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Vorwort zur vierten Auflage

Ein Schwerpunkt der Neubearbeitung war die extrem miithsame und langwierige Anpassung
an neue europdische (EURO-Normen) und internationale Normen, soweit sie fiir 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 tibersehen. Aufler-
dem ist die Vielzahl und der extrem gesteigerte Umfang der neuen bzw. der iiberarbeiteten
Normen fiir den in der Praxis stehenden Ingenieur haufig verwirrend. Ihre Anwendung ist
daher oft unangemessen und mithsam. Von der angestrebten Harmonisierung im européi-
schen Raum kann also noch ldngere Zeit nicht die Rede sein.

Neuere Normen sind bis etwa Juli 2009 beriicksichtigt worden.

Neu hinzugekommen sind Hinweise zu

— verschiedenen neueren Stahlnormen (Baustidhle nach DIN EN 10025, Vergiitungsstéhle
nach DIN EN 10025-6 und DIN EN 10083, verschiedene hochlegierte Stéhle nach DIN
EN 10088),

— Zusatzwerkstoffen zum Schweilen von Stdhlen nach DIN EN ISO 2560. Hier wurde
erstmals in der Schweifitechnik die Systematik des »Kohabitationsgesetzes« angewen-
det. Ebenso findet man Hinweise zu Zusatzwerkstoffen zum Schweiflen von Aluminium
und seinen Legierungen, Kupfer und Kupferlegierungen,

— Filldrahten zum Schweiflen fiir das UP-Verfahren und die Schutzgasschweiflverfah-
ren,

— sowie zu Zusatzwerkstoffen zum Auftragschweifien (DIN EN 14 700).

— UnregelméiBigkeiten der Schweiflverbindung und Empfehlungen fiir die Auswahl von
Bewertungsgruppen nach DIN EN ISO 5817.

Auflerdem wurden verschiedene sachliche Fehler, Schreibfehler und sprachliche Ungenau-
igkeiten sowie Formulierungsschwéchen beseitigt. Schliefllich wurde eine grofle Anzahl von
Bildern und Tabellen um- bzw. neugezeichnet.

Berlin, Juli 2009 G. Schulze

Vorwort zur ersten Auflage

Mit dem vorliegenden Buch sollen dem Studenten des Maschinenbaus wesentliche Grundla-
gen des stindig an Bedeutung zunehmenden Fiigeverfahrens Schweiflen in einer moglichst
anschaulichen Form présentiert werden. Dariiber 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
wichtige Themen begrenzt werden. Die Auswahl ist damit naturgemafl subjektiv. Die Ver-
fasser haben sich bemiiht, in einem Band die erforderlichen Grundlagen in einer dem Stu-
denten angemessenen und verstdndlichen Form darzustellen. Dabei wurden gewisse Redun-
danzen bewusst in Kauf genommen, die nach der Erfahrung der Autoren den Lernerfolg in
vielen Fillen giinstig beeinflussen.
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Die Autoren strebten eine anschauliche und nicht iiberméBig theoretische Darstellung an,
die im Bereich der Bruchmechanik zwangsldufig nur teilweise gelang. Diesem Ziel dienen
u. a. eine groBle Anzahl Skizzen, Schaubildern und Tabellen sowie ein sehr ausfiihrliches
und aufwéindiges Sachwortverzeichnis. Gefligeaufnahmen sind i. Allg. in einer Grofle abge-
bildet, die ein Versténdnis des Bildinhalts erméglicht bzw. erleichtert. Die sehr ausfiihrli-
chen Bildlegenden erlauben in den meisten Fillen eine sofortige Interpretation der Darstel-
lung. Fir weitergehende Informationen des Lesers dient ausgewéhltes Schrifttum, das am
Ende des jeweiligen Kapitels aufgefiihrt ist.

Als Problem wihrend der Bearbeitung erwies sich die Umstellung der nationalen auf die
h&ufig erheblich gednderten europiischen Normen. Aus redaktionellen Griinden konnten
lediglich die bis Ende 1991 als Weifldruck erschienenen EURO-Normen beriicksichtigt wer-
den. Die hiufig fehlenden Querverbindungen zu anderen (noch nationalen) Normen fiihrten
in einigen Fillen zu einer inkonsistenten Darstellungsweise.

Entsprechend der Tatsache, dass »der Werkstoff die Schweiflbedingungen diktiert«, wird
den werkstofflichen Grundlagen beim Schweillen der grofite Platz eingerdumt. Erfahrungs-
gemal bereiten die Besonderheiten der Schweifimetallurgie der verschiedenen (Stahl-)Werk-
stoffe dem Lernenden oft Schwierigkeiten. Um den Umfang des Buches in Grenzen zu hal-
ten, ist nur die Metallurgie der StahlschweiBung ausfiihrlicher behandelt. Eine Beschrin-
kung, die mancher Leser vielleicht bedauernd zur Kenntnis nehmen mag. Die Beschreibun-
gen tiber das Verhalten der unlegierten, legierten und hochlegierten Stidhle beim Schwei-
Ben sind um knappe, einfithrende Kapitel zur klassischen Werkstoffkunde ergénzt. In ih-
nen werden im wesentlichen einige zum Verstdndnis der Schweifimetallurgie der Stéhle er-
forderliche wichtige Grundlagen besprochen, die in der vergleichbaren Literatur meist nicht
mit dem wiinschenswerten Bezug zur Schweiltechnik abgehandelt sind.

Gemal der Zielsetzung wurde nur eine begrenzte Anzahl typischer schweiflmetallurgischer
Probleme behandelt, diese aber verhdltnisméfBig ausfithrlich. Dazu gehoren die Schweil3-
eignung, die Zusatzwerkstoffe, der Einfluss der Warmequelle auf die Eigenschaften der Ver-
bindung und die Schweiflmetallurgie der wichtigsten Stéhle.

Im Kapitel 5 werden wichtige technologische Einflussgrofien auf die Tragfahigkeit ge-
schweif3ter Bauteile untersucht, weil die Auswahl der Schweif3elemente neben der Gebrauchs-
fahigkeit hauptsichlich aufgrund einer ausreichenden Tragfihigkeit erfolgt. Unter Beriick-
sichtigung der Grundprinzipien der Gestaltung gelingen dem Anwender so leichter »tragfa-
hige« Entwiirfe geschweiflter Konstruktionen.

Aus der Vielzahl der gegenwirtig vorhandenen Berechnungsverfahren fiir geschweilite Bau-
teile sind die aktuellsten der beiden wichtigsten Vorschlége, die DIN 18800-1 (November
1990) und die DIN 15018-1 (November 1984), in der gebotenen Kiirze dargestellt und ihre
Anwendung mit einfachen Berechnungsbeispielen erklért.

Die Darstellung der Priifung von Schweiflverbindungen und ihrer praktischen Anwendung
im Kapitel 6 ist als Ergénzung zu den Grundkenntnissen der Werkstoffpriifung fiir den Stu-
denten und Ingenieur und als Nachschlagwerk fiir den Schweifpraktiker gedacht. Wegen
des begrenzten Umfangs wurden nur einige und besonders wichtige Priifverfahren ausge-
wéahlt. Im wesentlichen sind dies Verfahren zur Werkstoff- und Strukturanalyse, die mecha-
nisch-technologischen Priifverfahren und schlieilich einige bruchmechanische Priifverfah-
ren und Versagenskonzepte. Besonders hervorgehoben sind die Anwendungsmoglichkeiten
und -grenzen.
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Die Vielfaltigkeit und der Umfang der Werkstoffpriiftechnik erforderten vielfach die Beant-
wortung von Fragen zu Details durch die Fachkollegen von Herrn Dr. Krafka in der Bun-
desanstalt fiir Materialpriifung und -forschung Berlin (BAM). Dem Préasidenten der BAM,
Herrn Prof. Dr. rer. nat. G. W. Becker danken der Verfasser und der Herausgeber fiir die
Erlaubnis, diesen Abschnitt schreiben und Bild- und Untersuchungsmaterial der BAM ver-
wenden zu diirfen. Herr Dr. Krafka dankt besonders seinen Kollegen, den Herren Dipl.-Ing.
K. Wilken und Dr. V. Neumann, die ihm Unterlagen tiberlieen und fiir Diskussionen zur
Verfiigung standen. Frau Ball dankt er fiir die Anfertigung zahlreicher metallografischer
Aufnahmen und Herrn Dipl.-Ing. B. Abassi fir die Herstellung der Zeichnungen zu diesem
Kapitel.

Ganz besonderen Dank schuldet der Herausgeber Herrn Dipl.-Ing. I. Tanyildiz, dem Ge-
schiftsfithrer der OTA-Gruppe Berlin, fiir die groB3ziigige finanzielle und sachliche Unter-
stutzung dieses Projektes.

Berlin, April 1992 G. Schulze
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Querkontraktionszahl (Poissonsche Zahl)
Druck (allgemein)

Anzahl der Phasen in einem metallurgischen System
Aktivierungsenergie

Wirmeeinbringen beim Schweifien (Q =% -E)
Keimradius

Keimradius kritischer Grofie
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Kristallisationsgeschwindigkeit
Ausbringung, effektive
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Dichte
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Abkiirzungen

A Austenit

o o-Ferrit (allgemein metallografische Phasen)

B Bainit

1) o-Ferrit (allgemein metallografische Phasen)

EKS Eisen-Kohlenstoff-Schaubild

EMK Einlagerungsmischkristall

ESZ ebener Spannungszustand

EVZ ebener Verzerrungszustand

F Ferrit

FF vollberuhigter Stahl (Bezeichnung nach DIN EN 10027-1)

FN nicht unberuhigter Stahl (nach DIN EN 10027-1, nach DIN 17006
unbekannt)

FU unberuhigter Stahl (Bezeichnung nach DIN EN 10027-1)

hdP hexagonal dichteste Packung

HB Brinellhérte

HV Vickersharte

Y Austenit (allgemein metallografische Phasen)

iv intermediédre Verbindung (auch V)

IK interkristalline Korrosion

kfz kubisch-flichenzentriert

krz kubisch-raumzentriert

M Martensit

M, M, Martensitstart- bzw. Martensitfinishing-Temperatur

N normalgeglitht (Bezeichnung nach DIN 17006)

P Perlit

R beruhigter Stahl (alte Bezeichnung nach DIN 17006, nach DIN 10027-1
unbekannt)

REM Rasterelektronenmikroskop

RR besonders beruhigter Stahl (alte Bezeichnung nach DIN 17006, neue: FF)

RT Raumtemperatur

SMK Substitutionsmischkristall

SpRK Spannungsrisskorrosion

SRC Stress Relief Cracking (Wiedererwéarmungsriss)

trz tetragonal-raumzentriert

TEM Transmissionselektronenmikroskop

™ thermomechanische Behandlung

U unberuhigter Stahl (alte Bezeichnung nach DIN 17006, neue: FU)

A% intermediidre Verbindung (auch iV)

WEZ Wairmeeinflusszone

ZTA Zeit-Temperatur-Ausscheidungs-Schaubild

ZTA Zeit-Temperatur-Austenitisierungs-Schaubild

ZTU Zeit-Temperatur-Umwandlungs-Schaubild



1 Grundlagen der Werkstoffkunde

und der Korrosion

1.1 SchweiBtechnik erfordert

die Werkstoffkunde

Vor allem bei Schmelzschweif3prozessen ent-
stehen im

O SchweiBlgut und in der
O Wirmeeinflusszone (WEZ)

die vielfaltigsten Werkstoffanderungen. Das
Schweif3verfahren und die Schweil3parame-
ter bestimmen weitestgehend die Ausdeh-
nung und die Eigenschaften der WEZ. Die
Zahigkeit der WEZ nimmt praktisch immer
ab, oft verbunden mit einer hoheren Festig-

T<Tg

Y

Temperatur T =~ —=
Y

Temperatur T ——=

Abstand x —=
[l
WEZ: Wérmeeinflusszone
GW:  Grundwerkstoff

GwW » SG:  Schmelzgrenze
I, Il Position der
WEZ SG Thermoelemente
a) b)
Bild 1-1

Temperaturverteilung in der Schweiffverbindung, ge-
messen wihrend des Schweifens mit Thermoelemen-
ten, die an verschiedenen Stellen (I, II) im Abstand
x von Schweifinahtmitte angebracht wurden.

a) Verlaufder jeweils erreichten Maximaltemperatur
in Abhdngigkeit vom Abstand x von Schweifinaht-
mitte, Tq =Schmelztemperatur.

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

G Schulze, Die Metallurgie des SchweifSens,

keit und Hérte. Sie ist die fiir die Bauteilsi-
cherheit geschweifiter Konstruktionen wich-
tigste Eigenschaft. Art und Umfang der An-
derungen sind wie bei jeder Warmebehand-
lung von deren Temperatur-Zeit-Fiithrung ab-
hangig. Fiir ein tieferes Verstandnis ist aller-
dings die Einsicht noétig, dass die Tempera-
tur-Zeit-Verldufe bei den unterschiedlichen
Schweiliverfahren z. T. betrachtlich von denen
tiblicher technischer Wiarmebehandlungen
abweichen, Bild 1-1.

Die Aufheizgeschwindigkeiten beim Schwei-
Ben mit den unterschiedlichen Verfahren be-
tragen etwa 400 K/s bis 1000 K/s, die Abkiihl-
geschwindigkeiten einige 100 K/s und die
Haltedauer (Abschn. 4.1.2, S. 309) betragt
nur wenige Sekunden. Die Warmeeinflusszo-
ne wird also nur hochstens einige zehn Sekun-
den thermisch beeinflusst. Bei technischen
Wairmebehandlungen bleibt das Werkstiick
aber mindestens mehrere zehn Minuten auf
der erforderlichen Temperatur. Die werkstoff-
lichen Anderungen beim Schweiflen laufen
also immer in Richtung extremer Ungleich-
gewichtszusténde.

Daher sind Vorhersagen tiber die zu erwar-
tenden Gefiige, Gefiigednderungen bzw. die
mechanischen Giitewerte mit Methoden der
»konventionellen« Werkstoffpriifung oft un-
genau. Die Gefiige der Schweiliverbindung
weichen aus diesem Grunde héufig und in tiber-
raschender Weise von denen des unbeeinfluss-
ten Grundwerkstoffs ab. In den meisten Fal-
len bildet die Warmeeinflusszone ein Konti-
nuum unterschiedlichster Gefiige und Eigen-
schaften. Fir eine fachgerechte Beurteilung
der Schweiflnahtverbindung ist die Kennt-
nis dieser Zusammenhinge wichtig. In Ab-
schn. 4.1, S. 299, werden die Eigenschafts-
und Gefiigednderungen in der WEZ und des
Schweillgutes ausfiihrlicher besprochen.

DOI 10.1007/ 978-3-642-03183-0_1, © Springer-Verlag Berlin Heidelberg 2010
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Das Gefiige des Schweiliguts (Abschn. 4.1.1.1,
S. 300) ist wegen der extrem raschen Abkiih-
lung typisch transkristallin (anisotrop). Die
Gefiigeausbildung in der Warmeeinflusszone
(WEZ) ist auflerdem abhéngig von der chemi-
schen Zusammensetzung des Grundwerk-
stoffs und meistens sehr komplex und uniiber-
sichtlich. Die Gefiige der Warmeeinflusszo-
ne sind bei den unterschiedlichen Werkstof-
fen durch verschiedene Besonderheiten ge-
kennzeichnet:

— Als Folge der grofien Warmeleitfahigkeit
metallischer Werkstoffe kiihlt der schmelz-
grenzennahe Bereich der WEZ z. T. sehr
schnell ab. Daher besteht z. B. bei der
Werkstoffgruppe »umwandlungsfiahiger
(und hohergekohlter, legierter) Stahl« die
Gefahr, dass sich harte, sprode, d. h. riss-
anfillige Gefligebestandteile bilden (ho-
hergekohlter Martensit). Durch Vorwdr-
men (Abschn. 4.1.3.3, S. 327) der Fiigetei-
le oder (und) erhohte Energiezufuhr beim
Schweiflen muss die Abkiihlgeschwindig-
keit soweit verringert werden, dass mog-
lichst kein Martensit entsteht bzw. die Bau-
teilsicherheit gewéhrleistet ist.

— Die hohe Temperatur begiinstigt z. B. die
Bildung eines grobkornigen Gefiiges, das
i. Allg. eine deutlich geringere Zihigkeit
besitzt als der Grundwerkstoff.

— Ausscheidungen aller Art im Schweifligut
und vor allem in der WEZ setzen die me-
chanischen Giitewerte herab und verrin-
gern die Korrosionsbesténdigkeit.

— Einige Werkstoffe, in erster Linie die sog.
hochreaktiven Metalle, wie z. B. Titan, Tan-
tal, Molybdén, Zirkonium, nehmen schon
bei Temperaturen tiber etwa 300 °C atmo-
sphérische Gase (H,, O,, N,) auf, die die
Schweillverbindung vollig versproden kon-
nen. Die iiber 300°C erwarmten Berei-
che der Schweillverbindung miissen da-
her beim Schweif3en grof3flachig vor einem
Luftzutritt geschiitzt werden.

— Verbindungs- und AuftragschweiBungen
unterschiedlicher Werkstoffe sind kom-
plexe metallurgische Prozesse. Es entste-
hen h4ufig und oft in unvorhergesehenem
Umfang Gefiige mit extremer Héirte und
Sprodigkeit. Die Sicherheit des Bauteils
bzw. seine Gebrauchseigenschaften sind
dann nicht gewihrleistet.

Die sich beim Schweillen ergebenden werk-
stofflichen Anderungen sind praktisch im-
mer das Ergebnis einer extremen metallurgi-
schen Ungleichgewichtsreaktion. Die Beschrei-
bung und Deutung dieser Vorginge ist mit
dem Instrumentarium der »iiblichen« Werk-
stoffkunde nicht einfach. In den meisten F&l-
len sind zusétzliche schweispezifische Kennt-
nisse erforderlich.

1.2 Aufbau metallischer
Werkstoffe

1.2.1 Bindungsformen der Metalle
In einem Metall sind die Atome periodisch
regelmaiBig nach einem geometrischen »Mus-
ter« kristallin angeordnet. Das Gefiige der
Metalle besteht aus Kristallen (genauer Kris-
talliten). Flissigkeiten, Glaser und z. T. die
Kunststoffe sind im Gegensatz zu den Metal-
len amorph, ihre Atome bzw. Molekiile sind
also regellos angeordnet.

Die Art des Atomaufbaus (Mikrostruktur) so-
wie die Bindungsart bestimmen die Festig-
keits- und Zahigkeitseigenschaften. Die un-
terschiedlichen Mechanismen der atomaren
Bindung hingen von der Atomart, bzw. von
ihrer Elektronegativitit ab.

Fiir ein erstes Versténdnis dieser komplizier-
ten Einzelheiten ist die Bohrsche Theorie
hinreichend. Danach besteht jedes Atom aus
einem positiv geladenen Kern, um den eine
negativ geladene Atombhiille angeordnet ist,
in der sich die Elektronen nach bestimmten
Gesetzmaligkeiten auf bis zu sieben raumli-
chen Schalen (Energieniveaus) befinden. Die
Schalen werden von innen nach auflen als
1,2, 3., ... n. Schale (Schale der Hauptquan-
tenzahln=1, 2, 3, ...) oder mit den Buchsta-
ben K, L, M, N, ... bezeichnet. Jede Schale
kann maximal 2-n? =2 Elektronen aufneh-
men, die K-Schale also 2-12, die L-Schale
2-22 = 8 Elektronen. Die Anzahl der Elektro-
nen auf der dullersten Schale kann nur zwi-
schen 1 und 8 liegen.

Die Eigenschaften eines Festkorpers sind
durch seine Bindungsart vorgegeben. Die
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elektrische Anziehung zwischen negativ ge-
ladenen Elektronen und den positiv gelade-
nen Atomkernen ist die einzige Ursache fiir
den Zusammenhalt des Festkorpers. Sie be-
stimmt daher in der Hauptsache sein Verhal-
ten bei mechanischer Beanspruchung. Die
wichtigsten Eigenschaften eines Festkorpers,
wie das chemische Reaktionsverhalten, die
Festigkeits- und Zahigkeitseigenschaften wer-
den von diesen Auflenelektronen bestimmt.

Die periodische Wiederkehr vieler Eigen-
schaften ermoglicht die Einordnung der Ele-
mente in das Periodensystem. Die Elemente
lassen sich in acht grof3e Gruppen (senkrech-
te Spalten) einteilen. Die Gruppennummer
(I bis VIII) gibt die Zahl der Aufienelektro-

1. Periode ¢H

Nichtmetalle
Li Be B C N 0 F
2. Periode 0 & e © ¢ ¢ ¢

Be* ) &

3. Periode 0 @ o Q o Q ("J
Na* Mg#* © AL™* s*

Cl

L s

Br-

(% .

| Hauptgruppe
Metalle

VIl Hauptgruppe

Bild 1-2

Atomaufbau (Anordnung der Elektronenschalen, Atom-
durchmesser) ausgewdhlter Elemente im Periodensys-
tem (3. Periode). Der metallische Charakter nimmt
von rechts nach links und von oben nach unten zu,
der nichtmetallische von links nach rechts und von
unten nach oben. Beachte, dass die Atomdurchmesser
der Metallionen kleiner, die der Nichtmetallionen
aber grifler sind als die der Elemente!

nen an, die der positiven Kernladung Z (Pro-
tonenzahl) entspricht. Innerhalb einer Grup-
pe sind wegen der gleichen Zahl der Aulen-
elektronen jeweils chemisch dhnliche Elemen-
te angeordnet. In den sieben Perioden (waa-
gerechte Reihen) werden die Schalen aufge-
fillt. Die Auenelektronen 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 AuBlenelektronen der Metalle sind rela-
tiv locker an das Atom gebunden, da bei ih-
nen die Anziehungskraft des Atomkerns am
kleinsten ist. Der leichte Verlust dieser Elekt-
ronen ist die Ursache fiir die geringe Korro-
sionsbestiandigkeit der Gebrauchsmetalle.
Das chemische Verhalten der Elemente wird
durch Zahl und Anordnung der Auflenelektro-
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-
nenhiille 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 grolem Atomdurchmes-
ser und geringer Ladung des Atomrumpfes
besonders ausgepragt. Bild 1-2 zeigt diese
Zusammenhinge sehr anschaulich.

