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YVorwort und Einleitung.

Dieses Buch ist kein systematisches Lehrbuch der Metallo-
graphie und es erstrebt auch nicht die Vollstindigkeit eines
solchen. Der Name ,,Moderne Metallkunde* verspricht wesent-
lich mehr, als diese Zusammenfassung zu bieten vermag.
Wichtige Fragen der modernen Metallkunde wie die der Klar-
kreuze, der Korrosionserscheinungen, der hértbaren Aluminium-
legierungen und dgl. hatten sonst noch darin Aufnahme finden
miissen. Der Name wurde trotzdem beibehalten, weil er das
behandelte Gebiet am treffendsten kennzeichnet. Er erscheint
aber nur berechtigt, wenn dieses Buch im Zusammenhang mit
klassischen Werken der Metallkunde, wie sie in den grundlegen-
den Fachschriften von Martens-Heyn, Tammann, Ludwik
und in den Lehrbiichern von Bauer, Guertler, Goerens,
Oberhoffer, Desch und anderen vorliegen.

Als Ausnahme finden sich gleich zu Anfang einige Abschnitte,
die der alteren Metallkunde angehoren. Uber die Phasen- und
Gefiigelehre, die in diesen Abschnitten behandelt wird, kann
man sich auch an Hand eines jeden Lehrbuches der Metallkunde
eingehend unterrichten. Nun gehen aber zahlreiche Metallo-
graphen aus den Kreisen der Ingenieure hervor, denen erfahrungs-
gemil die Erfassung der Gefiigelehre ziemliche Schwierigkeiten
bereitet; daher wurde eine gemeinverstandliche Darstellung dieses
Gebietes, das ein nicht zu entratendes Riistzeug der Metallkunde
ist und bleibt, den anderen Abschnitten vorangeschickt. Der
Fachmann wird also die beiden ersten Abschnitte zu tiberschlagen
haben, wihrend fiir den theoretisch weniger geschulten Prak-
tiker die zwei ersten Abschnitte sowie die Abschnitte III, V und
XII in allererster Linie bestimmt sein diirften.

Eines zeichnet das vorliegende Buch besonders aus, namlich
die eingehende Behandlung der Vorgange, die fiir die Bearbeitung
der Metalle durch plastische Formgebung von Bedeutung sind.
Bei der Ausarbeitung der vorliegenden Zusammenfassung ging
der Verfasser von der Grundanschauung aus, die Lehre von dem
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Verhalten der Metalle unter der Einwirkung deformierender
mechanischer Beanspruchung im Gegensatz zu den zahlreichen
andern auf physikalisch-chemischer oder mechanischer Grundlage
aufgebauten Werken einerseits geniigend in den Vordergrund zu
riicken und als selbstéindigen und gleichberechtigten Zweig der
metallographischen Wissenschaft hinzustellen, anderseits aber
auch die Darstellung des weit verzweigten Stoffes durch diese
Unterteilung zu erleichtern. Wenn die Uberschriften zu dem
ersten und zweiten Teil des Buches auch auf die Technologie
Bezug nehmen, so wird als selbstverstandlich vorausgesetzt,
daB in einem Lehrbuch der Metallkunde damit weder die mecha-
nische noch die chemische Technologie der Metalle gemeint sein
kann, vielmehr nur diejenigen technologischen Fragen, die mit
der Metallkunde in unmittelbarem Zusammenhang stehen.

Die gebotene Zusammenfassung ist im wesentlichen das
Nebenergebnis einer etwa 15jahrigen technisch-wissenschaftlichen
Tatigkeit. Uber die Zweckm#Bigkeit und Notwendigkeit der in-
dustriellen Forschung diirften heute kaum noch wesentliche Mei-
nungsverschiedenheiten bestehen. Es sei in diesem Zusammen-
hange z. B. auf die grundlegenden Ausfithrungen der Zeitschrift
,,Die chemische Industrie’ 1919, S. 147, sowie in der Zeitschrift
des Vereins Deutscher Ingenieure 1924, S. 89 verwiesen. Uber-
zeugender als viele Worte diirften indes die nachstehenden Zahlen-
angaben iiber amerikanische Forschungsstatten sein, die die
wissenschaftliche Machtstellung Amerikas eindringlich bekunden.

Unterhal-

‘?;geit:glt tungskosten

’ ca. Dollar
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Pennsylvania Railroad Co. . . . . . . . . 361 100000

Du Pont de Nemours Co. . . . . . . . . 250 800001)

National Electric Lamp Co. . . . . . . . 200 1000001)

Goodrich Rubber Co. . . . . . . . . .. 150 1000001)
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National Carbon Co.. . . . . . . . . . . [ 62 400001)
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Franklin Institut . . . . . . . . . . .. | — | —

Bureau of Mines . . . . . . . . . . .. — 1500000
Mellon-Institut of Industrial Research. . . l 80 ‘ 500000
Carnegie Institut . . . . . . . ... .. Zinsen aus | 10000000
National Research Council . . . . . . . . ‘ » | 30000000
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Auch die deutsche Industrie und Wissenschaft ist reich an
vortrefflichen Forschungslaboratorien der verschiedenen einzelnen
metallwissenschaftlichen Gebiete. Die metallographischen, die
technologisch-mechanischen und die physikalischen Forschungs-
ergebnisse der letzten Jahre haben aber auf die Wissenschaft der
Metalle einen so tiefgreifenden Einflufl gewonnen, dafl zahlreiche
metalltechnische Fragen nur dem verstdndlich werden kénnen,
der iiber das gesamte Riistzeug der modernen Metallforschung
verfiigt und ihre Methoden versteht. Den neuen Bediirfnissen
werden die bestehenden Einrichtungen aber wohl nur dann
gerecht werden konnen, wenn sie mit allen zu Gebote stehenden
Mitteln neben systematischer Arbeitsweise zugleich die Anwen-
dung der wissenschaftlichen Lehren in Industrie und Technik
nutzbringend verwerten und ihre Aufgaben den bestehenden
zeitgeméafien technischen Problemen anpassen werden. Bei den
versagenden materiellen und finanziellen Hilfsmitteln diirfte
dieses Ziel wohl nur vereinzelt durch iiberragende personliche
Fihigkeiten erreichbar sein. Den meisten einschligigen Uni-
versitits- und Hochschul-Instituten stehen heute fiir die Unter-
haltung des Betriebes Jahresbetriage zur Verfiigung, die etwa
1/, der normalen Jahresdiiten eines Studierenden nicht iiber-
steigen. Wie soll mit diesen Mitteln der Gefihrdung des Nach-
wuchses begegnet werden?

Die kiinftigen Forschungsarbeiten diirfen daher wohl noch auf
Jahre hinaus nicht ausschlieBlich der Foérderung der abstrakten
Wissenschaft dienen, sondern werden ihre wissenschaftliche Rich-
tung in hohem Mafle den latent bestehenden technischen Problemen
anpassen miissen. Aus der Fiille der sich aufdringenden Probleme
sei an dieser Stelle auf einige der wichtigsten hingewiesen.

Im GieBereibetriebe treten in den Vordergrund: das Herab-
setzen des Abbrandes durch Abkiirzen der Schmelz- und GieBzeit,
die wirtschaftliche Aufarbeitung von Legierungsabfillen, sowie
Verbesserung der Oberflachenbeschaffenheit der Gieflereierzeug-
nisse. Seigerungen, Blasen-, Lunker- und Hohlraumbildung, als
natiirliche Erscheinungen beim Ubergang aus dem fliissigen in
den festen Zustand, kénnen nur auf Grund der gewonnenen Er-
kenntnisse der Kristallisationsverhaltnisse der Metalle weiter ver-
folgt werden. Diese Fragen bieten ein reiches Feld der Betati-
gung. Wissenschaftliche und technische Ansitze liegen bereits
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vor, doch konnte bisher ein praktischer Ausbau der Ergebnisse
nicht in Angriff genommen werden. Zweckmiflige Bemessungen
und Ausgestaltungen der Giefiformen, sowie das Einhalten be-
stimmter GieBtemperaturen diirften sich bei der Bekampfung
dieser Ubelstéinde als sehr niitzlich erweisen.

Wenig aufgeklart sind auch die Vorgénge beim Walzen. Die
meisten Betriebe arbeiten nach praktischen Regeln, ohne sich
iber den inneren Zusammenhang ihrer Arbeit Rechenschaft zu
geben. Andere in den Betrieben gewonnene Erkenntnisse gelan-
gen dagegen nicht an die Offentlichkeit, sondern werden von den
in der Regel viel zu sehr iberlasteten wissenschaftlichen Mit-
arbeitern als Geddchtniswissen aufgespeichert; hierzu gehéren
beispielsweise die Erfahrungen iiber den EinfluB der Kristall-
anordnung und der Kristallgrofle auf die Walzbarkeit des Arbeits-
gutes, das ginstigste Bemessen der Walzstiche fiir die einzelnen
Metalle und Legierungen und anderes mehr. Auch dem iiber-
méfBigen Kraftbedarf der Walzenstraen miiite zielbewuBt ent-
gegengesteuert werden, ebenso der Ausbildung von bestimmten
Walzfehlern, wie Blasen, Risse und Schichtenbildung. Inwieweit
die Giite eines Arbeitsstiickes von der Starke des Durchschmiedens
abhéngig ist, ist nicht zuverlassig festgestellt, dal aber optimale
Grenzen sowohl nach der einen, als auch nach der anderen Seite
bestehen, haben die neuzeitigen Untersuchungen iiber die Re-
kristallisationsvorgénge unzweideutig erwiesen. Das hier Gesagte
findet auch auf PreB3-, Walz- und Hammerwerke Anwendung,
wobei noch der Materialverschicbung bei der Bearbeitung be-
sondere Aufmerksamkeit zugewandt werden muf.

Die Warmebehandlung der Metalle nach erfolgter Kaltbearbei-
tung ist zwar grundsatzlich als gelost zu betrachten, jedoch bestehen
hinsichtlich der praktischen Betriebsverhiltnisse noch bedeutende
Milstinde. Auch die Vorginge beim Schweilen erfordern noch
weitere Aufklarung. Uber die Warmbriichigkeit der Metalle in
bestimmten Temperaturbereichen herrscht noch keine Einigkeit.

Weiter bietet die Priifung der fiir die technische Verwendung
in Frage kommenden Eigenschaften der Metalle und Legierungen
in den verschiedenen Bearbeitungszustinden, die Vereinheit-
lichung des gesamten Materialprifungswesens, die Schaffung
zweckméaBiger und eindeutiger Materialkonstanten, ein wunbe-
grenztes Feld der wissenschaftlichen Betatigung. Das Nach-
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prifen und Vervollstindigen der Zustands-, der Rekristallisa-
tions-, der Verfestigungsdiagramme, Untersuchungen iiber Wirme-
spannungen, Streckspannungen, Alterungserscheinungen infolge
Anderung der Verteilung der Eigenspannungen, Kerbwirkungen,
Bearbeitungsfahigkeit, Festigkeitseigenschaften und Héarte, sowie
deren Abhingigkeit von der thermischen und mechanischen Vor-
behandlung, elastische Nachwirkungen, Verhalten der Metalle
bei Stofl und Explosion, Schwingungsfestigkeit, ferner iiber die
elektrischen und magnetischen Eigenschaften, tiber Korrosions-
erscheinungen, iiber die Loslichkeit von Gasen in flissigen und
festen Metallen, iiber den Einflufl gewisser Verunreinigungen auf
die Metalle und Legierungen und deren Abhéngigkeit von der Art
ihrer Verteilung und Anordnung und nicht zuletzt iiber die Erfor-
schung der Verlagerungs- und Verfestigungsgesetze bilden schon
jetzt eine Arbeitsquelle, die auf Generationen bemessen sein diirfte.

Zusammenfassend gelangt man also zu dem Schlufl, dafB
eine Steigerung der Tatigkeit auf dem Gebiete der Metallforschung
vom wissenschaftlichen Standpunkt aus ein Bediirfnis drin-
gendster Art ist. Vor allem mufl der Zersplitterung der wissen-
schaftlichen Betéitigung entgegengetreten werden, um den ge-
waltigen Anstrengungen der ausléndischen Industrie mit fried-
lichen Mitteln begegnen zu kénnen. Es sei an dieser Stelle an die
Worte aus einer Denkschrift des Wiener Fortbildungs-Schulrats
erinnert: ,,Nur jener Staat wird den Weltmarkt beherrschen, der
iiber die besten technischen, kiinstlerischen und kommerziellen
Krifte verfiigt. Diese zu schaffen ist aber ein Werk der fach-
lichen Erziehung.*

Die gebotene Zusammenfassung moge als Beitrag zu einem
Teil der gestellten Probleme gewertet werden. Zahlreiche Anregun-
gen und Vertiefungen in das Arbeitsgebiet verdankt der Verfasser
dem Gedankenaustausch mit den Fachgenossen E. Heyn {, dessen
Andenken diese Zusammenfassung gewidmet ist,und W.Fraenkel,
sowie W. v. Moellendorff und W. Deutsch bei vielen fritheren
Arbeiten. E. Rassow unterstiitzte den Verfasser u. a. bei den
redaktionellen Arbeiten. Der Metallbank und Metallurgischen
Gesellschaft A.-G., Frankfurt a. Main, dankt der Verfasser fiir die
Uberlassung wissenschaftlicher Ergebnisse ihrer Versuchsanstalt.

F kfurt a. Main, April 1924, i .
rankiurt a. Mam, Apn J. Czochralski.
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A. Gefiigeaufbau und Technologie
der Gubmetalle.

I. Grundregeln der Phasenlehre.

Das Gefiige der Metalle und Legierungen wird bestimmt durch
die Art und das Mengenverhéaltnis der Gefiigebestandteile.
Nun ist die Art und das Mengenverhaltnis der Gefiigebestandteile
wiederum abhéngig von den physikalischen Bedingungen, denen
diese Systeme ausgesetzt sind. Durch Veranderung der physika-
lischen Faktoren, z. B. der Temperatur, kann das Gefiige weit-
gehend beeinflu3t werden. Die groBen Erfolge der Metalltechnik
in den letzten Jahren wiren ohne genaue Kenntnis der Bedin-
gungen, nach denen sich der Gefiigeaufbau vollzieht, nicht maog-
lich gewesen. Aber auch die zukiinftige Weiterentwicklung der
Legierungstechnik, insbesondere der Drei- und Mehrstofflegie-
rungen wird in hohem Mafle von der eingehenden Erforschung
der inneren Zustandsinderungen beeinflufit werden. Es ist daher
wichtig, dem EinfluB dieser Faktoren die gebiihrende Beachtung
zu schenken. Sie sollen in ihren Grundziigen fiir Zweistoff-
systeme hier kurz behandelt werden.

Bedingungen.

Phasen. Sobald eine einfache oder zusammengesetzte Metall-
schmelze zu erstarren beginnt, scheiden sich feste Kristalle aus
ihr aus. Die Kristalle kénnen reine Metalle, metallische Ver-
bindungen, metallische Losungen oder deren mechanische Ge-
menge sein, Gibbs gab den einzelnen Kristallarten den Namen
,,Phasen“ und dehnte ihn auch auf die verschiedenen festen
Formarten, die sog. allotropen oder polymorphen Modifikationen,
sowie auf den flissigen und den dampfformigen Zustand aus.
Mit ihnen ist die Zahl der Phasenarten erschopft. ,,Demnach
sind Phasen die gleichteiligen (homogenen) Stoffe, die in Gemengen
vorkommen.‘

Czochralski, Metallkunde. 1



9 Grundregeln der Phasenlehre.

Gleichgewichte. Wasser und Eis konnen bei 0° und gewshn-
lichem Atmosphérendruck, aber auch bei anderen zugeordneten
Werten von Temperatur und Druck dauernd nebeneinander be-
stehen ohne gegenseitig ihre Eigenschaften zu #ndern. Es tritt
hier ein Stillstand der Reaktionen ein, bei dem weder Wasser
gefriert, noch Eis schmilzt. Man driickt dies aus, indem man
sagt: ,, Konnen zwei oder mehrere Phasen dauernd nebeneinan-
der bestehen, ohne gegénseitig ihre Eigenschaften zu &ndern, so
befinden sie sich im Gleichgewicht.

Hierbei ist es gleichgiiltig, ob geringe oder grofie Mengen
der einzelnen Phasen zugegen sind und welche Phasen sich gegen-
seitig beriihren, da das Gleichgewicht sowohl von der Menge,
mit der die einzelnen Phasen im System vertreten sind, wie von
ihrer gegenseitigen Anordnung unabhingig ist. Fiir einfache Bei-
spiele war dieser Satz auch lingst bekannt, erst die Phasenlehre
bewies seine Allgemeingiiltigkeit.

Freiheitsgrad. Eis, Wasser und Wasserdampf konnen bei ge-
wohnlichem Atmosphérendruck iiberhaupt nicht nebeneinander
bestehen, nur bei dem Sonderdruck von 4,6 mm und der zugeord-
neten Temperatur von 0,007° {iber Null befindet sich das Drei-
phasensystem im Gleichgewicht.

Andert man den Druck oder die Temperatur um den ge-
ringsten Betrag, so verschwindet eine der Phasen. Da iiber diese
willkiirlich veranderlichen GroBen frei verfiigt werden kann, be-
zeichnet man sie auch als ,,Freiheiten‘.

Zieht man fir das System Eis, Wasser und Wasserdampf
weitere Grenzen von Druck und Temperatur in Betracht, so geht
dieser Einflufl noch viel weiter, indem man die Stoffe veranlassen
kann, nicht nur aus dem einen Aggregatzustand in den anderen,
sondern aus der einen Formart in die andere iiberzugehen. Es
existieren unterhalb etwa minus 20° und einem Druck iiber
2000 kg/cm? beispielsweise noch zwei weitere Eisarten (Eis II
und III). Hieraus ist ersichtlich, in wie hohem MaBe die will-
kiirlich verdnderlichen Groflen Druck wund Temperatur die
Phasenumwandlung beeinflussen.

Neben den durch Druck und Temperatur gegebenen Freihei-
ten bestehen noch andere, insbesondere die, die sich auf die Zu-
sammensetzung (Konzentration) der Phasen beziehen, wenn
diese verinderlich sind. Solche in bezug auf ihre Zusammen-



Bedingungen. 3

setzung veridnderliche Phasen treten aber gerade bei den Le-
gierungen am héufigsten auf. (Die iibrigen verénderlichen Griflen,
beispielsweise die Schwere, Kapillaritdt, sowie osmotische, elek-
trische und magnetische Kriifte, sollen nicht herangezogen werden.)
Phasengesetz. Einen sehr groBen Einflul auf den Gleich-
gewichtszustand eines Systems iibt die Bildung anderer Phasen
neben den urspriinglichen aus. Das Gesetz, das sich aus dem
Verhalten eines Gebildes, das mehrere Phasen enthilt, ableiten
1aBt, ist, daBl durch das Auftreten einer weiteren Phase eine der
vorhandenen Freiheiten verloren geht, wenn die Anzahl der
Bestandteile unverdndert bleibt. Man muf also die Bedin-
gung, dall eine weitere Phase anwesend sein soll, wie die Ver-
fiigung iiber eine der willkiirlich verdnderlichen GréBen auffassen,
und demgemiB nimmt die Zahl der Freiheiten in gleicher Weise
ab, wie die Zahl der Phasen zunimmt. Auf die wissenschaftliche
Ableitung des Gesetzes soll nicht eingegangen werden. Das Auf-
treten der Phasen vollzieht sich demnach nicht ungeordnet, ihre
Zahl entspricht vielmehr einem von Gibbs aufgestellten Ge-
setz. Das Gesetz besagt im wesentlichen, daB die Summe der
Freiheiten und Phasen
bei Einstoffsystemen = 3,
bei Zweistoffsystemen = 4,
bei Dreistoffsystemen = 5 ist, usf.
oder allgemein gefallt: die Summe der Freiheiten und Phasen
ist gleich der Anzahl der Bestandteile - 2:
F+P=B-+2.........
Daraus folgt:
1. Die Anzahl der miteinander im Gleichgewicht stehenden
Phasen kann nicht grofer sein als die um 2 vermehrte Zahl der
Bestandteile, oder:

Po.=B+2 ......... 2)

Die Zahl der Phasen kann aber kleiner sein als P, ..
2. Der Freiheitsgrad eines Gleichgewichtes ist gleich der
Summe der Bestandteile 4- 2 minus der am Gleichgewicht be-
teiligten Phasenzahl, oder:
F=B+2—P
oder
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Dieses Gesetz bezeichnet man als das Phasengesetz.

Weitere gesetzmiBige Beziehungen qualitativer Art, die
von van't Hoff und Le Chatelier aus dem Verhalten der
Phasen bei ihrer Umwandlung abgeleitet wurden, sind in der

Tabelle 1 zusammengefalt.

Tabelle 1.

Verschiebung des Gleichgewichtes bei Versinderung von Temperatur
und Druck. (Regel von van’t Hoff und Le Chatelier, giiltig fiir
alle Systeme.)

Das Gleichgewicht wird verscho-

nach der Seite desjenigen Systems,

ben durch: das entsteht unter:
Temperaturerh6hung Wirmeabsorption
Druckerh6hung Volumenverminderung
Temperaturerniedrigung Wirmeentbindung
Druckerniedrigung Volumenvergréerung

Anwendungsbeispiele der Phasenregel.

Mehrfachfreies Gleichgewicht., Die Aggregatzustinde eines
beliebigen Stoffes kénnen am iibersichtlichsten durch ein Dia-

gramm dargestellt werden.
Abb. 1 stellt die Zustands-
felder des Wassers dar. Die
Kriimmung und das Ver-
h#ltnis der einzelnen Linien
zueinander sind sehr iiber-
trieben, um die Erschei-
nungen deutlicher zu ma-
chen. Die Drucke werden
durch die Wagerechte, die
Temperatur durch dieSenk-
rechte dargestellt. Bei ei-

ner einzelnen Phase, bei-

1S
We
E 0/ asser
1
R EisT /  Eishy |
I '
—=Druck

Abb. 1. Zustandsdiagramm des Wassers,

spielsweise im Zustands-
felde des Wassers, kon-
nen Temperatur und Druck

innerhalb gewisser Grenzen willkiirlich gedndert werden, ohne
daB sich die Phase verdndert; man bezeichnet sie daher als doppelt-
frei, als di- oder bivariant.
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Bei Wasser (P = 1) ist die Anzahl der Bestandteile B = 1,
mithin nach (2):

P« = B4 2=23, also nach (3):
F=P, —P=3—-1=2,

Das Gleichgewicht ist vom Freiheitsgrad F = 2,

Eine bindre Losung, beispielsweise Kochsalzlosung, hat drei
Freiheitsgrade, wenn keine andere Phase als die Fliissigkeit
vorhanden ist, und entsprechend weniger, wenn mehrere Phasen
zugegen sind. Bei Kochsalzlosung (P = 1) ist die Anzahl der
Bestandteile B = 2, mithin:

P :B—-]—2=4: und F:Pmax-—P=4——l=3.

Das Gleichgewicht ist vom Freiheitsgrad F = 3, dreifachfrei
oder trivariant.

Bei einer ternaren Losung (P = 1) ist die Anzahl der Bestand-
teile B == 3, mithin:

P,=B+2=5 und F=5—1=4.

Das Gleichgewicht ist vom Freiheitsgrad F = 4, vierfach-
frei oder tetravariant, da hier die Konzentration in doppelter
Hinsicht verinderlich ist.

Systeme vom Freiheitsgrad F > 1 bezeichnet man auch als
mehrfachfrei, pluri- oder multivariant.

Ist

max

P=B oder P<B,

so konnen sowohl Druck als auch Temperatur, in letztem Falle
auch eine oder mehrere von den die Zusammensetzung der Phasen
bestimmenden Grofien, in den vom System abhaéngigen Grenzen
willkiirlich gewahlt werden.

Einfachfreies Gleichgewicht. Léangs der gestrichelten Linie
in Abb. 1 kann Wasser neben Wasserdampf bestehen; es ist dies
die Dampfspannungskurve des Wassers. Sie endet im kritischen
Punkt K (Abb.1). Umgeht man bei Zustandsdnderungen die
Dampfspannungskurve, so gelangt man in stetiger Weise aus
dem Felde des Dampfes in das der Fliissigkeit. Es gibt also fiir
reine Stoffe (B = 1) eine eindeutig bestimmte GesetzmaBig-
keit zwischen Druck und Temperatur, bei der Flissigkeit und
Dampf nebeneinander im Gleichgewicht bestehen konnen, und
zwar nehmen beide gleichzeitiz zu und ab. Ist iiber eine
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der Freiheiten verfiigt worden, so steht die Wahl der anderen
nicht mehr frei, wenn beide Phasen nebeneinander bestehen
bleiben sollen. Versucht man dies zwangsweise, so verschwindet
eine der Phasen. Zwei Phasen eines reinen Stoffes haben demnach
nur eine Freiheit; man bezeichnet sie auch als einfachfrei, mono-
oder univariant.

Bei dem System Wasser-Wasserdampf (P = 2) ist die An-
zahl der Bestandteile B = 1, mithin:

Poax =B+ 2=3, und nach (2):
F=P, —P=3—2=1.

Das Gleichgewicht ist vom Freiheitsgrad F = 1.

Gleiches Verhalten zeigen auch die Schmelzkurven des Eises.
Auch hier kénnen Temperatur und Druck nicht willkiirlich ge-
andert werden, sondern es besteht eine bestimmte GesetzmiBig-
keit zwischen beiden. Die Schmelzkurve zeigt, dafl der Schmelz-
punkt des Eises mit zunehmendem Druck mehr und mehr sinkt,
nur ist der Einfluf} ein viel geringerer. Ganz &hnlich liegen die
Verhiltnisse bei den verschiedenen Zustandsformen des Eises
und bei dem Gleichgewicht Eis-Dampf. ‘

Bei einem Zweistoffsystem, beispielsweise bei einer Losung, die

Eis oder Kochsalz im Uberschul3 enthalt (P = 3), ist die Anzahl
der Bestandteile B = 2, mithin:

Pox=B+2=4 und F=4—-3=1.
Das System ist vom Freiheitsgrad F = 1.
Ist P=B+41,
so kann bei gegebener Zusammensetzung des Systems nur eine
der beiden willkiirlich veranderlichen Grofien Druck und Tem-
peratur gewahlt werden, die andere ist dann eine vollig bestimmte
Funktion der ersten.

Unireies Gleichgewicht. Der Punkt 0 in Abb. 1 entspricht der
Temperatur 0,007 ¢ und einem Druck von 4,6 mm. Nur unter diesen
Bedingungen koénnen Eis, Wasser und Wasserdampf im Gleich-
gewicht nebeneinander bestehen. Dieser Punkt wird der drei-
fache Punkt (Tripelpunkt) genannt.

Bei Wasser (P = 3) ist die Anzahl der Bestandteile B = 1,
mithin :
Po.n=B+2=3 und P

max

—P=F=0.
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Das Gleichgewicht ist vom Freiheitsgrad F = 0. Man be-
zeichnet das Gleichgewicht als unfrei, als non- oder invariant.

Bei einer Losung, die Eis, Kochsalz und Dampf im Uberschuf

enthilt (P = 4) ist die Anzahl der Bestandteile B = 2, mithin:

Pox=B+2=4 und F=P, —P=4—4=0.
Das Gleichgewicht ist vom Freiheitsgrad F = 0.

Bei einer in bezug auf Eis, Kochsalz, Soda und Dampf
ibersattigten Losung (P = 5) ist die Anzahl der Bestandteile
B = 3, mithin:

Pow=B+2=5 und F=P,, —P=5—5=0.

Ist P=B-+2

so kann iiber irgendeine Freiheit nicht mehr verfiigt werden.

Kondensierte Systeme,

Eine ganz besondere Stellung in der Phasenlehre nehmen
wegen ihrer geringen Empfindlichkeit gegeniiber Druckinderun-
gen die Systeme ein, bei denen alle Umwandlungsvorginge unter-
halb der Siedezone stattfinden. van’t Hoff gab ihnen den be-
sonderen Namen , kondensierte Systeme’. Sie nehmen in der
Tat eine Sonderstellung ein, da es bei ihnen praktisch kaum in
Betracht kommt, ob der Druck, unter dem sie stehen, mehr oder
weniger vom Atmosphirendruck abweicht. Der Druck kommt
somit unter den willkiirlich Veréinderlichen dieser Systeme nicht
in Betracht, da er als konstant angenommen werden darf. Da
anderseits aus der Zahl der moglichen Phasen die Gasphase
ausscheidet, so lautet das Phasengesetz fiir diesen Fall:

F+P=B+1 .. ....... 4)

Die Anzahl der miteinander im Gleichgewicht stehenden
Phasen kann demnach bei kondensierten Systemen nicht groBer
sein als die um 1 vermehrte Zahl der Bestandteile

oder: Pp,.=B-F+1 ... ... ....... (5)
Die Zahl der Phasen kann aber kleiner sein als P, ..

Der Freiheitsgrad eines im Gleichgewicht befindlichen Systems
ist gleich der Summe der Bestandteile 4~ 1 minus der am Gleich-
gewicht beteiligten Phasenzahl,

oder: F=B+1—P
oder: F=P, . —P .. ... . ... .... (6)
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In der Tabelle 2 sind die Gleichgewichtsverhédltnisse der

Ein-, Zwei- und Dreistoffsysteme dargestellt, und zwar der kon-
densierten und der kondensiert-gasférmigen.

Kondensiert-gasférmige Systeme |
(leicht vergasbare Systeme) i

Das Gleichgewicht zwischen mehreren
Phasen ist festgelegt:

a) durch den Druck p,

b) durch die Temperatur £,

¢) durch die Phasenzusammensetzung ¢
(Gehalte ¢,, ¢;, ¢, an den Stoffen

Tabelle 2.

Zahlenbeziehungen zwischen den vorhandenen Bestandteilen, den
Phasen und den méglichen Freiheiten.

Kondensierte Systeme

(schwer vergasbare Systeme, dazu geho-

| ren fast alle in der Metallographie behan-
|| delten Systeme von Metallen und Legie-

rungen).

Das Gleichgewicht zwischen mehreren

Phasen ist festgelegt:

a) durch die Temperatur ¢,

4, B, C). b) durch die Phasenzusammensetzung ¢
! (Gehalte c,, ¢, ¢, an denStoffen 4,B,C)
é & Phasenzahl, ‘1'3 & Phasenzahl,
E’g 1 o |wemn Anzahl EE S g |wenn Anzahl ]
5! ,5.‘6 der Ft;stand- Synonyma TR :§§ der Bestand- Synonyma
& 8= eile s 5= teile
F|7" 1 2|3 N e 112 3
0 1345 |Unfreies, nonva-) 0 0 | 2! 3! 4 | Unfreies, nonva-
| riantes, invarian- | riantes, invarian-
‘ tes oder absolutes ‘ tes oder absolutes
§ Gleichgewicht. Gleichgewicht.
j Dreifach. Punkt \ Dreifach. Punkt
1 ¢ 2 3|4 Einfachfreies, || 1| ¢ 12,3 Einfachfreies,
| oder monovariantes, oder monovariantes,
P univariantes od. c univariant.od.un-
oder vollstandiges he- vollstand.heterog.
¢ terogenes Gleich- Gleichgewicht.
gewicht. Nackte | Nackte Reaktion.
Reaktion (Bei nur einer
Phase unvollstian-
* diges homogenes
P ‘ ’ Gleichgewicht)
21¢ep |1 2 ‘ 3 | Zweifachfreies, M 2| ¢ |—| 1] 2| Zweifachfreies di-
oder divariantes, biva- c variantes, bivari-
t,c } riantes od.unvoll- antes oder un-
oder standiges hetero- vollstandiges he-
¢ P ‘ genes Gleichge- terogenes Gleich-
‘ wicht. (Bei nur gewicht. (Beinur
i einer Phase un- einer Phase un-
vollsténdiges ho- vollstandiges ho-
mogenes Gleich- mogenes Gleich-
gewicht) gewicht)
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Fortsetzung von Tabelle 2.

Freiheits-
grad

Verander-

liche

Phasenzahl,

wenn Anzahl
der Bestand-
teile

123

eiheits-|
grad

Synonyma

Verinder- |

liche

Phasenzahl.
wenn Anzahl
der Bestand-
teile
12

|

|3

Synonyma

]

SIS o~

o |= Fr

Dreifachfreies,
trivariantes oder
unvollstind. he-
terogenes Gleich-
gewicht. (Beinur

einer Phase un-
vollstindiges ho-
mogenes Gleich-

gewicht) I

1

|

Dreifachfreies,
trivariantes oder
unvollstindiges
homogenes
Gleichgewicht

Ca
Cp

Vierfachfreies,
tetravariantesod.
unvollstandiges
homogenes
Gleichgewicht




II. Hauptarten der Erstarrungsdiagramme
bindrer Legierungen.

Wenn eine Metallschmelze erstarrt, so scheiden sich nicht
nur feste Bestandteile aus ihr aus, sondern es findet neben Ande-
rung des Volumens auch eine sehr bedeutende Wirmeabgabe
statt. Umgekehrt wird bei der Verfliissigung eines erstarrten
Metalls eine gleich grolle Warmemenge aufgenommen. Demnach
kann die Warmeténung sowohl positiv wie negativ sein: positiv
beim Erstarren, negativ beim Verflissigen.

Bei derartigen Umwandlungen konnen zwei Fille unter-
schieden werden, deren Kennzeichnung von groBer Wichtigkeit ist.
Entweder geht die ganze Umwandlung bei einem bestimmten
Temperaturpunkt vor sich, oder sie verlauft innerhalb eines mehr
oder weniger groflen Temperaturgebietes. Im ersten Falle handelt
es sich meist um ein reines Metall, im zweiten um eine metallische
Losung.

A bkiihlungskurven,

Abkiihlungskurven reiner Stoffe. Die bildliche Darstellung
des Verlaufes der Erstarrungskurve eines willkiirlich gew&hlten
reinen Metalls ist in der Abb. 2 gegeben. Die Grundlinie gibt
die Zeit, die Hohe die Temperatur an.

Bei der Erstarrungstemperatur zeigt die Kurve einen scharf
ausgepragten Knickpunkt, da die Temperatur eine gewisse Zeit
hindurch infolge der frei werdenden Kristallisationswirme un-
verindert bleibt. Die dem Newtonschen Gesetz entsprechende
Abkiihlungskurve ab geht daher bei der Erstarrungstemperatur
unvermittelt in eine der Zeitachse parallele Gerade I s und aus
dieser ebenso unvermittelt wieder in die dem gleichen Gesetz
entsprechende Gestalt iiber. Der Wert /s ist abhangig von der
Kristallisationswéarme und von der Versuchsmenge des betreffen-
den Metalls. Das Gebiet der unverinderten Temperatur wird als
Haltepunkt, ihre Dauer als Haltezeit bezeichnet.
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Die gestrichelte Linie zeigt den Verlauf der Abkiihlung,
wie sie dem Newtonschen Gesetz gemif mit abnehmender Ge-
schwindigkeit vom Punkt ! fortschreiten wiirde, wenn keine
Ausscheidung fester Bestandteile erfolgte.

Abkiihlungskurven von Losungen. Den Verlauf der Erstar-
rung einer metallischen Losung veranschaulicht die Abb. 3. Die
Erstarrung erfolgt in diesem Falle innerhalb eines bestimmten
Temperaturgebietes; die im fliissigen Zustande bestehende gegen-
seitige Loslichkeit der beiden Stoffe bleibt auch im festen Zustand
unveridndert bestehen.

l

\

\

\
9 \ y
3
3 \
S \
Ry N

N
|
—Zeit b — Zeit
Abb. 2. Abkiihlungskurve eines Abb. 3. Abkiihlungskurve einer
reinen Metalles. metallischen Lésung.

Die Temperatur der beginnenden FErstarrung ist durch
einen Knick bei [ gekennzeichnet, von dem aus die Temperatur
lings des Kurvenstiickes /s abfillt. Das Ende der Erstarrung
wird durch einen zweiten Knick bei s angezeigt. Die Erstarrung
erfolgt also nicht wie bei den reinen Metallen bei einer unver-
dnderlichen, sondern bei einer sich stetig andernden Temperatur.

Schaubilder. Die Vorginge, die sich beim Erstarren ver-
schieden zusammengesetzter Losungen derselben Stoffe ab-
spielen, lassen sich am iibersichtlichsten durch ein Erstarrungs-
diagramm bildlich veranschaulichen. Werden die Haltepunkte
einzelner Stichkonzentrationen in ein rechtwinkliges Koordina-
tensystem eingetragen und durch kontinuierliche Linienziige ver-
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bunden, so erhilt man Schaubilder, die sich in einige wenige
Hauptarten einteilen lassen.

Fall unbegrenzter Loslichkeit.
(Feste Losungen.)

Abb. 4 veranschaulicht das Erstarrungsdiagramm einer
festen Losung. Die Grundlinie gibt die Gehalte an den reinen Stoffen
A und B in Gewichtsprozenten, die Hohe die Temperatur an.

Oberhalb der Linie [ ist alles fliissig, unterhalb der Linie s
ist alles fest, withrend jeder Punkt in dem getdnten linsenférmigen
Zustandsfeld ein bestimmtes Gemenge aus Schmelze und Kristal-
len darstellt, Fir alle
nachstehend beschriebenen
Erstarrungsdiagramme gilt
das namliche.
¢ Die metallischen Lo-
sungen unterscheiden sich
demnach von den reinen

3 s Metallen dadurch, daB die
g Erstarrung nicht bei einer
Y .
S bestimmten Temperatur,
sondern innerhalb eines be-
stimmten Temperaturbe-
A %  reicheserfolgt.DerSchmelz-

punkt kann sich natiirlich
Abb. 4. FErstarrungsdiagramm einer nur dadurch #ndern, dab
metallischen Lésung (Typus I nach

wahrend der FErstarrung
sich sowohl die Zusammen-
setzung der Schmelze als auch die der festen Bestandteile fort-
wihrend verindert. Nach beendeter Erstarrung ist die Zu-
sammensetzung der nunmehr festen Losung wieder einheitlich; sie
dndert sich bei der Erstarrung nur voriibergehend. In welchem
Sinne sich die Zusammensetzung der Phasen beim Verfliissigen
oder beim Erstarren &ndert, kann man aus der Betrachtung
des Verlaufs der Erstarrungskurve voraussagen, namlich: in der
Richtung des hoheren Schmelzpunktes beim Schmelzen und in
der Richtung des niederen Schmelzpunktes beim Erstarren.
Kennt man beide Linien (! und s), so ergibt sich umgekehrt
aus dieser Konstruktion die Zusammensetzung aller im Gleich-

Roozeboom).
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gewicht befindlichen fliissigen und festen Phasen, indem man Hori-
zontale durch die Doppellinie legt. Die beiden Schnittpunkte
einer solchen Horizontalen ergeben die beiden Zusammensetzungen
fir die betreffende Temperatur.

In dem automatischen Diagramm Abb. 5 ist die Abhangigkeit
der Zusammensetzung beider Phasen von der Temperatur darge-
stellt. Beginn und Ende der Erstarrung sind durch die beiden zuge-
horigenTemperaturpunkte der betreffenden K onzentration gegeben.

Durch Aufwirtsbewegen der Anlegehorizontalen!) wird die
voriibergehende Anderung der Zusammensetzung beider Phasen

Temperatur

TA € -4

Abb. 5. Automatisches Diagramm zu Abb, 4.

fiir ansteigende Temperatur, durch Abwirtsbewegen die Anderung
fir sinkende Temperatur angezeigt. Der Durchschnittspunkt
mit der oberen Kurve gibt die Zusammensetzung der fliissigen
Phase, der Durchschnittspunkt mit der unteren Kurve die Zu-
sammensetzung der festen Phase. Das Gefiige der Legierung
besteht nach dem Erstarren aus einer in allen Teilen homo-
genen Kristallart (Mischkristallen).

Die Mengenverhiltnisse zwischen Schmelze und Kristallen
innerhalb des Zweiphasengebietes sind ferner aus der Diagramm-
konstruktion ohne weiteres ersichtlich. Verbindet man niamlich
die beiden Temperaturpunkte durch eine Senkrechte, beispiels-
weise fir die Konzentration iiber dem Punkte e, so wird die

1) An der perforierten Stelle abzutrennen.
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Schiebehorizontale durch sie zerlegt, und zwar gibt das Verhilt-
nis fs: 1 der Linie unmittelbar das Verhaltnis der beiden Mengen
an. Der Hebelarm f I entspricht der Menge der fliissigen Phase,
der Hebelarm fs der Menge der festen. Diese Beziehung ist von
Ruer erkannt und von ihm ,,Hebelbeziehung‘‘ benannt worden.

Es kann auch vorkommen, daB3 beide Linien eine nach ab-
warts verlaufende Kriimmung aufweisen, Abb.6. Man sagt
dann, die Erstarrungskurve hat ein Minimum,

Dieser Fall tritt ein, wenn die Schmelzpunkte der beiden
Metalle durch Legieren erniedrigt werden. Die Erstarrungs-
vorgange sind bis auf
die Legierung, die der Zu-

sammensetzung e ent-
spricht, die gleichen wie in
dem vorbehandelten Fall.
Nur die ausgezeichnete Le-
gierung schmilzt und er-
/ starrt wie die reinen Stoffe
bei einem bestimmten Tem-
peraturpunkt. Das Vor-
handensein eines solchen

ausgezeichneten Wertes
fuhrt oft zu besonderen

€ 8 Eigentiimlichkeiten der zu-

Abb. 6. Erstarrungsdiagramm einer metal- gehﬁrigen Legierungl).
lischen Lésung mit einem Minimum

(Typus III nach Roozeboom).

Rmsarsans Temperalur

Legierungen der vor-
beschriebenen Art sind
z. B. die bekannten Nickel- und Goldmiinzenlegierungen.

Beispiele dafiir, daB beide Linien eine Kriimmung nach der
entgegengesetzten Seite aufweisen (Typus II nach Roozeboom),
also ein Maximum haben, sind bei Metallegierungen nur selten.
Ein solcher Fall liegt im System Mangan-Kohlenstoff vor.

Die Anwendung der Phasenregel auf diesen Typus von Legie-
rungen ist die folgende: In Gebieten der festen Losungen, also
iberall unterhalb des getonten Feldes (Abb. 4 bis 6, P =1)
ist, da die Anzahl der Bestandteile B = 2, mithin nach (6)

F=BL+1—P=3_1=2.

1) Borelius: Annalen d. Physik. Bd. 53, S. 615, 1917/18.
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Daraus geht hervor, daB in diesen Gebieten Temperatur sowie
Konzentration in weiten Grenzen verindert werden koénnen,
ohne daB3 neue Phasen auftreten.

In allen Gebieten innerhalb des getonten Feldes (P = 2)
ist, da die Zahl der Bestandteile B = 2, mithin nach (6)

F=BL1—P=3_2=1.

Daraus geht hervor, daBl in diesem Gebiet nur noch iiber eine
Freiheit verfiigt werden kann, entweder iiber Temperatur oder
Konzentration. Jeder Temperatur ist eine bestimmte Zusammen-
setzung der Schmelze und der mit ihr im Gleichgewicht be-
findlichen Kristallart zugeordnet, die den Schnittpunkten der
Temperaturachse mit den Liquidus- (Kurve vollstandiger Ver-
flissigung) und Soliduskurven (Kurve vollstandiger Erstarrung)
entsprechen. Eine Verdnderung der Gesamtkonzentration ist also
auf die Zusammensetzung von Schmelze und Kristallart ohne Ein-
fluB. Thr Mengenverhiltnis allein erfahrt eine Verdnderung. Soll
das Mengenverhaltnis erhalten bleiben, beispielsweise 1:1,s0 stehen
Temperatur und Konzentration in einer bestimmten zwangsweisen
Beziehung, derart, daB der Punkt, der dem Verhaltnis der Phasen
1:1 entspricht, stets in der Mitte der Horizontalen liegen muf.

In allen Gebieten oberhalb des getonten Feldes bestehen die
gleichen Beziehungen, wie sie fiir die Gebiete unterhalb des
getonten Feldes angegeben wurden. Die Zahl der Freiheiten ist 2,
Temperatur und Konzentration kénnen also ohne Einflull auf
die Phasenzahl in weiten Grenzen verandert werden.

Es sei nun der Fall betrachtet, daB zwei Metalle im festen

Zustand sich nur begrenzt losen.

Fall begrenzter Loslichkeit im festen Zustande.

Legierungen mit einer Umwandlungshorizontalen. Als Aus-
gangspunkt seien die reinen Metalle 4 und B gewahlt. Ein Zu-
satz von dem Bestandteil B wird von 4 zundchst gelost, iiber
einen bestimmten Betrag hinaus dagegen nicht mehr. Das gleiche
gilt auch fiir den Bestandteil B, falls man ihm mehr und mehr
von 4 hinzufiigt. Zeichnet man (nach Ostwald) die Zusammen-
setzung der Losungen auf eine Horizontale, Abb. 7, so wird es
neben 4 einen Punkt a geben, der den groften Anteil von B
ausdriickt, der in A4 aufgel6st werden kann. Das gleiche gilt
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fir den Stoff B mit dem Sattigungspunkt b; die Sittigungs-
grenzen hingen von der Natur der betreffenden beiden Stoffe ab.
Alle zwischen diesen Punkten (¢ und &) liegenden Zusammen-
setzungen kommen als feste Losungen nicht vor. Bringt man beide
Bestandteile in einem Verhiltnis zusammen, das innerhalb der
Strecke A a liegt, so entsteht beim Erstarren eine gleichteilige
Losung, die iiberwiegend 4 enthilt, und innerhalb des Gebietes b B
eine mit vorherrschendem B-Gehalt. Wenn man nun beide Be-
standteile in einem zwischenliegenden Verhiltnis ¢ zusammen-
bringt so entstehen, da sich ja eine feste Losung nicht bilden kann,
deren zwei, namlich die feste Losung @ und die feste Losung b.
Je nachdem das Verhaltnis der beiden Stoffe 4 und B niher an
a oder b liegt, wird sich mehr von der entsprechenden gesiit-
tigten Losung bilden, und zwar gibt das Verhaltnis ca:c b der
Linie unmittelbar das Verhaltnis der beiden Mengen an.

Die Siattigungsgrenze beider Bestandteile verschiebt sich

nun allgemein mit der Temperatur. In dem Diagramm Abb. 8

ist diese Abhingigkeit dar-

a ¢ 3 gestellt. Die FErstarrungs-

A £ vorginge sind in bezug auf

Abb. 7. Schema einer Mischungsliicke. Anderung der Zusammenset-

zung der flissigen Schmelze

und der ausgeschiedenen Mischkristalle sowie ihres Mengenver-
haltnisses die gleichen, wie bei Abb. 4 erlautert.

Betrachtet man die Legierungen von der Zusammensetzung
iiber dem Punkte e, so scheiden sich beim Beginn der Erstarrung
unter voriibergehender Anderung der Zusammensetzung Misch-
kristalle o aus, wahrend beim Erstarren der Legierung von der
Zusammensetzung {iber dem Punkt e’ Mischkristalle § zur Aus-
scheidung gelangen.

Besondere Erscheinungen treten ein bei den Legierungen
von der Zusammensetzung iiber den Punkten f und f’, bzw.
bei allen Legierungen zwischen den Punkten ¢ und b, bei denen
die die Legierung darstellenden Vertikalen die Umwandlungs-
horizontale acb schneiden; sie zeigen wieder eine Verzégerung
beim Erstarren und aullerdem noch einen Haltepunkt beim
Passierender Umwandlungshorizontalen. Beide Legierungen f und f’
beginnen unter Ausscheidung von Mischkristallen o und Ande-
rung der Zusammensetzung von Schmelze und Kristallen zu
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erstarren, so daBl beim Beriihren der Horizontalen die Legierungen
aus den Mischkristallen o von der Zusammensetzung ¢ und der
Schmelze von der Zusammensetzung b bestehen. Ihre Mengen
ergeben sich aus der bereits angefiihrten Hebelbeziehung.

Auf der Horizontalen @ b vollzieht sich eine Umwandlung
bei gleichbleibender Temperatur. Es kénnen nun zwei Fille ein-
treten:

1. Fall f:

Die Restschmelze wandelt sich in Berlihrung mit dem festen
Anteil « zu einem Gemenge der beiden festen Mischkristalle «
und § um; Punkt e entspricht der Zusammensetzung der «-
Kristalle, Punkt ¢ der Zusammensetzung der f-Kriststalle.

Die Umwandlung driickt man aus durch die Schreibweise:

Schmelze 4 o« = o + f.

Die Restschmelze wird hierbei verbraucht, die Legierung
ist véllig erstarrt.

Bei noch weiterer Abkiihlung &ndert sich nun auch die
Zusammensetzung der festen Mischkristalle. Die Zusammenset-
zung der beiden Kristallarten bei den einzelnen Temperaturen ent-
spricht den Enden der einzelnen wagerechten Schraffierungslinien.

2. Fall f:

Die bereits ausgeschiedenen 4-reichen Mischkristalle o ver-
schwinden, indem sie sich in Beriihrung mit der Schmelze in ein
Gemenge der B-reichen Mischkristalle § von der Zusammen-
setzung ¢ und der Schmelze von der Zusammensetzung b um-
wandeln.

Auch hier kann man die Umwandlung ausdriicken durch
die symbolische Schreibweise:

Schmelze 4 o« = Schmelze + f.

Nach dem vélligen Erstarren ist auch der letzte Rest der
Schmelze zu den gleichartigen Kristallen 8, deren Zusammensetzung
dem Punkte f* entspricht, erstarrt.

Nach dem Passieren des Feldes der homogenen §-Kristalle
zerfillt die Legierung beim weiteren Abkiihlen in ein Gemenge
der jetzt bestiindigen beiden Kristallarten o und 5. Ihre Zusammen-

setzung bei den einzelnen Temperaturen entspricht wie bei f den
Czochralski, Metallkunde. 9
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Enden der einzelnen Schraffierungslinien. Das Gefiige besteht
aus einem Gemenge zweier Kristallarten.

Diesen Typus von Legierungen bezeichnet man wegen der
Eigentiimlichkeit, umbhiillte Kristalle zu bilden, auch als Le-
gierungen mit einem Peritektikum oder mit peritektischen Ge-
raden. Zu diesem Typus von Legierungen gehoren dieSysteme Zinn-
Silber, Quecksilber-Kadmium. Anzuschliefien ist eine groBe Anzah!
technischer Legierungen, bei denen sich die Gebiete, in denen
2 Mischkristallarten auftreten, mehrmals wiederholen. In erster
Linie sind die Kupfer-Zink-Legierungen, Kupfer-Zinn-Legierun-
gen, Kupfer-Aluminium-Legierungen usw. zu nennen (vgl. Ab-
schn. III, Abb. 18, 23, 24).

Die Anwendung der Phasenregel auf diese Art von Legierun-
gen ist in bezug auf die Gebiete fester Losungen (« oder ), die
Gebiete von Schmelze und Kristallart (getonte Felder) und die
Gebiete oberhalb des geténten Feldes (Schmelze) die gleiche wie
in dem Falle unbegrenzter Ldslichkeit.

Im Gebiete der beiden Kristallarten o + f gelten die gleichen
Bedingungen wie in dem Gebiet, in dem Schmelze und Kristall-
art sich im Gleichgewicht befinden. In diesem Gebiet kann
also nur noch iiber eine Freiheit verfiigt werden. Jeder Tempera-
tur ist eine bestimmte Zusammensetzung der beiden Kristallarten
zugeordnet, die den Schnittpunkten der Temperaturachse und
den Sattigungsgrenzen der beiden Kristallarten entsprechen. Eine
Veranderung der Gesamtkonzentration ist auf die Zusammen-
setzung dieser beiden Kristallarten ohne EinfluB3. Nur ihr Mengen-
verhaltnis erleidet eine Verinderung. Ein bestimmtes Mengen-
verhiltnis kann nur unter Einhaltung ganz bestimmter Tempera-
turen und Konzentrationen erhalten werden.

Bei diesem Typus von Diagrammen kann nun auch der
Sonderfall auftreten, daB 3 Phasen sich miteinander im Gleich-
gewicht befinden. Dies ist auf der Linie a ¢ b der Fall (Abb. 8).
In allen Punkten dieser Linie ist die Zahl der Phasen 3, die Zahl
der Bestandteile 2, mithin nach (6)

F=B4+1—-P=3—-3=0.
Die 3 Phasen konnen also nur bei einer einzigen Temperatur und

Zusammensetzung nebeneinander bestehen. Diese Temperatur
und Konzentration entspricht den Punkten @, ¢ und b. Auf der
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Verbindungslinie zwischen a, ¢ und b kann zwar noch die Gesamt-
konzentration verindert werden, die Zusammensetzung von
Schmelze und den beiden Kristallarten o und 8 bleibt dadurch
unberiihrt, nur ihr Mengenverhaltnis erfihrt eine Verschiebung.

Legierungen mit einer eutektischen Geraden. Eine zweite
Art von metallischen Stoffen, die sich im festen Zustand nur
begrenzt 16sen, sind die Legierungen mit einem Eutektikum.
In diesen Fillen gibt es eine Schmelze, die wie die reinen Stoffe
bei gleichbleibender Temperatur erstarrt; doch besteht sie nach

g0 Temperarur
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Abb. 8. Erstarrungsdiagramm einer  Abb. 9. Erstarrungsdiagramm einer
Legierung mit einer Umwandlungs- Legierung mit einer eutektischen
horizontalen (Typus IV nach Geraden (Typus V nach
Roozeboom). Roozeboom).

dem Erstarren nicht aus einem, sondern aus zwei Gefiigebestand-
teilen. Der ausgezeichnete Punkt wird eutektischer Punkt ge-
nannt, die ausgezeichnete Legierung eutektische Legierung
oder Eutektikum. Gleichzeitig erkennt man, Abb. 9, da8 die
Temperatur die niedrigste ist, bei der Schmelze neben festen
Bestandteilen bestehen kann; daher die Bezeichnung ,,Eutektl-
kum* (gut flieBend).

Betrachtet man zunichst Legierungen, die im festen Zustand
homogen sind (exeutektische Legierungen), so scheiden sich
beim Erstarren unter voriibergehender Anderung der Zusammen-
setzung von Schmelze und Kristallen die zugehorigen Mischkristalle
aus, und zwar «-Kristalle in der Nihe von 4 und g-Kristalle

Q¥
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in der Nahe von B. Im iibrigen vollziehen sich in diesen Gebieten
die Erstarrungsvorgéinge genau so, wie bei Besprechung des Dia-
gramms Abb. 4 ausfithrlich gezeigt wurde.

" Besondere Erscheinungen treten nur auf bei allen Legierungen
von zwischenliegender Zusammensetzung (eutektomeren Legie-
rungen).

Es werde zundchst die eutektische Legierung (K) betrachtet.
Hier ist die Schmelze fiir beide Bestandteile gesiittigt, sie erstarrt
bei der weiteren Abkiihlung unter wechselweiser Ausscheidung
beider Bestandteile bei gleichbleibender Temperatur zu einem
Gemenge der Kristallarten o und g; die Zusammensetzung von
Schmelze und Kristallen bleibt dabei unveréindert. Die erstarrte
Legierung besteht in der Regel aus sehr innig und gleichmaBig
verteilten Kristallen. Die Kristalle sind nicht etwa die reinen
Metalle 4 und B, sondern die gesittigten festen Losungen von
der Zusammensetzung a und b, deren Mengenverhaltnis durch
das Verhaltnis a K : K b gegeben ist.

Nur die Legierung, deren Konzentration dem ausgezeichneten
Punkt entspricht, erstarrt bei gleichbleibender Temperatur, da-
gegen zeigen die Legierungen zu beiden Seiten der ausgezeichneten
Konzentration eine Verzogerung beim Erstarren und einen Halte-
punkt beim Uberschreiten der eutektischen Geraden. Die Ver-
zogerung deutet die Ausscheidung des einen Mischkristalles,
die Haltepunkte die eutektische Erstarrung an.

Die Legierung von der Zusammensetzung iiber dem Punkt e
beginnt unter der Ausscheidung von Mischkristallen zu erstarren,
so daf beim Beriihren der eutektischen Geraden die Legierung
aus Mischkristallen von der Zusammensetzung ¢ und aus der
Schmelze von der Zusammensetzung K besteht. Hier ist die
Restschmelze fiir beide Bestandteile gesattigt und erstarrt wie
die eutektische Legierung. Die Schmelze 146t nach dem Erstarren
innerhalb des eutektischen Gemenges primér ausgeschiedene Misch-
kristalle erkennen; ihre Menge wichst mit der Entfernung von
der eutektischen Konzentration. Aus der Dauer der Haltezeiten
beim Uberschreiten der eutektischen Geraden kann man die Zu-
sammensetzung des Eutektikums genau und die Punkte, bis zu
denen homogene Mischkristalle in dem zu untersuchenden System
auftreten, annihernd genau bestimmen; dabei muf fiir jede Ab-
kithlungskurve dieselbe Gesamtmenge der Legierung zugrunde ge-
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legt werden. Bei den Legierungen, deren Zusammensetzung den
Punktena und b entspricht, sind die Haltezeiten bei der eutektischen
Temperatur gerade Null und haben bei der Konzentration des
ausgezeichneten Punktes K ihren grofiten Wert. Graphisch stellt
man dies dar, indem man die so erhaltenen Werte als Senkrechte
zur Konzeatrationsachse oder der eutektischen Geraden auf-
tragt und die Endpunkte verbindet (Abb. 9).

Ebenso wie die Schmelze ¢ erstarren alle Schmelzen zwischen
a und K unter Abscheidung von Mischkristallen « und alle Schmel-
zen zwischen K und b unter
Ausscheidung von Misch-
kristallen # innerhalb eines
mehr oder weniger grolen
Temperaturgebietes.

Je nach dem Mengen-
verhaltnis beider Bestand-
teile der eutektomeren Le-
gierungen spricht man von
einer eutektischen bzw. von
einer in Hinsicht auf Be-
standteile A oder B unter-
(hypo-) oder iiber-(hyper-)
eutektischen Legierung. 4

Bei den Legierungen . .
it e tektischen G Abb. 10. Erstarrungsdiagramm einer Le-
mit emer eu e. 1schen Le- gierung mit einer eutektischen Geraden
raden konnen im Grenzfall (Typus Va nach Roozeboom).

die festen Phasen auch die

reinen Metalle selbst sein. Abb. 10 veranschaulicht diesen Legie-
rungstypus (Typus Va nach Roozeboom). Praktisch muf aber
stets eine, wenn auch noch so geringe Loslichkeit vorausgesetzt
werden, wodurch die Einordnung dieses Sonderfalls an dieser Stelle
gerechtfertigt sein mag.

Dieser Typus von Legierungen ist ziemlich haufig. Von den
technischen Legierungen seien genannt: Kupfer-Kupferoxydul,
Hartblei, Silizium-Aluminium u. a. (vgl. Abschn. III, Abb.28u.31).

