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Vorwort zur vierten Aufl age

Ein Schwerpunkt der Neubearbeitung war die extrem mühsame und langwierige Anpassung 
an neue europäische (EURO-Normen) und internationale Normen, soweit sie für Deutsch-
land Bedeutung haben bzw. wichtig sind. Man merkt den Normen vielfach an, dass sehr 
viele Nationen und Fachleute an ihrer Bearbeitung beteiligt sind. Daher ist eine gewisse 
Inkonsequenz in vielen Normen – vor allem der »wichtigen« – nicht zu übersehen. Außer-
dem ist die Vielzahl und der extrem gesteigerte Umfang der neuen bzw. der überarbeiteten 
Normen für den in der Praxis stehenden Ingenieur häufig verwirrend. Ihre Anwendung ist 
daher oft unangemessen und mühsam. Von der angestrebten Harmonisierung im europäi-
schen Raum kann also noch längere Zeit nicht die Rede sein.

Neuere Normen sind bis etwa Juli 2009 berücksichtigt worden.

Neu hinzugekommen sind Hinweise zu 
– verschiedenen neueren Stahlnormen (Baustähle nach DIN EN 10025, Vergütungsstähle 

nach DIN EN 10025-6 und DIN EN 10 083, verschiedene hochlegierte Stähle nach DIN 
EN 10 088), 

– Zusatzwerkstoffen zum Schweißen von Stählen nach DIN EN ISO 2560. Hier wurde 
erst mals in der Schweißtechnik die Systematik des »Kohabitationsgesetzes« angewen-
det. Ebenso findet man Hinweise zu Zusatzwerkstoffen zum Schweißen von Aluminium 
und seinen Legierungen, Kupfer und Kupferlegierungen,

– Fülldrähten zum Schweißen für das UP-Verfahren und die Schutzgasschweißverfah-
ren,

– sowie zu Zusatzwerkstoffen zum Auftragschweißen (DIN EN 14 700).
– Unregelmäßigkeiten der Schweißverbindung und Empfehlungen für die Auswahl von 

Bewertungsgruppen nach  DIN EN ISO 5817.

Außerdem wurden verschiedene sachliche Fehler, Schreibfehler und sprachliche Ungenau-
igkeiten sowie Formulierungsschwächen beseitigt. Schließlich wurde eine große Anzahl von 
Bildern und Tabellen um- bzw. neugezeichnet.

Berlin, Juli 2009 G. Schulze

Vorwort zur ersten Aufl age 

Mit dem vorliegenden Buch sollen dem Studenten des Maschinenbaus wesentliche Grundla-
gen des ständig an Bedeutung zunehmenden Fügeverfahrens Schweißen in einer möglichst 
anschaulichen Form präsentiert werden. Darüber hinaus wird es auch dem bereits in der 
Praxis stehenden Ingenieur helfen, theoretische Grundlagen aufzufrischen und zu vertie-
fen. Wegen der Vielfalt und des Umfangs der beteiligten Wissensgebiete musste der Stoff auf 
wich tige Themen begrenzt werden. Die Auswahl ist damit naturgemäß subjektiv. Die Ver-
fasser haben sich bemüht, in einem Band die erforderlichen Grundlagen in einer dem Stu-
denten angemessenen und verständlichen Form dar  zustellen. Dabei wurden gewisse Re dun-
danzen bewusst in Kauf ge nommen, die nach der Erfahrung der Autoren den Lern er folg in 
vielen Fällen günstig beeinflussen.

Vorwort V



 

Die Autoren strebten eine anschauliche und nicht übermäßig theoretische Darstellung an, 
die im Bereich der Bruchmechanik zwangsläufig nur teilweise gelang. Diesem Ziel dienen 
u. a. eine große Anzahl Skizzen, Schaubildern und Tabellen sowie ein sehr ausführliches 
und aufwändiges Sachwortverzeichnis. Gefügeaufnahmen sind i. Allg. in einer Größe abge-
bildet, die ein Verständnis des Bildinhalts ermöglicht bzw. erleichtert. Die sehr ausführli-
chen Bildlegenden erlauben in den meisten Fällen eine sofortige Interpretation der Darstel-
lung. Für weitergehende Informationen des Lesers dient ausgewähltes Schrifttum, das am 
Ende des jeweiligen Kapitels aufgeführt ist.

Als Problem während der Bearbeitung erwies sich die Umstellung der nationalen auf die 
häufig erheblich geänderten europäischen Normen. Aus redaktionellen Gründen konnten 
lediglich die bis Ende 1991 als Weißdruck erschienenen EURO-Normen berücksichtigt wer-
den. Die häufig fehlenden Querverbindungen zu anderen (noch nationalen) Normen führten 
in einigen Fällen zu einer inkonsistenten Darstellungsweise.

Entsprechend der Tatsache, dass »der Werkstoff die Schweißbedingungen diktiert«, wird 
den werkstofflichen Grundlagen beim Schweißen der größte Platz eingeräumt. Erfahrungs-
gemäß bereiten die Besonderheiten der Schweißmetallurgie der verschiedenen (Stahl-)Werk-
stoffe dem Lernenden oft Schwie rigkeiten. Um den Umfang des Buches in Gren  zen zu hal-
ten, ist nur die Metallurgie der Stahl schweißung ausführlicher behandelt. Eine Beschrän-
kung, die mancher Leser vielleicht bedauernd zur Kenntnis nehmen mag. Die Beschreibun-
gen über das Verhalten der unle gierten, legierten und hochlegierten Stähle beim Schwei-
ßen sind um knappe, einführende Kapitel zur klassischen Werkstoffkunde ergänzt. In ih-
nen werden im wesentlichen einige zum Verständnis der Schweißmetallurgie der Stähle er-
forderliche wichtige Grundlagen bespro chen, die in der vergleichbaren Literatur meist nicht 
mit dem wünschenswerten Bezug zur Schweißtechnik abgehandelt sind.

Gemäß der Zielsetzung wurde nur eine begrenzte Anzahl typischer schweißmetallurgischer 
Pro bleme behandelt, diese aber verhältnismäßig ausführlich. Dazu gehören die Schweiß- 
eignung, die Zusatzwerkstoffe, der Einfluss der Wärmequelle auf die Eigenschaften der Ver-
bindung und die Schweißmetallurgie der wichtigsten Stähle. 

Im Kapitel 5 werden wichtige technologische Einflussgrößen auf die Tragfähigkeit ge-
schweißter Bauteile untersucht, weil die Auswahl der Schweißelemente neben der Gebrauchs-
fähigkeit hauptsächlich aufgrund einer ausreichenden Tragfähigkeit erfolgt. Unter Berück-
sichtigung der Grundprinzipien der Gestaltung gelingen dem Anwender so leichter »tragfä-
hige« Entwürfe geschweißter Konstruktionen.

Aus der Vielzahl der gegenwärtig vorhandenen Berechnungsverfahren für geschweißte Bau-
teile sind die aktuellsten der beiden wichtigsten Vorschläge, die DIN 18800-1 (No vem ber 
1990) und die DIN 15018-1 (November 1984), in der gebotenen Kürze dargestellt und ihre 
Anwendung mit einfachen Berechnungsbeispielen erklärt.

Die Darstellung der Prüfung von Schweißverbindungen und ihrer praktischen Anwendung 
im Kapitel 6 ist als Ergänzung zu den Grundkenntnissen der Werkstoffprüfung für den Stu-
denten und Ingenieur und als Nachschlagwerk für den Schweißpraktiker gedacht. We gen 
des begrenzten Umfangs wurden nur einige und besonders wichtige Prüfverfahren ausge-
wählt. Im wesentlichen sind dies Verfahren zur Werkstoff- und Strukturanalyse, die mecha-
nisch-technologischen Prüfverfahren und schließlich einige bruchmechanische Prüfverfah-
ren und Versagenskonzepte. Besonders hervorgehoben sind die Anwendungsmög lichkeiten 
und -grenzen.

VI Vorwort



Die Vielfältigkeit und der Umfang der Werkstoffprüftechnik erforderten vielfach die Beant-
wor tung von Fragen zu Details durch die Fachkollegen von Herrn Dr. Krafka in der Bun  -
  desanstalt für Materialprüfung und -forschung Berlin (BAM). Dem Präsidenten der BAM, 
Herrn Prof. Dr. rer. nat. G. W. Becker danken der Verfasser und der Herausgeber für die 
Erlaub nis, diesen Abschnitt schreiben und Bild- und Untersuchungsmaterial der BAM ver-
wenden zu dürfen. Herr Dr. Krafka dankt besonders seinen Kollegen, den Herren Dipl.-Ing. 
K. Wilken und Dr. V. Neumann, die ihm Unterlagen überließen und für Diskussionen zur 
Verfügung standen. Frau Ball dankt er für die Anfertigung zahlreicher metallografischer 
Aufnahmen und Herrn Dipl.-Ing. B. Abassi für die Herstellung der Zeichnungen zu diesem 
Kapitel.

Ganz besonderen Dank schuldet der Herausgeber Herrn Dipl.-Ing. I. Tanyildiz, dem Ge-
schäftsführer der OTA-Gruppe Berlin, für die großzügige finanzielle und sachliche Unter-
stützung dieses Projektes. 

Berlin, April 1992 G. Schulze
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1.1 Schweißtechnik erfordert 
die Werkstoffkunde

Vor allem bei  Schmelzschweißprozessen ent-
stehen im

 Schweißgut und in der
  Wärmeeinflusszone (WEZ)

die vielfältigsten  Werkstoffänderungen. Das 
Schweißverfahren  und die Schweißparame-
ter bestimmen weitestgehend die Ausdeh-
nung und die Eigenschaften der WEZ. Die 
 Zähigkeit der WEZ nimmt praktisch immer 
ab, oft verbunden mit einer höheren Festig-

keit und Härte. Sie ist die für die Bauteilsi-
cherheit geschweißter Konstruktionen wich-
tigste Eigenschaft. Art und Umfang der Än-
derungen sind wie bei jeder Wärmebehand-
lung von deren  Temperatur-Zeit-Führung ab-
hängig. Für ein tieferes Verständnis ist aller-
dings die Einsicht nötig, dass die Tempe ra-
tur-Zeit-Verläufe bei den unterschiedlichen 
Schweißverfahren z. T. beträchtlich von denen 
übli cher technischer Wärmebehandlungen 
abwei chen, Bild 1-1.

Die  Aufheizgeschwindigkeiten beim Schwei-
ßen mit den unterschiedlichen Verfahren be-
tragen etwa 400 K/s bis 1000 K/s, die Abkühl-
geschwindigkeiten einige 100 K/s und die 
Haltedauer (Abschn. 4.1.2, S. 309) beträgt 
nur wenige Sekunden. Die Wärmeein flusszo-
ne wird also nur höchstens einige zehn Sekun-
den thermisch beeinflusst. Bei technischen 
Wärmebehandlungen bleibt das Werk stück 
aber mindestens mehrere zehn Minu ten auf 
der erforderlichen Temperatur. Die werkstoff-
lichen Änderungen beim Schweißen laufen 
also immer in Richtung extremer Un gleich-
gewichtszustände. 

Daher sind Vorhersagen über die zu erwar-
tenden Gefüge, Gefügeänderungen bzw. die 
mechanischen Gütewerte mit Methoden der 
»konventionellen« Werkstoffprüfung oft un-
genau. Die Gefüge der Schweißver bindung 
weichen aus diesem Grunde häufig und in über-
raschender Weise von denen des unbe einfluss-
ten Grundwerkstoffs ab. In den meisten Fäl-
len bildet die Wärmeeinflusszone ein Konti-
nuum unterschied lichster Gefüge und Eigen-
schaften. Für eine fachgerechte Beurteilung 
der Schweißnahtverbindung ist die Kennt-
nis dieser Zusammenhänge wichtig. In Ab-
schn. 4.1, S. 299, werden die Eigenschafts- 
und Gefügeänderungen in der WEZ und des 
Schweißgutes ausführlicher besprochen.

1 Grundlagen der Werkstoffkunde 
und der Korrosion
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Bild 1-1
Temperaturverteilung in der Schweißverbindung, ge-
messen während des Schweißens mit Thermoelemen-
ten, die an verschiedenen Stellen (I, II) im Abstand 
x von Schweißnahtmitte angebracht wurden.
a) Verlauf der jeweils erreichten Maximaltemperatur 

in Abhängigkeit vom Abstand x von Schweißnaht-
mitte, TS  =  Schmelztemperatur.

b) Verlauf der Temperatur an bestimmten Orten ne-
ben der Schweißnaht (Kurve 1 und 2). Beachte, 
dass die Maximaltemperaturen an den verschiede-
nen Punkten nach unterschiedlichen Zei ten erreicht 
werden: t1  <   t2!

G Schulze, Die Metallurgie des Schweißens,
DOI 10.1007/ 978-3-642-03183-0_1, © Springer-Verlag Berlin Heidelberg 2010



2 Kapitel 1:  Grundlagen der Werkstoffkunde und der Korrosion 

Die sich beim Schweißen ergebenden werk-
stofflichen Änderungen sind praktisch im-
mer das Ergebnis einer extremen metallurgi-
schen Ungleichgewichtsreaktion. Die Beschrei-
bung und Deutung dieser Vorgänge ist mit 
dem Instrumentarium der »üblichen« Werk-
stoffkunde nicht einfach. In den meisten Fäl-
len sind zusätzliche schweißspezifische Kennt-
nisse erforderlich.

1.2 Aufbau metallischer 
 Werkstoffe

1.2.1 Bindungsformen der Metalle

In einem Metall sind die Atome periodisch 
regelmäßig nach einem geometrischen »Mus-
ter«  kristallin angeordnet. Das Gefüge der 
Metalle besteht aus Kristallen (genauer Kris-
talliten). Flüssigkeiten, Gläser und z. T. die 
Kunststoffe sind im Gegensatz zu den Metal-
len amorph, ihre Atome bzw. Moleküle sind 
also regellos angeordnet.

Die Art des Atomaufbaus  (Mikrostruktur) so-
wie die Bindungsart bestimmen die Fes tig-
keits- und Zähigkeitseigenschaften. Die un-
ter schied lichen Mechanismen der atomaren 
Bin dung hängen von der Atomart, bzw. von 
ihrer Elektronegativität ab.

Für ein erstes Verständnis dieser komplizier-
ten Einzelheiten ist die  Bohrsche Theorie 
hin reichend. Danach besteht jedes Atom aus 
einem positiv geladenen Kern, um den eine 
ne gativ geladene Atomhülle angeordnet ist, 
in der sich die  Elektronen nach be stimm ten 
Ge setz mäßigkeiten auf bis zu sieben räum li-
chen Schalen (Energieniveaus) be finden. Die 
Schalen werden von innen nach außen als 
1., 2., 3., ... n. Schale (Schale der Haupt quan-
tenzahl n    1, 2, 3, ...) oder mit den Buchsta-
ben K, L, M, N, ... bezeichnet. Jede Schale 
kann maximal 2  n2    2 Elektronen aufneh-
men, die K-Schale also 2  12, die L-Schale 
2  22    8 Elektronen. Die Anzahl der Elektro-
nen auf der äu  ßersten Schale kann nur zwi-
schen 1 und 8 liegen.

Die Eigenschaften eines Festkörpers sind 
durch seine Bindungsart vorgegeben. Die 

Das Gefüge des Schweißguts (Abschn. 4.1.1.1, 
S. 300) ist wegen der extrem raschen Abküh-
lung typisch  transkristallin (anisotrop). Die 
Gefügeausbildung in der Wärmeeinflusszone 
(WEZ) ist außerdem abhängig von der chemi-
schen Zusammensetzung des Grundwerk-
stoffs und meistens sehr komplex und unüber-
sichtlich. Die Gefüge der Wärmeeinflusszo-
ne sind bei den unterschiedlichen Werkstof-
fen durch verschie dene Besonderheiten ge-
kennzeichnet:
– Als Folge der großen  Wärmeleitfähigkeit 

metallischer Werkstoffe kühlt der schmelz-
grenzennahe Bereich der WEZ z. T. sehr 
schnell ab. Daher besteht z. B. bei der 
Werkstoffgruppe »umwandlungsfähiger 
(und höhergekohlter, legierter) Stahl« die 
Gefahr, dass sich harte, spröde, d. h. riss-
anfällige Gefügebestandteile bilden (hö-
hergekohlter Martensit). Durch  Vorwär-
men (Abschn. 4.1.3.3, S. 327) der Fügetei-
le oder (und) erhöhte Energiezufuhr beim 
Schweißen muss die Abkühlgeschwindig-
keit soweit verringert werden, dass mög-
lichst kein Martensit ent steht bzw. die Bau-
teilsicherheit gewähr leistet ist.

– Die hohe Temperatur begünstigt z. B. die 
Bildung eines  grobkörnigen  Gefüges, das 
i. Allg. eine deutlich geringere Zähigkeit 
be sitzt als der Grundwerkstoff. 

– Ausscheidungen aller Art im Schweißgut 
und vor allem in der WEZ setzen die me-
chanischen Gütewerte herab und verrin-
gern die Korrosionsbeständigkeit.

– Einige Werkstoffe, in erster Linie die sog. 
hochreaktiven Metalle, wie z. B. Titan, Tan-
tal, Molybdän, Zirkonium, nehmen schon 
bei Temperaturen über etwa 300 C atmo-
sphärische  Gase (H2, O2, N2) auf, die die 
Schweißverbindung völlig verspröden kön-
nen. Die über 300 C erwärmten Berei-
che der Schweißverbindung müssen da-
her beim Schweißen großflächig vor einem 
Luft zutritt geschützt werden.

– Verbindungs- und Auftragschweißungen 
unterschiedlicher Werkstoffe sind kom-
plexe metallurgische Prozesse. Es entste-
hen häufig und oft in unvorhergesehenem 
Umfang Gefüge mit extremer Härte und 
Sprödigkeit. Die Sicherheit des Bauteils 
bzw. seine Gebrauchseigenschaften sind 
dann nicht gewährleistet.
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elek trische Anziehung zwischen negativ ge-
lade nen Elektronen und den positiv gelade-
nen Atomkernen ist die einzige Ursache für 
den Zusammenhalt des Festkörpers. Sie be-
stimmt daher in der Hauptsache sein Verhal-
ten bei me chanischer Beanspruchung. Die 
wichtigs ten Eigenschaften eines Festkörpers, 
wie das chemische Reaktionsverhalten, die 
Fe s tig keits- und Zähigkeitseigenschaf ten wer-
den von diesen Außenelektronen be stimmt.

Die periodische Wiederkehr vieler Eigen-
schaf ten ermöglicht die Einordnung der Ele-
mente in das  Periodensystem. Die Elemente 
lassen sich in acht große  Gruppen (senkrech-
te Spalten) einteilen. Die Gruppennummer 
(I bis VIII) gibt die Zahl der Außenelektro-

nen an, die der positiven  Kernladung Z (Pro-
tonenzahl) entspricht. Innerhalb einer Grup-
pe sind wegen der gleichen Zahl der Außen-
elektro nen jeweils chemisch ähnliche Elemen-
te an geordnet. In den sieben  Pe rioden (waa-
gerech te Reihen) werden die Schalen aufge-
füllt. Die Außenelektronen befinden sich hier 
aber immer auf der gleichen Schale. Die Zif-
fer der jeweiligen Periode entspricht damit 
der Anzahl der Elektronenschalen des betref-
fenden Elements.

Die Außenelektronen der Metalle sind rela-
tiv locker an das Atom gebunden, da bei ih-
nen die Anziehungskraft des Atomkerns am 
klein s ten ist. Der leichte Verlust dieser Elekt-
ronen ist die Ursache für die geringe  Korro-
sionsbeständigkeit der Gebrauchsme talle. 
Das chemische Verhalten der Elemen te wird 
durch Zahl und Anordnung der Außenelektro-
nen bestimmt. Die Systematik des Perioden-
systems gibt diese Besonderheit sehr deut-
lich und anschaulich wieder.

Der metallische Charakter nimmt innerhalb 
der Perioden von rechts nach links, inner-
halb der Gruppen von oben nach unten zu. 
Die typischen  Metalle findet man daher im 
Periodensystem links unten, die typischen 
 Nichtmetalle rechts oben. Diese Tatsachen 
beruhen darauf, dass innerhalb einer Periode 
der Atomradius wegen der wachsenden An-
ziehung des positiven Kerns auf die Elektro-
nenhülle mit zunehmender Kernladung ab-
nimmt. Innerhalb einer Gruppe nimmt dage-
gen der Atomradius von oben nach unten 
zu, da jeweils eine Elektronenschale hinzu-
kommt. Der metallische Charakter ist also 
bei Elementen mit großem Atomdurchmes-
ser und geringer Ladung des Atomrumpfes 
besonders ausgeprägt. Bild 1-2 zeigt diese 
Zusammenhänge sehr anschaulich.

Das (unter »normalen« Bedingungen vorhan-
de ne) Unver mögen der Edelgase, chemische 
Verbindungen einzugehen, beruht auf der be-
son ders gro ßen Stabilität der mit acht Außen-
elektronen besetzten Schalen. Danach lassen 
sich chemi sche Reaktionen anschaulich durch 
ihr Bestre ben verstehen, Verbindungen mit 
äu ßeren Elektronenschalen zu bilden, die die 
stabile  »Edelgaskonfiguration« besitzen.

Bild 1-2
Atomaufbau (Anordnung der Elektronenschalen, Atom- 
durchmes ser) ausgewählter Elemente im Periodensys-
tem (3. Periode). Der metallische Charakter nimmt 
von rechts nach links und von oben nach un ten zu, 
der nichtmetallische von links nach rechts und von 
unten nach oben. Beachte, dass die Atomdurchmesser 
der Metallionen kleiner, die der Nichtmetallionen 
aber größer sind als die der Elemente!
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Bild 1-2 zeigt schematisch, dass die im Perio-
densystem linksstehenden Elemente Elek tro-
nen abgeben, rechtsstehende Elemente Elekt-
ronen aufnehmen, um den stabilen Edelgas-
zustand zu erreichen. Der hierfür notwendige 
Elek tronenausgleich kann daher grund sätz-
 lich auf drei verschiedene Arten erreicht wer-
den, je nachdem ob die Bindung zwischen zwei 
Elementen erfolgen soll, die

– beide links,
– beide rechts, 
– eins links, eins rechts im Periodensystem 

stehen. 

Die Festigkeit eines Werkstoffes, d. h., auch 
die chemische  Affinität beruht auf den anzie-
henden (und abstoßenden) Kräften zwi schen 
den Atomen. Bild 1-3 zeigt schema tisch den 
Verlauf der Kräfte (bzw. der potenziellen Ener-
gie) zwischen zwei Atomen, in Abhängigkeit 
von ihrem Abstand. Danach ergeben sich die 
resultierenden Kräfte (potenzielle Energien) 
aus dem Gleichgewicht der anziehenden und 
der abstoßenden Kräfte (potenzielle Ener-
gien). Die anziehenden Kräfte, die den Atom-
verband erzeugen, wirken im Wesentlichen 
zwischen dem Atomkern und der Elektronen-
hülle des an deren Atoms. Bei genügender 
Annäherung zieht also der Kern nicht nur 
seine Elektro nenscha le an, sondern auch die 
des benach barten Atoms. In bestimmten Fäl-
len können locker gebundene Elektronen ei-
nes Atoms dann voll ständig vom anderen ge-
bunden werden.

