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Vorwort und Einleitung'. 
Dieses B u c h is t k e i n systematisches L e h r b u c h der M e t a l l o 

graphie u n d es erstrebt auch n ich t die Vollständigkeit eines 
solchen. D e r N a m e „Moderne M e t a l l k u n d e " verspr icht wesent
l i c h mehr, als diese Zusammenfassung z u b ie ten ve rmag . 
Wich t i ge F r a g e n der modernen M e t a l l k u n d e wie die der Klär
kreuze, der Korrosionserscheinungen, der härtbaren A l u m i n i u m -
legierungen u n d dg l . hätten sonst noch d a r i n A u f n a h m e f inden 
müssen. D e r N a m e wurde t ro tzdem beibehal ten, w e i l er das 
behandelte Gebiet a m treffendsten kennzeichnet . E r erscheint 
aber nur berechtigt , wenn dieses B u c h i m Zusammenhang m i t 
klassischen W e r k e n der Me ta l lkunde , wie sie i n d e n grundlegen
den Fachschr i f ten v o n M a r t e n s - H e y n , T a m m a n n , L u d w i k 
u n d i n den Lehrbüchern v o n B a u e r , G u e r t l e r , G o e r e n s , 
O b e r h o f f e r , D e s c h u n d anderen vor l iegen. 

A l s A u s n a h m e f inden s ich gleich z u A n f a n g einige A b s c h n i t t e , 
die der älteren M e t a l l k u n d e angehören. Über die Phasen- u n d 
Gefügelehre, die i n diesen Abschn i t t en behande l t w i r d , k a n n 
m a n sich auch an H a n d eines jeden Lehrbuches der M e t a l l k u n d e 
eingehend unter r ichten . N u n gehen aber zahlreiche M e t a l l o 
graphen aus den K r e i s e n der Ingenieure hervor , denen erfahrungs
gemäß die Erfassung der Gefügelehre z iemliche Schwie r igke i t en 
bereitet; daher wurde eine gemein verständliche D a r s t e l l u n g dieses 
Gebietes, das e in n i ch t z u entratendes Rüstzeug der M e t a l l k u n d e 
ist u n d bleibt, den anderen Abschn i t t en vorangeschickt . D e r 
F a c h m a n n w i r d also die beiden ersten Abschn i t t e z u überschlagen 
haben, während für den theoretisch weniger geschul ten P r a k 
t ike r die zwei ersten Abschn i t t e sowie die A b s c h n i t t e I I I , V u n d 
X I I i n allererster L i n i e bes t immt sein dürften. 

Eines zeichnet das vorliegende B u c h besonders aus, nämlich 
die eingehende B e h a n d l u n g der Vorgänge, d ie für d ie B e a r b e i t u n g 
der Meta l le du rch plast ische Formgebung v o n B e d e u t u n g s ind . 
B e i der Ausa rbe i tung der vorliegenden Zusammenfassung g ing 
der Verfasser v o n der Grundanschauung aus, die L e h r e v o n d e m 
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V e r h a l t e n der Meta l le unter der E i n w i r k u n g deformierender 
mechanischer Beanspruchung i m Gegensatz z u den zahlreichen 
andern auf physikal isch-chemischer oder mechanischer Grundlage 
aufgebauten W e r k e n einerseits genügend i n den Vorde rg rund zu 
rücken u n d als selbständigen u n d gleichberechtigten Z w e i g der 
metal lographischen Wissenschaft hinzustel len, anderseits aber 
auch die Dars t e l lung des wei t verzweigten Stoffes durch diese 
U n t e r t e i l u n g zu erleichtern. W e n n die Überschriften zü dem 
ersten u n d zwei ten T e i l des Buches auch auf die Technologie 
B e z u g nehmen, so w i r d als selbstverständlich vorausgesetzt, 
daß i n einem L e h r b u c h der M e t a l l k u n d e dami t weder die mecha
nische noch die chemische Technologie der Meta l le gemeint sein 
k a n n , v ie lmehr n u r diejenigen technologischen Fragen , die m i t 
der Meta l lkunde i n unmi t t e lba rem Zusammenhang stehen. 

D i e gebotene Zusammenfassung is t i m wesentl ichen das 
Nebenergebnis einer etwa 15 jährigen technisch-wissenschaftl ichen 
Tätigkeit. Über die Zweckmäßigkeit u n d Notwend igke i t der i n 
dustr iel len Fo r schung dürften heute k a u m noch wesentliche M e i 
nungsverschiedenheiten bestehen. B s sei i n diesem Zusammen
hange z. B . auf d ie grundlegenden Ausführungen der Zei tschr i f t 
„Die chemische I n d u s t r i e " 1919, S. 147, sowie i n der Zei tschr i f t 
des Vere ins Deutscher Ingenieure 1924, S. 89 verwiesen. Über
zeugender als viele W o r t e dürften indes die nachstehenden Zahlen
angaben über amerikanische Forschungsstätten sein, die die 
wissenschaftliche Mach t s t e l lung A m e r i k a s e indr ing l ich bekunden. 
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A u c h die deutsche Indus t r ie u n d Wissenschaft i s t re ich an 
vortreffl ichen Forschungs labora tor ien der verschiedenen einzelnen 
metal lwissenschaft l ichen Gebiete . D i e metal lographisohen, die 
technologisch-mechanischen u n d die phys ika l i schen Forschungs 
ergebnisse der le tz ten J ah re haben aber auf die Wissenschaf t der 
Meta l l e einen so tiefgreifenden Einfluß gewonnen, daß zahlre iche 
metall technische F ragen n u r d e m verständlich werden können, 
der über das gesamte Rüstzeug der modernen Meta l l forsohung 
verfügt u n d ihre M e t h o d e n versteht. D e n neuen Bedürfnissen 
werden die bestehenden E i n r i c h t u n g e n aber w o h l nu r d a n n 
gerecht werden können, w e n n sie m i t a l len zu Gebote stehenden 
M i t t e l n neben systematischer Arbei tsweise zugle ich d i e A n w e n 
dung der wissenschaft l ichen L e h r e n i n Indus t r ie u n d T e c h n i k 
nu tzbr ingend verwer ten u n d ihre Aufgaben den bestehenden 
zeitgemäßen technischen P r o b l e m e n anpassen werden . B e i den 
versagenden mater ie l len u n d f inanzie l len H i l f s m i t t e l n dürfte 
dieses Z i e l woh l n u r vereinzel t d u r c h überragende persönliche 
Fähigkeiten erreichbar sein. D e n meis ten einschlägigen TJni-
versitäts- u n d Hochschu l - Ins t i t u t en stehen heute für die U n t e r 
ha l tung des Betr iebes Jahresbeträge zur Verfügung, die e twa 
x/xo der normalen Jahresdiäten eines Studierenden n i c h t über
steigen. W i e so l l m i t diesen M i t t e l n der Gefährdung des N a c h 
wuchses begegnet werden? 

Die künftigen Forschungsarbe i ten dürfen daher w o h l n o c h auf 
J ah re hinaus n i ch t ausschließlich der Förderung der abs t rak ten 
Wissenschaft dienen, sondern werden ihre wissenschaft l iche R i c h 
t u n g i n hohem Maße den la tent bestehenden technischen P r o b l e m e n 
anpassen müssen. A u s der Fülle der sich aufdrängenden P r o b l e m e 
sei an dieser Stelle auf einige der wich t igs ten h ingewiesen . 

I m Gießereibetriehe t re ten i n den V o r d e r g r u n d : das H e r a b 
setzen des Abbrandes d u r c h Abkürzen der Schmelz- u n d Gießzeit, 
die wirtschaftl iche A u f a r b e i t u n g v o n Legierungsabfällen, sowie 
Verbesserung der Oberflächenbeschaffenheit de r Gießereierzeug
nisse. Seigerungen, Blasen- , L u n k e r - u n d H o h l r a u m b i l d u n g , a ls 
natürliche Ersche inungen b e i m Übergang aus dem flüssigen i n 
den festen Zus tand , können n u r auf G r u n d de r gewonnenen E r 
kenntnisse der Kristallisationsverhältnisse der M e t a l l e wei ter ve r 
folgt werden. Diese F r a g e n bieten ein reiches F e l d der Betäti
gung. Wissenschaft l iche u n d technische Ansätze l iegen berei ts 
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vor, doch konnte bisher ein prakt ischer A u s b a u der Ergebnisse 
n ich t i n Angr i f f genommen werden. Zweckmäßige Bemessungen 
u n d Ausgestal tungen der Gießformen, sowie das E i n h a l t e n be
st immter Gießtemperaturen dürften s ich be i der Bekämpfung 
dieser Übelstände als sehr nützlieh erweisen. 

W e n i g aufgeklärt s ind auch die Vorgänge be im W a l z e n . D i e 
meisten Bet r iebe arbeiten nach prak t i schen Rege ln , ohne s ich 
über den inneren Zusammenhang ihrer A r b e i t Rechenschaft z u 
geben. A n d e r e i n den Betr ieben gewonnene Erkenntn isse gelan
gen dagegen n i ch t an die Öffentlichkeit, sondern werden v o n den 
i n der R e g e l v i e l zu sehr überlasteten wissenschaftlichen M i t 
arbeitern als Gedächtniswissen aufgespeichert; h ie rzu gehören 
beispielsweise die E r fah rungen über den Einfluß der K r i s t a l l -
anordnung u n d der Kristallgiöße auf die W a l z b a r k e i t des Arbe i t s 
gutes, das günstigste Bemessen der Walzs t i che für die einzelnen 
Meta l le u n d Legierungen u n d anderes mehr. A u c h dem über
mäßigen K r a f t b e d a r f der Walzenstraßen müßte zielbewußt ent
gegengesteuert werden, ebenso der A u s b i l d u n g v o n bes t immten 
Walzfe l i le rn , wie B la sen , Risse u n d Schich tenbi ldung . Inwiewei t 
die Güte eines Arbeitsstückes von der Stärke des Durchsahmiedens 
abhängig is t , is t n i ch t zuverlässig festgestellt, daß aber opt imale 
Grenzen sowohl n a c h der einen, als auch nach der anderen Seite 
bestehen, haben die neuzeit igen Unte r suchungen über die R e 
kristallisationsvorgänge unzweideut ig erwiesen. Das hier Gesagte 
findet auch auf Preß-, W a l z - u n d H a m m e r w e r k e A n w e n d u n g , 
wobei noch der Mate r ia lve rsch iebung bei der Bearbe i tung be
sondere A u f m e r k s a m k e i t zugewandt werden muß. 

D i e Wärmebehandlung der Me ta l l e nach erfolgter K a l t b e a r b e i 
tung ist zwar grundsätzlich als gelöst zu betrachten, jedoch bestehen 
hinsicht l ich der prak t i schen Betriebsverhältnisse noch bedeutende 
Mißstände. A u c h die Vorgänge b e i m Schweißen erfordern n o c h 
weitere Aufklärung. Über die Warmbrüchigkeit der Meta l le i n 
best immten Temperaturbereichen herrscht noch keine E i n i g k e i t . 

Wei te r bietet die Prüfung der für die technische V e r w e n d u n g 
i n Frage kommenden Eigenschaften der Meta l le u n d Legierungen 
i n den verschiedenen Bearbeitungszuständen, die Vereinhei t 
l ichung des gesamten Materialprüfungswesens, die Schaffung 
zweckmäßiger u n d eindeutiger Mate r ia lkons tan ten , ein unbe
grenztes E e l d der wissenschaftl ichen Betätigung. D a s N a c h -
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prüfen u n d Vervollständigen der Zustands-, der R e k r i s t a l l i s a -
tions-, der Verfest igungsdiagramme, Unte r suchungen über Wärme
spannungen, Streckspannungen, Al terungsorscheinungen infolge 
Änderung der V e r t e i l u n g der Eigenspannungen, K e r b w i r k u n g e n , 
Bearbeitungsfähigkeit, Fest igkeitseigenschaften u n d Härte, sowie 
deren Abhängigkeit v o n der thermischen u n d mechan ischen V o r 
behandlung, elastische N a c h w i r k u n g e n , V e r h a l t e n der M e t a l l e 
bei Stoß u n d E x p l o s i o n , Schwingungsfest igkei t , ferner über d i e 
elektrischen u n d magnet ischen Eigenschaf ten, über K o r r o s i o n s 
erscheinungen, über die Löslichkeit v o n Gasen i n flüssigen u n d 
festen Meta l l en , über den Einfluß gewisser Ve run re in igungen auf 
die Meta l le u n d Legierungen u n d deren Abhängigkeit v o n der A r t 
ihrer Ve r t e i l ung u n d A n o r d n u n g u n d n ich t zu le tz t über die E r f o r 
schung der Verlagerungs- u n d Verfestigungsgesetze b i l d e n schon 
je tz t eine Arbei tsquel le , d ie auf Genera t ionen bemessen sein dürfte. 

Zusammenfassend gelangt m a n also z u dem Schluß, daß 
eine Steigerung der Tätigkeit auf dem Gebiete der Me ta l l fo r schung 
v o m wissenschaftl ichen S t a n d p u n k t aus e i n Bedürfnis d r i n 
gendster A r t is t . V o r a l l em muß der Zersp l i t t e rung der wissen
schaft l ichen Betätigung entgegengetreten werden, u m d e n ge
wal t igen Anst rengungen der ausländischen Indus t r i e m i t f r i ed
l ichen M i t t e l n begegnen z u können. E s sei an dieser Ste l le an d i e 
W o r t e aus einer Denkschr i f t des Wiene r F o r t b i l d u n g s - S c h u l r a t s 
er inner t : „Nur jener Staa t w i r d den W e l t m a r k t beherrschen, de r 
über die besten technischen, künstlerischen u n d k o m m e r z i e l l e n 
Kräfte verfügt. Diese z u schaffen is t aber e i n W e r k der fach
l ichen E r z i e h u n g . " 

D i e gebotene Zusammenfassung möge als B e i t r a g z u e inem 
T e i l der gestellten Prob leme gewertet werden. Zah l r e i che A n r e g u n 
gen u n d Vert iefungen i n das Arbei tsgebie t v e r d a n k t de r Verfasser 
d e m Gedankenaustausch m i t den Fachgenossen E . H e y n f , dessen 
A n d e n k e n diese Zusammenfassung gewidmet ist , u n d W . F r a e n k e l , 
sowie W . v . M o e l l e n d o r f f u n d W . D e u t s c h b e i v i e l e n früheren 
Arbe i t en . E . R a s s o w unterstützte den Verfasser u . a. b e i d e n 
redakt ionel len A r b e i t e n . D e r M e t a l l b a n k u n d M e t a l l u r g i s c h e n 
Gesellschaft A . - G . , F r a n k f u r t a. M a i n , dank t de r Verfasser für d i e 
Überlassung wissenschaft l icher Ergebnisse ihrer Ve r suchsans t a l t . 

F r a n k f u r t a. M a i n , A p r i l 1924. 
J . Czochralski. 
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A . Gefügeaufbau und Technologie 
der Gußmetalle. 

I. Grundregeln <ler Phasenlelire. 
Das Gefüge der Meta l l e u n d Legierungen w i r d bes t immt du rch 

die A r t u n d das M e n g e n v e r h ä l t n i s der Gefügebestandteile. 
N u n is t die A r t u n d das Mengenverhältnis der Gefügebestandteile 
w iede rum abhängig von den phys ika l i schen Bedingungen , denen 
diese Systeme ausgesetzt s ind . D u r c h Veränderung der p h y s i k a 
l i schen F a k t o r e n , z . B . der Tempera tur , k a n n das Gefüge weit
gehend beeinflußt werden . D i e großen Erfo lge der M e t a l l t e c h n i k 
i n den le tz ten J a h r e n wären ohne genaue K e n n t n i s der B e d i n 
gungen, nach denen s ich der Gefügeaufbau vol lz ieh t , n i c h t mög
l i c h gewesen. A b e r auch die zvddinftige W e i t e r e n t w i c k l u n g der 
Legierungs technik , insbesondere der D r e i - u n d Mehrs toff legie-
rungen w i r d i n hohem Maße v o n der eingehenden E r f o r s c h u n g 
der inneren Zustandsänderungen beeinflußt werden. E s i s t daher 
wich t ig , dem Einfluß dieser F a k t o r e n die gebührende B e a c h t u n g 
z u schenken. Sie sol len i n i h r en Grundzügen für Zweistoff
systeme hier k u r z behandelt werden . 

, Bedingungen. 
Phasen. Soba ld eine einfache oder zusammengesetzte M e t a l l 

schmelze zu erstarren beginnt , scheiden s ich feste K r i s t a l l e aus 
ihr aus. Die K r i s t a l l e können reine Me ta l l e , meta l l i sche V e r 
bindungen, metal l ische Lösungen oder deren mechanische G e 
menge sein. G i b b s gab den einzelnen K r i s t a l l a r t e n den N a m e n 
„Phasen" u n d dehnte i h n auch auf die verschiedenen festen 
Formar t en , die sog. a l lo t ropen oder p o l y m o r p h e n M o d i f i k a t i o n e n , 
sowie auf den flüssigen u n d den dampfförmigen Z u s t a n d aus. 
M i t ihnen is t die Z a h l der Phasenarten erschöpft. „ D e m n a c h 
s ind Phasen die gleichteil igen; (homogenen) Stoffe, die i n G e m e n g e n 
vorkommen." , 

C z o c h r a l s k i , Metallkunde, 1 
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Gleichgewichte. Wasser u n d E i s können be i 0 0 u n d gewöhn
l i c h e m Atmosphärendruck, aber auch be i anderen zugeordneten 
W e r t e n v o n Tempera tur u n d D r u c k dauernd nebeneinander be
stehen ohne gegenseitig ihre Eigenschaf ten z u ändern. E s t r i t t 
h ie r e in S t i l l s t a n d der Reak t ionen ein, be i dem weder Wasser 
gefriert, n o c h E i s schmilzt . M a n drückt dies aus, i ndem m a n 
sagt : „ K ö n n e n z w e i oder mehrere Phasen dauernd nebeneinan
de r bestehen, ohne gegenseitig ihre Eigenschaften z u ändern, so 
bef inden sie sich i m Gle ichgewicht . " 

H i e r b e i ist es gleichgültig, ob geringe oder große Mengen 
de r e inzelnen Phasen zugegen s ind u n d welche Phasen sich gegen-
•seitig berühren, d a ' d a s Gleichgewicht sowohl v o n der Menge, 
m i t der die- einzelnen Phasen i m Sys tem ver t re ten s ind, wie v o n 
ih re r gegenseitigen A n o r d n u n g unabhängig ist. P u r einfache B e i 
spiele war dieser Sa tz auch längst bekannt , erst die Phasonlehre 
•bewies seine Allgemeingültigkeit. 

Freiheitsgrad. E i s , Wasser u n d Wasserdampf können bei ge
wöhnlichem Atmosphärendruck überhaupt n icht nebeneinander 
bestehen, n u r bei d e m Sonderdruck v o n 4,6 m m u n d der zugeord
ne ten Tempera tur v o n 0,007 0 über N u l l befindet s ich das D r e i 
phasensystem i m Gleichgewicht . 

Ändert m a n den D r u c k oder die Temperatur u m den ge
r ings ten Be t r ag , so verschwindet eine der Phasen. D a über diese 
willkürlich veränderlichen Größen frei verfügt werden k a n n , be
zeichnet m a n sie auch als „Freiheiten". 

Z i eh t m a n für das S y s t e m E i s , Wasser u n d Wasserdampf 
wei tere Grenzen v o n D r u c k u n d Tempera tur i n Bet racht , so geht 
dieser Einfluß noch v ie l weiter, indem, m a n die Stoffe veranlassen 
k a n n , n ich t nur aus dem einen Aggregatzustand i n den anderen, 
sondern aus der einen F o r m a r t i n die andere überzugehen. E s 
exis t ie ren unterhalb etwa minus 20° u n d einem D r u c k über 
2000 k g / c m 2 beispielsweise noch zwei weitere E i sa r t en (Eis I I 
u n d I I I ) . H ie r aus ist ersichtl ich, i n wie hohem Maße d i e w i l l 
kürlich veränderlichen Größen D r u c k u n d Tempera tu r die 
P h a s e n u m w a n d l u n g beeinflussen. 

N e b e n den du rch D r u c k u n d Temperatur gegebenen F r e i h e i 
t e n bestehen n o c h andere, insbesondere die, die sich auf die Z u 
sammense tzung (Konzent ra t ion) der Phasen beziehen, wenn 
diese veränderlich s ind. Solche i n bezug auf ihre Zusammen-
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Setzung veränderliche Phasen t re ten aber gerade b e i den L e 
gierungen a m häufigsten auf. (Die übrigen veränderlichen Größen, 
beispielsweise die Schwere, Kapillarität, sowie osmotische, elek
tr ische u n d magnetische Kräfte, sol len n ich t herangezogen werden.) 

Phasengesetz. E i n e n sehr großen Einfluß auf d e n G l e i c h 
gewichtszustand eines Systems übt die B i l d u n g anderer P h a s e n 
neben den ursprünglichen aus. D a s Gesetz, das s i ch aus d e m 
V e r h a l t e n eines Gebildes, das mehrere P h a s e n enthält, ab le i t en 
läßt, ist, daß durch das A u f t r e t e n einer wei te ren Phase eine der 
vorhandenen F re ihe i t en ver lo ren geht, wenn die A n z a h l der 
Bestandtei le unverändert b l e ib t . M a n muß also die B e d i n 
gung, daß eine weitere Phase anwesend sein so l l , w i e die V e r 
fügung über eine der willkürlich veränderlichen Größen auffassen, 
u n d demgemäß n i m m t die Z a h l der F re ihe i t en i n gleicher Wei se 
ab, wie die Z a h l der Phasen z u n i m m t . A u f die wissenschaft l iche 
A b l e i t u n g des Gesetzes so l l n i ch t eingegangen werden . D a s A u f 
t re ten der Phasen vo l lz ieh t s ich demnach n i c h t ungeordnet , i h re 
Z a h l entspr icht v i e lmehr einem v o n G i b b s aufgestell ten Ge
setz. D a s Gesetz besagt i m wesentl ichen, daß die S u m m e der 
F r e i h e i t e n u n d Phasen 

be i Eins tof fsys temen = 3, 
b e i ZweistoffSystemen = 4, 
be i Dreistoff Systemen = 5 i s t , usf. 

oder a l lgemein gefaßt: die S u m m e der F re ihe i t en u n d P h a s e n 
i s t g le ich der A n z a h l der Bestandte i le -f- 2 : 

F + P = B + 2 . . . (1) 
Daraus folgt : 

1. D i e A n z a h l der mi te inander i m Gle ichgewich t s tehenden 
Phasen k a n n n ich t größer sein als die u m 2 ve rmehr t e Z a h l der 
Bestandtei le , oder: 

PmaX = B + 2 (2) 

D i e Z a h l der P h a s e n k a n n aber k le iner se in als P m a x . 
2. Der Fre ihe i t sg rad eines Gleichgewichtes i s t g le ich de r 

Summe der Bes tandte i le -4- 2 minus der a m Gle ichgewich t be 
tei l igten Phasenzah l , oder : 

F = B + 2 — P 
oder 

F = P m a x - P (3) 
L* 
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Dieses Gesetz bezeichnet m a n als das Phasengesetz. 
Wei te re gesetzmäßige Beziehungen qual i ta t iver A r t , die 

v o n v a n ' t H o f f u n d L e C h a t e l i e r aus dem V e r h a l t e n der 
P h a s e n bei ihrer U m w a n d l u n g abgeleitet wurden , s ind i n der 
Tabe l l e 1 zusammengefaßt. 

T a b e l l e 1. 
Ve r sch i ebung des Gleichgewichtes bei Veränderung v o n Tempera tur 
u n d D r u c k . (Regel von v a n ' t H o f f u n d L e C h a t e l i e r , gültig für 

. alle Systeme.) 

D a s Gle ichgewicht w i r d verscho
b e n d u r c h : 

n a c h der Seite desjenigen Systems, 
das entsteht un te r : 

Temperaturerhöhung 
Druckerhöhung 
Tempera turern iedr igung 
Drucke rn ied r igung 

Wärmeabsorption 
Vo lumenve rminde rung 
Wärmeentbindung 
Volumenvergrößerung 

Anwendungsbeispiele der Phasenregel. 

Mehrlachfreies Gleichgewicht. D i e Aggregatzustände eines 
bel iebigen Stoffes können am übersichtlichsten durch e in D i a 

g ramm dargestellt werden. 
A b b . 1 stellt die Zustands-
f eider des Wassers dar. D i e 
Krümmung u n d das Ver 
hältnis der einzelnen L i n i e n 
zueinander sind sehr über
tr ieben, u m die Er sche i 
nungen deut l icher z u ma
chen. D i e D r u c k e werden 
du rch die Wagerechte, die 
Tempera tur durch die Senk
rechte dargestellt. B e i ei
ner einzelnen Phase, bei
spielsweise i m Zustands-

Abb. ]."z"istandsdiagramm des Wassers. f e l d e d e a Wassers, kön
nen Temperatur u n d D r u c k 

inne rha lb gewisser Grenzen willkürlich geändert werden, ohne 
daß s ich die Phase verändert; m a n bezeichnet sie daher als doppelt-
f re i , als d i - oder b iva r i an t . 
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B e i Wasser (P = 1) ist die A n z a h l der Bes tand te i l e B = 1, 
m i t h i n nach (2): 

P m ü x = B + 2 . = 3 , also nach. (3) : . 

F = P m a x - P = 3 - l = 2 . 
Das Gleichgewicht i s t v o m Freihei tsgrad F = 2. 
E i n e binäre Lösung, beispielsweise Kochsalzlösung, h a t d r e i 

Freiheitsgrade, w e n n keine andere Phase als die Flüssigkeit 
vorhanden is t , u n d entsprechend weniger, w e n n mehrere P h a s e n 
zugegen sind. B e i Kochsalzlösung (P = 1) i s t die A n z a h l de r 
Bestandtei le B = 2, m i t h i n : 

p m a x = B + 2 = 4 u n d F = P m a x — P = 4 — 1 = 3 . 

Das Gleichgewicht i s t v o m Freihei tsgrad F = 3, dreifachfrei 
oder t r i va r i an t . 

B e i einer ternären Lösung (P = 1) ist die A n z a h l der B e s t a n d 
teile B = 3, m i t h i n : 

P m t t x = B + 2 — 5 u n d F = 5 — 1 = 4 . 

Das Gleichgewicht i s t v o m Fre ihe i t sgrad F — 4, v ie r fach-
frei oder te t ravar iant , d a hier die K o n z e n t r a t i o n i n doppel ter 
H i n s i c h t veränderlich is t . 

Systeme v o m Fre ihe i t sg rad F 1 bezeichnet m a n auch als 
mehrfachfrei, p lu r i - oder m u l t i v a r i a n t . 

Ist 
P = B oder P < B , 

so können sowohl D r u c k als auch Temperatur , i n l e t z t e m F a l l e 
auch eine oder mehrere v o n den die Zusammensetzung der P h a s e n 
best immenden Größen, i n den v o m Sys tem abhängigen G r e n z e n 
willkürlich gewählt werden. 

Einlachfreios Gleichgewicht. Längs der ges t r ichel ten L i n i e 
i n A b b . 1 k a n n Wasser neben Wasserdampf bestehen; es i s t dies 
die Dampfspannungskurvc des Wassers. Sie endet i m k r i t i s c h e n 
P u n k t K (Abb . I ) . U m g e h t m a n bei Zustandsänderungcn d ie 
Dampfspannungskurve , so gelangt m a n i n stetiger Wei se aus 
dem Felde des Dampfes i n das der Flüssigkeit. E s g i b t also für 
reine Stoffe (B = 1) eine eindeutig bes t immte Gesetzmäßig
ke i t zwischen D r u c k u n d Temperatur, be i der Flüssigkeit u n d 
D a m p f nebeneinander i m Gleichgewicht bestehen können, u n d 
zwar nehmen beide gleichzei t ig zu u n d ab. I s t über eine 
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der F re ihe i t en verfügt worden , so steht die W a h l der anderen 
n i c h t mehr frei, w e n n beide Phasen nebeneinander bestehen 
ble iben sollen. Versucht m a n dies zwangsweise, so verschwindet 
eine der Phasen. Z w e i Phasen eines re inen Stoffes haben demnach 
n u r eine F r e i h e i t ; m a n bezeichnet sie auch als einfachfrei, mono-
oder u n i v a r i a n t . 

B e i d e m Sys tem Wasser-Wasserdampf (P = 2) is t die A n 
z a h l der Bes tand te i l e B = 1, m i t h i n : 

P m a x = B + 2 = 3, u n d nach (2): 
F = P m « - P = = 3 - 2 = 1. 

D a s Gle ichgewich t is t v o m Fre ihei t sgrad F = 1. 
Gleiches V e r h a l t e n zeigen auch die Schmelzkurven des Eises . 

A u c h h ier können Tempera tu r u n d D r u c k n ich t willkürlich ge
ändert werden, sondern es besteht eine bes t immte Gesetzmäßig
k e i t zwischen beiden. D i e Schmelzkurvo zeigt, daß der Schmelz
p u n k t des E ises m i t zunehmendem D r u c k mehr u n d mehr s inkt , 
n u r i s t der Einfluß ein v i e l geringerer. Ganz ähnlich l iegen die 
Verhältnisse bei den verschiedenen Zustandsformen des Eises 
u n d b e i dem Gleichgewicht E i s - D a m p f . 

B e i e inem Zweistoffsystem, beispielsweise bei einer Lösung, die 
E i s oder K o c h s a l z i m Überschuß enthält (P = 3), i s t die A n z a h l 
der Bes tandte i le B = 2, m i t h i n : 

p max = B + 2 = 4 u n d F = 4 — 3 = 1. 

D a s System, i s t v o m Freihei tsgrad F = 1. 

I s t P = B - | - 1 , 

so k a n n be i gegebener Zusammensetzung des Systems n u r eine 
der beiden willkürlich veränderlichen Größen D r u c k u n d Tem
pera tu r gewählt werden, die andere is t dann eine völlig best immte 
F u n k t i o n der ersten. 

Unfreies Gleichgewicht . D e r P u n k t 0 i n A b b . 1 entspricht der 
Tempera tu r 0,007 0 u n d einem D r u c k v o n 4,6 m m . N u r unter diesen 
Bed ingungen können E i s , Wasser u n d Wasserdampf i m Gle ich
gewicht nebeneinander bestehen. Dieser P u n k t w i r d der drei
fache P u n k t (Tr ipe lpunkt ) genannt. 

B e i Wasser ( P = 3) is t die A n z a h l der Bestandtei le B = 1, 
m i t h i n : 

Pmar = B + 2 = 3 U n d P ^ _ P = F = 0 . 
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Das Gleichgewicht i s t v o m Fre ihe i t sgrad F = 0. M a n be
zeichnet das Gle ichgewicht als unfrei, als non- oder i n v a r i a n t . 

B e i einer Lösung, die E i s , K o c h s a l z u n d D a m p f i m Überschuß 
enthält (P = 4) i s t die A n z a h l der Bestandte i le B = 2, m i t h i n : 

P m a x = B + 2 = 4 u n d E = P m a x - P = 4 - 4 = 0 . 

Das Gleichgewicht i s t v o m Ere ihe i t sgrad F == 0. 
B e i einer i n bezug auf E i s , K o c h s a l z , Soda u n d D a m p f 

übersättigten Lösung (P = 5) i s t die A n z a h l der Bes tandte i le 
B = 3, m i t h i n : 

P m a x = B + 2 = 5 u n d F = P m a x — P = 6 — 5 = 0. 

Ist P = B + 2, 

so k a n n über irgendeine F r e i h e i t n ich t mehr verfügt werden. 

Kondensierte Systeme. 
E i n e ganz besondere S te l lung i n der Phasenlehre n e h m e n 

wegen ihrer geringen E m p f i n d l i c h k e i t gegenüber Drackänderuii-
gen die Systeme ein, bei denen alle Umwandlungsvorgänge unter 
ha lb der Siedezone s ta t t f inden, v a n ' t H o f f gab i h n e n den. be
sonderen N a m e n „kondensierte Sys teme" . S ie nehmen ' i n der 
T a t eine Sonderstel lung ein, d a es be i ihnen p r a k t i s c h k a u m i n 
Be t rach t k o m m t , ob der D r u c k , unter dem sie stehen, mehr oder 
weniger v o m Atmosphärendruck abweicht . D e r D r u c k k o m m t 
somit unter den willliürlich Veränderlichen dieser Sys teme n i c h t 
i n Bet racht , d a er als kons tan t angenommen werden darf. D a 
anderseits aus der Z a h l der möglichen P h a s e n d ie Gasphase 
ausscheidet, so laute t das Phasengesetz für diesen F a l l : 

F + P = B + 1 . (4) 

D i e A n z a h l der mi te inander i m Gle ichgewich t s tehenden 
Phasen k a n n demnach be i kondensier ten Sys temen n i c h t größer 
sein als die u m 1 vermehr te Z a h l der Bestandte i le 

oder: P m a x = B + 1 (5) 

D i e Z a h l der Phasen k a n n aber kleiner sein als P f f l [ l x . 
D e r Fre ihe i t sgrad eines i m Gleichgewicht be f ind l i chenSys tems 

ist gleich der S u m m e der Bestandtei le - j - 1 minus der am G l e i c h 
gewicht betei l igten Phasenzahl , 

oder: F = B + 1 — P 

oder: F = P m a x — P (6) 
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I n der Tabel le 2 s ind die Gleichgewichtsverhältnisse der 
E i n - , Z w e i - u n d Dreistoffsysteme dargestellt, u n d zwar der k o n 
densierten u n d der kondensiert-gasförmigen. 

T a b e l l e 2. 

Z a h l e n b e z i e h u n g e n z w i s c h e n d e n 
P h a s e n u n d d e n m ö 

K o n d e n s i e r t - g a s f ö r m i g e S y s t e m e 
(leicht vergasbare Systeme) 

D a s Gle ichgewich t zwischen mehreren 
P h a s e n ist festgelegt: 

a) du rch den D r u c k p, 
b) d u r c h die Tempera tu r ti 

c) d u r c h die Phasenzusammensetzung c 
(Gehal te c „ , c j , c„ an den Stoffen' 
Ä, B, O). 

v o r h a n d e n e n B e s t a n d t e i l e n , d e n 
g l i c h e n F r e i h e i t e n . 

K o n d e n s i e r t e S y s t e m e 

(schwer vergasbaro Systeme, dazu gehö
ren fast alle i n der Meta l lographie behan
del ten Systeme von M e t a l l e n u n d Legie

rungen). 

D a s Gle ichgewicht zwischen mehreren 
Phasen ist festgelegt: 

a) durch die Temperatur t, 
b) durch die Phasenzusammensetzung c 

(G ehalte c„, ctl, ce a n denStof f<a\A ,B,G) 

T3 « 
a 3 

Pliascnzuhl, 
wenn Anzahl 
der Bestand

teile 
Synonyma II 

Phasenznlil, 
wenn Anzahl 
der Bo tond-

teilo 
Synonyma 

Unfreies, nonva-
riantes, i n v a r i a n 
tes oder absolutes 

Gleichgewicht . 
Dre i fach . P u n k t 

Unfreies, nonva-
riantes, i nva r i an 
tes oder absolutes 

Gleichgewicht . 
Dre i fach . P u n k t 

t 
oder 

V 
oder 

Einfachfreies, 
monovar i antes, 

univariantes od . 
vollständiges he
terogenes G l e i c h 
gewicht . N a c k t e 

R e a k t i o n 

t 
oder 

o 

Einfachfreies, 
monovariantes, 

uni va r i ant. od. i m -
vollständ.heterog. 

Gle ichgewicht . 
N a c k t e R e a k t i o n . 
(Be i n u r einer 

Phase unvollstän
diges homogenes 

Gleichgewicht) 

t,v 
oder 

t, c 
oder 
o, f 

1 2 Zweifachfreies, 
d ivar iantes , b i v a -
r i antes od .un v o l l 
ständiges hetero
genes Gle ichge
w i c h t . (Be i n u r 
einer Phase u n 
vollständiges ho
mogenes G l e i c h -

gewicht) 

Zwoifaohfreies d i 
variantes, b ivar i -
antes oder un

vollständiges he
terogenes G le i ch 
gewicht . (Be i nur 
einer Phase un
vollständiges ho
mogenes Gle ich -

gewicht) 
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For t se tzung v o n T a b e l l e 2. 
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II. Hauptarten der Erstarrungsdiagrainme 
binärer Legierungen.. 

W e n n eine Metal lschmelze erstarrt, so scheiden sich n ich t 
n u r feste Bes tandte i le aus ih r aus, sondern es findet neben Ände
r u n g des V o l u m e n s auch eine sehr bedeutende Wärmeabgabe 
s ta t t . U m g e k e h r t w i r d bei der Verflüssigung eines erstarrten 
M e t a l l s eine gle ich große Wärmemenge aufgenommen. Demnach 
k a n n die Wärmetönung sowohl pos i t iv wie negativ se in : pos i t iv 
b e i m Er s t a r r en , negat iv be im Verflüssigen. 

B e i derart igen U m w a n d l u n g e n können zwei Fälle unter
schieden werden, deren K e n n z e i c h n u n g v o n großer W i c h t i g k e i t is t . 
E n t w e d e r geht die ganze U m w a n d l u n g be i einem bes t immten 
T e m p e r a t u r p u n k t v o r sich, oder sie verläuft innerhalb eines mehr 
oder weniger großen Temperaturgebietes. I m ersten F a l l e handel t 
es s i ch meis t u m ein reines M e t a l l , i m zwei ten u m eine metall ische 
Lösung. 

Abkühlungskui-ven. 

Ahki ih lungsku rven reiner Stoffe. D i e bi ldl iche Dars te l lung 
des Verlaufes der Ers ta r rungskurve eines willkürlich gewählten 
re inen Meta l l s ist i n der A b b . 2 gegeben. D ie Grund l in i e g ib t 
d ie Zeit , die Höhe die Temperatur an. 

B e i der Ers tar rungstemperatur zeigt die K u r v e einen scharf 
ausgeprägten K n i c k p u n k t , cla die Tempera tu r eine gewisse Ze i t 
h i n d u r c h infolge der frei werdenden Kristallisationswärmo un
verändert bleibt . D i e dem Newtonsehen Gesetz entsprechende 
Abkühlungskurve a b geht daher be i der Ers tar rungstemperatur 
unve rmi t t e l t i n eine der Zei tachse paral lele Gerade l s u n d aus 
dieser ebenso unvermi t t e l t wieder i n die dem gleichen Gesetz 
entsprechende Gesta l t über. D e r W e r t l s ist abhängig v o n der 
Kristallisationswärme u n d v o n der Versuchsmenge des betreffen
d e n Metal ls . D a s Gebie t der unveränderten Tempera tur w i r d als 
H a l t e p u n k t , ih re D a u e r als Ha l teze i t bezeichnet. 
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D i e gestrichelte L i n i e zeigt den Ver lauf der Abkühlung, 
wie sie dem Newtonschen Gesetz gemäß m i t abnehmender Ge 
schwindigke i t v o m P u n k t l fortschreiten würde, w e n n keine 
Aussche idung fester Bestandtei le erfolgte. 

Abkühlnngskurvcn von Lösungen. D e n Ver l au f der E r s t a r 
r u n g einer meta l l i schen Lösung veranschaul icht die A b b . 3. D i e 
E r s t a r r u n g erfolgt i n diesem E a l l e innerhalb eines b e s t i m m t e n 
Temperaturgebietes; die i m flüssigen Zustande bestehende gegen
seitige Löslichkeit der beiden Stoffe b le ib t auch i m festen Z u s t a n d 
unverändert bestehen. 

—*-Zeit 0 — Zeit 
A b b . 2. Abkülilungskurve eines A b b . 3. Abkülilungskurve einer 

reinen Meta l les . meta l l i schen Lösung. 
D i e Tempera tur der beginnenden E r s t a r r u n g ist d u r c h 

einen K n i c k be i l gekennzeichnet, v o n dem aus die T e m p e r a t u r 
längs des Kurvenstückes Is abfällt. D a s E n d e der E r s t a r r u n g 
w i r d durch einen zwei ten K n i c k be i s angezeigt. D i e E r s t a r r u n g 
erfolgt also n ich t wie be i den reinen M e t a l l e n bei einer unver 
änderlichen, sondern be i einer s ich stetig ändernden T e m p e r a t u r . 

Schaubilder. D i e Vorgänge, die s ich b e i m E r s t a r r e n v e r 
schieden zusammengesetzter Lösungen derselben Stoffe ab 
spielen, lassen s ich am übersichtlichsten du rch ein E r s t a r r u n g a -
d iagramm b i l d l i c h veranschaulichen. W e r d e n die H a l t e p u n k t e 
einzelner S t ichkonzent ra t ionen i n e in rech twink l iges K o o r d i n a 
tensystem eingetragen u n d durch kont inu ie r l iche Linienzügo v e r -
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banden, so erhält m a n Schaubi lder , die sich i n einige wenige 
H a u p t a r i e n einteilen lassen. 

Fall unbegrenzter Löslichkeit. 
(Feste Lösungen.) 

A b b . 4 veranschaulicht das Ers ta r rungsd iagramm einer 
festen Lösung. D i e Grundl in ie g ib t die Gehal te an den re inen Stoffen 
A u n d B i n Gewichtsprozenten, die Höhe die Tempera tur an. 

Oberha lb der L i n i e l is t alles flüssig, un terha lb der L i n i e s 
i s t alles fest, während jeder P u n k t i n dem getönten linsenförmigen 
Zus tandsfe ld ein bestimmtes Gemenge aus Schmelze u n d K r i s t a l 

l e n darstellt . Für alle 
nachstehend beschriebenen 
Ers tar rungsdiagramme g i l t 
das nämliche. 

Die metal l ischen Lö
sungen unterscheiden s ich 
demnach von den re inen 
M e t a l l e n dadurch, daß die 
E r s t a r r u n g n i c h t be i einer 
bes t immten Tempera tu r , 
sondern innerha lb eines be
s t i m m t e n Temperaturbe
reiches erf o lg t .DerSchmelz-
p u n k t k a n n s i ch natürlich 
n u r dadurch ändern, daß 
während der E r s t a r r u n g 
s ieh sowohl die Zusammen

setzung der Schmelze als auch die der festen Bestandte i le fort
während verändert. N a c h beendeter E r s t a r r u n g is t die Z u 
sammensetzung der nunmehr festen Lösung wieder e inhe i t l i ch ; sie 
ändert sich bei der E r s t a r rung nur vorübergehend. I n welchem 
Sinne sich die Zusammensetzung der Phasen be im Verflüssigen 
oder be im Ers t a r r en ändert, k a n n m a n aus der Be t r ach tung 
des Ver laufs der Ers ta r rungskurve voraussagen, nämlich: i n der 
R i c h t u n g des höheren Schmelzpunktes be im Schmelzen u n d i n 
der R i c h t u n g des niederen Schmelzpunktes be im Ers ta r ren . 

K e n n t m a n beide L i n i e n (l u n d s), so ergibt s ich umgekehr t 
aus dieser K o n s t r u k t i o n die Zusammensetzung aller i m Gle i ch -

A ß 
A b b . 4. E r s t a m i n g s d i a g r a m m einer 
metallischen Lösung (Typus I nach 

R o o z e b o o m ) . 
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gewicht bef indl ichen flüssigen u n d festen Phasen , i n d e m m a n H o r i 
zontale durch die Doppe l l in i e legt. D i e be iden S c h n i t t p u n k t e 
einer solchen H o r i z o n t a l e n ergeben die beiden Zusammense tzungen 
für die betreffende Tempera tur . 

I n dem automat ischen D i a g r a m m A b b . 5 i s t die Abhängigkeit 
der Zusammensetzung beider Phasen v o n der Tempera tu r darge
stell t . B e g i n n u n d E n d e der E r s t a r rung s ind d u r c h die be iden zuge-
hörigenTemperaturpunkte der betreff endenKonzen t ra t iongegeben . 

D u r c h Aufwärtsbewegen der An legehor i zon ta l en 1 ) w i r d d ie 
vorübergehende Änderung der Zusammensetzung beider P h a s e n 

für ansteigende Tempera tur , du rch Abwärtsbewegen d i e Änderung 
für sinkende Tempera tur angezeigt. D e r D u r c h s c h n i t t s p u n k t 
m i t der oberen K u r v e g ib t die Zusammensetzung der flüssigen 
Phase, der Durchschn i t t spunk t m i t der un te ren K u r v e die Z u 
sammensetzung der festen Phase. Das Gefüge de r L e g i e r u n g 
besteht nach dem E r s t a r r e n aus einer i n a l len T e i l e n h o m o 
genen K r i s t a l l a r t (Mischkris tal len) . 

D i e Mengenverhältnisse zwischen Schmelze u n d K r i s t a l l e n 
innerhalb des Zweiphasengebietes s ind ferner aus der D i a g r a m m 
kons t ruk t ion ohne weiteres ersichtl ich. Verb inde t m a n nämlich 
die beiden Tempera tu rpunk te durch eine Senkrechte , beispiels
weise für die K o n z e n t r a t i o n über dem P u n k t e e, so w i r d d ie 

l ) A n der perforierten Stel le abzutrennen. 

A b b . 5. Automat i sches D i a g r a m m z u A b b . 4 . 
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Schiebehorizoutale durch sie zerlegt, u n d zwar g ib t das Verhält
n i s / s : /1 der L i n i e unmi t te lbar das Verhältnis der beiden Mengen 
an . D e r H e b e l a r m / l entspricht der Menge der flüssigen Phase, 
der H e b e l a r m / s der Menge der festen. Diese Bez iehung is t v o n 
R u e r e rkannt u n d v o n i h m „Hebelbeziehung" benannt worden . 

E s k a n n auch vorkommen, daß beide L i n i e n eine nach ab
wärts ver laufende Krümmung aufweisen, A b b . 6. M a n sagt 
dann , die Ers ta r rungskurve hat e in M i n i m u m . 

Dieser F a l l t r i t t ein, wenn die Schmelzpunkte der beiden 
M e t a l l e du rch Legie ren erniedrigt werden. D ie Ers tar rungs

vorgänge s ind bis auf 
die Legierung, die der Z u 

sammensetzung e ent
spricht, die gleichen wie i n 
dem vorbehandel ten F a l l . 
N u r die ausgezeichnete L e 
gierung schmilz t u n d er
starrt wie die reinen Stoffe 
be i einem bes t immten T e m 
peraturpunkt . D a s V o r 
handensein eines solchen 

ausgezeichneten Wertes 
führt oft zu besonderen 
Eigentümlichkeiten der zu 
gehörigen Legierung 1 ) . 

Legierungen der vor
beschriebenen A r t s ind 

z. B . die bekannten N i c k e l - u n d Goldmünzenlegierungen. 
Beispie le dafür, daß beide L i n i e n eine Krümmung n a c h der 

entgegengesetzten Seite aufweisen (Typus I I nach R o o z e b o o m ) , 
also ein M a x i m u m haben, s i n d bei Metallegierungen nur selten. 
E i n solcher F a l l l iegt i m Sys tem Mangan-Kohlenstoff vor . 

D i e A n w e n d u n g der Phasenregel auf diesen T y p u s v o n Logie
rungen i s t die folgende: I n Gebieten der festen Lösungen, also 
überall un te rha lb des getönten Feldes (Abb. 4 bis 6, P = 1) 
is t , d a die A n z a h l der Bestandtei le B = 2 , m i t h i n nach (6) 

F = B + 1 — P = 3 — 1 = 2. 

A e ß 
A b b . 6. Ers ta r rungsd iagramni einer metal

l ischen Lösung m i t einem M i n i m u m 
(Typus I I I nach R o o z e b o o m ) . 

i) B o r e l i u s : A n n a l e n d . P h y s i k . B d . 53, S. 615, 1917/18. 
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Daraus geht hervor , daß i n diesen Gebieten Tempera tu r sowie 
K o n z e n t r a t i o n i n wei ten Grenzen verändert werden können, 
ohne daß neue Phasen auftreten. 

I n al len Gebieten innerhalb des getönten Fe ldes ( P = 2) 
ist, da die Z a h l der Bestandtei le B = 2, m i t h i n nach (6) 

F = B + 1 — P = 3 — 2 = 1 . 

Daraus geht hervor , daß i n diesem Gebiet n u r noch über eine 
Fre ihe i t verfügt werden k a n n , entweder über Tempera tu r oder 
K o n z e n t r a t i o n . Jeder Tempera tur is t eine bes t immte Z u s a m m e n 
setzung der Schmelze u n d der m i t ih r i m Gle ichgewicht be
f indl ichen K r i s t a l l a r t zugeordnet, die den S c h n i t t p u n k t e n der 
Temperaturachse m i t den L i q u i d u s - ( K u r v e vollständiger V e r 
flüssigung) u n d So l iduskurven ( K u r v e vollständiger E r s t a r r u n g ) 
entsprechen. E i n e Veränderung der Gesamtkonzen t ra t ion i s t also 
auf die Zusammensetzung v o n Schmelze u n d K r i s t a l l a r t ohne E i n 
fluß. I h r Mengenverhältnis a l le in erfährt eine Veränderung. S o l l 
das Mengenverhältnis erhalten bleiben, beispielsweise 1: l , s o s tehen 
Temperatur u n d K o n z e n t r a t i o n i n einer bes t immten zwangsweisen 
Beziehung, derart , daß der P u n k t , der dem Verhältnis der P h a s e n 
1:1 entspricht , stets i n der M i t t e der H o r i z o n t a l e n l iegen muß. 

I n a l len Gebie ten oberhalb des getönten Feldes bestehen d ie 
gleichen Beziehungen, wie sie für die Gebiete un te rha lb des 
getönten Feldes angegeben wurden . D i e Z a h l der F r e i h e i t e n ist 2 , 
Temperatur u n d K o n z e n t r a t i o n können also ohne Einfluß auf 
die Phasenzahl i n wei ten Grenzen verändert werden . 

E s sei n u n der F a l l betrachtet, daß zwe i M e t a l l e i m festen 
Zus t and sich nur begrenzt lösen. 

F a l l begrenz te r Lösl ichkei t Im fes ten Zustande. 

Legierungen mit einer Umwandlungshor izon ta len . A l s A u s 
gangspunkt seien die reinen Meta l le A u n d B gewählt. E i n Z u 
satz v o n dem Bes tand te i l B w i r d v o n A zunächst gelöst, über 
einen bes t immten B e t r a g hinaus dagegen n i ch t mehr . Das g le iche 
gi l t auch für den Bes t and te i l B, falls m a n i h m m e h r u n d m e h r 
v o n A hinzufügt. Zeichnet m a n (nach O s t w a l d ) die Z u s a m m e n 
setzung der Lösungen auf eine Hor izonta le , A b b . 7 , so w i r d es 
neben A einen P u n k t a geben, der den größten A n t e i l v o n B 
ausdrückt, der i n A aufgelöst werden k a n n . Das gleiche g i l t 
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für den Stoff B m i t dem Sättigungspunkt b; die Sättigungs
grenzen hängen v o n der N a t u r der betreffenden beiden Stoffe ab. 
A l l e zwischen diesen P u n k t e n (a u n d b) l iegenden Zusammen
setzungen k o m m e n als feste Lösungen n ich t vor. B r i n g t m a n beide 
Eos tandte i le i n e inem Verhältnis zusammen, das innerhalb der 
S t recke A a l iegt, so entsteht beim E r s t a r r e n eine gleiehteilige 
Lösung, d ie überwiegend A enthält, u n d innerhalb des Gebietes b B 
eine m i t vorherrschendem 5 - G e h a l t . I W e n n / m a n n u n beide B e 
standtei le i n e inem zwischenliegenden Verhältnis c zusammen
b r i n g t so entstehen, da sich j a eine feste Lösung n ich t b i lden k a n n , 
deren zwei , nämlich die feste Lösung a u n d die feste Lösung b, 
J e nachdem das Verhältnis der beiden Stoffe A u n d B näher a n 
a oder b l iegt , w i r d s ich mehr v o n der entsprechenden gesät
t ig t en Lösung bi lden , u n d zwar g ib t das Verhältnis ca: c b der 
L i n i e unmi t t e lba r das Verhältnis der beiden Mengen an. 

D i e Sättigungsgrenze beider Bestandtei le verschiebt s ich 
n u n a l lgemein m i t der Tempera tur . I n dem D i a g r a m m A b b . 8 

ist diese Abhängigkeit dar-
a c ^ ^ ^ ^ ^ ^ gestellt. D i e Ers tar rungs-

/I 3 Vorgänge s ind i n bezug auf 
Abb. 7. Schema einer Mischungslücke. Änderung der Zusammenset

zung der flüssigen Schmelze 
u n d der ausgeschiedenen Mischkr i s t a l l e sowie ihres Mengenver
hältnisses die gleichen, wie be i A b b . 4 erläutert. 

Be t rach te t m a n die Legierungen v o n der Zusammensetzung 
über dem P u n k t e e, so scheiden s ich be im Beg inn der E r s t a r r u n g 
unter vorübergehender Änderung der Zusammensetzung M i s c h 
kr is ta l le a aus, während be im E r s t a r r e n der Leg ie rung v o n der 
Zusammensetzung über dem P u n k t «' Mischkr i s t a l l e ß zur A u s 
scheidung gelangen. •'* 

Besondere Erscheinungen t re ten ein, be i den Legierungen 
v o n der Zusammensetzung über den P u n k t e n / u n d / ' , bzw. 
bei a l len Legie rungen zwischen den P u n k t e n a u n d b, be i denen 
die die L o g i e r u n g darstellenden Ver t ika len die Umwand lungs -
hor izonta lo ach schneiden; sie zeigen wieder eine Verzögerung 
b e i m E r s t a r r e n u n d außerdem noch einen H a l t e p u n k t beim 
Passierender U m wandlungshorizontalen. Beide Legierungen / u n d / ' 
beginnen unter Aussche idung v o n Mischkr is ta l len oc und Ände
r u n g der Zusammense tzung v o n Schmelze u n d K r i s t a l l e n zu 
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erstarren, so daß b e i m Berühren der Hor i zon t a l en die Leg ie rungen 
aus den Mischk r i s t a l l en a v o n der Zusammensetzung a u n d der 
Schmelze v o n der Zusammensetzung b bestehen. I h r e M e n g e n 
ergeben sich aus der bereits angeführten Hebelbez iehung. 

A u f der H o r i z o n t a l e n a b vol lz ieht sich eine U m w a n d l u n g 
bei gleichbleibender Temperatur . E s können n u n zwe i Fälle e in
t re ten: 

1. F a l l / : 

D i e Restschmclze wandel t s ich i n Berührung m i t dem festen 
A n t e i l oc zu einem Gemenge der beiden festen Mischkr i s t a l l e oc 
u n d ß u m ; P u n k t a entspr icht der Zusammensetzung der oc-
K r i s t a l l e , P u n k t c der Zusammensetzung der /?-Kris ts ta l le . 

D i e U m w a n d l u n g drückt m a n aus durch die Schreibweise : 

Schmelze 4- a = oc + ß-

D i e Restschmelze w i r d hierbei verbraucht , die Legie rung 
ist völlig erstarrt. 

B e i noch weiterer Abkühlung ändert s i ch n u n auch d i e 
Zusammensetzung der festen Mischkr i s ta l l e . D i e Zusammenset
zung der beiden K r i s t a l l a r t e n be i den einzelnen Tempera tu ren ent
spricht den E n d e n der einzelnen wagerechten Schraff ierungsl inien. 

2. F a l l / ' : 

D i e bereits ausgeschiedenen .4-reichen Mischkr i s t a l l e oc ver 
schwinden, i ndem sie sich i n Berührung m i t der Schmelze i n e i n 
Gemenge der 5 - re ichen Mischkr i s ta l le ß v o n der Z u s a m m e n 
setzung c u n d der Schmelze v o n der Zusammensetzung b u m 
wandeln. 

A u c h hier k a n n m a n die U m w a n d l u n g ausdrücken chirc^i 
die symbolische Schreibweise: / 14 

Schmelze « = Schmelze + ß-

N a c h dem völligen Ers t a r r en ist auch der le tz te R e s t d e r 
Schmelze zu den gleichart igen Kris ta l len/3, deren Zusammense tzung 
dem P u n k t e / ' entspricht , erstarrt. 

N a c h dem Pass ieren des Feldes der homogenen / ? -Kr i s t a l l e 
zerfällt die Leg ie rung be im weiteren Abkühlen i n e i n Gemenge 
der jetzt beständigen beiden K r i s t a l l a r t e n a u n d ß. Ih re Z u s a m m e n 
setzung bei den einzelnen Temperaturen entspricht wie b e i / d e n 

C z o c h r a l a k i , Metallkunde/1> * 2 
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Enden , der einzelnen Schraff ierungsl inien. Das Gefüge besteht 
aus einem Gemenge zweier K r i s t a l l a r t e n . 

Diesen T y p u s v o n Legierungen bezeichnet m a n wegen der 
Eigentümlichkeit, umhüllte K r i s t a l l e z u b i lden , auch als L e 
gierungen m i t einem P e r i t e k t i k u m oder m i t per i tekt ischen Ge
raden . Z u diesem T y p u s v o n Legierungen gehören die Systeme Z i n n -
S i lbe r , Q u e c k s i l b e r - K a d m i u m . Anzuschließen is t eine große A n z a h l 
technischer Legierungen, bei denen s ich die Gebiete, i n denen 
2 Mischk r i s t a l l a r t en auftreten, mehrmals wiederholen. I n erster 
L i n i e s ind die K u p f e r - Z i n k - L e g i e r u n g e n , Kupfe r -Z inn -Leg i e run -
gen, K u p f e r - A l u m i n i u m - L e g i e r u n g e n usw. zu nennen (vgl . A b -
schn . I I I , A b b . 18, 23, 24). 

D i e A n w e n d u n g der Phasenregel auf diese A r t v o n Legie run
gen is t i n bezug auf die Gebiete fester Lösungen (ac oder ß), die 
Gebie te v o n Schmelze u n d K r i s t a l l a r t (getönte Felder) u n d die 
Geb ie te oberhalb des getönten Feldes (Schmelze) die gleiche wie 
i n d e m F a l l e unbegrenzter Löslichkeit. 

I m Gebiete der beiden K r i s t a l l a r t e n ec -f- ß gelten die gleichen 
B e d i n g u n g e n wie i n dem Gebiet , i n dem Schmelze u n d K r i s t a l l 
a r t s ich i m Gleichgewicht bef inden. I n diesem Gebie t k a n n 
also n u r n o c h über eine Fre ihe i t verfügt werden. Jeder Tempera
t u r i s t eine bes t immte Zusammensetzung der beiden K r i s t a l l a r t e n 
zugeordnet , die den Schn i t tpunk ten der Temperaturachse u n d 
den Sättigungsgrenzen der beiden K r i s t a l l a r t e n entsprechen. E i n e 
Veränderung der Gesamtkonzent ra t ion ist auf die Zusammen
setzung dieser beiden K r i s t a l l a r t e n ohne Einfluß. N u r ih r Mengen
verhältnis erleidet eine Veränderung. E i n bestimmtes Mengen
verhältnis k a n n n u r unter E i n h a l t u n g ganz best immter Tempera
t u r e n u n d Konzen t r a t ionen erhal ten werden. 

B e i diesem T y p u s von D iag rammen k a n n n u n auch der 
Sonder fa l l auftreten, daß 3 Phasen sich mite inander i m Gle ich
gewich t befinden. Dies i s t auf der L i n i e acb der F a l l ( A b b . 8). 
I n a l len P u n k t e n dieser L i n i e i s t die Z a h l der Phasen 3, die Z a h l 
de r Bes tandte i le 2, m i t h i n n a c h (6) 

F = B - f 1 — P = 3 — 3 = 0 . 

D i e 3 P h a s e n können also m i r bei einer einzigen Temperatur u n d 
Zusammense tzung nebeneinander bestehen. Diese Tempera tu r 
u n d K o n z e n t r a t i o n entspricht den P u n k t e n a, c u n d 6. A u f der 
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Verbindungs l in ie zwischen a, c u n d b k a n n zwar n o c h d ie Gesamt
konzent ra t ion verändert werden , die Zusammensetzung v o n 
Schmelze u n d den beiden K r i s t a l l a r t e n « u n d ß b le ib t dadurch 
unberührt, nur ih r Mengenverhältnis erfährt eine Versch iebung . 

Legierungen mit einer eutektischen Geraden. E i n e zweite 
A r t v o n metal l ischen Stoffen, die s ich i m festen Z u s t a n d n u r 
begrenzt lösen, s ind die Legierungen m i t einem E u t e k t i k u m . 
I n diesen Fällen gibt es e i n e Schmelze, die wie die re inen Stoffe 
bei gleichbleibender Tempera tur erstarrt ; doch besteht sie nach 

d e f f ' s ' B " e • ä 
A b b . 8. Ers ta r rungsd iagramm einer A b b . 9. Ers t a r rungsd iagramm einer 
Legierung m i t einer Umwand lungs - Legierung m i t einer eutektischen. 

horizontalen (Typus I V n a c h Geraden (Typus V nach 
B o o z e b o o m ) . R o o z e b o o m ) . 

dem Ers ta r ren n ich t aus einem, sondern aus zwe i Gefügebestand
teilen. D e r ausgezeichnete P u n k t w i r d eutektischer P u n k t ge
nannt , die ausgezeichnete Legie rung eutektische Leg ie rung 
oder E u t e k t i k u m . Gle ichze i t ig erkennt man , A b b . 9, daß die 
Temperatur die niedrigste ist , bei der Schmelze neben festen 
Bestandtei len bestehen k a n n ; daher die Beze ichnung „Eutekti
k u m " (gut fließend). 

Betrachte t m a n zunächst Legierungen, die i m festen Z u s t a n d 
homogen s ind (exeutektisohe Legierungen), so scheiden s ich 
be im Ers ta r ren unter vorübergehender Änderung der Z u s a m m e n 
setzung v o n Schmelze und. K r i s t a l l e n die zugehörigen M i s c h k r i s t a l l e 
aus, u n d zwar a -Kr i s t a l l e i n der Nähe v o n A u n d /? -Kr i s ta l l e 

2* 
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i n der Nähe von B. I m übrigen vo l lz iehen sich i n diesen Gebieten 
d i e Erstarrungsvorgänge genau so, wie be i Besprechung des D i a 
g r a m m s A b b . 4 ausführlich gezeigt wurde . 

Besondere Ersche inungen t re ten nur auf be i al len Legierungen 
v o n zwischenliegender Zusammensetzung (eutektomercn Legie
rungen) . 

E s werde zunächst die eutektische Leg ie rung (K) betrachtet. 
H i e r i s t die Schmelze für beide Bestandtei le gesättigt, sie erstarrt 
b e i der wei teren Abkühlung unter wechselweiser Aussche idung 
beider Bes tandte i le be i gleichbleibender Tempera tur z u einem 
Gemenge der K r i s t a l l a r t o n <x u n d ß; die Zusammensetzung v o n 
Schmelze u n d K r i s t a l l e n b le ib t dabei unverändert. D i e erstarrte 
L e g i e r u n g besteht i n der R e g e l aus sehr i n n i g u n d gleichmäßig 
ver te i l t en K r i s t a l l e n . D i e K r i s t a l l e s ind n ich t e twa die reinen 
M e t a l l e A u n d B, sondern die gesättigten festen Lösungen v o n 
de r Zusammense tzung a u n d b, deren Mengenverhältnis du rch 
das Verhältnis a K: Kb gegeben ist. 

N u r die Leg ie rung , deren K o n z e n t r a t i o n dem ausgezeichneten 
P u n k t entspricht , erstarrt he i gleichbleibender Tempera tur , da
gegen zeigen die Legierungen z u beiden Sei ten der ausgezeichneten 
K o n z e n t r a t i o n eine Verzögerung be im E r s t a r r e n u n d einen H a l t e 
p u n k t b e i m Überschreiten der eutektischen Geraden. D i e Ver 
zögerung deutet die Aussche idung des einen Mischkr i s ta l les , 
d i e H a l t e p u n k t e d ie eutektische E r s t a r r u n g an . 

D i e Leg ie rung von der Zusammensetzung über dem P u n k t e 
beg inn t unter der Aussche idung von Mischkr i s t a l l en z u erstarren, 
so daß be im Berühren der eutekt ischen Geraden die Legie rung 
aus Mischk r i s t a l l en v o n der Zusammensetzung a u n d aus der 
Schmelze v o n der Zusammensetzung K besteht. H i e r ist die 
Res t schmelze für beide Bestandtei le gesättigt u n d ers tarr t wie 
d i e eutektische Legierung. D i e Schmelze läßt nach dem E r s t a r r e n 
innerha lb des eutektischen Gemenges primär ausgeschiedene M i s c h 
k r i s t a l l e e rkennen; ihre Menge wächst m i t der En t f e rnung von 
der eutektischen K o n z e n t r a t i o n . A u s der Dauer der Hal tezei ten 
be im Überschreiten der eutektischen Geraden k a n n m a n die Z u 
sammensetzung des E u t e k t i k u m s genau u n d die P u n k t e , bis z u 
denen homogene Mischkr i s t a l l e i n dem zu untersuchenden Sys tem 
auftreten, annähernd genau bes t immen; dabei muß für jede A b 
kühlungskurve dieselbe Gesamtmenge der Legierung zugrunde ge-
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legt werden. B e i den Legierungen, deren Zusammense tzung den 
Punkten« u n d b entspricht, s ind die Ha l teze i t en bei der eu tekt i schen 
Tempera tur gerade N u l l u n d haben bei der K o n z e n t r a t i o n des 
ausgezeichneten Punktes K i h ren größten W e r t . G r a p h i s c h s te l l t 
m a n dies dar, i n d e m m a n die so erhaltenen Wer t e als Senkrechte 
zur Konzent ra t ionsachse oder der eutekt ischen Geraden auf
trägt u n d die E n d p u n k t e verbindet (Abb . 9). 

Ebenso wie die Schmelze e erstarren alle Schmelzen zwischen 
a u n d K unter A b s c h e i d u n g v o n Mischkr i s t a l l en a u n d a l le Schmel
zen zwischen K u n d b unter 
Ausscheidung v o n M i s c h 
k r i s t a l l en ß innerhalb eines 
mehr oder weniger großen 
Temperaturgebietes. 

J e nach dem Mengen
verhältnis beider Bes tand
teile der eutektomeren L e 
gierungen spricht m a n v o n 
einer eutektischen b z w . v o n 
einer in H i n s i c h t auf B e 
standteile A oder B unter-
(hypo-) oder über-(hyper-) 
eutektischen Legierung. 

B e i den Legierungen 
m i t einer eutektischen Ge
raden können i m Grenzfa l l 
die festen Phasen auch die 
re inen Meta l le selbst sein. A b b . 10 veranschaul icht diesen Leg i e 
rungstypus (Typus V a nach R o o z e b o o m ) . P r a k t i s c h muß aber 
stets ehre, wenn auch noch so geringe Löslichkeit vorausgesetzt 
werden, wodurch die E i n o r d n u n g dieses Sonderfalls an dieser Stel le 
gerechtfertigt sein mag . 

Dieser T y p u s v o n Legierungen is t z i eml i ch häufig. V o n d e n 
technischen Legierungen seien genannt: K u p f e r - K u p f e r o x y d u l , 
H a r t b l e i , S i l i z i u m - A l u m i n i u m u . a. (vgl. A b s c h n . I I I , A b b . 2 8 u . 3 1 ) . 

D i e Anwendung der Phasenregel ist für al le Gebie te dieser 
A r t v o n Legierungen die gleiche wie sie i m Vorangehenden aus
geführt wurde. D a s Gebiet der Schmelze u n d der M i s c h k r i s t a l l e a. 
oder ß i s t zweifachfrei, innerhalb der getönten E e l d e r u n d des 

http://Abb.28u.31
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Gebie tes der beiden K r i s t a l l a r t e n a + ß einfachfrei, i n den 
P u n k t e n a, K u n d b sowie auf deren Verb indungs l in ie unfrei . 

Unterteilung der Legierungen mit einer Umwandlungshorizon
talen und eutektischen Geraden. D i e beiden vorbeschriebenen 
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Abb. 11. a) Syntektikum, b) Monotektikum, c) Peritek-
t ikum, d) Eutektikum, e) Metatoktikum, f) Dystoktikum. 
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H a u p t a r t e n der Ers ta r rungsdiagramme m i t einer pe r i t ek t i schen 
u n d eutektischen Geraden, die i n A b b . 8 u n d 9 dargestell t -worden 
s ind, lassen s ich nach G u e r t l e r wie folgt unter te i len A b b . 11. 

I n den Fällen a (Syntekt ikum) u n d b (Mono tek t ikum) be
tei l igen sich a n dem Gleichgewicht zwei flüssige und eine k r i s t a l l i 
sierte Phase. Diese t re ten also nu r auf, w e n n d ie Schmelze 
be i den Kr i s ta l l i sa t ions tempera turen des Systems i n z w e i Flüssig
kei ten entmischt i s t ( in den A b b i l d u n g e n d u r c h unterbrochene 
Horizonta lschraff ierung angedeutet). 

I n den anfangs besprochenen Fällen c (Per i t ek t ikum) u n d d 
(Eu tek t ikum) betei l igt s ich 
n u r eine Flüssigkeit neben 
zwe i K r i s t a l l a r t e n a n d e m 
Gleichgewicht . Sie t re ten 
n u r auf, w e n n die Legie
rungen eine Mischungslücke 
i m l i r is tal l is ier ten Zustande 
aufweisen. 

D i e Fähe e (Metatek-
t i kum) u n d / (Dys tek t i -
kum) beziehen sich auf U m 
setzungen innerha lb des 
völlig kr is ta l l i s ier ten Z u -
standes, die durch U m 
wandlung der re inen K o m 
ponenten selbst (Polymor
ph ie , siehe diese) u n d 

durch das Auf t r e t en u n d Verschwinden neuer P h a s e n verursacht 
werden können. Für die A n w e n d u n g der Phasenregel gelten d i e 
gleichen Gesichtspunkte, wie sie an den D i a g r a m m e n A b b . 6, 8, 9 
besprochen wurden. 

D i e Unte r t e i lung G u e r t l e r s umfaßt noch vier wei tere Fälle, 
die zunächst aber ohne rjraktischen Be lang s ind . 