Die Anwendung der Phasenregel ist fiir alle Gebiete dieser
Art von Legierungen die gleiche wie sie im Vorangehenden aus-
gefiihrt wurde. Das Gebiet der Schmelze und der Mischkristalle «
oder # ist zweifachfrei, innerhalb der getonten Felder und des

——=Jemperatur
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Gebietes der beiden Kristallarten o -+ f§ einfachfrei, in den

Punkten a, K und b sowie auf deren Verbindungslinie unfrei.
Unterteilung der Legierungen mit einer Umwandlungshorizon-

talen und eutektischen Geraden. Die beiden vorbeschriebenen

N lemperatur

w —= Jemperatur

v —— Jemperatur

Abb. 11. a) Syntektikum, b) Monotektikum, c¢) Peritek-
tikum, d) Eutektikum, e) Metatektikum, f) Dystektikum.
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Hauptarten der Erstarrungsdiagramme mit einer peritektischen
und eutektischen Geraden, die in Abb. 8 und 9 dargestellt worden
sind, lassen sich nach Guertler wie folgt unterteilen Abb. 11.

In den Fillen o (Syntektikum) und b (Monotektikum) be-
teiligen sich an dem Gleichgewicht zwei fliissige und eine kristalli-
sierte Phase. Diese treten also nur auf, wenn die Schmelze
bei den Kristallisationstemperaturen des Systems in zwei Fliissig-
keiten entmischt ist (in den Abbildungen durch unterbrochene
Horizontalschraffierung angedeutet).

In den anfangs besprochenen Fillen ¢ (Peritektikum) und d
(Eutektikum) beteiligt sich
nur eine Flissigkeit neben —
zwei Kristallarten an dem
Gleichgewicht. Sie treten Am b
nur auf, wenn die Legie-
rungen eine Mischungsliicke
im kristallisierten Zustande
aufweisen.

Die Fille e (Metatek-
tikum) und f (Dystekti-
kum) beziehen sich auf Um-
setzungen innerhalb des
vollig kristallisierten Zu- =
standes, die durch Um- A
wandlung der reinen Kom-  spp, 1, Erstarrungsdiagramm einer Le-
ponenten selbst (Polymor- gierung mit einer chemischen Verbindung,
phie, siehe diese) wund
durch das Auftreten und Verschwinden neuer Phasen verursacht
werden koénnen. Ftir die Anwendung der Phasenregel gelten die
gleichen Gesichtspunkte, wie sie an den Diagrammen Abb. 6, 8,9
besprochen wurden.

Die Unterteilung Guertlers umfalit noch vier weitere Fille,
die zunichst aber ohne praktischen Belang sind.

Legierungen mit einer chemischen Verbindung. Eine weitere
Art von metallischen Stoffen, die sich im festen Zustand nur
begrenzt l6sen, sind die Legierungen mit einer Verbindung. Sie
sind gekennzeichnet durch ein Schmelzpunktmaximum oder durch
das Auftreten eines Knickes in der Schmelzkurve (verdecktes
Maximum). Nur Fall 1 soll an dieser Stelle besprochen werden.

Jemperatur
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Teilt man das Diagramm Abb. 12 durch eine Senkrechte
durch das Maximum hindurch in zwei Teile, so ergeben sich
zwei Systeme, von denen jedes fiir sich nach einem anderen
Typus erstarrt. Zwischen den beiden Systemen kénnen alle vor-
behandelten Erstarrungstypen auftreten, nur mit dem Unter-
schiede, dafl jetzt die eine gemeinsame Komponente beider Sy-
steme eine intermetallische Verbindung (A, B, )ist. In Abb. 12
ist eine Kombination des Erstarrungstypus ¥V und Ve nach
Roozeboom dargestellt. Eine Legierung dieser Art liegt in dem
System Aluminium-Magnesium vor.
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Abb. 13. Erstarrungsdiagramm mit  Abb. 14. Erstarrungsdiagramm mit
2 Geraden. 2 Geraden.

In dem System treten, wie in den bisher beschriebenen Fallen,
zweifachfreie (Gebiete der Schmelze, «-Kristalle, §-Kristalle),
einfachfreie (getonte Felder, Gebiete zweier Kristallarten) und
unfreie (auf der eutektischen Geraden) Gleichgewichte auf.

Legierungen mit zwei Geraden. Es sei nun der Fall be-
trachtet, dafl zwei Metalle sich auch im fliissigen Zustand nur
begrenzt ldsen.

Abb. 13 stellt das Erstarrungsdiagramm einer Legierung
dar, bei der die beiden Bestandteile im flissigen Zustande bei
der Erstarrungstemperatur der héher schmelzenden Komponente
praktisch {iberhaupt nicht ineinander Isslich sind (etwa wie Ol und
Wasser), obwohl weit oberhalb dieser Temperatur geringe Léslich-
keit besteht. Beim Abkiihlen einer Legierung von der Zusammen-
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setzung iiber dem Punkte e beginnt beim Erreichen der Léslich-
keitskurve eine Trennung der Schmelze in zwei fliissige Phasen.
Die Zusammensetzung beider Schmelzen bei den einzelnen Tem-
peraturen entspricht den Séattigungsgrenzen beider Schmelzen
(gestrichelte Kurvenstiicke). Beim Erreichen der Erstarrungs-
temperatur der hoher schmelzenden Komponente 4 gelangt bei
Legierungen beliebiger Zusammensetzungen zunichst die ganze
Menge der hoher schmelzenden Komponente zur Ausscheidung,
worauf dann die Temperatur bis zum Schmelzpunkt der anderen
Komponente sinkt und auch diese erstarrt.

Oberhalb des geténten Feldes besteht die Legierung aus
zwei und jenseits der gestrichelten Loslichkeitskurve aus einer
Schmelze; unterhalb des getonten Feldes ist alles fest, wahrend
jeder Punkt in dem getonten Zustandsfeld aus Schmelze der
Komponente B und Kristallen der Komponente A besteht.

Die Abkiihlungskurven samtlicher Schmelzen weisen bei
der Trennung der Schmelze in zwei Losungen?!) Verzogerungen
(meist undeutliche) und bei den Erstarrungstemperaturen der
reinen Metalle Haltepunkte auf.

Ein Grenzfall volliger Unloslichkeit im flissigen Zustande
ist hier noch viel weniger wahrscheinlich als bei Typus Ve in
festem Zustande. In Abb. 14 ist dieser hypothetische Fall dar-
gestellt.

Etwa 20°%, der bekannten bindren Legierungen gehoéren
diesem Typus an.

In allen Zweiphasengebieten sind die Systeme einfachfrei,
und doppeltfrei in den Gebieten, in denen nur eine Schmelze
auftritt.

Polymorphe Umwandlungen.

Auch in bereits erstarrten Systemen sind Umwandlungen
moglich, sei es durch Polymorphie, d. i. durch die Fahigkeit vieler
Stoffe in verschiedenen Kristallformen aufzutreten, sei es infolge
chemischer Prozesse.

Treten beide Bestandteile in mehreren Kristallformen auf,
die untereinander unbegrenzt lgslich sind, so lassen sich die fir
die Erstarrungsvorginge gefundenen Resultate ohne weiteres auch

1) In der Abbildung nur durch eine Stichkonzentration dargestellt.
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auf diese Umwandlungen iibertragen. Abb. 15 veranschaulicht
eine stetige vom niedrigsten zum hdchsten Umwandlungspunkt
fortwihrend ansteigende Umwandlungskurve. Wie in den Ge-
bieten, in denen Schmelze und Kristalle sich im Gleichgewicht
befinden (getontes Feld), so erstreckt sich auch hier die Umwand-
lung der Legierung iiber ein bestimmtes Temperaturgebiet, inner-
halb dessen die Zusammensetzung beider Kristallarten eine vor-
iibergehende Anderung erfihrt (schraffiertes Feld).

Tritt einer der beiden Bestandteile in mehreren Kristall-
formen auf, so mul} bei Voraussetzung unbegrenzter Loslichkeit

. ——= Jemperatur

= Jemperatur

Abb. 15. Erstarrungsdiagramm einer ~ Abb. 16. Erstarrungsdiagramm einer
metallischen Losung mit zwei poly- metallischen Losung mit einer poly-
morphen Komponenten. morphen Komponente.

auch die andere Komponente in mehreren Kristallformen auf-
treten konnen. Diese Formen sind dann notwendigerweise unbe-
stindig (metastabil). Der Zusammenhang der verschiedenen For-
men wird durch das Diagramm Abb. 16 ausgedriickt. Eine Um-
wandlung der nicht polymorphen Komponente findet nur bis zu
einem gewissen niedrigsten 4-Gehalt (Punkt d) statt. Unterhalb
dieser Grenze ist die «-Form der 4-Kristalle nicht imstande, die
gleiche Kristallform auch bei den B-Kristallen aufrechtzuerhalten.

Sind beide Bestandteile im festen Zustand ineinander véllig
unléslich, so scheidet sich je nach ihrer Zusammensetzung die eine
oder die andere Komponente in reinem Zustande aus, und wenn
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eine derselben, etwa A, bei unterhalb der eutektischen Hori-
zontalen gelegener Temperatur aus einer f-Form in eine o-Form
itbergeht, so erfolgt die ganze Umwandlung bei gleichbleibender
Temperatur. Die Dauer der Haltezeiten héngt lediglich von dem
A-Gehalt der Legierung ab; sie nimmt, wie Abb. 17 veranschau-
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Abb. 17. Erstarrungsdiagramm einer Legierung mit einer
eutektischen Geraden und einer polymorphen Komponente.

licht, vom Maximum fiir reines 4 bis zum Nullwert fiir reines
B linear ab. Legierungen dieser Art liegen vor in den Systemen
Nickel-Kobalt (Typ. Abb. 15), Nickel-Kupfer (Typ. Abb. 16),
Kobalt-Kupfer (Typ. Abb. 17).

Die Gleichgewichte sind je nach den Systemen zweifach-
oder einfachfrei, Abb. 15 und 16, in Abb. 17 auch unfrei.



III. Erstarrungsdiagramme technischer
Legierungen.

Die Diagramme der meisten technischen Legierungen haben
in den letzten Jahren mehr oder weniger wesentliche Erginzungen
erfahren. Die Angaben sind in vielen in- und auslindischen
Zeitschriften verstreut; sie haben in den meisten Lehr- und Hand-
biichern noch keine vollstindige Aufnahme gefunden. Darum
sollen an dieser Stelle die wichtigsten Ergebnisse dieser Arbeiten
kurz zusammengefallt werden.

Die Auswahl umfafit nur die allerwichtigsten technischen
Legierungen unter Ausschluf} des Eisens.

Kupfer-Zinklegierungen (Messing).

In Abb. 18 ist das Diagramm der Kupfer-Zinklegierungen
dargestellt auf Grund der Arbeiten von Shepherd?!) und Tafel?).
Das Diagramm ist ergénzt nach den letzten Untersuchungen dieses
Systems von Carpenter und Edwards?®). Diese Erginzung be-
zieht sich auf die Gebiete, die §-Kristalle enthalten. Diese Autoren
stellten namlich fest, daf3 alle Legierungen in diesen K onzentrations-
bereichen sich durch eine Umwandlungshorizontale auszeichnen,
die bei 4700 liegt. Auf dieser Horizontalen zerfallt die f-Kristall-
art in ein dullerst feinkdrniges Gemenge von - und y-Kristallen,
Abb.19. Die Umwandlung 146t sich wahrscheinlich infolge
grofer Reaktionsverzogerungen nur duBerst schwierig nachweisen.
Um diese Umwandlung zu bewirken, ist ein wochenlanges Glithen
unterhalb der Umwandlungshorizontalen (470°) erforderlich.
Legierungen, die diese Umwandlung erfahren haben, sind sehr
sprode. Drahte von 1 mm Durchmesser brechen bereits bei einer
Biegebeanspruchung von etwa 159, wie dies die Abb. 20a veran

1) J. Phys. Chem. Bd. 8, S. 421, 1904.

%) Metallurgie. Bd. 5, S. 349, 1908.

3) Intern. Z. f. Metallographie. Bd. 1, 8. 156, 1911 und Bd. 2, S. 138,
1912,
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schaulicht. Durch Anlassen oberhalb der Umwandlungstempe-
ratur wird die Sprodigkeit der Drahte wesentlich vermindert,
so dal} sie zu Spiralen gebogen werden konnen, Abb. 20b1).

Eine weitere Erginzung ist in diesem Diagramm hinsicht-
lich der Sattigungsgrenzen der Gebiete der «- und f-Kristalle
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Abb. 18. Erstarrungsdiagramm der Kupfer-Zinklegierungen.

vorgenommen worden. Nach Jlangjihrigen Beobachtungen des
Verfassers liegen diese Grenzen nicht, wie in den meisten Dia-
grammen angegeben, bei 63 bis 65 und 53 bis 54/, Kupfer,
sondern wie dies in dem Diagramm dargestellt ist, bei 62,5und 54 9/,
Kupfer.

1) Vgl. dagegen die bemerkenswerten Ergebnisse von Masing: Wiss.
Verdff. aus d. Siemenskonz. Bd. 3, S. 240, 1923.
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Abb. 19. p-Messing nach der Aufspaltung der S-Kristalle in @ 9 durch
dreiwdchiges Ausglithen bei 445°C (nach Carpenter). (Lin. Vgr. 150.)

G

Abb. 20. a) a-B-Messingdraht, der b) Ahnlicher Draht, gegliiht bei
infolge stattgehabter Umwandlung 650—700 ° und danach gewickelt.
duberst briichig geworden ist. (Nach Carpenter.)



Kupfer-Zinklegierungen (Messing). a1

Abb. 21. Intergranularer a-Warmbruch in kupferreichem a-f3-Messing.
Geidtzt in warmer Schwefelséure 1: 1 rund 5 min, (Lin. Vgr. 200.)

Abb. 22. Intragranularer §-Kaltbruch in «-8-Messing.
Ge#tzt in warmer Schwefelsdure 1:1 rund 5 min, (Lin. Vgr. 450.)
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Eine wesentliche Rolle in technologischer Hinsicht kommt
den B-Kristallen zu. Sie zeichnen sich im Gegensatz zu den
a-Kristallen durch grofe Bildsamkeit bei hohen Temperaturen
aus. Hierauf beruht die technische Unterteilung der Kupfer-
Zinklegierungen in die warm- und kaltschmiedbaren Messing-
sorten. Legierungen, die irgend einen nennenswerten Gehalt an

xXC 7l ¢
é;sm & ?/? V/(/ Bl . \\\

E J00 // /,27 ///7 | \
g‘.‘xm %&y d‘/y {/%% ‘:;;;;ﬁ ’.,{');!;( /;:;'(I./ 6:;// P.;?
3 / AJ,%",J/ r////// i

WL/ 100 A )

——=— Gewrichisprozente Sn

Abb. 23. Erstarrungsdiagramm der Kupfer-Zinnlegierungen.

o-Kristallen besitzen, fithren beim Warmschmieden leicht zu
RiB- und Bruchbildung. Dies veranschaulicht Abb. 21. Infolge
a-Anreicherung ist durch dieungeniigende Plastizitat dero-Kristalle
in der Warme der metallische Zusammenhang gestort worden.
Abb. 22 zeigt dagegen in instruktiver Weise die Plasti-
zitdt der o-Kristalle bei niedrigen Temperaturen. Die Probe
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wurde in der Kalte (Raumtemperatur) bis zum Bruch be-
ansprucht. Der Bruch verliuft nur durch die §-Kristalle. Die
o-Kristalle haben infolge ihrer hohen Plastizitit zum groften
Teil noch standgehalten. Sie tiberbriicken gewissermafien noch
die Bruchflachen.

Die Kupfer-Zinklegierungen aller Abstufungen (bis zu einem
Gehalt von 509, Zink) finden sehr ausgedehnte technische An-
wendung, und zwar in gegossenem Zustand sowie nach mannig-
faltiger Knetbearbeitung; desgleichen zinkreiche Legierungen
als SpritzguBl.

Kupfer-Zinnlegierungen (Bronze).

In Abb. 23 ist das Kupfer-Zinndiagramm dargestellt, wie es
Bauer und Vollenbruck nach ihren neuesten Untersuchungs-
ergebnissen bekanntgegeben haben!). Neben anderen wesent-
lichen Ergénzungen ist auch von diesen Autoren die Sattigungs-
grenze der «-Kristalle von etwa 12 auf 149/, Zinn erweitert worden.

Die Kupfer-Zinnlegierungen finden bis zu einem Gehalt von
309/, Zinn ausgedehnte Verwendung als Gulimetall; Legierungen
bis etwa 89/y Zinn kénnen in der Warme der Knetbearbeitung
noch gut unterzogen werden.

Kupfer-Aluminiumlegierungen (Aluminiumbronzen).

In Schaubild 24 ist das Kupfer-Aluminiumdiagramm wieder-
gegeben nach den Untersuchungen von Carpenter und
Edwards?), Curry®) und Gwyer*). Nach den Untersuchungs-
ergebnissen von Curry diirfte die gefundene Umwandlung der
f-Kristalle in « und p als gesichert anzusehen sein. Die
Umwandlung erfolgt bei diesen Legierungen wesentlich leichter
als bei den Kupfer-Zinklegierungen.

Der Aluminiumgehalt der technischen Legierungen geht selten
iber 109/, hinaus; sie werden meist als GuBmetall verwendet;
in der Warme vertragen sie auch starke Knetbearbeitung. Von
technischem Interesse sind ferner die GuBllegierungen mit hohem
Aluminiumgehalt und etwa 2 bis 209/, Kupfer.

1) Mitt. Materialpr.-Amt. Bd. 40, S. 181, 1922,
2) Proc. Inst. mech. Eng. Bd.1—2, S. 57, 1907.
3) J. Phys. Chem. Bd. 11, S. 425, 1907.
4) Z. anorg. Chem. Bd. 57, S. 113, 1908.
Czochralski, Metallkunde. 3
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Abb. 24, Erstarrungsdiagramm der Kupfer-Aluminiumlegierungen.
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Abb. 25. Erstarrungsdiagramm der Aluminium-Zinklegierungen.
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Aluminium-Zinklegierungen,

In Abb. 25 ist das Erstarrungsdiagramm der Aluminium-
Zinklegierungen wiedergegeben. Es baut sich auf dem Diagramm
von Shepherd?) sowie Bauer und Vogel?) auf und ist erginzt
nach den Untersuchungen von Hanson und Gayler?®), Sander
und Meisner*). Die Sattigungsgrenze der y-Kristalle oberhalb 2500
bedarf u. a. noch der Bestétigung; nach Bauer geht sie nicht iiber
409/, Zink hinaus. Seine Angaben hilt Bauer, gestiitzt auf um-
fangreiche neue Versuchsergebnisse, auch jetzt noch aufrecht?).

3] -
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Abb. 26. Erstarrungsdiagramm der Aluminium-Magnesiumlegierungen.

Legierungen bis zu etwa 15°/, Zink finden fiir GuBzwecke
ausgedehnte Verwendung, sie kénnen aber auch kalt oder warm
durch Kneten weitgehende Umformung erfahren.

Aluminium-Magnesiumlegierungen.

Das Diagramm, Abb. 26, ist aufgestellt nach den Arbeiten
von Boudouard®) und Grube?) und ist erginzt durch die ein-

1) J. Phys. Chem. Bd. 9, S. 504, 1905.

%) Intern. Z. {. Metallographie. 1916, S, 101.

%) J. Inst. of Metals. 1922 (ref. Engincering 1922, S. 538).
4) Z. Metallkunde. 1922, S. 385,

3) GemaB freundlicher Privatmitteilung.

)

)

6) Compt. rend. Bd. 132, S. 1325, Bd. 133, S. 1003, 1901.
7) Z. anorg. Chem. Bd. 45, S. 225, 1905.

3*
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gehenden Untersuchungen von Hanson und Gayler!). Wesent-
lich an diesen Untersuchungen ist die Feststellung, daB auf beiden
Seiten ausgedehnte Gebiete der festen Losungen o und 0 bestehen
und daB aufler der bereits bekannten festen Losung ¢, die frither
als o bezeichnet wurde, auch noch eine weitere feste Losung B
aufgefunden wurde. Die Sittigungsgrenze der festen Losung o« wird

mit etwa 10%, ange-

"o geben. NachMerica?)

E fallt siebisaufetwa 29/,

A Magnesium; dem wi-

o / i / Y dersprechen aber die

:f // ////V////,': zahlreichen  Bestim-

éiwo v /. mungen von Hanson

] « V/// // und Gayler. Ein be-

§ 900 b Y 7 ; sonders empfindliches

8 f; / // Agens fiir den Nach-

e ﬁ / / / weis der g-Kristalle ist

I oo ,{/ /A / //A eine 5 bis 209,ige
Chromséaureldsung.

/ % //A// Die o-Kristallart

0o 2z 4 &6 & 1 12 # . )
Gewichtsprozentels bildet die Grundlage

der bekannten hért-
baren Al-Mg-Legierun-
gen (Duralumin), die
o-Kristallart die der Mg-Al-Legierungen ( Elektronmetall, Magna-
lium). Die Mg- und Al-armen Legierungen lassen sich warm und
kalt durch Kneten bearbeiten.

Abb. 27. Erstarrungsdiagramm der Aluminium-
Lithiumlegierungen.

Aluminium-Lithinmlegierungen.

Ganz neuerdings haben die Aluminium-Lithiumlegierungen
an Interesse gewonnen. Das in Abb. 27 wiedergegebene Dia-
gramm (bis zu 10°/, Lithium) ist vom Verfasser zusammen mit
Rassow?) aufgestellt worden.

Die Sattigungsgrenze der o-Kristalle betragt etwas iiber
39/, Lithium. Diese Kristallart bildet ahnlich wie die «-Alumi-
nium - Magnesiumkristalle die Grundlage von Legierungen, die auf
1) J. Inst. of Metals. Bd. 2, S, 201, 1920,

2) Chem. and Met. Eng. 1919, 8. 552; vgl. auch Sander und

MeiBner, Z. Metallkunde 1924, S. 14.
3) Z. Metallkunde. 1924.
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thermischem Wege veredelt werden kénnen (Scleron-Metall). Auch
diese Legierung ist kalt und warm durch Kneten gut bearbeitbar.
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Abb. 28. FErstarrungsdiagramm der Aluminium-Siliziumlegierungen.

Aluminium-Siliziumlegierungen.
In Abb.28 ist das Diagramm dieser Legierungen nach
Fraenkell) wiedergeben. Wihrend Fraenkel die Existenz
der festen Losung o auf der Aluminiumseite feststellt, konnte

1) Z. anorg. Chem. Bd. 58, S. 154, 1908.
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Roberts!) dies nicht bestatigen. Nach den Feststellungen des
Verfassers?) ist die Sattigungsgrenze der «-Kristalle kleiner als
1°/,. Hanson und Gayler®) geben sie mit 1,59, Guillet*) mit
0,7%, Wetzel und Konarsky®) mit 0,59, bei 550° mit 19/, an;
sie diirfte also bei niedrigen Temperaturen wohl 0,59/, nicht iiber-
steigen, dagegen bei hohen Temperaturen etwa auf das Doppelte
anwachsen.

Eine weitere Korrektur ist durch Rassow$) erfolgt. Auf
Grund reichhaltigen Versuchsmaterials wurde die eutektische
Konzentration bei 13,89/, festgestellt.

Legierungen bis zu 209, Silizium gewinnen, nach einem
besonderen Verfahren veredelt (Silumin), als GuBmetall immer
groflere Bedeutung.
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Abb. 29. Erstarrungsdiagramm der Zinn-Bleilegierungen.

Zinn-Bleilegierungen.
Das Diagramm nach Rosenhain und Tucker?) und nach
Degens®), erganzt durch eingehende Untersuchungen von

1 J. Chem Soc. 1914, S. 1383. %) Z. angew. Chem. 1913, S. 494.
3) J. Inst. of Metals. 1921, S. 321. 4) Rev. Met. 1922, S. 303.
5) Metallborse. 1922, S. 2704.
6) Z. Metallkunde. 1923, S. 106 (sieche auch Guillet, Rev. Met. 1922,
S. 303) und Welter, Z. Metallkunde. 1923, S. 107).

7) Philos. Trans. A. Bd. 209, S. 89, 1908.

8) Z. anorg. Chem. Bd. 63, S. 207, 1909.
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Mazottol), ist in Abb. 29 wiedergegeben. Die Zinn-Bleilegierun-
gen bilden die Grundlage zahlreicher Weichlote.

Zinn-Antimonlegierungen.

Das Diagramm der Zinn-Antimonlegierungen nach Wil-
liams?)und Konstantinowund Smirow?)ist in Abb. 30 wieder-
gegeben. Die Legierungen bis zu 209/, Antimon bilden die Grund-
lage der bekannten Zinn-Lagermetalle (Regelmetall) und des
Hartzinns.
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Abb. 30. Erstarrungsdiagramm der Zinn-Antimonlegierungen.

Blei-Antimonlegierungen.

Das Schmelzdiagramm nach Gontermann?) ist in Abb. 31
wiedergegeben®). Die Legierungen bis zu etwa 20 °/; Antimon bilden
die Grundlage des Hartbleis, der Schriftmetalle und insbesondere
der Blei-Lagermetalle.

1) Intern. Z. f. Metallographie 1911, 8. 289. Vgl. Guertler, Metallo-
graphie 1912, 8, 727.

2) Z. anorg. Chem. Bd. 55, 8. 12, 1907.

8) Intern, Z. f. Metallographie 1912, 8. 152 und Guertler, Metallo-
graphie 1912. 8. 803.

4) Z. anorg. Chem. Bd. 55, S. 419, 1907.

5) Nach neueren Untersuchungen von Dean, J. of the Am. Chem.
Soc. Bd. 45, S. 1683, 1923, wird u. a. eine feste Losung von Antimon in Blei
bis 39/, angenommen.
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Blei-Bariumlegierungen.

Die Legierungen bis zu etwa 59/, Barium bilden die Grund-
lage neuzeitlicher Lagermetalle. DasDiagramm bis zu 7%/, Barium,
Abb. 32, ist vom Verfasser zusammen mit Rassow!) ausgearbeitet
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Abb. 31. Erstarrungsdiagramm der Blei-Antimonlegierungen.
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Abb. 32. Erstarrungsdiagramm der Blei-Bariumlegierungen.

1) Z. Metallkunde. 1920, S. 337.
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worden. Es wurde spater von Cowan, Simpkins und Hiers?)
bestatigt.

Es ist bemerkenswert, daBl das Eutektikum der Blei-Barium-
legierungen sich erst nach sehr langem Glithen aufspaltet. Durch
einen geringen Natriumzusatz kann dagegen sofortige Aufspaltung
bewirkt werden, Abb. 33.

Abb. 33. Blei-Barium-Eutektikum (Grundmasse), feste Losung Blei-
Natrium (helle Kristalle), Verbindung Pb,Ca (dunkle Kristalle), gedtzt mit
Salzsdure (5°). (Lin. Vgr.220.)

Blei-Natriumlegierungen.

Das Diagramm Abb. 34 wurde von Mathewson?) auf-
gestellt. Durch einen geringfiigigen Natriumzusatz erfahrt die
Héarte des Weichbleis eine sehr betrichtliche Steigerung. Die
reinen Blei-Natriumlegierungen finden technisch kaum Verwen-
dung, dagegen weisen die meisten neuzeitlichen Blei-Lager-
metalle einen geringen Natriumgehalt auf. Er betragt in der Regel
nur wenige Zehntel Prozent. Die Sittigungsgrenze der o-Blei-
Natriumkristalle wird von Mathewson mit 0,89/, angegeben,

1) Chem. and Met. Eng. 1921, S.118.
%) Z. anorg. Chem. Bd. 50, S.171, 1906.
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was auch Gé6bell) be-

700 .
stiatigt. Nach den
600 vom Verfasser gemein-
sam mit Rassow ge-
s00 machten Beobachtun-
© gen diirfte aber diese
S 400 NaFb wage .
% ol P Sattigungsgrenze bei
EJ’: : | T P77 wesentlich héheren Na-
3 / //// // // triumgehalten liegen.
% 200 //; / /) h Das Gefiigebild sorg-
o /é/ # /{% / faltig homogenisierter

A3 A, 7 A
Y 7 777, g [/ Proben ergibt ndmlich
/) / bei einem Natrium-
/ LRI

0 2 6 8 m 72 gehalt von 1,28 bzw.
Gewichtsprozents No 1,599/, noch véllig ho-
Abb, 34. Erstarrungsdiagramm der Blei-Natrium- mogene Mischkristalle,
legierungen. Abb. 35 wund 36.

1,289/, Na 1,599/, Na

Abb. 35 und 36. Kristalle der festen Losung «-PbNa, gedtzt mit Essigsaure-
Wasserstoffsuperoxyd. (Lin. Vgr. 45.)

1) Z. Metallkunde. 1922, S. 425.



Blei-Kalziumlegierungen und Blei-Strontiumlegierungen. 43

Erst bei einem Natriumgehalt von 2,99/, wurden in den homo-
genisierten Proben deutliche Mengen Eutektikum vorgefunden,
Abb. 37. Die Homogenisierung der Proben erfolgte in eva-
kuierten Glasréhren (60 Stunden bei einer Temperatur von 275°),
Vor und nach dem Ausglilhen wurde der Natriumgehalt ana-
lytisch ermittelt. Die Abweichungen waren nur geringfiigig. Die
Sattigungsgrenze der «-Kristalle diirfte daher zwischen 1,59 und

Abb. 37. Blei-Natrium-Eutektikum (2,99/, Na).
Geatzt mit Essigsdure-Wasserstoffsuperoxyd. (Lin. Vgr. 220.)

2,99, Natrium liegen; sie wurde dem Hochstwert von 1,59/,
entsprechend in das Diagramm eingezeichnet.

Als Atzmittel wurde verdiinnte Essigsiure, die mit Wasser-
stoffsuperoxyd versetzt war, verwendet. Die Atzung kann aber
auch in getrennten Losungen erfolgen (abwechselnd ohne zu
spiilen).

Blei-Kalziumlegierungen und Blei-Strontiumlegierungen.

Das Diagramm der Blei-Kalziumlegierungen bis zu 109/,
Abb. 38, wurde von Doriski?), dasjenige der Blei-Strontium-

1) Z. anorg. Chem. Bd. 57, S. 210, 1908.
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legierungen bis zu etwa 129/, Abb. 39, von Piwowarsky?') auf-
gestellt. Diese Legierungen bis zu etwa 39/, Kalzium bezw.
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Abb. 38. Erstarrungsdiagramm der Blei-Kalziumlegierungen.
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Abb. 39. Erstarrungsdiagramm der Blei-Strontiumlegierungen.
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Strontium bilden &hnlich wie die Blei- Bariumlegierungen die
Grundlage von neuartigen Lagermetallen.

1) Z. Metallkunde. 1922, S. 300.



IV. Hauptarten der Atzerscheinungen und
die metallographischen Atzverfahren.

Hauptarten der Atzerscheinungen.

Die gebrauchlichen metallographischen Atzverfahren gehen
im wesentlichen darauf aus, die Einzelkristalle auf Metallschliffen
abzugrenzen, teils indem sie nur die Korngrenzen bloBlegen, teils
indem sie die einzelnen Kristallfelder entweder verschieden
farben, oder geméf ihrer Neigung zu den Kristallachsen verschie-
den stark aufrauhen, oder auch wohlbegrenzte Gebilde, die sog.
Atzfiguren, auf den einzelnen Kristallen bloBlegen.

Man hat demnach zu unterscheiden zwischen:

1. Kristallgrenzenstzung,
2. Kristallfelderdtzung,
3. Kristallfigurenitzung.

Die Kristallgrenzeniitzung. In Abb. 40 erkennt man auf der
Schliffebene eine polygonale Zeichnung, die durch ein Maschen-
werk feiner Linien hervorgerufen wird. Die feinen Linien ent-
sprechen den Schnittlinien der Schliffebene mit den XKristall-
begrenzungsflichen. Die Grenzlinien erscheinen schon bei méfiger
VergroBerung als Binder von geringerer oder groflerer Breite.
Man hat bereits an Hand zahlreicher Hypothesen das Auftreten
dieser Grenzschichten zu erklaren versucht, ohne daf3 sich eine
dieser Vorstellungen endgiiltig durchgesetzt hatte. Dal die
Grenzlinien zwischen den Polygonen lediglich durch lamellen-
artige Liicken (Kapillarspalten) zustande kommen, ist ebenso
wenig wahrscheinlich, wie die uneingeschrinkte Annahme der
Anwesenheit von Fremdstoffen zwischen den Beriihrungsfléchen
der Kristalle. Gelegentliche Anwesenheit von Kapillarliicken,
unloslichen Fremdstoffen oder neuen Phasen zwischen den Be-
grenzungsflichen der Kristalle kann natiirlich eine zusatzliche
Wirkung ausiitben und eine Verbreiterung der natiirlichen
Grenzschichten hervorrufen.



46  Hauptarten der Atzerscheinungen u. die metallograph. Atzverfahren.

Auch die vielfach verbreitete Annahme, daf die Grenz-
schichten aus amorphem Metall bestehen, steht mit dem un-
verlierbaren Richtungssinn (Vektorialitat) der Metallkristalle
im Widerspruch. Am ungezwungensten lassen sich die Grenz-
schichten als Winde umgelagerter und in der Richtung der
Spannungslinien der Oberflachenenergie und der Adsorptions-
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Abb. 40. Kiristallgrenzenédtzung; reines Eisen (nach Guertler).
(Lin. Vgr. 560.)

kraft abgelenkter Elementarteilchen auffassen, die eine zwangs-
weise Gleichlagerung der Molekiile bewirken (vgl. Abschn. VI,
S. 109).

Die Kristallfelderitzung. Abb. 41 u. 42 geben zu erkennen, daf3
die Atzung denBereich jedes Kristalls durch Helligkeitsunterschiede
klar anzeigt. Bei bestimmten Winkeln zwischen den Lichtstrahlen
und seinen Achsen erreicht jeder Kristall ein Hochst- und Niedrigst-
maB von Helligkeit; Relativbewegungen zwischen Schliff und
Lichtquelle verandern die Helligkeitsverteilung auf dem Schliff.



Abb. 41. Kiristallfelderatzung; GuBaluminium, Atzung: FluBséure-
Salzsaure. (Etwa nat. GroBe.)

Abb. 42. Kristallfelderatzung; GuBblei. Geatzt in Essigsaure -Wasserstoff-
superoxyd. (Lin. Vgr. 4.)
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Diese Reflektionsart wurde vom Verfasser schon frither!) als
disloziert (unterbrochen) bezeichnet; es ist dies das ,,Moiré métal-
tallique®, das schon Behrens?) erwshnt und das an abgegrif-
fenen Messingtiirklinken haufig zu beobachten ist. Das Licht-
spiel zeigt groBe Ahnlichkeit mit dem ,,Labradorisieren, das
bekanntlich durch innere Reflexe an Interpositionen des Labradors
hervorgebracht wird, Abb. 43.

Abb. 43. Glitzererscheinungen (Labradorisieren) am Labrador.
(Etwa nat. GroBe.)

Die Helligkeitsunterschiede an geatzten Metallschliffen, wie sie
Abb. 41u.42 veranschaulicht, werden dagegen hervorgerufen durch
gesetzmiBige treppenartige Ausfressungen, die mit der Kristall-
struktur ininnigem Zusammenhang stehenund die,stark vergroBert,
in der schematischen Abb. 44 wiedergegeben sind. Die Abbildung
stellt einen Schnitt senkrecht zur Schliffliche dar. Jeder Kristall
wird entsprechend der Lage seiner Achsen zur Schliffliche anders
angeatzt. Der Kristall b wird z. B. infolge der giinstigen Lage

1) Intern. Z. f. Metallographie. 1914, S. 289.
2) Das mikroskopische Gefiige der Metalle u. Legierungen 1894,
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der reflektierenden Flichen mehr Licht in der Richtung der opti-
schen Achse (senkrecht zur Schliffliche) zuriickwerfen als die

Abb. 44, Schematische Darstellung einer ungleich reflektierenden
Schliffebene, Schnitt senkrecht zur Schliffebene.

Kristalle « und ¢, bei denen die reflektierenden Flichen un-
giinstiger gelegen sind. Infolgedessen wird bei einer Beleuchtung

Abb. 45. UngleichmifBig zu-  Abb, 46. GleichmaBig zu-
sammengesetzter, dendritisch ~ sammengesetzter, homogen

aufgebauter Kupfer-Zink- aufgebauter Kupfer-Zink-
Mischkristall. (Lin. Vgr. 26.)  Mischkristall. (Lin. Vgr. 26.)
Geiitzt mit Ammoniak- Geditzt mit Ammoniak-
Wattebausch. Wattebausch.

senkrecht zur Schliffliche der mittlere Kristall heller erscheinen,
als die beiden iibrigen.
Eine andere Atzerscheinung, die bekanntlich beim Er-
starren vieler Stoffe zu sogenannten gleichteiligen (homogenen)
Czochralski, Metallkunde. 4
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Abb. 47. Kristallfigurenitzung; Kupferkristall mit Atzfiguren.
Geatzt mit Ammoniumpersulfat 109/, 10—50 min. (Lin. Vgr. 200.)

Abb.48. Kristallfigurenitzung ; phosphorhaltiger Eisenkristall mit Atzfiguren.
Gedtzt mit Ammoniumpersulfat 109/, (Lin. Vgr. 790.) (Nach Harnecker
und Rassow.)

Mischkristallen zu beobachten ist, ist die der Ausbildung
von Wachstumskristallen, wie sie Abb. 45 veranschaulicht. Der
Kristall ist nicht gleichmaBig zusammengesetzt; man erkennt es
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an dem Auftreten zweier unscharf voneinander abgegrenzter Be-
standteile. Der zunichst ausgeschiedene dunkle Kernbestandteil @
ist gemiB einer bekannten Erstarrungsregel stets reicher an dem
den Schmelzpunkt erhohenden Bestandteil, in unserm Fall also
an Kupfer, als seine Umgebung, in der er gleichsam eingebettet
ist. Nur wenn bei der Erstarrung oder beim spiteren Gliihen
kriftige Diffusionsvorginge stattgefunden haben, wird die Ver-
teilung der kleinsten Teilchen im Kristall eine gleichméBige sein,
Abb. 46.

Die Kristallfiguren#itzung. Durch Verwendung geeigneter Atz-
mittel konnen auch auf den Kristallen Gebilde bloBgelegt werden,
die den in der Mineralogie planmiBig durchforschten Atzfiguren
vollig hneln. Solche Atzfiguren zeigen Abb. 47 an einem Kupfer-

Abb. 49. Schematische Darstellung einer Schliffebene mitr
Atzfiguren. Schnitt senkrecht zur Schliffliche.

kristall und Abb. 48 an einem phosphorhaltigen Eisenkristall.
Abb. 49 stellt einen schematischen Schnitt senkrecht zu einer
Schliffliche mit Atzfiguren dar. Grundsitzliche Unterschiede
zwischen Abb. 44 und 49 bestehen nicht; Abb. 49 unterscheidet
sich nur durch die wesentlich grofilere RegelmiBigkeit und Gesetz-
mafigkeit in der Ausbildung der Kanten und Ecken.

Erfahrungsgemifl sind die Atzfiguren im Bereiche einer
Kiristallfliche kongruent gelegen, sie haben auch zur Fliche selbst
die gleiche Lagerung. Auf kristallographisch gleichwertigen
Flichen sind die Atzfiguren gleichartig und auf kristallographisch
verschiedenen Flachen verschiedenartig. Ihre Gestalt steht mit
dem Symmetriegrad der Kristalle in innigstem Zusammen-
hang.

Die Grofle der Atzfiguren und unter Umstinden auch ihre
Gestalt ist von den verschiedenen Atzmitteln sowie von der
Atzdauer abhangig, wie dies Abb. 50 und 51 an Kupfer veran-

4%
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schaulichen. Wiirde es sich bei den Atzfiguren um Miniatur-
kristalle konstanten Volumens handeln, so wire dieser Wechsel
nicht moglich.

Bedecken die Atzfiguren, wie in Abb. 47 und 48, ganze Kristall-
flachen, so spricht man wohl auch vom Atzgefiige. In Abb, 52 ist
das Atzgefiige eines Gold-Magnesium-Mischkristalls wiedergegeben.
Durch starkes Atzen mittels Bromsalzsiure ist der eine Bestand-
teil teils oder vollig ausgelost worden, der andere als Gerippe

Atzdauer 10 Min. Atzdauer 50 Min.

 Abb, 50. (Lin. Vgr. 200.) Abb. 51. (Lin. Vgr. 200.)
Atzabbau eines Kupferkristalles in 109/ iger Ammoniumpersulfatlésung.

zuriickgeblieben. Ganz &hnliches Gefiige kann man auch bei den
nichtdendritischen technischen Zinnbronzen mit etwa 109/,
Zinn nach kraftigem Atzen mittels Ammoniak beobachten,
Abb. 53 (der dunkle Querstreifen riihrt von einem Zwilling her).
Der Schliff wird nur zur Hilfte in die Atzfliissigkeit eingetaucht.
An der Beriihrungslinie Ammoniak—Luft ist der Angriff am stark-
sten. Die Atzdauer betrigt eine bis mehrere Stunden. Auch hier
bleibt der eine Bestandteil gewissermaBen als ein von dem Atz-
mittel unangreifbares Fachwerk zuriick. In Abb. 54 und 55 sind
Gefiigebilder von Rohzinkkristallen wiedergegeben, Abb. 54
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gibt aber nicht das wahre Atzgefiige des Zinks wieder; die
Erscheinung ist vielmehr auf die Anwesenheit von Zwillingsstreifen
zuriickzufithren, die durch Deformation entstanden sind. Be-
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Abb. 52. Atzgefiige eines Gold-  Abb, 53. Atzgefiige eines Kupfer-
Magnesium-Mischkristalls (nach Zinn-Mischkristalls. Geédtzt mit
Urasow). Qedtzt mit Bromsalz- Ammoniak. (Lin. Vgr. 465.)
siure., (Lin. Vgr. 100.)

Abb. 54. Atzgefiige eines Roh-Zink-  Abb. 55. Atzfiguren auf einem Roh-
kristalls. Geédtzt in konz. Chrom-  zinkkristall. Gedtztin konz. Chrom-
saurelosung, 30 Min. sdurelosung, rd. 60 Min.
(Lin. Vgr. 60.) (Lin. Vgr. 400.)

merkenswert sind in Abb. 55 die gut ausgebildeten Atzfiguren
von hexagonaler Form, die bei Zink nur schwierig bloBgelegt
werden konnen.
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Atzfiguren an Zinn (die auch schon Behrens beobachtete)
zeigt Abb. 56, solche an Aluminium Abb.57. Es gelingt selten,
sie in guter Aushildung zu erhalten. Behrens?) hat iibrigens
diese Gebilde als Kristallfiguren noch nicht angesprochen. Ihre
allgemeine Auslegung im heutigen Sinne war durch die Unter-
suchungen Daniells, Leydolts und Baumhauers?) aber bereits
bekannt.

Die Kristallfigurenéatzbarkeit ist, wie die dislozierte Reflexion,
nur Stoffen eigen, die eine gesetzmifBige Anordnung der klein-

Abb. 56, Zinnkristall mit Atzfiguren. Abb. 57. Aluminiumkristall mit Atzfiguren.

Geatzt mit Salzsaure-Kaliumchlorat. Geétzt mit FluBsiure-Salzsiure.
(Lin. Vgr. 210.) (Lin. Vgr. 1000.)

sten Teilchen aufweisen. Sie bilden wichtige Hilfsmittel fiir das
richtige Entziffern der Gefiigebilder. Die Kristallgrenzen-Atzung
allein ist fiir diese Zwecke vollig unzureichend. Darum muB jeder,
der sich mit dem Atzgefiige der Metalle zu befassen hat, sich diese
elementaren Atzerscheinungen zu eigen machen.

Entnahme und Vorbereitung der Probestiicke fiir das Atzen.

Probeentnahme. Fiir die Gefiigebeurteilung ist die genaue
Kenntnis der Korngliederung von grundlegender Bedeutung.
Eine einzelne ortliche Priifung kann infolge der meistens vom Er-

1) Siehe Anmerkung 2 S, 48.
2) Die Resultate der Atzmethode in der krist. Forschung. 1894.
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starren herriihrenden GefiigeungleichmiBigkeit zu ganz falschen
Ergebnissen fithren. Daher ist bei der Probeentnahme stets auf
die Art des Untersuchungsgegenstandes Riicksicht zu nehmen.

Bei FormguB (Barren, Platten, Blockchen, Maschinen-
teilen u. dgl.) ist das Gefiige der Randzonen in der Regel senk-
recht zu den 3Zuleren Abkiihlungsflichen mehr oder weniger
stark nadelig, da die Erstarrung von den kalten Formwinden
nach dem Innern der Schmelze zu fortschreitet. Bei der Probe-
entnahme ist auf diese Art des Kristallisierens besonders zu
achten, da strahliges Gefiige in seinen Hauptschnitten ungleich
kornig (dispers) und ungleich gestaltet erscheint.

Bei der Untersuchung von Prel-, Zieh- und Walzgut auf
Gefiigemangel, Seigerungserscheinungen, Einschliisse usw. wer-
den zweckm#Big nicht zu schwere Scheiben parallel und quer
zu den Hauptrichtungen der groften Querschnitte mit der Kalt-
sige entnommen und notigenfalls in mehrere kleine Stiicke geteilt.
Draht, feine Profile und dergleichen werden in Woods Metall
eingeschmolzen und nach dem Erkalten in beliebige Teile zerlegt.
Bei Briichen werden in der Regel Schnitte senkrecht zur Bruch-
fliche gelegt. Das Gefiige der Fehlerstelle wird dann mit einwand-
freien Stellen des Metalls verglichen. Die Probeentnahme bei
sproden Metallen, wie GuBeisen, Eisenlegierungen und dergleichen,
die sich nur schwer schneiden lassen, erfolgt am besten durch
Abschlagen einer vorspringenden Ecke mit dem Hammer. Das An-
schleifen einer Fliche geschieht an einer groben Schmirgelscheibe.

Es ist stets darauf zu achten, daf die zu prifenden Teile
bei der Probeentnahme und bei der weiteren Nachbehandlung
keine bleibenden Forminderungen erleiden, weil dadurch das
Gefiige verindert wird. Auch jede schadliche Erwirmung der
Proben ist zu vermeiden. Gehirteter Stahl erleidet schon durch
geringes Erwirmen Gefiigeinderungen; das Gefiige kaltgestreckter
Metalle wird leicht umgeformt und aufgebrochen.

Schleifen und Polieren. Die Verfahren des Schleifens und
Polierens sind so allgemein bekannt, daf ihre Besprechung an
dieser Stelle sich eriibrigt. Nur das Schleifen und Polieren von
Hand soll hier kurz berithrt werden, da es wegen seiner allgemeinen
Anwendbarkeit in groBerem Umfange als bisher eingefiihrt zu
werden verdient. Auch kommt die Beschaffung maschineller Ein-
richtungen in Wegfall.
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Die Schliffseite der Probestiicke wird mit der Vorfeile und
Schlichtfeile sorgfaltig glatt gefeilt. Das Schleifen erfolgt mit
Schmirgelpapier auf einer iiberhobelten Metallplatte (Richt-
platte) von etwa 30 bis 50 cm Grofe. Man geht beim Schleifen
allmahlich von groberen Schmirgelblattern bis zu den feinsten
iiber, und zwar in der Reihenfolge: Schmirgelleinewand — mittel-
fein —, Schmirgelpapier — mittel, fein, staubfein. Erst nach-
dem die Schleifrisse von der vorhergehenden Schmirgelsorte
vollig entfernt sind, geht man auf die nachstfolgende Schmirgel-
sorte iiber; dabei wird die Schleifrichtung jedesmal um 9090 ge-
dreht und der Schliff selbst von etwa anhaftenden Schmirgel-
kornchen befreit. Das feinste Papier wird zum Schluf zweck-
m#Big mit einem Tropfen eines fliissigen Poliermittels oder Ol
benetzt. Ist die Schliffliche nahezu riBfrei, so wird das Schleifen
unterbrochen; dann wird der Schliff poliert.

Das Polieren erfolgt mit Tuch auf einer Richtplatte. Velour,
wie er zum Polieren von Gold- und Silbergegenstanden verwendet
wird, zeichnet sich durch grofie Polierfahigkeit aus. Auch wer-
den weiche Tucharten, z. B. franzosisches Tuch empfohlen.
Fliissige Poliermittel sind den trocknen vorzuziehen (Tonerde,
Engl. Rot, Solarine, Geolin u. a. haben sich gut bewahrt). Star-
kes Andriicken der Schliffe beim Schleifen und Polieren ist zu
vermeiden. Zeigt der Schliff eine vollstandig spiegelglatte Ober-
flache, so wird das Polieren unterbrochen und der Schliff an einer
sauberen Stelle des Tuches sorgfiltig fettfrei gerieben, so daf}
eine nachtrigliche Entfettung der Schlifflache mit Alkohol unter-
lassen werden kann. Zu langes Polieren verdirbt den Schliff
infolge Reliefbildung. Die Herstellung von Schliffen bis etwa
5 qem Schliffliche nimmt rund 15 Minuten in Anspruch.

Bei Materialien, deren Gefiigebestandteile verschieden hart
sind, ist die Ausbildung eines Reliefs in einigen Fallen sogar er-
wiinscht. Der Schliff wird dann auf einer Unterlage von weichem
Gummi ohne starken Druck weiter poliert. Durch den verschie-
denen Widerstand, den die Bestandteile dem Abschleifen ent-
gegensetzen, entsteht schlieBlich eines deutliches Flachrelief.
Unterstiitzt wird noch der Angriff, wenn man zum Polieren
gleichzeitig chemisch wirkende Fliissigkeiten verwendet; 29/,ige
Ammonium-Nitratlosung ist am gebrauchlichsten. Einzelne Be-
standteile kénnen sogar bei geeigneter Wahl der Polierfliissigkeit
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an ihrer Oberfliche gefarbt erscheinen. Die Anwendbarkeit des
Verfahrens ist nur auf Sonderfille begrenzt.

Bei Weichblei und Zinn ist es nicht méglich, eine Schliffliche
herzustellen, ohne die oberste Schliffhaut beim Schleifen und
Polieren stark zu verandern (siehe Abschn. VII, S. 126).

Metallographische Atzverfahren.

Ungeiitzt sind die Metallschliffe der mikroskopischen Unter-
suchung nur in Ausnahmefillen zugénglich. In der Regel mufB
das Gefiige noch durch Atzen bloBgelegt werden. Von den tech-
nischen Atzmitteln und Beizen sind nur wenige zum Atzen von
Schliffen verwendbar. Salzsiure und Salpetersiure diirften die
gebrauchlichsten sein. Von der grofien Zahl der vorgeschlagenen
und empfohlenen metallographischen Atzmittel und Atzverfahren
sind mit fortschreitender Erforschung der Atzerscheinungen nur
wenige als zuverlissig in bezug auf Wirksamkeit und einfache
Handhabung erkannt worden. Die bewihrtesten sollen hier kurz
behandelt werden. Eine Ubersicht der wichtigsten Atzmittel und
Atzerscheinungen ist in der Tabelle 3 (siehe Seite 56/57 und 60/61)
zusammengefafit. Auch die ungefihren Einwirkungszeiten sind in
dieser Tabelle vermerkt. Sie haben jedoch in den meisten Fillen nur
wenig Wert; allenfalls bieten sie dem Anfinger einigen Anhalt. Fiir
die Beurteilung des Atzfortschrittes ist das Aussehen der Schliff-
flache allein maBgebend. Die Proben werden beim Atzen in der
Regel mit der polierten Flache senkrecht aufgestellt. Konzentra-
tionsénderungen der Atzlosung werden auf diese Weise leicht aus-
geglichen. Anhaftende Luft- und Gasbliaschen miissen auf die
eine oder die andere Weise von der Schliffliche entfernt werden,
da sie stets fehlerhafte und ungleichm#Bige Atzung verursachen.

Séuren.

Salzsdure. Konzentrierte Salzsiure (1,12) findet Verwen-
dung fiir Blei, Zinn, Antimon, Wismut und deren Legierungen.
Man hat hier zwei Wirkungsweisen zu unterscheiden, einerseits die
rein losende, beispielsweise bei den reinen Metallen, anderseits
die bei vielen Legierungen auftretende elektrolytische.

Der Losungsvorgang bei den zweiwertigen reinen Metallen
(Zinn und Blei) vollzieht sich nach der Formel

Me + 2 HCl, ag = MeCl,, aq + H,;
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Entnahme und Vorbereitung der Probestiicke fiir das Atzen.
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entsprechend ist der Losungsvorgang bei den dreiwertigen Metallen
(Antimon und Wismut):

2Me + 6 HCIL, aq = 2MeCl;, aq + 3 H,.

Durch das Atzmittel werden hauptsachlich die Kornfelder
bloBgelegt. Ge#tzt wird in einem Schélchen und erforderlichen-
falls in der Warme.

Legierungen der vorgenannten Metalle werden zweckmiBig
durch Verdunstenlassen eines Tropfens konzentrierter Salzsiure
auf der polierten Schliffliche geatzt. Die Wirkungsweise des
Atzmittels ist auch hier zunsichst, wie bei den reinen Metallen,
eine losende, spiter eine elektrolytische, indem beispiclsweise bei
Zinn-Antimonlegierungen das geloste Antimon auf der stérker
elektropositiven Grundmasse, nach der allgemeinen Formel:

28Sb:+- -38Sn=38n"* - 28h,

metallisch niedergeschlagen wird. Die Reaktion gelangt in dieser
Stufe freiwillig zum Stillstand oder wird durch Abspilen der
Atzlosungen unterbrochen. Die kriftigste Atzwirkung erfolgt an
den auBeren Zonen des Atzfeldes, und sie wird nach der Mitte
zu schwicher. Man bekommt auf diese Weise eine groBere Reihe
Atzstufen, was besonders fiir die Herstellung von Lichtbildern
von Nutzen ist.

Als Atzlosung fiir Zinn bewihrt sich am besten eine Salzsiaure-
Kaliumchlorat-Losung von der Zusammensetzung 1 g Kalium-
chlorat auf 1000 ccm Salzsaure 1,12; Atzdauer 10 bis 30 Minuten.
Solange die Losung freies Chlor enthalt, macht sich dieses durch
die gelbe Farbe bemerkbar. Bleibt die Gelbfarbung aus, so mufl
Kaliumechlorat ersetzt werden.

Verdiinnte Salzsiure. Um die Siure in ihrer Wirkung ab-
zuschwichen, verdiinnt man sie auch vielfach mit 1 bis 10fachen
Mengen Wasser. Besonders stark abgeschwicht wird ihre Atz-
wirkung durch Zusatz von Stoffen, die den Dissoziationsgrad
der Sauren stark herabsetzen, wie Athylalkohol, Amylalkohol,
u. dgl. Martens-Heyn geben folgende Zusammensetzung
an: 1 cem Salzsdure (1,19), 100 ccm absoluten Alkohol, doch ist
es oft vorteilhaft, den Salzsiurezusatz auf 5 bis 10%/, zu er-
hohen. Die alkoholische Salzsiure eignet sich auch als Atzmittel
fiir weiches Eisen, Stahl, Aluminium, Magnesium, Zink und
fiir einige Legierungen dieser Metalle. Bei Stahl kann man u. a.



Sauren. 63

aus der Dauer der Atzung auf den Grad der Hirtung schlieBen.
Bei sehr hartem Stahl nimmt die Atzung vielfach eine Stunde
und dariiber in Anspruch.

Sehr reines Zink wird von verdiinnter Siaure kaum angegrif-
fen. Bringt man das Zink aber mit einem edleren Metall, beispiels-
weise Kupfer in Beriihrung, so tritt Losung ein, da das Fremd-
metall mit dem Zink ein kurzgeschlossenes galvanisches Element
bildet. Der Wasserstoff entweicht an dem edleren Metall. Das
fremde Metall kann auch im Zink selbst enthalten sein. Die
Losung erfolgt dann durch Bildung von elektrischen Lokalstro-
men, die vom reinen Metall durch den Elektrolyten zum fremden,
edleren Metall gehen.

FluBsiure. FluBsiure wird nur zum Atzen von Aluminium
und seinen Legierungen verwendet. Der Losungsvorgang voll-
zieht sich nach der Gleichung:

2Me -+ 6 HF, aq = 2MeF,, aq + 3H,.

Durch konzentrierte Losungen werden die Kornfelder kri-
stallographisch gesetzmafig angegriffen; sie zeigen nach dem
Atzen gesetzmiBig ausgebildete Atzfiguren. Die Schliffe zeigen aber
nur geringe Brillanz. Kurzes Nachétzen in konzentrierter Salzsaure
verstiarkt die Wirkung. Im laufenden Betriebe hat sich das Ver-
fahren recht gut bewshrt und ist von vielen anderen Forschern?)
erfolgreich verwendet worden. In vieljahriger Anwendung hat sich
die folgende Arbeitsweise ausgebildet: die Schliffe werden in 10
bis 209/ iger wallriger FluBsidurelosung in einer gerdumigen Blei-
schale lingere Zeit gestzt, bis sie eine feine matte Oberfliche auf-
weisen. Sie werden daraufhin in konzentrierter Salzssure durch
kurzes Eintauchen (einige Sekunden Dauer) nachgeitzt. Weist
die Atzung keine Brillanz auf, so kann der Prozel mehrmals
wiederholt werden.

Salpetersiiure. Konzentrierte Salpetersiure (1,18 bis 1,40)
wird zum Atzen von GuB- und Schmiedeeisen, Kupfer, Silber,
Kadmium und einigen Legierungen dieser Metalle verwendet.
Die Wirkungsweise ist in der Regel eine rein losende; elektro-
lytische Umsetzungen sind selten. Eine allgemeine Reaktions-
gleichung 148t sich fiir Salpetersiure nicht angeben, da die Wir-

1) Heyn u. Wetzel, Mitt. aus d. KWL {. Metallforschung. Bd. 1,
S. 26, 1922,
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kungsweise der Salpetersiure von ihrer Konzentration, der Ein-
wirkungstemperatur und der Reaktionsfahigkeit der Metalle mit
Sauerstoff abhingt.

Die unedlen Metalle reduzieren die Salpetersdure nicht selten
bis zum Stickoxydul und Stickstoff; es findet sogar unter Um-
standen, beispielsweise bei Zink, noch eine weitere Reduktion des
Stickstoffs bis zum Ammoniak statt. Die edleren Metalle,
wie Kupfer und Blei, werden bei erhohter Temperatur in der
Regel unter Bildung rotbrauner Stickstoffdioxyddampfe und
in verdiinnten Siuren und bei niedrigen Temperaturen unter
Bildung von farblosem Stickoxydgas, das aber durch den Luft-
sauerstoff rasch zu rotbraunem Stickstoffdioxyd oxydiert wird,
gelost.

Durch das Atzmittel werden teils die Kristallfelder verschie-
den stark aufgerauht (Ferrit, Kupfer und seine Mischkristalle)
oder einzelne Bestandteile an der Oberfliche in ihrer Grundfarbe
verindert (Perlit), sei es durch Zuriicklassen eines Lisungsriick-
standes, sei es durch chemische Verianderung der dufersten Ober-
flachenschichten oder durch elektrolytische Einfliisse.

Das Atzen erfolgt am zweckmiBigsten, indem man einen
Tropfen Sdure auf der schraggestellten Schliffliche abflielen
1aB8t und die Saure sofort unter einem ruhig laufenden Wasser-
strahl griindlich abspiilt. Man erhalt auf diese Weise eine Reihe
Atzstufen und vermeidet am wirksamsten ein Uberdtzen der
Schliffe. Bei sehr kurzer Einwirkungsdauer werden in der Regel
nur die Korngrenzen angegriffen, die Kornfelder erscheinen
unangegriffen und je nach der Heftigkeit des Angriffes mehr oder
weniger stark glanzend.

