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Effects of impurities and pores on
fire-cracking of lead-containing

a -nickel silvers

H.-W. Schlapfer and W. Form

Work on a-Cu-18Ni-19Zn-Pb alloys showed that
fire-cracking sensitivity is caused primarily by
impurities and by micropores around Pb particles
along grain boundaries. In a certain impurity range,
fire cracking depends also on the type of heat
treatment preceding cold work. In the case of cyclic
heat treatments, only the last cycle is responsible for
the fire-cracking behaviour of such alloys. Specimens -
can thus be sensitized at will for fire cracking. Heat
treatment also influences fire cracking through the
formation of micropores which subsequently act as
crack initiators. Reversible pore formation must be
caused by the variability of the wetting capacity of
liquid lead and the matrix. Good wetting, as a result
of liquid metal embrittlement, produces many pores
around lead particles and conditions an alloy for fire
cracking. Furthermore, wettability is influenced by
the impurity content. In order to avoid fire cracking,
appropriate additions must be made to reduce
wettability below a critical level for liquid metal
embrittlement, or the micropores must be closed by
sintering during isothermal annealing prior to cold
work.

Manuscript received 12 January 1978; in final form 22 June
1978. H.-W. Schlapfer, DSc, is now at the Research
Laboratories of Sulzer Brothers Ltd, Winterthur. W. Form, DSc,
FIM, is in the Institute of Structural Metallurgy, University of
Neuchétel, Switzerland, where the work was carried out.

On the basis of most recent results, fire cracking (FC) may
be defined as a macroscopic, explosive-like annealing
fracture which occurs during the rapid heating of certain
materials which contain a low-melting phase and which
have been inhomogeneously deformed.” The fracture path is
invariably intercrystalline.

Fire-cracking has been studied in depth by only two
groups of researchers;?® others treat it in a more general
way.* % Review articles on the subject have been written by
Bailey® and more recently by Schlapfer.” All workers in this
field agree that in order for FC to occur, a critical level of
internal stress must be attained. Furthermore, impurities
are considered to have a negative effect. Mn, Fe, and Bi, as
well as the practically insoluble Pb, are assumed to be
particularly damaging; this has not, however, been
examined in detail. Isler and Form® have shown
conclusively that the presence of Pb as a liquid phase is a
necessary condition for FC to occur, and that FC is a special

case of liquid metal embrittlement (LME). The presence of
pores acting as crack initiators is also considcred to be an
important factor. Our recent studies confirm that internal
stresses, pores, and a liquid phase (Pb) are indeed necessary,
but by no means sufficient, for FC to take place.

Cold-worked Pb-containing a-nickel silvers are par-
ticularly pronc to FC. This alloy system cracks at the
melting temperature of the Pb-0-5%Zn eutectic, i.e. at
318°C,* designated the fire-cracking temperature. In line
with our recent work’ we are now able to distinguish
between three matcrial categories with respect to FC sensi-
tivity:

Category I—those which are insensitive under any
condition,

Category I1—those whose FC sensitivity can be varied at
will and in a predictable way through appropriate heat
treatments prior to cold work, and

Category 111—those which are so highly FC-sensitive
that no treatment prior to cold-work leads to a
desensitized state.

In this connection it is important to point out that when’
materials of Category 11 are thermally cycled (up to 7 cycles

were performed), only the last cycle determines the degree of
FC sensitivity.® In other words, the structure of these

materials can be conditioned in a reversible way to provide

FC sensitivity or insensitivity. The present studies show that

this reversibility phenomenon results from a rather complex

interaction between pores, Pb, impurities, and/or inten-

tional additions, and that it is of central importance in the

understanding of the FC mechanism. This paper reports on

work carried out to find the key to these complex

interactions. To minimize the effects of variations in

chemical composition, amount of pores, or fabrication

parameters, only materials of Category 11 were used so that

the degree of FC sensitivity could be varied.

MATERIALS AND EXPERIMENTAL PROCEDURES
The chemical analyses of the alioys examined are given in
Table I. The total oxygen content, determined by the
method of melt extraction with the addition of Ni and Ce, is
probably subject to a large error.

The casting and extrusion processes employed have been
described elsewhere.® It should only be mentioned here that
Mn was added as a deoxidizing agent shortly before
pouring. The FC test was conducted on cold-worked (35%
in three steps) cylindrical bars 13mm in diameter and
40 mm long. These were placed in the external coil of a high-
frequency induction furnace and rapidly heated through the
FC temperature range. The onset of cracking, if it occurred,
could thus be directly observed. To make sure that no prior
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Nominal composition of tested nickel/silver alloys, Cu—18Ni—19Zn-Pb, in decreasing order of total impurity content, wt-%

Table |
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Main elements

Impurities and special additions

Total O,,
wi-ppm
14:5
315
26-5
85
190
20-5
330
14-5

Total
0-44
019
017
016
010
0-06

02
0-23

0-tOMM*

Special
0-13Ag

<001
<001
<0-01
<001

Cr

<001
<001
<001
<001
<0-01
<001
<001
<001

Si

<001
<001
<001
0-03
0-03
003
002
0-01

Sn
0-02
001
001
0-01
001
0-01

Al

Mn
03

015
0-01
0-07
0-08
006
003
001

Fe

011
001
0-05
0-06
003
004
003
001

Pb

1-02
1-00
1-16
0-94
090
0-90
079
0-25

Zn
ba
ba
b
bal.
ba
b
bal
bal

18-65
18-58
1863
18-05
18-25
18-:02°
18-35
18-58

Ni

61-10
62-48
61-58
61-72
61-57
61-78
61-80

Cu
6111

Alloy

<oV wr O
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Fire-cracking of lead-containing a-nickel silvers

* MM : Mischmetal

fissures were present which could have been provoked by
hydrogen embrittlement, all specimens were pickled and
carefully examined for surface cracks under binoculars
before being subjected to the FC test. In line with previous
results, the heating rate could be varied within a wide
margin without any effect on the FC tendency.’ In those
cases where FC did not occur with the ordinary cylindrical
specimens, a second type of specimen was used which
contained a mifled notch, 1 mm deep, on one of the front
faces. Owing to the resulting stress concentration and
triaxiality these latter samples tended to be more FC
sensitive. If they failed in the FC test, they were labelled
half-sensitive.

Other experimental details of specimen preparation as
well as of the heat treatments and the measuring techniques
employed have been published previously.3 7~

RESULTS

In Table 11 the total impurity content for each material is
listed with the corresponding FC behaviour. It can be seen
that materials which contain more than 0-19% impurities
(Alloys A-D) are always insensitive. On the other hand,
materials with less than 0:1%; impurities (Alloys G and H)
are always sensitive, whereas the materials of Category 11
(Alloys E and F) are situated in between.

Heat treatment

As indicated in the introduction the results reported here
mainly concern materials of Category Il. The behaviour
induced by various heat treatments prior to final cold work
can be summarized as follows.

(i) When quenched into brine or into water from above
700°C, the materials become FC-sensitive; holding
time is not important.

(i) When cooled in oil or air from the same temperature
range, or when rapidly quenched from below 700°C,
no FC sensitivity results.

(iii) Isothermal annealing between 300 and 600°C
permits desensitization of previously water-
quenched samples—the higher the temperature the
shorter the annealing time. For instance, annealing
for 1h at 500°C was sufficient for desensitization,
whereas more than 190 h was needed if isothermal
annealing was conducted at 350°C.®

As mentioned previously, if one conducts several heat-
treatment cycles between above 700°C and room tempera-
ture, then only the last cooling rate prior to cold-work
controls the FC sensitivity. This result is also independent of
whether or not isothermal (reatments between 300 and
600°C are inserted into the cycle.

Role of impurities
From the results contained in Table 11 as well as from other
tests carried out” we can deduce some important trends as
far as the effect of the total impurity content is concerned.
Thus, with decreasing total impurity content the following
parameters increase:

(i) FC sensitivity,

(1) grain size,

(ili) macroscopic as-cast porosity,

(iv) minimum time to desensitizz a material during
isothermal annealing—for instance, at 450°C Alloys
E and F (impurity contents 016 and 0179,
respectively) are desensitized after 11h, whereas
Alloy G (impurity content 0-06%) is desensitized
only after 100 h, and









of pores formed during quenching decreases. This latter
result was confirmed by the mechanical behaviour in the
tensile test. Thus, the variation in necking Z which may be
considered a measure for the pore density,‘ % becomes less as
the amount of impurities increases. This is illustrated by the
following examples:

Alloy Total impurity content, wt-%, AZ. Y,
D 019 ‘ 14
F 016 33
G 0-10 55

where AZ refers to the percentage difference in necking strain
between the quenched (taken as 100%) and the air-cooled
sample.

General review of results in relation
to a possible FC-mechanism

1. Alloys containing a total of about 0-1% impurities can
be conditioned at will for FC by heat treatment above
700°C. Quenching into water produces sensitive specimens,
whereas slow cooling leads to insensitive specimens.
Furthermore, alt sensitized materials can be desensitized
after quenching by isothermal annealing between 300 and
500°C. Obviously, desensitization is a thermally activated
process.

2. Only the last heat treatment and cooling rate prior to
cold work are responsible for the degree of FC sensitivity.
In other words, for these alloys, FC conditioning s reversible.
Similarly, the pore density is also reversible. Pores are
formed only in the presence of Pb particles and are arranged
preferentially around these. The absolute value of the pore
density is no measure for the FC sensitivity ; rather, it is the
variation of the pore density with heat treatment that
appears to be significant in this respect. The pores
surrounding the Pb particles can clearly be identified as
intercrystalline secondary cracks. The extent of these cracks
diminishes strongly during isothermal annealing, i.e. during
the thermal desensitization.

3. The following interesting relations are found with
decreasing total impurity or manganese content: the FC
sensitivity, the as-cast porosity, the number of Pb craters in
the fracture surface, and the difference in pore density and in
ductility” between water-quenched and air-cooled samples
all increase, whereas the number of intact Pb particles in the
fracture surface and the maximum cooling rate necessary for
desensitization decrease.

On the basis of the results in Table 11 first impressions
may lead one to propose a relationship between the iron
content and the FC tendency. However, closer examination
shows that such a relation is subject to three exceptions
which cannot be explained on the basis of the present results
(Altoys E, F, and G in the extruded and air-cooled
condition, respectively). No such exceptions are found for
the Mn content (the case of Alloy C has been explained
above). Nevertheless, the separate effect of Fe is being more
closely analysed at present. What appears to be certain is
that an increasing Fe content favours quench cracking
(Alloy A).

As was pointed out in the introduction, Bi has also been
suggested as the possible damaging ingredient in the FC
phenomenon. However, it is well known that trace amounts
of Bi would give rise to considerable difficulty in extrusion.
This was not encountered in the preparation of the material
used in the present study. Furthermore, plasma emission
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spectrometry (limit of resolution =100 ppm) did not reveal
any trace of Bi in the highly FC sensitive Alloy G or in the
totally insensitive Alloy D.

Finally, we must take into account some of the pertmcnt
results of work published previously.® Contrary to what we
thought previously, the degree of order of the lead-bearing
a-nickel silvers is not related to FC sensitivity. Furthermore,
the dislocation structure of cold-worked specimens,
although strongly dependent on prior heat treatment, does
not correlate with FC sensitivity either. 1t must also be
pointed out that FC can be considered a special case of
LME between liquid Pb and a-nickel silver, since, in the
wetting condition, these two phases form a specific
embrittlement pair.3-13.13

FIRE-CRACKING MECHANISM
Factors controlling fire cracking

1. For a material of a given composition the pore density
is one of the two important FC-controlling factors. Pores
are formed during heat treatment above 700°C, ac-
companied by the wetting of nickel silver through liquid Pb.
In FC-sensitive samples wetting is considerable, even in the
absence of stress. Thus, Pb particles with very small
dihedral angles are retained during cooling, which leads to
microcracks around these particles as a result of notch
effects. These cracks remain during cold work and
subsequently act as crack initiators during the FC test.

2. The other controlling factor is crack propagation at
the FC temperature (318°C). It is also determined by the
wetting tendency, but this time under stress (internal
stresses induced by cold-work) and at the melting point of
the Pb-Zn eutectic.> Obviously, in order for FC to occur,
lowering of the fracture stress near the pores (through the
action of LME) must be sufficient for the internal stresses
alone to be able to account for the increase in fracture
surface.

3. The wettability itself depends on intrinsic and extrinsic
factors. The former include composition, amount of
impurities, and intentional additions. Extrinsic parameters
pertain, above all, to extrusion and heat treatment around
750°C and to cooling rate. They exert an adverse effect only
if the total impurity content is less than 0-18%;. The variation
of these extrinsic parameters in this latter case permits the
variation of the FC sensitivity at will.

intrinsic factors:
composition, special
additions, impurities

extrinsic factors:
extrusion, heating
at 750°C cooling
rate

SR

macroporosity | | wettability between
after casting | |liquid lead and matrix

sintering of
microporosity
(at about 400°C)
before cold
deformation

v

microporosity after extrusion and cold
deformation

I crack propagation l

fire — cracking
L l

6 Block diagram of interdapendence of factors affecting
fire-cracking mechanism.
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4. If one makes abstraction of mechanical or thermal
stress relief after cold work, then desensitization can be
achieved only by impurity-induced reduction of wettability
or porc density. This is possible either through special
additions, slow cooling or an appropriate combination of
the two. Apparently, specific impurities segregate to the
phase boundaries between liquid Pb and nickel silver. In
addition, sintering of the pores can be achieved also through
isothermal annealing. Figure 6 1s a schematic representation
of the proposed FC mechanism.

DISCUSSION OF PROPOSED FC MODEL

Although the FC phenomenon has already been listed by
Isler and Form?® under LME, we would like to take up this
classification again with respect to wettability. From the
literature!® '* one may deduce that liquid lead does not wet
nickel silvers at 350°C without stresses being present. This
secms to contradict theoretical considerations and empirical
rules which indicate strongly that copper alloys should be
wetted by Pb and form an embrittlement pair.'® From
experience one knows that the necessary intimate contact
cannot easily be produced because of oxidation, for
instance, and this may well be the reason why one finds only
a few wettability references with respect to this embrittle-
ment pair.'>7'® In the present case, however, the Pb is
enclosed in the matrix, and this makes wetting between the
pure components much more easy, in line with theory. An
cxcellent review of LME mechanisms has been published by
Kamdar.'?