Das (unter »normalen« Bedingungen vorhan-
dene) Unvermogen der Edelgase, chemische
Verbindungen einzugehen, beruht auf der be-
sonders groflen Stabilitéit der mit acht Aul3en-
elektronen besetzten Schalen. Danach lassen
sich chemische Reaktionen anschaulich durch
ihr Bestreben verstehen, Verbindungen mit
dufleren Elektronenschalen zu bilden, die die
stabile »Edelgaskonfiguration« besitzen.
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Bild 1-2 zeigt schematisch, dass die im Perio-
densystem linksstehenden Elemente Elektro-
nen abgeben, rechtsstehende Elemente Elekt-
ronen aufnehmen, um den stabilen Edelgas-
zustand zu erreichen. Der hierfiir notwendige
Elektronenausgleich kann daher grundsétz-
lich auf drei verschiedene Arten erreicht wer-
den, je nachdem ob die Bindung zwischen zwei
Elementen erfolgen soll, die

| F<F, * FzF ‘
¢ ¢

¢ )
> ' k
: 1

. X =00 -_‘
- << o g
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Bild 1-3
Verlauf der Krifte (a) bzw. potenziellen Energien (b)
in einem aus zwei Atomen bestehenden System in
Abhcingigkeit von ithrem Abstand.
a) 1 =Anziehende Kriifte zwischen zwei Atomen.
2 = Abstoflende Krdfte der sich zunehmend nd-
hernden positiv geladenen Atomkerne.
3 = Resultierende Krdfte F, F, = Kohdsionskraft.
b) 1 = Verlauf der potenziellen Energie der zwei sich
zunehmend néihernden Atome (alleinige Wirkung
der anziehenden Krifte).
2 = Energieverlaufals Folge der abstofSenden Wir-
kung der Atomkerne.
3 = Resultierender Verlauf der potenziellen Ener-
gie, W) =Energie, die zum vollstindigen Tren-
nen der beiden Atome erforderlich ist.

— beide links,

— beide rechts,

— eins links, eins rechts im Periodensystem
stehen.

Die Festigkeit eines Werkstoffes, d. h., auch
die chemische Affinitét beruht auf den anzie-
henden (und abstof3enden) Kréften zwischen
den Atomen. Bild 1-3 zeigt schematisch den
Verlauf der Krifte (bzw. der potenziellen Ener-
gie) zwischen zwei Atomen, in Abhingigkeit
von ihrem Abstand. Danach ergeben sich die
resultierenden Kréfte (potenzielle Energien)
aus dem Gleichgewicht der anziehenden und
der abstoBenden Krifte (potenzielle Ener-
gien). Die anziehenden Kriéfte, die den Atom-
verband erzeugen, wirken im Wesentlichen
zwischen dem Atomkern und der Elektronen-
hiille des anderen Atoms. Bei geniigender
Annidherung zieht also der Kern nicht nur
seine Elektronenschale an, sondern auch die
des benachbarten Atoms. In bestimmten Fal-
len konnen locker gebundene Elektronen ei-
nes Atoms dann vollstdndig vom anderen ge-
bunden werden.

ne Atomrimpfe (Metallic

COCLOOOE
COOOOE
COLOOO
COOOOO
COLOOE

Bild 1-4
Metallische Bindung, schematisch.

v
e
b
[

1.2.1.1 Metallische Bindung

Metalle besitzen nur eine geringe Anzahl
schwach gebundener Auflenelektronen, 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.
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Die anziehenden Kréfte sind nicht gerichtet,
d. h. nicht nur auf zwei Atome beschrankt,
sie erfassen vielmehr den gesamten Atom-
verband. Als Folge dieser allseitig wirken-
den Krifte ordnen sich die Atomrimpfe in
einem dicht gepackten nach geometrischen
Gesetzméfligkeiten aufgebauten Gitterver-
band an. Da die einzelnen Atomriimpfe vol-
lig gleichwertig sind, erzeugt ihre gegenseiti-
ge Verschiebung keine wesentlichen Anderun-
gen des Gitterzusammenhangs. Metalle kon-
nen daher plastisch verformt werden, ohne
dass die metallische Bindung zerstort wird.
Eine weitere Konsequenz dieser Bindungs-
art ist die Moglichkeit, zwei oder mehr Atom-
sorten in einem Metallgitter zu »verbindenc.
Es muss also nicht ein bestimmtes charakte-
ristisches Atomverhéltnis vorliegen wie bei
einer »echten« chemischen Verbindung. Diese
Tatsache ist die Grundlage der »Legierungshbil-
dung« (Abschn. 1.6).

1.2.1.2 lonenbindung

(heteropolare Bindung)

Diese Art der Bindung ist typisch fiir die Re-
aktion eines Metalles mit einem Nichtmetall.
Der stabile Edelgaszustand der Aullenscha-
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 Elektronenabgabe negativ
geladen. Die elektrostatische Anziehung der

Bild 1-5

Entstehung der Ionenbindung. Die in Klammern ste-

henden Werte geben die Anzahl der Elektronen auf

der K-, L- und M-Schale von Na bzw. Cl an.

a) Durch Elektronenabgabe (Na — Na* +e”) und Elekt-
ronenaufnahme (Cl — Cl* +e”) entsteht die Verbin-
dung durch die Wirkung der Coulombschen Anzie-
hungskrdfte.

b) Anordnung der Ionen im NaCl-Gitter.

unterschiedlich geladenen Teilchen (Ionen)
bewirkt ihren Zusammenhalt. Daher wird
diese Bindungsform auch heteropolar ge-
nannt.

Die von den Ionen ausgehenden Krifte wir-
ken allseitig. Die Ionen sind daher wie bei
der Metallbindung regelméfig in einem Jo-
nengitter angeordnet, Bild 1-5b. Heteropolar
gebundene Stoffe kénnen nicht plastisch ver-
formt werden, da sich bei Verschiebungen um
nur einen Atomabstand gleichnamig gelade-
ne Teilchen gegentiber stiinden. Die entste-
henden grofien abstoBenden Kréfte wiirden
den Kristall ohne jede plastische Verformung
trennbruchartig zerstoren.

1.2.1.3 Atombindung
(kovalente Bindung)

Bei dieser Form der Bindung, die vor allem
bei Nichtmetallen und Gasen auftritt, kann
der Edelgaszustand der Au3enschale 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 kénnen. Die Bindung ist méglich, in-
dem sich zwei Atome ein Elektron oder meh-
rere Elektronen gemeinsam teilen, je nach-
dem wieviel Elektronen zum Auffiillen der
Achterschale fehlen.

Bei der Atombindung gleicher Atome fallt
der Schwerpunkt der negativen und positi-
ven Ladung zusammen. Bei unterschiedli-
chen Atomen wird die Atomsorte mit der gro-
Beren positiven Ladung die gemeinsamen
Elektronen stérker anziehen als die andere
und gleichzeitig dessen positiven Kern stér-
ker abstoB3en. Das Molekiil wird polar, (»Di-
pol«) d. h., die Atombindung hat dann hete-
ropolare Anteile.

Eine genauere Untersuchung zeigt, dass bei
den meisten Stoffen derartige Ubergangs-
bindungen vorliegen. Die Bindungen entste-
hen also in den meisten Fillen durch die ge-
meinsame Wirkung der Atom-, Ionen- und
Metallbindung. Die durch diese Bindungsfor-
men entstehenden Stoffe werden auch inter-
medidre Verbindungen genannt. Damit wird
ausgedriickt, dass die vorliegende Bindungs-



6 Kapitel 1: Grundlagen der Werkstoffkunde und der Korrosion

form zwischen (engl. intermediate) der Atom-
und der Ionenbindung liegt.

Man beachte, dass die plastische Verformbar-
keit eines Werkstoffes mit zunehmendem
metallischem Bindungsanteil gréfler, 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-
ziehungskrafte erzwingen eine regelméflige
réaumliche 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 fiir Metalle wichtigsten Git-
tertypen. Das kubisch-flidchenzentrierte Git-
ter (kfz) und das Gitter mit der hexagonal
dichtesten Packung (hdP) unterscheiden sich
bei allerdings unterschiedlicher Packungs-
dichte nur durch die Reihenfolge der sie auf-
bauenden »Schichten« (Netz- oder Atomebe-
nen). Dieser scheinbar geringfiigige Unter-
schied ist die Ursache fiir die grofle Anzahl
dichtest gepackter Netzebenen im kfz Gitter
und das Vorhandensein nur einer einzigen
(Basisebene) im hdP Gitter. Die hervorragen-
de Verformbarkeit und die grundsétzlich gu-
te Schweileignung der kfz Werkstoffe, z. B.
Aluminium, Kupfer, Nickel, lassen sich we-
nigstens z. T. damit erklédren.

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

krz Gitter

kfz Gitter

hdP Gitter

a) krz Metalle, z. B.: «-Fe, Cr, Mo, V b) kiz Metalle,

arritischer Cr-Stah

z.B.: y-Fe, Al, Cu, N

austenitischer Cr-Ni-Stahl

) hdP Metalle, z. B.: Cd, Be, Co, Zr

Bild 1-6

Die wichtigsten Arten von Elementarzellen bei Metallen und ausgewdhlte Gitterebenen. a
tanten des krz bzw. kfz Gitters, R =Atomradius, V,,
a) Kubisch-raumzentriert: krz, Packungsdichte P, =2 -
b) kubisch-flichenzentriert: kfz, Packungsdichte P, o=

¢) hexagonal dichteste Packung: hdP.

e Qe = Gitterkons-
=Atomvolumen:V, ~=4mx-R°/3.
V! @’ =0,68, s. a. Aufgabe 1-2 und 1-3, S. 110;
-VAmm/aifz =0,74;

Beachte die sehr unterschiedliche Massenbelegung (»Packungsdichte«) der herausgehobenen Gitterebenen! Nur
die vier zueinander nicht parallelen »Oktaederebenen« des kfz Gitters und eine Basisebene des hdP Gitters
sind dichtest gepackt. G,, G,, G, sind bevorzugte Gleitrichtungen in dichtest gepackten Gitterebenen.
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sog. offenen Struktur. Mit dieser Bezeich-
nung wird angedeutet, dass die theoretische
dichteste Packung nicht anndhernd erreicht
wird. Bei diesen Metallen ist daher z. B. auch
das spezifische Volumen im flissigen 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 dndern. Mit Hilfe der Vorstellung des
idealen, fehlerfreien Gitters lassen sich die
strukturunempfindlichen Eigenschaften (z.
B. E-Modul, Schmelzpunkt, Dichte, Anisotro-
pie) erkléaren, die strukturempfindlichen (z.
B. Festigkeits- und Zédhigkeitseigenschaften)
nur, wenn der Einfluss bestimmter Unregel-
mafigkeiten im Aufbau des Gitters bertick-
sichtigt wird.

1.2.2.1 Gitterbaufehler (Realkristalle)

Jede Abweichung vom Idealkristall wird Git-

terbaufehler genannt. Die Gesamtheit aller

moglichen Defekte im Gitter ist das Fehlord-

nungssystem. Die Defekte verspannen das

Gitter in ihrer ndheren Umgebung in einer

fiir sie charakteristischen Weise, wodurch

der Energiegehalt der Kristallite zunimmt.

Gitterstorungen konnen im Gefiige durch ver-

schiedene Prozesse erzeugt werden. Die wich-

tigsten sind:

— Kristallisationsvorgénge,

— elastische und vor allem plastische Ver-
formung,

— Kernstrahlung (z. B. Neutronenbeschuss),

— Aufheiz- und Abkiithlbedingungen, die
wihrend der Herstellung oder Weiterver-
arbeitung (z. B. Schweiflen) der Werkstof-
fe zu ausgepragten Gleichgewichtsstorun-
gen fiihren,

— Reaktionen im Festkorper, z. B. die Was-
serstoffrekombination:

H+H — H,.
Nach der rdumlichen Ausdehnung und der

Anordnung der Atome im Bereich der Git-
terfehler unterscheidet man, Bild 1-7:

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

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

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

O 3-dimensionale (rdumliche Fehler):
z. B. Poren, »Locher«, Ausscheidungen.

Die Anzahl der Leerstellen (nicht besetzte Git-
terplitze) nimmt mit der Temperatur stark
zu. Ihre Dichte betréigt bei Raumtemperatur
etwa 1072, d. h., von einer Billion Gitterplét-
zen (das ist etwa eine 1 mm? grofle Gitter-
ebene!) ist ein Platz nicht besetzt. Im Bereich
der Schmelztemperatur steigt sie aber auf
103 bis 10, Leerstellen kénnen sich im Kris-
tall im thermodynamischen Gleichgewicht
befinden. Durch rasches Abkiihlen bleibt die
grol3e Leerstellenkonzentration aber weitge-
hend erhalten, wodurch Gleitbewegungen

Bild 1-7

Die wichtigsten mikrostrukturellen Gitterbaufehler,
dargestellt in einem Gefiige geordneter Substitutions-
mischkristalle, schematisch nach Hornbogen und
Petzow.

Es bedeuten: L =Leerstelle, B = Zwischengitteratom,
S =Fremdatome, | =Versetzung, Z-Z = Zwillingsgren-
ze, K-K = Kleinwinkelkorngrenze, G-G = Groffwinkel-
korngrenze, P = kohdiirente Phasengrenze, entstanden
durch Scherung.
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merklich erschwert werden. Defektreiche Ge-
fiige sind daher hirter und weniger verform-
bar als die defektdrmeren, gleichgewichtsna-
hen Geflige, s. a. Beispiel 5-1, S. 513.

Die Zahl der Leerstellen n steigt exponen-
tiell mit der Temperatur 7' gemé&f einer ein-
fachen Arrhenius-Funktion:

Q )
=N- - 1-1
n exp( RT [1-1]
In Gl. [1-1] bedeuten N die Anzahl der Gitter-
pldtze in m®, @, die (Aktivierungs-)Energie
zum Erzeugen einer Leerstelle und R die Gas-
konstante (= 8,31 J/mol- K).

Leerstellen beeinflussen entscheidend den

Ablaufund das Ergebnis der diffusionsgesteu-

erten Platzwechselvorgéinge z. B. bei

— Warmebehandlungen (Rekristallisation,
Glithbehandlungen) oder

— Hochtemperaturbeanspruchungen (Krie-
chen).

Interstitielle Defekte entstehen, wenn ande-
re Atome in bestimmte Positionen im Gitter
(Tetraeder- oder Oktaederliicken, s. Abschn.
1.6.1.1) eingefiigt werden. Die Folge sind z.
T. extreme Gitterverzerrungen, die meistens
zu einer erheblichen Hiartezunahme und na-
hezu immer zu einer auflerordentlich grof3en
Zahigkeitsabnahme fiihren. Kohlenstoff und
Wasserstoff sind wegen ihres kleinen Atom-
durchmessers typische Elemente, die diese
Defektart erzeugen. Man beachte, dass der
Begriff »Defekt« lediglich auf einen geome-
trisch nicht exakten Gitteraufbau hinweist.
Keinesfalls ist mit dieser Bezeichnung ein
»mangelhaftes« Gefiige bzw. »unbrauchba-
rer« Werkstoff oder Gefiigezustand gemeint.
Allerdings konnen 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-
ringer 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 (= giteverbesserndes Legierungselement)
unterschieden werden.

Versetzungen sind linienformige Gitterfehler
unterschiedlicher Bauart (Stufen- und Schrau-
benversetzungen) im Kristall. Sie sind fiir
das Verstandnis der Festigkeits- und Zahig-
keitseigenschaften von grofler Bedeutung.
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 L. Das
ist die Spur E-F der eingeschobenen Halbebene
E-F-G-H: b LV. Der Gleitschritt betrdgt b.

Es wird die Anordnung der Atome im Bereich der
eingeschobenen Halbebene E-F-G-H gezeigt. In
der Gleitebene A-B—C-D wurde der iiber ihr lie-
gende Werkstoffbereich um den Betrag des Bur-
gers-Vektors b plastisch verformt.

b) Reine Schraubenversetzung (A-B), Symbol |l.
Die Verformung erfolgt auf der zufilligen Gleit-
ebene A-B—C-D: b||V. Der Gleitschritt betrcigt b.

¢) Gemischte Versetzung (A-B-C), bei Aisteseine
reine Schraubenversetzung (bl|V), bei C eine rei-
ne Stufenversetzung (b L V). Man beachte, dass die
Verformung immer parallel zur Richtung des Bur-
gers-Vektors verlduft.
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der Versetzungslinie nicht aus parallel aufge-
bauten Netzebenen, sondern aus einer Ebe-
ne, die sich spiralformig um die Versetzungs-
linie windet, Bild 1-8b.

Ein Ma@ fir die Gréfle und Richtung der
durch die Versetzung erzeugten Gitterver-
zerrung ist der Burgers-Vektor b. Bild 1-9
enthilt Einzelheiten fiir seine Ermittlung.
Danach steht bei der Stufenversetzung der
Burgers-Vektor b senkrecht auf der Verset-
zungslinie V (b LV), bei der Schraubenverset-
zung liegt b parallel zu ihr (b]|V). Versetzun-
gen kénnen nur an der Oberflédche bzw. an
geeigneten Storstellen im Inneren des Kris-
talls enden (z. B. Ausscheidungen, Poren,
verankerte Versetzungen). Es kénnen auch
geschlossene Ringe bzw. netzférmige Anord-
nungen entstehen.

H

Bild 1-9

Zur Bestimmung des Burgers-Vektors.

a) Der Gefiigebereich, der die Stufenversetzung ent-
hélt (L), wird mit gleichen Betridgen auf gegeniiber-
liegenden Seiten umlaufen. Das fiir einen vollstin-
digen Umlauf fehlende Wegstiick ist der Burgers-
Vektor b. Er steht senkrecht auf der Versetzungs-
linie V=E-F: b1V, Bild 1-8a.

b) Bei der Schraubenversetzung ergibt ein dhnlicher
Umlauf, dass b parallel zu der Versetzungslinie V
(V=A-B, s. a. Bild 1-8b) liegt: bllV. 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 grofs.

Die Versetzungsdichte wird als Lange der
Versetzungslinien je Volumeneinheit ange-
geben. In einem gleichgewichtsnahen Gefii-
ge betrigt sie etwa 105-¢ cm/cm?, nach einer
Kaltverformung steigt sie auf 10'%-!2 cm/cm?
(Abschn. 1.3 und 1.5.2). Durch die grofle An-
zahl der Versetzungen wird die Gitterener-
gie deutlich erhoht. Auflerdem entstehen cha-

rakteristische Wechselwirkungen zwischen
den von ihnen erzeugten Spannungsfeldern,
die von groBer Bedeutung fiir 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 Kraf-
te in den einzelnen Quadranten, die eine Stu-
fenversetzung auf gleichartige Versetzungen
als Folge der Wechselwirkung ihrer Spannungs-
felder austiben. Danach konnen sich bei Ver-
setzungen, die in den Sektoren B angeordnet
sind, die Druck- und Zugspannungen anné-
hernd ausgleichen. Wenn gentigend Energie
zugefiithrt wird, dann nidhern sich die Verset-
zungen. Sie ordnen sich dabei etwa »senk-
recht«tibereinander an, weil durch diese Verset-
zungsumlagerung der Energieinhalt des Ge-
fiiges abnimmt. Diese metallphysikalischen
Vorgénge spielen auch bei der Vorstufe der
Rekristallisation, Abschn. 1.5.2 — der Polygoni-
sation — eine wichtige Rolle.

Versetzungslinien sind meistens beliebig ge-
kriimmt, d. h., sie enthalten alle Ubergiinge
zwischen reinen Stufen- und reinen Schrau-
benversetzungen, Bild 1-8c. Thre wichtigste
Eigenschaft ist die sehr leichte Beweglich-
keit in der durch den Burgers-Vektor und
der Gleitebene aufgespannten Fliche, Ab-
schn. 1.3.2. Die Bewegung einer Schrauben-
versetzung ist nicht an eine bestimmte Ebe-

Bild 1-10

Kraftwirkungen zwischen gleichartigen Versetzungen

als Folge ihrer wechselwirkenden Spannungsfelder.

Felder A: Die Versetzungen stofSen sich ab.

Felder B: Die Versetzungen ziehen sich an und kon-
nen sich iibereinander anordnen.
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ne gebunden, da in diesem Fall (5]|V) keine
definierte Ebene beschrieben wird. Die Be-
wegung kann daher in jeder beliebigen Ebe-
ne erfolgen.