Verdiinnte Salpetersiure. In einigen Fallen empfiehlt sich
auch die Anwendung alkoholischer Salpetersiure; Blei, Gulieisen,
Mehrstoff- und stark gehirtete Stahle werden schneller an-
gegriffen als durch alkoholische Salzséure. Zusammensetzung
nach Martens: 4 cem Salpetersaure (1,14) 100 ccm absoluter
Alkohol. Zusatz anderer Alkohole bewihrt sich ganz besonders
bei harten Stahlsorten. Zusammensetzung der Atzlosung nach
Kurbatoff: 4 ccm Salpetersiure (1,14) auf 100 ccm eines gleich-
teiligen Gemisches von Amyl-, Athyl- und Methylalkohol.

Unter besonderen Umstinden kann Eisen der Einwir-
kung konzentrierter Salpetersiure anscheinend véllig wider-
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stehen. Diese Unangreifbarkeit oder Passivitdt beruht darauf,
daB das Eisen sich in der Salpetersdure unter bestimmten Tem-
peratur-Konzentrationsbedingungen mit einem H&#utchen eines
unléslichen Oxyds bedeckt. Wird das schiitzende Oxydhsutchen
entfernt, so steht der weiteren Auflosung des Metalls kein Hinder-
nis mehr entgegen. Beim Aluminium wird durch diese Erschei-
nung der Angriff fast vollig verhindert.

Schwefelsdure. Schwefelsiure mittlerer Konzentration ist
zum Atzen von warm schmiedbaren Messingsorten, dendriti-
schen Kupfermischkristallen und Zinn sehr geeignet. Beim Zinn
ist die Wirkungsweise eine rein losende, bei den Kupferlegierungen
eine teils losende, teils elektrolytische. Die Atzwirkung bei den
Messinglegierungen, die den f-Bestandteil enthalten, beruht in
erster Linie darauf, daf dem f-Bestandteil durch das Atzmittel
zunichst Zink entzogen wird.

Die Auslaugbarkeit einzelner Bestandteile wurde schon
frither an Mischkristallen beobachtet und ist nur diesen eigen-
tiimlich1). Wird beispielsweise ein Stiick o-Messing teilweise
in Salpetersiure gelost und darauf aus der Losung entfernt, so
wird das Verhaltnis von Kupfer zu Zink in der Losung kleiner sein
als das der Legierung. Das Verhalten kann vielleicht gelegentlich
zur Erkennung von Mischkristallen und Verbindungen heran-
gezogen werden.

Zusammensetzung der Sidure: Ein Raumteil Schwefelsaure
(1,84) auf ein Raumteil kaltes Wasser. Die giinstigste Atztempe-
ratur betragt 60 bis 80°. Die Schliffe werden an diinnen Kupfer-
drahten eingehéngt und verbleiben in der Saure, bis die Schliff-
fliche einen Stich ins Rétliche angenommen hat. Da beim Ver-
diinnen starke Erwirmung auftritt, kann man das Sauregemisch
ohne es weiter zu erhitzen benutzen.

Unterstiitzt wird der Lésungsvorgang dadurch, dafl der
B-Bestandteil in Berithrung mit den edleren o-Kristallen infolge
Bildung von Lokalelementen gegen Korrosion betrachtlich empfind-
licher wird. Wenn zuviel Zink entfernt worden ist, kehrt sich die
Polaritit um, indem die &uBersten zinkarmen Schichten des
B-Bestandteils zu Niederschlagselektroden werden, wahrend die
unteren unverdnderten Schichten des f-Bestandteils weiter als
Losungselektroden wirken. Dies erklart auch die bekannte

1) Czochralski, Stahl und Eisen 1915, S. 1131.
Czochralski, Metallkunde

L1
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,,Tiefenkorrosion des f-Bestandteils. Es kommt nicht selten
vor, daBl Messinglegierungen, die den B-Bestandteil enthalten,
bis zu mehreren Zentimetern Tiefe durchkorrodieren und in ihrem
Gefiige derart gelockert werden, dafi sie bei der geringsten Be-
anspruchung zerbrockeln oder zu Pulver zerfallen. Sowohl durch
den Verlust an Zink, als auch durch die Zufubhr von Kupfer wird
der -Bestandteil an seiner Oberflache rot, wahrend der o-Bestand-
teil seine urspriingliche messinggelbe Farbe beibehélt.

In Abb. 58 ist das
Gefiige einer o-f-Mes-
singlegierung nach dem
Atzen in Schwefelsiure
wiedergegeben. Der o-
Bestandteil ist fast un-

veréindert geblieben,
wahrend die f-Grund-
masse sich infolge elek-
trolytischer Selbstkorro-
sion stark veridndert hat.

Die Atzvorginge bei
den ungleichméfig zu-
sammengesetzten (den-

dritischen) Mischkri-

Abb. 58. u-f-Messing, geétzt in warmer Schwe- stallen  des Kupfers
felséure 1: 1, a-Kristalle fast unverandert, 8- gleichen in allen Punk-
Kristalle infolge elektrolytischer Selbstkorro- grele (;zn n aden uh 1

sion gerdtet. (Lin. Vgr. 210.) ten denen der p-hal-

tigen Messinglegierun-
gen, die Lokalstrome verlaufen in dem durch das Potential
gegebenen Sinne.
- Der Loésungsvorgang bei Zinn vollzieht sich hauptsichlich
nach der Gleichung:

Sn + H,S804, aq = SnSOy4, aq -+ H,.

N i

- e - Y
5 - _—
L3

Der freiwerdende Wasserstoff kann die iberschiissige Schwefel-
séure zu schwefliger Siure oder sogar zu Schwefelwasserstoff redu-
zieren. Durch das Atzmittel werden die Kristallfelder verschie-
den stark aufgerauht und zeigen schwache dislozierte Reflexion.

Chromsiure. Ein sehr geeignetes Atzmittel fir Kupfer,
Zink, Kadmium und viele Legierungen dieser Metalle ist die
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Chromsaure. Uber die Losungsvorginge ist nur wenig bekannt;
am wahrscheinlichsten werden die Metalle unter Bildung von
chromsauren Salzen und unter Sauerstoffentwicklung gelost.

Durch das Atzmittel werden bei Kupfer und Kupferlegie-
rungen hauptsichlich die Korngrenzen blofigelegt; die Kristall-
felder werden in der Regel nicht kristallographisch gesetzmaBig
angegriffen, sondern nur verschieden stark mattiert. ,,Glanz-
dtzung” wird nur durch sehr konzentrierte Losungen erzielt.
Messing nimmt durch das Atzmittel ein eigentiimliches hoch-
helles Gelb an, das namentlich an Ornamenten und anderen kunst-
gewerblichen Gegenstinden hsufig beobachtet werden kann.
Reines B-Messing wird intensiv zitronengelb.

Bei Zink ist die Wirkungsweise des Atzmittels kristallogra-
phisch gesetzmillig; sie &ullert sich in der starken dislozierten
Reflexion und in der Ausbildung regelmiBiger Atzfiguren. Zu-
sammensetzung der Saure: 10 g Chromséure (kristallisiert) auf
100 cem. Wasser. Fiir Kristallfigurenitzung auf Zink verwendet
man stark konzentrierte Saure, etwa 1,4 spez. Gewicht, rund
100 g Chromséure auf 100 ccm Wasser. Fiir reines Zink ist Chrom-
sdure das beste Atzmittel. Die Atzung zeichnet sich durch be-
sondere Brillanz aus. Beim Atzen entsteht auf den Zinkschliffen
eine ziemlich festhaftende gelbe Oxydhaut, die offenbar aus Chrom-
suboxyden besteht. Durch Abreiben 1aBt sich diese Haut nicht
ganz leicht entfernen, leicht dagegen durch Eintauchen in ver-
diinnte Kalilauge.

Ferner bildet die Chromsaurelosung ein vorziigliches Atz-
mittel fiir den Nachweis der §-Kristalle in Aluminium-Magnesium-
legierungen (siehe Abschn. ITI, S. 36).

Pikrinséure. Alkoholische Pikrinsiure verwendet man zum
Atzen von weichem Eisen, Stahl, insbesondere aber zum
Atzen schwer angreifbarer Sonderstihle. Das Metall wird unter
Bildung von pikrinsaurem Eisen gelost; das Salz ist in Alkohol 1&s-
lich. Durch das Atzmittel werden teils die Korngrenzen bloRgelegt
(Ferrit), teils die Kornfelder in ihrer Grundfarbe verindert
(Perlit, Martensit). Zusammensetzung derSaure nach Ischewsky:
5 g Pikrinsdure auf 100 ccm absoluten Alkohol. Gedtzt wird
in einem Schélchen und erforderlichenfalls unter Erwarmung.

Schwere Teile, bei denen Probestiicke aus den einen oder
anderen Griinden nicht entnommen werden konnen, atzt man,

5*



68 Hauptarten der Atzerscheinungen u. die metallograph. Atzverfahren.

indem man einige Tropfen der Atafliissigkeit auf die Priifstelle
bringt und unter Umstédnden das ganze Stiick m#Big erwirmt.
Um ein Auseinanderlaufen der alkoholischen Lésung zu ver-
hindern (infolge geringer Oberflachenspannung), wird die Schliff-
stelle mit etwas Talg (Fettstift) eingegrenzt.

Einige Salze der Pikrinsiure, wie pikrinsaures Natrium und
Ammonium, besitzen die Fahigkeit, den Zementit in der Warme
anzugreifen und dunkel zu farben, wihrend sie den Ferrit kaum
merklich verandern. Eine 509/,ige, mit einer gesittigten Losung
von Pikrinsiure in Wasser versetzte Natriumhydratlauge ist als
Reagenz auf Zementit am gebrauchlichsten. Die Schliffe werden
in die kochende Losung eingetaucht.

Essigsiiure. Verdiinnte Essigsdure ist fir Blei und Blei-
legierungen wiederholt fiir Atzzwecke verwendet worden (u. a.
Behrens!) und Bauke?)). Brauchbare Ergebnisse wurden aber
nur in den seltensten Fillen erzielt, wahrscheinlich infolge ihrer
geringfiigigen Einwirkungskraft.

Nach Feststellungen des Verfassers kann die Wirksamkeit
der Essigsdure dadurch in hohem MafBle gesteigert werden, dafi
man sie mit Agenzien mischt, die leicht Sauerstoff abgeben. Die
nach Bedarf verdiinnte Saure wird mit wenig Perhydrol versetzt.
Die Schliffe werden von dieser Losung energisch angegriffen,
die Atzflichen sind anfangs fast silberweiB, dunkeln aber beim
Abtrocknen etwas nach. Die Schliffbilder von Blei-Natrium-
legierungen, die auf diese Weise gedtzt wurden, sind bereits in
den Abb. 35 bis 37 gezeigt worden. Die Atzfliissigkeit greift
Blei und Bleilegierungen so energisch an, dal} sie auch sonst als
Losungsmittel fiir diese Metalle gut verwendbar sein diirfte.

Basen.

Ammoniak. Ein vorzigliches und fir die Technik wohl
das bequemste Atzmittel fiir Kupfer und Kupferlegierungen ist
das Ammoniak (0,91 spez. Gew.). Der Angriff erfolgt rasch unter
Luftzutritt. Dabei bilden sich zundchst Kupferoxyde, die von
dem iiberschiissigen Ammoniak leicht unter Bildung von Kupfer-
oxydammoniak gelést werden.

1) Siehe Anmerkung 2, S. 48.
%) Intern. Z. f. Metallographie 1912 S, 243,
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Das Atzen erfolgt mit einem ammoniakgetrinkten Watte-
bausch. Die Atzfliissigkeit wird moglichst gleichmiaBig auf der
Schliffliche verrieben. Die dunkel bis schwarz angelaufenen
Stellen werden mit dem Wattebausch leicht nachpoliert, um die
Schlifflache metallisch rein zu erhalten. Zum SchluB benetzt
man die Schliffliche, ohne das Polieren zu unterbrechen, zunichst
mit einigen Tropfen, dann mit mehr und mehr Wasser, bis schlief3-
lich die Atzfliissigkeit aus dem Wattebausch verdringt ist. Das
Atzpolieren dauert in der Regel nur einige Sekunden. Verwendet
man beim Atzen zuviel Ammoniak, so wird die Oxydation
hintangehalten und der Angriff verlangsamt; wird zu wenig ver-
wendet, so bleibt auf der Schlifflache eine Zellulosehaut zuriick, die
sich nur durch frische Atzfliissigkeit entfernen 1aBt.

Durch das Atzmittel werden hauptsichlich die Korngrenzen
blofigelegt (Kupfer, o-Legierungen) oder auch einzelne Bestand-
teile in ihrer Grundfarbe veréndert (8-Messing); die Kornfelder
bleiben in der Regel glinzend.

Salze.

Eisenchlorid. In besonderen Fallen kann auch eine kon-
zentrierte Eisenchloridlosung zum Atzen von Kupfer und Kupfer-
legierungen verwendet werden; auch stark verdiinnte salzsaure
Losungen werden hsufig gebraucht. Die Atzwirkung ist eine rein
lésende und vollzieht sich nach der Gleichung:

2 FeCl, + Cu = 2 FeCl, + Cu(l,.

Durch Eisenchlorid werden die Kornfelder kristallographisch
gesetzméBig angegriffen und zeigen starke dislozierte Reflexion.
Oxyde des Kupfers werden von der Atzfliissigkeit kaum an-
gegriffen.

Kupferammoniumehlorid. Kupferammoniumchlorid ist fiir
die makroskopische Gefiigeuntersuchung des weichen Eisens von
grofler Bedeutung. Die Wirkung der Kupferammoniumchlorid-
losung auf Eisen ist eine elektrolytische. Das Kupfer wird auf
dem Eisen niedergeschlagen, dafiir geht ein aquivalenter Teil Eisen
in Lésung unter Zuriicklassen eines fest anhaftenden dunklen
Losungsriickstandes, der aus Kohlenstoff, Phosphiden und anderem
bestehen kann.
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Stellenweise Kohlenstoffanreicherungen in Eisen, ortlich
angereicherter Posphorgehalt, Schichtenbildung, Seigerungen so-
wie bleibende Forminderungen durch Kaltbearbeitung kénnen
durch die Kupferammoniumchloridétzung leicht makroskopisch
sichtbar gemacht werden. Der Schliff wird mit der polierten
Fliche nach oben in die Atzfliissigkeit getaucht und die Fliissigkeit
durch Heben und Senken der Schale ununterbrochen in Bewegung
erhalten. Fir gleichméfBige Benetzung der Schliffliche ist Sorge
zu tragen, Der schwammige Kupferbeschlag wird darauf unter
einem ruhig laufenden Wasserstrahl mit einem Wattebausch
entfernt. Die Atzdauer betrigt etwa 1 Minute. Zusammen-
setzung der Atzfliissigkeit nach Heyn: 10 g Kupferammonium-
chlorid (k#uflich) in 120 com Wasser.

Zum Atzen von Kupfer und Kupferlegierungen wird auch
vielfach eine ammoniakalische Kupferammoniumechloridlgsung
empfohlen. Die Atzfliissigkeit besteht aus 10 g Kupferammonium-
chlorid (kauflich) in 120 ccm Wasser und 25 cem Ammoniak
(0,91 spez. Gew.). In der Regel zeigen die Kornfelder starke
dislozierte Reflexion; Atzfiguren sind nur selten. Gegeniiber der
Atzung mit Ammoniumpersulfat bietet das Verfahren keinerlei
Vorziige.

Ammoniumpersulfat. Ein hervorragendes Atzmittel fiir
Eisen, Kupfer und die meisten Legierungen dieser Metalle ist
das Ammoniumpersulfat. Die Persulfate zerfallen in walBriger
Lésung schon bei Zimmertemperatur nach und nach in Sulfat,
Schwefelsdure und Sauerstoff:

2 K,8,04 + 2 H, O = 4 KHSO, + O,.

Ein Teil des Sauerstoffes entweicht als Ozon. Die Atz-
wirkung beruht darauf, daBl die Metalle zunichst oxydiert
und darauf in ihre Sulfate iibergefiihrt werden. Bei Ammonium-
persulfat wird ein Teil des Sauerstoffs auch zur Oxydation des
Stickstoffs zu Salpetersiure verwendet:

8 (NH,),8,05 + 6 H,0 = 14 (NH,) HSO, + 2 H,S0, + 2 HNO,.

Die Wirkungsweise des Atzmittels ist eine rein losende.
Durch das Atzmittel werden die Kornfelder kristallographisch
gesetzmiBig angegriffen; sie zeigen nach dem Atzen starke dis-
lozierte Reflexion und Scharen gesetzmifBig ausgebildeter Atz-



Das Atzen durch Elektrolyse und Anlassen. T1

figuren. Zusammensetzung der Atzfliissigkeit: 10 g Ammonium-
persulfat (kduflich) in 100 ccm Wasser.

Schmiedeeisen sowie weilles und graues GuBeisen, Kupfer
und Kupferlegierungen werden von dem Atzmittel leicht angegrif-
fen. Bei einigen schwer angreifbaren Kupferlegierungen leistet eine
ammoniakalische Ammoniumpersulfatlosung vielfach gute Dienste.

Das Atzen durch Elektrolyse und Anlassen,

Elektrolyse. Beim Atzen unter Zuhilfenahme des elek-
trischen Stromes wird der Schliff als Losungselektrode ge-
schaltet, und mit einer Stromstérke von etwa 0,5 Amyp./qem Schliff-
fliche geatzt. Als Atzfliissigkeit fiir schwer angreifbare Sonder-
stahle wird verdiinnte Salzsiure 1:100 empfohlen. Das Verfahren
wird aber nur selten angewendet.

Anlassen. In einigen Fillen leistet auch das Anlassen
gute Dienste, indem entweder kennzeichnende Oxydations-
erscheinungen auftreten (Manganmessing) oder einzelne Gefiige-
bestandteile rascher als andere oxydieren (Kupfer-Zinn, Kupfer-
Phosphor, Gulleisen, Stahl).

Das Auftreten der Anlauffarben ist an die nachstehende
Reihenfolge gebunden und wiederholt sich periodisch einige
Male; als maligebend gilt in der Regel der erste kontrastreiche
Farbeniibergang. Der Farbwechsel wird bekanntlich hervorge-
bracht durch Interferenzwirkung an den anfinglich &uflerst
diinnen und noch durchsichtigen Oxydhautchen.

‘ Zugeordnete
Anlauffarbe i Temperatur
“ etwa ¢ C
6 bis 220
Gelblich . . . . . ... .. ... ...... , 220
Braunlich . . . .. .. .. ... 0L L. 240
Rauchbraun . . . . . . . . . . ... ... 250
Braunviolett bis Rotviolett . . . . . . . . .. 270
Violett . . . . . . . .. ..o 280
Indigo. . . . . . . . ... ‘ 290
Blau . . . . . . . ... 000, i 310
Blaulich . . . . . . . ... ... \ 320

Der Schliff wird in der Regel auf einer Unterlage mit der
polierten Seite nach oben, durch einen Bunsenbrenner langsam
erwirmt, bis die gewiinschte Anlauffarbe eben aufzutreten be-
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ginnt, und hierauf durch Eintauchen in kaltes Wasser schnell
abgekiihlt, ohne daf} die angelassene Schliffliche benetzt wird.
In Abb. 59 ist das Gefiige von stark angelassenem Mangan-
messing wiedergegeben. Das Mangan scheint in den «- und g-Kri-
stallen, und zwar zum gréften Teil im B-Korn, vorhanden zu sein.
Die #-Phase wird daher beim Anlassen leichter durch den Luft-
sauerstoff oxydiert als « und iiberzieht sich an ihrer Oberfliche
mit einem dichten braunen Uberzug von Manganoxyduloxyd;

Abb. 59. Mangan-Messing, stark angelassen, «-Kristalle fast
unverandert, f-Kristalle charakteristisch oxydiert. (Lin. Vgr. 210.)

0,5%, Mangan konnen auf diese Weise im Messing leicht nach-
gewiesen werden. Direktes Atzen fithrt hier nicht zum Ziele.

Auch bei Eisen werden einige Gefiigebestandteile durch
kennzeichnende Farbungen angezeigt. Bei einer Anlaftemperatur
von 280° wird das Phosphideutektikum erst gelblich, dann rot
und schlieflich ausgepragt indigoblau; der Zementit wird dagegen
rotlich braun.

Beide Verfahren sind Hilfswege, die nur dann zu beschreiten
sind, wenn die beschriebenen einfachen Atzmittel zu keinem
befriedigenden Ergebnis fithren oder besondere Umsténde dies
erfordern.

Widersprechende Deutungen der elementaren Atzerschei-
nungen sind in der alteren und auch noch in der neueren Literatur
vielfach anzutreffen. Umformen des Gefiiges beim Atzen, Zerfall
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und Vergroberung der Kristalle, Bildung pseudomorpher Modifi-
kationen und dergleichen wurden schon oft auf die Vorginge
beim Atzen zuriickgefiihrt. Dem Verfasser ist eine Bestiitigung
dieser Beobachtungen nie gelungen, vielmehr konnte er sie regel-
maBig auf fehlerhafte Atzung zuriickfilhren. Dem Atzen fallt
in der Metallographie etwa eine &hnliche Aufgabe zu wie den
analytischen Verfahren in der Chemie: Die verschiedensten Wege
miissen zu einheitlichen Ergebnissen filhren. Die Auswahl der
Mittel ist auch hier begrenzt und wird einerseits durch die Natur
des Atzmittels, anderseits durch den mehr oder weniger kristallo-
graphisch gesetzméBigen Angriff der Atzmittel vorgeschrieben.
Wenn der Atzlehre in der Metallographie auch nur eine dienende
Rolle zukommt, so erschien dem Verfasser es doch geboten, sie in
einer fiir die Praxis geeigneten Form kritisch gesichtet und er-
ginzt zusammenzufassen.



V. Der Gefiigeaufbau und seine Bedeutung fiir
den GieBereibetrieb.

Die Betrachtungsweise der Metallkunde war bisher meist so
eingestellt, dall man aus bestimmten metallographischen Schul-
beispielen durch Analogieschliisse Folgerungen fiir das Wirkungs-
feld des Betriebes zu ziehen versuchte. Mittlerweile sind aber auf
den verschiedenen Gebieten der Metallkunde so bedeutende Fort-
schritte erzielt worden, dafl man die Ergebnisse der metallogra-
phischen Forschung iiber diese Sonderfille hinaus gegenwirtig
schon weitgehend verallgemeinern kann. Neuere Forschungen
haben gezeigt, dafl auch bei den gegossenen Metallen die physika-
lischen und mechanischen Eigenschaften in innigem Zusammen-
hange mit der XorngroBe stehen und dafl diese wiederum durch
die Kristallisationsvorginge ausschlaggebend beeinflulit werden
kann. Die Bestrebungen der modernen Technologie gehen auf
immer stirkere Kornverfeinerung hinaus. Zugleich mit dieser
Erkenntnis setzte auch eine rationelle Bekdmpfung von GuB-
fehlern ein. An Hand der ausgewihlten Beispiele wird versucht,
die Wechselbeziehungen zwischen Theorie und Praxis eingehend
darzutun. Es handelt sich dabei fast durchweg um Fragen, die
den GieBereifachmann auf Schritt und Tritt verfolgen und die tech-
nologisch von gleich grofer Wichtigkeit sind.

Wie im Vorangehenden gezeigt werden konnte, bestehen
alle GuBmetalle aus Kristallkornern, die im Schliffbild durch ein
Maschenwerk von feinen Linien sichtbar werden, Abb. 60. Diese
Linien entsprechen den Schnittlinien der die Korner begrenzenden
Flachen mit der Schliffebene.

Es muBl nun gefragt werden, auf welche Weise die Korn-
bildung zustande kommt. Die Beantwortung dieser Frage ver-
mittelt zunichst eine tiefere Erkenntnis der Zusammenhénge des
inneren Kristallaufbaues. Weit wichtiger aber ist der weitere Um-
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stand, daB man durch die sich daraus ergebenden Folgerungen
unmittelbar in die Lage versetzt wird, die Verfahren zur Korn-
verfeinerung direkt abzuleiten.

Vorgiinge bei der Kernbildung.

Kristallisationsgeschwindigkeit. Beim Ubergang vom fliissigen
in den festen Zustand bilden sich aus der fliissigen Phase als
neue Phase die Kristalle. Uber die Bedingungen, unter denen sich
die Kristallisation vollzieht, war nur wenig bekannt; erst durch
die Forschungser-
gebnisse Tam-
manns wurden
die wissenschaft-
lichen Grundlagen
geschaffen. Die
Geschwindigkeit,
mit der die Kri-
stallbildung er-
folgt, ist aufleror-
dentlich grofl. Man
findet in der gan-
zen Natur wohl
keinzhnliches Bei-
spiel des gedeih.-
lichen Wachsens.
Wihrend die am
raschesten wach-

a Pil Abb. 60. Gefiige von f-Messing, Gedtzt mit
sendaen %anen- Ammoniak-Wattebausch, (Lin. Vgr. 45.)
gattungen in der

Sommerperiode Léngenzunahmen von hochstens einigen Metern
erfahren, erreichen viele Kristalle dieselben Betrége in einer Zeit-
dauer von wenigen Minuten. Am Butylphenol kénnen nach
Tammann?) beispielsweise Kristallisationsgeschwindigkeiten von
einem Meter in der Minute beobachtet werden. Aus diesen
Zahlen geht hervor, daB die Wachstumsgeschwindigkeit der Kri-
stalle die in der organischen Welt iiblichen Wachstumsgeschwindig-
keiten um das tausend- ja millionenfache iibertrifft.

1) Kristallisieren und Schmelzen. 1903, S. 147.
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Ein Verfahren zur Messung der Kristallisationsgeschwindig-
keit, das man auch fiir Metalle anwenden konnte, war bisher
nicht bekannt. Untersuchungen des Verfassers fithrten jedoch
auf einen Weg, der unmittelbar zur Messung der Kristallisations-
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Abb. 61. Vorrichtung zur Messung der
Kristallisationsgeschwindigkeit von
Metallen.

geschwindigkeit verwendet
werden konnte 1). Das Ver-
fahren beruht auf der Mes-
sung der Hochstgeschwin-
digkeit, mit der man einen
diinnen Kristallfaden des
betreffenden Metalles aus
seiner Schmelze stetig her-
ausziehen kann, ohne daf
er abreift. Man kann auf
diese Weise Kristallfaden
von ziemlicher Linge mit
Leichtigkeit herstellen. Die
Vorrichtung ist in Abb. 61
wiedergegeben. Im wesent-
lichen besteht der Apparat
aus einem Stativ S, der
Fiihrungsscheibe F’' mit
den beiden Fiithrungen F’,
einem Faden F, der mit
einem Uhrwerk U in Ver-
bindung steht, und einem
Mitnehmer M aus Glas, der
in ein Schalchen H, in dem
sich die Schmelze Sch be-
findet, eintaucht. ZurMes-
sung der Geschwindigkeit
dient der Zeiger Z und die
Millimeterskala MS. Fiir

die Versuchsausfithrung wird der Mitnehmer', dessen Spitze @
durch Reiben in dem halberstarrten, breiigen Metall mit einem
diinnen Metalliiberzug versehen wird, in das fliissige, etwas
tiberhitzte Metall getaucht und der Apparat, nachdem sich die

1) Z. physik. Chem. Bd. 92, S. 219, 1917.
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Erstarrungstemperatur eingestellt hat, in Tétigkeit gesetzt. In-
folge der Kapillarkraft zieht der Mitnehmer zunichst eine kleine
Menge des fliissigen Metalls empor, das beim Passieren einer ge-
wissen Abkiihlungsgrenze e —e erstarrt und neue Mengen des
flilssigen Metalls nach sich zieht (Abb. 61, Nebenfigar). Als MaB-
stab der Kristallisationsgeschwindigkeit dient die Strecke, um die
sich in der Zeiteinheit die anfangliche Grenze zwischen dem
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Abb. 62. Abhingigkeit der Kristallisationsgeschwindigkeit und
Kernzahl von der Unterkiiblungstemperatur.

wachsenden Kristall und der Schmelze verschiebt; sie wird in
mm/min ausgedriickt.

Die Kristallisationsgeschwindigkeit ist nicht bei allen Unter-
kiihlungstemperaturen die gleiche. Bekanntlich gibt es Stoffe,
die um mehrere Grade unter ihren Schmelzpunkt abgekiihlt
werden konnen, ohne daB eine Kristallisation einsetzt. Bei diesen
Stoffen kann eine Abhéngigkeit der Kristallisationsgeschwindig-
keit!) von der Temperatur, gemidfl Abb. 62 (Kurve KG) beob-
achtet werden. Beim Schmelzpunkt ist die Kristallisations-
geschwindigkeit unendlich klein, dann steigt sie schnell mit
wachsender Unterkiithlung bis zu einem Héchstwert und schreitet

1) Tammann: Kristallisieren und Schmelzen 1903, S 133.
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dann mit gleichbleibender Geschwindigkeit fort. Bei sehr starken
Unterkiithlungen sinkt die Kristallisationsgeschwindigkeit allmah-
lich wieder zu kleineren und kleinsten Betrigen herab. Solche
weitgehenden Unterkiithlungen konnten aber bisher bei Metallen
nicht realisiert werden, so dafi dem gestrichelten Verlauf der
Kurve bei Metallen mehr hypothetischer Charakter zukommt.
Die in dem Diagramm Abb. 62 wiedergegebenen Verhéltnisse
(ausgezogener Teil der Kurve) wurden am Zinn gewonnen, aber
auch Zink und Blei verhalten sich dhnlich, wie dies durch friihere
Untersuchungen des
Verfassers gezeigt wer-
den konnte.
Kernzahl. Die auf-
falligste Erscheinung
beim Ubergang aus
dem einen in den an-
deren Zustand ist das
Vermogen der Stoffe,
aus sich selbst heraus
oder, wie man es
wissenschaftlichnennt,
»»spontan‘‘ zu kristalli-
sieren. Die Kristallbil-
dung geht von kleinen
Zentren aus, die man

Abb. 63. Kristallisationskerne in Betol als Krista]l'isaltionszen-
(nach Tammann). tren bezeichnet. In

Abb. 63 ist die Bildung
derartiger Kristallisationszentren an Hand einer Photographie nach
Tammann?) wiedergegeben, und zwar an Betol. Neben ganz
winzigen Kernen kann man bereits auch grofiere beobachten. Die
starker ausgebildeten Kerne haben schon eine langere Wachs-
tumsperiode hinter sich. Ganz &hnlich liegen die Verhéltnisse
bei den Metallen. Die Vorgénge entziehen sich aber der Be-
obachtung infolge der Undurchsichtigkeit der Schmelze.

Die Zahl der in der Raumeinheit wihrend der Zeiteinheit
bei gleichbleibender Temperatur sich bildenden Kerne ist eben-

1) Kristallisieren und Schmelzen 1903, S. 150.
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falls von dem Grade der Unterkiihlung abhéngig. Die Zahl, die
dieses Verhaltnis ausdriickt, wird als Kernzahl bezeichnet. Sie ist
bei der Erstarrungstemperatur, Abb. 62 (Kurve K Z), zunéichst un-
endlich klein, dann steigt sie schnell mit wachsender Unterkiihlung,
Bei sehr starken Unterkiihlungen fallt sie dann &hnlich wie die
Kristallisationsgeschwindigkeit zu kleineren und kleinsten Betri-
gen herab. Bei Metallen ist nur der allererste Teil der Kurve
(ahnlich wie bei der Kristallisationsgeschwindigkeit) realisierbar,
ihr weiterer Verlauf hypothetisch.

Auch iiber die Kernzahl der Metalle war man bis jetzt vollig
im Unklaren. Neuerdings hat der Verfasser einen Weg angegeben?),
der auch die erste zahlenmaflige Schétzung der Kernzahl bei
den drei Metallen Zinn, Zink und Blei gestattete. Der Berech-
nung liegt zugrunde, dall man aus der Kristallisationsgeschwindig-
keit und der KorngroBe die Kernzahl ableiten kann, sofern die
Erstarrung bei einer konstanten Temperatur erfolgt. Man kann
dann némlich die Uberlegung anstellen: beispielsweise bei Zink
erfordert ein Kristall von 100 mm Lénge zu seinem Wachstum
die Zeitdauer von 1 Minute; dann wird ein Kristall von 10 mm
in 0,1 Minute ausgebildet sein miissen. Da die maximal erreich-
bare Korngrofe des Zinks praktisch etwa 1 qem betrigt, so
miissen bei einem Volumen der Schmelze von 1000 com etwa
1000 Kristalle in dem erstarrten Metallkbrper enthalten sein.
Daraus ergibt sich die Zahl der Kerne zu 16000 je Liter/min. Da
die Kernzahl in der Regel auf 1 ccm/min bezogen wird, so er-
gibt sich daraus eine Kernzahl von 10 je ccm/min. Die Kernzahl
der beiden anderen Metalle ist von der gleichen Gréfenordnung;
in der Tabelle 4 sind einige Umrechnungsbeispiele gegeben.

Beziehungen von Kristallisationsgeschwindigkeit und Kernzahi
zur KorngroBe. Die Korngrifie ist gewissermaflen das Produkt
all dieser verwickelten Beziehungen, die zwischen der K G und
K7 bestehen.

Setzt man die Kristallisationsgeschwindigkeit als konstant
voraus, so werden, da bei Metallen nennenswerte Unterkiihlungen
nicht beobachtet werden kénnen, zwischen der Kernzahl und der
KorngroBe zunichst die folgenden Beziehungen sich ergeben. In
Abb. 64a gibt die senkrechte Achse die KorngroBe (¢) an,

1) GieB.-Zg. 1921, 8. 85.
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Tabelle 4.
o - | Dauer der - o
Volumen Anzabl de @ Erstarrun K. G. K. Z.
dm? beob. Kristalle | cm min 8 cm/min | dm3/min
8 5 5 1| e
1 1000 1 1 1 1000
8000 0,5 Y, 1 I 16000
K. G. K. Z.
Metall mm/min cm3/min
Sn 90 9
Zn 100 10
Pb 140 3,8
14 7K Z = Anzahl der Kristalle in der Volumeneinheit
BIvel V = Kristallisationsgeschwindigkeit
V . K = Kernzahl
Z @ = mittlere Korngréfe

die wagerechte die Kernzahl. Die Korngroe verhdlt sich zur
Kernzahl umgekehrt proportional. Dies ist auch ohne weiteres
verstandlich, denn je mehr Kristalle in der Volumeneinheit vor-
handen sind, um so geringer wird die mittlere Korngrofe sein.
Mit anderen Worten: bei kleineren Kernzahlen wird im Mittel
ein groBles Korn, bei grofieren Kernzahlen ein kleineres Korn
resultieren. Setzt man dagegen die Kernzahl als konstant voraus,
so ergibt sich weiter eine Gleichsinnigkeit zwischen Korngrofe und
Kristallisationsgeschwindigkeit, da die Korngréfle der Kristallisa-
tionsgeschwindigkeit direkt proportional ist. Abb. 64b zeigt diese
Verhiltnisse in gleich vereinfachter Weise wie dies auch bei Abb. 64a
geschehen ist.

Verbindet man die beiden Teildiagramme, so gelangt man zu
einem Raumdiagramm entsprechend Abb. 64c, das die gesamten
Verhaltnisse geschlossen wiedergibt. Auf der Senkrechten sind
die KorngréBen abgetragen, wihrend die beiden Horizontalen
wachsenden Werten der Kristallisationsgeschwindigkeit und der
Kernzah} entsprechen. Die Flache, die die Kornigkeitszahlen mit-
einander verbindet, wird also gemaf den bisherigen Schluifolge-
rungen um so steileren Verlauf annehmen, je gréBer die Kristalli-
sationsgeschwindigkeit und je kleiner die Kernzahl ist!).

1) Czochralski, Z. V.d. I, 1917, S. 345.
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Um demnach einem Metall eine bestimmte KorngréBe zu
verleihen, z. B. entsprechend dem Punkte ¢, miite die Er-
starrung bei der zwangsweise einander zugeordneten Kristalli-
sationsgeschwindigkeit () und Kernzahl (b) erfolgen. Diese Werte
der Kristallisationsgeschwindigkeit und Kernzahl entsprechen
gleichzeitig auch einer bestimmten Unterkiihlungstemperatur.
Diese bildet indes kein eindeutiges Kriterium fiir die Bemessung
der Korngriofie, da bei der Unterkiihlung die Kernbildung hiufig
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Abb. 64, Beziehungen von Kristallisationsgeschwindigkeit
und Kernzahl zur KorngroBe.

auch vollig ausbleiben kann. Als primire Faktoren fiir die Kristalli-
sationsvorginge sind die Kristallisationsgeschwindigkeit und die
Kernzahl anzusehen. Sie sind aus diesem Grunde auch fiir die
Aufstellung des Diagramms verwendet worden. Sofern jedoch
Verzigerung in der Kernbildung nicht beriicksichtigt zu werden
braucht, kénnte auch die Unterkiihlungstemperatur als Kriterium
fiir die resultierende Korngréfle benutzt werden, da jeder Unter-
kithlungstemperatur eine bestimmte Kristallisationsgeschwindig-
keit und eine bestimmte Kernzahl zugeordnet ist. Sind diese Be-

ziehungen bekannt, so wiirde das Innehalten eines bestimmten
Czochralski, Metallkunde. 6
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Unterkithlungsgrades gentigen, um den GuBmaterialien- die ge-
wiinschte KorngréBe zu verleihen.

Dasin Abb. 64 raumlich dargestellte Kristallisationsdiagramm
ist freilich nicht auf konkreten Zahlen aufgebaut, es driickt
vielmehr nur die grundsétzlichen Verhiltnisse aus. Der GieBerei-
fachmann kann dennoch aus ihm alle Einzelheiten heraus-
lesen, die fiir ihn von Bedeutung sind. Wenn auch nicht ver-
langt werden kann, daB ihm alle Zusammenhinge, auf denen
sich das Diagramm aufbaut, stets gegenwirtig sind, so muB er
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Abb. 65. Abhingigkeit der Festigkeits- u. Dehnungseigenschaften
der GuBmetalle von der KorngréBe.

Detinung

mindestens die in ihm zum Ausdruck gebrachten grundsétzlichen
Verhéltnisse vollig beherrschen. Es ist dies die Grundlage, auf
der der an planmiaBige Arbeit gewohnte GieBereifachmann auf-
bauen muf.

KorngroBe und Eigenschaften.

EinfluB auf Festigkeit und Dehnung. Die technologische
Bedeutung, die der Bemessung der KorngrésBe fiir die Industrie und
Technik zukommt, ist durch erfolgreiche Forschungen auf kolloid-
chemischem Gebiete zur Geniige dargetan worden. Auch in der
Metallographie begegnet man dhnlichen Verhaltnissen. Die Korn-
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groBe spielt in der Technologie der Metalle insofern eine wichtige
Rolle, als sie die Eigenschaften der Metalle in hohem MaBe zu
beeinflussen vermag.

Abb. 65 gibt die Abhingigkeit der Festigkeits- und Deh-
nungseigenschaften der Guimetalle von der Korngréfie wieder?).
In ihrem grundsétzlichen Verlauf ist die Abhingigkeit in der
Schaulinie ¢ — z wiedergegeben. Die Festigkeit erreicht in Punkt z,
d. h. bei grofiter Kornfeinheit ihren Hochstwert, zugleich aber
auch die Dehnung ihren Niedrigstwert, umgekehrt im Punkt c.
Die wiedergegebene Schaulinie ist nur unter der Voraussetzung
gleichformigen mechanischen Verhaltens des Materials giiltig. Bei
den feinkornigen Metallen ist diese Voraussetzung erfillt, da-
gegen nicht bei den grobkérnigen Metallen. Man spricht im
letzten Falle von mangelnder Quasi-Isotropie. Hier ist un-
gleichformiges Verhalten die Regel. Am groBten sind die Ein-
fliisse innerhalb eines Kristallkornes selbst, da ja bekanntlich
die Festigkeits- und Dehnungswerte in den verschiedenen Achsen-
richtungen der Kristalle in weiten Grenzen schwanken (vgl.
Abschn. X).

Der Grenzfall, dafl der Kérper nur aus einem einzigen Kristall
bestehe, ist durch die Punkte ¢ und b veranschaulicht. In diesem
Fall kann seine Festigkeit und Dehnung zwischen den Punkten a
und b schwanken, entsprechend den Achsenrichtungen. Be-
steht der Querschnitt des Korpers aus mehreren Kristallen, so
wird der Abstand dieser &ullersten Punkte mit wachsender
Kornzahl immer mehr abnehmen, bis er endlich im Punkte ¢
ganz zusammenschrumpft. Verbindet man die Hochst- und
Niedrigstpunkte @ und b der Festigkeit und Dehnung, so erhalt
man unter Einschluf} des Punktes ¢ eine dreiseitig begrenzte
Fliache, die fiir ein Versuchsstiick von bestimmter GrofSie alle
moglichen Gebiete mangelnder Quasi-Isotropie umfaBt. Der Ein-
fluB der mangelnden Quasi-Isotropie kann beseitigt werden,
wenn man den Querschnitt sehr reichlich bemift. Etwa 10 Korner
auf eine Linie des Querschnittes bilden die Mindestzahl.

EinfluB auf die Oberflichenbeschaffenheit. Wenn man auf
diese Weise die mechanischen Mingel des Arbeitsgutes beseitigen
kann, so verlangen wohlbegriindete Forderungen, die von der

1) Czochralski: Stahl und Eisen. 1916, S. 863.
6*
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Technik an das Verhalten der Materialien bei Beanspruchung
gestellt werden, dennoch eine obere Begrenzung der wirklichen
Korngrifle. Diese kritische Grenze ist duflerst scharf gezogen und
darf in der Regel 0,001 mm? = 0,1 mm Durchmesser nicht iiber-
steigen. Es beginnen sich sonst beim Strecken des Materials Er-
scheinungen bemerkbar zu machen, die man unter der Bezeichnung
,.krispelig, knitterig, narbig® und dergleichen zusammenfaft. Die

a : _— b

Abb. 66a. Druckblech aus Messing-  Abb. 66b. Druckblech aus Messing-
a-Kiristallen. Die Ebenheit der polier-  a-Kristallen,dasinfolge groben Kornes
ten Oberfliche hat infolge geniigen- (¢, = 25 cnm) beim ZerreiBversuch
der Kornfeinheit (¢, = 0,001 cmm) grobnarbig wurde. Ungedtzt.
beim Zerreilversuch nur wenig ge- (Lin. Vgr. 4.)

litten. Ungeédtzt.  (Lin. Vgr. 4.)

Abb. 66 veranschaulicht dieses Verhalten). Rechts ist ein grob-
korniges, links ein feinkdrniges Metall nach dem Streckvorgang
wiedergegeben. Wiahrend das rechts wiedergegebene Metall grob-
narbig wurde, zeichnet sich die zweite Probe durch einwandfreie
Oberflichenbeschaffenheit aus. Die Abbildungen geben die unbe-
handelten Oberflachen wieder. Wenn es sich hierbei um eine For-
derung rein auBerlicher Art handelt, so muf} ihr schon deswegen
Rechnung getragen werden, weil der Verbraucher die Abnahme ge-

1) Czochralski: Stahl und Eisen, 1916, S. 863.



Kornverfeinerungsverfahren. 85

triebener Hohlkérper und dergleichen, die diese Fehler aufweisen,
verweigert. Dem Hersteller entstehen aber durch die Beseitigung
dieses Ubels durch Schleifen, sofern dies iiberhaupt noch moglich
ist, grofle Mehrkosten.

Kornverfeinerungsverfahren.

Welche Handhabe Dbesitzt nun der GieBercifachmann, um
die Korngrofle bewullt in die angemessenen Grenzen zu zwingen ?
Eine rein zahlenmiBige Losung dieser Frage ist heute noch nicht
mdéglich. Die Untersuchungen sind eben bis an die Grenze gelangt,
wo an eine praktische Auswertung der Ergebnisse vielleicht
herangegangen werden konnte, wofir diese Ausfithrungen die
erste Handhabe geben mogen. Zurzeit ist es iblich, nur durch
mehr oder weniger schnelle Abkiihlung die KorngroBe der Metalle
zu beeinflussen.

Mit gutem Erfolg kann auch die Erstarrungszeit als Wert-
messer fiir die Korngréfle benutzt werden!). Das ist die Zeit vom
AusguB bis zum volligen Festwerden des Metalles. Sie ist ge-
eignet, iiber die Angemessenheit der Wirmebehandlung, von der
die KorngréBe im wesentlichen beeinflufit wird, Aufschluff zu
geben. Allgemein giiltige Zahlenangaben lassen sich indes auch
fiir dieses Verfahren nicht angeben, da die Abmessungen der
GufBiformen und des jeweiligen GuBteiles sowie die Zusammen-
setzung und die Temperatur der Legierung auf das Ergebnis
von Einflufl sind. Hat man aber fiir ein bestimmtes Metall und
ein bestimmtes Konstruktionsstiick einmal die giinstigste Er-
starrungszeit ermittelt, so hat man damit ein durch den Wérme-
inhalt gegebenes Wertmall der KorngroBe. In bestimmten
Grenzen kann die Erstarrungszeit auch noch kiinstlich beein-
fluBt werden, indem die Giefform von auBlen oder bei Ver-
wendung eines metallischen Hohlkernes dieser durch einen
Wasserstrahl abgekiihlt wird. Bei SandguBl kann von diesen
MaBnahmen nur bei Verwendung von Hohlkernen Gebrauch ge-
macht werden.

Der systematische Ausbau dieses Gebietes gehért zu den
dringendsten Aufgaben des modernen Gieflereifachmannes.

1) Czochralski u. Welter: Lagermetalle und ihre technologische
Bewertung. 1920, S. 27.
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Korngliederung,

Etwa von gleich groBler Bedeutung wie die Kristallisations-
vorgénge sind fir den GieBereifachmann die Gesetze, die den
Gefiigeaufbau der Metalle beherrschen, ein Umstand, der immer
noch nicht geniigende Beachtung findet. Vielerlei mechanische
Schwichen des Gusses lassen sich auf Grund des Gefiigeaufbaues
erkldren. Eine Auswahl von Beispielen, die die wichtigsten Fille
in ihren Grundziigen umfafit, sei in folgendem gegeben.

Allotriomorphie.
Es ist bekannt, daf
die Metallkristalle nach
dem Erstarren in
der Regel durch un-
regelmaflige Fliachen
begrenzt sind, wie dies
Abb. 67 zeigt. In der

Mineralogie werden
derartige Kristalle als
allotriomorph bezeich-
net. Zur Erklarung

dieser Erscheinung
diene ein Beispiel aus
der Pflanzenwelt. Es
ist allgemein bekannt,

Abb. 67. Allotriomorphe Haufwerkskristalle daf3 die Wurzelknollen

von Kupfer in uneingeformtem GufB. Atzpo- : .

liert mit ammoniakgetrinktem Wattebausch. bei allejn Pflanzen sich
(Lin. Vgr. 40.) den Widerstinden an-

zupassen  versuchen,
und zwar in der Art, daB sie die Form der den Widerstand
bildenden Fliche annehmen. Genau so liegen die Verhiltnisse
beim Kristallisationsvorgang. An irgendeiner Stelle wird der
im Wachstum befindliche Kristall mit scinem Nachbar zusammen-
stoBen, und damit wird die Wachstumsmoglichkeit an dieser
Stelle erschopft sein. Nur da, wo der Kristall keinen Wider-
stinden begegnet, wird seine weitere Ausbildung ungestort er-
folgen. Dies erklirt, warum die einzelnen Korner nicht durch
ebenméBige Kristallflichen begrenzt, sondern mehr oder weniger
unregelmiBig gestaltet sind. Es konnten vielleicht deshalb




Korngliederung, 87

Zweifel erhoben werden, ob die Kristalle, die von keinen eben-
méBigen Flichen begrenzt sind, einen gesetzméBigen Kristallauf-
bau besitzen.

Kristallaufhau. Dies l406t sich aber leicht beantworten. Der
Kristallaufbau kann namlich, wie bereits im Abschn. IV gezeigt
wurde, durch die sogenannten Atzfiguren leicht erkannt werden.
Dazu diene Abb. 68. Uber die ganze Flache des allotriomorphen
Korns sind sehr zahlreiche kongruente quadratische Atzfiguren aus-

Abb. 68. Kupferkristall mit Atz- Abb. 69. Detail aus Abbildung 68.
figuren. Ce#tzt mit Ammonium- (Lin. Vgr. 185.)
persulfat 1:10. (Lin. Vgr. 55.)

gebreitet, die den gesetzméBigen Aufbau anzeigen. Bemerkenswert
sind an der Abbildung noch die dunkleren Adern, die den Kristall
durchziehen. Es kénnte vermutet werden, daf} wenigstens an diesen
Stellen der gesetzmiBige Aufbau der Metallkristalle gestort sei. Ein
Detail der Abbildung in stirkerer Vergroflerung, Abb. 69, zeigt
aber, dafl auch diese Adern genau den gleichen Gefiigeaufbau
aufweisen wie die hellen Partien. Die Ursache der Bildung von
derartigen Adern wird noch erortert werden.

Idiomorphie. Wie aus den Betrachtungen hervorgeht, wird
die Ausbildung der ebenmiBigen Kristallflichen nur durch die
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besonderen Kristal-
lisationsbedingungen
verhindert. Gelangen
in einer Schmelze
mehrereKristallarten
nacheinander zur
Ausscheidung, so dal}
Y, die anfanglich ausge-
s schiedenen Kristalle
¢ sich in der Schmelze
frei entwickeln kon-
nen, so erhéalt man,
wie Abb. 70 und 71
zeigen auch Kristalle,
die eine ebenmaBige
Ausbildung der Ober-

Abb. 70. Idiomorphe Kristalle in einer Zink- fliche aufweisen. Die
Zinn-Magnesiumlegierung. Geétzt durch Verdun- Jyreh solche Flichen

ten eines Tropfi 1zs4 d ifflache. .
sten eines Trop: el’(li 181? %?gru.rfs?)l.l)f er Schliffliche begrenzten Kristalle

bezeichnet man nach
dem Vorgehen der
Mineralogie als idio-
morph.

Kristalle mit ganz
ebenmifigen Begren-
zungen werden aber
nur unter ganz be-
sonderen Bedingun-
gen in erster Linie bei
geringer Erstarrungs-
geschwindigkeit er-
halten. Meist erhalt
man die sog. Wachs-
tumsformen. Abb. 72
veranschaulicht eine
Gruppe von Wachs-

Abb. 71. Idiomorphe Kristalle in einer Zinn- tumskristallen einer

Antimon-Kupferlegierung. Ge#tzt durch Verdun- ;7 :

sten eines Tropfens Salzsdure auf der Schliffléiche. Blei Zlnr%leglerung ’
(Lin. Vgr. 180.) Abb. 73 eine Gruppe
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Abb. 72. Wachstumskristalle einer Blei-Zinnlegieruﬂg, durch unter-
brochene Kristallisation erhalten. Ungedtzt. (Lin. Vgr. 1,8.)

Abb. 73. Wachstumskristalle von Wismut, durch unterbrochene
Kristallisation erhalten. Ungedtzt. (Lin.Vgr.1l.)

von Wachstumskristallen von reinem Wismut. Wahrend die in
Abb. 72 wiedergegebenen Formen einzelnen XKristallen ent-
sprechen, gehéren in Abb. 73 zahlreiche der mianderartigen
Gebilde ein und demselben Kristallindividuum an. Die ganze
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Gruppe 146t sich in etwa 3 oder 4 Kristallindividuen aufteilen.
Bei sehr vollkommener Kristallisation werden bei der Blei-Zinn-
Legierung Oktaeder und bei Wis-
mut Kristalle von rhomboedrischem
Habitus erhalten.

Dendriten. Eine Erscheinung,
die fast bei allen GuBkristallen auf-
tritt und die bereits in Abschnitt IV
kurz behandelt wurde, ist in den
folgenden Abbildungen wiederge-
geben. In der Abb. 74 nach Desch?)
ist sie schematisch gezeigt, wahrend
die beiden anderen Bilder die Er-
Abb. 74. Dendritischer Kristall. Scheinungen an gedtzten Schliffen
aufbau (schematische Zeichnung wiedergeben, und zwar Abb. 75 in

nach Desch). stirkerem MaBe als Abb. 76. In allen

Abb. 75. Abb. 76.
UngleichmiBig zusammengesetzte (dendritische) Mischkristalle. Ge#tzt
mit ammoniakgetranktem Wattebausch., (Lin. Vgr. 100.)

drei Bildern sind farnkraut- oder gratenartige Gebilde zu beobach-
ten, die sich in den Schliffbildern als dunkle bzw. helle Bestandteile

1) Metallographie. 1914, S. 104.
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von dem anders gefarbten Untergrund abheben. Sie rithren daher,
daf} bei Mischkristallen gem&f einer bekannten Regel sich zunéchst
Kerne der hoherschmelzenden Komponenten ausscheiden bzw. der
Komponente, die den Schmelzpunkt erhéht. Das System befindet
sich nicht im Gleichgewicht. Durch Glihen kann ein Aus-
gleich in der Zusammensetzung der Legierung erfolgen, wie dies
an Hand der Abb. 45 und 46 (Abschn. IV) gezeigt worden ist.
Die Anordnung des einen Bestandteils weist eine gewisse Regel-
mafigkeit auf. Dies kommt daher, dafl rasch wachsende Kristalle
nicht sogleich ihre volle Gestalt annehmen, sondern an Ecken
und Kanten infolge besserer Ableitung der Kristallisations-
wirme und groferer Dichte des Diffusionsstromes in ihrem
Wachstum begiinstigt werden. Diese voreilig erstarrten Gerippe
bezeichnet man allgemein als Wachstumskristalle, Kristallskelette
oder Dendriten und Kristalle mit entmischten Skelettkernen als
geschichtet oder dendritisch.

Ahnliche Gefiigeausbildung kann auch bei reinen Metallen
mit geringfiigigen Verunreinigungen beobachtet werden. So ent-
halt das Kupfer stets etwas Kupferoxydul, mit dem es ein
Eutektikum bildet. Dieses erstarrt, nachdem bereits die Kupfer-
kristalle abgeschieden sind. Auch in diesem Falle besteht die
Moglichkeit zur dendritischen Ausscheidung der Kupferkristalle.
Die dunklen Adern des in Abb. 68 wiedergegebenen Kristalles
sind auf diese Weise entstanden.

Der farnkrautartige Aufbau des Gefiiges kann in einzelnen
Fillen erwiinscht, in anderen Fillen dagegen sehr storend seint).
Beispielsweise sollen RotguBlager stets einen dendritischen Auf-
bau aufweisen. Das in Abb. 46 wiedergegebene homogenisierte
Metall ist fiir Lagerzwecke unbrauchbar. Abb. 77 veranschau-
licht dagegen den Fall, in dem die Ausbildung farnkrautartiger
Kristalle sich als auBerordentlich schadlich erweist. Wie aus
der Abbildung hervorgeht, handelt es sich um einen Suppen-
leffel. Infolge der mechanischen Widerstandsunterschiede des
Gefiiges hat sich im Gebrauch an der Oberfliche des Loffels
ein Flachrelief ausgebildet. Der Gegenstand hat dadurch an
Ansehnlichkeit stark verloren. Diese FErscheinung kann an
Neusilberbestecken oder dergleichen haufig beobachtet werden,

1) Czochralski: GieB.-Zg. 1921, S. 104.



92 Der Gefiigeaufbau und seine Bedeutung fiir den GieBereibetrieb.

Lunker. Eine weitere Erscheinung, die mit der Dendriten-
bildung im Zusammenhang steht, ist die Ausbildung von dendri-
tischen Hohlrdumen. In Abb. 78 ist diese Erscheinung am Rotgul3
wiedergegeben. Die Hohlrdume zeigen eine farnkrautartige Aus-
bildung der Begrenzungsflachen. Nehmen Lunkerbildungen dieser
Art nur sehr geringen Umfang an, so kann es vorkommen, dal man
im QGefiige nur fadenartige Hohlriume findet, wie sie Abb. 79

Abb. 77. Dendritische Kristallausbildung an der Oberfliche eines Loffels,
ungeitzt. (/, nat. Gr.)

zeigt. Sie konnen leicht mit Zinnséureeinschliissen (Zinnsiure-
faden) verwechselt werden'). Bei der Auswertung von Schliffbildern
mufB} daher diesem Umstand stets Rechnung getragen werden.
In diesem Zusammenhange soll auch die Frage der Lunker-
bildung noch von allgemeinem Gesichtspunkte kurz gestreift wer-
den. Die Lunkerbildung ist stets auf die Volumenverminderung
der Schmelze beim Erstarren zurtickzufiihren. Man wird also
bestrebt sein miissen, die Lunkerrdume moglichst aus dem

1) Czochralski, GieB.-Zg. 1921, S. 105.



Innern nach der Pe-
ripherie der GuB-
blocke zu verpflan-
zen. Dies wird auf
verschiedene Art zu
erreichen  versucht.
Abb. 80 gibt einige
instruktive Beispiele
dieser Art wieder.
Langsschnitt 1 zeigt
die Ausbildung der
ersten Erstarrungs-
schichten im Gul-
block ; kurz nach Be-
ginn der Erstarrung
war die noch fliissige
Schmelze ausgegos-
sen worden. In dem
unteren Teil ist in-
folge immer neuer
Wirmezufuhr durch
das einstromende
heiBle Metall die Kri-
stallisation zuriickge-
blieben, so daB der
Hohlraum an dieser
Stelle eine Ausbau-
chung aufweist. Um
die Lunkerbildung in
das Kopfende zu ver-
pflanzen, mufite die
Erstarrung des GuB-
blockes so geregelt
werden, daf sie, von
dem FuBlende begin-
nend,allméhlich nach
dem Kopfende fort-
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Abb. 78. Dendritische Hohlrdume in Rotgull, Ge-
Atzt mit Ammoniak-Wattebausch. (Lin. Vgr, 150.)

Abb. 79. Fadenartige Hohlraume in Rotgufi. Ge-
atzt mit Ammoniak-Wattebausch. (Lin. Vgr. 150.)

schritt. Bei Probe 3 ist dies dadurch erreicht worden, daf} die
Form im unteren Teil durch einen kriftigen Wasserstrahl ge-
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1 2 3

Abb. 80. Lunkerrdume_in AluminiumguBblécken.
FluBsaure-, Salzsiure-Atzung. (Ca. 1/ nat. Gr.)

kithlt wurde. Die Lunkerbildung konnte dadurch in der Tat
auf den oberen Teil beschrinkt werden. Wird diese MaB-



Korngliederung,. 95

Abb. 81. ZweckmaBig gegossene, fast lunkerfreie Aluminium-Gufblécke,
FluBsaure-, Salzsdure-Atzung. (Ca. 1/, nat. Gr.)

nahme nicht befolgt, so kann die Lunkerbildung sich bis in die
unteren Teile, wie dies die Probe 2 veranschaulicht, hinziehen.
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In Abb. 81 sind GuBiblocke wiedergegeben, die unter Ein-
haltung dieser Bedingungen hergestellt wurden. Sie zeigen in ein-
deutiger Weise, welche Vorteile

durch Beachtung dieser giel3-
] 1| technischen MaBnahmen fiir die

Praxis sich ergeben.
S g Ahnliche Wirkungen kon-
h AT nen bekanntlich dadurch her-
A | y /) vorgerufen werden, daf} die fu-
/ b Y\ W ] 1l Bere Wandung der Kokille ver-
: schieden dick ausgebildet wird.
a Abb. 82, b Ein weiterer Weg zur Be-
a) Kristallisationsgrenze im Gebiet kimpfung der Lunkerbildung
zunehmender Kristallisationsge- ergibt sich aus den Vorgingen

schwindigkeit, b) Kristallisations- : ; faati 5
grenze im Cebiet abnehmender K- bei der Kristallisation. Ware es

stallisationsgeschwindigkeit. méglich, die Metalle so weit zu
unterkiihlen, daf die maximale

Abb. 83, Innerkristalline Kaltbriiche in Rohzink. Geitzt rd. 30 Min. in
Chromséurelsung ‘1 : 10, (Lin. Vgr. 1,8.)