With regard to Point | of our model it must be
remembered that in the absence of Pb no pores are
produced nor can any FC sensitivity be induced. Also, in the
Pb-containing alloys the pores or microcracks occur
preferentially around the Pb particles. In this connection it
was important to be able to show conclusively that FC
reversibility had nothing to do with ordering or with spinel
precipitation. Rather, it paralleled the pore-density revers-
ibility and moreover, it was nil if a specimen was quenched
from below 700°C, i.e. if an insufficient number of crack
nuclei was produced. An argument in favour of the
importance of wettability as a controlling factor is that this
parameter is also reversible and that the holding time at
700°C is relatively unimportant. According to Beere'” in the
critical heat-treating temperature range the dihedral angle
between Pb and Cu drops abruptly from 30° to 0°. During
rapid quenching this high wettability is retained, whereas
during slow cooling it is gradually reduced, thus making
formation of pores difficult.

An interesting point in support of the wettability
hypothesis derives from the SEM observation of the Pb
craters on one hand, and of the intact Pb particles which
remain on the fracture surface after the FC test on the other
hand. The Pb craters are observed more frequently the
lower the amount of impurities. For the intact Pb particles
the opposite applies. This result can easily be explained on
the basis of the wettability concept: in the case of good
wettability the Pb particles along the intercrystalline
fracture path are separated since the liquid cohesion within
a Pb particle is inferior to the cohesion between liquid Pb
and solid matrix. This leads to the Pb craters. On the other
hand, if wettability is poor, the cohesion between the liquid
Pb particles and the matrix is weak or nil, and, therefore,
the Pb particles remain intact during crack propagation, i.e.
separation occurs along the Pb/matrix interface. As pointed
out previously, the variation in wettability must be caused
by impurity reactions at the phase boundary.'®

At this point we may also mention that the Pb-containing
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nickel silvers become tougher with increasing total impurity
content, prescumably because Pb does not wet the matrix,
and, therefore, the mechanical behaviour is less affected by
this phase.” This also explains why the intercrystalline

fracture path of nearly insensitive specimens, with an

impurity content on the high side, is based on the process of
micropore coalescence. This clearly points to a fracture
mechanism which is locally ductile although it is
macroscopically brittie.

In an attempt to support Point 2 of the model the alloy
containing Ag is considered. Despite a considerable amount
of as-cast porosity (since the Mn content is low) and
microcracks after extrusion, this alloy could not be FC
sensitized. This illustrates the fact that the absolute pore
content is no indication for the tendency to crack during the
FC test.

Point 3 concerns the dependence of the wettability on
extrinsic and intrinsic factors. This is illustrated by the
results in Table Tl which show that several properties
change clearly in one direction only with lowering impurity
content. The same applies to the differences in mechanical
behaviour between samples which have been heat treated
and quenched differently. The most convincing evidence is,
however, that the differences in pore density as a function of
impurity content and heat treatment could independently be
confirmed by various methods (LM, SEM, necking, and
elongation).

Arguments in favour of Point 4 relating to descnsitization
can be advanced indirectly from the results obtained. For
instance, the reduction of wettability through impurities can
be deduced in the SEM from the formation of the very thin
grain-boundary film which is strongly enriched in Pb and
impurities. The tendency of impurities to migrate to the
boundary between liquid and solid metal and thus reduce
wettability has been reported elsewhere.!*'® Direct proof
of this was not obtained in the present work. However, as
far as the sintering of pores is concerned, our observations
by optical and scanning microscope clearly support
such a view, notably by the disappearance of the
interconnected secondary cracks.

Finally let us mention a few interesting results. According
to the above interpretation the Pb particles play an
important role for the occurrence of FC, particularly during
the heat-treatment processes and when in the liquid state.
The present results refute the idea of Ruehle'® that the
formation of pores around Pb only occurs during cold
work. Furthermore, the reversibility heat treatments,
leading to considerable grain coarsening, suggest strongly
that the grain size is not of primary importance for the FC
sensitivity, as has been assumed on the basis of the
intercrystalline fracture path.>?

As our preliminary determination of the total oxygen
content has shown, Mn does not solely act as a deoxidizing
agent. In fact, no correlation was found between the Mn
and the oxygen content. Furthermore, since the as-cast
porosity cannot be related to the oxygen content either, we
are led to believe that the porosity, which should occur
primarily in a reducing atmosphere,> must be controlled by
other parameters such as lead or spinel particles.

CONCLUSIONS

It is clear that the practical way to eliminate the FC
phenomenon is to control the impurity parameters at the
boundary. The questions remain open as to which
mmpurities are most efficient in this respect. In order to
answer this question, the effect of specific small additions to
Pb-containing nickel silvers on wettability must first be



et

understood more clearly. Work aiming in this direction is in
progress.
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Influence of grain boundary structure
on discontinuous precipitation in

austenitic steel

M. H. Ainsley, G. J. Cocks, and D. R. Miller

Discontinuous precipitation in an austenitic Fe—-Mn-
V-C alloy has been studied using transmission
electron microscopy of extraction replicas and thin
foils. The vanadium carbide precipitates formed
during the discontinuous reaction are present either
as particles or as long fibres. The coincidence site
lattice model for high-angle grain boundaries has
been used to relate each precipitate morphology to
the nature of the grain boundary at which it forms.
Fibrous precipitation occurs behind those boundaries
in which there is a comparatively high density of
coincidence sites, whereas particulate precipitation
occurs at low coincidence boundaries.

Manuscript received 24 July 1978. M. H. Ainsley, BAppSc,
G.J. Cocks, MSc, PhD, and D.R. Miller, MSc, PhD (Melb),
PhD (Cantab), FIE Aust., are in the Materials Engineering
Group, Department of Chemical Engineering, University of
Adelside, South Australia.

Fibrous carbide precipitates have been observed in a
number of alloy steels' 2 but the precise conditions which
lead to the devclopment of this unusual precipitate
morphology have not been clearly delineated. Detailed
studies of the precipitation reactions have been complicated
by the fact that the fibres are often observed in close
association with other precipitate morphologies, e.g., rod-
like and particulate, so that the experimental conditions
favouring the formation of one or other of the various
precipitation modes have proved difficult to establish. In
most instances, precipitation of the alloy carbides
accompanies transformation of the parent austenite to
ferrite (interphase precipitation) and any austenite which
remains undergoes a martensitic reaction on cooling to
room temperature. These transformations have complicated
crystallographic studies of the precipitation reaction.
During a study of pearlite formation, Dippenaar and
Honeycombe* made use of the fact that the stability of
austenite is increased by the addition of manganese to the
extent that in an Fe-13Mn-0-8C* alloy the martensitic
transformation is completely suppressed at room tempera-
ture. During that work, Dippenaar® found that in a Fe-
Mn-V-C alloy, under some transformation conditions,
fibrous precipitates of vanadium carbide could be produced
in a stable austenitic matrix. The reaction giving rise to the
fibrous VC precipitates begins at the austenite grain

* Alloy compositions arc given as wi-%,,

20 Metal Science January 1979

boundaries and is accompanied by the simultaneous
migration of the boundary. It is, therefore, a discontinuous
reaction®'” which can be described by the expression:

7172+ VC

where y, refers to the austenite, supersaturated with respect
to VC, in the grain into which the boundary migrates and y,
the austenite in the grain in which precipitation occurs.
Discontinuous precipitation of this kind represents a special
case of grain boundary precipitation but because the
boundaries migrate to form extensive nodular colonies of
austenite and precipitate, it affords a very convenient
opportunity to relate the nature of the precipitate and the
mechanism of growth of the colony to the crystallography of
the migrating boundary at which the precipitation takes
place.

EXPERIMENTAL
The range of composition and heat-treatment conditions
which lead to fine discontinuous precipitation of VC in an
austenitic matrix in Fe-Mn-V~C alloys has been reported
in detail elsewhere.® For the present investigation, an alloy
of composition Fe-13Mn-2V-0-8C which was solution
treated at 1300°C, water quenched, and aged in the
temperature range 500 to 700°C contained well-developed
colonies of discontinuous precipitate. Outside this compara-
tively narrow temperature range other reactions were
observed. At lower transformation temperatures pearlite
was produced while at higher temperatures, coarse
discontinuous and general matrix precipitation occurred
simultaneously. A detailed account of the high-temperature
reactions will be given later.

The fine discontinuous reaction was studied using
transmission eleciron microscopy of carbon extraction
replicas and thin foils.

RESULTS

Precipitata morphology and distribution

Although it is clear from optical metallography that the
precipitation reaction originates at the austenite grain
boundaries (Fig. 1), the precipitate is too fine to be resolved
in the optical microscope. However, the individual
precipitates can be resolved in the electron microscope and
it is then apparent that the VC precipitates are present either
as long thin fibres (fibrous precipitation) or as very fine
particles (particulate precipitation). Both fibrous and
particulate precipitates display a cube-cube orientation
relationship with the parent austenite. Some grain
boundary nodules contain only particulate precipitates;
more commonly the nodules contain both fibrous and
particulate precipitates, and when this occurs two different



Fire-Cracking und Ordnungsphanomene in a-Kupfer-Nickel-
Zink-Legierungen mit Blei

Hans-Walter Schlaepfer und Willy Form
{Institut fur strukturelle Metallurgie der Universitdt Neuenburg, Schweiz)

Sonderdruck aus Zeitschrift fiir Metallkunde
Band 69 {1978), H. 3, S. 143—148

DR. RIEDERER VERLAG GMBH STUTTGART



Bd.69(1978) H. 3 Fire-Cracking und Ordnungsphdnomene in a-Cu-Ni-Zn-Legierungen mit Pb

143

Fire-Cracking und Ordnungsphidnomene in a-Kupfer-Nickel-
Zink-Legierungen mit Blei

Hans-Walter Schlaepfer und Willy Form
{Institut fir strukturelle Metallurgie der Universitat Neuenburg, Schweiz)

Das Problem des fire-cracking wird in verschiedenen kaltverformten a-Neusilber mit Blei unter spezieller Bertick-
sichtigung von Ordnungsphdnomenen analysiert. Durch gezielte Glihungen vor der Kaltverformung kann das
fire-cracking nach Wunsch beeinfluBt werden, wobei auf den ersten Blick der Ordnungszustand eine wichtige
Rolle zu spielen scheint: Ungeordnete Proben erhéhen, geordnete Proben vermindern die -Anfélligkeit auf fire-
cracking. Detailliertere Untersuchungen zeigten jedoch, daf® Ordnungsphidnomene nur bei gewissen Verunreini-
gungsgehalten wichtig sind und wenn zudem die Zusammensetzung um die vollstindig fernordnungsfihige Le-
gierung CuzNiZnPb1 herum liegt. Bei anderen a-Neusilbern scheinen die Verunreinigungen und Poren wichtiger zu
sein als die Ordnungsphanomene.

Fire-Cracking and Ordering in a-Copper-Nickel-Zinc-Alloys with Lead

The effect of ordering phenomena on the fire-cracking of cold worked lead-containing a-nickel silvers has been
studied. Fire-cracking can be affected at will by specific heat treatments prior to cold working. One is tempted to
attribute this to ordering, since it is found that disordered specimens are more and ordered specimens less sensitive
to fire-cracking. More detailed work brings out, however, that ordering is only important with certain contents of
impurities, provided that, at the same time, the chemical composition of the alloy is about that of the long range
ordering alloy CusNiZnPb1. With other lead-containing nickel silvers it seems that impurities and pores are more

important than ordering phenomena.

Aufgrund neuerer Ergebnisse’)?) kann , fire-cracking”
{fc; Gliihbruchempfindlichkeit, Glihrissigkeit, Feuerris-
sigkeit) als makroskopischer, explosiver und interkristal-
liner Glihbruch definiert werden, der beim schnellen
Aufheizen von gewissen inhomogen verformten Mate-
rialien auftritt. Vor allem die bleihaltigen a-Neusilber
sind auf diesen Bruch anféllig. Das heute noch schlecht
kontrollierbare RiRphanomen tritt beim Schmelzpunkt
des Bleis (ca. 320°C) auf.

Obwohl gewisse grundlegende Aspekte des fc dank
einer neueren Arbeit von Isler und Form?) heute besser
verstanden werden, gibt es noch Parameter, deren
EinfluR auf das fc entweder gar nicht oder nicht genii-
gend abgekiart worden sind. Wir betrachten folgende
EinfluBgrofRen auf das fc als wichtig: Legierungszu-
sammensetzung, Art und Menge von Verunreinigungen
und speziellen Zugsben, Blei, Poren, Versetzungs-
struktur und damit auch mikroskopische Eigenspan-
nungen, KorngréRe, Warmebehandlungen vor der
Kaltverformung und Ordnungsphdnomene. Letztere
zwei Aspekte gewannen an Bedeutung, nachdem wir
im Verlauf einer gréReren Studie®) herausgefunden
hatten, da® der Grund der fc-Empfindlichkeit von ge-
wissen a-Neusilber nach Wunsch durch gezielte ther-
mische Behandlungen vor der Kaltverformung beein-
flutt werden kann. Der Zusammenhang zwischen dem
fc und diesen Warmebehandlungen lie vermuten, daf}
die in Neusilber bekannten Ordnungsphdnomene auf
das fc einen gewichtigen Einfluf ausliben kénnten. Eine
. genauere Untersuchung dieser Phdnomene dréngte sich
daher auf.

Als Ziel dieser Arbeit stellten wir uns die Aufgabe, die
folgenden zwei Punkte zu klaren:

— EinfluB von Wirmebehandlungen auf die fc-Emp-
findlichkeit verschiedener a-Neusilber mit Blei;

— Vergleich der Strukturen von fc-empfindlichen mit
fc-unempfindlichen Proben im unverformten und im
verformten Zustand.

Diese Aspekte sollen vor allem unter besonderer Be-
rticksichtigung der in unseren Legierungen vorkom-
menden Ordnungsph&nomene diskutiert werden.

Die CuNiZn-Legierungen besitzen in ihrem ausgedehn-
ten Konzentrationsbereich homogener a-Mischkristalle
verschiedene Ordnungstypen. Wie der Raumtempera-
turschnitt des CuNiZn-Phasendiagramms?) %) zeigt (Bild
1), erfolgt von den bindren Randsystemen ausgehend
ein Ubergang von der CuNi-Nahentmischung zum sog.
K-Zustand. Im mittleren Konzentrationsbereich existiert
die Fernordnungsphase Cu,NiZn vom Typ CusAu®)®®'")
{Strukturberichtssymbol L1,). Dabei gilt es heute als
gesichert, daR die Zn-Atome die Ecken des kfz-Wiirfels
besetzen und daR die Ni- und Cu-Atome statistisch auf
die Flachenmitten verteilt sind. Die kritische Ordnungs-
temperatur 7, dieser Zn-Ordnung liegt fiir die Legierung
Cu,NiZn mit der exakten stéchiometrischen Zusam-
mensetzung bei ca. 480°C®°:®%  Bei davon abwei-
chender Zusammensetzung liegt 7, tiefer®)'?). Die
Legierung der ungefahren Zusammensetzung
Cu20Ni15Zn ist ein typisches Beispiel fiir den K-Zu-
stand, d.h. fir einen speziellen Fall von Nahordnung
{SRO)* ). Nach Warlimont und Aubauer') liegt bei der
Nahordnung mit dem K-Effekt eine Dispersion von
kleinen stabilen und nicht wachstumsfihigen geordne-
ten Bereichen in einer ungeordneten Matrix vor. Im
Gegensatz zu normalen nahgeordneten Legierungen
zeigen diese Legierungen beim Verformen eine elektri-
sche Widerstandsanomalie.

