aus
homogenen Kristalliten wie ein reines Metall. Die genannte Legierung
ist von Apcock fir die Untersuchung gewdhlt worden, weil sie sich
besonders leicht sauber polieren und atzen 1aB8t. Wir sehen auf dieser
Abbildung zunéchst Streifen, die praktisch parallel zur Walzrichtung
verlaufen. Das sind die Begrenzungen der Kristallite, die vor dem
Walzen ganz unregelmiflige Formen und Richtungen gehabt haben
und sich beim Walzen in der Walzrich-
tung gestreckt haben. Fiir die Verformung
eines vielkristallinen Metallstiickes be-
steht ndmlich die eigentlich selbstver-
stdndliche Naherungsregel, daf3 die ein-
zelnen Kristallite sich genau ebenso ver-
formen (strecken im vorliegenden Falle)
wie das gesamte Metallstiick. Durch das
Kaltwalzen hat die Dicke auf 12% der
urspriinglichen abgenommen, das Blech
héatte sich also im Verhiltnis von ]70_? = 8,3 Abb. 98. Struktur einer kaltgereckten
gedehnt, wenn es beim Walzen nicht Kquer'Nicgﬁf‘}fgf;ggg;g;ergr'wox‘
gleichzeitig etwas breiter geworden wire.

Wir kénnen also annehmen, daf3 die Kristallite sich im Verhiltnis von
etwa 8 zu 1 verlingert haben, wihrend ihre Breitenabmessung sich
kaum gedndert hat.

AuBer diesen Linien, die parallel zur Walzrichtung verlaufen, sehen
wir auf dieser Abbildung ein System von anderen Streifen, die schrdg zur
Walzrichtung stehen und von Kristallit zu Kristallit ihre Richtung #n-
dern. Das sind Spuren der im Metall bei der Verformung stattgefundenen
Gleitung. Dieser Befund ist im Sinne unserer Erérterung in der VI. Vor-
lesung, S. 81ff., zunichst iiberraschend. Da bei der Translation das
Raumgitter keine Schiidigung erleiden soll und auch seine Orientierung
sich hierbei nicht dndert, sollte man im verformten Metall nach erneutem
Anschleifen die Translation gar nicht mehr feststellen konnen, wie das
auch vielfach bei schwach gereckten Metallen nachgewiesen worden ist.
Die hier auftretenden Streifen sind wahrscheinlich darauf zuriickzu-
fithren, daB die Verformung an den verschiedenen Stellen des Metalles
verschieden stark gewesen ist. Die Streifen sind dort entstanden, wo

! Die nachfolgenden Mikrostrukturaufnahmen sind der Arbeit von Apcock,
Journ. Inst. Metals 1922 Nr.1 entnommen.
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eine besonders lebhafte Gleitung stattgefunden hat; hierdurch ist das
elektrochemische Potential an diesen Stellen stirker beeinflullt worden
als an anderen. Beim Atzen des Metalles, also beim Hineinbringen des
Metalles in einen Elektrolyten, ist zwischen den verschiedenen Teilen
deshalb ein kurzgeschlossenes elektrochemisches Element (Lokalele-
ment), dhnlich wie wir es oben geschildert haben, entstanden. Deshalb
werden die verschieden edlen Teile von Atzmitteln verschieden stark
angegriffen, und wir erhalten als Folge dieses Unterschiedes der An-
greifbarkeit die in Frage kommende Streifung.

Der Umstand, daB die einzelnen Kristallite meistens eine Streifung
nur in einer Richtung aufweisen, zeigt, daf die Gleitung in ihnen vor-
zugsweise nur in dieser Richtung stattgefunden hat. Nur in einigen
wenigen Kristalliten nimmt man Gleitspuren in zwei Richtungen wahr,
ein Zeichen dafiir, daB sich besonders starke Wirkungen der Kaltreckung
bei Gleitung in zwei Richtungen ausgewirkt haben.

3.

Wenn wir die Legierung mit einem derartigen Gefiige auf Tempera-
turen bis etwa 450° erhitzen, nehmen wir im Gefiige keine Anderungen
wahr. Eine Héarteuntersuchung lehrt uns zugleich, daf§ wir uns noch in
dem linken Teil der Abb. 97 befinden, wo die Verfestigung noch voll
bestehen geblieben ist. Sobald wir eine Probe jedoch auf eine Temperatur
von 460—480° erhitzen, nehmen wir im Gefiige eine sehr merkwiirdige
Anderung wahr. Langs der Spuren der bevorzugten Gleitung sind winzige
Polygone entstanden, wie man sie auf Abb. 99 bei starkerer Vergroerung
sieht. Erhitzen wir das Metall auf héhere Temperaturen, so werden diese
Polygone lings der Gleitschichten grofer und zahlreicher. Nach einer
Erhitzung auf 490—500° und 520° (Abb. 100 und 101) haben diese
Polygone, von den Schichten bevorzugter Gleitung ausgehend, schon
groflere Teile des Gefiiges iiberflutet; gleichzeitig sinkt die Héarte des
Stiickes. Nach einer Erhitzung auf 550—570° (Abb. 102) besteht das
ganze Gefiige aus den neuen Polygonen, von dem urspriinglichen
charakteristischen Gefiige des plastisch verformten Metalles ist nichts
mehr iibriggeblieben. Gleichzeitig stellt man fest, dafl die Hérte den
urspriinglichen Wert erreicht hat, das Metall ist wieder weich ge-
worden.

Diese neuen Polygone stellen nun weiter nichts als Kristallite dar.
Diese Kristallite sind unverspannt, wie das Rontgenbild lehrt (S.78). Sie
sind also bestdndiger als das verfestigte und verspannte Gefiige; es ist
deshalb verstiandlich, daf sie auf Kosten des letzteren, &hnlich, wie das am
Modell des elektrochemischen Elementes gezeigt wurde, wachsen, wenn
auch natiirlich durch einen anderen molekularen Mechanismus. Wie ent-
stehen sie aber {iberhaupt ? Hier miissen wir eine Keimbildung annehmen,
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dhnlich wie eine solche in einer unterkiihlten iibersattigten Losung eines
Salzes stattfindet. Kine solche Losung kann sich vielfach lingere Zeit
unverindert erhalten, bis sie plotzlich sehr schnell auskristallisiert.
Diese Auskristallisation kénnen wir kiinstlich hervorrufen, indem wir

ADbb. 99. Gewalzte Kupfer- Nickel- Legierung
nach Erhitzung auf 460—480°. Vergr. 650x.
(Nach ADCOCK.)

ADb. 101. Fortschreitende Rekristallisation in
einer Kupfer-Nickel-Legierung nach Erhitzung
auf 520°. Vergr. 350 x. (Nach ADCOCK.)

ADbb. 103. Kernwachstum in einer Kupfer-Nickel-
Legierung nach abgeschlossener Rekristallisa-
tion (erhitzt auf 630—640°). (Nach ADCOCK.)

Abb. 100. Gewalzte Kupfer - Nickel- Legierung
nach Erhitzung auf 490—500°. Vergr. 350x.
(Nach ADCOCK.)

Abb. 102. Abgeschlossene Rekristallisation einer
Kupfer - Nickel - Legierung nach Erhitzung auf
550—570°. Vergr. 350x. (Nach ADCOCK.)

Abb. 104. Kornwachstum mit Zwillingsbildung in
ciner Kupfer-Nickel-Legierung nach Erhitzung
auf 960—980°. Vergr. 100x. (Nach ADCOCK.)
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einen Keim des festen Salzes in die iibersittigte Losung bringen. Ahnlich
verhalten sich vielfach unter ihren Schmelzpunkt unterkiihlte Schmelzen.
In diesem Falle ist die Schmelze die thermodynamisch unbestéindige
Form der Materie (Phase, vgl.Vorlesung 111, S. 31), der Kristall stellt dahin-
gegen die bestdndige Form dar. Die Entstehung des Keimes einer neuen
bestindigeren Form ist offenbar ein schwieriger Vorgang, der nur unter
besonderen Umstéinden zustande kommt, mit andern Worten wenig
wahrscheinlich ist. Diesem entspricht der Umstand, dal die Keimbil-
dung oft lingere Zeiten auf sich warten 1i8t. Sobald sie erst einmal
stattgefunden hat, findet die weitere Umwandlung der unbestdndigen
Phase in die bestdndigere, im Rahmen des erwidhnten Beispieles also die
Kristallisation der Schmelze, verhdltnismafig sehr schnell statt.