Kristallisationsgeschwindigkeit iiberschritten werden konnte (vgl.
Abschn. V), so wiirde die Erstarrung an den Stellen beginnen, die
sich durch die hochste Temperatur auszeichnen ), also in den Mittel-
zonen, weil dann an den kilteren Stellen des Gusses die Kristalli-
sationsgeschwindigkeit mit dem Grade der Unterkiihlung eine Ver-

1) Tammann: Kristallisieren und Schmelzen, 1903, S. 134.
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Abb. 84. Zwischenkristalliner Warmbruch in Weichblei, Ungeitat.
(Lin. Vgr. 1,8.)

Abb. 85, Innerkristalliner Kaltbruch in Weichblei. Ungeitazt.
(Lin. Vgr. 1,8.)

minderung erfahren wiirde. In Abb. 82a ist dies veranschaulicht,

und zwar an einer Salzschmelze. Abb. 82b gibt dagegen die Kri-
Czochralski, Metallkunde, 7
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stallisationsgrenze im Gebiete zunehmender Kristallisationsge-
schwindigkeit wieder. Infolge der geringen Unterkithlbarkeit
der Metalle diirfte jedoch kaum die Moglichkeit bestehen, diese

Abb. 86. Nadliges, uneingeformtes GuBgefiige von Aluminiumbronze.
Geditzt mit Ammoniumpersulfat 1 :10. (Lin. Vgr. 0,75.)

Verhiltnisse auch bei ihnen je zu verwirklichen. Versuche des
Verfassers in dieser Richtung waren ohne Erfolg?).

Kalt- und Warmbrueh. Von besonderer Bedeutung fiir den
GieBereifachmann ist auch die Kenntnis der Kalt- und Warm-

1 Z. V.d. 1. 1917, S. 345.




Korngliederung. 99

briichigkeit der Metalle!). Wird ein Metall bei gewohulicher Tempera-
tur beansprucht, so kann stets beobachtet werden, daf die Bruch-
flichen nicht den Kristallkonturen folgen, sondern die einzelnen
Kristalle durchqueren. In Abb. 83 ist dies an Zink veranschaulicht.

Beim Warmbruch verlauft dagegen die Bruchflache stets
entlang den Begrenzungsflachen der Kristalle, wie dies in Abb. 84

Abb. 87. Gefiigeanordnung von zwei infolge ungleichférmiger Wirmever-
teilung nadelig kristallisierten Aluminiumbronzebarren.
a) Hohe Abkiihlungsgeschwindigkeit: Nadeliges Gefiige bis ins Zentrum.
b) Mittlere Abkiihlungsgeschwindigkeit: Nadeliges Gefiige nur in den Rand-
schichten. Gedtzt mit Ammoniumpersulfat 1 : 10. (Lin. Vgr. 0,75.)

zu sehen ist. Zum Vergleich ist an derselben Probe auch ein
Kaltbruch erzeugt worden, gem#fBi Abb. 85. Beide Versuche
wurden an Weichblei ausgefiihrt.

Strahliges Gefiige. Eine andere Erscheinung, die sich bei
Weiterverarbeitung der Metalle unter Umstéinden als sehr schid-
lich erweisen kann, ist die Ausbildung nadliger Kristalle, wie sie
Abb. 86 veranschaulicht. Nach einer bekannten Regel nehmen
die Nadeln stets eine zu den Abkiihlungsflichen senkrechte Lage

1) Moellendorff u. Czochralski: Z V. d. I. 1913, S. 931.

7*
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ein. Abb. 87 zeigt diese Erscheinung an Rundbarren aus Alu-
miniumbronze. In der linken Abbildung reichen die nadeligen
Kristalle bis zu der Mitte des Barrens, wihrend rechts nur ein
Kranz nadeliger Kristalle zu sehen ist. Durch schnelles Abkiihlen
ist es allgemein moglich, die Neigung der Metalle, Kristallnadeln
auszubilden, zu verringern, doch kommt es im allgemeinen darauf

Abb. 88. Zwischenkristalliner Warmbruch an einem Aluminiumbronze-
barren mit nadeligem Gefiigeaufbau. Ungedtzt. (Nat. Gr.)

an, welche Lage die Kurven, die die Abhangigkeit der Kernzahl
und der Kristallisationsgeschwindigkeit von der Unterkiihlung
ausdriicken, in jedem einzelnen Fall einnehmen. Es kann eintreten,
daf} gerade durch Abschrecken das Gegenteil erreicht wird. Offen-
bar scheint dies bei Hartgufl der Fall zu sein. In welchem Mafle
sich der nadelige Aufbau des Gefiiges als schidlich erweisen kann,
veranschaulicht die Abb. 88 an einem Aluminiumbronzebarren.
Barren, die diesen Gefiigeaufbau zeigten, lieBen sich infolge starker
Kantenrissigkeit nicht walzen. Es kann leicht vorkommen, daf}
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ganze Schmelzen derartigen Metalls bei dem Verarbeiten ver-
worfen werden miissen?).

Transkristallisation. Eine weitere Erscheinung, die auf der
Fahigkeit der Kristalle, kristallographisch #hnliche Orientierung
anzunehmen, beruht und mineralogisch Transkristallisation ge-
nannt wird, kann ebenfalls hiufig beobachtet werden2). Der-
artige Kristallaggregate pflegen sich in der Regel #hnlich wie
Einzelkristalle zu verhalten. Abb. 89 veranschaulicht dies an
Hand von Zerreilproben. Wihrend der ZerreiBstab links, bei dem
das Gefiige normalen Aufbau zeigt, seinen kreisrunden Querschnitt

a b
Abb. 90. Nadel-Anordnung der Kristalle in GuBstiicken (nach Desch).
a) GuBstiick mit rechteckigem Querschnitt. b) GuBstiick mit ab-
gerundeten Kanten.

beibehielt, hat der Zerreilstab rechts einen elliptischen Quer-
schnitt angenommen. Dies rithrt daher, dal} der ganze Probe-
stab, Abb. 89 unten, sich wie ein einheitlicher Kristall verhalt
und daher in der Hauptachsenrichtung einen anderen Druck-
widerstand besitzt als in der Querrichtung. Dies kann besonders
bei GuBblécken mit rechteckigem Querschnitt, wie Abb. 90a
zeigt3), insofern zu Storungserscheinungen fithren, als an
den Flichen, die den Winkel halbieren, leicht Bruchbildungen
eintreten konnen. Man versucht dies bekanntlich dadurch zu

1) Czochralski: Z. V. d. I 1917, S. 345.
2) Czochralski: Stahl u. Eisen 1916, S. 864.
3) Desch: Metallographie 1914, S. 104
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bekampfen, dal man die scharfen Kanten abrundet und dadurch
eine andere Anordnung der Kristalle, gemafl Abb.90b erhalt.
DaB diese theoretisch abgeleiteten Verhaltnisse auch in Wirk-
lichkeit zutreffen, zeigt Abb.91 an einem Aluminiumbronze-
barren mit einem Aluminiumgehalt von 89/,.

Aus den gegebenen Beispielen diirfte hervorgehen, welche Vor-
teile der Gieflereifachmann aus der Betrachtungsweise der Metall-
kunde schon heute ziehen kann. In Anbetracht der Erstlingserfolge
ist zu erwarten, dal} in Zukunft noch weitere Beziehungen dieser
Art aufgedeckt werden, um nutzbringende Verwertung zu finden.

Abb.91. Nadel- Anordnung der Kristalle in einem Aluminiumbronzebarren mit
abgerundeten Kanten. Geédtzt mit Ammoniumpersulfat 1 :10. (Lin. Vgr.0,75.)

Es wird haufig zu zeigen versucht, welchen Wert theoretische
Betrachtungen fiir die Praxis besitzen. Aber nur selten gelingt
es, den Anschluf zwischen den beiden Gebieten zu schaffen.
Es beginnt sich in neuerer Zeit eine nicht unberechtigte Skepsis
gegeniiber allzu weit schweifenden theoretischen Abstraktionen
bemerkbar zu machen. Eine gewisse Gemeinschaft wird aber
zwischen den beiden Gedankenrichtungen stets erhalten bleiben
miissen. Es konnte sonst leicht geschehen, dafl sich beide ihre
lebenswichtigsten Quellen verschliefen wiirden. In der Regel
pflegt dann die Weiterentwicklung an denjenigen Stellen riick-
wirkend einzusetzen, an denen sie durch zweckwidrigen Geschifts-
eifer zu frithzeitig unterbrochen wurde.



B. Gefiigeaufbau und Technologie
der gekneteten Metalle.

VI. Kristallographische Erscheinungen an
kaltgestreckten Metallen.

Anfangs- und Endzustand.

Dislozierte und homogene Reflexion. Die Atzerscheinungen
an GuBmetallen sind in Abschnitt IV bereits eingehend beschrieben
worden. Bei gestreckten Metallen sind die Atzerscheinungen von
denen an Guflmetallen wesentlich verschieden. Alle Merkmale,

Abb. 92. Aluminiumbronze, GuBgefiige. Die einzelnen Kristalle werden
durch Helligkeitsunterschiede angezeigt. Gedtzt mit Ammoniumpersul-
fat 1:10. (Lin. Vgr. 0,9.)

die an eine nur den kristallisierten Stoffen eigentiimliche gesetz-
méaBige Verkettung der kleinsten Teilchen (Atome) gebunden sind,
verschwinden gesetzméfig mit steigendem Grad der Streckung. Das
Gefiige von ungestreckten Metallen, also in gegossenem Zustand,
veranschaulicht Abb. 92. Das Bild entspricht dem Gefiige von
o-Aluminiumbronze mit 8/, Aluminium. Die einzelnen Kristall-
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kérner sind an den Helligkeitsunterschieden (dislozierte Reflexion)
deutlich zu erkennen. Wie Abb. 93 zeigt, gehen diese Helligkeits-
unterschiede bei starker Kaltbearbeitung vollig verloren. Auch die

Abb. 93. Dieselbe Probe nach starker Kaltbearbeitung (Hohenabnahme
beim Walzen 95°/,). Die Helligkeitsunterschiede der einzelnen Kristalle sind
vollig verwischt. Geédtzt mit Ammoniumpersulfat 1 :10. (Lin. Vgr. 0,9.)

Abb. 94, «-Messing, rekristallisiert. Die einzelnen Kristalle sind an den
Helligkeitsunterschieden erkennbar. Geédtzt mit Ammoniumpersulfat 1 : 10.
(Lin. Vgr. 0,9.)

Korngrenzen der Kristalle sind nicht mehr sichtbar. Die Dicken-
abnahme der Probe beim Walzen betrug 959/,. Abb. 94 gibt das
Gefiige von «-Messing mit 309/, Zink wieder. Das Bild entspricht
aber nicht dem Gefiige des GuBmetalls, sondern dem Gefiige einer
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rekristallisierten Probe. Wie Abb. 95 zeigt, sind auch bei dieser
Probe durch Kaltwalzen die Helligkeitsunterschiede verschwun-
den, wihrend im Gegensatz zu der Abb. 93 der Kornverband noch

Abb. 95. Dieselbe Probe nach starker Kaltbearbeitung (Hohenabnahme
beim Walzen 759/,). Kornverbande erhalten, Helligkeitsunterschiede ver-
wischt. Geitzt mit Ammoniumspersulfat 1 :10. (Lir. Vgr. 0,9.)

Abb. 96. Gefiige des Zinns vor dem Auswalzen. Die einzelnen Kristalle
sind an den Helligkeitsunterschieden erkennbar. Geédtzt mit Salzsdure-
Kaliumehlorat. (Lin. Vgr. 5.)

erhalten geblieben ist. Die urspriinglichen Korngrenzen lassen
sich in der Abbildung eben noch verfolgen. Die Streckung der
einzelnen Koérner ist etwa 1:4, die Querschnittsabnahme beim
Kaltwalzen betrug rund 75°, Ebenso verhalten sich auch
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andere Metalle und Legierungen. Abb. 96 und 97 veranschaulichen
dies an Zinn. Die Helligkeitsunterschiede beruhen (vgl. Ab-
schn. IV) darauf, daB die Kristalle infolge ihres gesetzmifigen
Aufbaues in den verschiedenen Achsenrichtungen durch Atzen

Abb.97. Die gleiche Probe nach dem Kaltwalzen (Hohenabnahme 75°/,).
Kristalle gestreckt, Kornverbande erhalten. Helligkeitsunterschiede ab-
geschwéicht, Geéitzt mit Salzsiure-Kaliumchlorat. (Lin. Vgr. 5.)

Abb, 98. Atzfiguren an einem Kupferkristall. Geatzt mit Ammonium-
persulfat 1 :10. (Lin. Vgr. 200.)

verschieden angegriffen werden. Diese Fahigkeit geht durch
starkes Kaltstrecken oder Kaltkneten verloren.

Atzfiguren. AuBer durch das Verschwinden der dislozierten
Reflexion macht sich der Einfluf der Kaltbearbeitung noch in
anderer Weise bemerkbar. Wie bereits in Abschnitt IV gezeigt
wurde, kann durch die Atzverfahren ein Einblick in den gesetz-
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méBigen Kristallaufbau gewonnen werden. Dies kann durch
BloBlegen der Atzfiguren in den einzelnen Kristallen geschehen.
In Abb. 98 sind die charakteristischen Gestalten der Atzfiguren
des Kupfers wiedergegeben. Ahnlich wie die dislozierte Reflexion
verschwindet auch die Kristallfigurenidtzbarkeit mit dem Grad
der Knetbearbeitung, sei es durch Walzen, Ziehen, Schmieden
u.dgl. Abb. 99 veranschaulicht das an einem sehr stark kalt-
gewalzten Kupferkristall, der die Fahigkeit der Kristallfiguren-
atzbarkeit vollig verloren hat. Diese Feststellung ist fiir die

Abb. 99. Derselbe Kristall stark kaltgewalzt (Hohenabnahme 95°/,). Die
Atzfiguren sind nicht mehr erkennbar. (Lin. Vgr. 1500.)

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

Streckung und Volumenintegritit. Die heutige Metallographie
erblickt in der Kornverkleinerung ein kennzeichnendes Merkmal
der Kaltbearbeitung. Die #ltere Metallographie (Ledebur,
Wedding, insbesondere aber Bauschinger) hat dagegen mit
Recht die Kornstreckung als ein besonderes Kennzeichen der
Kaltstreckung gewertet. Dieser Tatsache ist bei neueren Unter-
suchungen nur geringe Beachtung geschenkt worden. Der wahre
Hergang der Gestaltsinderung der Kristalle beim Kaltstrecken ist
schon aus den Abb. 95 und 97 zu entnehmen. Die Koérner, die
urspriinglich keine bevorzugte Richtung zeigten (Abb. 94 und 96),
erscheinen nach dem Strecken in der FlieSrichtung stark gelingt.
Jeder urspriingliche Kornverband ist noch deutlich zu erkennen.
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Die Streckung der Korner betrégt entsprechend der Querschnitts-
abnahme von 759, 1:4.

Bauschinger hat bereits den Satz ausgesprochen, daB die
Streckung der Kristalle der Stabdeformation proportional verlauft.
Bestétigt findet sich diese Auffassung bei Heyn?') an Ergebnissen
von Zerreiliproben. Auch bei Walzversuchen kann gleiches
beobachtet werden. Nur bei anormalen Beanspruchungen, die
aber kein reines Kaltstrecken mehr darstellen, beispielsweise Draht-
ziehen, gelangt man zu abweichenden Ergebnissen. Die Feststel-
lung, daB beim reinen Kaltstrecken keine Kornverkleinerung statt-
findet, ist von auBerordentlich grofler Bedeutung.

Wiirden die Kristalle beim Kaltstrecken aufgeteilt werden, so
miiflte dies auch in den Gefiigebildern nachweisbar sein, und zwar
besonders leicht bei gewalzten Proben, deren Schlifflache parallele
Orientierung zur Walzoberfliche aufweist. Die Kristallfeldernehmen
in den Schnitten parallel der Walzoberfliche proportional der
Streckung und Ausbreitung der Probe an Fliacheninhalt zu, wo-
durch sie im Schliffbild um so deutlicher sichtbar werden miifiten.

Es kann ferner angenommen werden, dafl die Triimmerteil-
chen in ihrer Orientierung einander &hneln miiiten. Eine wesent-
liche Schwichung der Reflexionserscheinungen (dislozierte Re-
flexion) wire alsdann um so mehr ausgeschlossen. Die Triim-
merteilchen miiiten im ganzen ahnliche Reflexionswirkungen
hervorrufen, wie sie an einheitlichen Kristallen zu beobachten
sind. Die geringfiigige Streuung diirfte jedenfalls nennenswerte
Betriige nicht erreichen.

Der Technologe muf also bei der Beurteilung der Kaltstreck-
prozesse von der grundlegenden Tatsache ausgehen, daBl beim
wahren Kaltstrecken keine Kornzertriimmerung, sondern nur eine
Kornumgestaltung stattfindet, die allgemein der Stabdeformation
proportional ist.

Korngrenzen. Den Grenzschichten zwischen zwei benach-
barten Kristallen kommt auf Grund der verschiedenen Beobach-
tungen eine ganz besondere Bedeutung zu. Das Auftreten dieser
Grenzschichten hat man bereits héufig zu erklaren versucht.
Vom chemischen Standpunkt aus werden von Tammann?)
zu dieser Frage sehr wertvolle Versuchsergebnisse erbracht.

3 ZV.d.L 1900, S. 433 v, 503,
%) Z. anorg. Chem., Bd. 121, S. 275, 1922.
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Trotzdem darf nicht tibersehen werden, dafl die Frage der Grenz-
schichten auch vom mechanisch-physikalischen Standpunkt aus
einer eingehenden Durchforschung bedarf.

Physikalisch lassen sich die Grenzschichten wohl am wun-
gezwungensten als Winde umgelagerter und in der Richtung der
Spannungslinien der Oberflichenenergie und der Adsorptions-
kraft abgelenkter Elementarteilchen auffassen, die eine zwangs-
weise Gleichlagerung der Molekiile bewirken. Diese feinen Grenz-
schichten bilden also gleichsam ein Gerippe, das offenbar eine
Sonderstellung im Gefiige einnimmt. Nun ist es bekannt, dafl die
Losungsgeschwindigkeit von gestreckten und nichtgestreckten
Metallen im allgemeinen verschieden?) ist, und dafl auch die Grenz-
schichten zwischen Beriihrungsflichen der Kristalle den Losungs-
mitteln anderen Widerstand entgegensetzen wie das eingekapselte
Korninnere. Die Lslichkeitsunterschiede stehen mit den Atzerschei-
nungen an Schliffen insofern in guter Ubereinstimmung, als bei
Metallen wie Eisen, die durch Kaltstrecken loslicher werden, das
Losungsmittel die Grenzschichten stirker angreift als das Korn-
innere und an Stelle der Grenzschichten feine Furchen ausitzt.
Gegenteiliges Verhalten zeigen Metalle, bei denen durch Kalt-
strecken der Losungswiderstand erhoht wird, beispielsweise Kupfer
und Aluminium. Die Grenzschichten bleiben hier in der Regel als
schwach vorstehende Metallrippen zuriick.

Die voreilende bzw. nachbleibende Atzbarkeit der Grenz-
schichten ist schon wiederholt mit Verdnderungen des mechanisch-
physikalischen Zustandes dieser Schichten in Verbindung gebracht
worden; indes konnen bei sehr geringen Spannungsunterschieden
die Versuchsergebnisse durch zahlreiche Storungserscheinungen,
beispielsweise innere Spannungen und dergleichen, leicht getriibt
werden. Aber auch noch andere Beobachtungstatsachen, z. B.
der korndurchquerende (intragranulare} Bruchverlauf, die Ab-
hangigkeit der Festigkeit vom prozentualen Querschnittsanteil
der Grenzschichten sprechen wohl zugunsten dieser Anschauung.

Zwischenzustinde.

Inhomogene Reflexion. Die Erscheinungen, wie sie sich in der
ungestorten dislozierten Reflexion und in den gesetzméfligen
Atzfiguren darstellen, bilden einen Grenzfall der Gefiigeausbildung,

‘1) Heyn: Materialienkunde 1912, S. 297.



dem das vollige Verschwinden
der dislozierten Reflexion und
der Kristallfigurensatzbarkeit
als der andere Grenzfall gegen-
iiberzustellen ist. Eine so
weitgehende Zerstérung des
Kiristallinnern, wie sie durch
die Abb. 93 und 99 veran-
schaulicht wird, ist nur bei
sehr hohen Beanspruchungs-
graden zu erzielen. Bei Pro-
ben - von zwischenliegendem
Kaltstreckungsgrad kann man
die Zerstorung des gesetz-
maBigen Aufbaues von Stufe
zu Stufe verfolgen. In Abb. 100
ist das Gefiige eines Alumi-
niumbronzebarrens nach ei-
ner Querschnittsabnahme von
59/, veranschaulicht (unbean-
sprucht vergleiche Abb. 86).
In fast allen Kristallen kénnen
eigenartige inhomogene Re-
flexionen beobachtet werden,
die vielleicht als ,,Flammen*
bezeichnet werden konnten.
Besonders  charakteristisch
sind diese Erscheinungen an
dermit dem Pfeil ¢ bezeichne-
ten Stelle.

Innerkristalline Linien-
scharen. Werden solche Kri-
stalle in stérkerer Auflésung
untersucht, so kénnen eigen-
timliche Verdanderungen der
inneren Struktur dieser Kri-
stalle wahrgenommen werden.
In Abb. 101 ist ein Kristall
wiedergegeben, in dem drei

Abb. 100. Aluminiumbronzebarren nach

einer Querschnittsabnahme von 59/,.

Gedtzt mit Ammoniumpersulfat 1: 10.
(Lin. Vgr. 0,9).
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Linienscharen etwa parallel den Seiten eines gleichseitigen Dreiecks
verlaufen, In den Nachbarkristallen sind die Streifungen anders-

Abb. 10]. Innerkristalline Linienscharen (Aluminiumpronze - «-Kristall),
Atzpoliert mit ammoniakgetrinktem Wattebausch. (Lin. Vgr. 350.)

artig angeordnet. In der Abb.102 zeigen diese Streifungen
dagegen rautenartige Anordnung. Es sei noch besonders darauf

Abb. 102. Innerkristalline Linienscharen
(Aluminiumbronze - - Kristall), rautenartige
Anordnung der Linien. Atzpoliert mit (ammo-

niakgetr. Wattebausch. (Lin. Vgr. 350)

hingewiesen, daB diese
Streifungen den ge-
samten  Querschnitt
vieler kaltgestreckter
Metalle und Legierun-
gen in  zahllosen
Scharen durchsetzen.
Sie kénnen nach dem
Schleifen und Polieren
durch Atzen leicht
bloBgelegt werden.
Zwillinge. Aufler
den Parallelstreifungen
kénnen auch haufig
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wohlgeordnete Bander von betrachtlicher Breite im Innern tiber-
elastisch beanspruchter Kristalle beobachtet werden. Der groBe

Abb. 103, Aluminiumbronze-c-Kristall mit Zwillingsstreifen und inner
kristallinen Linienscharen, Atzpoliert mit ammoniakgetrinktem Watte-
bausch. (Lin. Vgr. 300.)

Abb. 104. Aluminiumbronze-«-Kristall mit Zwillingsstreifen und inner-
kristallinen Linienscharen. Atzpoliert mit ammoniakgetranktem Watte-
bausch. (Lin. Vgr. 305.)

Kristall in Abb. 103 ist z. B. aus etwa acht solchen Biandern zu-

sammengesetzt, die alternierend gleichgerichtete Linienscharen auf-
Czochralski, Metallkunde. 8
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weisen, also ein und demselben Kristall angehéren; sie riihren
von Zwillingsbildungen her, die durch mechanische Bean-
spruchung hervorgerufen worden sind und die zweckméflig als
Deformationszwillinge bezeichnet werden konnten!), Auch in
Abb. 104 kann #shnliches, wenn auch nicht in gleich deutlichem
MaBle beobachtet werden. In Abb. 105 zeigen die Linienscharen
gratenartige Anordnung, die von Zwillingspaar zu Zwillingspaar

Abb. 105. Aluminiumbronze-«-Kristall Abb. 106. Aluminiumbronze-«-
mit Zwillingsstreifen und innerkri- Kristalle mit Zwillingsstreifen und
stallinen Linienscharen von griten- innerkristallinen Linienscharen an
artiger Anordnung. Atzpoliert mit zwei Nachbarkérnern. Atzpoliert
ammonjakgetranktem Wattebausch. mit ammoniakgetrinktem Watte-
(Lin. Vgr. 190.) bausch. (Lin. Vgr, 350.)

wechselt. Abb. 106 zeigt die in Abb. 102 und 103 dargestellten Er-
scheinungen an zwei benachbarten Kristallen.

Die Zwillingsstreifen verlaufen haufig schlechthin parallel.
Eine strenge GesetzméBigkeit 1at sich indes nicht nachweisen,
insbesondere zeigt dies die Abb. 103. Vollends gekriimmt und
durcheinander gewirbelt erscheinen dagegen diese Streifungen in
dem in Abb. 107 wiedergegebenen Kristallaggregat. Diese un-
regelmafligen Bildungen erfiillen bei starker Deformation den ge-
samten Querschnitt der Proben, wihrend die mehr gesetzmiBig

1) Czochralski: Z. Metallkunde 1920, S. 497.
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angeordneten Streifungen
nur bei schwicheren Defor-
mationen und auch nur in
geringerem Mafle auftreten.

In derart ausgeprigter
Weise lassen sich diese Er-
scheinungen indes nur bei
verhiltnismiBig wenigen
Metallen beobachten. Be-
sonders geeignetsind Alumi-
nium- und Zinnbronze mit
Aluminium- bzw. Zinnge-
halten von 4 bis 109/,. Zink
und Zinn liefern allenfalls
noch  brauchbares Aus-
gangsmaterial. Bei Zinn ist
die Neigung zur Bildung von

Abb. 107. Gekriimmte und durcheinander
gewirbelte Streifungen auf einem Alumi-
niumbronze - o - Kristall. Atzpoliert mit
ammoniakgetrinktem Wattebausch.
(Lin. Vgr. 210.)

Abb. 108, Gubgefiige des Zinns, zwillingsfrei. Ge#tzt mit Salzsiure-Kalium-
chlorat. (Lin. Vgr. 1,5.)

Zwillingsstreifen mehr ausgeprigt. Die Zwillinge des Zinns gleichen
etwa den an einigen monoklinen Kristallen (beispielsweise Athyl-
malonamid!) beobachteten Zwillingsformen. Ihnen schlieBen sich
eng an die Zwillinge des Zinks. Abb. 108 zeigt das zwillingsfreie GuB-
gefiige des Zinns, Abb. 109 und 110 das Gefiige desselben Stiickes

1) Liebisch: Kristallographie. 1896, S. 455.

8%
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Abb. 109. Abb. 110.
Das in Abb. 108 dargestellte Metallstiick (Sn) nach schwacher Deformation.
(In Abb. 110 ist die Beleuchtung um 909 versetzt). Geétzt mit Salzsaure-
Kaliumchlorat. (Lin, Vgr. 6.)

Abb, 111. Abb. 112.
Dgl., einige Zwillingslamellen stark vergroBert. Gedtat mit Salzsdure-
Kaliumchlorat. (Lin. Vgr. 210.)
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nach schwacher Deformation. Der grofie Kristall ¢ erscheint jetzt
von Zwillingen stark durchsetzt. Abb. 110 gibt die gleiche Schliff-
stelle wicder, die Beleuchtungsrichtung ist aber um 90° versetzt.
In Abb. 111 und 112 sind einige Zwillingslamellen stark vergriBert
wiedergegeben. Wirmespannungen kénnen auch in GufBikristallen
die Ausbildung von Zwillingen bewirken, wie dies bei groflen Guf-
stiicken wohl &fters der Fall ist. Ahnliche Erscheinungen konnen
auch an Zink be-
obachtet werden;
dies veranschaulicht
Abb. 113 an einer
Anzahl von Kristall-
kérnern.

Bei der Defor-
mation grobkristalli-
sierter Zinn- und
Zinkstreifen  kann
man beim Biegen die
Bildung von Zwillin-
gen auch an ungeiitz-
ten Proben oft schon
mit bloflen Augen
verfolgen. KEs ist be-
merkenswert,  dal Abb. 113,

Mings.  Zwillingsformen in Zinkkristallen, Geatzt mit
mar}che ,Z‘fllll_l.lgs konzentrierter Chromsaure. (Lin. Vgr. 5.)
streifen beim Zuriick-

biegen der Probe aus der Zwillingslage in die Lage des sie um-
schliefenden Kristallkérpers zuriickschnellen und alsdann nicht
mehr wahrgenommen werden kénnen. Dieses Experiment (Auftreten
und Verschwinden desselben Zwillings) kann an ein und dem-
selben Kristall fast immer mehrmals wiederholt werden. Der
Vorgang wird stets durch ein Gerdusch!) begleitet. Die Ent-
stehungsbedingungen des als Zinn- und Zinkgeschrei wohlbe-
kannten akustischen Phdnomens waren bis dahin noch nicht mit
Sicherheit festgelegt. Unter anderem glaubte man, das eigen-
artige Gerausch sei durch Reibung der Kristalle aneinander be-
dingt. Erst bei der Untersuchung an isolierten freien Kristallen ist

1) Czochralski: Intern. Z. f. Metallographie. 1916, S. 9.
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es nachzuweisen gelungen, daB3 das Gerdusch, das bei der Defor-
mation auftritt, nicht durch Reibung der Kristalle aneinander,
sondern lediglich durch das spontane Umklappen ganzer Kristall-
teile in symmetrische, kristallographisch definierte Zwillings-
stellungen entsteht.

Ahnlich wie die dislozierte Reflexion und die Kristallfiguren-
atzbarkeit geht die Fahigkeit, Parallelzwillingsstreifen zu bilden,
durch das Strecken nach und nach verloren. Nach weitgetriebener
Kaltstreckung koénnen daher weder Parallelstreifungen noch
Zwillinge im Gefiige beobachtet werden; ebenso tritt das Zwillings-
geschrei bei der Deformation nicht mehr auf.

Periphere Wirkungen,

Erscheinungen an polierten Schlifflichen (Translationslinien,
Zwillinge). Die innerkristallinen Linienscharen, die im Grenzfall
ihrer Ausbildung als Zwillingsbander im Gefiigebild sich dar-
stellen mogen, sind auch stets an den ungeétzten Schliff-
flachen wahrzunehmen, wenn diese bereits vor der Beanspruchung
der Probe angeschliffen worden waren. Das Schliffbild eines

Abb. 114. Gleitlinien auf der polierten ungeatzten Schliffliche eines
o-Messingkristalls. (Lin. Vgr. 180.)
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Metalls mit nachtréglich durch iiberelastische Beanspruchung er-
zeugten Gleitlinien ist in Abb. 114 wiedergegeben. Die Bean-
spruchung des Materials ging nur wenig iiber die Elastiztétsgrenze
hinaus. Als Material wurde «-Messing verwendet.
AnMineralkristallenist diese Erscheinung zuerst von Reusch1)
beschrieben und spéter von Miigge?) auch an Metallkristallen
eingehend studiert worden. Sie ist in dem gesetzmiBigen Raum-
gitteraufbau der Kristalle begriindet. In Ubereinstimmung mit

Abb. 115. Kupferkristall mit Atzfiguren. Geatzt in Ammoniumpersulfat
1:10 rd. 2 Stunden. (Lin. Vgr. 180.)

den Ergebnissen Miigges zeigen die Abb. 115, 116 und 117
den gesetzmaBigen Verlauf der Gleitlinien an einem Kupferkristall,
der vor dem Versuch mit einer angedtzten Oberfliche versehen
wurde. Die Fliache entspricht der Wiirfelebene, die Gleitlinien
verlaufen diagonal zu den quadratischen Atzfiguren. Der Reihe
nach zeigen die Abb. 115 den Kristall vor, 116 nach schwachem,
117 nach etwas stirkerem Grad der Beanspruchung. Alle diese
Erscheinungen konnen nur bei schwachem Deformationsgrade
studiert werden, bei steigender Beanspruchung werden sie

1) Pogg. Ann., Bd. 132, S. 441, 1867.
%) Neues Jahrb. f. Mineralogie. 1898, I, S. 71.
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Abb. 116. Derselbe vorgeitzte Kupferkristall nach schwachem Kaltstrecken.
(Lin. Vgr. 180.)

Abb. 117. Desgleichen, etwas stirker kaltgestreckt. (Lin. Vgr. 180.)



Periphere Wirkungen. 121

durch das Auftreten inhomogener Reflexion nach und nach aus-
gelGscht.

Die Gleitflachenbildung tritt aber nur zu Anfang des Streckens
auf. Bei der darauffolgenden ungleich groeren FlieBperiode bleibt
sie indes vollig aus. Das Flieen geht also wihrend der Haupt-
periode ohne nachweisbare Bildung von Gleitflachen vor sich. Zur
Begriindung dieser Ansicht seien die Abb. 118 und 119 angefiihrt.
Abb. 118 veranschaulicht das Schliffbild einer Aluminiumprobe,

Abb. 118, Gleitlinien auf der polierten, ungeiatzten Schliffliche einer Alu-
miniumprobe, (Lin. Vgr. 45.)

auf der durch iiberelastische Beanspruchung Gleitlinien hervor-
gerufen wurden. Die Hohenabnahme beim Stauchen betrug 29/,,
die Belastung etwa 6 kg/mm?2. Die Gleitlinien sind deutlich aus-
gebildet. Sie verlaufen mit grofer Streuung im Winkel von
459 zur Druckrichtung. Die Parallelitait der Streifung ist un-
vollkommen. Diese Probe wurde nunmehr kalt heruntergewalzt,
so daBl der quadratische Querschnitt der Stirnfliche nur noch
ein Viertel des urspriinglichen betrug. Die Probe wurde darauf
erneut mit einer polierten Flache versehen und um 109/, gestaucht.
Die Abb. 119 zeigt, dall wahrend der nunmehr viel groBeren Flief3-
periode, bei der die Last bis auf den bei Aluminium gréBtmog-
lichen Betrag von 12 kg/mm? anstieg, das Auftreten von Gleit-
linien selbst bei sehr starker VergroBerung (1500fach) im Schliff-
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bild nicht mehr wahrzunehmen ist. Versuche bei anderen Metallen
liefern grundsatzlich die gleichen Ergebnisse. Das FlieBen kann
withrend der Hauptperiode also auch ohne Bildung von Gleit-
ebenen vor sich gehen. Die Erscheinung der Gleitflichenbildung
nimmt Tammann?) zur Grundlage seiner Theorie des FlieBens.
Die hier gegebene Erklarung geht iiber diese Erscheinung hin-
aus und spricht ihr nur den Wert einer Nebenfunktion zu,
die die Anfangsstadien der Deformation begleitet, um wahrend
der darauffolgenden ungleich grofieren FlieBperiode alsbald vollig

Abb. 119. Das in Abb. 118 dargestellte Metallstiick nach starkem Kalt-
strecken (75% ) und erneutem Anschleifen und Stauchen. Trotz des hohen
Stauchgrades treten Gleitlinien nicht mehr auf. Ungeétzt. (Lin. Vgr. 1500.)

auszubleiben. Fiir den Technologen erwéchst hieraus die zwin-
gende Notwendigkeit, in den Gleitlinien keinen wesentlichen
Bestandteil des Flielvorganges zu erblicken. Der Tatsache
selbst, dall sich unter bestimmten Bedingungen Gleitflichen
bilden koénnen, wird durchaus nicht widersprochen.

Kraftwirkungslinien. Bei der Beanspruchung der verschie-
densten Metalle kann ferner das Auftreten gesetzma3ig ausgebilde-
ter Liniensysteme (Liidersche Linien) haufig beobachtet werden.
Hierfiir geben die Abb. 120 und 121 nach Martens? und

1) Lehrbuch der Metallographie, 1914, S. 57ff.

2) Materialienkunde 1898, S. 69.
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Hartmann?) besonders charakteristische Beispiele. Trotz der
ungeheuren Anzahl von Kristallen, die ein Arbeitsgut von der vor-
liegenden Art aufzuweisen pflegt, hat sich an der Probe eine iiber-
geordnete gesetzmiBige Linienstruktur ausgebildet, die iber den
Bereich der Einzelkristallindividuen unbekiimmert hinausgeht.
Auch diese Art von Liniensystemen tritt nur wahrend der Anfangs-

Abb. 120. Kraftwirkungslinien (nach Martens).

Abb. 121. Kraftwirkungslinien (nach Hartmann).

stadien der Deformation auf. Fry?) hat gezeigt, daBl man die
Wirkung dieser ufleren FlieSlinien bei einigen Metallen auch im
Innern nachweisen kann, dhnlich wie dies bei den innerkristallinen
Linienbildungen, Abb. 101 bis 107, gezeigt werden konnte.

Zusammenfassung.

Alle diese Kennzeichen zeigen in eindeutiger Weise, daf der
gesetzmiBige Aufbau der GuBkristalle durch das Kaltstrecken
weitgehend gestort wird, und daB er unter Durchlaufen der ver-
schiedensten Zwischenstufen einem zundchst hypothetischen End-

1) Vgl. Rejt6: Baumaterialienkunde, Bd. 4, S. 53, 1899.
2) Kruppsche Monatshefte. Bd. 2, S. 117, 1921.
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zustand zustrebt. Ein besonderes Charakteristikum dieses Zu-
standes liegt darin, daB die dislozierte Reflexion als intime AufBe-
rung des inneren Kristallaufbaus einer homogenen Reflexion
Platz macht. Befinden sich die Metallkristalle erst in diesem
Zustande, so ist die Wahrnehmung von kristallographischen Kenn-
zeichen nicht mehr moglich. Das erklart auch iibrigens zur Ge-
niige, warum es, wie allgemein bekannt, schwierig, ja unter Um-
standen sogar unmoglich ist, die Einzelkristalle auf Schliffen kalt-
gestreckter Metalle nach dem Atzen wahrzunehmen,



VII. Rekristallisationsdiagramme.

Im vorangehenden Abschnitt wurde eingehend erértert, in-
wieweit die FlieBvorgéinge an Metallen auf das Gefiigebild von
EinfluB sind. Wahrend nun bei den GuBlmetallen durch Warme
behandlung keine merklichen Gefiigeverinderungen hervorge-
rufen werden konnen, so verhalten sich Metalle, die durch Kalt-
strecken iiberelastisch beansprucht worden sind, in dieser Hinsicht
ganz anders. Auf diese iibt das Verweilen bei hohen Tempera-
turen stets einen mehr oder weniger einschneidenden EinfluB aus.

Die Bedingungen, unter denen sich die Umgruppierung im
Innern kaltgestreckter Metalle durch Ausglithen vollzieht, lassen
sich wohl am exaktesten am reinen Zinn ermitteln. Den Vorgang
der Gefiigeumgruppierung bezeichnet man allgemein als ,, Rekristal-
lisation®“. Das Studium der Gefiigeverainderungen am Zinn ge-
stattet aulerdem, die Anomalien, die bei der Herstellung von
Schlifflichen hédufig auftreten konnen, anschaulich kennenzu-
lernen; daher sollen die Rekristallisationsvorginge, wie sie an
diesem Metall auftreten, den Ausgangspunkt der folgenden Aus-
fithrungen bilden.

Gefiigeumwandlung des Zinns bei der Schliffherstellung.

Es gelang frither nur selten, das wahre Gefiige des Zinns
blofBzulegen; Campbelll), Behrens?), Wiist3) und andere haben
es an GuBBhduten richtig erkannt. So oft aber kiinstlich hergestellte
Querschnitte oder mit Schneidwerkzeugen behandelte Oberflichen
untersucht wurden, gelangte man zu den widersprechendsten
Ergebnissen. Die nachstehend beschriebenen Versuche haben weit-
gehenden Aufschluf3 iber das Verhalten des Zinns und im all-
gemeinen der Metalle bei ihrer Umbildung gegeben.

Atzt man das eine Mal eine unbeschadigte GuBoberfliche,
das andere Mal eine durch Sigen, Meileln oder Feilen kiinstlich

1) Guertler: Metallographie. 1909, S. 195.
%) Siehe Anmerkung 2, S. 48.
3) Metalturgie. 1909 S. 769.
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hergestellte Schliffliche, so werden auf der unbehandelten GuS-
oberfléche schon nach sehr kurzer Atzdauer die einzelnen Kristall-
kérner makroskopisch sichtbar, wihrend die kiinstlich erzeugten
Begrenzungsflichen des Schliffes selbst nach sehr langem Atzen
keine Spuren der urspriinglichen kristallinischen Gliederung mehr
erkennen lassen.

Die obersten Kornschichten der kiinstlich erzeugten Begren-
zungsflichen sind, da das Metall bei der mechanischen Bear-
beitung bleibende Formanderung und Erwérmung erfuhr, offen-
bar stark verindert worden.

Abb. 122, Gegossenes Zinn mit kiinst-  Abb. 123. Gefiige der in Abb. 122 dar-
licher, vor dem Atzen nicht abgebrann-  gestellten Schliffstelle nach starker Tief-
ter Schiiffliche; die winzigen Kristalle &tzung. Das Korn erscheint stark
sind infolge Rekristallisation entstan-  vergrébert. Geétzt mit Salzsiure-Ka-
den.Geétzt mitSalzsdure-Kaliumchlorat. liumchlorat.

(Lin. Vgr. 210.) (Lin. Vgr. 210.)

Wie Versuche ergeben haben, bedingt selbst Schneiden oder
Feilen unter starker Kiihlung schon eine Veranderung der obersten
Kornschichten, die sich in einer Kornverfeinerung duflert. Das
Korn eines Schliffes wird also offenbar um so feiner, je niher man
sich an der auBersten, mechanisch am stérksten beanspruchten
Schliffhaut befindet, und um so grober, je tiefer man in das Metall
eindringt. Ehe man demnach auf das wahre Innengefiige des
Metalls st6Bt, mull man eine mehr oder weniger dicke Schicht
allmahlich grober werdender Kristalle durchdringen. In Abb. 122
ist das Gefiige einer durch Kaltsigen hergestellten, geltzten



Gefiigeumwandlung des Zinns bei der Schliffherstellung. 127

Schliffliche wiedergegeben. Durch stunden- und tagelanges Atzen
konnen immer tiefer liegende Kristallschichten des Metalls bloB-
gelegt werden. Abb. 123 gibt das Gefiige derselben Schliffstelle
nach starker Tiefatzung wieder. Das Korn erscheint stark ver-
grobert,

Da man fiir die wiederholt beobachtete Kornvergroberung
beim Atzen bisher keine Erklirung geben konnte, glaubte man

Abb. 124, Das eigentliche Innengefiige des in Abb. 122 und 123 dargestell-

ten Metallstiickes nach dem Abbrennen der vorgelagerten rekristallisierten

Kristallschichten in Salpetersdure. Nachgedtzt mit Salzsiure-Kalium-
chlorat. (Lin. Vgr. 48.)

vielfach filschlich, daB das Korn durch langandauerndes Atzen
anschwelle). In Wirklichkeit ist aber die Erscheinung durch die
verschiedene Kornung (Dispersitit) der umgewandelten Schichten
bedingt. Eine Beseitigung der vorgelagerten ziemlich dicken
Haut durch Salzsiuredtzung gelingt nicht, weil sie weder gleich-
méafbig noch geniigend rasch fortgeitzt werden kann. Gute Dienste
leistet mehrmaliges Abbrennen des Schliffes in konzentrierter Sal-
petersiure 1,4, Die Atzdauer betrigt jeweils etwa 30 Sekunden.

1) Baucke: Intern. Z. f. Metallographie. 1912, S. 243.
R N p
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In der Regel geniigt fiinf- bis zehnmaliges Abbrennen der Schliff.
fliche. Der Schliff wird hierauf in Kaliumchloratsalz-Atzlésung
nachgeatzt (vgl. 8. 62). Auf diese Weise gelingt es schliefilich, das
wahre Gefiige des Metalles, wie es Abb. 124 veranschaulicht, bloB-
zulegen. Die Schliffstelle ist dieselbe, wie in Abb. 122 und 123.

Es kann demnach keinem Zweifel unterliegen, daf die Korn-
schichten in der Nahe der Schliffliche bleibende Forméinderung
bei der mechanischen Bearbeitung erfahren haben, und infolge der
beim Schneiden entwickelten Reibungswirme rekristallisiert
waren. Dies mul} aber nicht unbedingt immer der Fall sein. Bei
unzureichender Erwirmung braucht der bleibenden Forménderung
eine Rekristallisation nicht zu folgen, ebenso wenn die vorange-
gangenen bleibenden Forménderungen sehr geringfiigig waren.

Die Grenztemperaturen der Rekristallisation,

Heyn!) hat schon friither die Vermutung ausgesprochen,
daf} die Rekristallisationstemperatur um so tiefer liegen kann, je
starker der Grad des Kaltstreckens war ; Beweise fiir diese Annahme
sind aber von ihm nicht erbracht worden. Auch fiir das Studium
dieser praktisch und theoretisch gleich bedeutungsvollen Fragen
hat das Zinn als Ausgangsmaterial sich als sehr geeignet erwiesen.
Die beginnende Rekristallisation macht sich durch Neubildung win-
ziger Kristalle, die durch Atzen sichtbar gemacht werden konnen,
deutlich bemerkbar (Abb. 122). Die Untersuchung wurde in der
Weise durchgefiihrt, daf Streifen von reinem Zinn verschiedenen
Graden der Kaltstauchung unterzogen und darauf einer Dauer-
rekristallisation bei 30, 40, 50 und 100° ausgesetzt wurden. Die
Zeitdauer bis zur beendeten Rekristallisation wurde den Bestim-
mungen als Mal zugrunde gelegt. Der grofie Einfluf des Kalt-
knetens auf die untere Rekristallisationsgrenze ist aus den in
Abb. 125 wiedergegebenen Versuchsergebnissen deutlich ersicht-
lich. Bei der um 50°/; gestauchten Probe wurde vollkommene
Rekristallisation bei einer Mindesttemperatur von 500 erzielt,
wihrend bei der um 909/, gestauchten Probe dieser Grad der Re-
kristallisation bereits bei 40° erreicht wurde. Die Rekristallisa-
tion hat bei der um 509/, gestauchten Probe nach einer Dauer
von etwa 1500 Minuten, bei der um 909/, gestauchten bereits

1) Materialienkunde 1912, 8. 273.
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“

nach 500 Minuten einen gewissen Abschlufl erreicht, wie dies aus
dem asymptotischen Verlauf der Kurven sich ergibt. Ob die
untere Rekristallisationstemperatur des Zinns noch unterhalb
der hier angegebenen untersten Grenze von 40° herabgedriickt
werden kann, erscheint immerhin nicht unwahrscheinlich. Bei 209
bis 25° konnte nach dreimonatiger Versuchsdauer bei stark
gestauchtem Metall (Hohenabnahme 98°9/,) Rekristallisation noch
eben beobachtet werden.

Noch zweifelhafter als die Lage der unteren ist die Lage der
oberen Rekristallisationsgrenze. Es ist nicht sicher, ob diese
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Abb. 125. EinfluB des Grades der Kaltstauchung auf die untere Re-
kristallisationgrenze beim Zinn.

mit der Schmelztemperatur des Metalls zusammenfallt, oder ob
die Rekristallisation bereits vor dem Erreichen der Schmelztempe-
ratur eine obere Begrenzung findet. Auf die Festigkeits- und
Dehnungseigenschaften tiben in der Regel Warmebehandlungen bei
Temperaturen, die unter Umsténden mehrere hundert Grade unter
dem Schmelzpunkt liegen, keinen wesentlichen Einflul mehr aus?);
andererseits zwingen aber Beobachtungen, die sich auf die Gefiige-
umbildung bei der Rekristallisation beziehen, zu der Annahme,
daB die Rekristallisation wohl bei den meisten Metallen erst dicht
unterhalb der Schmelztemperatur ihren Abschlufl findet.

1) Heyn, Materialienkunde 1912, S. 273.
Czochralski, Metallkunde. 9
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Rekristallisationsschema.

Schon bei der Besprechung der Abb. 122, 123 und 124 konnte
festgestellt werden, dafl das rekristallisierte Korn offenbar um so
feiner wird, je stiarker und um so gréber, je geringer die mecha-
nische Beanspruchung ist. Nach den Untersuchungen von Heyn?)
u. a. war es nun naheliegend, dafl das Korn auch mit steigender
Rekristallisationstemperatur eine Vergroberung erfahren diirfte,
wodurch der Ansatz zur Ableitung eines allgemeinen Gesetzes der

DY

N

N

RN

——= Aorngrgise

— Verlagerung
Abb. 126, Rekristallisationsschema.

Kornigkeitsbeziehungen sich ergab. Diese Ableitung laBt sich etwa
wie folgt zusammenfassen: Die Korngrofe eines kaltgestreckten
Metalles nimmt mit steigender Rekristallisationstemperatur zu, und
zwar um so mehr, je geringer der Grad der Kaltstreckung ist.
Eine Reihe systematischer Versuche des Verfassers fithrte denn
auch zur Aufstellung des in Abb.126 wiedergegebenen allgemeinen
Rekristallisationsschemas. Dieses bringt in raumlicher Darstellung
zum Ausdruck, welche Anderung die GroBe der Korner kaltbean-
spruchter Metalle durch das Ausgliihen erleidet. Auf der einen Achse

1) Materialienkunde 1912, S. 214.
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ist der Grad der Kaltstauchung == Verlagerung (Hohenabnahme
beim Stauchen) abgetragen; die andere Achse gibt die Temperatur
an, auf die erhitzt wurde. Als Ordinaten sind die mittleren Durch-
messer der rekristallisierten Kristallkérner in Millimetern aufge-
tragen. Unterhalb der ,,unteren Rekristallisationstemperatur,
die je nach dem Grade der vorangegangenen Kaltbeanspruchung
verschieden hoch liegen kann, ist es nicht moglich, eine Anderung
der KorngroBe praktisch zu erreichen. Wird die ,,untere‘ Re-
kristallisationstemperatur jedoch iiberschritten, so nimmt das
Korn die der Stauchkurve und Temperatur zugeordnete, mittlere
GroBe an, bzw. ndhert sich ziemlich rasch diesem maximalen
Grenzwert. Darauffolgendes Weitererwirmen bei der zuletzt
angewandten Hochsttemperatur vermag keine nennenswerte
Anderung der KorngréBe mehr hervorzubringen. Erst durch
weitere Temperatursteigerung ist es moglich, eine Vergréberung
des Kornes herbeizufithren. Die Steigerung der Korngrofe findet
ihren natiirlichen Abschlufl mit der Auslosung simtlicher Streck-
spannungen des Arbeitsgutes. Bei sehr schwachem Stauchen
(innerhalb des elastischen Gebietes) bleibt der Rekristallisations-
vorgang ginzlich aus. Dann kann aber auch eine Anderung der
KorngroBie nicht herbeigefiihrt werden.

Die auf diese Weise gefundenen Zahlen sind mehr oder weni-
ger Anniaherungswerte. Schon geringfiigigce Beimengungen oder
Verunreinigungen konnen, wenn auch nicht den grundsétzlichen
Verlauf der Kurven, so doch die endgiiltigen Kornigkeitszahlen
in hohem MafBe beeinflussen. Auch die Gegenwart eines zweiten
Gefiigebestandteiles vermag dhnliche Wirkungen hervorzurufen?).

Rekristallisationsgeschwindigkeit.

Die Geschwindigkeit, mit der sich die Rekristallisation voll-
zieht, ist ziemlich betrichtlich; das erkennt man schon daran,
dafl der RekristallisationsprozeB bei den Metallen recht schnell
vonstatten geht. Bei sehr niedrigen Warmegraden sinkt dagegen
die Rekristallisationsgeschwindigkeit zu verschwindend geringen
Betrigen herab.

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

1) Uber Anomalien bei der Rekristallisation vgl. Masing: Z. Metall-
kunde 1920, S. 457, 1921, S. 425.

9*
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Atzen sichtbar gemachten Rekristallisationsgrenze an ortlich be-
anspruchten Staben leicht bestimmt werden. Messungen der Re-
kristallisationsgeschwindigkeit haben ergeben, daBl sie in der
Néhe des Schmelzpunktes am groften ist und mit abnehmender
Temperatur alsbald auf unmerklich kleine Werte sinkt. Aufer der
Temperatur ist die Rekristallisationsgeschwindigkeit, wenn auch
in geringerem Maf@e, aber auch von dem Grade der Kaltstauchung
(Kaltknetung) abhéngig. In Abb. 127 ist in rdumlicher Dar-
stellung die Abhingigkeit der Rekristallisationsgeschwindigkeit

Verlagerung

Abb. 127. Abhéngigkeit der Rekristallisationsgeschwindigkeit von der
Temperatur und dem Grade der Kaltstauchung = Verlagerung.

von der Temperatur und dem Grade der Kaltstauchung = Ver-
lagerung (Hohenabnahme beim Stauchen) wiedergegeben. Bei
den hochsten Stauch- und Warmegraden ist die Rekristalli-
sationsgeschwindigkeit ziemlich grof (bei Zinn etwa 10 mm/min),
sinkt dann aber besonders mit abnehmender Temperatur sehr
schnell zu kaum merklichen Betrigen herab. Unterhalb einer
bestimmten Grenztemperatur (Kurve a e in Abb. 127) ist die
Rekristallisation als unendlich langsam vor sich gehend auf-
zufassen.
Rekristallisation und Kernzahl,

Bei der Rekristallisation nimmt die Korngréfie eines kalte

gekneteten Metalles mit steigender Temperatur zu, und zwar um

so mehr, je weniger es beansprucht, d. i. je geringere Anzahl Kerne
bei der Rekristallisation zur Ausbildung gelangen.
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So leicht es gelingt, die Rekristallisationsgeschwindigkeit der
Metalle unmittelbar zu messen, so schwer ist es, Anhaltspunkte
fiir die Abhéngigkeit der , Kernzahl“ von der Temperatur und
von dem Grade der Kaltbeanspruchung bei der Rekristallisation zu
gewinnen. Aus den aus-Abb. 126 abgeleiteten Ergebnissen und
dem sonstigen Verhalten der kaltbeanspruchten Metalle bei der
Rekristallisation kann aber mit ziemlicher Wahrscheinlichkeit
angenommen werden, daf sie mit dem Grade der Kaltbeanspru-
chung stark zunimmt und auch mit der Temperatur kurz nach dem
Beginn der Rekristallisation erst einen Hochstwert erreicht und

Verlagerung

Abb. 128. Abhingigkeit der Kernzahl von der Temperatur und dem Grade
der Kaltstauchung = Verlagerung.

dann bis zum Erreichen des Schmelzpunktes wahrscheinlich sehr
schnell zuriickgeht, wie dies durch das Schema Abb. 128 veran-
schaulicht wird. Geringe Kaltstreckgrade und hohe Rekristalli-
sationstemperaturen erzeugen die geringste, hohe Kaltstreckgrade
und niedrige Rekristallisationstemperaturen die grofite Anzahl von
Rekristallisationskernen.

Nutzanwendung der Rekristallisationsdiagramme.

Einige metallographische sowie technologische Anwendungs-
beispiele der Rekristallisationsdiagramme seien in diesem Zu-

sammenhang kurz beriihrt:

Wie gezeigt werden konnte, steigt und fallt der Kornigkeits-

grad ¢ mit dem Grade der bleibenden Kaltbeanspruchung » sowie

mit der Hohe. der Rekristallisationstemperatur ¢. Die Grofle des
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rekristallisierten Kornes ist als Funktion dieser beiden Faktoren an-
zusehen, und umgekehrt kann jede dieser drei Grofen mit Hilfe der
beiden anderen unmittelbar aus einer Beziehung folgender Form
errechnet werden:

flp, v, 1) =0.

Ist nun das Rekristallisationsdiagramm fiir ein reines Metall
oder fiir eine Legierung aufgestellt, so kann man beispielsweise
den Grad der bleibenden Kaltbeanspruchung einfach dadurch
ermitteln, daBl man in diesem Metall nach Anlassen auf bestimmte
Temperatur die Korngréfe mifit und aus dem Diagramm den zu
dieser Temperatur und Korngréle gehérigen Wert der Kalt-
beanspruchung abliest.

Aus der Konstruktion des Diagrammes geht umgekehrt ohne
weiteres hervor, dal die Korngréfe auch als Kriterium fiir die
Glithtemperatur, der das Metall ausgesetzt war, dienen kann,
wenn diese nicht bekannt ist. Indem man némlich das Metall nach
der Bestimmung der Korngréfle im Anlieferungszustand einer
Glithung unterwirft, bei der eine Vergroflerung der Kérner eintritt,
die also notwendig héher liegen muf, als die beim angelieferten
Material schon angewandte, kann man durch erneute Bestimmung
der Korngréfie zunéchst wie vorhin, den Grad der vorangegangenen
Kaltstreckung ermitteln. Weiterhin kann man an Hand dieses
Wertes und des Wertes der urspriinglichen Korngrofle aus dem
Rekristallisationsdiagramm die fragliche Temperatur ableiten.

Aber auch die Korngrofle ist fiir die Metalle eine nicht minder
wichtige Konstante wie der Deformationsgrad oder eine zweck-
méfBige Anlaitemperatur. Ihre Vorausbestimmung und Bemes-
sung ist daher technologisch von groBtem Wert. Steigt die Korn-
groBe iber ein bestimmtes oberes Mafl hinaus, so erreicht man
den Grenzfall, wo infolge mangelnder Gleichartigkeit des Stoffes
und der damit verbundenen mechanischen Widerstandsunter-
schiede die Festigkeits- und Dehnungseigenschaften der Metalle
schadlich beeinfluBt werden. Durch geeignete Wahl des Kalt-
streckgrades und der Glithtemperatur ist man aber mit Hilfe eines
vorhandenen Rekristallisationsdiagrammes imstande, einem Me-
tall jede beliebige KorngréBe zu verleihen, es also in einen be-
stimmten physikalisch-mechanischen Zustand zu versetzen.

Die wichtigsten bis jetzt aufgestellten Rekristallisations-
diagramme einiger Metalle seien im folgenden wiedergegeben.
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In Abb. 129 ist das Diagramm fiir reines Zinn?) veranschaulicht.
Die Bedeutung der Achsen ist dieselbe wie in Abb.126. Die
Kérnigkeitszahlen bewegen sich zwischen einigen tausendstel und
etwa 2 mm Korndurchmesser. Begrenzt wird das Diagramm durch
die der Schmelztemperatur des Zinns (2329) entsprechende
Schnittebene.