Legierungen mit einer chemischen Vorbindung. E i n e wei te re 
A r t v o n metal l ischen Stoffen, die sich i m festen Z u s t a n d n u r 
begrenzt lösen, s i n d die Legierungen m i t einer V e r b i n d u n g . S i e 
s ind gekennzeichnet du rch ein S c h m e l z p u n k t m a x i m u m oder d u r c h 
das Auf t re ten eines K n i c k e s i n der Schme lzku rve (verdecktes 
M a x i m u m ) . N u r F a l l 1 soll a n dieser Stelle besprochen w e r d e n . 

A b b . 12. Er s t a r rungsd iagramm einer L e 
gierung m i t einer e l iemisc l ien V e r b i n d u n g . 
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T e i l t m a n das D i a g r a m m A b b . 12 durch eine Senkrechte 
d u r c h das M a x i m u m h indu rch i n zwei Tei le , so ergeben s ich 
z w e i Systeme, v o n denen jedes für s ich nach einem anderen 
T y p u s erstarrt . Zwischen den beiden Sys temen können alle vor
behandel ten Ers t a r rungs typen auftreten, nur m i t dem Unte r 
schiede, daß jetzt die eine gemeinsame K o m p o n e n t e beider Sy
steme eine in termeta l l i sche V e r b i n d u n g ( A m B u ) ist. I n A b b . 12 
i s t eine K o m b i n a t i o n des Ers ta r rungs typus V u n d Va nach 
R o o z e b o o m dargestellt . E i n e Legie rung dieser A r t liegt i n dem 
S y s t e m A l u m i n i u m - M a g n e s i u m vor . 

A b b . 13. Ers ta r rungsdiagramm m i t A b b . 14. Ers tar rungsdiagramm m i t 
2 Geraden. 2 Geraden. 

I n dem Sys tem treten, wie i n den bisher beschriebenen Fällen, 
zweifachfreie (Gebiete der Schmelze, a -Kr i s t a l l e , /3-Kristal le) , 
einfachfreie (getönte Fe lder , Gebiete zweier Kr i s t a l l a r t en ) u n d 
unfreie (auf der eutektischen Geraden) Gleichgewichte auf. 

Legioningen mit zwei Geraden. E s sei n u n der F a l l be
t rach te t , daß zwe i Metal le sich auch i m flüssigen Z u s t a n d nur 
begrenzt lösen. 

A b b . 13 stell t das .Erstarrungsdiagramm einer Legie rung 
dar , b e i der die beiden Bestandtei le i m flüssigen Zustande bei 
de r Ers ta r rungs tempera tu r der höher schmelzenden Komponen te 
p rak t i s ch überhaupt n ich t ineinander löslich s ind (etwa wie ö l u n d 
Wasser) , obwoh l we i t oberhalb dieser Temperatur geringe Löslich
k e i t besteht. B e i m Abkühlen einer Legierung von der Zusammen-



Po lymorphe Umwand lungen . 25 

Setzung über dem P u n k t e e beginnt be im E r r e i c h e n der Löslich-
ke i t skurve eine T rennung der Schmelze i n zwe i flüssige Phasen . 
D i e Zusammensetzung beider Schmelzen bei den einzelnen T e m 
pera turen entspr icht den Sättigungsgrenzen beider Schmelzen 
(gestrichelte Kurvenstücke). B e i m Er r e i chen der Ers ta r rungs 
temperatur der höher schmelzenden K o m p o n e n t e A gelangt b e i 
Legierungen beliebiger Zusammensetzungen zunächst die ganze 
Menge der höher schmelzenden K o m p o n e n t e zu r Aussche idung , 
worauf dann die Tempera tur bis z u m Schmelzpunkt der anderen 
K o m p o n e n t e s ink t u n d auch diese erstarrt. 

Oberhalb des getönten Eeldes besteht die Leg ie rung aus 
zwei u n d jenseits der gestrichelten Löslichkeitskurve aus einer 
Schmelze ; unterhalb des getönten Feldes ist alles fest, während 
jeder P u n k t i n d e m getönten Zustandsteld aus Schmelze der 
K o m p o n e n t e B u n d K r i s t a l l e n der K o m p o n e n t e A besteht. 

D ie Abkühlungskurven sämtlicher Schmelzen weisen bei 
der Trennung der Schmelze i n zwe i Lösungen 1 ) Verzögerungen 
(meist undeutl iche) u n d bei den Ers ta r rungs tempera turen der 
reinen Meta l l e H a l t e p u n k t e auf. 

E i n Grenzfa l l völliger Unlöslichkeit i m flüssigen Zus tande 
ist hier noch v i e l weniger wahrscheinl ich als be i T y p u s Va i n 
festem Zustande. I n A b b . 14 is t dieser hypothet ische F a l l dar
gestellt. 

E t w a 2 0 ° / 0 der bekann ten binären Legierungen gehören 
diesem Typus an. 

I n allen Zweiphasengebieten s ind die Systeme einfachfrei , 
u n d doppeltfrei i n den Gebieten, i n denen n u r eine Schmelze 
auftr i t t . 

Polymorphe Umwandlungen. 

A u c h i n bereits erstarr ten Systemen s i n d U m w a n d l u n g e n 
möglich, sei es durch Po lymorph ie , d. i . durch die Fähigkeit v ie ler 
Stoffe i n verschiedenen K r i s t a l l f o r m e n aufzutreten, se i es infolge 
chemischer Prozesse. 

Tre ten beide Bestandte i le i n mehreren K r i s t a l l f o r m e n auf, 
die. untereinander unbegrenzt löslich sind, so lassen sich die für 
die Erstarrungsvorgänge gefundenen Resul ta te ohne weiteres a u c h 

l ) I n der A b b i l d u n g n u r d u r c h eine S t i chkonzen t r a t i on darges te l l t . 
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a u f diese U m w a n d l u n g e n übertragen. A b b . 15 veranschaul icht 
e ine stetige v o m niedr igs ten z u m höchsten U m w a n d l u n g s p u n k t 
fortwährend ansteigende U m w a n d l u n g s k u r v e . W i e i n den Ge
bie ten , i n denen Schmelze u n d K r i s t a l l e sich i m Gleichgewicht 
bef inden (getöntes Fe ld ) , so erstreckt s ich auch hier die U m w a n d 
l u n g der L e g i e r u n g über e in best immtes Temperaturgebiet , inner
h a l b dessen d ie Zusammensetzung beider K r i s t a l l a r t e n eine vor
übergehende Änderung erfährt (schraffiertes Fe ld ) . 

T r i t t einer der beiden Bes tandte i le i n mehreren K r i s t a l l 
f o r m e n auf, so muß be i Vorausse tzung unbegrenzter Löslichkeit 

A b b . 15. E r s t a r rungsd iag ramm einer 
meta l l i schen Lösung m i t zwei poly

morphen Komponen ten . 

A b b . 16. Ers ta r rungsd iagramm einer 
metal l ischen Lösung m i t einer Iioly-

morphen Komponen te . 

a u c h die andere K o m p o n e n t e i n mehreren K r i s t a l l f o r m e n auf
t re ten können. Diese F o r m e n s ind dann notwendigerweise unbe
ständig (m e t a s t a b i l ) . D e r Zusammenhang der verschiedenen F o r 
m e n w i r d d u r c h das D i a g r a m m A b b . 16 ausgedrückt. E i n e U m 
w a n d l u n g der n i ch t po lymorphen Komponen te findet nur bis z u 
e inem gewissen niedr igs ten ^ i -Gehal t (Punk t d) statt . U n t e r h a l b 
dieser Grenze ist d ie oc-Form der J . -Kr i s t a l l e n ich t imstande , die 
gleiche K r i s t a l l f o r n i auch bei den .B-Kr is ta l l en aufrechtzuerhalten. 

S k i d beide Bes tandte i le i m festen Zus tand ineinander völlig 
unlöslich, so scheidet sich je nach ihrer Zusammensetzung die eine 
oder die andere K o m p o n e n t e i n re inem Zustande aus, u n d w e n n 
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eine derselben, e twa A, bei unterhalb der eutekt ischen H o r i 
zonta len gelegener Tempera tur aus einer ß-TPorm. i n eine a - F o r m 
übergeht, so erfolgt die ganze U m w a n d l u n g b e i g le ichble ibender 
Tempera tur . D i e Daue r der Ha l t eze i t en hängt l ed ig l i ch v o n d e m 
J-Öehalt der Leg ie rung a b ; sie n i m m t , w ie A b b . 17 veranschau-

/l 3 
A b b . 17. Ers ta r rungsdiagrammJeiner Leg ie rung m i t einer 
eutektischen Geraden u n d einer po lymorphen Komponen te . 

l i ch t , v o m M a x i m u m für reines A bis z u m N u l l w e r t für reines 
B l inear ab. Legierungen dieser A r t l iegen vor i n den Sys temen 
N i c k e l - K o b a l t (Typ . A b b . 15), N i c k e l - K u p f e r (Typ . A b b . 16), 
K o b a l t - K u p f e r ( T y p . A b b . 17). 

D i e Gleichgewichte s ind je nach den Sys temen zweifach-
oder eüxfachfrei, A b b . 15 u n d 16, i n A b b . 17 auch unfrei . 



III. Erstarrungsdiagramme technischer 
Legierungen. 

D i e D i a g r a m m e der meis ten technischen Legierungen haben 
i n den le tz ten J a h r e n mehr oder weniger wesentliche Ergänzungen 
erfahren. D i e A n g a b e n s ind i n v i e l en i n - u n d ausländischen 
Ze i t schr i f t en vers t reut ; sie haben i n den meisten L e h r - u n d H a n d 
büchern n o c h keine vollständige Aufnahme gefunden. D a r u m 
sollen an dieser Ste l le die wich t igs ten Ergebnisse dieser A r b e i t e n 
k u r z zusammengefaßt werden. 

D i e A u s w a h l ixmfaßt nur die al lerwicht igsten technischen 
Leg ie rungen unter Ausschluß des Eisens . 

Kupfer-Zinklegierungen (Messing). 
I n A b b . 18 i s t das D i a g r a m m der Kupfer -Zink leg ie rungen 

dargestell t auf G r u n d der A r b e i t e n v o n S h e p h e r d 1 ) u n d T a f e l 2 ) . 
D a s D i a g r a m m ist ergänzt nach den le tz ten Untersuchungen dieses 
Sys tems v o n C a r p e n t e r und E d w a r d s 3 ) . Diese Ergänzung be
z ieh t s i ch auf die Gebiete, die ^ - K r i s t a l l e enthalten. Diese A u t o r e n 
s te l l ten nämlich fest, daß a l leLegierungenindiesenKonzent ra t ions-
bereichen s ich durch eine Umwandlungshor izon ta le auszeichnen, 
d ie be i 470 0 liegt. A u f dieser Hor i zon ta l en zerfällt die ß-Kristall-
a r t i n ein äußerst feinkörniges Gemenge v o n a- u n d } ' - K r i s t a l l e n , 
A b b . 19. D i e U m w a n d l u n g läßt s ich wahrscheinl ich infolge 
großer Reaktionsverzögerungen nur äußerst schwierig nachweisen. 
U m diese U m w a n d l u n g z u bewirken , is t e in wochenlanges Glühen 
un te rha lb der Umwandlungshor izon ta len (470°) erforderlich. 
Leg ie rungen , die diese U m w a n d l u n g erfahren haben, sind, sehr 
spröde. Drähte v o n 1 m m Durchmesser brechen bereits be i einer 
Biegebeanspruchung von e twa 15°, wie dies die A b b . 20a veran 

1) J . P h y s . Chem. B d . 8, 8. 421, 1904. 
2) Metallurgie. B d . 5, S. 349, 1908. 
") In t e rn . Z . f. Meta l lographie . B d . 1, S. 156, 1911 u n d B d . 2, S. 138, 

1912. 
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schaul icht . Durch Anlassen oberhalb der Umwand lungs t empe 
ra tu r w i r d die Sprödigkeit der Drähte wesent l ich ve rminder t , 
so daß sie zu Spi ra len gebogen werden können, A b b . 2 0 b 1 ) . 

E i n e weitere Ergänzung ist i n diesem D i a g r a m m hins icht 
l i c h der Sättigungsgrenzen der Gebiete der a- u n d ß-Kristalle 

72001 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 

7100 

Gewichtsprozente Zn 

A b b . 18, Ers ta r rungsd iagramm der Kupfe r -Z ink leg ie rungen . 

vorgenommen worden. N a c h langjährigen Beobach tungen des 
Verfassers liegen diese Grenzen nicht , wie i n den meis t en D i a 
grammen angegeben, be i 63 bis 65 u n d 53 b is 5 4 % K u p f e r , 
sondern wie dies i n dem D i a g r a m m dargestellt is t , be i 62,5 u n d 54 ° / 0 

K u p f e r . 

!) V g l . dagegen die bemerkenswerten Ergebnisse von M a s i n g : W i s s . 
Veröff. aus d. Siemenskoiv/.. B d . 3, S. 240, 1923. 



3 0 Erstarrnngsdiagramrne technischer Legierungen. 

A b b . 20. a) a-ß-Messingdraht, der h) Ähnlicher D r a h t , geglüht hei 
infolge stattgehabter U m w a n d l u n g 6 5 0 — 7 0 0 0 u n d danach gewickel t , 

äußerst brüchig geworden ist . (Nach C a r p e n t e r . ) 



Kupfer-Zinldegierungen (Messing). 3] 

A b b . 22. In t ragranularer / i - K a l t b r u c h i n a-/S-Messing. 
Geätzt i n warmer Schwefelsäure 1: 1 r u n d 5 m i n . ( L i n . V g r . 450.) 



3 2 Ers ta r rungsdiagramme technischer Legierungen. 

E i n e wesentl iche R o l l e i n technologischer H i n s i c h t k o m m t 
d e n ^ - K r i s t a l l e n z u . Sie zeichnen s ich i m Gegensatz z u den 
oc-Kristal len durch große B i l d s a m k e i t b e i hohen Tempera tu ren 
aus. H i e r a u f beruht die technische Un te r t e i l ung der K u p f e r -
Z ink leg ie rungen i n die w a r m - u n d ka l t schmiedbaren Messing
sorten. Legierungen , die i rgend einen nennenswerten Geha l t an 

rzoo 

~~2d ~3Ö W SO60 70 SO SO 700 
2»- Gewichtsprozente Sn 

A b b . 23. Ers tar rungsdiagramm der Kupfer-Zinnlogierungen. 

a - K r i s t a l l e n besitzen, führen be im Warmschmieden l e ich t z u 
R iß - u n d B r u c h b i l d u n g . Dies veranschaulicht A b b . 21. Infolge 
a -Anre iche rung ist du rch die ungenügende Plastizität der oc-Kristalle 
i n der Wärme der metal l ische Zusammenhang gestört worden. 

A b b . 22 zeigt dagegen i n ins t rukt iver Weise die P las t i 
zität der oc -Kr i s ta l l e bei niedrigen Temperaturen. D ie P i o b e 



Kupfer -Zinnleg ie rungen (Bronzen). 

wurde i n der Kälte (Raumtempera tur ) bis z u m B r u c h be
ansprucht . D e r B r u c h verläuft nur durch die /9-Kr is ta l le . D i e 
a - K r i s t a l l e haben infolge ihrer hohen Plastizität z u m größten 
T e i l noch standgehalten. Sie überbrücken gewissermaßen noch 
die Bruchflächen. 

Die Kupfe r -Z ink leg ie rungen aller Abs tu fungen (bis zu e inem 
Geha l t v o n 50 % Z i n k ) f inden sehr ausgedehnte technische A n 
wendung, u n d zwar i n gegossenem Z u s t a n d sowie n a c h mann ig 
faltiger Kne tbea rbe i t ung ; desgleichen z inkreiche Leg i e rungen 
als Spritzguß. 

Kupfer-Zinnlegierungen (Bronze). 

I n A b b . 23 ist das K u p f e r - Z i n n d i a g r a m m dargestellt , w i e es 
B a u e r u n d V o l l e n b r u c k nach i h r en neuesten Untersuchungs
ergebnissen bekanntgegeben haben 1 ) . N e b e n anderen wesent
l i chen Ergänzungen is t auch von diesen A u t o r e n die Sättigungs
grenze der a -Kr i s t a l l e von e twa 12 auf 14 % Z i n n erweiter t worden . 

D i e Kupfer -Zinnleg ie rungen f inden bis z u einem Geha l t v o n 
3 0 % Z i n n ausgedehnte Ve rwendung als Gußmetall; Leg ie rungen 
bis etwa 8°/„ Z i n n können i n der Wärme der Kne tbea rbe i t ung 
n o c h gut unterzogen werden . 

Kupfer-Aluininiumlegierungen (Aluininiumhronzen). 

I n Schaub i ld 24 ist das K u p f e r - A l u m i n i u m d i a g r a m m wieder
gegeben nach den Untersuchungen v o n C a r p e n t e r u n d 
E d w a r d s 2 ) , C u r r y 3 ) u n d G w y e r * ) . N a c h den Untersuchungs-
ergebnissen v o n C u r r y dürfte die gefundene U m w a n d l u n g d e r 
/?-Kris tal le i n a u n d y als gesichert anzusehen sein. D i e 
U m w a n d l u n g erfolgt bei diesen Legierungen wesent l ich le ich te r 
als be i den Kupfer -Zinkleg ierungen . 

D e r A l u m i n i u m g e h a l t der technischen Leg ie rungen geht selten 
über 1 0 % hinaus; sie werden meist als Gußmetall ve rwende t ; 
i n der Wärme ver t ragen sie auch s tarke K n e t b e a r b e i t u n g . V o n 
technischem Interesse s ind ferner die Gußlegierungen m i t h o h e m 
Alumin iumgeha l t u n d e twa 2 bis 20 % K u p f e r . 

!) M i t t . M a t e r i a l p r . - A m t . B d . 40, S, 181, 1922. 
2) Proc, Inst . mech . E n g . B d . 1—2, S. 57, 1907. 
a ) J . Phys . Chem. B d . 11, S. 425, 1907. 
4) Z . anorg. Chem. B d . 57, S. 113, 1908. 

C z o c h r a l s k i , Metallkunde. 3 
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A b b . 24. Er s t a r rungsd iag ramm der Kupfe r -A lummiumleg i e rungen . 

O 10 20 30 W SO 60 70 äO 90 100 
Gewichtsprozente Zn 

A b b . 25, E r s t a r rungsd iag ramm der A l u m i m u m - Z i n k l e g i c r u n g c n . 



Alumin ium-Zink leg ie rungen . 35 

Aluminiuin-Zinldegierungen. 
I n A b b . 25 is t das Ers ta r rungsd iagramm der A l u m i n i u m -

Zinklegierungen wiedergegeben. E s bau t s ich auf dem D i a g r a m m 
v o n S h e p h e r d 1 ) sowie B a u e r u n d V o g e l 2 ) auf u n d i s t ergänzt 
nach, den Untersuchungen v o n H a n s o n u n d G a y l e r 3 ) , S a n d e r 
u n d M e i s n e r * ) . D i e Sättigungsgrenze der y - K r i s t a l l e oberka lb 250° 
bedarf u . a . noch der Bestätigung; nach B a u er geht sie n ich t über 
40° / 0 Z i n k hinaus. Seine A n g a b e n hält B a u e r , gestützt auf u m 
fangreiche neue Versuchsergebnisse, auch jetzt noch auf rech t 6 ) . 

700 

O 70 20 30 W 50 . 60 70 SO SO 70Q 

A b b . 26. Ers t a r rungsd iagramm der Alumin ium-Magnes iumleg ie rungen . 

Legierungen bis z u e twa 1 5 % Z i n k f inden für Gußzweckc 
ausgedehnte Verwendung , sie können aber auch ka l t oder w a r m 
d u r c h K n e t e n weitgehende U m f o r m u n g erfahren. 

Ahiminium-Magneshiinlegierungen. 
Das D i a g r a m m , A b b . 26, i s t aufgestellt nach d e n A r b e i t e n 

v o n B o u d o u a r d 0 ) u n d G r u b e 7 ) u n d is t ergänzt d u r c h die ein-
x ) J . Phys . Chem. E d . 9, S. 504, 1905. 
2) In tern . Z . f. Meta l lographie . 1916, S. 101. 

3 ) J . Inst, of Me ta l s . 1922 (ref. Engineer ing 1922, S. 538). 
4 ) Z . Meta l lkunde . 1922, S. 385. 
ß ) Gemäß freundlicher P r i v a t m i t t e l l u n g . 
«) Compt . rend. B d . 132, S. 1325, B d . 133, S. 1003, 1901. 
7 ) Z . anorg. Chem. B d . 45, S. 225, 1905. 

3* 
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gehenden Unte r suchungen v o n H a n s o n u n d G a y l e r 1 ) . Wesent

l i c h an diesen Untersuchungen i s t die Fes ts te l lung , daß auf be iden 

Se i t en ausgedehnte Gebiete der festen Lösungen a u n d Ö bestehen 

u n d daß außer der bereits bekann ten festen Lösung y, die früher 

als a bezeichnet wurde , auch noch eine weitere feste Lösung ß 

aufgefunden wurde . D i e Sättigungsgrenze der festen Lösung <x w i r d 

m i t etwa 10°/ 0 ange

geben. N a c h M e r i c a 2 ) 

fällt sie bis auf e twa 2 °/-n 

M a g n e s i u m ; dem wi 

dersprechen aber die 

zahlreichen B e s t i m 

mungen v o n H a n s o n 

u n d G a y l e r . E i n be

sonders empfindliches 

Agens für den N a c h 

weis der ^ - K r i s t a l l e is t 

eine 5 bis 20° / 0 i ge 

Chromsäurelösung. 

D i e a - K r i s t a i l a r t 

b i ldet die Grundlage 

der bekannten härt

baren A l - M g - L e g i e r u n 

gen (Dura lumin) , die 

<5-Kristallart die der Mg-AI-Leg ie rungen (E lek t ronmeta l l , Magna -

l i u m ) . D i e M g - u n d A l - a r m e n Legierungen, lassen sich w a r m u n d 

k a l t durch K n e t e n bearbeiten. 

Aluminium-Lithiuinlegierungon. 

Ganz neuerdings haben die A l u m i n i u m - L i t h i u m l e g i e r u n g e n 

a n Interesse gewonnen. Das i n A b b . 27 wiedergegebene D i a 

g r a m m (bis z u 1 0 % L i t h i u m ) is t v o m Verfasser zusammen m i t 

R u s s o w 3 ) aufgestellt worden. 

D i e Sättigungsgrenze der a - K r i s t a l l e beträgt etwas über 

3 % L i t h i u m . Diese K r i s t a l l a r t b i lde t ähnlich wie die «-Alumi

n ium-Magnes iumkr i s t a l l e die Grund lage v o n Legierungen, die auf 

1) J . Inst. o£ Metals. Bd . 2, K. 201, 1920. 
2) Chom. and Met, Eng. 1919, S. 552; vgl. auch S a n d e r und 

Meißner , Z. Metallkunde 1924, S. .14. 
3) Z . Metallkunde. 1924. 

Gewichtsprozenten 

A b b . 27, E r s t a r rungsd iag ramm der A l u m i n i u m -
L i t h i u m l e g i e r u n g e n . 



Aluminium-Sil iz iumlegierungen. 37 

thermischem Wege veredelt werden können (Scleron-Metall). A u c h 
diese Legierung ist ka l t u n d warm durch K n e t e n gut bearbeitbar. 

1500 

10 20 • 30 W SO SO 70 30 30 100 
""" Gewichtsprozenteöi 

A b b . 28. Erstarrungsdiagramm der Aluminium-Si l iz iumlegiermigen. 

Aluminmin-Silizmmlegieriingen. 
I n A b b . 28 i s t das Diagramm dieser Legierungen nach 

E r a e n k e l 1 ) wiedergeben. Während E r a e n k e l die Ex i s t enz 
der festen Lösung a auf der Aluminiumsei te feststellt, konnte 

!) Z . anorg. Chein. B d . 58, S. 154, 1908. 
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R o b e r t s 3 ) dies nicht bestätigen. N a c h den Feststellungen des 
Verfassers2) is t die Sättigungsgrenze der a-Kris ta l le kleiner als 
1%. H a n s o n und G a y l e r 3 ) geben sie m i t 1,5%, G u i l l e t 4 ) m i t 
0 ,7%, W e t z e l u n d K o n a r s k y 6 ) m i t 0 , 5 % , bei 550° m i t l % a n ; 
sie dürfte also bei niedrigen Temperaturen wohl 0,5 % nicht über
steigen, dagegen bei hohen Temperaturen etwa auf das Doppel te 
anwachsen. 

E i n e weitere K o r r e k t u r i s t durch R a s s o w 6 ) erfolgt. A u f 
Grund reichhaltigen Versuchsmaterials wurde die eutektische 
Konzen t ra t ion bei 13,8 % festgestellt. 

Legierungen bis zu 2 0 % Si l i z ium gewinnen, nach einem 
besonderen Verfahren veredelt (Silumin), als Gußmetall immer 
größere Bedeutung. 

7001 1 1 1 1 1 i 1 1 1 

600 

500 

^ wo 

A b b . 29. Erstarrungsdiagrarnm der Zinn-Bleilegierungen. 

Zinn-Bleilegierungen. 
Das Diagramm nacb R o s e n h a i n und T u c k e r 7 ) und nach 

D e g e n s 8 ) , ergänzt durch eingehende Untersuchungen von 

i) J . Chem. SOG. 1914, S . 1383. 2) Z . angew. Chem. 1913, S. 494. 
3) J . Inst, of Metals . 1921, S . 321. '*) R e v . M e t . 1922, S . 303. 
5) Metallbörse. 1922, S . 2704. 
o) Z . Metal lkunde. 1923, S . 106 (siehe auch G u i l l e t , R e v . Me t . 1922, 

S . 303) und W e l t e r , Z . Meta l lkunde . 1923, S . 107). 
7 ) Phi los . Trans. A . B d . 209, S . 89, 1908. 
s) Z . anorg. Chem. B d . 63, S . 207, 1909. 
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M a z o t t o 1 ) , ist i n A b b . 29 wiedergegeben. D ie Zinn-Blei legierun
gen bi lden die Grundlage zahlreicher Weichlote. 

Zinn-Antimonlegierungen. 

Das Diag ramm der Zinn-Antimonlegierungen nach W i l 
l i a m s 2 ) und K ons t a n t i n o w u n d S m i r o w 3 ) ist i n A b b . 30 wieder
gegeben. Die Legierungen bis z u 20 % A n t i m o n bi lden die Grund
lage der bekannten Zinn-Lagermetal le (Begelmetall) und des 
Har tz inns . 

700 

600 

500 

§ wo \ 
§300 

S/7 
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10 20 30 W SO 60 70 SO 90 100 
"•" Gewichtsprozente Sb 

A b b . 30. Ers tarrungsdiagramm der Zinn-Antimonlegierungen. 

Blei-Antimonlegierungen. 

Das Schmelzdiagramm nach G o n t e r m a n n ' 1 ) ist i n A b b . 31 
wiedergegeben6). D i e Legierungen bis z u etwa 20 ° / 0 A n t i m o n bi lden 
die Grundlage des Har tb le is , der Schriftmetalle und insbesondere 
der Blei-Lagermetal le. 

1) Intern. Z . f. Metal lographie 1911, S. 289. V g l . G u e r t i e r , Meta l lo
graphic 1912, S. 727. 

2) Z . anorg. Chem. B d . 55, S. 12, 1907. 
3 ) In tern. Z . f. Metal lographie 1912, S. 152 und G u e r t i e r , Meta l lo

graphie 1912. S. 803. 
*) Z . anorg. Chem. B d . 55, S. 419, 1907. 
5 ) N a c h neueren Untersuchungen von D e a n , J . of the A m . Chem. 

Soc. B d . 45, S. 1683, 1923, w i r d u . a. eine feste Lösung von A n t i m o n i n B l e i 
bis 3 % angenommen. 
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Blei-Bariuiulegierungen. 

Die Legierungen bis zu etwa 5 % B a r i u m bi lden die Grund

lage neuzeitlicher Lagermetalle. Das D iag ramm bis z u 7 % B a r i u m , 

A b b . 32, ist vom Verfasser zusammen m i t R a s s o w 1 ) ausgearbeitet 

10 20 30 W SO 60 70 SO 30 700 
ä— Gewc/itsprozenteSb 

A b b . 81. Erstarrungsdiagramm der Blei-Antimonlegierungen. 
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zoo W/i, /Ii/i) l 
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m i 1 1 

Gewichtsprozente Bo 
Abb . 32. Ers tarrungsdiagramm der Blei-Bariumlegierungen. 

i ) Z . Metal lkunde. 1920, S. 337. 
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worden. E s wurde später von C o w a n , S i m p k i n s u n d H i e r s 1 ) 
bestätigt. 

E s ist bemerkenswert, daß das E u t e k t i k u m der B le i -Ba r ium
legierungen sich erst nach sehr langem Glühen aufspaltet. D u r c h 
einen geringen Nat r iumzusa tz kann dagegen sofortige Aufspal tung 
bewirkt werden, A b b . 33. 

A b b . 33. B l e i - B a r i u m - E u t e k t i k u m (Grundmasse), feste Lösung B l e i -
N a t r i u m (helle Kr i s ta l l e ) , Verb indung P b 3 C a (dunkle Kr i s ta l l e ) , geätzt m i t 

Salzsäure (5%) . ( L i n . V g r . 220.) 

Blei-Natriuinlegierungeii. 
Das Diagramm A b b . 34 wurde v o n M a t h e w s o n 2 ) auf

gestellt. D u r c h einen geringfügigen Natr iumzusatz erfährt die 
Härte des Weichbleis eine sehr beträchtliche Steigerung. D i e 
reinen Blei-Natr iumlegierungen finden technisch k a u m Verwen
dung, dagegen weisen die meisten neuzeitlichen Blei -Lager
metalle einen geringen Natr iumgehal t auf. E r beträgt i n der Regel 
nur wenige Zehnte l Prozent. Die Sättigungsgrenze der a -Ble i -
Nat r iumkr is ta l le w i r d v o n M a t h e w s o n mi t 0,8 % angegeben, 

1) Chem. and M e t . E n g . 1921, S. 118. 
2) Z . anorg. Chem. B d . 50, S. 171,- 1906. 
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A b b . 34. Erstarrungsdiagramm der B l e i - N a t r i u m - m o g e n e M i s c h k r i s t a l l e , 

was auch G ö b e l 1 ) be
stätigt. N a c h den 
vom Verfasser gemein
sam m i t R a s s o w ge
machten Beobachtun
gen dürfte aber diese 
Sättigungsgrenze bei 
wesentlich höheren N a -
triumgehalten liegen. 
Das Gefügebild sorg
fältig homogenisierter 
Proben ergibt nämlich 
bei einem N a t r i u m 
gehalt von 1,28 bzw. 
1,59 % noch völlig ho-

*ierungen. A b b . 35 u n d 36. 

1,28% N a 1,59% N a 

A b b . 35 und 36. Kr i s t a l l e der festen Lösung a - P b N a , geätzt m i t Essigsäure-
Wasserstoffsuperoxyd. (L in . Vgr . 45.) 

l ) Z . Meta l lkunde . 1922, S. 425. 



Blei -Kalz iumlegierungen u n d Blei-Strontiumlegierungen, 43 

E r s t bei einem Nat r iumgehal t von 2,9 % wurden i n den homo
genisierten Proben deutliche Mengen E u t e k t i k u m vorgefunden, 
A b b . 37. D i e Homogenisierung der Proben erfolgte i n eva
kuier ten Glasröhren (60 Stunden bei einer Temperatur von 275°). 
V o r u n d nach dem Ausglühen wurde der Natr iumgehal t ana
ly t i sch ermittelt . D i e Abweichungen waren nur geringfügig. Die 
Sättigungsgrenze der a -Kr is ta l le dürfte daher zwischen 1,59 u n d 

A b b . 37. B le i -Na t r ium-Eu tek t ikum (2,9 °/o Na) . 
Geätzt mit 'Esaigsäure-WaaserstoHauperoxyd. (Lin. Ygr. 220.) 

2,9 °/o N a t r i u m liegen; sie wurde dem Höchstwert von l ,59° / 0 

entsprechend i n das D i a g r a m m eingezeichnet. 
A l s Ätzmittel wurde verdünnte Essigsäure, die m i t Wasser

stoffsuperoxyd versetzt war, verwendet. Die Ätzung k a n n aber 
auch i n getrennten Lösungen erfolgen (abwechselnd ohne zu 
spülen). 

Blei-Kalziumlegierungen und Blei-Strontiumlegierungen. 
Das Diag ramm der Blei-Kalziumlegierungen bis z u 10°/ 0 , 

A b b . 38, wurde v o n D o n s k i 1 ) , dasjenige der Ble i -S t ront ium-

x) Z . anorg. Chem. B d . 57, S. 210, 1908. 
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legierungcn bis zu etwa 1 2 % , A b b . 39, v o n P i w o w a r s k y 1 ) auf
gestellt. Diese Legierungen bis zu etwa 3 % K a l z i u m bezw. 

0 z v 6 3 10 12 1t 
• •» Gewichtsprozente Ca. 

A b b . 38. Erstarrungsdiagramm der Ble i -Kalz iumlegierungen. 

GetvichtsprozenteSr 
A b b . 39. Erstarrungsdiagramm der Blei-Strontiumlegierungen. 

Strontium bilden ähnlich wie die B l e i - Bariumlegierungen die 
Grundlage v o n neuartigen Lagermetal len. 

i) Z . Metal lkunde. 1922, S. 300. 



IV. Hauptarten der Ätzersclieiiitmgen und 
die metallographischen Ätzverfahren. 

Hauptarten der Ätzerscheinungen. 
D i e gebräuchlichen metallographischen Ätzverfahren gehen 

i m wesentlichen darauf aus, die Emzclkr is ta l le auf Metallschhffen 
abzugrenzen, teils indem sie nur die Korngrenzen bloßlegen, teils 
indem sie die einzelnen Kris tal l fe lder entweder verschieden 
färben, oder gemäß ihrer Neigung z u den Kris ta l lachsen verschie
den stark aufrauhen, oder auch wohlbegrenzte Gebilde, die sog. 
Ätzfiguren, auf den einzelnen Kr i s t a l l en bloßlegen. 

M a n hat demnach z u unterscheiden zwischen: 

1. Kristallgrenzenätzung, 
2. Kristallfelderätzung, 
3. Kristallfigurenätzung. 

Die Kristallgrenzenätzung. I n A b b . 40 erkennt man auf der 
Schliffebene eine polygonale Zeichnung, die durch ein Maschen
werk feiner L i n i e n hervorgerufen w i rd . Die feinen L i n i e n ent
sprechen den Schni t t l in ien der Schüffebene m i t den K r i s t a l l 
begrenzungsflächen. Die Grenzl inien erscheinen schon bei mäßiger 
Vergrößerung als Bänder v o n geringerer oder größerer Brei te . 
M a n hat bereits an H a n d zahlreicher Hypothesen das Auftreten 
dieser Grenzschichten z u erklären versucht, ohne daß s ich eine 
dieser Vorstellungen endgültig durchgesetzt hätte. Daß die 
Grenzl inien zwischen den Polygonen ledigl ich durch lamellen
artige Lücken (Kapil larspal ten) zustande kommen, ist ebenso 
wenig wahrscheinlich, wie die uneingeschränkte Annahme der 
Anwesenheit v o n Fremdstoffen zwischen den Berührungsflächen 
der Kr i s t a l l e . Gelegentliche Anwesenheit v o n Kapillarlücken, 
unlöslichen Fremdstoffen oder neuen Phasen zwischen den Be 
grenzungsflächen der K r i s t a l l e kann natürlich eine zusätzliche 
W i r k u n g ausüben u n d eine Verbreiterung der natürlichen 
Grenzschichten hervorrufen. 
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A u c h die vielfach verbreitete Annahme, daß die Grenz
schichten aus amorphem M e t a l l bestehen, steht m i t dem un
verlierbaren Richtungssinn (Vektorialität) der Meta l lkr is ta l le 
i m Widerspruch. A m ungezwungensten lassen sich die Grenz
schichten als Wände umgelagerter und i n der R i c h t u n g der 
Spannungslinien der Oberflächenenergie und der Adsorpt ions-

A b b . 40. Kristal lgrenzenatzung; reines E i sen (nach G u e r t l e r ) . 
(L in . Vgr , 560.) 

kraft abgelenkter Elementartei lchen auffassen, die eine zwangs
weise Gleichlagerung der Moleküle bewirken (vgl. A b s c h n . V I , 
S. 109). 

Die Iü'istallfelderätzung. A b b . 41 u . 42 geben zu erkennen, daß 
dieÄtzung denBereich jedes K r i s t a l l s durchHelhgkeitsunterschiede 
klar anzeigt. B e i best immten W i n k e l n zwischen den Lich ts t rah len 
und seinen Achsen erreicht jeder K r i s t a l l e in Höchst- u n d Niedrigst
maß von He l l i gke i t ; Relat ivbewegungen zwischen Schliff u n d 
Lichtquelle verändern die Helligkeits.verteilung auf dem Schliff. 



A b b . 41, Kristallfelderätzung; Gußaluminium, Ätzung; Flußsäure-
Salzsäure, (E twa nat, Größe.) 

A b b . 42. Kristallfeldcrätzung; Gußblei, Geätzt i n Essigsäure-Wasserstoff
superoxyd. ( L i n . Vgr . 4.) 
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Diese Reflektionsart wurde v o m Verfasser schon früher1) als 
disloziert (unterbrochen) bezeichnet; es is t dies das „Moire metal -
tal l ique", das Schon B e h r e n s 2 ) erwähnt und das an abgegrif
fenen Messingtürklinken häufig zu beobachten ist. Das L i c h t 
spiel zeigt große Ähnlichkeit m i t dem „Labradorisieren", das 
bekanntlich durch innere Reflexe an Unterpositionen des Labradors 
hervorgebracht wi rd , A b b , 43. 

A b b . 43. Glitzererscheinungen (Labradorisieren) am Labrador . 
(E twa nat. Größe.) 

Die HelUgkeitsunterschiede an geätzten Metallschhffen, wie sie 
A b b . 41u.42 veranschaulicht, werden dagegen hervorgerufen durch 
gesetzmäßige treppenartige Ausfressungen, die m i t der K r i s t a l l -
s t ruktur i n innigem Zusammenhang stehen und die, stark vergrößert, 
i n der schematischen A b b . 44 wiedergegeben sind. D i e A b b i l d u n g 
stellt einen Schni t t senkrecht zur S c h u f fläche dar. Jeder K r i s t a l l 
w i rd entsprechend der Lage seiner Achsen zur Schliffläche anders 
angeätzt. D e r K r i s t a l l b w i r d z . B . infolge der günstigen Lage 

1 ) Intern. Z. f. Metal lographie . 1914, S . 289. 
2) Das mikroskopische Gefüge der Metalle u . Legierungen 1894. 
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der reflektierenden Flächen mehr L i c h t i n der R i c h t u n g der opti
schen Achse (senkrecht zur Schliffläche) zurückwerfen als die 

A b b . 44. Schematische Darstel lung einer ungleich reflektierenden 
Schliff ebene. Schni t t senkrecht zur Schliff ebene. 

Kr i s t a l l e a u n d c, bei denen die reflektierenden Flächen un
günstiger gelegen sind. Infolgedessen w i rd bei einer Beleuchtung 

A b b . 45. Ungleichmäßig zu
sammengesetzter, dendri t isch 

aufgehauter Kupfe r -Z ink-
Mischkr is ta l l . ( L m . V g r . 26.) 

Geätzt mi t Ammoniak -
Wattebausch. 

A b b . 46. Gleichmäßig zu
sammengesetzter , homogen 

aufgebauter Kupfc r -Z ink-
Mischkris tal l . ( L i n . V g r . 26.) 

Geätzt mi t Ammoniak-
Wattebausch. 

senkrecht zur Schliffläche der mittlere K r i s t a l l heller erscheinen, 
als die beiden übrigen. 

E i n e andere Ätzerscheinung, die bekannt l ich beim, E r 
starren vieler Stoffe z u sogenannten gleichteiligen (homogenen) 

C s o e h r a l s k l , Metallkunde. 4 
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Abb . 48. Kristallfigurenätzung ;phosphorhaitigorEisenki'istall m i t Ätzfiguren. 
Geätzt mi t Ammoniumpersulfat 10%- (Lin . Vgr . 790.) (Nach H a r n e o k e r 

und R a s s o w . ) 

Mischkristal len zu beobachten ist, ist- die der Ausb i ldung 
von Waehstumskristallen, wie sie A b b . 45 veranschaulicht. Der 
K r i s t a l l is t n icht gleichmäßig zusammengesetzt; man erkennt es 
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an dem Auftreten zweier unscharf voneinander abgegrenzter Be
standteile. Der zunächst ausgeschiedene dunkle Kernbestandteil a 
is t gemäß einer bekannten Erstarrungsregel stets reicher an dem 
den Schmelzpunkt erhöhenden Bestandteil, i n unserm F a l l also 
an Kupfe r , als seine Umgebung, i n der er gleichsam eingebettet 
ist . N u r wenn bei der Ers ta r rung oder beim späteren Glühen 
kräftige Diffusionsvorgänge stattgefunden haben, wi rd die Ver
tei lung der kleinsten Teilchen i m K r i s t a l l eine gleichmäßige sein, 
A b b . 46. 

Die Kristallfigurenätzung. D u r c h Verwendung geeigneter Ätz
m i t t e l können auch auf den K r i s t a l l e n Gebilde bloßgelegt werden, 
die den i n der Mineralogie planmäßig durchforschten Ätzfiguren 
Völlig ähneln. Solche Ätzfiguren zeigen A b b . 47 an einem Kupfer* 

A b b . 49. Schematische Darstel lung einer Schliffebene mi t 
Ätzfiguren. Schni t t senkrecht zur Schliffläche. 

k r i s t a l l und A b b . 48 an einem phosphorhaltigen Eisenkris ta l l . 
A b b . 49 stellt einen schematischen Schnit t senkrecht zu einer 
Schliffläche m i t Ätzfiguren dar. Grundsätzliche Unterschiede 
zwischen A b b . 44 u n d 49 bestehen n ich t ; A b b . 49 unterscheidet 
sich nur durch die wesentlich größere Regelmäßigkeit und Gesetz
mäßigkeit i n der Ausb i ldung der K a n t e n und Ecken . 

Erfahrungsgemäß s ind die Ätzfiguren i m Bereiche einer 
Kristallfläche kongruent gelegen, sie haben auch zur Fläche selbst 
die gleiche Lagerung. A u f faistallographisch gleichwertigen 
Flächen sind die Ätzfiguren gleichartig und auf kristallographisch 
verschiedenen Flächen verschiedenartig. Ihre Gestalt steht mi t 
dem Symmetriegrad der Kr i s ta l l e i n innigstem Zusammen
hang. 

D ie Größe der Ätzfiguren und unter Umständen auch ihre 
Gestalt ist v o n den verschiedenen Ätzmitteln sowie v o n der 
Ätzdauer abhängig, wie dies A b b . 50 und 51 an Kupfe r veran-

4.* 
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schatüichen. Würde es sich be i den Ätzfiguren u m Minia tur 
kristalle konstanten Volumens handeln, so wäre dieser Wechsel 
nicht möglich. 

Bedecken die Ätzfiguren, wie i n A b b . 47 und 48, ganze K r i s t a l l 
flächen, so spricht m a n woh l auch v o m Ätzgefüge. I n A b b . 52 ist 
dasÄtzgefüge eines Gold-Magnesium-Mischkristal ls wiedergegeben. 
Durch starkes Ätzen mittels Bromsalzsäure ist der eine Bestand
te i l teils oder völlig ausgelöst worden, der andere als Gerippe 

Ätzdauer 10 M i n . Ätzdauer 50 M i n . 

A b b . 50. ( L i n . V g r . 200.) A b b . 51. ( L i n . V g r . 200.) 
Ätzabbau eines Kupferkristalles i n 1 0 % i g e r Ammoniumpersulfatlösung. 

zurückgeblieben. Ganz ähnliches Gefüge kann m a n auch bei den 
nichtdendritischen technischen Zinnbrönzen m i t etwa 1 0 % 
Z i n n nach kräftigem Ätzen mittels A m m o n i a k beobachten, 
A b b . 53 (der dunkle Querstreifen rührt von einem Zwi l l ing her). 
Der Schliff w i r d nur zur Hälfte i n die Ätzflüssigkeit eingetaucht. 
A n der Berührungslinie A m m o n i a k — L u f t ist der Angr i f f am stärk
sten. D ie Ätzdauer beträgt eine bis mehrere Stunden. A u c h hier 
bleibt der eine Bestandtei l gewissermaßen als ein von dem Ätz
mit te l unangreifbares Fachwerk zurück. I n A b b . 54 u n d 55 s ind 
Gefügebilder von R o h zinkkris ta l len wiedergegeben. A b b , 54 
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g ib t aber n ich t das wahre Ätzgefüge des Zinks wieder; die 
Erscheinung ist vielmehr auf die Anwesenheit von Zwillingsstreifen 
zurückzuführen, die durch Deformation entstanden sind. Be-

A b b . 52. Ätzgefüge eines Gold- A b b . 53. Ätzgefüge eines Kupfer-
Magnesium-Mischkristal ls (nach Zinn-Mischkristal ls . Geätzt mit 

U r a s o w ) . Geätzt m i t Bromsalz- Ammoniak. (L in , Vgr . 465.) 
säure. ( L i n . V g r . 100.) 

A b b . 54. Ätzgefüge eines R o h - Z i n k - A b b . 55. Ätzfiguren auf einem R o h 
kristalls . Geätzt i n konz. Chrom- z inkkr is ta l l . Geätztin konz. Chrom

säurelösung, 30 M i n . säurelösung, rd . 60 M i n , 
( L i n . Vgr . 60.) ( L i n . Vgr . 400.) 

merkenswert sind i n A b b . 55 die gut ausgebildeten Ätzfiguren 
von hexagonaler F o r m , die bei Z ink nur schwierig bloßgelegt 
werden können. 
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Ätzfiguren an Z i n n (die auch schon B e h r e n s beobachtete) 
zeigt A b b . 56, solche an A l u m i n i u m A b b . 57. E s gelingt selten, 
sie i n guter Ausbi ldung zu erhalten- B e h r e n s 1 ) hat übrigens 
diese Gebilde als Kris ta l l f iguren noch nicht angesprochen. Ihre 
allgemeine Auslegung i m heutigen Sinne war durch die Unte r 
suchungen D a n i e l l s , L e y d o l t s u n d B a u m h a u e r s 2 ) aber bereits 
bekannt, 

DieKristallfigurenätzbarkeitist, wie die dislozierte Ref lexion, 
nur Stoffen eigen, die eine gesetzmäßige Anordnung der klein-

Abb. 56. Z innkr i s ta l l mi t Ätzfiguren. A b b . 57. A lumin iumkr i s t a l l m i t Ätzfiguren. 
Geätzt mi t Salzsäure-Kaliumchlorat. Geätzt m i t Flußsäure-Salzsäure. 

( L i n . V g r . 210.) ( L i n . Vgr . 1000.) 

sten Teilchen aufweisen. Sie bi lden wichtige Hi l f smi t t e l für das 
richtige Entziffern der Gefügebilder. Die Kristallgrenzen-Ätzung 
allein ist für diese Zwecke völlig unzureichend. D a r u m muß jeder, 
der sich mi t demÄtzgefüge der Metal le zu befassen hat, sich diese 
elementaren Ätzerscheinungen zu eigen machen. 

Entnahme und Vorbereitung der Probestücke für das Ätzen. 

Probeentnahme. P u r die Gefügebeurteilung ist die genaue 
Kenntnis der Korngl iederung von grundlegender Bedeutung, 
E ine einzelne örtliche Prüfung kann infolge der meistens v o m E r -

') Siehe A n m e r k u n g 2 S. 48. 
a ) Die Resultate der Ätzmethode i n der krist . Forschung. 1894. 
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starren herrührenden Gefügeungleichmäßigkeit zu ganz falschen 
Ergebnissen führen. Daher is t bei der Probeentnahme stets auf 
die A r t des Untersuchungsgegenstandes Rücksicht z u nehmen. 

B e i Formguß (Barren, Plat ten, Blöckchen, Maschinen
tei len u . dgl.) ist das Gefüge der Randzonen i n der Regel senk
recht z u den äußeren Abkühlungsflächen mehr oder weniger 
stark nadelig, da die Ers ta r rung v o n den kalten Formwänden 
nach dem Innern der Schmelze zu fortschreitet. B e i der Probe
entnahme ist auf diese A r t des Kristall isierens besonders zu 
achten, da strahliges Gefüge i n seinen Hauptschni t ten ungleich 
körnig (dispers) u n d ungleich gestaltet erscheint. 

B e i der Untersuchung v o n Preß-, Zieh- und Walzgut auf 
Gefügemängel, Seigerungserscheinungen, Einschlüsse usw. wer
den zweckmäßig nicht z u schwere Scheiben parallel u n d quer 
z u den Hauptr ichtungen der größten Querschnitte m i t der K a l t 
säge entnommen u n d nötigenfalls i n mehrere kleine Stücke geteilt. 
Drah t , feine Profile u n d dergleichen werden i n Woods Meta l l 
eingeschmolzen u n d nach dem Erka l t en i n beliebige Teile zerlegt. 
B e i Brüchen werden in der Regel Schnitte senkrecht zur Bruch-
fläche gelegt. Das Gefüge der Fehlerstelle w i r d dann m i t einwand
freien Stellen des Metal ls verglichen. D ie Probeentnahme bei 
spröden Metal len, wie Gußeisen, Eisenlegierungen und dergleichen, 
die sich nur schwer schneiden lassen, erfolgt am besten durch 
Abschlagen einer vorspringenden E c k e m i t dem Hammer . Das A n 
schleifen einer Fläche geschieht an einer groben Schmirgelscheibe. 

E s ist stets darauf z u achten, daß die z u prüfenden Teile 
bei der Probeentnahme und bei der weiteren Nachbehandlung 
keine bleibenden Formänderungen erleiden, wei l dadurch das 
Gefüge verändert wi rd . A u c h jede schädliche Erwärmung der 
Proben ist zu vermeiden. Gehärteter Stahl erleidet schon durch 
geringes Erwärmen Gefügeänderungen; das Gefüge kaltgestreckter 
Metalle w i r d leicht umgeformt u n d aufgebrochen. 

Schleifen und Polieren. D i e Verfahren des Schleifens u n d 
Polierens s ind so aUgemein bekannt, daß ihre Besprechung an 
dieser Stelle sich erübrigt. N u r das Schleifen und Polieren von 
H a n d soll hier kurz berührt werden, da es wegen seiner allgemeinen 
Anwendbarkei t i n größerem Umfange als bisher eingeführt z u 
werden verdient. A u c h k o m m t die Beschaffung maschineller E i n 
r ichtungen i n Wegfal l . 
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Die Schliffseite der Probestücke w i r d m i t der Vorfeile u n d 
Schlichtfeile sorgfältig glatt gefeilt. Das Schleifen erfolgt m i t 
Schmirgelpapier auf einer überhobelten Metal lplat te (Richt
platte) von etwa 30 bis 50 c m Größe. M a n geht be im Schleifen 
allmählich v o n gröberen Schmirgelblättern bis zu den feinsten 
über, und zwar i n der Reihenfolge: Schmirgelleinewand — mi t t e l -
fein — , Schmirgelpapier •— mi t te l , fein, staubfein. E r s t nach
dem die Schleifrisse v o n der vorhergehenden Schmirgelsorte 
völlig entfernt s ind, geht man auf die nächstfolgende Schmirgel
sorte über; dabei wi rd die Schleifrichtung jedesmal u m 90° ge
dreht und der Schliff selbst von etwa anhaftenden Schmirgel
körnchen befreit. Das feinste Papier w i r d z u m Schluß zweck
mäßig mi t einem Tropfen eines flüssigen Pohermittels oder Öl 
benetzt. Ist die Schlifflächc nahezu rißfrei, so w i r d das Schleifen 
unterbrochen; dann w i r d der Schliff poliert . 

Das Pokeren erfolgt mi t T u c h auf einer Richtp la t te . Ve lou r , 
wie er zum Polieren von Gold- und Silbergegenständeii verwendet 
wird , zeichnet sich durch große Poüerfähigkeit aus. A u c h wer
den weiche Tucharten, z. B . französisches T u c h empfohlen. 
Flüssige Pol ie rmi t te l s ind den trocknen vorzuziehen (Tonerde, 
E n g l . Ro t , Solarine, Geolin u . a. haben sich gut bewährt). Star
kes Andrücken der Schliffe be im Schleifen u n d Pol ieren ist z u 
vermeiden. Zeigt der Schliff eine vollständig spiegelglatte Ober
fläche, so w i r d das Polieren unterbrochen und der Schliff an einer 
sauberen Stelle des Tuches sorgfältig fettfrei gerieben, so daß 
eine nachträgliche Entfet tung der Schlifflächc m i t A l k o h o l unter
lassen werden kann. Z u langes Pol ieren verdirbt den Schliff 
infolge Reliefbildung. D ie Herstel lung von Schliffen bis etwa 
5 qcni Schliff lache n immt rund 15 M i n u t e n i n Anspruch . 

B e i Materiahen, deren Gefügebestandteile verschieden hart 
s ind, is t die Ausbi ldung eines Reliefs i n einigen Fällen sogar er
wünscht. Der Schliff wi rd dann auf einer Unterlage v o n weichem 
G u m m i ohne starken D r u c k weiter poliert . D u r c h den verschie
denen Widerstand, den die Bestandteile dem Abschleifen ent
gegensetzen, entsteht schließlich eines deutliches Flachrelief. 
Unterstützt w i r d noch der Angr i f f , wenn m a n z u m Pokeren 
gleichzeitig chemisch wirkende Flüssigkeiten verwendet; 2° / 0 ige 
Ammonium-Mtratlösung is t a m gebräuchlichsten. E inze lne Be
standteile können sogar bei geeigneter W a h l der Pohcrflüssigkeit 
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an ihrer Oberfläche gefärbt erscheinen. Die Anwendbarkei t des 
Verfahrens is t nur auf Sonderfälle begrenzt. 

B e i Weichble i u n d Z i n n ist es nicht möglich, eine Schliffläche 
herzustellen, ohne die oberste Schliffhaut beim Schleifen u n d 
Pol ieren stark zu verändern (siehe Abschn . V I I , S. 126). 

Metallographische Ätzverfahren. 
Ungeätzt s ind die Metallschliffe der mikroskopischen Unter

suchung nur i n Ausnahmefällen zugänglich. I n der Begel muß 
das Gefüge noch durch Ätzen bloßgelegt werden. V o n den tech
nischen Ätzmitteln u n d Be izen s ind nur wenige zum Ätzen von 
Schliffen verwendbar. Salzsäure u n d Salpetersäure dürften die 
gebräuchlichsten sein. V o n der großen Z a h l der vorgeschlagenen 
u n d empfohlenen metallographischen Ätzmittel und Ätzverfahren 
s ind m i t fortschreitender Erforschung der Ätzerscheinungen nur 
wenige als zuverlässig i n bezug auf Wirksamkei t u n d einfache 
Handhabung erkannt worden. D ie bewährtesten sollen hier kurz 
behandelt werden. E i n e Übersicht der wichtigsten Ätzmittel u n d 
Ätzerscheinungen ist i n der Tabelle 3 (siehe Seite 56/57 u n d 60/61) 
zusammengefaßt. A u c h die ungefähren Einwirkungszei ten sind i n 
dieser Tabelle vermerkt . Sie haben jedoch i n den meisten Fällen nur 
wenig W e r t ; allenfalls bieten sie dem Anfänger einigen Anha l t . Für 
die Beurtei lung des Ätzfortschrittes ist das Aussehen der Schliff
fläche allein maßgebend. D ie Proben werden beim Ätzen i n der 
Regel m i t der isolierten Fläche senkrecht aufgestellt. Konzentra
tionsänderungen der Ätzlösung werden auf diese Weise leicht aus
geglichen. Anhaftende Luf t - u n d Gasbläschen müssen auf die 
eine oder die andere Weise v o n der Schliffläche entfernt werden, 
da sie stets fehlerhafte u n d ungleichmäßige Ätzung verursachen. 

Säuren. 
Salzsäure. Konzent r ier te Salzsäure (1,12) findet Verwen

dung für B l e i , Z i n n , A n t i m o n , Wismut u n d deren Legierungen. 
M a n hat hier zwei Wirkungsweisen zu unterscheiden, einerseits die 
re in lösende, beispielsweise bei den reinen Meta l len , anderseits 
die bei vielen Legierungen auftretende elektrolytische. 

Der Lösungsvorgang bei den zweiwertigen reinen Meta l len 
(Zinn u n d Blei) vol lz ieht sich nach der F o r m e l 

Me + 2 H C l , aq = M e C l 2 , aq + H a ; 
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Entnahme u n d Vorberei tung der Probestücke für das Ätzen. Gl 
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entsprechend ist der Lösungsvorgang bei den dreiwertigen Meta l len 
(Ant imon u n d W i s m u t ) : 

2 M e + 6 H C l , aq = 2 M e C l 3 , aq + 3 H 2 . 

D u r c h das Ätzmittel werden hauptsächlich die Kornfelder 
bloßgelegt. Geätzt w i r d i n einem Schäleben u n d erforderlichen-
falls i n der Wärme. 

Legierungen der vorgenannten Metal le werden zweckmäßig 
durch Verdunstenlassen eines Tropfens konzentrierter Salzsäure 
auf der polierten Schliffläche geätzt. D i e Wirkungsweise des 
Ätzmittels is t auch hier zunächst, wie be i den reinen Metal len , 
eine lösende, später eine elektrolytische, indem beispielsweise bei 
Zinn-Antimonlegierungen das gelöste A n t i m o n auf der stärker 
elektropositiven Grundmasse, nach der allgemeinen F o r m e l : 

2 Sb- • • + 3 S n = 3 Sn- • + 2 Sb, 

metallisch niedergeschlagen w i r d . D i e Reak t ion gelangt i n dieser 
Stufe freiwill ig z u m St i l l s tand oder w i r d durch Abspülen der 
Ätzlösungen unterbrochen. D i e kräftigste Ätzwirkung erfolgt an 
den äußeren Zonen des Ätzfeldes, u n d sie w i r d nach der M i t t e 
z u schwächer. M a n bekommt auf diese Weise eine größere Reihe 
Ätzstufen, was besonders für die Hers te l lung v o n L ich tb i l de rn 
v o n Nu tzen ist. 

A l s Ätzlösung für Z i n n bewährt sich a m besten eine Salzsäure-
Kaliumchlorat-Lösung von der Zusammensetzung 1 g K a l i u m -
chlorat auf 1000 cem Salzsäure 1,12; Ätzdauer 10 bis 30 Minu ten . 
Solange die Lösung freies Chlor enthält, macht sich dieses durch 
die gelbe Farbe bemerkbar. B le ib t die Gelbfärbung aus, so muß 
Kaliumchlörat ersetzt werden. 

Verdünnte Salzsäure. U m die Säure i n ihrer W i r k u n g ab
zuschwächen, verdünnt man sie auch vielfach m i t 1 bis lOfachen 
Mengen Wasser. Besonders stark abgeschwächt w i r d ihre Ätz
wi rkung durch Zusatz von Stoffen, die den Dissoziationsgrad 
der Säuren stark herabsetzen, wie Äthylalkohol, A m y l a l k o h o l , 
u . dgl. M a r t e n s - H e y n geben folgende Zusammensetzung 
an : 1 cem Salzsäure (1,19), 100 cem absoluten A l k o h o l , doch is t 
es oft vorteilhaft, den Salzsäurezusatz auf 5 bis 1 0 % z u er
höhen. Die alkoholische Salzsäure eignet sich auch als Ätzmittel 
für weiches Eisen , S tahl , A l u m i n i u m , Magnesium, Z i n k und 
für einige Legierungen dieser Metal le . Be i Stahl kann man u . a. 
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ans der Dauer der Ätzung auf den Grad der Härtung schließen. 
B e i sehr hartem Stah l n i m m t die Ätzung vielfach eine Stunde 
u n d darüber i n Anspruch . 

Sehr reines Z i n k w i r d v o n verdünnter Säure kaum angegrif
fen. Br ing t man das Z i n k aber mi t einem edleren Metal l , beispiels
weise Kupfe r i n Berührung, so t r i t t Lösung ein, da das Fremd-
metal l m i t dem Z i n k ein kurzgeschlossenes galvanisches Element 
bildet . Der Wasserstoff entweicht an dem edleren Meta l l . Das 
fremde Meta l l k ann auch i m Z i n k selbst enthalten sein. Die 
Lösung erfolgt dann durch B i l d u n g von elektrischen Lokalströ
men, die vom reinen Meta l l durch den Elek t ro ly ten zum fremden, 
edleren Meta l l gehen. 

Flußsäure. Flußsäure w i r d nur zum Ätzen von A l u m i n i u m 
u n d seinen Legierungen verwendet. Der Lösungsvorgang vo l l 
zieht sich nach der Gle ichung: 

2 M e + 6 H F , aq = 2 M e F 3 , aq + 3 H 2 . 

D u r c h konzentrierte Lösungen werden die Kornfelder k r i -
stallographisch gesetzmäßig angegriffen; sie zeigen nach dem 
Ätzen gesetzmäßig ausgebildete Ätzfiguren. Die Schliffe zeigen aber 
nur geringe B r i l l a n z . Kurzes Nachätzen i n konzentrierter Salzsäure 
verstärkt die W i r k u n g . I m laufenden Betriebe hat sich das Ver
fahren recht gut bewährt u n d ist von vielen anderen Forschern 1 ) 
erfolgreich verwendet worden. I n vieljähriger Anwendung hat sich 
die folgende Arbeitsweise ausgebildet: die Schliffe werden i n 10 
bis 20°/ 0iger wäßriger Flußsäurelösung i n einer geräumigen B l e i 
schale längere Zei t geätzt, bis sie eine feine matte Oberfläche auf
weisen. Sie werden daraufhin i n konzentrierter Salzsäure durch 
kurzes Eintauchen (einige Sekunden Dauer) nachgeätzt. Weist 
die Ätzung keine Br i l l anz auf, so k a n n der Prozeß mehrmals 
wiederholt werden. 

Salpetersäure. Konzentr ier te Salpetersäure (1,18 bis 1,40) 
wird zum Ätzen von Guß- u n d Schmiedeeisen, Kupfe r , Silber, 
K a d m i u m u n d einigen Legierungen dieser Metal le verwendet. 
D i e Wirkungsweise is t i n der Regel eine r e in lösende; elektro
lytische Umsetzungen sind selten. E ine allgemeine Reakt ions
gleichung läßt s ich für Salpetersäure nicht angeben, da die W i r -

H e y n . u . W e t z e l , M i t * , aus d, K W L f. Metallforschung. B d . 1, 
S. 26, 1922. 
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kungsweise der Salpetersäure v o n ihrer Konzent ra t ion , der E i n 
wirkungstemperatur und der Reaktionsfähigkeit der Metal le mi t 
Sauerstoff abhängt. 

Die unedlen Metalle reduzieren die Salpetersäure nicht selten 
bis zum St ickoxydul und Stickstoff; es findet sogar unter U m 
ständen, beispielsweise bei Z ink , noch eine weitere R e d u k t i o n des 
Stickstoffs bis zum Ammoniak statt. Die edleren Metal le , 
wie Kupfer und B l e i , werden bei erhöhter Temperatur i n der 
Regel , unter B i l d u n g rotbrauner Stickstoff dioxyddämpfe und 
i n verdünnten Säuren u n d be i niedrigen Temperaturen unter 
B i ldung von farblosem Stickoxydgas, das aber durch den L u f t 
sauerstoff rasch zu rotbraunem Stickstoffdioxyd oxydier t w i r d , 
gelöst. 

Durch das Ätzmittel werden teils die Kris tal l fe lder verschie
den stark aufgerauht (Ferrit , Kupfe r u n d seine Mischkristal le) 
oder einzelne Bestandteile an der Oberfläche i n ihrer Grundfarbe 
verändert (Perlit), sei es durch. Zurücklassen eines Lesungsrück
standes, sei es durch chemische Veränderung der äußersten Ober
flächenschichten oder durch elektrolytisohe Einflüsse. 

Das Ätzen erfolgt am zweckmäßigsten, indem man einen 
Tropfen Säure auf der schräggestellten Schliffläche abfließen 
läßt und die Säure sofort unter einem ruhig laufenden Wasser
strahl gründlich abspült. M a n erhält auf diese Weise eine Reihe 
Ätzstufen u n d vermeidet am wirksamsten ein Überätzen der 
Schliffe. Be i sehr kurzer Einwirkungsdauer werden i n der Regel 
nur die Korngrenzen angegriffen, die Kornfelder erscheinen 
unangegriffen und je nach der Heftigkeit des Angriffes mehr oder 
weniger stark glänzend. 

Verdünnte Salpetersäure. I n einigen Fällen empfiehlt sich 
auch die Anwendung alkoholischer Salpetersäure; B l e i , Gußeisen, 
Mehrstoff- und stark gehärtete Stähle werden schneller an
gegriffen als durch alkoholische Salzsäure. Zusammensetzung 
nach M a r t e n s : 4 cem Salpetersäure (1,14) 100 cem absoluter 
A l k o h o l . Zusatz anderer Alkohole bewährt sich ganz besonders 
bei harten Stahlsorten. Zusammensetzung der Ätzlösung nach 
K u r b a t o f f : 4 cem Salpetersäure (1,14) auf 100 cem eines gleich-
teiligen Gemisches von A m y l - , Äthyl- u n d Methyla lkohol . 

Unter besonderen Umständen kann E i sen der E i n w i r 
kung konzentrierter Salpetersäure anscheinend völlig wider-
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stehen. Diese Unangreifbarkeit oder Passivität beruht darauf, 
daß das E i sen sich i n der Salpetersäure unter bestimmten Tem
peratur-Konzentrationsbedingungen mi t einem Häutchen eines 
unlöslichen Oxyds bedeckt. W i r d das schützende Oxydhäutchen 
entfernt, so steht der weiteren Auflösung des Metalls kein Hinder
nis mehr entgegen. B e i m A l u m i n i u m wi rd durch diese Erschei
nung der Angriff fast völlig verhindert. 

Schwefelsäure. Schwefelsäure mittlerer Konzent ra t ion ist 
z u m Ätzen von warm schmiedbaren Messingsorten, dendriti
schen Kupfermischkris ta l len und Z i n n sehr geeignet. B e i m Z inn 
is t die Wirkungsweise eine rein lösende, bei den Kupferlegierungen 
eine teils lösende, teils elektrolytische, Die Ätzwirkung bei den 
Messinglegierungen, die den /3-Bestandteil enthalten, beruht i n 
erster L i n i e darauf, daß dem /3-Bestandteil durch das Ätzmittel 
zunächst Z i n k entzogen w i r d . 

D ie Aus!augbarkeit einzelner Bestandteile wurde schon 
früher an Mischkr is ta l len beobachtet und ist nur diesen eigen
tümlich 1 ) . W i r d beispielsweise ein Stück a-Messing teilweise 
i n Salpetersäure gelöst u n d darauf aus der Lösung entfernt, so 
w i r d das Verhältnis von Kupfe r zu Z i n k i n der Lösung kleiner sein 
als das der Legierung. Das Verhal ten kann vielleicht gelegentlich 
zur Erkennung v o n Mischkr is ta l len und Verbindungen heran
gezogen werden. 

Zusammensetzung der Säure: E i n Raumte i l Schwefelsäure 
(1,84) auf ein R a u m t e i l kaltes Wasser. D ie günstigste Ätztempe
ratur beträgt 60 bis 80". D ie Schliffe werden an dünnen Kupfer
drähten eingehängt und verbleiben i n der Säure, bis die Schliff
fläche einen St ich ins Rötliche angenommen hat. D a beim Ver
dünnen starke Erwärmung auftritt , kann man das Säuregemisch 
ohne es weiter zu erhitzen benutzen. 

Unterstützb w i r d der LösungsVorgang dadurch, daß der 
^-Bestandteil i n Berührung m i t den edleren a-Kr is ta l len infolge 
B i l d u n g von Lokalelementen gegen Korrosion beträchtlich empfind
licher wi rd . W e n n zuvie l Z i n k entfernt worden ist, kehrt sich die 
Polarität um, i ndem die äußersten zinkarmen Schichten des 
/^-Bestandteils zu Niederschlagselektroden werden, während die 
unteren unveränderten Schichten des ^-Bestandteils weiter als 
Lösungselektroden wi rken . Dies erklärt auch die bekannte 

i) C z o e h r a l s k i , S tah l und Eisen 1915, S. 1131. 
C 7, o o h t a 1 s k i , Metallkunde 5 
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„Tiefenkorrosion" des /^-Bestandteils. E s k o m m t n ich t selten 
vor, daß Messinglegierungen, die den /^-Bestandteil enthalten, 
bis zu mehreren Zentimetern Tiefe durchkorrodieren und i n ihrem 
Gefüge derart gelockert werden, daß sie bei der geringsten Be 
anspruchung zerbröckehr oder zu Pu lve r zerfallen. Sowohl durch 
den Ver lus t an Z i n k , als auch durch die Zufuhr v o n K u p f e r w i r d 
der /^-Bestandteil an seiner Oberfläche rot , während der a-Bestand-
tei l seine ursprüngliche messinggelbe Farbe beibehält. 

I n A b b . 58 ist das 
Gefüge einer a-ß-Mes
singlegierung nach dem 
Ätzen i n Schwefelsäure 
wiedergegeben. Der a-
Bestandtei l ist fast un

verändert geblieben, 
während die jS-Grund-
masse sich infolge elek
trolytischer Selbstkorro
sion stark verändert hat. 

D i e Ätz Vorgänge be i 
den ungleichmäßig zu
sammengesetzten (den

dritischen) M i s c h k r i 
stallen des Kupfers 
gleichen i n allen Punk
ten denen der ß-hsl-
tigen Messinglegierun

gen, die Lokalströme verlaufen i n dem durch das Poten t ia l 
gegebenen Sinne. 

Der Lösungsvorgang bei Z i n n vol lz ieht sich hauptsächlich 
nach der Gleichung: 

Sn + H 2 S 0 4 , aq = S n S 0 4 , aq 4- H 2 . 

Der freiwerdende Wasserstoff kann die überschüssige Schwefel
säure zu schwefliger Säure oder sogar zu Schwefelwasserstoff redu
zieren. Durch das Ätzmittel werden die Kristal l felder verschie
den stark aufgerauht u n d zeigen schwache dislozierte Ref lexion. 