1.2.1.1  Metallische Bindung 
Metalle besitzen nur eine geringe Anzahl 
schwach gebundener Außenelektronen, die 
im Metallverband praktisch frei beweglich 
sind ( Valenzelektronen). Die Metallbindung 
entsteht durch die   Coulombsche Anziehungs-
kraft zwischen den negativen Elektronen 
und den positiven Metallionen, wie in Bild 
1-4 gezeigt wird.

Bild 1-4
Metallische Bindung, schematisch.

Bild 1-3
Verlauf der Kräfte (a) bzw. potenziellen Energien (b) 
in einem aus zwei Atomen bestehenden System in 
Abhängigkeit von ihrem Abstand. 
a) 1 = Anziehende Kräfte zwischen zwei Ato  men.
 2 = Abstoßende Kräfte der sich zunehmend nä-

hernden positiv geladenen Atomkerne.
 3 = Resultierende Kräfte F, Fk = Ko häsionskraft.
b) 1 = Verlauf der potenziellen Energie der zwei sich 

zu nehmend nähernden Atome (alleini ge Wirkung 
der anziehenden Kräfte).

 2 = Energieverlauf als Folge der abstoßenden Wir-
kung der Atomkerne.

 3 = Resultierender Verlauf der potenziellen Ener-
gie, W0 = Energie, die zum vollständigen Tren-
 nen der beiden Atome erforderlich ist.
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unterschiedlich geladenen Teil chen (Ionen) 
bewirkt ihren Zusammenhalt. Daher wird 
diese Bindungsform auch heteropolar ge-
nannt. 

Die von den Ionen ausgehenden Kräfte wir-
ken allseitig. Die Ionen sind daher wie bei 
der Metallbindung regelmäßig in einem  Io-
nengitter angeordnet, Bild 1-5b. Heteropolar 
gebundene Stoffe können nicht plastisch ver-
formt werden, da sich bei Verschiebun gen um 
nur einen Atomabstand gleichnamig gelade-
ne Teilchen gegenüber stünden. Die entste-
henden großen abstoßenden Kräf te würden 

den Kristall ohne jede plastische Verformung 
trennbruchartig zerstören. 

1.2.1.3  Atombindung 
 (kovalente    Bindung)

Bei dieser Form der Bindung, die vor allem 
bei Nichtmetallen und Gasen auftritt, kann 
der Edelgaszustand der Außenschale weder 
durch Elektronenaufnahme noch -abgabe er-
reicht werden. Den im Periodensystem rechts 
stehenden Nichtmetallen fehlen nur wenige 
Elektronen, um die stabile Edelgasschale bil-
den zu können. Die Bindung ist möglich, in-
dem sich zwei Atome ein Elektron oder meh-
rere Elektronen gemeinsam teilen, je nach-
dem wieviel Elektronen zum Auffüllen der 
Achterschale fehlen.

Bei der Atombindung gleicher Atome fällt 
der Schwerpunkt der negativen und positi-
ven La dung zusammen. Bei unterschiedli-
chen Ato men wird die Atomsorte mit der grö-
ßeren positiven Ladung die gemeinsamen 
Elektro nen stärker anziehen als die an dere 
und gleichzeitig dessen positiven Kern stär-
ker abstoßen. Das Molekül wird polar, (»Di-
pol«) d. h., die Atombindung hat dann hete-
ropolare Anteile. 

Eine genauere Untersuchung zeigt, dass bei 
den meisten Stoffen derartige Übergangs-
bindungen vorliegen. Die Bindungen entste-
hen also in den meisten Fällen durch die ge-
meinsame Wirkung der Atom-, Ionen- und 
Metallbindung. Die durch diese Bindungsfor-
men entstehenden Stoffe werden auch  in ter-
mediäre Verbindungen genannt. Damit wird 
ausgedrückt, dass die vorliegende Bin dungs-

Die anziehenden Kräfte sind nicht gerichtet, 
d. h. nicht nur auf zwei Atome beschränkt, 
sie erfassen vielmehr den gesamten Atom-
verband. Als Folge dieser allseitig wirken-
den Kräfte ordnen sich die Atomrümpfe in 
einem dicht gepackten nach geometrischen 
Gesetz mäßigkeiten aufgebauten Gitterver-
band an. Da die einzelnen Atomrümpfe völ-
lig gleich wertig sind, erzeugt ihre gegenseiti-
ge Ver schiebung keine wesentlichen Änderun-
gen des Gitterzusammenhangs. Metalle kön-
nen daher plastisch verformt werden, ohne 
dass die metallische Bindung zerstört wird. 
Eine weitere Konsequenz dieser Bindungs-
art ist die Möglichkeit, zwei oder mehr Atom-
sorten in einem Metallgitter zu »verbin den«. 
Es muss also nicht ein bestimmtes charakte-
ristisches Atomverhältnis vorliegen wie bei 
einer »echten« chemischen Verbindung. Diese 
Tatsache ist die Grundlage der »Legierungsbil-
dung« (Abschn. 1.6).

1.2.1.2  Ionenbindung 
( heteropolare Bindung) 

Diese Art der Bindung ist typisch für die Re-
aktion eines Metalles mit einem Nichtme tall. 
Der stabile Edelgaszustand der Außen scha-
len wird erreicht, indem die wenigen schwach 
gebundenen Valenzelektronen des Metalls 
von dem sehr stark elektronegativen Nichtme-
tall angezogen werden, Bild 1-5. Das Metall 
wird also durch Elektronenab  gabe negativ 
geladen. Die elektrostatische An ziehung der 

Bild 1-5
Entstehung der Ionenbindung. Die in Klammern ste-
h enden Werte geben die Anzahl der Elektronen auf 
der K-, L- und M-Schale von Na bzw. Cl an.
a) Durch Elektronenabgabe (Na  Æ  Na+  +  e-) und Elekt-

ronenaufnahme (Cl  Æ  Cl+  +  e-) entsteht die Verbin-
dung durch die Wir kung der Coulomb schen Anzie-
hungskräfte.

b) Anordnung der Ionen im NaCl-Git ter. 
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form zwischen (engl. intermediate) der Atom- 
und der Ionenbindung liegt. 

Man beachte, dass die plastische Verformbar-
keit eines Werkstoffes mit zunehmendem 
metallischem Bindungsanteil größer, und 
mit zunehmendem Anteil der Ionen- bzw. 
Atombindung kleiner wird. 

1.2.2 Gitteraufbau der Metalle

Die zwischen den Metallionen und der sie 
umgebenden Elektronenwolke herrschen-
den allseitig wirkenden Coulombschen An-
ziehungskräfte erzwingen eine regelmäßige 
räumliche Anordnung der Atome. Diese Grup-
pierung nennt man Raum- oder  Kristallgit-
ter. Das kleinste Element, das die Art des Git-
teraufbaus eindeutig kennzeichnet, ist die 
 Elementarzelle. 

Bild 1-6 zeigt die für Metalle wichtigsten Git-
tertypen. Das   kubisch-flächenzentrierte Git-
ter (kfz) und das Gitter mit der  hexago nal 
dichtesten Packung (hdP) unterscheiden sich 
bei allerdings unterschiedlicher Packungs-
dichte nur durch die Reihenfolge der sie auf-
bauenden »Schichten« (Netz- oder Atom ebe-
nen). Dieser scheinbar geringfügige Un ter-
schied ist die Ursache für die große Anzahl 
dichtest gepackter  Netzebenen im kfz Gitter 
und das Vorhandensein nur einer einzigen 
(Ba  sisebene) im hdP     Gitter. Die hervorragen-
de  Verformbarkeit und die grundsätzlich gu-
te  Schweißeignung der kfz Werkstoffe, z. B. 
Aluminium, Kupfer, Nickel, lassen sich we-
nigstens z. T. damit erklären.

Der Gitteraufbau einiger Metalle weicht er-
heblich von der für Metalle typischen kubi-
schen Packungsanordnung ab. Antimon, Bis-
mut und Gallium z. B. kristallisieren in der 

Bild 1-6
Die wichtigsten Arten von Elementarzellen bei Metallen und ausgewählte Gitterebenen. akrz, akfz = Gitterkons-
tanten des  krz bzw. kfz Gitters, R  =  Atomradius, VAtom  =  Atomvolumen: VAtom  =  4p ◊ R3/3.
a) Kubisch-raumzentriert: krz, Packungsdichte Pkrz  =  2 ◊ VAtom/a3

krz  =  0,68, s. a. Aufgabe 1-2 und 1-3, S. 110;
b) kubisch-flächenzentriert: kfz, Packungsdichte Pkfz  =  4 ◊ VAtom/a3

kfz  =  0,74;
c) hexagonal dichteste Packung: hdP. 
Beachte die sehr unterschiedliche Massenbelegung (»Packungs  dich te«) der herausgehobenen Gitterebenen! Nur 
die vier zueinander nicht parallelen »Oktaeder ebe nen« des kfz Gitters und eine Basis ebene des hdP Gitters 
sind dichtest gepackt. G1, G2, G3 sind bevorzug te Gleitrich tungen in dichtest gepackten Gitterebenen.
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sog. offenen Struktur. Mit dieser Bezeich-
nung wird angedeutet, dass die theoretische 
dichteste Packung nicht annähernd erreicht 
wird. Bei diesen Metallen ist daher z. B. auch 
das spezifische Volumen im flüssigen Zu-
stand kleiner als im festen.

Der fehlerfreie aus Elementarzellen aufge-
baute Kristall wird Idealkristall genannt. 
Diese Anordnung ist bei technischen Werk-
stoffen nicht vorhanden. Diese sind vielmehr 
in bestimmter Art »fehlgeordnet«, d. h., sie 
enthalten verschiedene Gitterbaufehler mit 
einem unterschiedlichen Energiegehalt, die 
die Eigenschaften der Werkstoffe entschei-
dend ändern. Mit Hilfe der Vorstellung des 
ide alen, fehlerfreien Gitters lassen sich die 
strukturunempfindlichen   Eigenschaften (z. 
B. E-Modul, Schmelzpunkt, Dichte, Anisotro-
pie) erklären, die strukturempfindlichen (z. 
B. Festigkeits- und Zähigkeitseigenschaften) 
nur, wenn der Einfluss bestimmter Unregel-
mäßigkeiten im Aufbau des Gitters berück-
sichtigt wird.

1.2.2.1  Gitterbaufehler (Realkristalle)
Jede Abweichung vom  Idealkristall wird Git-
terbaufehler genannt. Die Gesamtheit aller 
möglichen Defekte im Gitter ist das  Fehlord-
nungssystem. Die  Defekte verspannen das 
Gitter in ihrer näheren Umgebung in einer 
für sie charakteristischen Weise, wodurch 
der Energiegehalt der Kristallite zunimmt. 
Gitterstörungen können im Gefüge durch ver-
schiedene Prozesse erzeugt werden. Die wich-
tigsten sind:
– Kristallisationsvorgänge,
– elastische und vor allem plastische Ver-

formung,
– Kernstrahlung (z. B. Neutronenbeschuss),
– Aufheiz- und Abkühlbedingungen, die 

während der Herstellung oder Weiterver-
arbeitung (z. B. Schweißen) der Werkstof-
fe zu ausgeprägten Gleichgewichtsstörun-
gen führen,

– Reaktionen im Festkörper, z. B. die Was-
serstoffrekombination: 

 H  H  H2.

Nach der räumlichen Ausdehnung und der 
Anordnung der Atome im Bereich der Git-
terfehler unterscheidet man, Bild 1-7:

  0-dimensionale (Punktfehler):
 z. B. Leerstellen,  Fremdatome, Einlage-

rungs-, Substitutionsatome,

  1-dimensionale (Linienfehler):
 z. B. Versetzungen,

  2-dimensionale (Flächenfehler):
 z. B.  Korngrenzen, Zwillingsgrenzen,

  3-dimensionale (räumliche Fehler): 
z. B. Poren, »Löcher«, Ausscheidungen.

Die Anzahl der  Leerstellen (nicht besetzte Git-
terplätze) nimmt mit der Temperatur stark 
zu. Ihre Dichte beträgt bei Raumtemperatur 
etwa 10 12, d. h., von einer Billion Gitterplät-
zen (das ist etwa eine 1 mm2 große Gitter-
ebene!) ist ein Platz nicht besetzt. Im Bereich 
der Schmelztemperatur steigt sie aber auf 
10 3 bis 10 4. Leerstellen können sich im Kris-
tall im  thermodynamischen Gleichgewicht 
befinden. Durch rasches Abkühlen bleibt die 
große Leerstellenkonzentration aber weitge-
hend erhalten, wodurch Gleitbewegungen 

Z

L

P

B

G

G

Z

S

S

K

L

K

B

Bild 1-7
Die wichtigsten mikrostrukturellen Gitterbaufehler, 
dargestellt in einem Gefüge geordneter Substitutions-
mischkristalle, sche matisch nach Hornbogen und 
Petzow.
Es bedeuten: L  =  Leerstelle, B  =  Zwischengitteratom, 
S  =  Fremdatome,   =  Verset zung, Z–Z  =  Zwillingsgren -
ze, K–K  =  Kleinwinkel korn grenze, G–G  =  Großwinkel-
korngrenze, P  =  kohärente Phasengrenze, ent standen 
durch Scherung.
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merklich erschwert werden. Defektreiche Ge-
füge sind daher härter und weniger verform-
bar als die defektärmeren, gleichgewichtsna-
hen Gefüge, s. a. Beispiel 5-1, S. 513. 

Die Zahl der Leerstellen n steigt exponen-
tiell mit der Temperatur T gemäß einer ein-
fachen  Arrhenius-Funktion:

n N
Q

T
= ◊ -Ê

ËÁ
ˆ
¯̃

exp
R

L .
 

[1-1]

In Gl. [1-1] bedeuten N die Anzahl der Gitter-
plätze in m3, QL die ( Aktivierungs-)Energie 
zum Erzeugen einer Leerstelle und R die Gas-
konstante (  8,31 J /mol K).

Leerstellen beeinflussen entscheidend den 
Ablauf und das Ergebnis der diffusionsgesteu-
erten Platzwechselvorgänge z. B. bei
– Wärmebehandlungen (Rekristallisation, 

Glühbehandlungen) oder
– Hochtemperaturbeanspruchungen (Krie-

chen).

 Interstitielle Defekte entstehen, wenn ande-
re Atome in bestimmte Positionen im Gitter 
(Tetraeder- oder Oktaederlücken, s. Abschn. 
1.6.1.1) eingefügt werden. Die Folge sind z. 
T. extreme Gitterverzerrungen, die meistens 
zu einer erheblichen Härtezunahme und na-
hezu immer zu einer außerordentlich großen 
Zähigkeitsabnahme führen. Kohlenstoff und 
Was  serstoff sind wegen ihres kleinen Atom-
durchmessers typische Elemente, die diese 
De fektart erzeugen. Man beachte, dass der 
Be  griff »Defekt« lediglich auf einen geome-
trisch nicht exakten Gitteraufbau hinweist. 
Keinesfalls ist mit dieser Bezeichnung ein 
»mangelhaftes« Gefüge bzw. »unbrauchba-
rer« Werkstoff oder Gefügezustand gemeint. 
Aller dings können verunreinigende Elemen-
te verschiedene Werkstoffeigenschaften sehr 
verschlechtern, absichtlich als Legierungsele-
ment zugesetzte diese aber erheblich verbes-
sern, s. genauer Abschn. 1.6.

  Substitutionelle Defekte entstehen, wenn Git-
teratome (  Matrixatome) durch andere Ato-
me ausgetauscht werden. Die Gitterverspan-
nungen sind im Allgemeinen wesentlich ge-
rin ger als die, die durch interstitielle Defek-
te hervorgerufen werden. Auch hier muss 

zwischen verunreinigenden und damit die 
Werkstoffeigenschaften nachteilig beeinflus-
senden Elementen und absichtlich zugesetz-
ten (  güteverbesserndes Legierungselement) 
unterschieden werden.

 Versetzungen sind linienförmige Gitter fehler 
unterschiedlicher Bauart (Stufen- und Schrau-
benversetzungen) im Kristall. Sie sind für 
das Verständnis der Festigkeits- und Zähig-
keitseigenschaften von großer Be deutung. 
Der Rand einer in den Kristall eingeschobe-
nen Halbebene, E-F in Bild 1-8a, wird als Ver-
setzung, genauer als Stufenversetzung be-
zeichnet. Die zweite Form ist die   Schrauben-
versetzung. Der Kristall besteht im Bereich 

Bild 1-8
Schematische Darstellung von Versetzungen.
a) Reine Stufenversetzung (E–F), Symbol . Das 

ist die Spur E –F der eingeschobenen Halbebene 
E–F–G–H: b V. Der Gleitschritt beträgt b.

 Es wird die Anord nung der Atome im Bereich der 
eingescho be nen Halbebene E–F–G–H gezeigt. In 
der Gleitebene A–B–C–D wurde der über ihr lie-
gende Werkstoffbereich um den Betrag des Bur-
gers-Vektors b plastisch verformt.

b) Reine Schraubenversetzung (A–B), Symbol . 
Die Verformung erfolgt auf der zufälligen Gleit-
ebene A–B–C–D: b V. Der Gleitschritt beträgt b.

c) Gemischte Versetzung (A–B–C), bei A ist es eine 
reine Schraubenversetzung (b V), bei C eine rei-
ne Stufenversetzung (b V). Man beachte, dass die 
Verformung immer parallel zur Richtung des Bur-
gers-Vektors verläuft.
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Die  Versetzungsdichte wird als Länge der 
Versetzungslinien je Volumeneinheit ange-
geben. In einem gleichgewichtsnahen Gefü-
ge beträgt sie etwa 105...6 cm/cm3, nach einer 
 Kaltverformung steigt sie auf 1010...12 cm/cm3 
(Abschn. 1.3 und 1.5.2). Durch die große An-
zahl der Versetzungen wird die Gitterener-
gie deutlich erhöht. Außerdem entstehen cha-

der Versetzungslinie nicht aus parallel aufge-
bauten Netzebenen, sondern aus einer Ebe-
ne, die sich spiralförmig um die Versetzungs-
linie windet, Bild 1-8b. 

Ein Maß für die Größe und Richtung der 
durch die Versetzung erzeugten Gitterver-
zerrung ist der  Burgers-Vektor b. Bild 1-9 
enthält Einzelheiten für seine Ermittlung. 
Danach steht bei der Stufenversetzung der 
Burgers-Vektor b senkrecht auf der Verset-
zungslinie V (b V), bei der Schraubenverset-
zung liegt b parallel zu ihr (b V). Ver setzun-
gen können nur an der Oberfläche bzw. an 
ge eigneten Störstellen im Inneren des Kris-
talls enden (z. B. Ausscheidungen, Poren, 
verankerte  Versetzungen). Es können auch 
geschlossene Ringe bzw. netzförmige Anord-
nungen entstehen. 

Bild 1-9
Zur Bestimmung des Burgers-Vektors.
a) Der Gefügebereich, der die Stufenversetzung ent-

hält ( ), wird mit gleichen Beträgen auf gegenüber-
liegenden Seiten umlaufen. Das für einen vollstän-
digen Umlauf fehlende Wegstück ist der Burgers- 
Vektor b. Er steht senkrecht auf der Versetzungs-
linie V  =  E–F: b V, Bild 1-8a. 

b) Bei der Schraubenversetzung ergibt ein ähnlicher 
Um lauf, dass b parallel zu der Versetzungslinie V 
(V = A–B, s. a. Bild 1-8b) liegt: b V. Man beachte, 
dass bei der Stufenversetzung die Gleitebene die 
durch b und V aufgespannte Ebene ist. Bei der 
Schraubenversetzung ist wegen b V eine bestimm-
te Gleitebene nicht definierbar, d. h., die Anzahl 
der Gleitrichtungen ist beliebig groß.

Bild 1-10
Kraftwirkungen zwischen gleichartigen Versetzungen 
als Folge ihrer wechselwirkenden Spannungsfelder.
Felder A: Die Versetzungen stoßen sich ab.
Felder B: Die Versetzungen ziehen sich an und kön-

nen sich übereinander anordnen.

rakteristische Wechselwirkungen zwischen 
den von ihnen erzeugten Spannungsfeldern, 
die von großer Bedeutung für die Werkstoff-
eigenschaften sind. 

Eine Versetzung entsteht, wenn eine Halbebe-
ne in das Gitter eingeschoben wird. Oberhalb 
der  Gleitebene G  –  G erzeugt die Versetzung 
daher Druck- unterhalb Zugspannungen, Bild 
1-10. Das Bild zeigt die Richtungen der Kräf-
te in den einzelnen Quadranten, die eine Stu-
fenversetzung auf gleichartige Versetzungen 
als Folge der Wechselwirkung ih rer Spannungs-
felder ausüben. Danach kön nen sich bei Ver-
setzungen, die in den Sekto ren B ange ordnet 
sind, die Druck- und Zug spannun gen annä-
hernd ausgleichen. Wenn ge nügend Energie 
zugeführt wird, dann nähern sich die Verset-
zungen. Sie ordnen sich dabei etwa »senk-
recht« übereinander an, weil durch diese Verset-
zungs umlagerung der Energiein halt des Ge-
füges ab nimmt. Diese metallphysikalischen 
Vorgänge spielen auch bei der Vorstufe der 
 Re kristallisation, Abschn. 1.5.2  –  der  Polygoni-
sation  –  eine wichtige Rol le. 

Versetzungslinien sind meistens beliebig ge-
krümmt, d. h., sie enthalten alle Übergänge 
zwischen reinen Stufen- und reinen Schrau-
benversetzungen, Bild 1-8c. Ihre wichtigste 
Ei genschaft ist die sehr leichte Beweglich-
keit in der durch den Burgers-Vektor und 
der Gleit ebene aufgespannten Fläche, Ab-
schn. 1.3.2. Die Bewegung einer Schrauben-
versetzung ist nicht an eine bestimmte Ebe-
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ne gebunden, da in diesem Fall (b V ) keine 
definierte Ebe ne beschrieben wird. Die Be-
wegung kann da her in jeder beliebigen Ebe-
ne erfolgen. 

Der wichtigste zweidimensionale Gitterbau-
fehler ist die  Korngrenze. Je nach dem Grad 
der  Ko härenz zwischen den sie trennenden 
Kristall bereichen unterscheidet man die fol-
genden Varianten:
–   Zwillingsgrenzen,
–   Kleinwinkelkorngrenzen,
–  Großwinkelkorngrenzen.

Die Zwillingsgrenze (Z – Z in Bild 1-11) ist 
frei von Gitterverzerrungen. Die beiden Kris-
tallbereiche liegen spiegelsymmetrisch zu 
ihr. Die Zwillingsgrenze ist kohärent, weil 
die Gitter dieser Bereiche gleichartig sind. 
Bild 1-11 zeigt, dass die für die Zwillingsbil-
dung erforderlichen Verschiebungen der Ato-
me nur sehr klein sind. Diese Bewegung kann 
also im Gegensatz zum Abgleitprozess sehr 
rasch erfolgen. 