Abb. 130 gibt das Rekristallisationsdiagramm des Kupfers?)
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Abb. 129. Rekristallisationsdiagramm des Zinns.

wieder. Die Darstellungsart lehnt sich an die des Zinns unmittel-
bar an. Die Kornigkeitszahlen bewegen sich zwischen 0,0175
und 0,2 mm. Begrenzt wird das Diagramm durch die der Schmelz-
temperatur des Kupfers (1084°) entsprechende Schnittebene.
Sowohl das Diagramm fiir Zinn wie das fir Kupfer sind in
etwas korrigierter Form wiedergegeben. In den friiheren Dar-
stellungen schneiden sich die Kurven (b—b) und (c—c) beider
Diagramme in einem endlichen Punkt der Senkrechten (¢-Achse).

1) Czochralski: Intern. Z. f. Metallographie 1916, S. 30.
2), Rassow u. Velde: Z. Metallkunde. 1920, S. 369.
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Abb. 131 gibt das Diagramm fiir technisches Aluminium?)
wieder. Das Diagramm schliefit sich den bisherigen voéllig an.
Die KorngréBen bewegen sich zwischen 0,065 und 0,9 mm Durch-
messer. Die Begrenzung bildet die der Schmelztemperatur des
Aluminjums (654°) entsprechende Schnittebene.

Abb. 132 zeigt das Rekristallisationsdiagramm von reinem
Elektrolyteisen?). Um einen Vergleich mit den bisher gegebenen
Diagrammen zu erleichtern, ist der Mafistab fiir die Korngréfien

mm
°

rgiSe in
ﬁﬁ

K

Hor:
Y
~N

5 &g 75 700
1ohenabnahme beim Stauchen i %
Abb. 130. Rekristallisationsdiagramm des Kupfers (nach Rassow und Velde).

in Ubereinstimmung mit Abb. 129 bis 131 gebracht und die diesen
Diagrammen néchstliegenden Zahlenwerte fiir die Glithdauer von
1/, Std. dem Original entnommen worden. Das Diagramm stimmt
mit den iibrigen Schaubildern im grofien und ganzen gut iiberein.
Auch bei Eisen nimmt die Korngrofie mit steigender Rekristalli-
sationstemperatur zu und zwar um so mehr, je geringer der Grad
der Deformation ist. Die Begrenzung bildet die der Umwandlungs-
temperatur des ¢-Eisens in p-Eisen (900°) entsprechende Schnitt-
ebene.

) Rassow u. Velde: Z. Metallkunde. 1921, S. 557.
2) Oberhoffer u. Oertel: Stahl und Eisen. 1919, S. 1061.
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Abb. 131. Rekristallisationsdiagramm des Aluminiums (nach Rassow und Velde).
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Abb. 132. Rekristallisationsdiagramm von Elektrolyteisen (nach Oberhoffer u. Oertel).
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Diese Diagramme zeigen in erster Anndherung die Bezie-
hungen, die zwischen den physikalischen Veranderlichen: Streck-
grad, Temperatur und Korngrofe, bestehen. Der weitere Ausbau
dieser Diagramme diirfte eine der wichtigsten Aufgaben der kiinf-
tigen Metallkunde sein. Die wenigen angefithrten Beispiele der
Ermittlung der Art und Grofe der mechanischen und thermischen
Vorbehandlung, sowie der bewuliten Bemessung der KorngrioBe
und damit der zielbewulBiten Beeinflussung der physikalisch-tech-
nischen Eigenschaften lassen erkennen, welche umfassende Be-
deutung den Rekristallisationsgesetzen innewohnt.

Die praktische Anwendung der Rekristallisationsdiagramme
ist zwar zunichst insofern beschrénkt, als die Raumdiagramme
fiir die meisten Metalle noch nicht oder nur ungeniigend bekannt
sind. Da jedoch bei ungleichférmig beanspruchtem Arbeitsgut
die KorngroBe in den verschiedenen Teilen des Querschnittes
nach der Rekristallisation Unterschiede aufweist, fithrt auch der
Vergleich der relativen Korngréfen vielfach schon zu sehr wert-
vollen Aufschliissen.



VIII. Vorginge bei der Rekristallisation.
Allgemeines,

Bei der Rekristallisation wird das Gefiige der gestreckten
Metalle vollig umgestaltet. Ein Ausglithen kiirzester Dauer
genligh meistens schon, um eine vollige Neuordnung des Gefiiges
zu schaffen. In ihrer Stufenfolge lassen sich die Rekristallisa-

Abb. 133. Nadeliges GuBgefiige von Aluminiumbronze mit 89/, Aluminium.
Geitzt mit Ammoniumpersulfat 1 :10. (Lin. Vgr. 0,75.)

tionserscheinungen besonders an Materialien von geringem Grad
der Kaltbearbeitung verfolgen.

Abb. 133 zeigt das Gefiige der unbeanspruchten GuBkristalle
(Aluminiumbronze mit 89/; Aluminium), Abb. 134 dasselbe Stiick
rekristallisiert nach vorangegangenem Kaltwalzen. In Abb. 134
hat der Druck von beiden Walzen her nur bis zu einem Viertel der
Dicke des Arbeitsgutes kriftig gewirkt; beim nachfolgenden
Glithen (700°) sind die starkbeanspruchten Korner am Rande re-
kristallisiert, die gar nicht oder nur schwach beanspruchten im
Innern sind im wesentlichen unverandert geblieben. Bei starkeren
Beanspruchungen pflanzt sich die Wirkung des Kaltwalzens bis
ins Innere fort. Abb. 135 zeigt das Gefiige der Probe nach einer
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Querschnittsabnahme von 259/, und nachfolgender Rekristalli-
sation bei etwa 700°. Der Querschnitt der geditzten Probe erscheint
nunmehr von winzigen Kristallen gleichsam iibersét.

Es kann aber auch ebenso oft beobachtet werden, daB die

Abb. 134. Die in Abb. 133 dargestellte Probe nach schwachem Walzen
und Ausglithen bei 700° Der Druck hat von beiden Seiten nur bis zu 1/,
der Arbeitsgutdicke gewirkt. Gedtzt mit Ammoniumpersulfat 1 : 10.
(Lin. Vgr. 0,75.)

bei der Rekristallisation neu gebildeten Korner sehr groBe Ab-
messungen erlangen, und daf ihre GroBle weit iber die der ur-

Abb. 135. Die gleiche Probe stirker ausgewalzt und bei 700° rekristallisiert.
Veéllige Neuordnung der Kristalle. Geéatzt mit Ammoniumpersulfat 1 : 10.
(Lin. Vgr. 0,75.)

spriinglichen Kristalle hinausgehen kann ; dies veranschaulichen die
beiden folgenden Abbildungen. Abb. 136 zeigt das Gefiige von un-
beanspruchten Zinnkristallen, Abb. 137 das Gefiige derselben Probe
nach einer Zugbeanspruchung (Dehnung von ca. 2°/;) und nachfol-
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gender Rekristallisation bei 200°. Das urspriinglich feinkristal-
line Geftige ist bei der Rekristallisation in ein sehr grobkérniges
umgewandelt worden.

Unabhiingigkeit des Kornungsgrades von der urspriinglichen
KorngroBe. Dadurch, dafl das rekristallisierte Korn alle még-

Abb. 136. Gefiige von unbeanspruchten Zinnkristallen. Geétzt mit Salz-
saure-Kaliumchlorat. (Lin. Vgr. 1,4.)

lichen Kornigkeitsgrade von den feinsten bis zu den grébsten an-
nehmen kann, wird der Anschein erweckt, als ob das Wesen der
Rekristallisation einmal im Wachstum, ein andermal im Zerfall des
urspriinglichen Kornes bestinde. In Wirklichkeit trifft aber weder

Abb. 137. Gefiige der in Abb. 136 dargestellten Probe nach einer Zug-
beanspruchung (Dehnung von ca. 29/,) und nachfolgender Rekristallisation
bei 2000, Geétzt mit Salzsdure-Kaliumchlorat., (Lin. Vgr. 1,4.)

das eine noch das andere zu. Dies ist darin begriindet, dal bei
einem bestimmten Grad der Kaltbeanspruchung und einer gege-
benen Rekristallisationstemperatur stets auch ein Korn von be-
stimmter GroBe resultiert. Die urspriingliche Korngrofle steht
demzufolge mit dem Kornungsgrad des rekristallisierten Metalles
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in keinem Zusammenhang. Bringt man sie mit dem Kérnungsgrad
nach stattgehabter Rekristallisation dennoch in Verbindung, so
ergeben sich folgende Beziehungen, die sich aus der diophantischen
Gleichung @ = f (v, ¢) herleiten lassen. Die prinzipiell mog-
lichen Falle ergeben sich aus der Gleichung:

phZgr pr=1 (1)
wo @ k = Korngrofie vor der Rekristallisation und ¢ » = Korn-
groBe des rekristallisierten Kornes ist. Daraus geht hervor, daB je
nach der Rekristallisationstemperatur und dem Grad der Kalt-
beanspruchung die resultierende Korngrée grofler, gleich oder
kleiner sein kann als die urspriingliche Korngrofe.

EinfluB der Gliihdauer und der Erwirmungsgeschwindigkeit
auf den Charakter der Dispersititskurven. Fir die Festlegung
der allgemeinen Rekristallisationsbedingungen diirfte es zu-
nichst einmal von Wichtigkeit sein, festzustellen, inwieweit die
Glithdauer auf die mittlere Korngroe von EinfluB ist. Nach
iibereinstimmenden Versuchsergebnissen ist die Glithdauer auf die
mittlere KorngroBe nur von geringem EinfluB. Wenn daher Uber-
schreitungen der Glithtemperatur um wenige Grade auch auf die
Korngriofle einen stérkeren EinfluBl ausiiben als eine Glithdauer
von mehreren Stunden bei gleichbleibender Temperatur, so ist
doch ein anfanglicher Einflul der Zeitdauer des Glithens auf die
Korngrofle nicht verkennbar, insbesondere bei niedrigen Streck-
graden. Inwieweit durch dieses Verhalten der Charakter der
Dispersitatskurve beeinflufit wird, mufl noch durch weitere Ver-
suche ermittelt werden?).

Bei Probekorpern groBlerer Abmessungen ist aulerdem auch
die Zeit, die vergeht, bis das Probestiick den gewiinschten Gliih-
grad in seiner ganzen Masse erreicht hat, erheblich gréfier als bei
Probekérpern winziger Abmessungen; bei verschieden metalli-
schen Stoffen spielt ferner auch die Warmeleitfahigkeit, die
Wiarmekapazitit und die Strahlung eine gréflere Rolle. Die Re-
kristallisation erfolgt in um so kiirzerer Zeit, je schneller das Probe-
stiick den gewiinschten Glithgrad in seiner ganzen Masse erreicht.

Einflu8 der Probendicke. Es verbleibt noch die Priifung
der Frage, ob ein etwaiger EinfluB der Abmessungen der Probe-
stiicke auf die Korngréfe sich bemerkbar macht. Ein solcher

1) Vgl. Anmerkung S. 131.
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EinfluB konnte aber entgegen den Angaben anderer Autoren nicht
nachgewiesen werden. Die Versuchsergebnisse sind in der Zahlen-
tafel 5 niedergelegt. Aus ihr ist ohne weiteres zu ersehen, dafl
die Abmessungen der Metallmasse auf die Geschwindigkeit des
Anwachsens keinen EinfluB ausiiben, sofern man von Abwei-
chungen absieht, die die Grenzen der Versuchsfehler nicht tiber-
steigen. DafB das Korn der diinneren Probestiicke im Mittel etwas
groBer ist, kann auch mit ihrer geringeren Wiarmekapazitit im
Zusammenhang stehen, Nach den Beobachtungen anderer For-
scher soll gerade umgekehrt die Geschwindigkeit des Anwachsens
mit der Dicke der Metallmasse steigen, Diese durch zufsllige
Gefiigeanomalien bedingten irrigen Angaben reichen auf die
1904 von Campbell?) angestellten Untersuchungen zuriick.

Atzerscheinungen.

Neugruppierung der Kristalle, Nach der bisherigen Wachs-
tumshypothese glaubte man, daf die grolen Kristalle auf Kosten
der in jhrem Wachstum zuriickgebliebenen Nachbarn anwachsen,
indem sie letzte nach und nach aufzehren, Eine Reihe mehr oder
weniger wahrscheinlicher Annahmen wurde zur Begriindung dieser
Hypothese herangezogen, ohne den Erscheinungen niherzukom-
men, Der wirkliche Verlauf der Vorginge 148t sich an Schliff-
bildern aber leicht verfolgen. Man kann auf diese Weise unschwer
feststellen, wie die bleibend beanspruchten Kristalle bei ihrer
Rekristallisation die neugebildeten Kerne vergrofiern und weiter
aufbauen, Dies veranschaulichen die Abb. 138 bis 141.

Besonderes Interesse bieten die Kristalle 4 und B. Der
grofie schwach bleibend beanspruchte Kristall 4 ist nach viertel-
stindigem Erwéirmen bei 2000 teilweise rekristallisiert, Abb. 139.
Ein dreistiindiges Erwarmen bei 210° und ebenso ein zwanzig-
stiindiges bei 220° hat noch weitere, wenn auch relativ geringe
Schichten des Kristalls an den bereits rekristallisierten Kern an-
gegliedert. Von dem urspriinglichen Kristall ist nur noch wenig
iibriggeblieben, Abb. 141.

Im Kristall B, Abb. 139, sehen wir bei der ersten Glithung
einen winzigen Kern sich bilden, dem bei den nachfolgenden
Glithungen ganze Kristallkomplexe sich angegliedert haben.

1) Siehe Guertler: Metallographie 1909, S. 197.
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Abb. 138. Gefiige eines schwach de-

formierten Zinnschliffes vor dem

Glithen. Geidtzt mit Salzsiure-Ka-
liumehlorat. (Lin. Vgr. 3,5.)

Abb. 140. Dasselbe Stiick nach drei-
stiindigem Weitererwirmen bei2109.
An den rekristallisierten Kern haben
sich weitere Schichten des Korns A
angegliedert; der winzige Kristall B
ist groBer geworden. Geatzt mit Salz-
sdure-Kaliumchlorat. (Lin. Vgr. 3,5.)

Abb. 139. Das in Abb. 138 darge-
stellte Metallstiick nach viertelstiin-
digem Erwérmen bei 200°. Unter an-
derem ist Kristall B neu entstanden;
Korn A ist in Rekristallisation be-
griffen. Gedtzt mit Salzsdure-Kalium-
chlorat. . (Lin. Vgr. 3,5.)

Stiick nach

Dasselbe
zwanzigstiindigem Weitererwirmen

Abb. 141.

bei 2200, An den Kern B haben

sich ganze Kornkomplexe angeglie-

dert. Geitzt mit Salzsédure-Kalium-
chlorat. (Lin. Vgr. 3,5.)

Bemerkenswert ist auch, dal} die Zackigkeit der neuen Kri-
stalle immer mehr abnimmt, was offenbar auf den Ausgleich
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Tabelle 5.
Versuch Rekristallisations- Blech- Mittlere
erls\}lr. 5 Metall Temperatur | Dauer dicke |KorngroBe
oC Min. mm gmm
1 Zinn 200 15 0,3 0,1066
kalt gestaucht 200 15 2,5 0,1060
2 ’ 200 15 0,3 0,1043
R 200 15 2,5 0,1043
3 v 200 15 0,3 0,1041
’ 200 15 2,5 0,1043
4 . 200 15 0,3 0,1060
us 200 15 2,5 0,1054

von zonalen Spannungen zuriickgefiihrt werden mufl. Guertler
bezeichnet diesen Vorgang als ,,Einformen‘‘l). Welche Rolle dem
Einformungsprozel3 zukommt und unter welchen Bedingungen
er sich vollzieht, 1408t sich vorlaufig noch nicht iibersehen.

Das Fortschreiten der Rekristallisation vollzieht sich, wie sich
leicht zeigen 1aBt, nicht ungeordnet, sondern folgt einem bestimm-
ten Gesetz, und zwar ergibt sich dabei die Regel, dal} die Re-
kristallisation von Stellen hochster Spannung zu solchen gerin-
gerer fortschreitet. Abb. 142 bis 145 sind zur Bestatigung des
Gesagten beigegeben. Abb. 142 gibt ein bei 100° rekristalli-
siertes Zinnblech von 0,5 mm Dicke wieder, das nachtriglich
mit einer Lochung von 7 mm versehen wurde. In Abb. 143, 144
und 145 ist dasselbe Blech nach kurzer Rekristallisation bei 1509
und bei 220 ¢ wiedergegeben ; gemal} der Geometrie des Spannungs-
feldes verlauft die Rekristallisation in radialer Richtung und ge-
miaB der Spannungsverteilung von den Kern- nach den Rand-
zonen hin.

Die Radialanordnung der siuligen Kristalle in den Abb. 144
und 145 ist im iibrigen auf die gleichen Ursachen zuriickzufiihren,
wie sie bei der Kristallisation fliissiger Schmelzen auftreten.
Wiahrend aber dort der sdulige Aufbau auf die Wachstums-
benachteiligung der schrig gegen die Richtung des stirksten
Wirmeabfalls gerichteten Kristalle gegeniiber den senkrecht zur
Abkiihlungsflache gerichteten Individuen zuriickzufiihren ist,
steht hier die Radialgliederung nicht mit der Wéarmeverteilung,
sondern mit dem inneren Spannungsverlauf im Zusammen-

1) Metallographie 1909, S. 160.
Czochralski, Metallkunde. 10
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Abb. 142. Stark gewalztes und darauf bei! 1000 rekristallisiertes Zinn-
blech. Geédtzt mit Salzsdure-Kaliumchlorat. (Lin. Vgr. 4,5.)

Abb. 143. Das in Abb. 142 wiedergegebene Zinnblech nach dem Lochen
und erneutem Rekristallisieren bei 150°. Beginn der Nadelbildung am
Innenrand. Gedtzt mit Salzsdure-Kaliumchlorat. (Lin. Vgr. 4,5.)
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Abb. 145.

Abb. 144 und 145. Das in Abb. 142 wiedergegebene Walzblech nach wei-

terer Rekristallisation bei 220°. Fortschreiten der Nadelbildung von Zonen

hoherer zu Zonen niedrigerer Spannung. In Abb. 145 ist die Beleuchtung
um 90° versetzt. (Lin. Vgr. 4,5.)

10%*
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hang. An schwach gezogenen und geglithten Profilen ist diese
Erscheinung manchem Technologen bei der Gefiigeuntersuchung

Abb. 146. Zinnblech nach der Beanspruchung durch den Durchgang eines
Projektils und nachtriglicher Rekristallisation bei 2000. Geitzt mit Salz-
siure- Kaliumchlorat., (Lin. Vgr. 1,8.)

wohl aufgefallen (Kranzgefiige), obwohl sie in der Literatur noch
nicht eingehender beschrieben sein diirfte.

Wird das Material stirker beansprucht, so kann es auch
vorkommen, daf3 die groben Kristalle nicht unmittelbar an der
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Schnittkante auftreten, sondern in geringerer oder weiterer Ent-
fernung von dieser. Das Verhalten ist auf Grund des Rekristalli-
sationsgesetzes ohne weiteres verstindlich. Der Deformations-
grad des Materials ist in der Nahe der Schnittkante sehr erheb-
lich, und nimmt in radialer Richtung vom Kern nach den Rand-
zonen hin immer mehr ab. Besonders anschaulich zeigt dies die
Abb. 146 an einem Zinnblech von etwa 2 mm Dicke, das durch
den Durchgang zweier Projektile in der Weise deformiert wurde,
daf} es zwei trichterartige Krater zeigte. Die Probe wurde darauf
bei 200° rekristallisiert. Das
Gefiige 146t zwei deutliche
Zonenkreise erkennen, die zu
den Durchgangsstellen der
Projektile konzentrisch ver-
laufen. Die Zonenkreise der
groben Kristalle entsprechen
denjenigen Stellen, an denen
dieDurchbiegung des Bleches
am geringsten war. Nach
dem Zentrum hin werden sie
immer feiner.

Zwillinge. Bemerkens-
wert ist noch die Tatsache,
da die durch Deformation Abb. 147. Rekristallisationszwillinge in

S . a- Aluminiumbronze.  Atzpoliert mit
erzeugten  Zwillingsstreifen ammoniakgetranktem Wattebausch.
bei manchen Metallen in (Lin. Vgr. 210.)
dem nachtraglich rekristalli-
sierten Korn nicht mehr auftreten. Dies kann beispielsweise bei
Zinn beobachtet werden. Aus den Abb. 138 bis 141 ist zu er-
sehen, daf3 die Zwillingsstreifen bis auf Spuren verschwunden sind.
Sie haben sich nur in den Kristallpartien erhalten, in denen
eine Rekristallisation nicht erfolgte. Ahnlich verhilt sich auch
das Zink. Auch bei diesem Metall verschwinden die durch Defor-
mation erzeugten Zwillinge ebenfalls bei der Rekristallisation. Ent-
gegengesetzt liegen die Verhiltnisse bei Kupfer und Kupferlegierun-
gen; im rekristallisierten Metall erscheint ihre Zahl stets erheblich
vergroBlert. Die EbenmaBigkeit ihrer Ausbildung nimmt, wie dies die
Abb. 147 veranschaulicht, wesentlich zu. Dagegen sind f-Messing-
kristalle im rekristallisierten Zustand zwillingsfrei. Bei Aluminium
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und Eisen konnen nach der Rekristallisation, dhnlich wie bei der
Deformation, Zwillingsbildungen nur selten beobachtet werden.

Sduliger und korniger Autbau., Von manchen Forschern wird
die Ursache der Rekristallisation in der Oberflaichenspannung
der Kristalle erblickt. In den meisten Fillen ist aber der Einfluf}
der Oberflachenspannung kaum nachweisbar. Bekanntlich sind
ja die Eigenschaften eines Stoffes wenigstens in weiten Grenzen
von seiner Gestalt unabhingig. So ist es z. B. gleichgiiltig, ob man
die Eigenschaften eines Stoffes an wiirfelférmigen Kristallen oder
an Spaltplattchen ermittelt. Immerhin kénnte bei den hohen Tem-
peraturen, die bei der Rekristallisation zur Anwendung gelangen,
diesen Kriften schon eine betrichtliche Rolle zukommen. Wie
aber die Erfahrung lehrt, ist die Gestalt der Kristalle von der Tem-
peratur unabhingig. Es ist nicht moglich, beispielsweise den
sduligen Aufbau von Kristallen durch Glithen zu beseitigen. Durch
Beeinflussung des Rekristallisationsverlaufes kann man dagegen
sogar langgestreckte Kristallindividuen bei der Rekristallisation er-
zielen. So zeigt das rekristallisierte Korn in den Abb. 144 und 145
trotz der gegenteiligen Forderung der auf der Oberflichenspannung
begriindeten Theorie des Schrumpfens neben radialer Anordnung
auch siuligen Aufbau. Das Verhalten ist leicht verstandlich, da
die Rekristallisation stets von Stellen hoherer Spannung zu solchen
geringerer Spannung verlauft. Gleichachsigkeit (Isometrie)ist aber
die gewohnlichste Erscheinung sowohl bei GuBkristallen wie bei
rekristallisierten Kristallen. Das Bestreben der Metalle, bei der
Rekristallisation Kristallkérner zu bilden, die keine bevorzugte
Wachstumsrichtung haben, mufl notwendig darauf zuriickgefiihrt
werden, dafB3 die Rekristallisation von Zentren ausgeht, die sich in
ihrer weiteren Ausbildung gegenseitig an irgendwelchen Stellen be-
einflussen und hemmen, und auf die geringen Unterschiede der
Rekristallisationsgeschwindigkeit in den verschiedenen Achsen-
richtungen der Kristalle.

EinfluB der Orientierung. Verschiedentlich ist auch die An-
sicht ausgesprochen worden, dall die Verschiedenheit der Orien-
tierung benachbarter Kristalle als Ursache der Rekristallisation
anzusehen sei. Der gesetzmifiige Verlauf der Rekristallisation
steht mit diesen Behauptungen in Widerspruch. Eine Abhéngig-
keit der Rekristallisation von der Kristallorientierung 1a6t sich
experimentell nicht nachweisen.
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Bei sehr geringfiigigen Abweichungen in der Orientierung
(Falle typischer Transkristallisation), vergleiche Abb. 133, kann
keinerlei Einflul der Orientierung auf die Art und den Verlauf
der Rekristallisation festgestellt werden. Die neu entstandenen
winzigen Kristalle erfiillen ohne Riicksicht auf die Lage der Korn-
grenzen jedes urspriingliche Korn in ungesetzm&fBiger Ordnung.

Bei sehr groBlen Abweichungen in der Orientierung, vergleiche
z. B. die Abb. 136 und 137, machen sich bei der Rekristallisa-
tion ebenfalls Einfliisse der Orientierung nicht bemerkbar. Im
Bereiche der urspriinglichen einzelnen Kristalle kann man XKri-
stallkérnchen beobachten, die alle mdglichen Orientierungen
aufweisen.

Der Rekristallisationsvorgang steht also in keiner Ab-
héngigkeit von der Richtung der Kristalle. Er wird einzig und
allein durch das Spannungsgefille im Innern der Kristalle be-
einfluflt.

Wachstumsunfihigkeit unbeanspruchter Kristalle. Die Er-
scheinungen der Rekristallisation wurden nur an Metallen erldutert,
bei denen der Rekristallisation eine Kaltstreckung voranging. Es
wurde mit Stillschweigen iibergangen, dafl die Kaltstreckung eine
notwendige Vorbedingung fiir das Eintreten der Rekristallisation
ist. Man glaubte ndmlich bisher falschlich, daf auch un-
beanspruchte Metalle den Einfliissen der Rekristallisation unter-
liegen wirden. Daf} dies nicht zutrifft, mogen die folgenden Ab-
bildungen belegen. In Abb. 148 ist das Gefiige eines gegossenen
Zinnblockchens von Fingernagelgrofle wiedergegeben, in Abb. 149
das Gefiige derselben Schliffstelle nach einer einmonatigen Gliihung
bei 210°. Ein Anwachsen der Kristalle konnte nicht nachgewiesen
werden. Das gleiche beobachtete Fraenkel an Zink!) und Gold 2).

Nach einer anderen Auffassung soll die GroBe der einzel-
nen Kristalle fiir bestimmte Temperaturen Maximalwerte er-
reichen, von denen an ein Weiterwachsen nicht mehr mog-
lich sei. Da der Einwand, daB es sich um derartig aus-
gewachsene, nicht mehr wachstumsfihige Kristalle maximaler
Grofe handle, nicht von der Hand zu weisen war, wurden die
Versuche noch mit duerst feinkristallinen Guflkristallen mehrere

1) Die Verfestigung der Metalle durch mechanische Beanspruchung,
1920, S. 24.
2) Z. anorg. Chem. Bd. 122, S.295. 1922.
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Abb. 148. Zinnprobe mit natiirlicher GufBober-

flache vor dem Gliithen.
Kaliumchlorat.

Ge#tzt mit Salzsidure-
(Lin. Vgr. 6.)

Abb. 149. Das in Abb. 148 dargestellte Metall-
stiick nach einmonatigem Gliihen bei 2109, Ge-

stzt mit Salzsdure-Kaliumchlorat.

(Lin. Vgr. 6.)

Vorgiinge bei der Rekristallisation.

Male  wiederholt.
Aber auch beidiesen
Versuchen konnte
ein Anwachsen der
Gubkristalle nicht
erzielt werden. Die
Wachstumsun-
fahigkeit von festen
Kristallen kann
demnach als erwie-
sen betrachtet wer-
den, es sei denn,
dafl das Wachsen
so triage vonstatten
geht, dafl noch lan-
gere Versuche er-
forderlich  wéren,
um es iiberhaupt
nachzuweisen.

Um ferner zu
prifen, ob die Un-
terschiede in der
Korngrofle auf die

Rekristallisation
nicht ohne Einflufl
sind, wurde fir die
Versuche die Wahl
des Materials so ge-
troffen, daf in un-
mittelbarer Nach-

barschaft der
groBenKristallesich
auch ganz winzige

vorfanden, Abb.
148. Ein Einflul
der groben Kristalle
auf das feinkristal-
lisierte Korn konn-
te, wie aus der
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Abb. 149 hervorgeht, nicht ebenfalls festgestellt werden. Also auch
die Anschauung, daf} die groflen Kristalle auf Kosten der kleinen
wachsen, indem sie diese nach und nach aufzehren, findet dem-
nach experimentell keine Bestétigung.

Man nimmt vielfach noch jetzt an, daf3 die Gestalt der Kri-
stalle durch Glithen verandert wird, indem die zackigen Kristalle
mehr oder weniger abgerundete Formen annehmen (Einformen).
Auch diese Angaben finden, wie Versuche ergeben haben, bei un-

Abb. 150. Gefiige von ge- Abb. 151. Das in Abb. 150
gossenem Zinn mit kiinst-  dargestellte Metallstiick nach
licher Schliffliche vor dem  hundertstiindigem FErhitzen
Glithen. Gedtzt mit Salzsdure-  bei200°. Gedtzt mit Salzsdure-
Kaliumchlorat. (Lin. Vgr.5.) Kaliumchlorat. (Lin. Vgr. 5.)

beanspruchten Kristallen keine Bestatigung. Wohl tritt Ein-
formen, wie bereits erwahnt, bei rekristallisiertem Korn auf.
Bei der Kontrolle der hier beschriebenen Versuche ist sorg-
sam zu beachten, daf} jede bleibende Formanderung zu Stérungen
Anlaf} geben kann. Die Versuche konnen daher nur mit unverletz-
ten GuBblockchen ausgefithrt werden. Kiinstlich hergestellte
Schlifflichen sind fiir diese Untersuchungen meist unbrauchbar,
wie dies aus den Abb. 150 und 151 zu ersehen ist. Abb. 150 gibt das
Gefiige eines mit groBler Vorsicht hergestellten und stark abge-
brannten Schliffes des GuBmetalles wieder; Abb. 151 das Gefiige
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derselben Schliffstelle nach einhundertstiindigem Erhitzen bei200°,
Die Gefiigeumbildung (vgl. den Kristall 4) deutet auf bereits vor-
ausgegangene bleibende Beanspruchung der gesetzméaBigen natiir-
lichen Kristallstruktur des Metalles bei der Schliffherstellung.
Rekristallisationserscheinungen an Einkristallen. Einige For-
scher versuchen, die Wachstumsunfahigkeit der unbeanspruchten
Kristalle durch das Vorhandensein von Verunreinigungen an den
Korngrenzen zu erklaren. Bei der Streckung der Metalle sollen
diese Schichten zerrissen und zertriimmert werden, wodurch das

Abb. 152. Kugeleindruck in einem  Abb. 153. Derselbe Kugeleindruck
Zinnkristall vor der Rekristallisa- nach einer Glihung von 30 Minu-
tion. Gedtzt mit Salzsiure-Kalium-  ten bei 1500, Rekristallisationbeginn.
chlorat. (Lin. Vgr. 4,5.) Die Beleuchtungist verdndert.Geétzt
mit Salzsdure-Kaliumchlorat.
(Lin. Vgr. 4,5.)

Einsetzen der Rekristallisation erleichtert werden soll. Der
Zwischensubstanz an den Korngrenzen, deren Anwesenheit immer-
hin als wahrscheinlich angesehen werden muf}, mag ein bestimmter
zusétzlicher EinfluB auf den Rekristallisationsvorgang zukommen,
als grundsitzlicher Faktor des Rekristallisationsprozesses ist sie
aber keineswegs anzusprechen.

Dies geht einfach daraus hervor, dafl die Rekristallisation im
Innern einzelner Kristalle genau so gesetzmaflig verlauft wie an
Haufwerken von Kristallen. Um diese Frage zu kliren, wurde eine
Reihe von Versuchen angestellt, die zu folgendem Ergebnis fithrten.
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Wie wiederholt gezeigt werden konnte, nimmt bei értlicher,
geometrisch definierter Beanspruchung die Rekristallisation von
der stirkst beanspruchten Stelle ihren Ausgang. Um diese Ver-
suchsbedingungen zu schaffen, wurden im Bereiche eines ein-
zelnen Kristalles kleine Kugeleindriicke erzeugt und die Probe
darauf einer Rekristallisation unterzogen. Abb. 152 zeigt einen
solchen mit einem Kugeleindruck versehenen Zinnkristall vor der
Rekristallisation. Die Zwillinge sind bei der Deformation ent-
standen, die Belastung betrug 10kg, der Kugeldurchmesser war

Abb. 154. Derselbe Kugeleindruck
nach einer weiteren Glihung von

Abb. 155. Derselbe Kugeleindruck
nach weiterem Gliithen von 21 Stun-

30 Minuten bei 220°. Fortschreiten den bei 2260, Die Rekristallisation

der Rekristallisation. Geétzt  mit
Salzsaure-Kaliumchlorat.
(Lin. Vgr. 4,5.)

ist nunmehr nur noch um weniges
fortgeschritten.Gedtzt mit Salzsaure-
Kaliumchlorat. (Lin. Vgr. 4,5.)

5mm, die Belastungsdauer 30 Sekunden. Das erste Stadium
der Rekristallisation zeigt Abb. 153 nach einer Glihung von
30 Minuten bei 150°. Um den kleinen Kristallkeim sichtbar
zu machen, mufBite die Beleuchtung der Schliffliche so ver-
andert werden, dal der urspriinglich helle Kristall nunmehr
dunkel erscheint. Der im Bereich des Kugeleindrucks entstandene
Kristallkeim ist nicht mit den senkrechten hellen Streifen identisch,
die bereits als Zwillingsstreifen in Abb. 152 wahrgenommen wer-
den kénnen. Der neue Kern umgibt vielmehr den Zwillingsstreifen
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linsenférmig und ist nur als dunkler Schein sichtbar, was in der
Reproduktion nicht mehr deutlich wahrzunehmen ist.

Abb. 154 zeigt, welche Fortschritte dieser anfanglich winzige
Keim nach einer Glihung von 30 Minuten bei 2209 gemacht
hat. Der senkrecht gelegene Zwillingsstreifen, der anfanglich
noch der Bildung des neuen Kristalles einen Widerstand ent-
gegensetzte, ist nunmehr verschwunden. Die Ausdehnung des
neuen nunmehr stattlichen Kristalles betriigt das Zehnfache der

urspriinglichen
Grole.

Eine weitere
Glithwirkung bei
2200 fithrte eine
Flachenzunahme
von etwa 209/,
herbei, Abb. 155.
Weiteres Glithen
von 21 Stunden
bei226° war kaum
noch von nennens-
wertem  Einflull
auf die Grofe des
Korns.

Aus Abb. 155
ist weiter zu er-
sehen, daB die

Abb. 156. Zinnkristall, mit einem groBen Kugelein- ienti
druck versehen, vor der Rekristallisation. Geitzt quejr(?rlen 1er'ten
mit Salzsiure-Kaliumchlorat. (Lin. Vgr. 5.) Zwillingsstreifen

andere Orientie-
rung aufweisen als der neugebildete Kristall. Verfolgt man die
Verénderungen, die an diesen querorientierten Zwillingen vor sich
gegangen sind, so kann man feststellen, daB von Stufe zu Stufe
ihre Abmessungen, insbesondere ihre Linge, eine Anderung er-
fahren haben, bis sie nach der letzten Gliihung fast restlos ver-
schwunden sind.

Besonderes Interesse bietet die feine Lamelle @, die in
Abb. 152 noch den #duBersten Rand des Kristalles beriihrt. In
Abb. 154 hat ihre Lénge bereits betrichtlich abgenommen und
auch ihre Dicke hat eine Verringerung erfahren. In Abb. 155 ist
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sie noch weiter zusammengeschrumpft. Nach der letzten Glithung
bei 226° kann die Lamelle iiberhaupt nicht mehr wahrgenommen
werden, auch die zweite unmittelbar tiber diesem Zwillingsstreifen
gelegene Lamelle ist bis auf eine letzte Spur verschwunden. Auf-
fallig ist die Tatsache, da8 die Rekristallisation in allen Fillen nur
zur Ausbildung eines einzigen Kristalles fiihrte, wihrend bei Hauf-
werkskristallen in den rekristallisierten Zonen stets die Bildung
zahlreicher Kristalle beobachtet werden kann.

Die Erklarung
dieses Phdnomens
ist indes recht
einfach. Da die
Deformation in
einem einzelnen
Kristall stets eine
homogene ist und
auch stets Sym-
metrie des Defor-
mationsfeldes in
bezug auf die Kri-
stallachsen  vor-
ausgesetzt werden
kann, so wird bei
der  Kraftegeo-
metrie, die ein
Eindruck von der app, 157. Derselbe Zinnkristall nach stattgehabter
Form einer Kugel- Rekristallisation bei 2159, 30 Minuten. Ausbildung

mehrerer neuer Kristalle. Geédtzt mit Salzséure-
kalotte  hervor- Kaliumehlorat. (Lin, Var. 5.)

ruft, stets eine
Stelle vorhanden sein miissen, an der der Deformations-
grad ein Maximum erreicht; sie entspricht dem tiefsten Punkt
des Eindruckes. Von dieser Stelle aus wird die Rekristallisation
nach den Stellen geringerer Spannung fortschreiten und infolge
der GesetzmiaBigkeit des Spannungsfeldes zur gleichsinnigen
Angliederung der Molekel an den bereits vorhandenen Kern
fithren.

Ist diese Anschauung richtig, so miilte bei Wahl einer gro-
feren Kugelkalotte die Moglichkeit zur Bildung eines homogenen
Spannungsfeldes eine geringere werden. Bei der Rekristallisation
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von Kristallen, die mit einem grofleren Kugeleindruck versehen
worden sind, miilten also statt eines Kernes mehrere Kerne
zur Ausbildung gelangen. Durch das Experiment kann dies
auch bestitigt werden. Abb. 156 zeigt einen solchen Kugel-
eindruck vor der Rekristallisation, Abb. 157 nach der Rekri-
stallisation. Die Rekristallisation fithrte in diesem Falle zur
Ausbildung von drei selbsténdigen, verschieden orientierten
Kristallen.

Bemerkenswert ist ferner, dafl die Wirkungsweise der Defor-
mation eine ungleichférmige war. Dies geht daraus hervor,
daB die Rekristallisation links oben vom Kugeleindruck bereits
zum Stillstand gelangt war, wahrend sie in dem benachbarten
Kristall noch ungestort fortschritt, ein Zeichen daftr, daf die
Deformation in dem dem Kugeleindruck entfernteren Kristall
grofer war, als in der unmittelbaren Nachbarschaft der bean-
spruchten Stellen des deformierten Korns.

Da die Rekristallisation in Einkristallen ebenso wie in Viel-
kristallen vonstatten geht, kann demnach den Verunreinigungen
an den Korngrenzen kein wesentlicher Einflufl auf die Rekri-
stallisationsvorginge zugesprochen werden. Auch die Kristall-
orientierung, die Korngestalt und die Korngréfle vermégen den
Rekristallisationsvorgang in keiner Hinsicht irgendwie maf3gebend
zu beeinflussen. Ebenso wird die Anschauung, daf die Rekristalli-
sation stets an den Korngrenzen einsetze, durch diese Versuchs-
ergebnisse widerlegt. Der Rekristallisationsvorgang wird viel-
mehr einzig und allein nur durch die Spannungsverteilung im
Innern eines Kristalls beeinflufit.

Peripherzonen des Rekristallisationsfeldes.

Die Rekristallisation ist, wie aus den vorangehenden Ergeb-
nissen deutlich hervorgeht, an plastische Deformation untrenn-
bar gekniipft. Sie erreicht ihren Abschlul an denjenigen Stellen,
an denen der Deformationsgrad am geringsten ist. Bei sehr
schwachen Deformationen innerhalb des elastischen Gebietes
bleibt der Rekristallisationsvorgang génzlich aus. Dann kann aber
auch, wie bei GuBmetallen, eine Anderung der KorngréBe nicht
herbeigefiihrt werden. Der Umstand, daBl die Rekristallisation
nur bei iiberelastisch beanspruchten Metallen einsetzt, bei rein
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elastischen Beanspruchungen dagegen ausbleibt, macht es wahr-
scheinlich, daB das Rekristallisationsfeld bei 6rtlicher Bean-
spruchung der Probestiicke stets dort aufhort, wo die plastische
Beanspruchung in die elastische tibergeht. Da man nun die Lage
der Elastizitatsgrenze fiir schwache Beanspruchungen rechnerisch
ermitteln kann, so diirfte der Vergleich dieser Grenze mit der Grenze
des Rekristallisationsfeldes eine weitere Stiitze fiir diese Annahme
bilden. Durch dahingehende Versuche konnte auch gezeigt
werden, daf} ein solcher Zusammenhang besteht. Die Versuchs-
ergebnisse sind in den Abb. 158 bis 161 wiedergegeben. Als Ver-
suchsmaterial wurde reines Zinn verwendet. Die Streifen wurden
mechanisch so weit beansprucht, dafl das Kristallgefiige verschwun-
den war. Die Proben wurden dann nachtriglich rekristallisiert.
Es traten jetzt sehr viele kleine Kristillchen auf, Abb. 158.
Diese Streifen wurden nunmehr einer zunehmenden, aber doch nur
geringen Beanspruchung unterworfen, indem sie um immer kleiner
werdende Radien gebogen wurden. Nach jeder Biegung wurden die
Proben einer Rekristallisation unterzogen, und nun zeigte es sich,
daBl das rekristallisierte Korn nach MaBgabe der Beanspruchung
der Streifen bzw. der einzelnen Partien der Streifen von verschie-
dener GréBie war und, was besonders von Interesse ist, auch die Re-
kristallisationsbereiche der einzelnen Proben waren um so
groBBer, je grofer der Grad der Beanspruchung war. Die Aus-
wertung der Versuche durch Deutsch!) ergab, dal die Re-
kristallisationsbereiche an die rein elastisch beanspruchten Zonen
zwar noch heranreichen, aber diese nicht zu iiberschreiten ver-
mogen. In allen Gebieten reiner elastischer Dehnung bleibt der Re-
kristallisationsvorgang génzlich aus. Auch hieraus geht eindeutig
hervor, welch einschneidender Einflul dem Vorhandensein bleiben-
der Spannungen, wie sie durch iiberelastische Beanspruchung in
Metallen erzeugt werden, auf den Vorgang der Rekristallisation
zukommt. Man kann also nicht umhin, der {iberelastischen Be-
anspruchung, die implizite das Auftreten innerer Spannungen
bedingt, die Bedeutung eines grundlegenden Faktors des Re-
kristallisationsvorganges zuzusprechen. Das Vorhandensein der
inneren Spannungen bildet also geradezu die wichtigste Voraus-
setzung fiir das Eintreten der Rekristallisation.

1) Intern. Z. f. Metallographie. 1916, S. 44.
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Abb. 158 bis 161. Erliuterungen siehe nebenstehende Seite.
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Zusammenfassung,

Soweit sich die Erscheinungen bis jetzt iibersehen lassen,
sind die Vorginge bei der Rekristallisation etwa folgende: Bei
den niedrigsten wirksamen Glithtemperaturen gelangen nur die
hochst beanspruchten Molekelgruppen zur Rekristallisation. Dies
fithrt zur Bildung winziger neuer Kristallkerne in den Teilen der
beanspruchten Korner, in denen jeweils die grofite Spannung
herrscht und die sie unter Vergroberung des Gefiiges bald auf-
zehren, sich dann zu groBeren Kristallen auswachsen, um bald
von anderen winzigen neuen Kernen aufgezehrt zu werden.

Die Rekristallisation wird, dhnlich wie die Kristallisation
flissiger Schmelzen, ungehemmt fortschreiten konnen, bis sie
dann an irgendwelchen schwicher beanspruchten Stellen auf nicht
mehr iiberwindbare Richtwiderstinde st6ft und so ein Ende er-
reicht. Bei gesteigerter molekularer Beweglichkeit (Temperatur-
erhohung) werden auch diese Richtwiderstinde von der mole-
kularen Richtkraft uberwunden und die ihren Zwangszustand
verlassenden Molekel nach MafBigabe des inneren Spannungs-
verlaufes umgerichtet; dies fiithrt bei identischem Spannungs-
verlauf zur Angliederung neuer Molekel an die bereits vorhan-
denen Kristallkerne, oder, was seltener der Fall ist, zur Bildung
neuer Rekristallisationszentren. Nur so ist es erklirlich, warum
die Dispersitat (Kornung) des Metalles bei der Rekristallisation

Erlduterungen zu den Abb. 158 bis 161.

Abb. 158. Stark kaltgestreckter und darauf bei 2150 rekristallisierter Zinn-
streifen. Die starke Kaltstreckung fithrte zur Bildung einer grofien Menge
winziger Kristalle. Geédtzt mit Salzsiure-Kaliumchlorat. (Lin. Vgr. 1,5.)
Abb. 159. Ebenso hergestellter, rekristallisierter Zinnstreifen, der um einen
Radius von 3 m gebogen und darauf bei 215° rekristallisiert wurde. An
die nur elastisch beanspruchte, ca. 7 mm starke Mittelzone schlieflen sich
die durch geringe Kaltstreckung entstandenen grofen Kristalle an. Geatzt
mit Salzsaure-Kaliumchlorat. (Lin. Vgr. 1,5.)
Abb. 160. Ebenso hergestellter, rekristallisierter Zinnstreifen, der um einen
Radius von 75 cm gebogen und darauf bei 2150 rekristallisiert wurde. An
die nur elastisch beanspruchte, ca. 2 mm starke Mittelzone schliefen sich
die durch geringe Kaltstreckung entstandenen grofien Kristalle an., Gedtzt
mit Salzséure-Kaliumchlorat. (Lin. Vgr. 1,5.)

Abb. 161. Ebenso hergestellter, rekristallisierter Zinnstreifen, der um einen
Radius von 21 ecm gebogen und darauf bei 215° rekristallisiert wurde.
Die Mittelzone ist zur Linie zusammengeschrumpft, in der die schwach
kaltgestreckten grofen Kristalle zusammenstoflen, die gegen den Rand zu
kleiner werden. Gedtzt mit Salzsdure-Kaliumchlorat. (Lin. Vgr. 1,5.)
Czochralski, Metallkunde. 11
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sinkt statt steigt. So. oft die Glihtemperatur die zuletzt an-
gewandte iibersteigt und solange samtliche inneren Streckspannun-
gen nicht zur volligen Auslosung gelangt sind, wiederholen sich
die geschilderten Ausrichtungsvorgénge in stufenweiser Folge.
Bei sehr grobkristallinen Proben, bei denen die Bedingungen
mechanischer Gleichformigkeit (Abschn. X) nicht mehr erfillt
sind, werden die einmal gebildeten Kerne, die sich dann zu
Kristallen auswachsen, nur selten zerstort, da bei diesen Kristallen
die bei der Rekristallisation stets auftretende Volumenverminde-
rung sich fast ungehindert vollziehen kann. Die Gelegenheit zur
Aufnahme innerer Spannungen wird auf diese Weise weitgehend
verringert.

Im Gegensatz zu den Kristallisationszentren, wie sie in einer
Schmelze auftreten und die sich frei in ihr entwickeln konnen,
werden aber bei der Rekristallisation infolge des Spannungsaus-
gleiches zwischen den noch beanspruchten und den bereits re-
kristallisierten Anteilen des Querschnittes die jeweilig neu-
gebildeten Rekristallisationszentren durch Aufnahme von Span-
nungen immer wieder vernichtet. Der gesamte Spannungszustand
des Metalles und damit auch die Kernzahl wird also sowohl mit zu-
nehmender Glithzeit, als auch mit zunehmender Glithtemperatur
bis zu einem bestimmten Grenzwert fallen, da ja die Rekristalli-
sation einerseits mit endlicher Geschwindigkeit vor sich
geht, andererseits aber der endgiiltige innere Spannungszustand
eines Metalles in Abhéngigkeit von der hichsten erreichten Glith-
temperatur steht. In seinem Zustand unterscheidet sich ein un-
vollstandig rekristallisiertes Metall bekanntlich nicht von einem
mehr oder weniger stark kaltgestreckten Arbeitsgut. Bei unvoll-
standiger Rekiistallisation werden demgemil} stets Restspannun-
gen in dem Metall zuriickbleiben, die bei geniigender molekularer
Beweglichkeit neue Veranderungen im Innern des Metalles her-
vorzurufen bestrebt sein werden. Durch weitere Steigerung
der Glithdauer oder der Glithtemperatur wird daher immer wieder
eine Veranderung eintreten konnen, und zwar solange, bis ent-
weder im Innern des Metalles simtliche Restspannungen zur
Ausldsung gelangt sind oder die Rekristallisation nur noch unend-
lich langsam fortschreitet.

Das Wesen der Rekristallisation ist offensichtlich im fort-
schreitenden Wiederaufbau der gesetzmafligen Kristallstruktur zu
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erblicken, ebenso wie die Ursache des Uberganges der dislozierten
Reflexion in die homogene Reflexion in der fortschreitenden Zer-

Abb. 162. Gefiige einer rekristallisierten Eisenprobe (nach Harnecker und
Rassow). Ge#itzt mit Ammoniumpersulfat 1:10. (Lin. Vgr. 11.)

Abb. 163. Atzfiguren an einem Kristall der in Abb. 162 dargestellten
Probe. Tiefgedtzt mit Kupferammoniumchlorid 1 :12 (nach Harnecker
u. Rassow). (Lin. Vgr. 700.)

storung der gesetzmaBigen Kristallstruktur begriindet sein diirfte.

Das vollkommen rekristallisierte Korn zeigt folgerichtig wieder

alle optischen Anzeichen der unbeanspruchten GuBkristalle und
11*
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Abb. 164. Gefiige einer rekristallisierten Kupferprobe. Geétzt mit
Ammoniumpersulfat 1 :10. (Lin. Vgr. 75.)

Abb. 165. Atzfiguren an einem Kristall der in Abb. 164 dargestellten
Kupferprobe. Tiefgedtzt mit Ammoniumpersulfat 1:10. (Lin. Vgr. 200.)
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beim Strecken eben deren Verhalten. Die dislozierte Reflexion
und die Kristallfigurenitzbarkeit treten an dem rekristallisierten
Korn ebenso typisch auf, wie an den unbeanspruchten Guf-
kristallen. Abb. 162 veranschaulicht die Erscheinung der dislo-
zierten Reflexion an Eisen nach der Rekristallisation, Abb. 163
Atzfiguren an demselben Metall. In den Abb. 164 und 165 ist
das Gefiige einer rekristallisierten Kupferprobe dargestellt. Auch
hier sind die typischen Erscheinungen der dislozierten Reflexion
und Kristallfigurenitzbarkeit deutlich zu erkennen. Unterschiede
im Kristallaufbau sind also nicht erkennbar, obwohl durch viele
sekundére Anzeichen (Dendriten, Zwillinge, innerkristalline Linien-
scharen) beide Zustéinde deutlich unterschieden werden kénnen.
Der Kreislauf dieser Zustandsformen der Kristalle und die
mit ihm verbundenen Eigenschaftsinderungen spielen in der
Technologie der Metalle eine grundlegende Rolle. Alle Ver-
giitungs- und Veredlungsvorginge, die auf der Knetbearbeitung
beruhen, sowie alle Ausglithvorginge sind vornehmlich in dieser
Anderung des Kristallzustandes begriindet (vgl. Abschn. X1II).



IX. Verlagerungshypothese und Rontgenforschung.

Einleitung.
Uber die Veranderungen des Zustandes der Metalle durch
Kaltstrecken liegen bereits sehr bemerkenswerte Hypothesen vor.
Konsequent verfochten werden die

Amorphiehypothese,
Translationshypothese,
Verlagerungshypothese.

Die Amorphiehypothese wird in Deutschland mit Recht
ganz abgelehnt; im Brennpunkt des Interesses stehen die Trans-
lations- und Verlagerungshypothese, von denen sich die erste kon-
sequent fiir die ,,Unversehrtheit®, die zweite unentwegt fiir die
»Zerstorbarkeit” des Raumgitters einsetzt. Die Translations-
hypothese hat die Tatsache der Gleitflichenbildung (vgl.
Abschn. VI) zur Grundlage, die Verlagerungshypothese, die
Storungen im gesetzméfigen Gitteraufbau der Kristalle zur Er-
klarung der Vorginge heranzieht, geht iiber die Erscheinung der
Gleitflachenbildung hinaus und spricht ihr nur den Wert einer
unwirksamen Nebenfunktion zu, die die Anfangsstadien der
Deformation begleitet, um wiahrend der nun folgenden ungleich
groBeren FlieBperiode alsbald vollig auszubleiben. Als Stiitze
dient der Verlagerungshypothese, wie bereits frither erortert
wurde, die Beobachtung, da$

1. der FlieBvorgang, wenn auch anfinglich durch die Neigung
der Gleitflichenbildung ausgezeichnet, wihrend der Haupt-
periode des FlieBens doch ohne nachweisbare Bildung von

Gleitflichen vor sich geht und dafl ferner

2. die Metallkérner nach starker Kaltbearbeitung ihre urspriing-
lichen Helligkeitsunterschiede (dislozierte Reflexion)einbiilen
und Atzfiguren an diesen Kristallen nicht mehr auftreten.

Die experimentellen Schlufifolgerungen der beiden Theorien
werden zurzeit viel umstritten. In seiner sehr sorgfaltig be-
arbeiteten 1920 erschienenen Monographie iiber ,,Die Verfesti-
gung der Metalle durch mechanische Beanspruchung® kommt
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Fraenkel, der die bestehenden Hypothesen einer kritischen
Auswertung unterzieht, zu dem SchluB}, daf man den fiir die
Anschauung der Raumgitterstérung erbrachten Beobachtungen
(Verschwinden der dislozierten Reflexion und Kristallfigurenétz-
barkeit) starke Beweiskraft nicht absprechen kann, und daf die
Anschauungen von der Unzerstorbarkeit des Raumgitters kaum
aufrechtzuer halten sein diirften. Es war naheliegend, fiir die Ent-
scheidung dieser Fragen die Rontgenmethode zu verwenden. Dank
den grofen Erfolgen der Réntgenometrie ist das Raumgitter heute
keine Hypothese mehr: Der Abstand, die Verteilung und An-
ordnung der Atome im Gitter ist bereits von sehr zahlreichen
Kristallen bekannt. Die endgiiltige Losung dieses dualistischen
Problems war also nur eine Frage der Zeit. Bei Mineralkristallen
hat auch Rinne 1915 diesen Gedanken aufgeworfen. Fraenkel
vertritt ebenfalls die Anschauung, dafl die Entscheidung dieser
Fragen durch Beobachtungen im Rontgenbild zu erbringen sein
diirfte. Gelegentlich der Hauptversammlung der Deutschen Gesell-
schaft fiir Metallkunde, 1921, ist nun die Frage, ob das Raum-
gitter der bildsamen Metalle durch Deformation verindert wird,
eingehend diskutiert worden?). Rinne stellte 1915 bei der Auf-
nahme von Roéntgen-Laue-Diagrammen gewisse UnregelmiQig-
keiten fest, die er ,,abnorme Erscheinungen nennt?). Die von
Rinne erzielten Diagramme veranschaulichen die Abb. 166—168;
Abb. 166 das gesetzmafig angeordnete Diagramm des Kochsalzes,
Abb.167 den gleichen Kristall nach schwacher Deformation, Abb.168
den gleichen Kristall, nachdem er sattelfsrmig gebogen wurde.
‘Wihrend die Abb. 167 in Wirrnis geratene Reflexionspunkte zeigt,
ist in der folgenden Abbildung deutlich ausgepragter Asteris-
mus zu erkennen. Im Gegensatz zu seinem fritheren Standpunkt,
daf die Erscheinungen auf eine Deformation des Baues zuriickzu-
filhren seien, vertritt Rinne wiahrend der erwidhnten Haupt-
versammlung aber die Anschauung, dafl Raumgitterstérungen
bislang réntgenographisch noch nicht erwiesen worden sind. Die
UnregelmiBigkeiten von Laue-Diagrammen, die er an deformiertem
Steinsalz aufnahm, erklirt Rinne durch grébere Dislokationen
des Materials. Diesen Standpunkt teilt im groflen und ganzen

1y Z. Metallkunde. 1921, S. 419.

2) Berichte iib. d. Verhandlungen der kgl. séchs. Ges. d. Wissenschaften
zu Leipzig, Mathem.-physik. Klasse. Bd. 67, S. 303, 1915.
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Abb. 166. GesetzmaBig ange-
ordnetes Laue-Diagramm eines
Kochsalzkristalles (nach Rinne).

Abb. 167. Der gleiche Kristall
nach schwacher Deformation.
(Laue-Diagramm nach Rinne.)

auch Tammann. Demgegeniiber wurde vom Verfasser mitgeteilt,
daB Versuche an Aluminium-Einkristallen, die von ihm durch-

Abb. 168. Der gleiche Kristall,

nachdem er sattelformig gebogen

wurde. (Laue-Diagramm nach
Rinne.)

gefiihrt wurden, darauf hinweisen,
dafl Raumgitterstorungen vorliegen
miissen ). Die Fortsetzung der Ver-
suche fithrte zu folgenden Ergeb-
nissen.

Das Verfahren.

Das Verfahren nach Laue be-
steht in methodischer Hinsicht, wie
bekannt, darin, dafl ein diinnes
Biindel Rontgenlicht durch die zu
untersuchende Substanz geleitet
wird und der Einstich dieses Primér-
strahlssowie die Auftreffpunkte der
im Objekt entstehenden Sekundér-
strahlen auf einer photographischen

Platte durch Entwicklung sichtbar gemacht werden. Bei isotropen

!) Die Arbeiten anderer Autoren (u. a. Hupka: Phys. Z. 1913,

S. 623; Nishikawa wu. Asahara: Referat Z. Metallkunde. 1921,
S. 282), soweit sie nach dem Verfahren von Laue erhalten worden sind,
sollen nicht niaher herangezogen werden, da sie infolge mangelnder Plan-

méBigkeit in kristallographischer
ziehen.

Hinsicht sich einer Auswertung ent-
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Stoffen sind die Beugungserscheinungen anderer Art als bei Kri-
stallen. In den beiden folgenden Abb. 169 und 170 sind solche
Laue-Réntgenogramme veranschaulicht; Abb. 169 ist einem
Aluminium-Einkristall entnommen; Abb. 170 dem isotropen Bern-
stein. Wahrend Abb. 169 ein symbolisches Bild mit symmetrisch
angeordneten Einzelpunkten zeigt, ist in Abb. 170 deutliche Hof-
bildung zu beobachten.

Ein wesentliches Hindernis bei réntgenographischen Unter-
suchungen an Metallen diirfte in der Beschaffung von geeignetem

o @
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Abb. 169. Abb. 170.
Laue-Diagramm eines Lauve-Diagramm des

Aluminium-Einkristalls. isotropen Bernsteins.