Chromsäure. E i n sehr geeignetes Ätzmittel für K u p f e r , 
Z ink , K a d m i u m u n d viele Legierungen dieser Metal le ist die 



Säuren. (17 

Chromsäure. Über die Lösungsvorgänge ist nur wenig bekannt; 
am wahrscheinlichsten werden die Metalle unter B i ldung von 
chromsauren Salzen u n d unter Sauerstoffentwicklung gelöst. 

D u r c h das Ätzmittel werden bei Kupfe r u n d Kupferlegie
rungen hauptsächlich die Korngrenzen bloßgelegt; die K r i s t a l l 
felder werden i n der Rege l nicht kristallographisch gesetzmäßig 
angegriffen, sondern nur verschieden stark mattiert. „Glanz
ätzung" w i r d nur durch sehr konzentrierte Lösungen erzielt. 
Messing n i m m t durch das Ätzmittel ein eigentümliches hoch
helles Gelb an, das nament l ich an Ornamenten und anderen kunst
gewerblichen Gegenständen häufig beobachtet werden kann. 
Reines /?-Messing w i r d intensiv zitronengelb. 

B e i Z i n k is t die Wirkungsweise des Ätzmittels kristallogra
phisch gesetzmäßig; sie äußert sich i n der starken dislozierten 
Ref lexion u n d i n der Ausb i ldung regelmäßiger Ätzfiguren. Zu
sammensetzung der Säure: 10 g Chromsäure (kristallisiert) auf 
100 cem Wasser. Für Kristallfigurenätzung auf Z i n k verwendet 
man stark konzentrierte Säure, etwa 1,4 spez. Gewicht, rund 
100 g Chromsäure auf 100 cem Wasser. Für reines Zink ist Chrom
säure das beste Ätzmittel. D ie Ätzung zeichnet sich durch be
sondere B r i l l a n z aus. B e i m Ätzen entsteht auf den Zinkschliffen 
eine z ieml ich festhaftende gelbe Oxydhaut , die offenbar aus Chrom
suboxyden besteht. D u r c h Abreiben läßt sich diese H a u t nicht 
ganz leicht entfernen, leicht dagegen durch Eintauchen i n ver
dünnte Kal i l auge . 

Ferner bi ldet die Chromsäurelösung e in vorzügliches Ätz
mi t t e l für den Nachweis der /?-Kristalle i n Aluminium-Magnesium
legierungen (siehe Abschn . I I I , S. 36). 

Pikrinsäure. Alkoholische Pikrinsäure verwendet man zum 
Ätzen von weichem E i s e n , Stahl , insbesondere aber zum 
Ätzen schwer angreifbarer Sonder stähle. Das Me ta l l w i r d unter 
B i l d u n g von pikr insaurem Eisen gelöst; das Salz ist i n A l k o h o l lös
l i ch . D u r c h das Ätzmittel werden teils die Korngrenzen bloßgelegt 
(Ferrit), teils die Kornfe lder i n ihrer Grundfarbe verändert 
(Perlit , Martensit) . Zusammensetzung der Säure nach I s c h e w s k y : 
5 g Pikrinsäure auf 100 cem absoluten A l k o h o l . Geätzt w i r d 
i n einem Schälchen u n d erforderlichenfalls unter Erwärmung. 

Schwere Teile , bei denen Probestücke aus den einen oder 
anderen Gründen n ich t entnommen werden können, ätzt man, 

5* 
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indem man einige Tropfen, der Ätzflüssigkeit auf die Prüfstelle 
bringt und unter Umständen das ganze Stück mäßig erwärmt. 
U m ein Auseinanderlaufen der alkoholischen Lösung zu ver
hindern (infolge geringer Oberflächenspannung), w i r d die Schliff-
stelle m i t etwas Ta lg (Fettstift) eingegrenzt. 

Einige Salze der Pikrinsäure, wie pikrinsaures N a t r i u m und 
A m m o n i u m , besitzen die Fähigkeit, den Zementi t i n der Wärme 
anzugreifen und dunkel zu färben, während sie den F e r r i t k a u m 
merkl ich verändern. Eine 50°/ 0 ige, m i t einer gesättigten Lösung 
von Pikrinsäure i n Wasser versetzte Nat r iumhydra t lauge i s t als 
Reagenz auf Zementi t am gebräuchlichsten. Die Schliffe werden 
i n die kochende Lösung eingetaucht. 

Essigsäure. Verdünnte Essigsäure is t für B l e i u n d B l e i -
legierungen wiederholt für Ätzzwecke verwendet worden (u. a. 
B e h r e n s 1 ) und B a u k o 2 ) ) . Brauchbare Ergebnisse wurden aber 
nur i n den seltensten Fällen erzielt, wahrscheinlich infolge ihrer 
geringfügigen Einwirkungskraf t . 

N a c h Feststellungen des Verfassers kann die Wi rksamke i t 
der Essigsäure dadurch i n hohem Maße gesteigert werden, daß 
man sie m i t Agenzien mischt, die leicht Sauerstoff abgeben. Die 
nach Bedarf verdünnte Säure w i r d m i t wenig Pe rhydro l versetzt. 
D ie Schliffe Werden von dieser Lösung energisch angegriffen, 
die Ätzflächen sind anfangs fast silberweiß, dunkeln aber beim 
Abtrocknen etwas nach. Die Schuffbilder von B le i -Na t r i um
legierungen, die auf diese Weise geätzt wurden, s ind bereits in 
den A b b . 35 bis 37 gezeigt worden. D ie Ätzflüssigkeit greift 
B l e i und Bleilegierungen so energisch an, daß sie auch, sonst als 
Lösungsmittel für diese Metalle gut verwendbar sein dürfte. 

B a s e n . 

Ammoniak . E i n vorzügliches u n d für die Technik w o h l 
das bequemste Ätzmittel für Kupfer und Kupferlegierungen ist 
das A m m o n i a k (0,91 spez. Gew.). Der Angri f f erfolgt rasch unter 
Luf tzut r i t t . Dabe i bi lden sich zunächst Kupferoxyde , die von 
dem überschüssigen A m m o n i a k leicht unter B i l d u n g von Kupfer 
oxydammoniak gelöst werden. 

1) Siehe Anmerkung 2, S. 48. 
2) Intern. Z. f. Metallographie 1912 S. 243, 



Salze. 

'Das Ätzen erfolgt m i t einem ammoniakgetränkten Watte
bausch. D ie Ätzflüssigkeit wi rd möglichst gleichmäßig auf der 
Schliffläche verrieben. D ie dunkel bis schwarz angelaufenen 
Stellen werden m i t dem Wattebausch leicht nachpoliert, u m die 
Schliffläche metall isch re in zu erhalten. Z u m Schluß benetzt 
m a n die Schliffläche, ohne das Polieren zu unterbrechen, zunächst 
m i t einigen Tropfen, dann mi t mehr und mehr Wasser, bis schließ
l i c h die Ätzflüssigkeit aus dem Wattebausch verdrängt ist. Das 
Ätzpolieren dauert i n der Regel nur einige Sekunden. Verwendet 
m a n beim Ätzen zuv ie l Ammoniak , so wi rd die Oxydat ion 
hintangehalten u n d der Angr i f f verlangsamt; w i r d zu wenig ver
wendet, so bleibt auf der Schliffläche eine Zellulosehaut zurück, die 
sich nur durch frische Ätzflüssigkeit entfernen läßt. 

D u r c h das Ätzmittel werden hauptsächlich die Korngrenzen 
bloßgelegt (Kupfer, a-Legierungen) oder auch einzelne Bestand
teile i n ihrer Grundfarbe verändert (ß-Messing); die Kornfelder 
bleiben i n der Regel glänzend. 

Sa lze . 

Eisenchlorid. I n besonderen Fällen kann auch eine kon
zentrierte Eisenchloridlösung zum Ätzen von Kupfe r und Kupfer
legierungen verwendet werden; auch stark verdünnte salzsaure 
Lösungen werden häufig gebraucht. Die Ätzwirkimg ist eine rein 
lösende und vollzieht sich nach der Gleichung: 

2 FeClg + Cu = 2 F e C l 2 + C u C l ä . 

D u r c h Eisenchlor id werden die Kornfelder kristallographiseh 
gesetzmäßig angegriffen und zeigen starke dislozierte Ref lexion. 
Oxyde des Kupfers werden von der Ätzflüssigkeit k a u m an
gegriffen. 

Kupferammoniumchlor id . Kupferammoniumchlor id ist für 
die makroskopische Gefügeuntersuchung des weichen Eisens von 
großer Bedeutung. D ie W i r k u n g der Kupferammoniumohlor id-
lösung auf E i sen ist eine elektrolytische. Das Kupfe r w i rd auf 
dem Eisen niedergeschlagen, dafür geht ein äquivalenter T e i l Eisen 
i n Lösung unter Zurücklassen eines fest anhaftenden dunklen 
Lösungsrückstandes, der aus Kohlenstoff, Phosphiden u n d anderem 
bestehen kann . 
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Stellenweise Kohlenstoffanreiclierungen i n E isen , örtlich 
angereicherter Posphorgehalt, Schichtenbildung, Seigerungen so
wie bleibende Formänderungen durch Kal tbearbei tung können 
durch die Kupferammoniumchloridätzung leicht makroskopisch 
sichtbar gemacht werden. Der Schliff w i r d m i t der polierten 
Fläche nach oben i n die Ätzflüssigkeit getaucht und die Flüssigkeit 
durch Heben u n d Senken der Schale ununterbrochen i n Bewegung 
erhalten. Für gleichmäßige Benetzung der Schliffläche ist Sorge 
zu tragen. Der schwammige Kupferbeschlag w i r d darauf unter 
einem ruhig laufenden Wasserstrahl mi t einem Wat tebausch 
entfernt. Die Ätzdauer beträgt etwa 1 Minu t e . Zusammen
setzung der Ätzflüssigkeit nach H e y n : 10 g Kupfe rammonium-
ehlorid (käuflich) i n 120 cem Wasser. 

Z u m Ätzen von Kupfe r u n d Kupferlegierungen w i r d auch 
vielfach eine ammoniakalische Kupferammomumchloridlösung 
empfohlen. D ie Ätzflüssigkeit besteht aus 10 g Kupferammonium
chlorid (käuflich) i n 120 com Wasser u n d 25 com A m m o n i a k 
(0,91 spez. Gew.). I n der Regel zeigen die Kornfelder starke 
dislozierte Reflexion; Ätzfiguren s ind nur selten. Gegenüber der 
Ätzung mi t Ammoniumpcrsulfat bietet das Verfahren keinerlei 
Vorzüge. 

Ammoiiiuinpersuli'at. E i n hervorragendes Ätzmittel für 
Eisen, Kupfer und die meisten Legierungen dieser Metal le ist 
das Ammoniumpersulfat. Die Persulfate zerfallen i n wäßriger 
Lösung schon bei Zimmertemperatur nach u n d nach i n Sulfat, 
Schwefelsäure u n d Sauerstoff: 

2 K 2 S 2 O s 4- 2 H 2 O = 4 K H S 0 4 + 0 2 . 

E i n Te i l des Sauerstoffes entweicht als Ozon. Die Ätz
wirkung beruht darauf, daß die Metal le zunächst oxydier t 
und darauf i n ihre Sulfate übergeführt werden. B e i A m m o n i u m -
persulfat wird ein T e i l des Sauerstoffs auch zur O x y d a t i o n des 
Stickstoffs zu Salpetersäure verwendet: 

S ( N H 4 ) 2 S 2 0 8 + 6 H 2 0 = 14 ( N H 4 ) H S 0 4 + 2 H 2 S 0 4 + 2 H N 0 3 . 

Die Wirkungsweise des Ätzmittels i s t eine rein lösende. 
Durch das Ätzmittel werden die Kornfelder kristallographisch 
gesetzmäßig angegriffen; sie zeigen nach dem Ätzen starke dis
lozierte Reflexion u n d Scharen .gesetzmäßig, ausgebildeter Ätz-
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figuren. Zusammensetzung der Ätzflüssigkeit: 10 g A m m o n i u m 
persulfat (käuflich) i n 100 cem Wasser. 

Schmiedeeisen sowie weißes und graues Gußeisen, Kupfe r 
u n d Kupferlegierungen werden von dem Ätzmittel leicht angegrif
fen. B e i einigen schwer angreifbaren Kupferlegierungen leistet eine 
ammoniakahsche Ammoniumpersulfatlösung vielfach gute Dienste. 

Das Ätzen durch E l e k t r o l y s e und Anlassen . 

Elektrolyse. B e i m Ätzen unter Zuhilfenahme des elek
trischen Stromes w i r d der Schliff als Lösungselektrode ge
schaltet, und m i t einer Stromstärke v o n etwa 0,5 A m p . / q c m Schliff
fläche geätzt. A l s Ätzflüssigkeit für schwer angreifbare Sonder
stähle w i r d verdünnte Salzsäure 1:100 empfohlen. Das Verfahren 
w i r d aber nur selten angewendet. 

Anlassen. I n einigen Fällen leistet auch das Anlassen 
gute Dienste, indem entweder kennzeichnende Oxydations
erscheinungen auftreten (Manganmessing) oder einzelne Gefüge
hestandteile rascher als andere oxydieren (Kupfer-Zinn, Kupfer-
Phosphor, Gußeisen, Stahl) . 

Das Auftreten der Anlauffarben ist an die nachstehende 
Reihenfolge gebunden u n d wiederholt sich periodisch einige 
M a l e ; als maßgebend gi l t i n der Regel der erste kontrastreiche 
Farbenübergang. D e r Farbwechsel w i r d bekanntl ich hervorge
bracht durch Interferenzwirkung an den anfänglich äußerst 
dünnen und noch durchsichtigen Oxydhäutchen. 

Zugeordnete 
A n l a u f f a r b e Temperatur 

e twa 0 C 

bis 220 
Gelb l ich 220 

240 
250 
270 
280 
290 
310 
320 

Der Schliff w i r d i n der Regel auf einer Unterlage m i t der 
polierten Seite nach oben, durch einen Bunsenbrenner langsam 
erwärmt, bis die gewünschte Anlauffarbe eben aufzutreten be-
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ginnt, und hierauf durch E in tauchen i n kaltes Wasser schnell 
abgekühlt, ohne daß die angelassene Schüffläche benetzt w i rd . 

I n A b b . 59 ist das Gefüge von stark angelassenem Mangan
messing wiedergegeben. Das Mangan scheint i n den oc- und ß-Iiri-
stallen, und zwar zum größten T e i l i m jS-Korn, vorhanden z u sein. 
Die /3-Phase w i rd daher beim Anlassen leichter durch den Luf t -
sauerstoff oxydier t als a und überzieht sich an ihrer Oberfläche 
m i t einem dichten braunen Überzug von Manganoxydu loxyd ; 

Abb . 59. Mangan-Messing, stark angelassen, a-Kristal le fast 
unverändert, / /-Kristal le charakteristisch oxydiert . ( L i n . V g r . 210.) 

0,5 ° / n Mangan können auf diese Weise i m Messing leicht nach
gewiesen werden. Direktes Ätzen führt hier nicht zum Ziele. 

A u c h bei E i sen werden einige Gefügebestandteile durch 
kennzeichnende Färbungen angezeigt. B e i einer Anlaßtempcratur 
von 280° w i r d das Phosphideutekt ikum erst gelblich, dann ro t 
und schließlich ausgeprägt indigoblau; der Zementi t w i r d dagegen 
rötlich braun. 

Beide Verfahren s ind Hilfswege, die nur dann zu beschreiten 
sind, wenn die beschriebenen einfachen Ätzmittel zu keinem 
befriedigenden Ergebnis führen oder besondere Umstände dies 
erfordern. 

Widersprechende Deutungen der elementaren Ätzerschei
nungen sind i n der älteren u n d auch noch in der neueren L i t e ra tu r 
vielfach anzutreffen. Umformen des Gefüges beim Ätzen, Zerfal l 
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u n d Vergröberung. der Kr i s t a l l e , B i ldung pseudoinorpher Modi f i 
ka t ionen und dergleichen wurden schon oft auf die Vorgänge 
beim Ätzen zurückgeführt. D e m Verfasser ist eine Bestätigung 
dieser Beobachtungen nie gelungen, vielmehr konnte er sie regel
mäßig a\if fehlerhafte Ätzung zurückführen. Dem Ätzen fällt 
i n der Metallograrmie etwa eine ähnliche Aufgabe zu wie den 
analytischen Verfahren i n der Chemie: Die verschiedensten Wege 
müssen zu einheitlichen Ergebnissen führen. Die Auswahl der 
M i t t e l ist auch hier begrenzt u n d wi rd einerseits durch die Natur 
des Ätzmittels, anderseits durch den mehr oder weniger kristallo-
graphisch gesetzmäßigen Angrif f der Ätzmittel vorgeschrieben. 
W e n n der Ätzlehre i n der Metallographie auch nur eine dienende 
Ro l l e zukommt, so erschien dem Verfasser es doch geboten, sie i n 
einer für die Prax is geeigneten F o r m kri t isch gesichtet und er
gänzt zusammenzufassen. 



V. Der Gefügeaufbau und seine Bedeutung für 
den Gießereibetrieb. 

Die Betrachtungsweise der Meta l lkunde war bisher meist so 
eingestellt, daß m a n aus bestimmten metallographischen Schul
heispielen durch Analogieschlüsse Folgerungen für das Wirkungs-
fck l des Betriebes zu ziehen versuchte. Mit t lerweile s ind aber auf 
den verschiedenen Gebieten der Meta l lkunde so bedeutende F o r t 
schritte erzielt worden, daß man die Ergebnisse der metallogra
phischen Forschung über diese Sonderfälle hinaus gegenwärtig 
schon weitgehend verallgemeinern kann . Neuere Forschungen 
haben gezeigt, daß auch bei den gegossenen Meta l len die physika
lischen u n d mechanischen Eigenschaften in. innigem Zusammen
hange m i t der Korngröße stehen und daß diese wiederum durch 
die Kristallisationsvorgänge ausschlaggebend beeinflußt werden 
kann . D ie Bestrebungen der modernen Technologie gehen auf 
immer stärkere Kornverfeinerung hinaus. Zugleich m i t dieser 
Erkenntnis setzte auch eine rationelle Bekämpfung von Guß-
fehlern ein. A n H a n d der ausgewählten Beispiele wird versucht, 
die Wechselbeziehungen zwischen Theorie u n d Praxis eingehend 
dar zutun. Bs handelt sich dabei fast durchweg u m Fragen, die 
den Gießereifachmann auf Schri t t und T r i t t verfolgen u n d die tech
nologisch von gleich großer Wicht igke i t s ind. 

Wie i m Vorangehenden gezeigt werden konnte , bestehen 
alle Gußmetalle aus Kristallkörnern, die i m Schliff bilcl durch ein 
Maschenwerk von feinen L i n i e n sichtbar werden, A b b . 60. Diese 
L i n i e n entsprechen den Schni t t l in ien der die Körner begrenzenden 
Flächen m i t der Schliff ebene. 

E s muß n u n gefragt werden, auf welche Weise die K o r n 
bildung zustande kommt . D ie Beantwortung dieser Frage ver
mit tel t zunächst eine tiefere Erkenntnis der Zusammenhänge des 
inneren Kristal laufbaues. W e i t wichtiger aber ist der weitere U m -
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stand, daß man durch die sich daraus ergebenden Folgerungen 
unmit te lbar i n die Lage versetzt wi rd , die Verfahren zur K o r n 
verfeinerung direkt abzuleiten. 

Vorgänge b e i der K e r n b i l d u n g . 
Kristallisationsgeschwindigkeit. B e i m Übergang vom flüssigen 

i n den festen Zustand bi lden sich aus der flüssigen Phase als 
neue Phase die Kr i s t a l l e . Über die Bedingungen, unter denen sich 
die Kr i s t a l l i sa t ion vollzieht , war nur wenig bekannt; erst durch 
die Porschungser- ^-^»-'1."v ,".v> 

gebnisse T a m 
m a n n s wurden 
die wissenschaft
l ichen Grundlagen 
geschaffen. Die 
Geschwindigkeit , 

m i t der die K r i 
s tal lbildung er

folgt, is t außeror
dentl ich groß. M a n 
findet i n der gan
zen N a t u r woh l 
keinähnliches B e i 
spiel des gedeih
lichen Wachsens. 
Während die am 
raschesten wach
senden Pflanzen
gattungen i n der 
Sommerperiode Längenzunahmen von höchstens einigen Metern 
erfahren, erreichen viele Kr is ta l le dieselben Beträge i n einer Zeit
dauer von wenigen M i n u t e n . A m Buty lpheno l können nach 
T a m m a n n 1 ) beispielsweise Kristall isationsgeschwindigkeiten von 
einem Meter i n der Minu t e beobachtet werden. Aus diesen 
Zahlen geht hervor, daß die Wachstumsgeschwindigkeit der K r i 
stalle die i n der organischen W e l t üblichen Wachstumsgeschwindig
kei ten u m das tausend- j a millionenfache übertrifft. 

A b b . 60. Gefüge von /?-Messing. Geätzt nüt 
Ammoniak-Wattebausch. (Lin . V g r . 45.) 

l ) Kr is ta l l i s ieren u n d Schmelzen. 1903, S. 147. 
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E i n Verfahren zur Messung der Kristal l isat ionsgeschwindig-
keit , das man auch für Metalle anwenden konnte, war bisher 
nicht bekannt. Untersuchungen des Verfassers führten jedoch 
auf einen Weg, der tmmittelbar zur Messung der Kr is ta l l i sa t ions

geschwindigkeit verwendet 
werden konn te 1 ) . Das V e r 
fahren beruht auf der Mes
sung der Höchstgeschwin
digkeit , m i t der m a n einen 
dünnen Kr i s ta l l f aden des 
betreffenden Metalles aus 
seiner Schmelze stetig her
ausziehen kann , ohne daß 
er abreißt. M a n kann auf 
diese Weise Kristallfäden 
von ziemlicher Länge m i t 
Leicht igkei t herstellen. D i e 
Vorr ich tung ist i n A b b . 61 
wiedergegeben. I m wesent
lichen besteht der Appa ra t 
aus einem S ta t iv 3, der 
Eührungsscheibe F" m i t 
den beiden Führungen F', 
einem Faden F, der m i t 
einem Uhrwerk U i n Ver 
bindung steht, u n d einem 
Mitnehmer M aus Glas, der 
i n ein Schälchen II, i n dem 
sich die Schmelze Sch be
findet, eintaucht. ZurMes-
sung der Geschwindigkeit 
dient der Zeiger Z u n d die 
Mil l imeterskala MS. Für 

die Versuchsausführung w i r d der M t n e h m e r , dessen Spitze a 
durch Reiben i n dem halberstarrten, breiigen Me ta l l m i t einem 
dünnen Metallüberzug versehen w i r d , i n das flüssige, etwas 
überhitzte Meta l l getaucht u n d der Appara t , nachdem sich die 

Abb . 61. Vorrichtung zur Messung der 
Kristallisationsgeschwindigkeit von 

Metallen. 

!) Z. physik. Chem. B d . 92, S. 219, 1917. 
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Erstarrungstemperatur eingestellt hat, i n Tätigkeit gesetzt. In
folge der Kap i l l a rk ra f t zieht der Mitnehmer zunächst eine kleine 
Menge des flüssigen Metalls empor, das beim Passieren einer ge
wissen Abkühlungsgrenze e —• e erstarrt und neue Mengen des 
flüssigen Metalls nach sich zieht (Abb. 61, Nebenfigur). A l s Maß
stab der Kristal l isat ionsgeschwindigkoit dient die Strecke, u m die 
sich i n der Zeiteinheit die anfängliche Grenze zwischen dem 
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A b b . 62. Abhängigkeit der Kristallisationsgeschwindigkeit und 
Ke rnzah l von der Unterküblungstemperatur. 

wachsenden K r i s t a l l u n d der Schmelze verschiebt; sie wi rd i n 
m m / m i n ausgedrückt. 

.Die Kristall isationsgeschwindigkeit ist n icht bei allen Unter
kühlungstemperaturen die gleiche. Bekannt l ich gibt es Stoffe, 
die u m mehrere Grade unter ihren Schmelzpunkt abgekühlt 
werden können, ohne daß eine Kr is ta l l i sa t ion einsetzt. B e i diesen 
Stoffen' kann eine Abhängigkeit der Kristall isationsgeschwindig
kei t 1 ) von der Temperatur , gemäß A b b . 62 (Kurve KG) beob
achtet werden. B e i m Schmelzpunkt ist die Kris ta l l isa t ions
geschwindigkeit unendlich kle in , dann steigt sie schnell m i t 
wachsender Unterkühlung bis zu einem Höchstwert u n d schreitet 

i ) T a m m a n n : Kr is ta l l i s ie ren und Schmelzen 1903, S 133. 
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dann mi t gleichbleibender Geschwindigkeit fort. B e i sehr starken 
Unterkühlungen sinkt die Kristal l isat ionsgeschwindigkeit allmäh
l i ch wieder z u kleineren und kleinsten Beträgen herab. Solche 
weitgehenden Unterkühlungen konnten aber bisher bei Meta l l en 
nicht realisiert werden, so daß dem gestrichelten Verlauf der 
K u r v e bei Meta l len mehr hypothetischer Charakter zukommt. 

Die i n dem Diagramm A b b . 62 wiedergegebenen Verhältnisse 
(ausgezogener Te i l der K u r v e ) wurden a m Zinn gewonnen, aber 
auch Z i n k u n d B l e i verhalten sich ähnlich, wie dies durch frühere 

Untersuchungen des 
Verfassers gezeigt wer
den konnte. 

Kernzah l . D i e auf
fälligste Erscheinung 
beim Übergang aus 
dem einen i n den an
deren Zustand ist das 
Vermögen der Stoffe, 
aus sich selbst heraus 
oder, wie man es 
wissenschaftlichnennt, 
„spontan" zu kr i s ta l l i 
sieren. D i e K r i s t a l l b i l 
dung geht von kleinen 
Zentren aus, die m a n 

A b b . 63. Kristallisationskerne i n Bete l a l s Kris ta l l isa t ionszen-
(nacii T a m m a n n ) . tren bezeichnet. I n 

A b b . 63 ist die B i l d u n g 
derartiger Kristal l isat ionszentren an H a n d einer Photographie nach 
T a m m a n n 1 ) wiedergegeben, und zwar an Be to l . Neben ganz 
winzigen Kernen kann man bereits auch größere beobachten. D i e 
stärker ausgebildeten Kerne haben schon eine längere Wachs
tumsperiode hinter sich. Ganz ähnlich liegen die Verhältnisse 
bei den Metallen. Die Vorgänge entziehen sich aber der Be 
obachtung infolge der Undurchsicht igkei t der Schmelze. 

Die Z a h l der i n der Raumeinhe i t während der Zeiteinheit 
bei gleichbleibender Temperatur s ich bildenden Kerne ist eben-

J ) Kris ta l l i s ieren und Schmelzen 1903, S. 150. 
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falls v o n dem Grade der Unterkühlung abhängig. D ie Zah l , die 
dieses Verhältnis ausdrückt, w i rd als K e r n z a h l bezeichnet. Sie is t 
bei der Erstarrungstemperatur, A b b . 62 (Kurve KZ), zunächst un
endl ich k le in , dann steigt sie schnell mi t wachsender Unterkühlung. 
B e i sehr starken Unterkühlungen fällt sie dann ähnlich wie die 
Kristal l isat ionsgeschwindigkeit zu kleineren u n d kleinsten Beträ
gen herab. B e i Meta l len is t nur der allererste T e i l der K u r v e 
(ähnlich wie bei der Kristall isationsgeschwindigkeit) realisierbar, 
ih r weiterer Ver lauf hypothetisch. 

A u c h über die K e r n z a h l der Metalle war man bis jetzt völlig 
i m Unkla ren . Neuerdings hat der Verfasser einen Weg angegeben1), 
der auch die erste zahlenmäßige Schätzung der Kernzah l bei 
den drei Meta l len Z i n n , Z i n k u n d B l e i gestattete. Der Berech
nung liegt zugrunde, daß man aus der Kristallisationsgeschwindig
kei t u n d der Korngröße die Ke rnzah l ableiten kann, sofern die 
Ers tar rung bei einer konstanten Temperatur erfolgt. M a n kann 
dann nämlich die Überlegung anstellen: beispielsweise bei Z ink 
erfordert ein K r i s t a l l von 100 m m Länge z u seinem Wachstum 
die Zeitdauer v o n 1 M i n u t e ; dann w i r d ein K r i s t a l l von 10 m m 
i n 0,1 Minute ausgebildet sein müssen. D a die maximal erreich
bare Korngröße des Z inks prakt isch etwa 1 qcm beträgt, so 
müssen bei einem V o l u m e n der Schmelze von 1000 com etwa 
1000 Kr i s t a l l e i n dem erstarrten Metallkörper enthalten sein. 
Daraus ergibt s ich die»Zahl der Kerne zu 10000 je L i t e r /min . D a 
die K e r n z a h l i n der Bege l auf 1 cem/min bezogen wi rd , so er
g ib t sich daraus eine K e r n z a h l v o n 10 je cem/min. Die Kernzah l 
der beiden anderen Metalle is t von der gleichen Größenordnung; 
i n der Tabelle 4 s ind einige Umrechnungsbeispiele gegeben. 

Beziehungen von Kristallisationsgeschwindigkeit und Kernzah l 
zur Korngröße. D ie Korngröße ist gewissermaßen das Produkt 
a l l dieser verwickelten Beziehungen, die zwischen der KG u n d 
KZ bestehen. 

Setzt man die Kristallisationsgesehwindigkeit als konstant 
voraus, so werden, da bei Metal len nennenswerte Unterkühlungen 
nicht beobachtet werden können, zwischen der K e r n z a h l und der 
Korngröße zunächst die folgenden Beziehungen sich ergeben. I n 
A b b . 64a gibt die senkrechte Achse die Korngröße (<p) an, 

i ) G-ieß.-Zg. 1921, S. 85. 
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T a b e l l e 4. 

Volumen 
d m 3 

A n z a h l der 
beob. Kr i s ta l le 

f 
cm 

Dauer der 
Erstarrung 

m i n 

K . G . 
om/min 

K . Z . 
d m 3 / m i n 

8 5 5 1 1,6 
1 1000 1 1 1 1000 

8000 0,5 V t 1 16000 

Meta l l K . G . 
m m / m i n 

K . Z . 
e m 3 / m i n 

S n 90 9 
Z n 100 10 
P b 140 3,8 

V „ Z = Anzah l der Kr i s t a l l e i n der Volumeneinhei t 
8 /"yrj- ' ~ V = Kristal l isat ionsgeschwindigkeit 

ij K — K e r n z a h l 
* ip = mittlere Korngröße 

die wagerechte die Ke rnzah l . D ie Korngröße verhält sich zur 
Kernzah l umgekehrt proport ional . Dies i s t auch ohne weiteres 
verständlich, denn je mehr Kr i s t a l l e i n der Volumeneinheit vor
handen sind, u m so geringer w i r d die mittlere Korngröße sein. 
M i t anderen W o r t e n : bei kleineren Kernzah len w i r d i m M i t t e l 
ein großes K o r n , bei größeren Kernzah len ein kleineres K o r n 
resultieren. Setzt man dagegen die K e r n z a h l als konstant voraus, 
so ergibt sich weiter eine Gleichsinnigkeit zwischen Korngröße und 
Kristallisationsgeschwindigkeit, da die Korngröße der Kr i s t a l l i sa 
tionsgeschwindigkeit direkt proportional ist . A b b . 64b zeigt diese 
Verhältnisse in gleich vereinfachter Weise wie dies auch bei A b b . 64a 
geschehen ist. 

Verbindet man die beiden Tei ldiagramme, so gelangt m a n zu 
einem Raumdiagramm entsprechend A b b . 64c, das die gesamten 
Verhältnisse geschlossen wiedergibt. A u f der Senkrechten sind 
die Korngrößen abgetragen, während die beiden Hor izonta len 
wachsenden Werten der Kristal l isat ionsgeschwindigkeit u n d der 
Kernzahi entsprechen. Die Fläche, die die Körnigkeitszahlen mit
einander verbindet, wi rd also gemäß den bisherigen Schlußfolge
rungen u m so steileren Verlauf annehmen, je größer die K r i s t a l l i 
sationsgeschwindigkeit und je kleiner die K e r n z a h l i s t 1 ) . 

] ) C z o c h r a l s k i , Z . V . d. I . 1917, S. 345. 
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U m demnach einem M e t a l l eine bestimmte Korngröße zu 
verleihen, z. B . entsprechend dem Punkte c, müßte die E r 
starrung bei der zwangsweise einander zugeordneten K r i s t a l l i 
sationsgeschwindigkeit (a) und K e r n z a h l (b) erfolgen. Diese Werte 
der Kristalüsationsgeschwindigkeit u n d K e r n z a h l entsprechen 
gleichzeitig auch einer bestimmten Unterkühlungstemperatur. 
Diese bildet indes ke in eindeutiges K r i t e r i u m für die Bemessung 
der Korngröße, da bei der Unterkühlung die Kernbi ldung häufig 

A b b . 6 4 Beziehungen von Kristallisationsgeschwindigkeit 
u n d K e r n z a h l zur Korngröße. 

auch völlig ausbleiben kann . A l s primäre Paktoren für die K r i s t a l l i 
sationsvorgänge s ind die Kristallisationsgeschwindigkeit u n d die 
K e r n z a h l anzusehen. Sie s ind aus diesem Grunde auch für die 
Aufstel lung des Diagramms verwendet worden. Sofern jedoch 
Verzögerung i n der K e r n b i l d u n g nicht berücksichtigt zu werden 
braucht, könnte auch die Unte r kühl ungstemperatur als K r i t e r i u m 
für die resultierende Korngröße benutzt werden, da jeder Unter
kühlungstemperatur eine bestimmte Kristall isationsgeschwindig
ke i t u n d eine bestimmte K e r n z a h l zugeordnet ist . S i n d diese Be 
ziehungen bekannt, so würde das Innehalten eines bestimmten 

C z o c h r a l s k i , Metal lkunde. g 
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Unterkühlungsgrades genügen, u m den Gußmaterialien die ge
wünschte Korngröße zu verleihen. 

Das i n A b b. 64 räumlich dargestellte Kr is ta l l i sa t ionsdiagramm 
ist freilich n icht auf konkreten Zahlen aufgebaut, es drückt 
vielmehr nur die grundsätzlichen Verhältnisse aus. D e r Gießerei
fachmann kann dennoch aus i h m alle Einzelhei ten heraus
lesen, die für i hn von Bedeutung s ind. W e n n auch n ich t ver
langt werden kann, daß i h m alle Zusammenhänge, auf denen 
sich das Diagramm aufbaut, stets gegenwärtig sind, so muß er 

b 

A \ \ 

\ 
z 

—*" Festigkeit 
Abb . 65. Abhängigkeit der Eestigkeits- u . Delmungseigenscliaften 

der Gußmetalle von der Korngröße. 

mindestens die i n i h m zum Ausdruck gebrachten grundsätzlichen 
Verhältnisse völlig beherrschen. E s ist dies die Grundlage, auf 
der der an planmäßige Arbe i t gewöhnte Gießereifachmann auf
bauen muß. 

Korngröße u n d Eigenschaf ten . 

Einfluß auf Festigkeit und Dehnung. D i e technologische 
Bedeutung, die der Bemessung der Korngröße für die Industrie und 
Technik zukommt, ist durch erfolgreiche Forschungen auf ko l lo id 
chemischem Gebiete zur Genüge dargetan worden. A u c h i n der 
Metallographie begegnet m a n ähnlichen Verhältnissen. Die K o r n -
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große spielt i n der Technologie der Metalle insofern eine wichtige 
R o l l e , als sie die Eigenschaften der Metalle i n hohem Maße zu 
beeinflussen vermag. 

A b b . 65 gibt die Abhängigkeit der Eestigkeits- und Deh
nungseigenschaften der Gußmetalle v o n der Korngröße wieder 1 ) . 
I n ih rem grundsätzbchen Verlauf is t die Abhängigkeit i n der 
Schaulinie c —»wiedergegeben. Die Eestigkeit erreicht i n P u n k t z, 
d. h . bei größter Kornfe inhei t ihren Höchstwert, zugleich aber 
auch die Dehnung ihren Medr igs twer t , umgekehrt i m Punk t c. 
D i e wiedergegebene Schaulinie ist nur unter der Voraussetzung 
gleichförmigen mechanischen Verhaltens des Materials gültig. B e i 
den feinkörnigen Meta l len ist diese Voraussetzung erfüllt, da
gegen n ich t bei den grobkörnigen Metallen. M a n spricht i m 
letzten Eal le von mangelnder Quasi-Isotropie. H i e r ist un
gleichförmiges Verhal ten die Regel . A m größten sind die E i n 
flüsse innerhalb eines Kr is ta l lkornes selbst, da ja bekanntlich 
die Eestigkeits- u n d Dehnungswerte i n den verschiedenen Achsen
r ichtungen der Kr i s t a l l e i n weiten Grenzen schwanken (vgl. 
Abschn . X ) . 

Der Grenzfall , daß der Körper nur aus einem einzigen K r i s t a l l 
bestehe, ist durch die Punk te a und b veranschaulicht. I n diesem 
F a l l k a n n seine Fest igkei t und Dehnung zwischen den Punkten a 
u n d & schwanken, entsprechend den Achsenrichtungen. Be
steht der Querschnit t des Körpers aus mehreren Kr is ta l len , so 
w i r d der Abs tand dieser äußersten Punkte mi t wachsender 
K o r n z a h l immer mehr abnehmen, bis er endlich i m Punkte c 
ganz zusammenschrumpft. Verbindet man die Höchst- und 
Niedrigstpunkte a u n d b der Fest igkei t u n d Dehnung , so erhält 
m a n unter Einschluß des Punktes c eine dreiseitig begrenzte 
Fläche, die für ein Versuchsstück von bestimmter Größe alle 
möglichen Gebiete mangelnder Quasi-Isotropie umfaßt. Der E i n 
fluß der mangelnden Quasi-Isotropie k a n n beseitigt werden, 
wenn man den Querschnitt sehr reichlich bemißt. E t w a 10 Körner 
auf eine L i n i e des Querschnittes bilden die Mindestzahl . 

Einfluß auf die Oberflächenbeschaffenheit. W e n n m a n auf 
diese Weise die mechanischen Mängel des Arbeitsgutes beseitigen 
kann , so verlangen wohlbegründete Forderungen, die v o n der 

J ) C z o c h r a l s k i : S tah l und Eisen. 1916, S .863. 
6* 
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Technik an das Verhal ten der Mater ia l ien bei Beanspruchung 
gestellt werden, dennoch eine obere Begrenzung der wirkl ichen 
Korngröße. Diese kri t ische Grenze ist äußerst scharf gezogen u n d 
darf i n der Regel 0,001 m m 3 = 0,1 m m Durchmesser n icht über
steigen. E s beginnen sich sonst be im Strecken des Mater ials E r 
scheinungen bemerkbar zu machen, die man unter der Bezeichnung 
„krispelig, knit ter ig, na rb ig" u n d dergleichen zusammenfaßt. D ie 

A b b . 66a. Druckblech aus Messing
a-Kristal len. Die Ebenheit der polier -
ten Oberfläche hat. infolge genügen
der Kornfeinheit (q>m = 0,001 omni) 
beim Zerreißversuch nur wenig ge

lit ten, "üngeätzt. ( L i n . Vgr . 4.) 

A b b . 66 b. Druckbleoh aus Messing-
a-Kristal len.dasinf olge groben Kornes 
(cpm = 25 cmm) beim Zerreißversuch 

grobnarbig wurde. Ungeätzt. 
( L i n . V g r . 4.) 

A b b . 06 veranschaulicht dieses Verha l t en 1 ) . Rechts is t ein grob
körniges, l inks ein feinkörniges M e t a l l nach dem Streckvorgang 
wiedergegeben. Während das rechts wiedergegebene M e t a l l grob-
narbig wurde, zeichnet sich die zweite Probe durch einwandfreie 
Oberflächenbesohaffenheit aus. Die Abbi ldungen geben die unbe
handelten Oberflächen wieder. W e n n es sich hierbei u m eine For
derung rein äußerlicher A r t handelt, so muß ihr schon deswegen 
Rechnung getragen werden, wei l der Verbraucher die Abnahme ge-

!) C z o c h r a l s k i : Stahl und E i sen . 1916, S. 863. 
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triebener Hohlkörper und dergleichen, die diese Fehler aufweisen, 
verweigert. D e m Hersteller entstehen aber durch die Beseitiguzig 
dieses Übels durch Schleifen, sofern dies überhaupt noch möglich 
ist , große Mehrkosten. 

Kornver fe ine rungsver fahren . 

Welche Handhabe besitzt nun der Gießereifachmann, um 
die Korngröße bewußt i n die angemessenen Grenzen z u zwingen ? 
E i n e re in zahlenmäßige Lösung dieser Frage ist heute noch nicht 
möglich. Die Untersuchungen s ind eben bis an die Grenze gelangt, 
wo an eine praktische Auswertung der Ergebnisse vielleicht 
herangegangen werden könnte, wofür diese Ausführungen die 
erste Handhabe geben mögen. Zurzeit ist es üblich, nur durch 
mehr oder weniger schnelle Abkühlung die Korngröße der Metalle 
z u beeinflussen. 

M i t gu tem Er fo lg k a n n auch die Erstarrungszeit als Wert
messer für die Korngröße benutzt werden 1 ) . Das ist die Zeit v o m 
Ausguß bis z u m völligen Festwerden des Metalles. Sie ist ge
eignet, über die Angemessenheit der Wärmebehandlung, von der 
die Korngröße i m wesentlichen beeinflußt wi rd , Aufschluß zu 
geben. Al lgemein gültige Zahlenangaben lassen sich indes auch 
für dieses Verfahren nicht angeben, da die Abmessungen der 
Gußformen u n d des jeweiligen Gußteiles sowie die Zusammen
setzung und die Temperatur der Legierung auf das Ergebnis 
von Einfluß sind. H a t m a n aber für ein bestimmtes Me ta l l und 
ein bestimmtes Konstruktionsstück einmal die günstigste E r 
starrungszeit ermittelt , so hat man damit ein durch den Wärme
inhal t gegebenes Wertmaß der Korngröße. I n bestimmten 
Grenzen kann die Erstarrungszeit auch noch künstlich beein
flußt werden, indem die Gießform von außen oder bei Ver
wendung eines metall ischen Hohlkernes dieser durch einen 
Wasserstrahl abgekühlt w i r d . B e i Sandguß kann von diesen 
Maßnahmen nur be i Verwendung von Hohlkernen Gebrauch ge
macht werden. 

Der systematische A u s b a u dieses Gebietes gehört zu den 
dringendsten Aufgaben des modernen Gießereifachmannes. 

1) C z o c h r a l s k i u. W e l t e r : Lagermetalle und ihre technologische 
Bewertung. 1920, S. 27. 
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K o r n g l i e d e r u n g . 

E t w a von gleich großer Bedeutung wie die Kris ta l l i sa t ions
vorgänge s ind für den Gießereifachmann die Gesetze, die den 
Gefügeaufbau der Metalle beherrschen, e in Ums tand , der immer 
noch nicht genügende Beachtung findet. Vielerlei mechanische 
Schwächen des Gusses lassen sich auf G r u n d des Gefügeaufbaues 
erklären. E i n e Auswah l von Beispielen, die die wichtigsten Fälle 
i n ihren Grundzügen umfaßt, sei i n folgendem gegeben. 

Allotr iomorphie . 
Es ist bekannt, daß 
die Metal lkr is ta l le nach 
dem Ers ta r ren i n 
der Regel durch un
regelmäßige Flächen 
begrenzt s ind, wie dies 
A b b . 67 zeigt. I n der 

Mineralogie werden 
derartige K r i s t a l l e als 
al lotr iomorph bezeich
net. Zur Erklärung 

dieser Erscheinung 
diene ein Beispie l aus 
der Pflanzenwelt. E s 
ist allgemein bekannt, 

Abb. 67. Allotr iomorphe Haufwerkskristal le daß die WurzeUmollen 
von Kupfer i n uneingcformtem Guß Atepo- h & { ^ p f l a n z e n s i c h 

hert mi t ammomakgetranktem Wattebausch. 
(Lin. Vgr. 40.) den. Widerständen an

zupassen versuchen, 
u n d zwar i n der A r t , daß sie die F o r m der den Widers tand 
bildenden Fläche annehmen. Genau so liegen die Verhältnisse 
beim Kristal l isat ionsvorgang. A n irgendeiner Stelle w i r d der 
i m Wachstum befindliche K r i s t a l l m i t seinem Nachbar zusammen
stoßen, und damit wi rd die Wachstumsmöglichkeit an dieser 
Stelle erschöpft sein. N u r da , wo der K r i s t a l l keinen Wider
ständen begegnet, wird seine weitere Ausb i ldung ungestört er
folgen. Dies erklärt, w a r u m die einzelnen Körner nicht durch 
ebenmäßige Kristallflächen begrenzt, sondern mehr oder weniger 
unregelmäßig gestaltet sind. E s könnten viel leicht deshalb 
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Zweifel erhoben werden, ob die Kr i s ta l l e , die von keinen eben
mäßigen Flächen begrenzt s ind, einen gesetzmäßigen Kristal lauf
bau besitzen. 

Kristal laufbau. Dies läßt sich aber leicht beantworten. Der 
Kr is ta l laufbau k a n n nämlich, wie bereits i m Abschn . I V gezeigt 
wurde, durch die sogenannten Ätzfiguren leicht erkannt werden. 
D a z u diene A b b . 68. Über die ganze Fläche des allotriomorphen 
K o r n s sind sehr zahlreiche kongruente quadratische Ätzfiguren aus-

A b b . 68. Kupferkr i s ta l l m i t Ätz- Abb . 69. De ta i l aus Abbi ldung 68. 
figuren. Geätzt mi t A m m o n i u m - ( L i n . V g r . 185.) 
persulfat 1 : 10. ( L i n . V g r . 55.) 

gebreitet, die den gesetzmäßigen Aufbau anzeigen. Bemerkenswert 
s ind an der Abb i ldung noch die dunkleren Adern , die den K r i s t a l l 
durchziehen. E s könnte vermutet werden, daß wenigstens an diesen 
Stehen der gesetzmäßige Aufbau der Metallkristal le gestört sei. E i n 
De t a i l der A b b i l d u n g i n stärkerer Vergrößerung, A b b . 69, zeigt 
aber, daß auch diese A d e r n genau den gleichen Gefügeaufbau 
aufweisen wie die hellen Par t ien . Die Ursache der B i l d u n g von 
derartigen A d e r n w i r d noch erörtert werden. 

Idioniorphie. W i e aus den Betrachtungen hervorgeht, w i r d 
die Ausbi ldung der ebenmäßigen Kristallflächen nur durch die 
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A b b . 70; Idiomorphe Kris ta l le i n einer Zink-
Zinn-Magnesiumlegierung. Geätzt durch Verdun
sten eines Tropfens" Salzsäure auf der Schliffläche. 

( L i n . Vgr . 180.) 

Abb . 71. Idiomorphe Kr is ta l le i n einer Z i n n -
Antimon-Kupferlegierung. Geätzt durch Verdun
sten eines Tropfens Salzsäure auf der Schliffläche. 

( L i n . V g r . 180.) 

besonderen K r i s t a l -
lisationsbedingungen 
verhindert. Gelangen 
i n einer Schmelze 
mehrereKris tal lar ten 

nacheinander zur 
Ausscheidung, so daß 
die anfänglich ausge
schiedenen Kr i s t a l l e 
sich i n der Schmelze 
frei entwickeln kön
nen, so erhält man, 
wie A b b . 70 u n d 71 
zeigen auch Kr i s t a l l e , 
die eine ebenmäßige 
Ausbi ldung der Ober
fläche aufweisen. D ie 
durch solche Flächen 
begrenzten Kr i s t a l l e 
bezeichnet m a n nach 
dem Vorgehen der 
Mineralogie als idio-
morj)h. 

Kr i s t a l l e m i t ganz 
ebenmäßigen Begren
zungen werden aber 
nur unter ganz be
sonderen Bedingun
gen i n erster L i n i e bei 
geringer Erstarrungs
geschwindigkeit er
halten. Meis t erhält 
man die sog. Wachs
tumsformen. A b b . 72 
veranschaulicht eine 
Gruppe von Wachs
tumskris tal len einer 

Blei-Zinnlegierung, 
A b b . 73 eine Gruppe 
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A b b . 72. Wachstumskristalle einer Blei-Zinnlegierung, durch unter
brochene Kr is ta l l i sa t ion erhalten. Ungeätzt. ( L i n . Vgr . 1,8.) 

A b b . 73. Wachstumskristal le von Wismut , durch unterbrochene 
Kr is ta l l i sa t ion erhalten. • Ungeätzt. ( L i n . Vgr . 1.) 

v o n Wachstumskris tal len von reinem Wismut . Während die i n 
A b b . 72 wiedergegebenen F o r m e n einzelnen K r i s t a l l e n ent
sprechen, gehören i n A b b . 73 zahlreiche der mäanderartigen 
Gebilde ein u n d demselben Kr i s t a l l i nd iv iduum an. D ie ganze 
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Gruppe läßt sich i n etwa 3 oder 4 Kr i s t a l l i nd iv iduen aufteilen. 
B e i sehr vollkommener Kr i s t a l l i sa t ion werden bei der B le i -Z inn-

Legierung Oktaeder u n d bei Wis 
m u t Kr i s t a l l e von rhomboedrischem 
H a b i t u s erhalten. 

Dondriten. E i n e Erscheinung, 
die fast bei allen Gußkristallen auf
t r i t t und die bereits i n Abschn i t t I V 
kurz behandelt wurde, is t i n den 
folgenden Abbi ldungen wiederge
geben. I n der A b b . 74 nach D e s c h 1 ) 
ist sie schematisch gezeigt, während 
die beiden anderen Bi lder die E r -

Abb. 74. Dendritischer Kristall, scheinungen an geätzten Schliffen 
aufbau (sehematische Zeichnung wiedergeben, u n d zwar A b b . 75 i n 

nach Desch). stärkerem Maße als A b b . 76. I n allen 

A b b . 75. A b b . 76. 
Ungleichmäßig zusammengesetzte (dendritische) Mischkris tal le . Geätzt 

mi t ammoniakgetränktem Wattebausch. ( L i n . V g r . 100.) 

drei Bi ldern s ind f arnkraut- oder grätenartige Gebilde zu beobach
ten, die sich i n den Schliff bi ldern als dunkle bzw. helle Bestandteile 

.!) Metallographie. 1914, S. 104. 
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von dem anders gefärbten Untergrund abheben. Sie rühren daher, 
daß bei Mischkr is ta l len gemäß einer bekannten Regel sich zunächst 
K e r n e der höherschmelzenden Komponenten ausscheiden bzw. der 
Komponente , die den Schmelzpunkt erhöht. Das System befindet 
sich nicht i m Gleichgewicht. D u r c h Glühen kann ein Aus
gleich i n der Zusammensetzung der Legierung erfolgen, wie dies 
an H a n d der A b b . 45 und 46 (Abschn. I V ) gezeigt worden ist. 
Die Anordnung des einen Bestandteils weist eine gewisse Regel
mäßigkeit auf. Dies k o m m t daher, daß rasch wachsende Kris ta l le 
n ich t sogleich ihre volle Gestalt annehmen, sondern an Ecken 
u n d K a n t e n infolge besserer Able i tung der Kristall isations
wärme und größerer Dichte des Diffusionsstromes i n ihrem 
Wachs tum begünstigt werden. Diese voreilig erstarrten Gerippe 
bezeichnet man allgemein als Wachstumskristalle, Kristallskelette 
oder Dendri ten u n d Einsta l le m i t entmischten Skelettkernen als 
geschichtet oder dendrit isch. 

Ähnliche Gefügeausbildung kann auch bei reinen Metallen 
mi t geringfügigen Verunreinigungen beobachtet werden. So ent
hält das Kupfe r stets etwas Kupfe roxydu l , mi t dem es ein 
E u t e k t i k u m bildet. Dieses erstarrt, nachdem bereits die Kupfer
kristal le abgeschieden sind. A u c h i n diesem Fal le besteht die 
Möglichkeit zur dendritischen Ausscheidung der Kupferkristal le . 
D ie dunklen A d e r n des i n A b b . 68 wiedergegebenen Kristal les 
sind auf diese Weise entstanden. 

Der farnkraii tartige Aufbau des Gefüges kann i n einzelnen 
Eällen erwünscht, i n anderen Fällen dagegen sehr störend sein 1 ) . 
Beispielsweise sollen Rotgußlager stets einen dendritischen Auf
bau aufweisen. Das i n A b b . 46 wiedergegebene homogenisierte 
Me ta l l ist für Lagerzwecke unbrauchbar. A b b . 77 veranschau
l icht dagegen den F a l l , i n dem die Ausb i ldung farnkrautartiger 
Kr i s ta l l e sich als außerordentlich schädlich erweist. Wie ' aus 
der Abb i ldung hervorgeht, handelt es sich um einen Suppen
löffel. Infolge der mechanischen Widerstandsunterschiede des 
Gefüges hat sich i m Gebrauch an der Oberfläche des Löffels 
ein Flachrelief ausgebildet. Der Gegenstand hat dadurch an 
Ansehnlichkeit stark verloren. Diese Erscheinung kann an 
Neusilberbestecken oder dergleichen häufig beobachtet werden, 

1) C z o c h r a l s k i : Gieß.-Zg. 1921, S. 104 
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Lunker . E ine weitere Erscheinung, die m i t der Dendri ten
bi ldung i m Zusammenhang steht, is t die Ausb i ldung von dendri
tischen Hohlräumen. I n A b b . 78 ist diese Erscheinung am Rotguß 
wiedergegeben. D i e Hohlräume zeigen eine farnkrautartige A u s 
bildung der Begrenzungsflächen. Nehmen Lunkerbi ldungen dieser 
A r t nur sehr geringen Umfang an, so k a n n es vorkommen, daß m a n 
i m Gefüge nur fadenartige Hohlräume findet, wie sie A b b . 79 

A b b . 77. Dendritische Kris ta l lausbi ldung an der Oberfläche eines Löffels, 
ungeätzt. (V2 nat. Gr . ) 

zeigt. Sie können leicht mi t Zinnsäureeinschlüssen (Zinnsäure
fäden) verwechselt werden 1 ). B e i der Auswer tung von Schliff bi ldern 
muß daher diesem Umstand stets Rechnung getragen Werden. 

I n diesem Zusammenhange soll auch die Eragc der Lunker 
bi ldung noch von allgemeinem Gesichtspunkte kurz gestreift wer
den. Die Lunkerb i ldung ist stets auf die Volumenverminderung 
der Schmelze beim Ers ta r ren zurückzuführen. M a n w i r d also 
bestrebt sein müssen, die Lunkerräume möglichst aus dem 

i) C z o c h r a l s k i , Gieß.-Zg. 1921, S. 105. 
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Innern nach der Pe
ripherie der Guß-
blöcke z u verpflan
zen. Dies w i r d auf 
verschiedene A r t z u 
erreichen versucht. 
A b b . 80 gibt einige 
ins t rukt ive Beispiele 
dieser A r t wieder. 
Längsschnitt 1 zeigt 
die Ausbi ldung der 
ersten Erstarrungs-
schichten i m Guß
block; kurz nach Be 
g i n n der Ers ta r rung 
war die noch flüssige 
Schmelze ausgegos
sen worden. I n dem 
unteren T e i l ist i n 
folge immer neuer 
Wärmezufuhr durch 

das einströmende 
heiße Me ta l l die K r i 
stall isation zurückge
blieben, so daß der 
H o h l r a u m an dieser 
Stelle eine Ausbau
chung aufweist. U m 
die Lunkerbi ldung i n 
das Kopfende zu ver
pflanzen, mußte die 
Ers ta r rung des Guß
blockes so geregelt 
werden, daß sie, v o n 
dem Fußende begin
nend,allmählich nach 
dem Kopfende fort-
schri t t . Be i Probe 3 

A b b . 78. Dendritische Hohlräume i n Rotguß. Ge
ätzt mi t Ammoniak-Wattebausch. ( L i n . Vgr . 150.) 

A b b . 79. Fadenartige Hohlräume i n Rotguß. Ge
ätzt mi t Ammoniak-Wattebausch. ( L i n . V g r . 150.) 

is t dies dadurch erreicht worden, daß die 
F o r m i m unteren T e i l durch einen kräftigen Wasserstrahl ge-
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1 2 3 

A b b . 80. Lunkerräume i n Aluminiumgußblöcken. 
Flußsäure-, Salzsäure-Ätzung. (Ca. i / 4 nat. Gr.) 

kühlt wurde. Die Lunkerb i ldung konnte dadurch i n der T a t 
auf den oberen T e i l beschränkt werden. W i r d diese Maß-
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A b b . 81. Zweckmäßig gegossene, fast hmkerfreie Aluminiurn-Gußblücke, 
Flußsäure-, Salzsäure-Ätzung. (Ca. 1ji nat. Gr.) 

nähme nicht befolgt, so kann die Lunkerbi ldung sich bis i n die 
unteren Teile, wie dies die Probe 2 veranschaulicht, hinziehen. 
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In A b b . 81 sind Gußblöcke 
l ialtung dieser Bedingungen hergi 

a) Kristallisationsgrenze i m Gebiet 
zunehmender Kristal l isat ionsge-

schwindigkeit . b) Kris tal l isat ions
grenze i m Gebiet abnehmender K r i -

stallisationsgeschwi n digkeit. 

wiedergegeben, die unter E i n 
stellt wurden. Sie zeigen i n ein
deutiger Weise, welche Vorteile 
durch Beachtung dieser gieß
technischen Maßnahmen für die 
P rax i s sich ergeben. 

Ähnliche W i r k u n g e n kön
nen bekanntl ich dadurch her
vorgerufen werden, daß die äu
ßere Wandung der K o k i l l e ver
schieden dick ausgebildet w i r d . 

E i n weiterer W e g zur Be
kämpfung der Lunkerb i ldung 
ergibt sich aus den Vorgängen 
bei der Kr i s t a l l i sa t ion . Wäre es 
möglich, die Metalle so weit zu 
unterkühlen, daß die maximale 

Kristal l isationsgeschwindigkeit überschritten werden könnte (vgl. 
Abschn. V ) , so würde die Erstarrung an den Stellen beginnen, die 
sich durch die höchste Temperatur auszeichnen1), also i n den Mi t t e l 
zonen, weil dann an den kälteren Stellen des Gusses die K r i s t a l l i 
sationsgeschwindigkeit m i t dem Grade der Unterkühlung eine Ver -

-1) T a m m a n n : Kr i s t a l l i s i e ren u n d Schmelzen, 1003, S. 134. 
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A b b . 84. Zwischenkristall iner Warmbruch i n Weichblei . Ungeätzt, 
( L i n . Vgr . 1,8.) 

A b b . 85. Innerkristal l iner K a l t b r u c h i n Weichble i . Ungeätzt. 
( L i n . Vgr . 1,8.) 

mii iderung erfahren würde. I n A b b . 82a ist dies veranschaulicht, 
und zwar an einer Salzschmelze. A b b . 82b gibt dagegen die K r i -

C z o c h r a l s k i , Metal lkunde. 7 
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stallisationsgrenze im. Gebiete zunehmender Kristal l isat ionsge-
schvvindigkeit wieder. Infolge der geringen Unterkühlbarkeit 
der Metalle dürfte jedoch k a u m die Möglichkeit bestehen, diese 

A b b . 86. Nadliges, uneingeformtes Gußgefüge von Aluminiumbronze . 
Geätzt mi t Ammoniurnpersiüiat 1 : 1 0 . ( L i n , V g r . 0,75.) 

Verhältnisse auch bei ihnen je zu verwirklichen. Versuche des 
Verfassers i n dieser R ich tung waren ohne E r f o l g 1 ) . 

K a l t - und Warmbruch . V o n besonderer Bedeutung für den 
Gießereifachmann ist auch die Kenntn i s der K a l t - und W a r m -

J ) Z . V . d. I. 1917, S. 345. 
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brüchigkeit der Meta l le 1 ) . W i r d ein Meta l l bei gewöhnlicher Tempera
tur beansprucht, so kann stets beobachtet werden, daß die Bruch
flächen nicht den Kr i s ta l lkon turen folgen, sondern die einzelnen 
K r i s t a l l e durchqueren. I n A b b . 83 is t dies an Z i n k veranschaulicht. 

B e i m W a r m b r u c h verläuft dagegen die Bruchfläche stets 
entlang den Begrenzüngsflächen der Kr is ta l le , wie dies i n A b b . 84 

A b b . 87. Gefügeanordnung von zwei infolge ungleichförmiger Wärme Ver
tei lung nadelig kristallisierten Aluminiumbronzebarren, 

a) Hohe Abkühlungsgeschwindigkeit: Nadeliges Gofüge bis ins Zentrum. 
b) Mit t lere Abkühlungsgeschwindigkeit: Nadeliges Gefüge nur i n den Rand-

sehichten. Geätzt mi t Ammoniumpersulfat 1 ": 10. ( L i n . Vgr . 0,75.) 

z u sehen ist. Z u m Vergle ich ist an derselben Probe auch ein 
K a l t b r u c h erzeugt worden, gemäß A b b . 85. Beide Versuche 
wurden an Weichble i ausgeführt. 

Strahliges Gtefüge. E i n e andere Erscheinung, die sich be i 
Weiterverarbeitung der Metal le unter Umständen als sehr schäd
l i c h erweisen kann , ist die Ausbi ldung nadliger Kr i s ta l l e , wie sie 
A b b . 86 veranschaulicht. N a c h einer bekannten Regel nehmen 
die Nadeln stets eine zu den Abkühlungsflächen senkrechte Lage 

!) M o e l l e n d o r f f u . C z o c h r a l s k i : Z. V . d. I. 1913, S. 931. 
7* 
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•ein. A b b . 87 zeigt diese Erscheinung an Rundbar ren aus A l u 
miniumbronze. I n der l i nken A b b i l d u n g reichen die nadeligen 
Kr is ta l le bis zu der Mi t t e des Barrens, während rechts nur ein 
K r a n z nadeliger Kr i s t a l l e zu sehen ist . D u r c h schnelles Abkühlen 
ist es allgemein möglich, die Neigung der Metalle, Kr i s t a l lnade ln 
auszubilden, zu verringern, doch k o m m t es i m allgemeinen darauf 

Irr m HP 
A b b . 88. Zwischenkristalliner W a r m b r u c h an einem Alumin iumbronze

barren m i t nadeligem Gefügeaufbau. Ungeätzt. (Nat. Gr.) 

an, welche Lage die Kurven , die die Abhängigkeit der Kernzah l 
und der Kristallisationsgeschwindigkeit v o n der Unterkühlung 
ausdrücken, in jedem einzelnen F a l l einnehmen. E s k a n n eintreten, 
daß gerade durch Abschrecken das Gegenteil erreicht wi rd . Offen
bar scheint dies bei. Hartguß der E a l l zu sein. I n welchem Maße 
sich der nadelige Aufbau des Gefüges als schädlich erweisen kann, 
veranschaulicht die A b b . 88 an einem Aluminiumbronzebarren. 
Barren, die diesen Gefügeaufbau zeigten, ließen sich infolge starker 
Kantenrissigke.it nicht walzen. E s k a n n leicht vorkommen, daß 

http://Kantenrissigke.it
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ganze Schmelzen derartigen Metalls bei dem Verarbei ten ver
worfen werden müssen1). 

Transkristallisation. E ine weitere Erscheinung, die auf der 
Fähigkeit der Kr i s t a l l e , kristal lographisch ähnliche Orientierung 
anzunehmen, beruht und mineralogisch TranskristalHsation ge
nannt wi rd , kann ebenfalls häufig beobachtet werden 2 ) . Der
artige Kristallaggregate pflogen sich i n der Regel ähnlich wie 
Einzelkris tal le zu verhalten. A b b . 89 veranschaulicht dies an 
H a n d von Zerreißproben. Während der Zerreißstab l inks , bei dem 
das Gefüge normalen Aufbau zeigt, seinen kreisrunden Querschnitt 

a b 
A b b . 90. Nadel-Anordnung der Kr i s ta l le i n Gußstücken (nach D e sc Ii), 

a) Gußstück mit rechteckigem Querschnitt, b) Gußstück m i t ab
gerundeten Kan ten . 

beibehielt, hat der Zerreißstab rechts einen elliptischen Quer
schnitt angenommen. Dies rührt daher, daß der ganze Probe
stab, A b b . 89 unten, sich wie e in einheitlicher K r i s t a l l verhält 
und daher i n der Hauptachsenrichtung einen anderen Druck
widerstand besitzt als i n der Querrichtung. Dies k a n n besonders 
bei Gußblöcken mi t rechteckigem Querschnitt, wie A b b . 90a 
zeigt 3 ) , insofern zu Störungserscheinungen führen, als an 
den Flächen, die den W i n k e l halbieren, leicht Bruchbi ldungen 
eintreten können. M a n versucht dies bekanntl ich dadurch zu 

^ C z o c h r a l s k i : Z. V. d. I . 1917, S.345. 
2) C z o c h r a l s k i : Stahl u. Eisen 1916, S. 864. 
3) Desch: Metallographie 1914, S. 104. 
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bekämpfen, daß m a n die scharfen K a n t e n abrundet u n d dadurch 
eine andere Anordnung der Kr is ta l le , gemäß A b b . 90 b erhält. 
Daß diese theoretisch abgeleiteten Verhältnisse auch i n W i r k 
l ichkei t zutreffen, zeigt A b b . 91 an einem Aluminiumbronze-
barren m i t einem Aluminiumgehal t von 8 ° / 0 . 

Aus den gegebenen Beispielen dürfte hervorgehen, welche Vor
teile der Gießereifachmann aus der Betrachtungsweise der Metal l
kunde schon heute ziehen kann. I n Anbetracht der Erstlingserfolge 
ist zu erwarten, daß i n Zukunf t noch weitere Beziehungen dieser 
A r t aufgedeckt werden, u m nutzbringende Verwertung zu finden. 

A b b . 91. Nadel-Anordnung der Kr i s t a l l e i n einem Aluminiumbronzebarren mit 
abgerundeten K a n t e n . Geätzt mit Ammoniumpersulfat 1:10. ( L i n . Vgr . 0,75.) 

Es w i rd häufig zu zeigen versucht, welchen Wer t theoretische 
Betrachtungen für die Praxis besitzen. Aber nur selten gelingt 
es, den Anschluß zwischen den beiden Gebieten z u schaffen. 
E s beginnt sich i n neuerer Zeit eine nicht unberechtigte Skepsis 
gegenüber a l lzu wei t schweifenden theoretischen Abstrakt ionen 
bemerkbar zu machen. E i n e gewisse Gemeinschaft w i r d aber 
zwischen den beiden Gedankenrichtungen stets erhalten bleiben 
müssen. Es könnte sonst leicht geschehen, daß sich beide ihre 
lebenswichtigsten Quellen verschließen würden. I n der Regel 
pflegt dann die Weiterentwicklung an denjenigen Stellen rück
wirkend einzusetzen, an denen sie durch zweckwidrigen Geschäfts-
eifer z u frühzeitig unterbrochen wurde. 



B. Gefügeaufbau und Technologie 
der gekneteten Metalle. 

VI. Kristallographi sehe Erscheinungen an 
kaltgestreckten Metallen. 

Anfangs- und Endzustand. 
Dislozierte und homogene Reflexion. D i e Ätzersoheinungen 

an Gußmetallen sind i n Abschni t t I V bereits eingehend beschrieben 
worden. B e i gestreckten Meta l len s ind die Ätzerscheinungen von 
denen an Gußmetallen wesentlich verschieden. A l l e Merkmale , 

A b b . 92. Alumhuümbronze, Gußgefiige. D i e einzelnen Kr i s t a l l e werden 
durch Helligkeitsunterschicde angezeigt. Geätzt mi t Ammoniumpersu l 

fat 1 : 10. ( L i n . V g r . 0,9.) 

die an eine nur den kristal l isierten Stoffen eigentümliche gesetz
mäßige Verket tung der kleinsten Tei lchen (Atome) gebunden sind, 
verschwinden gesetzmäßig m i t steigendem G r a d der Streckung. Das 
Gefüge von ungestreckten Metal len , also i n gegossenem Zustand, 
veranschaulicht A b b . 92. Das B i l d entspricht dem Gefüge v o n 
a-Aluminiumbronze m i t 8 % A l u m i n i u m . D i e einzelnen K r i s t a l l -
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körner s ind an den Helligkeitsunterschieden (dislozierte Reflexion) 
deutl ich zu erkennen. W i e A b b . 93 zeigt, gehen diese Hell igkei ts
unterschiede bei starker Kal tbearbei tung völlig verloren. A u c h die 

A b b . 93. Dieselbe Probe nach starker Kal tbearbei tung (Hölienabnahme 
be im Walzen 9 5 % ) . D i e Helligkeitsuntersclüede der einzelnen Kr is ta l le s ind 
völlig verwischt. Geätzt m i t Ammoniumpersulfat 1 : 10 . ( L i n . Vgr . 0,9.) 

A b b . 94. «-Messing, relaistal l is iert . Die einzelnen Kr i s t a l l e s ind an den 
Helligkeitsunterschieden erkennbar. Geätzt mi t Ammoniumpersulfat 1 : 10. 

( L i n . Vgr . 0,9.) 

Korngrenzen der Kr i s t a l l e s ind nicht mehr sichtbar. D ie D i c k e n 
abnahme der Probe be im W a l z e n betrug 95° / 0 . A b b . 94 gibt das 
Gefüge von a-Messing m i t 3 0 ° / 0 Z i n k wieder. Das B i l d entspricht 
aber n icht dem Gefüge des Gußmetalls, sondern dem Gefüge einer 
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rekristallisierten Probe, W i e A b b . 95 zeigt, sitid auch bei dieser 
Probe durch K a l t w a l z e n die Helligkeitsunterschiede verschwun
den, während i m Gegensatz zu der A b b . 93 der K o r n v e r b a n d noch 

A b b . 95. Dieselbe Probe nach starker Kal tbearbei tung (Höhenabnahme 
beim Walzen '75 ° / 0 ) . Komvcrbände erhalten, Helligkeitsunterschiede ver

wischt. Geätzt i n i t Ammoniumspersulfat 1 : 10. ( L i n . Vgr . 0,9.) 