Das Verformungsverhalten der Legierung
Cu,Nizn ') ®* %) stimmt weitgehend mit demjenigen von
anderen L1,-Systemen wie CuzAu und Ni;Mn UGberein
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(Zusammenfassung in '9)). Im geordneten Zustand zeigt
diese Legierung gleichméaRige Feingleitung, wahrend
man in ungeordneten Proben eher scharfe Gleitbander
beobachtet, so wie etwa auch in Neusilberlegierungen,
welche auf SRO behandelt worden sind.

- ! —
90 X 10
WCu-Ni- Nahen(mischuV\
.y / A\VARAVA o
: o 10 20 30 40 50 80 70 Ni
Ni
Bild 1. Lage der verschiedenen Ordnungstypen und der ver-

wendeten Legierungen im CuNiZn-System bei Raumtempe-
ratur gemaR 4) 5).

Material und Versuchsdurchfiihrung

Die verwendeten Legierungen und ihre Analysenwerte
sind in Tab. 1 angegeben. Was die Legierungen vom
Typ Cu18Ni19ZnPb1 betrifft, so wurden mittlere totale
Verunreinigungsgehalte gewahlt, die fur die Praxis
typisch sind (rund 0,17 Gew.-%). Uber den Verunrei-
nigungseinflu® auf das fc soll speziell in einer spéateren
Verdffentlichung berichtet werden.

Das GieRen und Strangpressen dieser Materialien
wurde bereits an anderer Stelle®) beschrieben. Speziell
sei hier nur vermerkt, daR sich das Verpressen der
Legierung Cu,NiZnPb1 als so schwierig erwies, dal® nur
wenig gesundes Material erhalten werden konnte.

Die Ausfiihrung des fc-Tests umfalBte folgende

Schritte:

i) Kaltverformen von stranggeprefRten oder zusétzlich
noch im Muffelofen wirmebehandelten und gebeizten
Proben um total 35% in 3 Ziehschritten;

ii) rasches Aufheizen (fc-Glihung) von 40 mm langen
Proben im Hochfrequenz-Induktionsofen.

Falls Proben in diesem Standardversuch nicht rissen,
wurde im gleichen Materialzustand ein fc-Test an einer
gekerbten Probe durchgefiihrt. Die Kerbe von 1 mm
Tiefe wurde nach der Kaltverformung auf eine der
beiden Stirnflichen der Standardprobe gefrdst. Dieser
Zusatzversuch erlaubt eine grobe Einteilung in Proben-
zustinde verschiedener Empfindlichkeitsgrade: Solche
Proben, die nur in Gegenwart einer Kerbe aufreiRen,
werden als halb-sensibel bezeichnet.

Fir die Zugversuche stand eine Instron mit einem pré-
zisen Extensometer zur Verfligung. Es wurden zylindri-
sche d,,-Normproben mit /, = 80 mm verwendet. Bei
dem eingestellten Querbalkenvorschub von 0,03 mm/s
ergab sich eine ungefdhre Verformungsgeschwindigkeit
von 4.10~Y/s.

Die zur elektronenoptischen Durchstrahlanalyse im
Philips EM 300 G bestimmten Proben wurden so ab-
gedinnt, wie frither®) beschrieben wurde.

Ergebnisse

EinfluR der Warmebehandlungen auf fc

Anfanglich sei festgehalten, daR die Legierung 2 im
stranggepreRten und verformten Zustand fc-unsensibel
ist, wahrend sich die Legierungen 1, 3 und 4 im gleichen
Zustand beim fc-Test als halb-sensibel erweisen.

Tabelle 1. Analysenwerte der untersuchten Legierungen in Gew.-% und ihre Bezeichnungen

Leg.-Typ Leg.-No Cu Ni Zn " Pb Fe Mn Al Sn Si Cr totaler
) Verunr.-Geh.
Cu12Ni25ZnPb1 1 61,50 12,35 Rest 1,07 003 005 <001 0,03 <0,01  <0,01 ca.0,14
Cu18Ni19ZnPb1 2 61,72 18,25 Rest 090 0,03 0,08 0,01 0,03 <0,01  <0,01 ca.0,17
Cu18Nit9zZnPb1 3 61,57 18,02 Rest 090 004 0,06 0,01 0,03 <0,01  <0,01 ca. 0,16
CuzNiznPb1 4 50,12 23,97 Rest 1,20 0,03 029 - <0,01  <0,01 — ca. 0,34
Cu18Ni19Zn 5 61,85 18,79 Rest — 0,02 0,01 0,01 0,02 <0,01  <0,01 ca. 0,08
CuzNizZn 6 50,22 23,37 Rest 001 002 0,8 — <0,01  <0,01 - ca.0,22

Tabelle 2. EinfluR von isothermen Gliihungen, die im Anlieferungszustand oder nach einem Abschrecken aus 750°C durchge-
fihrt wurden, auf den Standardtest der Legierungen 1 bis 3. Es bedeuten:

—:  fc-unempfindlich
—/ +: nur mit Kerbe fc-empfindlich
+: fc-empfindlich

tinh

Tin°C

120 143 192
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(Zn,Fe,Mn}(Fe,Mn},0, handelt, wurde in einer fritheren
Veréffentlichung dargelegt®). Dieser Spinell ist unab-
hdngig von Warmebehandlungen immer vorhanden,
d.h. er kann nicht in Lésung genommen werden.

Tabelle 3. Prozentuale Verdnderungen von mechanischen
Eigenschaften, wenn in Wasser oder Ol abgeschreckte Proben
(entspricht 100%) mit luftabgekiihlten Proben verglichen
werden.

Zugver- Anderungen in % bei Legierung
suchs-
gréRen 2 5 4 6
g1 +10 + 6 —-17 -~10
W +10 0 —-33 ~10
00,2 -3 0 +78 +28
n +24 +12 +20 +33

Mechanisches Verhalten

Die fir diese Arbeit wichtigen Ergebnisse aus dem
Zugversuch sind in Tab. 3 zusammengefaft. Die an-
gegebenen Zahlen betreffen die prozentualen Ande-
rungen der aufgefiihrten Parameter zwischen dem
abgeschreckten und dem luftabgekiihlten Zustand. Die
isotherm gegliihten Proben verhalten sich dhnlich den
luftabgekiihiten Proben. Die GleichmaRdehnung ¢, und
die Einschniirung yw werden zur Charakterisierung der
Duktilitdt, der Verfestigungsexponent n als Mal} der
Verfestigungsgeschwindigkeit und die Streckgrenze o,
fir den Ordnungsgrad aufgefiihrt. Die wichtigen Punkte
dieses Vergleichs zwischen den zwei extremen Ab-
kiihlgeschwindigkeiten sind die folgenden:

— Die Legierungen 2 und 5 zeigen in Funktion von
Waiarmebehandlungen ein anderes mechanisches Ver-
halten als die Legierungen 4 und 6%). Wihrend die
Duktilitdt der letzteren Materialien im abgeschreckten
Zustand héher ist als im luftabgek(hlten, verhalten sich
die Legierungen 2 und 5 umgekehrt. Ferner sind die
diesbeziiglichen Anderungen der Legierungen 4 und 6
groRer als diejenigen von 2und 5.

— 0p2 und n reagieren bei allen Legierungen immer in
der gleichen Richtung in Funktion der Abkiihlge-
schwindigkeit.

— Die Gegenwart von Blei verdndert den Verfor-
mungsmechanismus nicht prinzipiell. Das Blei erhéht
allerdings die Empfindlichkeit der gemessenen Para-
meter auf die Abkuhlungsgeschwindigkeit.

Die Legierungen 4 und 6 verhalten sich demnach so,
wie wir das geméaR der Literatur') " '®) erwartet haben.
Die einzige Ausnahme ist ¢, .

So zeigt keine bleifreie Legierung beim Zugversuch je
ein bereichsweises FlieRen (Lidersdehnung ). Alle
bleihaltigen Legierungen im langsam abgekihlten oder
isotherm geglithten Zustand dehnen sich hingegen
anfanglich durch bereichsweises FlieRen um rund 0,3%.
Dabei geht der Liidersdehnung keine Streckgrenzen-
Gberhéhung voraus.

Bei der TEM-Studie der verformten Legierungen 1 bis 3
und 5 wurden folgende Beobachtungen gemacht, die
hier fir die Legierung 3 illustriert werden:

— Abgeschreckte Proben haben ebenes Verformungs-
verhalten und deutliche Gleitb4nder. Ob von 750°C
(Bild 3a) oder von 615°C (Bild 3b) aus abgeschreckt

wird, spielt beziiglich der Verformungsstruktur keine
Rolle.

— Die Versetzungsstruktur von oberhalb 350°C iso-
therm gegliihten und verformten Proben ist derjenigen
der abgeschreckten und verformten Proben &hnlich.
Falls unterhalb 350°C isotherm gegliiht wird, enthalten
die Proben schon vor der Verformung viele regelméfig
verteilte Paarversetzungen, welche dann bei der Ver-
formung zu Versetzungsknéueln und Zellbildung Anlaf3
geben (Bild 4a und b). Die bei 300°C wihrend 50 h
gegliihte Probe (stark fc-sensibel} besitzt dieselbe Ver-
setzungsstruktur wie die 110 h gegliihte Probe (nur
noch sehr schwach fc-sensibel).

Diskussion der Resultate

Mit Ausnahme der Liidersdehnung ¢, ist das mechani-
sche Verhalten unserer Legierungen 4 und 6 vom Typ
Cu,NiZn genau demjenigen aus der Literatur'®)®s")
bekannten identisch. Ein wichtiger Faktor bezliglich fc
ist dabei, dal® die Proben mit zunehmend duktileren
Eigenschaften an Empfindlichkeit verlieren. Bei diesen
Legierungen nimmt die Duktilitdt mit gréer werdender
Ordnung ab. Die Proben sind demzufolge im luftabge-
kiihlten Zustand, welcher einem Fernordnungsgrad von
rund 0,8 entspricht'® %), viel riRanfilliger als im abge-
schreckten, welcher aufgrund unserer eigenen Beob-
achtungen und nach Yoshioka et al.’) nur leicht nah-
geordnet ist. Weil ja das Blei an den Tendenzen des
Verformungsverhaltens nichts dndert (Tab. 2}, darf man
deshalb auf einen wesentlichen EinfluB von Fernord-
nungsphdnomenen auf das fc-Verhalten in a-Neusilber
der ungefdhren  Zusammensetzung  Cu,NiZnPb1
schlief3en.

Bevor wir den EinfluR der plastischen Verformung auf
das fc in Legierungen vom Typ Cul18Ni19Pb1 und
Cul12Ni256ZnPb1 betrachten, wollen wir kurz einige
interessante Nebenergebnisse erldutern: So zeigen
beispielsweise spezifische Resultate, da® das bereichs-
weise FlieRen bei unseren Verformungsgeschwindig-
keiten vom Blei und von den Verunreinigungen (Spi-
nell), nicht aber vom Ordnungsgrad abhéngt. Dalk diese
Lidersdehnung trotzdem eher in geordneten Proben
beobachtet wird, ist damit“zu begriinden, daf® die fir
das Ordnen nétigen Warmebehandlungen Blei- und
Spinellausscheidungen an Versetzungen zur Folge
haben (Bild 2c}). Zudem haben Legierungen mit mehr
Verunreinigungen ausgeprégteres bereichsweises Flie-
Ren ¢, und dies dndert sich nicht mit der Legierungs-
zusammensetzung. In der Literatur herrschen noch
Unklarheit und gegensétzliche Auffassungen (iber die
Ursache der Liidersdehnung in ordnungsfahigen Neu-
silbern. So zieht Staender'®) nach ausfiihrlichen Unter-
suchungen ebenfalls den Schlu3, daR Fremdatome die
Ursache dieser StreckgrenzenunregelmaRigkeit sein
kénnten, wihrend in den Arbeiten von Bartsch') und
Phillips und Jones'®) die Wichtigkeit der Ordnung her-
vorgehoben wird. Bezliglich des fc kann man jedenfalls
sicher sagen, dall das deutliche Auftreten einer Li-
dersdehnung ein klarer Hinweis auf das Fehlen einer
fc-RiRanfalligkeit ist.

Beim Vergleich des fc-Verhaltens der Legierung
Cul12Ni25ZnPb1 mit den Legierungen vom Typ
Cul18Ni19ZnPb1 findet man keinen Unterschied. Daraus
folgt, dal® beziiglich fc nicht zwischen normaler SRO
und SRO mit K-Effekt unterschieden werden muR.

Die ausgesprochen starke Kriimmung, welche viele
Versetzungen im abgeschreckten Zustand besitzen (Bild
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Variation der Duktilitdt mit der Ordnung ist nur in voli-
standig fernordnungsfahigen Legierungen wichtig.

— Aus der untergeordneten Bedeutung der Verset-
zungsstruktur folgt auch die Unwichtigkeit der mikro-
skopischen Eigenspannungen fiir das fc. Dieses Ergeb-
nis ist im Widerspruch zur Anpahme von lIsler und
Form?), wonach méglicherweise die Wirkung von Desen-
sibilisierungs-Gliihungen auf Verdnderungen der Ver-
setzungsstruktur zurtickzufihren seien. ‘

— Die Ordnungsbildung durch isothermes Gliihen kann
nicht der entscheidende thermisch aktivierte Vorgang
beim Desensibilisieren sein, da sich beispielsweise um
T, von 400°C herum keine gentigende Ordnung ent-
wickeln kann. .