Da durch die Zwillingsbildung eine Orien-
tierungs änderung der Kristallbereiche ent-
steht, können neue zur angreifenden Kraft 
güns tiger verlaufende Gleitebenen aktiviert 
wer den, die ein weiteres Abgleiten ermögli-
chen bzw. erleichtern. Das bekannte  »Zinn-
geschrei« beruht z. B. auf einer spontanen Bil-
dung von (Verformungs-)Zwillingen. 

Die meisten Metalle bestehen aus Kristalli-
ten, die voneinander durch Korngrenzen ge-
trennt sind (Abschn. 1.4.2). Das sind Berei-
che mit einer relativ großen Fehlanpassung 
der Atome, Bild 1-7. Als Folge der hohen  Fehl-
stellendichte (insbesondere Leerstellen und 
Versetzungen) ist hier die Konzentration ge-
löster Atome, z. B. Verunreinigungen aller 
Art, besonders groß. Die Phasengrenzflä chen 
»Korngrenzen« befinden sich in einem nicht 
stabilen Zustand, weil die der Oberflä che an-
gehörenden Atome nicht wie die im Kristall-
inneren allseitig von Nachbaratomen umge-
ben sind. An der Oberfläche fehlen die nach 
außen gerichteten Kräfte. Die Folge ist eine 
in Richtung des Kristallinneren weisen de re-
sultierende Kraft Fres, die die Oberfläche »zu-
sammenhält«. Kenngröße dieser Ei gen schaft 
ist die Oberflächenenergie g  (genauer freie 
Enthalpie) bei festen Grenzflächen, bei flüssi-
gen Grenzflächen wird sie auch  Oberflächen-
spannung genannt. Ihr Wert wird meis tens in 
J/cm2 angegeben.

Zwillinge können durch mechanische (meist 
schlagartige) Verformung (  Verformungszwil-
linge) entstehen oder nach dem Glühen eines 
kaltverformten Werkstoffes. Die   Glühzwil-
linge, Bild 1-12, sind breiter und i. Allg. ge-
rade verlaufend, im Gegensatz zu den meis-
tens ge krümmten Verformungszwillingen. 

Bild 1-11
Schematische Darstellung der Zwillingsbildung. Man 
be achte die nur geringe erforderliche Verschiebung der 
Atome in den drei gezeichneten Netzebenen. Ein Um- 
klappen von a) nach b) ist also keinesfalls notwen dig.
tz = Die zum Erzeugen von Zwillingen erforderliche 

Schubspannung.
 = Position der Atome vor,  
 = Position der Atome nach der Zwillingsbildung.

Bild 1-12
Glühzwillinge in Kupfer, V = 200:1.
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Gleichgewichtsbedingungen für drei inein-
ander laufende Korngrenzen bzw. Phasen er-
geben für das metastabile  Gleichgewicht die 
Beziehungen a1    a2    a3    120 , Bild 1-13a. 
Der Begriff »metastabil« wird genauer in Auf-
gabe 1-10, S. 115, erläutert.

In heterogenen Gefügen besitzen die  Phasen 
u. U. sehr unterschiedliche Oberflächenener-
gien. Gemäß Bild 1-13b beträgt die Energie 
der Korngrenzen z. B. gAA, die der Phasengren-
ze gAB. Die Gleichgewichtsbedingungen an 
einem Knotenpunkt ergeben:

gAA  2 gAB cos (b /2). [1-2]

Die Größe des Winkels b  bestimmt weitge-
hend die Form der Phase. Zwei Sonderfälle 
sind wichtig:

 β → 0 °, damit wird Gl. [1-1]: 2 gAB  gAA.
 Die Phase »B« breitet sich filmartig an 

den Korngrenzen der Matrix aus. Dieses 

Die  Oberflächenenergie der Großwinkelkorn-
grenze in Eisen beträgt z. B. gFe  800 J/cm2, 
sie ist damit größer als die jedes anderen Git-
terbaufehlers. Eine Gitterkohärenz ist also nicht 
vorhanden. Diffusions-, Ausscheidungs-, Um-
wandlungs-, Korrosionsvorgänge d. h., Pha-
senänderungen jeder Art beginnen bevor-
zugt an den Korngrenzen, weil hier die Ak-
tivierungsenergie für die Keimbil dung der 
neuen Phase am geringsten ist. Mit ungüns-
tiger werdenden Diffusionsbedin gungen –  z. 
B. große Abkühlgeschwindigkeit, bestimm-
te Legierungselemente, zuneh mende Korn-
größe des umwandelnden Gefü ges –  erfolgt 
die Phasenänderung bzw. -umwandlung zu-
nehmend auch im Korn inneren bzw. an an-
deren energieärme ren Git terbaufehlern.

Die Oberflächenenergien der Phasengren-
zen bestimmen die Form einer im Korngren-
zenbereich einer Phase oder innerhalb der 
Phase ausgeschiedenen weiteren Phase. Die 

Bild 1-13
Einfluss der Oberflächenenergie (Oberflächenspannung) an Pha sen grenzen auf die Form und An ord nung von 
Phasen, die sich im metastabilen Gleichgewicht befinden. Siehe auch Aufgabe 1-10, S. 115.
a) Die Winkel a zwischen den Korngrenzen dreier sich in einem Punkt treffender Körner bzw. beliebiger Pha-

sen (A, B, C) betragen im Gleich gewicht a1  =  a2  =  a3  =  120 ∞; es gilt: gBC/sin a1  =  gAC/sin a2  =  gAB/sin a3.
b) Die unterschiedlichen Oberflächenenergien der Korngrenze (gAA ), und der Phasengrenzfläche (gAB ) bestim-

men die Form der an der Korngrenze ausgeschiedenen Phase B. Es gilt: gAA  =  2 ◊ gAB cos (b/2).
c) Die sich in der Matrix (A) gebil dete Phase (B) bzw. inkohärente Ausscheidung hat die Form einer Kugel.
d) Der Winkel b , d. h., die Oberflächenenergie der ausgeschiede nen Phase bestimmt weitgehend deren Form. 

b  Æ  0 ∞: Phase breitet sich filmartig an den Korngrenzen aus: sie »filmt« die Körner ein.
 b  Æ  180 ∞: Phase liegt kugelförmig an den Korngrenzen.
e) Anwendung auf technische Benetzungsvorgänge der ausge schiedenen Phase, z. B. Löten (s. a. Aufgabe 3-4): 
 b  Æ  0 ∞: her vor ragende Benetzbar keit (  Lot verläuft als einmolekulare Schmelzenschicht!), 
 b  Æ  180 ∞: Benetzen nicht möglich, oder Werkstückoberfläche entnetzt, Löten ist unmöglich.
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1.2.3  Gefüge, Korn, Kristallit, 
 Korngröße

Die meisten Werkstoffe bestehen aus Kör nern 
( Kristalliten), die voneinander durch Korn-
grenzen getrennt und in bestimmter Weise 
fehlgeordnet sind. Sie enthalten Leer stellen, 
Versetzungen, Korn- bzw. Phasen grenzen 
und andere Gitterbaufehler. Deren Menge 
und Verteilung ist weitgehend von der Vorge-
schichte des Werkstoffes abhängig: Kalt-, 
Warmverformung, Schweißen, Gießen usw. 
Diese meistens nur mit dem Licht- oder Elekt-
ronenmikroskop sichtbare Anordnung der 
Kris  tallite wird Gefüge genannt.

Der vielkristalline, technische Werkstoff zeigt 
wegen der im Allgemeinen völlig regellosen 
Kornver teilung (im Gegensatz zum  Einkris-
tall) kein  anisotropes Verhalten, er verhält 
sich  quasiisotrop. 

Die  Korngröße (d) liegt für viele Werkstoffe 
zwischen einigen m und etwa 1 mm. Quanti-
tativ wird sie bzw. die Kornfläche in der Pra-
xis genügend genau mit Hilfe von Ver gleichs-
bildern ermittelt, die z. B. durch optischen 
Vergleich unter dem Mikroskop bei einer Ver-
größerung von i. Allg. V   100:1 dem Werk-
stoff zugeordnet werden (DIN EN ISO 643). 
Der Zusammenhang zwischen der mittleren 

häufig bei niedrigschmelzenden Phasen 
anzutreffende Verhalten ist eine wichtige 
Ursache für den   Heißriss, Abschn. 1.6.3.1. 

 β→  180°, damit wird Gl. [1-1]: 2 gAB  gAA.
 Die Phase »B« wird kugelförmig einge-

formt, ein Ausbreiten ist nicht möglich.

Es ist bemerkenswert, dass die Festigkeits- 
und Zähigkeitseigenschaften der vielkristal-
linen technischen Werkstoffe trotz der An we-
senheit der energiereichen weitgehend fehl-
geordneten Korngrenzen in den meisten Fäl-
len außerordentlich verbessert werden (Ab-
schn. 1.3.4).

Wird die Orientierungsdifferenz der Netz-
ebenen benachbarter Kristallbereiche nicht 
größer als etwa 15 , dann entstehen   Klein-
winkelkorngrenzen, die durch Reihen von 
Stufenversetzungen gebildet werden, Bild 1-
14. Zwischen ihnen liegen kohärente Berei-
che (Teilkohärenz). Der relativ geringe Ener-
giegehalt dieses Gitterbaufehlers ist die Ursa-
che für seine geringe Anätzbarkeit, d. h., in 
einem Mikroschliff sind sie nur in besonde-
ren Fällen erkennbar. Sie werden auch als 
  Sub korngrenzen bezeichnet, weil sie jedes 
Korn in Subkörner oder  Mosaikblöck chen 
unterteilen.

Bild 1-15 zeigt eine elektronenoptische Auf-
nahme eines perlitarmen Baustahls, in der 
Subkorngrenzen (S), Stufenversetzungen (V) 
und Mosaikblöckchen (M) deutlich erkenn-
bar sind. Mit zunehmender Dichte der Sub-
korngrenzen und der Großwinkelkorngren-
zen im Gefüge werden die mechanischen Gü-
te wer te  –  vor allem die Festigkeit (genauer 
die Fließgrenze) und die Zähigkeit des metal-
li schen Werkstoffs  –  erheblich erhöht 1), s. 
Abschn. 2.6.3.1, S. 159.

1) Das kann z. B. durch Kaltverformen und anschlie-
ßendes Erwärmen auf Temperaturen unterhalb 
der Rekristallisationstemperatur erreicht wer-
den. Dabei entsteht abhängig vom Grad der Kalt-
verformung ein Gefüge mit hoher Subkorngren-
zendichte. Eine weitere, wirtschaftlich und tech-
nisch sehr wichtige Methode ist die Verringerung 
der Sekundärkorngröße durch spezielle Maßnah-
men bei der Stahlherstellung: Feinkornstähle, s. 
Abschn. 2.7.6, S. 184.

Bild 1-14
Kleinwinkelkorngrenze, schematisch.
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dem thermodynamischen Gleichgewicht, ge-
kenn zeichnet durch die kleinste freie Enthal-
pie G. Die Korngrenze(nfläche) ist ein nur ei-
nige Atomlagen dicker in bestimmter Weise 
fehl geordneter Bereich, der die höchste Ober-
flä chenenergie aller bekannten Gitterdefek-
te besitzt.

Die Korngröße ist für die mechanischen Güte-
werte von großer Bedeutung. Das extreme 
Kornwachstum kann im schmelzgrenzenna-
hen Bereich von Schweißverbindungen in vie-
l en Fällen zu einer erhöhten Versagenswahr-
scheinlichkeit der Konstruktion führen, weil 
ins besondere die Zähigkeit, aber auch Härte 
und Festigkeit mit zunehmender Korngrö ße 
merklich abnehmen 2). 

Bei höheren Temperaturen wird die Diffu-
sion im Korngrenzenbereich sehr erleichtert, 
d. h., hier gelten also die Versagensmecha-
nismen des  Kriechens. Oberhalb der Tempe-
ratur, bei der Körner und Korngrenzen glei-
che Festigkeit besitzen, der   äquikohäsiven 

2) Bei dem wichtigen Sonderfall der härtbaren Stäh-
le wird die Härte in diesen Bereichen als Folge 
der hohen Abkühlgeschwindigkeit praktisch im-
mer größer als die des unbeeinflussten Grund-
werk stoffs, s. a. Abschn. 4.1.3, S. 310. Die Härte 
des schmelzgrenzennahen Bereichs dickwandi-
ger gasge schweißter Kupferverbindungen ist aller-
dings immer geringer als die des Grundwerk stoffs, 
s. Abschn. 5.2.1, S. 509.

Anzahl der auf einer Fläche von 10000 mm2 
der Schliffebene bei V   100:1 gezählten Kör-
ner m und der  Korngrößen-Kennzahl G lau-
tet nach DIN EN ISO 643, Tabelle 1-1 (s. a. 
Aufgabe 1-1, S. 110):
m  8 2G  23 2G  2G  3,  d m= 1/ . [1-3]

Die Korngröße lässt sich mit Hilfe verschieden-
artiger Maßnahmen beeinflussen:
– Lenkung der Erstarrung: langsames bzw. 

schnelles Abkühlen, der Keimgehalt der 
Schmelze wird geändert.

– Umformvorgänge: z. B. Kalt-, Warmverfor-
men.

– Wärmebehandlungen: z. B. Normalglü-
hen, rekristallisierendes Glühen oder die 
extremen Aufheiz- und Abkühlvorgänge 
in der WEZ von Schweißverbindungen, 
verbunden mit Temperaturen, die dicht 
unter der Schmelztemperatur des Werk-
stoffs liegen.

Bei höheren Temperaturen finden im Werk-
stoff in der Regel Platzwechselvorgänge statt. 
Dann besteht prinzipiell eine Neigung zum 
 Korn wachstum, weil durch das Verschwin-
den von Korngrenzen der Energiegehalt des 
Werk stoffs abnimmt. Er nähert sich damit 

Bild 1-15
Subkorngrenzen (S), Stufenversetzungen (V) und Mo -
saikblöckchen (M) in einem perlitarmen Baustahl, 
entstanden durch Erho lungsvorgänge beim Anlassglü-
hen. V = 40 000:1 (TEM-Aufnahme), BAM.

S

V

M V

Tabelle 1-1
Kennwerte zum Bestimmen der Korngröße (G) nach 
DIN EN ISO 643. Das in der Praxis weit verbreite-
te Verfahren nach ASTM E 102-77 ergibt Korngrö-
ßen-Kennzahlen G (ASTM-Werte), die weitgehend 
den G-Werten nach DIN EN ISO 643 entsprechen.

1
0,707
0,500
0,354
0,250
0,177
0,125
0,088
0,063
0,044
0,031
0,022
0,016
0,011
0,008
0,006

1
2
4
8
16
32
64
128
256
512
1024
2048
4096
8192
16384
32768

– 3
– 2
– 1
0
1
2
3
4
5
6
7
8
9
10
11
12

mittlerer (»quadratischer«)
Korndurchmesser

m
Körner/mm2

bei V = 1:1

G

d m= 1/ in mm
d
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Temperatur, wird der Werkstoff durch eine zu-
nehmende Korngrenzenfläche (  feinkörni-
ges Gefüge) zunehmend geschädigt. Hitzebe-
ständige Werkstoffe werden daher meistens 
grobkörnig erschmolzen. Außerdem sind die 
mechanischen Gütewerte auch von der Art, 
Men ge und Verteilung der Korngrenzensub-
stanz abhängig. Grundsätzlich gilt, dass mit 
abneh mender Korngröße (große Korngrenzen-
fläche) die Wirkung der Korngrenzensub stanz 
wegen der dann geringeren Belegungsdichte 
abnimmt. Die verwickelten Zu sam menhän ge 
sollen in folgender sehr verein fach ter Form 
dargestellt wer den.

Die  Korngrenzensubstanz besteht aus Fremd-
atomen aller Art (P, S, Sn, As, andere Stahl-
be gleiter, Sb in Kupfer), niedrigschmelzen-
den, meist eutektischen Verbindungen (z. B. 
FeS in Stahl, Cu2O in Kupfer) und (oder)  Aus-
scheidungen, die sich z. B. während einer Wär-
 mebehandlung (Glühprozesse, Wirkung der 
Schweißwärme in der  Wärmeeinflusszone 
usw.) gebildet haben. Durch  Korngrenzenbe-
läge wird die Zähigkeit z. T. extrem ver schlech-
tert, das  Bruchge schehen (interkristalliner, 
 transkristalliner Bruch,  Zähbruch, Trenn-
bruch) verändert, d. h. die Bau teil sicherheit 
beeinträchtigt. Die extreme Versprödung als 
Folge der  Eisenbegleiter Phosphor, Zinn, Kup-
fer, die in Form von Verbindungen oder elemen-
tar auf den Korngrenzen liegen, wird durch 
die sehr starke Abnahme der Korngren zen-
Oberflächenenergie hervorgerufen. 

Beispiel 1-1:
Bei einer Vergrößerung von V  =  200:1 wurden in einer 
Schlifffläche von AS  =  10 000  mm2 280 Körner gezählt. 
Die  Korngrößen-Kennzahl G des Werkstoffs gemäß 
Gl. [1-3] und der mittlere quadratische Korndurch-
messer d sind zu bestimmen (s. Tabelle 1-1), s. a. Auf-
gabe 1-1, S. 110.

Die Anzahl (m) der Körner/mm2 werden bei V  =  100:1 
aus einer Gesamtmessfläche AS  =  10 000  mm2 ermittelt. 
Damit wird m (bei V  =  1:1!) bzw. G und d:

m
200
100

280 4 280 1120
K rner
mm

2

log1120 G 3

2

2
G 3= = = =

= +

+Ê
ËÁ

ˆ
¯̃

◊ ◊

◊

ö

( ) llog 2 daraus fo t G 7,17

und damit wird d

d
m

1
1120

0,03 mm

, lg

:
1

.

=

= =

Die Wirksamkeit elementarer Verunreinigun-
gen hängt u. a. vom Grad ihrer Löslichkeit 
in der Matrix ab. Je größer die Löslich keit 
der Elemente ist, desto geringer ist die Wahr-
scheinlichkeit, sie im Korngrenzenbe reich 
»ausgeschieden« zu finden.

Niedrigschmelzende (meistens) eutektische 
 Verbindungen verursachen bei gleichzeitiger 
Einwirkung von Zugspannungen den gefähr-
lichen   Heißriss (Abschn. 1.6.3.1), der das 
Bauteil ohne aufwändige Reparaturmaßnah-
men unbrauchbar macht. Die zulässigen Men-

Bild 1-16
Verformungs- und Bruchvorgänge in einem idealen 
Kristallgitter.
a) Vorgänge beim Spalten bei makroskopischer und 

atomarer Be trachtungsweise. Für die Schaffung 
der Spaltbruchflä chen ist bei spröden Werkstoffen 
die Bruchflächenenergie 2◊g   (zwei Bruchflächen!), 
bei zähen die um die plastische Verformungsarbeit 
erhöhte Bruchflächenenergie erforderlich.

b) Vorgänge beim »Gleiten« bei makroskopischer und 
bei atoma rer Betrachtungsweise.
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gen dieser Substanzen können im Bereich 
von einigen 0,01 % und weniger liegen. Diese 
Grö ßenordnung trifft z. B. für die bei etwa 
650 C schmelzende Verbindung NiS zu. Sie 
macht Nickel und Nickellegierungen extrem 
heißrissanfällig.

Die Art der Verteilung der Korngrenzensub-
stanz beeinflusst ebenfalls die mechanischen 
Gütewerte des Werkstoffs. Grundsätzlich ist 
ein zusammenhängender »Film« wesentlich 
kritischer als diskrete Partikel. Diese sind 
u. U. mit einer Glühbehandlung einstellbar. 
Die flächenförmigen Chromcarbidausschei-
dungen an den Korngrenzen vieler hochle gier-
ter Stähle, entstanden z. B. durch eine falsche 
Wärmebehandlung oder fehlerhafte Schweiß-
technologie (Abschn. 2.8.3.4.1, S. 208), kön-
nen durch Glühen in nicht mehr zusammen-
hängende, rundliche Teilchen überführt wer-
den (koagulieren).

Zusammenfassend ist der Einfluss der Korn-
grenzenbereiche auf die mechanischen Gü-
tewerte wie folgt beschreibbar:

Die mechanischen Gütewerte werden ent-
scheidend von der Korngrenzensubstanz und 
der geometrischen Fehlordnung im Bereich 
der Korngrenzen bestimmt. Die Korngren-
zensubstanz ist in unterschiedlicher Form, 
(gelöste Atome, Verbindungen) Men ge und 
Verteilung (koaguliert, als Korngrenzenfilm) 
vorhanden und wirkt grundsätzlich gütemin-
dernd, die Fehlordnung der Korngrenzen be-
reiche nur bei höherer Betriebstemperatur 
(   400 C), bei niedrigen (   20 C) ist sie i. 
Allg. stark güteverbessernd (s. a. Ab schn. 
1.3.4). Die Wirkung der Fehlordnung und der 
Korngrenzensubstanz kann kaum getrennt 
angegeben werden, weil jeder Werk stoff eine 
bestimmte Menge Verunreinigungen und 
(oder) Legierungselemente enthält.

1.3 Mechanische Eigenschaf-
ten der Metalle

Festigkeit und Zähigkeit sind die wichtigs-
ten Gebrauchseigenschaften der (Bau-)Stäh-
le. Für die fachgerechte Anwendung von NE-
Metallen stehen möglicherweise andere Über-

legungen im Vordergrund, z. B. ausreichen-
de Korrosionsbeständigkeit, be stimmte elek-
tri sche oder thermische Eigenschaften oder 
geringe Masse bei hoher Werkstofffestigkeit 
(Leichtbauweise). Die Erfahrung zeigt aber, 
dass für die Bauteilsicherheit ge schweiß ter 
Konstruktionen ein ausreichen des  Verfor-
mungsvermögen der Wärmeeinflusszonen 
und des Schweißgutes besonders wichtig ist. 
Das ist in sehr vielen Fällen fertigungs- und 
schweißtechnisch nicht einfach realisierbar, 
weil die Zähigkeit dieser Werkstoffbe reiche 
durch die thermische Wirkung des Schweiß-
prozesses grundsätzlich und oft ganz erheb-
lich abnimmt. Die mechanischen Eigenschaf-
ten werden maßgeblich von folgenden Fak-
toren bestimmt:
– Dem Gittertyp (Werkstoffe mit kfz Gitter 

sind i. Allg. gut schweißgeeignet);
– dem Gefüge (z. B. Korngröße, Kornform, 

Korngrenzensubstanz);
– den  Verunreinigungen (Menge, Art und 

Verteilung), die nach dem Grad ihrer Lös-
lichkeit im Werkstoff in den Formen lös-
lich bzw. unlöslich vorliegen können:

 lösliche  Verunreinigungen:
 Änderungen der Eigenschaften sind in 

vielen Fällen gering, in anderen (z. B. ge-
löste Gase) aber extrem groß,
 unlösliche  Verunreinigungen:

 Schlacken, Einschlüsse in den Körnern, 
an den Korngrenzen und (oder) die Korn-
grenzensubstanz (oft niedrigschmelzende 
Eutektika) meist geringer Größe können 
entstehen.