Zahlreiche Beobachtungen sprechen nun dafiir, dafl die Rekristalli-
sation eines stark verfestigten Metalles durch eine ganz dhnliche Keim-
bildung eingeleitet wird. Hierbei entsteht als besténdigere Form der
Materie der entspannte Kristall. Seine erste Entstehung ist mit Schwie-
rigkeiten verkniipft. Sobald er aber erst als Keim entstanden ist, wichst
er, da er bestdndiger ist, auf Kosten des umgebenden durch Kaltreckung
verfestigten und ,,beschidigten Materials.

Wir haben einen sehr eigenartigen Vorgang vor uns. Das ,,besché-
digte Gefiige des durch plastische Verformung verfestigten Metalles
wird beseitigt, indem es einfach durch ein anderes, ganz oder beinahe ganz
schiadigungsfreies ersetzt wird. Es entstehen hierbei im Innern oder an
den Grenzen der urspriinglichen Kristallite, ganz vorwiegend an den un-
bestéindigsten Stellen, die bei der Kaltreckung die stirkste ,,Schadigung*
erlitten haben, Keime neuer Kristallite, die auf Kosten der beschidigten
Umgebung wachsen.

Eine derartige Neubildung des Gefiiges wird Rekristallisation ge-
nannt. Allgemeiner wird darunter jede Gefiigeinderung ohne Modi-
fikationsinderung (wie beim Ubergang vom p- zum x-Eisen) oder all-
gemeiner ohne Bildung von neuen XKristallarten verstanden, wobei
Kristallite mit bestimmten Korngrenzen entstehen oder Verschiebungen
von Korngrenzen stattfinden.

Mit der in Abb. 102 dargestellten Neubildung des Gefiiges sind
seine Anderungen, die es bei héheren Temperaturen erleidet, eigenartiger-
weise noch nicht abgeschlossen. Wir sehen das in den Abb. 103 und 104.
Auf eine je hohere Temperatur das rekristallisierte Metall erhitzt wird,
desto grofler sind die Kristallite, aus denen das Metall besteht. An den
Vorgang der Neubildung des Gefiiges schlieft sich der Vorgang des
Kristallwachstums an. Wie die Neubildung des Gefiiges, ist auch das
Kristallwachstum nicht umkehrbar. Wenn wir ein auf hohe Tempera-
turen erhitztes Metall spéiterhin auf eine tiefere Temperatur bringen,
wird sein Gefiige nicht etwa feiner, sondern bleibt unveridndert. Wir
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konnen uns also der SchluBlfolgerung nicht entziehen, dal das in Abb. 102
dargestellte Geflige noch nicht ganz stabil ist, und sich deshalb unter
Vergroferung der Kristallite freiwillig in ein stabileres verwandelt. Man
nimmt deshalb heute am besten an, daB die Kristallite der Abb. 102
noch geringe, von einem Kristalliten zum anderen sich dndernde Ver-
spannungsreste aufweisen, und daB die damit zusammenhingenden
Unterschiede der Stabilitit ausreichen, um das Wachstum eines stabi-
leren Kristalles auf Kosten der etwas weniger stabilen Nachbarn herbei-
zufithren. Allerdings ist es trotz aller Bemiihungen bisher nicht ge-
lungen, diese Stabilitdtsunterschiede, die nur sehr klein sein kénnen,
unmittelbar nachzuweisen.

Auch das Kornwachstum féllt, wie die Neubildung des Gefiiges,
unter den Begriff der Rekristallisation, die somit aus diesen zwei nach-
einander eintretenden (und teilweise ineinander greifenden) Vorgingen
besteht.

In Abb. 104 nimmt man Binder wahr, die die Kristallite durch-
queren. Es handelt sich hier um Zwillinge, die jedoch im Gegensatz
zu den Deformationszwillingen S. 85 und Abb. 85 nicht mechanisch
durch Verformung, sondern bei der Rekristallisation bei hoher Tempe-
ratur entstanden sind, man nennt sie deshalb Rekristallisationszwillinge.

4.

Die Korngrofle eines rekristallisierten Metalles hingt, wie wir
gesehen haben, von der Temperatur ab, auf die wir es erhitzen. Da die
Rekristallisation, wie jeder Vorgang, Zeit erfordert, muB sie natiirlich
auch von der Zeitdauer der Erhitzung auf eine bestimmte Temperatur
abhingen. Uber diese letztere Abhingigkeit kann man sagen, da$ nor-
malerweise mit der Zeit assymptotisch eine
gewisse Korngrole angestrebt wird, etwa im
Sinne der Abb. 105. Wenn wir also die Er-
hitzungszeit nicht zu kurz wéhlen, etwa ent-
sprechend der Abszisse des Punktes a, so
wird die weitere Anderung der Erhitzungsdauer
in méfigen Grenzen nur geringen Einfluf} auf Zeit a
die Korngrofle haben. Abb. 105. Zeitabhangigkeit der

Um die Erorterung zu vereinfachen, kénnen  Korngroge bei Rekristallisation
wir deshalb vorschreiben, dafl die Erhitzungs- bel konmégﬁ;nfempcmm'
zeiten auf verschiedene Temperaturen gleich
sein sollen, und fragen uns, in welcher Weise dann die durchschnittliche
KorngroBle, die wir durch Zahlen der Kristallite innerhalb einer be-
stimmten Fliche feststellen konnen, von den Bedingungen abhingt.

Die KorngroBe steigt nun zundchst mit zunehmender Erhitzungs-
temperatur stark an. In der Regel erhalten wir fiir sie Kurven nach Art

Korngroe
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der Abb. 106. Der Ausgangspunkt a entspricht der Temperatur, bei der
in der vorgeschriebenen Zeit gerade das gesamte Gefiige rekristallisiert
ist. Bei tieferen Temperaturen, bei denen nur Teile des Metalles rekri-
stallisiert sind, wihrend andere Teile noch das unverinderte Verfesti-
gungsgefiige zeigen, ist es sehr schwierig, und hat meistens auch nicht
allzuviel Sinn, eine durchschnittliche Korngréf3e der Rekristallisation zu
bestimmen. Es kommt nun ein Temperaturgebiet, in dem die durch-
schnittliche KorngréBle nur maflig ansteigt, bis bei wesentlich hoheren
Temperaturen ein sehr erhebliches Kornwachstum stattfindet.

Die Kristallgrole eines rekristallisierten Metalles hiangt fernerhin in
starkem Mafe vom Betrage der voraufgegangenen Verfestigung, also vom
Grade der plastischen Deformation ab, wie er etwa durch die Dehnung
beim oben eingehend besprochenen Dehnungsversuch, durch die prozen-

Aorngrie
Korngriie

lemperatur —e verformungsgrad —

Abb. 106. Temperaturabhingigkeit der Korn- Abb. 107. Abhingigkeit der Korngrofle vom
groBe bei der Rekristallisation. Schema. Kaltreckungsgrad nach gleicher Rekristalli-
sationsbehandlung. Schema.

tische Hohenabnahme beim Stauchen oder etwa durch die Dickenab-
nahme beim Flachwalzen bestimmt wird. Allgemein gilt das Gesetz, daf3
die Zahl der Kristallite mit dem Betrage der voraufgegangenen Ver-
formung zunimmt, also ihre Grofle abnimmt. Diese GesetzmaBigkeit
ist im Rahmen unserer bisherigen Erérterungen durchaus versténdlich.
Die Bildung von neuen Kristalliten, die Keimbildung, muf3 um so leb-
hafter erfolgen, je groBer der Zwangszustand des Metalles ist; dieser
nimmt aber mit zunehmendem Grade der plastischen Verformung zu.
Wenn auch bei der spiteren Erhitzung auf hoéhere Temperaturen ein
Kornwachstum einsetzt, so bleibt die Korngrofe eines stéirker ver-
formt gewesenen Metalles im Normalfall doch immer hinter der
KorngréBe eines schwicher verformt gewesenen zuriick. Man erhilt
deshalb fiir die Korngré8e nach der Erhitzung verschieden stark ver-
formter Proben auf eine und dieselbe Temperatur wihrend einer ein-
heitlich vorgeschriebenen Zeit etwa die Abb. 107.

Die beiden Abhingigkeiten von der Verformung und von der Re-
kristallisationstemperatur kann man in einem rdumlichen Diagramm zu-
sammenfassen, indem man etwa die Temperatur auf der y-Achse, den
Verformungsgrad auf der z-Achse und die Korngréle nach oben auf der
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2-Achse auftrigt. Man erhilt dann ein rdumliches Diagramm, wie es in

Abb. 108 fir das Zinn wiedergegeben ist. Ein solches rdumliches Dia-

gramm pflegt man das Rekristallisationsdiagramm eines Metalles zu

i nennen. Man sieht, daBl bei geringen Ver-

! formungsgraden und nach Erhitzungen
auf hohe Temperaturen sehr grobe Kri-
stallbildung auftritt und dal} fernerhin
der Beginn der Rekristallisation mit zu-
nehmenden Verformungsgraden zu tieferen
Temperaturen hin riickt.
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Abb. 108. Rekristallisationsdiagramm von Zinn. (Aus CZOCHRALSKI, Moderne Metallkunde.)