A b b . 96. Gefüge des Zinns vor dem Auswalzen. Die einzelnen Kr i s t a l l e 
s ind an den Helligkeitsuntersohicden' erkennbar. Geätzt m i t Salzsäure-

Kal iumchlora t . ( 'Lin. Vgr . 5.) 

erhalten geblieben ist. D i e ursprünglichen Korngrenzen lassen 
sich m der Abb i ldung eben noch verfolgen. D i e Streckung der 
einzelnen Körner is t etwa 1 :4 . die Querschnittsabnahme beim 
Ka l twa lzen betrug rund 7 5 % - Ebenso verhalten sich auch 
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andere Metalle und Legierungen. A b b . 96 und 97 veranschaulichen 
dies an Z inn . Die Helligkeitsunterschiede beruhen (vgl. A b -
sehn. I V ) darauf, daß die Kr i s ta l l e infolge ihres gesetzmäßigen 
Aufbaues i n den verschiedenen Achsenrichtungen durch Ätzen 

A b b . 97. D i e gleiche Probe nach dem Ka l twa lzen (Höhenabnahme 7 o n / 0 ) . 
Kr i s t a l l e gestreckt, Kornverbände erhalten. Holligkeitsimterschiedo ab

geschwächt. Geätzt mi t Salzsäure-Kaliumchlorat. (L in . Vgr . 5.) 

A b b . 98. Ätzfiguren an einem Kupferkr is ta l l . Geätzt mi t Ammonium-
persulfat 1 : 10. (L in . V g r . 200.) 

verschieden angegriffen werden. Diese Fähigkeit geht durch 
starkes Ka l t s t r ecken oder Ka l tkne ten verloren. 

Ätziiguren. Außer durch das Verschwinden der dislozierten 
Ref lexion macht sich der Einfluß der Kal tbearbei tung noch i n 
anderer Weise bemerkbar. W i e bereits i n Abschni t t I V gezeigt 
wurde, kann durch die Ätzverfahren ein E i n b l i c k i n den gesetz-
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mäßigen Kris ta l laufbau gewonnen werden. Dies k a n n durch 
Bloßlegen der Ätzfiguren i n den einzelnen K r i s t a l l e n geschehen. 
I n A b b . 98 sind die charakteristischen Gestalten der Ätzfiguren 
des Kupfers wiedergegeben. Ähnlich wie die dislozierte Reflexion 
verschwindet auch die Kristallfigurenätzbarkeit mi t dem G r a d 
der Knetbearbeitung, sei es durch Walzen , Ziehen, Schmieden 
u. dgl . A b b . 99 veranschaulicht das an einem sehr stark kal t
gewalzten Kupferkr is ta l l , der die Fähigkeit der Kr is ta l l f iguren
ätzbarkeit völlig verloren hat. Diese Feststellung is t für die 

A b b . 99. Derselbe K r i s t a l l stark kaltgewalzt (Höhenabnahme 9 3 % ) . Die 
Ätzfiguren sind nicht mehr erkennbar. ( L i n . V g r . 1500.) 

Kenntnis des Zustandes der gestreckten Metalle von Bedeutung 
(Abschn. I X u. X ) . 

Streckung und Volumenintegrität. D i e heutige Metallographie 
erblickt i n der Kornverkleinerung ein kennzeichnendes M e r k m a l 
dei Kaltbearbeitung. Die ältere Metallographie ( L e d e b u r , 
W e d d i n g , insbesondere aber B a u s c h i n g e r ) hat dagegen m i t 
Bech t die Kornstreckung als e in besonderes Kennze ichen der 
Kal ts t reckung gewertet. Dieser Tatsache ist bei neueren Unter
suchungen nur geringe Beachtung geschenkt worden. D e r wahre 
Hergang der Gestaltsänderung der Kr is ta l le beim Ka l t s t r ecken ist 
schon aus den A b b . 93 und 97 z u entnehmen. D i e Körner, die 
ursprünglich keine bevorzugte R ich tung zeigten (Abb. 94 u n d 96), 
erscheinen nach dem Strecken i n der Fließrichtung stark gelängt. 
Jeder ursprüngliche K o r n v e r b a n d ist noch deutl ich zu erkennen. 
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D i e Streckung der Körner beträgt entsprechend der Querschnitts
abnahme v o n 75 % 1: 4. 

B a u s c h i n g e r hat bereits den Satz ausgesprochen, daß die 
Streckung der Kr i s t a l l e der Stabdeformation proportional verläuft. 
Bestätigt findet sich diese Auffassung bei H e y n 1 ) an Ergebnissen 
v o n Zerreißproben. A u c h bei Walzversuchen kann gleiches 
beobachtet werden. N u r bei anormalen Beanspruchungen, die 
aber k e i n reines Kal t s t recken mehr darstellen, beispielsweise Draht
ziehen, gelangt m a n zu abweichenden Ergebnissen. D ie Feststel
lung, daß beim reinen Kal t s t recken keine Kornverkleinerung statt
findet, ist von außerordentlich großer Bedeutung. 

Würden die Kr i s t a l l e beim Kal ts t recken aufgeteilt werden, so 
müßte dies auch i n den Gefügebildern nachweisbar sein, und zwar 
besonders leicht bei gewalzten Proben, deren Schliffläche parallele 
Orientierung zur Walzoberfläche aufweist. Die ICristallf eider nehmen 
i n den Schnit ten paral lel der Walzoberfläche proportional der 
Streckung und Ausbre i tung der Probe an Flächeninhalt zu, wo
durch sie i m Schliffbild u m so deutlicher sichtbar werden müßten. 

E s kann ferner angenommen werden, daß die Trümmerteil
chen i n ihrer Orientierung einander ähneln müßten. E ine wesent
liche Schwächung der Reflexionserscheinungen (dislozierte R e 
flexion) wäre alsdann u m so mehr ausgeschlossen. Die T r i i m -
merteilchen müßten i m ganzen ähnliche Reflexionswirkungen 
hervorrufen, wie sie an einheitlichen Kr i s t a l l en z u beobachten 
sind. D ie geringfügige Streuung dürfte jedenfalls nennenswerte 
Beträge nicht erreichen. 

Der Technologe muß also bei der Beurtei lung der Kaltstreck
prozesse von der grundlegenden Tatsache ausgehen, daß beim 
wahren Kal ts t recken keine Kornzertrümmerung, sondern nur eine 
Kornumgestal tung stattfindet, die allgemein der Stabdeformation 
proportional ist. 

Korngrerizen. D e n Grenzschichten zwischen zwei benach
barten Kr i s t a l l en k o m m t auf Grund der verschiedenen Beobach
tungen eine ganz besondere Bedeutung zu. Das Auftreten dieser 
Grenzschichten ha t m a n bereits häufig zu erklären versucht. 
V o m chemischen Standpunkt aus werden von T a m m a n n 2 ) 
z u dieser Frage sehr wertvolle Versuchsergebnisse erbracht. 

ifzTV. d. I . 1900, S. 433 u . 503. 
•-) Z . anorg. Chem. , B d . 121, S. 275, 1922. 
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Trotzdem darf nicht übersehen werden, daß die Frage der Grenz
schichten auch vom mechanisch-physikalischen Standpunkt aus 
einer eingehenden Durchforschung bedarf. 

Physikal isch lassen sieh die Grenzschichten wohl am un
gezwungensten als Wände umgelagerter und i n der R i c h t u n g der 
Spannungslinien der Oberflächenenergie u n d der Adsorptions
kraft abgelenkter Elementartei lchen auffassen, die eine zwangs
weise Gleichlagerung der Moleküle bewirken. Diese feinen Grenz
schichten bi lden also gleichsam ein Gerippe, das offenbar eine 
Sonderstellung i m Gefüge einnimmt. N u n ist es bekannt, daß die 
Lösungsgeschwindigkeit von gestreckten u n d nichtgestreckten 
Metal len i m allgemeinen verschieden1) ist , u n d daß auch die Grenz
schichten zwischen. Berührungsflächen der Kr i s t a l l e den Lösungs
mi t te ln anderen Widers tand entgegensetzen wie das eingekapselte 
Korninnere. DieLöslichkeitsunterschiede stehen mi t denÄtzerschei-
nungen an Schliffen insofern i n guter Übereinstimmung, als bei 
Metal len wie Eisen, die durch Ka l t s t r ecken löslicher werden, das 
Lösungsmittel die Grenzschichten stärker angreift als das K o r n 
innere u n d an Stelle der Grenzschichten feine Fu rchen ausätzt. 
Gegenteiliges Verha l ten zeigen Metal le , bei denen durch K a l t 
strecken der Lösungswiclerstand erhöht wi rd , beispielsweise K u p f e r 
und A l u m i n i u m . Die Grenzschichten bleiben hier i n der Regel als 
schwach vorstehende Metal l r ippen zurück. 

Die voreilende bzw. nachbleibende Ätzbarkeit der Grenz
schichten ist schon wiederholt mi t Veränderungen des mechanisch-
physikalischen Zustandes dieser Schichten i n Verb indung gebracht 
worden; indes können bei sehr geringen Spannungsunterschieden 
die Versuchsergebmsse durch zahlreiche Störungserscheinungen, 
beispielsweise innere Spannungen und dergleichen, leicht getrübt 
werden. Aber auch noch andere Beobachtungstatsachen, z. B . 
der korndurchquerende (intragranulare) Bruchverlauf, die A b 
hängigkeit der Festigkeit vom prozentualen Quersclmittsanteil 
der Grenzschichten sprechen wohl zugunsten dieser Anschauung. 

Zwischenzustände, 
Inhomogene Reflexion. D i e Erscheinungen, wie sie sich i n der 

ungestörten dislozierten Ref lex ion und i n den gesetzmäßigen 
Ätzfiguren darstellen, bi lden einen Grenzfall der Gefügeausbildung, 

H e y n : Materialienkunde 1912, S. 297. 



dem das völlige Verschwinden 
der dislozierten Ref lexion u n d 
der Kristallfigurenätzbarkeit 
als der andere Grenzfal l gegen
überzustellen ist. E i n e so 
weitgehende Zerstörung des 
Kr i s t a l l innern , wie sie durch 
die A b b . 93 u n d 99 veran
schaulicht wi rd , ist nur bei 
sehr hohen Beanspruchungs
graden z u erzielen. B e i Pro
ben von zwischenliegendem 
Kal ts t reckungsgrad kann man 
die Zerstörung des gesetz
mäßigen Aufbaues v o n Stufe 
zu Stufe verfolgen. I n A b b . 100 
ist das Gefüge eines A l u m i 
niumbronzebarrens nach ei
ner Querschnittsabnahme von 
5 ° / 0 veranschaulicht (unbean-
sprucht vergleiche A b b . 86). 
I n fast allen K r i s t a l l e n können 
eigenartige inhomogene Re
flexionen beobachtet werden, 
die vielleicht als „Flammen" 
bezeichnet werden könnten. 
Besonders charakteristisch 
s ind diese Erscheinungen an 
dermit dem Pfei l a bezeichne
ten Stelle. 

Innerkristalline L i n i e n -
scharen. Werden solche K r i 
stalle i n stärkerer Auflösung 
untersucht, so können eigen
tümliche Veränderungen der 
inneren Struktur dieser K r i 
stalle wahrgenommen werden. 
I n A b b . 101 ist ein K r i s t a l l 
wiedergegeben, i n dem drei 

Abb . 100. Aluminiumbronzebarren nach 
einer Querschnittsabnahme von 5 ü / 0 . 
Geätzt mit Ammoniumpersulfat 1:10.. 

(L in . V g r . 0,9). 
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Linienscharen etwa parallel den Seiten eines gleichseitigen Dreiecks 
verlaufen. I n den Nachbarkr is ta l len s ind die Streifungen anders-

Abb. 101. Innerkristalline Linienscharen (Alu mmiumbronze - a - Kristall). 
Ätzpoliert mit ammoniakgetränktem Wattebausch. (Lin. Vgr. 350.) 

art ig angeordnet. I n der A b b . 102 zeigen diese Streifungen 
dagegen rautenartige Anordnung. E s sei noch besonders darauf 

hingewiesen, daß diese 
Streifungen den ge
samten Querschnitt 
vieler kaltgestreckter 
Metalle u n d Legierun
gen i n zahllosen 
Scharen durchsetzen. 
Sie können nach dem 
Schleifen u n d Pol ieren 
durch Ätzen leicht 
bloßgelegt werden. 

Abb. 102. Innerkristalline Linienscharen Zwillinge. Außer 

(Aluminiumbronze-et-Kristall), rautenartige Pirallplqtreifuno'pn 
Anordnung der Linien. Ätzpoliert mit (ammo- C l C n 1 a l ahelstreilungen 

niakgetr. Wattebausch. (Lin. Vgr. 350 ) können auch häufig 
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wohlgeordnete Bänder von beträchtlicher Breite i m Innern über
elastisch beanspruchter Kr i s ta l l e beobachtet werden. Der große 

A b b . 103. Aluminiumbronze-«-Kristall mit Zwillingsstreifen und inner
kr is ta l l inen Linienscharen. Ätzpoliert mi t ammoniakgetriinktem Watte

bausch. ( L i n . V g r . 300.) 

A b b . 104. A l u m m i u m b r o n z e : k - K r i s t a l l mit Zwillingsstreifcn u n d inner
kristal l inen Linienscharen. Ätzpoliert mit ammoniakgetränktem Watte

bausch. ( L i n . Vgr . 305.) 

K r i s t a l l i n A b b . 103 ist z . B . aus etwa acht solchen Bändern zu
sammengesetzt, die alternierend gleichgerichtete Linienscharen auf-

C z o c h r a l s k i , Metal lkunde. 8 
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weisen, also ein und demselben K r i s t a l l angehören; sie rühren 
von Zwill ingsbildungen her , die durch mechanische Bean
spruchung hervorgerufen worden s ind u n d die zweckmäßig als 
Deform ationszwillinge bezeichnet werden könnten 1 ). A u c h i n 
A b b . 104 kann ähnliches, wenn auch nicht i n gleich deutlichem 
Maße beobachtet werden. I n A b b . 105 zeigen die Linienscharen 
grätenartige Anordnung, die v o n Zwil l ingspaar zu Zwil l ingspaar 

A b b . 105. Ahiminiumbronze-«-Kristall 
mi t Zwillingsstreifen und innerkr i 
stallinen Linienscharen von gräten
artiger Anordnung. Ätzpoliert m i t 
ammoniakgetränktem Wattebausch. 

(L in . Vgr . 190.) 

A b b . 106. Alumin iumbronze - a -
Kr i s t a l l e mi t Zwillingsstreifen und 
innerkris tal l inen Linienscharen an 
zwei Nachbarkörnern. Atzpol ier t 
m i t ammoniakgetränktem Watte

bausch. ( L i n . V g r . 350.) 

wechselt. A b b . 106 zeigt die i n A b b . 102 u n d 103 dargestellten E r 
scheinungen an zwei benachbarten Kr i s t a l l en . 

D ie Zwilhngsstreifen verlaufen häufig schlechthin parallel . 
E i n e strenge Gesetzmäßigkeit läßt sich indes n icht nachweisen, 
insbesondere zeigt dies die A b b . 103. Vollends gekrümmt und 
durcheinander gewirbelt erscheinen dagegen diese Streifungen i n 
dem i n A b b . 107 wiedergegebenen Kristallaggregat. Diese un
regelmäßigen Bi ldungen erfüllen, bei starker Deformation den ge
samten Querschnitt der Proben, während die mehr gesetzmäßig 

J ) C z o c h r a l s k i : Z . Meta l lkunde 1920, S. 497. 
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angeordneten Streifungen 
nur bei schwächeren Defor
mationen u n d auch nur i n 
geringerem Maße auftreten. 

I n derart ausgeprägter 
Weise lassen sich diese E r 
scheinungen indes nur bei 
verhältnismäßig wenigen 
Metal len beobachten. Be 
sonders geeignet sind A l u m i 
n ium- u n d Zinnbronze m i t 
A l u m i n i u m - bzw. Zinnge-
hal ten von 4 bis 10 % . Z i n k 
u n d Z i n n liefern allenfalls 
noch brauchbares Aus-
gangsmaterial. B e i Z i n n ist 
die Neigung zur B i l d u n g von 

A b b . 108. Gußgefüge des Zinns , zwillingsfrei. Geätzt mi t Salzsärvre-Kalium-
chlorat. ( L i n . Vgr. 1,5.) 

Zwillingsstreifen mehr ausgeprägt. Die Zwill inge des Zinns gleichen 
etwa den an einigen monokl inen Kr is ta l len (beispielsweise A t h y l -
malonamid 1 ) beobachteten Zwillingsformen. Ihnen schließen sich 
eng an dieZwil l inge des Zinks . A b b . 108 zeigt das zwillingsfreieGuß-
gefüge des Zinns, A b b . 109 u n d 110 das Gefüge desselben Stückes 

A b b . 107. Gekrümmte und durcheinander 
gewirbelte Streifungen auf einem A l u m i -
niumbronze- a - K r i s t a l l . Atzpoliert mi t 

ammoniakgetränktem Wattebausch. 
(L in . V g r . 210.) 

i ) L i e b i s c h : Kr i s ta l lographie . 1896, S. 455. 
8* 
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A b b . 109. A b b . 110. 
Das i n A b b . 108 dargestellte Metallstück (Sn) nach schwacher Deformation. 
(In Abb . 110 ist die Beleuchtung u m 90° versetzt). Geätzt m i t Salzsäure-

Kal iumchlora t . ( L i n . V g r . 6.) 

A b b . 111. A b b . 112. 
D g l . , einige ZwiJlingslamellen s tark vergrößert. Geätzt mi t Salzsäure-

K a l i u m c h l o r a t . ( L i n . Vgr . 210.) 
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nach schwacher Deformation. Der große K r i s t a l l c erscheint jetzt 
v o n Zwil l ingen stark durchsetzt. A b b . 110 gibt die gleiche Schliff
stelle wieder, die Beleuchtungsrichtung ist aber um 9 0 0 versetzt. 
I n A b b . 111 u n d 112 s ind einige Zwillingslamellen stark vergrößert 
wiedergegeben. Wärmespannungen können auch i n Gußkristallen 
die Ausbi ldung von Zwil l ingen bewirken, wie dies bei großen Guß
stücken wohl öfters der F a l l ist. Ähnliche Erscheinungen können 
auch an Z i n k be
obachtet werden; 
dies veranschaulicht 
A b b . 113 an einer 
A n z a h l von K r i s t a l l -
hörnern. 

B e i der Defor
mat ion grobkristal l i
sierter Z inn - u n d 
Zinkstreifen kann 
man beim Biegen die 
B i ldung von Z w i l l i n 
gen auch an ungeätz-
ten Proben oft schon 
mi t bloßen Augen 
verfolgen. E s ist be
merkenswert , daß 
manche Zwil l ings
streifen beim Zurück
biegen der Probe aus der Zwillingslage i n die Lage des sie um
schließenden Kristallkörpers zurückschnellen und alsdann nicht 
mehr wahrgenommen werden können. Dieses Exper iment (Auftreten 
u n d Verschwinden desselben Zwillings) kann an ein u n d dem
selben K r i s t a l l fast immer mehrmals wiederholt werden. Der 
Vorgang w i r d stets durch ein Geräusch1) begleitet. Die E n t 
stehungsbedingungen des als Zinn- und Zinkgeschrei wohlbe
kannten akustischen Phänomens waren bis dahin noch nicht mi t 
Sicherheit festgelegt. U n t e r anderem glaubte man, das eigen
artige Geräusch sei durch Reibung der Kr i s ta l l e aneinander be
dingt. Ers t bei der Untersuchung an isolierten freien Kr i s t a l l en ist 

Abb. 113, 
Zwillingsformen i n Zinkkris ta l len. Geätzt mi t 

konzentrierter Chromsäure. (L in . Vgr . 5.) 

*) C z o c h r a l s k i : In tern . Z . f. Metallographie. 1916, S, 9. 
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es nachzuweisen gelungen, daß das Geräusch, das bei der Defor
mat ion auftritt, n icht durch R e i b u n g der Kr i s t a l l e aneinander, 
sondern lediglich durch das spontane U m k l a p p e n ganzer K r i s t a l l 
teile i n symmetrische, kristal lographisch definierte Zwil l ings-
steMmigen entsteht. 

Ähnlich wie die dislozierte Ref lexion u n d die Kris ta l l f iguren-
ätzbarkeit geht die Fähigkeit, Parallelzwill ingsstreifen zu bi lden, 
durch das Strecken nach u n d nach verloren. N a c h weitgetriebener 
Kal t s t reckung können daher weder Parallelstreifungen noch 
Zwill inge i m Gefüge beobachtet werden; ebenso t r i t t das Zwilhngs-
geschrei bei der Deformation nicht mehr auf. 

Pe r iphere W i r k u n g e n . 

Erscheinungen an polierten Schliiflächen (Translationslinien, 
Zwil l inge) . D i e innerkristal l inen Linienscharen, die i m Grenzfal l 
ihrer Ausbi ldung als Zwillingsbänder i m Gefügebild s ich dar
stellen mögen, sind auch stets an den ungeätzten Schliff
flächen wahrzunehmen, wenn diese bereits vor der Beanspruchung 
der Probe angeschliffen worden waren. Das Schliffbi ld eines 

Abb . 114. Gle i t l in ien auf der polierten ungeätzten Schliffläche emes 
K-Messingkr is ta l ls . ( L i n . Vgr . 180.) 
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Metal ls m i t nachträglich durch überelastische Beanspruchung er
zeugten Glei t l inien ist i n A b b . 114 wiedergegeben. D ie Bean
spruchung des Materials ging nur wenig über die Elastiztätsgrenze 
hinaus. A l s Mate r i a l wurde «-Messing verwendet. 

A n Mineralkr is ta l len ist diese Erscheinung zuerst von R e u s c h 1 ) 
beschrieben u n d später v o n M ü g g e 2 ) auch an Metallkristallen 
eingehend studiert worden, Sie ist i n dem gesetzmäßigen R a u m 
gitteraufbau der Kr i s t a l l e begründet. I n "Übereinstimmung mit 

A b b . 115. Kupferkr i s ta l l m i t Ätzfiguren. Geätzt i n Ammoniumpersulfat 
1 : 1 0 rd . 2 Stunden. (L in . Vgr . 180.) 

den Ergebnissen M ü g g e s zeigen die A b b . 115, 116 u n d 117 
den gesetzmäßigen Verlauf der Glei t l inien an einem Kupferkr is ta l l , 
der vor dem Versuch m i t einer angeätzten Oberfläche versehen 
wurde. D ie Fläche entspricht der Würfelebene, die Glei t l inien 
verlaufen diagonal zu den quadratischen Ätzfiguren. Der Reihe 
nach zeigen die A b b . 115 den K r i s t a l l vor, 116 nach schwachem, 
117 nach etwas stärkerem G r a d der Beanspruchung. A l l e diese 
Erscheinungen können nur bei schwachem Deformationsgrade 
studiert werden, bei steigender Beanspruchung werden sie 

*) Pogg. A n n . , B d . 132, S. 441, 1867. 
2 ) Neues Jahrb . f. Mineralogie , 1898, I , S. 71. 
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A b b . 116. Derselbe -vorgeätzte Knpferkr i s ta l l nach schwachem Kal t s t r ecken . 
( L i n . V g r . 180.) 

A b b . 117. Desgleichen, etwas stärker kaltgestreckt. ( L i n . V g r . 180.) 
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durch das Auftreten inhomogener Reflexion nach und nach aus
gelöscht. 

D i e Gleitflächenbildung tr i t t aber nur zu Anfang des Streckens 
auf. B e i der darauffolgenden ungleich größeren Fließperiode bleibt 
sie indes völlig aus. Das Fließen geht also während der Haupt
periode ohne nachweisbare B i l d u n g von Gleitflächen vors ieh. Z u r 
Begründung dieser Ans ich t seien die A b b . 118 und II!) angeführt. 
A b b . 118 veranschaulicht das Schliffbild einer Aluminiumprobe, 

A b b . 118. Gle i t l in ien auf der polierten, ungeätzten Schlifflächc einer AIu-
miniumprobe. ( L i n . Vgr . 45.) 

auf der durch überelastische Beanspruchung Glei t l inien hervor
gerufen wurden. Die Höhenabnahme beim Stauchen betrug 2 % , 
die Belastung etwa 6 k g / m m 2 . Die Glei t l inien sind deutlich aus
gebildet. Sie verlaufen mi t großer Streuung i m W i n k e l von 
45° zur Druckr ich tung . D ie Parallelität der Streifung ist un
vol lkommen. Diese Probe wurde nunmehr ka l t heruntergewalzt, 
so daß der quadratische Querschnitt der Stirnfläche nur noch 
ein Vie r t e l des ursprünglichen betrug. Die Probe wurde darauf 
erneut mi t einer polierten Fläche versehen u n d u m 1 0 % gestaucht. 
Die A b b . 119 zeigt, daß während der nunmehr v ie l größeren Fließ
periode, bei der die Las t bis auf den bei A l u m i n i u m größtmög
l ichen Betrag v o n 12 k g / m m 2 anstieg, das Auftreten von Gleit
l in ien selbst bei sehr starker Vergrößerung (löOOfach) i m Schliff-
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b i l d nicht mehr wahrzunehmen is t . Versuche bei anderen Metal len 
liefern grundsätzlich die gleichen Ergebnisse. Das Fließen kann 
während der Hauptperiode also auch ohne B i l d u n g v o n Gleit
ebenen vor sich gehen. D ie Erscheinung der Gleitflächenbildung 
n immt T a m m a n n 1 ) zur Grundlage seiner Theorie des Fließens. 
Die hier gegebene Erklärung geht über diese Erscheinung hin
aus', 'und spricht ihr nur den W e r t einer Nebenfunkt ion zu, 
die die Anfangsstadien der Deformation begleitet, u m während 
der darauffolgenden ungleich größeren Fließperiode alsbald völlig 

A b b . 119. Das i n A b b . I IS dargestellte Metallstück nach s tarkem K a l t 
strecken (75°/o) und erneutem Anschleifen und Stauchen. Trotz des hohen 
Stauchgrades treten Gle i t l in ien n icht mehr auf. Ungeätzt. ( L i n . V g r . 1500.) 

auszubleiben. Für den Technologen erwächst hieraus die zwin
gende Notwendigkeit, i n den Glei t l in ien keinen wesentlichen 
Bestandteil des Fließvorganges zu erblicken. D e r Tatsache 
selbst, daß sich unter bestimmten Bedingungen Gleitflächen 
bilden können, w i r d durchaus mcht widersprochen. 

Iü-aftwirkungslmien. B e i der Beanspruchung der verschie
densten Metalle kann ferner das Auftreten gesetzmäßig ausgebilde
ter Liniensysteme (Lüdersche Linien) häufig beobachtet werden. 
Hierfür geben die A b b . 120 und 121 nach M a r t e n s 2 ) und 

-) Leh rbuch der Metal lographie , 1914, S. 57ff. 
2) Mater ia l ienkunde 1898, S. 69. 
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H a r t m a n n 1 ) besonders charakteristische Beispiele. Tro tz der 
ungeheuren A n z a h l v o n Kr i s ta l l en , die ein Arbeitsgut v o n der vor
hegenden A r t aufzuweisen pflegt, hat sich an der Probe eine über
geordnete gesetzmäßige Lin iens t ruktur ausgebildet, die über den 
Bereich der Einzc lkr i s ta lhndiv iduen unbekümmert hinausgeht. 
A u c h diese A r t von Liniensystemen t r i t t nur während der Anfangs-

A b b . 120. Kraf twirkungsl in ien (nach Martens). 

A b b . 121. Kraf twirkungs l in ien (nach Har tmann) . 

Stadien der Deformation auf. E r y 2 ) hat gezeigt, daß m a n die 
W i r k u n g dieser äußeren Fließlinien bei einigen Metal len auch i m 
Innern nachweisen kann, ähnlich wie dies bei den innerlu-istallinen 
Linienbi ldungen, A b b . 101 bis 107, gezeigt werden konnte. 

Zusammenfassung. 

A l l e diese Kennze ichen zeigen i n eindeutiger Weise, daß der 
gesetzmäßige Aufbau der Gußkristalle durch das Kal t s t recken 
weitgehend gestört w i rd , u n d daß er unter Durchlaufen der ver
schiedensten Zwischenstufen einem zunächst hypothetischen E n d -

1 ) V g l . R e j t ö : Baumater ial ienkunde, B d . 4, S. 53, 1899. 
2 ) Kruppsche Monatshefte. B d . 2, S. 117, 1921. 
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zustand zustrebt. E i n besonderes Charakter is t ikum dieses Z u -
standes liegt darin, daß die dislozierte Ref lexion als in t ime Äuße
rung des inneren Kris tal laufbaus einer homogenen Ref lexion 
Platz macht. Befinden sich die Metal lkr is ta l le erst i n diesem 
Zustande, so ist die Wahrnehmung v o n kristallograxjhischen K e n n 
zeichen nicht mehr möglich. Das erklärt auch übrigens zur Ge
nüge, warum es, wie allgemein bekannt, schwierig, j a unter U m 
ständen sogar unmöglich ist, die Einzelkr is ta l le auf Schliffen kalt
gestreckter Metalle nach dem Ätzen wahrzunehmen. 



VII, RekristaÜisationsidiagrauinie, 
I m vorangehenden Abschn i t t wurde eingehend erörtert, i n 

wieweit die Fließ Vorgänge an Metal len auf das Gefügebild von 
Einfluß sind. Während nun be i den Gußmetallen durch Wärme 
behandlung keine merkl ichen Gefügeveränderungen hervorge
rufen werden können, so verhalten sich Metalle, die durch K a l t 
strecken überelastisch beansprucht worden sind, i n dieser Hinsicht 
ganz anders. A u f diese übt das Verweilen bei hohen Tempera
turen stets einen mehr oder weniger einschneidenden Einfluß aus. 

Die Bedingungen, unter denen sich die Umgruppierung i m 
Innern kaltgestreckter Metal le durch Ausglühen vollzieht, lassen 
s ich wohl am exaktesten am reinen Z i n n ermitteln. D e n Vorgang 
der Gefügeumgruppierung bezeichnet man allgemein als „Rekristal
l i sa t ion" . Das S tud ium der Gefügeveränderungen am Z i n n ge
stattet außerdem, die Anomal ien , die bei der Herstellung von 
Schlifflächen häufig auftreten können, anschaulich kennenzu
lernen; daher sollen die Rekristallisationsvorgänge, wie sie an 
diesem Meta l l auftreten, den Ausgangspunkt der folgenden Aus
führungen bilden. 

Gefügeumwandlung des Zinns bei der Schliffherstellung. 
E s gelang früher nur selten, das wahre Gefüge des Zinns 

Woßzulegen; C a m p b e l l 1 ) , B e h r e n s 2 ) , W ü s t 3 ) und andere haben 
es an Gußhäuten r icht ig erkannt. So oft aber künstlich hergestellte 
Querschnitte oder mi t Schneidwerkzeugen behandelte Oberflächen 
untersucht wurden, gelangte man zu den widersprechendsten 
Ergebnissen. D ie nachstehend beschriebenen Versuche haben weit
gehenden Aufschluß über das Verhalten des Zinns und i m a l l 
gemeinen der Metal le bei ihrer Umbi ldung gegeben. 

Ätzt m a n das eine M a l eine unbeschädigte Gußoberfläehe, 
das andere M a l eine durch Sägen, Meißeln oder Fei len künstlich 

-) G u e r t i e r : Metallographie. 1909, S. 195. 
2) Siehe Anmerkung 2, S. 48. 

3 ) Metallurgie. 1909 S. 769. ' 
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hergestellte Scliliffläche, so -werden auf der unbehandelten "Guß
oberfläche schon nach sehr kurzer Ätzdauer die einzelnen K r i s t a l l 
körner makroskopisch sichtbar, während die künstlich erzeugten 
Begrenzungsflächen des Schliffes selbst nach sehr langem Ätzen 
keine Spuren der ursprünglichen kris ta l l inischen Gliederung mehr 
erkennen lassen. 

D i e obersten Kornschich ten der künstlich erzeugten Begren
zungsflächen sind, da das M e t a l l bei der mechanischen Bear
beitung bleibende Formänderung u n d Erwärmung erfuhr, offen
bar stark verändert worden. 

A b b . 122. Gegossenes Z i n n mi t küust- A b b . 123. Gefüge der i n A b b . 122 dar-
lielier, vor dem Ätzen nicht abgebrann- gestellten Schiiffstellc nach starker Tief-
ter Schlifflächc; dio winzigen Kr is ta l le ätzung. Das K o r n erscheint stark 
sind infolge Belmstaüisation entstan- vergröbert. Geätzt m i t Salzsäure-Ka-
den.GeätztmitSalzsäure-Kaliumchlorat. l iumchlorat . 

(L in . Vgr . 210.) ( L i n . Vgr . 210.) 

Wie Versuche ergeben haben, bedingt selbst Schneiden oder 
Fei len unter starker Kühlung schon eine Veränderung der obersten 
Kornschichten, die sich i n einer Kornverfeinerung äußert. Das 
K o r n eines Schliffes wi rd also offenbar um so feiner, je näher man 
sich an der äußersten, mechanisch am stärksten beanspruchten 
Schliffhaut befindet, und u m so gröber, je tiefer m a n i n das Meta l l 
eindringt. E h e m a n demnach auf das wahre Innengefüge des 
Metalls stößt, muß man eine mehr oder weniger dicke Schicht 
allmählich gröber werdender Kr i s t a l l e durchdringen. I n A b b . 122 
ist das Gefüge einer durch Kaltsägen hergestellten, geätzten 
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Schliffläche wiedergegeben. D u r c h stunden- u n d tagelanges Ätzen 
können immer tiefer liegende KristaUschichten des Metal ls bloß
gelegt werden. A b b . 123 gibt das Gefüge derselben Schliffstelle 
nach starker Tiefätzung wieder. Das K o r n erscheint stark ver
gröbert. 

D a man für die wiederholt beobachtete Kornvergröberung 
be im Ätzen bisher keine Erklärung geben konnte, glaubte man 

A b b . 124. Das eigentliche Inncngefüge des i n A b b . 122 und 123 dargestell
ten Metallstückes nach dem Abbrennen der vorgelagerten rekristallisierten 
Kris ta l lschichten i n Salpetersäure. Naehgeätzt mi t Salzsäure-Kalium-

chlorat. ( L i n . V g r . 48.) 

vielfach fälschlich, daß das K o r n durch langandauerndes Ätzen 
anschwelle1). I n W i r k l i c h k e i t ist aber die Erscheinung durch die 
verschiedene Körnung (Dispersität) der umgewandelten Schichten 
bedingt. E ine Beseitigung der vorgelagerten ziemlich dicken 
H a u t durch Salzsäureäfaung gelingt nicht, we i l sie weder gleich
mäßig noch genügend rasch fortgeätzt werden kann . Gute Dienste 
leistet mehrmaliges Abbrennen des Schliffes i n konzentrierter Sa l 
petersäure 1,4. D i e Ätzdauer beträgt jeweils etwa 30 Sekunden. 

x ) B a u c k e : In te rn . Z . f. Metallographie. 1912, S. 243. 
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I n der Regel genügt fünf- bis zehnmaliges Abbrennen der Schliff
fläche. .Der Schüff w i rd hierauf i n Kaliumchloratsalz-Ätzlösung 
nachgeätzt (vgl. S. 62). A u f diese Weise gelingt es schließlich, das 
wahre Gefüge des Metalles, wie es A b b . 124 veranschaulicht, bloß
zulegen. D i e Schliffstelle ist dieselbe, wie i n A b b . 122 u n d 123. 

E s kann demnach keinem Zweifel unterliegen, daß die K o r n 
schichten i n der Nähe der Schliffläche bleibende Formänderung 
bei der mechanischen Bearbeitung erfahren haben, u n d infolge der 
beim Schneiden entwickelten Reibungswärme rekristall isiert 
waren. Dies muß aber nicht unbedingt immer der E a l l sein. B e i 
unzureichender Erwärmung braucht der bleibenden Formänderung 
eine Rekris ta l l isa t ion nicht z u folgen, ebenso wenn die vorange
gangenen bleibenden Formänderungen sehr geringfügig waren. 

Die Grenztemperaturen der Rekristallisation. 
H e y n 1 ) hat schon früher die Vermutung ausgesprochen, 

daß die Rekristall isationstemperatur u m so tiefer liegen kann , je 
stärker der G r a d des Kaltstreckens war ; Beweise für diese Annahme 
sind aber v o n i h m nicht erbracht worden. A u c h für das S tud ium 
dieser prakt isch u n d theoretisch gleich bedeutungsvollen Fragen 
hat das Z i n n als Ausgangsmaterial sich als sehr geeignet erwiesen. 
D ie beginnende Rekris ta l l isa t ion macht sich durch Neubi ldung w i n 
ziger Kr i s ta l l e , die durch Ätzen sichtbar gemacht werden können, 
deutlich bemerkbar (Abb. 122). D i e Untersuchung wurde i n der 
Weise durchgeführt, daß Streifen v o n reinem Z i n n verschiedenen 
Graden der Kal ts tauchung unterzogen und darauf einer Dauer
rekristallisation bei 30, 40, 50 und 100° ausgesetzt wurden. Die 
Zeitdauer bis zur beendeten Rekr is ta l l i sa t ion wurde den Bes t im
mungen als Maß zugrunde gelegt. Der große Einfluß des K a l t 
knetens auf die untere Rekristallisationsgrenze ist aus den i n 
A b b . 125 wiedergegebenen Versuchsergebnissen deutl ich ersicht
l ich . B e i der u m 5 0 % gestauchten Probe wurde vol lkommene 
Rekris ta l l isa t ion bei einer Mindesttemperatur von 50° erzielt, 
während bei der u m 9 0 % gestauchten Probe dieser G r a d der R e 
kristal l isation bereits bei 40° erreicht wurde. D ie Rekris tal l isa
t ion hat bei der u m 5 0 % gestauchten Probe nach einer Dauer 
von etwa 15Ö0 Minuten , bei der u m 9 0 % gestauchten bereits 

;l) Materialienkunde 1912, S. 273. 
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nach 500 Minu ten einen gewissen Abschluß erreicht, wie dies aus 
dem asymptotischen Verlauf der K u r v e n sich ergibt. Ob die 
untere Rekristallisationstemperatur des Zinns noch unterhalb 
der hier angegebenen untersten Grenze von 40° herabgedrückt 
werden kann, erscheint immerhin nicht unwahrscheinlich. B e i 2 0 u 

bis 25° konnte nach dreimonatiger Versuchsdauer bei stark 
gestauchtem Meta l l (Höhenabnahme 98°/o) Rekristall isation noch 
eben beobachtet werden. 

N o c h zweifelhafter als die Lage der unteren ist die Lage der 
oberen Rekristallisationsgrenze. E s ist nicht sicher, ob diese 

J 1 ~joöö ' 2000 1 3&00 1 

°- Af/nuten 
A b b . 125. Einfluß des Grades der Kal ts tauchung auf die untere R e 

kristallisationgrenze beim Z inn . 

mi t der Schmelztemperatur des Metalls zusammenfällt, oder ob 
die Rekristal l isat ion bereits vor dem Erreichen der Schmelztempe
ratur eine obere Begrenzung findet. A u f die Eestigkeits- und 
Dehnungseigenschaften üben i n der Regel Wärmebehandlungen bei 
Temperaturen, die unter Umständen mehrere hundert Grade unter 
dem Schmelzpunkt liegen, keinen wesentlichen Einfluß mehr aus 1 ) ; 
andererseits zwingen aber Beobachtungen, die sich auf die Gefüge
umbildung bei der Rekris ta l l isat ion beziehen, zu der Annahme, 
daß die Rekris tal l isat ion woh l bei den meisten Metallen erst dicht 
unterhalb der Schmelztemperatur ihren Abschluß findet. 

J ) H e y n , Materialienkunde 1912, S. 273. 
C z o c h r a l s k i , Metallkunde. <J 
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Rekristallisationsschema. 
Schon hei der Besprechung der A b b , 122, 123 und 124 konnte 

festgestellt werden, daß das rekristallisierte K o r n offenbar u m so 
feiner wird, je stärker und um so gröber, je geringer die mecha
nische Beanspruchung ist. N a c h den Untersuchungen von H e y n J ) 
u . a. war es nun naheliegend, daß das K o r n auch mi t steigender 
Rekristallisationstemperatur eine Vergröberung erfahren dürfte, 
wodurch der Ansatz zur Able i tung eines allgemeinen Gesetzes der 

fer/agerung 
A b b . 126. Eekristallisationssclioma. 

Körnigkeitsbeziehungen sich ergab. Diese Ab le i tung läßt sich etwa 
wie folgt zusammenfassen: D ie Korngröße eines kaltgestreckten 
Metalles n immt mit steigender Rekristallisationstemperatur zu, und 
zwar um so mehr, je geringer der G r a d der Kal ts t reckung ist. 

Eine Reihe systematischer Versuche des Verfassers führte denn 
auch zur Aufstellung des i n A b b . 126 wiedergegebenen allgemeinen 
Rekristallisationsschemas, Dieses bringt i n räumlicher Darstellung 
zum Ausdruck, welche Änderung die Größe der Körner kaltbean
spruchter Metalle durch das Ausglühen erleidet. A u f der einenAchse 

!) Materialienkunde 1912, S. 214. 
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i.st der Grad der Kal ts tauchung = Verlagerung (Höhenabnahme 
beim Stauchen) abgetragen; die andere Achse gibt die Temperatur 
an, auf die erhitzt wurde. A l s Ordinaten sind die mittleren Durch
messer der rekristallisierten Kristallkörner i n Mil l imetern aufge
tragen. Unte rha lb der „unteren" Rekristallisationstemperatur, 
die je nach dem Grade der vorangegangenen Kaltbeanspruchung 
verschieden hoch liegen kann, ist es nicht möglich, eine Änderung 
der Korngröße prak t i sch zu erreichen. W i r d die „untere" Re
kristallisationstemperatur jedoch überschritten, so n immt das 
K o r n die der Stauchkurve u n d Temperatur zugeordnete, mittlere 
Größe an, bzw. nähert sich ziemlich rasch diesem maximalen 
Grenzwert. Darauffolgendes Weitererwärmen bei der zuletzt 
angewandten Höchsttemperatur vermag keine nennenswerte 
Änderung der Korngröße mehr hervorzubringen. Ers t durch 
weitere Temperatursteigerung ist es möglich, eine Vergröberung 
des Kornes herbeizuführen. D i e Steigerung der Korngröße findet 
ihren natürlichen Abschluß m i t der Auslösung sämtlicher Streck
spannungen des Arbeitsgutes. B e i sehr schwachem Stauchen 
(innerhalb des elastischen Gebietes) bleibt der Rekristallisations
vorgang gänzlich aus. D a n n kann aber auch eine Änderung der 
Korngröße nicht herbeigeführt werden. 

D i e auf diese Weise gefundenen Zahlen s ind mehr oder weni
ger Annäherungswerte. Schon geringfügige Beimengungen oder 
Verunreinigungen können, wenn auch nicht den grundsätzlichen 
Verlauf der K u r v e n , so doch die endgültigen Körnigkeitszahlen 
i n hohem Maße beeinflussen. A u c h die Gegenwart eines zweiten 
Gefügebestandteiles vermag ähnliche Wirkungen hervorzurufen1). 

Rekr i s t a l l i sa t ionsgeschwind igke i t . 
D i e Geschwindigkeit, m i t der sich die Rekris tal l isat ion vo l l 

zieht, ist z iemlich beträchtlich; das erkennt man schon daran, 
daß der Rekristallisationsprozeß bei den Metal len recht schnell 
vonstatten geht. B e i sehr niedrigen Wärmegraden sinkt dagegen 
die Rekristallisationsgeschwindigkeit zu verschwindend geringen 
Beträgen herab. 

Die Abhängigkeit der Rekristallisationsgeschwindigkeit von 
der Temperatur kann durch Messung des Fortschreitens der durch 

J ) Über Anomal ien bei der Rekristall isation v g l . M a s i n g : Z. Meta l l 
kunde 1920, S. 457, 1921, S. 425. 

9* 
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Ätzen sichtbar gemachten Rckristallisationsgrenze an örtlich be
anspruchten Stäben leicht bestimmt werden. Messungen der Re
kristallisationsgeschwindigkeit haben ergeben, daß sie i n der 
Nähe des Schmelzpunktes am größten ist und mi t abnehmender 
Temperatur alsbald auf unmerklich kleine Werte sinkt. Außer der 
Temperatur ist die Rekristallisationsgeschwindigkeit, wenn auch 
i n geringerem Maße, aber auch von dem Grade der Kal t s tauchung 
(Kaltknetung) abhängig. In A b b . 127 ist i n räumlicher Dar
stellung die Abhängigkeit der Rekristallisationsgeschwindigkeit 

— fer/offem/ig 

Abb. 127. Abhängigkeit der l lekristall isationsgeschwindigkcit von der 
Temperatur und dem Grade der Kal t s tauchung <= Verlagerung. 

von der Temperatur und dem Grade der Kal ts tauchung = Ver
lagerung (Höhenabnahme beim Stauchen) wiedergegeben. B e i 
den höchsten Stauch- und Wärmegraden ist die Rekr is ta l l i 
sationsgeschwindigkeit ziemlich groß (bei Z i n n etwa 10 mm/min), 
sinkt dann aber besonders mi t abnehmender Temperatur sehr 
schnell zu kaum merklichen Beträgen herab. Unterhalb einer 
bestimmten Grenztemperatur (Kurve aa i n A b b . 127) ist die 
Rekristal l isat ion als unendlich langsam vor sich gehend auf
zufassen. 

Rek r i s t a l l i s a t i on und K e r n z a h l . 

B e i der Rekris ta l l isat ion n immt die Korngröße eines kalt
gekneteten Metalles mi t steigender Temperatur zu, und zwar um 
so mehr, je weniger es beansprucht, d. i . je geringere Anzah l Kerne 
bei der Rekristal l isat ion zur Ausbi ldung gelangen. 



Nutzanwendung der ßekristallisationsdiagrammc. 133 

So leicht es gelingt, die Rekristallisationsgeschwindigkeit der 
Metal le unmit telbar zu messen, so schwer ist es, Anhal tspunkte 
für die Abhängigkeit der „Kernzahl" von der Temperatur u n d 
von dem Grade der Kal tbeanspruchung bei der Rekr is ta l l i sa t ion zu 
gewinnen. Aus den aus A b b . 126 abgeleiteten Ergebnissen u n d 
dem sonstigen Verhal ten der kaltbeanspruchten Metalle bei der 
Rekris ta l l i sa t ion k a n n aber m i t ziemlicher Wahrscheinlichkeit 
angenommen werden, daß sie m i t dem Grade der Kal tbcanspru-
chung stark zun immt und auch m i t der Temperatur kurz nach dem 
Beginn der Rekris ta l l i sa t ion erst einen Höchstwert erreicht und 

* fer/ageru/ig 
A b b . 128. Abhängigkeit der K e r n z a h l von der Temperatur u n d dem Grade 

der Ka l t s tauchung = Verlagerung. 

dann bis zum Erreichen des Schmelzpunktes wahrscheinlich sehr 
schnell zurückgeht, wie dies durch das Schema A b b . 128 veran
schaulicht wi rd . Geringe Kaltstreckgrade und hohe Rekr i s ta l l i 
sationstemperaturen erzeugen die geringste, hohe Kaltstreckgrade 
u n d niedrige Rekristall isationstemperaturen die größte A n z a h l von 
Rekristall isationskernen. . 

Nutzanwendung der Rekristallisationsdiagrannne. 
Einige metallographische sowie technologische Anwendungs

beispiele der Rekristall isationsdiagramme seien i n diesem Z u 
sammenhang kurz berührt: 

W i e gezeigt werden konnte, steigt und fällt der Körnigkeitsr 

grad <p mi t dem Grade der bleibenden Kaltbeanspruchung v sowie 
m i t der Höhe der Rekristallisationstemperatur t. Die Größe des 
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rekristallisierten Kornes ist als F u n k t i o n dieser beiden Faktoren an
zusehen, und umgekehrt kann jede dieser drei Größen mi t Hi l fe der 
beiden anderen unmittelbar aus einer Beziehung folgender F o r m 
errechnet werden: 

/ dp, v, t) = 0. 
Ist nun das Rekristall isationsdiagramm für ein reines Meta l l 

oder für eine Legierung aufgestellt, so kann man beispielsweise 
den Grad der bleibenden Kaltbeanspruehung einfach dadurch 
ermittehi, daß man in diesem Meta l l nach Anlassen auf bestimmte 
Temperatur die Korngröße mißt u n d aus dem Diagramm den zu 
dieser Temperatur und Korngröße gehörigen Wer t der K a l t 
beanspruehung abliest. 

Aus der Kons t ruk t ion des Diagrammes geht umgekehrt ohne 
weiteres hervor, daß die Korngröße auch als K r i t e r i u m für die 
Glühtemperatur, der das Meta l l ausgesetzt war, dienen kann, 
wenn diese nicht bekannt ist. Indem man nämlich das M e t a l l nach 
der Best immung der Korngröße i m Anlieferungszustand einer 
Glühung unterwirft, bei der eine Vergrößerung der Körner eintri t t , 
die also notwendig höher liegen muß, als die beim angelieferten 
Mater ia l schon angewandte, kann man durch erneute Bes t immung 
der Korngröße zunächst wie vorhin , den G r a d der vorangegangenen 
Kal ts t reckung ermitteln. Wei terhin k a n n man an H a n d dieses 
Wertes und des Wertes der ursprünglichen Korngröße aus dem 
Rekristall isationsdiagramm die fragliche Temperatur ableiten. 

Aber auch die Korngrüße ist für die Metalle eine nicht minder 
wichtige Konstante wie der Deformationsgrad oder eine zweck
mäßige Anlaßtemperatur. Ihre Vorausbestimmung u n d Bemes
sung ist daher technologisch v o n größtem Wert . Steigt die K o r n 
größe über ein bestimmtes oberes Maß hinaus, so erreicht man 
den Grenzfall, wo infolge mangelnder Gleichart igkeit des Stoffes 
und der damit verbundenen mechanischen Widerstandsunter
schiede die Festigkeits- und Dehnungseigenschaften der Metalle 
schädlich beeinflußt werden. Durch geeignete W a h l des K a l t 
streckgrades und der Glühtemperatur ist man aber m i t Hi l f e eines 
vorhandenen Rekristallisationsdiagramm.es imstande, einem Me
ta l l jede beliebige Korngröße zu verleihen, es also i n einen be
stimmten physikalisch-mechanischen Zustand z u versetzen. 

Die wichtigsten bis jetzt aufgestellten Rekristall isations
diagramme einiger Metalle seien i m folgenden wiedergegeben. 

http://Rekristallisationsdiagramm.es
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I n A b b . 129 ist das Diagramm für reines Z inn 1 ) veranschaulicht. 
D i e Bedeutung der Achsen ist dieselbe wie in A b b . 126. D i e 
Körnigkeitszahlen bewegen sich zwischen einigen tatisendstel u n d 
etwa 2 m m Korndurchmesser. Begrenzt w i rd das Diagramm durch 
die der Schmelztemperatur des Zinns (232°) entsprechende 
Schnittebene. 

A b b . 130 gibt das Rekristal l isat ionsdiagramm des Kupfers 2 ) 

OS ZS SO 7S 700 
— ttöfienaonahme öeimS/auchen in % 

A b b . 129. Rekristal l isat ionsdiagramm des Zinns. 

wieder. D ie Darstellungsart lehnt sich an die des Zinns unmittel
bar an. Die Körnigkeitszahlen bewegen sich zwischen 0,0175 
u n d 0,2 m m . Begrenzt w i r d das Diagramm durch die der Schmelz
temperatur des Kupfers (1084°) entsprechende Schnittebene. 

Sowohl das D i a g r a m m für Z inn wie das für Kupfe r sind i n 
etwas korrigierter F o r m wiedergegeben. I n den früheren Dar 
stellungen schneiden sich die K u r v e n (6—6) u n d (c—c) beider 
Diagramme i n einem endlichen Punk t der Senkrechten (<p-Achse). 

1 ) C z o c h r a l s k i : Intern. Z . f. Metallographie 1916, S. 30. 
2 ) . R a s s o w u . V e l d e : Z . Metallkunde. 1920, S. 369. 
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Abb . 131 gibt das Diagramm für technisches A l u m i n i u m 1 ) 
wieder. Das Diagramm schließt sich den bisherigen völlig an. 
Die Korngrößen bewegen sich zwischen 0,065 u n d 0,9 m m Durch
messer. Die Begrenzung bildet die der Schmelztemperatur des 
Aluminiums (654°) entsprechende Schnittebene. 

A b b . 132 zeigt das Eekristal l isat ionsdiagramm von reinem 
Elektrolyteisen 8 ) . U m einen Vergleich m i t den bisher gegebenen 
Diagrammen zu erleichtern, is t der Maßstab für die Korngrößen 

0 5 25 50 75 700 
7/ö/ienaönahme Oe/m Stauc/ienin % 

Abb . 130. Rckristall isationsdiagramm des Kupfers (nach Rassow u n d Velde). 

i n "Übereinstimmung mit A b b . 129 bis 131 gebracht und die diesen 
Diagrammen nächstliegenden Zahlen werte für die Glühdauer von 
1 / i S td . dem Original entnommen worden. Das D i a g r a m m st immt 
mi t den übrigen Schaubildern i m großen u n d ganzen gut überein. 
A u c h bei Eisen n immt die Korngröße mi t steigender Rekr i s ta l l i -
sationstemperatur z u und zwar um so mehr, je geringer der Grad 
der Deformation ist. Die Begrenzung bildet die der Umwandlungs
temperatur des K-Eisens i n y-Eisen (900°) entsprechende Schnitt
ebene. 

1) R a s s o w u. V e l d e : Z . Metallkunde. 1921, S. 557. 
2) O b e r k o f f e r u . O e r . t e l : S tah l und Eisen. 1919, S. 1061. 
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" S 25 SO 75 WO 
Höhenabnahme beim Stauchen in % 

A b b . 131. Rekristal l isat ionsdiagramm des Aluminiums (nach Rassow und Velde). 

S 25 SO _ 75 tOO 
— Höhenabnahme beim Stauchen m °/o 

A b b . 132. Rekj ' istall isationsdiagramm von Elektrolyteiscn (naeli Oberhofier u . Oertel). 
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Diese Diagramme zeigen i n erster Annäherung die Bezie
hungen, die zwischen den physikalischen Veränderlichen: Streck
grad, Temperatur u n d Korngröße, bestehen. Der weitere Ausbau 
dieser Diagramme dürfte eine der wichtigsten Aufgaben der künf
tigen Metallkunde sein. Die wenigen angeführten Beispiele der 
Ermi t t lung der A r t und Größe der mechanischen und thermischen 
Vorbehandlung, sowie der bewußten Bemessung der Korngröße 
und damit der zielbewußten Beeinflussung der physikalisch-tech
nischen Eigenschaften lassen erkennen, welche umfassende Be
deutung den Rekristallisationsgesetzen innewohnt. 

Die praktische Anwendung der Rekristall isationsdiagramme 
ist zwar zunächst insofern beschränkt, als die Raumdiagrammc 
für die meisten Metalle noch nicht oder nur ungenügend bekannt 
sind. D a jedoch bei ungleichförmig beanspruchtem Arbei tsgut 
die Korngröße i n den verschiedenen Teilen des Querschnittes 
nach der Rekristall isation Unterschiede aufweist, führt auch der 
Vergleich der relativen Korngrößen vielfach schon zu sehr wert
vollen Aufschlüssen. 



VIII. Vorgänge hei der Rekristallisation. 
Al lgemeines . 

B e i der Rekr is ta l l i sa t ion w i r d das Gefüge der gestreckten 
Metal le völlig umgestaltet. E i n Ausglühen kürzester Dauer 
genügt meistens schon, u m eine völlige Neuordnung des Gefüges 
z u schaffen. I n ihrer Stufenfolge lassen sich die Rekristallisa-

A b b . 133. Nadeligea Gußgefügo von Aluni iniumbronze mit 8 % A l u m i n i u m . 
Geätzt m i t Ammoniumpersulfat 1 : 1 0 . ( L i n . V g r . 0,75.) 

tionserscheinungen besonders an Material ien von geringem Grad 
der Kal tbearbei tung verfolgen. 

A b b . 133 zeigt das Gefüge der unbeanspruchten Gußkristalle 
(Aluminiumbronze mi t 8 ° / 0 Alumin ium) , A b b . 134 dasselbe Stück 
rekristallisiert nach vorangegangenem Ka l twa lzen . I n A b b . 134 
hat der D r u c k v o n beiden W a l z e n her nur bis zu einem Vier te l der 
Dicke des Arbeitsgutes kräftig gewirkt; beim nachfolgenden 
Glühen (700°) s ind die starkbeanspruchten Körner am Rande re
kristallisiert , die gar n icht oder nur schwach beanspruchten i m 
Innern sind i m wesentlichen unverändert gebliehen. B e i stärkeren 
Beanspruchungen pflanzt s ich die Wi rkung des Kal twalzens bis 
ins Innere fort. A b b . 135 zeigt das Gefüge der Probe nach einer 
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Querschnittsabnahme von 25°/ 0 und nachfolgender Rekr i s ta l l i 
sation bei etwa 700 u . Der Querschnitt der geätzten Probe erscheint 
nunmehr von winzigen Kr i s t a l l en gleichsam übersät. 

Es kann aber auch ebenso oft beobachtet werden, daß die 

Abb . 134. Die i n Abb . 133 dargestellte Probe nach, schwachem Walzen 
und Ausglühen bei 700°. Der Druck hat von beiden Seiten nur bis z u Y t 

der Arbeitsgutdicke gewirkt. Geätzt mi t Ammoniumpersulfat 1 : 10. 
( L i n . V g r . 0,75.) 

bei der Rekristall isation neu gebildeten Körner sehr große A b 
messungen erlangen, und daß ihre Größe weit über die der ur-

Abb . 135. Die gleiche Probe stärker ausgewalzt und bei 700° rekristallisiert. 
Völlige Neuordnung der Kr is ta l le . Geätzt mi t Ammoniumpersulfat 1 : 10. 

( L i n . Vgr . 0,75.) 

sprünglichen Kr is ta l le hinausgehen kann; dies veranschaulichen die 
beiden folgenden Abbildungen. A b b . 136 zeigt das Gefüge von un-
beanspruchten Zinnkris tal len, A b b . 137 das Gefüge derselben Probe 
nach einer Zugbeanspruchung (Dehnung von ca. 2° / u ) und nachfol-
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gender Rekris tal l isat ion bei 200°. Das ursprünglich feinkristal
l ine Gefüge ist bei der Rekristal l isat ion i n ein sehr grobkörniges 
umgewandelt worden. 

Unabhängigkeit des Körnungsgrades von der ursprünglichen 
Korngröße. Dadurch , daß das rekristallisierte K o r n alle mög-

A b b . 136. Gefüge von unbeanspruchten Zinnkristal len. Geätzt mi t Salz-
säure-Kaliumchlorat. ( L i n . Vgr. 1,4.) 

l iehen Körnigkeitsgrade von den feinsten bis zu den gröbsten an
nehmen kann, w i r d der Anschein erweckt, als ob das Wesen der 
Rekris ta l l isa t ion e inmal i m Wachstum, ein andermal i m Zerfall des 
ursprünglichen Kornes bestände. I n Wirk l ichke i t trifft aber weder 

A b b . 137. Gefüge der i n A b b . 136 dargestellten Probe nach einer Zug
beanspruchung (Dehnung von ca. 2 ° / 0 ) und nachfolgender Rekristall isation 

bei 200°. Geätzt m i t Salzsäure-Kaliumchlorat. ( L i n . Vgr . 1,4.) 

das eine noch das andere zu . Dies ist darin begründet, daß bei 
einem bestimmten G r a d der Kaltbeanspruchung und einer gege
benen Rekristallisationstemperatur stets auch ein K o r n von be
st immter Größe resultiert. Die ursprüngliche Korng7-öße steht 
demzufolge mi t dem Körnungsgrad des rekristallisierten Metalles 
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i n keinem Zusammenhang. Br ing t man sie m i t dem Körnungsgrad 
nach stattgehabter Rekristal l isat ion dennoch i n Verbindung, so 
ergeben sich folgende Beziehungen, die sich aus der diophantischen 
Gleichung cp — f (v, t) herleiten lassen. Die pr inzipiel l mög
lichen Fälle ergeben sich aus der Gleichung: 

<p k = (p r f r = / (v, t) 

wo q>h = Korngröße vor der Rekris ta l l i sa t ion u n d <pr — K o r n 
größe des rekristallisierten Kornes ist. Daraus geht hervor, daß je 
nach der Rekristallisationstemperatur u n d dem G r a d der K a l t 
beanspruchung die resultierende Korngröße größer, gleich oder 
kleiner sein kann als die ursprüngliche Korngröße, 

Einfluß der Glühdauer und der Erwärmungsgeschwinüigkeit 
auf den Charakter der Dispersitätskurven. Für die Festlegung 
der allgemeinen Rekristallisationsbedingungen dürfte es zu
nächst einmal von Wicht igkei t sein, festzustellen, inwieweit die 
Glühdauer auf die mittlere Korngröße von Einfluß ist. N a c h 
übereinstimmenden Versuch sergebnissen ist die Glühdauer auf die 
mittlere Korngröße nur von geringem Einfluß. W e n n daher Über
schreitungen der Glühtemperatur u m wenige Grade auch auf die 
Korngröße einen stärkeren Einfluß ausüben als eine Glühdauer 
von mehreren Stunden bei gleichbleibender Temperatur, so ist 
doch ein anfänglicher Einfluß der Zeitdauer des Glühens auf die 
Korngröße nicht verkennbar, insbesondere bei niedrigen Streck
graden. Inwieweit durch dieses Verhal ten der Charakter der 
Dispersitätskurve beeinflußt wird , muß noch durch weitere V e r 
suche ermittelt werden 1 ) . 

B e i Probekörpern größerer Abmessungen ist außerdem auch 
die Zeit, die vergeht, bis das Probestück den gewünschten Glüh
grad i n seiner ganzen Masse erreicht hat, erheblich größer als bei 
Probekörpern winziger Abmessungen; bei verschieden meta l l i 
schen Stoffen spielt ferner auch die Wärmeleitfähigkeit, die 
Wärmekapazität und die Strahlung eine größere Rol le . D ie R e 
kristallisation erfolgt i n um so kürzerer Zeit, je schneller das Probe
stück den gewünschten Glühgrad i n seiner ganzen Masse erreicht. 

Einfluß der Probendicko. E s verbleibt noch die Prüfung 
der Frage, ob ein etwaiger Einfluß der Abmessungen der Probe
stücke auf die Korngröße sich bemerkbar macht. E i n solcher-

*) Vgl. Anmerkung S. 131. 
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Einfluß konnte aber entgegen den Angaben anderer Autoren nicht 
nachgewiesen werden. D i e Versuchsergebnisse sind i n der Zahlen
tafel 5 niedergelegt. A u s ihr ist ohne weiteres zu ersehen, daß 
die Abmessungen der Metallmasse auf die Geschwindigkeit des 
Anwachsens keinen Einfluß ausüben, sofern man von Abwe i 
chungen absieht, die die Grenzen der Versuchsfehler nicht über
steigen. Daß das K o r n der dünneren Probestücke im Mit te l etwas 
größer ist, k ann auch m i t ihrer geringeren Wärmekapazität i m 
Zusammenhang stehen, N a c h den Beobachtungen anderer For
scher soll gerade umgekehrt die Geschwindigkeit des Anwachsens 
m i t der Dicke der Metallmasse steigen. Diese durch zufällige 
Gefügeanomalien bedingten irr igen Angaben reichen auf die 
1904 v o n C a m p b e l l 1 ) angestellten Untersuchungen zurück. 

Ätzerscheinungen. 
Neugruppierung der Kris ta l le . Nach der bisherigen Wachs

tumshypothese glaubte man, daß die großen Kr is ta l le auf Kos ten 
der i n ihrem Wachs tum zurückgebliebenen Nachbarn anwachsen, 
indem sie letzte nach u n d nach aufzehren. E ine Reihe mehr oder 
weniger wahrscheinlicher Annahmen wurde zur Begründung dieser 
Hypothese herangezogen, ohne den Erscheinungen näherzukom
men. D e r wirkl iche Verlauf der Vorgänge läßt sich an Schliff
bi ldern aber leicht verfolgen, M a n kann auf diese Weise unschwer 
feststehen, wie die bleibend beanspruchten Kr i s t a l l e bei ihrer 
Rekris tal l isat ion die neugebildeten Kerne vergrößern und weiter 
aufbauen, Dies veranschauhchen die A b b , 138 bis 141, 

Besonderes Interesse bieten die Kr i s ta l l e A u n d B. Der 
große schwach bleibend beanspruchte K r i s t a l l A ist nach viertel
stündigem Erwärmen bei 200" teilweise rekristallisiert, A b b . 139. 
E i n dreistündiges Erwärmen bei 210° u n d ebenso ein zwanzig-
stündiges bei 220° hat noch weitere, wenn auch relat iv geringe 
Schichten des Kr i s ta l l s an den bereits rekristallisierten K e r n an
gegliedert. V o n dem ursprünglichen K r i s t a l l ist nur noch wenig 
übriggeblieben, A b b . 141. 

I m K r i s t a l l B, A b b . 139, sehen wir bei der ersten Glühung 
einen winzigen K e r n sich bilden, dem bei den nachfolgenden 
Glühungen ganze Kr i s ta l lkomplexe sich angegliedert haben. 

J ) Siehe G u e r t i e r : Metallographie 1909, S. 197. 
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Abb! 138. Gefüge eines schwach de
formierten Zinnschliffes vor dem 
Glühen. Geätzt mit Salzsänre-Ka-

lramchlovat. ( L i n . Vgr . 3,5.) 

Abb . 140. Dasselbe Stück nach drei
stündigem Weitererwärmen bei 210 °. 
A n den rekristallisierten K e r n haben 
sich weitere Schichten des Korns A 
angegliedert; der winzige K r i s t a l l B 
ist größer geworden. Geätzt mi t Salz-
säure-Kaliumchlorat. ( L i n . Vgr . 3,5.) 

Rekristal l isat ion. 

Abb . 139. Das i n Abb . 138 darge
stellte Metallstück nach viertelstün
digem Erwärmen bei 200°. Unter an
derem ist K r i s t a l l B neu entstanden; 
K o r n A l s t i n Rekristal l isat ion be
griffen. Geätzt mi t Salzsäure-Kalium-

chlorat. ( L i n . V g r . 3,5.) 

Abb. 141. Dasselbe Stück nach 
zwanzigstündigem Weitererwärmen 
bei 220 °. A n den K e r n B haben 
sich ganze Kornkomplcxe angeglie
dert. Geätzt mi t Salzsäure-Kalium-

chlorat. ( L i n . Vgr . 3,5.) 

Bemerkenswert ist auch, daß die Zackigkeit der neuen K r i 
stalle immer mehr abnimmt, was offenbar auf den Ausgleich 
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T a b e l l e 5. 

Versuchs-
N r . 

M e t a l l 
Rekr i s t a l l i 

Temperatur 
» c 

sations* 
Dauer 

Min, 

Blech
dicke 

nun 

Mit t lere 
Korngröße 

qram 

1 Z i n n 200 15 0,3 0,1066 
ka l t gestaucht 200 15 2,5 0,1060 

2 200 15 0,3 0,1043 
» 200 15 2,5 0,1043 

3 200 15 0,3 0,1041 
200 15 2,5 0,1043 

4 200 15 0,3 0,1060 
200 15 2,5 0,1054 

v o n zonalen Spannungen zurückgeführt werden muß. G u e r t i e r 
bezeichnet diesen Vorgang als „Einformen" 1 ), Welche Rol le dem 
Einformungsprozeß zukommt u n d unter welchen Bedingungen 
er sich vollzieht, läßt sich vorläufig noch nicht übersehen. 

Das Fortschreiten der Rekris tal l isat ion vollzieht sich, wie sich 
leicht zeigen läßt, nicht ungeordnet, sondern folgt einem bestimm
ten Gesetz, und zwar ergibt sich dabei die Regel, daß die Re
kristal l isat ion v o n Stellen höchster Spannung zu solchen gerin
gerer fortschreitet. A b b . 142 bis 145 sind zur Bestätigung des 
Gesagten beigegeben. A b b , 142 gibt ein bei 100° rekristall i
siertes Zinnblech von 0,5 m m Dicke wieder, das nachträglich 
m i t einer Lochung v o n 7 m m versehen wurde. I n A b b . 143, 144 
und 145 ist dasselbe Blech nach kurzer Rekris tal l isat ion bei 150° 
und bei 2 2 0 0 wiedergegeben; gemäß der Geometrie des Spannungs
feldes verläuft die Rekris ta l l isa t ion i n radialer R ich tung und ge
mäß der Spannungsverteilung v o n den K e r n - nach den R a n d 
zonen hin. 

D i e Radialanordnung der säuligen Kr i s ta l l e i n den A b b . 144 
u n d 145 ist i m übrigen auf die gleichen Ursachen zurückzuführen, 
wie sie bei der Kr i s t a l l i sa t ion flüssiger Schmelzen auftreten. 
Während aber dort der säulige Aufbau auf die Wachstums
benachteiligung der schräg gegen die Rich tung des stärksten 
Wärmeabfalls gerichteten Kr i s t a l l e gegenüber den senkrecht zur 
Abkühlungsfläche gerichteten Individuen zurückzuführen ist , 
steht hier die Radialgl iederung nicht mi t der Wärmeverteilung, 
sondern mi t dem inneren Spannungsverlauf i m Zusammen-

!) Metallographie 1909, S. 160. 
C z o c h r a l a k i , Metal lkunde. 10 
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Abb . 142. Stark gewalztes und darauf bei' 100° rekristallisiertes Zinn, 
blech. Geätzt mi t Salzsäure-Kaliumchlorat. (L in . V g r . 4,5.) 