1.3.1  Verformungsvorgänge in 
 Idealkristallen

Eine äußere Beanspruchung F kann im Werk-
stoff Längenänderungen (Dehnungen e) oder 
Winkeländerungen (Schiebungen g ) hervor-
rufen. Im fehlerfreien Idealkristall sind nur 
elastische, reversible Formänderungen mög-
lich. Eine Abstandsänderung benachbarter 
Netzebenen durch Normalspannungen s er-
fordert die Überwindung der atomaren Bin-
dungskräfte. Ein Überschreiten der  Kohäsi-
onskraft Fk (Bild 1-3 und Bild 1-16) führt aber 
längs bestimmter Spaltebenen zum Bruch 
des Kristalls. 
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Eine Abschätzung dieser theoretischen  Trenn-
festigkeit st ergibt z. B. für Stahl einen Wert 
von etwa st    21 000 N/mm2 (Abschn. 2.6.2, 
S. 158). Die  Bruchfestigkeiten technischer 
Werkstoffe liegen mindestens eine Größenord-
nung, meistens zwei niedriger. 

Bei der plasti schen Verformung müssten zwei 
benach barte Kristallblöcke entlang der Gleit-
ebene gleichzeitig als Ganzes abgleiten, wenn 
die äußere Schubspannung größer als die the-
oretische  Schubfestigkeit wird, Bild 1-16b. 
Diese Spannung beträgt nach der Ableitung 
in Abschn. 2.6.2 bei einem Idealkristall ange-
nähert tt    G/10. Für die Stähle ergibt sich 
z. B. mit G    80 000 N/mm2 tt  8000 N/mm2, 
ein Wert, der 100 bis 1000 Mal größer ist als 
bei re alen Werkstoffen beobachtet wird.

1.3.2  Verformungsvorgänge in 
technischen Metallen

Die erheblichen Diskrepanzen zwischen der 
Festigkeit idealer und realer Werkstoffe sind 
auf die Anwesenheit bestimmter Gitterbau-
fehler (insbesondere Versetzungen, aber auch 
Korngrenzen) zurückzuführen. Bild 1-17a 
zeigt die Atomanordnungen in unmittelba-
rer Nähe einer Stufenversetzung. Zwischen 
ei nem Endatom B, der eingeschobenen Ebe-
ne und den Atomen A und C bestehen aus 
Symmetriegründen gleiche Bindungskräfte. 
In erster Näherung sind daher nur sehr klei-
ne Schubspannungen erforderlich, um Atom 
B in den Anziehungsbereich von C bzw. von 
A zu bringen, Bild 1-17b, 1-17c. Die Verset-
zung bewegt sich also auf der Gleitebene mit 
der »Schrittweite« Atomabstand, bis sie eine 

freie Oberfläche erreicht hat oder auf ein 
Hindernis stößt, Bild 1-17d, 1-17e, (z. B. Groß-
winkelkorngrenzen, Zwillingsgrenzen, Aus-
scheidun gen, Poren oder unbewegliche Verset-
zun gen). Hier entsteht eine  Gleitstufe, deren 
Grö ße dem Betrag des Burgers-Vektors b ent-
spricht, sie he Bild 1-17e. 

Die makroskopisch sichtbare bzw. messbare 
Verformung entsteht durch das Abgleiten 
einer Vielzahl von z. T. dichtest benachbar-
ter Werkstoffbereiche entlang paralleler 
 Gleitebe nen. Dieser Vorgang verläuft diskon-
tinuierlich, weil durch Verfestigungsvorgän-
ge (Abschn. 1.3) das Gleiten auf einigen Ebe-
nen ver hindert bzw. erschwert wird. Für eine 
weite re plastische Verformung müssen da-
her neue Gleitebenen aktiviert werden. Das 
Ergebnis der Verformungsprozesse ist auf 
der Werkstückoberfläche in Form von  Gleit-
linienbändern gut erkennbar. Sie sind auch 
die Ursache für das Mattwerden ursprüng-
lich glänzender Metalloberflächen nach einer 
plastischen Verformung.

Um Gleitverformungen zu erzeugen, ist im 
Ge gensatz zur extrem schnellen Zwillingsbil-
dung eine gewisse Beanspru chungsdauer er-
forderlich. Die Bildung von Zwillingen ist da-
her der typische Verformungsmechanismus 
bei großer Beanspruchungsgeschwin digkeit 
(vor allem bei kubisch raumzentrier ten und 
hexagonal dichtest gepackten Metal len), nied-
riger Temperatur und (oder) einer mehr achsi-
gen Be anspruchung. Er ist in erster Linie für 
kubisch flächenzentrierte Metalle charakte-
ristisch. Die Anwesenheit von (Glüh-)Zwil-
lingen bei Me tallen ist ein na hezu untrügli-
cher Hinweis auf ihren kfz Gitter auf bau.

Bild 1-17
Plastische Verformung durch Versetzungsbewegung, s. a. Bild 1-8a.
a)  Unverformtes Gefüge mit einer Stufenversetzung ( ),
b)  Schubspannung t verformt den Kristall,
c)  Versetzung wird um einen Atomabstand verschoben,
d), e) Versetzung ist durch den Kristallbereich gelaufen. An der Oberfläche bildet sich eine Gleitstufe b.
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Das Abgleiten, d. h., die Versetzungsbewe-
gung erfolgt nicht auf allen Gitterebenen 
gleich leicht. Die geringsten Schubspannun-
gen für eine Bewegung der Versetzungen 
sind auf dichtest gepackten Ebenen erforder-
lich, weil hier der »Gleitwiderstand« im Ver-
gleich zu den lockerer geschichteten deutlich 
geringer ist. Je kleiner die Packungsdichte 
der Netzebene ist, desto unwahrscheinlicher 
wird damit ihre Funktion als Gleitebene. 
Verformbarkeit und Festigkeit sind daher in 
unterschiedlichen Richtungen verschieden 
( Anisotropie). Die Anzahl der dichtesten Ebe-
nen hängt ausschließlich vom Gittertyp ab, 
wie Bild 1-6 zeigt. Auf Grund geometrischer 
Gegebenheiten sind auf dichtest gepackten 
Ebenen grundsätzlich drei  Gleitrichtungen 
vorhanden, Bild 1-6b. Damit ergeben sich bei 
kfz Metallen mit vier unterschiedlich orien-
tierten dichtesten Ebenen 4 3    12 Gleitmög-
lichkeiten ( Gleitsysteme), bei hdP Metallen 
aber nur 1 3    3 Gleitsysteme. Das ist die 
wichtigste Ursache für die schlechte Verform-
barkeit der hdP Metalle im Vergleich zu der 
hervorragenden der kfz Metalle.

Der Ablauf der Verformung in einem korn-
grenzenfreien Werkstoff (er besteht aus ei-
nem Korn, enthält aber die für jeden techni-
schen Werkstoff typischen Gitterbaufehler!) 
lässt sich mit den bisherigen Kenntnissen 
wie folgt beschreiben, Bild 1-18. In einem mit 
der Zugkraft F1 belasteten Stab, Bild 1-18a, 
werden Schnittebenen gelegt, in denen Nor-
mal- und Schubspannungen entstehen s ,t . 
Es kann gezeigt werden, dass auf den unter 
45  zur wirkenden Kraft orientierten Ebe-
nen die maximal mögliche Schubspannung 
der Größe tmax    s/2 entsteht (s. a. Bild 3-18). 
Bei kfz Metallen wird daher we gen der gro-
ßen Anzahl der vorhandenen Gleit systeme 
das Ab  gleiten auf Ebenen in etwa diesem Nei-
gungsbereich stattfinden. Das Abgleiten in 
hdP Metallen hängt wegen der begrenzten 
Gleitmöglich kei ten sehr stark von der Orien-
tierung der dichtest gepackten Basisebene 
in der Zugprobe ab. Die kritische Schubspan-
nung t0 ist daher bei hdP Metallen je nach 
Lage der Basisebene zur angreifenden Kraft 
außerordentlich klein bzw. groß, bei kfz Me-
tallen dagegen immer relativ gering.

Bild 1-18
Vorgänge bei der plastischen Verformung in realen Werkstoffen (hier Beispiel »Zugprobe«).
a) Normal- und Schubspannungen bei einachsiger Zugbeanspruchung in ver schie de nen Schnittebenen: tj , sj .
b) Verformung beginnt, wenn tj auf einer (dichtest gepackten) Gitterebene größer als die kritische Schubspan-

nung t0 wird. Wegen der geringen Anzahl von Gleitsystemen in hdP Metallen ist die Aktivierung der dichtest 
gepackten Basisebene nur dann mit geringem t0 möglich, wenn diese in Richtung der tmax(j  =  45∞) orientiert 
ist. Anderenfalls ist t0 wesentlich größer, d. h., ein Abgleiten ist unmöglich oder sehr erschwert.

c) Bei mehrachsig beanspruchten Proben beträgt die für ein Abgleiten wirksame maximale Schubspannung 
(bei j  =  45∞) nur noch tmax  =  (s1 - s2)/2. Die plastische Verformung wird also erschwert bzw. unmöglich, da die 
Gleitbedingung tj  >  t0 nicht erfüllbar ist. In diesem Fall sind nur verformungslose Trennbrüche möglich.
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Bemerkenswert ist, dass durch eine mehrach-
sige  Beanspruchung das Abgleiten erheb lich 
erschwert wird (Verformungsbehinde rung), 
Bild 1-18c. Die für den Verformungspro zess 
notwendige Schubspannung t kann so klein 
werden, dass die Gleitbedingung t     t0 nicht 
mehr erfüllbar ist. Diese Erscheinung wird 
daher auch als  Spannungs versprö dung be-
zeichnet. Sie ist bei Schweißkonstruk tionen, 
in denen außer Last- auch in unterschiedli-
chen Richtungen wirkende Ei genspan nun-
gen vorhanden sind, sehr zu beachten (Abschn. 
3.4.1, S. 261). 

1.3.3  Verfestigung der Metalle

Mit zunehmender plastischer Verformung 
wird der Werkstoff verfestigt, d. h., für die Be-
wegung der Versetzungen sind ständig höhe-
re Spannungen erforderlich. Die Ursache sind 
Wechselwirkungen zwischen Versetzungen 
und anderen Gitterbaufehlern. Die Anzahl der 
Versetzungen steigt als Folge der Kaltverfor-
mung von etwa 106  cm/cm3 auf 1011...12  cm/cm3 
im stark verformten Zustand. Sie bilden z. 
T. dichte Netzwerke, die ihre Be weglichkeit 
erheblich einschränken. Außerdem wechselwir-
ken sie mit anderen »sesshaften« Gitterdefek-
ten (z. B. Fremdatomen, Ausscheidungen). Es 
entstehen »blockierte«  Versetzungen, die die 
Festigkeit des Werkstoffes erhöhen. Eine fort-
schreitende Verformung wird weiterhin durch 
Schneiden mehrerer aktivierter Gleitebenen 
erschwert. Die Verformungsbehinderung, d. 
h., die Verfesti gung nimmt damit mit der 

Anzahl dichtest ge pa ckter Netzebenen im 
Werkstoff zu. Je de me tal lurgische Maßnah-
me, die die Verset zungsbewegung behindern 
kann, führt demnach ganz allgemein zu einer 
Erhöhung der Festig keits werte. Die technisch 
wichtigsten »Hin dernis se« sind (beschrieben 
in Abschn. 2.6.3, S. 159):
– Fremdatome (z. B. Mischkristall- und Mar-

tensithärtung),
– Teilchen (z. B. Ausscheidungshärtung),
– Gitterverzerrungen (z. B. Mischkristall-, 

Martensithärtung, Kaltverformung, ther-
momechanische Behandlung).

Die kfz bzw. die hdP Metalle besitzen wegen 
ihrer unterschiedlichen Anzahl von Gleitsys-
temen auch ein sehr unterschiedliches Ver-
festigungsvermögen, das in  Fließkurven dar-
gestellt wird, Bild 1-19. Die Unterschiede las-
sen sich übersichtlich für Einkristalle be-
schreiben. Die Verformung ist für alle t  <  tI 
elastisch, der kfz Werkstoff ist noch nicht 
verfestigt, Bild 1-19a. Der Anstieg der Gera-
den entspricht dem Schubmodul G. Mit Be-
ginn der plastischen Verformung, Bereich I, 
ist die Anzahl der Versetzungen noch gering, 
die von ihnen zurückgelegten Wege bis zum 
Auftreffen auf Hindernisse sind relativ groß. 
Der Verfestigungseffekt ist demnach gering. 
Im Bereich II werden in kfz Metallen viele 
Gleitebenen gleichzeitig aktiviert, die sich ge-
genseitig schneiden bzw. beeinflussen. Da-
durch nimmt die Gleitlinienlänge erheblich 
ab. Der Verfestigungseffekt ist also im Ge-
gen satz zu den hdP Metallen mit nur einer 
Gleitebene sehr ausgeprägt, Bild 1-19b. Im 

Bild 1-19
Fließkurven
a) kfz Einkristall, 
b) hdP Einkristall, 
c) vielkristalliner technischer (metallischer) Werkstoff.
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Bereich III sind die Schubspannungen so 
hoch, dass die Versetzungen den Hindernis-
sen ausweichen können. Der Werkstoff ver-
formt sich bei gleicher Lastzunahme stärker 
als im Bereich II. 

Mit zunehmendem Kaltverformungsgrad j 
nimmt die Kerbschlagzähigkeit des Werk-
stoffs in der Hochlage ab und die Übergangs-
temperatur deutlich zu, der Werkstoff wird 
spröder. In Bild 1-20a ist die Abhängigkeit 
der  Kerbschlagzähigkeit von der Prüftempe-
ratur mit dem Parameter (Kalt-)Verformungs-
grad j für den schweißgeeigneten Baustahl 
S355J2  N (St  52-3 N) dargestellt. Bild 1-20b 
zeigt die Ergebnisse für einen unberuhigten 
Bau stahl USt  37 und einen besonders be ru-
higten S235J2  N (St  37-3 N). Bemerkens-
wert ist die erhebliche Zunahme der Über-
gangstemperatur bereits durch alleiniges Er-
höhen der Versetzungsdichte (»K«  Kaltver-
for mung). Der freie Stickstoff, d. h., im We-
sentlichen die Art der Einsatzstoffe und der 
Stahlherstellung, übt einen zusätzlich ver-
sprö den den Effekt aus (»A«  Alterung). Diese 
zeit ab hängigen Vorgänge werden genauer in 
Ab schn. 3.2.1, S. 239, besprochen, sie sind 
die Grundlage der  Verformungsalterung (frü-
her Reck alterung genannt).

Als grobe Faustformel kann dem Praktiker 
der Hinweis dienen, dass eine  Kaltverfor-
mung von zehn Prozent die Übergangstem-
peratur (DVM-Proben, 35 J/cm2) um 25 C bis 
30 C erhöht. Die Auswirkung der Kalt ver-
festigung auf die Erhöhung der Übergangs-
temperatur ist überraschenderweise bei sehr 
vielen Baustählen ähnlich. Diese Zusammen-
hänge sind in Bild 1-21 dar gestellt.

1.3.4 Einfl uss der   Korngrenzen

Verformungsvorgänge in technischen Werk-
stoffen werden entscheidend durch die Eigen-
schaften und das Verhalten der Großwinkel-
korngrenzen bestimmt. Die Fließkurve eines 
polykristallinen  Werkstoffs ist der Aus druck 
des Werkstoffwiderstandes, der sich aus 
dem Zusammenwirken aller Einflüsse auf 
die Festigkeit des Werkstoffs ergibt, Bild 1-
19c. Es ist die aus der Werkstoffprüfung be-
kannte Abhängigkeit Zugspannung als Funk-
tion der Dehnung. Die Fließgrenze (    Streck-
grenze) ist wegen der deutlich stärkeren Ver-
festigung viel größer als bei  Einkristallen. 
Die Wirkung der Großwinkelkorngrenzen in 
einem beanspruchten Werkstoff beruht in 
der Hauptsache auf zwei Faktoren:

Bild 1-20
Einfluss der Versetzungsdichte (Kaltverformung) auf das Zähigkeitsverhalten unlegierter Baustäh le. 
a) Kerbschlagarbeit-Temperatur-Verlauf eines S355J2 + N (entspricht einem St 52-3 N: 0,15 % C; 1,4 % Mn).
b) Änderung der Übergangstemperatur der Kerb schlagarbeit von Warmbreitband aus ei nem unberuhigten 

S235JRG1 (entspricht USt 37: 0,08 % C; 0,009 % N) und einem besonders beruhigten S235J2 + N (entspricht 
St 37-3 N; 0,14 % C; 0,1 % Al; 0,006 % N). »A« kennzeichnet den Einfluss der Alterung, »K« den einer Kaltver-
formung auf die Lage der Übergangstemperatur, nach Straßburger, Schauwinhold, Dahl.
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– Aufstau der Versetzungen an den Korn-
grenzen.

 Versetzungen laufen auf die Korngrenze 
auf, wobei sich gleichartige abstoßen, 
Bild 1-10. Sie bilden an den Korngrenzen 
einen Aufstau, der auf sie die Kraft 

 F  n b t ausübt, s. Gl. [A2-3], S. 229.
n  Anzahl der auf die Korngrenzen 

aufgelaufenen Versetzungen,
b  Burgers-Vektor,
t  wirksame Schubspannung in der 

aktivierten Gleitebene.

– Überwindung der Korngrenzen durch auf-
gestaute Versetzungen.

 Bei hinreichend großer Schubspannung 
überwinden die Versetzungen die Korn-
grenze, d. h., sie können im Nachbar korn 
auf einer im Allgemeinen unterschiedlich 
orientierten Gleitebene Versetzungen be-
wegen, die dann ein weiteres Abgleiten 
auslösen (können).

 In der Regel müssen viele Gleitsysteme 
aktiviert werden, weil der Zusammenhalt 
zwischen den Körnern erhalten bleibt. Das 
führt zum Verbiegen und zu einem teilwei-
sen Drehen der Gleitebenen. Das ist der 
wichtigste Grund für die im Ver gleich zu 
Ein kristallen starke  Verfestigung techni-
scher Werkstoffe. Bild 1-22 zeigt sehr ein-
drucksvoll den Aufstau zahlreicher Ver-
setzungen an den (Großwinkel-)Korngren-
zen eines austenitischen Stahles.

In einem grobkörnigen Werkstoff, Bild 1-23a, 
entsteht wegen der größeren freien Weglän-
ge an der Korngrenze ein wesentlich größe-
rer Versetzungsaufstau als in einem feinkörni-
gen Stahl. Die Fließgrenze feinkörniger Werk-
stoffe ist wesentlich größer, Bild 1-23b, s. a. 
Aufga be 2-7, S. 229, weil mit abnehmen der 
Korngrö ße die zusätzliche Spannung szus zum 
Überwin den der Korngrenzen (  Ab glei ten) 
zunimmt. Dieser Zusammenhang wird mit 
der  Hall-Petch-Beziehung beschrieben, die 
die Abhängigkeit der Fließgrenze sF von dem 
Korn durchmesser d angibt:

s sF 0 k= + ◊ 1
d

.  [1-4]

s0  Reibungsspannung ist die Spannung, 
bei der ein Werkstoff mit sehr großem 
Korn fließt (d  ),

k  Korngrenzenwiderstand (  Konstante), 
er gibt den Ein fluss der Korngrenzen 
zahlenmäßig an.

Bild 1-22
Versetzungsaufstau an Korngrenzen in einem hochle-
gierten austenitischen Chrom-Nickel-Stahl, V  =  25000:1 
(TEM-Aufnahme), BAM.

Bild 1-21
Abhängigkeit der Übergangstemperatur der Kerb-
schlagzähigkeit (DVM-Proben) vom Verformungsgrad 
für verschiedene Stähle bzw. Stahlgruppen. 
1 und 2  =  unlegierte Kessel bleche; 3  =  beson ders be-
ruhigter (allgemeiner) Bau stahl; 4  =  legierter Feinkorn-
baustahl, normalgeglüht; 5  =  unlegierter Feinkornbau-
stahl, normalgeglüht; 6 und 7  =  legierte Fein kornbau-
stähle, vergütet; 8  =  legierter kaltzäher Stahl, nach 
Degenkolbe und Müsgen.
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Bemerkenswert ist der große Einfluss der 
Korngrenzen auf die Zähigkeitseigenschaf-
ten, Bild 1-23. Die häufige Ab- und Umlen-
kung der Gleitebenen an den Korngrenzen 
eines feinkörnigen Werkstoffs erfordert eben-
so wie ihr Verbiegen und Verdrehen einen zu-
sätzlichen Energiebetrag, der der auf das Werk-
stück durch die äußere Beanspruchung über-
tragenen Schlagenergie entnommen wird. 
Die für die Sicherheit wichtige Eigenschaft 
 »Schlagzähigkeit« ist daher bei einem feinkör-
nigen Werkstoff deutlich größer als bei einem 
konventionellen gleicher chemischer Zu sam-
mensetzung. Die Korngrenzenhärtung wird 
zur Festigkeitssteigerung von metallischen 

Bild 1-23
Einfluss der Korngröße auf die mechanischen Gütewer -
te technischer Metalle. Fstreck  =  Ft +  FV +  Fzus ist die für den 
Beginn der Verformung erforderliche Kraft. Ft (= t) = 
Schubspannungskomponente der äußeren Kraft (F) 
in Richtung der Gleitebene G-G. Ft aktiviert in der 
Gleit ebene die Versetzungsquelle Q. Versetzungen (An-
 zahl n) werden an den Korngrenzen aufgestaut und 
erzeu gen ein Spannungsfeld, das auf die Korngren-
zen zusätzlich zur äußeren (F) die Kraft FV  =  n◊b ◊t 
aus übt, (s. Aufgabe 2-7, S. 229).
a) In einem grobkörnigen Stahl ist FV  =  FG sehr viel 

größer als
b) in einem feinkörnigen, FV  =  FF, d. h. FG  >>  FV .

Zum Überwinden der Korngrenzen bei gleichzeitigem 
Aktivieren weiterer Gleitprozesse in den angrenzen-
den Körnern ist bei a) daher nur noch ei ne erheblich 
gerin gere zusätzliche äußere Kraft Fzus (= szus ) erfor-
derlich als bei b). Die Fließgrenze eines feinkörnigen 
Stahles ist also größer als die eines grobkörnigen. Da-
zu s. a. Bild 1-24.
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Werkstoffen, vor allem aber von (Feinkorn-) 
Stählen, in großem Umfang eingesetzt (Ab-
schn. 2.7.6, S. 184).

Bild 1-24 zeigt beispielhaft die Hall-Petch-
Be ziehung für einen unterschiedlich wärmebe-
handelten (Korngröße!) Stahl C10E (Ck 10) 
in Abhängigkeit vom Grad der Kaltverfor-
mung. Mit zunehmender Kaltverformung 
wird naturgemäß der Einfluss der Korngrö-
ße verdeckt, bzw., er macht sich erst bei einem 
geringeren Korndurchmesser als fließ  grenzen-
erhöhender Einfluss bemerkbar.