Der wichtigste zweidimensionale Gitterbau-
fehler ist die Korngrenze. Je nach dem Grad
der Kohirenz zwischen den sie trennenden
Kristallbereichen unterscheidet man die fol-
genden Varianten:

— Zwillingsgrenzen,

— Kleinwinkelkorngrenzen,

— Groflwinkelkorngrenzen.

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

S

b) a)

Bl d

¢ ¢ ¢ ¢ ¢ ¢

Bild 1-11

Schematische Darstellung der Zwillingsbildung. Man
beachte die nur geringe erforderliche Verschiebung der
Atome in den drei gezeichneten Netzebenen. Ein Um-
klappen von a) nach b) ist also keinesfalls notwendig.
7, = Die zum Erzeugen von Zwillingen erforderliche

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

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

Da durch die Zwillingsbildung eine Orien-
tierungsédnderung der Kristallbereiche ent-
steht, konnen neue zur angreifenden Kraft
gunstiger verlaufende Gleitebenen aktiviert
werden, die ein weiteres Abgleiten ermogli-
chen bzw. erleichtern. Das bekannte »Zinn-
geschrei«beruht z. B. auf einer spontanen Bil-
dung von (Verformungs-)Zwillingen.

Bild 1-12
Gliihzwillinge in Kupfer, V=200:1.

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 gro3en Fehlanpassung
der Atome, Bild 1-7. Als Folge der hohen Fehl-
stellendichte (insbesondere Leerstellen und
Versetzungen) ist hier die Konzentration ge-
l6ster Atome, z. B. Verunreinigungen aller
Art, besonders grof3. Die Phasengrenzfléchen
»Korngrenzen« befinden sich in einem nicht
stabilen Zustand, weil die der Oberfl4che an-
gehorenden Atome nicht wie die im Kristall-
inneren allseitig von Nachbaratomen umge-
ben sind. An der Oberfléche fehlen die nach
auflen gerichteten Kréfte. Die Folge ist eine
in Richtung des Kristallinneren weisende re-
sultierende Kraft F_, die die Oberfliche »zu-
sammenhélt«. Kenngrofle dieser Eigenschaft
ist die Oberfldachenenergie y (genauer freie
Enthalpie) bei festen Grenzfliachen, bei fliissi-
gen Grenzflachen wird sie auch Oberfléachen-
spannung genannt. Ihr Wert wird meistens in
J/em? angegeben.
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Die Oberfléchenenergie der Grofiwinkelkorn-
grenze in Eisen betrégt z. B. %, =~ 800J/cm?,
sie ist damit grofer als die jedes anderen Git-
terbaufehlers. Eine Gitterkohérenz ist also nicht
vorhanden. Diffusions-, Ausscheidungs-, Um-
wandlungs-, Korrosionsvorgénge d. h., Pha-
sendnderungen jeder Art beginnen bevor-
zugt an den Korngrenzen, weil hier die Ak-
tivierungsenergie fiir die Keimbildung der
neuen Phase am geringsten ist. Mit ungiins-
tiger werdenden Diffusionsbedingungen — z.
B. grof3e Abkiihlgeschwindigkeit, bestimm-
te Legierungselemente, zunehmende Korn-
grofle des umwandelnden Gefiiges — erfolgt
die Phasenénderung bzw. -umwandlung zu-
nehmend auch im Korninneren bzw. an an-
deren energieidrmeren Gitterbaufehlern.

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

Bild 1-13

Gleichgewichtsbedingungen fiir drei inein-
ander laufende Korngrenzen bzw. Phasen er-
geben fiir das metastabile Gleichgewicht die
Beziehungen o, = «, = o, = 120°, Bild 1-13a.
Der Begriff »metastabil« wird genauer in Auf-
gabe 1-10, S. 115, erlautert.

In heterogenen Gefiigen besitzen die Phasen
u. U. sehr unterschiedliche Oberfléchenener-
gien. Gemél Bild 1-13b betrégt die Energie
der Korngrenzen z. B. 7, ,, die der Phasengren-
ze 7,5 Die Gleichgewichtsbedingungen an
einem Knotenpunkt ergeben:

Yan =2V, cos (B/2). [1-2]

Die GroBle des Winkels 8 bestimmt weitge-
hend die Form der Phase. Zwei Sonderfille
sind wichtig:

O B—0° damit wird GL. [1-1]: 2-7,, <7, .
Die Phase »B« breitet sich filmartig an
den Korngrenzen der Matrix aus. Dieses

Einfluss der Oberflichenenergie (Oberflichenspannung) an Phasengrenzen auf die Form und Anordnung von

Phasen, die sich im metastabilen Gleichgewicht befinden. Siehe auch Aufgabe 1-10, S. 115.

a) Die Winkel o zwischen den Korngrenzen dreier sich in einem Punkt treffender Korner bzw. beliebiger Pha-
sen (A, B, C) betragen im Gleichgewicht o, = o, = o, = 120  es gilt: y, /sin o, =y, /sin o, = y,,/sin a,.

b) Die unterschiedlichen Oberflichenenergien der Korngrenze (y,,), und der Phasengrenzfliche (y,,) bestim-
men die Form der an der Korngrenze ausgeschiedenen Phase B. Es gilt: y,, =2y, ,cos (B/2).

¢) Die sich in der Matrix (A) gebildete Phase (B) bzw. inkohdrente Ausscheidung hat die Form einer Kugel.

d) Der Winkel 3, d. h., die Oberflichenenergie der ausgeschiedenen Phase bestimmt weitgehend deren Form.
B — 0 ° Phase breitet sich filmartig an den Korngrenzen aus: sie »filmt« die Korner ein.
B — 180 ° Phase liegt kugelformig an den Korngrenzen.

e) Anwendung auf technische Benetzungsvorgcnge der ausgeschiedenen Phase, z. B. Loten (s. a. Aufgabe 3-4):
B — 0 ° hervorragende Benetzbarkeit (Lot verliuft als einmolekulare Schmelzenschicht!),
B — 180 °: Benetzen nicht moglich, oder Werkstiickoberfliche entnetzt, Liten ist unmdéglich.
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h&ufig bei niedrigschmelzenden Phasen
anzutreffende Verhalten ist eine wichtige
Ursache fiir den Heif3riss, Abschn. 1.6.3.1.

O B—180°damit wird Gl [1-1]: 2.y, ;> 7, .
Die Phase »B« wird kugelformig einge-
formt, ein Ausbreiten ist nicht méglich.

Es ist bemerkenswert, dass die Festigkeits-
und Zihigkeitseigenschaften der vielkristal-
linen technischen Werkstoffe trotz der Anwe-
senheit der energiereichen weitgehend fehl-
geordneten Korngrenzen in den meisten Fl-
len auBlerordentlich verbessert werden (Ab-
schn. 1.3.4).

Wird die Orientierungsdifferenz der Netz-
ebenen benachbarter Kristallbereiche nicht
grofler als etwa 15°, dann entstehen Klein-
winkelkorngrenzen, die durch Reihen von
Stufenversetzungen gebildet werden, Bild 1-
14. Zwischen ihnen liegen kohdrente Berei-
che (Teilkohdrenz). Der relativ geringe Ener-
giegehalt dieses Gitterbaufehlers ist die Ursa-
che fiir seine geringe Anétzbarkeit, d. h., in
einem Mikroschliff sind sie nur in besonde-
ren Féllen erkennbar. Sie werden auch als
Subkorngrenzen bezeichnet, weil sie jedes
Korn in Subkorner oder Mosaikblockchen
unterteilen.

Bild 1-15 zeigt eine elektronenoptische Auf-
nahme eines perlitarmen Baustahls, in der
Subkorngrenzen (S), Stufenversetzungen (V)
und Mosaikbléckchen (M) deutlich erkenn-
bar sind. Mit zunehmender Dichte der Sub-
korngrenzen und der Grofiwinkelkorngren-
zen im Gefiige werden die mechanischen Gii-
tewerte — vor allem die Festigkeit (genauer
die Flielgrenze) und die Zahigkeit des metal-
lischen Werkstoffs — erheblich erhoht?, s.
Abschn. 2.6.3.1, S. 159.

D Daskannz. B.durch Kaltverformen und anschlie-

Bendes Erwéarmen auf Temperaturen unterhalb
der Rekristallisationstemperatur erreicht wer-
den. Dabei entsteht abhéngig vom Grad der Kalt-
verformung ein Gefiige mit hoher Subkorngren-
zendichte. Eine weitere, wirtschaftlich und tech-
nisch sehr wichtige Methodeist die Verringerung
der Sekundirkorngrofle durch spezielle Mafinah-
men bei der Stahlherstellung: Feinkornstéhle, s.
Abschn. 2.7.6, S. 184.

1.2.3 Geflige, Korn, Kristallit,

KorngréBe

Die meisten Werkstoffe bestehen aus Kornern
(Kristalliten), die voneinander durch Korn-
grenzen getrennt und in bestimmter Weise
fehlgeordnet sind. Sie enthalten Leerstellen,
Versetzungen, Korn- bzw. Phasengrenzen
und andere Gitterbaufehler. Deren Menge
und Verteilung ist weitgehend von der Vorge-
schichte des Werkstoffes abhdngig: Kalt-,
Warmverformung, Schweiflen, Gieflen usw.
Diese meistens nur mit dem Licht- oder Elekt-
ronenmikroskop sichtbare Anordnung der
Kristallite wird Gefiige genannt.

a8

€

|F

Bild 1-14
Kleinwinkelkorngrenze, schematisch.

Der vielkristalline, technische Werkstoff zeigt
wegen der im Allgemeinen voéllig regellosen
Kornverteilung (im Gegensatz zum Einkris-
tall) kein anisotropes Verhalten, er verhélt
sich quastisotrop.

Die Korngrofle (d) liegt fur viele Werkstoffe
zwischen einigen um und etwa 1 mm. Quanti-
tativ wird sie bzw. die Kornfléche in der Pra-
xis gentigend genau mit Hilfe von Vergleichs-
bildern ermittelt, die z. B. durch optischen
Vergleich unter dem Mikroskop bei einer Ver-
groflerung von i. Allg. V=100:1 dem Werk-
stoff zugeordnet werden (DIN EN ISO 643).
Der Zusammenhang zwischen der mittleren
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Anzahl der auf einer Flédche von 10000 mm?
der Schliffebene bei V =100:1 gezéhlten Kor-
ner m und der Korngréfien-Kennzahl G lau-
tet nach DIN EN ISO 643, Tabelle 1-1 (s. a.
Aufgabe 1-1, S. 110):
m=8-26=23.26=26+3 g =1/m. [1-3]
Die Korngrofle lasst sich mit Hilfe verschieden-
artiger Maflnahmen beeinflussen:

— Lenkung der Erstarrung: langsames bzw.
schnelles Abkiihlen, der Keimgehalt der
Schmelze wird gedndert.

—  Umjformuvorgdnge: z. B. Kalt-, Warmverfor-
men.

— Wiarmebehandlungen: z. B. Normalgli-
hen, rekristallisierendes Glithen oder die
extremen Aufheiz- und Abkiihlvorgénge
in der WEZ von Schweillverbindungen,
verbunden mit Temperaturen, die dicht
unter der Schmelztemperatur des Werk-
stoffs liegen.

Bei hoheren Temperaturen finden im Werk-
stoff in der Regel Platzwechselvorgéinge statt.
Dann besteht prinzipiell eine Neigung zum
Kornwachstum, weil durch das Verschwin-
den von Korngrenzen der Energiegehalt des
Werkstoffs abnimmt. Er néhert sich damit

Tabelle 1-1

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

G |m mittlerer (»quadratischer«)
Korner/mm? | Korndurchmesser d
bei V=1:1 d=\1/m inmm

-3 |1 1
-2 (2 0,707
-1 |4 0,500

0 |8 0,354

1 16 0,250

2 |32 0,177

3 |64 0,125

4 | 128 0,088

5 | 256 0,063

6 | 512 0,044

7 | 1024 0,031

8 | 2048 0,022

9 | 4096 0,016

10 | 8192 0,011

11 | 16384 0,008

12 | 32768 0,006

Bild 1-15
Subkorngrenzen (S), Stufenversetzungen (V) und Mo-
saikblockchen (M) in einem perlitarmen Baustahl,

entstanden durch Erholungsvorgénge beim Anlassglii-
hen. V=40000:1 (TEM-Aufnahme), BAM.

dem thermodynamischen Gleichgewicht, ge-
kennzeichnet durch die kleinste freie Enthal-
pie G. Die Korngrenze(nfliche) ist ein nur ei-
nige Atomlagen dicker in bestimmter Weise
fehlgeordneter Bereich, der die hochste Ober-
flachenenergie aller bekannten Gitterdefek-
te besitzt.

Die Korngrife ist fiir die mechanischen Giite-
werte von grofler Bedeutung. Das extreme
Kornwachstum kann im schmelzgrenzenna-
hen Bereich von Schweillverbindungen in vie-
len Fillen zu einer erhohten Versagenswahr-
scheinlichkeit der Konstruktion fithren, weil
insbesondere die Zahigkeit, aber auch Hérte
und Festigkeit mit zunehmender Korngréfie
merklich abnehmen ?.

Bei hoheren 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 Korner und Korngrenzen glei-
che Festigkeit besitzen, der dquikohdsiven

2 Beidem wichtigen Sonderfall der hirtbaren Stih-

le wird die Hérte in diesen Bereichen als Folge
der hohen Abkiihlgeschwindigkeit praktisch im-
mer grofler als die des unbeeinflussten Grund-
werkstoffs, s. a. Abschn. 4.1.3, S. 310. Die Hérte
des schmelzgrenzennahen Bereichs dickwandi-
ger gasgeschweif3ter Kupferverbindungenist aller-
dingsimmer geringer als die des Grundwerkstoffs,
s. Abschn. 5.2.1, S. 509.
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Temperatur, wird der Werkstoff durch eine zu-
nehmende Korngrenzenfliche (= feinkorni-
ges Geflige) zunehmend geschédigt. Hitzebe-
stéandige Werkstoffe werden daher meistens
grobkornig erschmolzen. Auflerdem sind die
mechanischen Giitewerte auch von der Art,
Menge und Verteilung der Korngrenzensub-
stanz abhéngig. Grundsétzlich gilt, dass mit
abnehmender Korngrifie (grofie Korngrenzen-
fléche) die Wirkung der Korngrenzensubstanz
wegen der dann geringeren Belegungsdichte
abnimmt. Die verwickelten Zusammenhénge
sollen in folgender sehr vereinfachter Form
dargestellt werden.

Die Korngrenzensubstanz besteht aus Fremd-
atomen aller Art (P, S, Sn, As, andere Stahl-
begleiter, Sb in Kupfer), niedrigschmelzen-
den, meist eutektischen Verbindungen (z. B.
FeS in Stahl, Cu,O in Kupfer) und (oder) Aus-
scheidungen, die sich z. B. wihrend einer War-
mebehandlung (Glithprozesse, Wirkung der
Schweiflwidrme in der Warmeeinflusszone
usw.) gebildet haben. Durch Korngrenzenbe-
lage wird die Zdihigkeit z. T. extrem verschlech-
tert, das Bruchgeschehen (interkristalliner,
transkristalliner Bruch, Zihbruch, Trenn-
bruch) verédndert, d. h. die Bauteilsicherheit
beeintrachtigt. Die extreme Versprodung 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 Korngrenzen-
Oberflachenenergie hervorgerufen.

Beispiel 1-1:

Bei einer Vergriflerung von V =200:1 wurden in einer
Schlifffliche von A g = 10000 mm? 280 Korner gezdihlt.
Die Korngréfien-Kennzahl G des Werkstoffs gemdfs
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 Korner/mm? werden bei V=100:1
aus einer Gesamtmessfldche A, = 10000 mm?ermittelt.
Damit wird m (bei V =1:1!) bzw. G und d:

2 .
m= (@j 280 = 4.280 = 1120 Komer

_ oG+3
—=2

100
log1120 = (G + 3)-log 2, daraus folgt G=7,17
und damit wird d:

1 1

-1 _
Jm 1120

~ 0,03 mm.

Die Wirksamkeit elementarer Verunreinigun-
gen hingt u. a. vom Grad ihrer Loslichkeit
in der Matrix ab. Je groB3er die Loslichkeit
der Elemente ist, desto geringer ist die Wahr-
scheinlichkeit, sie im Korngrenzenbereich
»ausgeschieden« zu finden.

Niedrigschmelzende (meistens) eutektische
Verbindungen verursachen bei gleichzeitiger
Einwirkung von Zugspannungen den gefidhr-
lichen HeiBriss (Abschn. 1.6.3.1), der das
Bauteil ohne aufwindige Reparaturmafinah-
men unbrauchbar macht. Die zuléssigen Men-

Zugbeanspruchung
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W ist die Arbeit, um zwei benachbarte Gitterebenen (1) und (2) zu tren-

enenergie einer Bruchfldche)

Die ideale (theoretische) Trennfestigkeit betragt z. B. flr Stahl
g, = E/10= 21000 N/mm
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unbelastet elastisch verformt kleinster Verformungs-
schritt ist Gitterabstand a
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Die ideale Schubfestigkeit betragt z. B. fur Stahl: 1, = G/10 = 8000 N/mm

b)

Bild 1-16

Verformungs- und Bruchvorgdnge in einem idealen

Kristallgitter.

a) Vorgddnge beim Spalten bei makroskopischer und
atomarer Betrachtungsweise. Fiir die Schaffung
der Spaltbruchflcdchen ist bei sproden Werkstoffen
die Bruchfldichenenergie 2 -y (zwei Bruchflichen!),
bei ziihen die um die plastische Verformungsarbeit
erhéhte Bruchfldchenenergie erforderlich.

b) Vorginge beim »Gleiten« bei makroskopischer und
bei atomarer Betrachtungsweise.
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gen dieser Substanzen konnen im Bereich
von einigen 0,01 % und weniger liegen. Diese
GroBenordnung trifft z. B. fir die bei etwa
650°C schmelzende Verbindung NiS zu. Sie
macht Nickel und Nickellegierungen extrem
heifrissanféllig.

Die Art der Verteilung der Korngrenzensub-
stanz beeinflusst ebenfalls die mechanischen
Giitewerte des Werkstoffs. Grundsétzlich ist
ein zusammenhéngender »Film« wesentlich
kritischer als diskrete Partikel. Diese sind
u. U. mit einer Glithbehandlung einstellbar.
Die flachenférmigen Chromcarbidausschei-
dungen an den Korngrenzen vieler hochlegier-
ter Stdhle, entstanden z. B. durch eine falsche
Warmebehandlung oder fehlerhafte Schweil3-
technologie (Abschn. 2.8.3.4.1, S. 208), kon-
nen durch Glithen in nicht mehr zusammen-
héngende, rundliche Teilchen tiberfiithrt wer-
den (koagulieren).

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

Die mechanischen Giitewerte werden ent-
scheidend von der Korngrenzensubstanz und
der geometrischen Fehlordnung im Bereich
der Korngrenzen bestimmt. Die Korngren-
zensubstanz ist in unterschiedlicher Form,
(geloste Atome, Verbindungen) Menge und
Verteilung (koaguliert, als Korngrenzenfilm)
vorhanden und wirkt grundsétzlich giitemin-
dernd, die Fehlordnung der Korngrenzenbe-
reiche nur bei hoherer Betriebstemperatur
(>400°C), bei niedrigen (<20°C) ist sie i.
Allg. stark giiteverbessernd (s. a. Abschn.
1.3.4). Die Wirkung der Fehlordnung und der
Korngrenzensubstanz kann kaum getrennt
angegeben werden, weil jeder Werkstoff eine
bestimmte Menge Verunreinigungen und
(oder) Legierungselemente enthAlt.

1.3 Mechanische Eigenschaf-
ten der Metalle

Festigkeit und Zahigkeit sind die wichtigs-
ten Gebrauchseigenschaften der (Bau-)Stih-
le. Fiir die fachgerechte Anwendung von NE-
Metallen stehen méglicherweise andere Uber-

legungen im Vordergrund, z. B. ausreichen-
de Korrosionsbesténdigkeit, bestimmte elek-
trische oder thermische Eigenschaften oder
geringe Masse bei hoher Werkstofffestigkeit
(Leichtbauweise). Die Erfahrung zeigt aber,
dass fiir die Bauteilsicherheit geschweifiter
Konstruktionen ein ausreichendes Verfor-
mungsvermogen der Warmeeinflusszonen
und des Schweiflgutes besonders wichtig ist.
Das ist in sehr vielen Féllen fertigungs- und
schweitechnisch nicht einfach realisierbar,
weil die Zahigkeit dieser Werkstoffbereiche
durch die thermische Wirkung des Schweif3-
prozesses grundsatzlich und oft ganz erheb-
lich abnimmt. Die mechanischen Eigenschaf-
ten werden malfigeblich von folgenden Fak-
toren bestimmt:

— Dem Gittertyp (Werkstoffe mit kfz Gitter
sind i. Allg. gut schweillgeeignet);

— dem Gefiige (z. B. Korngrofle, Kornform,
Korngrenzensubstanz);

— den Verunreinigungen (Menge, Art und
Verteilung), die nach dem Grad ihrer Los-
lichkeit im Werkstoff in den Formen 16s-
lich bzw. unléslich vorliegen kénnen:
losliche Verunreinigungen:

Anderungen der Eigenschaften sind in
vielen Fillen gering, in anderen (z. B. ge-
loste Gase) aber extrem grof3,

unlésliche Verunreinigungen:
Schlacken, Einschliisse in den Kornern,
an den Korngrenzen und (oder) die Korn-
grenzensubstanz (oft niedrigschmelzende
Eutektika) meist geringer Grofle konnen
entstehen.