— Die beim Sensibilisieren groBe Wichtigkeit der Ab-
schrecktemperatur und -geschwindigkeit kann nicht nur
in der starken Unterdriickung der Ordnung liegen. Dazu
ist diese Temperatur zu weit von T, entfernt. Selbst
wenn man nach Kikuchi und Sato®) annehmen darf,
dald in unserem kfz-System die SRO nach Glihungen
bis ca. 150°C oberhalb 7, durch Abschrecken nicht
unterdriickt werden kann, bieibt noch eine betréchtliche
unerklarte Temperaturdifferenz bis zur Glilhtemperatur
van 700°C. WEeil zusétzlich auch die Haltezeit unwichtig
ist, mul ein fur fc wichtiges Phanomen existieren, das
bei 700°C spontan auftritt und deshalb nichts mit
Ordnung zu tun hat,

Dieser Vergleich zeigt also, daR eine Reihe wichtiger
Tatsachen im Zusammenhang mit dem fc aufgrund der
Ordnungsphdnomene nicht erklart werden kann. Wir
missen daraus schlieBen, dal? im allgemeinen diese
Phanomene fir das fc keine notwendige Rolle spielen.

An Hand publizierter Resultate?) %) schlieBen wir, daR
unsere sensibilisierenden Glihungen bei Temperaturen
stattfinden, ab welchen das an Korngrenzen liegende
Blei die Neusilber-Matrix benetzt. Ferner kann man aus
unseren Resultaten eindeutig schlieRen, daR bleihaltige
a-Neusilber mit mehr Verunreinigungen als 0,2 Gew.-%
nie fc-empfindlich gemacht werden kénnen. Dies weist
einerseits auf die Wichtigkeit der Verunreinigungen als
solche hin, andererseits spricht das aber gegen die
Wichtigkeit der Ordnung, da die' Hauptverunreinigung
Mangan nach Kirchberg und Bruenner®) die Ord-
nungseinstellung verlangsamt und deshalb sensibilisie-
rend wirken solite, was unseren Beobachtungen wi-
derspricht.

Zusammenfassend kann gefolgert werden, dal} das
fc-Verhalten aus einer komplizierten und gegenseitigen
Beeinflussung mehrerer Parameter resultiert. Von gréR-
ter Bedeutung sind dabei neben der Gegenwart von
Blei, Poren und makroskopischen Eigenspannungen
sicherlich auch die Art und Menge von Verunreinigun-
gen. Die Einflisse der Korngrée, der Ordnung und der
beim Kaltverformen daraus resuitierenden Versetzungs-
strukturen sind dagegen sichtlich von sekundérer Be-
deutung. Der EinfluR der Ordnung macht sich nur dann
bemerkbar, wenn der Verunreinigungsgehalt einen
kritischen Gesamtwert unterschreitet und wenn gleich-
zeitig die Legierung so zusammengesetzt ist, dall die
Ordnung beim Verformen ausgeprigte Duktilitatsdn-
derungen verursacht. Dies ist vor allem fiir Neusilber
der ungefdhren Zusammensetzung Cu,NiZnPb1 der Fall.

Die Warmebehandlungen vor der Kaltverformung
missen demnach noch andere flr fc wichtige Phano-
mene hervorrufen als die der Ordnung. Unsere Resul-
tate deuten darauf hin, daRR es sich einerseits um einen
thermisch aktivierten Vorgang und andererseits um ein
spontanes Phidnomen handelt, welches nur ab ca.
700°C auftreten kann. Letzteres muld reversibel sein.
Wir sind daran, diese Punkte weiter abzukldren und
werden dartber in einer weiteren Publikation berichten.

Die Autoren danken dem Schweizerischen National-
fonds zur Forderung der wissenschaftlichen Forschung
fir die Finanzierung des Projektes, innerhalb dessen
diese Studie durchgefiihrt wurde.

Dieser Artikel hat zum Teil die Dissertation zur Grund-
lage, die von Hans-Walter Schiaepfer an der Universitat
Neuenburg zu Erreichung des Grades eines Dr. rer. nat.
eingereicht wurde.
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TEM-Analyse eines Spinells in a-Kupfer-Nickel-Zink-
Legierungen

Hans-Walter Schiépfer und Willy Form
{Institut fir strukturelle Metallurgie der Universitdt Neuenburg, Schweiz)

Dank spezieller Strukturverhéltnisse konnte eine in Neusilberlegierungen beobachtete Ausscheidung mittels TEM-
Beugung und -Bild ,,in situ’’ analysiert werden. Sowoh! die Struktur als auch der Gitterparameter von 8,47
weisen eindeutig auf einen Spinell hin, wobei der Typ (Zn, Mn, Fe) (Fe, Mn}204 am wahrscheinlichsten ist. Die
ausgeschiedenen Partikel haben eine wiirfelartige Form und sind mit der Matrix semi-kohérent. Sie kénnen bei der
Glihbruchempfindlichkeit eine bedeutende Rolle spielen.

TEM-Analysis of a Spinell in a-Copper-Nickel-Zinc-Alloys

Special prevalent structural conditions permitted an ,,in situ’’ TEM-analysis of a precipitate found in a-copper-
nickel-zinc alloys. Both the structure and the lattice parameter value of a = B8.47 A allowed to identify this precipi-
tate as a spinell, whereby the type (Zn, Mn, Fe) (Fe, Mn);04 is the most likely one. The precipitated particles have
cuboidal shape and are in a semi-coherent relationship with the matrix. They may play an important role in the

fire-cracking sensibility.

Im Rahmen eines groReren Projektes untersuchen wir
gegenwiartig das Phdnomen des sog. ,,Fire-Cracking”
(Glihbruchempfindlichkeit). Diese Bruchart beobachtet
man vor allem in bleihaltigen o-Neusilberlegierungen.
Sie tritt wahrend raschen Erhitzens auf die Schmelz-
temperatur des Bleis explosionsartig nach vorange-
gangener spezifischer Kaltverformung auf'}). Der Bruch-
verlauf ist stets interkristallin,

Die Ursachen dieses Aufheizbruches sind nicht alle
bekannt, trotzdem es in gewissen Legierungen schon
gelungen ist, das Phdanomen unter Kontrolle zu halten.
In solchen Féllen kann eine Legierung von bestimmter
chemischer Zusammensetzung nach Wunsch gegen-
tber dem ,,Fire-Cracking’’ mittels gezielter thermischer
Behandlungen')?) empfindlich oder unempfindlich
gemacht werden.

‘Mittels der Durchstrahlungs-Elektronen-Mikroskopie
{TEM) wurden nicht nur die seit langem im Neusilber
bekannten  Ordnungsphinomene®) ®*¥)  beobachtet,
sondern auch eine submikroskopische Ausscheidung
entdeckt, die in der Literatur bisher nicht erwshnt
wurde. Da diese Ausscheidung méglicherweise fur das
,.Fire-Cracking” und fiir seine wirkungsvolle Bekdmp-
fung von Bedeutung sein kann, haben wir beschlossen,
sie mittels Elektronenbild- und -beugung eingehend zu
untersuchen.

Dabei ging es uns vor allem darum, folgende Punkte zu
kldren: Identifizierung der Ausscheidungsstruktur,
Morphologie und Verteilung, Orientierungsbeziehungen
mit der Matrix, Anpassungsebene mit der Matrix und
Natur der Grenzflachen.

Vorversuche zeigten bald, da® sich im vorliegenden
Falle eine ,,in situ’”’ Analyse der Ausscheidungen durch-
fihren 138t, ja dal® die vorliegenden Beziehungen zwi-
schen Matrix und Ausscheidungen eine solche Art von
Analyse geradezu zum klassichen Schulbeispiel stem-
pein. Demnach erlibrigte sich eine Zusatzanalyse mittels
Extraktionsreplika oder Rontgenstrahlenbeugung.

Diese gilinstigen Analysenbedingungen sind wohl
darauf zurlickzufihren, da

— die Netzebenenabstinde von Matrix und Ausschei-
dung im Allgemeinen stark verschieden sind, so dal} die
den einzelnen Phasen zugehérigen Beugungspunkte
klar unterschieden werden kénnen,

— der Volumenanteil der ausgeschiedenen Phase gro
ist, so daR die Intensitit ihrer Beugungspunkte relativ
hoch ist,

— die Lage der ausgeschiedenen Partikel relativ zur
Matrix einfach ist, was wenig Aufwand in bezug auf die
Anzahl der verschiedenartig orientierten Schnitte be-
dingt.

Im folgenden werden die Resultate dieser spezifischen
Beugungsstudie dargelegt und diskutiert. Im Hinblick
auf die wichtige Rolle, welche das Blei bei der Gliih-
bruchempfindlichkeit spieit und um sicher die Bleipar-
tikel von den in Frage stehenden ausgeschiedenen
Teilchen unterscheiden zu kénnen, wurden diese so-
wohl in einer bleihaltigen als auch in .einer bleifreien
Legierung untersucht.

Material und Probenvorberaitung

Die Neusilberlegierungen wurden aus Elektrolytkupfer,
technisch reinem Nickel, Zink und wo nétig Blei herge-
stellt und zwar in Chargen von rund 200 kg. Als
Schmelzofen diente ein Niederfrequenz-Induktionsofen
von 150 Hz, in dem eine starke Badbewegung herrscht,
wodurch vorwiegend oxidierende Bedingungen erzeugt
wurden. Kurz vor dem Abstich wurde deshalb mittels
einem Gemisch von Mangan und Phosphor desoxidiert.

Die metallographische Untersuchung ergab, dal® der
GuB3bolzen ,,gesund’’, das heifdt in dem fiir die Studie
abgesédgten Teil makroskopisch nicht pords war.

Die chemische Zusammensetzung der verwendeten
Legierungen ist in Tab. 1 angegeben. Der Eisen-Gehalt
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der Legierung 1 (0,06 %) lag einiges Uber dem dblichen
Wert von 0,02 %.

gehoben werden, dal® sie gegen den Rand der gepref-

ten Stange hin deutlich abzunehmen schien.

Tabelle 1. Analysenwerte der verwendeten Legierungen in Gew.-% .

Element Cu Ni Zn Pn Fe Mn Al Sn Si Cr
Legierung '
1 61,58 18,05 Rest 0,94 0,06 0,07 0,01 0,03 <0,01 <0,01
2 61,85 18,79 Rest - 0,02 0,01 0,01 0,02 <0,01 <0,01

Die GuRbolzen von 140 mm Durchmesser wurden bei
890°C auf 16 mm Durchmesser verpref3t und in diesem
Zustand untersucht.

Zur elektronenmikroskopischen Analyse wurde ein
Philips EM 300 GL (100 kV) verwendet.

Das Vordlinnen der mit einer langsamen Diamantsige
geschnittenen Probenscheibchen wurde mit der (bli-
chen ,, Twin-jet”” Methode bei Raumtemperatur durch-
gefuhrt. Der Elektrolyt bestand aus einer Lésung von
1/3 Volumenanteil konzentrierter Salpetersdure und von
2/3 Anteil Methanol. Das Enddiinnen erfolgte potentio-
statisch bei —30°C und zwar mit demselben Elektroly-
ten und ohne Badbewegung.

Resultate
Metallographie der Ausscheidungen

Ein typisches TEM-Bild der Legierung 1 im strangge-
preBten Zustand ist in Bild 1a dargestellt. Man erkennt
die wiirfeldhnliche Gestalt der Partikel mit einer Kan-
tenldnge, die zwischen 50 und 500 A variiert. Am hau-
figsten werden Quader mit ca. 260 A angetroffen. In
dem Bild sind einige fiir das Auge besonders glinstig
gelegene ,,Wiirfel’” eingershmt. Ahnliche Verhaltnisse
liegen bei der bleifreien Legierung 2 vor, wobei aller-
dings die haufigste Kantenldnge der Quader etwa bei
100 A liegt. Diese morphologischen Aspekte wurden
durch Dunkelfeldaufnahmen bestétigt.

Die Verteilung der Ausscheidungen im Innern eines
Kornes ist sehr homogen, was ebenfalls aus Bild 1a
ersichtlich ist. Dies bedeutet, dal’ weder Korngrenzen-
bereiche noch Versetzungen als bevorzugte Keimbil-
dungszentren fiir die ausgeschiedenen Partikel in Frage
kommen. Man kénnte sich hier fragen, ob es sich bei
den im TEM sichtbaren Teilchen nur um einen Ober-
flacheneffekt handelt. DaRR dem nicht so ist, konnte
eindeutig an Hand von Sterecaufnahmen®) festgestellt
werden, welche auch in der Folientiefe eine regelma-
Rige Verteilung aufzeigten. Ferner deutet die Abhingig-
keit der GrolRe, Form und Anzahl der Ausscheidungen
von GufB3bedingungen und Warmebehandlungen eben-
falls auf ein Volumen- und nicht auf ein Oberflachen-
phidnomen hin.

Sowohl fiir Legierung 1 als auch fir Legierung 2 wurde
der Volumenanteil der Ausscheidung abgeschatzt und
zwar unter den folgenden Annahmen: die Probendicke
betragt 800 A, die Verteilung ist homogen, die Aus-
scheidungen sind wiirfelférmig, die Kantenldnge betragt
250 A, respektive 100 A.

Unter diesen Bedingungen wurde im Zentrum der
Stange der Legierung 1 ein Volumenanteil von etwa
10 % und flir die Legierung 2 von etwa 5% errechnet.
Obwohl die Poartikeldichte zwischen benachbarten
Kérnern nicht stark schwankte, mu? dennoch hervor-

Identifikation der Ausscheidungen

Wie schon erwdhnt, konnten im vorliegenden Fall die
Vorteile einer ,,in situ” Analyse ausgeniitzt werden.
Einzig wegen der haufig vorkommenden Doppelbeu-
gung an niedrig indizierten Neusilbergitterebenen war
bei der Interpretation der Beugungsreflexe Vorsicht am
Platze.

Als Berechnungsgrundlage fiir die d-Werte der Aus-
scheidungen dienten die genau bekannten d-Werte der
a-Neusilberlegierung. Nach Pearson'® hat diese kfz-
Legierung einen Gitterparameter von a = 3,63 A. Dieser
Wert wurde durch die (bliche Bestimmung (ber die
Kamerakonstante bestédtigt. Um eine méglichst voll-
stdndige Folge der gesuchten d-Werte zu erhalten,
wurde eine GroRzahl von Diffraktogrammen ausge-
wertet. Dabei wurde durch Uberfokussieren des Kon-
densors 2 eine hohe Genauigkeit erreicht, was kleinst-
mdgliche Beugungspunkte zur Folge hat. Da in keinem
Falle im Beugungsbild ein diffuser Hintergrund beob-
achtet wurde, dirfte die Annahme berechtigt sein, daf}
die ausgeschiedenen Teile kristallinen Charakter haben.