Auf weitere Eigenschaften soll hier nicht wei-
ter eingegangen werden. Einige für die Bau-
teilsicherheit wichtige Gütewerte sind in Ab-
schn. 6, S. 579, (Anhang) aufgeführt.

Beispiel 1-2:
Versuche haben ergeben, dass die Streckgrenze eines 
un legierten Stahls mit einem mittleren Korndurchmes-
ser d1  =  0,25 mm sF.1  =  180 N/mm2 und mit d2  =  0,04 mm 
sF.2  =  250 N/mm2 beträgt. Welcher Korndurchmesser dx 
ist erforderlich, wenn eine Streckgrenze von 350 N/mm2 
gewünscht wird. Der Festigkeitsanstieg soll ausschließ-
lich mit dem Mechanismus der Korngrenzen härtung 
er reicht werden, s. Abschn. 2.6.3.4, S. 165.

Gemäß der  Hall-Petch-Beziehung, Gl. [1-4], ist:

σ σF i 0
i

k
1
d. .= + ⋅

Für d1  =  0,25 mm und sF.1  =  180 N/mm2 wird:

180 k
1

0,25
2 k0 0= + = +σ σ⋅ ⋅ .

Für d2  =  0,04 mm und sF.2  =  250 N/mm2 ergibt sich:

250 k
1

0,04
5 k

250 5 k 180 2 k daraus folgt:

k 23 3

0 0

0

= + = +

= =

=

s s

s

◊ ◊

- ◊ - ◊ ,

, uund 123 N mm0
2s = / .

Damit lässt sich der für die gewünschte Streckgrenze 
erforderliche Korndurchmesser dx berechnen:

350 123 23,3
1
dx

= + ⋅

d
23,3

350 123
0,103 mm d h d 0,011 mmx x= = =

-
. . .

Die mittlere Korngrößen-Kennzahl G des Stahles be-
trägt damit nach Tabelle 1-1 etwa G    10.
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1.4 Phasenumwandlungen

Technische Werkstoffe bestehen aus Kristal-
li ten, die durch Korngrenzen voneinander 
getrennt sind. Homogene  Werkstoffbereiche 
wer den als  Phasen bezeichnet, sie sind durch 
Pha sengrenzen (z. B. Korngrenzen) von der 
Umge bung getrennt. In den meisten Fällen 
ist das Gefüge aus mehreren Bestandteilen 
aufgebaut, die unterschiedliche Eigenschaf-
ten be sit zen. Der  Werkstoff ist ein Phasenge-
misch, er ist heterogen, Bild 1-25.

Die Eigenschaften der Werkstoffe werden 
außer vom Gefügeaufbau, von der Menge 
und Art der beteiligten Phasen bzw. Bestand-
teile und der chemischen Zusammensetzung 
ent scheidend von Phasenumwandlungen (  
Zu standsänderungen) bestimmt. Diese lau-
fen nach unterschiedlichen Mechanismen in 
un ter schiedlichen Temperaturbereichen ab. 
Die meisten Phasenänderungen lassen sich 
tech nisch einfach und in hohem Maße repro-
du zierbar mit Hilfe von Wärmebehandlun-
gen er zeugen.

Die weitaus größte Anzahl aller  Phasenum-
wandlungen sind heterogen, d. h., sie erfol-
gen über die Teilvorgänge Keimbildung und 

Kris tallwachstum durch thermisch aktivier-
te Platzwechselvorgänge der Atome. Bei ih-
nen sind die neue Phase und die Matrix zu 
jeder Zeit einzeln nachweisbar. Die neue Pha-
se beginnt sich nach Unterschreiten der Gleich-
ge wichtstemperatur (Primärkristallisation: 
Tflüssig    Tfest, bzw.   Sekundärkristallisation: 
Tfest,1    Tfest,2 ) an Keimen zu bilden und wächst 
durch Bewegung der den Keim umgebenden 
Oberfläche in die metastabile Matrix. 

Die technisch weitgehend bedeutungslosen 
homogenen  Phasenumwandlungen erfordern 
keine Keimbildung. Lediglich die spinoda-
len Umwandlungen und einige Ordnungs-
umwandlungen entstehen homogen.

Zu unterscheiden sind die folgenden Phasen-
umwandlungen:

   Flüssig  −  fest:   Kristallisation metallischer 
Schmelzen (Primärkristallisation) und

 fest  −  fest:  Umwandlungen im festen Zu-
stand (Sekundärkristallisation):
– diffusionskontrollierte und 
– diffusionslose Phasenänderungen.

In Tabelle 1-2 sind einige charakteristische 
Merkmale der wichtigsten heterogenen Pha-
senumwandlungen (Kennzeichen: Keimbil-
dung und Wachstum) zusammengestellt.

Bild 1-25
Mikroaufnahme eines unlegierten, rein perlitischen 
Stahles (C  =  0,8 %), bestehend aus Ferrit und Zemen-
tit, als Beispiel eines zweiphasigen Werkstoffs.
Helle Fläche = Ferrit, lamellenförmige, dunkle Phase 
= Zementit (= Fe3C), V  =  500:1, Nital.

Bild 1-24
Einfluss der Korngröße (Korndurchmesser d) auf die 
untere Fließgrenze (sF ) eines unterschiedlich wärme-
behandelten Stahls C10E (Ck 10) in Ab hän gig keit vom 
Kaltverformungsgrad j, nach Aurich und Wobst.

0

100

200

300

400

1 2 3 4 5 7

MPa

F
lie

ß
s
p

a
n
n
u
n
g
  

s
F

Korndurchmesser  

500

mm 1/2

1/ d

0

j� (%):

Korndurchmesser  d

1 0,5 0,2 0,1 0,04 0,02mm

Prüftemperatur der 

Zugproben  70 C

0,06

20
10

5

2,5

0



 Abschn. 1.4:  Phasenumwandlungen 23

In den meisten Fällen erfolgt die  Keimbil-
dung heterogen, d. h., der Keim bildet sich 
an energiereichen Gitterdefekten (z. B. an 
nicht aufgelösten Carbiden, Nitriden, Leer-
stellen, Korngrenzen, Stapelfehlern, freien 
Oberflä chen) oder schon festen Teilchen 
(durch ther mische Fluktuation z. B. in der 
Schmelze ge bildeten) bestimmter Größe. Da 
die »Oberflä chen« der Keime z. T. vorhanden 
sind, ist die für ihre Bildung aufzuwenden-
de Energie sehr viel geringer als bei der ho-
mogenen Keimbildung. Die erforderliche Un-
terkühlung T und die  Aktivierungsenergie 

GA können da her bis auf Null abnehmen, 
Bild 1-27, Kurve 2. 

Die Phasengrenzen können gleitfähig oder 
nicht gleitfähig sein, Tabelle 1-2. Die gleit-
fähigen Grenzflächen bewegen sich auf Grund 
bestimmter Versetzungsanordnungen, wo-
durch der Phasenübergang außerordentlich 
rasch erfolgen kann. Ihre Bewegung ist na-
hezu temperaturunabhängig und wird des-
halb auch   athermisch genannt. Wegen der 
»reglementierten«, koordinierten Art der da-
bei erfolgenden Bewegung der Atome über 
die Phasengrenze wird diese Phasenum wand-
lung, die keine Diffusion erfordert, mi litärisch 
genannt. Da außerdem die Atomanordnung 

Die homogene  Keimbildung erfordert keine 
fremden Oberflächen. Die wachstumsfähi-
gen Keime und ihre Oberflächen müssen in 
der me tastabilen Phase gebildet werden. Die 
hierfür erforderliche Arbeit wird dem Ener-
gievorrat der Phase (z. B. Schmelze) entnom-
men. Die Schmelze muss also um einen be-
stimmten Betrag T unterkühlt werden, wo-
durch die benötigte freie Enthalpie G zur 
Ver fügung steht, Bild 1-26. Die homogene 
Keimbildung ist in der Praxis sehr selten. 
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Bild 1-26
Abhängigkeit der freien Enthalpie G der Schmelze 
und der Kristallite im Bereich der Schmelztem pe ra tur 
TS. Bei der Unterkühlung DT beträgt die trei ben de 
Energie der Keimbildung DG.

Art der Phasenumwandlung

militärisch zivil

athermisch thermisch aktiviert
Einfluss Temperatur-
änderung

Art der 
Phasengrenze

gleitfähig

(kohärent oder

semikohärent)

nicht gleitfähig

(kohärent, semikohärent, inkohärent, flüssig/fest oder flüssig/dampfförmig)

Zusammensetzung 
von Matrix und 
Umwandlungsprodukt

gleich gleich unterschiedlich

Art der 
Diffusionsvorgänge

keine 

Diffusion

nur Diffusion im 

Phasengrenzennähe
Diffusion über große Gitterbereiche 

Bewegung der 
Phasengrenze

phasengren-

zenkontrolliert

phasengrenzen-

kontrolliert

vorwiegend phasen-

grenzenkontrolliert

vorwiegend diffusions-

kontrolliert
gemischt kontrolliert

Beispiele Martensit,

Zwillinge

massive Umwandlung,

Ordnungsvorgänge,

Polymorphie,

Rekristallisation,

Kornwachstum,

Kondensation,

Verdampfen

Ausscheidung,

Bainit

Ausscheidung,

Lösen,

Erstarren,

Schmelzen

Ausscheidung,

Lösen,

Eutektoid,

zelluläre 

Ausscheidung

Charakteristikum

Tabelle 1-2
Charakteristische Merkmale von Phasenumwandlungen, gekennzeichnet durch Keimbildung und Wachstum 
der neuen Phase, nach Christian.
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kontinuierliche  Ausscheidung). Bei unterschied-
licher Zusammensetzung sind weitrei chende 
Diffusionsprozesse erforderlich (sog. Fern dif-
fu sion). Wenn diese ausreichend rasch verlau-
fen, dann spricht man von einem  diffu sions-
kon trollierten Wachstum (kontinuierli che  Aus-
scheidung), Abschn. 1.4.2.1.

Die treibende »Kraft« jeder Phasenänderung 
ist die Differenz der freien Enthalpie G zwi-
schen der sich bildenden Phase und der meta-
stabilen Matrixphase. Der Phasenübergang 
erfolgt erst dann, wenn die Gleichgewichts-
tem peratur TG um den Betrag T (   Unter-
kühlung) unter- bzw. überschritten wurde, 
d. h. nicht bei T    TG. Nur in diesem Fall kann 
die freie  Enthalpie G abnehmen, siehe z. B. 
Bild 1-26. G wird durch folgende Beziehung 
definiert:

G    H  -  T S. [1-5]

 H  Enthalpie,
 S  Entropie,
 T  Temperatur in K.

1.4.1 Phasenumwandlung 
fl üssig-fest

1.4.1.1 Primärkristallisation 
von (reinen)  Metallen

Der  Phasenübergang flüssig/fest wird als 
Primärkristallisation und das dabei entste-
hende Erstarrungsgefüge als  Primärgefüge 
bezeichnet. Die genaue Kenntnis der hier ab-
laufenden Vorgänge ist für das Verständnis 
der Primärkristallisation und der mechani-
schen Gütewerte von Schweißgütern (Ab-
schn. 4.1.1.1, S. 300) wichtig. Außerdem sind 
diese Vorgänge von großer Bedeutung für 
die Eigenschaften z. B. von Kokillengussstü-
cken, strang ver gossenen Halbzeugen oder 
gerichtet erstarrten Werkstücken.

Die Kristallisation der (theoretisch) nur aus 
einer Atomart bestehenden Schmelze be-
ginnt unterhalb der Schmelztemperatur TS 
an Kristallisationszentren, den Keimen. Das 
sind kleine, schon oder noch feste Partikel, 
die in der Schmelze bereits vorhanden wa-
ren (  Fremdkeime: Carbide, Nitride, Oxide) 

der Phasen im Wesentlichen nicht geändert 
wird, müssen beide Phasen die glei che che-
mische Zusammensetzung haben. Im Gegen-
satz zu der sehr viel häufigeren isothermi-
schen  Umwand lung erfolgt bei der athermi-
schen eine Phasen umwandlung nur bei einer 
Unterküh lung T, nicht aber bei T  konst. 
Die Martensitbildung ist das bekannteste Bei-
spiel einer militärischen Umwandlung. Nähe-
re Einzelhei ten sind in Abschn. 1.4.2.2 zu fin-
den.

Die nahezu unkoordinierten Atombewegun-
gen bei Phasenänderungen, die durch nicht 
gleitfähige Phasengrenzen eingeleitet wer-
den und durch umfangreiche und weitrei-
chende Diffusionsvorgänge (Ferndiffusion) 
gekennzeichnet sind, werden zivile Um wand-
lungen genannt.

Bei gleicher Zusammensetzung von umge-
wandelter Phase und Matrix (z. B. die (g   a )-
Umwandlung in reinem Eisen) entspricht die 
Wachstumsgeschwindigkeit der Phase der 
Geschwindigkeit, mit der die Atome die Pha-
sengrenze überschreiten können. Diese  Um-
wandlung heißt grenzflächenkontrolliert (dis-

0

fr
e
ie

 E
n
th

a
lp

ie
  
�

G

�
 

�

� GO  �  4 � �r 2 g

r

� G  �  � � � G V � � � GO

� � � G V �     � �r 3 
� �g V

4

3

1

2

T �  T S

�
G

 A

r k

Bild 1-27
Abhängigkeit der freien Enthalpie DG vom Keimradius 
r bei der Keimbildung. 
Kurve 1: 
Für die Bildung homogener Keime mit dem Ra dius rk 
ist die Aktivierungsenergie DGA erforderlich. 
Kurve 2: 
Für die epitaktische Kristallisation und die Keimbil-
dung bei kohärenten Umwandlungen ist keine Akti-
vierungsenergie erforderlich, weil für die Keimbildung 
bereits perfekt passende Oberflächen vorhanden sind, 
d. h., der Oberflächenterm DGO in Gl. [1-6] ist Null.
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oder sich im Bereich der Schmelztempera-
tur durch Anlagern »langsamer« schwingen-
der Atome bilden konnten ( Eigenkeime). Aus 
energetischen Gründen ist für die Bildung 
wachstumsfähiger  Eigenkeime eine  Unter-
kühlung T    TS    T notwendig. Je größer T 
ist, umso kleinere Teilchen sind als Keime 
wirksam. 

Ein (Stoff-)System befindet sich im thermo-
dynamischen Gleichgewicht, wenn die freie 
Enthalpie G ihr Minimum erreicht hat. Bild 
1-26 zeigt den Verlauf der Zustandsgröße G 
in Abhängigkeit von der Temperatur in der 
Nähe der Schmelztemperatur TS. Nach dem 
Abkühlen unter TS wird GSchmelze >  GKristall, 
d. h., die kristalline Phase wird thermodyna-
misch stabiler. Die Energiedifferenz G wird 
für die Keimbildung verwendet, die mit einer 
Änderung der freien Enthalpie G verbun  den 
ist. Die bei der Kristallisation des Keims frei-
werdende Umwandlungswärme (   GV) ver-
ringert die freie Enthalpie G. Diese treibt 
den Umwandlungsvorgang also an, während 
die für die Bildung der Keimoberfläche erfor-
derliche rücktreibende Energie (   GO) G ver-
größert wird, wie Bild 1-27 zeigt. Daraus er-
gibt sich die für eine homoge ne Keimbildung 
charakteristische Energiebilanz G:

G      GV    GO.  [1-6]

Nimmt man in erster Näherung kugelförmi-
ge Teilchen mit dem Radius r an, dann ist 

GV dem Volumen und GO der Oberfläche 
der aus der Schmelze wachsenden (kristalli-
sierenden) Teilchen proportional. Mit der 
Oberflächenspannung der Schmelze g und 
der auf die Volumeneinheit bezoge nen freien 
Enthalpie der festen Phase gV wird:

D DG(r) r g r= - ◊ + ◊4
3

43 2π πV g .
 

[1-7]

Bild 1-27 zeigt den Verlauf der Funktion 
G(r). Danach ist bei kleinen Keimradien 

der Energiebedarf zum Schaffen der Keim-
oberfläche größer als die freiwerdende Kris-
tallisationswärme, d. h., die Keime sind nicht 
wachstumsfähig, sie schmelzen wieder auf, 
und der Kristallisationsprozess kann nicht 
be ginnen. Erst oberhalb des kritischen  Keim-
radius rk nimmt G(r) ab, d. h., der Keim ist 
stabil und kann unter Abnahme von G wach-

sen. Für die Bildung von Keimen kritischer 
Größe ist die Arbeit (   Aktivierungsenergie) 

GA aufzuwenden. 

Die homogene Keimbildung ist äußerst sel-
ten, weil in jeder technischen Schmelze aus-
reichend viele Oberflächen vorhanden sind, 
von denen aus die Kristallisation beginnen 
kann, s. Aufgabe 1-6, S. 112. 

Bei der heterogenen Keimbildung sind in der 
Schmelze bereits bestimmte wachstumsfähi-
ge Partikel in Form von »Oberflächen« enthal-
ten. Die für die Keimbildung aufzuwenden-
de  Aktivierungsenergie GA ist kleiner, weil 
der zur Schaffung der Keimoberflächen auf-
zubringende Energieanteil GO geringer ist. 
Die Kristallisation kann daher schon bei 
sehr geringen Unterkühlungen T erfolgen, 
Bild 1-28. 

In einigen wenigen Fällen liegen Teilchen mit 
»Ober flä chen« vor, deren Gitter nahezu per-
fekt mit dem der kristallisierenden Phase 
über ein stimmt, wodurch sehr geringe Kohä-
renzspan nungen entstehen. Die notwendige 
Unterkühlung T bzw. die Aktivierungsener-
gie GA ist daher Null bzw. sehr gering, Bild 
1-27, Kur ve 2. Ein wichtiges und kennzeichnen-
des Beispiel einer derartigen Keimbildung ist 
die  epitaktische Erstarrung von Schweiß-
schmelzen, Abschn. 4.1.1.1, S. 300. Hier lie-
gen bereits metallphysikalisch perfekt passen-
de »Keime« in Form der aufgeschmolzenen 
Werkstückoberflächen vor.

Die Keimzahl und die Kristallisationsge-
schwindigkeit nehmen mit zunehmender Un-
terkühlung zu, wie die Bilder 1-28 und 1-26 
schematisch zeigen. An die Keimbildungs pha-
se schließt sich die Phase des Kristallwachs-
tums an. Die Korngröße des Gefüges hängt 
da bei entschei dend von der Keimzahl und der 
Kristallisationsgeschwindigkeit der Schmel-
ze ab. Für Bau stähle wird wegen der besse-
ren Zähigkeitseigenschaften ein möglichst 
fein körniges Gefüge angestrebt, das aber in 
den meisten Fällen mit einer Wärmebehand-
lung bzw. beson deren metallurgischen Maß-
nahmen (z. B. über Erhöhen der Keimzahl in 
der Schmelze) ein gestellt wird, s. Feinkorn-
baustähle, Abschn. 2.7.6, S. 184.
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Durch verschiedene Maßnahmen bzw. Vorgän-
ge  –  z. B. Kaltverformen mit anschließen dem 
Rekristallisieren, Warmformgebung oder poly-
morphe Umwandlungen  –  kristallisiert das 
Ge füge ein weiteres Mal um, es entsteht das 
  Sekundärgefüge. Dieses besitzt meistens deut-
lich bessere Zähigkeitseigenschaften als das 
primäre   Gussgefüge. Das durch die Wärme 
des Schweißprozesses in der Wärmeeinfluss-
zone von Mehrlagen-Schweißungen aus Stäh-
len umgekörnte Gefüge besitzt z. B. wesent-
lich bessere Gütewerte (Abschn. 4.1.3, S. 310) 
als das nicht umgekörnte der Wärme ein fluss-
zone und des Schweißguts einlagig ge schweiß-
ter Verbindungen.

Das durch die Erstarrung erzeugte »Grund-
muster« des Gussgefüges bleibt weitgehend 
erhalten. Die Eigenschaften lassen sich na-
türlich durch die verschiedenartigsten Maß-
nahmen der Warm- und Kaltformgebung än-
dern, kaum aber die »Erbanlage«. Sie lässt 
sich durch entsprechende Ätzmittel in vielen 
Fällen sichtbar machen.

Das Wachsen des Kristalls beim Erstarren 
erfolgt bei Metallen mit krz Gitter bevorzugt 
senkrecht zu den Würfelflächen der Elemen-
tarzellen. Daraus ergibt sich eine räumliche 
Anordnung des Kristalls, die als    Dendrit oder 
Tannenbaumkristall bezeichnet wird, Bild 
1-29. Allerdings muss betont werden, dass 
die dendritische Erstarrung bei reinen Werk-
stoffen nur entstehen kann, wenn die tatsäch-
li che Temperatur von der Phasengrenze flüs-

sig/fest aus in Richtung Schmelze abnimmt, 
Bild 1-30. Bei diesen Temperaturbedingun-
gen geraten wachsende Keime in den »Sog« 
der un terkühlten Schmelze und wachsen ihr 
als stängelförmige Dendriten entgegen. Sehr 
ähn liche Vorgänge laufen bei erstarrenden 
Legierungen ab. Die dendritische (bzw. zellu-
läre) Erstarrung wird hier aber unabhängig 
von der Größe der thermischen Unterküh-
lung durch die konstitutionelle Unterküh-
lung erzwungen (Abschn. 1.4.1.2).

Die Kornform hängt neben anderen Einflüs-
sen sehr stark von der Art der Wärmeabfuhr 
ab. Bei einer allseitig gleichmäßigen Abküh-
lung der Schmelze entstehen rundliche  »äqui-
axiale« Körner. Wird die Wärme vorwie gend 
in eine Richtung abgeleitet, dann wächst der 
Kristall von der Phasengrenze flüs sig/fest ent-
gegen dem Temperaturgefälle sehr schnell, 
in der dazu senkrechten Richtung aber deut-
lich langsamer, s. Aufgabe 1-7, S. 113. Die 
entstehenden länglichen Stängel kristalle 
sind z. B. für die Primärkris tallisation einla-
gig hergestellter bzw. groß volumi ger Schweiß-
güter typisch, Bild 4-20b, S. 319. Bild 1-31 
zeigt die ausgeprägte   Stängelkristallbildung 
( Transkristallisation) in einer NiCrAl-Guss-
legierung.

In den meisten Fällen (vor allem wegen aus-
reichender Zähigkeit! und hoher Streckgren-
zen!) ist ein feinkörniges Gefüge erwünscht. 
Es kann bei der Primärkristallisation durch 
folgende Maßnahmen erreicht bzw. begüns-
tigt werden:
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Bild 1-28
Einfluss der Unterkühlung DT metallischer Schmelzen 
auf die Keimzahl K und die Kristallisationsgeschwin-
dig keit R der Schmelze, bei homogener und heteroge-
ner Keimbildung, schematisch.

Bild 1-29
Dendritisches Gefüge eines CrMo-legierten Stahles, 
Oberhoffer-Ätzung, V = 5:1, BAM.



 Abschn. 1.4:  Phasenumwandlungen 27

– Die Gießtemperatur sollte nicht wesent-
lich über der Schmelztemperatur liegen, 
weil anderenfalls die in technischen Legie-
rungen stets vorhandenen Fremdkeime 
(z. B. Carbide, Nitride) weitgehend aufge-
löst würden.