1.3.1  Verformungsvorgénge in

Idealkristallen

Eine duflere Beanspruchung F' kann im Werk-
stoff Langendnderungen (Dehnungen €) oder
Winkelédnderungen (Schiebungen y) hervor-
rufen. Im fehlerfreien Idealkristall sind nur
elastische, reversible Formdnderungen mog-
lich. Eine Abstandsidnderung benachbarter
Netzebenen durch Normalspannungen o er-
fordert die Uberwindung der atomaren Bin-
dungskrifte. Ein Uberschreiten der Kohdisi-
onskraft F, (Bild 1-3 und Bild 1-16) fiihrt aber
langs bestimmter Spaltebenen zum Bruch
des Kristalls.
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Eine Abschétzung dieser theoretischen Trenn-
festigkeit o, ergibt z. B. fiir Stahl einen Wert
von etwa o, =~ 21000 N/mm? (Abschn. 2.6.2,
S. 158). Die Bruchfestigkeiten technischer
Werkstoffe liegen mindestens eine Griéfienord-
nung, meistens zwei niedriger.

Bei der plastischen Verformung miissten zwei
benachbarte Kristallblécke entlang der Gleit-
ebene gleichzeitig als Ganzes abgleiten, wenn
die duflere Schubspannung grofier als die the-
oretische Schubfestigkeit wird, Bild 1-16b.
Diese Spannung betrégt nach der Ableitung
in Abschn. 2.6.2 bei einem Idealkristall ange-
ndhert 7, ~ G/10. Fiir die Stdhle ergibt sich
z. B. mit G = 80000 N/mm? 7, = 8000 N/mm?,
ein Wert, der 100 bis 1000 Mal grof3er ist als
bei realen Werkstoffen beobachtet wird.

1.3.2 Verformungsvorgénge 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) zuriickzufithren. Bild 1-17a
zeigt die Atomanordnungen in unmittelba-
rer Ndhe einer Stufenversetzung. Zwischen
einem Endatom B, der eingeschobenen Ebe-
ne und den Atomen A und C bestehen aus
Symmetriegriinden gleiche Bindungskréfte.
In erster Ndherung 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

Bild 1-17

freie Oberfléache erreicht hat oder auf ein
Hindernis stoft, Bild 1-17d, 1-17e, (z. B. GroB3-
winkelkorngrenzen, Zwillingsgrenzen, Aus-
scheidungen, Poren oder unbewegliche Verset-
zungen). Hier entsteht eine Gleitstufe, deren
Grofle dem Betrag des Burgers-Vektors b ent-
spricht, siehe Bild 1-17e.

Die makroskopisch sichtbare bzw. messbare
Verformung entsteht durch das Abgleiten
einer Vielzahl von z. T. dichtest benachbar-
ter Werkstoffbereiche entlang paralleler
Gleitebenen. Dieser Vorgang verlauft diskon-
tinuierlich, weil durch Verfestigungsvorgén-
ge (Abschn. 1.3) das Gleiten auf einigen Ebe-
nen verhindert bzw. erschwert wird. Fiir eine
weitere plastische Verformung miissen da-
her neue Gleitebenen aktiviert werden. Das
Ergebnis der Verformungsprozesse ist auf
der Werkstiickoberfldche in Form von Gleit-
linienbdndern gut erkennbar. Sie sind auch
die Ursache fiir das Mattwerden urspriing-
lich glédnzender Metalloberflachen nach einer
plastischen Verformung.

Um Gleitverformungen zu erzeugen, ist im
Gegensatz zur extrem schnellen Zwillingsbil-
dung eine gewisse Beanspruchungsdauer er-
forderlich. Die Bildung von Zwillingen ist da-
her der typische Verformungsmechanismus
bei grofler Beanspruchungsgeschwindigkeit
(vor allem bei kubisch raumzentrierten und
hexagonal dichtest gepackten Metallen), nied-
riger Temperatur und (oder) einer mehrachsi-
gen Beanspruchung. Er ist in erster Linie fiir
kubisch flachenzentrierte Metalle charakte-
ristisch. Die Anwesenheit von (Glith-)Zwil-
lingen bei Metallen ist ein nahezu untriigli-
cher Hinweis aufihren kfz Gitteraufbau.

Plastische Verformung durch Versetzungsbewegung, s. a. Bild 1-8a.
a) Unverformtes Gefiige mit einer Stufenversetzung (L),

b) Schubspannung 1 verformt den Kristall,

c) Versetzung wird um einen Atomabstand verschoben,
d), e) Versetzung ist durch den Kristallbereich gelaufen. An der Oberfliche 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 fiir 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 hangt ausschlieBlich vom Gittertyp ab,
wie Bild 1-6 zeigt. Auf Grund geometrischer
Gegebenheiten sind auf dichtest gepackten
Ebenen grundsatzlich drei Gleitrichtungen
vorhanden, Bild 1-6b. Damit ergeben sich bei
kfz Metallen mit vier unterschiedlich orien-
tierten dichtesten Ebenen 4 -3 = 12 Gleitmog-
lichkeiten (Gleitsysteme), bei hdP Metallen
aber nur 1-3 =3 Gleitsysteme. Das ist die
wichtigste Ursache fiir die schlechte Verform-
barkeit der hdP Metalle im Vergleich zu der
hervorragenden der kfz Metalle.

A Fi T = Tolp= 45°) =0,/2

Fr A0

\

Verformung beginnt,

wenn in der Gleitebene wird:

T= Tmax

=T,(p=45% 21,
a) b)

Bild 1-18

Der Ablauf der Verformung in einem korn-
grenzenfreien Werkstoff (er besteht aus ei-
nem Korn, enthilt aber die fiir jeden techni-
schen Werkstoff typischen Gitterbaufehler!)
lasst sich mit den bisherigen Kenntnissen
wie folgt beschreiben, Bild 1-18. In einem mit
der Zugkraft F', belasteten Stab, Bild 1-18a,
werden Schnittebenen gelegt, in denen Nor-
mal- und Schubspannungen entstehen 0,7 .
Es kann gezeigt werden, dass auf den unter
45° zur wirkenden Kraft orientierten Ebe-
nen die maximal mogliche Schubspannung
der Grole 7 = 0/2 entsteht (s. a. Bild 3-18).
Bei kfz Metallen wird daher wegen der gro-
Ben Anzahl der vorhandenen Gleitsysteme
das Abgleiten auf Ebenen in etwa diesem Nei-
gungsbereich stattfinden. Das Abgleiten in
hdP Metallen hingt wegen der begrenzten
Gleitmoglichkeiten sehr stark von der Orien-
tierung der dichtest gepackten Basisebene
in der Zugprobe ab. Die kritische Schubspan-
nung 7, ist daher bei hdP Metallen je nach
Lage der Basisebene zur angreifenden Kraft
auBlerordentlich klein bzw. grof3, bei kfz Me-
tallen dagegen immer relativ gering.

kfz Metalle £
T~ T,

hdP Metalle

_0170

= Tyl@=45°)

Vorgdnge bei der plastischen Verformung in realen Werkstoffen (hier Beispiel »Zugprobe«).

a) Normal- und Schubspannungen bei einachsiger Zugbeanspruchung in verschiedenen Schnittebenen: T, O,

b) Verformung beginnt, wenn 7, auf einer (dichtest gepackten) Gitterebene grofler als die kritische Schubspan-
nung 1, wird. Wegen der geringen Anzahl von Gleitsystemen in hdP Metallen ist die Aktivierung der dichtest
gepackten Basisebene nur dann mit geringem 7, moglich, wenn diese in Richtung der T, (¢ =45°) orientiert

‘max

ist. Anderenfalls ist T, wesentlich grofer, d. h., ein Abgleiten ist unmaglich oder sehr erschwert.

¢) Bei mehrachsig beanspruchten Proben betrcgt die fiir ein Abgleiten wirksame maximale Schubspannung
(bei ¢ =45°) nur noch t, =(c,~0,)/2. Die plastische Verformung wird also erschwert bzw. unmdglich, da die
Gleitbedingung 7,>1, nicht erfiillbar ist. In diesem Fall sind nur verformungslose Trennbriiche moglich.
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Bemerkenswert ist, dass durch eine mehrach-
sige Beanspruchung das Abgleiten erheblich
erschwert wird (Verformungsbehinderung),
Bild 1-18c. Die fiir den Verformungsprozess
notwendige Schubspannung 7t kann so klein
werden, dass die Gleitbedingung 7, = 7, nicht
mehr erfiillbar ist. Diese Erscheinung wird
daher auch als Spannungsverspriodung be-
zeichnet. Sie ist bei Schweilkonstruktionen,
in denen aufler Last- auch in unterschiedli-
chen Richtungen wirkende Eigenspannun-
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., fiir die Be-
wegung der Versetzungen sind sténdig hohe-
re Spannungen erforderlich. Die Ursache sind
Wechselwirkungen zwischen Versetzungen
und anderen Gitterbaufehlern. Die Anzahl der
Versetzungen steigt als Folge der Kaltverfor-
mung von etwa 10® cm/cm?® auf 1012 em/cm?
im stark verformten Zustand. Sie bilden z.
T. dichte Netzwerke, die ihre Beweglichkeit
erheblich einschranken. Aulerdem wechselwir-
ken sie mit anderen »sesshaften« Gitterdefek-
ten (z. B. Fremdatomen, Ausscheidungen). Es
entstehen »blockierte« Versetzungen, die die
Festigkeit des Werkstoffes erhohen. Eine fort-
schreitende Verformung wird weiterhin durch
Schneiden mehrerer aktivierter Gleitebenen
erschwert. Die Verformungsbehinderung, d.
h., die Verfestigung nimmt damit mit der

Anzahl dichtest gepackter Netzebenen im
Werkstoff zu. Jede metallurgische Mafnah-
me, die die Versetzungsbewegung behindern
kann, fithrt demnach ganz allgemein zu einer
Erhéhung der Festigkeitswerte. Die technisch
wichtigsten »Hindernisse« sind (beschrieben
in Abschn. 2.6.3, S. 159):
— Fremdatome (z. B. Mischkristall- und Mar-
tensithartung),
— Teilchen (z. B. Ausscheidungshértung),
— Gitterverzerrungen (z. B. Mischkristall-,
Martensithirtung, Kaltverformung, ther-
momechanische Behandlung).

Die kfz bzw. die hdP Metalle besitzen wegen
ihrer unterschiedlichen Anzahl von Gleitsys-
temen auch ein sehr unterschiedliches Ver-
festigungsvermogen, das in Flieffkurven dar-
gestellt wird, Bild 1-19. Die Unterschiede las-
sen sich ubersichtlich fir Einkristalle be-
schreiben. Die Verformung ist fiir alle 7< 7,
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 zuriickgelegten Wege bis zum
Auftreffen auf Hindernisse sind relativ grof3.
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 Gleitlinienléinge erheblich
ab. Der Verfestigungseffekt ist also im Ge-
gensatz zu den hdP Metallen mit nur einer
Gleitebene sehr ausgeprigt, Bild 1-19b. Im
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Bild 1-19
Flieffkurven

a) kfz Einkristall,
b) hdP Einkristall,

wahre Dehnung & —==—

o

¢) vielkristalliner technischer (metallischer) Werkstoff.
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Bereich III sind die Schubspannungen so
hoch, dass die Versetzungen den Hindernis-
sen ausweichen konnen. Der Werkstoff ver-
formt sich bei gleicher Lastzunahme stérker
als im Bereich II.

Mit zunehmendem Kaltverformungsgrad ¢
nimmt die Kerbschlagzédhigkeit des Werk-
stoffs in der Hochlage ab und die Ubergangs-
temperatur deutlich zu, der Werkstoff wird
sproder. In Bild 1-20a ist die Abhingigkeit
der Kerbschlagzéhigkeit von der Priiftempe-
ratur mit dem Parameter (Kalt-)Verformungs-
grad ¢ fir den schweillgeeigneten Baustahl
S355J2+N (St 52-3N) dargestellt. Bild 1-20b
zeigt die Ergebnisse fiir einen unberuhigten
Baustahl USt 37 und einen besonders beru-
higten S235J2+N (St 37-3N). Bemerkens-
wert ist die erhebliche Zunahme der Uber-
gangstemperatur bereits durch alleiniges Er-
hohen der Versetzungsdichte (K« = Kaltver-
formung). Der freie Stickstoff, d. h., im We-
sentlichen die Art der Einsatzstoffe und der
Stahlherstellung, bt einen zusétzlich ver-
sprodenden Effekt aus (»A« = Alterung). Diese
zeitabhingigen Vorgénge werden genauer in
Abschn. 3.2.1, S. 239, besprochen, sie sind
die Grundlage der Verformungsalterung (fri-
her Reckalterung genannt).

? 200

J St52-3N

Verformungsgrad:

X 160
2 0%
S 5%
£ 120
. // W -
2
O
¥ |20% o

80 Pzt

30%

4
L

-100  -75 -50 -25 0 25
a)

Bild 1-20

°C 50
Priftemperatur ¢ —=—

Als grobe Faustformel kann dem Praktiker
der Hinweis dienen, dass eine Kaltverfor-
mung von zehn Prozent die Ubergangstem-
peratur (DVM-Proben, 35J/cm?) um 25 °C bis
30°C erhoht. Die Auswirkung der Kaltver-
festigung auf die Erhohung der Ubergangs-
temperatur ist iiberraschenderweise bei sehr
vielen Baustdhlen dhnlich. Diese Zusammen-
hinge sind in Bild 1-21 dargestellt.

1.3.4 Einfluss der Korngrenzen
Verformungsvorgénge in technischen Werk-
stoffen werden entscheidend durch die Eigen-
schaften und das Verhalten der Grofiwinkel-
korngrenzen bestimmt. Die Fliekurve eines
polykristallinen Werkstoffs ist der Ausdruck
des Werkstoffwiderstandes, der sich aus
dem Zusammenwirken aller Einfliisse auf
die Festigkeit des Werkstoffs ergibt, Bild 1-
19c. Es ist die aus der Werkstoffpriifung be-
kannte Abhéngigkeit Zugspannung als Funk-
tion der Dehnung. Die Flie3grenze (= Streck-
grenze) ist wegen der deutlich stédrkeren Ver-
festigung viel groBler als bei Einkristallen.
Die Wirkung der GroBwinkelkorngrenzen in
einem beanspruchten Werkstoff beruht in
der Hauptsache auf zwei Faktoren:

80

kalt verformt
K| ——__ kalt verformt + gealtert: 250 °C, 30 min/Luft
60

St37-3N <¢

40 E— |
-
20

0

80

USt 37-1
60 <

40 —T

Anderung der Ubergangstemperatur

20 -

ol
0 3 6 9 % 12
b) Verformungsgrad ¢ ——

Einfluss der Versetzungsdichte (Kaltverformung) auf das Zihigkeitsverhalten unlegierter Baustihle.

a) Kerbschlagarbeit-Temperatur-Verlauf eines S355J2 +N (entspricht einem St 52-3 N: 0,15 % C; 1,4 % Mn).

b) Anderung der Ubergangstemperatur der Kerbschlagarbeit von Warmbreitband aus einem unberuhigten
S235JRG1 (entspricht USt 37: 0,08 % C; 0,009 % N) und einem besonders beruhigten S235J2 +N (entspricht
St 37-3N; 0,14 % C; 0,1 % Al; 0,006 % N). »A« kennzeichnet den Einfluss der Alterung, »K« den einer Kaltver-
formung auf die Lage der Ubergangstemperatur, nach Strafiburger, Schauwinhold, Dahl.
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— Aufstau der Versetzungen an den Korn-
grenzen.
Versetzungen laufen auf die Korngrenze
auf, wobei sich gleichartige abstofen,
Bild 1-10. Sie bilden an den Korngrenzen
einen Aufstau, der auf sie die Kraft
F=n-b-rausibt, s. Gl. [A2-3], S. 229.
n = Anzahl der auf die Korngrenzen
aufgelaufenen Versetzungen,
b = Burgers-Vektor,
7 = wirksame Schubspannung in der
aktivierten Gleitebene.

- Uberwindung der Korngrenzen durch auf:
gestaute Versetzungen.
Bei hinreichend grofier Schubspannung
uberwinden die Versetzungen die Korn-
grenze, d. h., sie konnen im Nachbarkorn
auf einer im Allgemeinen unterschiedlich
orientierten Gleitebene Versetzungen be-
wegen, die dann ein weiteres Abgleiten
auslosen (konnen).

Stahl bzw. Stahlgruppe:

? 20 1
°C | —]
8 -0 ‘ Lo //12
= L —
s !
‘§ -20 — 4
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N
2 | o]
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c /( 5
s —
£ _g0 —
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_80 /O/
,—]
-100 8
/
B
-120 O 7
0 2 4 6 8 % 10
Verformungsgrad ¢ =~ —=
Bild 1-21

Abhingigkeit der Ubergangstemperatur der Kerb-
schlagzihigkeit (DVM-Proben) vom Verformungsgrad
fiir verschiedene Stihle bzw. Stahlgruppen.

1 und 2 =unlegierte Kesselbleche; 3 =besonders be-
ruhigter (allgemeiner) Baustahl; 4 = legierter Feinkorn-
baustahl, normalgegliiht; 5 = unlegierter Feinkornbau-
stahl, normalgegliiht; 6 und 7 =legierte Feinkornbau-
stihle, vergiitet; 8 =legierter kaltziher Stahl, nach
Degenkolbe und Miisgen.

Bild 1-22

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

In der Regel miissen viele Gleitsysteme
aktiviert werden, weil der Zusammenhalt
zwischen den Kornern erhalten bleibt. Das
fithrt zum Verbiegen und zu einem teilwei-
sen Drehen der Gleitebenen. Das ist der
wichtigste Grund fiir die im Vergleich zu
Einkristallen starke Verfestigung techni-
scher Werkstoffe. Bild 1-22 zeigt sehr ein-
drucksvoll den Aufstau zahlreicher Ver-
setzungen an den (Grofiwinkel-)Korngren-
zen eines austenitischen Stahles.

In einem grobkornigen Werkstoff, Bild 1-23a,
entsteht wegen der grofieren freien Wegléan-
ge an der Korngrenze ein wesentlich grofie-
rer Versetzungsaufstau als in einem feinkorni-
gen Stahl. Die Flie3grenze feinkorniger Werk-
stoffe ist wesentlich grofer, Bild 1-23b, s. a.
Aufgabe 2-7, S. 229, weil mit abnehmender
Korngrofe die zusétzliche Spannung ¢, zum
Uberwinden der Korngrenzen (= Abgleiten)
zunimmt. Dieser Zusammenhang wird mit
der Hall-Petch-Beziehung beschrieben, die
die Abhéngigkeit der FlieBgrenze o, von dem
Korndurchmesser d angibt:

op =0, +k- [1-4]

‘R

o, = Reibungsspannung ist die Spannung,
bei der ein Werkstoff mit sehr gro3em
Korn flieit (d — ),

k = Korngrenzenwiderstand (= Konstante),
er gibt den Einfluss der Korngrenzen
zahlenméfig an.
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Bemerkenswert ist der gro3e Einfluss der
Korngrenzen auf die Ziahigkeitseigenschaf-
ten, Bild 1-23. Die hdufige Ab- und Umlen-
kung der Gleitebenen an den Korngrenzen
eines feinkornigen Werkstoffs erfordert eben-
so wie ihr Verbiegen und Verdrehen einen zu-
satzlichen Energiebetrag, der der auf das Werk-
stiick durch die duflere Beanspruchung iiber-
tragenen Schlagenergie entnommen wird.
Die fiir die Sicherheit wichtige Eigenschaft
»Schlagzihigkeit« ist daher bei einem feinkor-
nigen Werkstoff deutlich gréBer als bei einem
konventionellen gleicher chemischer Zusam-
mensetzung. Die Korngrenzenhéirtung wird
zur Festigkeitssteigerung von metallischen

Grobkorn: Fyeo = F, + Fg + Fpyeq
(Fy="Fg)

Feinkorn: Fyeo = F + Fp+ Fyep

(Fv="Fe)
™
CS
b) (F)
Bild 1-23

Einfluss der KorngrifSe auf die mechanischen Giitewer-
te technischer Metalle. F, , =F +F, +F istdie fiirden
Beginn der Verformung erforderliche Kraft. F (= 1) =
Schubspannungskomponente der dufleren Kraft (F)
in Richtung der Gleitebene G-G. F_aktiviert in der
Gleitebene die Versetzungsquelle Q. Versetzungen (An-
zahl n) werden an den Korngrenzen aufgestaut und
erzeugen ein Spannungsfeld, das auf die Korngren-
zen zusdtzlich zur dufleren (F) die Kraft F.,=n-b-1
ausiibt, (s. Aufgabe 2-7, S. 229).

a) In einem grobkérnigen Stahl ist F,, = F, sehr viel

grofier als
b) in einem feinkornigen, F,=F,_, d. h. F, > F,.