5.

Wir sehen, dal die Rekristallisation ein erhebliches theoretisches
Interesse hat. Probleme, wie die, wie und warum die Keimbildung hier-
bei zustande kommt, ob sie nur im Anfang der Rekristallisation oder
auch in ihrem spéteren Verlauf stattfindet, warum die neu entstehen-
den Kristallite noch nicht ganz frei von einem Zwangszustand sind usw.,
bilden den Gegenstand der Kinetik des kristallisierten Zustandes und
sind von einer befriedigenden Losung noch weit entfernt. Aber auch
die praktische Bedeutung der Rekristallisation ist sehr gro. Wir haben
schon hervorgehoben, dafl man mit ihrer Hilfe dem kalt gereckten Metall
seine Bildsamkeit wiedergeben kann. Hierbei ist nun die entstehende
Kristallgrée von erheblicher Bedeutung. Grobe Rekristallisation mit
groBen Kristalliten ist allgemein gefiirchtet, und zwar, je nach dem
Metall, aus verschiedenen Griinden. Die einzelnen Kristallite eines Metalles
sind, wie wir gesehen haben (Vorlesung VI, S. 86), bestrebt, bei einer
plastischen Beanspruchung je nach ihrer Orientierung unterschiedliche
Forménderungen auszufithren. Im Innern des Metalles sind sie daran
restlos durch ihre Nachbarn behindert. An der freien Oberfliche kann
sich dieses Bestreben jedoch in einem gewissen Umfange auswirken.
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Die glatte Oberfliche eines jeden vielkristallinen Metalles muf3 deshalb
bei jeder plastischen Verformung grundsétzlich aufgerauht werden. Das
haben wir ja auch in der VI. Vorlesung, S. 80, bereits gesehen, als wir
die Spuren der Translation auf der Oberfliche eines gedtzten Kristalles
betrachteten (Abb. 74). Sind die Kristallite mikroskopisch klein, so
entzieht sich diese Aufrauhung der Wahrnehmung mit dem bloflen Auge,
oder ist, allgemeiner gesprochen, praktisch belanglos. Haben die Kri-
stallite jedoch eine makroskopische GroBe erreicht, so wird diese Rauhig-
keit des verformten Metalles auch mit bloBem Auge sichtbar, der Gegen-
stand wird:dadurch technisch unbrauchbar. Beispiele hierfiir sieht man
in den Abb. 109 und 110. Es handelt sich um Aluminium- und Eisen-
napfchen, von denen der eine sehr grobkérnig, der andere feinkornig ist.
Aus den Abb. 109 und 110 sieht man, dafl das feinkornige Napfchen
zwar beim Tiefziehen etwas
matt geworden ist, aber
im makroskopischen Sinne
durchaus glatt geblieben ist,
da das grobkoérnige jedoch
grob gerippt ist.
Eine andere Ursache fiir
die Abneigung der Technik
Abb. 109. Grobkirniges Abb. 110. Feinkorniges

Metall,das nach dem Napf-  Metall, das beim Tiei. £°gen grobkristallines Qefuge
chenziehen narbig gewor- ziehen glatt bleibt. liegt in seiner Brdchzgkeit.

(Adxfsn (ftéACHS, Praktische Metallkunde.) Die Erfahrung lehrt” daBl der
Bruch eines Metalles, wie er

etwa beim Zerreillversuch auftritt, bei gewohnlicher Temperatur in der
Regel nicht lings der Korngrenzen (,,interkristallin®), sondern innerhalb
der einzelnen Kristallite (,,intrakristallin®‘) verlduft. Bei hohen Tempe-
raturen findet er jedoch meistens lings der Korngrenzen, also inter-
kristallin statt, wahrscheinlich weil ein technisches Metall nie ganz rein
ist und mit den Verunreinigungen leichter schmelzende Legierungen
bildet, die sich, etwa in der Form eines Eutektikums, an den Kristall-
grenzen ansammeln. Je gréfer nun die Kristallite sind, desto geringer
ist insgesamt ihre Beriihrungsfliche und desto mehr Verunreinigungen
miissen sich an ihr ansammeln. Die Gefahr der interkristallinen Briiche
nimmt deshalb mit der Korngroe zu. Wahrscheinlich spielt hier auch
die Form der Beriihrungsfliche der Kristallite eine gewisse Rolle. Bei
manchen Metallen, insbesondere den hexagonalen Zink, Kadmium und
Magnesium und bei ihren Legierungen spielt aber noch ein anderer
Umstand eine Rolle. Die Kristalle aller dieser Metalle lassen sich leicht
spalten, die Spaltfliche ist die Basisebene, ebenso iibrigens wie die Gleit-
ebene (VI. Vorlesung, S.81). Je grofler ein Kristall ist, desto weniger
wird er von seinen Nachbarn gehalten, desto grofler ist also die Gefahr,
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daB unter dem EinfluB einer Zugspannung eine Spaltung eintritt, die
dann den Zerreilvorgang des ganzen Stiickes einleiten kann.

Aus dem Rekristallisationsdiagramm lesen wir die Regel ab, daB
besonders groe Kristallite bei der Rekristallisation von ganz schwach
verformten Metallen auftreten. Deshalb gilt die wichtige technische
Regel: Man hiite sich vor geringen plastischen Verformungen, wenn man
gezwungen ist, das Metall nachher zu rekristallisieren. Man hat zunéchst
den Eindruck, dal nichts leichter sein kann, als diese Regel zu befolgen.
Ich will aber an nur zwei Beispielen zeigen, dafl dem keineswegs so ist,
und daB in manchen technischen Féllen die Vermeidung geringer Ver-
formungen im Gegenteil duBerst schwierig ist.

Einer der iiblichen technischen Formgebungsvorgénge ist das Tief-
ziechen. Man spannt ein ebenes Blech iiber einer geeigneten Hohlform
(Negativ) aus Stahl ein und driickt von oben auf das Blech mit einem
dem Negativ entsprechenden Positiv, ebenfalls aus gehdrtetem Stahl.
Auf diese Weise formt man die verschiedensten Gegenstinde, Blech-
teller, LampenfiiBe, Aschenbecher usw. Man sieht nun ohne weiteres,
daB es hierbei sehr leicht vorkommen kann, dafl gewisse Teile des
Bleches nur sehr geringe Verformungen erleiden, wihrend andere
stirker verformt werden. Das wéire nun nicht schlimm, wenn man
die gesamte technisch verlangte Verformung in einem Arbeitsgang
durchfiihren kénnte. Vielfach reicht die Plastizitit des Metalles indessen
hierzu nicht aus, es wiirde an den am stidrksten verformten Stellen infolge
seiner Verfestigung und Versprodung zu Bruch gehen, das Blech wiirde
also reiBen. Um diese Gefahr zu beseitigen, ist man gezwungen, das
Tiefziehen in zwei oder mehrere Arbeitsginge zu spalten und eine
Rekristallisation dazwischen zu legen. Hierbei kommt man aber aus
dem Regen in die Traufe. Die stark verformt gewesenen Teile werden
zwar wieder weich und biegsam, die Gefahr des Zerreiflens ist gebannt,
sie rekristallisieren auch feinkornig. Die vielleicht danebenliegenden
nur ganz schwach verformten Teile rekristallisieren aber grob und er-
geben bei der nachtréglichen plastischen Verformung bei der endgiltigen
Formgebung durch Tiefziehen eine narbige, also technisch unbrauchbare
Oberfliche. Die Kunst des Technikers besteht in diesem Falle darin,
das Tiefziehen durch verschiedene Kunstgriffe, die oft sehr schwierig
sind und auf die hier nicht eingegangen werden kann, so zu gestalten,
dafB dabei kein wichtiger Teil des Bleches die gefiirchtete schwache Ver-
formung erleidet.