– Mit zunehmender Abkühlgeschwindig keit 
wächst die Keimzahl und damit die An-
zahl der Körner des Primärgefüges. Diese 
Methode ist allerdings nur mit Vor sicht 
einsetzbar, weil z. B. bei härtbaren Stäh-
len härtere, sprödere martensitische Ge-
füge und ein rissbegünstigender Eigen-
spannungszustand entstehen können. Au-
ßerdem nehmen mit der Abkühlge schwin-
digkeit die Temperaturdifferenzen zwi-
schen Rand und Kern zu, d. h. auch die 
(Abkühl-)Spannungen und die Rissgefahr 
wer den größer.

– Durch  Impfen werden kurz vor Erreichen 
der Schmelztemperatur der Legierung 
(meistens) artfremde Keime zugegeben. 
Diese Methode wird vorwiegend bei NE-
Metallen, z. B. AlSi-Legierungen ange-
wendet.

– Durch Zugabe hochschmelzender Legie-
rungselemente, die als keimähnliche Sub-
stanzen wirken. Der Werkstoff für Alumi-
nium-Schweißstäbe wird danach mit ei-
nigen zehnteln Prozent Titan legiert, wo-
durch das Kornwachstum des hocherhitz-
ten, flüssigen Schweißguts merklich be-
hindert wird.

1.4.1.2  Primärkristallisation 
von Legierungen

Legierungen  –  also Werkstoffe, die aus min-
destens zwei Atomsorten bestehen  –  kristal-
lisieren auf Grund charakteristischer Entmi-
schungsprozesse an der Phasengrenze flüs-
sig/fest in einer komplizierten Weise. Die ent-
stehenden vielfältigen Erstarrungsgefü ge 
hän gen von der Legierungszusammenset-
zung und den Abkühlbedingungen ab. Der 
hier für maßgebliche Mechanismus  –  die  kons-
titutio nelle  Unterkühlung  –  wurde erst in den 
Fünfziger Jahren des 20. Jh.s von Rutter und 
Chalmers aufgeklärt.

Bild 1-31
Stängelkristalle in einer NiCrAl-Gusslegierung. 

Kristall SchmelzeT
e
m

p
e
ra

tu
r 

 T

Schmelze

a) b)

Erstarrungsfront

Abstand  x Abstand  x

T
e
m

p
e
ra

tu
r 

 T

Kristall

�
T

T S

�
T

T S

Bild 1-30
Einfluss des Temperaturgradienten DT/dx auf die 
Form der entstehenden Kristallite. Die Schmelze be- 
steht aus einer Atomsorte (DT = Unterkühlung). 
a) dT/dx > 0: 
 Normaler Temperaturgradient in der Schmelze. 

Die zum Kristallisieren erforderliche Temperatur-
abnahme erfolgt durch Wärmeableitung an der 
Phasengrenze flüssig/fest. Die Kristal li sation er-
folgt in Form einer ebe nen Erstar rungs front.

b) dT/dx < 0:
 Thermische Unterkühlung (DT = T  -  TS £ 0) der 

Schmelze. Die in Richtung unterkühlte Schmelze 
wachsenden (»einschießen den«) Kristal lite können 
stän  gelförmige Dendri ten bzw. andere  Erstarrungs-
strukturen (z. B. Zell ge füge) sein.

Man beachte, dass selbst technisch »reine« 
Werkstoffe, bedingt durch die Art ihrer Her-
stellung (Art des Herstellprozesses, Art der 
Erze usw.), verschiedene (verunreinigende) 
Elemente in unterschiedlicher Menge enthal-
ten, die die Eigenschaften in unterschiedli-
cher Weise beeinflussen. Für die folgenden 
Be trachtungen sind daher die meisten Werk-
stoffe als »legiert« anzusehen.
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schung beruhende Erscheinung als   konsti-
tutionelle Unterkühlung.

Je nach der Abkühlgeschwindigkeit, d. h. 
der Größe des realen Temperaturgradienten 
G in der Schmelze und der  Kristallisations-
geschwindigkeit R, entstehen Erstarrungsge-
füge mit erheblich voneinander abweichen-
den Eigenschaften. Mit zunehmender Kris-
tallisationsgeschwindigkeit R nimmt die zum 
Ab bau des Konzentrationsstaus an der Pha-
sengrenze flüssig/fest zur Verfügung stehen-
de Zeit ab, d. h., die konstitutionelle Unter-
kühlung wird größer, Bild 1-33a.

Bei rascher Wärmeabfuhr und einer sehr ge-
ringen Menge gelöster Legierungselemen te 
entsteht kein unterkühlter Schmelzenbe reich, 
sondern eine ebene Erstarrungsfront, Bild 
1-33a. Diese Erstarrungsform wird bei tech-
nischen Schmelzen (üblicher Reinheit) prak-
tisch nie beobachtet.

Eine kleinere konstitutionell unterkühlte 
Zone x begünstigt die Bildung  gerichteter 
   Zell strukturen bzw. führt zu einem aus Dendri-
ten und Stängelkristallen bestehenden Misch-
gefüge unterschiedlicher Regellosigkeit der 
Anordnung, Bild 1-33a. Die Kristallite wach-
sen beschleunigt und gerichtet in Richtung 
des Schmelzeninneren durch den konstituti-
o nell unterkühlten Schmelzenbereich hin-
durch. Die glatte Erstarrungsfront wird insta-
bil, es entstehen in die Schmelze »einschie-
ßende« dendritische Stängelkristalle. Das ist 
der für die  Den dritenbildung entscheidende 
Mecha nis mus.

Die Gefügeausbildung wird von der Größe 
des vor der Erstarrungsfront liegenden kons-
titutionell unterkühlten Bereiches x beein-
flusst. Mit zunehmender Größe x ändern 
sich einige wichtige metallphysikalische Ei-
genschaften:
– Die dendritische Struktur wird ausgepräg-

ter,
– die Anordnung der Dendriten im Gefüge 

wird regelloser, und 
– der Erstarrungsablauf kann sich grund-

sätzlich ändern, wenn sich durch heteroge-
ne Keimbildung eine zweite Erstarrungs-
front infolge einer großen konstitu tionel-

Die an der Erstarrungsfront ablaufenden Vor-
 gänge lassen sich sehr anschaulich mit Hil-
fe von  Zustandsschaubildern (Abschn. 1.6.1) 
er klären. Die Legierung L1, Bild 1-32a, schei-
det beim Unterschreiten der Liqui dus tem pe-
ratur T0 feste Mischkristalle mit einem sehr 
geringen B-Gehalt (c1) aus. Die in die Schmel-
ze zurückgedrängten B-Atome verteilen sich 
nach den Gesetzen der Diffu sion direkt nach 
der Ausscheidung nicht gleichmäßig in der 
Schmelze, sondern gemäß einer zeitabhän-
gigen Verteilungsfunktion. In einem schma-
len Bereich an der Phasen gren ze bildet sich 
dadurch in der Schmelze entsprechend Bild 
1-32b ein Aufstau von B-Ato men. 

Von der Phasengrenze fällt der B-Gehalt von 
cs auf c0. Die Folge ist eine kontinuierliche Ab-
nahme der Liquidustemperatur, wie Bild 1-
32a zeigt. Die tatsächliche (reale) Tempera-
tur TReal ist in einer dünnen Schmelzenschicht 

x stets geringer als TLi, Bild 1-32c. Dieser 
Schmelzenbereich ist also unterkühlt. Man 
be zeichnet diese auf der Schmelzenentmi-

Bild 1-32
Vorgänge bei der  konstitutionellen Unterkühlung me-
tallischer Schmelzen.
a) Zustandsschaubild einer beliebigen Legierung,
b) Verlauf der Konzentration c des Elementes B an 

der Pha sengrenze flüssig/fest,
c) Verlauf der Temperatur T im Bereich der Phasen-

gren ze flüssig/fest. Dx ist die Dicke der konstitutio-
nell unterkühlten Schmelzenschicht.
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Der Konzentrationsunterschied der Elemen-
te bzw. Verunreinigungen ist innerhalb der 
stängelförmigen Dendriten ( Primärseige-
rung)  –  vor allem im Korngrenzenbereich  –
im Vergleich zu den Zellstrukturen erheb-
lich größer, Bild 1-33b und 33c. 

Sind die an den Korngrenzen vorhandenen 
Legierungselemente nicht in der Matrix lös-
lich, dann ist die  Heißrissneigung eines zel-
lulären Gefüges geringer als die einer aus 
dendritischem Gefüge (stängelförmiges oder 
globulitisches) bestehenden Matrix.

len Unterkühlung bildet. In der Mitte von 
Schweißnähten kann da durch ebenso wie 
im Bereich der sog. »thermischen Mitte« 
von Metallschmelzen eine feinkörnige(re) 
Zone entstehen, wie es die Bilder 1-31 und 
4-3c deutlich zeigen. 

Mit abnehmender Größe des konstitutionell 
unterkühlten Bereiches bilden sich Zellstruk-
turen. Diese Gefügeausbildung ist für krz 
Metalle weniger typisch. Sie entsteht bei kfz 
Metallen häufiger, allerdings unter bestimm-
ten Bedingungen.

Bild 1-33
Zur Entstehung der wichtigsten Erstarrungsstrukturen, vereinfacht nach Savage, Nippes und Miller.
a) Einfluss der Kristallisationsgeschwindigkeit R und des Tem peraturgradienten G (bzw. der konstitutionel l 

un terküh lten Zone Dx) auf die Art der entstehenden Primärgefüge in Ab hängigkeit von der Menge der gelös-
ten Legierungselemente.

b) Typische Verteilungsform der Legierungselemente (Primärseigerung) in  dendriti schen Strukturen, cha-
rakteristisch für die Erstarrung von Schweißgütern aus krz Werkstoffen.

c) Typische Verteilungsform der Legierungselemente in  Zellstruk turen, charakteristisch für eine mittle re kons-
titutionelle Unterkühlung (häufiger bei kfz Werkstoffen, siehe z. B. Bild 4-98, S. 430).
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1.4.2 Phasenumwandlungen 
 im festen Zustand

Die Mehrzahl aller Phasenumwandlungen 
im festen Zustand erfolgt durch thermische 
Aktivierung (s. Abschn. 1.5) der beteiligten 
Atomsorten. Die Umordnung der am Aufbau 
der neuen Phase beteiligten Atome, d. h., die 
Keimbildung be ginnt an Orten, die einen 
überdurchschnitt lich hohen Energiegehalt 
besitzen. 

Die für die homogene   Keimbildung bei einer 
Umwandlung mit Änderung der Kristall-
struktur erforderliche freie Bildungsenthal-
pie be trägt:

G      GV    GO    G . [1-8]

Hierbei ist G  die elastische Verzerrungs-
energie, die bei unterschiedlichen Gitterstruk-
turen von auszuscheidender Phase und Ma-
trix aufzubringen ist. Gl. [1-8] entspricht da-
mit bis auf den Verzerrungsanteil G  der 
für die Erstarrung von Schmelzen gültigen 
Beziehung Gl. [1-6]. Der Oberflächenanteil 

GO kann zwischen sehr geringen Werten (z. 
B. bei kohärenten Ausscheidungen, Zwil-
lingsgrenzen) und sehr großen (inkohären-
te Phasengren zen, z. B. Großwinkelkorngren-
zen) variie ren. 

Die homogene Keimbildung bei Umwandlun-
gen im festen Zustand ist ähnlich wie beim 
Phasenübergang flüssig/fest sehr selten. Vor-
aussetzung ist die möglichst genaue Über-
einstimmung der Kristallgitter der sich aus-
scheidenden Phase und der Matrix, anderen-
falls wären elastische Verzerrungsenergien 
( sog. Kohärenzspannungen) die Folge, die die 
Phasenumwandlung erschweren. Diese Be-
dingungen sind nur bei kohärenten Phasen-
grenzen vorhanden, wie z. B. bei der Entste-
hung der metastabilen  GP-Zonen in ausschei-
dungshärtenden Legierungen, s. Abschn. 
2.6.3.3, S. 161. Ein weiteres wichtiges Bei-
spiel ist die nahezu homogene Keimbildung 
der für Nickel-Superlegierungen wichtigen 
g ’-Ausscheidung (Ni3Al, s. Abschn. 5.2.2.2.1, 
S. 525). Die Gitterfehlanpassung beträgt hier-
bei nur maximal 2 % und die Oberflächen-
energie ist sehr wahrscheinlich geringer als 
30 mJ/m2.

Bei der weitaus häufigeren  heterogenen Keim-
bildung werden verschiedene Gitterbaufeh-
ler als Keim verwendet. Die keimbildende 
Wirkung dieser Defekte nimmt zu mit deren 
Energieinhalt ( GDef):

G      GV    GO    G     GDef. [1-9]

Wenn bei der Keimbildung Gitterdefekte »zer-
stört« werden, wird die Aktivierungsenergie 
der Keimbildung um diesen Energiebetrag 
( GDef) verringert. 

Die Form des (inkohärenten) Keims und des 
Umwandlungsprodukts wird von der Größe 
der Verzerrungsenergie und der Oberflächen-
energie des Keims bestimmt. Sind die Gitter-
konstanten von Keim und Matrix ähnlich, 
d. h. die Verzerrungsenergie klein und die 
Oberflächenenergie groß, dann entstehen 
meistens kugelförmige Keime. Die Verzer-
rungsenergie ist bei scheibenförmigen Teil-
chen am kleinsten. Diese Keimform wird da-
her häufig bei kohärenten Ausscheidungen 
und GP-Zonen beobachtet.

Die Reihenfolge zunehmender Eignung ver-
schiedener Gitterdefekte (d. h. zunehmen-
der freien Enthalpie GDef ) für Orte einer he-
terogenen Keimbildung lautet:
– Leerstellen,
– Versetzungen,
– Stapelfehler,
– Korngrenzen bzw. Phasengrenzflächen,
– freie Oberflächen.

 Korngrenzen sind besonders wirksame Be-
reiche für eine Keimbildung, d. h., in feinkör-
nigen Werkstoffen erfolgen Umwandlungs-
vorgänge  –  zumindest bei hohen Tempera-
turen  –  deutlich rascher als in grobkörnigen. 
 Versetzungen setzen die Grenzflächenener-
gie nicht merklich herab. Allerdings können 
durch partielle Versetzungen Stapelfehler ent-
stehen, die als perfekt passende Netzebe nen 
die Keimbildung verzerrungsfrei einleiten 
können.

In Bild 1-34 sind einige  diffusionskontrol-
lierte Umwandlungen im festen Zustand und 
ihre charakteristischen Kennzeichen und 
Merkmale an Hand ge eigneter Zustands-
schaubilder zusammengestellt.
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 Ausscheidungsumwandlung
Diese Phasenumwandlung kann nur erfol-
gen, wenn in einem Mischkristall a die Lös-
lichkeit einer Atomart B mit abnehmender 
Temperatur abnimmt. Nach Unterschreiten 
der Löslichkeitslinie (Segregatlinie) scheidet 
sich aus den B-armen a-Mischkristallen eine 
B-reiche b-Phase aus, siehe z. B. Bild 1-64. 
Die hier ablaufenden Vorgänge sind für die 
Ausscheidungshärtung von großer Bedeu-
tung. Genauere Hinweise hierzu sind in Ab-
schn. 2.6.3.3, S. 161, zu finden. 

Die  Ausscheidung erfolgt kontinuierlich oder 
diskontinuierlich. Die b -Phase wächst bei 
der kontinuierlichen Ausscheidung wegen 
der erforderlichen Fern transporte der beteilig-
ten Atomarten meistens sehr langsam, Bild 
1-36a. Die Ausscheidungsphase kann sich 
überall in der Matrix bilden, vorzugsweise 
aber an Gitterdefekten (Versetzungen, Korn-
grenzen), wobei sich an diesen Orten die Ma-
trixzusammensetzung zeitabhängig kontinu-
ierlich ändert. 

  Ausscheidungen, vor allem die an Korngren-
zen, bilden sich nicht immer in allotriomor-
pher (»nicht von eigenen Kristallflächen be-
grenzt«), Widmannstättenscher oder nadelför-
miger Form, sondern vereinzelt auch diskon-
tinuierlich, Bild 1-36b. Morphologisch ähnelt 
diese sehr der eutektoiden Reaktion. Das cha-

1.4.2.1 Diffusionskontrollierte 
Phasenumwandlungen

Der Ablauf einer diffusionskontrollierten 
Umwandlung lässt sich übersichtlich in Zeit- 
Temperatur-Umwandlungs-Schaubildern 
(ZTU) darstellen. Bild 1-35 zeigt diese Zu sam-
menhänge beispielhaft für das Umwandlungs-
verhalten der g -MK.e in Eisen-Kohlen stoffle-
gierungen, charakterisiert durch die  Umwand-
lungsgeschwindigkeit vum. Diese wird durch die 
Unterkühlung T und den Mas sen trans port 
als Folge von Diffusionsvorgängen bestimmt. 
In der Nähe der Gleichgewichts tem peratur 
können Diffusionsvorgänge leicht stattfin-
den, die Umwandlungsneigung ist aber we-
gen der kleinen Unterkühlung T ge ring. Mit 
zunehmender Unterkühlung nimmt die Trieb-
kraft der Umwandlung zwar zu, die Umwand-
lungsneigung ist aber ebenfalls gering, weil 
die Platzwechselvorgänge der Ato me nahe-
zu eingefroren sind. Durch die gegen läufige 
Wirkung der beiden Einflüsse entsteht ein 
für die meisten Stähle im Bereich von etwa 
500 C (   T3) liegendes Maximum der Um-
wandlungsgeschwindigkeit. Diese Vorgänge 
sind für das Verständnis der Um wandlungs-
vorgänge in Stählen von größter Bedeutung 
(Abschn. 2.5.3, S. 145). 
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Bild 1-35
Einfluss der Unterkühlung DT auf Gefügeform und 
Umwandlungsgeschwindigkeit vum des (g Æ a)-Pha-
senübergangs eines eutektoiden Stahles (0,8 % C). Er 
wandelt bei T1 iso thermisch in den »Gleichgewichts-
perlit«, bei T2 in feinstreifigen, bei T3 in feinststreifigen 
Perlit um. Mit zunehmender Umwandlungsgeschwin-
digkeit werden die Zementitlamellen feiner, die Härte 
der Umwandlungsgefüge wird größer.
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Bild 1-36
Konzentrationsverlauf bei der 
a) kontinuierlichen,
b) diskontinuierlichen Ausscheidung, nach Schatt.

Es bedeuten:
cB,0 = Ausgangskonzentration der Matrixphase,
cB,a = Endkonzentration (B) der Matrixphase,
cB,b = Endkonzentration der entstehenden Phase(n).
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  Ordnungsumwandlung
Bei verschiedenen Legierungen sind die Ato-
me in der Matrix nur bei höheren Temperatu-
ren statistisch verteilt. Unterhalb bestimm-
ter Temperaturen erfolgt in den Legierun-
gen  entweder eine  Nahentmischung, oder es 
entstehen Über strukturen, die durch eine re-
gelmäßige geome trische Verteilung der ein-
zelnen Atomarten gekennzeichnet sind, Ab-
schn. 1.6.2.5. I. Allg. ist das Auftreten von 
 Über strukturen mit einer merklichen Erhö-
hung der Festigkeit und Härte und einer oft 
extremen Verringerung der Zähigkeit verbun-
den. In technischen Konstruktionswerkstof-
fen sind sie daher sehr unerwünscht bzw. sie 
müs sen vermieden werden. Allerdings sind 
für ihre Bildung  –  sie entstehen bei tiefen Tem-
peraturen im festen Zustand, Bild 1-66a, S. 
54  –  sehr lange Zeiten erforderlich.

  Massivumwandlung
In verschiedenen Legierungen vor allem des 
Eisens, Kupfers, Silbers, Nickels u. a. tritt 
bei beschleunigter Abkühlung die sog. massi-
ve Umwandlung auf, Bild 1-34 und Bild 1-37. 
Die Vorgänge hängen sehr stark von der Ab-
kühlgeschwindigkeit ab. Bei zunehmender 
Ab kühlung entstehen bei diesen Legierungs-
systemen nacheinander Korngrenzenausschei-
dun gen ➊, platten- oder nadelförmige Um-
wandlungsgefüge (Widmannstättensche Mor-
phologie) ➋, mas sive ➌ und schließlich marten-
sitische Umwandlungs ge füge ➍. 

Gemäß Bild 1-34 geht bei der massiven Um-
wandlung die b -Phase ohne Änderung der 
Zusammensetzung in die a-Phase über. Die-
ser Vorgang erfordert lediglich die Bildung 
einer anderen Kristallstruktur, er ähnelt da-
mit dem Rekristallisationsprozess, nur läuft 
er um Größenordnungen rascher ab. Die neue 
Phase bildet sich an den Korngrenzen und 
wächst in die umgebende Matrix. Da beide 
Phasen gleiche Zusammensetzung haben, 
müssen die Atome nur kleine thermisch akti-
vierte Sprünge über die Phasengrenze voll-
ziehen. Die Bildung der neuen Phase, d. h., 
die Bewegung der Phasengrenzflächen er-
folgt daher sehr schnell. Das ist auch die Ur-
sache für die glattrandigen, aber irregulären 
Korngrenzen der massiv gebildeten Phase. 
Damit lässt sich diese Form der Umwand-
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Bild 1-37
ZTU-Schaubild eines Werkstoffs, der in massiver Weise 
umwandelt. Die Abkühlgeschwindigkeit nimmt von ➊ 
in Richtung ➍ zu.
➊: Äquiaxiale (Korngrenzen-)Ausscheidung,
➋: Widmannstättensche Morphologie der Ausschei-

dung (Platten, Nadeln),
➌: massive Umwandlung,
➍: martensitische Umwandlung.

 rakteristische Kennzeichen dieser Umwand-
lung ist die Bewegung der Korngrenzen mit 
den wachsenden lamellenförmigen Ausschei-
dungen a und b in die metastabile, übersät-
tigte Matrix a’. Die Ausscheidungen ent ste-
hen durch heterogene Keim bildung an den 
Korngrenzen, nicht durch diskre te Keimbil-
dung einzelner b-Kristallite. Die notwendi-
gen Konzentrationsänderungen finden nur 
an den inkohärenten Phasengrenzen a/b und 
Korngrenzen a ’/a statt. Der Verlauf der Kon-
zentration an der Phasengrenze ist demnach 
diskontinuierlich. Die diskontinuier liche Um-
wandlung erfolgt wegen der sehr viel größe-
ren Diffusionsgeschwindigkeit an Phasen-
grenzflächen im Vergleich zur Gitterdiffusion 
sehr viel rascher.