Zum Uberwinden der Korngrenzen bei gleichzeitigem
Aktivieren weiterer Gleitprozesse in den angrenzen-
den Kornern ist bei a) daher nur noch eine erheblich
geringere zusdtzliche dufere Kraft F, (= o, ) erfor-
derlich als bei b). Die Fliefigrenze eines feinkornigen
Stahles ist also grofler als die eines grobkornigen. Da-
zu s. a. Bild 1-24.

Werkstoffen, vor allem aber von (Feinkorn-)
Stdhlen, in groBem Umfang eingesetzt (Ab-
schn. 2.7.6, S. 184).

Bild 1-24 zeigt beispielhaft die Hall-Petch-
Beziehung fiir einen unterschiedlich wérmebe-
handelten (Korngrofle!) Stahl C10E (Ck 10)
in Abhéngigkeit vom Grad der Kaltverfor-
mung. Mit zunehmender Kaltverformung
wird naturgemaf der Einfluss der Korngro-
Be verdeckt, bzw., er macht sich erst bei einem
geringeren Korndurchmesser als flie3grenzen-
erhohender Einfluss bemerkbar.

Aufweitere Eigenschaften soll hier nicht wei-
ter eingegangen werden. Einige fiir die Bau-
teilsicherheit wichtige Gutewerte sind in Ab-
schn. 6, S. 579, (Anhang) aufgefiihrt.

Beispiel 1-2:
Versuche haben ergeben, dass die Streckgrenze eines
unlegierten Stahls mit einem mittleren Korndurchmes-
serd, =0,25mm o, =180N/mm? und mit d, =0,04mm
Oy =250 N/mm? betrigt. Welcher Korndurchmesser d
ist erforderlich, wenn eine Streckgrenze von 350 N/mm?
gewitinscht wird. Der Festigkeitsanstieg soll ausschlief3-
lich mit dem Mechanismus der Korngrenzenhdrtung
erreicht werden, s. Abschn. 2.6.3.4, S. 165.

Gemdf3 der Hall-Petch-Beziehung, Gl. [1-4], ist:

Op; = 0Oy + k\/i

i

Fird, =0,25mm und o,, = 180 N/mm?wird:
180=0,+k—— =0, + 2.k

\0,
Fiir d, =0,04mm und o, =250 N/mm? ergibt sich:
250=0,+ kL —0,4+5k

V0,04

0, =250-5-k =180 -2k, daraus folgt:
k=233 und o, =123 N/mm?®.

Damit lisst sich der fiir die gewiinschte Streckgrenze
erforderliche Korndurchmesser d_berechnen:

350=123+233
vd,

23,3
JI =222 _ 0103 Jmm d.h.d. = 0,011 mm.
* = 350123 mm * mm

Die mittlere Korngrofien-Kennzahl G des Stahles be-
tréigt damit nach Tabelle 1-1 etwa G =~ 10.



22 Kapitel 1: Grundlagen der Werkstoffkunde und der Korrosion

14 Phasenumwandlungen

Technische Werkstoffe bestehen aus Kristal-
liten, die durch Korngrenzen voneinander
getrennt sind. Homogene Werkstoffbereiche
werden als Phasen bezeichnet, sie sind durch
Phasengrenzen (z. B. Korngrenzen) von der
Umgebung getrennt. In den meisten Fallen
ist das Geflige aus mehreren Bestandteilen
aufgebaut, die unterschiedliche Eigenschaf-
ten besitzen. Der Werkstoff ist ein Phasenge-
misch, er ist heterogen, Bild 1-25.

Die Eigenschaften der Werkstoffe werden
auller vom Gefiigeaufbau, von der Menge
und Art der beteiligten Phasen bzw. Bestand-
teile und der chemischen Zusammensetzung
entscheidend von Phasenumwandlungen (=
Zustandsidnderungen) bestimmt. Diese lau-
fen nach unterschiedlichen Mechanismen in
unterschiedlichen Temperaturbereichen ab.
Die meisten Phasenénderungen lassen sich
technisch einfach und in hohem Mafe repro-
duzierbar mit Hilfe von Warmebehandlun-
gen erzeugen.

Die weitaus grofite Anzahl aller Phasenum-
wandlungen sind heterogen, d. h., sie erfol-
gen tber die Teilvorginge Keimbildung und
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Bild 1-24

Einfluss der Korngréfle (Korndurchmesser d) auf die
untere Fliefigrenze (c,) eines unterschiedlich wdrme-
behandelten Stahls C10E (Ck 10) in Abhdngigkeit vom
Kaltverformungsgrad ¢, nach Aurich und Wobst.

Kristallwachstum durch thermisch aktivier-
te Platzwechselvorgénge 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-
gewichtstemperatur (Primdrkristallisation:
T — T, ., bzw. Sekunddrkristallisation:

fliissi
fest1 N T ) an Keimen zu bilden und wéchst
durch Bewegung der den Keim umgebenden

Oberfléache in die metastabile Matrix.

P

\\f/? I

f .r.jl{i\
. ﬁfil/lfg{]:’l, \’m .

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

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:

O Fliissig - fest: Kristallisation metallischer
Schmelzen (Primdérkristallisation) und

O fest - fest: Umwandlungen im festen Zu-
stand (Sekunddrkristallisation):
— diffusionskontrollierte und
— diffusionslose Phasenédnderungen.

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

Charakteristische Merkmale von Phasenumwandlungen, gekennzeichnet durch Keimbildung und Wachstum

der neuen Phase, nach Christian.

Art der Phasenumwandlung

Charakteristikum

militérisch zivil
!_Elnfluss lemperatury athermisch thermisch aktiviert
anderung
Art der gk‘e‘:fihig 5 nicht gleitfahig
Phasengrenze (se%qifﬁetir(;ngr (kohérent, semikohérent, inkohéarent, flissig/fest oder flissig/dampfférmig)
Zusammensetzung
von Matrix und gleich gleich unterschiedlich
Umwandlungsprodukt
Art der keine nur Diffusion im . . )
Diffusionsvorgénge Diffusion Phasengrenzennéhe Diffusion tber groBe Gitterbereiche
Bewegung der phasengren- phasengrenzen- vorwiegend phasen- | vorwiegend diffusions- ’ )
Phasengrenze zenkontrolliert | kontrolliert grenzenkontrolliert | kontrolliert gemischt kontrolliert
massive Umwandlung,
Ordnungsvorgénge, . Ausscheidung,
L. M . Polymorphie, ) AL.JSSChe'du”g’ Losen,
Beispiele artgnsﬁ, Rekristallisation Ausscheidung, Losen, Eutektoid
Zwillinge ! Bainit Erstarren, . !
Kornwachstum, Schmelzen zellulare
Kondensation, chmelze Ausscheidung
Verdampfen

Die homogene Keimbildung erfordert keine
fremden Oberfliachen. Die wachstumsfihi-
gen Keime und ihre Oberfldchen miissen in
der metastabilen Phase gebildet werden. Die
hierfiir erforderliche Arbeit wird dem Ener-
gievorrat der Phase (z. B. Schmelze) entnom-
men. Die Schmelze muss also um einen be-
stimmten Betrag AT unterkiihlt werden, wo-
durch die benétigte freie Enthalpie AG zur
Verfiigung steht, Bild 1-26. Die homogene
Keimbildung ist in der Praxis sehr selten.
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T Ts Temperatur T =~———=—
Bild 1-26

Abhdingigkeit der freien Enthalpie G der Schmelze
und der Kristallite im Bereich der Schmelztemperatur
T,. Bei der Unterkiihlung AT betrigt die treibende
Energie der Keimbildung AG.

In den meisten Fillen erfolgt die Keimbil-
dung heterogen, d. h., der Keim bildet sich
an energiereichen Gitterdefekten (z. B. an
nicht aufgelosten Carbiden, Nitriden, Leer-
stellen, Korngrenzen, Stapelfehlern, freien
Oberflachen) oder schon festen Teilchen
(durch thermische Fluktuation z. B. in der
Schmelze gebildeten) bestimmter Griofie. Da
die »Oberfléchen« der Keime z. T. vorhanden
sind, ist die fiir ihre Bildung aufzuwenden-
de Energie sehr viel geringer als bei der ho-
mogenen Keimbildung. Die erforderliche Un-
terkithlung AT und die Aktivierungsenergie
AG, konnen daher bis auf Null abnehmen,
Bild 1-27, Kurve 2.

Die Phasengrenzen konnen gleitfihig oder
nicht gleitfiahig sein, Tabelle 1-2. Die gleit-
fahigen Grenzflachen bewegen sich auf Grund
bestimmter Versetzungsanordnungen, wo-
durch der Phaseniibergang auf3erordentlich
rasch erfolgen kann. Ihre Bewegung ist na-
hezu temperaturunabhéngig und wird des-
halb auch athermisch genannt. Wegen der
»reglementierten«, koordinierten Art der da-
bei erfolgenden Bewegung der Atome tiber
die Phasengrenze wird diese Phasenumwand-
lung, die keine Diffusion erfordert, militcirisch
genannt. Da aullerdem die Atomanordnung
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der Phasen im Wesentlichen nicht gedndert
wird, miissen beide Phasen die gleiche che-
mische Zusammensetzung haben. Im Gegen-
satz zu der sehr viel haufigeren isothermi-
schen Umwandlung erfolgt bei der athermi-
schen eine Phasenumwandlung nur bei einer
Unterkithlung AT, nicht aber bei T' = konst.
Die Martensitbildung ist das bekannteste Bei-
spiel einer militdrischen Umwandlung. Ndhe-
re Einzelheiten sind in Abschn. 1.4.2.2 zu fin-
den.

Die nahezu unkoordinierten Atombewegun-
gen bei Phasendnderungen, die durch nicht
gleitfihige Phasengrenzen eingeleitet wer-
den und durch umfangreiche und weitrei-
chende Diffusionsvorgénge (Ferndiffusion)
gekennzeichnet sind, werden zivile Umwand-
lungen genannt.

Bei gleicher Zusammensetzung von umge-
wandelter Phase und Matrix (z. B. die (y — o0)-
Umwandlung in reinem Eisen) entspricht die
Wachstumsgeschwindigkeit der Phase der
Geschwindigkeit, mit der die Atome die Pha-
sengrenze iiberschreiten konnen. Diese Um-
wandlung heil}t grenzfldchenkontrolliert (dis-

T ® T< Ty AGy=4nr?y
)
b
)
s & AG =—AG, +AG,
E=S <
C
w0
-g):) I [ p——
1
4

o 2 —AGV=§nr3Agv

Bild 1-27

Abhdngigkeit der freien Enthalpie AG vom Keimradius
r bei der Keimbildung.

Kurve 1:

Fiir die Bildung homogener Keime mit dem Radius,
ist die Aktivierungsenergie AG, erforderlich.

Kurve 2:

Fiir die epitaktische Kristallisation und die Keimbil-
dung bei kohdirenten Umwandlungen ist keine Akti-
vierungsenergie erforderlich, weil fiir die Keimbildung
bereits perfekt passende Oberflichen vorhanden sind,
d. h., der Oberflichenterm AG, in Gl. [1-6] ist Null.

kontinuierliche Ausscheidung). Bei unterschied-
licher Zusammensetzung sind weitreichende
Diffusionsprozesse erforderlich (sog. Ferndif-
fusion). Wenn diese ausreichend rasch verlau-
fen, dann spricht man von einem diffusions-
kontrollierten Wachstum (kontinuierliche Aus-
scheidung), Abschn. 1.4.2.1.

Die treibende »Kraft« jeder Phasendnderung
ist die Differenz der freien Enthalpie AG zwi-
schen der sich bildenden Phase und der meta-
stabilen Matrixphase. Der Phaseniibergang
erfolgt erst dann, wenn die Gleichgewichts-
temperatur 7, um den Betrag AT (= Unter-
kithlung) unter- bzw. tiberschritten wurde,
d. h. nicht bei T'=T,,. 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-8S. [1-5]
H = Enthalpie,

S = Entropie,

T = Temperatur in K.

1.41 Phasenumwandlung
flissig-fest
1.4.1.1 Primérkristallisation

von (reinen) Metallen

Der Phaseniibergang fliissig/fest wird als
Primarkristallisation und das dabei entste-
hende Erstarrungsgefiige als Primdrgefiige
bezeichnet. Die genaue Kenntnis der hier ab-
laufenden Vorgénge ist fiir das Verstandnis
der Primérkristallisation und der mechani-
schen Giitewerte von Schweilgiitern (Ab-
schn. 4.1.1.1, S. 300) wichtig. Auerdem sind
diese Vorgédnge von grofler Bedeutung fiir
die Eigenschaften z. B. von Kokillengussstii-
cken, strangvergossenen Halbzeugen oder
gerichtet erstarrten Werkstiicken.

Die Kristallisation der (theoretisch) nur aus
einer Atomart bestehenden Schmelze be-
ginnt unterhalb der Schmelztemperatur T
an Kristallisationszentren, den Keimen. Das
sind kleine, schon oder noch feste Partikel,
die in der Schmelze bereits vorhanden wa-
ren (Fremdkeime: Carbide, Nitride, Oxide)
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oder sich im Bereich der Schmelztempera-
tur durch Anlagern »langsamer« schwingen-
der Atome bilden konnten (Eigenkeime). Aus
energetischen Griinden ist fiir die Bildung
wachstumsfihiger Eigenkeime eine Unter-
kiithlung AT =T, — T'notwendig. Je grofer AT
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 Zustandsgrofie G
in Abhéngigkeit von der Temperatur in der
Nihe der Schmelztemperatur 7. Nach dem
Abkiihlen unter T, wird Gy, . >AG, .. .
d. h., die kristalline Phase wird thermodyna-
misch stabiler. Die Energiedifferenz AG wird
fiir die Keimbildung verwendet, die mit einer
Anderung der freien Enthalpie G verbunden
ist. Die bei der Kristallisation des Keims frei-
werdende Umwandlungswirme (- AG,) ver-
ringert die freie Enthalpie G. Diese treibt
den Umwandlungsvorgang also an, wihrend
die fiir die Bildung der Keimoberfliche erfor-
derliche riicktreibende Energie (+ AG,) G ver-
groBert wird, wie Bild 1-27 zeigt. Daraus er-
gibt sich die fiir eine homogene Keimbildung
charakteristische Energiebilanz AG:

AG =-AG, +AG,, (1-6]

Nimmt man in erster Ndherung kugelférmi-
ge Teilchen mit dem Radius r an, dann ist
AG, dem Volumen und AG, der Oberfliche
der aus der Schmelze wachsenden (kristalli-
sierenden) Teilchen proportional. Mit der
Oberflachenspannung der Schmelze y und
der auf die Volumeneinheit bezogenen freien
Enthalpie der festen Phase Ag, wird:
4 3 2
AG(r)z—gnr “Ag,+4nrsy. [1-7]
Bild 1-27 zeigt den Verlauf der Funktion
AG(). Danach ist bei kleinen Keimradien
der Energiebedarf zum Schaffen der Keim-
oberflache grofler als die freiwerdende Kris-
tallisationswérme, d. h., die Keime sind nicht
wachstumsfihig, sie schmelzen wieder auf,
und der Kristallisationsprozess kann nicht
beginnen. Erst oberhalb des kritischen Keim-
radius 7, nimmt AG() ab, d. h., der Keim ist
stabil und kann unter Abnahme von G wach-

sen. Fir die Bildung von Keimen kritischer
GroBe ist die Arbeit (= Aktivierungsenergie)
AG, aufzuwenden.

Die homogene Keimbildung ist dullerst sel-
ten, weil in jeder technischen Schmelze aus-
reichend viele Oberfléchen 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 wachstumsfzhi-
ge Partikel in Form von »Oberfléchen« enthal-
ten. Die fiir die Keimbildung aufzuwenden-
de Aktivierungsenergie AG, ist kleiner, weil
der zur Schaffung der Keimoberfldchen auf-
zubringende Energieanteil AG, geringer ist.
Die Kristallisation kann daher schon bei
sehr geringen Unterkiihlungen AT erfolgen,
Bild 1-28.

In einigen wenigen Fillen liegen Teilchen mit
»Oberfldchen« vor, deren Gitter nahezu per-
fekt mit dem der kristallisierenden Phase
ubereinstimmt, wodurch sehr geringe Kohé-
renzspannungen entstehen. Die notwendige
Unterkiihlung AT bzw. die Aktivierungsener-
gie AG, ist daher Null bzw. sehr gering, Bild
1-27, Kurve 2. Ein wichtiges und kennzeichnen-
des Beispiel einer derartigen Keimbildung ist
die epitaktische Erstarrung von Schweil3-
schmelzen, Abschn. 4.1.1.1, S. 300. Hier lie-
gen bereits metallphysikalisch perfekt passen-
de »Keime« in Form der aufgeschmolzenen
Werkstiickoberfldchen vor.

Die Keimzahl und die Kristallisationsge-
schwindigkeit nehmen mit zunehmender Un-
terkithlung zu, wie die Bilder 1-28 und 1-26
schematisch zeigen. An die Keimbildungspha-
se schlieB3t sich die Phase des Kristallwachs-
tums an. Die Korngrofle des Gefiiges hiangt
dabei entscheidend von der Keimzahl und der
Kristallisationsgeschwindigkeit der Schmel-
ze ab. Fir Baustédhle wird wegen der besse-
ren Zahigkeitseigenschaften ein moglichst
feinkorniges Gefiige angestrebt, das aber in
den meisten Fillen mit einer Warmebehand-
lung bzw. besonderen metallurgischen Maf3-
nahmen (z. B. tiber Erhohen der Keimzahl in
der Schmelze) eingestellt wird, s. Feinkorn-
baustéhle, Abschn. 2.7.6, S. 184.
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Durch verschiedene MalBinahmen bzw. Vorgén-
ge — z. B. Kaltverformen mit anschlielendem
Rekristallisieren, Warmformgebung oder poly-
morphe Umwandlungen — kristallisiert das
Geflige ein weiteres Mal um, es entsteht das
Sekunddrgefiige. Dieses besitzt meistens deut-
lich bessere Zihigkeitseigenschaften als das
primére Gussgefiige. Das durch die Warme
des Schweillprozesses in der Warmeeinfluss-
zone von Mehrlagen-SchweifSungen aus Stiah-
len umgekornte Gefiige besitzt z. B. wesent-
lich bessere Giitewerte (Abschn. 4.1.3, S. 310)
als das nicht umgekérnte der Warmeeinfluss-
zone und des Schweillguts einlagig geschweil3-
ter Verbindungen.

Das durch die Erstarrung erzeugte »Grund-
muster« des Gussgefiiges bleibt weitgehend
erhalten. Die Eigenschaften lassen sich na-
tirlich durch die verschiedenartigsten Maf3-
nahmen der Warm- und Kaltformgebung én-
dern, kaum aber die »Erbanlage«. Sie lasst
sich durch entsprechende Atzmittel in vielen
Fallen sichtbar machen.

Das Wachsen des Kristalls beim Erstarren
erfolgt bei Metallen mit krz Gitter bevorzugt
senkrecht zu den Wiirfelflédchen der Elemen-
tarzellen. Daraus ergibt sich eine rdumliche
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 tatséch-
liche Temperatur von der Phasengrenze fliis-

——

Khet

Kristallisationsgeschwindigkeit R

Keimzahl K

Unterklihlung AT —=—

Bild 1-28

Einfluss der Unterkiihlung AT metallischer Schmelzen
auf die Keimzahl K und die Kristallisationsgeschwin-
digkeit R der Schmelze, bei homogener und heteroge-
ner Keimbildung, schematisch.

Bild 1-29

Dendritisches Gefiige eines CrMo-legierten Stahles,
Oberhoffer-Atzung, V=5:1, BAM.

sig/fest aus in Richtung Schmelze abnimmt,
Bild 1-30. Bei diesen Temperaturbedingun-
gen geraten wachsende Keime in den »Sog«
der unterkiihlten Schmelze und wachsen ihr
als stangelformige Dendriten entgegen. Sehr
dhnliche Vorgénge laufen bei erstarrenden
Legierungen ab. Die dendritische (bzw. zellu-
lare) Erstarrung wird hier aber unabhéngig
von der Grofle der thermischen Unterkiih-
lung durch die konstitutionelle Unterkiih-
lung erzwungen (Abschn. 1.4.1.2).

Die Kornform héangt neben anderen Einflis-
sen sehr stark von der Art der Warmeabfuhr
ab. Bei einer allseitig gleichma Bigen Abkiih-
lung der Schmelze entstehen rundliche »dqui-
axiale« Korner. Wird die Warme vorwiegend
in eine Richtung abgeleitet, dann wéchst der
Kristall von der Phasengrenze fliissig/fest ent-
gegen dem Temperaturgefille sehr schnell,
in der dazu senkrechten Richtung aber deut-
lich langsamer, s. Aufgabe 1-7, S. 113. Die
entstehenden lédnglichen Stingelkristalle
sind z. B. fiir die Primérkristallisation einla-
gig hergestellter bzw. grofivolumiger Schweil3-
giiter typisch, Bild 4-20b, S. 319. Bild 1-31
zeigt die ausgepragte Stangelkristallbildung
(Transkristallisation) in einer NiCrAl-Guss-
legierung.