Das zweite sehr instruktive Beispiel fiir den Einfluf} einer geringen
Verformung haben wir in der ersten Vorlesung kennengelernt; wir
haben damals gesehen, dal} es geniigt, ein weiches Zinkplattchen mit der
Schere abzuschneiden, um im angrenzenden Teil eine grobe Rekristalli-
sation herbeizufiihren. Das liegt natiirlich daran, dal beim Zerschneiden
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des Plattchens sich die angrenzenden Teile etwas verbogen haben. Ein
anderes ebenfalls in der ersten Vorlesung gezeigtes Beispiel ist eine weiche,
mit einer Revolverkugel durchschossene Zinnplatte, deren Gefiige wir
jetzt in allen Einzelheiten verstehen konnen. Man sieht in Abb. 9, daf3
hierbei in einem gewissen Abstande vom Durchschuflloch ein Kranz
grofBer Kristallite entstanden ist. Das ist diejenige Zone, die ganz schwach
plastisch verformt worden ist. In der Nahe des DurchschufSloches werden
die Kristallite kleiner. Das ist uns jetzt verstéindlich, da sie ja hierbei
zunehmend stirkere Verformungen erlitten haben und zunehmend feiner
rekristallisieren miissen. Die groben Kristalle werden abrupt durch das
unverianderte feinkdrnige Gefiige unverformten Zinks abgelost. Dort
haben nur elastische Verformungen stattgefunden, oder die plastischen
Verformungen liegen unterhalb der Rekristallisationsschwelle, also unter-
halb derjenigen Verformung, die bei der in Frage kommenden Er-
hitzungstemperatur und Zeit auf Grund des Rekristallisationsdia-
grammes Abb. 108 zu einer Rekristallisation fiihren kann. Eine lokale
Verformung bringt somit an ihrem Rande, also im Ubergangsgebiet
zum unverformten Werkstoff, die Gefahr einer groben Rekristallisation
mit sich. -

IX. Chemisches Verhalten der Metalle nichtmetallischen
Angriffsmitteln gegeniiber.
1.

Wir wollen uns wieder mit chemischen Eigenschaften der Metalle
beschéftigen, aber in einem anderen Sinne, als in den den Beziehungen
der Metalle zueinander gewidmeten Vorlesungen. Jetzt wollen wir die
Reaktionen der Metalle mit nichtmetallischen Stoffen kennenlernen,
wobei die Reaktionsprodukte auch nichtmetallisch sind. Wir haben die
Frage des Widerstandes der Metalle gegen chemische Angriffe dieser Art
zu behandeln, mit anderen Worten, die mehr oder weniger gro3e Leichtig-
keit, mit der die verschiedenen Metalle den metallischen Zustand auf-
geben und Verbindungen mit Nichtmetallen eingehen. Der bekannteste
Vorgang dieser Art ist das Rosten des Eisens, wobei Oxyde und Hydr-
oxyde des Eisens entstehen, ein anderer das Verzundern eines gliihenden
Eisenstabes. Man bezeichnet allgemeiner mit Korrosion den von der
Oberfliche ausgehenden Angriff der Metalle durch nichtmetallische An-
griffsmittel. Ein drittes Beispiel der Korrosion ist der Angriff von Blei
in Beriihrung mit alkalischen Zementen, ein viertes der in der II. Vor-
lesung gezeigte Zerfall der Magnesium-Blei-Verbindung Mg,Pb in Be-
rilhrung mit feuchter Luft.

Schon aus dem Beispiel des Rostens und Verzunderns ergibt sich, wie
ungemein grof} die wirtschaftlich-technische Bedeutung der Korrosion
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und ihrer Verhiitung ist. Da die allermeisten Metalle der Technik unedel
sind, kehren sie gern aus dem metallischen Zustand in den chemischer
Verbindungen zuriick, aus denen sie mehr oder weniger gewaltsam ge-
wonnen worden sind. Es gibt deshalb kaum einen Metallfachmann in
der Technik, der sich nicht mit Korrosion zu beschéiftigen hat und der
mit ihr nicht hin und wieder schwere Sorgen hat.

Es kann hier nicht unsere Aufgabe sein, die Einzelheiten des Kor-
rosionsangriffes zu erértern. Wir wollen nur versuchen, die Grundséitze
des chemischen Angriffes auf massive Metalle klarzustellen.

Wir bringen einen technischen Zinkstab in verdiinnte Salzsiure.
Es findet sofort Wasserstoffentwicklung statt. Wir verbinden jetzt den
Zinkstab durch einen Draht leitend mit einem Platinblech, das in die-
selbe Losung taucht. Jetzt entwickelt sich der
Wasserstoff nicht nur am Zink, sondern auch am f‘g“x

Platin (Abb. 111).

Die Wasserstoffentwicklung am Zink ist sofort ) Pt m [
verstindlich. Wir sind geneigt, sie als Folge einer  |e==gte==or7 ==
einfachen chemischen Umsetzung K I |

Zn - 2 HCl - ZnCl, + H, @ | F
*olb qE
aufzufassen, oder korrekter in Ionenform geschrieben iLE b
Zn 4+ 2H > Zn" -+ H,, 2 W J
Abb. 111.
wenn man bedenkt, daBl die Salzsiure und das Zink-  Schema elektrochemi-

scher Auflésung des

chlorid praktisch vollstidndig in ihre Ionen gespalten Zinks in Salzsiure.

sind. Die Wasserstoffentwicklung am Platin ist
aber nicht so einfach zu deuten, da das Platin selbst ja von Salzsdure
nicht angegriffen wird.

Die Wasserstoffentwicklung am Platin hort sofort auf, wenn wir die
metallische Verbindung zwischen dem Zink und dem Platin 16sen. Es
unterliegt also keinem Zweifel, dal diese Wasserstoffentwicklung am
Platin eine Folge des Angriffes der Salzsdure auf das Zink ist. Wie ist
es aber moglich, daf3 die Reaktion (1) oder (2) nicht an einem besttmmien
Orte, wo auch das Reaktionsprodukt entstehen sollte, ablauft, sondern
daB das Reaktionsprodukt in gréBerer Entfernung von mehreren Zenti-
metern von der Stelle entweicht, wo das Zink in Losung geht? Es scheint
sich hier um einen groen Widerspruch gegen das Grundgesetz der Chemie
zu handeln, daBl jede chemische Fernwirkung negiert. Zwei Stoffe konnen
miteinander nur in Wechselwirkung treten, wenn sie in molekulare Beriih-
rung kommen. Wie kann aber der Zinkstab mit dem am Platinblech befind-
lichen Wasserstoff-Ionen reagieren, die ja weit von ihm entfernt sind?

Der Schliissel zum Verstdndnis dieses rdtselhaften Verhaltens liegt
darin, daB sich zwischen Zink und Platin ein elektrochemisches Element,
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dhnlich wie zwischen dem weichen und harten Metall, Vorlesung VIII,
S. 98, bildet. Ein einfaches Beispiel dafiir bildet das Daniellelement,
Abb. 112. In einem solchen Element befindet sich eine Zinkelektrode
in einer etwas angesduerten Zinksulfatlosung, die durch ein pordses
Diafragma d, das die Vermischung der beiden Losungen hintanhalten

-— soll, von einer Losung von Kupfersulfat getrennt ist, in
JaA die seinerseits eine Kupferelektrode eintaucht. So-

lange das Kupfer und das Zink miteinander nicht me-
N In Cw ~ tallisch stromleitend verbunden sind, findet keine Re-

aktion statt. Sobald wir jedoch die beiden Metallstéibe
= i s durch einen Draht mm miteinander verbinden, setzt
eine Reaktion ein: Das Zink geht in Losung, und am
Kupferstab scheidet sich Kupfer ab. Die Gesamtreak-
| tion konnen wir in diesem Falle in der Ionenform

IN,

L2 50411 Cu.S0, Zn + Cu - Zn 4+ Cu (3)

a . . . . .
) schreiben, und wieder reagiert die Zinkelektrode
Abb. 112, Das Zink-

Kupfer-Element. scheinbar mit den sich am Kupferstab befindlichen
Kupferionen.

Ein solches Element hat, wie bekannt, eine bestimmte elektro-
motorische Kraft, und zwar rithrt sie daher, dal Kupfer und Zink
verschieden edle Metalle sind. Das heilit, daBl die Potentialdifferenz
zwischen Zink und der im Liter ein Mol Zinksulfat enthaltenden Losung
(das Normalpotential des Zinks) eine andere ist, als die Potentialdifferenz
zwischen metallischem Kupfer und der einmo-

a(lu
laren Kupfersulfatlosung (also das Normal-

T potential des Kupfers). Wenn wir die erste
e Potentialdifferenz mit £,, und die zweite mit
'§Z“'l ¢ E, bezeichnen, so ist
R |
< | Egy — By = 1,04 V.