Ein Vergleich der relativen Netzebenenabstdnde mit den
tabellierten theoretischen Quotienten derselben ergab
eindeutig, dal® die Ausscheidungen kubische Symme-
trie haben. Mit Hilfe einiger eindeutigen, bezlglich der
Ausscheidung strukturspezifischer Folienanordnungen
konnte festgestellt werden, da® die ausgeschiedenen
Teilchen ein kfz-Gitter haben mit einem Parameter von
a = 847 A + 05%. Gem3R der neusten ASTM-In-
dexkarten'') und Pearson') liegt eindeutig ein Spinell
vor,

Von den Uber zwanzig Spinellarten, welche zu einem
ersten Vergleich zugezogen wurden, hatten nur deren
finf einen Gitterparameter, welcher nahe dem von uns
gemessenen liegt. Es handelt sich um:

Mn Fe, O, {a = 8,499 /})
(Zn, Mn, Fe) (Fe, Mn), 0,  (a = 8,474 A)
Zn F82 04 (a = 8,403 A)
(Ni, Zn) Fe, 0, (a = 8,396 A)

Ein Vergleich dieser Spinelle mit dem in den Legierun-
gen 1 und 2 gefundenen ergab schiieRlich, daR der
Spinell vom Typ

(Zn, Mn, Fe) (Fe, Mn), 0,

mit dem Struktursymbol H1,'%), am ehesten dem von
uns gemessenen entspricht.

Es ist jedoch durchaus méglich, daB infolge der kleinen
Unterschiede der a-Werte der finf genannten Spinelle
nicht nur der am besten passende, sondern auch die
anderen aufgeflhrten hie und da vorkommen,
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In Tab. 2 sind die gemessenen d-Werte mit denen des
nach') wahrscheinlichsten Spinells zu Vergleichs-
zwecken zusammengestellt.

Tabelle 2. Mittlere mit dem TEM gemessene d-Werte und der
am besten dazupassende Spinell.

Die in Klammern aufgefiihrten Werte sind die in '') angege-
benen relativen Intensitdten in Prozent

A%*B3*0, mittlere gemessene {Zn, Mn, Fe)
d-Werte (Fe, Mn),04
hk in A in A
111 — 4,88 ( 10)
200 4,26 423 (—)
220 2,99 2,99 ( 70)
N 2,59 2,55 (100)
222 2,47 244 ( b)
400 2,13 2,12 ( 40)
422 1,74 1,73 { 30)
511 1,62 1,63 ( 70)
440 1,51 1,50 ( 80)
531 1,49 —
620 — 1,34 { b5)
533 1,29 1,29 { 20)
622
ain A 8,474 8,747
ASTM-iIndex Nr.
nach 1) 10—467

Der Spinellstrukturtyp enthélt 56 Atome in der Elemen-
tarzelle. Darin sind die Sauerstoffionen in 8 kfz-Sauer-
stoffwiirfel gepackt (total 32 0?~), wahrend sich die 2-
und 3wertigen Metallionen in deren Tetraeder- und
Oktaederliicken befinden'?). Anders ausgedriickt liegen
die Metallkationen in Ebenen, welche parallel zu den
dichtest gepackten Ebenen {111} der Sauerstoffionen
liegen™®), In diesem Zusammenhang ist es interessant zu
wissen, dal — falls die Strukturanalyse mit einem
Febler von ca. 10% (z.B. bei groBen Beugungspunk-
ten) durchgefiihrt wiirde — ein fast perfektes Beu-
gungsbild mit L1, Uberstrukturreflexen vorgetduscht
wird. Wegen der aufeinanderfolgenden Ordnungszahlen
der Hauptlegierungselemente sind aber Uberstrukturre-
flexe der Matrix bei der Elektronenbeugung nicht zu
erwarten, Ubrigens haben auch Dunkelfeldaufnahmen
von solchen falschen Uberstrukturreflexen nie Anti-
phasengrenzen, sondern nur die Ausscheidungen auf-
gezeigt. Dieses Beispiel illustriert, daR wenig prazises
Arbeiten unter Umstdnden zu unrealistischen Fehlin-
terpretationen fihren kann.

Orientierungsbeziehungen

In allen untersuchten gepreten Stangenteilen wurden
Orientierungsbeziehungen zwischen Matrix und Aus-
scheidung gefunden. Allerdings gibt es mehrere solcher
Beziehungen, die aber meist einfacher Natur sind. Zu
ihrer ldentifizierung wurden vor allem Beugungsbilder
analysiert, welche Doppeldiffraktion aufweisen. Da-
durch wird erreicht'), dal® die Zonenachsen der Matrix
und der Ausscheidung bis auf einen Fehler kleiner als 1°
2ueinander parallel bestimmt werden kénnen. Vor allem
bei niedrigindizierten Schnitten kann dieser Fehler sonst
bis zu 15 © betragen, was das Auswerten von Orientie-
rungsbeziehungen erheblich erschwert.

Es sollen nun drei Beispiele beschrieben werden, die
aufgrund folgender Aspekte ausgewdhit wurden:
héufigste Orientierungsbeziehung,

héchste Analysengenauigkeit dank Doppelbeugung und
besondere Eignung zur Spurenanalyse der Quader.

In jedem Falle wurde die gleiche Objektivblende von 30
um Durchmesser verwendet.

Das Diffraktogramm und sein schematisches Beu-
gungsbild in Bild 1b und c zeigen, dal® mehrere Aus-
scheidungslagen in einem Matrixkorn nebeneinander
vorkommen kénnen. Sowohl die Druchstrahlaufnahme
{Bild 1a) als auch die Intensitdt der Beugungspunkte
(Bild 1b) weisen deutlich darauf hin, daR folgende
mittlere Orientierungsbeziehungen im beobachteten
Gebiet weitaus am haufigsten vorkommt:

(121N |1 (011)%°

[202)M¢ 1| [022)°°
Die azimutale Streuung dieser Ausscheidungsiage
betrdgt im Maximum 15°,

im gleichen Beispiel wurden auch mehrere Teilchen
entdeckt, flir welche die gleichen Ebenen, nicht aber
dieselbe Richtungsparallelitit gilt. Bezliglich der oben-
genannten Hauptorientierungsbeziehung_ sind diese
Ausscheidungen um die Zonenachse [121]™, respek-
tive [011]%° gedreht und zwar in die Lage

[202)" |1 [222)°°

Betreffend der azimutalen Streuung ist das vorgelegte
Beugungsbild, das ja wegen seiner Klarheit bezliglich’
der Hauptorientierungsbeziehung ausgewshlt wurde,
ein schlechtes Beispiel. Andere Diffraktogramme der-
selben Orientierung zeigten im allgemeinen eine be-
deutend kleinere azimutale Streuung.

Bild 2 zeigt eine andere wichtige Orientierungsabhan-
gigkeit in der Legierung 1, wobei die Doppelbeugung
hier zu ,,Parallel-Moirés” Anla8 gab (siehe unten). Die
Zonenachsen [001]" und [111]%F sind genau parallel.
Die auf dem Diffraktogramm in Bild 2b und c sichtbaren
Schnitte gaben folgende vollsténdigen Orientierung-
beziehungen:

1) (001)% (| (171)5p:<
[220)™ |1 [022]5F<

) (001N || (171)8P°
[220]N¢ || [202)%0

Wiederum stellt man also fest, dal gewisse Teilchen
relativ zu anderen um eine Achse gedreht sind. Die eine
Lage kann in die andere durch eine Drehung von 30°
um die [111]%* Achse iibergefiihrt werden, was aus der
Zwolfersymetrie der Ausscheidungsreflexe klar zum
Ausdruck kommt.

Beim Auswerten von Bild 3b und ¢ wurde festgestellt,
daf} alle Matrixpunkte als neue Beugungszentren fir die
ausgeschiedénen Teilchen wirken (Doppeldiffraktion).
Dies weist darauf hin, da die beiden in Beziehung
stehenden Gitter genau parallel sind. Ein Vergleich mit
dem Elektronenbild in Bild 3a best&tigt, dal in der Tat
praktisch alle wiirfeldhnlichen Ausscheidungen gleich
ausgerichtet sind, d.h. da® nur eine Orientierungsbe-
ziehung vorherrscht.
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lich kann man auch aus der Vielfalt der Orientierungs-
beziehungen und der relativ groRen Kantenldnge der
ausgeschiedenen Partikel auf eine Teilkohdrenz
schlielRen.

Beziiglich der Kohérenzfrage 188t sich also feststellen,
daR sich bei normal groRen Teilchen {einige hundert A)
kein Matrix- oder Spannungskontrast einstellt. Die
Spinelle und die Matrix haben vermutlich durch das
Auftreten von Strukturversetzungen die ansonst hohen
Spannungsfelder betrdchtlich abgebaut, was zu einer
Teilkohdrenz fuhrt. Leider ist es bis jetzt noch mit keiner
Methode gelungen, in unseren Legierungen mit Sicher-
heit Strukturversetzungen oder sog. Van der Merve
Netze?®) '®) nachzuweisen. Normalerweise und woh! auch
bei unserer Analyse sind solche Versetzungsanord-
nungen deshalb nicht sichtbar®), weil sie oft in einer zu
engen Aufeinanderfolge vorkommen, oder von den
héufig sichtbaren Moirés verdeckt werden.

Diskussion der Resultate

Da die gefundene quaderférmige Ausscheidung kubisch
flichenzentriert ist und zudem ihr Gitterparameter
zwischen 8 und 9 A liegt, kann sie eindeutig als Spinell
klassifiziert werden. Aufgrund des ASTM d-Indexes’’)
kommen keine anderen Substanzen in Frage. Um auch
eine Fehlinterpretation durch eventuelle Gitterverzer-
rungen auszuschlieRen, wurde sicherheitshalber noch
der alphabetische Index'') zugezogen, um einen Ver-
gleich mit den Oxiden und Sulfiden der in den Legie-
rungen 1 und 2 vorkommenden Elemente anzustellen.
In keinem Falle wurde auch nur eine annshernde Uber-
einstimmung mit der aus den Beugungsbildern errech-
neten a-Werten gefunden.

in der Literatur findet man hdchst selten konkrete Hin-
weise auf Ausscheidungen in Neusilberlegierungen.
Késter'®) erwdhnt beispielsweise ein Zinkoxid, welches
in seinen Neusilberlegierungen stets als Ausscheidung
vorhanden sein soll. Dessen Linien sollen im Réntgen-
diffraktogramm mit einigen der L1,-Uberstrukturlinien
des Neusilbers identisch sein. Um welche Art Zinkoxid
es sich dabei handelt, wird allerdings nicht angegeben.
Ein Vergleich mit allen in '°) und ") aufgefiihrten Zink-
oxiden zeigte jedoch, daR in unseren Neusilberlegie-
rungen solche Ausscheidungen nicht vorkommen. In
diesem Zusammenhang muf} noch ein Aspekt hervor-
gehoben werden, welcher anfanglich bei der Identifi-
zierung der Spinelle eine Rolle spieite und welcher das
Blei betrifft. Blei ist im Neusilber praktisch unldslich und
scheidet sich bevorzugt entlang Korngrenzen oder an
Tripelpunkten aus. Einige sphérischeTeilchen von 200
bis 300 A Durchmesser scheiden sich im Gegensatz
zum Spinell nach ldangerem Gliihen auch an Versetzun-
gen aus. Zudem sind die Kontrastverhaitnisse anders,
d.h. infolge ihrer hohen Ordnungszahl (Streuabsorp-
tionskontrast) sind die Bleik6rner immer dunkel, unab-
hdngig von den Ausscheidungsbedingungen. Die Spi-
nelle hingegen variieren in ihrer Ténung {Orientierungs-
kontrast). Dank dieser Unterschiede ist also, trotz glei-
cher GréRenordnung, eine klare Unterscheidung zwi-
schen Blei- und Spinellpartikel méglich, was auch durch
die Legierung ohne Blei (Legierung 2) bestitigt wurde.

Schlief3lich muf3 hier noch hervorgehoben werden, daR
die mit einer TEM-Analyse erreichbare Genauigkeit
nicht ausreicht, um die genaue chemische Zusammen-
setzung der in Frage stehenden Spinelle zu ermittein.

Wenn man die Legierung 1 mit der Legierung 2 ver-
gleicht, so stellt man fest, daf in der ersten etwa 3 bis
4mal mehr Ausscheidungspartikel vorhanden sind und
daR die Wiirfelkanten langer sind als bei der zweiten.
Aus Tab. 1 folgt auch, da® jene Legierung etwa 3mal
mehr Mangan und Eisen enthélt. Es ist daher durchaus
moglich, da® diese beiden Elemente einen EinfluR® auf
die Ausscheidungsdichte und -grée austiben. Eine
solche Vermutung wird zudem durch die Strukturana-
lyse untermauert, welche ja fiir die Ausscheidungen die
Mischoxide vom Typ AB,O, mit Eisen und/oder Man-
gan ergab. Der Spinell (Zn, Mn, Fe) {(Fe, Mn),0,, der
keine stochiometrisch fixierte Mengen an Kationen
verlangt, paRt auch in dieser Hinsicht am besten ins
Gesamtbild. Es dirfte klar sein, dal der Sauerstoff-
gehalt der Legierungen dabei ebenfalls eine wichtige
Rolle spielt. Er hangt sicher von den spezifischen GieR-
bedingungen ab, wurde aber im vorliegenden Fall nicht
gemessen.

Was die Orientierungsbeziehungen anbetrifft, so haben
die diesbezliglichen Resultate die Wichtigkeit der <110>
Spinellzone aufgezeigt. Diese Zone liegt in den meisten
Fallen in der Grenzflache selbst und ist zudem auch
parallel zur <110>-Richtung der Matrix.

Im Gegensatz zu dieser Vorrangstellung einer be-
stimmten Zone scheinen die verschiedenen und meist
niedrig indizierten Grenzfldchenebenen energetisch
etwa gleichwertig zu sein, was schon aus der relativ
groRBen Zahl der gefundenen Grenzflachenpaare folgt.

Ahnliche Resultate findet man auch in der Literatur. So
sind nach Kleber?) die Verbindungsrichtungen <110> in
der Spinelistruktur AB,0, am dichtesten mit Sauerstoff-
und B-lonen besetzt. Diese Richtung mulR zudem auch
als morphologische Hauptzone betrachtet werden.
Demgem3R ergeben sich die {111} und {110} Ebenen als
Hauptformen, was tatsdchlich auch hdufig mit der im
Durchstrahlungsbild von uns beobachteten Quader-
oder Wiirfelform Gbereinstimmt.

Die Autoren danken dem Schweizerischen National-
fonds flir wissenschaftliche Forschung fiir die Finan-
zierung des Projektes, innerhalb dessen diese Studie
durchgeflihrt wurde.