In den meisten Fallen (vor allem wegen aus-
reichender Zahigkeit! und hoher Streckgren-
zen!) ist ein feinkorniges Gefiige erwiinscht.
Es kann bei der Primérkristallisation durch
folgende Maflnahmen erreicht bzw. begiins-
tigt werden:
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— Die Giefitemperatur sollte nicht wesent-
lich iiber der Schmelztemperatur liegen,
weil anderenfalls die in technischen Legie-
rungen stets vorhandenen Fremdkeime
(z. B. Carbide, Nitride) weitgehend aufge-
16st wiirden.

— Mit zunehmender Abkiihlgeschwindigkeit
wéchst die Keimzahl und damit die An-
zahl der Korner des Primérgefiiges. Diese
Methode ist allerdings nur mit Vorsicht
einsetzbar, weil z. B. bei hiartbaren Stih-
len hértere, sprodere martensitische Ge-
fiige und ein rissbegiinstigender Eigen-
spannungszustand entstehen konnen. Au-
Berdem nehmen mit der Abkiihlgeschwin-
digkeit die Temperaturdifferenzen zwi-
schen Rand und Kern zu, d. h. auch die
(Abkiihl-)Spannungen und die Rissgefahr
werden grofler.

— 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.

Erstarrungsfront

~ ~

E 5

g £

g g

i Kristall Schmelze 2 Kristall Schmelze
Abstand x —= Abstand x —=—

a) b)

Bild 1-30

Einfluss des Temperaturgradienten AT/dx auf die

Form der entstehenden Kristallite. Die Schmelze be-

steht aus einer Atomsorte (AT = Unterkiihlung).

a) dT/dx > 0:
Normaler Temperaturgradient in der Schmelze.
Die zum Kristallisieren erforderliche Temperatur-
abnahme erfolgt durch Wéirmeableitung an der
Phasengrenze fliissig/fest. Die Kristallisation er-
folgt in Form einer ebenen Erstarrungsfront.

b) dT/dx <0:
Thermische Unterkiihlung (AT=T -T, <0) der
Schmelze. Die in Richtung unterkiihlte Schmelze
wachsenden (»einschieffenden«) Kristallite konnen
stdngelformige Dendriten bzw. andere Erstarrungs-
strukturen (z. B. Zellgefiige) sein.

— Durch Zugabe hochschmelzender Legie-
rungselemente, die als keim&hnliche Sub-
stanzen wirken. Der Werkstoff fiir Alumi-
nium-Schweifstébe wird danach mit ei-
nigen zehnteln Prozent Titan legiert, wo-
durch das Kornwachstum des hocherhitz-
ten, fliissigen Schweillguts merklich be-
hindert wird.

1.4.1.2 Primérkristallisation
von Legierungen

Legierungen — also Werkstoffe, die aus min-
destens zwei Atomsorten bestehen — kristal-
lisieren auf Grund charakteristischer Entmi-
schungsprozesse an der Phasengrenze fliis-
sig/fest in einer komplizierten Weise. Die ent-
stehenden vielfiltigen Erstarrungsgefiige
héngen von der Legierungszusammenset-
zung und den Abkiihlbedingungen ab. Der
hierfiir maf3gebliche Mechanismus — die kons-
titutionelle Unterkiihlung — wurde erst in den
Funfziger Jahren des 20. Jh.s von Rutter und
Chalmers aufgekléart.

Bild 1-31
Stingelkristalle in einer NiCrAl-Gusslegierung.

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. Fiir die folgenden
Betrachtungen sind daher die meisten Werk-
stoffe als »legiert« anzusehen.
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Die an der Erstarrungsfront ablaufenden Vor-
génge lassen sich sehr anschaulich mit Hil-
fe von Zustandsschaubildern (Abschn. 1.6.1)
erkliren. Die Legierung L, Bild 1-32a, schei-
det beim Unterschreiten der Liquidustempe-
ratur T} feste Mischkristalle mit einem sehr
geringen B-Gehalt (c ) aus. Die in die Schmel-
ze zurickgedringten B-Atome verteilen sich
nach den Gesetzen der Diffusion direkt nach
der Ausscheidung nicht gleichméBig in der
Schmelze, sondern gemif einer zeitabhén-
gigen Verteilungsfunktion. In einem schma-
len Bereich an der Phasengrenze bildet sich
dadurch in der Schmelze entsprechend Bild
1-32b ein Aufstau von B-Atomen.

Von der Phasengrenze fillt der B-Gehalt von
c,aufc,. Die Folge ist eine kontinuierliche Ab-
nahme der Liquidustemperatur, wie Bild 1-
32a zeigt. Die tatséchliche (reale) Tempera-
tur T}, istin einer diinnen Schmelzenschicht
Ax stets geringer als T}, Bild 1-32c. Dieser
Schmelzenbereich ist also unterkiihlt. Man
bezeichnet diese auf der Schmelzenentmi-
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Bild 1-32

Vorgénge bei der konstitutionellen Unterkiihlung me-

tallischer Schmelzen.

a) Zustandsschaubild einer beliebigen Legierung,

b) Verlauf der Konzentration ¢ des Elementes B an
der Phasengrenze fliissig/ fest,

¢) Verlauf der Temperatur T im Bereich der Phasen-
grenze fliissig/ fest. Ax ist die Dicke der konstitutio-
nell unterkiihiten Schmelzenschicht.

schung beruhende Erscheinung als konsti-
tutionelle Unterkiihlung.

Je nach der Abkiithlgeschwindigkeit, d. h.
der Grof3e des realen Temperaturgradienten
G in der Schmelze und der Kristallisations-
geschwindigkeit R, entstehen Erstarrungsge-
fiige mit erheblich voneinander abweichen-
den Eigenschaften. Mit zunehmender Kris-
tallisationsgeschwindigkeit R nimmt die zum
Abbau des Konzentrationsstaus an der Pha-
sengrenze fliissig/fest zur Verfiigung stehen-
de Zeit ab, d. h., die konstitutionelle Unter-
kithlung wird gréfer, Bild 1-33a.

Bei rascher Warmeabfuhr und einer sehr ge-
ringen Menge geloster Legierungselemente
entsteht kein unterkiihlter Schmelzenbereich,
sondern eine ebene Erstarrungsfront, Bild
1-33a. Diese Erstarrungsform wird bei tech-
nischen Schmelzen (iiblicher Reinheit) prak-
tisch nie beobachtet.

Eine kleinere konstitutionell unterkiihlte
Zone Ax begiinstigt die Bildung gerichteter
Zellstrukturen bzw. fithrt zu einem aus Dendri-
ten und Sténgelkristallen bestehenden Misch-
geflige unterschiedlicher Regellosigkeit der
Anordnung, Bild 1-33a. Die Kristallite wach-
sen beschleunigt und gerichtet in Richtung
des Schmelzeninneren durch den konstituti-
onell unterkiithlten Schmelzenbereich hin-
durch. Die glatte Erstarrungsfront wird insta-
bil, es entstehen in die Schmelze »einschie-
Bende« dendritische Stiangelkristalle. Das ist
der fur die Dendritenbildung entscheidende
Mechanismus.

Die Gefiigeausbildung wird von der Grofle

des vor der Erstarrungsfront liegenden kons-

titutionell unterkiihlten Bereiches Ax beein-

flusst. Mit zunehmender Gréfle Ax dndern

sich einige wichtige metallphysikalische Ei-

genschaften:

— Die dendritische Struktur wird ausgeprag-
ter,

— die Anordnung der Dendriten im Gefiige
wird regelloser, und
der Erstarrungsablaufkann sich grund-
séatzlich dndern, wenn sich durch heteroge-
ne Keimbildung eine zweite Erstarrungs-
front infolge einer grof3en konstitutionel-
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len Unterkiihlung bildet. In der Mitte von
Schweiflndhten kann dadurch ebenso wie
im Bereich der sog. »thermischen Mitte«
von Metallschmelzen eine feinkérnige(re)
Zone entstehen, wie es die Bilder 1-31 und
4-3c deutlich zeigen.

Mit abnehmender Grof3e des konstitutionell
unterkiihlten Bereiches bilden sich Zellstruk-
turen. Diese Gefiigeausbildung ist fir krz
Metalle weniger typisch. Sie entsteht bei kfz
Metallen hiufiger, allerdings unter bestimm-
ten Bedingungen.

Der Konzentrationsunterschied der Elemen-
te bzw. Verunreinigungen ist innerhalb der
stangelformigen Dendriten (Primdrseige-
rung) — vor allem im Korngrenzenbereich —
im Vergleich zu den Zellstrukturen erheb-
lich grofer, Bild 1-33b und 33c.

Sind die an den Korngrenzen vorhandenen
Legierungselemente nicht in der Matrix 16s-
lich, dann ist die HeifBrissneigung eines zel-
luldren Gefiiges geringer als die einer aus
dendritischem Gefiige (stangelformiges oder
globulitisches) bestehenden Matrix.

Metallphysikalischer Kristallform

Ausbildung der Erstarrungsfront

Konstitutionell unter-

Zusammenhang

Parallel zur Wachs-
tumsrichtung

Senkrecht zur Wachs- | KUhlter Bereich Ax

tumsrichtung

$ Dendriten, Dendriten, Dendriten, ig%@ @ ® E %% W 1%’
aquiaxial séaulenformig aquiaxial
2 2 e %ﬁ éj $ A B C D
g Dendriten, mm D %* i
= saulenformig «%h “%“ *%H“%%,\
g Zellen, ﬁ; b 7] E
3 dendritisch | Zellen, c @@@
i dendritisch @ 01000 @ 0 ¢
E Ax
GE) Zellen, B
] Zellen, gerichtet
g gerichtet X —=
I3 ebene A
S Erstarrung
§ ebene Erstarrung
G/«/ﬁ — -
a)
e————— Schmelze Schmelze ——
P
e—————— Dendriten Zellstruktur —————o
a* *a a v va

Konzentration ¢ —=—
o
o
1

b)
Bild 1-33

Konzentration ¢ —=
]
S
|

Zur Entstehung der wichtigsten Erstarrungsstrukturen, vereinfacht nach Savage, Nippes und Miller.
a) Einfluss der Kristallisationsgeschwindigkeit R und des Temperaturgradienten G (bzw. der konstitutionell
unterkiihlten Zone Ax) auf die Art der entstehenden Primdrgefiige in Abhdngigkeit von der Menge der gelis-

ten Legierungselemente.

b) Typische Verteilungsform der Legierungselemente (Primdrseigerung) in dendritischen Strukturen, cha-
rakteristisch fiir die Erstarrung von Schweifigiitern aus krz Werkstoffen.

¢) Typische Verteilungsform der Legierungselemente in Zellstrukturen, charakteristisch fiir eine mittlere kons-
titutionelle Unterkiihlung (hdufiger 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 beginnt an Orten, die einen
tberdurchschnittlich hohen Energiegehalt
besitzen.

Die fiir die homogene Keimbildung bei einer
Umwandlung mit Anderung der Kristall-
struktur erforderliche freie Bildungsenthal-
pie betragt:

AG=-AG,+AG, +AG. [1-8]

Hierbei ist AG, 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 AG_der
fiir die Erstarrung von Schmelzen giiltigen
Beziehung Gl. [1-6]. Der Oberfldchenanteil
AG, kann zwischen sehr geringen Werten (z.
B. bei kohdrenten Ausscheidungen, Zwil-
lingsgrenzen) und sehr grof3en (inkohéren-
te Phasengrenzen, z. B. Grofiwinkelkorngren-
zen) variieren.

Die homogene Keimbildung bei Umwandlun-
gen im festen Zustand ist dhnlich wie beim
Phaseniibergang fliissig/fest sehr selten. Vor-
aussetzung ist die moglichst genaue Uber-
einstimmung der Kristallgitter der sich aus-
scheidenden Phase und der Matrix, anderen-
falls wéren elastische Verzerrungsenergien
(sog. Kohdrenzspannungen) die Folge, die die
Phasenumwandlung erschweren. Diese Be-
dingungen sind nur bei kohdrenten Phasen-
grenzen vorhanden, wie z. B. bei der Entste-
hung der metastabilen GP-Zonen in ausschei-
dungshértenden Legierungen, s. Abschn.
2.6.3.3, S. 161. Ein weiteres wichtiges Bei-
spiel ist die nahezu homogene Keimbildung
der fur Nickel-Superlegierungen wichtigen
y’-Ausscheidung (Ni Al, s. Abschn. 5.2.2.2.1,
S. 525). Die Gitterfehlanpassung betragt hier-
bei nur maximal 2% und die Oberfléachen-
energie ist sehr wahrscheinlich geringer als
30md/m?.

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

AG=-AG,+AG, +AG.-AG,,,. [1-9]

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

Die Form des (inkohérenten) Keims und des
Umwandlungsprodukts wird von der Gréfle
der Verzerrungsenergie und der Oberfléchen-
energie des Keims bestimmt. Sind die Gitter-
konstanten von Keim und Matrix dhnlich,
d. h. die Verzerrungsenergie klein und die
Oberflachenenergie grof3, dann entstehen
meistens kugelformige Keime. Die Verzer-
rungsenergie ist bei scheibenférmigen Teil-
chen am kleinsten. Diese Keimform wird da-
her haufig bei kohdrenten Ausscheidungen
und GP-Zonen beobachtet.

Die Reihenfolge zunehmender Eignung ver-
schiedener Gitterdefekte (d. h. zunehmen-
der freien Enthalpie AG, ) fiir Orte einer he-
terogenen Keimbildung lautet:

— Leerstellen,

— Versetzungen,

— Stapelfehler,

— Korngrenzen bzw. Phasengrenzflachen,
— freie Oberflachen.

Korngrenzen sind besonders wirksame Be-
reiche fiir eine Keimbildung, d. h., in feinkor-
nigen Werkstoffen erfolgen Umwandlungs-
vorgénge — zumindest bei hohen Tempera-
turen — deutlich rascher als in grobkornigen.
Versetzungen setzen die Grenzfldchenener-
gie nicht merklich herab. Allerdings konnen
durch partielle Versetzungen Stapelfehler ent-
stehen, die als perfekt passende Netzebenen
die Keimbildung verzerrungsfrei einleiten
konnen.

In Bild 1-34 sind einige diffusionskontrol-
lierte Umwandlungen im festen Zustand und
ihre charakteristischen Kennzeichen und
Merkmale an Hand geeigneter Zustands-
schaubilder zusammengestellt.
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1.4.2.1 Diffusionskontrollierte
Phasenumwandlungen

Der Ablauf einer diffusionskontrollierten
Umwandlung lasst sich tibersichtlich in Zeit-
Temperatur-Umwandlungs-Schaubildern
(ZTU) darstellen. Bild 1-35 zeigt diese Zusam-
menhénge beispielhaft fiir das Umwandlungs-
verhalten der y-MK.e in Eisen-Kohlenstoffle-
gierungen, charakterisiert durch die Umwand-
lungsgeschwindigkeit v, . Diese wird durch die
Unterkithlung AT und den Massentransport
als Folge von Diffusionsvorgéngen bestimmt.
In der Nidhe der Gleichgewichtstemperatur
konnen Diffusionsvorgdnge leicht stattfin-
den, die Umwandlungsneigung ist aber we-
gen der kleinen Unterkithlung AT gering. Mit
zunehmender Unterkiihlung nimmt die Trieb-
kraft der Umwandlung zwar zu, die Umwand-
lungsneigung ist aber ebenfalls gering, weil
die Platzwechselvorgénge der Atome nahe-
zu eingefroren sind. Durch die gegenldufige
Wirkung der beiden Einfliisse entsteht ein
fiir die meisten Stdhle im Bereich von etwa
500°C (= T,) liegendes Maximum der Um-
wandlungsgeschwindigkeit. Diese Vorginge
sind fiir das Verstdndnis der Umwandlungs-
vorgange in Stahlen von gréflter Bedeutung
(Abschn. 2.5.3, S. 145).

/ \ T
? Ta 7-MK
o-MK
=T +Fe,0) -
ER <
® | v,: »Gleichgewichtsperlit«
(o} |
% T2 i i N "
2
3 N
|
Ty | | / /é
i | N
: ! | ANNSS
! 1 ! v,: feinstreifiger Perlit
| | |
I | T
i I |
| y i
Mg i ! | Z
| ! }
I g I
1 |
| | B vvs vy: feinststreifiger Perlit
T T T
Umwandlungsgeschwindigkeit v, —=
Bild 1-35

Einfluss der Unterkiihlung AT auf Gefiigeform und
Umwandlungsgeschwindigkeit v, des (y— o)-Pha-
seniibergangs eines eutektoiden Stahles (0,8 % C). Er
wandelt bei T, isothermisch in den »Gleichgewichts-
perlit, bei T, in feinstreifigen, bei T, in feinststreifigen
Perlit um. Mit zunehmender Unwandlungsgeschwin-
digkeit werden die Zementitlamellen feiner, die Héirte
der Unwandlungsgefiige wird gréfSer.

Ausscheidungsumwandlung

Diese Phasenumwandlung kann nur erfol-
gen, wenn in einem Mischkristall o die Los-
lichkeit einer Atomart B mit abnehmender
Temperatur abnimmt. Nach Unterschreiten
der Loslichkeitslinie (Segregatlinie) scheidet
sich aus den B-armen a-Mischkristallen eine
B-reiche -Phase aus, siehe z. B. Bild 1-64.
Die hier ablaufenden Vorgénge sind fiir die
Ausscheidungshértung von grofler Bedeu-
tung. Genauere Hinweise hierzu sind in Ab-
schn. 2.6.3.3, S. 161, zu finden.
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a) b)

Bild 1-36

Konzentrationsverlauf bei der

a) kontinuierlichen,

b) diskontinuierlichen Ausscheidung, nach Schatt.

Es bedeuten:

¢y, = Ausgangskonzentration der Matrixphase,
Cho= Endkonzentration (B) der Matrixphase,

Cyp = Endkonzentration der entstehenden Phase(n).

Die Ausscheidung erfolgt kontinuierlich oder
diskontinuierlich. Die B-Phase wichst bei
der kontinuierlichen Ausscheidung wegen
der erforderlichen Ferntransporte der beteilig-
ten Atomarten meistens sehr langsam, Bild
1-36a. Die Ausscheidungsphase kann sich
uberall in der Matrix bilden, vorzugsweise
aber an Gitterdefekten (Versetzungen, Korn-
grenzen), wobei sich an diesen Orten die Ma-
trixzusammensetzung zeitabhiangig kontinu-
ierlich @ndert.

Ausscheidungen, vor allem die an Korngren-
zen, bilden sich nicht immer in allotriomor-
pher (>nicht von eigenen Kristallfldchen be-
grenzt«), Widmannstdttenscher oder nadelfor-
miger Form, sondern vereinzelt auch diskon-
tinuierlich, Bild 1-36b. Morphologisch dhnelt
diese sehr der eutektoiden Reaktion. Das cha-
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rakteristische Kennzeichen dieser Umwand-
lung ist die Bewegung der Korngrenzen mit
den wachsenden lamellenformigen Ausschei-
dungen orund fin die metastabile, tibersit-
tigte Matrix o’. Die Ausscheidungen entste-
hen durch heterogene Keimbildung an den
Korngrenzen, nicht durch diskrete Keimbil-
dung einzelner -Kristallite. Die notwendi-
gen Konzentrationsénderungen finden nur
an den inkohérenten Phasengrenzen o/ und
Korngrenzen o/ o statt. Der Verlauf der Kon-
zentration an der Phasengrenze ist demnach
diskontinuierlich. Die diskontinuierliche Um-
wandlung erfolgt wegen der sehr viel griofie-
ren Diffusionsgeschwindigkeit an Phasen-
grenzfldchen 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-
flachenenergie der Phase abhéingig, Haufig
bilden sich linsenférmige Teilchen, Bild 1-
13b. Bei einer kleinen Oberfldchenenergie
und einer ausreichend niedrigen Schmelz-
temperatur breitet sich die Phase grof3fla-
chig entlang der Korngrenzen aus, wodurch
HeiBrissigkeit, Korngrenzenkorrosion und
(oder) Versprodung auftreten konnen.

==

massive
Umwandlung

-

Temperatur T

Martensit-
bildung

Bild 1-37

ZTU-Schaubild eines Werkstoffs, der in massiver Weise

umwandelt. Die Abkiihlgeschwindigkeit nimmt von @

in Richtung @ zu.

©: Aquiaxiale (Korngrenzen-)Ausscheidung,

®: Widmannstittensche Morphologie der Ausschei-
dung (Platten, Nadeln),

®: massive Unmwandlung,

@: martensitische Umwandlung.

Ordnungsumwandlung

Bei verschiedenen Legierungen sind die Ato-
me in der Matrix nur bei hoheren Temperatu-
ren statistisch verteilt. Unterhalb bestimm-
ter Temperaturen erfolgt in den Legierun-
gen entweder eine Nahentmischung, oder es
entstehen Uberstrukturen, die durch eine re-
gelméfBige geometrische Verteilung der ein-
zelnen Atomarten gekennzeichnet sind, Ab-
schn. 1.6.2.5. 1. Allg. ist das Auftreten von
Uberstrukturen mit einer merklichen Erho-
hung der Festigkeit und Hérte und einer oft
extremen Verringerung der Zahigkeit verbun-
den. In technischen Konstruktionswerkstof-
fen sind sie daher sehr unerwiinscht bzw. sie
miissen vermieden werden. Allerdings sind
fiir 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 Abkiihlung die sog. massi-
ve Unwandlung auf, Bild 1-34 und Bild 1-37.
Die Vorginge hingen sehr stark von der Ab-
kiithlgeschwindigkeit ab. Bei zunehmender
Abkiihlung entstehen bei diesen Legierungs-
systemen nacheinander Korngrenzenausschei-
dungen @, platten- oder nadelféormige Um-
wandlungsgefiige (Widmannstdttensche Mor-
phologie) ®, massive © und schliefllich marten-
sitische Umwandlungsgefiige @.