Die Form der Gleichgewichtsausscheidun-
gen ist von der Art des Gleichgewichts zwi-
schen der Korngrenzenenergie und der Ober-
flächen energie der Phase abhängig, Häufig 
bilden sich linsenförmige Teilchen, Bild 1-
13b. Bei einer kleinen Oberflächenenergie 
und ei ner ausreichend niedrigen Schmelz-
temperatur breitet sich die Phase großflä-
chig entlang der Korngrenzen aus, wodurch 
Heiß ris sigkeit, Korn grenzenkorrosion und 
(oder) Ver sprö dung auftreten können.
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1.4.2.2 Diffusionslose  Phasenumwand-
lungen ( Martensitbildung)

Der wirksamste Mechanismus einer Festig-
keits erhöhung von kohlenstofflegierten Eisen-
werk stoffen ist die Martensitbildung ( Um-
wandlungshärtung). Das martensitische Ge-
füge ist das härteste (bei höheren Kohlenstoff-
gehalten auch das sprödeste!) und damit auch 
das am we nigsten verformbare aller me talli-
schen (Konstruktions-)Werkstoffe, wenn des-
sen Kohlenstoffgehalt über etwa 0,2 % bis 
0,3 % liegt. Auf der Eigenschaft »Härtbarkeit« 
beruht die herausragend wichtige Stellung 
die ser Werk stoffe in der Praxis.

Für die Martensitbildung müssen die folgen-
den werkstofflichen und verfahrenstechni-
schen Voraussetzun gen erfüllt sein:
❐ Der Werkstoff muss in zwei allotropen Mo-

difikationen vorliegen.
❐ Die Löslichkeit der bei höherer Tempera-

tur existierenden Phase für Legierungsele-
mente  –  in erster Linie Kohlenstoff – muss 
größer sein als die Löslichkeit der bei der 
niedrigeren Temperatur stabilen Phase.

❐ Die Abkühlung muss so schnell erfolgen, 
dass keine Platzwechselvorgänge, insbe-
sondere der Kohlenstoff- und Eisenatome, 
erfolgen können. Das geschieht, wenn die 
sog. kritische Abkühlgeschwindigkeit vk 
überschritten wird, Bild 1-38. Bei der wich-
tigen Werkstoffgruppe »Stahl« unterschei-
det man die 
– vuk:  untere (Martensit entsteht erst-

mals in nachweisbaren Mengen) und 
– vok:  die obere kritische   Abkühlge-

schwindigkeit (der Austenit wandelt 
vollstän dig in Martensit um).

Die kritische Abkühlgeschwindigkeit wird 
durch Kohlenstoff und nahezu alle anderen 
Le  gierungselemente erniedrigt, weil die Mar-
tensitbildung erschwert wird, wie Bild 1-38 
zeigt. Legierungselemente haben meistens 
einen wesentlich größeren Atomdurchmes-
ser als Kohlenstoff, sie behindern also in ers-
ter Linie dessen Beweglichkeit im Gitter. Mit 
zunehmender Umwandlungsträgheit des Aus-
tenits wird die Härtbarkeit des Stahles verbes-
sert (genauer die  »Einhärtungstiefe« nimmt 
zu), da seine kritische Abkühlgeschwindig-
keit verringert wird.

lung als diffusionslose thermisch aktivierte 
Umwand lung definieren. Werkstoffe, die in 
massiver Form umwandeln, können i. Allg. 
bei erhöhter Abkühlgeschwindigkeit auch 
martensitische bzw. martensitähnliche Gefü-
ge bilden, z. B. Bild 1-37, Kurve ➍.

 Polymorphe Umwandlung
Manche Elemente und Legierungen können 
je nach Temperatur (und Druck) in unter-
schied lichen Kristallstrukturen, sog. allotro-
pen Modifikationen, vorliegen. Diese Erschei-
nung wird übergeordnet als  Polymorphismus, 
bei reinen Metallen gewöhnlich als Allotro-
pie, die Phasenumwandlung als polymorphe 
(allotrope) Umwandlung bezeichnet. Manche 
Legierungen lassen sich durch eine sehr ra-
sche Abkühlung soweit unterkühlen, dass die 
polymorphe Umwandlung nicht mehr über 
Diffusionsvorgänge, sondern nur noch über 
den diffusionslosen Umwandlungsmechanis-
mus (s. Martensitbildung, Abschn. 1.4.2.2) 
ablaufen kann.

Die wichtigste polymorphe Umwandlung ist 
zweifellos die (g    a )-Umwandlung in Eisen 
bzw. Stahl. Bei überkritischer Abkühlung ent-
steht aus dem Austenit das technisch über-
aus wichtige martensitische Gefüge, das ab-
hängig vom Kohlenstoffgehalt des Austenits 
sehr hart sein kann, s. Abschn. 1.4.2.2.
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Bild 1-38
Abhängigkeit der oberen (vok ) und unteren (vuk ) kriti-
schen Abkühlgeschwindig keit vom Kohlenstoffgehalt 
in reinen Fe-C-Legie rungen, nach Houdremont.
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Die in der Härtereitechnik erwünschte gro-
ße  Härtbarkeit der Stähle verringert aber ent-
scheidend ihre  Schweißeignung, weil der aus-
tenitisierte Teil der Wärmeeinflusszone beim 
Abkühlen leicht in harten, rissanfälligen Mar-
tensit umwandeln kann. Die Abkühl geschwin-
digkeit der austenitisierten Bereiche der Wär-
meeinflusszonen von Schweißver bindungen 
(Abschn. 4.1.3, S. 310) kann dann in den meis-
ten Fällen wesentlich größer werden als die 
kritische Abkühlgeschwin digkeit des Stah-
les, und die Mar tensitbildung ist unvermeid-
bar. In vielen Fällen ist damit eine ausgepräg-
te Rissbildung in der WEZ verbunden.

Der Bildungsmechanismus des Martensits 
ist außerordentlich komplex und bis heute 
noch nicht in allen Einzelheiten geklärt. Das 
gilt vor allem für die Entstehung des Lanzett-
martensit. Die Umwandlung des kfz  Auste-
nits in den (annähernd krz) Martensit bei 

Eisen-Kohlenstoff-Legierungen erfolgt dif-
fusionslos und extrem schnell über eine koope-
rative Scherbewegung von Atomgruppen bei 
tiefen Temperaturen (beginnend bei der Tem-
peratur T    Ms), d. h. großer Unterkühlung. 
Die von den einzelnen Atomen während der 
Martensitbildung zurückgelegte Weg ist klei-
ner als die Gitterkon stante. Der Martensit 
hat daher die gleiche Zusammensetzung wie 
der Austenit.

Der im kfz Gitter gelöste Kohlenstoff bleibt 
nach der Umwandlung im Gitter des Marten-
sits zwangsgelöst und erzeugt zusammen 
mit der niedrigen Umwandlungstemperatur 
erhebliche (Umwandlungs-)Spannungen, d. 
h. hohe Härten, Bild 1-39. Das Martensitgit-
ter wird durch den eingelagerten Kohlen-
stoff verzerrt, es ist also nicht mehr  kubisch-, 
sondern  tetragonal-raumzentriert (trz), Bild 
1-40. Wie in Abschn. 2.6.3.2, S. 160, beschrie-
ben, kann der beobachtete extreme Härte-
anstieg aber nicht allein mit dieser »Mischkris-
tallver festigung« erklärt werden. Die eigent-
liche Ursache der Martensithärte sind Vor-
gänge während der Umwandlung, die weiter 
unten be schrieben werden.

Bild 1-39
Lage des im tetragonal verzerrten a -Gitters zwangs-
ge lösten Kohlenstoffs bei der Martensit bildung in 
Fe-C-Legierungen, nach Lipson und Parker.

Bild 1-40
Entstehung des Martensitgitters aus dem kfz Gitter 
nach Bain. 
a) Die im kfz Gitter »vorgezeichnete« rz Zelle
b) wird durch Stauchen in der z- und Dehnen in den 

x- und y-Richtungen
c) in die trz – nicht krz! – des Martensits überführt, 

weil der eingelagerte C das raumzentrierte (rz) 
Gitter in z-Richtung aufweitet (cMart  >  aMart ).
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Eine der ältesten Theorien zur Martensitbil-
dung ist der sehr anschauliche  Bain-Me cha-
nismus, Bild 1-40. Man erkennt, dass im kfz 
Gitter bereits eine raumzentrierte Zelle (rz) 
»virtuell« vorgebildet ist. Die Abmessungen 
des krz Martensitgitters lassen sich durch 
Stauchen des Gitters in der z-Richtung (et-
wa 20 %) und Dehnen in den anderen (etwa 
12 %) erreichen. Die gitterverändernde Verfor-
mung bei der Umwandlung des Austenits in 
den Martensit ist mit dem Bain-Modell zu-
treffend beschreibbar.

Aus geometrischen Gründen muss weiter-
hin während der Umwandlung an der Pha-
sen grenze Austenit/Martensit eine Gitterebe-
ne unverzerrt und ungedreht (invariant) blei-
ben. Diese sog. Habitusebene ist aber bei der 
ein fachen Bain-Umwandlung nicht vorhan-
den! Die bei der gitterverändernden Defor-
mation an der Phasengrenze Austenit/Mar-
tensit ent stehenden Verformungen müssten 
zu einer makroskopisch sichtbaren Gestalt-
änderung (nicht Volumenänderung!) führen, 
die aber tatsächlich nicht beobachtet wird. 
Es sind also  formerhaltende Gitter verzerrun-
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Bild 1-42
Abhängigkeit der freien Enthalpie der Phasen Auste-
nit und Martensit eines Stahls von der Temperatur, 
schematisch, nach Vöhringer und Macherauch.

a) b)

d)c)

Bild 1-41
Verformungsvorgänge bei der Martensitbildung, nach 
 Bilby und Christian.
a) Kfz Gitterebene mit eingezeichneter Elementarzel-

le, unverformt.
b) Das trz Gitter ist nicht allein durch eine homoge ne, 

elastische Scherung erzeugbar.
c) Zum Erzeugen der Habitusebene und zum Erhal-

ten der Form sind Verformungen erforderlich, die 
entweder durch Gleitprozesse oder

d) durch den Mechanismus der Zwillingsbildung er-
zeugt werden können.

gen not wendig (Gleitung oder Zwillingsbil-
dung), die der treibenden Kraft der Umwand-
lung entgegenwirken, Bild 1-41. Das Ergeb-
nis ist vor allem bei den höher gekohlten Stäh-
len ein stark fehlgeordnetes Gefüge (Zwillin-
ge, Ver setzungen), das die entscheidende Ur-
sache für die beobachtete, extreme Martensit-
härte ist.

Die gebildete Martensitmenge ist bei diesem 
 athermischen, d. h. thermisch nicht aktivierba-
 ren Umwandlungsmechanismus daher nur 
von der Größe der Unterkühlung ab hängig. 
Diese erzeugt die für eine weitere Umwand-
lung notwendige plastische Verformung (s. a. 
Abschn. 1.5.2).

Dieses für die Martensitbildung typische Um-
wandlungsverhalten lässt sich mit Hilfe der 
freien Enthalpie sehr anschaulich darstel-
len, Bild 1-42. Keimbildung und Keim wachs-
tum des Martensits erfolgen erst nach der Be-
reit stellung einer entsprechend großen Ener-
gie GA  M, d. h. nach einer erheblichen Unter-
schreitung der Gleichgewichtstemperatur TG 
um T bei Ms.

Die Martensitbildung beginnt bei einer be-
stimmten Temperatur und endet bei einer von 
der chemischen Zusammensetzug ab hängi-
gen be stimmten Temperatur:
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– Legierungselemente und Kohlenstoff ver-
ringern die kritische Abkühlgeschwindig-
keit, Bild 1-38, d. h., sie erhöhen die Ge fahr 
einer Martensitbildung in den austeniti-
sierten Bereichen der Wärmeeinflusszo-
nen von Schweißverbindungen.

– Bei unlegierten Stählen mit niedrigem 
Kohlenstoffgehalt (   0,2 %) sind die kri-
tischen Ab kühlgeschwindigkeiten i. Allg. 
wesentlich größer, als die bei halbwegs 
fach ge rechten Fertigungsbedingungen 
entstehen den Abkühlgeschwindigkeiten 
im Schweiß teil. Eine Martensitbildung 
ist daher ebenso wie die Entstehung von 
Kaltrissen praktisch ausgeschlossen.

 Sollte sich durch ungeeignete Einstell wer-
te oder eine falsche Wärmebehand lung (z. 
B. keine Vorwärmung!) bei diesen Stäh-
len Martensit gebildet haben, so ist ein 
Versagen durch Rissbildung trotzdem un-
wahrscheinlich, da dieser zwar hart, aber 
erstaunlich riss sicher ist. Diese Tatsache 
ist die Grundla ge für die Entwicklung der 
schweißge eigneten vergüteten Baustäh-
le, Abschn. 2.7.6.3, S. 197.

Martensitische Umwandlungen werden auch 
in anderen Legierungen beobachtet, z. B. bei 
Ti, Fe-Ni, Cu-Sn, Cu-Al, Bild 1-44. Eine wich-
tige Besonderheit der martensitischen Ge-

Bild 1-43
Einfluss des Kohlenstoffgehaltes auf die Höchsthärte 
unlegierter und legierter Stähle für unterschiedliche 
Martensitgehalte, nach Burns, Moore, Archer.
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Mit zunehmendem Kohlenstoff- und Legie-
rungsgehalt im Austenit wird die Martensit-
bildung erschwert, da die aufzuwendende 
plastische Verformung für die erforderliche 
Gitterstauchung von etwa 20 % wegen der 
größer werdenden tetragonalen Verzerrung 
zunimmt. Ebenso wie vok muss also auch die 
Ms-Temperatur abnehmen. 

Die   Martensithärte, d. h., die Höchsthärte 
des Stahles, hängt ausschließlich von der 
Menge des zwangs gelösten Kohlenstoffs ab, 
Bild 1-43. Legierungselemente erniedrigen 
die kritische Abkühlgeschwindigkeit, erleich-
tern demnach den technischen Härteprozess, 
be einflussen aber im großen Umfang das Um-
wandlungsverhalten des Austenits d. h. die 
Art und die Menge und damit auch die Eigen-
schaften der entstehenden Gefügebestand-
teile (Abschn. 2.5.3, S. 145).

Aus den bisherigen Ergebnissen lassen sich 
einige wesentliche Informationen über das zu 
erwartende Schweißverhalten umwandlungs-
fähiger Stähle ableiten:
– Die Härte (Fehlordnungssystem, Gitterver-

spannung) und damit die Rissneigung ei-
nes martensitischen Gefüges nimmt mit 
dem Kohlenstoffgehalt zu, Bild 1-43. 

Bild 1-44
Mikroaufnahme eines martensitischen Gefüges. Werk- 
stoff: CuAl12, Wärmebehandlung: 900 ∞C/30’/Eis-
wasser, V = 250:1, Eisenchlorid, BAM.
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füge ist ihre bei kleineren Kohlenstoffgehal-
ten  lanzettenförmige, Bild 2-17, S. 142, bei 
höheren plattenförmige Erscheinungsform, 
Bild 1-45. Sie beruht auf der bei tiefen Tem-
peraturen ablaufenden athermischen Bil-
dung des Martensits, die zu einem extrem 
schnellen, »schlag artigen« Wachstum der Mar-
tensitnadeln führt. 

1.5  Thermisch aktivierte 
Vorgänge

1.5.1  Diffusion

Jede Zustandsänderung in einem festen Kör-
per verläuft unter Abnahme der (freien) En-
thalpie G. Sie erreicht im thermodynamischen 
Gleichgewicht ein Minimum, Bild 1-46.  Meta-
stabile  Zustände sind durch relative Energie-
minima gekennzeichnet. Es ist bemerkens-
wert, dass Zustandsänderungen (z. B. von x1 
nach x2) das Überschreiten einer Energiebar-
riere erfordern. Dem Körper muss also eine 
bestimmte Energie QA zugeführt werden, um 
den Vorgang zu aktivieren. Die Größe QA wird 
daher auch  Aktivierungsenergie genannt, s. 
Abschn. 1.4.1.1. Sie kann z. B. durch Tempe-
raturerhöhung oder Kaltverformung aufge-
bracht werden. 

Die Bezeichnung metastabiler Zustand ist 
nicht gleichzusetzen mit geringer Stabilität. 
Diese ist ausschließlich von der Größe der 
Aktivierungsenergie abhängig, also von der 
Neigung des Körpers, seinen gegenwärtigen 
Zustand ändern zu wollen. Ein typisches Bei-
spiel ist die metastabile Verbindung Fe3C. 
Die Aktivierungsenergie zum Erzeugen des 
sta bilen  Zustandes »Kohlenstoff« ist so groß, 
dass sich bei den meisten technischen Anwen-
dungsfällen die Verbindung als ausreichend 
stabil erweist.

Die für jede Zustandsänderung notwendi-
gen  Platzwechselvorgänge werden daher als 
thermisch aktiviert bezeichnet. Mit Ausnah-
me der Martensitbildung sind bei praktisch 
allen Phasenänderungen Platzwechsel der 
beteiligten Atomsorten erforderlich, Abschn. 
1.4. Diese stark temperaturabhängige Wan-
derung der Atome, Ionen und anderer Teil-
chen wird Diffusion genannt.

Die Diffusion verläuft in homogenen Werk-
stoffen richtungslos. Diese statistisch unge-
ordnete Bewegung wird   Selbstdiffusion ge-
nannt. In inhomogenen Körpern entsteht 
aber durch das Bestreben nach einem Kon-
zentrationsausgleich eine gerichtete Teil chen-
bewegung (=  stationär), die in der Regel mit 
einem merklichen Massentransport verbun-
den ist. Quantitativ wird dieser Vorgang mit 
dem ers ten  Fickschen Gesetz beschrieben:

J
m
t

D
c
x

S= = − ⋅ ⋅d
d

d
d

A A . [1-10]

J ist der auf die Zeiteinheit bezogene Materi-
alfluss der Teilchen A (d dA Am t m/ ˙ )= , der 
durch eine Fläche (S) senkrecht zur Diffusions-
richtung bei einem  Konzentrationsgefälle 
(dcA/dx) wandert, Bild 1-47. D ist der für das 
Metall charakteristische, konzentrationsun-
abhängige  Diffusionskoeffizient, für den die 
 Arrhenius-Gleichung gilt:

D
Q

T
= ⋅ −⎛

⎝⎜
⎞
⎠⎟

D exp
R

A
0 . [1-11]

D0   Diffusionskonstante,
QA  Aktivierungsenergie des Diffusions-

vorganges in J /mol,
R  Gaskonstante  8,314 J/K mol,
T  Temperatur in K.

Bild 1-45
Mikroaufnahme eines »nadelförmigen«  Martensits mit 
größeren Anteilen von  Lanzettmartensit, s. a. Bild 
2-17, S. 142. Werkstoff C60, Wärmebehandlung:
830 ∞C/25’/Wasser, V = 1000:1, BAM.
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Die  Aktivierungsenergie ist ein Maßstab für 
die Schwierigkeit, den Diffusionsvorgang ein-
zuleiten. D0 ist die Diffusionskonstante, die 
die Schwingungsfrequenz, d. h. die Eigenbe-
weglichkeit der Atome kennzeichnet.

Die  Platzwechselmechanismen der Atome in 
Festkörpern sind in Bild 1-48 dargestellt. 
Danach ist der direkte Platzwechsel (z. B. in 
einem idealen Gitter) aus energetischen Grün-
den unwahrscheinlich, weil die Aktivie rungs-
energie für diesen Vorgang zu groß ist. Ein-
facher kann eine Atomumordnung über Leer-
stellen erfolgen. Ihre Anzahl und die Schwin-
gungsweiten der Atome nehmen mit der Tem-
peratur zu, die Diffusion wird erleich tert. 
Der   Zwischengittermechanismus ist umso 
wirksamer, je kleiner die Durchmes ser der 
eingelagerten Atome im Vergleich zu den Ma-
trixatomen sind. Eine Diffusion nach diesem 

4) Die Vorgänge laufen in der beschriebenen Form 
allerdings nur dann ab, wenn die Korngrenzensub-
stanz bei der gewählten Glühtemperatur löslich 
ist. Anderenfalls tritt eine Koagulation ein, wo-
durch die Gütewerte in den meisten Fällen aber 
auch verbessert werden.

Bild 1-47
Zur Ableitung des durch Diffusionsvorgänge entste-
henden Materialflusses J. cA ist die Konzentration der 
diffundierenden Substanz »A«.
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Daher steht in Gl. [1-10]
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Bild 1-46
Abhängigkeit der freien Enthalpie G von der Zustands-
änderung x, QA = Aktivierungsenergie. QA ist erforder-
lich, um die Zustandsänderung z. B. von x1 nach x2 
einzuleiten, d. h. sie zu aktivieren.

Mechanismus könnte auch in völlig »fehler-
freien« Werkstoffen ablaufen. Damit wird z. 
B. auch die extreme Wirkung des Wasser-
stoffs wenigstens z. T. verständlich. Wasser-
stoff besitzt den kleinsten Atomdurchmesser 
aller Elemente, es kann daher bei gegebe ner 
Temperatur und Zeit grö ßere Bereiche des 
Werkstoffs durchdringen (und damit schä di-
gen) als jede andere Atomsorte.

Bei sonst gleichen Bedingungen wird die Dif-
fusion der Atome mit abnehmender Aktivie-
rungsenergie erleichtert. Aus diesem Grund 
ist die Be weglichkeit der Atome auf Netzebe-
nen im Gitterverband gering, im Korngren-
zenbereich größer und auf freien Oberflächen 
am größten. Auf dieser Tatsache beruht z. B. 
die Möglichkeit, Ausscheidungen und Verun-
rei nigungen im Bereich der Korngrenzen mit 
einer Wärmebehandlung lösen zu kön nen, oh-
ne dass die Eigenschaften des Gefüges merk-
lich verändert werden. Die mög lichst gleich-
mäßige Verteilung der Korngrenzensub stanz 
in der Ma trix verbessert die Gütewer te des 
Werkstoffs erheblich 4).

Es ist verständlich, dass die  Packungsdichte 
die Beweglichkeit der Atome im Gitter ent-
schei dend beeinflusst. Die Selbstdiffusion 
und die Diffusion von Legierungselementen 
ist im kfz g -Fe größenordnungsmäßig um 

Bild 1-48
Platzwechselmechanismen im Gitter.
a) Direkter Platzwechsel,
b) Leerstellenmechanismus,
c) Zwischengittermechanismus.
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Beispiel 1-4:
Es ist die maximale  Eindringtiefe des Nickels (sie ist ge-
ringer als die Hälfte der sog. Diffusionsschichtdicke, 
s. a. Aufgabe 3-4, S. 291) beim Löten (Arbeitstempera-
tur TA   1000 C) eines austenitischen Cr-Ni-Stahls mit 
einem Nickelbasislot (z. B. NI 103) abzuschätzen. Mit 
QA(Ni Æ kfz Fe)  =  267 900 J/mol und der Diffusionskons-
tanten D0(Ni Æ kfz Fe)  =  4,1 cm2/s ergibt sich bei einer Löt-
dauer von 120 s der Wert D für die Diffusion von Ni 
im kfz Eisengitter nach Gl. [1-11] zu:

D 4 1
267 900

8,314 1273
4,17 10 11= =, exp cm /s.2◊ -

◊
Ê
ËÁ

ˆ
¯̃

◊ -

Aus Gl. [1-13] ergibt sich xmax zu:

x 3 D t 4,17 10
cm

s
120 s

x 3 71 10 cm 3 0,71 10

max
11

2

max
6

= =

= =

◊ ◊ ◊ ◊ ◊

◊ ◊ ◊ ◊

-

-

3

--6 m 2 mm .