L ————————]

@ b Wir tragen diese Potentiale in Abb. 113

Abb. 113. Potentiale im geofi-
neten Zink-Kupfer-Element.

auf. Solange durch das Element kein Strom flie3t,
besteht im Elektrolyten, also im Zinksulfat
und im Kupfersulfat kein Potentialgefille, wie es in einem Metallstab
infolge seines Widerstandes entstehen wiirde, wenn es vom Strom durch-
flossen wére. Die in Wirklichkeit vorhandene kleine Potentialdifferenz
zwischen den beiden Sulfaten am Diafragma kénnen wir vernachlissigen.
Das Kupfer habe gegen den Elektrolyten die Potentialdifferenz ab und
Zn die Potentialdifferenz ¢d. Dann sieht man sofort, daB zwischen dem
metallischen Kupfer und dem metallischen Zink infolge des Umstandes,
daf sie in die betreffende Losung eingetaucht worden sind, eine Potential-
differenz ae entstanden ist. Verbindet man Kupfer und Zink durch
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einen Draht m, so mufl durch ihn ein Strom flieBen (vgl. Abb. 112). Im
Elektrolyten mul} der Strom in umgekehrter Richtung fliellen, wie das
durch Pfeile angedeutet ist, und dort ein Potentialgefille erzeugen. Die
Verhiltnisse lagen hier ganz dhnlich, wie in dem in der Vorlesung VIII
erorterten Element (vgl. Abb. 94, S. 98).

Damit ist auch der besprochene eigenartige Ablauf der Reaktion
erklirt. Im Elektrolyten bewegen sich unter dem EinfluBl des Potential-
gefilles die positiv geladenen Ionen Zn " und Cu'" von links nach rechts,
von der Zink- zur Kupferelektrode, die negativ geladenen SO -Ionen in
der umgekehrten Richtung. An dem Zinkstab findet die Reaktion statt

Zn — Zn"" -+ 2 negative Ladungen. 4)

7

Das Zink wird also ionisiert, wihrend die nach dieser Reaktionsgleichung
entstehenden zwei negativen Ladungen in den metallischen Leiter ab-
flieBen. An der Cu-Elektrode findet umgekehrt die Reaktion

Cu" + 2 negative Ladungen — Cu (5)

statt, die negativen Ladungen werden hier der Metallelektrode ent-
nommen. Im metallischen SchlieBungsbogen ergibt sich so ein Strom
negativer Ladungen (der Elektronen) in der Richtung entgegengesetzt
der wie iiblich durch den Pfeil angegebenen positiven Stromrichtung.
Ganz ahnlich arbeitet nun das Element Zn-Pt, das wir vorher er-
ortert haben. Der Unterschied besteht hier darin, daB3 sich an der
Platinelektrode an Stelle des Kupfers Wasserstoff abscheidet, der in
Gestalt von Gasblasen entweicht. Eine solche Betétigung des Elementes
ist natiirlich nur moglich, weil das Zink unedler als der Wasserstoff ist,
d. h., weil das Potential des Zinks gegen eine molare Losung seiner Ionen
etwa in Gestalt von Zinksulfat geringerist als das Potential desWasserstoffs
gegen eine molare Losung seiner Ionen, etwa in Gestalt von Schwefel-
saure, wo die Wasserstoffionen bekanntlich an Stelle der Metallionen in den
Salzen treten. Das Zink ist um etwa 0,76 V unedler als der Wasserstoff.
Wir haben gesehen, dafl der Wasserstoff am Platin genau dieselbe
Rolle spielt, wie das Zink an der Zinkelektrode oder das Kupfer an der
Kupferelektrode des Daniellelementes. Man spricht deshalb entsprechend
von einer Wasserstoffelektrode und versteht darunter eine solche, an der
Wasserstoffionen unter Bildung von neutralen H,-Molekiilen entladen
werden oder — bei umgekehrter Stromrichtung — aus H,-Molekiilen
H -Tonen entstehen. Im letzteren Falle miissen H,-Molekiile natiirlich in
geniigender Menge vorhanden sein. Man sorgt dafiir, indem man die
Metallelektrode, die sich als solche an der Reaktion nicht beteiligt
(z. B. Pt), mit Wasserstoff bespiilt.
Statt die Potentiale der Metalle untereinander zu vergleichen, kann
man sie alle auf die Wasserstoffelektrode beziehen. Man erhilt auf diese
Masing, Metallkunde. 8
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Weise die sog. Spannungsreihe der Normalpotentiale, in der die Differenz
zwischen dem Potential eines Metalles gegen eine einmolare Losung seiner
Ionen und dem der normalen Wasserstoffelektrode angegeben ist, Tab.7.
Nur diejenigen Metalle, die unedler
sind als Wasserstoff, kénnen in einem
K —2,92 Pb —0,12 Element nach der Art des Elementes
Na —2,71 Sn —0,10  Zn.Pt in Lésung gehen, indem an der
Xlg _ }’gi é{; ig’gz unedlen Elektrode sich Wasserstoff ent-
7n 0;76 Ag + 0:80 wickelt. Bei den Metallen, die edler sind,
Fe — 0,43 Hg + 0,86  als der Wasserstoff hat die Potentialdiffe-
(d —040 | Au + 1,50 renz in einer Anordnung analog Abb.113
das umgekehrte Vorzeichen s. Abb. 114;
hier wiirde umgekehrt der Wasserstoff in Tonenform in Lésung gebracht
werden, und die Metallionen wiirden sich am Metall ausscheiden, wenn sie
Me in der Losung in gentigender Menge vorhanden sind. Fiir
uns ist hier wichtig, festzustellen, daf} solche Metalle sich
2 in einem elektrochemischen Element in Siuren unter
Wasserstoffentwicklung nicht auflosen kénnen.
Das elektrochemische Potential eines Metalles hingt
——————1  von der Konzentration seiner Ionen im Elektrolyten ab

Abb. 114. . . .
Schema der Po- und wird mit abnehmender Konzentration unedler, und

tentiale bei der . 0,057
Wasserstoff- Zwar um je — = Volt pro Zehnerpotenz der Konzen-

entwicklung . . . . .
durch ein Metall.  tration eines nm-wertigen Ions. Hierdurch kénnen ge-

wisse, in der Regel geringere Verschiebungen in der
Spannungsreihe auftreten. Auf diese Verhiltnisse kann hier nicht ein-
gegangen werden.

Tabelle 7. Normalpotentiale.

®
'l
|
|
|
{
|
{
|
|

————eX

2.

Der elektrochemische Ablauf der betrachteten Reaktion bringt also
durch den mit ihm verbundenen Stromtransport eine Art chemische
Fernwirkung zustande, die praktisch von der grofiten Bedeutung ist.
Diese Tatsache ist besonders bedeutungsvoll, wenn wir beriicksichtigen,
daB in den Fillen der praktischen Korrosion der Angriff elektrochemisch
und nur so erfolgt. Das heift, daB eine Reaktion des Zinks mit Salz-
sdure nicht etwa so erfolgt, dal einfach ein Zink-Kation an Stelle von
zwei Wasserstoff-Kationen tritt, sondern, dal dieser Ablauf unter Zu-
hilfenahme eines Stromdurchganges im Metall und im angrenzenden
Elektrolyten zustande kommt, indem an einer Stelle das Metall in Losung
geht (ionisiert wird, Anode) und an einer anderen Stelle die Abscheidung
(eine Entladung) der Wasserstoffionen stattfindet (Kathode). Nicht ein
Ladungsaustausch als solcher macht die elektrochemische Reaktion aus,
sondern erst der Umstand, daB die anodische und die kathodische Re-
aktion an zwei verschiedenen Orten vor sich gehen.
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AuBler der Entwicklung des Wasserstoffs gibt es noch verschiedene
andere kathodische Reaktionen, die den elektrochemischen Ablauf eines
Angriffes auf Metalle ermdéglichen. In erster Linie ist hier die Reaktion

O, + 4 negative Ladungen + 2 H,0 = 4 (OH)’ (6)

zu nennen. Es handelt sich um die Ionisierung des Sauerstoffes, also um
seine Reduktion zum Hydroxyl OH', éhnlich wie es sich an der Kupfer-
elektrode, Abb.112, um die Reduktion der Kupferionen zu metallischem
Kupfer gehandelt hat. In beiden Fillen werden, wie man durch Vergleich
der Gleichungen (5) und (6) sieht, Elektronen, also negative Ladungen
aus der Elektrode in den Elektrolyten iibergefiihrt, was einem positiven
Stromdurchgang in der entgegengesetzten Richtung entspricht. Wir
haben also die Reaktion (6) als kathodische Reaktion zu betrachten
und sprechen von einer Sauerstoffelektrode. Das der Reaktion (6) ent-
sprechende Potential ist viel edler als das Potential der Wasserstofi-
elektrode. Wenn wir deshalb in einem Element, bestehend aus einem
unedleren Metall, z. B. Kadmium und Platin, in einer verdiinnten Essig-
sdure an das Platin Sauerstoff bringen, so geniigt das, um das Element
in Tatigkeit zu setzen: Am Platin findet die Reaktion (6) statt, das
Kadmium geht in Losung, und der notwendige Ausgleich der Ladungen
wird durch den Ionentransport im Elektrolyten und durch den Strom-
durchgang im metallischen SchlieBungsbogen bewirkt (Abb. 115).