Gemal Bild 1-34 geht bei der massiven Um-
wandlung die B-Phase ohne Anderung der
Zusammensetzung in die a-Phase tiber. Die-
ser Vorgang erfordert lediglich die Bildung
einer anderen Kristallstruktur, er dhnelt da-
mit dem Rekristallisationsprozess, nur lauft
er um Groflenordnungen rascher ab. Die neue
Phase bildet sich an den Korngrenzen und
wichst in die umgebende Matrix. Da beide
Phasen gleiche Zusammensetzung haben,
miissen die Atome nur kleine thermisch akti-
vierte Spriinge tiber die Phasengrenze voll-
ziehen. Die Bildung der neuen Phase, d. h.,
die Bewegung der Phasengrenzflichen er-
folgt daher sehr schnell. Das ist auch die Ur-
sache fiir die glattrandigen, aber irreguliren
Korngrenzen der massiv gebildeten Phase.
Damit lasst sich diese Form der Umwand-
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lung als diffusionslose thermisch aktivierte
Umwandlung definieren. Werkstoffe, die in
massiver Form umwandeln, konnen i. Allg.
bei erhohter Abkiihlgeschwindigkeit auch
martensitische bzw. martensitédhnliche Gefii-
ge bilden, z. B. Bild 1-37, Kurve @.

Polymorphe Umwandlung

Manche Elemente und Legierungen kinnen
je nach Temperatur (und Druck) in unter-
schiedlichen Kristallstrukturen, sog. allotro-
pen Modifikationen, vorliegen. Diese Erschei-
nung wird tibergeordnet als Polymorphismus,
bei reinen Metallen gewohnlich als Allotro-
pie, die Phasenumwandlung als polymorphe
(allotrope) Umwandlung bezeichnet. Manche
Legierungen lassen sich durch eine sehr ra-
sche Abkiihlung soweit unterkiihlen, dass die
polymorphe Umwandlung nicht mehr iiber
Diffusionsvorgénge, sondern nur noch iiber
den diffusionslosen Umwandlungsmechanis-
mus (s. Martensitbildung, Abschn. 1.4.2.2)
ablaufen kann.

Die wichtigste polymorphe Umwandlung ist
zweifellos die (y — )-Umwandlung in Eisen
bzw. Stahl. Bei tiberkritischer Abkiihlung ent-
steht aus dem Austenit das technisch tber-
aus wichtige martensitische Gefiige, das ab-
héngig vom Kohlenstoffgehalt des Austenits
sehr hart sein kann, s. Abschn. 1.4.2.2.
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Bild 1-38

Abhdngigkeit der oberen (v, ) und unteren (v, ) kriti-
schen Abkiihlgeschwindigkeit vom Kohlenstoffgehalt
in reinen Fe-C-Legierungen, nach Houdremont.

1.4.2.2 Diffusionslose Phasenumwand-
lungen (Martensitbildung)

Der wirksamste Mechanismus einer Festig-
keitserhhung von kohlenstofflegierten Eisen-
werkstoffen ist die Martensitbildung (Um-
wandlungshdrtung). Das martensitische Ge-
fiige ist das hérteste (bei hoheren Kohlenstoft-
gehalten auch das sprodeste!) und damit auch
das am wenigsten verformbare aller metalli-
schen (Konstruktions-)Werkstoffe, wenn des-
sen Kohlenstoffgehalt tiber etwa 0,2 % bis
0,3 % liegt. Auf der Eigenschaft »Hdartbarkeit«
beruht die herausragend wichtige Stellung
dieser Werkstoffe in der Praxis.

Fiir die Martensitbildung miissen die folgen-
den werkstofflichen und verfahrenstechni-
schen Voraussetzungen erfiillt sein:

O Der Werkstoff muss in zwei allotropen Mo-
difikationen vorliegen.

0 Die Loslichkeit der bei hoherer Tempera-
tur existierenden Phase fiir Legierungsele-
mente — in erster Linie Kohlenstoff — muss
grofler sein als die Loslichkeit der bei der
niedrigeren Temperatur stabilen Phase.

(0 Die Abkiihlung muss so schnell erfolgen,
dass keine Platzwechselvorginge, insbe-
sondere der Kohlenstoff- und Eisenatome,
erfolgen konnen. Das geschieht, wenn die
sog. kritische Abkiihlgeschwindigkeit v,
tiberschritten wird, Bild 1-38. Bei der wich-
tigen Werkstoffgruppe »Stahl« unterschei-
det man die
- v, :untere (Martensit entsteht erst-

mals in nachweisbaren Mengen) und
- v ,:die obere kritische Abkiihlge-

schwindigkeit (der Austenit wandelt

vollsténdig in Martensit um).

Die kritische Abkiihlgeschwindigkeit wird
durch Kohlenstoff und nahezu alle anderen
Legierungselemente erniedrigt, weil die Mar-
tensitbildung erschwert wird, wie Bild 1-38
zeigt. Legierungselemente haben meistens
einen wesentlich gréfleren Atomdurchmes-
ser als Kohlenstoff, sie behindern also in ers-
ter Linie dessen Beweglichkeit im Gitter. Mit
zunehmender Umwandlungstragheit des Aus-
tenits wird die Hartbarkeit des Stahles verbes-
sert (genauer die »Einhértungstiefe« nimmt
zu), da seine kritische Abkiithlgeschwindig-
keit verringert wird.
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Die in der Hartereitechnik erwiinschte gro-
Be Hartbarkeit der Stdhle verringert aber ent-
scheidend ihre SchweiBleignung, weil der aus-
tenitisierte Teil der Warmeeinflusszone beim
Abkiihlen leicht in harten, rissanfilligen Mar-
tensit umwandeln kann. Die Abkiihlgeschwin-
digkeit der austenitisierten Bereiche der Wr-
meeinflusszonen von Schweiliverbindungen
(Abschn. 4.1.3, S. 310) kann dann in den meis-
ten Fallen wesentlich groBer werden als die
kritische Abkiihlgeschwindigkeit des Stah-
les, und die Martensitbildung ist unvermeid-
bar. In vielen Fillen ist damit eine ausgeprig-
te Rissbildung in der WEZ verbunden.

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

Bild 1-39

Lage des im tetragonal verzerrten a-Gitters zwangs-
gelosten Kohlenstoffs bei der Martensitbildung in
Fe-C-Legierungen, nach Lipson und Parker.

Eisen-Kohlenstoff-Legierungen erfolgt dif-
fusionslos und extrem schnell tiber eine koope-
rative Scherbewegung von Atomgruppen bei
tiefen Temperaturen (beginnend bei der Tem-
peratur T'< M), d. h. groer Unterkiihlung.
Die von den einzelnen Atomen wahrend der
Martensitbildung zuriickgelegte Weg ist klei-
ner als die Gitterkonstante. Der Martensit
hat daher die gleiche Zusammensetzung wie
der Austenit.

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
¢) in die trz — nicht krz! — des Martensits iiberfiihrt,
weil der eingelagerte C das raumzentrierte (rz)
Gitter in z-Richtung aufweitet (c,,  >a, ).
Der im kfz Gitter geloste Kohlenstoff bleibt
nach der Umwandlung im Gitter des Marten-
sits zwangsgelost und erzeugt zusammen
mit der niedrigen Umwandlungstemperatur
erhebliche (Umwandlungs-)Spannungen, d.
h. hohe Héarten, 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 Hérte-
anstieg aber nicht allein mit dieser »Mischkris-
tallverfestigung« erkliart werden. Die eigent-
liche Ursache der Martensithérte sind Vor-
génge wihrend der Umwandlung, die weiter
unten beschrieben werden.
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Eine der &ltesten Theorien zur Martensitbil-
dung ist der sehr anschauliche Bain-Mecha-
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 gitterverdndernde Verfor-
mung bei der Umwandlung des Austenits in
den Martensit ist mit dem Bain-Modell zu-
treffend beschreibbar.

Aus geometrischen Grinden muss weiter-
hin wiahrend der Umwandlung an der Pha-
sengrenze Austenit/Martensit eine Gitterebe-
ne unverzerrt und ungedreht (invariant) blei-
ben. Diese sog. Habitusebene ist aber bei der
einfachen Bain-Umwandlung nicht vorhan-
den! Die bei der gitterverindernden Defor-
mation an der Phasengrenze Austenit/Mar-
tensit entstehenden Verformungen miissten
zu einer makroskopisch sichtbaren Gestalt-
dnderung (nicht Volumendnderung!) fithren,
die aber tatséchlich nicht beobachtet wird.
Es sind also formerhaltende Gitterverzerrun-

a) b)

/ 72 W
/ 7 T
/ /i L 4
c) d)
Bild 1-41
Verformungsvorgdinge bei der Martensitbildung, nach
Bilby und Christian.

a) Kfz Gitterebene mit eingezeichneter Elementarzel-
le, unverformdt.

b) Dastrz Gitter ist nicht allein durch eine homogene,
elastische Scherung erzeugbar.

¢) 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 konnen.

gen notwendig (Gleitung oder Zwillingsbil-
dung), die der treibenden Kraft der Umwand-
lung entgegenwirken, Bild 1-41. Das Ergeb-
nis ist vor allem bei den héher gekohlten Stéih-
len ein stark fehlgeordnetes Gefiige (Zwillin-
ge, Versetzungen), das die entscheidende Ur-
sache fiir die beobachtete, extreme Martensit-
hérte ist.

Die gebildete Martensitmenge ist bei diesem
athermischen, d. h. thermisch nicht aktivierba-
ren Umwandlungsmechanismus daher nur
von der Gréfle der Unterkithlung abhingig.
Diese erzeugt die fiir eine weitere Umwand-
lung notwendige plastische Verformung (s. a.
Abschn. 1.5.2).
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Bild 1-42

Abhdingigkeit der freien Enthalpie der Phasen Auste-
nit und Martensit eines Stahls von der Temperatur,
schematisch, nach Vohringer und Macherauch.

Dieses fiir die Martensitbildung typische Um-
wandlungsverhalten 14dsst sich mit Hilfe der
freien Enthalpie sehr anschaulich darstel-
len, Bild 1-42. Keimbildung und Keimwachs-
tum des Martensits erfolgen erst nach der Be-
reitstellung einer entsprechend groflen Ener-
gie AG, ,, d. h.nach einer erheblichen Unter-
schreitung der Gleichgewichtstemperatur T,
um AT bei M.

Die Martensitbildung beginnt bei einer be-
stimmten Temperatur und endet bei einer von
der chemischen Zusammensetzug abhéngi-
gen bestimmten Temperatur:
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- M, = Martensite starting temperature
(Beginn),

- M, = Martensite finishing temperature
(Ende).

Mit zunehmendem Kohlenstoff- und Legie-
rungsgehalt im Austenit wird die Martensit-
bildung erschwert, da die aufzuwendende
plastische Verformung fiir die erforderliche
Gitterstauchung von etwa 20% wegen der
grofer werdenden tetragonalen Verzerrung
zunimmt. Ebenso wie v, muss also auch die
M_-Temperatur abnehmen.

Die Martensithérte, d. h., die Hochsthérte
des Stahles, hiangt ausschlie3lich von der
Menge des zwangsgelosten Kohlenstoffs ab,
Bild 1-43. Legierungselemente erniedrigen
die kritische Abkiihlgeschwindigkeit, erleich-
tern demnach den technischen Hérteprozess,
beeinflussen aber im groflen Umfang das Um-
wandlungsverhalten des Austenits d. h. die
Art und die Menge und damit auch die Eigen-
schaften der entstehenden Gefiigebestand-
teile (Abschn. 2.5.3, S. 145).

Aus den bisherigen Ergebnissen lassen sich
einige wesentliche Informationen tiber das zu
erwartende Schweifverhalten umwandlungs-
fahiger Stahle ableiten:

— Die Hérte (Fehlordnungssystem, Gitterver-
spannung) und damit die Rissneigung ei-
nes martensitischen Gefiiges nimmt mit
dem Kohlenstoffgehalt zu, Bild 1-43.
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Bild 1-43

Einfluss des Kohlenstoffgehaltes auf die Hochsthdrte
unlegierter und legierter Stihle fiir unterschiedliche
Martensitgehalte, nach Burns, Moore, Archer.

— Legierungselemente und Kohlenstoff ver-
ringern die kritische Abkiihlgeschwindig-
keit, Bild 1-38, d. h., sie erhéhen die Gefahr
einer Martensitbildung in den austeniti-
sierten Bereichen der Warmeeinflusszo-
nen von Schweillverbindungen.

— Bei unlegierten Stdhlen mit niedrigem
Kohlenstoffgehalt (< 0,2%) sind die kri-
tischen Abkiihlgeschwindigkeiten i. Allg.
wesentlich grofler, als die bei halbwegs
fachgerechten Fertigungsbedingungen
entstehenden Abkiihlgeschwindigkeiten
im Schweiliteil. Eine Martensitbildung
ist daher ebenso wie die Entstehung von
Kaltrissen praktisch ausgeschlossen.
Sollte sich durch ungeeignete Einstellwer-
te oder eine falsche Warmebehandlung (z.
B. keine Vorwarmung!) bei diesen Stah-
len Martensit gebildet haben, so ist ein
Versagen durch Rissbildung trotzdem un-
wahrscheinlich, da dieser zwar hart, aber
erstaunlich risssicher ist. Diese Tatsache
ist die Grundlage fiir die Entwicklung der
schweillgeeigneten vergiiteten Baustih-
le, Abschn. 2.7.6.3, S. 197.
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Bild 1-44

Mikroaufnahme eines martensitischen Gefiiges. Werk-
stoff: CuAl12, Wirmebehandlung: 900 °C/30°/ Eis-
wasser, V =250:1, Eisenchlorid, BAM.

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-
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fiige ist ihre bei kleineren Kohlenstoffgehal-
ten lanzettenformige, Bild 2-17, S. 142, bei
hoheren plattenformige Erscheinungsform,
Bild 1-45. Sie beruht auf der bei tiefen Tem-
peraturen ablaufenden athermischen Bil-
dung des Martensits, die zu einem extrem
schnellen, »schlagartigen« Wachstum der Mar-
tensitnadeln fiihrt.

1.5 Thermisch aktivierte
Vorgéange

1.5.1 Diffusion

Jede Zustandsdnderung in einem festen Kor-
per verlduft unter Abnahme der (freien) En-
thalpie G. Sie erreicht im thermodynamischen
Gleichgewicht ein Minimum, Bild 1-46. Meta-
stabile Zustinde sind durch relative Energie-
minima gekennzeichnet. Es ist bemerkens-
wert, dass Zustandséinderungen (z. B. von x,
nach x,) das Uberschreiten einer Energiebar-
riere erfordern. Dem Koérper muss also eine
bestimmte Energie €, zugefiihrt werden, um
den Vorgang zu aktivieren. Die GroBe @, wird
daher auch Aktivierungsenergie genannt, s.
Abschn. 1.4.1.1. Sie kann z. B. durch Tempe-
raturerh6hung oder Kaltverformung aufge-
bracht werden.

Bild 1-45

Mikroaufnahme eines »nadelformigen« Martensits mit
grofleren Anteilen von Lanzettmartensit, s. a. Bild
2-17, S. 142. Werkstoff C60, Wiirmebehandlung:
830 °C/25°/ Wasser, V =1000:1, BAM.

Die Bezeichnung metastabiler Zustand ist
nicht gleichzusetzen mit geringer Stabilitét.
Diese ist ausschliellich von der Grofe der
Aktivierungsenergie abhéingig, also von der
Neigung des Korpers, seinen gegenwirtigen
Zustand dndern zu wollen. Ein typisches Bei-
spiel ist die metastabile Verbindung Fe,C.
Die Aktivierungsenergie zum Erzeugen des
stabilen Zustandes »Kohlenstoff«ist so grof,
dass sich bei den meisten technischen Anwen-
dungsfillen die Verbindung als ausreichend
stabil erweist.

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

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

dm, __p.da g
dz dx

J ist der auf die Zeiteinheit bezogene Materi-
alfluss der Teilchen A (dm,/dt =m,), der
durch eine Fléche (S) senkrecht zur Diffusions-
richtung bei einem Konzentrationsgefille
(dc,/dx) wandert, Bild 1-47. D ist der fiir das
Metall charakteristische, konzentrationsun-
abhéngige Diffusionskoeffizient, fiir den die
Arrhenius-Gleichung gilt:

J = [1-10]

[1-11]

D, = Diffusionskonstante,
, = Aktivierungsenergie des Diffusions-
vorganges in J/mol,
R = Gaskonstante = 8,314 J/K-mol,
T Temperatur in K.
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Die Aktivierungsenergie ist ein Maf3stab fiir
die Schwierigkeit, den Diffusionsvorgang ein-
zuleiten. D, ist die Diffusionskonstante, die
die Schwingungsfrequenz, d. h. die Eigenbe-
weglichkeit der Atome kennzeichnet.

freie Enthalpie G —m=—

T t
X, X,

Zustandsanderung  x ——

Bild 1-46

Abhdngigkeit der freien Enthalpie G von der Zustands-
dnderung x, @, =Aktivierungsenergie. @, ist erforder-
lich, um die Zustandsdnderung z. B. von x, nach x,
einzuleiten, d. h. sie zu aktivieren.

Die Platzwechselmechanismen der Atome in
Festkorpern sind in Bild 1-48 dargestellt.
Danach ist der direkte Platzwechsel (z. B. in
einem idealen Gitter) aus energetischen Griin-
den unwahrscheinlich, weil die Aktivierungs-
energie fiir diesen Vorgang zu grof} ist. Ein-
facher kann eine Atomumordnung tiber Leer-
stellen erfolgen. Ihre Anzahl und die Schwin-
gungsweiten der Atome nehmen mit der Tem-
peratur zu, die Diffusion wird erleichtert.
Der Zwischengittermechanismus ist umso
wirksamer, je kleiner die Durchmesser der
eingelagerten Atome im Vergleich zu den Ma-
trixatomen sind. Eine Diffusion nach diesem

Acpy=Cpp—Cpy <0
Ax=x,—x,;>0
Ac,

A c0

Ax

Daher steht in Gl. [1-10]
ein Minuszeichen, um
positive Materialfliisse J
zu erhalten

Konzentration ¢, —=

X X,

Diffusionsrichtung x ——m

.
Bild 1-47
Zur Ableitung des durch Diffusionsvorginge entste-

henden Materialflusses . c, ist die Konzentration der
diffundierenden Substanz »A«.

Mechanismus konnte auch in vollig »fehler-
freien« Werkstoffen ablaufen. Damit wird z.
B. auch die extreme Wirkung des Wasser-
stoffs wenigstens z. T. verstdndlich. Wasser-
stoff besitzt den kleinsten Atomdurchmesser
aller Elemente, es kann daher bei gegebener
Temperatur und Zeit groflere Bereiche des
Werkstoffs durchdringen (und damit schadi-
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 Beweglichkeit der Atome auf Netzebe-
nen im Gitterverband gering, im Korngren-
zenbereich grofler und auf freien Oberfldchen
am grofiten. Auf dieser Tatsache beruht z. B.
die Moglichkeit, Ausscheidungen und Verun-
reinigungen im Bereich der Korngrenzen mit
einer Warmebehandlung lésen zu kénnen, oh-
ne dass die Eigenschaften des Gefiiges merk-
lich verandert werden. Die moglichst gleich-
maBige Verteilung der Korngrenzensubstanz
in der Matrix verbessert die Giitewerte des
Werkstoffs erheblich®.

@ ¢ Diffundierende Atomarte Atome des Wirtsaitters
QL

a) L c)
Bild 1-48
Platzwechselmechanismen im Gitter.
a) Direkter Platzwechsel,

b) Leerstellenmechanismus,

¢) Zwischengittermechanismus.

Es ist versténdlich, dass die Packungsdichte
die Beweglichkeit der Atome im Gitter ent-
scheidend beeinflusst. Die Selbstdiffusion
und die Diffusion von Legierungselementen
ist im kfz y-Fe grofenordnungsméafig um

4 Die Vorgéinge laufen in der beschriebenen Form

allerdings nur dann ab, wenn die Korngrenzensub-
stanz bei der gewéhlten Glithtemperatur loslich
ist. Anderenfalls tritt eine Koagulation ein, wo-
durch die Giitewerte in den meisten Fillen aber
auch verbessert werden.
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den Faktor 100 bis 1000 kleiner als im krz
a-Fe. Bei hohen Betriebstemperaturen ist
daher die Verwendung der thermisch weni-
ger stabilen krz Werkstoffe nicht empfehlens-
wert, da bei ihnen thermisch aktivierte Platz-
wechsel, d. h. Kriechvorginge, sehr viel leich-
ter stattfinden konnen.

Den »mittleren« Diffusionsweg x_kann man
mit der Beziehung abschétzen:

x, =~vD-t.