Versuchsmaterial liegen, insbesondere von einwandfreien Ein-
kristallen. Dem kann aber durch das in Abschnitt VII beschrie-
bene Verfahren der Rekristallisation leicht abgeholfen werden.
ZweckmiBig wird wie folgt verfahren. Aus einem Stiick Aluminium,
das durch Walzen oder Pressen in den Zustand einer starken
und gleichm#Bigen Kaltstreckung gebracht wird, werden ent-
sprechende Proben entnommen und bei einer Temperatur von
etwa 6000 rekristallisiert. Man erkennt aus der ersten
Probe in Abb. 171, daB der ganze Querschnitt von Kri-
stallkérnern gleichméBig ibersat ist. Die so vorbereiteten
Proben werden nunmehr einem Biege- oder Zugversuch unter-
zogen und daraufhin erneut bei etwa der gleichen Temperatur
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mehrere Stunden lang rekristallisiert. Je nach dem Grad der
Beanspruchung kénnen auf diese Weise sehr grofle Kristalle er-

Abb. 171. Rekristallisierte Aluminiumstibe nach Dehnungen von : (von oben
n.unten)0, 2,4, 6,8und 10°/,. Geatzt mit FluBsiure-Salzsiure. (Lin.Vgr.0,85.)

zeugt werden. Wie die Abbildung zeigt, wurden die gréBten
Kristalle bei einer Dehnung von 29/, erhalten. Solche Kristalle
eignen sich fiir die Untersuchung im Réntgenlicht ganz besonders,
weil sie 1. parallele Oberflichen besitzen, 2. in beliebig geringer
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Dicke hergestellt werden konnen und 3. ihre Oberfliche frei von
kristallographischen Stoérungen ist. Man kann auf diese Weise
geeignete Kristallindividuen beliebig auswahlen. Die Untersuchung
wurde fast ausschlieBllich an derart gewonnenen Kristallen durch-
gefithrt, und zwar an solchen des Reinaluminiums. Bei der Aus-
wertung der Ergebnisse sollen weder die Theorie der Interferenz.-
erscheinungen noch weitere strukturtheoretische Fragen, die noch
immer Gegenstand umfangreicher Forschungsarbeiten sind, niher
beriihrt werden. Nur die Fiille von Erscheinungen, die man bei der
iiberelastischen Beanspruchung von Metallen und deren Priifung im
Rontgenlicht erhalt, soll in ihren Hauptziigen besprochen werden.

EinfluB der Anordnung und der Dispersitiit.
Nebeneinanderlagerung, Abb. 173 zeigt das von einem Alu-
minium-Einkristall erhaltene Laue-Diagramm, das schén aus-
gebildete Zonenkreise aufweist. Der dazugehérige Kristall mit
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Abb. 172. Abb. 173.

Aluminjumkristall mit einge- Laue-Diagramm des in

zeichnetem Durchstrahlungs-  Abb. 172 dargestellten

feld. Gedtzt mit FluBsaure- Aluminiumkristalls.
Salzsdure. (Lin. Vgr. 4,5.)

eingezeichnetem Durchstrahlungsfeld ist in Abb. 172  wver-
anschaulicht; es sei zundchst gezeigt, in welcher Weise nun
dieses Diagramm beeinflult wird, wenn ein weiterer Kristall



Abb. 174.
Aluminiumkristalle mit einge-
zeichnetem  Durchstrahlungs-
feld. Gedtzt mit FluBsdure-

Salzsiure. (Lin. Vgr. 4,5.)

Abb. 176.
Aluminiumkristalle mit einge-
zeichnetem Durchstrahlungs-
feld. Gedtzt mit FluBsiure-

Salzsdure. (Lin. Vgr. 4,5.)

Abb. 175.
Laue-Diagramm der in
Abb. 174 dargestellten

Aluminiumkristalle.

Abb. 171.
Laue-Diagramm der in
Abb. 176 dargestellten

Aluminiumkristalle.

-
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in das Durchstrahlungsfeld eingefiihrt wird. Das erhaltene Laue-
Diagramm ist in Abb. 175 und das Durchstrahlungsfeld in Abb. 174
wiedergegeben. Als Ergebnis erhdlt man also zwei Diagramme,
die sich gegenseitig durchdringen und iiberdecken. Fiir diese
Untersuchung wurde der bereits in der vorangegangenen Abbil-
dung verwendete Kristall, aber gemeinsam mit einem Nachbar
verwendet; die Zonenkreise sind daher dhnlich denen in Abb. 173.
StoBen mehrere Kristalle in dem Durchstrahlungsfeld zusammen,
so gelangt man zu ahnlichen, aber verwickelteren Bildern, so dafl

Abb. 178. Abb. 179.
Aluminiumkristall mit einge- Laue-Diagramm des in
zeichnetem Durchstrahlungs- Abb. 178 dargestellten
feld. Geatzt mit FluBsaure- Aluminiumkristalls.

Salzsdure. (Lin. Vgr. 4,5.)

die Zugehorigkeit der einzelnen Punkte wohl kaum noch ent-
ziffert werden kann, wie dies aus Abb. 177 mit der dazugehdorigen
Wiedergabe des Durchstrahlungsfeldes (Abb. 176) hervorgeht.
Hintereinanderlagerung. Bei der Versuchsserie waren die
Kristalle, wie aus den Gefiigebildern hervorgeht, nebeneinander
angeordnet. Es diirfte also nicht ohne Interesse sein, festzustellen,
welche Ergebnisse bei einer Hintereinanderschaltung der Kristalle
erhalten werden. Dariiber gibt folgende Versuchsserie Aufschluf3:
Die Abb. 179 veranschaulicht wiederum das Diagramm eines
Aluminium-Einkristalls mit dem dazugehérigen Durchstrahlungs-
feld, Abb. 178. Dieser Kristall wurde nunmehr in zwei Halften
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geschnitten, die fiir die Aufnahme um 90° versetzt hintereinander
angeordnet wurden. Der Primé#rstrahl mulite also, nachdem er
die erste Kristallplatte passierte, auch noch die zweite durch-
dringen. Gem&f Abb. 181 ist zu beobachten, dal} beideDiagramme
sich teils durchdringen, teils iiberdecken. Die Anordnung der
Kristallplatten ist schematisch in der Abb. 180 angedeutet. Die
folgende Abb. 183 zeigt endlich das Ergebnis, nachdem der Kiri-
stall weiter aufgeteilt wurde, sodall nunmehr vier Kristallplatten

I
e

Abb. 180. Abb. 181.
Anordnung von zwei Kristall- Laue-Diagramm der beiden
streifen des Kristalls Abb. 178 iibereinandergelegten

(schematische Zeichnung). Kristallstreifen.

von dem Rontgenlichtbiindel durchdrungen wurden. Auch in
diesem Bild ist eine groBe Zahl von Punkten sichtbar, die sich
teils durchdringen und teils iiberdecken. Die Punkte sind bereits
sehr verworren angeordnet und gestatten kaum noch eine Rekon-
struktion der Einzeldiagramme. Die Anordnung der um etwa
459 versetzten Kristallplatten ist aus der Abb. 182 zu entnehmen,

Aus den Versuchsergebnissen geht hervor, dall sowohl eine
Neben- als auch Hintereinanderschaltung von Einzelkristallen
eine um so verworrenere Konfiguration der Einzelpunkte liefert,
je mehr Kristalle in das Durchstrahlungsfeld eingefithrt werden.
Ein prinzipieller Unterschied, soweit er im Bereich dieser
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ANMINNN.

Abb. 182. Abb. 183.
Anordnung von vier Kristall- Laue-Diagramm der vier
streifen des Kristalls Abb. 178 ilbereinandergelegten

(schematische Zeichnung). Kiristallstreifen.

Abb. 184. Abb. 185.
Aluminiumblech mit eingezeichn. Laue-Diagramm des in
Durchstrahlungsfeld (ca. 120 Kri- Abb. 184 dargestellten
stalle). Geétzt mit FluBsaure-Salz- Aluminiumblechs.

sdure. (Lin. Vgr. 4,5.)
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Betrachtung liegt, scheint nicht zu bestehen, gleichgiiltig, ob die
Kristalle nebeneinander oder hintereinander angeordnet sind.

Gemischte Anordnung., Beim Durchstrahlen von Haufwerken
von Kristallen, die eine sehr geringe Korngrofe aufweisen, also pro
Raumeinheit sehr viele Kristalle enthalten, werden die Kristalle
stets beiderlei Anordnung aufweisen, d. i. sowohl nebeneinander
als auch hintereinander angeordnet sein. Es wird also lediglich
von der Blendendéffnung und der Korngrée des Metalls abhiéngen,
wieviel Kristalle in den Bereich des Durchstrahlungsfeldes zu
liegen kommen. Die Ergebnisse an einer derartigen Probe mit ge-
mischter Kristallanordnung veranschaulicht die folgende Abb. 185,
in der zahlreiche verworren angeordnete Reflexionspunkte sicht-
bar sind. Im Durchstrahlungsfeld, Abb. 184, lagern der mittleren
Korngrofle nach 120 Kristalle, woraus sich im Mittel etwa zwei
Lagen von je 60 Kristallen errechnen. Entsprechend der geringen
GroBe der Kristalle stellen sich die Reflexionspunkte in dem Dia-
gramm auch als sehr kleine Flecken dar.

Die beiden nichsten Abbildungen veranschaulichen die
gleichen Verhiltnisse fiir einen Kristallkomplex von etwa 2000
Individuen, entsprechend etwa 4 Lagen mit je 500 Kristallkorn-
chen; das Diagramm, Abb. 187, zeigt nach MaBgabe der geringen
KorngroBle der Probe (Abb.186) eine immer grofler werdende
Anzahl winziger Reflexionspunkte. Endlich zeigen die folgenden
Abb. 188 und 189 die gleichen Ergebnisse an einem Kristall-
komplex von etwa einer Million winziger Kristallindividuen. Auch
in diesem Fall lassen sich die scheinbar diffusen Reflexe, wenn auch
mit einiger Miihe, noch in Punktscharen aufl6sen.

Bei der Durchfithrung dieser Versuchsserie wurde die
Nebenbeobachtung gemacht, daB die Intensitit der Bilder mit
der Dispersitit, d. i. mit der Verringerung des Kornes, auBerordent-
lich stark abnimmt. Um Bilder von annihernd gleicher Intensitat
zu erhalten, war es erforderlich, die Durchstrahlungszeiten bei
den feinkérnigen Proben sehr erheblich zu steigern. Bei hoch-
dispersen Systemen konnen diese Zeiten auf das 10fache und
dariiber anwachsen. Die fiir die Durchstrahlung erforderliche Zeit
nimmt nicht linear zu, sondern wahrscheinlich nach einer Ex-
ponentialfunktion. Die Intensitit der Bilder bzw. die erforderliche
Durchstrahlungszeit gibt also gleichsam einen Mafistab der Korn-
grofe. Weitere Anhaltspunkte fiir die Korngréie geben die Ab.
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Abb. 186. Abb. 187.
Aluminiumblech mit eingezeichn. Laue-Diagramm des in
Durchstrahlungsfeld (ca. 2000 Kri-  Abb, 186 dargestellten
stalle). Geétzt mit FluBsiure-Salz- Aluminiumblechs.

sdure. (Lin. Vgr. 4,5.)

Abb. 188. Abb. 188.
Aluminiumblech mit eingezeichn. Laue-Diagramm des in
Durchstrahlungsfeld (ca. 1 Million Abb. 188 dargestellten
Kristalle). Geatzt mit FluBsaure- Aluminiumblechs.

Salzssure. (Lin. Vgr. 4,5.)
Czochralski, Metallkunde, 12
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Abb. 190.

Laue-Diagramm eines Aluminium-Einkristalls.

messungen der Reflexi-
onspunkte selbst; ihre
relative Grofle verrin-
gert sich proportional
mit der KorngrifQe,
solange die Kristalle
nicht grofer sind als
das Durchstrahlungs-
feld selbst. Als Mal3
sind stets die jeweils
grofiten  Reflexions-
punkte zu verwenden.

Deformations-
einfliisse.
Kugeldruck- und
Biegeversuche. Als
erste Deformationsart

wurde der Kugeldruckversuch angewendet. Abb. 191 zeigt das Dia-
gramm eines Aluminium-Einkristalls mit der dazugehorigen Abbil-

Abb. 191. Durchstrahlungsfeld desin Abb. 190

dargestellten Aluminium-Einkristalls mit ein-

gezeichnetem Kugeleindruck. Geétzt mit Fluf-
sdure-Salzsaure. (Lin. Vgr. 4,5.)

dung des Durchstrah-
lungsfeldes, Abb. 190.
Der XKristall wurde
nunmehr einem Kugel-
druckversuch unterzo-
gen. Der Kugeldurch-
messer betrug 2 mm,
die Belastung etwa
1 kg, der Durchmesser
des Eindrucks war
etwa 0,3 mm. FKr ist
schematisch in der
Abb. 191 markiert. Bei
der Laue - Aufnahme
wurde der Kristall so
eingestellt, dal der
Kugeleindruck etwa
das Zentrum der Blen-
dendffnung einnahm.
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Das erhaltene Diagramm veranschaulicht Abb. 192. Das Ergebnis
ist insofern iiberraschend, als die iiberelastische Beanspruchung
des Kristalls in dem Diagramm deutlich zum Ausdruck kommt.
Die urspriinglich fast kreisrunden Reflexionspunkte haben nun-
mehr deutliche Rautenform angenommen, der obere Zonen-
kreis hat betrichtlich an Umfang zugenommen, wihrend die
Punkte der unteren Zonenkreise dem Zentrum niher geriickt
sind. Einige der Reflexionspunkte zeigen bereits strahlen-
formige Ansiitze.

Abb. 192, Abb. 193.
Laue-Diagramm im Bereiche des Laue-Diagramm im Bereiche des-
Kugeleindrucks (Abb. 191). selben Kugeleindrucks nach Er-

héhung der Drucklast auf 3 kg.

Eine Erhéhung der Drucklast auf 3 kg (Kugeleindruck ca.
0,6 mm Durchmesser) fithrt zu Verinderungen, die die Abb. 193
veranschaulicht. Die rautenformigen Reflexionspunkte haben
eine betrichtliche Streckung erfahren, so daB sie nunmehr fast
linsenformig erscheinen. Der Umfang des oberen Zonenkreises
hat weiter zugenommen, die Punkte der unteren Zonenkreise
sind dem Zentrum noch naher geriickt, ferner sind einige neue
Reflexionspunkte aufgetaucht. In noch stirkerem MaBe ist dies
alles zu beobachten bei Erhéhung der Drucklast auf 5 kg (Kugel-
eindruck ca. 0,8 mm Durchmesser). Die strahlenférmige Ver-
zerrung einzelner Reflexionspunkte hat in dem Bild, Abb. 194,
besonders charakteristische Formen angenommen; ihre Intensitit

12%*
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steht noch in bestimmter Beziehung mit den Punkten des Dia-
grammes des nicht deformierten Kristalls.

Werden noch groflere Lasten verwendet (Kugeldurchmesser
4 mm, Belastung ca. 10 kg, Eindruck ca. 1 mm Durchmesser),
so verschwinden die singuliren Reflexionspunkte véllig, so daB
eine Sternenfigur (man bezeichnet diese Effekte mit Asterismus)
zuriickbleibt, Abb. 195.

Aus den Versuchsergebnissen mufl gefolgert -werden, .daB
sehr geringfiigige iiberelastische Beanspruchungen die Konfigura-

Abb. 194. Laue-Diagramm im Be- Abb. 195. Laue-Diagramm im Be-
reiche desselben Kugeleindrucks reiche desselben Kugeleindrucks
nach Erhéhung der Drucklast nach Erhhung der Drucklast auf

auf 5 kg. 10 kg und Anwendung einer Kugel

von 4 mm Durchmesser.

tion und die Anordnung der Laue-Diagramme sehr betrachtlich
zu beeinflussen vermogen. Um iiber den Grad der Empfindlichkeit
einige Anhaltspunkte zu erhalten, wurde ein anderes Stiick des
gleichen Kristalls mit einem feinen Nadelstich (0,1 mm Durch-
messer und Tiefe) versehen. Diese geringfiigige iiberelastische
Beanspruchung reichte bereits aus, um sich als Verzerrung der
Reflexionspunkte deutlich bemerkbar zu machen, Abb. 196.
AuBerdem kann eine recht eigentiimliche Wirkung dieser De-
formationsart auf die Reflexionspunkte beobachtet werden: Ein
jeder der Reflexionspunkte weist némlich einen kleinen runden,
hellen Flecken auf. (In der Reproduktion unvollstindig wieder-
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gegeben.) Offenbar ist
durch den Nadelstich
eine Ausblendung er-
folgt, und zwar derart,
daB die Reflexionsinten-
sitat der durch die De-
formation betroffenen
Gitterebenen stark ver-
ringert worden ist.

Es war nun von
Interesse, den Versuch
auch an einem plasti-
schen  Mineralkristall
durchzufithren. Beson-
ders geeignet schienen
Gipskristalle, da sie bei
Raumtemperatur leicht
nach der (010)-Ebene

gebogen werden konnen.
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Abb. 196. Laue-Diagramm desselben Alumi-

niumkristalls, der mit einem feinen Nadel-

stich versehen war. (In der Reproduktion
unvollstindig wiedergegeben).

Ein derart gebogener Kristall ist in

Abb. 197 veranschaulicht. Irgendwelche Zerstérungen konnten
an den Stellen stirkster Kriimmung nicht wahrgenommen werden.
Auch die am stirksten beanspruchten Partien waren klar und

vollig durchsichtig. In
“Abb. 198 und 199 sind
die Laue - Diagramme
dieses Gipskristalls vor
und nach der Bean-
spruchung - veranschau-
licht. Die Durchstrah-
‘ling - erfolgte in - bei-
‘den Fallen senkrecht
zu {010). Wahrend das
‘Diagramm des unbe-

anspruchten  Kristalls.

-schon ausgebildete Zo-
nenkreise aufweist, die
aus singuliren Punkten
bestehen, zeigt das Dia-
gramm des gebogenen

Abb. 197. Gebogener Gipskristall.
(Lin. Vgr. 0,9.)
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Kristalls Verzerrungen der einzelnen Reflexionspunkte zu deut-
lichen Strahlen. Die Zonenkreise haben mehr elliptische Formen
angenommen, deren Liangsachsen parallel zur Kriimmungsebene
liegen.

Die beiden Versuchsserien sprechen eindeutig dafiir, daB
infolge der tiiberelastischen Beanspruchung der Kristalle grund-
satzliche Veranderungen in der Anordnung der Gitterebenen erfolgt
sind, so dal} die Netzebenen das Rontgenlicht nicht mehr in ge-
sonderten Punkten, sondern in mehr oder weniger verzerrten
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Abb. 198. Laue-Diagramm des Abb. 199. Laue-Diagramm des-
Gipskristalls vor der Biegung. selben Gipskristalls nach der Biege-
beanspruchung.

Strahlen reflektieren. Hieraus mul} zunéchst auf Kriimmungen
der Gitterebenen geschlossen werden. Die Kriimmung der Gitter-
ebenen mull bei den durch Kugeleindruck iiberelastisch bean-
spruchten Proben etwa der Kugelkalotte entsprechende, also
muldenférmige Gestalt angenommen haben. Dies geht aus den
rauten- bzw. linsenférmigen Reflexionstiguren, die inwendig deut-
liche Ausblendungen zeigen, hervor. Ist der Kriimmungsradius
der Kalotte sehr grol}, wie in Abb. 195, so erhilt man nur noch
strahlenformige Reflexionsbilder. Dagegen mul} sich die Krim-
mung der Gitterebenen bei dem durch einfache Biegung bean-
spruchten Gipskristall nach entsprechenden Zylinderflichen voll-
zogen haben, weil die Reflexionspunkte nur Verzerrung zu Strahlen
aufweisen.
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Es konnte vielleicht eingewendet werden, dafl ahnliche
Effekte auch ohne Storung des Raumgitters auftreten koénnen,
namlich dann, wenn die Kristalle bei der iiberelastischen Bean-
spruchung eine Aufteilung erleiden wiirden, und zwar derart, da@}
die Bruchstiicke im Hinblick auf die Orientierung der Kristall-
achse eine der Kalotte oder Zylinderfliche &hnliche Lage ein-
nehmen, wie dies Abb. 200 schematisch andeutet. Sind solche
Bauteilchen klein genug, so konnten durch sie gleiche Wirkungen
vorgetdauscht werden
wie durch eine stetige
Kriimmung von Gitter-
ebenen.

Eine solche An-
ordnung der Bauele-
mente hat aber zurVor-
aussetzung, dafi zahl-
lose Spalten den so
umgebildeten Kristall
durchsetzen miiliten.
Diese Anschauung ist
aber schon deswegen
wenig wahrscheinlich,
weil der Kristall da-
du.r ch .Stafk an Fes big- Abb. 200. Schema einer radial angeordneten
keit einbiilen miillte. Kristallaufteilung.

Die Festigkeit bean-
spruchter Kristalle liegt aber in der Regel hoher als die von
unbeanspruchten.

Des weiteren miiite die Dicke der Spalten geringer sein als
0,0002 mm, da sie sonst mikroskopisch noch nachweisbar wiren.

Aber auch amikroskopische Interpositionen miiBiten (bei der
diese Vorstellung rechtfertigenden Zahl von Milliarden) Stérungen
in der Reflexionsfahigkeit derart beanspruchter Kristalle hervor-
rufen. Solche Kristalle miiiten zum mindesten deutlich getriibt
erscheinen. An dem gebogenen Gips- und an zahlreichen anderen
durchsichtigen Kristallen kann aber keine Spur einer solchen Trii-
bung wahrgenommen werden. Alles Erscheinungen, die gegen eine
Diskontinuitit in der Anordnung der Reflexionselemente sprechen.

Die Frage liBt sich aber auch noch in anderer Weise priifen.
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Abb. 201. Schema einer parallel angeordneten
Kiistallaufteilung.

Zugversuch. Bei
den bisherigen Ver-
suchen wurden nur De-
formationsarten  be-
handelt, bei denen ent-
sprechend der Geo-
metrie des Fliefvor-
ganges Kriitmmungen
der Gitterebenen er-
folgt waren; ob kon-
tinuierlicher oder dis-
kontinuierlicher Art,
sei zunichst noch da-
hingestellt. Es war nun
naheliegend, fiir die
weitere Priifung dieser
Frage Deformations-
arten zu wahlen, bei

denen die Parallelitat der Bruchteilchen, falls solche auftreten soll-
ten, ungestort erhalten bleiben miifite, wie dies das Schema Abb. 201
veranschaulicht. Die giinstigsten Bedingungen fiir eine solche Geo-

Abb. 202. Aluminium-Einkristall mit einge-
zeichnetem Durchstrahlungsfeld. Geatzt mit
FluBsiure-Salzséure. (Lin. Vgr. 4,5.)

metrie des Flieflens
diirfte der Zugversuch
an einem KEinkristall
bieten, und zwar in Be-
reichen der sogenann-
ten prismatischen Deh-
nung. In den folgenden
Abbildungen sind die
Ergebnisse dieser Ver-
suche veranschaulicht.

Die erste Stufe
der Dehnung betrug
etwa 19/, und zwar
am Kristall selbst ge-
messen. Das Ergebnis
ist neben den Dia-
grammen des unbean-
spruchten Aluminium.
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kristalls, Abb. 203, und des Durchstrahlungsfeldes, Abb. 202, in
der folgenden Abb. 204 wiedergegeben. Der Pfeil auBlerhalb des
Bildes gibt bei dieser und den anderen Abbildungen die Streck-
richtung an. Eine Veréinderung im Aufbau des Diagramms ist
kaum wahrzunehmen. Bei genauer Betrachtung kann man indes
in den einzelnen Reflexionspunkten bereits deutliche Streifung
wahrnehmen, besonders aber in den mit einem Pfeil versehenen
Punkten. (In der Reproduktion nur unvollstindig wiedergegeben.)
Worauf diese Anderung
zuriickzufithren ist, 143t
sich vorerst nicht ab-
sehen.

Bei einer Steige-
rung der Dehnung auf
rund 59, kénnen be-
reits stirkere Verinde-
rungen in der Gestalt * 9 L
und der Anordnung
der Punkte beobachtet .
werden, die sich so- *
wohl in einer Radial-
als auch Tangentialver-
schiecbung der einzel-

nen Diagrammpunkte Abb. 203. Laue-Diagramm des unbean-
bemerkbar machen, spruchten Aluminium-Einkristalls (Abb. 202).

Abb. 205. Die finf
Diagrammpunkte der vorangehenden Abb. 204, die sich durch
starkste Intensitdt auszeichnen und eine spitzwinklige Anordnung
aufweisen, zeigen nunmehr eine Vergroflerung dieses Winkels um
mehrere Grad. Aullerdem ist der Reflexionspunkt, der den Angel-
punkt des Winkels bildet, dem Zentrum betrichtlich néher-
geriickt, wihrend die Punkte, die die Enden der beiden Schenkel
bilden, in gleichem Mafle von dem Zentrum abgeriickt sind.
Fast alle Punkte zeigen eine Verzerrung in radialer Richtung.
In noch stirkerem MaBe tritt dies alles in Erscheinung bei
einer Dehnung von 259, wie dies die folgende Abb. 206 veran-
schaulicht. Die Anordnung der Punkte, die den Angelpunkt
und die Enden der beiden Schenkel bilden, entspricht nunmehr
genau einem gleichseitigen Dreieck. Die Einzelpunkte zeigen
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noch gréfere Verzerrungen, die teils in radialer, teils in tangen-
tialer Richtung verlaufen. Die beiden zu der soeben beschriebenen
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Abb. 204. Laue-Diagramm des Abb. 205. Laue-Diagramm
um 1°/, gedehnten Aluminium- desselben Aluminium-Einkristalls
Einkristalls (Abb. 202). nach einer Dehnung von 59/,
»
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Abb. 206. Laue-Diagramm Abb. 207. Laue-Diagramm
desselben Aluminium-Einkristalls desselben Aluminium-Einkristalls
nach einer Dehnung von 209/, nach zusétzl. Walzbeanspruchung

(Hohenabnahme 109/,).

Konfiguration der Reflexionspunkte querverlaufenden Punkt-
reihen, die anfinglich gebrochene Linien bilden, haben sich bei-
nahe zu Geraden ausgerichtet unter Ausgleichung ihrer Abstande.
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Neu hinzugekommen sind einige Reflexe in der Nihe des Ein-
stiches.

Eine weitere Beanspruchung dieses Kristalls durch Zug war
nicht mehr méglich, da bereits beim letzten Versuch die Bruch-
dehnung erreicht und der Kristall senkrecht zur Zugrichtung
gerissen war.

Beanspruchung durch Strecken (Zug und Walzen). Um den
EinfluB weiterer Deformationsstufen &hnlicher Art wie der Zug-
versuch priifen zu kénnen, wurde derselbe Kristall nunmehr in
gleichsinniger Richtung einem Walzversuch unterworfen. Die
zusitzliche Beanspru-
chung wurde durch die

Querschnittsabnahme
ausgedriickt; sie betrug

bei dem ersten Versuch ’
109/,; das erhaltene Dia- L
gramm zeigt die Abb. @ . -
207. Mit einigem Wil- “

len kann man die drei g

Reflexionspunkte,die im
letzten Bild die Spitzen
des gleichseitigen Drei-
ecks bildeten, noch eben
herausfinden (durch

Pfeile bezeichnet). Die
Abstande der Punkte Abb. 208. Laue-Diagramm desselben Alumi-

b R . nium-Einkristalls nach weiterem Walzen um
haben sich weiter ver- 259/, Hohenabnahme.

andert; der Angelpunkt

ist dem Zentrum noch naher geriickt, wihrend der Punkt rechts
noch weiter abgeriickt ist. Die beiden Ansiitze in der Nihe des
Einstiches haben sich wesentlich verlingert. Die Intensitit des
Angelpunktes hat bedeutend zugenommen.

In noch stiarkerem MafBle ist dies nach einer zusitzlichen
Querschnittsabnahme von 259/, der Fall, wie dies Abb. 208 ver-
anschaulicht. Der Angelpunkt und die beiden Ansiitze in der Nihe
des Einstiches haben sich bereits unter betrichtlicher Erhdhung
der Intensitdat zu Strahlen verzerrt.

Eine weitere Querschnittsabnahme von 759, Abb. 209,
verzerrt weitere Punkte zu Strahlen, hebt die Intensitiat der einen
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und verringert die Intensitidt der anderen Punkte. Nur der Reflex
des Angelpunktes bleibt fast ungeschwacht bestehen. Als neue
Erscheinung tritt bei diesem Deformationsgrad eine sehr intensive
Drehung des Strahls (der sich von dem Angelpunkt herleitet)
um den Mittelpunkt auf. Er errcicht bei einer Querschnittsabnahme
von 90/, eine fast parallele Lage zur Walzrichtung, was Abb. 210
zum Ausdruck bringt.

Bei der Priifung der iiberelastisch beanspruchten Metall-
kristalle konnte, wie beim Studium des Einflusses der Dispersitit,

.

Abb. 209. Abb. 210.
Laue- Diagramme desselben Aluminium- Einkristalls nach weiteren Quer-
schnittsabnahmen von 75/, (Abb. 209) und 90°/, (Abb. 210).

die Beobachtung gemacht werden, dafl die Intensitit der erhaltenen
Diagramme mit dem Grade der Streckung ganz erheblich abnahm.
Die Durchstrahlungszeiten mufiten vielfach auf das Zehnfache
und dariiber erhéht werden, um Bilder gleicher Intensitit zu
erhalten.

Walzversuehe allein. Um nun die Verdnderung in der gesetz-
miilligen Anordnung der Lauc-Diagramme bei ununterbrochen
gleichartiger Deformation festzustellen, wurde zusitzlich noch
eine Versuchsscrie durchgefiihrt, bei der die Querschnittsabnahme
lediglich durch Walzen erfolgte.

Die folgenden Abb. 211 und 212 veranschaulichen wiederum
das Diagramm eines Aluminiumeinkristalls mit der dazugehdrigen
Abbildung des Durchstrahlungsfeldes. Das Diagramm zeigt be-
sonders schon ausgebildete Zonenkreise. Bei einer Querschnitts-
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abnahme von rund 5%, wie dies Abb. 213 zeigt, ist der Zonen-
kreis noch ziemlich erhalten geblieben; die einzelnen Punkte
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Abb. 211.
mit eingezeichnetem Durchstrah-
lungsfeld. Geétzt mit FluBsiure-

Aluminium - Einkristall ~ Abb. 212. Laue-Diagramm dessel-

ben Kristalls, unbeansprucht.

Salzsdure. (Lin. Vgr. 4,5.)
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Abb. 213. Laue-Diagramm dessel-
ben Kristalls nach einer Beanspru-
chung durch Walzen (Hohen-
abnahme 59/).

—

Abb. 214. Laue-Diagramm dessel-
ben Xiristalls ‘nach einer Quer-
schnittsabnahme von 50°/,.

zeigen aber sowohl eine Radial- als auch Tangentialwanderung.
Einige sind bereits zu Strahlen verzerrt; ihre Intensitét hat einen
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starken Wechsel zugunsten der Strahlen erlitten, die sich parallel
und quer zur Walzrichtung ausgebildet haben. In noch stirkerem
MafBe ist dies alles in der Abb. 214, die einer Querschnittsabnahme
der Probe von 50%, entspricht, zu beobachten.

Die Geometrie der Strahlenfigur des Endzustandes ist wieder-
um fast die gleiche wie bei der vorhergehenden Versuchsserie
(Abb. 209 u. 210), nur tritt die Figur jetzt in einem diametral
entgegengesetzt gelegenen Quadranten auf.

Wechsel des Krafiangriffes. Es diirfte nun nicht uninteressant
sein, zu erfahren, ob ein Wechsel der Deformationsrichtung folge-

} - &

Abb. 215. Abb. 216.
Laue-Diagramme desselben Aluminiumkristalls nach einer zusitzlichen Quer-
schnittsabnahme von 15/, (Abb. 215) und 40°/, (Abb. 216), Walzrichtung

in beiden Fillen quer zu der urspriinglichen.

richtig eine Verdnderung der Strahlenfigur bedingt. In der Tat
laBt sich eine solche Veranderung der Strahlenfigur feststellen,
wie dies Abb. 215 zeigt; die zusédtzliche Querschnittsabnahme be-
trug nur 159/, die Walzrichtung war quer zu der urspriinglichen.
Die Bildung eines neuen Reflexionsstreifens mit einer Neigung
von ca. 30° zu der neuen Walzrichtung ist das Ergebnis. Eine
weitere Drehung der Strahlen ist durch eine zusatzliche Quer-
schnittsabnahme von 409/, erfolgt, Abb. 216; der untere Strahl
hat ebenfalls eine starke Drehung erfahren, zu einer vélligen Um-
lenkung geniigte der Grad der Deformation noch nicht. Weitere
Querschnittsabnahme konnte infolge der nunmehr sehr geringen
Dicke des Kristallstreifens nicht mehr vorgenommen werden.
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EinfluB der Kristallorientierung. Die Tatsache, dal} die
Strahlenfigurennur in bestimmten Quadranten auftreten, erscheint,
weil sie auf unsymmetrischen Bau schliellen 1at, ziemlich unmoti-
viert. Die Asymmetrie liefle sich nur schwer mit den iiblichen
geometrischen Vorstellungen vereinbaren. Zur Kontrolle wurden
daher noch weitere Kristalle anderer Orientierung gepriift, die in
der Tat andere Anordnung der Strahlenfigur ergaben. Die folgende
Abb. 217 zeigt das Ergebnis eines dieser Versuche nach einer
Querschnittsabnahme der Probe beim Walzen von 709, Das
Laue-Diagramm des nicht deformierten Kristalls ist in Abb. 218

-
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Abb.217. Laue-Diagramm eines Alu-  Abb. 218. Laue-Diagramm dessel-
miniumkristalls pach einer Quer- ben Kristalls, unbeansprucht.
schnittsabnahme von 709/,

wiedergegeben. Der Aufbau der Strahlenfigur zeichnet sich
(abgesehen von der Intensitit) durch fast vollige Symmetrie aus.

Die Gestalt der Strahlenfiguren bei der Deformation ist also
in weitem Malle von der Orientierung des Kristalls abhangig.
Die erhaltenen Diagramme setzen sich gewissermaflen aus vier
Quadranten zusammen; je nach der Orientierung gelangen ein
oder mehrere solcher Quadranten zur Ausbildung. Eine Gesetz-
méfigkeit kann aber immer wieder beobachtet werden, nimlich
die, daB sich die Strahlen stirkster Intensitit mit dem Grade der
Deformation mehr und mehr parallel bzw. senkrecht zur Walz-
richtung einstellen.
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Anisotropie des Endzustandes. Als Hauptergebnis resultieren
also stets Beugungsbilder, die sich in einer bestimmten einfachen

|1

A

/
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Abb.219. Schematische Darstellung
der Durchstrahlungsrichtungen.

Sternform ausdriicken. Hieraus
diirften sich wichtige weitere
Schluflfolgerungen ergeben. Vor
der Erorterung dieser Frage muf
aber zunichst nach dem cha-
rakteristischen . Kennzeichen . der
Sternfigur in den drei. Raumach-
sen gefragt werden. Bei allen bis-
her beschriebenen Proben erfolgte
die Durchstrahlung senkrecht zur

Oberfliche der Kristalle bzw. der Walzstreifen, also gemiB
Richtung 1 der schematischen Figur, Abb.219. In den Rich-

Abb. 220. Laue-Diagramm des Alu-

miniumkristalls (Abb, 217) in Rich-

tung 2. der schematischen Figur
(Abb. 219) durchleuchtet.

Abb. 221. TLaue-Diagramm des-

selben Aluminiumkristalls in Rich--

tung 3 der schematischen Figur
(Abb. 219) durchleuchtet.

tungen 2 und 3 wurden die Proben nicht gepriift. Fiir die Unter-
suchung in diesen Richtungen wurde der gleiche Kristall wie fiir
die Abb. 217 und 218 verwendet. Erfolgte die Durchstrahlung in
der Richtung 2 der schematischen Figur, so wurde gemi Abb. 220
ein neunstrahliger Stern erhalten, von dessen Strahlen sich nur
drei durch starke Intensitit auszeichnen; in Richtung 3 dagegen
gemall Abb. 221, ein halbierter regelmafBiger sechsstrahliger

Stern.
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Man gelangt also zu dem bemerkenswerten Ergebnis, daB
der Charakter der Sternfigur in den verschiedenen Raumachsen
ein verschiedener ist. Die friither beobachtete Asymmetrie

L9058
o L]
Abb. 222,

O] lo}

Abb. 223. Abb. 224.

Laue-Diagramme eines Kristallhaufwerks nach einer Querschnittsabnahme
von 80%/,.

Abb. 222 in Richtung 1 durch]euchtet} vel

Abb

Abb. 223 in Richtung 2 durchleuchtet )19

Abb. 224 in Richtung 3 durchleuchtet

(Abb. 209, 210, 214) tritt hier in der Richtung 3 wieder zutage.
Dies ist nicht besonders bemerkenswert, da gezeigt werden konnte,
daB der Charakter der Sternfigur mit der urspriinglichen Kristall-

orientierung in Zusammenhang steht, dessen GesetzmaBigkeit
Czochralski, Metallkunde. 13
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zunichst nicht bekannt ist. Um die bestehenden Beziehungen ge-
nau zu erkennen, miite man eine groBBe Anzahl verschieden orien-
tierter Kristalle priifen. Offenbar gelangt man aber zu dem
gleichen Resultat, wenn fiir die Priiffung an Stelle von Einkristallen
Kristallhaufwerke Verwendung finden. Abb. 222, 223, 224 zeigen
die Ergebnisse an einem Konglomerat von Aluminiumkristallen.
Die Querschnittsabnahme des Probestiicks beim Walzen betrug
809/, die Zahl der Kristalle im Durchstrahlungsfeld war etwa
2000. Die Konfiguration des Bildes in der Richtung 1 entspricht
einem deutlichen Sechsstern (Abb. 222) mit einer quer zur Walz-
richtung liegenden Achse; in der Richtung 2 (Abb. 223) liegt eine
Achse parallel zur Walzrichtung, wihrend in Richtung 3 eine

Achse senkrecht zur Walzrichtung ver-

lauft; sie bilden ein senkrecht aufein-

> ander stehendes Achsenkreuz. In der
Abb. 225 ist die Anordnung der Sternen-
3 figuren in der Richtung der drei Raum-

achsen schematisch dargestellt, erginzt
. durch die Figur in der Kérperdiagonale;
Abb. 225. Schematische .

Darstellung der Anord- 110 groflen und ganzen besteht auch Kon-
nung der Sternenfigurenin  gruenz mit den in Abb. 217, 220 u. 221
der Richtung der 3 Raum-  yiedergegebenen Figuren. Man darf
achsen und in der Korper- .
diagonale. wohl, ohne einen Fehler zu begehen, an-
nehmen, daf die an Haufwerkskristallen
gewonnenen Ergebnisse die Erscheinung in ihrer allgemeinen
Form treffen, d.h. da§ sie die Haufigkeit der Symmetrie, welcher

Art sie auch sein mag, zum Ausdruck bringen.

Rekristallisation. Rekristallisiert man ein Metall, das durch
iiberelastische Beanspruchung in der Weise verindert wurde, daBl
es im Laue-Diagramm mehr oder weniger deutlichen Asterismus
zeigt, so gibt sich dies darin kund, daBl allméhlich mit steigendem
Grade der Rekristallisation eine Auflésung der Sternfigur in Hauf-
werke von Einzelpunkten erfolgt. Es ist dabei gleichgiiltig, ob
man von Einkristallen oder Haufwerken von Kristallen ausgeht.
In Abb. 226 kann diese Auflésung der Sternfigur noch kaum wahr-
genommen werden; Asterismus dagegen noch ziemlich deutlich,
der die Anwesenheit noch vorhandener Spannungen (Restspan-
nungen) anzeigt. Abb. 227 entspricht einem weiteren Stadium
der Rekristallisation. An Stelle der Sternfigur ist ein Haufwerk
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von Einzelpunkten getreten, die keine Bevorzugung in ihrer An-
ordnung aufweisen. Schliefllich gelangt man bei sehr grobkérnig

rekristallisierten Proben
zu sehr deutlich ausge-
bildeten = Haufwerken
von Einzelpunkten, wie
dies Abb. 228 zum Aus-
druck bringt. Die Anzahl
der Kristalle im Durch-
strahlungsfeld betrug in
den Abbildungen der
Reihe nach rund 1 Mil-
lion, 2000 und in der
letzten Abbildung etwa
200 Individuen. Die Auf-
losung der Sternfigur
in Einzelpunkte ist ein
Anzeichen dafiir, dal
jetzt erst eine Aufteilung

Abb. 226. Laue-Diagramm einer schwach
rekristallisierten Aluminiumprobe.

der urspriinglichen Kristalle zu Einzelindividuen erfolgt ist.

Abb. 227. Laue-Diagramm einer  Abb. 228. Laue-Diagramm einer sehr
stiarker rekristallisierten Aluminium-  grobkérnig rekristallsierten Alumi-

probe.

niumprobe.

Vielleicht wird es mdglich sein, durch dieses Verfahren
die untere Rekristallisationsgrenze der Rekristallisationsdia-
gramme. genauer zu bestimmen als mit den bisherigen Mitteln,

13*
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an Hand deren nur Annéherungszahlen erhalten werden konnten.
Ferner diirfte die réntgenographische Methode besser als jede
andere geeignet sein, zu entscheiden, ob ein Metall sich im Zustand
mechanischer Verfestigung befindet (vorhandener Asterismus).
Fehlender Asterismus deutet auf GuBmetall oder rekristallisiertes
Material.

Auswertungsgrundlagen. Uberblickt man die Ergebnisse,
so kommt man etwa zu folgendem Resultat. Bei sehr schwachen
Deformationen treten Streifungen in einzelnen Reflexionspunkten
auf. Bei weiteren Deformationsgraden tritt ziemlich gleichzeitig
eine Radial- sowie Tangentialwanderung der Punkte ein. Die
Verzerrung endet in Ausbildung von Strahlen, wobei einzelne
dieser Strahlen stark an Intensitit zunchmen, vielfach unter
Bildung neuer Strahlen, erhohter Intensitit und schlieflich einer
starken Drehung der Strahlen, die die gréfite Intensitit aufweisen,
um den gemeinsamen Mittelpunkt parallel bzw. senkrecht zur Walz-
richtung. Die Gestalt der Strahlenfigur ist von der Orientierung
des Kristalls und der Richtung und Art der Deformation ab-
hingig, die sich stets in einer gewissen' Anisotropie des End-
zustandes kundgibt. Ein Wechsel der Deformationsrichtung
ruft eine zwangsweise und gesetzméBige Anderung der Konfigura-
tion hervor. Durch Rekristallisation erfolgt eine Auflésung der
Sternfigur in ungeordnete Haufwerke von Einzelpunkten.

Auch bei Deformationsarten, bei denen die Teilchen nur
eine Parallelverschiebung gem#fl Abb. 201 erfahren (Zug-
versuch), werden generell die gleichen Beugungsbilder erhalten
wie bei Auftreten von Kriimmungen der Gitterebenen (Deforma-
tion durch Kugeleindruck). Aus diesen Versuchsergebnissen folgt
demnach, daB auch bei Deformationsarten, bei denen Parallelitit
der vermeintlichen Triimmerteilchen bestehen miifite, keine ge-
sonderte Reflexion stattfindet, die zu Punktdiagrammen fiihrt,
sondern vielmehr typische Verzerrungen der Reflexe auftreten,
die auf stetige Ubergidnge im Bau der Gitterebenen zuriick-
gefiihrt werden miissen, daf also keine Anzeichen fir die Un-
versehrtheit des Gitters oder erhaltengebliebene Parallelitiat der
Citterelemente im Sinne der Translationshypothese sich ergeben.

Die erhaltenen Diagramme setzen bei der Deformation un-
zertriimmert gebliebene, also homogene Kristallkérper geradezu
voraus. Bei einer Kristallzertrimmerung (grobe Dislokation nach
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Rinne) miilten statt eines Diagrammes nach Maligabe der Defor-
mation eine geringere oder gréfere Anzahl solcher Diagramme
auftreten. Solche Diagramme miifiten je nach der Orientierung
der Triimmerteilchen geringere oder grofiere Divergenz aufweisen,
ahnlich den Abb. 173 bis 183. Wie man sich eine derartige Zer-
triimmerung auch vorstellen mag, so miite man mit einer Auf-
teilung des Kristalls zunéchst in zwei und fortgesetzt steigend
in eine immer grélere Zahl von Teilchen rechnen. Es ist dabei
gleichgiiltig, ob man den Aufteilungsprozel linear dem Deforma-
tionsgrad setzt oder ihm andere Gesetzméafligkeit zuschreibt. Die
Aufteilung wiirde also alle Stufen von 0 bis 00 durchlaufen miissen;
dies miillte sich aber in den erhaltenen Diagrammen duBern. In
keinem der beschriebenen zahlreichen Fille konnte aber bei
Metallkristallen etwas Ahnliches beobachtet werden.

Man kann aber noch weiter einwenden, daf3 die Bruchstiicke
nur eine so geringfiigige Anderung ihrer kristallographischen
Orientierung erleiden, daf sie keinerlei merkliche Abweichung in
der Anordnung der Reflexionspunkte hervorrufen. Wie aus den
Versuchsergebnissen hervorgeht, ist dies aber keineswegs der Fall,
und zwar auch dann nicht, wenn die ginstigsten Vorbedingungen
fiir eine solche Parallellagerung der Bruchstiicke bei der Defor-
mation vorgeherrscht haben, z. B. beim Zugversuch. Nicht nur
deutliche Verzerrung der Diagrammpunkte kann auch in allen
diesen Fallen nachgewiesen werden, sondern dariiber hinaus
kénnen Reflexionserscheinungen beobachtet werden, die jeder
Symmetrie sowie der Rationalitiat der Indizes ganz und gar wider-
sprechen. Die beiden Einwendungen erweisen sich daher als vollig
unzureichend, um die aus den Versuchsergebnissen gezogenen
Schlufifolgerungen zu erschiittern.

Man wird vielleicht auch geneigt sein, die Anomalien der
Beugungserscheinungen auf geringfiigige Storungen im Raumgitter-
aufbau zuriickfithren zu wollen, wie sie von Mineralogen oft be-
obachtet worden sind. Die vorliegenden Versuchsergebnisse geben
aber dafiir keinerlei Anhalt; im Gegenteil sprechen sie dafiir, daf3
tiefgreifende Veranderungen im Gitteraufbau erfolgt sein miissen,
sofern es angebracht sein sollte, von einem soichen iiberhaupt
noch zu sprechen. Darauf deutet insbesondere die Konfiguration
der Diagramme der Endstufen der Deformation.
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Bestimmung der gestérten und ungestorten Raumgitteranteile.

Diese SchluBfolgerungen stehen in schroffem Gegensatz zu
den Ergebnissen derjenigen Forscher, die dieses Problem an Hand
des Scherrer-Debye-Verfahrens zu losen versuchten. Diese For-
scher sprechen sich fiir ein unveréindert geblicbenes Raumgitter
aus, geben aber zumeist zu, daB gewisse sekundére Erscheinungen
beobachtet werden konnen, die im allgemeinen verschieden ge-
deutet werden. Von einigen werden sogar Raumgitterstérungen

Abb. 229. Laue-Diagramm eines Abb.230. Laue-Diagramm eines kalt-
fast unversehrten Aluminium-Ein- gestreckten Aluminium-Einkristalls
kristalls. (Hohenabnahme 65°/;).

zugegeben, die allerdings nicht bedeutend sein sollen!). Die ganze
Frage spitzt sich vielleicht darauf zu, die Mengenanteile der ge-
storten bzw. unversehrten Gitterelemente, wenn auch der GréBen-
ordnung nach, zahlenmifBig zu bestimmen.

Dies diirfte in der Weise moglich sein, da man Kontroll-
versuche an geeigneten Proben durchfiihrt, derart, daB man das
Verhéltnis der gestorten zu den unversehrten Gitterelementen auf
kiinstliche Weise variiert. Die Abb. 229 bis 231 veranschaulichen
die Ergebnisse solcher Versuche. Abb. 229 gibt das Laue-
Diagramm eines fast unversehrten Aluminiumeinkristalls, Abb. 230
das eines weitgehend (659/,) kaltgestreckten Aluminiumkristalls
wieder. Das Diagramm der hintereinander geschalteten Kristall-

1) Tammann: Nachr. d. Ges. d. Wissensch. Géttingen 1914/18.
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platten ist in Abb. 231 veranschaulicht. Das Ergebnis ist eine
deutliche Uberdeckung des Punktdiagramms und der Sternfigur.
Das Dickenverhéltnis des verlagerten zum nicht verlagerten
Kristall war 1:5. Man kann die Dickenverhéltnisse noch weit.
gehend verindern und trotzdem beide Erscheinungen noch ne-
beneinander beobachten.

So deutlich der Zusammenhang der beiden Arten der Effekte
aus den Abb. 229 bis 231 zu ersehen ist, geht er aus den Ab-
bildungen, die die Ergeb-
nisse der Kugeldruckver-
suche wiedergeben, nicht
hervor. Der Unterschied
zwischen der vorangehen-
den Serie, Abb. 229 bis ° .
231, und diesem Ergeb-
nis besteht darin, da3 die - ¥
beiden Arten der Effekte e
nicht wie bei der voran- o
gehenden Serie gesondert
auftreten, sondern sich zu [ ]
einer gemeinsamen Wir-
kung addieren. Dies ist

aber darin begriindet, daB

die Reflexionsebenen hier Abb.7231. Laue - Diagramm der iiberein-
stetig ineinar.lder l'.ibe.r- andex('izll)%g't;gg ‘%Eg‘?ég?kmsmue'
gehen und nicht wie in

der Versuchsserie Abb. 229 bis 231 véllig voneinander verschieden
sind. Das Mengenverhaltnis der gestérten zu den ungestérten
Gitterebenen wurde aus dem Verhaltnis der Projektionsfliche des
Kugeleindrucks zum Durchstrahlungsfeld ermittelt. Bei den
geringsten iiberelastischen Beanspruchungen (z. B. Nadelstich-
versuch Abb. 196) konnten bereits Verzerrungen der Punkte des
Laue-Diagramms beobachtet werden. Das Mengenverhiltnis der
gestorten zu den ungestérten Gitterelementen betrug bei diesem
Versuch etwa 1:800, also einige zehntel Prozent.

Bei dem Kugeldruckversuch, dessen Ergebnis das Diagramm
Abb. 192 veranschaulicht, war das Verhiltnis von gestérten zu
ungestorten Gitterelementen wie etwa 1: 100, also 19/,. Die ein-
zelnen Reflexionspunkte sind rautenformig verzerrt,die Anordnung
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der Punkte 148t aber noch weitgehende GesetzmaBigkeit im Auf-
bau erkennen.

In der Abb. 193 ist das Verhiltnis der gestérten Gitter-
elemente zu den ungestorten etwa 1:20, also gleich 5°/,. Noch
immer kann deutliche GesetzmafBigkeit im Aufbau wahr-
genommen werden.

In Abb. 194 betriigt der Anteil der gestdrten Gitterelemente
zu den ungestorten etwa 1: 10, gleich 109/,. Auch hier machen
sich noch immer die Einfliisse beider Arten von Gitterelementen
bemerkbar.

In Abb. 195 war das Verhéltnis der gestérten zu den ungestor-
ten Gitterelementen endlich etwa wie 1:6, gleich 16,6%,. In
dieser Abbildung ist zwar nur noch Asterismus zu beobachten,
die einzelnen Strahlen der Sternenfigur haben aber noch immer
die Richtung der urspriinglichen Reflexionspunkte.

Die verwendete Auswertungsart ist deswegen statthaft, weil
das diinne Kristallplattchen bei allen angestellten Kugeldruck-
versuchen durchgedriickt wurde, die Deformation erstreckte sich
also bis auf die Riickseite. Die angegebenen prozentigen Anteile
an verlagerten Gitterelementen diirften in Wirklichkeit grofer sein,
als fiir die Auswertung angenommen wurde, und zwar aus dem
Grunde, weil die Wirkung der Deformation erfahrungsgemaf stets
iiber die Grenzen des Kugeleindrucks hinausgeht. In besonders
starkem MapBe ist dies der Fall, wenn ein Durchdriicken der Proben
beim Kugeldruckversuch erfolgt. Durch Rekristallisation kann
der Bereich der gestorten Gitterelemente genau ermittelt werden.
Bei der Probe, deren Diagramm Abb. 195 veranschaulicht, er-
streckte sich der Bereich der gestorten Gitterelemente fast auf das
gesamte Durchstrahlungsfeld. Das Verhaltnis der gestorten zu
den ungestorten Gitterelementen betrug 1:0, also fast 100°/,.
Bei den anderen Proben (Abb. 192 bis 194) diirften diese Zahlen
mindestens doppelt so hoch liegen, als aus den Kugeleindriicken
errechnet wurde. Voll ausgebildeter Asterismus kann als An-
zeichen dafiir angesehen werden, dall ungestorte Gitterelemente
in dem Durchstrahlungsfeld nicht mehr zugegen sind oder daf}
der EinfluB} der gestorten Gitterelemente vollig {iberwiegt.

Uber den Grad der Stérung sagen diese Erscheinungen zu-
néchst nichts aus. Sie geben nur das Mengenverhéltnis der beiden
Arten der Gitterelemente zueinander an.
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Mit steigendem Deformationsgrad treten alsdann noch wei-
tere bereits beschriebene Verinderungen in der Anordnung der
Sternfigur auf, die in der Drehung der einzelnen Strahlen um
den gemeinsamen Mittelpunkt angezeigt werden und die im Zu-
stand hochster Kaltstreckung einem gleichbleibenden Endzustand
zustreben. Der Grad dieser Drehung der Strahlen hat offenbar als
MaB des Grades der Deformation zu gelten, wenn die Orientierung
und die Richtung des Kraftangriffes eindeutig bestimmt sind.

Die widersprechenden SchluBfolgerungen der auf Grund der
Scherrer-Debye-Methode einerseits und der Laue-Methode an-
dererseits erhaltenen Ergebnisse sind offenbar in der prinzipiellen
Art dieser Methoden begriindet. Durch die Scherrer-Debye-
Methode werden wohl noch Interpositionen winziger Gitter-
bereiche, die moglicherweise durch Blockierung und dergleichen
vor einer Zerstérung geschiitzt wurden, angezeigt. Die Scherrer-
Debye-Methode gibt also gewissermaflen nur eine statistische
Ubersicht iiber die Anwesenheit von Gitterkomplexen iiberein
stimmender Orientierung. Diese methodologischen Fragen muf
erst die kiinftige Forschung beantworten.

Strukturtheoretisches.

Es ist von Wichtigkeit, daB als Endergebnis der Verlagerung
stets Beugungsbilder resultieren, die sich in einer bestimmten
einfachen Sternfigur ausdriicken.

Versucht man diese Figuren geometrisch mit einem einfachen
Reflexionskérper in Zusammenhang zu bringen, so scheinen sie
in roher Anndherung in den Richtungen 1 und 3 dem Durch-
dringungskorper einer sechsseitigen Pyramide (mit allen méglichen
Neigungswinkeln der Flichen) zu entsprechen. Fiir Richtung 2
langt diese Konstruktion insofern nicht mehr hin, als eine der
Durchdringungspyramiden eine Drehung um eine halbe sechs-
zihlige Achse erfordern wiirde. Ahnliches diirfte sich wohl auch
aus bestimmten Kugelpackungen herleiten lassen. Offenbar
handelt es sich hier nicht mehr um die Wirkung von Netzebenen,
sondern vielleicht um Erscheinungen, die sich bereits aus der
Atomnatur ableiten.

Vom Standpunkt der Verlagerungshypothese sind — iiber
die Vorstellung der Raumgitterstérung hinaus — bereits be-
stimmte Annahmen iiber den molekularen Endzustand der iiber-
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elastisch beanspruchten Metalle gemacht worden. Sie bestehen
im wesentlichen in der Annahme, dall durch das Auftreten von
Scherspannungen eine Gleichlagerung der polar gedachten Atome
quer zu der Richtung des Schubes erfolge. Wenngleich die erhalte-
nen Ergebnisse auf Vorgénge dieser Art hinweisen, so muf} der
kiinftigen Forschung vorbehalten bleiben, iiber die Berechtigung
dieser Vorstellungen zu entscheiden.

Die Art der Raumgitterstorungen auf Grund dieser Ver-
suchsergebnisse schon heute ndher zu definieren, erscheint mehr
oder weniger verfritht. Dariiber kann das bereits frither!) Ge-
dullerte nur wiederholt werden.

,,Es wire falsch, irgendwelche Schliisse (iiber das Gesagte
hinaus) iber die Art der Raumgitterstérungen aus den hier be-
schriebenen Erscheinungen ableiten zu wollen. Ob die Bewegun-
gen der Atome im Gitter (bei iiberelastischen Beanspruchungen)
in Richtung der Kristallachsen oder schief zu diesen und in beiden
Féllen unter gemeinsamer Drehung erfolgen, mufl dahingestellt
werden. Es ist auch fir unsere Zwecke gleichgiiltig, ob wir von
materiellen oder energetischen Kraftzentren ausgehen und ob
wir die Verlagerungsfahigkeit der Atome (im Gitter) auf Stérungen
periodischer Atome oder Elektronenschwingungen zuriickfiihren
oder sie in den Begriff des Richtwiderstandes oder der inneren
Reibung zum Ausdruck bringen... Es kann ferner gefolgert
werden, daf die kleinsten Gleitsysteme Atome oder Molekel
sein miissen. Der natiirliche Kristallzustand wird charakterisiert
durch ein vollkommenes Gleichgewicht der beteiligten moleku-
laren Krifte. In Frage kommen also Gleichgewichte 1. des mole-
kularen Abstandes, 2. der molekularen Lage (Orientierung) und
3. der molekularen Gestalt... Art und Grofe der molekularen
Verlagerungssphire sowie das Verhiltnis der wirksamen Mole-
kularkrifte zueinander sind bestimmend fiir das mechanische
Verhalten eines gegebenen Stoffes sowohl in qualitativer als auch
in quantitativer Hinsicht?).*

Terminologie. Es ist wiederholt versucht worden, die Vor-
ginge der iberelastischen Beanspruchung, die sich darin &uBern,

1y Czochralski: Intern. Z. f. Metallographie. 1916, S. 43.

2) Da frither die Einatomigkeit der Metalle noch nicht als erwiesen
betrachtet werden konnte, wurde statt von atomaren von molekularen
Eigenschaften gesprochen.
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daB die Metalle eine Anderung ihrer physikalischen Eigenschaften
erfahren, in einem erschépfenden Begriff zum Ausdruck zu bringen.
Der Reihe nach sind: Hammern, Schmieden, Driicken, Pressen,
Walzen, Strecken, Ziehen mit dem Index ,,Warm® oder ,,Kalt‘
zur Anwendung gelangt. In allgemeinerer Form sollten diese
Vorgénge in den Begriff,, Deformation®, ,,Recken®, ,Strecken®,
,;mechanische Bearbeitung” und &hnlichen Wortbildungen an-
gedeutet werden. Neueren Datums sind die Bezeichnungen
,, Uberelastische Beanspruchung®, ,,Umbildung, ,,Plastizierung®,
,» Verformung‘‘ ebenfalls mit dem Vorzeichen ,,Warm* oder ,,Kalt*.
Es ist ohne weiteres verstindlich, dall keiner dieser Begriffe zur
eindeutigen Kennzeichnung des Vorganges ausreichte, da eine
néhere Beziehung zu dem Wesen des Vorganges nicht bestand.
Den Begriffen , Hartung®, ,,Verfestigung® mangelt ebenfalls Ein-
deutigkeit, weil man auch durch Legieren und Abschrecken (Stahl-
hérten) zu &hnlichen Wirkungen gelangen kann. Die von der
Verlagerungshypothese in Vorschlag gebrachte Bezeichnung ,,Ver-
lagerung® fand dagegen zum Teil gute Aufnahme, weil sie auf den
molekular-mechanischen Vorgang Bezug nimmt. Von vielen
Forschern ist diese Benennung akzeptiert worden, und es diirfte
wohl nicht unzweckmiBig sein, sie bis auf weiteres beizubehalten.