In diesem Falle haben wir das Kadmium an
Stelle des Zinks und eine verdiinnte Essigsaure an
Stelle von Salzsiure gewihlt, um die Wasserstoff-
entwicklung zu vermeiden, die sonst den Effekt der
kathodischen Sauerstoffreduktion verdeckt hétte.

In dieser Anordnung ist auch der Nachweis dafiir
gefiihrt worden, daf die Natur den elektrochemischen
Mechanismus der Korrosion bevorzugt, auch wenn
zugleich die Moglichkeit zu einem chemischen be-
steht. Auch wenn der Sauerstoff Zutritt zum Kad-
mium (Abb. 115) hat, findet der Sauerstoffverbrauch
immer noch ausschlieBlich am Platin statt. Das
wird dadurch bewiesen, dafl die Angriffsgeschwin-
digkeit des Kadmiums proportional der Oberflache

U

Cd 304 + H4Can

Abb. 115. Anordnung

zur Untersuchung der

Korrosion an Kad-
mium.

des Platins ist. Der ,,rein chemische‘* Ablauf des Vorganges ist in diesem
Falle aus noch nicht geklirten Griinden stark erschwert. In einem Elek-
trolyten, also in einer stromleitenden Fliissigkeit, erfolgt der Angriff

somit normalerweise elektrochemisch.

Eine Voraussetzung hierfiir ist natiirlich, dafl verschiedene Stellen
des Metalles als Kathoden und als Anoden wirken kénnen. Wenn sich
zwei verschiedene Metalle beriihren, die verschieden edel sind, ist die

8%
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Entstehung eines Elementes selbstverstindlich. Auch verschieden stark
verformte Stellen kénnen, wie wir in der Vorlesung VIII, S. 101, gesehen
haben, zur Elementbildung fithren. Aber auch bei einem einheitlichen
Metall, wie vor allen Dingen Eisen und bei Eisenlegierungen, entstehen
lokale Kathoden, und zwar sind es mit Oxyd iiberzogene Stellen, zu
denen der Sauerstoff den leichtesten Zutritt hat (,,passivierte Stellen‘,
wie man es auch ausdriicken kann, vgl. weiter unten). Auch ein einheit-
liches Metall wird also in einem Elektrolyten normalerweise elektro-
chemisch angegriffen.

Diese Tatsache hat die grofte praktische Bedeutung. Sie erklirt
namlich die vom Praktiker so gefiirchtete Neigung der Metalle zum
Lochfraf. Statt dafl das angreifende Medium das Metall auf der ganzen

Oberfliche gleichméfBig und vorwiegend dort, wo etwa
\ f der Sauerstoff am leichtesten Zutritt zum Metall hat, ab-
& tragt, konzentriert sich der Angriff auf einzelne Stellen,
Abb. 116. Schema  wo er in die Tiefe geht und oft in Blechen Licher erzeugt,
des LochfraBes: i den betreffenden Metallgegenstand unbrauchbar
machen. Abb. 116 zeigt schematisch einen solchen Lochfraf. Der Sauer-
stoff tritt an die freie Oberfliche des Metalles, wo er durch Reaktion mit
dem Metall eine Oxydhaut bildet, die das Metall abdeckt und es vor einem
weiteren Angriff schiitzt. Am Grunde einer Vertiefung a ist die Sauerstoff-
zufuhr jedoch sehr gering oder ganz unterbunden, insbesondere im Fall des
Eisens, wie wir gleich sehen werden. Dort bei a befindet sich die Anode;
das Eisen geht dort, zundchst in Form von zweiwertigen Fe -Ionen, in
Losung, wahrend der Sauerstoff auf der freien Oberfliche des Metalles
kathodisch zu Hydroxylionen reduziert wird. Die Eisenoxydulionen
Fe' " diffundieren nach oben und begegnen hier dem Diffusionsstrom des
Sauerstoffes, der nach unten gerichtet ist. Der Sauerstoff wird fiir die
Oxydation des zweiwertigen Eisens zum dreiwertigen vollig verbraucht
und gelangt nicht an die tiefer liegenden Stellen @, wo der anodische
Angriff des Eisens, ungestort durch die Bildung von Oxydhéuten, vor
sich gehen kann. Es ist nachgewiesen worden, dal der elektrochemische
Angriff des Eisens so verlauft, dal zur Zeit immer der allergrofite Teil
der Oberfliche, 95% und mehr, sich als Kathode betéitigt und nur an
wenigen anodischen Stellen das Eisen in Losung geht. Die Angriffs-
stellen werden durch Rost oder anderweitig zugebaut, die schiitzende
Oxydhaut platzt jedoch an anderen Stellen immer wieder auf, so daf
nach und nach praktisch die ganze Eisenoberfliche angegriffen wird.

3.

Die Bildung schiitzender Oxydhéute bei sehr energischer Oxydation
der Oberfliche duBlert sich am besten in der Passtvitdt der Metalle. Wir
bringen ein Stiick Eisen in verdiinnte Salpetersdure; an der Griin-
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Braunfirbung der Losung nimmt man wahr, dal eine Auflésung des
Eisens eingesetzt hat. Wenn man das Eisenstiick nach einiger Zeit aus
der Losung entfernt, ist es stark aufgerauht und angefressen. Wenn wir
das Stiick jedoch in reine konzentrierte Salpetersidure hineinbringen,
schdumt diese zwar unter reichlicher Entwicklung von braunem Dampf
von Stickstoffdioxyd zuerst auf, die Reaktion hért dann aber beinahe
sofort auf. Das Metall ist chemisch passiv geworden. Ahnlich verhilt
sich Nickel und tibrigens auch Aluminium. FAraDAY, der die Passivitéit
entdeckt hat, hat sie durch die Bildung einer schiitzenden Oxydhaut
erkliart. Dieses Problem ist indes sehr lange umstritten gewesen, da es
nicht gelingen wollte, das Vorhandensein einer solchen Haut nachzu-
weisen. Erst in neuerer Zeit ist es Evans gelungen, durch Ablésen des
darunterliegenden Eisens den Nachweis zu erbringen, daB das Eisen,
das sich an der Luft befindet, normalerweise ¢mmer mit einer unsicht-
baren Oxydhaut bedeckt ist, und erst recht also auch im passiven
Zustand!. Hierfiir konnte von HEDGES auch ein indirekter Beweis in
folgender Weise erbracht werden!. Das Eisenoxyd ist unterhalb etwa
72° in Salpetersiure unloslich, bei hoherer Temperatur geht es in
Losung. Bei Uberschreitung etwa derselben Temperatur hort aber auch
die Passivitdt auf, das Eisen wird bei hoherer Temperatur von der
Salpetersdure angegriffen.

Das einmal passiv gewordene Eisen wird auch von verdiinnter Sal-
petersidure nicht mehr angegriffen. Wenn man aber das Eisen mit einem
Stiick Zink beriihrt, sieht man, daf} diese fliichtige Beriihrung die Passivi-
tét in verdiinnter Salpetersdure aufgehoben hat. Das Eisen geht wieder
in Losung. Das Zink hat wie ein Zauberstab gewirkt; das erklirt sich
dadurch, daf3 das Zink bei der Berithrung mit Eisen als Anode in Lésung
geht, wihrend auf der Oberfliche des Eisens kathodisch die Reduktion
des Eisenoxyds stattfindet. Dadurch wird das Eisen von der Oxydhaut
entbloBt und damit wieder aktiv. Auch geniigt es, das passive Metall
zu kratzen, um am Kratzer die Passivitit aufzuheben.

4.

Ein besonders wichtiger Fall der Korrosion findet beim Messing statt,
das, wie in Vorlesung V, S. 67, erortert, bei geringeren Zinkgehalten aus
homogenen Mischkristallen besteht. Das Messing wird von chemischen An-
griffsmitteln als Ganzes in Losung gebracht, indem aus Zink und Kupfer
Ionen entstehen. Die Kupferionen kénnen, da Cu ein viel edleres Metall
ist, wieder an der Oberfliche des Messings reduziert werden. Damit ist
aber bereits ein elektrochemisches Element Kupfer-Messing entstanden.
In einem solchen geht das Messing anodisch in Losung, wihrend Kupfer

1 Vgl. U. Evans-E. PierscH, Korrosion, Passivitit und Oberflichenschutz
von Metallen, bei J. Springer 1939.
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kathodisch abgeschieden wird. Auf diese Weise dringt der Angriff an
der Beriihrungsfliche des Kupfers mit Messing in die Tiefe, um nach und
nach einen porésen Kupferpropfen zu bilden, wie er in Abb. 117 dar-
gestellt ist. Diese gefiirchtete Art der Korrosion nennt man zu Unrecht
die ,,Entzinkung‘‘ des Messings, da eine Auslaugung des Zinks aus dem
Messing ausgeschlossen ist. Wenn die ,,Entzinkung‘‘ einmal eingesetzt
hat, ist sie kaum aufzu-
halten; es kann oft eine
Rohrwand in ihrer gan-
zen Stérke durchgefressen

werden.