Abb . 143. Das i n A b b . 142 wiedergegebene Zinnblech nach dem' Lochen 
und erneutem Rekristall isieren bei 150°. Beginn der Nadelbi ldung am 

Innenrand. Geätzt m i t Salzsäure-Kaliumehlorat. ( L i n . Vgr . 4,5.) 
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A b b . 145. 
A b b . 144 und 145. Das i n A b b . 142 wiedergegebene Walzbloch nach wei
terer Rekris ta l l isa t ion bei 220 ü . Fortschreiten der Nadelbi ldung von Zonen 
höherer zu Zonen niedrigerer Spannung. In Abb . 145 ist die Beleuchtung 

u m 90° versetzt. (Lin . Vgr . 4,5.) 
10* 



148 Vorgänge bei der Rekristal l isat ion. 

hang. A n schwach gezogenen u n d geglühten Profi len ist diese 
Erscheinung manchem Technologen bei der Gefügeuntersuchung 

A b b . 146. Zinnbleeh nach der Beanspruchung durch den Durchgang eines 
Projektils und nachträglicher Rekristall isation bei 200°. Geätzt mi t Salz

säure- Kahumehlorat . (Lin , V g r , 1,8.) 

wohl aufgefallen (Kranzgefüge), obwohl sie i n der Li teratur noch 
nicht eingehender beschrieben sein dürfte. 

W i r d das Mater ia l stärker beansprucht, so kann es auch 
vorkommen, daß die groben Kris ta l le ' nicht unmittelbar an der 
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Schnit tkante auftreten, sondern i n geringerer oder weiterer En t 
fernung von dieser. Das Verhalten ist auf Grund des Rekr i s ta l l i 
sationsgesetzes ohne weiteres verständlich. D e r Deformätions-
gracl des Materials ist i n der Nähe der Schnittkante sehr erheb
l i c h , u n d n immt i n radialer R ich tung v o m K e r n nach den R a n d 
zonen h i n immer mehr ab. Besonders anschaulich zeigt dies die 
A b b . 146 an einem Zinnblech von etwa 2 m m Dicke, das durch 
den Durchgang zweier Projekt i le i n der Weise deformiert wurde, 
daß es zwei trichterartige K r a t e r zeigte. Die Probe wurde darauf 
bei 200° rekristallisiert. Das 

Gefüge Läßt zwei deutliche '/tfHpfc^. 

Zwillinge. Bemerkens- ^^EwJWÖifc 
wert ist noch die Tatsache, ^^wt^^^^ 
daß die durch Deformation Abb. 147. EekristaUisationszwillinge in 

dem nachträglich rekris tal l i -
sierten K o r n nicht mehr auftreten. Dies kann beispielsweise bei 
Z i n n beobachtet werden. Aus den A b b . 138 bis 141 ist zu er
sehen, daß die Zwillingsstreifen bis auf Spuren verschwunden sind. 
Sie haben sich nur i n den Kris ta l lpar t ien erhalten, i n denen 
eine Rekris ta lhsat ion nicht erfolgte. Ähnlich verhält sich auch 
das Z ink . A u c h be i diesein Me ta l l verschwinden die durch Defor
mat ion erzeugten Zwi l l inge ebenfalls bei der Rekris tal l isat ion. E n t 
gegengesetzt liegen die Verhältnisse bei Kupfer u n d Kupferlegierun
gen; i m rekristal l is ierten M e t a l l erscheint ihre Z a h l stets erheblich 
vergrößert. D i e Ebenmäßigkeit ihrer Ausbildung n immt , wie dies die 
A b b . 147 veranschardicht, wesentlich zu. Dagegen sind/?-Messing
kristal le i m relmstal l is ier ten Zustand zwillingsfrei. B e i A l u m i n i u m 

Zonenkreise erkennen, die zu 
den Durchgangsstellen der 
Projekt i le konzentrisch ver
laufen. Die Zonenkreise der 
groben Kr i s ta l l e entsprechen 
denjenigen Stellen, an denen 
dieDurchbiegung des Bleches 
am geringsten war. N a c h 
dem Zentrum h in werden sie 
immer feiner. 

erzeugten Zwillingsstreifen 
be i manchen Meta l len i n 

a-Aluminiumbronze. ÄtzpoJiert m i t 
ammoniakgetränktem Wattebausch. 

( L i n . V g r . 210.) 
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und Eisen können nach der Rekris tal l isat ion, ähnlich wie bei der 
Deformation, Zwill ingsbildungen nur selten beobachtet werden. 

Säuliger und körniger Aufbau. V o n manchen Forschern w i r d 
die Ursache der Rekris ta l l isa t ion i n der Oberflächenspannung 
der Kr is ta l le erblickt. I n den meisten Fällen ist aber der Einfluß 
der Oberflächenspannung kaum, nachweisbar. Bekannt l ich s ind 
ja die Eigenschaften eines Stoffes wenigstens i n weiten Grenzen 
von seiner Gestalt unabhängig. So ist es z. B . gleichgültig, ob m a n 
die Eigenschaften eines Stoffes an würfelförmigen Kr i s t a l l en oder 
an Spaltplättchen ermittelt. Immerhin könnte bei den hohen Tem
peraturen, die bei der Rekristal l isat ion zur Anwendung gelangen, 
diesen Kräften schon eine beträchtliche Rol le zukommen. W i e 
aber die Erfahrung lehrt, ist die Gestalt der Kr i s t a l l e v o n der T e m 
peratur unabhängig. E s ist nicht möglich, beispielsweise den 
säuligen Aufbau von Kr i s t a l l en durch Glühen zu beseitigen. D u r c h 
Beeinflussung des Rekristallisationsverlaufes kann man dagegen 
sogar langgestreckte Kr i s ta l l ind iv iduen bei der Rekris ta l l isa t ion er
zielen. So zeigt das rekristallisierte K o r n i n den A b b . 144 und 145 
trotz der gegenteiligen Forderung der auf der Oberflächenspannung 
begründeten Theorie des Schrumpf ens neben radialer Anordnung 
auch säuligen Aufbau. Das Verhal ten ist leicht verständlich, da 
die Rekristall isation stets von Stehen höherer Spannung z u solchen 
geringerer Spannung verläuft. Gleichachsigkeit (Isometrie) ist aber 
die gewöhnlichste Erscheinung sowohl bei Gußkristallcn wie bei 
rekristallisierten Kr i s t a l l en . Das Bestreben der Metalle, bei der 
Rekristallisation Kristallkörner zu bilden, die keine bevorzugte 
Wachstumsrichtung haben, muß notwendig darauf zurückgeführt 
werden, daß die Rekristall isation von Zentren ausgeht, die sich i n 
ihrer weiteren Ausbi ldung gegenseitig an irgendwelchen Stehen be
einflussen u n d hemmen, u n d auf die geringen Unterschiede der 
Reltristallisationsgeschwindigkeit i n den verschiedenen Achsen
richtungen der Kr is ta l le . 

Einfluß der Orientierung. Verschiedentlich ist auch die A n 
sicht ausgesprochen worden, daß die Verschiedenheit der Orien
tierung benachbarter Kr i s t a l l e als Ursache der Reki'istalüsation 
anzusehen sei. Der gesetzmäßige Verlauf der Rekris ta l l isat ion 
steht mit diesen Behauptungen i n Widerspruch. E m e Abhängig
keit der Relcristalhsation von der Kristallorientierung läßt s ich 
experimentell nicht nachweisen. 



Ätzerscheinungen. 151 

B e i sehr geringfügigen Abweichungen i n der Orientierung 
(Fälle typischer Transkristallisation), vergleiche A b b . 183, kann 
keinerlei Einfluß der Orientierung auf die A r t u n d den Verlauf 
der Rekris ta l l isa t ion festgestellt werden. D ie neu entstandenen 
winzigen Kr i s t a l l e erfüllen ohne Rücksicht auf die Lage der K o r n -
gronzen jedes ursprüngliche K o r n i n ungesetzmäßiger Ordnung. 

B e i sehr großen Abweichungen i n der Orientierung, vergleiche 
z. B . die A b b . 130 u n d 137, machen sich bei der Rekristallisa
t i on ebenfalls Einflüsse der Orientierung nicht bemerkbar. I m 
Bereiche der ursprünglichen einzelnen Kris ta l le kann man K r i 
stallkörnchen beobachten, die alle möglichen Orientierungen 
aufweisen. 

Der Rekristall isationsvorgang steht also i n keiner A b 
hängigkeit von der R i c h t u n g der Kris ta l le . E r wi rd einzig und 
a l lem durch das Spannungsgefälle i m Innern der Kris ta l le be
einflußt. 

Wachstumsuniiihigkeit luibcanspruchtcr Kristal le . Die E r 
scheinungen der Rekris ta l l isa t ion wurden nur an Metallen erläutert, 
bei denen der Rekris ta l l isa t ion eine Kal ts t reckung voranging. Es 
wurde mi t Stillschweigen übergangen, daß die Kalts treckung eine, 
notwendige Vorbedingung für das Eintreten der Rekristall isation 
ist. M a n glaubte nämlich bisher fälschlich, daß auch un-
beanspruchte Metalle den Einflüssen der Rekristal l isat ion unter
liegen würden. Daß dies nicht zutrifft, mögen die folgenden A b 
bildungen belegen. I n A b b . 148 ist das Gefüge eines gegossenen 
Zinnblöckchens von Eingernagelgröße wiedergegeben, i n A b b . 149 
das Gefüge derselben Schliffstelle nach einer einmonatigen Glühung 
bei 210°. E i n Anwachsen der Kr i s ta l l e konnte nicht nachgewiesen 
werden. Das gleiche beobachtete E r a e n k e l an Z i n k l ) und G o l d 2 ) . 

N a c h einer anderen Auffassung soll die Größe der einzel
nen Kr i s ta l l e für bestimmte Temperaturen Maximalwerte er
reichen, von denen an ein Weiterwachsen nicht mehr mög
l i c h sei. D a der E i n w a n d , daß es sich u m derartig aus
gewachsene, nicht mehr wachstumsfähige Kr i s t a l l e maximaler 
Größe handle, nicht v o n der H a n d zu weisen war, wurden die 
Versuche noch m i t äußerst feinkristalhnen Gußkristallen mehrere 

x ) Die Verfestigung der Metalle durch mechanische Beanspruchung, 
1920, S. 24. 

2 ) Z . anorg. Chem. B d . 122, S. 295. 1922. 
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Abb . 148. Zinnprobe mi t natürlicher Gußober
fläche vor dem Glühen. Geätzt mi t Salzsäurc-

Kal iumchlora t . (L in . Vgr . 6.) 

Abb . 149. Das i n A b b . 148 dargestellte Meta l l 
stück nach einmonatigem Glühen bei 210°. Ge
ätzt mi t Salzsäure-Kaliumohlorat. ( L i n . V g r . 6.) 

Male wiederholt . 
Aber auch bei diesen 
Versuchen konnte 
ein Anwachsen der 
Gußkristalle n icht 
erzielt werden. D i e 

Wachstumsun-
fähigkeit v o n festen 
Kr i s t a l l en kann 
demnach als erwie
sen betrachtet wer
den, es sei denn, 
daß das Wachsen 
so träge vonstat ten 
geht, daß noch län
gere Versuche er
forderlich wären, 
u m es überhaupt 
nachzuweisen. 

U m ferner zu 
prüfen, ob die U n 
terschiede i n der 
Korngröße auf die 

Rekr is ta l l i sa t ion 
nicht ohne Einfluß 
sind, wurde für die 
Versuche die W a h l 
des Mater ials so ge
troffen, daß i n un
mittelbarer Nach

barschaft der 
großenKristallesich 
auch ganz winzige 

vorfanden, A b b . 
148. E i n Einfluß 
der groben Kr i s t a l l e 
auf das feinkristal
lisierte K o r n konn
te , wie aus der 
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A b b . 149 hervorgeht, nicht ebenfalls festgestellt werden. . 'Also auch 
die Anschauung, daß die großen Kr i s t a l l e auf K o s t e n der kleinen 
wachsen, indem sie diese nach und nach aufzehren, findet dem
nach experimentell keine Bestätigung. 

M a n n immt v ie l fach noch jetzt an, daß die Gestalt: der K r i 
stalle durch Glühen verändert wird, indem die zackigen Kr i s ta l l e 
mehr oder weniger abgerundete Formen annehmen (Einformen). 
A u c h diese Angaben finden, wie Versuche ergeben haben, bei un-

A 

A b b . 150. Gefüge von ge- A b b . 151. Das i n A b b . 150 
gossenem Z i n n •'• mi t . künst- dargestellte Metallstück nach 
lieber Schliffläche 'vor .dem hundertetündigem Erh i t zen 
Glühen. Geätzt 'mit Salzsäure- bei 200°. Geätzt mit Salzsäure-
Kal iumchlora t . ( L i n . Vgr . 5.) Kal iumchlora t . ( L i n . Vgr . 5.) 

beanspruchten K r i s t a l l e n keine Bestätigung. W o h l t r i t t E i n 
formen, wie bereits erwähnt, bei rekristallisiertem K o r n auf. 

B e i der Kon t ro l l e der hier beschriebenen "Versuche ist .sorg
sam zu beachten, daß jede bleibende Formänderung zu Störungen 
Anlaß geben kann. D i e Versuche können daher .nur m i t unverletz
ten Gußblöckchen ausgeführt werden. Künstlich hergestellte 
Schlifflächcn sind für diese Untersuchungen meist unbrauchbar, 
wie dies aus den A b b . 150 u n d 151 z u ersehen ist. Abb." 150 gibt das 
Gefüge eines m i t großer Vors icht hergestellten u n d stark abge
brannten Schliffes des Gußmetalles wieder; A b b . 151 das Gefüge 
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derselben Schliff stelle nach einhundertstündigem Erh i t zen bei 200 ü . 
Die Gei'ügcumbildung (vgl. den K r i s t a l l .4) deutet auf bereits vor
ausgegangene bleibende Beanspruchung der gesetzmäßigen natür
lichen Kr is ta l l s t ruktur des Metalles bei der Schüffherstellung. 

Kekristallisationscrscheinungen an Einkris tal len. Ein ige For
scher versuchen, die Wachstumsunfähigkeit der unbeanspruchten 
Kr i s t a l l e durch das Vorhandensein von Verunreinigungen a n den 
Korngrenzen zu erklären. B e i der Streckung der Metalle sollen 
diese Schichten zerrissen und zertrümmert werden, wodurch das 

A b b . 152. Kugeleindruck i n einem 
Zinnkris ta l l vor der Rekristal l isa
t ion. Geätzt mi t Salzsäure-Kalium-

chlorat. ( L i n . Vgr . 4,5.) 

A b b . 153. Derselbe Kugcle indruck 
nach einer Glühung von 30 M i n u 
ten bei 150°, Rekristal l isationbeginn. 
Die Beleuchtung ist verändert. Geätzt 

m i t Salzsäui'e-Kaliumchlorat. 
(L in . Vgr . 4,5.) 

Einsetzen der Rekristalhsation erleichtert werden soll. Der 
Zwischensubstanz an den Korngrenzen, deren Anwesenheit immer
h i n als wahrscheinlich angesehen werden muß, mag ein bestimmter 
zusätzlicher Einfluß auf den Rekristallisationsvorgang zukommen, 
als grundsätzlicher Fak to r des Rekristallisationsprozesses ist sie 
aber keineswegs anzusprechen. 

Dies geht einfach daraus hervor, daß die RekristaUisation im 
Innern einzelner Kr i s t a l l e genau so gesetzmäßig verläuft wie an 
Haufwerken von Kr i s t a l l en . U m diese Frage zu klären, wurde eine 
Reihe von Versuchen angestellt, che zu folgendem Ergebnis führten. 
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W i e wiederholt gezeigt werden konnte, n immt bei örtlicher, 
geometrisch definierter Beanspruchung die Rekristal l isat ion von 
der stärkst beanspruchten Stelle ihren Ausgang. U m diese Ver
suchsbedingungen z u schaffen, wurden i m Bereiche eines ein
zelnen Kris ta l les kleine Kugeleindrücke erzeugt und die Probe 
darauf einer Rekris ta l l isat ion unterzogen. A b b . 152 zeigt einen 
solchen m i t einem Kugeleindruck versehenen Zinnkris tal l vor der 
Rekris ta l l isat ion, Die Zwillinge sind bei der Deformation ent
standen, die Belastung betrug 10 kg, der Kugcldurchmesser war 

A b b . 154. Derselbe Kugeleindruck 
nach einer weiteren Glühung von 
30 Minuten bei 220°. Fortschreiten 
der Rekristal l isat ion. Geätzt mit 

Salzsäure-Kaliumohlorat. 
( L i n . V g r . 4,5.) 

A b b . 155. Derselbe Kugeleindruck 
nach weiterem Glühen von 21 Stun
den bei 226°. D i e Rekristall isation 
ist nunmehr nur noch u m weniges 
fortgeschritten. Ge ätzt mi t Salzsäure -

Kal iumchlora t . (L in . Vgr . 4,5.) 

5 m m , die Belastungsdauer 30 Sekunden. Das erste Stadium 
der Rekris ta l l isa t ion zeigt A b b . 153 nach einer Glühung von 
30 Minu ten bei 150°. U m den kleinen K r i s t a l l k e i m sichtbar 
zu machen, mußte die Beleuchtung der Schliffläche so ver
ändert werden, daß der ursprünglich helle K r i s t a l l nunmehr 
dunkel erscheint. D e r i m Bereich des Kugeleindrucks entstandene 
Kr i s t a l l ke im ist nicht mi t den senkrechten hellen Streifen identisch, 
die bereits als Zwillingsstreifen i n A b b . 152 wahrgenommen wer
den können. D e r neue K e r n umgibt vielmehr den Zwillingsstreifen 



156 Vorgänge bei der Rekris ta l l isa t ion. 

linsenförmig und ist nur als dunkler Schein sichtbar, was. i n der 
Reproduktion nicht mehr deutlich wahrzunehmen ist. 

A b b . 154 zeigt, welche Portschri t te dieser anfänglich winzige 
K e i m nach einer Glühung v o n 30 Minu ten bei 2 2 0 0 gemacht 
hat. Der senkrecht gelegene Zwillingsstreifen, der anfänglich 
noch der B i ldung des neuen Kris ta l les einen Widers tand ent
gegensetzte, ist nunmehr verschwunden. Die Ausdehnung des 
neuen nunmehr stattlichen Kris ta l les beträgt das Zehnf ache der 

ursprünglichen 
Größe. 

E i n e weitere 
Glühwirkung bei 
220° führte eine 
Flächenzunahme 

von etwa 20 % 
herbei, A b b . 155. 
Weiteres Glühen 
von 21 Stunden 
bei 22 6 0 war k a u m 
noch von neimens
wertem Einfluß 
auf die Größe des 
K o r n s . 

Aus A b b . 155 
ist weiter, zu er
sehen, daß che 

querorientierten 
Zwillingsstreifen 

andere Orientie
rung aufweisen als der neugebildete K r i s t a l l . Verfolgt m a n die 
Veränderungen, die an diesen querorientierten Zwil l ingen vor sich 
gegangen sind, so kann man feststellen, daß von Stufe zu Stufe 
ihre Abmessungen, insbesondere ihre Länge, eine Änderung er
fahren haben^ bis sie nach der letzten Glühung fast restlos ver
schwunden sind. 

Besonderes Interesse bietet die feine Lamel le a, die i n 
A b b . 152 noch den äußersten R a n d des Kristal les berührt. I n 
A b b . 154 hat ihre Länge bereits beträchtlich abgenommen u n d 
auch ihre Dicke hat eine Verringerung erfahren. I n A b b . 155 ist 

Abb. 156. Zinnkr is ta l l , mit einem großen Kugele in
druck versehen, vor der Rekris tal l isat ion. Geätzt 

mi t Salzsäure-Kaliumchlorat. ( L i n . Vgr . 5.) 
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sie noch, weiter zusammengeschrumpft. Nach der letzten Glühung 
be i 2 2 6 0 kann die Lamel le überhaupt nicht mehr wahrgenommen 
werden, auch die zweite unmittelbar über diesem Zwillingsstreifen 
gelegene Lamelle is t bis auf eine letzte Spur verschwunden. Auf
fällig is t die Tatsache, daß die Rekris tal l isat ion i n allen Fällen nur 
zur Ausb i ldung eines einzigen Kris ta l les führte, während bei Hauf
werkskristal len i n den rekristallisierten Zonen stets die Bi ldung 
zahlreicher Kr i s t a l l e beobachtet werden kann. 

D i e Erklärung 
dieses Phänomens 
ist indes recht 
einfach, D a die 
Deformation i n 
einem einzelnen 
K r i s t a l l stets eine 
homogene ist u n d 
auch stets Sym
metrie des Defor
mationsfeldes i n 
bezug auf die K r i 
stanachsen vor
ausgesetzt werden 
kann, so w i r d bei 
der Kräftegeo
metrie , die ein 
E indruck von der 
F o r m einer K u g e l 
kalotte hervor
ruft, stets eine 
Stelle vorhanden sein müssen, an der der Deformations
grad ein M a x i m u m erreicht; sie entspricht dem tiefsten P u n k t 
des Eindruckes. V o n dieser Stelle aus wi rd die Rekris tal l isat ion 
nach den Stellen geringerer Spannung fortschreiten u n d infolge 
der Gesetzmäßigkeit des Spannungsfeldes zur gleichsinnigen 
Angliederung der Moleke l an den bereits vorhandenen K e r n 
führen. 

Ist diese Anschauung r icht ig , so müßte bei W a h l einer grö
ßeren Kugelkalot te die Möghchkeit zur B i ldung eines homogenen 
Spannungsfeldes eine geringere werden. B e i der Rekristal l isat ion 

A b b , 157. Derselbe Zinnkristal] nach stattgehabter 
Rekris ta l l isa t ion bei 215°, 30 Minuten. ' Ausbi ldung 
mehrerer neuer Kr i s ta l l e . Geätzt mi t Salzsäure-

Kal iumchlora t . ( L i n . V g r . 5.) 
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von Kris ta l len, die mi t einem größeren Kugele indruck versehen 
worden sind, müßten also statt eines Kernes mehrere Ke rne 
zur Ausbildung gelangen. D u r c h das Exper iment kann dies 
auch bestätigt werden. A b b . 156 zeigt einen solchen K u g o l -
eindruck vor der Rekris tal l isat ion, A b b . 157 nach der R e k r i 
stallisation. D ie Rekris ta l l i sa t ion führte i n diesem Eal le zur 
Ausbi ldung von drei selbständigen, verschieden orientierten 
Kr i s ta l l en . 

Bemerkenswert ist ferner, daß die Wirkungsweise der Defor
mation eine ungleichförmige war. Dies geht daraus hervor, 
daß die Rekr is ta l l i sa t ion l inks oben v o m Kugeleindruck bereits 
zum Sti l ls tand gelangt war, während sie i n dem benachbarten 
K r i s t a l l noch ungestört fortschritt, e in Zeichen dafür, daß die 
Deformation i n dem dem Kugeleindruck entfernteren K r i s t a l l 
größer war, als i n der unmittelbaren Nachbarschaft der bean
spruchten Stellen des deformierten K o r n s . 

D a die Rekris ta l l isa t ion in E inkr i s t a l l en ebenso wie i n V i e l 
kristallen vonstatten geht, kann demnach den Verunreinigungen 
an den Korngrenzen ke in wesentlicher Einfluß auf die R e k r i 
stallisationsvorgänge zugesprochen werden. A u c h die K r i s t a l l 
orientierung, die Korngestal t u n d die Korngröße vermögen den 
Rekristallisationsvorgang i n keiner Hins ich t irgendwie maßgebend 
zu beeinflussen. Ebenso wi rd die Anschauung, daß die Rekr i s ta l l i 
sation stets an den Korngrenzen einsetze, durch diese Versuchs
ergebnisse widerlegt. Der Rekristal l isationsvorgang wi rd v ie l 
mehr einzig und allein nur durch die Spannungsverteilung i m 
Innern eines Kr is ta l l s beeinflußt. 

Peripherzonen des Rekristallisationsfeldes. 
Die Rekristall isation ist, wie aus den vorangehenden Ergeb

nissen deutlich hervorgeht, an plastische Deformation untrenn
bar geknüpft. Sie erreicht ihren Abschluß an denjenigen Stellen, 
an denen der Deformationsgrad am geringsten ist. B e i sehr 
schwachen Deformationen innerhalb des elastischen Gebietes 
bleibt der Rekristall isationsvorgang gänzlich aus. D a n n kann aber 
auch, wie bei Gußmetallen, eine Änderung der Korngröße nicht 
herbeigeführt werden. D e r Umstand , daß die Rekris ta l l i sa t ion 
nur bei überelastisch beanspruchten Metallen einsetzt, bei rein 
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elastischen Beanspruchungen dagegen ausbleibt, macht es wahr
scheinlich, daß das Rekristallisationsfeld hei örtlicher Bean
spruchung der Probestücke stets dort aufhört, wo die plastische 
Beanspruchung i n die elastische übergeht. D a man nun die Lage 
der Elastizitätsgrenze für schwache Beanspruchungen rechnerisch 
ermitteln kann , so dürfte der Vergleich dieser Grenze mi t der Grenze 
des Rekristallisationsfeldes eine weitere Stütze für diese Annahme 
bi lden. D u r c h dahingehende Versuche konnte auch gezeigt 
werden, daß ein solcher Zusammenhang besteht. Die Versuchs
ergebnisse s ind i n den A b b . 158 bis 161 wiedergegeben. Als Ver
suchsmaterial wurde reines Z i n n verwendet. D ie Streifen wurden 
mechanisch so weit beansprucht, daß das Kristal lgef üge verschwun
den war. Die Proben wurden dann nachträglich rekristallisiert. 
E s t raten jetzt sehr viele kleine Kriställchen auf, A b b . 158. 
Diese Streifen wurden nunmehr einer zunehmenden, aber doch nur 
geringen Beanspruchung unterworfen, indem sie u m immer Meiner 
werdende Rad ien gebogen wurden. Nach jeder Biegung wurden die 
Proben einer Rekris ta l l isa t ion unterzogen, und nun zeigte es sich, 
daß das rekristallisierte K o r n nach Maßgabe der Beanspruchung 
der Streifen bzw. der einzelnen Par t ien der Streifen von verschie
dener Größe war und, was besonders von Interesse ist, auch die Re
kristallisationsbereiche der einzelnen Proben waren u m so 
größer, je größer der G r a d der Beanspruchung war. Die Aus
wertung der Versuche durch D e u t s c h 1 ) ergab, daß die Re
kristallisationsbereiche an die rein elastisch beanspruchten Zonen 
zwar noch heranreichen, aber diese nicht z u überschreiten ver
mögen. I n allen Gebieten reiner elastischer Dehnung bleibt der Re
kristallisationsvorgang gänzlich aus. A u c h hieraus geht eindeutig 
hervor, welch einschneidender Einfluß dem Vorhandensein bleiben
der Spannungen, wie sie durch überelastische Beanspruchung i n 
Metal len erzeugt werden, auf den Vorgang der Rekristal l isat ion 
zukommt. M a n kann also nicht umhin, der überelastischen Be
anspruchung, die impl iz i te das Auftreten innerer Spannungen 
bedingt, die Bedeutung eines grundlegenden Faktors des Re
kristallisationsvorganges zuzusprechen. Das Vorhandensein der 
inneren Spannungen bi ldet also geradezu die wichtigste Voraus
setzung für das E in t r e t en der Rekristallisation. 

!) Intern. Z . f. Metallographie. 1916, S. 44. . 



Abb . 158 bis 161. Erläuterungen siehe nebenstehende Seite. 
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Zusammenfassung. 
Soweit s ich die Erscheinungen bis jetzt übersehen lassen, 

s ind die Vorgänge bei der Rekris tal l isat ion etwa folgende: B e i 
den niedrigsten wirksamen Glühtemperaturen gelangen nur die 
höchst beanspruchten Molekelgruppen zur Rekristall isation. Dies 
führt zur B i l d u n g winziger neuer Kris ta l lkerne i n den Teilen der 
beanspruchten Körner, i n denen jeweils die größte Spannung 
herrscht und die sie unter Vergröberung des Gefüges bald auf
zehren, sich dann zu größeren Kr i s t a l l en auswachsen, um bald 
v o n anderen winzigen neuen Kernen aufgezehrt zu werden. 

D ie Rekr is ta l l i sa t ion wi rd , ähnlich wie die Kris ta l l isat ion 
flüssiger Schmelzen, ungehemmt fortschreiten können, bis sie 
dann an irgendwelchen schwächer beanspruchten Stellen auf nicht 
mehr überwindbare Richtwiderstände stößt und so ein Ende er
reicht. B e i gesteigerter molekularer Beweglichkeit (Temperatur
erhöhung) werden auch diese Richtwiderstände von der mole
kularen Rich tkra f t überwunden und die ihren Zwangszustand 
verlassenden Moleke l nach Maßgabe des inneren Spannungs
verlaufes umgerichtet; dies führt bei identischem Spannungs-
verlauf zur Angl iederung neuer Molekel an die bereits vorhan
denen Kr is ta l lkorne , oder, was seltener der F a l l ist, zur Bi ldung 
neuer Rekristall isationszentren. N u r so ist es erklärlich, warum 
die Dispersität (Körnung) des Metalles be i der Rekristal l isat ion 

Erläuterungen z u den A b b . 158 bis 161. 

A b b . 158. Stark kaltgestreckter u n d darauf bei 215° rekristallisierter Z inn-
streifen. Die starke Ka l t s t r eckung führte zur B i l d u n g einer großen Menge 
winziger Kr i s ta l l e . Geätzt mi t Salzsäure-Kaliumchlorat. (L in . Vgr . 1,5.) 
A b b . 159. Ebenso hergestellter, rekristallisierter Zinnstreifen, der u m einen 
Radius von 3 m gebogen u n d darauf bei 215° rekristallisiert wurde. A n 
die nur elastisch beanspruchte, ca. 7 m m starke Mittelzone schließen sieh 
die durch geringe Kal t s t reckung entstandenen großen Kris ta l le an. Geätzt 

m i t Salzsäure-Kaliumchlorat. ( L i n . Vgr . 1,5.) 
A b b . 160. Ebenso hergestellter, rekristallisierter Zinnstreifen, der u m einen 
Radius von 75 cm gebogen u n d darauf bei 215° rekristallisiert wurde. A n 
die nur elastisch beanspruchte, ca. 2 m m starke Mittelzone schließen sich 
die durch geringe Ka l t s t r eckung entstandenen großen Kris ta l le an. Geätzt 

m i t Salzsäure-Kaliumchlorat. (L in . Vgr . 1,5.) 
A b b . 161, Ebenso hergestellter, rekristallisierter Zinnstreifen, der u m einen 
Radius von 21 c m gebogen und darauf bei 215° rekr-istallisiert wurde. 
Die Mittelzone ist zur L i n i e zusammengeschrumpft, i n der die schwach 
kaltgestreckten großen Kr i s t a l l e zusammenstoßen, die gegen den R a n d zu 

kleiner worden. Geätzt mi t Salzsäure-Kaliumchlorat. ( L i n . Vgr . 1,5.) 
C z o c h r a l a k i , Metallkunde. XI 
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sinkt statt steigt. So oft die Glühteniperatur die zuletzt an
gewandte übersteigt und solange sämtliche inneren Streckspannun
gen nicht zur völligen Auslösung gelangt sind, wiederholen sich 
die geschilderten AusrichtungsVorgänge i n stufenweiser Folge. 
B e i sehr grobkristallinen Proben, bei denen die Bedingungen 
mechanischer Gleichförmigkeit (Abschn. X ) nicht mehr erfüllt 
sind, werden die einmal gebildeten Kerne , die sich dann zu 
Kr i s t a l l en auswachsen, nur selten zerstört, da bei diesen K r i s t a l l e n 
die bei der Rekris tal l isat ion stets auftretende Volumenverminde
rung sich fast ungehindert vollziehen kann. Die Gelegenheit zur 
Aufnahme innerer Spannungen wi rd auf diese Weise weitgehend 
verringert. 

I m Gegensatz zu den Kristal l isat ionszentren, wie sie i n einer 
Schmelze auftreten und die sich frei i n ihr entwickeln können, 
werden aber bei der Rekristal l isat ion infolge des Spannungsaus
gleiches zwischen den noch beanspruchten und den bereits re
kristallisierten Antei len des Querschnittes die jeweilig neu
gebildeten Rekristallisationszentren durch Aufnahme von Span
nungen immer wieder vernichtet. Der gesamte Spannungszustand 
des Metalles und damit auch die K e r n z a h l w i r d also sowohl m i t zu
nehmender Glühzeit, als auch m i t zunehmender Glühtemperatur 
bis zu einem bestimmten Grenzwert fallen, da j a die Rekr i s ta l l i 
sation einerseits mi t endlicher Geschwindigkeit vor sich 
geht, andererseits aber der endgültige innere Spannungszustand 
eines Metalles i n Abhängigkeit v o n der höchsten erreichten Glüh
temperatur steht. I n seinem Zustand unterscheidet sich ein un
vollständig rekristallisiertes Meta l l bekanntl ich nicht v o n einem 
mehr oder weniger stark kaltgestreckten Arbeitsgut . B e i unvol l 
ständiger Rekristal l isat ion werden demgemäß stets Restspannun
gen i n dem Meta l l zurückbleiben, die bei genügender molekularer 
Beweglichkeit neue Veränderungen i m Innern des Metalles her
vorzurufen bestrebt sein werden. D u r c h weitere Steigerung 
der Glühdauer oder der Glühtemperatur w i r d daher immer wieder 
eine Veränderung eintreten können, und zwar solange, bis ent
weder i m Innern des Metalles sämtliche Restspammngen zur 
Auslösung gelangt sind oder die Rekr is ta l l i sa t ion nur noch unend
l ich langsam fortschreitet. 

Das Wesen der Rekr is ta l l i sa t ion ist offensichtlich i m fort
schreitenden Wiederaufbau der gesetzmäßigen Kr i s t a l l s t ruk tu r zu 
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erblicken, ebenso wie die Ursache des Überganges der dislozierten 
Ref lexion i n die homogene Ref lexion i n der fortschreitenden Zer-

A b b . 162. Gefüge einer rekristallisierten Eisenprobe (nach Harnecker und 
Rassow), Geätzt mi t Ammoniumpersulfat 1 :10 . (L in , Vgr . 11.) 

A b b . 163. Ätzfiguren an einem K r i s t a l l der i n A b b . 162 dargestellten 
Probe. Tiefgeatzt mi t Kupferammoniumchlor id 1 ; 12 (nach Harnecker 

u . Rassow). ( L i n . Vgr . 700.) 

Störung der gesetzmäßigen Kris ta l l s t ruktur begründet sein dürfte. 
Das vol lkommen rekristallisierte K o r n zeigt folgerichtig wieder 
alle optischen Anzeichen der unbeanspruchten Gußkristalle u n d 

11* 
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Abb . 165. Ätzfiguren an einem K r i s t a l l der i n A b b . 164 dargestellten 
Kupferprobe. Tiefgeätzt m i t Ammoniumpersulfat 1: 10. (L in . V g r . 200.) 
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beim Strecken eben deren Verhalten. Die dislozierte Reflexion 
und die Kristallfigurenätzbarkeit treten an dem rekristallisierten 
K o r n ebenso typ isch auf, wie an den unbeanspruchten Guß
kristal len. A b b . 162 veranschaulicht die Erscheinung der dislo
zierten Reflexion an Eisen nach der Rekristall isation, A b b . 163 
Ätzfiguren an demselben Meta l l . I n den A b b . 164 und 165 ist 
das Gefüge einer rekristallisierten Kupferprobe dargestellt. A u c h 
hier s ind die typischen Erscheinungen der dislozierten Reflexion 
u n d Kristallfigurenätzbarkeit deutlich zu erkennen. Unterschiede 
i m Kris ta l laufbau sind also nicht erkennbar, obwohl durch viele 
sekundäre Anzeichen (Dendriten, Zwill inge, innerkristalline Linien
scharen) beide Zustände deutlich unterschieden werden können. 

D e r Kreis lauf dieser Zustandsformen der Kris ta l le und die 
m i t i h m verbundenen Eigenschaftsänderungen spielen i n der 
Technologie der Metalle eine grundlegende Rol le . A l l e Ver-
gütungs- und Veredlungsvorgänge, die auf der Knetbearbeitung 
beruhen, sowie alle Ausglühvorgänge sind vornehmlich i n dieser 
Änderung des Kristal lzustandes begründet (vgl. Abschn. X I I ) . 



IX. Yerlagerimgsliypothese und Röntgenforscliung. 

Einleitung. 
"Über die Veränderungen des Zustandes der Metalle durch 

Kal ts t recken liegen bereits sehr bemerkenswerte Hypothesen vor. 
Konsequent verfochten werden die 

Amorphiehypothese, 
Translationshypothese, 
Verlagerungshypothese. 

Die Amorphiehypothese w i r d i n Deutschland m i t Rech t 
ganz abgelehnt; im Brennpunkt des Interesses stehen die Trans
lation?- und Verlagerungshypothese, von denen sich die erste kon
sequent für die „Unversehrtheit", die zweite unentwegt für die 
„Zerstörbarkeit" des Raumgit ters einsetzt. D ie Translations
hypothese hat die Tatsache der Gleitflächenbildung (vgl. 
Abschn. V I ) zur Grundlage, die Verlagerungshypothese, die 
Störungen i m gesetzmäßigen Gitteraufbau der K r i s t a l l e zur E r 
klärung der Vorgänge heranzieht, geht über die Erscheinung der 
Gleitflächenbildung hinaus und spricht ihr nur den W e r t einer 
unwirksamen Nebenfunktion zu , die die Anfangsstadien der 
Deformation begleitet, u m während der n u n folgenden ungleich 
größeren Eließperiode alsbald völlig auszubleiben. A l s Stütze 
dient der Verlagerungshypothese, wie bereits früher erörtert 
wurde, die Beobachtung, daß 

1. der Eließvorgang, wenn auch anfänglich durch die Neigung 
der Gleitflächenbildung ausgezeichnet, während der Haupt -
periode des Eließens doch ohne nachweisbare B i l d u n g von 
Gleitflächen vor sich geht und daß ferner 

2. die Metallkörner nach starker Kaltbearbeitung ihre ursprüng
lichen Helligkeitsunterschiede (dislozierte Reflexion) einbüßen 
und Ätzfiguren an diesen Kr i s ta l l en nicht mehr auftreten. 
Die experimentellen Schlußfolgerungen der beiden Theorien 

werden zurzeit v ie l umstri t ten. I n seiner sehr sorgfältig be
arbeiteten 1920 erschienenen Monographie über „Die Verfesti
gung der Metalle durch mechanische Beanspruchung" kommt 
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F r a e n k e l , der die bestehenden Hypothesen einer kritischen 
Auswertung unterzieht, z u dem Schluß, daß man den für die 
Anschauung der Raumgitterstörung erbrachten Beobachtungen 
(Verschwinden der dislozierten Reflexion u n d Kristallfigurenätz
barkeit) starke Beweiskraft nicht absprechen kann, und daß die 
Anschauungen von der Unzerstörbarkeit des Raumgitters kaum 
aufrechtzuer-'halten sein dürften. Es war naheliegend, für die Ent 
scheidung dieser Fragen die Röntgenmethode zu verwenden. Dank 
den großen Erfolgen der Röntgenometrie ist das Raumgitter heute 
keine Hypothese mehr: Der Abstand, che Verteilung und A n 
ordnung der Atome i m Git ter ist bereits von sehr zahlreichen 
K r i s t a l l e n bekannt. D ie endgültige Lösung dieses dualistischen 
Problems war also nur eine Frage der Zeit. B e i Mineralkristallen 
hat auch R i n n e 1915 diesen Gedanken aufgeworfen. F r a e n k e l 
ver t r i t t ebenfalls die Anschauung, daß die Entscheidung dieser 
Fragen durch Beobachtungen i m Röntgenbild zu erbringen sein 
dürfte. Gelegentlich der Hauptversammlung der Deutschen Gesell
schaft für Metal lkunde, 1921, ist nun die Frage, ob das Raum
git ter der bildsamen Metalle durch Deformation verändert wird, 
eingehend diskutiert worden 1 ) . R i n n e stellte 1915 bei der Auf
nahme v o n Röntgen-Laue-Diagrammen gewisse Unregelmäßig
kei ten fest, die er „abnorme Erscheinungen" nennt-). Die von 
R i n n e erzielten Diagramme veranschaulichen die A b b . 166—168; 
A b b . 166 das gesetzmäßig angeordnete Diagramm des Kochsalzes, 
A b b . 167 den gleichen K r i s t a l l nach schwacher Deformation, A b b . 168 
den gleichen K r i s t a l l , nachdem er sattelförmig gebogen wurde. 
Während die A b b . 167 i n Wir rn i s geratene Reflexionspunkte zeigt, 
i s t i n der folgenden Abb i ldung deutlich ausgeprägter Asteris
mus zu erkennen. I m Gegensatz zu seinem früheren Standpunkt, 
daß die Erscheinungen auf eine Deformation des Baues zurückzu
führen seien, ver t r i t t R i n n e während der erwähnten Haupt
versammlung aber die Anschauung, daß Raumgitterstörungen 
bislang röntgenographisch noch nicht erwiesen worden sind. Die 
Unregelmäßigkeiten von Laue-Diagrammen, die er an deformiertem 
Steinsalz aufnahm, erklärt R i n n e durch gröbere Dislokationen 
des Materials. Diesen Standpunkt teilt i m großen und ganzen 

1) Z . Metal lkunde. 1921, S. 419. 
2 ) Berichte üb. d. Verhandlungen der kg l . siiehs. ües. d. Wissenschaften 

zu Le ipz ig , Mathem.-physik . Klasse . B d . 67, S. 303, 1915. 
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A b b . 166. Gesetzmäßig ange
ordnetes Laue-Diagramm eines 
Kochsalzkristalles (nach R i n n e). 

A b b . 167. Der gleiche K r i s t a l l 
nach schwacher Deformation. 
(Laue-Diagramm nach R i n n e . ) 

auch T a r n m a n n . Demgegenüber wurde v o m Verfasser mitgeteilt , 
daß Versuche an Aluminium-Ein l i r i s ta l l en , die von i h m durch

geführt wurden, darauf hinweisen, 
daß Raumgitterstörungen vorliegen 
müssen1). D i e Fortsetzung der Ver 
suche führte zu folgenden Ergeb
nissen. 

Das Verfahren. 
Das Verfahren nach L a u e be

steht i n methodischer Hins ich t , wie 
bekannt, darin, daß ein dünnes 
Bündel Röntgenlicht durch die zu 
untersuchende Substanz geleitet 
w i rd und der E in s t i ch dieses Primär
strahls sowie die A u f treff punkte der 
i m Objekt entstehenden Sekundär-
strahlenauf einerphotographischen 

Plat te durch En twick lung sichtbar gemacht werden. B e i isotropen 

A b h . 168. Der gleiche K r i s t a l l , 
nachdem er sattelförmig gebogen 
wurde. (Laue-Diagramm nach 

R i n n e . ) 

l ) Die Arbeiten anderer Autoren (u. a. H u p k a : Phys . Z . 1913, 
S. 623; N i s h i k a w a u . A s a h a r a : Referat Z . Metallkunde. 1921, 
S. 282), soweit sie nach dem Verfahren von L a u e erhalten worden sind, 
sollen nicht näher herangezogen werden, da sie infolge mangelnder P lan
mäßigkeit i n kristallographischer Hins ich t sich einer Auswertung ent
ziehen. • 
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Stoffen sind die Beugungserscheinungen anderer A r t als hei K r i 
stallen. I n den beiden folgenden A b b . 169 und 170 sind solche 
Laue-Röntgenogramme veranschaulicht; A b b . 169 ist einem 
A l u m i n i u m - E i n k r i s t a l l entnommen; A b b . 170 dem isotropen Bern
stein. Während A b b . 169 ein symbolisches B i l d mit symmetrisch 
angeordneten Einzelpunkten zeigt, ist i n A b b . 170 deutliche Hof
b i ldung zu beobachten. 

E i n wesentliches Hindernis bei röntgenographisehen Unter
suchungen an Metal len dürfte i n der Beschaffung von geeignetem 

A b b . 169. A b b . 170. 
Laue-Diagramm eines Laue-Diagramm des 

Alumin ium-Einkr i s t a l l s , isotropen Bernsteins. 

Versuchsmaterial liegen, insbesondere von einwandfreien E i n 
kristallen. D e m kann aber durch das i n Abschni t t V I I beschrie
bene Verfahren der Rekris ta l l isa t ion leicht abgeholfen werden. 
Zweckmäßig w i r d wie folgt verfahren. Aus einem Stück A l u m i n i u m , 
das durch Walzen oder Pressen i n den Zustand einer starken 
u n d gleichmäßigen Kal t s t reckung gebracht wi rd , werden ent
sprechende Proben entnommen und bei einer Temperatur von 
etwa 600° rekristallisiert . M a n erkennt aus der ersten 
Probe i n A b b . 171, daß der ganze Querschnitt v o n K r i 
stallkörnern gleichmäßig übersät ist. D ie so vorbereiteten 
Proben werden nunmehr einem Biege- oder Zugversuch unter
zogen und daraufhin erneut bei etwa der gleichen Temperatur 
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mehrere Stunden lang rekristallisiert . Je nach dem G r a d der 
Beanspruchung können auf diese Weise sehr große K r i s t a l l e er-

A b b . 171. Rekristallisierte Aluminiumstäbe nach Dehnungen v o n : (von oben 
31, unten) 0 ,2 ,4 ,6 ,8 und 10%. Geätzt mi t Ulußsäure-Salzsäure. ( L i n . Vgr. 0,85.) 

zeugt werden. W i e die A b b i l d u n g zeigt, wurden die größten 
Kris ta l le bei einer Dehnung v o n 2 0 / o erhalten. Solche Kr is ta l le 
eignen sich für die Untersuchung i m Röntgenlicht ganz besonders, 
weil sie 1. parallele Oberflächen besitzen, 2 . i n beliebig geringer 
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D i c k e hergestellt werden können u n d 3. ihre Oberfläche frei von 
kristallographischen Störungen ist. M a n kann auf diese Weise 
geeignete Kr i s t a l l i nd iv iduen beliebig auswählen. Die Untersuchung 
wurde fast ausschließlich an derart gewonnenen Kr i s ta l l en durch
geführt, u n d zwar an solchen des Reinaluminiums. B e i der Aus
wertung der Ergebnisse sollen weder die Theorie der Interferenz
erscheinungen noch weitere strukturtheoretische Fragen, die noch 
immer Gegenstand umfangreicher Forschungsarbeiten sind, näher 
berührt werden. N u r die Fülle von Erscheinungen, die man bei der 
üb er elastischen Beanspruchung von Metallen und deren Prüfung i m 
Röntgenlicht erhält, soll i n ihren Hauptzügen besprochen werden. 

Einfluß der A n o r d n u n g und der Di spe r s i l i i t . 
Ncbcncinanderlagerung. A b b . 173 zeigt das von einem A l u 

min ium-Einkr i s t a l l erhaltene Laue-Diagramm, das schön aus
gebildete Zonenkreise aufweist. Der dazugehörige K r i s t a l l mi t 

A b b . 172. A b b . 173. 
Alura in iumkr i s ta l l m i t einge- Laue-Diagramm des i n 
zeichneten! Durohstrahlungs- A b b . 172 dargestellten 
feld. Geätzt mi t Flußsäure- Aluminiumkris ta l l s . 

Salzsäure. ( L i n . V g r . 4,5.) 

eingezeichnetem Durchstrahlungsfeld ist i n A b b . 172 ver
anschaulicht; es sei zunächst gezeigt, i n welcher Weise nun 
dieses D iag ramm beeinflußt wi rd , wenn ein weiterer K r i s t a l l 
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A b b . 174 A b b . 175. 
Alinniniumkris ta l le mi t einge- • Laue-Diagramm der i n 
zeichneten! Durchstrahlungs- A b b . 174 dargestellten 
feld. Geätzt mi t Etußsäure- Alumin iumkr i s ta l l e . 

Salzsäure. ( L i n . Vgr . 4,5.) 

A b b . 176. A b b . 177. 
Aluminiumkris ta l le mi t einge- Laue-Diagramm der i n 
zeichneten! Durchstrahlungs- A b b . 176 dargestellten 
feld. Geätzt mi t Elußsäure- Aluminiumkris ta l le . 

Salzsäure. ( L i n . Vgr . 4,5.) 
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i n das Durchstrahlungsfeld eingeführt wi rd . Das erhaltene Laue-
Diag ramm ist i n A b b . 175 u n d das Durchstrahlungsfeld i n A b b . 174 
wiedergegeben. A l s Ergebnis erhält man also zwei Diagramme, 
die sich gegenseitig durchdringen und überdecken. Eür diese 
Untersuchung wurde der bereits i n der vorangegangenen A b b i l 
dung verwendete K r i s t a l l , aber gemeinsam mit einem Nachbar 
verwendet; die Zonenkreise sind daher ähnlich denen i n A b b . 173. 
Stoßen mehrere Kr i s t a l l e i n dem Durchstrahlungsfeld zusammen, 
so gelangt m a n z u ähnlichen, aber verwickeiteren Bi ldern , so daß 

A b b . 178. A b b . 179. 
A l u m i n i u m k r i s t a l l m i t e i n g e - Laue-Diagramm des i n 
zeiohnetemDurchstrahlungs- A b b . 178 dargestellten 
feld. < Geätzt mi t Fiußsäure- Aluminiumkris ta l l s . 

Salzsäure. ( L i n . Vgr . 4,5.) 

die Zugehörigkeit der einzelnen Punkte woh l kaum noch ent
ziffert werden kann , wie dies aus A b b . 177 m i t der dazugehörigen 
Wiedergabe des Durchstrahlungsfeldes (Abb. 17ö) hervorgeht. 

Ilinteroinanderlagerung. B e i der Versuchsserie waren die 
Kr is ta l le , wie aus den Gefügebildern hervorgeht, nebeneinander 
angeordnet. E s dürfte also nicht ohne Interesse sein, festzustellen, 
welche Ergebnisse bei einer Hintereinanderschaltung der Kr i s t a l l e 
erhalten werden. Darüber gibt folgende Versuchsserie Aufschluß: 
D ie A b b . 179 veranschaulicht wiederum das D iag ramm eines 
Alumin ium-Einkr i s t a l l s m i t dem dazugehörigen Durchstrahlungs
feld, A b b . 178. Dieser K r i s t a l l wurde nunmehr i n zwei Hälften 
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geschnitten, die für die Aufnahme um 9 0 0 versetzt hintereinander 
angeordnet wurden. Der Primärstrahl mußte also, nachdem er 
die erste Kris ta l lp la t te passierte, auch noch die zweite durch
dringen. Gemäß A b b . 181 ist zu beobachten, daß beideDiagramme 
sieh teils durchdringen, teils überdecken. Die Anordnung der 
Kris ta l lp la t ten ist schematisch i n der A b b . 180 angedeutet. D i e 
folgende A b b . 183 zeigt endlich das Ergebnis , nachdem der K r i 
stall weiter aufgeteilt wurde, sodaß nunmehr vier Kr i s t a l lp la t t en 

A b b . 180. A b b . 181. 
Anordnung von zwei K r i s t a l l - Laue-Diagramm der beiden 
streifen des Kr is ta l l s A b b . 178 übereinandergelegten 

(sckematische Zeichnung). Kristal ls treifen, 

von dem Böntgenlichtbündel durchdrungen wurden. A u c h i n 
diesem B i l d ist eine große Zah l v o n P u n k t e n sichtbar, die sich 
teils durchdringen u n d teils überdecken. D ie Punk te sind bereits 
sehr verworren angeordnet u n d gestatten k a u m noch eine Rekon
struktion der Einzeldiagramme. D i e Anordnung der u m etwa 
45° versetzten Kr i s ta l lp la t t en ist aus der A b b . 182 z u entnehmen. 

Aus den Versuchsergebnissen geht hervor, daß sowohl eine 
Neben- als auch Hintereinanderschaltung v o n Einzelkr is ta l len 
eine um so verworrenere Konf igura t ion der Einzelpunkte liefert, 
je mehr Kr i s t a l l e i n das Durchstrahlungsfeld eingeführt werden. 
E i n prinzipieller Unterschied, soweit er i m Bereich dieser 
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A b b . 182. A b b . 183. 
Anordnung von vier K r i s t a l l - Laue-Diagramm der vier 
streifen des Kr i s ta l l s A b b . 178 übereinandergelegten 

(schematisehe Zeichnung). Kristallstreifen. 

A b b . 184. _ A b b . 185. 
Alumin iumblech mi t eingezeichn. Laue-Diagramm des i n 
Durchstrahlungsfeld (ca. 120 K r i - A b b . 184 dargestellten 
stalle). Geätzt m i t Flußsäure-Salz- Aluminiumblechs , 

säure. ( L i n . Vgl- . 4,5.) 
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Betrachtung liegt, scheint n icht zu bestehen, gleichgültig, ob die 
Kr i s ta l l e nebeneinander oder hintereinander angeordnet s ind . 

Gemischte Anordnung. B e i m Durchst rahlen von Haufwerken 
von Kr is ta l len , die eine sehr geringe Korngröße aufweisen, also pro 
Raumeinheit sehr viele Kr i s t a l l e enthalten, werden die Kr i s t a l l e 
stets beiderlei Anordnung aufweisen, d. i . sowohl nebeneinander 
als auch hintereinander angeordnet sein. E s w i rd also lediglich 
von der Blendenöffnung und der Korngröße des Metalls abhängen, 
wieviel Kr i s ta l l e i n den Bereich des Durchstrahlungsfeldes z u 
liegen kommen. D ie Ergebnisse an einer derartigen Probe mi t ge
mischter Kris ta l lanordnung veranschaulicht die folgende A b b . 185, 
i n der zahlreiche verworren angeordnete Reflexionspunkte sicht
bar sind. I m Durchstrahlungsfeld, A b b . 184, lagern der mi t t leren 
Korngröße nach 120 Kr i s t a l l e , woraus sich i m M i t t e l e twa zwei 
Lagen von je 60 K r i s t a l l e n errechnen. Entsprechend der geringen 
Größe der Kr i s ta l l e stellen sich die Reflexionspunkte i n dem D i a 
gramm auch als sehr kleine F lecken dar. 

D ie beiden nächsten Abbi ldungen veranschaulichen die 
gleichen Verhältnisse für einen Kr i s t a l l komplex v o n etwa 2000 
Individuen, entsprechend etwa 4 Lagen mi t je 500 Kristallkörn
chen; das Diagramm, A b b . 187, zeigt nach Maßgabe der geringen 
Korngröße der Probe (Abb. 186) eine immer größer werdende 
A n z a h l winziger Reflcxionspunkte. E n d l i c h zeigen die folgenden 
A b b . 188 u n d 189 die gleichen Ergebnisse an einem K r i s t a l l -
komplex v o n etwa einer M i l l i o n winziger Kr i s t a l l i nd iv iduen . A u c h 
i n diesem F a l l lassen sich die scheinbar diffusen Reflexe, wenn auch 
mi t einiger Mühe, noch i n Punktscharen auflösen. 

B e i der Durchführung dieser Versuchsserie wurde die 
Nebenbeobachtung gemacht, daß die Intensität der B i lde r m i t 
der Dispersität, d. i . mit der Verr ingerung des Kornes , außerordent-

' l ieh stark abnimmt. U m Bi lder von annähernd gleicher Intensität 
zu erhalten, war es erforderlich, die Durchstrahlungszeiten bei 
den feinkörnigen Proben sehr erheblich zu steigern. B e i hoch
dispersen Systemen können diese Zeiten auf das 10 fache und 
darüber anwachsen. Die für die Durchst rahlung erforderliche Zeit 
nimmt nicht linear zu, sondern wahrscheinlich nach einer E x 
ponentialfunktion. Die Intensität der B i lde r bzw. die erforderliche 
Durchstrahlungszeit gibt also gleichsam einen Maßstab der K o r n 
größe. Weitere Anhal tspunkte für die Korngröße geben die Ab-
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. . A b b , 186. A b b . 187. 
Alumin iumblech mi t eingezeichn. Laue-Diagramm des i n 
Durchstrahlungsfeld (ca. 2000 K r i - Abb . 186 dargestellten 
stalle). Geätzt mi t Elußsäure-Salz- Aluminiumblechs, 

säure. ( L i n . Vgr . 4,5.) 

A b b . 188. A b b . 189. 
Aluminiumblech mi t eingezeichn. Laue-Diagramm des i n 
Durchstrahhmgsfeld (ca. 1 M i l l i o n Abb . 188 dargestellten 
Kris ta l le) . Geätzt mi t Flußsaure- Aluminiumblechs. 

Salzsäure. ( L i n . Vgr . 4,5.) 
C z o c h r a l s k i , Metallkunde. 12 
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A b b . 190. 
Laue-Diagramm eines Aluminium-Einkr is ta l l s . 

niessungen der Ref lexi-
onspunktc selbst; ihre 
relative Größe verr in
gert sich proport ional 
m i t der Korngröße, 
solange die Kr i s t a l l e 
nicht größer s ind als 
das Durchstrahlungs
feld selbst. A l s Maß 
sind stets die jeweils 
größten Reflexions
punkte zu verwenden. 

Deformations-
einflüsse. 

Kugeldruck- und 
Biegeversuche, A l s 
erste Deformationsart 

wurde der Kugeldruckversuch angewendet. A b b . 191-zeigt das D i a 
gramm eines Alumin ium-Einkr i s ta l l s m i t der dazugehörigen A b b i l 

dung des Durchstrah
lungsfeldes, A b b . 190. 
Der K r i s t a l l wurde 
nunmehr einem K u g e l 
druckversuch unterzo
gen. Der Kuge ldurch
messer betrug 2 m m , 
die Belastung etwa 
1 k g , der Durchmesser 
des E indrucks war 
etwa 0,3 m m . E r ist 
schematisch i n der 
A b b . 191 markier t . B e i 
der L a u e - Aufnahme 
wurde der K r i s t a l l so 
eingestellt, daß der 
Kugeleindruck etwa 
das Zentrum der Blen
denöffnung einnahm. 

A b b . 191. Dmchstralüungsfeld des i n A b b . 190 
dargestellten Alumin ium-Einkr i s t a l l s mi t ein
gezeichnetem Kugeleindruck, Geätzt mitEIuß-

säure-Salzsäure. ( L i n . Vgr . 4,5.) 
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Das erhaltene Diagramm veranschaulicht A b b . 192. Das Ergebnis 
ist insofern überraschend, als die überelastische Beanspruchung 
des Kr i s ta l l s i n dem Diagramm deutlich zum Ausdruck kommt. 
D i e ursprünglich fast kreisrunden lieflexionspunkte haben nun
mehr deutliche Rautenform angenommen, der obere Zonen» 
kreis hat beträchtlich an Umfang zugenommen, während die 
Punk te der unteren Zonenkreise dem Zentrum näher gerückt 
sind. Ein ige der Reflexionspunkte zeigen bereits strahlen
förmige Ansätze. 

A b b . 192. A b b . 193. 
Laue-Diagramm i m Bereiche des Laue-Diagramm i m Bereiche des-

Kugeleindrucks (Abb . 191) . selben Kugeleindrucks nach E r 
höhung der Drucklast auf 3 kg . 

E i n e Erhöhung der Drucklast auf 3 kg (Kugeleindruck ca. 
0,6 m m Durchmesser) führt zu Veränderungen, die die A b b . 193 
veranschaulicht. Die rautenförmigen Reflexionspunkte haben 
eine beträchtliche Streckung erfahren, so daß sie nunmehr fast 
linsenförmig erscheinen. Der Umfang des oberen Zonenkreises 
hat weiter zugenommen, die Punkte der unteren Zonenkreise 
sind dem Zentrum noch näher gerückt, ferner sind einige neue 
Reflexionspunkte aufgetaucht. I n noch stärkerem Maße ist dies 
alles zu beobachten bei Erhöhung der Drucklast auf 5 kg (Kugel
eindruck ca. 0,8 m m Durchmesser). Die strahlenförmige Ver 
zerrung einzelner Reflexionspunkte hat i n dem B i l d , A b b . 194, 
besonders charakteristische Eormen angenommen; ihre Intensität 
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steht noch i n bestimmter Beziehung mi t den Punkten des D i a -
grammes des nicht deformierten Kr i s t a l l s . 

Werden noch größere Lasten verwendet (Kugeldurchmesser 
4 mm, Belastung ca. 10 kg , E i n d r u c k ca. 1 m m Durchmesser), 
so verschwinden die singulären Reflexionspunkte völlig, so daß 
eine Sternenfigur (mau bezeichnet diese Effekte mi t Asterismus) 
zurückbleibt, A b b . 195. 

Aus den Versuchsergebnissen muß gefolgert werden, daß 
sehr geringfügige überelastische Beanspruchungen die Konf igura-

A b b . 194. Laue-Diagramm i m Be- A b b . 195. Laue-Diagramm i m Be
reiche desselben Kugeleindrucks reiche desselben Kugeleindrucks 
nach Erhöhung der Drucklast nach Erhöhung der Drucklas t auf 

auf 5 kg. 10 k g und Anwendung einer Kuge l 
von 4 m m Durchmesser. 

t ion und die Anordnung der Laue-Diagramme sehr beträchtlich 
zu beeinflussen vermögen. U m über den G r a d der Empfindl ichkei t 
einige Anhaltspunkte zu erhalten, wurde ein anderes Stück des 
gleichen Kristal ls mi t einem feinen Nadelst ich (0,1 m m Durch 
messer und Tiefe) versehen. Diese geringfügige überelastische 
Beanspruchung reichte bereits aus, u m sich als Verzerrung der 
Reflexionspunkte deutl ich bemerkbar z u machen, A b b . 190. 
Außerdem kann eine recht eigentümliche W i r k u n g dieser De
formationsart auf die Reflexionspunkte beobachtet werden: E i n 
jeder der Reflexionspunkte weist nämlich einen kleinen runden, 
hellen Flecken auf. (In der Reprodukt ion unvollständig wieder-
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A b b . 196. Laue-Diagramm desselben A l u m i 
niumkristalls , der m i t einem feinen Nadel
s t ich versehen war. (In der Reproduktion 

unvollständig wiedergegeben). 

gegeben.) Offenbar ist 
durch den Nadelst ich 
eine Ausblendung er
folgt, und zwar derart, 
daß die Reflexionsinten
sität der durch die De
formation betroffenen 
Gitterebenen stark ver
ringert worden ist. 

E s war nun von 
Interesse, den Versuch 
auch an einem plasti
schen Minera lkr is ta l l 
durchzuführen. Beson
ders geeignet schienen 
Gipskristalle, da sie bei 
Raumtemperatur leicht 
nach der (010) - Ebene 
gebogen werden können. E i n derart gebogener K r i s t a l l ist i n 
A b b . 197 veranschaulicht. Irgendwelche Zerstörungen konnten 
an den Stellen stärkster Krümmung nicht wahrgenommen werden. 
A u c h die am stärksten beanspruchten Part ien waren klar und 
völlig durchsichtig. I n 
A b b . 198 u n d 199 s ind 
die Laue - Diagramme 
dieses Gipskristalls vor 
und nach der Bean
spruchung veranschau
licht. Die Durchstrah-
lung erfolgte i n bei
den Fällen senkrecht 
zu (010). Während das 
Diagramm des unbe-
anspruchten Kr i s t a l l s 
schön ausgebildete Zo
nenkreise aufweist, die 
aus singulären P u n k t e n 
bestehen, zeigt das D i a 
gramm des gebogenen 

Abb . 197. Gebogener Gipskr is ta l l . 
( L i n . Vgr . 0,9.) 
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Kr i s ta l l s Vorzerrungen der einzelnen Reflexionspunkte zu deut
lichen Strahlen. D i e Zonenkreise haben mehr elliptische F o r m e n 
angenommen, deren Längsachsen paral lel zur Krümmungsebene 
liegen. 

D i e beiden Versuchsserien sprechen eindeutig dafür, daß 
infolge der überelastischen Beanspruchung der Kr i s t a l l e grund
sätzliche Veränderungen i n der Anordnung der Gitterebenen erfolgt 
sind, so daß die Netzebenen das Röntgenlicht nicht mehr i n ge 
sonderten Punkten , sondern i n mehr oder weniger verzerrten 

..<•-' ^tfeii;^'' . v 

A b b . 198. Laue - D iag ramm des A b b . 199. Laue-Diagramm des-
Gipskristalls vor der Biegung. selben Gipskristal ls nach der Biege-

be anspruchung. 

Strahlen reflektieren. Hieraus muß zunächst auf Krümmungen 
der Gitterebenen geschlossen werden. D ie Krümmung der Gi t ter 
ebenen muß bei den durch Kugele indruck überelastisch bean
spruchten Proben etwa der Kugelka lo t te entsprechende, also 
muldenförmige Gestalt angenommen haben. Dies geht aus den 
rauten- bzw. linsenförmigen Reflexionsfiguren, die inwendig deut
liche Ausblendungen zeigen, hervor. Ist der Krümmungsradius 
der Kalo t te sehr groß, wie i n A b b . 195, so erhält m a n nur noch 
strahlenförmige Reflexionsbilder. Dagegen muß sich die Krüm
mung der Gitterebenen bei dem durch einfache Biegung bean
spruchten Gipskris ta l l nach entsprechenden Zylinderflächen vol l 
zogen haben, wei l die Reflexionspunkte nur Verzerrung zu Strahlen 
aufweisen. 



Deformationseinflüsse. 183 

_iJ I L 

E s könnte viel leicht eingewendet werden, daß ähnliche 
Effekte auch ohne Störung des Raumgitters auftreten können, 
nämlich dann, wenn die Kr i s ta l l e bei der überelastischen Bean
spruchung eine Aufte i lung erleiden würden, und zwar derart, daß 
die Bruchstücke i m H i n b l i c k auf die Orientierung der K r i s t a l l 
achse eine der Ka lo t t e oder Zyhnderfläche ähnliche Lage ein
nehmen, wie dies A b b . 200 schematisch andeutet. Sind solche 
Bautei lchen k le in genug, so könnten durch sie gleiche Wirkungen 
vorgetäuscht werden 
wie durch eine stetige 
Krümmung von Gitter
ebenen. 

E i n e solche A n 
ordnung der Bauele
mente hat aber zur Vor 
aussetzung, daß zahl
lose Spalten den so 
umgebildeten K r i s t a l l 
durchsetzen müßten. 
Diese Anschauung ist 
aber schon deswegen 
wenig wahrscheinlich, 
wei l der K r i s t a l l da
durch stark an Festig
keit einbüßen müßte. 
D i e Festigkeit bean
spruchter Kr i s t a l l e liegt aber i n der Regel höher als die v o n 
unbeanspruchten. 

Des weiteren müßte die D i c k e der Spalten geringer sein-als 
0,0002 m m , da sie sonst mikroskopisch noch nachweisbar wären. 

Aber auch amikroskopische Intcrpositionen müßten (bei der 
diese Vorstel lung rechtfertigenden Zahl von Mil l iarden) Störungen 
i n der Reflexionsfähigkeit derart beanspruchter Kr i s ta l l e hervor
rufen. Solche Kr i s t a l l e müßten zum mindesten deutlich getrübt 
erscheinen. A n dem gebogenen Gips- und an zahlreichen anderen 
durchsichtigen K r i s t a l l e n k a n n aber keine Spur einer solchen Trü
bung wahrgenommen werden. Alles Erscheinungen, die g e g e n eine 
Diskontinuität i n der Anordnung der Reflexionselemente sprechen. 

D ie Frage läßt sich aber auch noch i n anderer Weise prüfen. 

A b b . 200, Schema einer rad ia l angeordneten 
Kris ta l lauf te i lung. 
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Abb . 201. Schema einer parallel angeordneten 
K i istallauf teilung. 

Zugversuch. B e i 
den bisherigen Ver
suchen wurden nur De
formationsarten be
handelt, bei denen ent
sprechend der Geo
metrie des Fließvor
ganges Krümmungen 
der Gitterebenen er
folgt waren; ob kon
tinuierlicher oder dis
kontinuierl icher A r t , 
sei zunächst noch da
hingestellt. E s war nun 
naheliegend, für die 
weitere Prüfung dieser 
Frage Deformations
arten z u wählen, bei 

denen die Parallelität der Bruchteilchen, falls solche auftreten soll
ten, ungestört erhalten bleiben müßte, wie dies das Schema A b b . 201 
veranschaulicht. Die günstigsten Bedingungen für eine solche Geo

metrie des Fließens 
dürfte der Zugversuch 
an einem E i n k r i s t a l l 
bieten, und zwar in Be
reichen der sogenann
ten prismatischen Deh
nung. I n den folgenden 
Abbi ldungen s ind die 
Ergebnisse dieser Ver
suche veranschaulicht. 

Die erste Stufe 
der Dehnung betrug 
etwa 1 °/ 0 , u n d zwar 
am K r i s t a l l selbst ge
messen. Das Ergebnis 
ist neben den Dia -

Abb. 202. Alummium-Einkristall mit einge- g r a m m e n d e g u n b e a l l . 
zeiclmetem Durchstrahhuigsfeld. Geatzt mit ° 

Flußsäure-Salzsäure. (Lin. Vgr. 4,5.) spruchten Alumin ium 
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kristiüls, A b b . 203, und des Durchstrahlungsfeldes, A b b . 202, i n 
der folgenden A b b . 204 wiedergegeben. Der Pfei l außerhalb des 
Bildes gibt bei dieser u n d den anderen Abbi ldungen die Streek
r ichtung an. E ine Veränderung i m Aufbau des Diagramms ist 
kaum wahrzunehmen. B e i genauer Betrachtung kann man indes 
i n den einzelnen Reflexionspunkten bereits deutliche Streifung 
wahrnehmen, besonders aber i n den mit einem Pfei l versehenen 
Punk ten . (In der Reprodukt ion nur unvollständig wiedergegeben.) 
Worauf diese Änderung 
zurückzuführen ist, läßt 
sich vorerst nicht ab
sehen . 

B e i einer Steige
rung der Dehnung auf 
rund 5 % können be
reits stärkere Verände
rungen i n der Gestalt 
u n d der Anordnung 
der Punkte beobachtet 
werden, die sich so
wohl i n einer Rad ia l 
ais auch Tangentialver-
schiebung der einzel
nen Diagrammpunkte 
bemerkbar machen, 
A b b . 205. Die fünf 
Diagrammpunkte der vorangehenden A b b . 204, die sich durch 
stärkste Intensität auszeichnen und eine spitzwinklige Anordnung 
aufweisen, zeigen nunmehr eine Vergrößerung dieses Winkels u m 
mehrere Grad. Außerdem ist der Reflexionspunkt, der den Angel
punkt des Winke ls bildet, dem Zentrum beträchtlich näher
gerückt, während die Punkte , die die Enden der beiden Schenkel 
bilden, i n gleichem Maße von dem Zentrum abgerückt sind. 
Fas t alle Punkte zeigen eine Verzerrung i n radialer Richtung. 