Vollig prézise Ableitungen iiber die Art der Raumgitter-
storungen lassen sich beim heutigen Stand der Forschung noch
nicht geben. Generell sind aber wohl alle moglichen Arten der
Raumgitterstorungen in dem angefithrten Zitat enthalten; diese
Moglichkeiten sollen in folgendem noch schematisch angedeutet
werden.

Vom Gitterbau aus gesehen, stellt sich eine Translation
etwa dar, wie dies die folgende schematische Figur, Abb. 232,
veranschaulicht. Dieses Schema (in etwas veridnderter Darstel-
lung) rithrt von Heyn!) her. Es diirfte wohl der allgemeinen
Vorstellung am meisten entsprechen. Es besagt, daf bei der Aus-
bildung von Gléitflichen eine Substitution der Atome erfolge,
und zwar in der Weise, daf die Bewegung der Gitterpunkte immer
ganzen Atomabstinden entspricht?), wobei sowohl die Gitter-

1) Materialienkunde 1912, S. 222.

2) Heyn konstatiert damit nur eine bestehende Ansicht, ohne daraus
SchluBfolgerungen, anderer Art abzuleiten. Er ist vielmehr der Ansicht, wie
auch andere namhafte Forscher auf diesem Gebiete (Ludwik u. a.), daB
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abstinde als auch die Gitterwinkel unverindert beibehalten
werden.

Von diesem Schema ausgehend wird eine Raumgitterstérung
im Sinne der Verlagerungshypothese etwa so aufzufassen sein,
wie dies das Schema Abb. 233 zum Ausdruck bringt. Punkt-
reihen, die urspriinglich eine gerade Linie bildeten, werden nach
und nach in solche umgewandelt, die irgendeiner nach MaBgabe
der inneren Krifte ununterbrochen verlaufenden Raumkurve
folgen. Hieraus folgt, dafl die Bewegung der Teilchen nicht
ganzen Atomabstinden entspricht, sondern beliebigen Bruch-
teilen von Atomabstinden entsprechen kann, d. h. daf die

p
1 F
oo 000 oo\ ' 600
oooel'[eooo > =5
000%06%000
©000060000 ©600°0°%°0 00
000808000

000%22%000
200000000

220°0%00a0
N |@0@|§ N\ 200
N

Abb. 232. Schematische Dar-  Abb. 233. Schematische Dar-
stellung der Translation. stellung der Raumgitterstorung.

Atome von Gitterpunkt zu Gitterpunkt beliebige Zwischenlagen
einnehmen konnen, sobald ein Metall iiberelastisch beansprucht
wird, und zwar derart, daf} die physikalischen Eigenschaften eine
Anderung erfahren.

Eine Raumgitterstérung wire demnach in erster Linie als
eine Veranderung der Gitterwinkel aufzufassen. Offenbar wird die
Tangentialbewegung auch von Drehungen der Atome um ihren
Schwerpunkt begleitet. Ob auch die Gitterkonstante eine Ver-
dnderung erfahrt, laBt sich vorerst nicht absehen. Aus der Ver-
minderung des spezifischen Gewichts bei der iiberelastischen
Beanspruchung miifite freilich mit einer geringfiigigen Vergrofie-
rung der Abstéinde gerechnet werden. AufschluB} iiber alle diese

noch ganz andere unbekannte Faktoren den Vorgang iiberelastischer Bean-
spruchung, so wie er sich in der Verfestigung dufert, beeinflussen miissen.
Die Translationshypothese ist auch als Ursache der Verfestigung von diesem
Forscher nie anerkannt worden.
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Fragen ist zu erwarten, wenn die Rontgenforschung auf diesem
Spezialgebiete in ein produktives Stadium geriickt sein wird.
Bis jetzt war ihre Betatigung ganz ausschlieflich reproduktiv,
indem sie eine Bestatigung der auf anderem Wege gewonnenen
Erkenntnisse gebracht hat.

Mit der Moglichkeit der Gitterverlagerung wird man sich ein-
mal mutatis mutandis abfinden miissen. Daran dndern auch ge-
legentliche Anschauungen nichts, die fiir eine Erhaltung des
Kristallgitters sprechen, zumal auch mit Hilfe der Rontgen-
strahlen keine biindigen Gegenbeweise erbracht werden konnten.
Die Bemiithungen einer ausgedehnten wissenschaftlichen For-
schung haben die Grundlagen zu einem wohldurchdachten Ge-
biude gelegt, die zum Raumgitteraufbau der Materie fithrten,
wie er den heutigen Vorstellungen entspricht. Die Erfolge dieser
Betrachtungsweise gingen zweifellos tiber alle Erwartungen hin-
aus. Die Gesetze der Beeinflussung des Raumgitters in seinem
gesetzméiBigen Aufbau sind noch nicht geschrieben, soviel kann
aber als sicher gelten, dal} sie fiir die kiinftige Entwicklung der
Wissenschaft von den Zustinden der in Kristallform sich dar-
bietenden Materie von einschneidender Bedeutung sein werden
und daB aus diesen dunklen Anfingen eine neue Wissenschaft
wohl nach und nach emporblithen wird.



X. Grundlagen der Verfestigungsvorginge.

Festigkeitseigenschaften und Bildsamkeit.

Festigkeit und Dehnung. Die Technologie der Metalle wird,
wie dies wiederholt zu zeigen versucht wurde, im wesentlichen
durch den ,,Kreislauf der Zustandsformen® und die damit ver-
bundenen Eigenschaftsverdnderungen bestimmt. Wihrend nun
aber tiber die Eigenschaften elastisch beanspruchter Kristalle die
physikalische Forschung zu einem gewissen AbschluB gelangt ist,
ist die Wissenschaft iiber deren Zustand und Verhalten bei tiber-
elastischer Beanspruchung erst im Werden. Uber die elastischen
Eigenschaften gehen die an einer groBen Anzahl von Mineralien
durchgefiithrten Untersuchungen nicht hinaus; Angaben iiber die
Festigkeitseigenschaften sind duBlerst spirlich. Fiir Steinsalz sind
einige Zahlenwerte von Sella und Voigt!) angegeben worden.

Nach den Ergebnissen andert sich bei Steinsalz der Wert
der Festigkeit dhnlich wie der Wert des Koeffizienten der elasti-
schen Dehnung mit der kristallographischen Orientierung der
Richtung, in der der Zug ausgeiibt wird. Bei Steinsalz verhalten
sich die am meisten voneinander abweichenden Werte der Festig-
keit etwa wie 1: 10.

Wie liegen nun diese Verhéltnisse bei Metallkristallen? Die
Antwort auf die Frage seiin den in Abb. 234 und 235 und Zahlen-
tafel 6, Langsreihen 1 bis 3 zusammengefaBiten Versuchsergeb-
nissen des Verfassers an einem Kupferkristall gegeben. In Abb. 234
ist die Oberflache, welche die Festigkeitszahlen, in Abb. 235 die
Oberfliche, welche die Dehnungsziffern miteinander verbindet,
dargestellt. Fiir die Festigkeit sind die Hochstlastgrenzen?) ein-
gesetzt worden. Wie aus den Versuchsergebnissen hervorgeht,

1) Ann. Physik. Neue Folge, 1893, S. 636.

2) Zugspannung bei der Hochstlast (am Riickgang der Spannung er-
kennbar) auf den jeweiligen Stabquerschnitt bezogen. Von der Héchst-
lastgrenze an fiel die Spannung bei diesen Versuchen unter plétzlicher
FlieBkegelbildung "jih ab; wahrscheinlich besteht bei Einkristallproben

zwischen der Spannung und der Einschniirung eine ganz andere Beziehung
als bei Vielkristallproben.,
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dndern sich also auch bei Kupfer die Werte fiir die Festigkeit
und die Dehnung mit der kristallographischen Orientierung, in
der der Zug ausgeiibt wird; die Festigkeit etwa im Verhiltnis
1:3, die Dehnung in héherem MaBe, und zwar etwa 1: 5,5.

Die in Abb. 234 und 235 veranschaulichten Ergebnisse sind
fiir die Vorgiange beim Flieen grundlegend. Zunichst einmal im
Hinblick auf die Frage des Hochstlastpunktes. Sie beweisen, daB
die Hochstlast je nach der Kristallorientierung in weiten Grenzen

Abb. 234. Festigkeitskérper eines Kupferkristalls.

schwanken kann. An Vielkristallproben wurde sie von einigen
Forschern fiir eine von dem physikalischen Zustand unabhéngige
Konstante erklart!); von anderen wurden dagegen in Abhéingig-
keit vom physikalischen Zustand Zahlenwerte von 28 bis 44 kg/mm?
beobachtet?). Auf Grund der vorliegenden Untersuchung ergeben
sich fiir Kristalle, die keine zusétzliche mechanische Bearbeitung er-
litten haben, je nach der kristallographischen Orientierung, in der
die Priifung erfolgt, Zahlenwerte zwischen 12,9 und 35,0 kg/mm?.

Des weiteren, und das ist das iiberraschendste Ergebnis,
treten im groBen und ganzen die Niedrigstwerte der Festigkeit

1) Moellendorffu. Czochralski: Z. V. d. I. 1913, S. 938; vgl. hier-
zu Intern. Z. f. Metallographie 1914, S, 44,
2) Miiller: Forsch.-Arb. Ing. H. 211, S. 38.
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und Dehnung einander zugeordnet auf, wihrend man nach den
itblichen Vorstellungen wohl Entgegengesetztes zu erwarten hitte.
Bei der Priiffung von Vielkristallproben stehen Festigkeit und
Dehnung in umgekehrtem Verhéltnis zueinander. Die Héchst-
werte der Festigkeit zeichnen sich dagegen durch mittlere Deh-

Abb. 235. Dehnungskérper eines Kupferkristalls.

nungszahlen, nidmlich 35kg/mm? bei 33°, Dehnung, die
Hochstwerte der Dehnung durch mittlere Festigkeitszahlen,
50/50/55°/, Dehnung bei 20/23/25 kg/mm? Festigkeit, aus.

Bei Steinsalz beobachteten Sella und Voigt, daB die Festig-
keitswerte der Proben von der geometrischen Anordnung der
Begrenzungsflachen abhingig sind. Bei den meisten Metall-
kristallen ist dies nach den Versuchsergebnissen des Verfassers

Czochralski, Metallkunde. 14
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nicht der Fall. Bei den. regulir kristallisierenden Metallen, wie
Kupfer und Aluminium, lagen die erhaltenen Zahlenwerte durch-
weg innerhalb der Versuchsfehlergrenzen.

Hérte. Auch im Hinblick auf die Hérte ergeben sich in den
verschiedenen kristallographischen Richtungen wesentliche Unter-
schiede. Die nach dem Kugeldruckverfahren an einem Kupfer-
kristall gewonnenen Ergebnisse sind in der Zahlentafel 6 (Langs-
reihe 4) zusammengestellt. Den Versuchsergebnissen gemif3 sind
in den Achsenrichtungen geringer Festigkeit die Hartezahlen be-
trachtlich hoher als in den Achsenrichtungen hoher Festigkeit.
Auch dieses Ergebnis ist insofern iiberraschend, als man nach den
bisherigen Vorstellungen entgegengesetztes Verhalten zu erwarten
hatte. Bekanntlich kann man bei den meisten Metallen und
Legierungen, beispielsweise bei Kohlenstoffstahl, die Festigkeit
aus der Harte errechnen. Hirte und Festigkeit steigen in gleichem
MaBe. Der Umrechnungsfaktor entspricht einer Erfahrungszahl.
Diese kann, je nach der chemischen Zusammensetzung und Art
des Stoffes, verschieden sein. Bei einer Hiartezahl von 30 Brinell-
Einheiten betrigt beispielsweise die Festigkeit von Hartblei etwa
10 kg/mm?, die von Eisen etwa 30 kg/mm2. Im allgemeinen steigt
aber die Festigkeit mit der Harte in gleichem Mafle. Daf die
Festigkeit und Héarte, wie im vorliegenden Fall, auch in um-
gekehrtem Verhéltnis zueinander stehen koénnen, war bis jetzt
wohl noch nie beobachtet worden. Diese Tatsache beweist, daf}
die Kugeldruckharte auch in einer ganz anderen Beziehung zu
den Eigenschaften eines Stoffes stehen kann, als man dies bisher
angenommen hat. Die Hartezahlen weichen in den verschiedenen
Kristallrichtungen um so mehr voneinander ab, je geringer die
Tiefe der Eindriicke ist. Dies hangt damit zusammen, dal sich
bei einer geringen Eindrucktiefe ein starker gerichtetes Kraftfeld
einstellt als bei einer erheblichen Eindrucktiefe der Kugel. Bei
tiefen Kugeleindriicken kann sich die Beanspruchung gleichzeitig
fast auf alle Kristallrichtungen erstrecken.

Das in der Technik ziemlich verbreitete Verfahren der Hérte-
priiffung nach dem sogenannten Riicksprungverfahren liefert eben-
falls ahnliche Ergebnisse. Das Verfahren besteht bekanntlich darin,
daB die Riicksprunghohe eines kleinen Hammers, der auf die Probe
von bestimmter Hohe frei niederfallt, gemessen wird. Die erhal-
tenen Zahlen stehen, wie die Werte der ersten Versuchsreihe,
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ebenfalls in umgekehrtem Verhéltnis zu der Festigkeit. Dies
diirfte um so weniger den Erwartungen entsprechen, als meist
angenommen wird, dal die auf diese Weise bestimmten Hirte-
zahlen mit der Elastizitatszahl in Beziehung stehen wiirden. Dies
ist aber durchaus nicht der Fall. Wie spiter gezeigt werden soll,
stehen bei Einkristallen wohl Festigkeit und Elastizitéit in gleichem
Verhiltnis zueinander, nicht aber auch die Harte. Dieser Wider-
spruch im Verhalten wird aber sogleich verstindlich, wenn man
beriicksichtigt, dali auch bei diesem Verfahren die Oberfliche
stets eine Deformation in Form von winzigen Kugeleindriicken
erleidet. Grundsédtzlich unterscheiden sich beide Verfahren so
gut wie gar nicht voneinander. Das Riicksprunghérteverfahren
ist gewissermaflen nur ein Kugeldruckverfahren im kleinen.

Aus den Ergebnissen geht hervor, daBl durch die Hirte
zahlen auch ganz andere Eigenschaften, als die beabsichtigten,
zahlenmiafig zum Ausdruck gebracht werden kénnen. Die Hirte-
ziffern kénnen allenfalls als Maf der Plastizitiat gelten, und zwar
nur fiir Beanspruchungen, wie sie bei den technologischen Arbeits-
prozessen, wie Walzen, Ziehen, Pressen auftreten. Wenn mit der
Bearbeitung auch die Harte steigt, so liegt das eben daran, daB
mit dem Grade der Bearbeitung in der Regel mit der Erhéhung
der inneren Reibung auch die Plastizitdt in gleichem MaBe er-
schopft wird. Man wird sich kiinftighin entscheiden miissen, in-
wieweit man unter ,,Harte“ Elastizitit und inwieweit Plastizitit
zu verstehen hat. Auch die , Ritzharte”, die in der Mineralogie
eine wichtige Rolle spielt, diirfte sich bei bildsamen Stoffen eben-
falls als MaB der Plastizitat erweisen. In der Physik hat bis jetzt
nur das Verfahren der Hirtepriifung nach Hertz Eingang ge-
funden; dieses ist im wesentlichen Ausdruck der Elastizitit eines
Stoffes. Die nihere Erforschung des Zusammenhanges von Elasti-
zitdit und Plastizitat diirfte wohl grofie Vereinfachungen im Ma-
terialprifungswesen mit sich bringen.

Innere FlieBvorginge. Welche SchluBfolgerungen ergeben
sich nun aus dem Verhalten eines Kristalls in den verschiedenen
Achsenrichtungen fiir das Verhalten metallischer Stoffe bei iiber-
elastischer Beanspruchung?

In erster Linie folgt daraus die sehr wichtige Tatsache, daf
bei Kupfer die grofite Dehnung entgegen den herrschenden An-
schauungen in den Achsenrichtungen auftritt, in denen die Mog-

14*
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lichkeit zur Gleitflachenbildung (Translationsebenen!) am ge-
ringsten ist. Nach den Untersuchungen von Miigge?) u. a.
erfolgt die Gleitflichenbildung bei Kupfer parallel zu den Oktaeder-
flachen und am leichtesten bei einem Kraftangriff parallel zu den
Seiten dieser Flichen. Im Einklang mit dieser Tatsache miiiten
nun die groBBten Dehnungen in den Achsenrichtungen auftreten,
in denen die Lage der Ebenen am meisten einem Winkel von rund
459 entspricht®). Dieser Forderung geniigen in erster Linie die
Stabe in der Richtung der Hauptachsen. Wie der Versuch lehrt,
finden sich aber in diesen Achsenrichtungen die Niedrigstwerte
der Dehnung.

In den Richtungen geringer, ja geringster Moglichkeit der
Bildung von Gleitflichen, also senkrecht zu den Oktaeder- und
Dodekaederflichen treten in vollem Gegensatz mit dieser Theorie
die Héchstwerte der Dehnung auf.

Die Dehnung nimmt also nicht, wie man vielfach fdlschlich
glaubt, mit der Moglichkeit der Gleitflichenbildung proportional
zu, sondern ganz im Gegenteil proportional ab.

Hieraus geht die Unhaltbarkeit der auf unzulanglichen kristal-
lographischen Beobachtungen aufgebauten Translationshypothese
notwendig hervor. Der Fehler aller dieser Annahmen liegt in
dem Bestreben einer mdglichst sinnfilligen Erklirung der Flief3-
vorgange, aus dem die Anlehnung an Vorbilder der alteren Minera-
logie zu erkennen ist. Es war naheliegend, anzunehmen, daf} das
Flieflen etwa auf dhnlichen Grundlagen beruhen miisse wie die
Spaltbarkeit von Mineralien.

Um tiefer in das Wesen der Flieivorginge von Kristallen
und kristallinen Stoffen eindringen zu kénnen, mufl man sich zu-
nichst von der Vorstellung der sichtbaren Gleitebenen befreien
und fiir die Erklarung der Vorginge ganz andere Gesichtspunkte
hinzuziehen; in allererster Linie das Schubgesetz. Die exakte
technologische Mechanik schenkte daher den Schubvorgingen
im Innern beanspruchter Metalle besondere Aufmerksamkeit.
Im Rahmen der technologischen Mechanik werden die Schub-
vorginge so dargestellt, als ob das FlieBen ebenfalls nach Gleit-

1) Tammann: Lehrbuch der Metallographie. 1921, S. 59/65.
2) Neues Jahrb. f. Mineralogie. 1899 Bd. II, S. 55.
3) Vgl. Ludwik: Technologische Mechanik, 1909, S. 11 u. ff.
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ebenen erfolgte. Diese Ebenen haben aber weder mit Translations-,
Zwillings- noch mit irgendwelchen kristallographischen Ebenen
etwas gemein; sie sind reine Vorstellungsbilder und entziehen sich
als solche der sinnfilligen Beobachtung. Im Gegensatz zu den
kristallographischen Gleitebenen soll ihre Lage unter gewissen
Bedingungen (beispielsweise bei gemischter Beanspruchung) be-
einflufit werden, in der Regel verlaufen sie ungefihr 45° zur
Richtung des Kraftangriffes. Das ist der Winkel, in dem stets
die ersten bleibenden Materialverschiebungen auftreten, wenn
Einfliisse vektorieller Natur nicht in Betracht zu ziehen sind.
Uber die Schubvorginge in Kristallen ist nur wenig oder gar
nichts bekannt.

Wertet man die in Abb. 235 veranschaulichte Fliche, die die
Dehnungszahlen in den verschiedenen Kristallrichtungen des
Kupfers wiedergibt, analytisch aus, so gelangt man, da die
Kristallrichtungen gréfter Dehnung und das stirkste FlieBen
zusammenfallen, zu dem Ergebnis, daB auch die Lage der ,.fiktiven
Gleitebenen“ in diesen Richtungen eine sehr giinstige gewesen
sein mul}, und zwar am giinstigsten bei den in der Richtung senk-
recht zu der Dodekaederfliche und nahe dieser nach der Oktaeder-
flache hin gelegenen ZerreiBstiben, nicht ganz so giinstig bei einer
Neigung um 259 zur Wiirfelnormalen nach der Oktaederfliche
hin.  In der Richtung senkrecht zu der Oktaederflache,
in der ein schwécheres Flielen auftrat, miissen die ,,fiktiven Gleit-
ebenen schon eine ungiinstigere Lage und eine ganz ungiinstige
in der Richtung senkrecht zur Wiirfelfliche eingenommen haben.
Hieraus 1468t sich ableiten, daB die Ebenen, in denen die ersten
bleibenden Materialverschiebungen aufgetreten waren, einen
Winkel von 45 ° mit den Richtungen gréBter Dehnung einschlieBen;
in einem Streuungsbereich von etwa 309 hierzu verlaufen aber
noch ganze Scharen von Ebenen fast ebenso giinstiger Orientierung.
Unbeachtet des grofen Streuungsbereiches lehnen sie sich mehr
oder weniger den Wiirfelflichen an!). Fiir eine vereinfachte
Darstellung soll im folgenden ihre Lage in grober Anniherung
parallel zu der Wiirfelfliche angenommen werden. Stellt man

1) Eine geschlossene Erklirung der FlieBvorginge ist an Hand von
,»Gleitebenen‘“ nicht moglich, es miissen dann namlich weitere FlieBebenen-

systeme zu Hilfe genommen werden, die zu widersprechenden Ergebnissen
fiihren.
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den vermeintlichen |, kristollogra-
gegeniiber, so gelangt man zu der in

Zahlentafel 7 wiedergegebenen Ubersicht ihrer Lage in den

Kristallstaben.
Tabelle 7.
bD ‘Winkel d - .
E 2 meintl, kristallogr. Winkel Gleich-
=8 Orientierung des Kristallstreifens Gleitebenen der ,,FlieBebene I fo;mlge
SA zur Zugrichtung (,,Hemmungs- 2Ur Zugrichtung Dehnun;
38 ebene H*) zur /0
0o Zugrichtung
1 Senkrecht zur Dodekaederfliche 50 (2 Systeme) | 45° (2 Systeme) | 50
002 ,, )o@ , )
2 |In der Zone Wiirfel- zur Dodekaeder- 671/,0 1 System)
fliche um 22'/,° zur Wiirfelnormalen | 18° (2 Systeme) | 221/,°(1 ,, )| 20
geneigt (48°(2 , )yjo0° (1 , )
3 Senkrecht zur Oktaederfliche 90° (1 System) | 35°(3 Systeme) | 33
2003 ,, )
In der Zone Dodekaeder- zur Oktaeder 100 (2 Systeme) | 42° (2 Systeme) | 55
4 |fliche um 18° zur Dodekaedernormalen | 37° (1 s )]118°(1 » )
geneigt 7 30(1 » )
In der Zone Wiirfel- zur Oktaederflache | 10° (1 System) | 65° (1 System) 50
5 um 25° zur Wiirfelfliche geneigt | 30°(2 ,, )1 18°(2 ,, )
60°(L ,, )
6 Senkrecht zur Wiirfelfliche 35/, (4 Syst.) | 0° (1 System) 10
90°(2 ,, )

Bei den Proben der ersten Zahlenreihe besteht keine Gesetz-
maBigkeit der Dehnung zur Lage der ,kristallographischen
Gleitebenen‘‘, die Reihe wird willkiirlich durchbrochen. Schlecht-
hin ist die Dehnung um so geringer, je giinstiger ihre Lage zur
Richtung des Zuges ist, d. h. je mehr sie sich dem Winkel von
459 zur Zugrichtung nahert.

Ein ganz anderes Bild ergibt sich aus der Lage der ,fiktiven
Gleitebenen®. Die Zahlenwerte der zweiten Reihe stehen in einer
gesetzméafligen Beziehung zur Dehnung; sie bilden eine geschlossene

1) Vereinzelte Angaben iiber Gleitflichensysteme senkrecht zu den
Oktaederflichen beruhen zweifellos aut Tduschungen, die dadurch zu er-
kléren sind, daB beim Kupfer zwei Gleitebenenpaare stets so zueinander
stehen, daf sie nur um 20° von der senkrechten Lage abweichen.
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Reihe. Die Dehnung ist um so grofler, je mehr sich die Lage der
,fiktiven Gleitebenen dem Winkel von 45° zur Richtung des
Zuges nahert. Vergleicht man die Stibe 3 und 6, so erscheint
die Dehnung des Stabes in der Richtung der Oktaederfliche
etwas niedrig (vgl. Anmerkung S. 213); dieser Punkt wird noch
zu erdrtern sein.

So sehr die aus dieser Ubersicht gewonnenen Ergebnisse
zugunsten der ,fiktiven Gleitebenen‘* sprechen, so sehr beweisen
sie auch die Unwirksamkeit der vermeintlichen , kristallographi-
schen Gleitebenen‘ beim FlieBen. Es dréngt sich daher die Frage
auf, welche Stellung neben den , fiktiven Gleitebenen® die , kristal-
lographischen Gleitebenen (Translationsebenen, wie sie die
Kristallographie kennt) wohl einnehmen mégen, denn als bevor-
zugte Ebenen sind sie durch mancherlei Anzeichen zweifellos ge-
kennzeichnet.

Nach den vorangehenden Darlegungen findet ein bevorzug-
tes FlieBen in der Richtung der ,,kristallographischen Gleitebenen®
iiberhaupt nicht oder in um so geringerem Mafle statt, je giinstiger
diese Ebenen zur Richtung des Kraftangriffes liegen; umgekehrt
tritt das FlieBen in um so stirkerem MaBe auf, je mehr sie sich
aus dieser Lage entfernen. Man gelangt also notgedrungen zu
dem Ergebnis, daB die ,kristallographischen Gleitebenen die
Gleitung nicht begiinstigen, sondern ganz im Gegenteil in stark-
stem MaBe hemmen; sie sind also nicht ,,Gleit-*, sondern aus-
gesprochene ,,Hemmungsebenen®. Als Ebenen ,grofiten me-
chanischen Schubwiderstandes™ konnen sie auch an den Be-
grenzungsflichen der Kristalle sichtbar werden; mit dem Flie(3-
vorgang stehen sie aber in keinem Zusammenhang. Die Kenn-
zeichnung der ,,Translationsebenen als , Hemmungsebenen
vermittelt erst eine geordnete Behandlung der Vorginge beim
FlieBen. Es erscheint daher empfehlenswert, im folgenden die
beiden Arten der Ebenen besonders zu kennzeichnen und zwar
die vermeintlichen ,kristallographischen Gleitebenen® als ,,Hem-
mungsebenen = H*, die , fiktiven Gleitebenen‘ als,,Flielebenen—=
F“. Die Hemmungsebenen (H) stimmen mit den Spaltebenen,
wie sie die Mineralogie kennt, wahrscheinlich iiberein; bei plasti-
schen Kristallen wird ihre Ausbildung durch den Einflul der Flie3-
ebenen (F) verhindert. Die Fahigkeit der Teilchenverschiebung
ist in der Richtung der Hemmungsebenen (H) am geringsten, in
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der Richtung der Flieflebenen (¥) am groften. Die Verschiebbar-
keit ‘der Netzebenen (Raumgitterebenen) ist also am geringsten
parallel den Oktaederflichen und am grofiten parallel den Wiirfel-
flachen.

AuBere FlieSerscheinungen. Beim Zerreilversuch erfahren
samtliche Proben je nach ihrer kristallographischen Orientierung
eine geringere oder groflere Langenénderung, dabei kénnen aber
oft noch weitere Gestaltsinderungen insbesondere in bezug auf
die Ausbildung der Querschnitte beobachtet werden. Auf dieses
Verhalten der Metalle wurde schon wiederholt hingewiesen.
(Vgl. Abschn. V, S.101.) Auch dieses Verhalten ist fiir die Wir-
kungsweise der Flieebenen charakteristisch.

Bei der Priifung der Kupferkristalle konnte folgende Gesetz-
mafigkeit im Verhalten beobachtet werden: Sowohl normal, als
auch in einem gewissen Umkreis von Neigungswinkeln zu der
Wiirfelfliche ist die Umgestaltung der Querschnitte von ent-
sprechend orientierten Zerreifistiben nur geringfiigig. AuBer der
Léngeninderung bleibt die Proportionalitit der Stabe im wesent-
lichen ungeindert. Das gleiche Verhalten zeigen auch diejenigen
Proben, die eine Orientierung normal zur Oktaederfliche auf-
weisen.

Die normal, als auch in einem gewissen Umkreis von Neigungs-
winkeln zur Dodekaederfliche entnommenen Proben zeigen da-
gegen nach dem Zerreilversuch die grofiten Verzerrungen; qua-
dratische Querschnitte werden zu Rechtecken oder Rauten zusam-
mengedriickt, runde Querschnitte elliptisch verzerrt (Verhaltnis
des kleinsten zum groffiten Durchmesser wie 1:2 und dariiber).
Probestabe, deren Orientierung etwa dem Halbierungswinkel in
der Zone Wiirfelflaiche zur Oktaederfliche entspricht, zeigen bei
urspriinglich rechtwinkligem Querschnitt eine starke Zusammen-
driickung parallel einem Dodekaederflichenpaar (2 FlieBebenen-
systeme [F] von 259), daneben eine leichtere senkrecht zu dieser
Richtung (1 FlieBebenensystem [F] von 549). Die beiden Proben
in der Zone Oktaederflache zur Dodekaederflache wurden ebenfalls
parallel zu einem Dodekaederpaar stark zusammengedriickt
(2 Flieebenensysteme [F'] von 45°), wobei auch senkrecht hierzu
mit zunehmender Neigung der Proben zur Dodekaedernormalen
eine Querschnittsverminderung auftrat (2 Flielebenensysteme
[F] von 439, 1 FlieBebenensystem [F] von 199).
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Die Beobachtungen beziehen sich auf die Teile der Proben
von gleichformiger Dehnung, also auf solche Deformationen, die
sich iiber die ganze Lange des Zerreillstabes erstrecken. Im
FlieBkegel treten alle die beschriebenen Erscheinungen in viel
stairkerem MaBe auf, insbesondere kann das Verhiltnis der klein-
sten zu den gréBten Durchmessern der Querschnitte wesentlich
ansteigen, und zwar haufig bis 1: 20 und dariiber. Im FlieBkegel-
bereiche konnen alsdann weitere Querschnittsverzerrungen beob-
achtet werden.

Auch diese Feststellung beweist, dafl das FlieBen nicht in
kristallographisch rationellen Ebenen sich vollzieht, sondern
sich entsprechend den kréftemechanischen Bedingungen, wie sie
im Gitteraufbau begriindet sind, tiber diese Ebenen hinaus aus-
breitet. Die kristallographisch rationellen Ebenen (010, 011, 111,
etwaige Hemmungsebenen H einbegriffen) und die FlieBebenen
(#) konnen alle moglichen Winkel einschliefen, wenn auch das
Flieflen in bestimmten Kristallbereichen bevorzugt stattfindet.
Dies gelangt in den stetigen Erhebungen und Senkungen des
Korpers, der die Dehnungszahlen veranschaulicht, deutlich zum
Ausdruck.

Mit den FlieBerscheinungen im Zusammenhang steht auch
die Beobachtung, dafl durch Einpressen einer gehéarteten Stahl-
kugel in Stoffen bestimmter Beschaffenheit hiufig unrunde Ein-
driickel) entstehen. Besonders ist dies dann der Fall, wenn die
Priifung an Einkristallproben erfolgt. Gelegentlich kann man
nahezu viereckige Eindriicke erhalten?). Auch bei Kupferkristallen
kann Ahnliches beobachtet werden, wenn die Druckbeanspruchung
senkrecht zur Wirfelfliche erfolgt, vgl. Abb. 236. Die Kanten
dieser Eindriicke verlaufen dabei parallel zu den Wiirfelkanten.
Zur Erklirung der Erscheinung wurde angenommen, daf die
Festigkeit in der Richtung der Ecken kleiner sei als um 45°¢ dazu
geneigt. GemiB der Geometrie des Festigkeitskorpers liegen aber
beim Kupfer in der Richtung der Ecken Zonen erhchter Festig-
keit vor. Die Erscheinung ist also lediglich eine Folge davon,
daBl das FlieBen infolge der gréBeren Bildsamkeit trotz grolerer
Festigkeit in der Richtung der Ecken leichter vonstatten geht,

1) Martens-Heyn: Materialienkunde. 1912, S. 408.
2) Goerens: Einfithrung in die Metallographie. 1922, 8. 9.
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als in der um 45° hierzu geneigten. Auf anderen Kristallflichen

erhilt man ebenfalls unrunde Eindriicke von bestimmter Ge-

staltung, und zwar senkrecht zur Oktaederfliche elliptisch ver-

zerrte, senkrecht zur Dodekaederfliche dagegen fast kreisrunde

Eindriicke und in allen iibrigen Richtungen entsprechende Uber-
gangsformen.

Andere Forscher, die Metallkristalle nur in wenigen oder nur

in einer Kristallrichtung untersuchten, haben dieses grundsétzlich

. verschiedene Verhalten nicht wahr-

> ;:';;:.? nehmen kénnen. Bei Zink-Einkri-

= \g stallen soll die Umgestaltung der

. Querschnitte beim Zugversuch auf

- i Gleitungen lings der Hemmungs-

A ebenen (H) und deren gleichzeitige

i ) Drehung zuriickzufiihren sein').
Abb. 236. Viereckig verzerrter Ei lche Gleit d Dreh
Kugeleindruck auf der Wiirfelflache 1ne solche xieitung und rehung

eines Kupferkristalls. (Lin.Vgr.6,5). findet bei Kupfer- und Aluminium-

einkristallen nicht statt; vielmehr
ist die Plastizitit dieser Metalle, entgegen den Voraussetzun-
gen der kristallographischen Theorien in den einzelnen Kri-
stallbereichen sehr verschieden. Auf die Geometrie des Raum-
gitters iibertragen, scheint es den Versuchsergebnissen gemaf
lediglich darauf anzukommen, ob der Krifteangriff normal oder
tangential zu einem Elementarwiirfelkomplex erfolgt. Findet der
Kraftangriff normal statt, so wird ein FlieBen viel schwieriger
eintreten als beim tangentialen Kraftangriff. Es scheint also ein
bestimmter Zusammenhang zwischen der Geometrie des Raum-
gitters und dem Fliefivermégen zu bestehen. Man gelangt etwa
zur folgenden Definition: Neben der Vektorialitit ist die Richtung
des Kraftangriffes zum Elementarwiirfelkomplex entscheidend fiir
die Ausbildung der FlieBebenen (F) und firr das physikalische
Verhalten eines Kristalls beim FlieBen.

Beschatfenheit der Kristallproben. Uber die Beschaffenheit
der verwendeten Kristalle sei noch vermerkt, daf diese aus Gul3-
barren gewonnen wurden, bei denen sich die Erstarrung und Ab-
kithlung sehr langsam vollzog. Das Kupfer war sehr rein; die
Gesamtverunreinigungen < 0,01°%/,. Nach dem Ausschélen der

1) Polanyi: Z. Physik. Bd. 12, 8. 58 u. f., 1922.
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Kristalle wurde ihre Orientierung mit Hilfe verschiedener Atz-
verfahren — wie Dendriten- und Kristallfigurenidtzung — be-
stimmt; die Fehler der Lagenbestimmung diirften in keinem Falle
39/, iiberstiegen haben.

Festigkeit und Verfestigang,

Einordnung. Die bisherigen Betrachtungen erstreckten sich
nur auf die Veréinderungen der Eigenschaften bei iiberelastischen
Beanspruchungen, wie sie beim Zerreiversuch auftreten. Wesent-
lich andere Verhaltnisse ergeben sich bei Beanspruchungen anderer
Art. Diese Unterschiede sind so wesentlich, daBl es zweckméBig
erscheint, zwei Hauptarten der Deformationsvorginge zu unter-
scheiden. Fiir eine solche Unterteilung gibt auch die einschligige
Literatur einige Anhaltspunkte.

Die eine Hauptgruppe der Deformationsvorgénge tritt haupt-
sdchlich im Arbeitsfeld der Materialpriifung auf, die andere im
Tatigkeitsbereich der mechanischen Technologie. Rein &uBerlich
unterscheiden sich die beiden Gruppen dadurch, dafl die Form-
ausbildung das eine Mal , freiwillig” vor sich geht, das andere Mal
dem Werkstiick gewissermallen ,aufgenétigt wird. Man ver-
sucht dies durch Bezeichnungen zum Ausdruck zu bringen wie:
,ireier Zug‘ oder Beanspruchung in mehr oder weniger geschlosse-
nen ,, Kalibern®; wobei man unter diesen Zug-, Biege-, Drehungs-
beanspruchungen, unter jenen dagegen Beanspruchungen im Ge-
senk, Zieheisen und Walzwerk, aber auch in der Diise und unterm
Hammer versteht.

Es diirfte von Wichtigkeit sein, zunéchst einmal festzustellen,
dafB} die beiden Arten der Beanspruchung auf die Eigenschaften
von sehr verschiedenem EinfluB sind. Wéahrend bei der ersten
Art die Eigenschaften nur in gewissen eng bemessenen Grenzen
verandert werden, konnen sie bei jener weit iiber diese Grenzen
hinaus verindert werden; die Festigkeit iiber die sonst erreich-
baren Betrige hinaus, die Dehnung unter die sonst giiltigen
Mindestbetrage herunter. Das Gleiche gilt unter anderem in bezug
auf Harte und Elastizitit. Eine Einteilung der Deformations-
arten in zwei Hauptgruppen, kenntlich durch die unterschiedlichen
Eigenschaften, erscheint daher wohl geboten. Im folgenden soll
im Gegensatz zu der eigentlichen ,,Festigkeit*, wie sie im Zerreil3-
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versuch charakteristisch hervortritt, die dem Metall gewisser-
maBen aufgenotigte erhShte Festigkeit mit ,,Verfestigung® (im
Sinne von ,,fester machen®) bezeichnet werden.

Verfestigungswirkung. Es ist wichtig, die Wirkung der Ver-
festigung in Abhingigkeit von der Kristallorientierung niher
kennenzulernen. Die Versuchsergebnisse sind in der Zahlentafel 6,
Léngsreihen 5 bis 8, zusammengefaf3t.

Bei der Verfestigung der Stabe, deren Orientierung der Kristall-
richtung grofiter Festigkeit und mittlerer Dehnung entsprach,
konnte durch stirkstes Kaltstrecken eine Erhohung der Festigkeit
von 35,0 auf 39,6 kg/mm? erzielt werden, die Dehnung wurde
dagegen stirker beeinflufit, und zwar von 339/, fast auf den Wert
Null vermindert.

Bei allen anderen Stiben, derer Orientierung den Kristall-
richtungen geringerer Festigkeit entsprach, konnte dagegen
durch starkes Kaltstrecken die Festigkeit auf den bei allen Proben
ziemlich nahe iibereinstimmenden Endwert von 34,0 bis 39,6
kg/mm? gesteigert werden.

Je niedriger die Festigkeit der unbeanspruchten Kristall-
proben war, um so groBere Verfestigungswirkungen konnten beim
Kaltstreckvorgang erreicht werden.

Dies geht anschaulich aus Abb. 237 hervor, die die Ober-
flache wiedergibt, welche die Festigkeitszahlen der durch das
Kaltstrecken verfestigten Kristallproben miteinander verbindet.
Die Senkungen auf den urspriinglichen Wiirfelflichen, gemaf
Abb. 234, erscheinen nunmehr in gleich starkem Mafle gewdlbt;
der Korper ist fast zu einer Kugel angeschwollen. Die urspriing-
lichen Dodekaederflichen werden durch kleine Senkungen eben
noch angedeutet. Die duflerste Begrenzung der neuen Oberfliche
geht etwas iiber die fritheren Hochstwerte der Festigkeit hinaus.

Der Kristallkgrper verhdlt sich nunmehr Zugbeanspruchun-
gen gegeniiber schlechthin dhnlich einem isotropen Stoff; seine
Festigkeit ist in allen Achsenrichtungen praktisch gleich, seine
Dehnbarkeit fiir Zug in allen Achsenrichtungen erschépft. Der
Koérper hat seine Kristallnatur fast vollstindig eingebiifit, sein
Verhalten ist dhnlicher dem eines isotropen Kérpers, denn eines
Kristalls.

Festigkeitseigenschaften unbeanspruchter Krisialle. Der Ge-
gensatz zwischen der eigentlichen Festigkeit, wie sie beim Zerreil3-



Festigkeit und Verfestigung. 221

versuch charakteristisch hervortritt, und der kiinstlich gesteigerten
Festigkeit, wie sie sich in den verfestigten Kristallproben dar-
bietet, geht aus diesen Versuchsergebnissen deutlich hervor. Es
entsteht aber nunmehr die Frage, inwieweit schon die beim Zerreil3-
versuch sich ergebenden Festigkeitswerte in der Kristallnatur
begriindet bzw. inwieweit sie bereits auf ungewollte Verfestigungs-
wirkungen zuriickzufithren sind. Eine exakte Losung der Frage
ist derzeitig nicht moglich, dagegen kann ein hinreichender Ein-

Abb. 237. Verfestigungskérper eines Kupferkristalls.

blick in die Verhiltnisse auf experimentellem Wege gegeben
werden. Bekanntlich gibt die Grofe des rekristallisierten Kornes
eines Metalles ein Ma@} fiir den Grad der stattgehabten Kaltbear-
beitung; die Grofle des Kornes und der Bearbeitungsgrad stehen
in umgekehrten Verhéltnissen zueinander (vgl. Abschn. VII).
Rekristallisationsversuche an den Zerreilproben der Kupfer-
kristalle ergaben folgendes Bild.

Alle Proben waren bei 7509 nach einer Ausglihdauer von
30 Minuten bereits deutlich rekristallisiert. Wéahrend bei den
Proben normal zur Dodekaederfliche und in der Zone Dodekaeder-
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zur Wiirfelfliche um 18° geneigt hierzu ein Korn von 0,20 und
0,23 mm Durchmesser festgestellt werden konnte, zeigte die
normal zur Wiirfelfliche entnommene Probe ein Korn von 0,40 mm
Durchmesser. Alle iibrigen Proben hatten ein Korn von 0,28 bis
0,32 mm Durchmesser. Mit Ausnahme der normal zur Wiirfel-
fliiche entnommenen Probe breitete sich die Rekristallisation bei
allen iibrigen Proben iiber den ganzen Querschnitt aus, also iiber
alle gleichformig gedehnten Teile der Stabe. Bei dem normal zur
Wiirfelfliche entnommenen Zerreillstab konnte dagegen eine
Gefiigeverinderung nur in den FlieBkegelzonen beobachtet wer-
den. Bei Anwendung einer Rekristallisationstemperatur von
1000° rekristallisierten auch die {iibrigen Teile des Quer-
schnittes?).

Aus diesen Ergebnissen folgt, dafl normal zur Wiirfelfliche
die geringsten, normal zur Dodekaederfliche und in der Zone
Wiirfel- zur Dodekaederfliche um 189 geneigt hierzu die groBten
Verfestigungswirkungen aufgetreten waren. In allen anderen
Richtungen traten dagegen nur mittlere Effekte auf. Die in
Abb. 234 dargestellte Fliche der Festigkeitszahlen miifite dem-
nach etwa so berichtigt werden, daf die Werte normal zur Dodeka-
ederfliche und des angrenzenden Umkreises etwa den Werten der
Wiirfelfliche gleich zu setzen wiren (rd. 15 kg/qmm). Die Werte
normal zur Oktaederfliche und des angrenzenden Umkreises
sind vielleicht um ein Drittel (rd. 24 kg/qmm) herabzusetzen?).
Der Korper zeigt in einzelnen Richtungen eine betrachtliche Ver-
minderung seiner Ausmafe, wenn auch im grofen und ganzen seine
Grundform erhalten geblieben ist. Die sich so ergebenden Festig-
keitszahlen werden den wahren Kristalleigenschaften wohl am
nichsten kommen.

Auch wenn die Festigkeitszahlen auf ihre ungefihren Grund-
werte herabgesetzt werden, ergeben sich im Hinblick auf die
erhaltenen Zahlenwerte in den verschiedenen Kristallrichtungen
wesentliche Unterschiede. Nach allgemeinen Vorstellungen steht

1) Bei dhnlich beanspruchten Einkristallen des Zinks soll Rekristalli-
sation ausgeblieben sein (Polanyi: Z. Physik. Bd.12, 8. 581f., 1922), Dauer-
rekristallisation bei hohen Temperaturen diirfte aber zweifellos auch hier
zum Erfolg fithren.

2) Vergleiche hierzu das Rekristallisations-Diagramm des Kupfer

von Rassow u. Velde, Z. Metallkunde. 1920, S. 369.
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wohl die Festigkeit mit der Dichte der Netzebenenbesetzung im
engen Zusammenhang. Die Dichten der Flichen 011, 010, 111
des Kupfers verhalten sich wie 0,846 : 1 : 1,384 und in ungeféhrer
Ubereinstimmung hierzu die auf ihre Grundwerte herabgesetzte
Festigkeit wie 15:15: 24,

Festigkeitseigenschaften beanspruchter Kristalle. Viel schwie-
riger ist zu entscheiden, worauf die bei iiberelastischer Beanspruch-
ung auftretende Erhohung der Festigkeit zuriickzufiihren ist. Es
ist unter anderem versucht worden, die Verfestigung mit Kristall-
drehungen in Beziehung zu bringen. Anderseits wird auch fiir
die Erklarung der Verfestigung die geringere oder gréBere
Homogenitat des Kraftfeldes als wirksamer Faktor mit hinzu-
gezogen?).

Die Anschauung, dal} sich bei feinkornigem Metall infolge
der gréfleren Homogenitat des Kraftfeldes auch grofere Festig-
keit ergeben soll, ist aber ohne eine schirfere Fassung schwer
verstandlich.

Wenn man Kristalldrehungen fiir die Erklarung der Vor-
ginge heranzieht und annimmt, daB sich die Kristalle beim Zug-
versuch in die Richtung des groBten Widerstandes einstellen, so
ist auch damit nichts gewonnen. Unter Zugrundelegung dieser
Vorstellung miilte die Bruchbildung, gleichgiiltig bei welcher
Kristallorientierung, stets bei konstanter Spannung erfolgen.
Dem laufen aber die Ergebnisse der Zerreilversuche an den
unverfestigten Kristallproben entgegen (Zahlentafel 6, Lings-
reihen 1 bis 3).

Es konnten nun Zweifel dariiber bestehen, ob der Grad der
Deformation bei dieser Versuchsreihe fiir die véllige Umlenkung
der Kristalle ausreichend war. Die an den hochbeanspruchten
Kristallproben gewonnenen Versuchsergebnisse (Zahlentafel 6,
Léngsreihen 5 bis 8) scheinen dem zunéchst auch nicht zu wider-
sprechen; trife dies aber in Wirklichkeit zu, so miifiten an den
Einkristallproben alle urspriinglichen Eigenschaften, wie sie der
unbeanspruchte Kristallkérper in den verschiedenen Achsen-
richtungen darbietet, wieder auffindbar sein. Dies wird jedoch
durch den Versuch nicht bestitigt.

Die Ergebnisse der an einem Kupferkristall angestellten Ver-

1) Tammann: Lehrbuch der Metallographie. 1914 S. 73.
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suche sind in Abb. 238 wiedergegeben. Bei einer Dickenabnahme
der Kristallplatte von 909/, ist die Festigkeit des parallel zu einer
Wiirfelkante ausgewalzten Kristallstreifens in allen Achsenrich-
tungen auf die Endwerte von 36 bis 41 kg/mm? angestiegen, die
Dehnung dagegen auf rund 2°/, gefallen. Im unverfestigten
Zustand betrug die Festigkeit in der Lage parallel und quer zur

90°
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Abb. 238. Abhingigkeit der Verfestigung von der Walzrichtung.

Walzrichtung bei beiden Proben 14,6 kg/mm? bei einer Dehnung
von 10%/;. Demnach ist eine durchgreifende Verinderung der
Eigenschaften in allen Walzrichtungen der Proben erfolgt. Wiirde
der Kristall eine Umlenkung in der angegebenen Weise erfahren,
so miifite auch bei einer beliebigen Lage der beiden anderen Achsen
ein Bild erhalten werden, das sich bei Walzrichtungen von 90°
und 30° durch Minima auszeichnen miiite und das in einem Um-
rif, wie sich kristallgeometrisch leicht ableiten laft, iber die
gestrichelte Kurve nicht hinausgehen diirfte. Wie aus der Abbil-
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dung hervorgeht, geht dieser Kurvenzug an allen Stellen weit iiber
die urspriinglichen Grenzen hinaus.

Wichtiger ist schon ein weiterer im Zusammenhang mit der
Translationshypothese geduBlerter Gesichtspunkt, daff auch die
Lage der ,vermeintlichen kristallographischen Gleitebenen‘
zu der Richtung, in der der Zug wirkt, auf die Festigkeit von
EinfluB sei. Uber die Auslegung dieser Anschauung scheint aber
keine Einigkeit zu bestehen. Fraenkel?) legt die Beziehung zwi-
schen Gleitflichenbildung und Festigkeit etwa so aus: ,,Da nun
auch wieder die Festigkeit an plastische Deformation gebunden
ist, so ist also auch die Verfestigung mit Gleitflachenbildung un-
trennbar vereint,

Fir das Verhalten von Einkristallen ergeben sich daraus
folgende SchluBfolgerungen: Kristalle, deren ,,Gleitebenen‘ einen
Winkel von mehr als 45° zur Zugrichtung bilden, miiiten durch
fortschreitende Deformation entfestigt werden, wobei das Mini.
mum der Festigkeit bei einer Lage der ,,Gleitebenen von an-
nihernd 459 zur Zugrichtung auftreten miiite. Bei weiterer Zug-
beanspruchung wiirde anderseits die Zugspannung in gleichem
MaBe ansteigen miissen. Nur bei Kristallen, deren ,,Gleitebenen®
von vornherein einen Winkel von 459 zur Zugrichtung einnehmen,
wiirde das Flieflen unter Anstieg der Spannung vor sich gehen.
Diese Folgerungen stehen aber in Widerspruch mit den an Kupfer-
einkristallen erhaltenen Versuchsergebnissen. Bei allen Proben
konnte namlich mit zunehmender Verlingerung auch ein regel-
méfiger Anstieg der Spannung beobachtet werden.

Demnach diirfte auch bei dieser Uberlegung eine Verwechs-
lung der funktionellen Beziehungen in gleicher Weise, wie dies
in bezug auf die Dehnung gezeigt werden konnte, vorliegen.

Die Vorginge bei der Verfestigung widersprechen mithin
allen kristallographischen Deutungsversuchen, sie scheinen wohl nur
dann verstiandlich, wenn ihnen Storungen im gesetzméBigen Aufbau
des Gitters zugrunde gelegt werden (vgl. Abschn. IX).

Sind die von der Verlagerungshypothese?) gemachten Voraus-
setzungen richtig, so ergeben sich aus ihnen wichtige experimentelle
SchluBfolgerungen, die auch fiir die Theorie von grundsétzlicher

1) Die Verfestigung der Metalle durch mechanische Beanspruchung,
1920, S. 6.
?) Czochralski: Intern. Z, f. Metallographie. 1916, S. 11,
Czochralski, Metallkunde, 15
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Bedeutung sein diirften. Wird namlich das Raumgitter durch
iiberelastische Beanspruchung in seinem gesetzmafBigen Auf-
bau gestort, so mufl die Storung auch auf das Gefiigebild von
EinfluB sein. Diese Frage kann an Hand des Atzgefiiges von
Einkristallen gepriift werden. Durch geeignete Atzmittel werden
néamlich nicht nur die Bereiche der einzelnen Kristallkorper blof3-
gelegt (vgl. Abschn. 1IV), sondern zugleich auch die Unterschiede
in der Kornorientierung angezeigt. Diese kann einmal an der
Form der sog. Atzfiguren, oder aber an der Reflexionsintensitit
der einzelnen Kristallflichen erkannt werden. Jede durch ein
Kristallkorn gelegte Schnittfliche hat eine bestimmte Reflexions-
intensitit, deren Stirke an allen Stellen ein und derselben Kristall-
flache die gleiche ist. Da nun die Plastizitat der Kristalle in den
einzelnen Achsenrichtungen sehr verschieden ist, so ist auch die
FlieBgeschwindigkeit der Teilchen je nach der Kristallrichtung eine
wechselnde. Die verschiedene FlieBgeschwindigkeit ist auf die
dullere Gestalt des Kristalles nicht ohne EinfluB. Daher erleiden
Einkristallproben im Gegensatz zu Vielkristallproben beim FlieBen
die merkwiirdigsten Gestaltsverzerrungen. Besonders augenfillig
sind diese Wirkungen beim Verdrehungsversuch; dies veranschau-
licht Abb. 239 an einem Aluminiumeinkristallstab. Der urspriing-
lich zylindrische Stab von kreisrundem Querschnitt hat seine Ge-
stalt vollig verandert und die ungefdhre Form einer flamischen
Saule angenommen. Aufler der stark ausgepriagten schraubenfor-
mig verlaufenden Rippe sind an der Probe noch mehrere parallel zu
dieser verlaufende Furchen sichtbar. Die Furchen sind, wie durch
Einritzen eines Netzes an der Oberfliche der Probe leicht fest-
gestellt werden kann, durch starkes Einschniiren entstanden, ent-
sprechend der Lage der Ebenen geringsten Verschiebungswider-
standes. Art und GroBe der Verformung lassen sich aus der Lage
der FlieBebenen (F), wie dies bei den Zerreillversuchen gezeigt
wurde, unschwer ableiten.

Dieses unterschiedliche Verhalten mufl sich auch in den
Schliffbildern ausdriicken, wenn das Flieflen unter Stoérung des
gesetzmafigen Gitteraufbaues (Abschn. IX) vonstatten geht. Ge-
mifB der verschiedenen FlieBgeschwindigkeit mufl also die Re-
flexionsintensitat von Stelle zu Stelle wechseln, entsprechend der
jeweiligen Ausgestaltung des FlieBfeldes. Versuche an Einkristall-
proben des Aluminiums haben nun folgendes ergeben.
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Abb. 240 zeigt einen Teil des bereits in Abb. 239 wieder-
gegebenen verdrehten Stabes nach dem Entfernen der Ober-

(Etwa natiirl. GréBe.)

(Etwa natiirl. Gré8e.)

Verdrehter Aluminium-Einkristall (Rundstab).

Abb. 239.

Abb. 240. Derselbe Stab nach dem Abdrehen. Geitzt mit FluBsdure-Salzsiure. (Etwa natiirl. GroBe.)

Abb. 241. Liangsschnitt desselben Stabes. Gedtzt mit FluBsiure-Salzsiure.

flichenschichten durch Abdrehen; Abb. 241 einen Teil desst_)lben

Stabes im Lingsschnitt nach wiederholt abwechselndem Atzen

in verdiinnter FluBsiure (10 bis 209/,) und konzentrierter Salzsiure
15*
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(1,12)1). Den Abbildungen gemiB ist die Reflexionsintensitit der
Proben &ullerst verschieden und wechselt in mannigfaltiger Folge.
Gleiches Verhalten zeigen auch die in den Abb. 242 bis 244

(Etwa natiirl. GroBe.)

(Etwa natiirl. GréSe.)

Abb. 242. Verdrehter Einkristall anderer Orientierung (Rundstab).
Abb 243, Derselbe Stab nach dem Abdrehen. Geétzt mit FluBsiure-Salzsiure. (Etwa natiirl. GroBe.)

Abb. 244. Léngsschnitt desselben Stabes. Gedtzt mit FluBssure-Salzsdure.

') Statt FluBsdure kann auch 10 bis 209/,ige Natronlauge Verwendung
finden,
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und 245 und 246 wiedergegebenen Aluminiumeinkristallproben an-
derer Orientierung. Von ganz ausgezeichneter Schonheit sind ins-
besondere die Langsschnitte Abb. 244 und 246.

(Etwa natiirl. GroBe.)

(Etwa natiirl. GroBe.)

FluBsiure-Salzsdure.

Abb. 245. Verdrehter Aluminium-Einkristall, linke Hilfte nach dem Abdrehen. Geédtzt mit

Abb. 246. Liangsschnitt desselben Stabes. Gedtzt mit FluBsiure-Salzsaure.

Die Reflexionsintensitiat der meisten Proben zeigt so schroffe
Ubergiinge, daB sie fast sprunghaft erscheint; in Wirklichkeit
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Abb. 247. Ringférmig gebogener Aluminium-Einkristall; Schnitt parallel zur
Langsachse des Stabes. Geatzt mitFluBsaure-Salzsaure. (Etwanatiirl. GroSe.)

Abb. 248. Spiralartig gebogener Aluminium-Einkristall; Schnitt parallel
zur Lingsachse des Stabes. Ge#tzt mit FluBsiure-Salzsaure.
(Etwa natiirl. GroBe.)
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besteht aber vollkommene Kontinuitit. Dies kommt daher, daB
das FlieBen in einzelnen Kristallrichtungen voreilt, in anderen
nachbleibt. Die Kristalle miissen auch schon darum als Ganzes in
ihrem gesetzmafigen Aufbau tiefgreifende Storungen erlittenhaben.

In der gleichen Weise kann das Auftreten inhomogener
Reflexion bei allen anderen Arten der iiberelastischen Beanspru-

Abb. 249. Derselbe Kristall bei verindertem Einfallswinkel der Lichtquelle.
(Etwa natiirl. GroBe.)

chung nachgewiesen werden. Abb. 247 zeigt einen geiitzten Alu-
minjumeinkristall, der zu einem geschlossenen Ring gebogen und
darauf mit einer Schliffliche versehen wurde. Das Reflexions-
bild ist vierstrahlig.

Das Reflexionsbild eines Aluminiumeinkristalls von kreis-
rundem Querschnitt, der zu einer Spirale aufgerollt und nach
dem Anlegen der Schliffliche gedtzt wurde, veranschaulicht
Abb. 248. Entsprechend der Orientierung des Kristalls erscheint
das Reflexionsbild in Form eines dreistrahligen Sternes. Relativ-
verschiebungen von Lichtquelle und Kristall ergeben wechselnde
Reflexionsbilder; bei bestimmten Beobachtungswinkeln kérnen,
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wie Abb. 249 veranschaulicht, Reflexionsbilder in Form von Spira-
len beobachtet werden.

Je vielfaltiger die Ausgestaltung des FlieBfeldes, um so leb-
haftere Reflexionswirkungen konnen erzielt werden, wie dies
Abb. 250 an einer verdrehten und darauf zu einer Spirale auf-
gerollten Aluminiumeinkristallprobe wirksam zum Ausdruck

Abb. 250. Verdrehter und daraufspiralartig gebogener Aluminium-Einkristall.
(Etwa natiirl., GroBe.)

bringt. Dal} alle diese Erscheinungen durch sehr weitgehende
Beanspruchungen allmahlich zuriicktreten und nach und nach
ganz verwischt werden, braucht kaum besonders hervorgehoben
zu werden (vgl. Abschn. VI).