Ganz besonderer Dank gebiihrt Herrn Wenger, Elek-
tronenmikroskopiker, filir die vielen wertvollen Anre-
gungen bei der Auswertung der Beugungsdiagramme.

Dieser Artikel hat zum Teil die Dissertation zur Grund-
lage, die von H.-W. Schidpfer an der Universitdt von
Neuenburg zur Erreichung des Grades eines Dr. rer. nat.
eingereicht wurde.

Literatur

') P.ISLER und W. FORM, J. Inst. Met. 100 (1972} 107.
2 H. W. SCHLAPFER und W. FORM, demnachst.
3 W. KOSTER und W. SCHULE, Z. Metallkde. 48 (1957)
595,
4 A. KUSSMANN und H. WOLLENBERGER, Z. Metallkde.
50 (1959) 94,
%) W.KOSTER, Metall 14 {1960).
%) D. BIALAS, Dissertation Freie Universitit (1966).
_ 7) H. THOMAS, Z. Metallkde. 63 (1972) 106.



68 Hans W. Schlapfer, Willy Form

Z. Metallkde.

8 K. KIRCHBERG und O. BRUMMER, Neue Hiitte 19
(1974) 171,

%) P. B. HIRSCH, A. HOWIE, R. B. NICHOLSON, D. W.
PASHLEY, M. J. WHEALAN, Electron Microscopy
of Thin Crystals, Butterworth, London (1965).

% wW. B. PEARSON, A Handbook of Lattice Spacings
and Structures of Metals and Alloys Wiley-Inter-
science, New York (1958).

") Powder Diffraction File, Search Manual and Alpha-
betical Listing of Inorganic Compounds, JCPDS
(1975).

2) C. J. SMITHELLS, Metals Reference Book, Vol. 1,
Butterworth, London (1967).

%) W. B. PEARSON, The Crystal Chemistry and Physics
of Metals and Alloys, Wiley-Interscience, New York
(1972).

) J. W. EDINGTON, Practical Electron Microscopy in
Mat. Sci.,, Monograph 2, Mac Millan, Eindhoven
(1975) S. 40.

)M. F. ASHBY und G. C. SMITH, J. Inst. Met. 91
(1962 —63) 182,

') B. JOUFFREY (Editeur), Méthodes et tachniques nou-
velles d’observation en métallurgie physique, Paris
(1972).

) G. S. ANSELL, T. D. COOPER, F. V. LENEL (editors)
Oxide Dispersion Strengthening, Bolton Landing Gordon
and Breach, New York (1966) S. 509.

'8) J. H. van der MERVE, Proc. Phys. Soc. 65 A (1950) 616,

%) W. KOSTER, Z. Metallkde. 51 {1960) 718.

2) W. KLEBER, Einfilhrung in die Kristallographie, VEB
Verlag Technik, Berlin, (1969) S. 209.

(Eingegangen am 14. Juli 1976)



Sonderdruck aus Heft 2

, 32. Jahrgang 1978 - Seite 135

METALL-Verlag GmbH. 1000 Berlin 33,
Hubertusallee 18, Tel. (030) 8919055

METALL

Internationale Zeitschrift fir Technik und Wirtschaft

Dr. H-W. SCHLAEPFER und Prof. Dr. W. FORM

Definition und Mechanismus von “Fire-Cracking” und anderen
Sprodbrucherscheinungen in Kupferwerkstoffen

Mitteilung aus dem Institut fir stfukturelle Metallurgie der Universitat Neuenburg, Schweiz

Abatrakt

Das Problem des “Fire-Cracking” wird zum AnlaB genommen, eine Ubersicht lber die
Sprédbrucherscheinungen in Kupferlegierungen zu geben. Dabei geht es in erster
Linie darum, diese Erscheinungen klar zu definieren, um etwas Licht in den gegen-
wirtigen Wirrwarr der Terminologie auf diesem Sektor der Materialforschung zu
bringen. Dann werden die Versprédungsarten im Detail beschrieben und anschlies-
send noch diejenigen Mechanismen erlautert, welche die bisher gemachten Beob-
achtungen am umfassendsten beschreiben konnen.

SchlieBlich wird noch ein Versuch gemacht, die Sprodbrucherscheinungen in ein
Schema zu zwingen und zwar gemaB Kriterien, welche bei der praktischen Analyse
eines Bruches in Betracht gezogen werden soliten.

Abatract

A review of embrittlement phenomena and brittle fractures in copper alloys is made,
which centres aroundithe problem of fire-cracking. Thereby, clear definitions of
these phenomena are given to throw light on the present confusion in terminology
characterizing this branch of material science. Then, the various types of brittleness
- will be described in detail and those mechanisms are being cited which can best

describe all the observations made so far.

Finally, an attempt is made to schematize these phenomena according to criterions
which must be taken into account during the practical analysis of any given brittle

fracture.in copper alloys.

1 Einleltung

Kupferwerkstoffe zeichnen sich im allge-
meinen durch ihre Duktilitat aus. Trotz-
dem gibt es Legierungen und duBere Be-
dingungen, welche Versprodungser-
scheinungen erzeugen, die bis zum oft
unerwarteten Bruch fuhren konnen.

Wenn man die Literatur hinsichtlich die-
ser Erscheinungen bearbeitet, dann stellt
man bald fest, daB ein arges Durcheinan-
der der Bezeichnungen, ein Verwechseln
von Brucharten und irrefiihrende Darle-
gungen recht haufig sind.

Auf Grund umfangreicher eigener For-
schungsarbeiten [1—5] haben wir die Er-
.fahrung gemacht, daB aus obigen Griin-
den die einschldgige Literatur manchmal
nur schwerlich verstandlich ist. So wird
beispielsweise nicht zwischen den ver-
schiedenen Arten von “liquid” metal
embrittlement” [6] unterschieden. Fer-
ner werden auch “intergranular parting”
und “fire-cracking” durcheinander ge-
mischt [7], wobei falschlicherweise
letztere Bruchart auch schon bei Raum-
temperatur beobachtet worden sein
soll [8).

Dieses Durcheinander riihrt einerseits
davon her, daB Bruchverhalten und -aus-
sehen gewisser Sprodbruchtypen oft
ahnlich sind, obgleich ihre Ursachen ver-
schiedener Natur “sind. Andererseits
kommt es vor, daB ein fremdsprachiger

Ausdruck ohne Angabe des Originalter-
mes recht lose (ibersetzt wird und ohne
daB man sich vergewissert, ob der liber-
setzte Ausdruck nicht schon fir eine an-
dere Bruchart reserviert worden ist. Dies
trifft unter anderem auf die Verwendung
des Begriffes "Gluhbriichigkeit” zu, wel-
cher ohne die entsprechende englische
Bezeichnung zu Fehlinterpretationen fiih-
ren kann. So vermutet man beispielswei-
se aus dem textlichen Zusammenhang
heraus, daB dieser Term zu unrecht auch
fiir “fire-cracking” beniitzt worden ist [9].

Bei der Beurteilung eines Bruches ist
ebenfalls von groBter Wichtigkeit richtig
zu erkennen, in welchem Zeitpunkt eines
Fabrikationsablaufes ein Bruch auftritt.
So wurde beispielsweise ein verzégerter
Bruch infolge Wasserstoffversprodung
(feine Haarrisse) in Reinkupfer ohne [10]
und in a/B-Neusilber mit Blei [11] nach-
traglich fiir “fire-cracking” gehalten; oder
es wurden mikroskopische Abschreck-
risse, welche mangels Beizens unent-
decktblieben, dem darauffolgenden me-
chanischen VerformungsprozeB zuge-
schrieben [1].

Oberflachliche Untersuchungen und
daraus resultierende Fehlschlisse fiih-
ren bekanntlich in der Praxis oft zu hohen
kosten- und zeitaufwendigen Korrektur-
maBnahmen, die aber das vorliegende
Problem nur noch mehr verdunkeln.Man
sagtja auch, daB eine falsche MaBnahme

im Betrieb viel kostspieliger sein kann als
gar keine.

Mit dem Ziel, die obengenannten
Schwierigkeiten vermindern zu helfen,
wollen wir im folgenden versuchen, die
Sprédbrucherscheinungen in  Kupfer-
werkstoffen moglichst umfassend zu de-
finieren, ihre Wesensart zu beschreiben
und Ahnlichkeiten hervorzuheben. Dabei
soll das “fire-cracking” ins Zentrum un-
serer Betrachtungen gestellt werden, da
sich unsere eigene Erfahrung in erster
Linie auf diese Bruchart erstreckt.

Die korrosionsbedingten Risse sollen nur
am Rande gestreift werden [12]. Nach
den Definitionen, Beispielen und Bruch-
bedingungen, welche fiir das Auftreten
der jeweiligen Phanomene erfiillt wer-
den miissen, werden wir dann noch ge-
trennt auf die Mechanismen der Sprod-
briiche eingehen, die den Stand unserer
heutigen diesbezuglichen Kenntnisse wi-
derspiegeln sollen.

2 Sprachliche Agpekte

Die Literatur (ber. Sprodbrucherschei-
nungen in Kupferwerkstoffen ist Uber-
wiegénd auf das englische Sprachgebiet
konzentriert. Dies ist auch der Grund,
weshalb viele der in diesem Zusammen-
hang gebrauchten Ausdricke — selbstin
franzésischen und deutschen Abhand-
lungen — mit dem englischen Originalbe-
griff angegeben werden. Nachfolgend
sollen die englischen Begriffe in den Vor-
dergrund gestellt und mit den entspre-
chenden geldufigen deutschen Aus-
driicken iibersetzt werden.

Zuerst wolleﬁ wir aber die in Frage ste-
henden Begriffe einmal gesamthaft dar-
stellen:

fire-cracking
hot-shortness
quench-cracks
intergranular parting
hydrogen embrittlement
precipitation stress cracking
strain aging embrittlement
hot work cracking

liquid metal embrittlement
season cracking

stress cracking

stress corrosion cracking

In dieser Aufzihlung wurde vorderhand
nicht beriicksichtigt, ob flir ein und das-



selbe Phanomen mehrere Ausdriicke
existieren, oder ob fiir verschiedene
Phanomene ein und derselbe Begriff ver-
wendet wird.

3 Eintellung der verschiedenen
Sprodbriiche

Die Klassifizierung irgend eines Phéno-
menes kann nach beliebigen Gesichts-
punkten durchgefiihrt werden.

Nachstehend geben-wir 5 Méglichkeiten
zur Einteilung an, welche aber je nach
Auffassung des Einzelnen beliebig erwei-
tert werden kdnnen.

| beziiglich Auftreten im Herstellungs-
oder Gebrauchsproze8

— Gliihbriiche
— Warmverformungsbriiche
~ Lagerungs-und Anwendungsbriiche

Il beziiglich strukturellen Faktoren

- Gegenwart oder Abwesenheit einer
tief schmelzenden fliissigen Phase

— Reaktionen geldster, beweglicher
Atome mit Versetzungen

— Ausscheidungen

Nl beziiglich inneren oder duBeren Ursa-
chen :

- materialbedingt
— umgebungsbedingt

"IV beziiglich RiBweg

— interkristallin
transkristallin

V beziiglich der dem Bruch vorausge-
gangenen Zeit

— spontan
— verzdgert

Wie gesagt, kdnnte man zur Klassifizie-
rung noch andere Kriterien heranziehen,
wie beispielsweise fraktographische Kri-
terien der Bruchanalytik. Es ist nicht
leicht, sich fiir eine bestimmte Klassifizie-
rung zu entscheiden, da jede der oben
angegebenen Einteilung ihre schwachen
Seiten besitzt. Da aber unsere nachfol-
genden Darlegungen hauptsachlich vom
praktischen Gesichtspunkt aus konzi-
piert sind, werden wir uns in erster Linie
an die Klassifizierung | halten. Dies ge-
stattet uns auch, gleich mit dem im
Zentrum unserer Betrachtung stehen-
den “fire-cracking” zu beginnen, das in
die Kategorie der Gliihbriiche fallt.

4 Definition und Beschreibung der
einzelnen Sprodbrucharten

4.1 Glithbriiche

In diese Kategorie fallen:
fire-cracking

— intergranular parting
precipitation stress cracking
quench cracking

4.1.1 fire-cracking (FC)

Dieses Bruchphianomen wird auf deutsch
Gluhrissigkeit [13] und auch Feuerrissig-
keit [11]) genannt, wobei die Empfindlich-
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keit eines Materials diesem Bruch ge-
geniiber auch mit Gluhbruchempfind-
lichkeit bezeichnet wird. Obwohl es be-
reits 1910 in der Literatur erwdhnt wird
[14], gab es bis etwa 1960 nur zwei mehr
oder weniger ausfihrliche Studien Uber

"FC [15, 16]. In neuerer Zeit wird an unse-

rem Institut intensiv an der Abklarung
dieses  Bruchphanomens  gearbei-
tet [1-5].

Auf Grund neuester Ergebnisse kann FC
als makroskopischer, explosionsartiger
Glihbruch bezeichnet werden, der beim
schnellen Aufheizen von gewissen inho-
mogen verformten Materialien auftreten
kann, welche eine niedrigschmelzende
Phase enthalten. Der RiB ist durchwegs
interkristallin.

Folgende Bedingungen sind fur das Auf-
treten von FC notwendig (aber nicht un-
bedingt ausreichend): :

~ Die an den Korngrenzen tiefschmel-
zende Phase muB mit der Matrix ein
spezifisches Versprodungspaar bil-
den, was eine gute Benetzbarkeit mit
der festen Phase voraussetzt.

— Die Legierung muB im kaltverformten
Zustand eine geniigend hohe FlieB-
grenze besitzen, damit hohe makros-
kopische innere Spannungen indu-
ziert werden kdnnen. Diese Eigen-
spannungen diirfen sich beim Gluhen

_nur schwach abbauen, damit sie bei
der Schmelztemperatur der flussigen
Phase, die der RiBtemperatur ent-
spricht, noch maglichst in ihrer ur-
spriinglichen Starke vorhanden sind.

- Im Moment des raschen FC-Aufhei-
zens der Legierung miissen schon
Poren als RiBkeime vorhanden sein.
Da sie aber nicht durch die Kaltverfor-
mung eingefiihrt werden, missen sie
in den vorangegangenen Gluhprozes-
sen gebildet worden sein, es sei denn,
sie waren schon im GuBzustand vor-
handen gewesen.