I n noch stärkerem Maße tr i t t dies alles i n Erscheinung bei 
einer Dehnung von 25 % , wie dies die folgende A b b . 206 veran
schaulicht. Die Anordnung der Punkte, die den Angelpunkt 
und die Enden der beiden Schenkel bilden, entspricht nunmehr 
genau einem gleichseitigen Dreieck. Die .Einzelpunkte zeigen 

A b b . 203. L a u e - D i a g r a m m des unbean-
spruohten Aluminium-Einkr i s ta l l s (Abb. 202). 
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noch größere Verzerrungen, die teils i n radialer, teils in tangen
tialer R ich tung verlaufen. Die beiden zu der soeben beschriebenen 

A b b . 204. Laue-Diagramm des A b b . 205. Laue-Diagramm 
u m 1 % gedehnten A l u m i n i u m - desselben Alumin ium-Einkr i s t a l l s 

Einkr is ta l ls (Abb. 202). nach_ einer Dehnung v o n 5 % . 

A b b . 206. Laue-Diagramm A b b . 207. Laue -Diag ramm 
desselben Alumin ium-Einkr i s t a l l s desselben Aluminium-Einki- is ta l ls 
nach einer Dehnung von 2 0 % . nach zusätzl. Walzbeanspruchung 

(Höhenabnahme 10%) . 

Konfigurat ion der Reflexionspunkte querverlaufenden Punkt 
reihen, die anfänglich gebrochene L i n i e n bi lden, haben sich bei
nahe zu Geraden ausgerichtet unter Ausgleichung ihrer Abstände. 

http://Verlagcrungshypotlie.se
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N e u hinzugekommen sind einige Reflexe i n der Nähe des E i n 
stiches. 

E i n e weitere Beanspruchung dieses Kr is ta l l s durch Z u g war 
nicht mehr möglich, da bereits beim letzten Versuch die Bruch
dehnung erreicht und der K r i s t a l l senkrecht zur Zugrichtung 
gerissen war. 

Beanspruchung durch Strecken (Zug und Walzen). U m den 
Einfluß weiterer Deformationsstufen ähnlicher A r t wie der Zug
versuch prüfen zu können, wurde derselbe K r i s t a l l nunmehr i n 
gleichsinniger R i c h t u n g einem Walzversuch unterworfen. Die 
zusätzliche Beanspru
chung wurde durch die 

Querschnittsabnahme 
ausgedrückt; sie betrug 
bei dem ersten Versuch 
10 0/o; das erhaltene D i a 
gramm zeigt die A b b . 
207. M i t einigem W i l 
len kann man die drei 
Ref lexionspunkte,dic i m 
letzten B i l d die Spi tzen 
des gleichseitigen Dre i 
ecks bildeten, noch eben 

herausfinden (durch 
Pfeile bezeichnet). Die 
Abstände der Punkte A . b b - ^°.8-, Laue-Diagramm desselben Alumi-
, , . , mum-Emknstalls nach weiterem Walzen um 
haben sich weiter ver- 2 S % Höhenabnahmo. 
ändert; der Angelpunkt 
ist dem Zentrum noch näher gerückt, während der P u n k t rechts 
noch weiter abgerückt ist. Die beiden Ansätze i n der Nähe des 
Einstiches haben sich wesentlich verlängert. Die Intensität des 
Angelpunktes hat bedeutend zugenommen. 

I n noch stärkerem Maße ist dies nach einer zusätzlichen 
Querschnittsabnahme v o n 25 % der F a l l , wie dies A b b . 208 ver
anschaulicht. D e r Angelpunkt und die beiden Ansätze i n der Nähe 
des Einstiches haben sich bereits unter beträchtlicher Erhöhung 
der Intensität z u Strahlen verzerrt. 

E i n e weitere Querschnittsabnahme v o n 75° / 0 , A b b . 209, 
verzerrt weitere Punk te zu Strahlen, hebt die Intensität der einen 
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und verringert die Intensität der anderen Punkte. N u r der Reflex 
des Angelpunktes bleibt fast ungeschwächt bestehen. A l s neue 
Erscheinung t r i t t bei diesem Deformationsgrad eine sehr intensive 
Drehung des Strahls (der sich v o n dem Angelpunkt herleitet) 
um den Mit te lpunkt auf. E r erreicht bei einer Querschnittsabnahme 
von 90° / 0 eine fast parallele Lage zur Walzr ichtung, was A b b . 210 
zum Ausdruck bringt. 

B e i der Prüfung der überelastisch beanspruchten Meta l l 
kristalle konnte, wie beim Studium des Einflusses der Dispersität, 

Abb . 209. A b b . 210. 
Laue-Diagramme desselben A l u m i n i u m - Einkr is ta l l s nach weiteren Quer-

Schnittsabnahmen von 7 5 % (Abb. 209) und 9 0 % (Abb. 210). 

die Beobachtung gemacht werden, daß die Intensität der erhaltenen 
Diagramme mi t dem Grade der Streckung ganz erheblich abnahm. 
Die Durchstrahlungszeiten mußton vielfach auf das Zehnfache 
und darüber erhöht werden, u m B i l d e r gleicher Intensität zu 
erhalten. 

Walzversuche allein. U m nun die Veränderung i n der gesetz
mäßigen Anordnung der Laue-Diagramme bei ununterbrochen 
gleichartiger Deformation festzustellen, wurde zusätzlich noch 
eine Versuchsserie durchgeführt, bei der die Querschnittsabnahme 
lediglich durch Walzen erfolgte. 

Die folgenden A b b . 211 u n d 212 veranschaulichen wiederum 
das Diagramm eines Aluminiumeinkr is ta l l s mi t der dazugehörigen 
Abbi ldung des Durchstrahlungsfeldes. Das Diagramm zeigt be
sonders schön ausgebildete Zonenkreise. B e i einer Querschnitts-
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abnähme von rund 5 % , wie dies A b b . 213 zeigt, ist der Zonen
kreis noch ziemlich erhalten geblieben; die einzelnen Punkte 

A b b . 211. A l u m i n i u m - E i n k r i s t a l l Abb . 212. Laue-Diagramm dessel-
mi t eingezeichnetem Durohstrah- ben Kr is ta l l s , unbeansprucht. 
lungsfeld. Geätzt mi t Elußsäure-

Salzsäure. ( L i n . Vgr . 4,5.) 

Abb . 213. Laue-Diagramm dessel- Abb. 214. Laue-Diagramm dessel
ben Kr is ta l l s nach einer Beanspru- ben Kr is ta l l s nach einer Quer-

chung durch Walzen (Höhen- Schnittsabnahme von 50°/,,. 
abnähme 5 % ) . 

zeigen aber sowohl eine Rad i a l - als auch Tangentialwanderung. 
Einige sind bereits zu Strahlen verzerrt; ihre Intensität hat einen 



190 Verlagerungsbypothese und Röntgenforschung. 

starken Wechsel zugunsten der Strahlen erlitten, die sich paral lel 
und quer zur Walzr ichtung ausgebildet haben. I n noch stärkerem 
Maße ist dies alles i n der A b b . 214, die einer Querschnittsabnahme 
der Probe v o n 5 0 % entspricht, zu beobachten. 

Die Geometrie der Strahlen!igur des Endzustandes ist wieder
u m fast die gleiche wie bei der vorhergehenden Versuchsserie 
(Abb, 209 u . 210), nur t r i t t die Eigur jetzt i n einem diametral 
entgegengesetzt gelegenen Quadranten auf, 

Wechsel des Kraftangriffes. E s dürfte nun nicht uninteressant 
sein, zu erfahren, ob ein Wechsel der Deformationsrichtung folge-

Laue-Diagramme desselben Ahuniniuinkr is ta l ls nach einer zusätzlichen Quer-
sehnittsabnahme von 1 5 % (Abb. 215) u n d 4 0 % (Abb. 216), Walz r i ch tung 

i n beiden Fällen quer zu der ursprünglichen. 

richtig eine Veränderung der Strahlenfigur bedingt. I n der Tat 
läßt sich eine solche Veränderung der Strahlenfigur feststellen, 
wie dies Abb . 215 zeigt; die zusätzliche Querschnittsabnahme be
trug nur 1 5 % , die Walzr ich tung war quer z u der ursprünglichen. 
Die Bi ldung eines neuen Rcflexionsstreifens mi t einer Neigung 
von ca. 30° z u der neuen Walzr ich tung ist das Ergebnis. E ine 
weitere Drehung der Strahlen is t durch eine zusätzliche Quer-
schnittsabnahme von 4 0 % erfolgt, A b b . 216; der untere Strahl 
hat ebenfalls eine starke Drehung erfahren, zu einer völligen U m -
lenkung genügte der G r a d der Deformation noch nicht. Weitere 
Querschnittsabnahme konnte infolge der nunmehr sehr geringen 
Dicke des Kristallstreifens nicht mehr vorgenommen werden. 

A b b . 215. A b b . 216. 
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Einfluß der Kristal lorienticrung. Die Tatsache, daß die 
Strahlenfiguren nur i n bestimmten Quadranten auftreten, erscheint, 
we i l sie auf unsymmetrischen B a u schließen läßt, ziemlich unmoti
viert . Die Asymmetr ie ließe sich nur schwer mit den üblichen 
geometrischen Vorstellungen vereinbaren. Zur Kontrol le wurden 
daher noch weitere Kr i s ta l l e anderer Orientierung geprüft, die i n 
der Ta t andere Anordnung der Strahlenfigur ergaben. Die folgende 
A b b . 217 zeigt das Ergebnis eines dieser Versuche nach einer 
Querschnittsabnahme der Probe beim Walzen von 7 0 % . Das 
Laue-Diagramm des nicht deformierten Kr i s ta l l s ist in A b b . 218 

Abb.217 . Lai ie -Diagramm eines A l u - A b b . 218. Laue- Diagramm (lessei 
miniumkristal ls nach einer Quer- ben Kr is ta l l s , unbeansprucht. 

schnittsabnahme von 7 0 % . 

wiedergegeben. Der Aufbau der Strahlenfigur zeichnet sich 
(abgesehen von der Intensität) durch fast völlige Symmetrie aus. 

Die Gestalt der Strahlenfiguren bei der Deformation ist also 
i n weitem Maße von der Orientierung des Kr i s ta l l s abhängig. 
Die erhaltenen Diagramme setzen sich gewissermaßen aus vier 
Quadranten zusammen; je nach der Orientierung gelangen ein 
oder mehrere solcher Quadranten zur Ausbildung. E ine Gesetz
mäßigkeit kann aber immer Avieder beobachtet werden, nämlich 
die, daß sich die Strahlen stärkster Intensität mi t dem Grade der 
Deformation mehr u n d mehr parallel bzw. senkrecht zur Walz 
r ichtung einstellen. 
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Anisotropie des Endzustandes. A l s Hauptergebnis resultieren 
also stets Beugungsbilder, die sich i n einer bestimmten einfachen 

Sternform ausdrücken. Hieraus 
dürften sich wichtige weitere 
Schlußfolgerungen ergeben. V o r 
der Erörterung dieser Erage muß 
aber zunächst nach dem cha
rakteristischen Kennzeichen der 
Sternfigur i n den drei Raumach-

Abb^ig.SehematischeDarstellung s e n g e f r a g * w e r d e n ' B e i a l l e n h i s ~ 
der Durchstrahlungsrichtungen. her beschriebenen Proben erfolgte 

die Durchstrahlung senkrecht zur 
Oberfläche der Kr i s t a l l e bzw. der Walzstreifen, also gemäß 
Rich tung 1 der schematischen Pigur , A b b . 219. I n den R i e h -

V 

Abb . 220. Laue-Diagramm des A l u -
rainiumkristalls (Abb. 217) i n R i c h 
tung 2 der schematischen F igur 

(Abb. 219) durchleuchtet. 

A b b . 221. L a u e - D i a g r a m m des
selben Alumin iumkr i s ta l l s i n R i c h 
tung 3 der schematischen Figur 

(Abb. 219) durchleuchtet. 

tungen 2 und 3 wurden die Proben nicht geprüft. P u r die Unter
suchung in diesen Richtungen wurde der gleiche K r i s t a l l wie für 
die A b b . 217 und 218 verwendet. Erfolgte die Durchstrahlung in 
der Richtung 2 der schematischen F igur , so wurde gemäß A b b . 220 
ein neunstrahliger Stern erhalten, v o n dessen Strahlen sich nur 
drei durch starke Intensität auszeichnen; i n R ich tung 3 dagegen 
gemäß A b b . 221, e in halbierter regelmäßiger sechsstrahliger 
Stern. 
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M a n gelangt also zu dem bemerkenswerten Ergebnis, daß 
der Charakter der Sternfigur i n den verschiedenen Kaumachsen 
e in verschiedener ist. Die früher beobachtete Asymmetrie 

• * 

1 

A b b . 222. 

A b b . 223. A b b . 224. 
Laue-Diagrarnrno eines Kris tal lhaufwerks nach einer Querschnittsabnahme 

von 80%. 
A b b . 222 i n R i c h t u n g 1 durchleuchtet! , 
A b b . 223 i n R i c h t u n g 2 durchleuchtet}- AV>, « l a 
A b b . 224 i n R i c h t u n g 3 durchleuchtet] A D U - ~ i J ' 

(Abb. 209, 210, 214) t r i t t hier i n der Rich tung 3 wieder zutage. 
Dies ist nicht besonders bemerkenswert, da gezeigt werden konnte, 
daß der Charakter der Sternfigur mit der ursprünglichen K r i s t a l l 
orientierung i n Zusammenhang steht, dessen Gesetzmäßigkeit 

C 7. o c h r a 1 s k i , Metallkunde. 13 
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zunächst nicht bekannt ist, U m die bestehenden Beziehungen ge
nau zu erkennen, müßte man eine große A n z a h l verschieden orien
tierter Kr is ta l le prüfen. Offenbar gelangt m a n aber z u dem 
gleichen Resultat, wenn für die Prüfung an Stelle von Einkr i s ta l l en 
Kristallhaufwerke Verwendung finden. A b b . 222, 223, 224 zeigen 
die Ergebnisse an einem Konglomerat v o n Aluminiumkr is ta l len , 
Die Querschnittsabnahme des Probestücks beim Walzen betrug 
8 0 % , die Zah l der Kr i s t a l l e i m Durchstrahlungsfeld war etwa 
2000. Die Koirf igurat ion des Bildes i n der R ich tung 1 entspricht 
einem deutlichen Sechsstern (Abb. 222) m i t einer quer zur Walz 
r ichtung liegenden Achse; i n der R i c h t u n g 2 (Abb. 223) l iegt eine 
Achse parallel zur Walzr ichtung, während i n R ich tung 3 eine 

Achse senkrecht zur Walz r ich tung ver
läuft; sie bi lden ein senkrecht aufein
ander stehendes Achsenkreuz. I n der 
A b b . 225 i s t die Anordnung der Sternen
figuren i n der R ich tung der drei R a u m 
achsen schematisch dargestellt, ergänzt 
durch die E igur i n der Körperdiagonale; 

Abb. 225. Schematische . „ , , , i . T r 
Darstellung der Anord- i m großen und ganzen besteht auch K o n 
nung der Sternenfiguren in gruenz mi t den i n A b b . 217, 220 u , 221 
der Richtung der 3 Raum- wiedergegebenen Figuren. M a n darf 
aohsen und i n der Korper- T , , . , , 

diagonale, wohl , ohne einen Fehler zu begehen, an
nehmen, daß die an Haufwerkskristal len 

gewonnenen Ergebnisse die Erscheinung i n ihrer allgemeinen 
F o r m treffen, d. h . daß sie die Häufigkeit der Symmetrie, welcher 
A r t sie auch sein mag, zum Ausdruck bringen. 

Rekristallisation. Rekris tal l is ier t m a n ein Meta l l , das durch 
überelastische Beanspruchung i n der Weise verändert wurde, daß 
es i m Laue-Diagramm mehr oder weniger deutlichen Asterismus 
zeigt, so gibt sich dies dar in kund , daß allmählich m i t steigendem 
Grade der Rekristal l isat ion eine Auflösung der Sternfigur i n Hauf
werke von Einzelpunkten erfolgt. E s is t dabei gleichgültig, ob 
man von Einkr is ta l len oder Haufwerken von Kr i s t a l l en ausgeht. 
I n A b b . 226 kann diese Auflösung der Sternfigur noch kaum wahr
genommen werden; Asterismus dagegen noch ziemlich deutlich, 
der die Anwesenheit noch vorhandener Spannungen (Restspan
nungen) anzeigt. A b b . 227 entspricht einem weiteren Stadium 
der Rekristal l isat ion. A n Stelle der Sternfigur ist ein Haufwerk 
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v o n Einze lpunkten getreten, die keine Bevorzugung i n ihrer A n 
ordnung atrfweisen. Schließlich gelangt man hei sehr grobkörnig 
rekristallisierten Proben 
z u sehr deutlich ausge
bildeten Haufwerken 
v o n Einzelpunkten, wie 
dies A b b . 228 z u m Aus
druck bringt. Die A n z a h l 
der Kr i s ta l l e i m Durch
strahlungsfeld betrug i n 
den Abbi ldungen der 
Reihe nach rund 1 M i l 
l ion , 2000 und i n der 
letzten Abb i ldung etwa 
200Individuen. D i e A u f -
lösung der Sternfigur 
i n Einzelpunkte ist ein 
Anzeichen dafür, daß 
jetzt erst eine Auftei lung 
der ursprünglichen Kr i s t a l l e zu Einzel individuen erfolgt ist 

A b b . 226. Laue -Diag ramm einer schwach 
rekristallisierten Aluminiumprobe. 

A b b . 227. Laue - D iag ramm einer 
stärker rekristallisierten A l u m i n i u m 

probe. 

A b b . 228. Laue-Diagramm einer sehr 
grobkörnig rekristallsierten A l u m i 

niumprobe. 

Vielleicht w i r d es möglich sein, durch dieses Verfahren 
die untere Rekristallisationsgrenze der Rekristall isationsdia
gramme genauer zu bestimmen als mi t den bisherigen Mi t t e ln , 

13* 
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an H a n d deren nur Annäherungszahlen erhalten werden konnten. 
Ferner dürfte die röntgenographische Methode besser als jede 
andere geeignet sein, zu entscheiden, ob oi i i Meta l l sich i m Zustand 
mechanischer Verfestigung befindet (vorhandener Asterismus). 
Fehlender Asterismus deutet auf Gußmetall oder rekristallisiertes 
Mater ia l . 

Auswertungsgrundlagen. Überblickt man die Ergebnisse, 
so kommt man etwa zu folgendem Resultat . B e i sehr schwachen 
Deformationen treten Streifungen i n einzelnen Reflexionspunkten 
auf. B e i weiteren Deformationsgraden t r i t t z iemlich gleichzeitig 
eine Rad ia l - sowie Tangentialwanderung der Punkte ein. D ie 
Verzerrung endet i n Ausbi ldung v o n Strahlen, wobei einzelne 
dieser Strahlen stark an Intensität zunehmen, vielfach unter 
B i ldung neuer Strahlen, erhöhter Intensität und schließlich einer 
starken Drehung der Strahlen, die die größte Intensität aufweisen, 
um den gemeinsamen Mit te lpunkt parallel bzw. senkrecht zur Walz 
richtung. D ie Gestalt der Strahlenfigur ist von der Orientierung 
des Kr i s ta l l s und der R ich tung u n d A r t der Deformation ab
hängig, die sich stets i n einer gewissen Anisotropie des E n d 
zustandes kundgibt . E i n Wechsel der Deformationsrichtung 
ruft eine zwangsweise u n d gesetzmäßige Änderung der Konf igura
t ion hervor. D u r c h Rekris ta l l isa t ion erfolgt eine Auflösung der 
Sternfigur i n ungeordnete Haufwerke v o n Einzelpunkten. 

A u c h bei Deformationsarten, bei denen die Tei lchen nur 
eine Parallelverschiebung gemäß A b b . 201 erfahren (Zug
versuch), werden generell die gleichen Beugungsbilder erhalten 
wie bei Auftreten von Krümmungen der Gitterebenen (Deforma
t ion durch Kugeleindruck) . A u s diesen Versuchsergebnissen folgt 
demnach, daß auch bei Deformationsarten, bei denen ParaUelität 
der vermeintlichen Trümmerteilchen bestehen müßte, keine ge
sonderte Reflexion stattfindet, die zu Punktdiagrammen führt, 
sondern vielmehr typische Verzerrungen der Reflexe auftreten, 
die a u f s t e t i g e Ü b e r g ä n g e i m B a u der Gitterebenen zurück
geführt werden müssen, daß also.keine Anzeichen für die U n 
versehrtheit des Gitters oder erhaltengebliebene ParaUelität der 
Gitterelemente i m Sinne der Translationshypothese sich ergeben. 

Die erhaltenen Diagramme setzen bei der Deformation un-
zertrümmert gebliebene, also homogene Kristallkörper geradezu 
voraus. B e i einer Kristallzertrümmerung (grobe Dis lokat ion nach 
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R i n n e ) müßten statt eines Diagrammes nach Maßgabe der Defor
mat ion eine geringere oder größere A n z a h l solcher Diagramme 
auftreten. Solche Diagramme müßten je nach der Orientierung 
der Trümmerteilchen geringere oder größere Divergenz aufweisen, 
ähnlich den A b b . 173 bis 183. W i e man sich eine derartige Zer
trümmerung auch vorstellen mag, so müßte man mi t einer Auf
tei lung des Kr i s t a l l s zunächst i n zwei und fortgesetzt steigend 
i n eine immer größere Zah l von Teilchen rechnen. Es ist dabei 
gleichgültig, ob m a n den Aufteilungsprozeß linear dem Deforma
tionsgrad setzt oder i h m andere Gesetzmäßigkeit zuschreibt. D ie 
Auftei lung würde also alle Stufen von 0 bis co durchlaufen müssen; 
dies müßte sich aber i n den erhaltenen Diagrammen äußern. I n 
keinem der beschriebenen zahlreichen Eälle konnte aber bei 
Metal lkr is ta l len etwas Ähnliches beobachtet werden. 

M a n kann aber noch weiter einwenden, daß die Brachstücke 
nur eine so geringfügige Änderung ihrer kristallographischen 
Orientierung erleiden, daß sie keinerlei merkliche Abweichung i n 
der Anordnung der Reflexionspunkte hervorrufen. Wie aus den 
Versuchsergebnissen hervorgeht, ist dies aber keineswegs der F a l l , 
u n d zwar auch dann nicht, wenn die günstigsten Vorbedingungen 
für eine solche Parallellagerung der Bruchstücke bei der Defor
mat ion vorgeherrscht haben, z. B . beim Zugversuch. N i ch t nur 
deutliche Verzerrung der Diagrammpunkte kann auch i n allen 
diesen Fällen nachgewiesen werden, sondern darüber hinaus 
können Reflexionserscheinungcn beobachtet werden, die jeder 
Symmetrie sowie der Rationalität der Indizes ganz u n d gar wider
sprechen. D ie beiden Einwendungen erweisen sich daher als völlig 
unzureichend, u m die aus den Versuchsergebnissen gezogenen 
Schlußfolgerungen zu erschüttern. 

M a n w i r d vielleicht auch geneigt sein, die Anomal ien der 
Beugungserscheinungen tvai geringfügige Störungen i m Raumgitter
aufbau zurückführen z u wollen, wie sie von Mineralogen oft be
obachtet worden sind. D i e vorliegenden Versuchsergebnisse geben 
aber dafür keinerlei A n h a l t ; i m Gegenteil sprechen sie dafür, daß 
tiefgreifende Veränderungen i m Gitteraufbau erfolgt sein müssen, 
sofern es angebracht sein sollte, von einem solchen überhaupt 
noch zu sprechen. Darauf deutet insbesondere die Konf igura t ion 
der Diagramme der Endstufen der Deformation. 
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Bestimmung (1er gestörten und ungestörten Baumgitteranteile. 
'Diese, Schlußfolgerungen stehen i n schroffem Gegensatz zu 

den Ergebnissen derjenigen Eorscher, die dieses Problem an H a n d 
des Scherrer-Dobye-Verfahrens zu lösen versuchten. Diese For
scher sprechen sich für ein unverändert gebliebenes Raumgit ter 
aus, geben aber zumeist zu, daß gewisse sekundäre Erscheinungen 
beobachtet werden können, die i m allgemeinen verschieden ge
deutet werden. V o n einigen werden sogar Raumgitterstörungen 

A b b . 229. Laue - D iag ramm eines Abb.230. Laue-Diagramm eines ka l t -
fast unversehrten A l u m i n i u m - E i n - gestreckten Alumin ium-Einkr i s t a l l s 

kristalls . (Höhenabnahme 65%) . 

zugegeben, die allerdings nicht bedeutend sein sollen 1 ) . D ie ganze 
Erage spitzt sich vielleicht darauf zu , die Mengenanteile der ge
störten bzw. unversehrten Gitterelemente, wenn auch der Größen
ordnung nach, zahlenmäßig z u bestimmen. 

Dies dürfte i n der Weise möglich sein, daß m a n K o n t r o l l 
versuche an geeigneten Proben durchführt, derart, daß m a n das 
Verhältnis der gestörten z u den unversehrten Gitterelementen auf 
künstliche Weise variiert . D ie A b b . 229 bis 231 veranschaulichen 
die Ergebnisse solcher Versuche. A b b . 229 gibt das Laue-
Diagramm eines fast unversehrten Aluminiumeinkr is ta l l s , A b b . 230 
das eines weitgehend (65%) kaltgestreckten Alumimumkr is ta l l s 
wieder. Das Diagramm der hintereinander geschalteten K r i s t a l l -

J ) T a m m a n n : Nachr. d . Ges. d. Wissensch. Göttingen 1914/18. 
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plat ten ist i n A b b . 231 veranschaulicht. Das Ergebnis ist eine 
deutliche Überdeckung des Punktdiagramras u n d der Sternfigur. 
Das Dickenverhältnis des verlagerten zum nicht verlagerten 
K r i s t a l l war 1: 5. M a n kann die Dickenverhältnisse noch weit
gehend verändern u n d trotzdem beide Erscheinungen noch ne
beneinander beobachten. 

So deutlich der Zusammenhang der beiden Ar t en der Effekte 
aus den A b b . 229 bis 231 zu ersehen ist, geht er aus den A b 
bildungen, die die Ergeb
nisse der Kugeldruckver
suche wiedergeben, nicht 
hervor. Der Unterschied 
zwischen der vorangehen
den Serie, A b b . 229 bis « 
231, u n d diesem Ergeb- • I • * 
nis besteht darin, daß die ^ 4 i0 
beiden A r t e n der Effekte * w ' . 
n icht wie bei der voran- • * • 
gehenden Serie gesondert 
auftreten, sondern sich zu 
einer gemeinsamen W i r - • 
k u n g addieren. Dies ist 
aber dar in begründet, daß 
die Reflexionsebenen hier Abb. 231. Laue-Diagramm der überein-stetif* ineinander über- andergelegten Aluminiumkristalle. stetig ineinander uoer- ( A b b 2 2 g u n d m ) 

gehen u n d nicht wie i n 
der Versuchsserie A b b . 229 bis 231 völlig voneinander verschieden 
s ind. Das Mengenverhältnis der gestörten z u den ungestörten 
Gitterebenen wurde aus dem Verhältnis der Projektionsfläche des 
Kugeleindrucks z u m Durchstrahlungsfeld ermittelt. B e i den 
geringsten überelastischen Beanspruchungen (z. B . Nadelstich
versuch A b b . 196) konnten bereits Verzerrungen der Punkte des 
Laue-Diagramms beobachtet werden. Das Mengenverhältnis der 
gestörten zu den ungestörten Gitterelementen betrug bei diesem 
Versuch etwa 1: 800, also einige zehntel Prozent. 

B e i dem Kugeldruckvcrsuch, dessen Ergebnis das Diagramm 
A b b . 192 veranschaulicht, war das Verhältnis von gestörten z u 
ungestörten Gitterelementen wie etwa 1: 100, also 1 % • D i e ein
zelnen Reflexionspunkte s ind rautenförmig verzerrt, die Anordnung 
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der Punkte läßt aber noch weitgehende Gesetzmäßigkeit i m Auf
bau erkennen. 

I n der A b b . 193 ist das Verhältnis der gestörten Git ter
elemente zu den ungestörten etwa 1: 20, also gleich 5 % . N o c h 
immer kann deutliche Gesetzmäßigkeit i m Aufbau wahr
genommen werden. 

I n A b b . 194 beträgt der A n t e i l der gestörten Gitterelemente 
zu den ungestörten etwa 1:10, gleich 1 0 % . A u c h hier machen 
sich noch immer die Einflüsse beider A r t e n von Gitterelementen 
bemerkbar. 

I n A b b . 195 war das Verhältnis der gestörten zu den ungestör
ten Gitterelementen endlich etwa wie 1 :6 , gleich 16 ,6%. I n 
dieser Abb i ldung ist zwar nur noch Asterismus zu beobachten, 
die einzelnen Strahlen der Sternenfigur haben aber noch immer 
die Rich tung der ursprünglichen Reflexionspunkte. 

Die verwendete Auswertungsart ist deswegen statthaft, we i l 
das dünne Kristallplättchen bei allen angestellten Kugeldruck
versuchen durchgedrückt wurde, die Deformation erstreckte sich 
also bis auf die Rückseite. Die angegebenen prozentigen An te i l e 
an verlagerten Gitterelementen dürften i n Wi rk l i chke i t größer sein, 
als für die Auswertung angenommen wurde, u n d zwar aus dem 
Grunde, weil die W i r k u n g der Deformation erfahrungsgemäß stets 
über die Grenzen des Kugeleindrucks hinausgeht. I n besonders 
starkem Maße ist dies der F a l l , wenn ein Durchdrücken der Proben 
beim Kugcldruckversuch erfolgt. Durch Rekris ta l l isat ion k a n n 
der Bereich der gestörten Gitterelemente genau ermittelt werden. 
B e i der Probe, deren Diagramm A b b . 195 veranschaulicht, er
streckte sich der Bereich der gestörten Gitterelemente fast auf das 
gesamte Durchstrahlungsfeld. Das Verhältnis der gestörten zu 
den ungestörten Gitterelementen betrug 1 : 0 , also fast 1 0 0 % . 
Be i 'den anderen Proben (Abb. 192 bis 194) dürften diese Zahlen 
mindestens doppelt so hoch liegen, als aus den Kugeleindrücken 
errechnet wurde. V o l l ausgebildeter Asterismus k a n n als A n 
zeichen dafür angesehen werden, daß ungestörte Gitterelemente 
i n dem Durchstrahlungsfeld n ich t mehr zugegen sind oder daß 
der Einfluß der gestörten Gitterelemente völlig überwiegt. 

Über den Grad der Störung sagen diese Erscheinungen zu
nächst nichts aus. Sie geben nur das Mengenverhältnis der beiden 
Ar ten der Gitterelemente zueinander an. .: 
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M i t steigendem Deformationsgrad treten alsdann noch wei
tere bereits beschriebene Veränderungen i n der Anordnung der 
Sternfigur auf, die i n der Drehung der einzelnen Strahlen u m 
den gemeinsamen M i t t e l p u n k t angezeigt werden und die i m Z u 
stand höchster Ka l t s t r eckung einem gleichbleibenden Endzus tand 
zustreben. D e r G r a d dieser Drehung der Strahlen hat offenbar als 
Maß des Grades der Deformation z u gelten, wenn die Orientierung 
u n d die R ich tung des Kraftangriffes eindeutig bestimmt sind. 

D i e widersprechenden Schlußfolgerungen der auf Grund der 
Scherrer-Debye-Methode einerseits u n d der Laue-Methode an
dererseits erhaltenen Ergebnisse s ind offenbar i n der prinzipiellen 
A r t dieser Methoden begründet. Durch die Scherrer-Debye-
Methode werden wohl noch Unterpositionen winziger Gitter
bereiche, die möglicherweise durch Blockierung u n d dergleichen 
vor einer Zerstörung geschützt wurden, angezeigt. Die Scherrer-
Debye-Methode g ib t also gewissermaßen nur eine statistische 
Übersicht über die Anwesenheit von Git terkomplexen überein 
stimmender Orientierung. Diese methodologischen Fragen muß 
erst die künftige Forschung beantworten. 

S t ruktur theore t i sches . 

E s ist von. Wich t igke i t , daß als Endergebnis der Verlagerung 
stets Beugungsbilder resultieren, die sich i n einer bestimmten 
einfachen Sternfigur ausdrücken. 

Versucht m a n diese F iguren geometrisch m i t einem einfachen 
Reflexionskörper i n Zusammenhang zu bringen, so scheinen sie 
i n roher Annäherung i n den Richtungen 1 u n d 3 dem Durch
dringungskörper einer sechsseitigen Pyramide (mit allen möglichen 
Neigungswinkeln der Flächen) zu .entsprechen. Für R ich tung 2 
langt diese K o n s t r u k t i o n insofern nicht mehr h in , als eine der 
Durchdringungspyramiden eine Drehung u m eine halbe sechs-
zählige Achse erfordern würde. Ähnliches dürfte sich wohl auch 
aus bestimmten Kugelpackungen herleiten lassen. Offenbar 
handelt es sich hier n icht mehr u m die W i r k u n g v o n Netzebenen, 
sondern, viel leicht u m Erscheinungen, die sich bereits aus der 
Atomnatur ableiten. 

V o m Standpunkt der Verlagerungshypothese s ind — über 
die Vorstel lung der Raumgitterstörung hinaus — bereits be
st immte A n n a h m e n über den molekularen Endzus tand der über-
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elastisch beanspruchten Metal le gemacht worden. Sie bestehen 
i m wesentlichen i n der Annahme, daß durch das Auftreten von 
Scherspannungen eine Gleichlagerung der polar gedachten A t o m e 
quer zu der R ich tung des Schuhes erfolge. Wenngleich die erhalte
nen Ergebnisse auf Vorgänge dieser A r t hinweisen, so muß der 
künftigen Forschung vorbehalten bleiben, über die Berechtigung 
dieser Vorstellungen zu entscheiden. 

D i e A r t der Raumgitterstörungen auf Grund dieser Ver 
suchsergebnisse schon heute näher zu definieren, erscheint mehr 
oder weniger verfrüht. Darüber kann das bereits früher1) Ge
äußerte nur wiederholt werden. 

„Es wäre falsch, irgendwelche Schlüsse (über das Gesagte 
hinaus) über die A r t der Raumgitterstörungen aus den hier be
schriebenen Erscheinungen ableiten zu wollen. Ob die Bewegun
gen der Atome i m Git ter (bei überelastischen Beanspruchungen) 
i n Rich tung der Kris ta l lachsen oder schief z u diesen u n d i n beiden 
Fällen unter gemeinsamer Drehung erfolgen, muß dahingestellt 
werden. E s ist auch für unsere Zwecke gleichgültig, ob wi r von 
materiellen oder energetischen Kraf tzent ren ausgehen u n d ob 
wir die Verlagerungsfähigkeit der A tome (im Gitter) auf Störungen 
periodischer A tome oder Elektronenschwingungen zurückführen 
oder sie i n den Begriff des Richtwiderstandes oder der inneren 
Re ibung zum Ausdruck b r i n g e n . . . E s k a n n ferner gefolgert 
werden, daß die kleinsten Gleitsysteme A t o m e oder Moleke l 
sein müssen. Der natürliche Kr i s t a l l zus tand wi rd charakterisiert 
durch ein vollkommenes Gleichgewicht der beteiligten moleku
laren Kräfte. I n Frage kommen also Gleichgewichte 1. des mole
kularen Abstandes, 2 . der molekularen Lage (Orientierung) und 
3. der molekularen G e s t a l t . . . A r t u n d Größe der molekularen 
Verlagerungssphäre sowie das Verhältnis der wirksamen Mole
kularkräfte zueinander s ind best immend für das mechanische 
Verhalten eines gegebenen Stoffes sowohl i n qual i tat iver als auch 
i n quantitativer H i n s i c h t 2 ) . " 

Terminologie. E s ist wiederholt versucht worden, die Vor 
gänge der überelastischen Beanspruchung, die sich dar in äußern, 

!) C z o c h r a l s k i : Intern. Z . f. Metallographie. 1916, S. 43. 
2 ) D a früher die E ina tomigke i t der Metalle noch nicht als erwiesen 

betrachtet werden konnte, wurde stat t von atomaren von molekularen 
Eigenschaften gesprochen. 
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daß die Metalle eine Änderung ihrer physikalischen Eigenschaften 
erfahren, i n einem erschöpfenden Begriff zum Ausdruck zu bringen. 
Der Reihe nach s ind : Hämmern, Schmieden, Drücken, Pressen, 
Walzen , Strecken, Ziehen m i t dem Index „ W a r m " oder „Ka l t " 
zur Anwendung gelangt. I n allgemeinerer E o r m sollten diese 
Vorgänge i n den Begriff,, Deformation", „Recken", „Strecken", 
„mechanische Bearbei tung" und ähnlichen Wortbi ldungen an
gedeutet werden. Neueren Datums sind die Bezeichnungen 
„Überelastische Beanspruchung", „Umbildung", „Plastizierung", 
„Verformung" ebenfalls mi t dem Vorzeichen „ W a r m " oder „Kal t" . 
E s ist ohne weiteres verständlich, daß keiner dieser Begriffe zur 
eindeutigen Kennzeichnung des Vorganges ausreichte, da eine 
nähere Beziehung zu dem Wesen des Vorganges nicht bestand. 
D e n Begriffen „Härtung", „Verfestigung" mangelt ebenfalls E i n 
deutigkeit, wei l m a n auch durch Legieren und Abschrecken (Stahl
härten) zu ähnlichen Wirkungen gelangen kann. D ie von der 
Verlagerungshypothese i n Vorschlag gebrachte Bezeichnung „Ver
lagerung" fand dagegen zum T e i l gute A u f nähme, wei l sie auf den 
molekular-mechanischen Vorgang Bezug nimmt. V o n vielen 
Forschern ist diese Benennung akzeptiert worden, und es dürfte 
wohl nicht unzweckmäßig sein, sie bis auf weiteres beizubehalten. 

Völlig präzise Ablei tungen über die A r t der Kaumgit ter -
störungen lassen sich beim heutigen Stand der Forschung noch 
n ich t geben. Generell s ind aber wohl alle möglichen A r t e n der 
Raumgitterstörungen i n dem angeführten Z i t a t enthalten; diese 
Möglichkeiten sollen i n folgendem noch schematisch angedeutet 
werden. 

V o m Gi t te rbau aus gesehen, steht sich eine Translat ion 
etwa dar, wie dies die folgende schematische Figur , A b b . 232, 
veranschaulicht. Dieses Schema (in etwas veränderter Darstel
lung) rührt von H e y n 1 ) her. E s dürfte woh l der allgemeinen 
Vorstel lung am meisten entsprechen. E s besagt, daß bei der Aus 
bi ldung v o n Gleitflächen eine Substitution der A tome erfolge, 
u n d zwar i n der Weise, daß die Bewegung der Git terpunkte immer 
ganzen Atomabständen entspricht 2) , wobei sowohl die Gitter-

1) Materialienkunde 1912, S. 222. 
2) H e y n konstatiert damit nur eine bestehende Ansicht , ohne daraus 

Schlußfolgerungen anderer A r t abzuleiten. E r ist vielmehr der Ansicht , wie 
auch andere namhafte Forscher auf diesem Gebiete ( L u d w i k u . a.), daß 
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abstände als auch die Gi t te rwinke l unverändert beibehalten 
werden. 

V o n diesem Schema ausgehend w i r d eine Raumgitterstörung 
i m Sinne der Verlagerungshypothese etwa so aufzufassen sein, 
wie dies das Schema A b b . 233 zum Ausdruck bringt. Punk t 
reihen, die ursprünglich .eine gerade L i n i e bildeten, werden nach 
u n d nach i n solche umgewandelt, die irgendeiner nach Maßgabe 
der inneren Kräfte ununterbrochen verlaufenden R a u m k u r v e 
folgen. Hieraus folgt, daß die Bewegung der Tei lchen nicht 
ganzen Atomabständen entspricht, sondern beliebigen B r u c h 
teilen von Atomabständen entsprechen kann, d. h . daß die 
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A b b . 232. Schematische Dar - A b b . 233. Schomatische D a r 
stellung der Translat ion. Stellung der Raumgitterstörung. 

A tome von Gi t terpunkt zu Gi t te rpunkt beliebige Zwischenlagen 
einnehmen können, sobald ein Meta l l überelastisch beansprucht 
w i r d , und zwar derart, daß die rmysikalischen Eigenschaften eine 
Änderung erfahren. 

E ine Eaumgitterstörung wäre demnach i n erster L i n i e als 
eine Veränderung der Gi t te rwinke l aufzufassen. Offenbar w i r d die 
Tangentialbewegung auch von Drehungen der A t o m e u m ihren 
Schwerpunkt begleitet. Ob auch die Git terkonstante eine Ver
änderung erfährt, läßt sich vorerst nicht absehen. A u s der Ver 
minderung des spezifischen' Gewichts bei der überelastischen 
Beanspruchung müßte freüich m i t einer geringfügigen Vergröße
rung der Abstände gerechnet werden. Aufschluß über alle diese 

noch ganz andere unbekannte Faktoren den Vorgang überelastischer Bean
spruchung, so wie er s ich i n der Verfestigung äußert, beeinflussen müssen. 
Die Translationshypothese ist auch als Ursache der Verfestigung von diesem 
Forscher nie anerkannt worden. 
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Fragen ist zu erwarten, wenn die Röntgenforschung auf diesem 
Spezialgebiete i n ein produktives Stadium gerückt sein w i rd . 
B i s jetzt war ihre Betätigung ganz ausschließlich reproduktiv, 
indem sie eine Bestätigung der auf anderem Wege gewonnenen 
Erkenntnisse gebracht hat. 

M i t der Möglichkeit der Gitterverlagerung w i r d man sich ein
m a l mutatis mutandis abfinden müssen. D a r a n ändern auch ge
legentliche Anschauungen nichts, die für eine Erhal tung des 
Kris ta l lgi t ters sprechen, zumal auch mi t Hi l fe der Röntgen
strahlen keine bündigen Gegenbeweise erbracht werden konnten. 
D i e Bemühungen einer ausgedehnten wissenschaftlichen For
schung haben die Grundlagen z u einem wohldurchdachten Ge
bäude gelegt, die z u m Raumgitteraufbau der Materie führten, 
wie er den heutigen Vorstellungen entspricht. Die Erfolge dieser 
Betrachtungsweise gingen zweifellos über alle Erwartungen h in
aus. D i e Gesetze der Beeinflussung des Raumgitters i n seinem 
gesetzmäßigen Aufbau sind noch nicht geschrieben, soviel kann 
aber als sicher gelten, daß sie für die künftige En twick lung der 
Wissenschaft von den Zuständen der i n Kr i s ta l l fo rm sich dar
bietenden Materie v o n einschneidender Bedeutung sein werden 
u n d daß aus diesen dunklen Anfängen eine neue Wissenschaft 
woh l nach u n d nach emporblühen wi rd . 



X. Grundlagen der Verfestigungsvorgäiige. 
Festigkeitseigenschaften und Bildsamkeit. 

Festigkeit und Dehnung. D i e Technologie der Metalle w i r d , 
wie dies wiederholt zu zeigen versucht wurde, i m wesentlichen 
durch den „Kreislauf der Zustandsformen" u n d die damit ver
bundenen Eigenschaftsveränderungen bestimmt. Während nun 
aber über die Eigenschaften elastisch beanspruchter Kr i s t a l l e die 
physikalische Forschung zu einem gewissen Abschluß gelangt ist, 
ist die Wissenschaft über deren Zustand u n d Verhal ten bei über
elastischer Beanspruchung erst i m Werden, Über die elastischen 
Eigenschaften gehen die an einer großen A n z a h l von Minera l ien 
durchgeführten Untersuchungen nicht h inaus; Angaben über die 
Festigkeitseigenschaften s ind äußerst spärlich. Für Steinsalz s ind 
einige Zahlenwerte v o n S e l l a u n d V o i g t 1 ) angegeben worden. 

N a c h den Ergebnissen ändert sich bei Steinsalz der W e r t 
der Festigkeit ähnlich wie der W e r t des Koeffizienten der elasti
schen Dehnung m i t der kristallographischen Orientierung der 
Rich tung , i n der der Zug ausgeübt wi rd . B e i Steinsalz verhal ten 
sich die am meisten voneinander abweichenden Werte der Fest ig
keit etwa wie 1 : 10. 

W i e liegen nun diese Verhältnisse bei Metal lkristal len? D i e 
Antwor t auf die Frage sei i n den i n A b b . 234 und 235 u n d Zahlen
tafel 6, Längsreihen 1 bis 3 zusammengefaßten Versuchsergeb
nissen des Verfassers an einem Kupfe rk r i s t a l l gegeben. I n A b b . 234 
ist die Oberfläche, welche die Festigkeitszahlen, i n A b b . 235 die 
Oberfläche, welche die Dehnungsziffern miteinander verbindet, 
dargestellt. Für die Fest igkei t s ind die Höchstlastgrenzen2) ein
gesetzt worden. W i e aus den Versuchsergebnissen hervorgeht, 

») A n n . Physik , Neue Folge, 1893, S. 636. 
2 ) Zugspannung bei der Höchstlast (am Rückgang der Spannung er

kennbar) auf den jeweiligen Stabquerschnitt bezogen. V o n der Höehst-
Iastgrenze an fiel die Spannung bei diesen Versuchen unter plötzlicher 
Fließkegelbildung jäh a b ; wahrscheinlich besteht bei Einkr is ta l lproben 
zwischen der Spannung u n d der Einschnürung eine ganz andere Beziehung 
als bei Vielkr is tal lproben. 
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ändern sieh also auch bei K u p f e r die Werte für die Fest igkei t 
u n d die Dehnung m i t der kristallographischen Orientierung, in 
der der Zug ausgeübt w i r d ; die Fest igkei t etwa i m Verhältnis 
1: 3, die Dehnung i n höherem. Maße, u n d zwar etwa 1 : 5,5. 

D ie i n A b b . 234 und 235 veranschaulichten Ergebnisse sind 
für die Vorgänge beim Fließen grundlegend. Zunächst einmal i m 
H i n b l i c k auf die Frage des Höehstlastpunktes. Sie beweisen, daß 
die Höchstlast je nach der Kris ta l lor ient ierung i n weiten Grenzen 

A b b . 234. Festigkeitskörpei' eines Kupferkr is ta l ls . 

schwanken kann. A n Vielkr is ta l lproben wurde sie von einigen 
Forschern für eine von dem physikal ischen Zustand unabhängige 
Konstante erklärt1); von anderen wurden dagegen i n Abhängig
keit vom physikalischen Zustand Zahlenwerte v o n 28 bis 44 k g / m m 2 

beobachtet2). Auf Grund der vorliegenden Untersuchung ergeben 
sich für Kris ta l le , die keine zusätzliche mechanische Bearbei tung er
l i t ten haben, je nach der kristallographischen Orientierung, i n der 
die Prüfung erfolgt, Zahlenwerte zwischen 12,9 u n d 35,0 k g / m m 2 . 

Des weiteren, u n d das is t das überraschendste Ergebnis, 
treten i m großen und ganzen die Niedrigstwerte der Festigkeit 

1) M o e l l e n d o r f f u . C z o e l i r a l s k i : Z . V . d. I. 1913, S. 938; v g l . hier
zu Intern. Z. f. Metallographie 1914, S. 44. 

2 ) Mül l e r : Forsoh.-Arb. Ing. H . 211, S. 38. 
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u n d Dehnung einander zugeordnet auf, während m a n nach den 
üblichen Vorstellungen wohl Entgegengesetztes zu erwarten hätte. 
B e i der Prüfung von Vielkr is ta l lproben stehen Festigkeit u n d 
Dehnung i n umgekehrtem Verhältnis zueinander. Die Höchst
werte der Festigkeit zeichnen sich dagegen durch mittlere D e h -

A b b . 235. Dehnungskörper eines Kupferkr is ta l ls . 

n u n g s z a h l e n , nämlich 35 k g / m m 2 bei 3 3 % Dehnung, die 
Höchstwerte der Dehnung durch mittlere F e s t i g k e i t s z a h l e n , 
50/50/55% Dehnung bei 20/23/25 k g / m m 2 Festigkeit , aus. 

B e i Steinsalz beobachteten S e l l a und V o i g t , daß die Fest ig
keitswerte der Proben v o n der geometrischen Anordnung der 
Begrenzungsflächen abhängig sind. B e i den meisten Meta l l 
kristal len ist dies nach den Versuchsergebnissen des Verfassers 

O z o c h r a l s k i , Metal lkunde. 14 
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nicht der F a l l . B e i den regulär kristallisierenden Metal len, wie 
Kupfer und A l u m i n i u m , lagen die erhaltenen Zahlenwerte durch
weg innerhalb der Versuchsfehlergrenzen. 

Härte. A u c h i m H i n b l i c k auf die Härte ergeben sich i n den 
verschiedenen kristallographischen Rich tungen wesentliche Unter
schiede. Die nach dem Kugeldruckverfahren an einem Kupfe r 
kr is ta l l gewonnenen Ergebnisse s ind i n der Zahlentafel 6 (Längs
reihe 4) zusammengestellt. Den Versuchsergebnissen gemäß sind 
i n den Achsenrichtungen geringer Fest igkei t die Härtezahlen be
trächtlich höher als i n den Achsenrichtungen hoher Fest igkeit . 
A u c h dieses Ergebnis ist insofern überraschend, als m a n nach den 
bisherigen Vorstellungen entgegengesetztes Verhal ten zu erwarten 
hätte. Bekannt l ich kann man bei den meisten Meta l len und 
Legierungen, beispielsweise bei Kohlenstoffstahl, die Festigkeit 
aus der Härte errechnen. Härte und Festigkeit steigen i n gleichem 
Maße. Der Umrechnungsfaktor entspricht einer Erfahrungszahl . 
Diese kann, je nach der chemischen Zusammensetzung u n d A r t 
des Stoffes, verschieden sein. B e i einer Härtezahl von 30 B r i n e l l -
Einhei ten beträgt beispielsweise die Festigkeit von Ha r tb l e i etwa 
10 k g / m m 2 , die v o n Eisen etwa 30 k g / m m 2 . I m allgemeinen steigt 
aber die Festigkeit mi t der Härte i n gleichem Maße. Daß die 
Festigkeit u n d Härte, wie i m vorliegenden F a l l , auch i n um
gekehrtem Verhältnis zueinander stehen können, war bis jetzt 
wohl noch nie beobachtet worden. Diese Tatsache beweist, daß 
die Kugeldruckhärte auch i n einer ganz anderen Beziehung zu 
den Eigenschaften eines Stoffes stehen kann , als man dies bisher 
angenommen hat. D ie Härtezahlen weichen i n den verschiedenen 
Kris ta l l r ichtungen u m so mehr voneinander ab, je geringer die 
Tiefe der Eindrücke ist. Dies hängt damit zusammen, daß sich 
bei einer geringen Eindruckt iefe ein stärker gerichtetes Kraf t fe ld 
einstellt als bei einer erheblichen Eindruckt iefe der K u g e l . B e i 
tiefen Kugeleindrücken kann sich die Beanspruchung gleichzeitig 
fast auf alle Kr is ta l l r ich tungen erstrecken. 

Das i n der Technik z iemlich verbreitete Verfahren der Härte
prüfung nach dem sogenannten Rücksprungverfahren liefert eben
falls ähnliche Ergebnisse. Das Verfahren besteht bekanntlich darin, 
daß die Rücksprunghöhe eines kleinen Hammers, der auf die Probe 
von bestimmter Höhe frei niederfällt, gemessen wi rd . Die erhal
tenen Zahlen stehen, wie die Werte der ersten Versuchsreihe, 
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ebenfalls i n umgekehrtem Verhältnis zu der Festigkeit . Dies 
dürfte u m so weniger den Erwartungen entsprechen, als meist 
angenommen wi rd , daß die auf diese Weise bestimmten Härte
zahlen mi t der Elastizitätszahl i n Beziehung stehen würden. Dies 
is t aber durchaus nicht der F a l l . W i e später gezeigt werden soll , 
stehen bei E inkr i s t a l l en wohl Festigkeit u n d Elastizität in gleichem 
Verhältnis zueinander, nicht aber auch die Härte. Dieser Wider
spruch i m Verha l ten w i r d aber sogleich verständlich, wenn man 
berücksichtigt, daß auch bei diesem Verfahren die Oberfläche 
stets eine Deformation i n F o r m von winzigen Kugeleindrücken 
erleidet. Grundsätzlich unterscheiden sich beide Verfahren so 
gut wie gar nicht voneinander. Das Rücksprunghärteverfahren 
ist gewissermaßen nur ein Kugeldruckverfahren im kleinen. 

A u s den Ergebnissen geht hervor, daß durch die Härte 
zahlen auch ganz andere Eigenschaften, als die beabsichtigten, 
zahlenmäßig zum Ausdruck gebracht werden können. Die Härte
ziffern können allenfalls als Maß der Plastizität gelten, und zwar 
nur für Beanspruchungen, wie sie bei den technologischen Arbeits
prozessen, wie Walzen , Ziehen, Pressen auftreten. W e n n mit der 
Bearbeitung auch die Härte steigt, so liegt das eben daran, daß 
m i t dem Grade der Bearbei tung i n der Regel mi t der Erhöhung 
der inneren Re ibung auch die Plastizität i n gleichem Maße er
schöpft wi rd . M a n w i r d sich künftighin entscheiden müssen, i n 
wieweit man unter „Härte" Elastizität und inwieweit Plastizität 
z u verstehen hat. A u c h die „Ritzhärte", die i n der Mineralogie 
eine wichtige Rol le spielt, dürfte sich bei bildsamen Stoffen eben
falls als Maß der Plastizität erweisen. I n der Phys ik hat bis jetzt 
nur das Verfahren der Härteprüfung nach H e r t z Eingang ge
funden; dieses ist i m wesentlichen Ausdruck der Elastizität eines 
Stoffes. Die nähere Erforschung des Zusammenhanges von Elas t i 
zität u n d Plastizität dürfte wohl große Vereinfachungen i m M a 
terialprüfungswesen m i t sich bringen. 

Innere Eließvorgänge. Welche Schlußfolgerungen ergeben 
sich nun aus dem Verha l ten eines Kris ta l l s i n den verschiedenen 
Achsenrichtungen für das Verhal ten metallischer Stoffe bei über
elastischer Beanspruchung ? 

I n erster L i n i e folgt daraus die sehr wichtige Tatsache, daß 
bei Kupfe r die größte Dehnung entgegen den herrschenden A n 
schauungen i n den Achsenrichtungen auftritt, i n denen die Mög-

14* 
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l ichkeit zur Gleitflächenbildung (Translationsebenen1) am ge
ringsten ist. N a c k den Untersuchungen von M ü g g e 2 ) u, a. 
erfolgt die Gleitflächenbildung bei Kupfe r paral lel zu den Oktaeder
flächen und am leichtesten bei einem Kraf tangri f f paral lel z u den 
Seiten dieser Flächen. I m E i n k l a n g m i t dieser Tatsache müßten 
nun die größten Dehnungen i n den Achsenrichtungen auftreten, 
i n denen die Lage der Ebenen a m meisten einem W i n k e l v o n rund 
45° entspricht 3). Dieser Forderung genügen i n erster L i n i e die 
Stäbe i n der Rich tung der Hauptachsen. W i e der Versuch lehrt, 
finden sich aber i n diesen Achsenrichtungen die Niedrigstwerte 
der Dehnung. 

I n den Richtungen geringer, j a geringster Möglichkeit der 
B i ldung von Gleitflächen, also senkrecht z u den Oktaeder- u n d 
Dodekaederflächen treten i n vol lem Gegensatz m i t dieser Theorie 
die Höchstwerte der Dehnung auf. 

Die Dehnung n immt also nicht, wie m a n vielfach fälschlich 
glaubt, mi t der Möglichkeit der Gleitflächenbildung proport ional 
zu, sondern ganz i m Gegenteil proport ional ab. 

Hieraus geht die Unhal tbarkei t der auf unzulänglichen kr i s ta l 
lographischen Beobachtungen aufgebauten Translationshypothese 
notwendig hervor. Der Fehler aller dieser Annahmen liegt i n 
dem Bestreben einer möglichst sinnfälligen Erklärung der Fließ
vorgänge, aus dem die Anlehnung an Vorb i lder der älteren Minera
logie zu erkennen ist. E s war naheliegend, anzunehmen, daß das 
Fließen etwa auf ähnlichen Grundlagen beruhen müsse wie die 
Spaltbarkeit v o n Mineral ien. 

U m tiefer i n das Wesen der Fließvorgänge v o n K r i s t a l l e n 
und kris tal l inen Stoffen eindringen zu können, muß man sich zu
nächst von der Vorstel lung der sichtbaren Gleitebenen befreien 
und für die Erklärung der Vorgänge ganz andere Gesichtspunkte 
hinzuziehen; i n allererster L i n i e das Schubgesetz. D i e exakte 
technologische Mechanik schenkte daher den Schubvorgängen 
i m Innern beanspruchter Metal le besondere Aufmerksamkeit . 
I m Rahmen der technologischen Mechanik werden die Schub
vorgänge so dargestellt, als ob das Fließen ebenfalls nach Gleit-

L) T a m r n a n n : Lehrbuch der Metallographie. 1921, S. 59/65. 
2) Neues Jahrb . f. Mineralogie. 1899 B d . I I , S. 55. 
3) V g l . L u d w i k : Technologische Mechanik. 1909, S. 11 u . ff. 
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ebenen erfolgte. Diese Ebenen haben aber weder mi t Translations-, 
Zwil l ings- noch m i t irgendwelchen kristallographischen Ebenen 
etwas gemein; sie sind reine Vorstellungsbilder und entziehen sich 
als solche der sinnfälbgen Beobachtung. I m Gegensatz zu den 
kristallographischen Gleitebenen soll ihre Lage unter gewissen 
Bedingungen (beispielsweise bei gemischter Beanspruchung) be
einflußt werden, i n der Regel verlaufen sie ungefähr 45° zur 
R ich tung des Kraftangriffes. Das ist der W i n k e l , in dem stets 
die ersten bleibenden Materialvcrschiebungen auftreten, wenn 
Einflüsse vektorieller N a t u r nicht i n Betracht zu ziehen sind. 
Über die Schubvorgänge i n Kr i s t a l l en ist nur wenig oder gar 
nichts bekannt. 

Werte t m a n die i n A b b . 235 veranschaulichte Fläche, die die 
Dehnungszahlen i n den verschiedenen Kris ta l l r ichtungen des 
Kupfers wiedergibt, analyt isch aus, so gelangt man, da die 
Kr i s t a lh ich tungen größter Dehnung und das stärkste Fließen 
zusammenfallen, zu dem Ergebnis, daß auch die Lage der „fiktiven 
Gleitebenen" i n diesen Richtungen eine sehr günstige gewesen 
sein muß, u n d zwar a m günstigsten bei den i n der Rich tung senk
recht zu der Dodekaederfläche u n d nahe dieser nach der Oktaeder
fläche h in gelegenen Zerreißstäben, nicht ganz so günstig bei einer 
Neigung u m 25° zur Würfelnormalen nach der Oktaederfläche 
h in . I n der R ich tung senkrecht zu der Oktaederfläche, 
i n der ein schwächeres Fließen auftrat, müssen die „fiktiven Gleit
ebenen" schon eine ungünstigere Lage und eine ganz ungünstige 
i n der R ich tung senkrecht zur Würfelfläche eingenommen haben. 
Hieraus läßt sich ableiten, daß die Ebenen, i n denen die ersten 
bleibenden Materialverschiebungen aufgetreten waren, einen 
W i n k e l von 4 5 0 m i t den Richtungen größter Dehnung einschließen; 
i n einem Streuungsbereich von etwa 3 0 ° hierzu verlaufen aber 
noch ganze Scharen v o n Ebenen fast ebenso günstiger Orientierung. 
Unbeachtet des großen Streuungsbereiches lehnen sie sich mehr 
oder weniger den Würfelfläehen an 1 ) . Für eine vereinfachte 
Darstellung soll i m folgenden ihre Lage i n grober Annäherung 
parallel zu der Wüi'felfläche angenommen werden. Stellt man 

1) Eine geschlossene Erklärung der Eließvorgänge ist an Hand von 
„Gleitebenen" nicht möglich, es müssen dann nämlich weitere Eließebenen-
systeme zu Hilfe genommen werden, die zu widersprechenden Ergebnissen 
führen. 
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diese „fiktiven Gleitebenen" den vermeint l ichen „kristoilogra-

phischen Gleitebenen 1 )" gegenüber, so gelangt m a n z u der i n 

Zahlentafel 7 wiedergegebenen Übersicht ihrer Lage i n den 

Kristallstäben. 

T a b e l l e 7. 
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Orientierung des Kriatallstreifens 
zur Zugrichtung 

Winkel der ver-
meintl. kristullogr. 

Gleitebenen 
(„Hcmmungs-
cDene H") zur 
Zugrichtung 

Winkel 
der „riießebene F" 

zur Zugrichtung 

Gleich
förmige 
Dehnung 

% 

1 Senkrecht zur Dodekaederflächo 55 " (2 Systeme) 
0 ° ( 2 „ ) 

45° (2 Systeme) 
0 ° ( 1 „ ) 

50 

2 I n der Zone Würfel- zur Dodekaeder
fläche u m 22V2° zur Würfelnormalen 

geneigt 
18° (2 Systeme) 
(48° (2 „ ) 

6 7 V 2 ° 1 System) 
2 2 7 / ( 1 „ ) 
0 ° (1 „ ) 

20 

3 Senkrecht zur Oktaederflächo 00 "(1 System) 
20° (3 „ ) 

35° (3 Systeme) 33 

4 
I n der Zone Dodekaeder- zur Oktaeder 
fläche u m 1 8 0 zur Dodekaedernormalen 

geneigt 

10° (2 Systeme) 
37» (1 „ ) 
73» (1 „ ) 

42» (2 Systeme) 
18» (1 „ ) 

55 

5 
I n der Zone Würfel- zur Oktaederfläche 

u m 25° z w Würfelf lache geneigt 
10° (1 System) 
30» (2 „ ) 
60« (1 „ ) 

65° (1 System) 
18° (2 „ ) 

50 

6 Senkrecht zur Würfelflache 35 1 / !» {4 Syst.) 0» {1 System) 
90° (2 „ ) 

10 

B e i den Proben der ersten Zahlenreihe besteht keine Gesetz
mäßigkeit der Dehnung zur Lage der „kristallographiscben 
Gleitebenen", die Reihe w i r d willkürlich durchbrochen. Schlecht
h in ist die Dehnung um so geringer, je günstiger ihre Lage zur 
Richtung des Zuges ist, d. h . je mehr sie sich dem W i n k e l von 
4 5 ü zur Zugrichtung nähert. 

E i n ganz anderes B i l d ergibt sich aus der Lage der „fiktiven 
Gleitebenen". Die Zahlenwerte der zweiten Reihe stehen i n einer 
gesetzmäßigen Beziehung zur Dehnung ; sie bi lden eine geschlossene 

l ) Vereinzelte Angaben, über Gleitflächensysteme senkrecht zu den 
Oktaederflächen beruhen zweifellos auf Täuschungen, die dadurch zu er
klären sind, daß be im Kupfer zwei Gleitebenenpaare stets so zueinander 
stehen, daß sie nur u m 2 0 0 von der senkrechten Lage abweichen. 
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Reihe. Die Dehnung ist u m so größer, je mehr sich die Lage der 
„fiktiven Gleitebenen" dem W i n k e l von 45° zur Rich tung des 
Zuges nähert. Vergleicht man die Stäbe 3 und 6, so erscheint 
die Dehnung des Stabes i n der R ich tung der Oktaederfläche 
etwas niedrig (vgl. Anmerkung S. 213); dieser Punk t wird noch 
zu erörtern sein. 

So sehr die aus dieser Übersicht gewonnenen Ergebnisse 
zugunsten der „fiktiven Gleitebenen" sprechen, so sehr beweisen 
sie auch die Unwirksamkei t der vermeintlichen „kristallographi-
schen Gleitebenen" beim Eließen. E s drängt sich daher die Präge 
auf, welche Stellung neben den „fiktiven Gleitebenen" die „kristal
lographischen Gleitebenen" (Translationsebenen, wie sie die 
Kris ta l lographie kennt) woh l einnehmen mögen, denn als bevor
zugte Ebenen sind sie durch mancherlei Anzeichen zweifellos ge
kennzeichnet. 

N a c h den vorangehenden Darlegungen findet ein bevorzug
tes Fließen i n der R i c h t u n g der „kristallographischen Gleitebenen" 
überhaupt nicht oder i n u m so germgerem Maße statt, je günstiger 
diese Ebenen zur R i c h t u n g des Kraftangriffes liegen; umgekehrt 
t r i t t das Fließen i n u m so stärkerem Maße auf, je mehr sie sich 
aus dieser Lage entfernen. M a n gelangt also notgedrungen z u 
dem Ergebnis , daß die „kristallographischen Gleitebenen" die 
Gle i tung nicht begünstigen, sondern ganz i m Gegenteil i n stärk
stem Maße hemmen; sie sind also nicht „Gleit-", sondern aus
gesprochene „ H e m m u n g s e b e n e n " . A l s Ebenen „größten me
chanischen Schub wider Standes" können sie auch an den Be
grenzungsflächen der Kr i s t a l l e sichtbar werden; mi t dem Fließ
vorgang stehen sie aber i n keinem Zusammenhang. Die K e n n 
zeichnung der „Translationsebenen" als „Hemmungsebenen" 
vermit tel t erst eine geordnete Behandlung der Vorgänge beim 
Fließen. E s erscheint daher empfehlenswert, i m folgenden die 
beiden A r t e n der Ebenen besonders zu kennzeichnen u n d zwar 
die vermeintlichen „kristallographischen Gleitebenen" als „Hem
mungsebenen = H", die „fiktiven Gleitebenen" als„Fließebenen= 
F". D ie Hemmungsebenen (H) stimmen mi t den Spaltebenen, 
wie sie die Mineralogie kennt, wahrscheinlich überein; bei plasti
schen Kr i s t a l l en w i r d ihre Ausbi ldung durch den Einfluß der Fließ-
ebenen (F) verhindert. D ie Fähigkeit der Teilchenverschiebung 
ist i n der R i c h t u n g der Hemmungsebenen (H) am geringsten, i n 
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der R ich tung der Fließebenen (F) a m größten. D ie Verschiebbar
keit der Netzebenen (Raumgitterebenen) ist also am geringsten 
parallel den Oktaederflächen u n d am größten paral lel den Würfel
flächen. 

Äußere Fließerscheinungen. B e i m Zerreißversuch erfahren 
sämtliche Proben je nach ihrer kristallographischen Orientierung 
eine geringere oder größere Längenänderung, dabei können aber 
oft noch weitere Gestaltsänderungen insbesondere i n bezug auf 
die Ausbi ldung der Querschnitte beobachtet werden. A u f dieses 
Verhal ten der Metalle wurde schon wiederholt hingewiesen. 
(Vgl . Abschn. V , S. 101.) A u c h dieses Verhal ten ist für die W i r 
kungsweise der Fließebenen charakteristisch. 

B e i der Prüfung der Kupferkr is ta l le konnte folgende Gesetz
mäßigkeit i m Verhal ten beobachtet werden: Sowohl normal , als 
auch i n einem gewissen Umkre is von Neigungswinkeln z u der 
Würfelfläche ist die Umgestal tung der Querschnitte v o n ent
sprechend orientierten Zerreißstäben nur geringfügig. Außer der 
Längenänderung bleibt die Proportionalität der Stäbe i m wesent
l ichen ungeändert. Das gleiche Verha l ten zeigen auch diejenigen 
Proben, die eine Orientierung normal zur Oktaederfläche auf
weisen. 

D ie normal, als auch i n einem gewissen Umkre is von Neigungs
winkeln zur Dodekaederfläche entnommenen Proben zeigen da
gegen nach dem Zerreißversuch die größten Verzerrungen; qua
dratische Querschnitte werden zu Rechtecken oder Rau t en zusam
mengedrückt, runde Querschnitte el l ipt isch verzerrt (Verhältnis 
des kleinsten zum größten Durchmesser wie 1: 2 u n d darüber). 
Probestäbe, deren Orientierung etwa dem Halbierungswinkel i n 
der Zone Würfelfläche zur Oktaederfläche entspricht, zeigen bei 
ursprünglich rechtwinkligem Querschnitt eine starke Zusammen
drückung parallel einem Dodekaederflächenpaar (2 Fließebenen
systeme [F] von 25 °), daneben eine leichtere senkrecht z u dieser 
Richtung (1 Fließebenensystem [F] v o n 54°). D ie beiden Proben 
i n der Zone Oktaederfläche zur Dodekaederfläche wurden ebenfalls 
parallel zu einem Dodekaederpaar stark zusammengedrückt 
(2 Fließebenensysteme [F] v o n 45°), wobei auch senkrecht hierzu 
mi t zunehmender Neigung der Proben zur Dodekaedernormalen 
eine Querscbnittsverminderung auftrat (2 Fließebenensysteme 
[F] von 43°, 1 Fließebenensystem [F] v o n 19°). 
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Die Beobachtungen beziehen sich auf die Teile der Proben 
v o n gleichförmiger Dehnung, also auf solche Deformationen, die 
sich über die ganze ' Länge des Zerreißstabes erstrecken. I m 
Fließkegel treten alle die beschriebenen Erscheinungen i n v ie l 
stärkerem Maße auf, insbesondere kann das Verhältnis der kle in
sten zu den größten Durchmessern der Querschnitte wesentlich 
ansteigen, und zwar häufig bis 1: 20 u n d darüber. I m Fließkegel
bereiche können alsdann weitere Querschnittsverzerrungen beob
achtet werden. 

A u c h diese Feststellung beweist, daß das Fließen nicht i n 
kristallographisch rationellen Ebenen sich vollzieht, sondern 
sich entsprechend den kräftemechanischen Bedingungen, wie sie 
i m Gitteraufbau begründet sind, über diese Ebenen hinaus aus
breitet. D ie kristallographisch rationellen Ebenen (010, 011, 111, 
etwaige Hemmungsebenen H einbegriffen) u n d die Fließebenen 
(F) können alle möglichen W i n k e l einschließen, wenn auch das 
Fließen i n bestimmten Kris ta l lbereichen bevorzugt stattfindet. 
Dies gelangt i n den stetigen Erhebungen u n d Senkungen des 
Körpers, der die Dehnungszahlen veranschaulicht, deutlich zum 
Ausdruck. 