5.
Wie schiitzt man ein
Metall vor Korrosion? Das
einfachste und bekann-
Abb. 117. ,Entzinkung® des Messings (in Wirklichkeit ~ teste  Mittel ist, seine
Wiederabscheidung des Kupfers). Oberflache abzudecken.
(Aus KROHNKE-MASING, Korrosion II.) . .
Das tut man im grofiten
Umfang, insbesondere beim Eisen, durch Anstriche, oder auch durch
Uberziige aus edleren Metallen. Diese letztere MaBinahme ist jedoch
nicht unbedenklich. Wenn ndmlich der edlere Metalliiberzug an einer
Stelle zufallig pords geworden ist, und der Elektrolyt an das darunter-
liegende unedlere Metall dringen kann, entsteht ein lokales Element,
und die elektrochemische Zersetzung beginnt.

Ein anderes Mittel besteht darin, dal man die Metalle passiv macht.
Der passive Zustand des Eisens ist unbestéindig. Wir haben gesehen, daf3
er bereits durch die Berithrung mit Zink aufgehoben werden kann; ebenso
braucht man die schiitzende Oxydhaut nur abzukratzen, um das Eisen
wieder zu aktivieren. Die Neigung der Metalle zur Passivitdt ist jedoch
sehr verschieden. Wihrend das Eisen nur unter dem EinfluB} einer sehr
energischen Oxydation passiv wird, ist das Chrom unter normalen Be-
dingungen, an feuchter Luft, in allen Sauerstoffsduren, in Wasser immer
passiv. Diese Eigenschaft hat nicht nur das reine Chrom, sondern bereits
auch seine Legierungen mit Gehalten von 12—20% Cr. Auf diese Weise
werden nun die saurebestédndigen und nichtrostenden Stéhle hergestellt.
Der bekannte von Krupp entwickelte V2 A-Stahl besteht neben Eisen
aus 18—20% Cr und 6—8% Ni.

Es gibt noch ein drittes Mittel, um ein Metall, etwa Eisen, vor dem
Angriff zu schiitzen. Man braucht es nur mit einem unedleren Metall,
in diesem Falle mit Zink in Beriihrung zu bringen. Dann bildet sich
zwischen dem Eisen und dem Zink ein elektrochemisches Element, in
dem das unedlere Zink anodisch in Lésung geht; am Eisen wird der
Sauerstoff fiir die Oxydation des Zinks verbraucht, ehe er das Kisen
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angegriffen hat. Der Schutz des Eisens geht unter diesen Bedingungen
natiirlich auf Kosten des Zinks, und das Zink muB von Zeit zu Zeit
erneuert werden.

Wenn ein Metall chemisch angegriffen wird, so besteht der natiir-
lichste Schutz darin, dal das unl6sliche Reaktionsprodukt das Metall
abdeckt und vor weiterem Angriff schiitzt. Eine Erscheinung dieser Art
bildet ja auch die besprochene Passivitit. Andere Beispiele hierfiir
bildet die Einwirkung von Salzsiure auf Silber, das sich sofort mit einer
Schicht von Silberchlorid bedeckt, wodurch der Angriff zum Stillstand
kommt, oder das Verhalten des Bleis in Schwefelsidure, wo es sich mit dem
schwer l6slichen Bleisulfat iiberzieht, wodurch der Angriff ebenfalls zum
Stillstand kommt. Wir sagen deshalb, daf} auch das Silber in Salzsdure
oder das Blei in Schwefelsdure passiv wird. Im allgemeinen ist jedoch der
elektrochemische Mechanismus des Angriffes durchaus nicht giinstig fiir
die Ausbildung passivierender Schichten, was wir, dem Korrosionsfor-
scher Evans folgend, an einem Beispiel zeigen wollen. Wenn der gasfor-
mige Sauerstoff auf Zink einwirkt, bildet sich auf der Oberfliche Zink-
oxyd, das das Metall bedeckt und zunéchst einen weiteren Angriff ver-
hindert. Wenn dahingegen Zink in einer Kochsalzlosung dem Angriff
des in ihr gelosten Sauerstoffes ausgesetzt ist, so geht an den anodischen
Stellen das Zink in Gestalt von Zn -Ionen in Lésung, wihrend an den
kathodischen Stellen Sauerstoff zu Hydroxyd OH’ reduziert wird. Damit
wird die Losung in der Nihe der Kathode alkalisch. Die Zinkionen und
die Hydroxylionen diffundieren nun gegeneinander; sobald die Zink-
ionen in eine alkalische Region kommen, wird dort das Zinkhydroxyd

ausgefallt : Zn"+ 2 OH' — Zn(OH),.

Das in lockerer Form an einem von den Stellen des eigentlichen An-
griffs entfernten Ort ausfallende Zn(OH), kann, wie leicht ersichtlich
ist, keinen wesentlichen Schutz gegen weiteren Angriff ausiiben.

Im Falle des Rostens kommt als weiterer erschwerender Umstand
hinzu, dafl das schwer losliche dreiwertige Eisenoxydhydrat sich erst
durch weitere Oxydation aus dem zweiwertigen Fe(OH), in einem
endlichen Abstand von der Angriffsstelle am Eisen bildet.

6.

Ganz anders verlauft der Angriff, wenn das Metall sich in einem
angreifenden Gase oder in einem Nichtelektrolyten (z. B. in einem sauer-
stoffhaltigen Treibstoff) befindet. Wir wollen uns gleich iiberlegen, wie
ein solcher Angriff verlaufen muf}, wenn das Metall gleichméBig mit dem
Reaktionsprodukt bedeckt wird. Nehmen wir an, dafl wir Joddampf auf
Silber wirken lassen; das Silber bedeckt sich mit einer diinnen Schicht
AgJ. Das Silberjodid vermag eine gewisse Menge Silberatome abzu-



120 ChemischesVerhalten der Metalle nichtmetallischen Angriffsmitteln gegeniiber.

geben, so dal an der mit dem Joddampf im Gleichgewicht stehenden
Oberfliche ein gewisser Jodiiberschull (oder SilberunterschuB) im Silber-
jodid entsteht. An der Berithrungsfliche mit Silber ist dahingegen dieser
Fehlbetrag an Silber vollstandig aufgefiillt. In der Silberjodidschicht
entsteht also ein Konzentrationsgefille der Silberionen. Da ihre Kon-
zentrationen an den beiden Flachen der Jodsilberschicht wahrend des
ganzen Angriffsvorganges im Gleichgewicht einerseits mit Silber und
andererseits mit Joddampf stehen und gleich bleiben, ist die Steilheit
des Konzentrationsgefilles und damit die Diffusionsgeschwindigkeit des
Silbers durch das Silberjodid umgekehrt proportional seiner Schichtdicke.
Die Angriffsgeschwindigkeit, mit der das Jod das Silber angreift, muf} im
einfachsten Falle nun einfach proportional der Geschwindigkeit sein, mit
der das Silber in das Silberjodid hineindiffundiert. Die Angriffsgeschwin-
digkeit des Silbers wird also auch umgekehrt proportional der Schicht-
dicke des Silberjodids sein. Diese Angriffsgeschwindigkeit ist anderer-
seits proportional der Geschwindigkeit, mit der die Schichtdicke des
AgJ wichst. Wenn wir diese Schichtdicke mit « bezeichnen, erhalten
wir deshalb fiir die Angriffsgeschwindigkeit v:
dzx K,
v=Kig =
wo K, und K, Konstanten und ¢ die Zeit ist. Durch Integration ergibt sich
x= K,8,

wo K, wieder eine Konstante ist. Das ist die Gleichung einer liegenden
Parabel; deshalb bezeichnet man das betrachtete Anlaufsgesetz als das
parabolische (Abb. 118, gestrichelte Vergleichskurve).