= Diffusionskoeffizient in cm?/s,
Glihzeit in s.

[1-12]

e

Esist beachtenswert, dass die maximale Ein-
dringtiefe grundsétzlich nicht mehr als eini-
ge vD-t betragt. Fir

Xy 28-VD £ 23,

‘ma:

[1-13]

bleibt z. B. abhéngig von der Glithzeit ¢, dem
Diffusionskoeffizienten D — und damit auch
der Temperatur 7" — die Konzentration ¢ des
diffundierenden Elementes annédhernd kons-
tant, d. h., in groBeren Tiefen alsx___finden
praktisch keine Diffusionsvorgéinge mehr
statt, s. a. Bild 1-49.

Beispiel 1-3:

Es ist die mittlere Eindringtiefe x, des Kohlenstoffs
in y-Eisen beim Aufkohlen (T, , = 1000 °C, Gliihzeit
t =10h) zu berechnen. Der Diffusionskoeffizient im
y-Eisen betrdgt bei 1000 °C etwa 4-107 cm?/s.

Bei einer Gliihzeit von 10h (~4-107s) ergibt sich x,,
gemdfi Gl. [1-12] zu:

2
x, =|4.107 " 4.10% ~ 0,13 cm.
S

Ineinem Abstandvon x,  >3-x, ~0,39cm (gemessen
von der Phasengrenze aufkohlendes Mittel/Werkstiick)
bleibt die dort vorhandene Kohlenstoffkonzentration
bei einer Gliihtemperaturvon 1000 °C und einer Gliih-
zeit von <4-10%*s vollig ungedndert.

Bei Kenntnis von D,und @, ldsst sich der Diffusions-
koeffizient D nach Gl. [1-11] in Abhdingigkeit von der
Temperatur genauer berechnen.

Mit aus Tabellenwerken entnehmbaren Werten fiir
Q, =137700J/mol und D, =0,23 cm?/s, ergibt sich D
bei T =1000 +273 =1273K zu:

137700

D=023exp| ——————
8,314-1273

J =5,14-107" cm?/s.

Beispiel 1-4:

Esist die maximale Eindringtiefe des Nickels (sie ist ge-
ringer als die Hdlfte der sog. Diffusionsschichtdicke,
s.a. Aufgabe 3-4, S. 291) beim Liten (Arbeitstempera-
tur T, ~ 1000°C) eines austenitischen Cr-Ni-Stahls mit
einem Nickelbasislot (z. B. NI 103) abzuschdtzen. Mit
Quni 4 o =267900J/mol und der Diffusionskons-
tanten D, . | wero =51 cm?/s ergibt sich bei einer Lit-
dauer von 120s der Wert D fiir die Diffusion von Ni
im kfz Eisengitter nach Gl. [1-11] zu:

267 900
8,314-1273

Aus Gl. [1-13] ergibt sich x___zu:

‘max

D=4,1~exp[— j=4,17-10’” cm?/s.

2
x,,, =3\D- :34\/4,17-10’”%1203
S
Xpe =3-71-10° em =3-0,71-10° m = 2 um.

Die Eindringtiefe der Atome liegt beim (Hart-)Liten
erfahrungsgemdfs im Bereich einiger um. Der berech-
nete Wert gibt die zu erwartende Gréffenordnung fiir
x, damit ndherungsweise »richtig« an.

1.5.1.1 Nichtstationédre Diffusionsvorgédnge

Dynamische, d. h., nichtstationére Vorgénge lassen

sich mit dem wesentlich komplizierteren zweiten

Fickschen Gesetz, Gl. [1-14], beschreiben:
2

Je _ D- ch

ot Jx

Fiir verschiedene nichtstationdre Prozesse existieren

Losungen der Differentialgleichung Gl. [1-14] unter

Beriicksichtigung prozesstypischer spezieller Rand-

bedingungen. Eine fiir den Aufkohlungsprozess von
Stdhlen giiltige Losung ist z. B.:

[1-14]

C,

s ~ Cxt

Loerf| —L | =erf(2).
e —¢ e (Z-w“D-tJ erf (¢)

In GI. [1-15] bedeuten:
c, = Konstante Ausgangskonzentrationder Atom-
sorte A an der Werkstiickoberfliche,
= gleichméBige Konzentration der diffundie-
renden Atome A im Werkstoff,

Cos = Konzentration der Atomsorte A im Abstand
x von der Werkstiickoberflédche zur Zeit ¢,

erf({) = nichtelementares Gausssches Fehlerintegral
(= Errorfunktion, liegt tabelliert vor).

[1-15]

0

Damit l4sst sich die Konzentration einer diffundie-
renden Substanz im Bereich der Oberflidche in Ab-
hangigkeit vom Abstand x und der Zeit ¢ berechnen.
Voraussetzung fiir die Giiltigkeit ist die Konstanz
des Diffusionskoeffizienten D und der Konzentratio-
nen ¢, und c,.
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Beispiel 1-5:

Die Oberfliche eines unlegierten Kohlenstoffstahls
(¢, =0,1% C)sollineinerkohlenstoffhaltigen Atmosphd-
re mit c,=1,1% C bis zu einer Tiefe von angendhert
x,=1mm =0,Icmaufc,,=0,5% C aufgekohlt werden.
Der Prozess soll bei verschiedenen Temperaturen statt-
finden. Aus Gl. [1-15] ergibt sich:

¢, -c, L1-0,5 1-107"

. o " 11 01 :0,6:erf[mj=erf(§)-

101
Aus erf (¢) = 0,6 folgt { = (%J =0,5912.
. -2 ) 9
Damit wird: % =0,35; D= M

Fiir Kohlenstoff in y-Eisen ist D,=0,23cm?®/s und
Q, =137700J/mol. Damit wird gemdfs Gl. [1-11]:
D=0,23- exp(—w) cm?/s.

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

0,714-1072
t

=0,23-exp (— 16;62]

t= 0,031~exp(16562j s.

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

T=900°C =1173K, t=42007s=11,67h,
T=1100°C =1373K, t=5372s=1,49h.
Der Konzentrationsverlauf in Abhcngigkeit von der

Aufkohlungstiefe bei verschiedenen Wéarmebehand-
lungszeiten t, ist in Bild 1-49 dargestellt.

<t <ty

T = Konst.

Konzentration ¢ —»

Ortskoordinate x —=

Bild 1-49

Konzentrationsverldufe des diffundierenden Kohlen-
toffs (Beispiel 1-5) fiir drei unterschiedliche Zeiten
t,<t,<t,bei T =konst. in einem halbunendlichen
Stab. Die Oberflcichenkonzentration betrcgt wéhrend
des gesamten Prozesses ¢ =c,

In manchen Fillen ist die Kenntnis der zum Homoge-
nisieren einer inhomogenen Legierung erforderli-
chen Zeit notwendig. Die Anderung der Konzentra-
tion ¢, des Legierungselements A im Geflige lasst sich
im einfachsten Fall mit einem sinusférmigen Ver-
lauf beschreiben, Bild 1-50.

| C-Verlauf fur t=0
cp-Verlauf fir t=1
S S
§ Y7
8 On
2 \
g S~
<
o
4
Ortskoordinate x —=—
Bild 1-50

Konzentrationsinderung bei einem sinusformigen Ver-
lauf der Konzentration c,.

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

_ . [ Tmx
Cy=Cp+Cy- sm( 1 )
Hierin bedeuten ¢ die mittlere Konzentration, ¢, die
Amplitude der urspriinglichen Konzentration und
A die halbe »Wellenldnge«. 2- A entspricht etwa dem
mittleren Dendritenabstand. Unter der Annahme,
dass D = D, unabhéngig von der Konzentration ist,
ergibt die Losung der Gl. [1-14] fiir diesen Fall:

Ccy=C,tC -sin(ﬂ)-exp(i)
A= CnTC 2 7/

In GI. [1-17] ist 7 eine Konstante, die auch als Rela-
xationszeit bezeichnet wird. Fiir diese gilt:
12
T=—0m.
n*-D,
Die maximale Amplitude des Konzentrationsverlaufs
c,... ergibt sich fiir x = 1/2 zu:

‘ma:

%)
Co = Cpax = €Xp| — |
T

[1-16]

[1-17]

[1-18]

[1-19]

Nach einer Gliithzeit von z. B. ¢ = 7 wird gemal Gl.
[1-19] ¢ = 1/e=1/2,71 = 0,37, fiir eine Glithzeit von
t=2-twird ¢ _=1/e*=0,14. Der Verlauf fiir #=7ist in
Bild 1-50 als gestrichelte Linie dargestellt. Gl. [1-18]
lasst erkennen, dass der Prozess der Homogenisie-
rung quadratisch von der »Wellenlédnge« A des Konzen-
trationsprofils abhéngt. Ein Konzentrationsausgleich
ist daher bei den grofivolumigen 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 Avon 0,1 mm =0,01cm ent-
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nommen. Es ist die Gliihzeit fiir t =2 -7 zu berechnen.
Die Amplitude der Cu-Konzentration soll also auf et-
wa 14 % der urspriinglichen Héhe (c,) abnehmen.

Zundchst ist der Diffusionskoeffizient D, . von Cu
in Ni zu bestimmen. Aus Tabellenwerken entnimmt
man @, =257500J/mol und D, =0,65cm?/s. Damit
erhdlt man mit T = 1250 +273 = 1523 K aus Gl. [1-11]
den Diffusionskoeffizienten D

Cu-Ni*
257500

Doy oy = 0,65 exp| - —=2L2%0
Cuon “p [ 8,314-1523

j=9,57~10*w e’
S

Das gesuchte T wird aus Gl. [1-18] berechnet zu:
2 107.10%

- = =1,06-10"s=~3h.
7% Dy 9,87-9,57

T=

Der gewiinschte Verlauf der Cu-Konzentration ergibt
sich nach einer Gliihzeit von t =2-t1=6h. Bei einem A
von nur 1 mm ergébe sich der vollig unrealistische Wert
von t =600h!

Die Diffusionsvorgidnge im Bereich der »Bindestelle«
einer stoffschliissigen Verbindung aus zwei unter-
schiedlich zusammengesetzten Werkstoffen mit den
Konzentrationen ¢, und ¢, werden mit der folgenden
speziellen Losung der Gl. [1-14] berechnet:

(35 (455 {3

[1-20]

Beispiel 1-7:

Ein Stab aus Armco-Eisen (c, =0%) wird mit einem
Stab aus Vergiitungsstahl (c, = 0,4 %) verschweift.
Welchen C-Gehalt hat der Armco-Stab bei x =1mm
nach einer Glithbehandlung T =1273 K; t, = 10h?

Mit D =5,14-10"cm?/ s aus dem Beispiel 1-3, S. 40,
erhdlt man mit Gl. [1-20] bei x =0,1cm und t,=10h
=36000s die Konzentration c(0,1; 36000) =c,,:

0,1

¢y =02-02 erf —
2-45,14-3,6-10

] =0,12 %.

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

cy t=0 t <t

t

m t,=10h=36000s

Konzentration ¢

|

T

0 x=0,1 cm
Ortskoordinate x —=

Bild 1-51

Konzentrationsverldufe c, und c, eines diffundierenden
Elementes in zwei halbunendlichen Stiben (verbunden
z. B. durch Schweiflen) fiir zwei unterschiedliche Zeiten
t, <t,. Zahlenwerte s. Text zu Beispiel 1-7.

1.5.2 Erholung und Rekristallisation
Die z. T. extreme Zunahme der Anzahl der
Versetzungen als Folge einer Kaltverformung
(Kaltverfestigung) fithrt zu einschneidenden
Anderungen vieler Werkstoffeigenschaften.
Die sehr wichtige technologische Eigenschaft
Schweilleignung z. B. wird in erster Linie
durch den starken Anstieg der Festigkeit und
Héarte und den erheblichen Abfall der Zahig-
keitswerte beeintrachtigt.

Beim Schweiflen kaltverformter Werkstoffe
werden daher in bestimmten Bereichen ne-
ben der Schweilinaht die Eigenschaften des
kaltverformten Werkstoffes durch die Rekris-
tallisation weitgehend verédndert (s. Abschn.
1.3). Im Wesentlichen beruhen die Schwei3pro-
bleme also auf der Entstehung eines Gefiige-
kontinuums mit extrem unterschiedlichen
und ungiinstigen mechanischen Giitewerten.
Bei unlegierten Stdhlen muss auf3erdem mit
dem Auftreten der zéhigkeitsvermindernden
Verformungsalterung gerechnet werden (Ab-
schn. 3.2.1.2, S. 240).

Als Folge der plastischen Verformung wird
Energie im Werkstoff gespeichert, die im We-
sentlichen aus der Verformungsenergie und
der Verzerrungsenergie der Versetzungen be-
steht. Nach einer ausreichenden thermischen
Aktivierung (z. B. Erhéhen der Temperatur)
wird nach Uberschreiten einer Schwellentem-
peratur der Energiegehalt des instabilen Ge-
fiiges abgebaut. Der Werkstoffzustand né-
hert sich dadurch dem thermodynamischen
Gleichgewichtszustand. Samtliche durch das
Kaltverformen hervorgerufenen Anderungen
der Eigenschaften werden riickgéngig ge-
macht. Das geschieht in mehreren Stufen:
— Erholung,

— Rekristallisation,

— Kornwachstum.

Wiéhrend der Erholung werden die mechani-
schen Giitewerte kaum geéndert, die physi-
kalischen 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-
giedrmere Zustédnde um (Abschn. 1.2.2.1).
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Die mechanischen Giitewerte dndern sich
erst oberhalb der Rekristallisationstempera-
tur Tg,, bei der sich neue, unverformte (also
weiche), energiearme Korner zu bilden be-
ginnen. Bild 1-52 zeigt schematisch die An-
derung der Bruchdehnung und der Zugfes-
tigkeit von Reinkupfer in Abhéngigkeit vom
Kaltverformungsgrad ¢ und der Glihtem-

peratur 7.

Die treibende Kraft der der Primérkristallisa-
tion vergleichbaren Rekristallisation ist die
Verzerrungsenergie der Versetzungen, deren
Anzahl dabei auf den Wert vor der Kaltverfor-
mung fillt. Eine genauere Untersuchung
zeigt, dass die auf das Werkstiick iibertrage-
ne Arbeit die mafigebende Grof3e der Rekris-
tallistion ist. Da der Werkstoff nicht gleichma-
Big verformt wird, wirken die besonders stark
verformten Bereiche (»Kerne«) als Keime fiir
den Rekristallisationsvorgang, Bild 1-53. ITh-
re Anzahl nimmt mit steigendem Verformungs-
grad zu. Ausgehend von diesen Kernen wird
das verformte Gefiige durch die wachsenden

=875%
400 i{)\
N 75%

mm2 50%

——
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2001

)
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i
i
i
i
i
i
i
i
I
I
I
|
401 !
i
i

Bruchdehnung A, Zugfestigkeit R,

20 :
0=87,5% 50%
I

60 80 100 120‘ 140 160 °C 200
Gluhtemperatur T ——=—

Bild 1-52

Einfluss der Gliihtemperatur T auf die Zugfestigkeit

Rm und die Bruchdehnung A von kaltverformtem

Kupferdraht, Gliihzeitt = 1 h, nach Smart, Smithund

Phillips. Als Beispiel wurde die Rekristallisationstem-

peratur Ty, fiir ¢ =87,5% eingetragen.

T, kann mit verschiedenen Kriterien definiert bzw.

ermittelt werden:

1) Die ersten rekristallisierten Korner sind z. B. me-
tallografisch nachweisbar.

2) Die Differenz der Festigkeit (Hdrte) im verformten
und nichtverformten Werkstoff ist auf die Hilfte
gefallen. Diese Methode wurde hier angewendet.

Korner des rekristallisierenden Gefiiges er-
setzt, 4hnlich wie bei der Primérkristallisa-
tion die Schmelze durch Kristallite. Der Vor-
gang ist beendet, wenn sich die Koérner gegen-
seitig beriihren.

Bild 1-53
Zellartige Versetzungsanordnung in einem kaltver-
formten Stahl Ck 10, ¢ =10%, V=35000:1, BAM.

KorngrofBle und Kornform des rekristallisier-
ten und des kaltverformten Gefiiges konnen
sich erheblich voneinander unterscheiden.
Die komplizierte, noch nicht in allen Einzel-
heiten gekliarte Bewegung der Korngrenzen
wahrend des Rekristallisierens ist fir die
entstehende Gefiigeform der entscheidende
Vorgang.

Aus den bisherigen Erkenntnissen ergeben

sich einige wesentliche Hinweise tiber den

Ablauf und das Ergebnis der Rekristallisa-

tion:

0 Die Rekristallisation beginnt erst, wenn
die gespeicherte Energie einen Schwellen-
wert, gekennzeichnet durch den kritischen
Verformungsgrad ¢, ,, iberschritten hat:
(p > (pkrit'

(O Die geringe Triebkraft der Rekristallisa-
tion in der Ndhe des kritischen Verfor-
mungsgrades fiihrt zu einer sehr gerin-
gen Wachstumsgeschwindigkeit der rekris-
tallisierenden Korner. Da aulerdem die
Anzahl der Kerne gering ist, entsteht ein
in der Regel unerwiinschtes, extrem grob-
korniges Gefiige, s. Bild 1-54a.
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0 Bei sehr groflen Verformungsgraden ent-
steht wegen der damit verbundenen erheb-
lichen Triebkraft ein sehr feinkoérniges
Gefiige, und der Beginn der Rekristallisa-
tion wird zu niedrigeren Temperaturen
verschoben. Da das Gefiige technischer
Werkstoffe in den meisten Fillen feinkor-
nig sein soll, muss der zu rekristallisieren-
de Werkstoff moglichst stark kaltverformt
werden, wobei natiirlich keine Anrissbil-
dung erfolgen darf.

(3 Die chemische Zusammensetzung, insbe-
sondere aber die an den Korngrenzen aus-
geschiedenen Teilchen bzw. Elemente, be-
einflussen das Rekristallisationsverhalten
erheblich. Die Beweglichkeit der Korngren-
zen wiahrend des Rekristallisierens wird
durch sie merklich beeintréichtigt. Diese
Rekristallisationsverzogerung ist z. B. ein

\
T }\\\ t = konst. T t = konst. 5
i o 1<Te<Ts P1<P2< @3
i [
|
|
! P3
|
|
] | |
l | |
|
! L
T T T
Pt ¢ —= Taks TRkt r—
a) b)
T ¢ = konst. T t =konst.
° ~
dO TBE\T‘L‘ ,,,,,,,,,,,
d{---
|
|
t t —- [ ——
c) d)
Bild 1-54

Einfluss des Kaltverformungsgrades ¢, der Tempe-
ratur T und der Gliihzeit t auf die Rekristallisation
(Rekristallisationsschaubild), schematisch.

a) Abhdingigkeit der Korngrifle d des rekristallisier-
ten Gefiiges vom Grad der Kaltverformung ¢ und
der Temperatur T. Die Rekristallisation beginnt
bei 929,

b) Mit zunehmendem Verformungsgrad @beginnt die
Rekristallisation friher (Ty, < Ty, ,< Ty, Jund
das Kornwachstum spdter.

¢) Mit zunehmender Gliihzeit t nimmt die Gréfle des
rekristallisierenden Kornes grundsdtzlich zu.

d) Diegeringste, physikalisch mogliche Rekristallisa-

tionstemperatur betrégt etwa T, . =04 -T,.

k3

wichtiger Faktor fiir die hervorragenden
mechanischen Giitewerte der thermome-
chanisch gewalzten Feinkornbaustdhle
(Abschn. 2.7.6.2, S. 190).
(O Bei einphasigen Werkstoffen (z. B. hoch-
legierten Stéhlen, Ni, Al) ist Kaltverfor-
men mit einem anschliefenden Rekristal-
lisieren die einzige Moglichkeit, die Korn-
grofle gezielt verdndern zu konnen.
3 In Werkstoffen mit interstitiell gelosten
Atomen (vor allem C, N, aber auch P) kann
nach einem Kaltverformen die sehr uner-
wiinschte Verformungsalterung (Reckal-
terung) entstehen. Technisch bedeutsam
ist die Verformungsalterung aber nur bei
un- und (niedrig-)legierten Stdhlen (z. B.
Bild 1-21). Im Wesentlichen werden da-
durch die Festigkeitswerte mafig erhoht,
die Zéhigkeitswerte aber z. T. erheblich
verringert. Die durch das Kaltverformen
erzeugte grofle Zahl der Versetzungen er-
leichtert das Diffundieren der interstitiell
gelosten Atome zu den Versetzungsker-
nen. Dadurch werden die Versetzungen
wirksam und schnell blockiert. Stickstoff
ist wegen seiner grofleren Loslichkeit und
Diffusionsfihigkeit wesentlich gefihrli-
cher als Kohlenstoff.
0 Bei gegebenem Verformungsgrad nimmt
die Rekristallisationstemperatur zu mit:
— Zunehmender Korngrofle des zu ver-
formenden Werkstoffs,

— zunehmender Temperatur, bei der die
Kaltverformung erfolgte,

— abnehmender Aufheizgeschwindig-
keit beim Rekristallisieren.

Alle genannten Einflisse fithren 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 Zusammenhinge,
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 Hértezunahme (Zéhigkeitsabnah-
me!) ist bemerkenswert. Man beachte die er-
hebliche Streckung der Kristallite.