M i t den Fließerscheinungen i m Zusammenhang steht auch 
die Beobachtung, daß durch Einpressen einer gehärteten Stahl
kuge l i n Stoffen bestimmter Beschaffenheit häufig unrunde E i n 
drücke 1 ) entstehen. Besonders ist dies dann der F a l l , wenn die 
Prüfung an Einkr i s ta l lproben erfolgt. Gelegentlich kann man 
nahezu viereckige Eindrücke erhalten 2 ) . A u c h bei Kupferkr is ta l len 
kann Ähnliches beobachtet werden, wenn die Druckbeanspruchung 
senkrecht zur Würfelfläche erfolgt, vg l . A b b . 236. D ie K a n t e n 
dieser Eindrücke verlaufen dabei parallel zu den Würfelkanten. 
Zur Erklärung der Erscheinung wurde angenommen, daß die 
Festigkeit i n der R i c h t u n g der E c k e n kleiner sei als u m 45 0 dazu 
geneigt. Gemäß der Geometrie des Festigkeitskörpers liegen aber 
beim Kupfer i n der R i c h t u n g der E c k e n Zonen erhöhter Festig
kei t vor. Die Erscheinung ist also lediglich eine Folge davon, 
daß das Fließen infolge der größeren Bildsamkei t t rotz größerer 
Festigkeit i n der R i c h t u n g der Ecken leichter vonstatten geht. 

!) M a r t e n s - H e y n : Materialienkunde. 1912, S. 408. 
2 ) G o e r e n s : Einführung i n die Metallographie. 1922, S. 9. 
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als i n der um 4 5 0 hierzu geneigten. A u f anderen Kristallflächen 
erhält m a n ebenfalls unrunde Eindrücke von bestimmter Ge
staltung, u n d zwar senkrecht zur Oktaederfläche elliptisch ver
zerrte, senkrecht zur Dodekaederfläche dagegen fast kreisrunde 
Eindrücke u n d i n allen übrigen Rich tungen entsprechende Über
gangsformen. 

Andere Forscher, die Metal lkr is tal le nur i n wenigen oder nur 
i n einer Kr is ta l l r ich tung untersuchten, haben dieses grundsätzlich 

eines Kupferkristal ls . ( L i n . Vgl1.6,5). f i n d e t b e i K u p f e r - u n d A l u m i n i u m 

ist die Plastizität dieser Metal le , entgegen den Voraussetzun
gen der kristallographischen Theorien i n den einzelnen K r i 
stallbereichen sehr verschieden. A u f die Geometrie des R a u m 
gitters übertragen, scheint es den Versuchsergebnissen gemäß 
lediglich darauf anzukommen, ob der Kräfteangriff normal oder 
tangential zu einem Elementarwürfelkomplex erfolgt. F inde t der 
Kraftangriff normal statt, so w i r d ein Fließen v ie l schwieriger 
eintreten als beim tangentialen Kraftangriff . E s scheint also ein 
bestimmter Zusammenhang zwischen der Geometrie des R a u m 
gitters u n d dem Fließvermögen, z u bestehen. M a n gelangt etwa 
zur folgenden Def in i t ion : Neben der Vektorialität ist die R ich tung 
des Kraftangriffes zum Elementarwürfelkomplex entscheidend für 
die Ausbi ldung der Fließebenen (F) u n d für das physikalische 
Verhal ten eines Kr i s ta l l s beim Fließen. 

Beschaffenheit der Kristal lproben. Über die Beschaffenheit 
der verwendeten Kr i s t a l l e sei noch vermerkt , daß diese aus Guß
barren gewonnen wurden, bei denen sich die Ers ta r rung und A b 
kühlung sehr langsam vollzog. Das Kupfe r war sehr re in; die 
Gesamtverunreinigungen <C 0,01 % . N a c h dem Ausschälen der 

verschiedene Verhal ten nicht wahr
nehmen können. B e i Z i n k - E i n k r i 
stallen soll die Umgestal tung der 
Querschnitte beim Zugversuch auf 
Glei tungen längs der Hemmungs
ebenen (H) u n d deren gleichzeitige 

einkristal len nicht statt ; vielmehr 

l ) P o l a n y i : Z . Phys ik . B d . 12, S. 58 u . f., 1922. 
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Kr i s t a l l e wurde ihre Orientierung mit Hi l fe verschiedener Ätz
verfahren — wie Dendri ten- und Kristallfigurenätzung — be
s t immt ; die Fehler der Lagenbestimmung dürften i n keinem Fal le 
3 "/o überstiegen haben. 

Festigkeit und Verfestigung, 

Einordnung. Die bisherigen Betrachtungen erstreckten sich 
nur auf die Veränderungen der Eigenschaften bei überelastischen 
Beanspruchungen, wie sie beim Zerreißversuch auftreten. Wesent
l i ch andere Verhältnisse ergeben sich bei Beanspruchungen anderer 
A r t . Diese Unterschiede s ind so wesentlich, daß es zweckmäßig 
erscheint, zwei Haupta r ten der Deformationsvorgänge zu unter
scheiden. Für eine solche Unter te i lung gibt auch die einschlägige 
Li te ra tu r einige Anhal tspunkte . 

D i e eine Hauptgruppe der Deformationsvorgänge t r i t t haupt
sächlich i m Arbei tsfeld der Materialprüfung auf, die andere i m 
Tätigkeitsbereich der mechanischen Technologie. B e i n äußerlich 
unterscheiden sich die beiden Gruppen dadurch, daß die F o r m 
ausbildung das eine M a l „freiwillig" vor sich geht, das andere M a l 
dem Werkstück gewissermaßen „aufgenötigt" w i rd . M a n ver
sucht dies durch Bezeichnungen zum Ausdruck zu bringen wie: 
„freier Z u g " oder Beanspruchung i n mehr oder weniger geschlosse
nen „Kalibern"; wobei man unter diesen Zug-, Biege-, Drehungs
beanspruchungen, unter jenen dagegen Beanspruchungen i m Ge
senk, Zieheisen u n d Walzwerk , aber auch i n der Düse und unterm 
Hammer versteht. 

E s dürfte von Wicht igke i t sein, zunächst einmal festzustellen, 
daß die beiden A r t e n der Beanspruchung auf die Eigenschaften 
v o n sehr verschiedenem Einfluß sind. Während bei der ersten 
A r t die Eigenschaften nur i n gewissen eng bemessenen Grenzen 
verändert werden, können sie bei jener weit über diese Grenzen 
hinaus verändert werden; die Festigkeit über die sonst erreich
baren Beträge hinaus, die Dehnung unter die sonst gültigen 
Mindestbeträge herunter. Das Gleiche gil t unter anderem i n bczug 
auf Härte u n d Elastizität. E ine Einte i lung der Deformations
arten i n zwei Hauptgruppen, kenntlich durch die unterschiedlichen 
Eigenschaften, erscheint daher wohl geboten. Im folgenden soll 
i m Gegensatz zu der eigentlichen „Festigkeit", wie sie i m Zerreiß-
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versuch, charakteristisch, hervortr i t t , die dem M e t a l l gewisser
maßen aufgenötigte erhöhte Fes t igkei t m i t „Verfestigung" (im 
Sinne v o n „fester machen") bezeichnet werden. 

Verfostigungswirkung. Es is t wicht ig , die W i r k u n g der Ver 
festigung i n Abhängigkeit von der Kris ta l lor ient ierung näher 
kennenzulernen. D i e Versuchsergebnisse s ind i n der Zahlentafel 6, 
Längsreihen 5 bis 8, zusammengefaßt. 

B e i der Verfestigung der Stäbe, deren Orientierung der K r i s t a l l 
r ichtung größter Festigkeit u n d mitt lerer Dehnung entsprach, 
konnte durch stärkstes Kal t s t recken eine Erhöhung der Fest igkei t 
von 35,0 auf 39,6 k g / m m 3 erzielt werden, die Dehnung wurde 
dagegen stärker beeinflußt, und zwar von 33 % l a s t auf den W e r t 
N u l l vermindert. 

B e i allen anderen Stäben, derer Orientierung den K r i s t a l l 
richtungen geringerer Fest igkei t entsprach, konnte dagegen 
durch starkes Kal t s t recken die Fest igkei t auf den bei al len Proben 
ziemlich nahe übereinstimmenden Endwer t v o n 34,0 bis 39,6 
k g / m m 2 gesteigert werden. 

Je niedriger die Fest igkei t der unbeanspruchten K r i s t a l l 
proben war, u m so größere Verfestigungswirkungen konnten beim 
Kalts t reckvorgang erreicht werden. 

Dies geht anschaulich aus A b b . 237 hervor, die die Ober
fläche wiedergibt, welche die Ecst igkeitszahlen der durch das 
Kal ts t recken verfestigten Kr i s ta l lp roben miteinander verbindet. 
D ie Senkungen auf den ursprünglichen Würfelflächen, gemäß 
A b b . 234, erscheinen mmmehr i n gleich starkem Maße gewölbt; 
der Körper ist fast z u einer K u g e l angeschwollen. D ie ursprüng
lichen Dodekaederflächen werden durch kleine Senkungen eben 
noch angedeutet. D i e äußerste Begrenzung der neuen Oberfläche 
geht etwas über die früheren Höchstwerte der Fest igkei t hinaus. 

Der Kristallkörper verhält sich nunmehr Zugbeanspruchun
gen gegenüber schlechthin ähnlich einem isotropen Stoff; seine 
Festigkeit ist i n al len Achsenrichtungen prakt isch gleich, seine 
Dehnbarkeit für Zug i n al len Achsenrichtungen erschöpft. Der 
Körper hat seine Kjristallnatur fast vollständig eingebüßt, sein 
Verhal ten ist ähnlicher dem eines isotropen Körpers, demi emes 
Kris ta l l s . 

Festigkeitscigenschaiten unbeanspruchter Kr i s l a l l e . Der Ge
gensatz zwischen der eigentlichen Festigkeit , wie sie beim Zerreiß-
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versuch charakteristisch hervortri t t , und der künstlich gesteigerten 
Fest igkeit , wie sie sich i n den verfestigten Kr i s ta l lp roben dar
bietet, geht aus diesen Versuchsergebnissen deutlich hervor. E s 
entsteht aber nunmehr die Frage, inwieweit schon die beim Zerreiß
versuch sich ergebenden Festigkeitswerte i n der Kr i s ta l lna tur 
begründet bzw. inwieweit sie bereits auf ungewollte Verfestigungs
wirkungen zurückzuführen sind. E ine exakte Lösung der Frage 
is t derzeitig nicht möglich, dagegen kann ein hinreichender E i n -

A b b . 237. Verfestigungskörper eines Kupferkr is ta l ls . 

b l ick i n die Verhältnisse auf experimentellem Wege gegeben 
werden. Bekannt l ich gibt die Größe des rekristallisierten Kornes 
eines Metalles ein Maß für den Grad der stattgehabten Kal tbear 
bei tung; die Größe des Kornes und der Bearbeitungsgrad stehen 
i n umgekehrten Verhältnissen zueinander (vgl. Abschn . V I I ) . 
Rekristallisationsversuche an den Zerreißproben der Kupfer 
kristalle ergaben folgendes B i l d . 

A l l e Proben waren bei 750° nach einer Ausglühdauer von 
30 Minuten bereits deut l ich rekristallisicrt. Während bei den 
Proben normal zur Dodekaederfläche und i n der Zone Dodekaeder-
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zur Würfeifläche um 18° geneigt hierzu ein K o r n von 0,20 u n d 
0,23 m m Durchmesser festgestellt werden konnte, zeigte die 
normal zur Würfelfläche entnommene Probe ein K o r n v o n 0,40 m m 
Durchmesser. A l l e übrigen Proben hatten ein K o r n v o n 0,28 bis 
0,32 m m Durchmesser. M i t Ausnahme der normal zur Würfel
fläche entnommenen Probe breitete sich die Rekr is ta l l i sa t ion bei 
allen übrigen Proben über den ganzen Querschnitt aus, also über 
alle gleichförmig gedehnten Teile der Stäbe. B e i dem normal zur 
Würfelfläche entnommenen Zerreißstab konnte dagegen eine 
Gefügeveränderung nur i n den Pließkegelzonen beobachtet wer
den. B e i Anwendung einer RekristaUisationstemperatur v o n 
1000° rekristallisierten auch die übrigen Teile des Quer
schnittes1). 

Aus diesen Ergebnissen folgt, daß normal zur Würfelfläche 
die geringsten, normal zur Dodekaederfläche und i n der Zone 
Würfel- zur Dodekaederfläche u m 18° geneigt hierzu die größten 
Verfestigungswirkungen aufgetreten waren. I n allen anderen 
Richtungen traten dagegen nur mittlere Effekte auf. D ie i n 
A b b . 234 dargestellte Eläche der Eestigkeitszahlen müßte dem
nach etwa so berichtigt werden, daß die Wer te normal zur Dodeka
ederfläche und des angrenzenden Umkreises etwa den Wer t en der 
Würfelfläche gleich zu setzen wären (rd. 15 kg/qmm). D ie Wer t e 
normal zur Oktaederfläche und des angrenzenden Umkreises 
sind vielleicht u m ein Dr i t t e l (rd. 24 kg/qmm) herabzusetzen2). 
Der Körper zeigt in einzelnen Rich tungen eine beträchtliche Ver
minderung seiner Ausmaße, wenn auch i m großen u n d ganzen seine 
Grundform erhalten geblieben ist. D ie sich so ergebenden Eestig
keitszahlen werden den wahren Kristal leigenschaften w o h l am 
nächsten kommen. 

A u c h wenn die Eestigkeitszahlen auf ihre ungefähren Grund
werte herabgesetzt werden, ergeben sich i m H i n b l i c k auf die 
erhaltenen Zahlenwerte in -den verschiedenen Kr i s ta l l r i ch tungen 
wesentliche Unterschiede. N a c h allgemeinen Vorstel lungen steht 

1 ) B e i ähnlich beanspruchten E ink r i s t a l l en des Zinks sol l R e k r i s t a l l i 
sation ausgeblieben sein ( P o l a n y i : Z . P h y s i k . B d . 12, S. 58ff., 1922), Dauer-
rekristallisation bei hohen Temperaturen dürfte aber zweifellos auch hier 
zum Erfolg führen. 

2 ) Vergleiche hierzu das Rekris ta l l i sa t ions-Diagramm des K u p f e r 
von R a s s o w u . V e l d e , Z . Metal lkunde. 1920, S. 369. 
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wohl die Festigkeit mi t der Dichte der Netzebenenbesetzung i m 
engen Zusammenhang. Die Dichten der Flächen 011, 010, 111 
des Kupfers verhalten sich wie 0,846 : 1 : 1,384 und i n ungefährer 
Übereinstimmung hierzu die auf ihre Grundwerte herabgesetzte 
Festigkeit wie 15 : 15 : 24. 

Festigkeitseigenschaften beanspruchter Kristal le . V i e l schwie
riger ist zu entscheiden, worauf die bei überelastischer Beanspruch
ung auftretende Erhöhung der Festigkeit zurückzuführen ist. E s 
ist unter anderem versucht worden, die Verfestigung mi t Kr i s ta l l 
drehungen i n Beziehung zu bringen. Anderseits wird auch für 
die Erklärung der Verfestigung die geringere oder größere 
Homogenität des Kraftfeldes als wirksamer Fak tor mi t hinzu
gezogen1). 

D i e Anschauung, daß sich bei feinkörnigem Meta l l infolge 
der größeren Homogenität des Kraftfeldes auch größere Festig
kei t ergeben soll, ist aber ohne eine schärfere Fassung schwer 
verständlich. 

W e n n man Kris ta l ldrehungen für die Erklärung der Vor
gänge heranzieht u n d annimmt, daß sich die Kr is ta l le beim Zug
versuch i n die R ich tung des größten Widerstandes einstellen, so 
ist auch damit nichts gewonnen. Unter Zugrundelegung dieser 
Vorstel lung müßte die Bruchbi ldung, gleichgültig bei welcher 
Kris tal lor ient ierung, stets bei konstanter Spannung erfolgen. 
D e m laufen aber die Ergebnisse der Zerreißversuche an den 
unverfestigten Kr is ta l lproben entgegen (Zahlentafel 6, Längs
reihen 1 bis 3). 

E s könnten n u n Zweifel darüber bestehen, ob der Grad der 
Deformation bei dieser Versuchsreihe für die völlige Umlenkung 
der Kr i s ta l l e ausreichend war. D ie an den hochbeanspruchten 
Kris ta l lproben gewonnenen Versuchsergebnisse (Zahlentafel 6, 
Längsreihen 5 bis 8) scheinen dem zunächst auch nicht zu wider
sprechen; träfe dies aber i n Wi rk l i chke i t zu, so müßten an den 
Einkr is ta l lproben alle ursprünglichen Eigenschaften, wie sie der 
unbeanspruchte Kristallkörper i n den verschiedenen Achsen
richtungen darbietet, wieder auffindbar sein. Dies wi rd jedoch 
durch den Versuch nicht bestätigt. 

Die Ergebnisse der an einem Kupfer l i r i s ta l l angestellten Ver -

i) T a m m a n n : Lehrbuch der Metallographie. 1014 fi. 73. 
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suche sind i n A b b . 238 wiedergegeben. B e i einer Dickenabnahme 

der Kris tal lplat te v o n 90 % ist die Fest igkei t des paral le l zu einer 

Würfelkante ausgewalzten I£ristallstreifens i n allen Achsenrich

tungen auf die Endwerte von 36 bis 41 k g / m m 2 angestiegen, die 

Dehnung dagegen auf r u n d 2 % gefallen. I m unverfestigten 

Zustand betrug die Festigkeit i n der Lage paral lel u n d quer zur 

30° 

so" 
Abb . 238. Abhängigkeit der Verfestigung v o n der Walz r ich tung . 

Walzrichtung bei beiden Proben 14,6 k g / m m 2 bei einer Dehnung 

von 1 0 % . Demnach ist eine durchgreifende Veränderung der 

Eigenschaften i n allen Walzr ichtungen der Proben erfolgt. Würde 

der K r i s t a l l eine Umlenkung i n der angegebenen Weise erfahren, 

so müßte auch bei einer beliebigen Lage der beiden anderen Achsen 

ein B i l d erhalten werden, das sich be i Walzr ichtungen von 90° 

und 30 0 durch M i n i m a auszeichnen müßte und das i n einem U m 

riß, wie sich kristallgeometrisch leicht ableiten läßt, über die 

gestrichelte K u r v e nicht hinausgehen dürfte. W i e aus der A b b i l -
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dung hervorgeht, geht dieser Kurvenzug an allen Stellen weit über 
die ursprünglichen Grenzen hinaus. 

Wicht iger ist schon ein weiterer i m Zusammenhang mi t der 
Translationshypothese geäußerter Gesichtspunkt, daß auch die 
Lage der „vermeintlichen kristallographischen Gleitebenen" 
z u der Rich tung , i n der der Zug wi rk t , auf die Festigkeit v o n 
Einfluß sei. Über die Auslegung dieser Anschauung scheint aber 
keine E in igke i t zu bestehen. F r a e n k o l 1 ) legt die Beziehung zwi
schen Gleitflächonbildung u n d Festigkeit etwa so aus: „Da nun 
auch wieder die Festigkeit an plastische Deformation gebunden 
ist, so ist also auch die Verfestigung m i t Gleitflächenbildung un
trennbar vereint ." 

Für das Verhal ten von Einkr is ta l len ergeben sich daraus 
folgende Schlußfolgerungen: Kr i s ta l l e , deren „Gleitebenen" einen 
W i n k e l von mehr als 4 5 0 zur Zugrichtung bilden, müßten durch 
fortschreitende Deformation entfestigt werden, wobei das M i n i 
m u m der Festigkeit bei einer Lage der „Gleitebenen" von an
nähernd 4 5 0 zur Zugrichtung auftreten müßte. B e i weiterer Zug
beanspruchung würde anderseits die Zugspannung i n gleichem 
Maße ansteigen müssen. N u r bei Kr i s ta l len , deren „Gleitebenen" 
v o n vornherein einen W i n k e l von 45 ü zur Zugrichtung einnehmen, 
würde das Fließen unter Anst ieg der Spannung vor sich gehen. 
Diese Folgerungen stehen aber i n Widerspruch mi t den an Kupfer
einkristallen erhaltenen Versuchsergebnissen. B e i allen Proben 
konnte nämlich m i t zunehmender Verlängerung auch ein regel
mäßiger A n s t i e g der Spannung beobachtet werden. 

Demnach dürfte auch bei dieser Überlegung eine Verwechs
lung der funktionellen Beziehungen i n gleicher Weise, wie dies 
i n bezug auf die Dehnung gezeigt werden konnte, vorliegen. 

D ie Vorgänge bei der Verfestigung widersprechen mi th in 
allenkristallographischeiiDeutungsversuchen, sie scheinen wohl nur 
dann verständlich, wenn ihnen Störungen i m gesetzmäßigen Aufbau 
des Gitters zugrunde gelegt werden (vgl. Abschn. I X ) . 

S i n d die von der Verlagerungshypothese2) gemachten Voraus
setzungen richtig, so ergeben sich aus ihnen wichtige experimentelle 
Schlußfolgerungen, die auch für die Theorie von grundsätzlicher 

1 ) Die Verfestigung der Metalle durch mechanische Beanspruchung. 
1920, S. 6. 

2) C z o c h r a l s k i : Intern. Z . f. Metallographie. 1916, S. l f . 
C z o c h r a l s k i , Metullkur.de. 15 

http://Metullkur.de
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Bedeutung sein dürften. W i r d nämlich das Raumgi t ter durch 
übel-elastische Beanspruchung i n seinem gesetzmäßigen Auf 
bau gestört, so muß die Störung auch auf das Gefügebild v o n 
Einfluß sehr. Diese Frage kann an H a n d des Ätzgefüges v o n 
Einlcristallen geprüft werden. D u r c h geeignete Ätzmittel werden 
nämlich nicht nur die Bereiche der einzelnen Kristallkörper bloß
gelegt (vgl. Abschn. I V ) , sondern zugleich auch die Unterschiede 
i n der Kornorientierung angezeigt. Diese kann einmal an der 
E o r m der sog. Ätzfiguren, oder aber an der Reflexionsintensität 
der einzelnen Kristallflächen erkannt werden. Jede durch ein 
Kr i s t a l l ko rn gelegte Schnittfläche hat eine bestimmte Reflexions
intensität, deren Stärke an allen Stellen ein u n d derselben K r i s t a l l 
fläche die gleiche ist . D a nun die Plastizität der Kr i s t a l l e i n den 
einzelnen Achsenrichtungen sehr verschieden ist, so ist auch die 
Fließgeschwindigkeit der Teilchen je nach der Kr i s t a lh i ch tung eine 
wechselnde. D ie verschiedene Fheßgeschwindigkeit ist auf die 
äußere Gestalt des Kris ta l les n icht ohne Einfluß. Daher erleiden 
Einkr is ta l lproben i m Gegensatz z u Vielkr is ta l lproben beim Fließen 
die merkwürdigsten Gestaltsverzerrungen. Besonders augenfällig 
s ind diese Wirkungen beim Verdrehungsversuch; dies veranschau
l icht A b b . 239 an einem Aluminiumeinkr is ta l l s tab . Der ursprüng
l i ch zylindrische Stab von kreisrundem Querschnitt hat seine Ge
stalt völlig verändert und die ungefähre F o r m einer flämischen 
Säule angenommen. Außer der stark ausgeprägten schraubenför
mig verlaufenden Rippe s ind an der Probe noch mehrere paral le l zu 
dieser vollaufende Furchen sichtbar. D i e Furchen sind, wie durch 
E in r i t zen eines Netzes an der Oberfläche der Probe leicht fest
gestellt werden kann, durch starkes Einschnüren entstanden, ent
sprechend der Lage der Ebenen geringsten Verschiebungswider
standes. A r t u n d Größe der Verformung lassen sich aus der Lage 
der Fließebenen [F), wie dies be i den Zerreißversuchen gezeigt 
wurde, unschwer ableiten. 

Dieses unterschiedliche Verha l ten muß sich auch i n den 
Schliffbildern ausdrücken, wenn das Fließen unter Störung des 
gesetzmäßigen Gitteraufbaues (Abschn. L X ) vonstatten geht. Ge
mäß der verschiedenen Fließgeschwindigkeit muß also die Re
flexionsintensität v o n Stelle zu Stelle wechseln, entsprechend der 
jeweiligen Ausgestaltung des Fließfeldes. Versuche an E ink r i s t a l l 
proben des Alumin iums haben n u n folgendes ergeben. 
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A b b . 240 zeigt einen Te i l des bereits i n A b b . 239 wieder
gegebenen verdrehten Stabes nach dem Entfernen der Ober-

fläehenschichten durch Abdrehen; Abb , 241 einen Te i l desselben 
Stabes i m Längsschnitt nach wiederholt abwechselndem Ätzen 
i n verdünnter Elußsäure (10 bis 20 %) und konzentrierter Salzsäure 

lß* 
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(1,12)1). D e n Abbi ldungen gemäß ist die Reflexionsintensität der 
Proben äußerst verschieden u n d wechselt i n mannigfaltiger Folge. 

Gleiches Verhal ten zeigen auch die i n den A b b . 242 bis 244 

l ) Stat t Flußsäure kann auch 10 bis 20°/0ige Natronlauge Verwendung 
finden. 
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u n d 245 und 246 wiedergegebenen Aluminiumeinkris ta l lproben an
derer Orientierung. V o n ganz ausgezeichneter Schönheit sind ins
besondere die Längsschnitte A b b . 244 und 246. 

! 

D i e Reflexionsintensität der meisten Proben zeigt so schroffe 
Übergänge, daß sie fast sprunghaft erscheint; i n W i r k l i c h k e i t 



A b b . 248. Spiralart ig gebogener A l u m i n i u m - E i n k r i s t a l l ; Schnit t parallel 
zur Längsaohse des Stabes. Geätzt m i t Flußsäure-Salzsäure. 

. . . (E twa natürl. Größe.) 
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besteht aber vollkommene Kontinuität. Dies kommt daher, daß 
das Fließen i n einzelnen Kris ta l l r ichtungen voreil t , i n anderen 
nachbleibt . D i e K r i s t a l l e müssen auch schon darum als Ganzes i n 
ihrem gesetzmäßigen A u f bau tiefgreifende Störungen erbttenhaben. 

I n der gleichen Weise kann das Auftreten inhomogener 
Ref lexion bei allen anderen A r t e n der überelastischen Beanspru-

A b b . 249. Derselbe K r i s t a l l bei verändertem Einfal lswinkel der Lichtquelle. 
(E twa natürl. Größe.) 

chung nachgewiesen werden. A b b . 247 zeigt einen geätzten A l u -
miniumeinl i r is ta l l , der z u einem geschlossenen B i n g gebogen u n d 
darauf mi t einer Schliffläche versehen wurde. Das Reflexions-
b i l d ist vierstrahlig. 

Das Reflexionsbild eines Aluminiumeinkristal ls von kreis
rundem Querschnitt, der zu einer Spirale aufgerollt u n d nach 
dem Anlegen der Schliffläche geätzt wurde, veranschaulicht 
A b b . 248. Entsprechend der Orientierung des Kr i s ta l l s erscheint 
das Reflexionsbild i n F o r m eines dreistrahligen Sternes. Re la t iv 
verschiebungen v o n Lichtquel le und K r i s t a l l ergeben wechselnde 
Reflexionsbilder; bei bestimmten Beobachtungswinkeln können, 
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wie A b b . 249 veranschaulicht, Reflexionsbilder i n F o r m von Spira
len beobachtet werden. 

Je vielfältiger die Ausgestaltung des Fließfeldes, um. so leb
haftere Reflexionswirkungen können erzielt werden, wie dies 
A b b . 250 an einer verdrehten u n d darauf z u einer Spirale auf
gerollten Aluminiumeinkris ta l lprobe wirksam zum Ausdruck 

Abb.250. Verdrehter und darauf spiralart ig gebogener A l u m i n i u m - E i n k r i s t a l l . 
(E twa natürl. Größe.) 

bringt. Daß alle diese Erscheinungen durch sehr weitgehende 
Beanspruchungen allmählich zurücktreten u n d nach u n d nach 
ganz verwischt werden, braucht k a u m besonders hervorgehoben 
zu werden (vgl. Abschn , V I ) . 

Versuche, die Störungen i n der gesetzmäßigen Ref lexion i n 
anderer Weise, z, B , durch die Annahme v o n Kristallzertrümme
rungen, deuten zu wollen, s ind ergebnislos, auch dann, wenn an
genommen wi rd , daß sich die KristaUtrümmer unter der E i n w i r 
kung des Fließvorganges i n irgendeiner Weise gesetzmäßig an-
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ordnen. Verdrehungsversuche an Viel la is ta l lproben zeigen näm
l i c h die beschriebenen Reflexionswirkungeii nicht oder aber i n u m 
so geringerem Maße, je feiner das K o r n des Versuchsmaterials ist . 
Kristallzertrümmerungen müßten sich aber auch dessenun
geachtet i m Schliffbild i n irgendeiner Weise objektiv nachweisen 
lassen, insbesondere zu Beg inn der F o r m Veränderung, wo grobe 
Bruchstücke der K r i s t a l l e noch vorhegen müßten. 

I n gleicher Weise widersprechen ai ich die Verformungserschei
nungen sowie die beobachtete Inhomogenität der Reflexionsbilder 
der Annahme einer Kristallzertrümmerung. I m Gegensatz zu 
Viel l i r is ta l lproben, bei denen eine bestimmte Proportionalität i m 
H i n b l i c k auf die Gestalt der Proben vor und nach der F o r m -
veränderung bestehen bleibt , können bei Einkr is ta l len neben der 
Inhomogenität i n der Ref lexion je nach ihrer Orientierung erheb
l iche Unterschiede i n der Ausbi ldung der Gestalt auftreten. Aber 
nirgends äußert sich der unverlierbare Richtungssinn der K r i 
stalle so deutlich, wie i n diesem Verhal ten. D e r beanspruchte 
K r i s t a l l ist und bleibt eine homogene Einhei t , u n d zwar auch dann, 
wenn er seine Kr i s t a l lna tu r bereits fast gänzlich eingebüßt hat. 

So verschieden die beobachteten Reflexionswirkungen v o n 
überelastisch beanspruchten K r i s t a l l e n sind, so ist ihre Mannig
fal t igkeit einzig u n d allein i n der Ausgestaltung des Fließfeldes 
u n d den damit verbundenen Störungen i m gesetzmäßigen Aufbau 
begründet. M a n k a n n sich w o h l nicht der Tatsache verschließen, 
daß diese Erscheinungen mi t Störungen i m Raumgitteraufbau i m 
Zusammenhang stehen u n d daß i n ihnen ein Ausdrucksmit te l für 
diese Störungen z u erblicken ist. 

D ie Beziehungen, die sich zwischen den Eigenschaften und 
der Geometrie des Raumgitteraufbaues ergeben, scheinen geeignet, 
i n besonderer Weise die Vorgänge der Umgestal tung des R a u m 
gitters z u erhellen. Sie sprechen vielleicht dafür, daß die Atome 
nach u n d nach i n der Weise verlagert werden, daß die Abstände 
der Git terpunkte i n den verschiedenen Netzebenen durch den 
Umbildungsvorgang zunächst einmal mehr oder weniger stark 
ausgeglichen werden. D a d u r c h wi rd die ursprüngliche Symmetrie 
der Netzebenen u n d dami t die des Raumgitters zerstört. Das Wesen 
der Verfestigung würde also gewissermaßen i n dem Ausgle ich 
der Atomabstände zu erbl icken sein, vielleicht i n loser Anlehnung 
an die Geometrie der dichtesten Kugelpackung. Dieser Vorstel lung 
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scheinen auch Ergebnisse der Röntgenforschung keineswegs zu 
widersprechen1). 

Überblickt m a n die gesamten vorliegenden Versuchsergeb
nisse, so gewinnt m a n den E indruck , daß der K r e i s der Vorste l 
lungen über das Fließen von Meta l lkr is ta i len sich immer mehr 
schließt. So sicher wie die I&istal lographie aus der Lage der Ätz
figuren die ersten Schlußfolgerungen für den gesetzmäßigen Aufbau 
der Kr is ta l le gezogen hat, so sicher k a n n aus der inhomogenen 
Reflexion auf ehre tiefgreifende Verlagerung des Raumgit ters 
geschlossen werden. . 

E ine Quelle, die über den R a h m e n der Verlagerungshypo
these hinaus auf die Erklärung der Fließ- u n d Verfestigungsvor
gänge m gleichem Sinne Bezug n immt , ist bis jetzt k a u m bekannt 
geworden. A b e r auch die Bes t immung des Begriffes „Verfesti
gung".läßt sich quellenmäßig woh l nicht belegen. Wahrscheinl ich 
hat sich der Begriff „Verfestigung" nach u n d nach v o n selbst 
entwickelt. Soweit man nun unter dem Begriff „Verfestigung" 
i n der hergebrachten F o r m eine Erhöhung der Kohäsion versteht, 
dürfte die Berechtigung für eine solche Auffassung aber mehr als 
zweifelhaft sein. N a c h den bisherigen Feststellungen an V i e l -
kristallproben ist es nämlich nie gelungen, bei geringeren effektiven 
Spannungen als 48 bis 55 k g / m m 2 die Kohäsion des Kupfers aufzu
heben. Diese Feststellung dürfte also eher dazu berechtigt haben, 
den Begriff der Verfestigung überhaupt abzulehnen. A u f G r u n d 
der mitgeteilten Versuchsergebmsse gelang zum erstenmal die 
Feststellung, daß auch Einkr is ta l le , ähnlich wie Vie lk r i s t a l l -
aggregate, i m Sinne einer Kohäsionserhöhung verfestigt werden 
können, eine Anschauung, die der Verlagerungshypothese seit 
langem als Grundlage dient. D a d u r c h w i r d eine grundsätzliche 
Stellungnahme zu der Frage der Verfestigung erst ermöglicht. 

Zustandsschoina. Versucht m a n nun die gesamten Fließ-
und Verfestigungsvorgänge i n ih ren Zusammenhängen zeichnerisch 
darzustellen, so gelangt m a n zu dem i n A b b . 251 wiedergegebenen 
Schaubild 2 ) , dem die bei K u p f e r erhaltenen Versuchsergebnisse 
zugrunde liegen. 

V g l . dagegen M a s i n g u . P o l a n y i : Ka l t r eckung u n d Verfestigung. 
Ergebnisse der exakten Naturwissenschaften B d . I I , S. 177, 1923, i n Gegen
satz zu diesen aber vor a l lem G r o s s : Z . Metal lkunde 1924, S. 19. 

2) C z o c h r a l s k i : Stahl u . E i sen 1916, S. 863. 
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I n ihrem grundsätzlichen Verlauf ist die Abhängigkeit der 
Festigkeits- u n d Dehnungseigenschaften des natürlich kristalli
sierten Metalls (ungestreckten Gußmetalls) von der mittleren K o r n 
größe {(pm) i n der Schaulinie c—z wiedergegeben: also Fest ig-
keitsanstieg bei Erniedr igung der Dehnung. 

D ie wiedergegebene Schaulinie ist nur unter der Voraus
setzung gleichförmigen mechanischen Verhaltens (Quasiisotropie) 
des Materials streng gültig. Bekannt l ich macht sich aber auch die 
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Stoffes bemerkbar. A m größten sind diese Einflüsse innerhalb eines 
Kris ta l lkornes selbst. D e n Grenzfall, daß der Körper nur aus einem 
einzigen K r i s t a l l bestehe (q> m = v), bezeichnet die K u r v e a—b. 
I n diesem F a l l w i r d die Fest igkeit und Dehnung, je nachdem, ob 
die Beanspruchung i n den Achsenrichtungen größter bzw. ge
ringster Festigkeit u n d Dehnung stattfindet, alle mögliehen zu
geordneten Werte , die die K u r v e a—b einschließt, aufweisen kön
nen. M i t wachsender K o r n z a h l wird der Abs tand der Punk te 
a und b, die die Grenzwerte darstellen, immer kleiner, bis er end-
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l ieh ganz zusammenschrumpft; dieser P u n k t , der i n dem Schau
b i ld mi t c bezeichnet ist, w i rd bei den meisten Meta l len erreicht, 
wenn dieKorngröße 93m, geometrische Gleichachsigkeit des Arbei ts
gutes vorausgesetzt, auf lli 0 0 0 des gesamten Volumens sinkt . D i e 
Z a h l entspricht einem groben Erfahrungswert . Verbindet man 
die Höchst- und Medr igs tpunkte a u n d b der Fest igkei t u n d 
Dehnung für cp m = v, so erhält man unter Einschluß des Punktes c 
eine Dreiecksfläche abc, die das Gebiet mangelnder Quasiisotropie 
begrenzt. 

D e r Einfluß der Kal tbearbei tung macht sich dagegen i n dem 
Schaubild i n der Weise bemerkbar, wie dies die Transversalkur
ven d ausdrücken. Sie deuten den Ans t ieg der Höchstlastgrenze 
an, wie er abhängig von der Lage des Ausgangspixnktes i n nicht 
näher bekannter Weise zum Punk te z h i n fortschreitet. Anlassen 
übt auf die Eigenschaften entgegengesetzte W i r k u n g e n aus, 
indem die Höchstlastgrenze etwa nach Maßgabe der Transversal
kurven erniedrigt w i r d . 

D i e stark ausgezogenen K u r v e n geben die Verhältnisse für 
E in la i s ta l l e u n d für solche Vie lkr i s ta l lproben wieder, bei denen 
sich der Einfluß der Kr i s t a l lna tu r noch deutlich bemerkbar 
macht (Gebiete mangelnder Quasiisotropie), die dünn ausgezogenen 
K u r v e n für Vielkris tal lproben, i n denen die Einflüsse der K r i s t a l l 
natur prakt isch unwirksam sind. Das Schaubi ld gibt also die 
Beziehungen der Eestigkeits- u n d Dehnungseigensohaften z u den 
verschiedenen Zuständen der E i n k r i s t a l l e 1 ) und Vie lkr i s ta l lproben 
verschiedener Körnigkeit i n umfassender Weise wieder. 

J ) P o l a n y i n immt diese bereits 1916 vom Verfasser gemachte Fest
stellung auch für sich i n Anspruch ; a. a. 0 . S. 210. (Vgl . A n m e r k u n g S. 234.) 



XI. Kräftemeclianik der Verfestigungsvorgänge. 
Fließkurven v o n V i e l k r i s t a l l p r o b e n . 

W e n n auch ein Versuch, die kräftemechanischen Zusammen
hänge i n ihrer Gesamtheit z u behandeln, durchaus verfrüht sein 
dürfte, so ergeben sich auf Grund der vorangehenden Abschnitte 
gewisse Fragestellungen, deren Beantwortung praktisch wie theo
retisch äußerst bemerkenswert sein dürfte. Insbesondere berech
tigen umfangsreiche Forschungsarbeiten, die von ganz anderen 
Gesichtspunkten aus die Lösung der Verfestigungsfrage anstreben, 
diese Dinge, wenn auch ganz kurz zu berühren. 

I^äßt m a n nun die vermeintlichen „kristallographischen Gleit
flächen" (Hemmungsebenen H) auf Grund ihrer eindeutig erwie
senen Unwirksamkei t bei den Fließ- und Verfestigungsvorgängen 
außer Betracht (vgl. Abschn. X ) , so führen unsere Folgerungen auf 
einen Weg, den unsere namhaftesten Technologen R e j t ö , M a r 
t e n s , H e y n , vor allem aber L u d w i k 1 ) durch ihre Forschungen 
gewiesen haben, nämlich den, die gesamten Fließ- und Verfesti
gungsvorgänge v o n Vielkr is ta l lproben z u der inneren Reibung i n 
Beziehung z u bringen. D o c h erst L u d w i k war es durch seine 
klassischen Untersuchungen geglückt, die Vorgänge der inneren 
Reibung i n der Weise zu deuten, daß i h m die Auftei lung einer 
hypothetischen Fließkurve gelang. 

I m H i n b l i c k auf die Beschaffenheit der Proben werden von 
L u d w i k folgende Anforderungen gestellt: Der Körper bestehe 
aus elastischen Elementen (Molekülgruppen, Massenteilchen), 
die sich berühren u n d (unter gewissen Bedingungen) gegeneinander 
bleibend verschieben lassen. I m Verhältnis z u den zu betrach-

!) R e j t ö : D i e innere Re ibung der festen Körper, 1897 u n d B a u 
materialienkunde 1900, S. 305f. — M a r t e n s : M i t t . K g l . Techn. Versuchs-
anst. B e r l i n 1884, S. 93. — H e y n : M e t a l l und E r z 1918, S. 411 u . 436. — 
L u d w i k , insbesondere: Elemente der technologischen Mechanik. 1909. 
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tenden Formveränderungen sei die Größe dieser Körperteilchen 
verschwindend k le in und der ganze Körper homogen u n d isotrop. 

Wei ter werden von L u d w i k nachstehende einfache Begriffs
entwicklungen gegeben: Jene spezifische Norrnalkraft (Zug
spannung) , die erforderlich ist, eine Berührung benachbarter Körper
elemente aufzuheben, sei m i t „ K o h ä s i o n " , ] ' e n e spezifische Tangen-
gentialkraft (Schubspannung), die nötig ist, eme bleibende relative 
Verschiebung derselben einzuleiten, mi t „ i n n e r e R e i b u n g " 
angesprochen. Die Größe der inneren Re ibung sei insbesondere 
abhängig von der ursprünglichen Materialbeschaffenheit, der A r t 

u n d Größe der vorangegange
nen sj>ezifischen Schiebung (also 
v o m Fließ vorgange), der Größe 
der Normalspannung (Zug- oder 
Druckspannung) senkrecht zur 
Schubrichtung u n d von der 
Größe der Schubgeschwindig
keit . D e m schließen sich fol
gende Able i tungen u n d ' A n 
sätze a n : 

Jede bleibende Formände
rung beruht auf dauernder re
lat iver Verschiebung der Mas
senteilchen. Der Schubbewe
gung w i r k t die innere Reibung: 
entgegen. Diese Re ibung w i r d 
m i t B u n d die bei der Bean
spruchung auftretenden Schub
spannungen m i t T bezeichnet. D i e 

ersten bleibenden Formveränderungen treten auf, sobald x = R ist. 
W i r d der Zerreißversuch a n einem Stab verfolgt, der mi t 

einem Netz von L i n i e n versehen ist, die gemäß A b b . 252 i m W i n k e l 
von 45 0 zur Zugrichtung verlaufen, so können häufig regelmäßige 
Streifen und L i n i e n („Fließfiguren") an der Oberfläche der Proben 
beobachtet werden, die meist paral le l z u den Netz l in ien verlaufen. 
Sie entsprechen den Schmtt l in ien der Oberfläche mi t den Fließ
ebenen (bei L u d w i k m i t Glei tebenen 'Q bezeichnet), i n denen 
die ersten bleibenden Formveränderungen auftreten. 

Be im Zugversuch w i r d dieses Ne tz m i t zunehmender Ver-

Schematische Darstel lung des Schub
vorganges A b b . 252 vor, A b b . 253 nach 

der Dehnung (nach L u d w i k ) . 
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längerung (beispielsweise von l0 auf l) i n das i n A b b . 253 dar
gestellte übergehen, indem mi t wachsender Dehnung die Neigung 
der Ne tz l in icn zu den Ebenen, i n denen die ersten bleibenden 
Formveränderungen auftreten, immer größer wi rd . Der W i n k e l , 
den beide einschließen, w i r d m i t ß bezeichnet. 

B e i Stoffen, bei denen die innere Re ibung unabhängig von 
der Belastung ist (Harze, Gläser), schließen diese Ebenen, i n denen 
die ersten Formveränderungen auftreten, einen W i n k e l von 
genau 45° zur Kra f t r i ch tung ein. Dies ergibt sich aus dem be
kannten Schubgesetz 

P 
r — Va — sin 2 a> (1) 

fo 
P 

worin — die Belastung der Querschnittseinheit bedeutet; der 
Ja 

Neigungswinkel der Schubflächen gegen die Zugrichtung wird als 
Wirkungswinke l OJ bezeichnet. Für m — 4 5 0 ergibt sich bei einem 
M i n i m u m von P ein M a x i m u m von T . 

Unterschiede i n bezug auf die Lage dieser Ebenen werden 
sich noch dadurch ergeben, daß die aufeinandergleitendeii Ebenen 
durch die am Probestück angreifenden Kräfte entweder aufein
andergepreßt oder voneinandergezerrt werden (Abhängigkeit vom 
Normaldruck —a oder Normalzug -j-cr), so daß der W i n k e l , 
den die Ebenen, i n denen die ersten Formveränderungen auf
treten, mi t der Kra f t r i ch tung einschließen, bei Zug größer als 45 0 

u n d bei D r u c k kleiner als 45 0 ist . D i e Abweichungen von 45 0 s ind 
aber i n der Regel sehr geringfügig. 

D ie relative Bewegung der Massenteilchen längs der Fließ-
ebenen F w i rd durch die „spezifische Schiebung" gekennzeichnet, 
sie w i r d durch y ausgedrückt; ih r Einfluß überragt denjenigen aller 
übrigen Faktoren (ß, a). D ie spezifische Schiebung y läßt sich 
aus der Längenänderung der Probe beim Zerreißversuch, die 
m i t X bezeichnet w i r d 1 ) , wie folgt berechnen. Die Beziehung 
zwischen der Schiebung y u n d der Dehnung X is t : 

4,6 log (1 4-A) 
y = (Z) 

sm 2 (o 

!) A = — j—~s wobei 10 die ursprüngliche, l die jeweilige Meßlänge 
'o 

bedeutet. 
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oder , fa l l s co ~ 45 0 i s t : 

y ~ 4,6 l o g (1 -f-1) (3)i) 

D u r c h d iese B e z i e h u n g z w i s c h e n y u n d X i s t d a n n a u c h j ene 

P 
z w i s c h e n y u n d de r a u f d e n U r s p r u n g s q u e r s c h n i t t - o d e r a u f 

lo 
%) F (siehe nebenstehende Zeichnung) seien je 2 i m Abstände b von

einander befindliche Eließebenenpaare, 
die m i t der Zugrichtung P den W i r 
kungswinkel co bilden. Unte r dem 
Einfluß der paarweise auftretenden 
Schubspannungen T werden bei der 
Verlängerung der Strecke s u m ds die 
Eließebenen F u m clv gegeneinander 
verschoben. Es entspricht also der 
effektiven (d. h. auf die jeweilige 
Länge bezogenen) spezifischen D e i l 

as 

nung da = — die spezifische Schie

bung dy = 

Hieraus ergibt s ich: 

ds 
dv= und 6 = s• sin co 

COS CO 

dy 
ds 

folglieh: 

da 2 da *! 

sin 2 co\ s'surco• oosco smco-cos to 

Unter der Annahme, daß co konstant ist, g i l t : 

2 a 
y — — — „ — oder für co = 4ö° : y = 2 a. 
' sm 2 co ' 

Die spezifische Dehnung K , die stets auf die jeweilige Länge l zu 
beziehen ist, ergibt s ich aus l0 u n d l gemäß: 

l 

a = J t = l o g
 n a t f = 2 ' 3 l o g f = 2 , 3 l 0 g ( 1 + A ) ' 

folglich (cu = konstant) 
_ 4 , 6 1 o g ( l + A) 

' sin 2 co 

oder, falls co ~ 45°: 
y ( v 4,6 log (1 - j - A). 
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den jeweiligen Querschnitt bezogenen Zugspannung j , wenn 

/„ der der Anfangsbelastung, / der der jeweiligen Belastung P ent
sprechende Stabquerschnitt ist, i n einfacher Weise bestimmt, 
falls das Zugdiagramm des betreffenden Materials gegeben is t 1 ) . 

Trägt man die spezifische Schiebung y und die Werte der 
inneren Reibung B i n ein Schaubi ld auf, so erhält man eine K u r v e , 
die die Beziehungen zwischen diesen beiden Faktoren zum Aus
druck bringt u n d als „Fließkurve" bezeichnet wi rd . Diese K u r v e 
br ingt die innere Re ibung u n d ihre Änderung durch den Fließ
vorgang i n eindeutiger Weise zum Ausdruck. E i n Beispiel möge die 
Able i tung der Fließkurve aus dem Zugdiagramm näher erläutern. 

vo so 60 
Dehnung °/a 

A b b . 254. Beziehungen zwischen der EJießkurve und dem Zugdiagramm 
von Weichkupfer (nach Ludwik ) . 

I n A b b . 254 ist ein Zugdiagramm für Weichkupfer wieder
gegeben. Besi tzt ein P u n k t beispielsweise M des üblichen Zug-

P 
diagramms die Koord ina ten = 2160 k g / c m 2 und X = 0,25 

fo 
( = 25 °/o Dehnung), so ergeben sich für den entsprechenden 
P u n k t Mi der Fließkurve die folgenden Werte, wobei a> konstant 
u n d = 4 5 0 angenommen w i r d : 

P 

f 
E = i / 9 i = Vs • 2700 = 1350 k g / c m 2 , 

y = 4,6 log (1 + 0,25) = 0,446 (entsprechend einer spezi
fischen Schiebung von 44,6 %)• 

A u f gleicher Grundlage ist es auch möglich, aus den Druck-
u n d Verdrehungsschaubildern die Fließkurve abzuleiten; um-

x) L u d w i k : Elemente der technolog. Mechanik. 1909, S. 18. 
C z o c h r a l s k i , Metal lkunde. 16 
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gekehrt können auch die Zug- , Druck- u n d Verdrehungsschau-
bilder ohne weiteres aus der Fließkurve abgeleitet u n d auch i n 
einander übergeführt werden. B e i m Druckversuch ist die Längen
änderung X negativ. B e i m Vordrehungsversuch fällt die Längen
änderung außer Betracht . D i e Fließkurve läßt sich meist noch 
einfacher bestimmen, da das Verdrehungsschaubild den gleichen 
Charakter wie die Fließkurve hat. Selbst bei wechselndem oder 
entgegengesetzt gerichtetem Kraf tangri f f (Zug-Drehung, H i n -
u n d Herdrehung) werden wie auch bei aussetzender (intermittie
render) Beanspruchung grundsätzlich die gleichen Ergebnisse er
halten 1 ) . D i e aus den Zug-, Druck- u n d Verdrehungsschaubildern 
abgeleiteten Fließkurven weichen alle nur wenig voneinander ab. 
Das beweist, daß die Formänderungsschaubilder bei einfachen 
Beanspruchungsarten i n gesetzmäßiger gegenseitiger Beziehung 
stehen und daß die Fließkurve, was am meisten zu ihren Gunsten 
spricht, nur wenig von der A r t der Beanspruchung beeinflußt wi rd . 
A b e r gerade i n der Erkenntnis dieser Zusammenhänge schuf L u d -
w i k die breite Grundlage seiner auf den wichtigsten Beobach
tungstatsachen aufgebauten Theorien, i m Gegensatz zu vielen 
anderen Theorien, deren Ausbau auf unwirksamen oder unter
geordneten Nebenerscheinungen begründet wurde. Diese „hypo
thetische" K u r v e bringt das Verhal ten des Materials bei verschie
denen Beanspruchungsarten einheitl ich z u m Ausdruck ; ihr k o m m t 
also die Bedeutung einer überaus wertvollen technologischen 
Materialcharakterist ik zu, der das elementare Schubgesetz zu
grunde liegt. 

Fließkurven von E i n k r i s t a l l e n . 

D e n Fließkurven von Vielloristallproben liegen ganz be
stimmte Annahmen über die Materialbeschaffenheit zugrunde, 
sie betreffen i n erster L i n i e das gleichförmige Verhal ten . 

L u d w i k hat also die Gültigkeitsbereiche seiner Theorie von 
vornherein r icht ig erkannt, wenn er i m H i n b l i c k auf gleichförmiges 
Verhalten (Quasiisotropie) des Prüfungsmaterials ganz bestimmte 

J ) Dagegen ist die Formänderungsgeschwindigkeit von bedeutendem 
Einfluß auf die Größe der inneren Reibung, m i t zunehmender Formände
rungsgeschwindigkeit k l ing t ihr Einfluß aber schnell ab. V g l . insbesondere 
L u d w i k u . S c h e u : Z . V . d . I . 1923, S. 122. 
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Forderungen stellt. N u r wenn diese Bedingungen erfüllt sind, 
k a n n die Größe des Wirkungswinkels co mi t 4 5 0 oder ~ 4 5 0 i n 
die Gleichung eingesetzt werden. Anders, wenn diesen Bedingun
gen nicht Genüge getan ist u n d grobkörnige Materiahen von man
gelnder Quasiisotropie u n d mangelnder Homogenität und i m 
äußersten Grenzfäll E inkr i s ta l l e der Prüfung unterzogen werden. 
A l s d a n n muß der Wirkungswinke l co, der jeweils i n Rechnung 
zu setzen ist, besonders ermittelt werden. Dies kann insofern i n 
einfacher Weise geschehen, als bei E inkr i s ta l l en durch die Lage 
der Fließehenen F 
gleichzeitig der W i r 
kungswinkel co (aller
dings nur i n sehr gro
ber Annäherung) ge
kennzeichnet ist, u n d 
zwar ist jeweils jenes 
Fließebenensystem 

(F) (vgl. Abschn . X , 
S.214) inAnrechnung 
z u setzen, das einem 

W i n k e l von 45° zur " ~ ~~%hnunS°/° 

R i c h t u n g des K j a f t - A b b _ 2 5 5 _ Zerreißkurven verschieden orientierter 
angriffes am nach- Aluminium-Einkristallstäbe, 
sten kommt. W i r d 
die Rechnung diesem Ansatz entsprechend durchgeführt, so ergeben 
sich für Einkris taUproben Fließkurven, die i n ihrem Verlauf je nach 
der Lage der Fließebenen F voneinander abweichen können. 

I n A b b . 255 geben die L i n i e n a, b und c die einfachen (nicht 
effektiven) Zerreißkurven verschieden orientierter A l u m i n i u m 
einkristalle u n d die stark ausgezogene L in i e cl diejenige einer 
Vielkris tal lprobe wieder. D i e Able i tung der Fließkurven aus 
diesen Linienzügen k a n n nun i n der gleichen Weise erfolgen, wie 
dies bereits an H a n d der Ergebnisse L u d w i k s gezeigt worden ist, 
nur muß statt 

R = 1/l j s in 2 co gesetzt werden, 

R = -- (1 — V s sin 2 co) (4) 

16* 
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Dies ergibt sich aus folgender Überlegung: Das Fließen t r i t t 
am leichtesten ein, wenn die Fließebenen F u m 45° geneigt zur 
Rich tung des Kraftangriffes verlaufen; für co = 45° ergibt sich 
bei einem M i n i m u m v o n P ein M a x i m u m v o n T . J e mehr die Lage 
der Gleitebenen von dem W i n k e l von 45 0 abweicht, u m so höhere 
Werte w i r d also auch die innere Re ibung E erreichen. Der W e r t 
der inneren Re ibung ergibt sich alsdann, indem m a n zu dem 

7-100% 

Abb. 256. jTließkurven verschieden orientierter Aluminium-Einkristallstäbe. 

Wer t der inneren Reibung bei 45 0 noch den sich aus der jeweiligen 
Lage der Gleitebenen F ergebenden Differenzbetrag v o n T h inzu
zählt. D ie i n A b b . 256 wiedergegebenen Fließkurven a, b u n d c 
mögen hierfür als Beispie l dienen; die der Vielkr is ta l lprobe zu
gehörige K u r v e d wurde wiederum stark ausgezogen. D ie jeweils 
angewendeten W i n k e l s ind i n der Tabelle 8 aufgeführt. 

Aus den Kurvenzügen lassen sich sehr bemerkenswerte 
Schlüsse ziehen: Die K u r v e n verlaufen u m so steiler, je niedriger, 
und u m so flacher, je höher die Dehnungswerte der Proben liegen; 
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T a b e l l e 8. 

Bezeichnung 

Orientierung des 
Kristallstreifens 
zur Zugrichtung 

o° cpa 

W i n k e l der Eließ-
ebenen F zur Zug

richtung 

Angewendeter 
W i n k e l 

a 15 3 0 ° , 15° u . 75° 15° 
b 25 20 8 ° , 23° u . 65° 65° 
c 40 0 0 ° , 40° u . 50° 40° 
d Vielkr is ta l lprobe — 45° 

(Weichaluminium) 

je mehr die Fließebenen F der Proben sich dem W i n k e l von 
4 5 0 zur Zugrichtung nähern, u m so geringere Werte für die innere 
Re ibung R u n d für die spezifische Schiebung y werden erhalten; 
je mehr die Lage der Fließebenen F von diesem W i n k e l abweicht, 
u m so höher liegen die Wer te für R und T . D i e der Vie lkr is ta l l 
probe zugehörige K u r v e n i m m t eine mittlere Lage ein. Hieraus 
folgt, daß die innere Re ibung bei Einkr is ta l lproben ihre Höchst-
u n d Mindestwerte erreichen kann , dahingegen bei Vie lkr is ta l l 
proben etwa dem arithmetischen M i t t e l dieser Zahlen entspricht. 
Dieses Ergebnis is t durchaus verständlich; einer gleichmäßigen 
Orientierung innerhalb kleiner Bereiche steht eine ausgezeichnete 
Gruppierung, diesich auf den gesamten Querschnitt erstreckt, gegen
über. Solche Systeme werden einerseits durch Mittelwerte, anderseits 
durch Grenzwerte der inneren Reibungü! ausgezeichnet sein müssen. 

Würden n u n die i m H i n b l i c k auf die Lage der Gleitebenen F 
gemachten Annahmen völlig zutreffen, so würden damit die Fließ
vorgänge i n K r i s t a l l e n hinreichend erklärt. E s wurde aber bereits 
anfangs erwähnt, daß eine geschlossene Darstel lung der Fließ
vorgänge auf dieser Grundlage überhaupt nicht möglich sei. D ie 
genaue Analyse des Dehnungskörpers führt zur Annahme immer 
weiterer Fließebenensysteme und schließlich widerspricht eines 
dieser Systeme dem andern. Aus Gründen der Einfachheit 
wurde trotzdem diese Darstellungsweise beibehalten; die Fehler 
der Able i tung wurden dadurch verringert, daß nur günstig orien
tierte Kr i s ta l lp roben für die Auswertung i n Betracht gezogen 
wurden. Für eine einwandfreie Ablei tung muß ein anderer W e g ein
geschlagen werden. Dieser ergibt sich aus den vorliegenden 
Versuchsergebnissen auf z iemlich einfache Weise. 

D ie Annahme ausgezeichneter Fließebenensysteme schließt sich 
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aus der Geometrie des Dehnungskörpers v o n selbst aus. M a n gelangt 
i m Gegenteil zu einer unbegrenzten Mannigfal t igkei t v o n Fließ
ebenen, die jede Lage zu den kristal lographisch rationellen Ebenen 
(010, 011, 111, etwaige Hemmungsebenen H usw.) einnehmen 
können, wenn sie auch i n gewissen Kris ta l lbere ichen bevorzugt 
auftreten können. D i e Ebenen F verändern nach Maßgabe der 
Orientierung fortgesetzt ihren W i n k e l zur Rich tung des K r a f t 
angriffes. Sie nehmen also scheinbar alle möglichen Lagen ein, 
daher versetzte sie der eine Forscher i n diese, der andere i n jene 
rationelle Kristallebene 1 ) . Die Vorstel lung der veränderlichen 
Fließebenen F legt aber sofort nahe, daß be i den Fließvorgängen 
i n Kris ta l len nicht so sehr die rationellen kristallgeometrischen 
als die k r ä f t e g e o m e t r i s c h e n Beziehungen (Beziehungen i m Auf -
bau des Gitters zu den Gitterkräften) eine entscheidende Ro l l e 
spielen. M t anderen Wor ten is t das Verhal ten eines Massen
punktes (Atoms) v o n der Lage der Nachbarpuirkte abhängig. 

E s lassen sich auf Grund dieser Betrachtung für die kris tal lo
graphischen Hauptr ichtungen sehr einfache „Schubelemente" an
geben, und zwar: das reguläre Oktaeder für die Wurfehiormale: 
eine zusammengedrückte vierseitige Bipyramide für die Dodeka
edernormale u n d schließlich ein reguläres Tetraeder i n der R i c h t u n g 
der Oktaedernormalen. Obwohl sich jedes dieser Schubelemente 
aus dem anderen aufbaut, sind sie doch mechanisch ungleich
wertig. Die Atombindungen verlaufen beim ersten alle i n einen 
W i n k e l von 45 °, beim zweiten v o n 45 0 und 60 0 u n d beim Tetra
eder i n einen solchen von 30°. B e i Schubbeanspruchungen ist 
dieser Neigungswinkel von einem Massenteilchen zum andern allein 
ausschlaggebend für das Verha l ten ; die günstigste Schubrichtung 
ist zugleich immer auch die R ich tung geringer Atomdichte , dar in 
hegen ganz neuartige Ausbl icke. 

Die Schubvorgänge müßten also i m einfachsten Fa l l e i n Be
ziehung zu diesen W i n k e l n stehen. D a aber i n einem System von 
Massenteilchen die Gesamtheit der Einzelelemente über das Ver -
_= , 

l ) M a r k , P o l a n y i u . S o h m i d : Z . P h y s i k , B d . 12, S. 58ff., 1922; 
M a r k u . W e i ß e n b e r g : ebenda, B d . 14, S. 328, 1923; T a y l o r : E n g g . 
1923, S. 403; siehe auch: E t t i s c h , P o l a n y i u . W e i ß e n b e r g : Z . Phys ik . 
B d . 7, S. 181, 1921; W e i ß e n b e r g : E T Z . 1921, S. 1295; O n o : M e m . 
of the College of E n g . K y u s h u Imp. U n i v . E u k u o k a , Japan , B d . 2, N r . 5, 
1922; K ö r b e r : Z . angew. Chem., 1923, S. 278. 
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hal ten bestimmt, k o m m t dieser einfache Ansatz prakt i sch nicht 
i n Betracht . Vie lmehr entscheidet über das Verhalten eines solchen 
Systems die r e s u l t i e r e n d e K r ä f t e k o m p o n e n t e . Biese kann 
wohl auch mathematisch abgeleitet werden, ergibt sich aber un
mit te lbar aus der Gestalt des Dehnungskörpers. 

Versieht man ein Symmetrieelement dieses Körpers mi t L in i en 
zügen gleichen Abstandes (vom Mi t te lpunkt des Körpers), so er
hält m a n Niveaul in ien gleicher Dehnung. D i e Dehnung steht 
i n umgekehrter Propor t ion zur inneren Reibung R; diese w i rd 
i n erster L i n i e durch die Lage der Fließebenen F bestimmt. 
D i e jeweilige Lage der Fließebenen F und die innere Reibung 
R stehen i n gleichem Verhältnis zueinander. U m die Lage 
der Gleitebenen F zu erfahren, ist es erforderlich, die der Orien
t ierung zugeordnete Dehnung i n den entsprechenden Bet rag der 
inneren Reibung umzuwandeln, u m aus dieser Zah l die Lage 
der Fheßebenen F ableiten z u können. E ine Anzah l von Be i 
spielen ist i n dieser Weise durchgerechnet worden; die so erhalte
nen Kurvenzüge ergeben das erste geordnete B i l d der Fließ
vorgänge i n Kr i s t a l l en . D ie grundsätzlichen Ergebnisse sind nicht 
nur für das Verhal ten des Kupfers kennzeichnend, sondern um
fassen alle anderen Metalle gleichen Elementarwürfelaufbaus 
wie A l u m i n i u m , Gold , Silber, B l e i , E isen u . a. 

Das Fließen von E i n - u n d Vielkristal lproben vollzieht sich 
grundsätzlich i n der gleichen Weise. B e i L u d w i k findet sich 
zwar ein F a l l , bei dem der Wirkungswinke l co weit von 4 5 0 ab
weicht, nicht verwirkl icht , was aber dar in begründet ist, daß 
bisher kein W e g angegeben werden konnte, die Lage der Fließ
ebenen F jeweils z u bestimmen. Daher galt auch der Wirkungs
winkel co als eine recht hypothetische Größe, deren berechtigte 
Einführung vielen noch nicht recht erwiesen schien. Nichtsdesto
weniger ist er von L u d w i k zum Ausgangspunkt seines Ansatzes 
gewählt worden; dieser Ideengang war so folgerichtig wie um
fassend. Demnach haben die von L u d w i k gegebenen Beispiele 
als Sonderfälle des von i h m aufgestellten Schubgesetzes, das die 
Kräftemechanik aller Fließvorgänge fester Körper umfaßt, z u 
gelten. E ine geschlossene Darstellung der Verhältnisse dürfte 
nur bei weiterer Sicherung der Untersuchungsergebnisse v o n W e r t 
sein; eine Aufgabe, die i m Rahmen technischer Forschung nur 
langsam der Lösung zugeführt werden kann. Aus alledem geht 
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aber schon j e t z t die umfassende Bedeutung des Schubgesetzes 
auch bei den Fließvorgängen i n Kr i s t a l l en deutlich hervor. 

E i n Überblick der hier dargelegten Zusammenhänge zwischen 
den Eigenschaften und der Bi ldsamkei t plastischer Meta l le 
läßt die Unzulänglichkeit derzeitiger Anschauungen über die 
Fließ- und Verfestigungsvorgänge auf das deutlichste erkennen. 
Anderseits erlangt man die Gewißheit, daß diese „beiläufigen 
technischen F ragen" i n v ie l tieferen physikaHschen Problemen 
wurzeln, als dies angenommen zu werden pflegt. Dies beweisen 
insbesondere die gesetzmäßigen Zusammenhänge, wie sie sich i n 
den Oberflächen der Körper darbieten, die die Eigenschaften i n 
Abhängigkeit der Kr i s t a lh ich tungen veranschaulichen. Diese 
Ergebnisse erscheinen zugleich auch geeignet, die gesamte 
Fragestellung dem Gedankenkreis exakter Wissenschaft näher
zubringen. 

A h e Versuche, die Fließ- u n d Verfestigungsvorgänge r e m 
kristallographisch zu deuten, stehen m i t zahlreichen experimen
tellen Feststellungen i m Widerspruch. A b e r auch bei Minera l 
kristal len scheinen ähnliche Widersprüche sich zu ergeben. W i e 
gelegentüch gezeigt werden soll , s ind auch die vermeintbchen 
Gleitebenen des Kalkspal tes nicht „Fließebenen", sondern eher 
„Hemmungsebenen'.'. Schon V o i g t beanstandet ihre hergebrachte 
Able i tung 1 ) . Die Unnahbarke i t der Isristahographischen Theorien 
t r i t t immer schärfer hervor. Zahlreiche andere Beobachtungen 
beweisen immer eindeutiger, daß die Ursache des merkwürdigen 
Verhaltens von Metal lkr is ta l len bei ihrer U m b i l d u n g ganz außer
halb von k r i s t a l l o g r a p h i s c h e n Erscheinungen z u suchen sein 
dürfte. Die Vorgänge scheinen woh l nur dann einigermaßen ver
ständlich, wenn ihnen, wie dies die Verlagerungshypothese voraus
setzt, Störungen i m gesetzmäßigen Aufbau des Gitters zugrunde 
gelegt werden. Dafür hefern die Formänderungsbilder, wie sie 
i m Innern von E inkr i s t a l l en leicht beobachtet werden können 
(vgl. Abschn. X ) , unleugbare Beweise. So verschieden auch die 
beobachteten Reflexionserscheinungen sind, so ist ihre Mann ig 
faltigkeit einzig u n d al le in i n der Ausgestaltung des Fließfeldes 
und der damit verbundenen Störung i m gesetzmäßigen Aufbau 
des Gitters begründet. 

i ) K r i s t a l l p k y s i k . 1910: 
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Demnach findet das Hießen i n Kr i s t a l l en vorzugsweise i n 
kristal lographisch u n r a t i o n e l l e n Ebenen statt. D i e Teilchen
verschiebung erfolgt auf G r u n d dieser Vorstel lung ebenfalls i n 
Ebenen, die aber nur als f ik t ive Vorstellungsbilder Bestand haben. 
E i n solches Fließen w i r d auf Grund des elementaren Schub
gesetzes auch der mathematischen Behandlung zugänglich. B e i 
den Fließvorgängen i n K r i s t a l l e n kommt es nicht auf die 
rationellen kristallographischen Beziehungen an, sondern auf 
die Beziehungen i m Aufbau des Gitters z u den G i t t e r k r ä f t e n . 
D u r c h diese w i r d die Größe der inneren Be ibung bestimmt. D i e 
Ebenen leichtesten Fließens s ind zugleich auch Ebenen schwacher 
Besetzung des Gitters. I n ähnücher Weise machen sich diese 
Beziehungen auch i n der äußeren Ausgestaltung der Proben beim 
Fließen bemerkbar; die „Verformung" der Proben ist i n hohem 
Maße v o n der Ver te i lung der Gitterkräfte abhängig, die i n ihrer 
Gesamtwirkung i n dem Verlauf der Fließkurven zum Ausdruck 
kommen. Diese Ergebnisse sprechen zugunsten der v o n L u d w i k 
abgeleiteten Ebene des leichtesten Fließens u n d somit zugunsten 
der v o n i h m begründeten technologischen Mechanik der inneren 
Fließvorgänge i n plastischen Metallen. 

Für die Erklärung der Erhöhung der inneren Reibung i n 
beanspruchten Metal len dürfte vielleicht diese Vorstellung den 
ersten Ansatz bieten, etwa derart, daß die Möglichkeit instabiler 
Atombindungen z u erwägen wäre. Der mittlere durchschnitt
l iche Atomabs tand dürfte dabei wohl unverändert erhalten blei
ben. Dafür spricht der Umstand , daß das Leitungsvermögen für 
Elektrizität bei Einkr i s ta l len , wie dies durch Messungen an etwa 
20 cm langen Einkristalldrähten festgestellt werden konnte, 
weder vom Zustand (Grad der Kal tbearbei tung) noch von der 
Kris taUrichtung nennenswert abhängig ist. 