Auch die Oxydation der Metalle erfolgt, wenigstens in dickeren Schich-
ten, soweit bisher untersucht worden ist, meistens nach diesem Gesetz.
Eigenartigerweise scheint fiir die Oxydation der Metalle, solange die
Oxydschicht noch sehr diinn ist, nach den Arbeiten von G. TAMMANN und
seinen Schiilern ein anderes Gesetz zu gelten, nach dem die Reaktions-
geschwindigkeit mit der Dicke der Oxydschicht noch schneller ab-
nimmt, als beim Anlaufen nach dem parabolischen Gesetz, vgl. Abb. 118,
ausgezogene Kurve fir Eisen in Luft. Der mathematische Ausdruck,
der in diesem Falle die Abhéngigkeit der Anlaufgeschwindigkeit v von
der Schichtdicke x darstellt, lautet

_d
T odt

v = vye~b”.

Es ist bisher nicht gelungen, eine theoretische Deutung fiir diese Formel
zu finden. Es ist anzunehmen, dafl die exponentielle Beziehung nicht
ein wahres Naturgesetz, sondern eine Interpolationsformel darstellt. Die

mit der Schichtdicke stark abnehmende Oxydationsgeschwindigkeit ist
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aufler auf andere Umstinde wohl auf das fortschreitende Altern der
Oxyde zuriickzufithren, welches die Diffusion im Oxyd erschwert.

Die Oxydation verlduft nach dem parabolischen oder exponentiellen
Giesetz nur, solange die sich dabei bildende Oxydschicht dicht und fehler-
frei ist. Vielfach ist diese Forderung nicht erfiilllt: die Oxydschicht
platzt ab, sobald sie eine gewisse Dicke erreicht hat. Das bewirkt eine
erneute Blofllegung der metallischen Oberfliche und damit eine Be-
schleunigung des chemischen Angriffs, wie das fir Kupfer in Abb.119 dar-
gestellt ist. Auch das bekannte Zundern des Eisens erfolgt in dieser Weise.
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Abb. 118. Parabolische (gestrichelt) und Abb. 119. Anlaufen von Kupfer an Luft.
logarithmische (ausgezogen) Zeitabhiangig- (Nach PILLING und BEDWORTH.)

keit der Anlaufschichtdicke.

Ein zunderbestindiges Metall muf3 also vor allen Dingen eine Oxyd-
schicht bilden, die zéhe ist und nicht zum Abbrockeln neigt. Fernerhin
muBl die Loslichkeit und damit die Diffusionsgeschwindigkeit des
Sauerstoffs oder des Metalles in ihr moglichst gering sein. Diesen For-
derungen geniigen vor allen Dingen das Aluminium und das Chrom und
ihre Legierungen. Wahrend das Kupfer stark zundert, ist die Aluminium-
bronze (eine Legierung von Kupfer mit 7—10% Al) bereits sehr zunder-
bestandig, weil sich auf ihrer Oberfliche bei der Oxydation vorwiegend
das sehr zihe und mechanisch festhaftende Al,O, bildet. Ein gewisser
Chromgehalt ist andererseits die technische Grundlage beinahe aller
zunderbestindigen Stéahle.

Anhang.

Bemerkung iiber Legierungen mit drei und mehr Bestandteilen.

Die meisten Legierungen der Technik bestehen nicht aus zwei,
sondern aus drei und mehr Bestandteilen. Als Beispiele seien nur die
Stahle erwihnt, die alle auBer Eisen und Kohlenstoff noch andere Zu-
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siitze enthalten (vgl. S. 65). Die Ubersicht iiber die Konstitution der-
artiger Legierungen wird um so schwieriger, je mehr Bestandteile sie
enthalten. Wir verfiigen noch iiber eine eingehende Theorie der Drei-
stoffsysteme (ternire Systeme), fiir die Systeme mit mehr Bestandteilen
gibt es nur weniger systematische Ansétze. Das liegt neben der zu-
nehmenden Mannigfaltigkeit der moglichen Konstitutionsfélle vor allen
Dingen daran, daB uns das anschauliche Hilfsmittel zur Ubersicht iiber
das ganze System, wie es bei bindren Legierungen durch das ebene
Zustandsdiagramm gegeben ist, fehlt.

In der Tat, die Zusammensetzung eines bindren Systems wird durch
eine Konzentrationsangabe bestimmt, da ja die Konzentration des
zweiten Bestandteils durch die des ersten zugleich gegeben ist. Bei
einem terndren System ist es dahingegen notwendig, zwei Konzentra-
tionen der Bestandteile 4 und B anzugeben, um die Zusammensetzung
des Systems festzulegen. Die Konzentration des dritten Bestandteiles C
bestimmt sich dann aus der Differenz zu 1. Hieraus folgt schon, daf}
wir fiir die Konzentrationsangaben in einem terniren System eine zwei-
dimensionale Darstellung (Ebene) brauchen, wéhrend fiir das binire
System hierfiir eine Linie (die Abszissenachse des Diagrammes) geniigt.
Fiir die Temperaturachse hat man dann auf der Ebene keinen Platz
mehr, man ist gezwungen, sie senkrecht auf das Papier zu setzen. Da-
mit gelangt man aber anstatt zu einer ebenen zu einer rdumlichen Dar-
stellung, die sehr viel weniger iibersichtlich ist.

Zur Darstellung der Zusammensetzungen im terniren System pflegt
man ein gleichseitiges Dreieck, das sog. Konzentrations-Dreieck zu be-
nutzen (Abb. 120). Auf den Seiten AB, BC und C4 dieses Dreiecks

8 liegen die entsprechenden binéren
Legierungen, deren Zusammenset-
zungen durch die Abstinde von
den Punkten A4, B oder C be-

X stimmt werden. So besteht z. B.
die Legierung X nur aus 4 und B,

{ und zwar enthilt sie 100 %% A
AX . .
i und 100 45 % B, genau wie bei der

Darstellung in allen bisher betrach-
teten Zustandsdiagrammen. Fiir die
A ¢ Darstellung der terniren Legierun-
Abb. 120. Konzentrationsdreieck fiir einter-  gen bedient man sich des Satzes,

nires Syster. daB die Summe der drei Lote aus
einem Punkt Y auf die drei Seiten fiir alle Punkte des Dreiecks kon-
stant und gleich der H6he des Dreiecks sind:

hy+hg+ he=nh.

he
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Wir erhalten die Konzentrationen der einzelnen Bestandteile, indem
wir vom Konzentrationspunkt der Legierung Y aus Lote auf die ent-
gegengesetzten Seiten des Dreiecks fillen. Die Lénge h, ergibt auf
diese Weise den Gehalt an 4, die Lénge kj, den Gehalt an B und die
Linge hy, den Gehalt an C. Fiir die binére
Legierung X geben die Strecken %% und 2% die i
Gehalte an 4 und an B an, die den Strecken ~
AX und XB proportional sind. Die gewdhlte
Bestimmung der Zusammensetzung ist also im
Einklang mit der in bindren Systemen tiblichen
und unterscheidet sich von ihr nur durch eine 7
abweichende Wahl der Einheit. Abb. 121. Schema eines
Die Temperatur wird, wie erwéhnt, auf der terndren riumlichen Dia-
Ebene des Konzentrations-Dreiecks senkrecht gramimes.
aufgetragen. Man erhilt auf diese Weise ein rdumliches Diagramm,
Abb. 121, in das man die Temperaturen der heterogenen Umsetzungen
fiir die verschiedenen Zusammensetzungen der Legierungen eintrigt.
Im Rahmen der vorangehenden elementaren Darstellung ist es nicht
moglich, weiter auf die Theorie der terniren Systeme einzugehen. Es
sei in diesem Zusammenhang auf das Buch des Verfassers ,, Ternire
Systeme‘‘ verwiesen!, wo der Gegenstand elementar behandelt wird.

1 MasiNG, G.: Ternire Systeme. Leipzig: Akademische Verlagsgesellschaft 1933,
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Druckfehlerberichtigungen.

Seite 7, Uberschrift Tabelle 1: lies l; ) statt L— l°.
0 9
,, 14, Abb. 13: lies 347°; 275° statt 337°; 266°.
,, 22, Tabelle 4: lies Cu: 1083° statt Cu: 108,3°.

lies Si: 1414° statt Si: 1410°,
lies Ge: 958° statt Ge: 949°.

,, 56, Abb. 51a, b: lies A. BURKHARDT statt P, BURKHARDT.

,, 71, Abb. 64a: lies A. BURKHARDT statt P. BURKHARDT.

. 18: Abb. 71a und 71b sind vertauscht.

» 80, Abb. 74: lies J. CzocHRALSKI statt I. CZOCHRALSKI.
y 110, 11. Zeile von oben: lies Zinn statt Zink.

,, 120: lies 2% = K4t statt x = Kgt2.

Masing, Metallkunde.