Die oben angegebenen Bedingungen
entsprechen etwa denen, die von lIsler
[1] als notwendig befunden wurden. Sie
sind gleichzeitig nur in gewissen blei-
haltigen a-Neusilbern erfiillt. Die andern
bisher untersuchten bleihaltigen Kupfer-

"legierungen sind nie FC-anfillig, ent-

weder weil das flussige Blei nicht ver-
sprodend wirkt — was bei a/f-Neusilber
mit Blei der Fall ist — oder weil durch
die Kaltverformung zu niedrige Eigen-
spannungen eingefiihrt werden (a-Ku-
pronickel mit Blei), oder weil diese Span-
nungen beim Gliihen zu schnell relaxie-
ren, was fir a-Messinge und auch fur
alf-Neusilber mit Blei zutrifft.

4.1.2 Intergranular parting

Dieser Ausdruck wurde im Jahre 1949
von Wilson und Palmer [17] in das
Schriftgut eingefiihrt. Es handeltsich hier
nicht um einen eigentlichen Bruch, wie
dies beim FC der Fall ist, sondern um

eine Schwachung der Korngrenzen
durch Porenbildung, welche sich beim
Glihen von kaltverformten Kupferlegie-
rungen entwickelt. Die dadurch erzeugte
Versprodung offenbart sich allerdings
erst bei nachfolgender Kaltverformung,
wobei die Poren als Rilkeime wirken und
sich in der Folge zu sichtbaren Rissen
aufweiten. Diese Versprodungsart wird
dann auch mit interkristalliner Hohlraum-
bildung [13] libersetzt. Es muB unterstri-
chen werden, daB es sich nicht um eine
Verformungsversprodung handelt, ob-
gleich diese RiBbildung der Material-
oberflache erst bei einer Kaltverformung
wahrgenommen wird. Die bei der voran-
gegangenen Gliihung erfolgte irreversib-
le Porenbildung hangt vorwiegend von
der Spannungsintensitat, der Haltezeit,
der KorngréBe [7] und auch von gewis-
sen Verunreinigungen ab [13].

Als notwendige Bedingungen fiir das in-
tergranular parting konnen genannt wer-
den: mittlere Verformungsgrade zur Er-
zeugung hoher innerer Spannungen, lan-
ge Haltezeit bei der Gliihtemperatur und
groBe KorngrdBe. Zu erwdhnen ist noch,
daB die Gegenwart einer tiefschmelzen-
den flissigen Phase nicht notwendig ist.

Als typisches Beispiel fiir diese Verspro-
dungsart kann der 70/30 Messing aufge-
fuhrt werden, dessentwegen ja auch um-
fangreiche Studien uber die interkristalli-
ne Hohlraumbildung durchgefiihrt wor-
den sind. Das gleiche Phanomen wurde
aber auch bei chromhaltigen Kupferle-
gierungen und bei Kupronickeln festge-
stelit [7].

4.1.3 Precipitation atress cracking

Diese Bruchart wird auf deutsch mit Aus-
scheidungsspannungsriB  bezeichnet,
was der direkten Ubersetzung ent-
spricht. Baldwin [18] erldutert diesen
Bruch im Detail in seiner ausgezeichne-
ten Verodffentlichung uber Eigenspan-
nungen und deren Einflisse auf ver-
schiedene Brucharten.

Ausscheidungsspannungsrisse kdnnen
auftreten, wenn eine ausscheidungsfahi-
ge Legierung nach einer Kaltverformung
aufgeheizt wird. Dabei bilden sich viele
kleine transkristalline RiBlein, die stark
verzweigt sind. Diese RiBart wird noch 6f-
ters mit “fire-cracking” verwechselt,
obwohl durch eine spezifische Warme-
behandlung eindeutig zwischen den bei-
den Phanomenen unterschieden werden
kann: langsames Aufheizen bis zu Tem-
peraturen von 300 °C verringert bekannt-
lich die FC-Gefahr durch Abbau der inne-
ren Spannungen, wahrenddem die Aus-
scheidungsriBgefahr durch eine solche
Warmebehandlung geférdert wird. Die
Herstellung gewisser ausscheidungsfa-
higer Legierungen verlangt deshalb auch
bestimmte VorsichtsmaBnahmen. So
kdnnen die durch Kaltverformung indu-
zierten inneren Spannungen aus obigen
Griinden nicht thermisch abgebaut wer-
den; dazu miissen mechanische Metho-



den, wie etwa Sandstrahlen oder Ober-
flachenwalzen verwendet werden. Die
Wirkung muB aber geniigend tief sein,
ansonsten bei der nachfolgenden Aus-
scheidungshartung wohl an der Oberfla-
che keine Risse sichtbar sind, im Innern
sich aber trotzdem ein Netzwerk von
kleinen Rissen gebildet hat, welche den
Einsatz des Materials unmdglich machen.

4.1.4 Quench cracking

Diese RiBart, mit AbschreckriB iibersetzt,
ist uns sowohl aus eigenen Arbeiten [3,
5] als auch aus der Literatur [15) nur in
solchen Kupferwerkstoffen bekannt, die
eine tiefschmelzende Phase enthalten
und zudem innere Spannungen nicht
leicht thermisch abbauen kénnen. Be-
sonders gewisse bleihaltige a-Neusilber
konnen auf ein drastisches Abschrecken
mit einer RiBbildung reagieren, voraus-
gesetzt, daB die Abschrecktemperatur
hoher als 600°C ist [3, 5, 15]. Die entste-
henden Risse verlaufen interkristallin;
zudem sind sie oft nur schwerlich festzu-
stellen, da sie sich als feine Haarrisse bil-
den kénnen. Eine eventuell vorhandene
Zunderschicht muB daher sorgfaltig ent-
fernt werden, da sonst ein Abschreckri
falschlicherweise einem nachfolgenden
HerstellungsprozeB zugeschrieben wird.

4.2 Warmverformungsbriiche

Zu diesen Briichen z3hlen:

- hot work cracking

— hot shortness

— strain aging embrittlement

4.2.1 hot work cracking and hot
shortness

Dieser Ausdruck wird mit Warmrissigkeit
oder Warmbriichigkeit iibersetzt. Er be-
zieht sich auf einen katastrophalen Duk-
tilitatsverlust, der bei technischen Um-
formprozessen von Kupferwerkstoffen bei
Temperaturen zwischen 300 und 700°C
auftritt {9, 13, 19]. Je niedriger die Verfor-
mungsgeschwindigkeit ist, desto niedri-
ger ist der Temperaturbereich, bei dem
sich diese ausgepragte Versprodung be-
merkbar macht. Der daraus resultieren-
de Bruch istdurchweg interkristallin.

Die Warmrissigkeit tritt bei vielen Kupfer-
werkstoffen auf, inklusive Reinkupfer,

Messingen, Zinnbronzen und Neusilbern. -

Falls diese Legierungen eine bei der
Warmverformung flissige Phase enthal-
ten, bezeichnet man die resultierende
Warmrissigkeit im modernen englischen
Sprachgebrauch mit “hot shortness” [20,
21) und weniger haufig auch mit “bur-
ning” [21). In der 3lteren Literatur wird
der Term “hot shortness” noch allgemei-
ner fir Sprodigkeit beim Warmverfor-
men verwendet [20), seies in Gegenwart
oder Abwesenheit einer fliissigen Phase.
Die flissige Phase fiihrt bei der Verfor-
- mung zum Zerbrockeln der betreffenden
Legierung. Typische Beispiele fiir “hot
shortness” sind Legierungen, welche

beim oder oberhalb des Schmelzpunk-
tes der flissigen Phase auf Zug bean-
sprucht werden. So zerbrockelt die La-
gerlegierung Cu24PbISn wiahrend der
Verformung bei 327°C, dem Schmelz-
punkt von Blei [20].

4.2.2 Strain aging embrittiement

Dieses, auf deutsch mit Versprodung
durch Reckalterung bekannte Phéno-
men, ist hauptsdchlich in kubischraum-
zentrierten Metallen, die interstitiell ge-
loste Atome enthalten, studiert worden.
Eines der typischen Merkmale der Reck-
alterung ist wohl! die scharfe obere und

untere FlieBgrenze im Zugversuch, wel-

che von der Liidersbandbildung gefolgt
wird. Dieses Merkmal wurde aber auchin
kubischflaichenzentrierten  Materialien
beobachtet und tritt zumal im 70/30 Mes-
sing auf. Hingegen wurde in solchen Le-
gierungen noch nie eine mitdieser Reck-
alterung verbundene Versprodung fest-
gestelit.

Neben dieser sogenannten statischen
Reckalterung gibt es aber beim 70/30
Messing noch die dynamische Reckalte-
rung (spontaneous strain aging), die auch
mit dem Portevin-Le Chételier Effekt be-
zeichnet wird. Dieses Phanomen ist cha-
rakterisiert durch eine sdgezahnformige
Zugversuchskurve, die je nach Verfor-
mungsgeschwindigkeit bei 250—-270°C
auftritt. In diesem Temperaturgebiet tritt
dann auch eine starke Versprédung auf,
welche sich in einem Duktilitatsminimum
auBert. Im Gegensatz zum Kriechen fin-
det bei der spontanen Reckalterungsver-
sprodung keine Hohlraumbildung statt,
und zudem verlauft der Bruch trans-
kristallin [3]. Dieses “spontaneous strain
aging embrittlement” ist nur dann klar er-
kenntlich, wenn der Korndurchmesser
eine gewisse GroBe nicht liberschreitet,
ansonsten dieses Phdanomen durch
Korngrenzengleitung maskiert wird.

4.3 Lagerungs- und Anwendungsbriiche

Als solche Briiche bezeichnet man dieje-
nigen, welche ganz allgemein nach ab-
geschlossenen Herstellungsprozessen
auftreten.

Sie schlieBen ein:
— hydrogen embrittiement

— liquid metal embrittlement
- stress cracking

4.3.1 hydrogen embrittlement

Die in der Praxis wohl wichtigste Art von
“hydrogen embrittlement” — auf deutsch
Wasserstoffversprodung genannt — ist
der verzogerte Raumtemperatursprod-

bruch (ein sog. “delayed failure”). Wir.

behandeln hier nur diesen irreversiblen
Typ und verweisen fiir die anderen Arten
von Wasserstoffversprodung auf die Li-
teratur [23, 24].

Diese Bruchart tritt vor allem beiinhomo-
gen verformten Werkstiicken auf, die
lange gelagert werden. Sie zeichnet sich

. anféanglich durch ein langsames und dis-

kontinuierliches Wachstum aus. Wenn
aber der noch ungerissene Querschnitt
den inneren Spannungen nicht mehr
standhalt, kommt es zum spontan auftre-
tenden Restbruch. Je nach Material und
Bedingungen kann der Bruch durch
Wasserstoffversprodung trans- oder in-
terkristallin auftreten.

Dieses Phanomen wurde vor allem in
Stahlen ausfiihrlich untersucht. Isler {1]
hat es aber auch beim Lagern von kalt-
verformten, wasserstoffkranken a-Neu-
silberbarren mit Blei beobachtet. Die Bar-
ren kénnen in einigen Monaten in der
Langsrichtung vollstandig aufgebrochen
sein, nachdem anfanglich nur ganz feine,
kaum von Auge sichtbare HaarriBlein
entstanden sind. Falls diese nicht als sol-
che erkannt werden, kann man das nach-
folgende AufreiBen bei einem Aufheizen
auf 320 °C félschlicherweise als FC iden-
tifizieren.

4.3.2 Liquid metal embrittlement

Auch hier wird der englische Ausdruck
genau libersetzt und zwar mit Flussig-
metall-Versprodung.

Diese Bruchart beschreibt einen Vor-
gang, durch den die Duktilitdt oder Bruch-
spannung eines festen Metalls — vergli-
chen mit den gleichen Eigenschaften an
Luft — durch benetzen der Oberflache
mit einem passenden flissigen Metall
reduziert wird. Dabei 8ndern sich Streck-
grenzen- und FlieBverhalten nicht signi-
fikant [25).

Normalerweise ist der RiB interkristallin.
Im typischen Fall wird dabei kein oder
nur geringes Eindringen des flissigen
Metalles beobachtet. Da der ProzeB rela-
tiv temperaturunabhangig ist und immer
schnell ablauft, erscheint er explosions-
artig [1, 20, 25]. Beispiele von typischen
Versprodungspaaren sind Kupfer und a-
Messinge in flissigem Quecksilber, Wis-
mut oder Lithium. Generell gilt, daB diese
fest/flissig Paare kleine oder keine ge-
genseitige Loslichkeit besitzen und auch
keine intermetallische Verbindungen bil-
den. Diese umgehungsbedingte Sprod-
bruchart scheint zudem mit der Elektro-
negativitdt gemas Pauling [25] im Zu-
sammenhang zu stehen: Maximale Ver-
sprodung wird nur erreicht, wenn die Un-
terschiede der Elektronegativitaten der
spezifischen Metallpaare verschwin-
dend gering sind.

Interessant ist der Sonderfall des Ver-
sprodungspaares von Kupferwerkstof-
fen und Blei. GeméaB obiger Uberlegun-
gen sollte ndmlich in diesem Fall eine
Versprodung stattfinden [25, 26]. Das
trifft aber bei normaler Versuchsfiihrung
nicht zu, und nur selten findet man des-
halb Hinweise auf LME-Untersuchungen
mit fliissigem Blei in Kupfer oder seinen
Legierungen [1, 26—-28]. Das liegt nach
Kamdar [25] und Chadwik [28] daran,
daB von auBen angelegtes fliissiges Blei
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um 350°C die meisten Metalle nur sehr
schlecht benetzt, gute Benetzung aber
eine notwendige Bedingung fiir eine Ver-
sprodung ist. Wir fiihrten diesbeziigliche
Zug- und Kerbschlagversuche bei ver-
schiedenen Temperaturen durch und
zwar mit bleihaltigen Neusilbern, d. h. mit
Materialien, die das Bleiim Innern enthal-
ten. Auf diese Art fanden wir tatsdchlich
eine Bestatigung der oben aufgestellten
Regel beziiglich der Elektronegativitat,
wonach fliissiges Blei in gewissen Kup-
ferwerkstoffen wie z.B. Neusilber ein
Versprodungspaar im Sinne von LME bil-
den muB. Aus diesen Versuchen folgt
auch, daB fliissiges Blei im Metallinnern
die Matrix viel mehr benetzt als von
auBen angelegtes.

Neben dieser wohl am typischsten Flis-
sigmetall-Versprodung gibt es noch zwei
andere Arten, welche wir hier nur der
Vollstandigkeit halber erwdhnen wollen.
Im ersten Fall handelt es sich um eine
Versprodung durch fliissige Metalle im
Sinne einer Korrosion durch diffusions-
kontrollierte Penetration entlang den
Korngrenzen [6]. Der zweite Fall betrifft
eine Versprédung durch siedendes
Quecksilber, ebenfalls im Sinne einer
Korrosion entlang den Korngrenzen. im
Gegensatz zum zuerst aufgefiihrten
Bruch, welcher explosionsartig auftritt
und bei weitem die typischste LME-Art
ist, handelt es sich in den beiden letzte-
ren korrosionsartigen Phanomenen um
verzogerte Briiche.