Der Verlagerungshypothese ist auch i m wesentlichen die 
wissenschaftliche Erfassung der Rekristallisationsvorgänge z u 
verdanken 1 ) . Dadurch wurde zum erstenmal die Möglichkeit 
geschaffen, Metal lkr is ta l le v o n unbegrenzten Abmessungen i n 
einfacher Weise z u erzeugen. Die genaue Erforschung der E i n 
kristalle dürfte noch manche Überraschung mi t sich bringen. 
Infolge ihrer Homogenität dürften i n der Erforschung der elasti-

') Intern. Z . f. Metallographie. 1916, S. 1. 
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sehen Eigenschaften der Kr i s t a l l e alsbald weitere Eortschr i t te 
zu verzeichnen sein. B e i A l u m i n i u m konnte die Elastizitätsgrenze 
i n den Richtungen 001, 011, 111 m i t 0,6; 0,8 und 1,2kg/mm 2 

festgestellt werden. Ebenso bemerkenswert ist die Tatsache, daß 
sich die Klangfarbe v o n E inkr i s t a l l en infolge vol lkommener 
Elastizität durch besondere Reinhei t u n d Klangfülle auszeichnet. 
Durch Druckversuche konnte festgestellt werden, daß die Druck
festigkeit von Einkr i s ta l len grundsätzlich mi t den Ergebnissen 
von Zugversuchen übereinstimmt. Bemerkenswert ist die Ver 
änderung der Querschnitte von Druckkörpern: zylindrische Druck
körper ergeben i n der Wurf elnormalen quadratische, i n der Dodeka
edernormalen rautenartige, i n der Oktaedernormalen elliptische 
Endformen von deutlicher Prägung. 

E i n e Reihe von Erscheinungen (Lüdersche L in i en , banale 
Fließlinien, Kris ta l l rutschungen usw.) könnten i n diesem Zusam
menhang noch näher behandelt werden; sie alle stehen aber, ebenso 
wie die Translations- u n d Zwillingsstreifen, i n keinem primären 
Zusammenhang m i t den Vorgängen der Verfestigung. 



XII. Die inneren Fließvorgänge und ihre 
Bedeutung für die Knetbearbeitung der 

Metalle im Betriebe1). 
Für den Technologen, der die Metalle der Knetbearbeitung 

i n seinem Betriebe unterzieht, ist die Kenntn i s der zulässigen 
Grenzen, innerhalb welcher er die Metalle bei den einzelnen A r 
beitsvorgängen beanspruchen darf, v o n großer Wicht igkei t . Aber 
nur die genaue Kenn tn i s der Eigenschaften der Rohstoffe und 
der aus ihnen gewonnenen Erzeugnisse gemeinsam m i t der ge
nauen Kenn tn i s der inneren Fließvorgänge kann ein bewußtes 
Können auf diesem immerhin ziemlich verwickelten und wenig 
durchforschten Gebiete der technologischen Mechanik ver
mi t t e ln 2 ) . 

*) N a c h einem Vor t rag , gehalten vor der Arbeitsgemeinschaft der Be
triebsingenieure. Frankfur t a. M a i n , 13. J u n i 1922. 

2) I n letzter Zei t versucht man , die Bearbeitung der Metalle durch 
plastische Formgebung i n das W o r t „Verarbeitung" hineinzugeheimnissen, 
obwohl der Sprachgebrauch hierfür nicht den geringsten Anha l t bietet. 
Es dürfte außerordentlich schwer sein, einen Sammelnamen für diese sehr 
vielfältige Gruppe von Bearbeitungsvorgängen zu finden. Das Handwerk, 
als Vorgänger jeder technischen Tätigkeit, hat hierfür das W o r t „Kneten", 
das auch begrifflich das Wesen aller dieser Vorgänge a m besten wiedergibt, 
bereits vorbenutzt. W e n n diese Bezeichnung i n den vorangehenden A b 
schnit ten wiederholt benutzt worden ist, so sei darauf hingewiesen, daß 
dieser Terminus i n der Technologie der Metalle nicht neu ist, sondern schon 
von vielen anderen Autoren vorbenutzt worden ist . Die Bezeichnung „Ver
arbei tung" hat vielfach schon infolge Verwechslung mit der „spanab
hebenden Bearbe i tung" zu vielen unliebsamen Irrtümern geführt, ins
besondere bei der Auslegung von Patenten. Die Schaffung einer eindeutigen 
Terminologie dürfte daher i m allgemeinen Interesse liegen. Einstwei len 
empfiehltessich, i n Ermangelung eines Besseren das Wor t „Knetbearbeitung" 
beizubehalten. Unte r anderem bietet es auch den Vorzug, daß man als
dann für die „spanabhebende Bearbei tung" die analoge Wor tb i ldung 
„Schnittbearbeitung" verwenden kann. 
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Die inneren Eließvorgänge, sowie die damit verbundene 
Veränderung des Zustandes und der Eigenschaften der Metal le 
seien i m folgenden durch eine Reihe v o n Beispielen belegt. 

W a n n - und K a l t k n e t e n . 

D ie A r t der Kie tbea rbe i tung der Meta l le kann zweckmäßig 
i n zwei Hauptgruppen eingeteilt werden u n d zwar i n das K a l t -
und das Warmkneten . 

B e i m Kal tkne ten , z. B . Kal t schmieden u n d Kal tpressen 
wird , so widerspruchsvoll es zunächst k l ingt , das K o r n n icht zer
trümmert, sondern nur i n einfacher Weise umgeformt (Abschn. V I ) , 
die Korndeformat ion is t etwa der Stabdeformation proport ional . 
I n A b b . 257 ist das Gefüge einer Alumin iumwalzp la t t e wieder
gegeben. D ie Kr i s t a l l e sind so groß, daß die Vorgänge auch ohne 
Zuhilfenahme des Mikroskops sich leicht verfolgen lassen. W i r d 
eine solche Plat te ka l t gewalzt, so kann, wie dies d ie folgende 
Abb.258 zeigt, beobachtet werden, daß die K r i s t a l l e eine wesent
liche Verlängerung erfahren haben, ohne zertrümmert z u werden, 
(Höhenabnahme 75° / 0 ) . Sehr stark kaltgestreckte Metal le zeigen 
die Eigentümlichkeit, daß sie be im Ätzen keine Verschiedenheit i n 
der Kornfärbung zeigen. Dies steht m i t einem inneren moleku
laren Verlagerungsprozeß i n Zusammenhang. A b b . 259 veran
schaulicht dies an der gleichen Alumin iumwalzp la t t e nach einer 
Höhenabnahme von 9 9 % . 

Ganz ähnliches Verhal ten beim K a l t k n e t e n zeigen auch alle 
übrigen Metalle und Legierungen. 

Verwendet man beispielsweise Legierungen m i t zwei Gefüge
bestandteilen, wie «-/S-Messing, so können die Vorgänge noch 
deutlicher dargestellt werden, wie dies die A b b . 260 u n d 261 
dartun. A b b . 260 gibt das Gefüge vor dem Ka l t s t r ecken wieder, 
A b b . 261 das Gefüge desselben Metal ls nach starkem Kal t s t recken . 
Die Körner, die ursprünglich keine bevorzugte R i c h t u n g zeigten, er
scheinen jetzt i n der Zugr ichtung stark gelängt. 

Z u ganz anderen Ergebnissen i m H m b l i c k auf die Gefüge
ausbildung gelangt m a n be i der Knetbearbei tung i n der Wärme 
(Warmkneten). I n A b b . 262, die das Gefüge eines AI-Barrens 
wiedergibt, s ind i m K e r n verhältnismäßig kleine gleichachsige 
Kr is ta l le zu beobachten, während nach dem Rande zu grob-
nadeliges Gefüge vorherrscht. 
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A b b . 257. Aluminiumwalzpla t te i m Gußzustand. Die einzelnen Kr is ta l le 
s ind an den Helligkeitsunterschieden erkennbar. A tzung Flußsäure-Salz

säure. ( L i n . V g r . 1,3.) 

A b b . 258. Dieselbe P la t t e kaltgewalzt (Höhenabnahme 75%)• . K o r n 
verbände erhalten, Helligkeitsunterschiede ziemlieh verwischt. Ätzung 

Flußsäure-Salzsäure. ( L i n . V g r . 1,3.) 

A b b . 259. Dieselbe Pla t te stärker kaltgewalzt (Höhenabnahme 9 9 % ) . 
D i e Helligkeitsunterschiede der einzelnen Kr is ta l le s ind fast völlig ver

wischt. Ätzung Flußsäure-Salzsäure. ( L i n . Vgr . 1,3.) 
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A b b . 260. ' a-/5-Messing vor dem Kal t s t r ecken 
Geätzt i n warmer Schwefelsäure 1:1. 

( L i n . Vgr . 210.) 

N a c h dem Warmkneten, A b b . 263, sind.die nadh'gen Kr i s t a l l e 
am Rande verschwunden u n d haben eine Umgruppierung i n 

gleichachsiges K o r n er
fahren. 

D u r c h Glühen al lein 
w i r d das nadlige Ge
füge, selbst bei monate
langer Versuchsdauer, 
n icht verändert, vor
angegangene Knetbe
arbeitung ist hierfür 

die unumgängliche 
Voraussetzung. E s sei 
auf diesen U m s t a n d be
sonders hingewiesen, 
wei l die gegenteihgen 

Behauptungen auf einer irrtümlichen Auffassung der Vorgänge 
beruhen (vgl. Abschn. V I I I ) . 

D u r c h das W a r m -
kneten k a n n also eine 
tiefgreifende Verände
rung des Kornes be
wi rk t werden. 

Das Warmkne ten 
ist gewissermaßen als 
K o m b i n a t i o n v o n K n e 
ten u n d Glühen auf
zufassen. 

E s ist ohne wei
teres ersichtlich, daß 
je nach den Versuchs
bedingungen beide Pro

zesse innerhalb der beiden Grenzfälle, nämlich des K a l t - und 
Warmknetens, sich mehr oder weniger überdecken können. F inde t 
beim Ka l tkne ten beispielsweise durch starke innere Re ibung eine 
nennenswerte Wärme entwicklung statt, so können i m Gefüge 
die typischen Kennzeichen eines Warmknetprozesses nachge
wiesen werden. Z u solchen Metal len , bei denen Umgruppierung 
des Gefüges bei der Knetbearbei tung schon bei sehr niedrigen 

Abh.261. Gefüge derselbenProbe nach s ta rkem 
Kaltstrecken, Kr i s t a l l e gelängt. Geätzt i n 
warmer Schwefelsäure 1: l . ' f ( L i n . V g r , 210.) 
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Temperaturen ein setzt, gehören das B l e i , Z inn , K a d m i u m und 
u . a. auch das N a t r i u m . Umgekehrt gibt es viele Metalle, bei 

A b b , 262. Aluminiumwalzbar ren vor dem Warmwalzen. Ätzung Fluß 
säure-Salzsäure. ( L i n . Vgr , 0,5.) 

denen die Umgruppierung des Gefüges erst bei verhältnismäßig 
hohen Temperaturen einsetzt. I n solchen Fällen wird das Ge-

A b b . 263. Dieselbe Probe nach dem Warmwalzen. Gefüge völlig um
gruppiert. Ätzung Flußsäure-Salzsäure. ( L i n . Vgr . 0,5.) 

füge stets die typischen Kennzeichen eines kaltgestreckten Me
talles aufweisen. 

Die grundsätzlich verschiedene W i r k u n g der beiden Be
arbeitungsarten auf das Gefüge geht aus diesen Beispielen ein
deutig hervor. B e i m Warmkneten findet eine völlige. Umgrup
pierung der Kornelemente statt, während beim Ka l tkne ten der 
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ursprüngliche K o r n v e r b a n d erhalten bleibt u n d nur eine geringere 
oder größere U m b i l d u n g der Kornges ta l t erfolgt. D ie meisten 
technologischen Arbeitsprozesse wie W a l z e n , Ziehen, Pressen u n d 
dergleichen scheinen sich zwischen diesen beiden Grenzfällen ab
zuspielen. Ein ige Bearbeitungsarten, beispielsweise Zug- und 
Druckbeanspruchung, können dagegen woh l als reine Kal tbearbe i 
tungsprozesse angesprochen werden. 

Festigkeits- und Dehnnngseigenschaften in Abhängigkeit vom 
B earb eitungsgrade. 

W i e i m Gefüge gelangt der Unterschied zwischen dem W a r m 
u n d Ka l tkne ten auch i n den mechanischen Eigenschaften zum 
Ausdruck. 

Be im Warmkneten, z. B . Warmschmieden u n d Warmpressen, 
werden die Eigenschaften von Metal len u n d Legierungen nicht 
verändert oder aber nur insoweit, als dies durch Ungleichmäßig-
kei t des Materials bedingt ist. B e i einer Prüfung auf Fest igkei t 
ergeben warmbearbeitete Proben annähernd die gleichen Qual i 
tätszahlen wie das Ausgangsmaterial, allenfalls kann durch den 
verschiedenen Körnigkeitsgrad ein gewisser engbegrenzter Unter 
schied i n den Eigenschaften nachgewiesen werden (Abscbn. V , 
A b b . 65). 

Erfolgt die Prüfung bei einer anderen als der Raumtemperatur , 
so gelangt man zu anderen Zahlen. Dies gil t auch i m H i n b l i c k 
auf die anderen Eigenschaften. 

So kann der Formänderungswiderstand u n d das Fo rm
änderungsvermögen, von Preßmessing sehr weitgehend vermindert 
werden, wenn man die Schmiedetemperatur bis zur hellen Gelb
glut steigert. Ähnlich verhal ten sich auch E i sen u n d andere Me
talle. Genauere Anhal tspunkte über den G r a d des Formänderungs
widerstandes bieten die Untersuchungen der Eigenschaften bei 
hohen Temperaturen. 

E ine mehr oder weniger willkürliche Reihe von Bezeichnun
gen wie hämmerbar, knetbar, preßbar, prägbar, schmiedbar, 
walzbar, ziehbar u n d dergleichen werden zur näheren K e n n 
zeichnung dieser Eigenschaften herangezogen. Über das F o r m 
änderungsvermögen lassen jedoch diese Bezeichnungen keine 
näheren Schlußfolgerungen z u ; eine vollkommene Charakterist ik 
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bieten vor allem Zerreißversuche bei hohen Temperaturen, wie sie 

i n den A b b , 264 bis 267 für Eisen, Kupfer , Messing u n d A l u m i 

n i u m nach B e n g o u g h 1 ) u . a. wiedergegeben sind. 

A l l e n diesen K u r v e n ist das eine gemeinsam, daß m i t steigen

der Temperatur die Eestigkeit allmählich herabsinkt, die Dehnung 

dagegen bis zu einem krit ischen P u n k t ansteigt. Be i dieser 

kri t ischen Temperatur , die sich mehr oder weniger dem 
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A b b . 264. Einfluß der Temperatur auf die 
Eest igkei t und Dehnung des Eisens 

(nach G o e r e n s ) . 

80 

Schmelzpunkt nähert, beginnen die Metalle sehr spröde zu werden, 

so daß die meisten v o n ihnen zu Pulver verrieben werden können. 

T y p i s c h kann die Erscheinung an A l u m i n i u m beobachtet werden. 

I n der Mehrzahl der Eäile werden durch das Kne ten nur Ge

staltsänderungen angestrebt. Sehr häufig w i rd jedoch, sei es, 

daß es nicht immer möglich ist, nur diese allein z u erzeugen, sei es, 

daß man diese oder jene Eigenschaft auf Kos ten der anderen 

durch das Kne ten bewußt zu beeinflussen trachtet, die mechanisch

physikalische Beschaffenheit des Arbeitsgutes mehr oder weniger 

stark verändert. 

') J . Inst, of Metals . B d . 7, S. 123, 1912. 
O z o c h r a l s k i , Metallkunde. 17 
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Der Einfluß des Kal tknetens auf die mechanischen Eigen
schaften geht aus der A b b . 252, S. 235 deutlich hervor. D i e 
Transversalkurven cl (Einzelheiten vg l . dortselbst) geben den 
Verlauf der Verfestigung durch Ka l tkne t en , wie sie abhängig 
von der Lage des Ausgangspunktes nach gewissen für jedes 

Mater ia l charakte
ristischen Geset
zen zum P u n k t e 
z h i n fortschrei
tet. 

Erfolgt d i e K a l t -
bearbeitung unter 

einer nennens-
wertenWärmeent-
wicklung, so wer
den die Transver
salkurven u m so 
mehr sich der 
K u r v e c—z nä
hern, je größer die 

Wärmeentwick
lung bei der K a l t 
bearbeitung war . 
Dies k a n n schl ieß

l ich dazu führen, 
daß das schein
bare K a l t k n e t e n 
i n W i r k l i c h k e i t 

1' ^Festigtet kg/mm* bZw. Dehnung°% e i n e m Warmkne -

Abb . 265. Einfluß der Temperatur auf die Fes t ig- t e n gleichkommt, 
keit und Dehnung des Kupfers (99,8%) (nach wobei eine Ver-

B e n g o u g h ) . festigung des M a 
terials ausbleibt. 

B e i m K a l t k n e t e n ist also i m Gegensatz z u m Warmkne ten 
eine tiefgreifende Veränderung der Eestigkeits- u n d Dehnungs
eigenschaften oder, was das gleiche ist, v o n Formänderungswider
stand und Formänderungsvermögen festzustellen. E i n e vo l l 
kommene Charakterist ik des Verhaltens bieten die folgenden 
Streckdiagramme. . . 
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A b b . 266. Einfluß der Temperatur auf die Eestig
keit und Dehnung des Messings ( 6 0 % Cu , 4 0 % Zn) 
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A b b . 267. Einfluß der Temperatur auf die Eestig
ke i t u n d Dehnung des Aluminiums (99,56%) 

(nach B e n g o u g h ) . 
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I n A b b . 268 ist der Einfluß des .Kaltstreckens auf die Fest ig
keit u n d Dehnung v o n Flußeisen wiedergegeben. Die Wer te für 
die Festigkeit u n d Dehnung s ind auf der Senkrechten, die Ver 
hältnisse /o: / (Streckzahlen) auf der Wagerechten abgetragen; 
dabei ist der ursprüngliche Querschnitt m i t / 0 , der Querschnitt 
nach dem Strecken m i t / bezeichnet. D ie K u r v e , die den Einfluß 
des Kaltstreckens auf die Fest igkei t wiedergibt, zeigt anfangs 
einen steilen Anst ieg, u m alsbald einen flachen Verlauf zu nehmen. 

so 
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I 

—% tigheii 
im 

% 

Streckzahlen /Ursp r 
' Quersc 

4 
ünglicher Querschnitt 

S 

1 Querschnitt nach dem Hecken 

A b b . 268. Einfluß des Kalts treckens auf die Fest igkei t und Dehnung von 
Flußeisen (nach R u d e l o f f ) . 

Die Anfangswerte v o n 40 kg Fest igkei t erfahren eine Steigerung 
u m den doppelten Betrag. D ie Dehnungskurve n immt etwa einen 
spiegelbildlichen Verlauf. Sie fällt v o n 30 auf nur einige wenige 
Prozent. 

D ie K u r v e n für Flußstahl A b b . 269 zeigen einen mehr 
linearen Verlauf. D i e Anfangsfestigkeit v o n 100 kg erfährt eine 
Steigerung auf etwa den doppelten Betrag. Die an sich unbeträcht
liche Dehnung w i r d noch weiter vermindert . 

Das Streckdiagramm des Kupfe r s A b b . 270 ähnelt im großen 
und ganzen dem v o n Flußeisen, nur liegen die mechanischen Wer te 
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etwa u m die Hälfte niedriger, wie diese für Kupfe r charakteri
stisch sind. 

Das Streckdiagramm des Messing A b b . 271 mi t 6 7 % Kupfe r 
s t immt m i t den bei Flußeisen erhaltenen Ergebnissen noch mehr 
überein, nur ist die Dehnung des Ausgangsmaterials eine wesent
l i c h größere. 

! 
{ 

Str kzahlen / ^ r s P r ^ , n ° ^ c ^ e r PggfWjWWI 
[ Querscimittnach dem Becken/ 

A b b . 269. Einfluß des Kaltstreckens auf die Festigkeit und Deh
nung von Flußstahl (nach Speer u. Winter) . 

Das Streckdiagramm des Aluminiums, A b b . 272, nach Ver
suchen des Verfassers aufgestellt, s t immt ebenfalls mi t den D i a 
grammen der anderen Metal le grundsätzlich überein, nur liegen 
die Festigkeitszahlen, wie dies für A l u m i n i u m kennzeichnend ist, 
bei guten Dehnungszahlen verhältnismäßig tief. 

Erfolgt die Prüfung bei höheren Temperaturen als der R a u m 
temperatur, so verändern sich die Zahlen gemäß den bereits 
wiedergegebenen Diagrammen für Warmzerreißversuche. D i e 
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A b b . 270. Einfluß dos Kal ts t reckens auf die Festigkeit und D e h 
nung von E lek t ro ly t -Kupfe r (nach G r a r d ) . 
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A b b . 272. Einfluß des Kalts treekens auf die Eestigkeit und Dehnung von 
A l u m i n i u m . 

fasttg^eit **" Dehnung 
A b b . 273. Einfluß der Temperatur auf die Festigkeit u n d Dehnung von 

kaltgestreckten u n d ungestreckten Metal len. 

Kurvenzüge verbreitern sich zu Flächen, die alle möglichen Zu
stände der Verfestigung einschließen, wie dies die A b b . 273 an
deutet. B e i hohen Temperaturen kann die W i r k u n g des K a l t -
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knetens unter Umständen völlig beseitigt werden, so daß alle 
Eigenschaften auf die von warmgekneteten Metal len herab
sinken. 

D i e Angaben der Li te ra tur über die Abhängigkeit von Eestig
kei t u n d Dehnung von den Querschnittsabnahmen beim K a l t 
kneten zeigen häufig große Abweichungen. Diese Unterschiede 
werden aber weder durch methodische Schwierigkeiten, noch 
durch Verschiedenheit des Materials verschuldet. Sie sind ledig-

^ l ieh dar in begründet, daß von den einzelnen 
Eorschern für die Versuche meist Proben von 
ungleichenAbmessungen verwendet werden. D a 
durch können sehr unterschiedliche Ergebnisse 

Abb. 274. Einfluß der absoluten Abmessungen der Probestücke auf die 
Streckdiagramme. 

erhalten werden; denn die Fest igkei t und Dehnung steht nicht 
nur i n Abhängigkeit von der prozentualen Querschnittsabnahme, 
sondern auch von den absoluten Abmessungen der Proben. Wäh
rend man bei Arbeitsgut v o n beträchtüchen Abmessungen des 
Querschnittes Verfestigungen erzielt, die etwa 5 0 % des Anfangs
wertes betragen, k a n n m a n bei sehr dünnen Blechen oder Drähten 
Festigkeitswerte erzielen, die u m 400 bis 500 % ansteigen können. 

Der Einfluß, den die absoluten Abmessungen auf die Streck
diagramme ausüben, is t i n dem folgenden Raumdiagramm, 
A b b . 274, schematisch veranschaulicht. D i e eine Achse g ib t die 
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absolute Dicke bei gleichem Streckgrad wieder, die beiden anderen 
Achsen die Festigkeits- bzw. Deimlings werte. D ie Hache , die die 
Eestigkeitszahlen miteinander verbindet, steigt u m so mehr an, 
je geringer die Dicke bei gleichem Streckgrad is t ; und Hegt um
gekehrt u m so tiefer, je größer die Dicke des Stückes ist. 

Dieses Verhal ten ist teils dar in begründet, daß die Reibungs
einflüsse je nach den absoluten Abmessungen wechseln können, 
vollends ist dies aber der F a l l , wenn die Gestalt der Ausgangs
material ien verschieden ist. B e i Verwendung eines rechteckigen 
Querschnittes w i rd man zu ganz anderen Ergebnissen gelangen als 
bei quadratischen Querschnitten. 

Aber selbst bei Formproportionalität können durch Reibungs
einflüsse ganz verschiedene Ergebnisse erhalten werden (z. B . 
be im Drahtziehen), wenn die Abmessungen der Proben ein ge
wisses Mindestmaß unterschreiten, weil dann die Reibungsüber
tragung durch das Werkzeug einen übermäßigen Einfluß gewinnt. 

E s dürfte sich also wohl als notwendig erweisen, bei künftigen 
Versuchen entweder von einmal festgelegten Querschnitten und 
gleichen Abmessungen auszugehen oder aber vollständige D i a 
gramme gemäß dem dargestellten R a u m b i l d aufzustellen. 

Wärmebehandlung. 

Einfluß der Glühtemperatur. Die Wirkungen des K a l t 
knetens können, worauf schon hingewiesen wurde, durch geeig
nete Wärmebehandlung wieder beseitigt werden. Die wichtigsten 
Ergebnisse solcher Ausglühversuche sind i n den folgenden Schau
bildern zusammengefaßt. 

A b b . 275 zeigt den Einfluß des Glühens bei verschiedenen 
Wärmegraden auf die Festigkeits- und Dehnungseigenschaften 
von kaltgezogenem Flußeisendraht mi t 0,05 ° / 0 Kohlenstoff (Glüh
dauer jeweils 30 Minu ten , Drahtdurchmesser 3,7 mm) 1 ) . E i n E i n 
fluß des Glühens macht sich erst bei Temperaturen oberhalb 200 0 

bemerkbar. Die Fest igkei t zeigt einen stetigen Abfa l l , die Deh
nung einen gleichartigen Anstieg. V o n etwa 550° an nehmen 
die K u r v e n einen ziemlich flachen Verlauf u n d verändern sich 
auch bei höheren Temperaturen nicht mehr wesentlich. 

1) M a r t e n s - H e y n : Materialienkunde. 1912, S. 270. 
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A b b . 275. Einfluß der Glühtemperatur auf die Fest igkei t und Dehnung von 
kaltgezogenem Flußeisendraht (nach M a r t e n s - H e y n ) . 
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Abb . 276. Einfluß der Glühtemperatur auf die Fest igkeit und Dehnung von 
kaltgezogenem Kupferdrah t (nach G r a r d ) . 

A b b . 276 zeigt den Einfluß des Glühens bei verschiedenen 

Wärmograden für kaltgezogenen Kupferdraht (Glühdauer jeweils 

50 Minuten, Drahtdurchmesser 8 m m ) 1 ) . B e i Kupfe r erfolgt die 

E inwi rkung bereits bei Temperaturen oberhalb 100 °. I m übrigen 

1) G r a r d : B e v . Met . 1909. S. 1109. 
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zeigen die K u r v e n ganz ähnlichen Verlauf wie die bei Flußeisen 

erhaltenen, nur liegen die Festigkeitswerte i n den dem Kupfe r 

eigenen niedrigen Bereichen. Steigt die Glühtemperatur über 

700°, so kann eine wesentliche Verminderung der Festigkeits-, 

insbesondere aber der Dehnungswerte beobachtet worden, Dies 

is t auf den Einfluß der Überhitzung zurückzuführen. B e i Eisen 

machen sich Überhitzungserscheinungen erst oberhalb 1000° 

bemerkbar. 

A b b . 277 veranschaulicht den Einfluß der Glühtemperatur 
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A b b . 277. Einfluß der Glühtemperatur auf die Eest igkei t und Dehnung 
von kal tgewalztem Messing mi t 6 7 % C u (nach G r a r d ) . 

auf die mechanischen Eigenschaften von kaltgewalztem Messing 

m i t 6 7 % Kupfe r (Glühdauer jeweils 50 Minu ten , Blechdicke 

0,3 bis 6 m m ) 1 ) . B e i dieser Legierung macht sich der Einfluß der 

Glühtemperatur bei etwa 200 0 bemerkbar. Oberhalb 600 0 ist der 

Einfluß der Überhitzung ebenfalls deutlich zu erkennen. 

A b b . 278 veranschaulicht den Einfluß des Glühens auf 

kaltgewalztes A l u m i n i u m (Glühdauer jeweils 60 Minuten , Blech

dicke 0,5 mm) 2 ) . D e r Einfluß der Glühtemperatur setzt bei 240° 

ein, oberhalb 600 0 macht sich schon der Einfluß des Überhitzens 

1) G r a r d : R e v . Met . 1909. S. 1091. 
2 ) Versuche des Verfassers. 
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durch Abfal len der Festigkeits- u n d Dehnungswerte deut l ich 
bemerkbar. 

Einfluß der Glühdauer. A u s den Versuchsergebnissen geht 
hervor, daß es unterhalb gewisser Temperaturgrenzen nicht mehr 
möglich ist, eine Erweichung des Materials z u erzielen. W o h l 
lassen sich bei sehr übertriebenen Glühdauern unterhalb der an
gegebenen Glühtemperaturen geringfügige Einflüsse nachweisen; 
die Glühzeiten liegen aber ganz außerhalb der i n den Betr ieben 
übbchen Grenzen. 

Der Einfluß der Glühdauer auf die Eigenschaften eines 

« i 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 

——— G/üMemperafi/r °C 
A b b . 278. Einfluß der Gli ihtemperatur auf die Fes t igkei t und Dehnung von 

kal tgewalztem A l u m i n i u m . 

Aluminiumbleches, das von 10 m m auf 0,5 m m Dicke kaltgewalzt 
war, ist i n A b b . 279 wiedergegeben. A u f der Wagerechten sind 
die Glühzeiten, auf der Senkrechten die Festigkeits- u n d Deh
nungswerte abgetragen. D ie K u r v e n entsprechen Glühtempe
raturen von 200 bis 250 °, 3 0 0 0 u n d 400 bis 600 °. B e i Temperaturen 
unterhalb 2 5 0 0 ist der Einfluß des Glühens nur äußerst gering; 
selbst bei einer Glühzeit von etwa 60 Minu ten beträgt die Festig
keitsabnahme nur rund 2 k g / m m 2 , während eine Veränderung der 
Dehnung überhaupt n icht nachgewiesen werden kann . B e i 300° 
ist die W i r k u n g des Glühens schon nach kurzer Zei t sehr in tensiv; 
nach einer Dauer v o n 60 M i n u t e n k a n n das Meta l l als fast erweicht 
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angesehen werden; der Einfluß der Glühdauer ist also prakt isch 
beendet; bei 400 0 bis 600 0 ist dies nach etwa 2 x / 2 Minu ten erreicht. 

D i e Entfestigung der kaltgestreckten Metalle vollzieht sich 
also u m so vollständiger u n d i n u m so kürzerer Zeit , bei je höheren 
Temperaturen die Glühung erfolgte und je schneller das Werkstück 
den gewünschten Glühgrad i n seiner ganzen Masse erreichte. 

D u r c h hohe Glühtemperaturen köimen die Glühzeiten also 
nötigenfalls herabgesetzt werden. 

H a t das Glühgut gegenüber dem Wärmebad eine große Masse, 
so ist die Wärmezufuhr träge, u n d außerdem w i r d durch die 
Masse der eingebrachten Proben die Temperatur des Wärme
bades stark herabgedrückt. I n diesem Fal le werden die K u r v e n 
6S 
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A b b . 279. Einfluß der Glühdauer auf die Fest igkei t und Dehnung eines 
kal tgewalzten Aluminiumblechs . 

nur langsam v o n ihrer anfänglichen wagerechten Lage ab
weichen. 

I n der Prax is ist für jedes Glühgut eine besondere Aus
glühzeit erforderlich, die v o n der i m Ofen herrschenden Glühtem-
temperatur u n d v o n der A r t der Beschickung sowohl der Masse 
als auch der E o r m nach abhängig is t u n d die für jeden besonderen 
E a l l durch Versuche ermit tel t werden muß. 

Das Erweichen des Metal ls wird durch gewisse Gesetze 
geregelt, aus denen sich allgemein gültige Gesichtspunkte für die 
Bemessung der Glühzeiten ableiten lassen. Dies ist bis jetzt wohl 
k a u m beachtet worden. Le tz ten Endes ist die thermische E n t 
festigung eine F u n k t i o n der Glühtemperatur und der Glühzeit; 
es müßte also möglich sein, als Ausdruck dieser Beziehungen eine 
bestimmte Z e i t t e m p e r a t u r k u r v e abzuleiten. 
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Trägt man nämlich die Glühtemperaturen u n d die für jede 
Temperatur ermittelte Mindestglühzeit (Punkte stärkster Krüm
mung) i n ein Koordinatensystem ein, so erhält man eine K u r v e ge
mäß A b b . 280, die diese Abhängigkeit kennzeichnet. D ie Glühdauer 
n immt m i t der Höhe der Glühtemperatur n icht linear ab, sondern 
i n stärkerem Maße, der Kurvenver lauf nähert sich offenbar einer 
Hyperbe l . Solcherart abgeleitete K u r v e bringt zum Ausdruck , 
welches die erforderliche Mindestglühzeit ist , u m bei einer be
st immten Temperatur ein vollständiges Ausglühen des Arbei ts
gutes z u gewährleisten. D e r Charakter der K u r v e w i r d durch die 
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A b b . 280. Abhängigkeit der Glühtemperatur von der Glühdauer ( A l u 
minium). 

verschiedenen Glühbedingungen nicht verändert, wohl aber ihre 
aligemeine Lage. 

Ist die Glühzeit unter den gegebenen Betriebsbedingungen 
für eine bestimmte Temperatur ermittelt , so ist es ohne weiteres 
möglich, an H a n d der Zei t temperaturkurve auch für jede andere 
Glühtemperatur die Glühzeit abzuleiten, die zur vollständigen 
Ausglühung des Arbeitsgutes erforderlich ist. 

A u c h beim Ausglühen von Metal len müssen, wie aus diesen 
Ausführungen hervorgeht, gewisse R ich t l i n i en beobachtet werden, 
wenn dem Arbeitsgut optimale Eigenschaften unter Vermeidung 
schädlicher Einflüsse verliehen werden sollen. 

Rekristallisation. Welche Bedeutung der Korngröße auf 
die mechanischen Eigenschaften zukommt, wurde bereits i n 
Abschn. X gezeigt. E s ist daher für den Technologen v o n Interesse, 
die Methoden kennenzulernen, die es gestatten, auch bei den ge-
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streckten Meta l len die Korngröße dem speziellen Zweck ent
sprechend zu bemessen. Dies sei i n aller Kürze erläutert. E s 
wurde gezeigt, daß durch Warmstrecken stets eine Umgruppierung 
des Gefüges (Rekristal l isat ion genannt) eintritt . Diese U m 
gruppierung ist e in dem KristalHsationsvorgang völlig analoger 
Prozeß, der m i t dem Grade der Kal ts t reckung und der Höhe der 
Temperatur i m Zusammenhang steht. 

Glüht man ein Me ta l l von einem bestimmten Grad der K a l t 
streckung, so resultiert gemäß A b b . 281 a ein u m so gröberes K o r n , 

A b b . 281a, b und c. Abhängigkeit der Korngröße von der Glühtemperatur 
u n d dem Grade der Kal t s t reckung. 

je höhere Temperaturen zur Anwendung.gelangen. W i r d dagegen 
ein verschieden stark ka l t vorgestrecktes Meta l l bei ein und der
selben Temperatur geglüht, so erhält man gemäß A b b . 281b ein 
u m so gröberes K o r n , je geringer der Grad der Kal ts t reckung war. 

Vereinigt m a n diese Ergebnisse, so erhält man das i m R a u m 
diagramm A b b . 281c wiedergegebene B i l d . A u f Achse t ist die 
Temperatur, auf Achse V der Grad der Streckung und auf Achse <p 
die Korngröße abgetragen. Die Pläche, die die Körnigkeitszahlen 
miteinander verbindet, zeigt also um so steileren Anstieg bei u m so 
höherer Temperatur u n d u m so niedrigeren Streckgraden die 
Glühung erfolgte; sie flacht u m so mehr ab, je höhere Streckgrade 
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u n d u m so niedrigere Ausglühtemperaturen zur Anwendung ge
langen. Unterhalb einer best immten Grenztemperatur (Kurve 
u—u) ist es n icht möglich, eine Änderung der Korngröße z u er
reichen. Diese Grenztemperatur liegt u m so höher, je geringer der 
Grad der Streckung ist. 

Solche Diagramme sind bis jetzt für Z inn , Eisen , K u p f e r 
u n d A l u m i n i u m aufgestellt worden (vgl. S. 135—137). Sie 
bieten dem Technologen ein erwünschtes Hi l f smi t te l , den 
Körnigkeitsgrad und damit die mechanisch-physikalischen Eigen
schaften den bestimmten Verwendungszwecken entsprechend 
anzupassen. E s ist vielleicht n icht hinreichend bekannt. 

A b b . 282. Druokbieeh aus a -Messing mit groben Kr i s t a l l en , die zum Tei l 
die ganze Bleehdicke erfüllen. Geätzt m i t Ammoniumpersulfat 1 : 10. 

( L i n . V g r . 30.) 

daß die Verwendbarkeit von Blechen für Scheinwerfer (Re
flektoren) und für Ätzzwecke i n hohem Maße von der Korngröße 
bestimmt wird . B e i Ätzblechen kommt es vor al lem auf große 
Kornfeinheit an, während die mechanischen Eigenschaften eine 
mehr untergeordnete Rol le spielen. Scheinwerferbleche müssen 
sich indes auch gut tiefziehen lassen. B e i Messing, Kupfe r u n d 
Aluminiumblechen kommt es häufig vor, daß sie sich trotz anor
mal hoher Dehnung für Tiefziehzwecke als ungeeignet erweisen 
und dies nur infolge ungenügender Kornfeinhei t . Schon das Auf
treten von vielen groben Einzelkörnern, gemäß A b b . 282, kann 
sich als schädlich erweisen. D i e gleichbleibende optimale Güte 
der Erzeugnisse kann nur verbürgt werden durch strenge Be
achtung der physikalischen und wärmetechnischen Vorgänge (vgl. 
Abschn. V I I ) . 
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Verarbe i tungsfeh le r u n d ih re Bekämpfung. 
Schubvorgänge. E i n allgemeines, allen A r t e n des Streckens 

zugrunde liegendes Kennzeichen ist der „Schubvorgang". • W i r d 
der Fließdruck des Materials erreicht u n d daraufhin konstant 
erhal ten, so n i m m t die Ver
schiebung mi t der Zeit zu , der 
Stoff fließt, u n d zwar i n R i c h 
tungen (Fließebene F, A b s c h n . X I ) 
unter etwa 45° zu den Haupt 
spannungsrichtungen, A b b . 283. 
Dabe i bi lden sich an den Schnitt
l in ien der Fließebenen u n d der 
Mantelfläche (also i m W i n k e l von 
45 0 zu den Hauptspannungsrichtun
gen) durch Hervor t re ten einzelner 
Materialschichten häufig charakte
ristische Fältelungen, die m a n nach 
dem deutsehen Forseher, der sie zu
erst 1854 beschrieben hat, als „Lü-
derssche L i n i e n " oder „Fließlinien" 

bezeichnet. Diese L i n i e n gehen auf 
° Abb . 283. Schematische Dar-

der Mantelfläche eines zyl indrischen Stellung des Schubvorganges. 

A b b . 284. FließHnien, hervorge
rufen durch Drücken einer R u n d 
scheibe mi t einem runden Stempel 

(nach H a r t m a n n ) . 
C z o c h r a l s k i , Metallkunde, 

Abb . 285. Mießlinien, hervorge
rufen durch Drücken einer Rund
scheibe mi t einem viereckigen Stem

pel (nach H a r t m a n n ) . 
18 
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Körpers i n zwei Schraubensysteme über, die zueinander ent
gegengesetzt verlaufen, wie dies i n A b b . 121, Abschn . V I gezeigt 
wurde. Gleiches Ergebnis erhält man auch be i der Beanspruchung 

W///////J//////////////////////////// 
CL t 

A b b . 286. Materialverschiebung i m Innern eines kubisch geschichteten 
Versuchskörpers aus Porzellanmasse beim Stauchen, a) vor, b) nach dem 

Stauchen. 

eines Hohlkörpers (Patronenhülsen) oder eines Rohres durch 
inneren oder äußeren Überdruck. B e i m Drücken einer R u n d 
scheibe treten Druck-, Zug- u n d Biegebeanspruchungen gleich-

A b b . 287. Materialverschiebung i m Innern eines kubisch geschichteten 
Versuchskörpers aus Porzellanmasse beim Walzen ( n a c h _ K i c k u . P o l a c k ) . 

zeitig auf; die Fließlinien verlaufen vorwiegend radia l , A b b . 284. 
Sobald der runde Stempel durch einen viereckigen ausgewechselt 
w i r d , werden die Stellen größter Beanspruchung dadurch an
gezeigt, daß jetzt die Fließlinien der Kraf tver te i lung gemäß von 
den E c k e n des vierkantigen Stempels ausgehen, A b b . 285. 



Verarbeitungsfehler und ihre Bekämpfung. 275 

D ie inneren Vorgänge, nach, denen die unter D r u c k ent
stehenden Materialverschiebungen vor sich gehen, sind sehr 
mannigfalt ig. Die A b b . 286 bis 288 geben i n groben Zügen die 
Materialverschiebungen wieder, wie sie für die wichtigsten tech
nologischen Arbeitsprozesse, u n d zwar an geschichteten Probe
körpern ermittelt worden sind. 

B e i dem Stauchvorgang, A b b . 286, ist charakteristisch die 
Re ibung an den Druckflächen; diese hat eine ungleiche Ver
tei lung der Pließgeschwindigkeit zur Polge. D u r c h die größere 
Pließgeschwindigkeit i n den Mit te lzonen w i r d ein Ausbauchen der 
Proben verursacht. 

A u c h beim Walzvorgang macht sich der Einfluß der Reibung 
an den Walzenflächen i n ähnlicher Weise bemerkbar. Die Mi t t e l -

A b b . 288. Materialverschiebung i m Innern eines quergeschichteten V e r 
suchskörpers aus Knetwachs beim Pressen. 

zonen des Walzgutes eilen auf beiden Seiten der Walze den Mante l 
zonen voran, wie dies aus der A b b . 287 hervorgeht. 

I n stärkstem Maße kann das Vorei len der Mit te lzonen beim 
Preßvorgang beobachtet werden, A b b . 288. 

I n der Praxis sucht man die Materialverschiebungen i n ein
fachen Eällen i n der Weise festzustellen, daß m a n die Verzerrung 
v o n konzentrischen i n die Oberfläche eingeritzten Kre i sen oder 
quadratischen Netzzeichnungen feststellt u n d daraus auf die 
inneren Materialbewegungen Rückschlüsse zieht. Solche Ober
flächenbilder dürften über die inneren Materialverschiebungen 
freilich nur selten A n h a l t geben. 

Weis t das Mate r i a l i m Inneren zonenweise Verlagerungen, 
Schichtungen, regelmäßig angeordnete Einschlüsse u n d dergleichen 
auf, so können vielfach noch nachträglich die stattgehabten 

18* 
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Materialverschiebungen durch Ätzbilder sichtbar gemacht werden 
u n d zum Feststellen etwaiger unzulässig hoher Beanspruchungen 
herangezogen werden. D i e Nutzanwendung der metallographi
schen Gefügebeobachtung auf diese besonders bei technischen 
Unfällen wichtige Frage erläutern am Schweißeisen die A b b . 289 
u n d 290. D i e hellen Streifen a, b u n d c weisen an den Stellen w 
u n d w' starke doppelte Krümmungen (einen Wendepunkt) auf; 
dies sind die Stellen, die stets eine erhöhte Beanspruchung des 
Materials anzeigen. Zeichnet man die Krümmungskreise für die 

K u r v e n a, b und c 
vor u n d hinter 
dem Wendepunkt 
ein, A b b . 289, so 
darf der Abs t and 
der zueinander 
paral lel versetzten 
Teile der L i n i e n a, 
b und c höchstens 
ein Fünftel des be 
treffenden K r e i s 
halbmessers be
tragen, wenn der 
Gefahr einer Zer
störung des Mate
rials durch Scher
spannungen an 
den entsprechen

den Stellen vorgebeugt werden soll . Dieser Wer t ist i n den 
A b b . 289 und 290 schon u m ein Vielfaches überschritten. Während 
i n dem Probestück A b b . 289 erst eine latente Materialzerstörung 
vor sich gegangen ist, ist i n dem zweiten Stück, A b b . 290, be
reits eine völlige Material lostrennung erfolgt. 

B e i Messing, Kupfe r u n d dergleichen, wo das beschriebene 
Verfahren nicht zum Ziele führt, können ckreeh E i n r i t z e n eines 
quadratischen Netzes auf der Schnittebene eines aus zwei sym
metrischen Hälften zusammengepaßten Versuchskörpers ähnliche, 
wenigstens für die Kont ro l l e der Arbeitsverfahren wertvolle B i lde r 
über die innere Materialverschiebung erhalten werden, wenn man 
die so hergerichteten Körper nachträglich der Deformation unter-

• « « — « » « • O H 

• . I L " " - • 

w w 
A b b . 289 und 290. Mater ia l Verschiebung beim L o 
chen von Sohweißeisen. Aufdeckung von innerer 
Materialzerstörung durch Bes t immung des Krüm

mungshalbmessers der Fließlinien. 
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wirft . Dieses Verfahren wurde wohl zuerst v o n 0 . L e h m a n n 1 ) 
angewandt. 

D i e Verarbei tung der Metal le durch Strecken ist ein ziem
l i ch komplizierter Arbeitsvorgang, so daß Verarbcitimgsfehler 
häufig auftreten können, die die Qualität der Erzeugnisse nach
teil ig beeinflussen. 

So k a n n durch zu weit getriebenes Ka l t s t recken „Überziehen" 
oder „Überstrecken" u n d damit eine Zerstörung des Materials 
eintreten. B e i m Drahtziehen macht sich das Überstrecken be
kann t l i ch häufig durch trichterförmige Brüche i m Innern bemerk-

e 

A b b . 291. a und b Überstreckter Flußeisendraht mit trichterförmigen 
Brüchen i m Innern (Skizze nach H e y n ) , c überstreckter Alummiumdrah t . 

(Nat. Größe.) 

bar, A b b . 291, schematische Zeichnung a u n d b, we i l die inneren 
Schichten i m Zieheisen i n der Längsrichtung stärker gestreckt 
werden als die äußeren u n d daher früher erschöpft werden. I n 
A b b . 291c ist dies an einem Alumin iumdrah t dargestellt. 

D a durch das Strecken die einzelnen Schichten verschieden 
starke Verlängerung erfahren und demzufolge bestrebt sind, ver
schiedene Längen anzunehmen, birgt die Steigerung der Zerreiß
festigkeit, so sehr sie auch vielfach erwünscht ist, infolge innerer 
Spannungserregung manche Gefahr i n sich. Latente Streckspan-

*) Die neue W e l t der flüssigen Kr i s t a l l e . 1911. 
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nungen bilden nicht selten die Ursache plötzlicher oder allmäh
licher Rißbildung. Typische Fälle s ind i n den A b b . 292 u n d 293 
wiedergegeben. Die Rißbildung der i n A b b . 292 wiedergegebenen 
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Messingstange wurde noch durch eine unfreiwillige Verunreinigung 
des Metal ls m i t A n t i m o n begünstigt1). 

A b b . 293 stellt einen besonders interessanten F a l l von spira-
lenförmig ausgebil
deten Rissen durch 
Auslösen von Streck
spannungen dar, wäh -
rend A b b . 292 einen 
typischen Längsriß 
wiedergibt. N a c h den 

Untersuchungen 
H e y n s 2 ) kann das 
Vorhandensein sol
cher ungleichförmi
ger Spannungen da
durch nachgewiesen 
werden, daß m a n 
zylindrische Stücke 
des Materials v o n 
genauer Meßlänge an 
ihrer Mantelober
fläche schichtweise 
abdreht und jedes
m a l die dabei auf
tretende Längen
änderung bestimmt. 

I n Messing lassen 
s ich durch mäßiges 
Erwärmen unter 
230 0 die Streckspan
nungen beträchtlich 
vermindern, so daß 
die Gefahr des frei
wi l l igen Aufreißens 
beim Lagern, beim Verarbeiten oder i m Betrieb geringer w i rd 

A b b . 294. Preßbarren aus K-Messing, der beim 
Herausnehmen aus dem Rezipienten infolge 
innerer Spannungen aufblätterte. ( L i n . Vgr . 0,17.) 

!) Antimonbalt iges Messing w i r d i n 10%ige r Salpetersäure i n etwa 
10 bis 30 Minu ten geschwärzt; 0 , 0 0 5 % A n t i m o n können auf diese Weise 
i m Messing noch leicht nachgewiesen werden. 

2) Material ienkunde 1912, g. 282. 



280 Die inneren Fließvorgänge u . ihre Bedeutung f. d, Knetbearbei tung. 

Bekannt sind ähnliche Wi rkungen der Streckspannungen bei 
gezogenen Hohlkörpern, Rohren , Lampenfassungen und anderen 
^ ^ ^ ^ ^ ^ ^ ^ ^ ^ ^ ^ ^ ^ ^ ^ ^ Erzeugnissen. 

jjdf^ Aber auch beim W a r m -
J K | p strecken können Störungserschei

nungen infolge mangelnden F o r m -
änderungsvermögens auftreten. 
Besonders häufig kann dies bei 
gepreßten Messing-, Kupfer - u n d 
Aluminiumerzeugnissen beobach -
tet werden. I n den A b b . 294 u n d 
295 sind derartige typische Fälle 
wiedergegeben. A b b . 294 zeigt 
einen Preßbarren aus a-Messing, 
der infolge schlechter Preßbar -
ke i t aus dem Rezipienten entfernt 
werden mußte. Infolge der auf
genommenen inneren Spannun
gen blätterte der Barren beim 
Herausziehen aus dem Rezip ien
ten i n der wiedergegebenen Weise 
palmenart ig auf. 

A b b . 295 zeigt eine Pro f i l 
stange mi t groben regelmäßigen 
Einr issen, die beim Aus t r i t t des 
Profils aus der Matr ize auftraten. 
Fehler dieser A r t sind be im 
Pressen von Messing häufig z u 
beobachten. I n den A b b . 296 
u n d 298 s ind ähnliehe Preßfehler 
an Rundstangen u n d an einer 
rechtecldgen Stange wiederge
geben. D ie Proben zeigen eine 
gewisse Gleichmäßigkeit i n der 

Anordnung der Risse. Diese Erscheinungen treten nicht ört
lich auf, sondern erstrecken sich auf Stangenlängen von vielen 
Metern. 

D i e i n den A b b . 295 bis 298 wiedergegebenen Fehler s ind ge
meinsam darauf zurückzuführen, daß statt des warmschmied-

Abb. 295. Profilstange aus a-
Messing mi t groben regelmäßi
gen Einrissen, die beim Aus t r i t t 
des Profils aus der Matrize auf

traten. (L in . Vgr . 0,17.) 
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baren «-/3-Messings infolge falscher Zusammensetzung der Schmelze 
«-Messing verwendet wurde. 

D i e Probe, A b b . 297, ist noch insofern besonders interes-
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sant, als sie teils aus warin-

solimiedbarem a-ß-Messing u n d 

teils aus dem i n der H i t z e un

bi ldsamen oc-Messing bestand. 

D e r warmschmiedbare K e r n hat 

seinen Zusammenhang beibehal

ten, während die Mantelzonen, 

die nur aus a -Kr i s t a l l en bestan

den, völlig ihren Zusammen

hang aufgegeben haben (vgl. 

A b s c h n . I I I , A b b . 21). 

Sol len Fehler dieser A r t 

vermieden werden, so ist es 

erforderlich, die Zwischenfabri

kate auf ihre Zusammensetzung 

h i n streng zu kontrol l ieren. 

D i e Vorausbest immung der 

für die einzelnen Forrnänderun-

erforderlichen Arbei ts 

größen ist eine der Haujjtauf-

gaben • der technologischen M e 

chanik. E s bestand aber bis vor 

kurzem keine Methode, die die 

für die einzelnen Arbeitsgat

tungen der Technik erforder

l ichen Deformationskräfte z u 

erechnen gestattete. M a n wen

dete daher i n der P rax i s zumeist 

den empirischen W e g an, indem 

m a n aus Miniaturversuchen m i t 

H i l f e der Ähnlichkeitsregel die 

für die jeweilige Formänderung 

erforderlichen Kräfte ableitete. 

Das Verfahren läßt sich m i t eini

ger Sicherheit überall da anwen

den, wo gleiche Arbei tsbedin

gungen (auch gleiche Deformationsgeschwindigkeiten) als gegeben 

vorausgesetzt werden dürfen. Der W e g wi rd benutzt, seit K i c k 

*w • 
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nachgewiesen hat, daß unter gleichen Arbeitsbedingungen die für 
die Deformation erforderliche Arbe i t mi t dem V o l u m e n bzw. dem 
Gewichte des Arbeitsgutes proport ional wächst. 

Neuere Untersuchungen von L u d w i k haben gezeigt, 
daß die „Fließkurven" (eine Beziehung, die sich zwischen dem 
jeweiligen G r a d der Streckung oder spezifischen Reibung u n d der 
z u der ersten bleibenden Formänderung erforderlichen Sehub-
spannung ergibt) das H a u p t m e r k m a l aller Rormänderungsarten 
bi lden (vgl. A b s c h n . X u n d X I ) . D i e Fließkurven ergeben nicht 
nur die charakteristischen Merkmale für das Verhal ten eines Me
talles i m Gebiete der bleibenden Formänderungen, sondern ge
statten auch i n vielen Fähen die für die Formänderung erforder
l ichen Arbeitsgrößen direkt abzuleiten. Ihre allgemeine Anwend
barkei t zur Bes t immung der bei den technischen Arbeitsgattungen 
erforderlichen Arbeitsgrößen steht i n erfolgreicher En twick lung . 
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246, 249. 
Glanzätzung 67. 
Gleichachsigkeit der Kr i s t a l l e 150. 
Gleichförmiges, mechanisches Ver

halten 235. 
Gleichgewicht 2. 
—• einfachfreies 4. 
— mehrfachfreics 5. 
— unfreies 6. 
Gleitebenen, f ik t ive 213. 
—• kristallographische 214. 
— kristallogr. unrationelle 249. 
— Unwirksamkei t 212. 
Gleitflächenriehtung bei Kupfer 212. 
Gle i t l in ien 122, 238, 273. 
Glühdauer 269. 
Glühtemperatur als K r i t e r i u m 134. 
Gußeisen, Ätzen 63, 64. 
i — Anlassen 71. 
Gußkristalle, Wachstumsunfähigkeit 

151. 

H a l t e p u n k t 10. 
Hal tezei t 10. 
Härte von E inkr i s t a l l en 210. 

Hebelbeziehung 14. 
Hemmungsebenen 215, 248. 
Höchstlastgrenze 208. 
Homogene Kr i s t a l l e 13. 
— Mischkris tal le 49. 
— Ref lexion 104. 
H y p o - und hypereutektische L e 

gierung 21. 

Idiomorphie 87. 
Inhomogene Reflexion 231, 110. 
Innere Fließvorgänge 108, 109, 216, 

226, 211, 251, 275. 
Innere Reibung „ R " 238, 249. 
Innerkristall ine Linienscharen 111. 
Innerkristall iner Bruchverlauf 32. 
Instabile Atombindung 249. 
Intergranularer Bruchverlauf 31, 98. 
Invariantes Gleichgewicht 8. 
Isometrische Kr i s t a l l e 150. 

K a d m i u m , Ätzen 63, 67. 
K a l t - und W a r m b r u c h 98. 
K a l t k n e t e n 252. 
Kantenrisse 100. 
Kernb i ldung 75. 
K e r n z a h l 133, 78. 
Kernzahlschema 133. 
Klangfarbe von E inkr i s t a l l en 250. 
Knetbearbei t img 104, 236, 251. 
—• und Eigenschaften 258. 
Knetvorgang, Terminologie 204. 
Kohäsion 238. 
Kondensierte Systeme 7. 
Kont inuier l iche Ref lexion 229. 
Körnigkeitsbeziehungen 130. 
Körnigkeitsgrad 235. 
Korngl iederung 86. 
Korngrenzen 109. 
— Verunreinigung 158. 
Korngröße der rekris ta l l is ier ten Me

talle 272, 136, 137,135.130, 270, 
271. 

— der Gußmetalle 79. 
— Einfluß der Erwärmungsge

schwindigkei t 142. 
der Glühdauer 142. 

— — der Probendicke 142. 
— u n d Eigenschaften 82, 234, 271. 
— u n d Oberflächenfehler 83, 271. 
Kornverfeinerungsverfahren 85, 79. 
Kräftegeometrie des Raumgit ters 

246. 



S a c l i Verzeichnis. 289 

Kräf tekomponente des Raumgitters 
247. 

Kräftemechanik der Verfestigungs
vorgänge 237. 

Kraf twi rkungs l in ien 238, 122. 
Kranzgefüge 148. 
Kreis lauf der Zustandsformen 165. 
Kr is ta l laufbau 51, 87. 
Kr i s ta l ld i s loka t ion 116, 108, 109, 

168, 184, 185, 232, 252. 
Ki'istallfelderätzung 46. 
Kristallfigurenätzung 51. 
Kristallgrenzenätzung 45. 
Kristall isationsgeschwindigkeit 75. 
Kristallisations-Meßvorriohtung 76. 
Kristallgeometrie und Git ter kräf te 

246, 249. 
Kristallisationsvorgänge 78, 75, 74, 

49. 10, 79, 86, 87, 90, 92, 99, 
102. 

Kris ta l lographisch ähnliche Orien
tierung 102. 

— schädliche Einflüsse 102. 
Kristallographische Gleitsbenen 214. 
Kris tal lskelet te 91. 
Kristallzertrümmerung 108, 109, 

168, 184, 185, 232. 
K r i t e r i u m der Glühtempsratur 134. 
Kr i t i s che Korngröße 84, 83. 
Kupfer , Ätzen 70, 69, 68, 63, 67. 
— A l u m i n i u m , Erstarrungsdia-

g ramm 34. 
— -Ammoniumohlorid-Ätzung 65. 
— Ausglühdiagramm 266. 
— -E inkr i s t a l l , Dehnungskörper 

209. 
— — Festigkeitseigenschaften i n 

imbeanspruchtem Zustand 221. 
— — Festigkeitskörper 208. 

Härte 210. 
Verfestigrmgskörper 221. 

— Gleitflächenrichtung 212. 
— ka l t gewalzt 108. 
— Rekris ta l l i sa t ionsdiagiamm 136. 
— Streckdiagramm 260. 
— Warmzerreißdiagramm 258. 
— Z i n k 28. 
— — Erstarrungsdiagramm 29. 
— — Umwandlungshorizontale 

(470°) 28. 
— — K a l t - und Warmbruch. 32. 
— — K a l t - und Warmschmiedbar-

ke i t 32. 
C z o o h r a l s k i , Metallkunde. 

1 Kupfer , Z inn , Erstarrungsdiagramm 
| 32. 

— Zustandssohema 235. 

| Labradorisieren 48. 
i Latente Streokspannungen 277. 
I Laue-Diagramme der Metalle 171. 
I Laue-Diagramm, Auswertungs

grundlagen 197. 
— Best immung der gestörtenRaum-

gitteranteile 197. 
— Best immung der ungestörten 

Raumgitteranteile 199. 
j — Einfluß der Dispersität 171. 

— Einfluß gemischter Anordnung 
177. 

, — Einfluß der Hintereinanderlage-
i rung 173. 
! — Einfluß der Kristal lorientierung I 192. 
I — Einfluß der Nebeneinanderlage

rung 171. 
i — Einfluß paralleler Kristal lauftei

lung 185. 
\ — Einfluß radialer Kris tal lauftei-
I hing 184, 

— Einfluß der Rekris tal l isat ion 195. 
— Methodologische Fragen 202. 

j — Strukturtheoretisches 203. 
— und Anisotropie 193. 
— und Beanspruchungsart: 

Biegung 179. 
Kugeleindruek 179. 
Nadelstich 181. 
Walzen 188. 
Zugversuch 185. 

— und Raumgitterstöiungen 203. 
! Laue-Verfahren 168. 

Legierungen m i t einer eutektischen 
Geraden 24. 

— m i t Umwandlungshorizontale 15. 
— m i t zwei Geraden 24. 
Lüdersohe L i n i e n 122, 238, 250, 273. 
Lunker 92. 
Lunkerbekämpfung 93. 

Magna l ium 36. 
Magnesium, Ätzen 62. 
Mangan-Messing, Anlassen 71. 
Mangelnde Quasiisotropie 236. 
Materialverschiebungen 275. 
— beim Lochen 276. 
— bein Pressen 275. 
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Materialverschiebungen beim Stau
chen 275. 

— beim W a l z e n 275. 
M a x i m u m 14, 23. 
Mechanisches Verhal ten, gleichför

miges 235. 
ungleichförmiges 235. 

Mehrfachfreies Gleichgewicht 4. 
Mehrstoffstahl, Ätzen 64, 67. 
Messing 28. 
— Ätzen 70, 69, 65, 68. 
— Auslaugbarkeit 65, 66. 
— antimonhaltiges 279. 
— Ausglühdiagramm 267. 
— Erstarrungsdiagramm 29. 
— K a l t - und Warmbruch 32. 
— kaltgewalzt 106, 253. 
— K a l t - und Warmschmiedbar-

keit 32. 
— Kornstreckung 253. 
— Störungen beim Pressen 273. 
— Streckdiagramm 262. 
— Umwandlungshorizontale (470°) 

32. 
— Warmzerreißdiagramm 258. 
Metalle, verbrannte 265. 
Metallische Lösung 12. 
Metastabiler Zustand 26. 
Meta tek t ikum 22. 
M i n i m u m 14. 
Mischkristalle 13. 
— Auslai igbarkeit 65. 
Mischlings! üoke 16. 
Moire metallique 48. 
Monotekt ikum 22. 
Monovariantes Gleichgewicht 8. 

Neugruppierung der Gefiige bei der 
Rekristallisatio25 127, 143. 

Newtons Gesetz der Abkühlung 11. 
Normalkraft, spezifische 238. 

Obere Rekristallisationsgrenze 129. 
Oberflächenfehler und Korngröße 83. 

Periphere Translationslinien 118. 
— Zwillinge 118. 
Peripherzonen des Rckris tal l isat ions-

feldes 158. 
Per i tek t ikum 18, 23. 
Peritektische Gerade 18. 
Phase 1. 
Phasengesetz 3, 

I Phasengleichgewicht 2. 
I — einfachfreies 5. 

— Kondensierte Systeme 7. 
— mehrfachfreies 4. 
— Synonyma 8. 
— Ubersichtstabelle 8. 
— unfreies 6. 
Phasenlehre, Grundregeln 1. 
Pikrinsäure-Ätzung 67, 68. 
Polieren 55. 
Polymorphe Umwandlung 25. 
Preßvorgang 275. 
Probeentnahme 54. 

Quasiisotropie 235, 242. 
— mangelnde 236. 
Querschnittsverzerrungen 101, 216, 

226. 

JRadialanordnung der Kr i s t a l l e 145. 
Raumgit teraufbau und Eigenschaf

ten 232. 
Raumgi t te r , Kräftegeometrie 246. 
Raumgitterstörung 168, 226, 248. 
— A r t der Störung 203. 
—' Verlagerungsschema 205. 
Reflexion, diskontinuierliche 229. 
— inhomogene 110, 231. 
•— kont inuie i liehe 229. 
— sprunghafte 229. 
Reflexionsintensität, wechselnde226. 
Rekr is ta l l i sa t ion, Einfluß der Ober

flächenspannung 149. 
— von E ink r i s t a l l en 222, 153. 
— Einfluß der Orientierung 150. 
— Grenztemperaturen 128. 
Rekristal l isat ionsdiagramme 125, 

271. 
— Nutzanwendung 133. 
Rekris ta l l isa t ionsdiagramm des A l u 

min iums 137. 
— des Elektrolyteisens 137. 
— des Kupfers 136. 
— des Zinns 135. 
Rekristall isationsfeld, Peripherzonen 

158. 
Rekristallisationsgefüge, Neugrup

pierung 127, 143, 271. 
Rekristall isationsgeschwindigkeit 

131. 
— Schema 132. 
Rekristallisationsgrenze, untere und 

obere 129. 
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Rekr is ta l l i sa t ionsr ichtung und 
Spannungsgefälle 145. 

Rekris tal l isat ioneschema 130. 
Rekristallisationsvorgänge 139. 
Rekris tal l isat ionszwil l inge 149. 
Rekr i s ta l l i sa t ion und Elastizitäts

grenze 158. 
— und Korngröße 130, 135, 137, 

136, 250, 271, 272. 
Rekristal l is iertes K o r n , dislozierte 

Ref l . 162. 
— — optische Kennzeichen 162. 
Rel ie f polieren 58. 
Restspannungen 162. 
Resultierende Kräftekomponente 

247. 
Rißbildung 278. 
Röntgenforschung u n d Verlagerungs

hypothese 166. 

Salpetersäure-Ätzung 63. 
Salzsäure-Ätzung 59. 

Kaliumchlorat-Ätzung 62. 
Säulige Kr i s t a l l e 145. 
Schleifen und Pol ieren 55. 
Schmelzpunkt, M a x i m u m 14, 23. 
Schmelzpunkt, M i n i m u m 14. 
Schmiedeeisen, Ätzen 63. 
Schubgesetz 249. 
Schubelemente 246. 
Schubspannung 238. 
Schubvorgang 273. 
Schubwiderstand i n den verschie

denen Netzebenen 216. 
Schwefelsäure-Ätzung 65. 
Silber, Ätzen 63. 
S i l u m i n 38. 
Sonderstähle, Ätzen 67. 
Spannungsausgleich 162. 
Spannungsgefälle und Rekr is ta l l i sa

t ions-Richtung 145. 
Spezifische N o i m a l k r a f t 238. 
— Schiebung y 239. 
— Tangentialkraft 238. 
Sprunghafte Ref lex ion 229. 
Stahl , Anlassen 71. 
— Ätzen 62, 67. 
Stauchvorgang 275. 
Strahliges Gefüge, schädliche E i n 

flüsse 100. 
Streckdiagramme 259—262. 
— des A l u m i n i u m s 262. 
— des Flußeisens 259, 260. 

Streckdiagrammedes Flußstahls 260. 
— des Kupfers 260. 
— des Messings 262. 
— Einfluß der Dicke 264. 
Streckung und Volumenintegrität 

108, 252. 
Symmetrie des Deformationsfeldes 

157. 
Synonyma der Gleichgewichte 8. 
Syn tek t ikum 22. 

Tangentialkraft , spezifische 238. 
Technische Legierungen 28. 
Terminologie der Knetvorgänge 128, 

204, 251. 
— der Verfestigung 234. 
Theorie des Fließens 226, 216, 211, 

203, 247. 
Transkristal l isat ion 102. 
— schädliche Einflüsse 102. 
Translationsebcnen 212. 
Translationshypothese 166,246, 250. 
Translationslinien an der Peripherie 

118. 
Translationsschema 204. 
Typen der Erstarrungsdiagrnmme 

10. 

tfberhitzung 26J^ 
"Übersicht der Ätzverfahren 56, 60. 
Übersichtstabelle der Gleichgewichte 

8. 
Überstrecken 277. 
Überziehen 277. 
Umgruppierung des Gefüges bei der 

Rekr is ta l l i sa t ion 127, 143, 271. 
Umwandlungshorizontale 15. 
Unbeansprucbte Kr i s ta l l e , Fest ig

keitseigenschaften 221. 
— Wachstumsunfähigkeit 151. 
Unbegrenzte Löslichkeit 12. 
Unfreies Gleichgewicht 6. 
Ungleicliförmiges mechanisches Ver

halten 235. 
Univariantes Gleichgewicht 8. 
Unrationelle Fließebenen 249. 
Unterbrochene Reflexion 48. 
Untere Rekristallisationsgrenze 129. 
Unterkühlung, Einfluß auf K Z . u n d 

K G . 77. 
Unter te i lung der Erstarrungsdia

gramme 23. 
•— der Legierungen Typus I V , V 22. 
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Unter- und übsreutsktische Legie
rungen 20. 

Unwirksamkei t der Gleitebenen 212. 

van't Hof f -Le Chatelier-Regel 4. 
Verarbeitungsfehler 273. 
Verbrannte Metalle 267. 
Verdecktes M a x i m u m 23. 
Verfestigungskörper eines Kupfer-

einkristalles 221. 
Verfestigungsvorgänge 107, 248. 
— Kräftemechanik 237. 
Verfestigung, Terminologie 234. 
Verformung 101, 216, 226, 249. 
Verlagerungshypothese 166,248,249. 
— und Röntgenforschung 166, 248. 
Verschwinden der Ätzfiguren 107. 
—• der dislozierten Ref lex ion 126, 

107, 253. 
Verunreinigungen an den Korngron-

zen 158. 
Verzerrung der Querschnitte 101, 

216, 226. 
Volumenintegrität und Streckung 

108, 252. 
Vorbereitung der Schliffe 54. 
Vorgänge bei der Kr i s ta l l i sa t ion 78, 

75, 74, 49, 10, 79, 86, 87, 90, 92, 
99. 

— bei der Rekris ta l l i sa t ion 139. 

Waohstumsformsn der Kr i s ta l le 88. 
Waelistumsgeschwindigkeit 75, 131, 

132, 271. 
Wachstumskristal le 50, 91. 
Waclistumsunfähigkeit unbean

spruchter Kr i s t a l l e 151. 
Walzr ichtung und Verfestigung 224. 

Walzvorgang 275. 
Warmkne ten 252. 
W a r m - u n d K a l t b r u c h 98. 
Warmzerreißdiagramm des A l u m i 

n iums 258. 
— des Eisens 256. 
— des Kupfers 257. 
— des Messings 257. 
Wechselnde Rsflexionsintensität226. 
Wi rkungswinke l co 239, 247. 
Wismut , Ätzen 59. 

Z i i t t e m p e r a t u r - K u r v e n 269. 
Zement i t , Ätzen 67. 
Zerreißversuche bei hohen Tempera

turen s. Warmzerreißdiagramme. 
Zertrümmerung der K r i s t a l l e 108, 

109, 168, 184, 185, 232, 252. 
Z i n k , Ätzen 62, 67. 
Zinkgeschrei 117. 
Z i n k , innerkristal l iner Bruchverlauf 

96, 98. 
Z i n n , Ätzen 65, 59, 62. 

Antimon 19. 
— Beanspruchung durch P r o j e k t i l 

durchgang 148. 
— -Blei-Erstarrungsdiagramm 38. 
— Gefügeumwandlung bei der 

Schliffherstellüng 125. 
Zinngeschrei 117. 
Z i n n , ka l t gewalzt 107. 
Zugspannung 238. 
Zustandsschema der Metalle 235, 

258. 
Zwil l inge 112, 149, 250. 
— an der Peripherie 118. 
Zwischenkristal l iner Bruchverlauf 

32. 

B r u c k von Oscar Brandtatetter in Leipzig. 