Die Eindringtiefe der Atome liegt beim (Hart-) Löten 
erfahrungsgemäß im Bereich einiger mm. Der berech-
nete Wert gibt die zu erwartende Größenordnung für 
xmax damit näherungsweise »richtig« an.

1.5.1.1  Nichtstationäre Diffusionsvorgänge
Dynamische, d. h., nichtstationäre Vorgänge lassen 
sich mit dem wesentlich komplizierteren zweiten 
 Fickschen Gesetz, Gl. [1-14], beschreiben: 

∂
∂

∂
∂

c
t

D
c

x
= ⋅

2

2 . [1-14]

Für verschiedene nichtstationäre Prozesse existieren 
Lösungen der Differentialgleichung Gl. [1-14] unter 
Be rücksichtigung prozesstypischer spezieller Rand-
bedingungen. Eine für den Aufkohlungsprozess von 
Stählen gültige Lösung ist z. B.:

c c
c c

x
D t

s x,t

s

erf erf
−
−

=
⋅ ⋅

⎛
⎝⎜

⎞
⎠⎟

= ( )
0 2

ζ .  [1-15]

In Gl. [1-15] bedeuten:    
cs   Konstante Ausgangskonzentration der Atom-

sorte A an der Werkstückoberfläche,
c0   gleichmäßige Konzentration der diffundie-

renden Atome A im Werkstoff,
cx,t   Konzentration der Atomsorte A im Abstand 

x von der Werkstückoberfläche zur Zeit t,
erf (z )  nichtelementares  Gausssches Fehlerinte gral 

(  Errorfunktion, liegt tabelliert vor).

Damit lässt sich die Konzentration einer diffundie-
renden Substanz im Bereich der Oberfläche in Ab -
hän gigkeit vom Abstand x und der Zeit t berechnen. 
Voraussetzung für die Gültigkeit ist die Konstanz 
des Diffusionskoeffizienten D und der Konzentratio-
nen cs und c0.

den Faktor 100 bis 1000 kleiner als im krz 
a-Fe. Bei hohen Betriebstemperaturen ist 
daher die Verwendung der thermisch we ni-
ger stabilen krz Werkstoffe nicht empfehlens-
wert, da bei ihnen thermisch aktivierte Platz-
wechsel, d. h. Kriechvorgänge, sehr viel leich-
ter stattfin den können.

Den »mittleren«  Diffusionsweg xm kann man 
mit der Beziehung abschätzen:

x D tm = ◊ . [1-12]

D  Diffusionskoeffizient in cm2/s,
t  Glühzeit in s.

Es ist beachtenswert, dass die maximale Ein-
dringtiefe grundsätzlich nicht mehr als eini-
ge D t⋅  beträgt. Für

x D t xmax m≥ ⋅ ⋅ ≥ ⋅3 3  [1-13]

bleibt z. B. abhängig von der Glühzeit t, dem 
Diffusionskoeffizienten D  –  und damit auch 
der Temperatur T  –  die Konzentration c des 
diffundierenden Elementes annähernd kons-
tant, d. h., in größeren Tiefen als xmax finden 
praktisch keine Diffusionsvorgänge mehr 
statt, s. a. Bild 1-49. 

Beispiel 1-3:
Es ist die mittlere Eindringtiefe xm des  Kohlenstoffs 
in g -Eisen beim  Aufkohlen (TAufk  =  1000 ∞C, Glühzeit 
t  =  10 h) zu berechnen. Der Diffusionskoeffizient im 
g -Eisen beträgt bei 1000 ∞C etwa 4◊10-7 cm2/s. 

Bei einer Glühzeit von 10 h (  4◊ 10 4 s) ergibt sich xm 
gemäß Gl. [1-12] zu:

x 4 10
cm

s
4 10 s 0,13 cmm

7
2

4= ◊ ◊ ◊- .

In einem Abstand von xmax  ≥  3 ◊ xm   0,39 cm (gemessen 
von der Phasengrenze aufkohlendes Mittel/Werkstück) 
bleibt die dort vorhandene Kohlenstoffkonzentration 
bei einer Glühtemperatur von 1000 ∞C und einer Glüh-
zeit von  £  4◊10 4 s völlig ungeändert.

Bei Kenntnis von D0 und QA lässt sich der Diffusions-
koeffizient D nach Gl. [1-11] in Abhängigkeit von der 
Temperatur genauer berechnen. 

Mit aus Tabellenwerken entnehmbaren Werten für 
QA  =  137 700 J/mol und D0  =  0,23 cm2/s, ergibt sich D 
bei T  =  1000  +  273  =  1273 K zu:

D 0,23
137700

8,314 1273
5,14 10 7= =◊ -

◊
Ê
ËÁ

ˆ
¯̃

◊ -exp cm /s2 .
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Beispiel 1-5:
Die Oberfläche eines unlegierten Kohlenstoffstahls 
(c0  =  0,1 %  C) soll in einer kohlenstoffhaltigen Atmosphä-
re  mit cs  =  1,1 %  C bis zu einer Tiefe von angenähert 
xa  =  1 mm  =  0,1 cm auf cx,t  =  0,5 %  C  aufgekohlt werden. 
Der Prozess soll bei verschiedenen Temperaturen statt-
finden. Aus Gl. [1-15] ergibt sich:

c c
c c

1,1 0,5
1,1 0,1

0,6 erf
1 10
2 D t

erf (s x t

s 0

1-
-

-
-

◊
◊ ◊

Ê
ËÁ

ˆ
¯̃

-
, = = = = z )).

Aus erf ( ) 0,6 folgt
0,5 10

D t
0,5912.

1

ζ ζ= = =⋅
⋅

⎛
⎝⎜

⎞
⎠⎟

−

Damit wird
0,25 10

D t
0,35 D

0,714 10
t

2 2

: ;
◊
◊

◊- -

= = .

Für Kohlenstoff in g -Eisen ist D0  =  0,23 cm2/s und 
QA  =  137 700 J/mol. Damit wird gemäß Gl. [1-11]:

D 0,23 exp
16 562

T
cm s= ◊ -Ê

ËÁ
ˆ
¯̃

2/ .

Durch Gleichsetzen der beiden Beziehungen für D er -
gibt sich die gesuchte Abhängigkeit t  =  f (T) zu:

0,714 10
t

0,23 exp
16 562

T

t 0,031 exp
16 562

T
s

2◊ ◊ -Ê
ËÁ

ˆ
¯̃

◊ Ê
ËÁ

ˆ
¯̃

-

=

= .

Mit diesen Angaben können verschiedene Wärmebe-
handlungsvorschriften (aber Entstehung von Grob-
korn beachten!) ermittelt werden, z. B.:

T  =  900 C  =  1173 K, t  =  42007 s  =  11,67 h,
T  =  1100 C  =  1373 K, t  =  5372 s  =  1,49 h.

Der Konzentrationsverlauf in Abhängigkeit von der 
Aufkohlungstiefe bei verschiedenen Wärmebehand-
lungszeiten ti ist in Bild 1-49 dargestellt.
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Bild 1-49
Konzentrationsverläufe des diffundierenden Kohlen-
toffs (Beispiel 1-5) für drei unterschiedliche Zeiten 
t1  <  t2  <  t3 bei T  =  konst. in einem halbunendlichen 
Stab. Die Oberflächenkonzentration beträgt während 
des gesamten Prozesses c  =  cs.

In manchen Fällen ist die Kenntnis der zum Homoge-
ni sieren einer inhomogenen Legierung erforderli-
chen Zeit notwendig. Die Änderung der Konzentra-
tion cA des Legierungselements A im Gefüge lässt sich 
im einfachsten Fall mit einem sinusförmigen Ver-
lauf beschreiben, Bild 1-50. 

Zur Zeit t    0 ist das Konzentrationsprofil cA der Atom-
sorte A durch die Beziehung gegeben:

c c c
x

A m 0 sin= + ⋅ ⎛
⎝⎜

⎞
⎠⎟

π
λ

.
 

[1-16]

Hierin bedeuten cm die mittlere Konzentration, c0 die 
Amplitude der ursprünglichen Konzentration und 
l die halbe »Wellenlänge«. 2 l entspricht etwa dem 
mittleren Dendritenabstand. Unter der Annahme, 
dass D    DA unabhängig von der Konzentration ist, 
ergibt die Lösung der Gl. [1-14] für diesen Fall:

c c c
x t

A m sin exp= + ⋅ ⎛
⎝⎜

⎞
⎠⎟

⋅ −⎛
⎝⎜

⎞
⎠⎟0

π
λ τ

. [1-17]

In Gl. [1-17] ist t eine Konstante, die auch als  Rela-
xationszeit bezeichnet wird. Für diese gilt:

τ λ=
⋅

2

2π DA

. [1-18]

Die maximale Amplitude des Konzentrationsverlaufs 
cmax ergibt sich für x    l /2 zu:

c c
t

0 max exp= = −⎛
⎝⎜

⎞
⎠⎟τ
.
 [1-19]

Nach einer Glühzeit von z. B. t    t wird gemäß Gl. 
[1-19] cmax    1/e    1/2,71    0,37, für eine Glühzeit von 
t    2 t wird cmax    1/e2    0,14. Der Verlauf für t    t ist in 
Bild 1-50 als gestrichelte Linie dargestellt. Gl. [1-18] 
lässt erkennen, dass der Prozess der Homogenisie-
rung quadratisch von der »Wellenlänge« l des Konzen-
trationsprofils abhängt. Ein Konzentrations ausgleich 
ist daher bei den großvolumigen Blockseigerungen 
wirtschaftlich nicht erreichbar.

Beispiel 1-6:
Die Ni-Cu-Legierung NiCu60 soll bei 1250 C   homo-
genisiert werden (s. Bild 5-18, S. 519). Aus Schliff-
bildern wird ein mittleres l von 0,1 mm  =  0,01 cm ent-
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Bild 1-50
Konzentrationsänderung bei einem sinusförmigen Ver-
lauf der Konzentration cA.
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nommen. Es ist die Glühzeit für  t  =  2 ◊ t zu berechnen. 
Die Ampli tude der Cu-Konzentration soll also auf et-
wa 14 % der ursprünglichen Höhe (c0 ) abnehmen.

Zunächst ist der Diffusionskoeffizient DCuÆNi von Cu 
in Ni zu bestimmen. Aus Tabellenwerken entnimmt 
man QA  =  257 500 J/mol und D0  =  0,65 cm2/s. Damit 
erhält man mit T  =  1250  +  273  =  1523 K aus Gl. [1-11] 
den Diffusionskoeffizienten DCuÆNi:

D 0,65 exp
257 500

8,314 1523
9,57 10

cm
sCu Ni

10
2

Æ = =◊ -
◊

Ê
ËÁ

ˆ
¯̃

◊ - .

Das gesuchte t wird aus Gl. [1-18] berechnet zu:

τ λ= = =
→

2

2
Cu Ni

4 10
4

D
10 10
9,87 9,57

1,06 10 s 3 h
π

≈
⋅

⋅
⋅

⋅
−

.

Der gewünschte Verlauf der Cu-Konzentration ergibt 
sich nach einer Glühzeit von t  =  2◊t  =  6 h. Bei einem l 
von nur 1 mm ergäbe sich der völlig unrealistische Wert 
von t  =  600 h!

Die Diffusionsvorgänge im Bereich der »Bindestelle« 
einer stoffschlüssigen Verbindung aus zwei unter-
schiedlich zusammengesetzten Werkstoffen mit den 
Konzentrationen c1 und c2 werden mit der folgenden 
speziellen Lösung der Gl. [1-14] berechnet:

c x t
c c c c x

D t
; .( ) = Ê

ËÁ
ˆ
¯̃

- -Ê
ËÁ

ˆ
¯̃

◊
◊ ◊

Ê
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ˆ
¯̃

1 2 1 2

2 2
erf

2
+

 

[1-20]

Beispiel 1-7:
Ein Stab aus Armco-Eisen (c2  =  0 %) wird mit einem 
Stab aus Vergütungsstahl (c1  =  0,4 %) verschweißt. 
Welchen C-Gehalt hat der Armco-Stab bei x  =  1 mm 
nach einer Glühbehandlung T  =  1273 K; t2  =  10 h?

Mit D  =  5,14 ◊10-7 cm2/s aus dem Beispiel 1-3, S. 40, 
erhält man mit Gl. [1-20] bei x  =  0,1 cm und t2  =  10 h 
=  36000 s die Konzentration c(0,1; 36000)  =  cM:

c 0,2 0,2 erf
0,1

2 5,14 3,6 10
0,12 %.M 3

= =− ⋅
⋅ ⋅ ⋅

⎛

⎝
⎜

⎞

⎠
⎟−

Den Verlauf der C- Konzentration zeigt Bild 1-51.

1.5.2 Erholung und Rekristallisation

Die z. T. extreme Zunahme der Anzahl der 
Ver setzungen als Folge einer Kaltverformung 
(Kaltverfestigung) führt zu einschneidenden 
Änderungen vieler Werkstoffeigenschaften. 
Die sehr wichtige technologische Eigenschaft 
Schweißeignung z. B. wird in erster Linie 
durch den starken Anstieg der Festigkeit und 
Härte und den erheblichen Abfall der Zähig-
keitswerte beeinträchtigt.

Beim  Schweißen kaltverformter Werkstoffe 
werden daher in bestimmten Bereichen ne-
ben der Schweißnaht die Eigenschaften des 
kaltverformten Werkstoffes durch die Rekris-
tallisation weitgehend verändert (s. Abschn. 
1.3). Im Wesentlichen beruhen die Schweißpro-
bleme also auf der Entstehung eines Gefü ge-
kontinuums mit extrem unterschiedlichen 
und ungünstigen mechanischen Gütewer ten. 
Bei unlegierten Stählen muss außerdem mit 
dem Auftreten der zähigkeitsvermindernden 
 Verformungsalterung gerechnet werden (Ab-
schn. 3.2.1.2, S. 240).

Als Folge der plastischen Verformung wird 
Ener gie im Werkstoff gespeichert, die im We-
sentlichen aus der Verformungsenergie und 
der Verzerrungsenergie der Versetzungen be-
steht. Nach einer ausreichenden thermischen 
Aktivierung (z. B. Erhöhen der Temperatur) 
wird nach Überschreiten einer Schwellentem-
pera tur der Energiegehalt des instabilen Ge-
füges abgebaut. Der Werkstoffzustand nä-
hert sich dadurch dem thermodynamischen 
Gleich gewichtszustand. Sämtliche durch das 
Kalt verformen hervorgerufenen Än derungen 
der Eigen schaften werden rückgängig ge-
macht. Das geschieht in mehreren Stufen:
–  Erholung,
–  Rekristallisation,
–  Kornwachstum.

Während der Erholung werden die mechani-
schen Gütewerte kaum geändert, die phy si-
ka lischen Eigenschaften erreichen im We-
sentlichen die vor der Kaltverformung vor-
handenen Werte. Die Zahl der Versetzungen 
bleibt weitgehend erhalten, sie lagern sich 
aber durch thermisches Aktivieren in ener-
gie ärmere Zustände um (Abschn. 1.2.2.1).
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Bild 1-51
Konzentrationsverläufe c1 und c2 eines diffundierenden 
Elementes in zwei halbunendlichen Stäben (ver bunden 
z. B. durch Schweißen) für zwei unterschiedliche Zeiten 
t1  <  t2. Zahlenwerte s. Text zu Beispiel 1-7.
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Die mechanischen Gütewerte ändern sich 
erst oberhalb der  Rekristallisationstempera-
tur TRk, bei der sich neue, unverformte (also 
weiche), energiearme Körner zu bilden be-
ginnen. Bild 1-52 zeigt schematisch die Än-
derung der Bruchdehnung und der Zugfes-
tigkeit von Reinkupfer in Abhängigkeit vom 
 Kaltverformungsgrad j  und der Glühtem-
peratur T.

Die treibende Kraft der der Primärkristallisa-
tion vergleichbaren Rekristallisation ist die 
Verzerrungsenergie der Versetzungen, de ren 
Anzahl dabei auf den Wert vor der Kaltverfor-
mung fällt. Eine genauere Untersu chung 
zeigt, dass die auf das Werkstück übertrage-
ne Arbeit die maßgebende Größe der Rekris-
tallistion ist. Da der Werkstoff nicht gleichmä-
ßig ver formt wird, wirken die besonders stark 
verformten Bereiche (»Kerne«) als Keime für 
den Rekristallisationsvorgang, Bild 1-53. Ih-
re Anzahl nimmt mit steigendem Verformungs-
 grad zu. Ausgehend von diesen Kernen wird 
das verformte Gefüge durch die wach senden 

Körner des rekristallisierenden Gefüges er-
setzt, ähnlich wie bei der Primärkris tallisa-
tion die Schmelze durch Kristallite. Der Vor-
gang ist beendet, wenn sich die Körner gegen-
seitig berühren. 

Korngröße und Kornform des rekristallisier-
ten und des kaltverformten Gefüges können 
sich erheblich voneinander unterscheiden. 
Die komplizierte, noch nicht in allen Einzel-
heiten geklärte Bewegung der Korngrenzen 
während des Rekristallisierens ist für die 
ent stehende Gefügeform der entscheidende 
Vorgang. 

Aus den bisherigen Erkenntnissen ergeben 
sich einige wesentliche Hinweise über den 
Ablauf und das Ergebnis der Rekristallisa-
tion:
❐ Die Rekristallisation beginnt erst, wenn 

die gespeicherte Energie einen Schwellen-
wert, gekennzeichnet durch den kritischen 
 Verformungsgrad jkrit, überschritten hat: 
j  >  jkrit.

❐ Die geringe Triebkraft der Rekristallisa-
tion in der Nähe des kritischen Verfor-
mungsgrades führt zu einer sehr gerin-
gen Wachstumsgeschwindigkeit der rekris-
tallisierenden Körner. Da außerdem die 
An zahl der Kerne gering ist, entsteht ein 
in der Regel unerwünschtes, extrem grob-
körniges Gefüge, s. Bild 1-54a.

Bild 1-53
Zellartige Versetzungsanordnung in einem kalt ver-
formten Stahl Ck 10, j = 10 %, V = 35 000:1, BAM.
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Bild 1-52
Einfluss der Glühtemperatur T auf die Zugfestigkeit 
Rm und die Bruchdehnung A von kaltverformtem 
Kup ferdraht, Glühzeit t  =  1 h, nach Smart, Smith und 
Phillips. Als Beispiel wurde die Rekristallisationstem-
peratur TRk für j  =  87,5 % eingetragen. 
TRk kann mit verschiedenen Kriterien definiert bzw. 
ermittelt werden:
1) Die ersten rekristallisierten Körner sind z. B. me-

tallografisch nachweisbar.
2) Die Differenz der Festigkeit (Härte) im verformten 

und nichtverformten Werkstoff ist auf die Hälf te 
gefallen. Diese Methode wurde hier angewendet.
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❐ Bei sehr großen Verformungsgraden ent-
steht wegen der damit verbundenen erheb-
lichen Triebkraft ein sehr feinkörniges 
Ge füge, und der Beginn der Rekristallisa-
tion wird zu niedrigeren Temperaturen 
ver schoben. Da das Gefüge technischer 
Werkstoffe in den meisten Fällen feinkör-
nig sein soll, muss der zu rekristallisieren-
de Werkstoff möglichst stark kaltver formt 
wer den, wobei natürlich keine Anriss bil-
dung erfol gen darf.

❐ Die chemische Zusammensetzung, insbe-
sondere aber die an den Korngrenzen aus-
geschiedenen Teilchen bzw. Elemente, be-
einflussen das Rekristallisationsver halten 
erheblich. Die Beweglichkeit der Korngren-
zen während des Rekristallisierens wird 
durch sie merklich beeinträch tigt. Diese 
 Rekristallisationsverzögerung ist z. B. ein 

wichtiger Faktor für die hervorra genden 
mechanischen Gütewerte der thermome-
chanisch gewalzten Feinkornbaustähle 
(Abschn. 2.7.6.2, S. 190).

❐ Bei einphasigen Werkstoffen (z. B. hoch-
legierten Stählen, Ni, Al) ist Kaltverfor-
men mit einem anschließenden Rekristal-
lisieren die einzige Möglichkeit, die Korn-
größe gezielt verändern zu können.

❐ In Werkstoffen mit interstitiell gelös ten 
Atomen (vor allem C, N, aber auch P) kann 
nach einem Kaltverformen die sehr uner-
wünschte Verformungsalterung (Reckal-
terung) entstehen. Technisch bedeutsam 
ist die Verformungsalterung aber nur bei 
un- und (niedrig-)legierten Stählen (z. B. 
Bild 1-21). Im Wesentlichen werden da-
durch die Fes tigkeitswerte mäßig erhöht, 
die Zähigkeits werte aber z. T. erheblich 
verringert. Die durch das Kaltverformen 
er zeugte gro ße Zahl der Versetzungen er-
leichtert das Diffundieren der interstitiell 
gelösten Ato me zu den Versetzungsker-
nen. Dadurch werden die Versetzungen 
wirksam und schnell blockiert. Stickstoff 
ist wegen seiner größeren Löslichkeit und 
Diffusionsfä higkeit we sentlich gefährli-
cher als Kohlen stoff.

❐ Bei gegebenem Verformungsgrad nimmt 
die Rekristallisationstemperatur zu mit:
– Zunehmender Korngröße des zu ver-

formenden Werkstoffs,
– zunehmender Temperatur, bei der die 

Kaltverformung erfolgte,
– abnehmender Aufheizgeschwindig-

keit beim Rekristallisieren.

Alle genannten Einflüsse führen dazu, dass 
die im Werkstoff gespeicherte Energie zu Be-
ginn der Rekristallisation geringer, d. h. die 
Rekristallisationsschwelle angehoben wird. 
Die  Rekristallisationsschaubilder zeigen sche-
matisch die wichtigsten Zusammen hänge, 
Bild 1-54.

Die Bildfolge Bild 1-55 zeigt Mikroaufnah-
men unterschiedlich stark kaltverformter 
Proben aus dem Baustahl S235 (St 37) im 
Vergleich zum unbeeinflussten Grundwerk-
stoff. Die Härtezunahme (Zähigkeitsabnah-
me!) ist bemerkenswert. Man beachte die er-
hebliche Streckung der Kristallite.
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Bild 1-54
Einfluss des Kaltverformungsgrades j, der Tempe-
ratur T und der Glühzeit t auf die Rekristallisation 
(Rekristallisationsschaubild), schematisch. 
a) Abhängigkeit der Korngröße d des rekristallisier-

ten Gefüges vom Grad der Kaltverformung j und 
der Temperatur T. Die Rekristallisation beginnt 
bei j ≥ jkrit,3.

b) Mit zunehmendem Verformungsgrad j beginnt die 
Re kristallisation früher (TRk,3 <  TRk,2 <  TRk,1) und 
das Kornwachstum später.

c) Mit zunehmender Glühzeit t nimmt die Größe des 
rekristallisierenden Kornes grundsätzlich zu.

d) Die geringste, physikalisch mögliche Rekristallisa-
tionstemperatur beträgt etwa TRk,min =  0,4 ◊TS.