4.3.3 Streas-cracking

Dieser Ausdruck umfaBt auch die Begrif-
fe “season cracking”, “stress corrosion
cracking” und “age cracking” [16]. Er
kann auf deutsch ganz allgemein mit
Spannungskorrosionsrissigkeit Uibersetzt
- werden, d. h. die RiBbildung unter Span-
nung in einer spezifischen korrosiven
Umgebung. Man kannauch sagen, daB es
sich hier um eine Beschleunigung des
Korrosionsangriffes in Gegenwart von
Spannungen handelt, was zu einer Ver-
sprodung des restlichen Querschnittes
flihrt. Allerdings wird “season cracking”
und sein Synonym “age cracking” meist
nurspeziell auf die Falle angewendet, bei

denen das Spannungsfeld durch innere

Spannungen erzeugt wird, und wenn zu-
sdtzlich Ammoniak oder seine Verbin-
dungen die Rolle des korrosiven Me-
diums spielen.

Die Spannungskorrosionsrissigkeit macht
sich mit einem AufreiBen bemerkbar, falls
innere oder duBere Spannungen vorhan-
den sind. Der RiB kann transkristallin oder
interkristallin verlaufen, je nach der Zu-
sammensetzung der Legierung [29].

Beziiglich Kupferwerkstoffen kénnen als
typische Beispiele Korrosionsbriiche
von Messingen und Bronzen genannt
werden, die unter Spannung stehen und
mit Dampfen von Ammoniak oder Harn-
stoff in Beriihrung kommen. Im Grunde
genommen soliten auch die beiden im
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vorigen Abschnitt letztgenannten LME-
Briiche hier aufgefuhrt werden.

5 Mechanismen der wichtigsten
Brucharten

im folgenden wollen wir mit einiger Aus-
fuhrlichkeit den Mechanismus beschrei-
ben, welcher nach unserer Ansicht dem
FC zu Grunde liegt. Dann werden wir fiir
einige der anderen genannten Bruchar-
ten diejenigen Mechanismen kurz um-
reiBen, welche heute als die wahrschein-
lichsten angesehen werden. Die Bruch-
ursache des “hot work cracking” ist nicht
geniigend bekannt und soll deshalb hier

auch nicht diskutiert werden. Zudem sol- -

len die Mechanismen der Spannungskor-
rosionsbriiche nicht aufgefiihrt werden.

5.1 Fire-cracking

Die in unseren Forschungsarbeiten er-
haltenen Resultate gestatten, folgende
Schlisse beziiglich des FC-Mechanis-
mus zu ziehen:

I Eine niedrig schmelzende Phase muB
vorhanden sein.

I Hohe innere Spannungen missen
durchinhomogene Verformung in das
Material eingefiihrt werden, welches
deshalb eine relativ hohe Streckgren-
ze besitzen muB und beim Aufheizen
die inneren Spannungen nur schlecht
abzubauen vermag.

FC ist ein Spezialfall der spontanen
Flissigmetall-Versprodung mit inter-
kristallinem RiBverlauf. Es wurde von
uns gezeigt, daB flissiges Blei festes
a-Neusilber unter Spannung gut be-
netzt und mit letzterem ein speazifi-
sches Versprodungspaar bildet.

IV Es sind nur Legierungszustande an-
fallig auf FC, die beim raschen Auf-
heizen auf die Schmelztemperatur
des Bleis bereits eine geniigende An-
zahl von RiBkeimen in Form von Po-
ren aufweisen. a-Neusilberlegierun-
gen mit Blei werden bei rund 750°C
auf diese Porenbildung hin kondi-
tioniert. Beidieser Temperaturbenetzt
das flissige Blei die Matrix entlang
den Korngrenzen auch im unge-
spannten Zustand. Beim Abschrek-
ken entstehen infolge Kerbwirkung
um die Bleipartikel herum Mikrorisse,
die wahrend der nachfolgenden Kalt-
verformung erhalten bleiben. Erst
beim raschen FC-Autheizen erweitern
sich dann diese Mikrorisse unter Wir-
kung vom Blei und vom makroskopi-
schen inneren Spannungsfeld zu
einem MakroriB.

Untersuchungen lUber das Verformungs-
verhalten verschiedener warmebehan-
delter Neusilber ergaben, daB die mikro-
skopischen Eigenspannungskonzentra-
tionen an den Korngrenzen nicht so wich-
tig sind, wie friiher angenommen wur-
de [1]. Dasselbe gilt fiir die in CuNiZn
auftretenden Ordnungsphanomene [3].
Von entscheidender Bedeutung sind hin-

gegen die Verunreinigungen und die
Wéarmebehandlungen, sowie deren Ab-
kiihigeschwindigkeiten vor der Kaltver-
formung. Diese Parameter beeinflussen
die Benetzbarkeit von Blei auf Neusilber
und damit auch die so bedeutungsvolle
Porendichte. Zur Zeit ist noch ungeklart,
welche Verunreinigungen vor allem
wichtig sind, und wie sie die Benetzbar-
keit des Bleis beeinflussen. Besonders
interessant ware in diesem Zusammen-
hang eine umfassende Untersuchung
liber den EinfluB vom Sauerstoff, wel-
cher zum Teil in Form eines Spinells aus-
geschieden ist [4].

5.2 intergranular parting

GemaB Wilson und Palmer [17] liegt die
Ursache dieser Versprédungsart in der
Bildung von interkristallinen Poren wéh-
rend des Aufheizens unter der Einwir-
kung von Eigenspannungen. Dies ist et-
wa ahnlich der Hohlraumbildung beim
Kriechen [7, 17]. DemgemaB wird ange-
nommen, daB Hohlrdume unter Span-
nung an Korngrenzenspriingen gebildet
werden, und daB sie durch Leerstellen-
kondensation wachsen [7].

Intergranular parting tritt unterhalb der
Rekristallisationstemperatur auf und
zwar schon nach kurzer Zeit. Die Gefahr
dieser Art von RiBbildung kann vermin-
dert werden durch:

- mdglichst kleine KorngroBe

- minimale innere Spannungen und da-
her Vermeidung von mittleren Verfor-
mungsgraden :

— maoglichst kurze Haltezeiten im kriti-
schen Temperaturgebiet.

5.3 Preclpitation stress cracking

Baldwin [18] fuhrt diese RiBbildung auf
eine Uberlagerung von inneren Span-
nungen zuriick, welche einerseits durch
Kaltverformung -und andererseits durch
die Volumenanderung wahrend der Aus-
scheidung erzeugt werden.

5.4 Spontaneous strain aging
embrittiement

Im Gegensatz zur Warmrissigkeit be-
dingt durch Hohlraumbildung basiert die-
se transkristalline RiBart auf einer diffu-
sionskontrollierten Wechselwirkung zwi-
schen gelésten Atomen und Versetzun-
gen, ahnlich wie es fir die sog. Blau-
sprodigkeit in Stahlen zutrifft [31]. Im
Falle von 70/30 Messing spielen die Zink
Atome die Rolle der in Frage stehenden
gelésten Atome. :

5.5 Hydrogen embrittlement

Der durch Wasserstoff bedingte verzo-
gerte Raumtemperaturbruch wurde vor
allem bei Stahlen untersucht [23, 32).
Nach Isler [1] sind die Griinde dieses La-
gerbruches bei Kupferwerkstoffen die-
selben. Die heutigen Kenntnisse liber
einen mdoglichen Mechanismus k&nnen
wie folgt zusammengefaBt werden: Die



Taballe 1: Charakteriglerung der &uBeren Bedingungen, die zur Veraprodung fiihren, und einige der wichtigen RiBmerkmale

Herstellungs- Wérme- AuBere fliissige Sichtbarkeit RiBweg Zeitspanne  Diffusion
prozeB/Lagerung behandlung Umgebung Phase - der Risse in der
(ohne T) Praxis RiBausbreitg.
Versprédungs- H o S @
oder E & ® = ® § o
Bruchart .g‘ s < 2 S T g 5 a © 5
c 2 e N 2 & @ E] ° < c c c o @
o LD p c - © c [] = = o )
c E [ == 5] [+ [} c co £ © ®© ] ] - =
2 s 235 ® 38 £ ©® $-V E © § § B c @ °
o 2 Je < I < o x €5 2 a o % s s o 2 X
E E E3E E E 3T 3T £:2, ¥ € F & § % % %
& & 823 38 8 & & 82s s E = £ g ¢ F 8
fire cracking X X X X X X X
quench cracks X X X X X X
intergranluar parting X X X X X X X X
precipitation
stress cracking X X X X X X X X X
strain aging
embrittlement X X X X X X X X
hot work cracking X X X X X X X X
hot shortness X X X X X X X X
liquid metal
embrittlement X X X X X X X X
hydrogen .
embrittiement X - X X X X X X X X
stress cracking X - X X X X X X X

Es bedeuten: Leerfeld: trifft nicht zu oder ist keine notwendige Bedingung
X: trifft zu oder ist eine notwendige Bedingung
- keine Warmebehandlung

interstitiell gelosten Wasserstoffatome
diffundieren zu Spannungskonzentra-
tionen hin, so wie das z. B. an Mikrorissen
oder Poren der Fall ist.

Folgende Wirkungen werden dabei vor-
geschlagen:

= Der atomare Wasserstoff wandeit
sich an Poren zu molekularem Was-
serstoff zuriick und dadurch ent-
wickeln sich Driicke, welche sich den
bereits vorhandenen inneren Span-
nungen iiberlagern.

— Der Wasserstoff wird an den Bruch-
flachen adsorbiert und erniedrigt so-
mit die Oberflachenenergie, was be-
kanntlich die RiBausbreitung erleich-
tert.

- Der Wasserstoff erniedrigt die Gitter-
kohasion an der RiBspitze und fordert
so die Fortpflanzung des Risses.

Sobald sich der RiB verldngert, entfernt
er sich von der Wasserstoffkonzentra-
tion und kommt daher bald zum Stehen.
In allen 3 Fallen geht deshalb jedem Sta-
dium der RiBausbreitung eine erneute
Wasserstoff-Diffusion an die neue Lage
der RiBspitze voraus, was der RiBfort-
pflanzung einen diskontinuierlichen Cha-
rakter verleiht.

5.6 Liquld metal embrittlement

Einen sehr guten Uberblick {iber die bis-
her gemachten Mechanismusvorschia-

ge beziiglich des LME findet man in der
ausgezeichneten Abhandlung von Kam-
dar [25]. Dieser kommt zum SchluB, daB
die Versprodung gemaB LME am besten
aus der Erniedrigung der atomaren Ko-
hasionskrafte am RiBgrund, welche
durch Adsorption des flissigen Metalls
bewirktwird, erklart werden kann. Es ver-
steht sich von selbst, daB nach diesem
Modell die fliissige Phase immer am RiB-
grund vorhanden sein muB, d. h. sie muB
dem RiB bei seiner sehr raschen Ausbrei-
tung folgen kénnen. Dies soll durch nur
schwach temperaturabhingige und
schnelle Diffusion von flissigen Metail-
atomen iber einer ebenfalls flissigen
Schicht derselben Metallart bewerkstel-
ligt werden.

6 SchluBfolgerungen und
Zusammenfassung

In Tabelle 1 haben wir versucht, die

Eigenarten der verschiedenen Bruchar-

ten so zusammenzustellen, daB sie von-

einander unterschieden werden kénnen.

Dazu missen folgende Bemerkungen

gemacht werden:

| “fire-cracking” wird separat vom LME
klassiert.

Il Unter LME wird nur jene Art aufge-
fihrt, welche nicht-korrosiven Cha-
rakter hat, d. h. welche am typischsten
ist. '

Il Unter “Sichtbarkeit des Risses im fol-
genden ProzeB” muB verstanden wer-
den, daB ein im Innern tatsachlich vor-
handener RiB die Oberflaiche noch
nicht erreicht hat und nicht, daB man
ihn mangels sorgféltiger Analyse nicht
schon friiher entdeckt hat.

IV Dort, wo unter einem Gesichtspunkt
zwei Moglichkeiten angegeben sind,
trifft natiirlich jeweils nur eine zu und
zwar je nach Material oder duBeren
Umstanden.

Es kann also nicht geniigend unterstri-
chen werden, wie auBerordentlich wich-
tig es ist, den Bruchanfang oder die Ver-
sprodung zeitlich oder prozeBmaBsig
richtig identifizieren zu konnen. Wie
schon gesagt, kdnnen in einer unsorg-
faltig ausgefiihrten ersten Analyse bei-
spielsweise die Haarrisse einer Wasser-
stoffversprodung {ibersehen werden,
wodurch der Bruch hinterher einer ande-
ren Ursache zugeschrieben wird, wie
beispielsweise dem FC.

Ganz allgemein geht aus unseren Be-
trachtungen hervor, daB man nicht ein-
fach eine Bruchbezeichnung iberneh-
men sollte, ohne sie kurz zu definieren,
da die Gililtigkeit der von uns angegebe-
nen Begriffe noch nicht generellen Ein-
gang gefunden hat. Das hangt einerseits
damit zusammen, daB verschiedene Au-
toren fir das gleiche Phanomen ver-
schiedenartige Ausdriicke verwenden,
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und andererseits, daB gewisse Begriffe
im Verlaufe der Zeit eine andere Bedeu-
tung erhalten haben.

‘Es dirfte klar sein, daB unsere Erlaute-
rungen keine allgemeingiltigen Rezepte
sind, um alle Sprdodbruchphanomene
nach entstandenem Bruch eindeutig zu
identifizieren.

Wir versuchten soweit Klarheit zu schaf-
fen, daB moglichst sachkundige und ge-
rechtfertigte MaBnahmen zur Verringe-
rung der RiBanfalligkeit von Kupferwerk-
stoffen getroffen werden kénnen.

Die Autoren dankan dem Schweizerischen Natio-
nalfonds zur Férdarung dar wissanschaftlichen For-
schung fiir die Finanzierung das Projektes, inner-
halb dessen die Studie durchgefihrt wurde.

Dieser Artikel hat zum Teil dia Dissartation zur
Grundlege, die von Harrn Hans-Waltar SCHLAEPFER
en der Universitdt Nauanburg zur Erreichung des
Gradas ainas Dr. rar. nat. eingareicht wurde.
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