Versuche, die Storungen in der gesetzméifligen Reflexion in
anderer Weise, z. B. durch die Annahme von Kristallzertriimme-
rungen, deuten zu wollen, sind ergebnislos, auch dann, wenn an-
genommen wird, daf sich die Kristalltrimmer unter der Einwir-
kung des FlieBvorganges in irgendeiner Weise gesetzméfBig an-
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ordnen. Verdrehungsversuche an Vielkristallproben zeigen nim-
lich die beschriebenen Reflexionswirkungen nicht oder aber in um
so geringerem MafBe, je feiner das Korn des Versuchsmaterials ist.
Kristallzertrimmerungen miifiten sich aber auch dessenun-
geachtet im Schliffbild in irgendeiner Weise objektiv nachweisen
lassen, insbesondere zu Beginn der Formverinderung, wo grobe
Bruchstiicke der Kristalle noch vorliegen miifiten.

In gleicher Weise widersprechen auch die Verformungserschei-
nungen sowie die beobachtete Inhomogenitat der Reflexionsbilder
der Annahme einer Kristallzertriimmerung. Im Gegensatz zu
Vielkristallproben, bei denen eine bestimmte Proportionalitat im
Hinblick auf die Gestalt der Proben vor und nach der Form-
verdinderung bestehen bleibt, konnen bei Einkristallen neben der
Inhomogenitét in der Reflexion je nach ihrer Orientierung erheb-
liche Unterschiede in der Ausbildung der Gestalt auftreten. Aber
nirgends duBlert sich der unverlierbare Richtungssinn der Kri-
stalle so deutlich, wie in diesem Verhalten. Der beanspruchte
Kristall ist und bleibt eine homogene Einheit, und zwar auch dann,
wenn er seine Kristallnatur bereits fast génzlich eingebiil3t hat.

So verschieden die beobachteten Reflexionswirkungen von
iiberelastisch beanspruchten Kristallen sind, so ist ihre Mannig-
faltigkeit einzig und allein in der Ausgestaltung des FlieBfeldes
und den damit verbundenen Stérungen im gesetzmiBigen Aufbau
begriindet. Man kann sich wohl nicht der Tatsache verschlieflen,
daf} diese Erscheinungen mit Stérungen im Raumgitteraufbau im
Zusammenhang stehen und daf in ihnen ein Ausdrucksmittel fiir
diese Stérungen zu erblicken ist.

Die Beziehungen, die sich zwischen den Eigenschaften und
der Geometrie des Raumgitteraufbaues ergeben, scheinen geeignet,
in besonderer Weise die Vorginge der Umgestaltung des Raum-
gitters zu erhellen. Sie sprechen vielleicht dafiir, daf} die Atome
nach und nach in der Weise verlagert werden, dal} die Absténde
der Gitterpunkte in den verschiedenen Netzebenen durch den
Umbildungsvorgang zunichst einmal mehr oder weniger stark
ausgeglichen werden. Dadurch wird die urspriingliche Symmetrie
der Netzebenen und damit die des Raumgitters zerstort. Das Wesen
der Verfestigung wiirde also gewissermallen in dem Ausgleich
der Atomabstinde zu erblicken sein, vielleicht in loser Anlehnung
an die Geometrie der dichtesten Kugelpackung. Dieser Vorstellung
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scheinen auch Ergebnisse der Réntgenforschung keineswegs zu
widersprechen?).

Uberblickt man die gesamten vorliegenden Versuchsergeb-
nisse, so gewinnt man den Eindruck, dafl der Kreis der Vorstel-
lungen iiber das FlieBen von Metallkristallen sich immer mehr
schlieBt. So sicher wie die Kristallographie aus der Lage der Atz-
figuren die ersten Schlufolgerungen fiir den gesetzmifigen Aufbau
der Kristalle gezogen hat, so sicher kann aus der inhomogenen
Reflexion auf eine tiefgreifende Verlagerung des Raumgitters
geschlossen werden.

Eine Quelle, die iiber den Rahmen der Verlagerungshypo-
these hinaus auf die Erklirung der FlieB- und Verfestigungsvor-
ginge in gleichem Sinne Bezug nimmt, ist bis jetzt kaum bekannt
geworden. Aber auch die Bestimmung des Begriffes ,,Verfesti-
gung 148t sich quellenm&Big wohl nicht belegen. Wahrscheinlich
hat sich der Begriff ,,Verfestigung* nach und nach von selbst
entwickelt. Soweit man nun unter dem Begriff ,, Verfestigung*
in der hergebrachten Form eine Erhshung der Kohésion versteht,
diirfte die Berechtigung fiir eine solche Auffassung aber mehr als
zweifelhaft sein. Nach den bisherigen Feststellungen an Viel.
kristallproben ist es nimlich nie gelungen, bei geringeren effektiven
Spannungen als 48 bis 55 kg/mm?2 die Kohésion des Kupfers aufzu-
heben. Diese Feststellung diirfte also eher dazu berechtigt haben,
den Begriff der Verfestigung tiberhaupt abzulehnen. Auf Grund
der mitgeteilten Versuchsergebnisse gelang zum erstenmal die
Feststellung, daf auch Einkristalle, dhnlich wie Vielkristall-
aggregate, im Sinne einer Koh#sionserh6hung verfestigt werden
konnen, eine Anschauung, die der Verlagerungshypothese seit
langem als Grundlage dient. Dadurch wird eine grundsétzliche
Stellungnahme zu der Frage der Verfestigung erst ermdéglicht.

Zustandsschema. Versucht man nun die gesamten Flie3-
und Verfestigungsvorginge in ihren Zusammenhéngen zeichnerisch
darzustellen, so gelangt man zu dem in Abb. 251 wiedergegebenen
Schaubild?), dem die bei Kupfer erhaltenen Versuchsergebnisse
zugrunde liegen.

1) Vgl. dagegen Masing u. Polanyi: Kaltreckung und Verfestigung.
Ergebnisse der exakten Naturwissenschaften Bd. IT, 8. 177, 1923, in Gegen-
satz zu diesen aber vor allem Gross: Z. Metallkunde 1924, S. 19.

2) Czochralski: Stahl u. Eisen 1916, S. 863.
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In ihrem grundsétzlichen Verlauf ist die Abhingigkeit der
Festigkeits- und Dehnungseigenschaften des natiirlich kristalli-
sierten Metalls (ungestreckten GuBimetalls) von der mittleren Korn-
gréBe (pm) in der Schaulinie c—z wiedergegeben: also Festig-
keitsanstieg bei Erniedrigung der Dehnung.

Die wiedergegebene Schaulinie ist nur unter der Voraus-
setzung gleichférmigen mechanischen Verhalténs (Quasiisotropie)
des Materials streng giiltig. Bekanntlich macht sich aber auch die
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Abb. 251. Zustandsschema fiir Kupfer.

Kornigkeit, also das Verhéltnis der mittleren KorngréBe zum

m
Volumen <(L> auf das mechanisch gleichformige Verhalten eines

v
Stoffes bemerkbar. Am gréBten sind diese Einfliisse innerhalb eines
Kristallkornes selbst. Den Grenzfall, dafl der Kérper nur aus einem
einzigen Kristall bestehe (p m = v), bezeichnet die Kurve a—=b.
In diesem Fall wird die Festigkeit und Dehnung, je nachdem, ob
die Beanspruchung in den Achsenrichtungen groBter bzw. ge-
ringster Festigkeit und Dehnung stattfindet, alle moglichen zu-
geordneten Werte, die die Kurve a—b einschlief3t, aufweisen kon-
nen. Mit wachsender Kornzahl wird der Abstand der Punkte
a und b, die die Grenzwerte darstellen, immer kleiner, bis er end-
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lich ganz zusammenschrumpft; dieser Punkt, der in dem Schau-
bild mit ¢ bezeichnet ist, wird bei den meisten Metallen erreicht,
wenn die Korngrofie g m, geometrische Gleichachsigkeit des Arbeits-
gutes vorausgesetzt, auf 1/, o, des gesamten Volumens sinkt. Die
Zahl entspricht einem groben Erfahrungswert. Verbindet man
die Hoéchst- und Niedrigstpunkte ¢ und b der Festigkeit und
Dehnung fiir ¢ m = v, so erhdlt man unter Einschluf} des Punktes ¢
eine Dreiecksflache abc, die das Gebiet mangelnder Quasiisotropie
begrenzt.

Der Einflufl der Kaltbearbeitung macht sich dagegen in dem
Schaubild in der Weise bemerkbar, wie dies die Transversalkur-
ven d ausdriicken. Sie deuten den Anstieg der Hochstlastgrenze
an, wie er abhingig von der Lage des Ausgangspunktes in nicht
néher bekannter Weise zum Punkte z hin fortschreitet. Anlassen
iibt auf die FEigenschaften entgegengesetzte Wirkungen aus,
indem die Hochstlastgrenze etwa nach Mafigabe der Transversal-
kurven erniedrigt wird.

Die stark ausgezogenen Kurven geben die Verhaltnisse fiir
Einkristalle und fiir solche Vielkristallproben wieder, bei denen
gich der EinfluB der Kristallnatur noch deutlich bemerkbar
macht (Gebiete mangelnder Quasiisotropie), die diinn ausgezogenen
Kurven fiir Vielkristallproben, in denen die Einfliisse der Kristall-
natur praktisch unwirksam sind. Das Schaubild gibt also die
Beziehungen der Festigkeits- und Dehnungseigenschaften zu den
verschiedenen Zustanden der Einkristalle!) und Vielkristallproben
verschiedener Kornigkeit in umfassender Weise wieder.

1) Polanyi nimmt diese bereits 1916 vom Verfasser gemachte Fest-
stellung auch fiir sich in Anspruch; a. a. 0. 8. 210. (Vgl. Anmerkung S. 234.)



XI. Kriftemechanik der Verfestigungsvorgiinge.
FlieBkurven veon Vielkristallproben.

Wenn auch ein Versuch, die kriaftemechanischen Zusammen-
hiange in ihrer Gesamtheit zu behandeln, durchaus verfriiht sein
diirfte, so ergeben sich auf Grund der vorangehenden Abschnitte
gewisse Fragestellungen, deren Beantwortung praktisch wie theo-
retisch dulerst bemerkenswert sein diirfte. Insbesondere berech-
tigen umfangsreiche Forschungsarbeiten, die von ganz anderen
Gesichtspunkten aus die Losung der Verfestigungsfrage anstreben,
diese Dinge, wenn auch ganz kurz zu beriihren.

LaBt man nun die vermeintlichen , kristallographischen Gleit-
flichen“ (Hemmungsebenen H) auf Grund ihrer eindeutig erwie-
senen Unwirksamkeit bei den Flie- und Verfestigungsvorgéingen
auBer Betracht (vgl. Abschn. X), so fithren unsere Folgerungen auf
einen Weg, den unsere namhaftesten Technologen Rejts, Mar-
tens, Heyn, vor allem aber Ludwik?) durch ihre Forschungen
gewiesen haben, ndmlich den, die gesamten Flief- und Verfesti-
gungsvorgange von Vielkristallproben zu der inneren Reibung in
Beziehung zu bringen. Doch erst Ludwik war es durch seine
klagsischen Untersuchungen gegliickt, die Vorgéinge der inneren
Reibung in der Weise zu deuten, dall ihm die Auftellung einer
hypothetischen FlieBkurve gelang.

Im Hinblick auf die Beschaffenheit der Proben werden von
Ludwik folgende Anforderungen gestellt: Der Kérper bestehe
aus elastischen Elementen (Molekiilgruppen, Massenteilchen),
die sich beriihren und (unter gewissen Bedingungen) gegeneinander
bleibend verschieben lassen. Im Verhéltnis zu den zu betrach-

1) Rejto: Die innere Reibung der festen Kérper, 1897 und Bau-
materialienkunde 1900, S. 305f. — Martens: Mitt. Kgl. Techn. Versuchs-
anst. Berlin 1884, S. 93. — Heyn: Metall und Erz 1918, 8. 411 u. 436. —
Ludwik, insbesondere: Elemente der technologischen Mechanik. 1909.
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tenden Formveridnderungen sei die Grofle dieser Korperteilchen
verschwindend klein und der ganze Korper homogen und isotrop.

Weiter werden von Ludwik nachstehende einfache Begriffs-
entwicklungen gegeben: Jene spezifische Normalkraft (Zug-
spannung), die erforderlich ist, eine Beriihrung benachbarter Korper-
elemente aufzuheben, sei mit,, Kohésion®, jenespezifische Tangen-
gentialkraft (Schubspannung), die nétig ist, eine bleibende relative
Verschiebung derselben einzuleiten, mit ,innere Reibung®
angesprochen. Die Gréfle der inneren Reibung sei insbesondere
abhiingig von der urspriinglichen Materialbeschaffenheit, der Art

P und Grofe der vorangegange-

nen spezifischen Schiebung (also

N vom Flielvorgange), der GroBe

P N4 der Normalspannung (Zug- oder
T VAN Druckspannung) senkrecht zur

N ]// AN g Schubrichtung und von der
A N £ GréBe der Schubgeschwindig-
2 \\/\ Y 5 keit. Dem schlieBen sich fol-
S
7]

D 2 N >/ gende Ableitungen und An-

satze an:

3 - |/ Jede bleibende Forminde-
AN (/ /\, \ rung beruht auf dauernder re-
AN A1\ lativer Verschiebung der Mas-

senteilchen. Der Schubbewe-
/d P gung wirkt die innere Reibung
Abb. 252. Abb. 253. entgegen. Diese Reibung wird

Schematische Darstellung des Schub- mit B und die bei der Bean-

s Abb. 252 vor, Abb. 253 nach
"°rg§2§§§ehnung (IE:;h Ludwik),nac spruchung auftretenden Schub-

spannungen mitr bezeichnet. Die
ersten bleibenden Formveranderungen treten auf, sobald v = R ist.
Wird der Zerreilversuch an einem Stab verfolgt, der mit
einem Netz von Linien versehen ist, die gema3 Abb. 252 im Winkel
von 45¢ zur Zugrichtung verlaufen, so konnen hiufig regelmiBige
Streifen und Linien (,,FlieBfiguren®) an der Oberfliche der Proben
beobachtet werden, die meist parallel zu den Netzlinien verlaufen.
Sie entsprechen den Schnittlinien der Oberfliche mit den Flie(-
ebenen (bei Ludwik mit Gleitebenen G bezeichnet), in denen
die ersten bleibenden Formverinderungen auftreten.
Beim Zugversuch wird dieses Netz mit zunehmender Ver-
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langerung (beispielsweise von [, auf ) in das in Abb. 253 dar-
gestellte iibergehen, indem mit wachsender Dehnung die Neigung
der Netzlinien zu den Ebenen, in denen die ersten bleibenden
Formveranderungen auftreten, immer gréfler wird. Der Winkel,
den beide einschlieflen, wird mit § bezeichnet.

Bei Stoffen, bei denen die innere Reibung unabhéngig von
der Belastung ist (Harze, Glaser), schlieBen diese Ebenen, in denen
die ersten Formverinderungen auftreten, einen Winkel von
genau 45° zur Kraftrichtung ein. Dies ergibt sich aus dem be-
kannten Schubgesetz

P
t=1Y, —sin2w. ... ... ... (1)
[

. P
worin — die Belastung der Querschnittseinheit bedeutet; der

0
Neigungswinkel der Schubflichen gegen die Zugrichtung wird als
Wirkungswinkel  bezeichnet. Fir w = 45° ergibt sich bei einem
Minimum von P ein Maximum von 7.

Unterschiede in bezug auf die Lage dieser Ebenen werden
sich noch dadurch ergeben, daf die aufeinandergleitenden Ebenen
durch die am Probestiick angreifenden Krafte entweder aufein-
andergeprelt oder voneinandergezerrt werden (Abhangigkeit vom
Normaldruck —o¢ oder Normalzug — o), so dall der Winkel,
den die Ebenen, in denen die ersten Formverinderungen auf-
treten, mit der Kraftrichtung einschliefen, bei Zug gréfier als 45°¢
und bei Druck kleiner als 459 ist. Die Abweichungen von 45° sind
aber in der Regel sehr geringfiigig.

Die relative Bewegung der Massenteilchen lings der FlieB-
ebenen F wird durch die ,,spezifische Schiebung® gekennzeichnet,
sie wird durch y ausgedriickt; ihr EinfluB iiberragt denjenigen aller
iibrigen Faktoren (8, o). Die spezifische Schiebung y 1aBt sich
aus der Langenianderung der Probe beim Zerreiliversuch, die
mit A bezeichnet wird!), wie folgt berechnen. Die Beziehung
zwischen der Schiebung y und der Dehnung A ist:

_ 4blogl4-4) 2)

sin 2 w

1—1 . .
1) A= ,_,l,,_O,, wobei I, die urspriingliche, ! die jeweilige MeBlédnge

0
bedeutet.
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oder, falls @ ~ 459 ist:

ya~dblog(L+2) ... .....0@"Y

Durch diese Beziehung zwischen » und A ist dann auch jene

P
zwischen y und der auf den Ursprungsquerschnitt 7 oder auf

0

1) F (siehe nebenstehende Zeichnung) seien je 2 im Abstande b von-

z z

dy=————
S-8In W - Cos W

einander befindliche Flieebenenpaare,
die mit der Zugrichtung P den Wir-
kungswinkel « bilden. Unter dem
Einflu der paarweise auftretenden
Schubspannungen 7 werden bei der
Verlangerung der Strecke s um ds die
FlieBebenen F um dv gegeneinander
verschoben. Es entspricht also der
effektiven (d. h. auf die jeweilige
Lénge bezogenen) spezifischen Deh-

nung d o == Ei; die spezifische Schie-
bung dy = dv‘
b
Hieraus ergibt sich:
d
dv=—"""undb = s-sinw
cos
folglich:
 da _ 2da
" sinw-cosw  sin2w

Unter der Annahme, dafl o konstant ist, gilt:

y = 2¢ oder fir w =45% y=2c.

T sin2w

Die spezifische Dehnung «, die stets auf die jeweilige Linge ! zu
beziehen ist, ergibt sich aus I, und I gemiB:

?
dl !
a:J‘ ! = log nat lo
2

folglich (w = konstant)

—2,31og zZ - =2,31og (14 2),
0

, __46log(14-2)

oder, falls w ~ 459;

sin 2 w

y ~4,6log (14 2).
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den jeweiligen Querschnitt bezogenen Zugspannung ?, wenn
fo der der Anfangsbelastung, f der der jeweiligen Belastung P ent-
sprechende Stabquerschnitt ist, in einfacher Weise bestimmt,
falls das Zugdiagramm des betreffenden Materials gegeben istl).

Trégt man die spezifische Schiebung y und die Werte der
inneren Reibung R in ein Schaubild auf, so erhalt man eine Kurve,
die die Beziehungen zwischen diesen beiden Faktoren zum Aus-
druck bringt und als ,,FlieBkurve‘* bezeichnet wird. Diese Kurve
bringt die innere Reibung und ihre Anderung durch den Flief3-
vorgang in eindeutiger Weise zum Ausdruck. Ein Beispiel mdge die
Ableitung der FlieBkurve aus dem Zugdiagramm néaher erldutern.

N T
§ 40002000 |
X £
13
g .
Q N | M Zugdiggramm !
200050 s = \ ‘ }
L% 40, 80 720 760 200 240
20 %0 60 0 700 720

Debrung %,

Abb. 254, Beziehungen zwischen der FlieSkurve und dem Zugdiagramm
von Weichkupfer (nach Ludwik).

In Abb. 254 ist ein Zugdiagramm fiir Weichkupfer wieder-
gegeben. Besitzt ein Punkt beispielsweise M des iiblichen Zug-
P
P= 2160 kg/em? und 4 = 0,25
0
(= 259/, Dehnung), so ergeben sich fiir den entsprechenden
Punkt M, der FlieBkurve die folgenden Werte, wobei w konstant
und = 45° angenommen wird:

diagramms die Koordinaten

P
R=Yy ;= Y- 2700 = 1350 kg/em?,

y = 4,6 log (1 + 0,25) = 0,446 (entsprechend einer spezi-
fischen Schiebung von 44,69/,).

Auf gleicher Grundlage ist es auch moglich, aus den Druck-
und Verdrehungsschaubildern die FlieBkurve abzuleiten; um-

1) Ludwik: Elemente der technolog. Mechanik. 1909, S. 18.
Czochralski, Metallkunde. 16
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gekehrt koénnen auch die Zug-, Druck- und Verdrehungsschau-
bilder ohne weiteres aus der FlieBkurve abgeleitet und auch in-
einander iibergefiihrt werden. Beim Druckversuch ist die Lingen-
dnderung A negativ. Beim Verdrehungsversuch fillt die Langen-
anderung auBler Betracht. Die FlieBkurve laBt sich meist noch
einfacher bestimmen, da das Verdrehungsschaubild den gleichen
Charakter wie die FlieBkurve hat, Selbst bei wechselndem oder
entgegengesetzt gerichtetem Kraftangriff (Zug-Drehung, Hin-
und Herdrehung) werden wie auch bei aussetzender (intermittie-
render) Beanspruchung grundsétzlich die gleichen Ergebnisse er-
halten!). Die aus den Zug-, Druck- und Verdrehungsschaubildern
abgeleiteten FlieGkurven weichen alle nur wenig voneinander ab.
Das beweist, dal die Forménderungsschaubilder bei einfachen
Beanspruchungsarten in gesetzmaBiger gegenseitiger Beziehung
stehen und daf} die FlieBkurve, was am meisten zu ihren Gunsten
spricht, nur wenig von der Art der Beanspruchung beeinflufit wird.
Aber gerade in der Erkenntnis dieser Zusammenhsnge schuf Lud -
wik die breite Grundlage seiner auf den wichtigsten Beobach-
tungstatsachen aufgebauten Theorien, im Gegensatz zu vielen
anderen Theorien, deren Ausbau auf unwirksamen oder unter-
geordneten Nebenerscheinungen begriindet wurde. Diese ,hypo-
thetische Kurve bringt das Verhalten des Materials bei verschie-
denen Beanspruchungsarten einheitlich zum Ausdruck; ihr kommt
also die Bedeutung einer iiberaus wertvollen technologischen
Materialcharakteristik zu, der das elementare Schubgesetz zu-
grunde liegt.

FlieBkurven von Einkristallen.

Den FlieBkurven von Vielkristallproben liegen ganz be-
stimmte Annahmen iiber die Materialbeschaffenheit zugrunde,
sie betreffen in erster Linie das gleichformige Verhalten.

Ludwik hat also die Giiltigkeitsbereiche seiner Theorie von
vornherein richtig erkannt, wenn er im Hinblick auf gleichférmiges
Verhalten (Quasiisotropie) des Priifungsmaterials ganz bestimmte

1) Dagegen ist die Forménderungsgeschwindigkeit von bedeutendem
EinfluB auf die GréBe der inneren Reibung, mit zunehmender Forménde-
rungsgeschwindigkeit klingt ihr Einflul aber schnell ab. Vgl. inshesondere
Ludwik u. Scheu: Z. V. d. I. 1923, 8. 122,
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Forderungen stellt, Nur wenn diese Bedingungen erfiillt sind,
kann die GroBe des Wirkungswinkels @ mit 45° oder ~ 459 in
die Gleichung eingesetzt werden. Anders, wenn diesen Bedingun-
gen nicht Geniige getan ist und grobkornige Materialien von man-
gelnder Quasiisotropie und mangelnder Homogenitit und im
duBersten Grenzfall Einkristalle der Priffung unterzogen werden.
Alsdann muB der Wirkungswinkel o, der jeweils in Rechnung
zu setzen ist, besonders ermittelt werden. Dies kann insofern in
einfacher Weise geschehen, als bei Einkristallen durch die Lage
der FlieBebenen F

74

gleichzeitig der Wir- E

kungswinkel w (aller- 7 2 — -

dings nur in sehr gro- /’

ber Annédherung) ge- = 7 1 ¢ I

kennzeichnet ist, und % ¢ % I

zwar ist jeweils jenes §>5 ‘ \‘
FlieBebenensystem ¢ | J‘ |

(F) (vgl. Abschn. X, ~* T ‘

S.214) in Anrechnung . ‘ -4 . -

zu setzen, das einem , | }

Winkel von 45° zur 7 2 /mmy/” i »
. (4

Rlch.‘oung des Kraft- Abb. 255, ZerreiBkurven verschieden orientierter

angriffes am nach- Aluminium-Einkristallstébe.

sten kommt. Wird

die Rechnung diesem Ansatz entsprechend durchgefiihrt, so ergeben
sich fiir Einkristallproben FlieBkurven, die in ihrem Verlauf je nach
der Lage der FlieBebenen F voneinander abweichen kénnen.

In Abb. 255 geben die Linien @, b und ¢ die einfachen (nicht
effektiven) ZerreiBkurven verschieden orientierter Aluminium-
einkristalle und die stark ausgezogene Linie d diejenige einer
Vielkristallprobe wieder. Die Ableitung der FlieBkurven aus
diesen Linienziigen kann nun in der gleichen Weise erfolgen, wie
dies bereits an Hand der Ergebnisse Ludwiks gezeigt worden ist,
nur muf} statt

P
R =1, 7 sin 2 w gesetzt werden,
P :
R:f—(lﬂ1/2s1n2m) N €

16*
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Dies ergibt sich aus folgender Uberlegung: Das Fliefien tritt
am leichtesten ein, wenn die Flielebenen ¥ um 45° geneigt zur
Richtung des Kraftangriffes verlaufen; fiir o = 459 ergibt sich
bei einem Minimum von P ein Maximum von 7. Je mehr die Lage
der Gleitebenen von dem Winkel von 45° abweicht, um so héhere
Werte wird also auch die innere Reibung R erreichen. Der Wert
der inneren Reibung ergibt sich alsdann, indem man zu dem

. _—

|
|
|

a0 00 720

N

20 40

&0
v-100%

Abb. 256. FlieBkurven verschieden orientierter Aluminium-Einkristallstibe.

Wert der inneren Reibung bei 45 ¢ noch den sich aus der jeweiligen
Lage der Gleitebenen F ergebenden Differenzbetrag von 7 hinzu-
zihit. Die in Abb. 256 wiedergegebenen Fliefkurven a, b und ¢
mogen hierfiir als Beispiel dienen; die der Vielkristaliprobe zu-
gehorige Kurve d wurde wiederum stark ausgezogen. Die jeweils
angewendeten Winkel sind in der Tabelle 8 aufgefiihrt.

Aus den Kurvenziigen lassen sich sehr bemerkenswerte
Schliisse ziehen: Die Kurven verlaufen um so steiler, je niedriger,
und um so flacher, je hoher die Dehnungswerte der Proben liegen;
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Tabelle 8.
Orientierung des | v ' o oo |
, Kristallstreifens Winkel der Flief- Angewendeter
Bezeichnung zur Zugrichtun ebenen F zur Zug- Winkel
00 &r 0 g richtung

a 15 3 09, 15% u, 75° 150
b 25 20 89, 239 u. 65° 65°
c 40 0 00 409 u, 50° 400
d Vielkristallprobe — 450

(Weichaluminium)

je mehr die FlieBebenen F der Proben sich dem Winkel von
459 zur Zugrichtung nahern, um so geringere Werte fiir die innere
Reibung B und fir die spezifische Schiebung » werden erhalten;
je mehr die Lage der FlieBebenen F von diesem Winkel abweicht,
um so hoher liegen die Werte fiir £ und 7. Die der Vielkristall-
probe zugehérige Kurve nimmt eine mittlere Lage ein. Hieraus
folgt, daf} die innere Reibung bei Einkristallproben ihre Hochst-
und Mindestwerte erreichen kann, dahingegen bei Vielkristall-
proben etwa dem arithmetischen Mittel dieser Zahlen entspricht.
Dieses Ergebnis ist durchaus verstindlich; einer gleichméfBigen
Orientierung innerhalb kleiner Bereiche steht eine ausgezeichnete
Gruppierung, diesich auf den gesamten Querschnitt erstreckt, gegen-
iiber. Solche Systeme werden einerseits durch Mittelwerte, anderseits
durch Grenzwerte der inneren Reibung B ausgezeichnet sein miissen.

Wiirden nun die im Hinblick auf die Lage der Gleitebenen F'
gemachten Annahmen vollig zutreffen, so wiirden damit die FlieB3-
vorgénge in Kristallen hinreichend erklart. Es wurde aber bereits
anfangs erwihnt, daB eine geschlossene Darstellung der FlieB3-
vorginge auf dieser Grundlage tiberhaupt nicht méglich sei. Die
genaue Analyse des Dehnungskorpers fithrt zur Annahme immer
weiterer FlieBebenensysteme und schliefilich widerspricht eines
dieser Systeme dem andern. Aus Griinden der Einfachheit
wurde trotzdem diese Darstellungsweise beibehalten; die Fehler
der Ableitung wurden dadurch verringert, dafl nur giinstig orien-
tierte Kristallproben fiir die Auswertung in Betracht gezogen
wurden. Fiir eine einwandfreie Ableitung muf} ein anderer Weg ein-
geschlagen werden. Dieser ergibt sich aus den vorliegenden
Versuchsergebnissen auf ziemlich einfache Weise.

Die Annahme ausgezeichneter FlieBebenensysteme schlieltsich
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aus der Geometrie des Dehnungskorpers von selbst aus. Man gelangt
im Gegenteil zu einer unbegrenzten Mannigfaltigkeit von Fliel3-
ebenen, die jede Lage zu den kristallographisch rationellen Ebenen
(010, 011, 111, etwaige Hemmungsebenen H usw.) einnehmen
konnen, wenn sie auch in gewissen Kristallbereichen bevorzugt
auftreten kénnen. Die Ebenen F verindern nach Malgabe der
Orientierung fortgesetzt ihren Winkel zur Richtung des Kraft-
angriffes. Sie nehmen also scheinbar alle moglichen Lagen ein,
daher versetzte sie der eine Forscher in diese, der andere in jene
rationelle Kristallebene!). Die Vorstellung der veréinderlichen
FlieBebenen F legt aber sofort nahe, daBl bei den FlieBvorgingen
in Kristallen nicht so sehr die rationellen kristallgeometrischen
alsdiekraftegeometrischen Beziehungen (Beziehungen im Auf-
bau des Gitters zu den Gitterkriften) eine entscheidende Rolle
spielen, Mit anderen Worten ist das Verhalten eines Massen-
punktes (Atoms) von der Lage der Nachbarpunkte abhingig.

Es lassen sich auf Grund dieser Betrachtung fiir die kristallo-
graphischen Hauptrichtungen sehr einfache ,,Schubelemente* an-
geben, und zwar: das regulire Oktaeder fiir die Wiirfelnormale;
eine zusammengedriickte vierseitige Bipyramide fiir die Dodeka-
edernormale und schlieflich ein regulires Tetraeder in der Richtung
der Oktaedernormalen. Obwohl sich jedes dieser Schubelemente
aus dem anderen aufbaut, sind sie doch mechanisch ungleich-
wertig. Die Atombindungen verlaufen beim ersten alle in einen
Winkel von 459, beim zweiten von 45° und 60° und beim Tetra-
eder in einen solchen von 30° Bei Schubbeanspruchungen ist
dieser Neigungswinkel von einem Massenteilchen zum andern allein
ausschlaggebend fiir das Verhalten; die giinstigste Schubrichtung
ist zugleich immer auch die Richtung geringer Atomdichte, darin
liegen ganz neuartige Ausblicke.

Die Schubvorgénge miifiten also im einfachsten Falle in Be-
ziehung zu diesen Winkeln stehen. Da aber in einem System von
Massenteilchen die Gesamtheit der Einzelelemente iiber das Ver-

1) Mark, Polanyi u. Schmid: Z. Physik, Bd. 12, S. 58ff., 1922;
Mark u. WeiSlenberg: ebenda, Bd. 14, S. 328, 1923; Taylor: Engg.
1923, 8. 403; siehe auch: Ettisch, Polanyi u. Weilenberg: Z. Physik.
Bd. 7, S.181, 1921; WeiBenberg: ETZ. 1921, S. 1295; Ono: Mem.
of the College of Eng. Kyushu Imp. Univ. Fukuoka, Japan, Bd. 2, Nr. 5,
1922; Korber: Z. angew. Chem., 1923, S. 278.
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halten bestimmt, kommt dieser einfache Ansatz praktisch nicht
in Betracht. Vielmehr entscheidet iiber das Verhalten eines solchen
Systems die resultierende Kréftekomponente. Diese kann
wohl auch mathematisch abgeleitet werden, ergibt sich aber un-
mittelbar aus der Gestalt des Dehnungskérpers.

Versieht man ein Symmetrieelement dieses Korpers mit Linien-
ziigen gleichen Abstandes (vom Mittelpunkt des Kérpers), so er-
hilt man Niveaulinien gleicher Dehnung. Die Dehnung steht
in umgekehrter Proportion zur inneren Reibung R; diese wird
in erster Linie durch die Lage der FlieBebenen F bestimmt,
Die jeweilige Lage der Fliefebenen ¥ und die innere Reibung
R stehen in gleichem Verhéltnis zueinander., Um die Lage
der Gleitebenen F zu erfahren, ist es erforderlich, die der Orien-
tierung zugeordnete Dehnung in den entsprechenden Betrag der
inneren Reibung umzuwandeln, um aus dieser Zahl die Lage
der Flieebenen F ableiten zu konnen. Eine Anzahl von Bei-
spielen ist in dieser Weise durchgerechnet worden; die so erhalte-
nen Kurvenziige ergeben das erste geordnete Bild der Fliel3-
vorginge in Kristallen. Die grundsatzlichen Ergebnisse sind nicht
nur fiir das Verhalten des Kupfers kennzeichnend, sondern um-
fassen alle anderen Metalle gleichen Elementarwiirfelaufbaus
wie Aluminium, Gold, Silber, Blei, Eisen u. a.

Das FlieBen von Ein- und Vielkristallproben vallzieht sich
grundsétzlich in der gleichen Weise. Bei Ludwik findet sich
zwar ein Fall, bei dem der Wirkungswinkel o weit von 45% ab-
weicht, nicht verwirklicht, was aber darin begriindet ist, dafl
bisher kein Weg angegeben werden konnte, die Lage der Flief}-
ebenen F jeweils zu bestimmen. Daher galt auch der Wirkungs-
winkel o als eine recht hypethetische GroBe, deren berechtigte
Einfiihrung vielen noch nicht recht erwiesen schien. Nichtsdesto-
weniger ist er von Ludwik zum Ausgangspunkt seines Ansatzes
gewihlt worden; dieser Ideengang war so folgerichtig wie um-
fassend. Demnach haben die von Ludwik gegebenen Beispiele
als Sonderfille des von ihm aufgestellten Schubgesetzes, das die
Kriftemechanik aller FlieBvorginge fester Korper umfaflt, zu
gelten. Eine geschlossene Darstellung der Verhiltnisse diirfte
nur bei weiterer Sicherung der Untersuchungsergebnisse von Wert
sein; eine Aufgabe, die im Rahmen technischer Forschung nur
langsam der Lésung zugefiihrt werden kann, Aus alledem geht
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aber schon jetzt die umfassende Bedeutung des Schubgesetzes
auch bei den Flievorgingen in Kristallen deutlich hervor.

Ein Uberblick der hier dargelegten Zusammenhénge zwischen
den Eigenschaften und der Bildsamkeit plastischer Metalle
laBt die Unzulanglichkeit derzeitiger Anschauungen iiber die
FlieB- und Verfestigungsvorgéinge auf das deutlichste erkennen.
Anderseits erlangt man die GewiBlheit, dall diese ,,beilaufigen
technischen Fragen in viel tieferen physikalischen Problemen
wurzeln, als’ dies angenommen zu werden pflegt. Dies beweisen
insbesondere die gesetzméfligen Zusammenhinge, wie sie sich in
den Oberflichen der Korper darbieten, die die Eigenschaften in
Abhingigkeit der Kristallrichtungen veranschaulichen. Diese
Ergebnisse erscheinen zugleich auch geeignet, die gesamte
Fragestellung dem Gedankenkreis exakter Wissenschaft niher-
zubringen.

Alle Versuche, die FlieB- und Verfestigungsvorgange rein
kristallographisch zu deuten, stehen mit zahlreichen experimen-
tellen Feststellungen im Widerspruch. Aber auch bei Mineral-
kristallen scheinen #hnliche Widerspriiche sich zu ergeben. Wie
gelegentlich gezeigt werden soll, sind auch die vermeintlichen
Gleitebenen des Kalkspaltes nicht ,,FlieBebenen, sondern eher
,,Hemmungsebenen’. Schon Voigt beanstandet ihre hergebrachte
Ableitung?). Die Unhaltbarkeit der kristallographischen Theorien
tritt immer schérfer hervor. Zahlreiche andere Beobachtungen
beweisen immer eindeutiger, dafl die Ursache des merkwiirdigen
Verhaltens von Metallkristallen bei ihrer Umbildung ganz auBler-
halb von kristallographischen Erscheinungen zu suchen sein
diirfte. Die Vorgénge scheinen wohl nur dann einigermaflen ver-
stiandlich, wenn ithnen, wie dies die Verlagerungshypothese voraus-
setzt, Stérungen im gesetzmaBigen Aufbau des Gitters zugrunde
gelegt werden. Dafiir liefern die Formanderungsbilder, wie sie
im Innern von Einkristallen leicht beobachtet werden koénnen
(vgl. Abschn. X)), unleugbare Beweise. So verschieden auch die
beobachteten Reflexionserscheinungen sind, so ist ihre Mannig-
faltigkeit einzig und allein in der Ausgestaltung des FlieBfeldes
und der damit verbundenen Stérung im gesetzmaBigen Aufbau
des Gitters begriindet.

1) Kristallphysik. 1910.
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Demnach findet das FlieBen in Kristallen vorzugsweise in
kristallographisch unrationellen Ebenen statt. Die Teilchen-
verschiebung erfolgt auf Grund dieser Vorstellung ebenfalls in
Ebenen, die aber nur als fiktive Vorstellungsbilder Bestand haben.
Ein solches Flielen wird auf Grund des elementaren Schub-
gesetzes auch der mathematischen Behandlung zuginglich. Bei
den FlieBvorgingen in Kristallen kommt es nicht auf die
rationellen kristallographischen Beziehungen an, sondern auf
die Beziehungen im Aufbau des Gitters zu den Gitterkriften.
Durch diese wird die Grofe der inneren Reibung bestimmt. Die
Ebenen leichtesten FlieBens sind zugleich auch Ebenen schwacher
Besetzung des Gitters. In &hnlicher Weise machen sich diese
Beziehungen auch in der dufleren Ausgestaltung der Proben beim
FlieBen bemerkbar; die ,,Verformung” der Proben ist in hohem
Mafe von der Verteilung der Gitterkrifte abhingig, die in ihrer
Gesamtwirkung in dem Verlauf der FlieBkurven zum Ausdruck
kommen. Diese Ergebnisse sprechen zugunsten der von Ludwik
abgeleiteten Ebene des leichtesten Flieflens und somit zugunsten
der von ihm begriindeten technologischen Mechanik der inneren
FlieBvorgange in plastischen Metallen.

Fir die Erklarung der Erhohung der inneren Reibung in
beanspruchten Metallen diirfte vielleicht diese Vorstellung den
ersten Ansatz bieten, etwa derart, dafl die Moglichkeit instabiler
Atombindungen zu erwigen wire. Der mittlere durchschnitt-
liche Atomabstand diirfte dabei wohl unverindert erhalten blei-
ben. Dafiir spricht der Umstand, dafl das Leitungsvermdgen fiir
Elektrizitat bei Einkristallen, wie dies durch Messungen an etwa
20 cm langen Einkristalldrahten festgestellt werden konnte,
weder vom Zustand (Grad der Kaltbearbeitung) noch von der
Kristallrichtung nennenswert abhéngig ist.

Der Verlagerungshypothese ist auch im wesentlichen die
wissenschaftliche Erfassung der Rekristallisationsvorginge zu
verdanken?!). Dadurch wurde zum erstenmal die Moglichkeit
geschaffen, Metallkristalle von unbegrenzten Abmessungen in
einfacher Weise zu erzeugen. Die genaue Erforschung der Ein-
kristalle diirfte noch manche Uberraschung mit sich bringen.
Infolge ihrer Homogenitéat diirften in der Erforschung der elasti-

1) Intern. Z. f. Metallographie. 1916, S. 1.
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schen Eigenschaften der Kristalle alsbald weitere Fortschritte
zu verzeichnen sein. Bei Aluminium konnte die Elastizitatsgrenze
in den Richtungen 001, 011, 111 mit 0,6; 0,8 und 1,2kg/mm?
festgestellt werden. Ebenso bemerkenswert ist die Tatsache, daBl
sich die Klangfarbe von Einkristallen infolge vollkommener
Elastizitat durch besondere Reinheit und Klangfiille auszeichnet.
Durch Druckversuche konnte festgestellt werden, da§ die Druck-
festigkeit von Einkristallen grundsitzlich mit den Ergebnissen
von Zugversuchen ibereinstimmt. Bemerkenswert ist die Ver-
anderung der Querschnitte von Druckkoérpern: zylindrische Druck-
korper ergeben in der Wiirfelnormalen quadratische, in der Dodeka-
edernormalen rautenartige, in der Oktaedernormalen elliptische
Endformen von deutlicher Pragung.

Eine Reihe von Erscheinungen (Liidersche Linien, banale
FlieBlinien, Kristallrutschungen usw.) konnten in diesem Zusam-
menhang noch naher behandelt werden; sie alle stehen aber, ebenso
wie die Translations- und Zwillingsstreifen, in keinem priméren
Zusammenhang mit den Vorgéngen der Verfestigung.



XII. Die inneren Fliefivorgiinge und ihre
Bedeutung fiir die Knetbearbeitung der
Metalle im Betriebe?).

Fir den Technologen, der die Metalle der Knetbearbeitung
in seinem Betriche unterzieht, ist die Kenntnis der zuldssigen
Grenzen, innerhalb welcher er die Metalle bei den einzelnen Ar-
beitsvorgingen beanspruchen darf, von grofler Wichtigkeit. Aber
nur die genaue Kenntnis der Eigenschaften der Rohstoffe und
der aus ihnen gewonnenen Erzeugnisse gemeinsam mit der ge-
nauen Kenntnis der inneren FlieBvorginge kann ein bewufites
Konnen auf diesem immerhin ziemlich verwickelten und wenig
durchforschten Gebiete der technologischen Mechanik ver-
mitteln 2).

1) Nach einem Vortrag, gehalten vor der Arbeitsgemeinschaft der Be-
triebsingenieure, Frankfurt a. Main, 13. Juni 1922,

%) In letzter Zeit versucht man, die Bearbeitung der Metalle durch
plastische Formgebung in das Wort ,,Verarbeitung* hineinzugeheimnissen,
obwohl der Sprachgebrauch hierfiir nicht den geringsten Anhalt bietet.
Es diirfte auBerordentlich schwer sein, cinen Sammelnamen fiir diese sehr
vielfaltige Gruppe von Bearbeitungsvorgéingen zu finden. Das Handwerk,
als Vorganger jeder technischen Tatigkeit, hat hierfiir das Wort ,,Kneten®,
das auch begrifflich das Wesen aller dieser Vorginge am besten wiedergibt,
bereits vorbenutzt. Wenn diese Bezeichnung in den vorangehenden Ab-
schnitten wiederholt benutzt worden ist, so sei darauf hingewiesen, daB
dieser Terminus in der Technologie der Metalle nicht neu ist, sondern schon
von vielen anderen Autoren vorbenutzt worden ist. Die Bezeichnung ,,Ver-
arbeitung® hat vielfach schon infolge Verwechslung mit der ,,spanab-
hebenden Bearbeitung* zu vielen unliebsamen Irrtiimern gefiihrt, ins-
besondere bei der Auslegung von Patenten. Die Schaffung einer eindeutigen
Terminologie diirfte daher im allgemeinen Interesse liegen. Einstweilen
empfiehltessich,in Ermangelung eines Besseren das Wort ,, Knetbearbeitung*
beizubehalten. Unter anderem bietet es auch den Vorzug, daB man als-
dann fiir die ,,spanabhebende Dearbeitung* die analoge Wortbildung
»Schnittbearbeitung® verwenden kann.
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Die inneren FlieBvorginge, sowie die damit verbundene
Verinderung des Zustandes und der Eigenschaften der Metalle
seien im folgenden durch eine Reihe von Beispielen belegt.

Warm- und Kaltkneten.

Die Art der Knetbearbeitung der Metalle kann zweckmafig
in zwei Hauptgruppen eingeteilt werden und zwar in das Kalt-
und das Warmkneten.

Beim Kaltkneten, z. B. Kaltschmieden und Xaltpressen
wird, so widerspruchsvoll es zunichst klingt, das Korn nicht zer-
triimmert, sondern nur in einfacher Weise umgeformt (Abschn. VI),
die Korndeformation ist etwa der Stabdeformation proportional.
In Abb. 257 ist das Gefiige einer Aluminiumwalzplatte wieder-
gegeben. Die Kristalle sind so grof3, dafl die Vorginge auch ohne
Zuhilfenahme des Mikroskops sich leicht verfolgen lassen. Wird
eine solche Platte kalt gewalzt, so kann, wie dies die folgende
Abb.258 zeigt, beobachtet werden, dafl die Kristalle eine wesent-
liche Verlangerung erfahren haben, ohne zertriimmert zu werden,
(Hohenabnahme 759/). Sehr stark kaltgestreckte Metalle zeigen
die Eigentiimlichkeit, daB sie beim Atzen keine Verschiedenheit in
der Kornfarbung zeigen. Dies steht mit einem inneren moleku-
laren Verlagerungsprozel in Zusammenhang. Abb. 259 veran-
schaulicht dies an der gleichen Aluminiumwalzplatte nach einer
Hohenabnahme von 999/,.

Ganz dhnliches Verhalten beim Kaltkneten zeigen auch alle
ibrigen Metalle und Legierungen.

Verwendet man beispielsweise Legierungen mit zwei Gefiige-
bestandteilen, wie ¢-8-Messing, so konnen die Vorgange noch
deutlicher dargestellt werden, wie dies die Abb. 260 und 261
dartun. Abb. 260 gibt das Gefiige vor dem Kaltstrecken wieder,
Abb. 261 das Gefiige desselben Metalls nach starkem Kaltstrecken.
Die Kéorner, die urspriinglich keine bevorzugte Richtung zeigten, er-
scheinen jetzt in der Zugrichtung stark gelangt.

Zu ganz anderen Ergebnissen im Hinblick auf die Gefiige-
ausbildung gelangt man bei der Knetbearbeitung in der Wérme
(Warmkneten). In Abb. 262, die das Gefiige eines Al-Barrens
wiedergibt, sind im Kern verhéltnisméaflig kleine gleichachsige
Kristalle zu beobachten, wihrend nach dem Rande zu grob-
nadeliges Gefiige vorherrscht.
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Abb. 257. Aluminiumwalzplatte im GuBzustand. Die einzelnen Kristalle
sind an den Helligkeitsunterschieden erkennbar. Atzung FluBsiure-Salz-
saure. (Lin. Vgr. 1,3.)

Abb."258. Dieselbe Platte kaltgewalzt (Hohenabnahme 759). Korn-
verbiande erhalten, Helligkeitsunterschiede ziemlich verwischt. Atzung
FluBssure-Salzsdure. (Lin. Vgr. 1,3.)

Abb. 259. Dieselbe Platte stirker kaltgewalzt (Hohenabnahme 99°/).
Die Helligkeitsunterschiede der einzelnen Kristalle sind fast véllig ver-
wischt. Atzung FluBsaure-Salzsaure. (Lin. Vgr. 1,3.)
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Nach dem Warmkneten, Abb. 263, sind die nadligen Kristalle
am Rande verschwunden und haben eine Umgruppierung in

Abb. 260. «-f-Messing vor dem Kaltstrecken.
Gedtzt in warmer Schwefelsdure 1:1.
(Lin. Vgr. 210.)

gleichachsiges Korn er-
fahren,

Durch Glither allein
wird das nadlige Ge-
fiige, selbst bei monate-
langer Versuchsdauer,
nicht verdndert, vor-
angegangene Knetbe-
arbeitung ist hierfiir

die unumgingliche
Voraussetzung. Es sei
auf diesen Umstand be-
sonders hingewiesen,
weil die gegenteiligen

Behauptungen auf einer irrtiimlichen Auffassung der Vorginge

beruhen (vgl. Abschn. VIII).

Abb.261. Gefiige derselben Probe nach starkem
Kaltstrecken. Kristalle gelingt. Geétzt in
warmer Schwefelsaure 1:1. (Lin. Vgr. 210.)

Durch das Warm-
kneten kann also eine
tiefgreifende Verande-
rung des Kornes be-
wirkt werden.

Das Warmkneten
ist gewissermaflen als
Kombination vonKne-
ten und Glihen auf-
zufassen.

Es ist ohne wei-
teres ersichtlich, daB
je nach den Versuchs-
bedingungenbeide Pro-

zesse innerhalb der beiden Grenzfille, namlich des Kalt- und
Warmknetens, sich mehr oder weniger iiberdecken kénnen. Findet
beim Kaltkneten beispielsweise durch starke innere Reibung eine
nennenswerte Warme entwicklung statt, so kénnen im Gefiige
die typischen Kennzeichen eines Warmknetprozesses nachge-
wiesen werden. Zu solchen Metallen, bei denen Umgruppierung
des Gefiiges bei der Knetbearbeitung schon bei sehr niedrigen
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Temperaturen ein setzt, gehoren das Blei, Zinn, Kadmium und
u. a. auch das Natrium. Umgekehrt gibt es viele Metalle, bei

Abb. 262. Aluminiumwalzbarren vor dem Warmwalzen. Atzung FluB-
sdure-Salzsdure. (Lin. Vgr. 0,5.)

denen die Umgruppierung des Gefiiges erst bei verhiltnismafBig
hohen Temperaturen einsetzt. In solchen Fillen wird das Ge-

Abb. 263. Dieselbe Probe nach dem Warmwalzen. Gefiige vollig um-
gruppiert. Atzung FluBsdure-Salzsiure. (Lin, Vgr. 0,5.)

fiige stets die typischen Kennzeichen eines kaltgestreckten Me-
talles aufweisen.

Die grundsitzlich verschiedene Wirkung der beiden Be-
arbeitungsarten auf das Gefiige geht aus diesen Beispielen ein-
deutig hervor. Beim Warmkneten findet eine vollige Umgrup-
pierung der Kornelemente statt, wihrend beim Kaltkneten der
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urspriingliche Kornverband erhalten bleibt und nur eine geringere
oder groBere Umbildung der Korngestalt erfolgt. Die meisten
technologischen Arbeitsprozesse wie Walzen, Ziehen, Pressen und
dergleichen scheinen sich zwischen diesen beiden Grenzfillen ab-
zuspielen. Einige Bearbeitungsarten, beispielsweise Zug- und
Druckbeanspruchung, kénnen dagegen wohl als reine Kaltbearbei-
tungsprozesse angesprochen werden.

Festigkeits- und Dehnungseigenschaften in Abhiingigkeit vom
Bearbeitungsgrade.

Wie im Gefiige gelangt der Unterschied zwischen dem Warm-
und Kaltkneten auch in den mechanischen Eigenschaften zum
Ausdruck.

Beim Warmkneten, z. B. Warmschmieden und Warmpressen,
werden die Eigenschaften von Metallen und Legierungen nicht
verdndert oder aber nur insoweit, als dies durch UngleichméBig-
keit des Materials bedingt ist. Bei einer Priifung auf Festigkeit
ergeben warmbearbeitete Proben annahernd die gleichen Quali-
tatszahlen wie das Ausgangsmaterial, allenfalls kann durch den
verschiedenen Kornigkeitsgrad ein gewisser engbegrenzter Unter-
schied in den KEigenschaften nachgewiesen werden (Abschn.V,
Abb. 65).

Erfolgt die Priifung bei einer anderen als der Raumtemperatur,
so gelangt man zu anderen Zahlen. Dies gilt auch im Hinblick
auf die anderen Eigenschaften.

So kann der Forméinderungswiderstand und das Form-
anderungsvermdgen von Prefimessing sehr weitgehend vermindert
werden, wenn man die Schmiedetemperatur bis zur hellen Gelb-
glut steigert. Ahnlich verhalten sich auch Eisen und andere Me-
talle. Genauere Anhaltspunkte tiber den Grad des Forménderungs-
widerstandes bieten die Untersuchungen der Eigenschaften bei
hohen Temperaturen.

Eine mehr oder weniger willkiirliche Reihe von Bezeichnun-
gen wie hiémmerbar, knetbar, prefibar, praghar, schmiedbar,
walzbar, ziehbar und dergleichen werden zur niéheren Kenn-
zeichnung dieser Eigenschaften herangezogen. Uber das Form-
anderungsvermdgen lassen jedoch diese Bezeichnungen keine
niheren SchluBfolgerungen zu; eine vollkommene Charakteristik
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bieten vor allem Zerreiliversuche bei hohen Temperaturen, wie sie
in den Abb. 264 bis 267 fiir Eisen, Kupfer, Messing und Alumi-
nium nach Bengough?) u. a. wiedergegeben sind.

Allen diesen Kurven ist das eine gemeinsam, dafl mit steigen-
der Temperatur die Festigkeit allméhlich herabsinkt, die Dehnung
dagegen bis zu einem kritischen Punkt ansteigt. Bei dieser
kritischen Temperatur, die sich mehr oder weniger dem
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~ Abb. 264. Einflul der Temperatur auf die
Festigkeit und Dehnung des Eisens
(nach Goerens).

Schmelzpunkt nahert, beginnen die Metalle sehr sprode zu werden,
so daf} die meisten von ihnen zu Pulver verrieben werden kénnen.
Typisch kann die Erscheinung an Aluminium beobachtet werden.

In der Mehrzahl der Falle werden durch das Xneten nur Ge-
staltsinderungen angestrebt. Sehr hiufig wird jedoch, sei es,
dal} es nicht immer moglich ist, nur diese allein zu erzeugen, sei es,
dafl man diese oder jene KEigenschaft auf Kosten der anderen
durch das Kneten bewuBt zu beeinflussen trachtet, die mechanisch-

physikalische Beschaffenheit des Arbeitsgutes mehr oder weniger
stark verandert.

1) J. Inst. of Metals. Bd. 7, S. 123, 1912,
Czochralski, Metallkunde. 17
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Der EinfluB des Kaltknetens auf die mechanischen Eigen-
schaften geht aus der Abb. 252, S.235 deutlich hervor. Die
Transversalkurven d (Einzelheiten vgl. dortselbst) geben den
Verlauf der Verfestigung durch Kaltkneten, wie sie abhingig
von der Lage des Ausgangspunktes nach gewissen fiir jedes

7200 Material charakte-
ristischen Geset-
zen zum Punkte
z hin fortschrei-
tet.

Erfolgt dieKalt-
bearbeitung unter
einer nennens-
werten Warmeent-
ol wicklung, so wer-
den die Transver-
salkurven um so
mehr sich der
Kurve c¢—z né-
hern, je gréfer die
Warmeentwick-
lung bei der Kalt-
bearbeitung war.
Dies kann schlief3-
lich dazu fiihren,
daB das schein-
bare Kaltkneten

in  Wirklichkeit

O»Fesf@kez/'g/ry/mmzbggm Deﬁﬂurgﬁ‘g/a & einem Warmkne-
Abb. 265. EinfluB der Temperatur auf die Festig- ten gleichkommt,

keit und Dehnung des Kupfers (99,8°/,) (nach  wobei eine Ver-

Bengough). festigung des Ma-
terials ausbleibt.

Beim Kaltkneten ist also im Gegensatz zum Warmkneten
eine tiefgreifende Verinderung der Festigkeits- und Dehnungs-
eigenschaften oder, was das gleiche ist, von Forménderungswider-
stand und Formanderungsvermégen festzustellen. Eine voll-
kommene Charakteristik des Verhaltens bieten die folgenden
Streckdiagramme.
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Abb. 266. Einflub der Temperatur auf die Festig-

keit und Dehnung des Messings (60°/, Cu, 40/, Zn)
(nach Bengough).
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Abb. 267. Einflul der Temperatur auf die Festig-
keit und Dehnung des Aluminiums (99,56°/)
(nach Bengough).
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In Abb. 268 ist der Einflul} des Kaltstreckens auf die Festig-
keit und Dehnung von Flufleisen wiedergegeben. Die Werte fiir
die Festigkeit und Dehnung sind auf der Senkrechten, die Ver-
haltnisse fy:f (Streckzahlen) auf der Wagerechten abgetragen;
dabei ist der urspriingliche Querschnitt mit f,, der Querschnitt
nach dem Strecken mit f bezeichnet. Die Kurve, die den Einflu3
des Kaltstreckens auf die Festigkeit wiedergibt, zeigt anfangs
einen steilen Anstieg, um alsbald einen flachen Verlauf zu nehmen.
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Abb, 268, EinfluB des Kaltstreckens auf die Festigkeit und Dehnung von
FluBeisen (nach Rudeloff).

Streckzahlen

Die Anfangswerte von 40 kg Festigkeit erfahren eine Steigerung
um den doppelten Betrag. Die Dehnungskurve nimmt etwa einen
spiegelbildlichen Verlauf. Sie fallt von 30 auf nur einige wenige
Prozent.

Die Kurven fir Flulstahl Abb. 269 zeigen einen mehr
linearen Verlauf. Die Anfangsfestigkeit von 100 kg erfahrt eine
Steigerung auf etwa den doppelten Betrag. Die an sich unbetracht-
liche Dehnung wird noch weiter vermindert.

Das Streckdiagramm des Kupfers Abb. 270 ahnelt im groflen
und ganzen dem von Fluleisen, nur liegen die mechanischen Werte
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etwa um die Halfte niedriger, wie diese fiir Kupfer charakteri-
stisch sind.

Das Streckdiagramm des Messing Abb. 271 mit 67 ¢/, Kupfer
stimmt mit den bei FluBeisen erhaltenen Ergebnissen noch mehr
tiberein, nur ist die Dehnung des Ausgangsmaterials eine wesent-
lich grofere.
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Abb. 269. EinfluB des Kaltstreckens auf die Festigkeit und Deh-
nung von FluBstahl (nach Speer u. Winter).

Urspriinglicher Querschnitt

Das Streckdiagramm des Aluminiums, Abb. 272, nach Ver-
suchen des Verfassers aufgestellt, stimmt ebenfalls mit den Dia-
grammen der anderen Metalle grundsétzlich iiberein, nur liegen
die Festigkeitszahlen, wie dies fiir Aluminium kennzeichnend ist,
bei guten Dehnungszahlen verhdltnismaBig tief.

Erfolgt die Pritfung bei hoheren Temperaturen als der Raum-
temperatur, so verindern sich die Zahlen gemif den bereits
wiedergegebenen Diagrammen fiir Warmzerreiiversuche. Die
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Abb. 270. EinfluB des Kaltstreckens auf die Festigkeit und Deh-
nung von Elektrolyt-Kupfer (nach Grard).
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Messing (67°/, Cu, 33°%, Zn) (nach Grard).




Festigkeits- u. Dehnungseigensch. i. Abhéngigkeit v. Bearbeitungsgrade. 263

()
7L

<
A

77LL
Y
N

N
N

gkelT_—~
fes g/

3

D%
/

2 pezwm. Deb.

\ - | Debnung

N

Festigkert Ag/mm
S
/

7 2 3 ¥ 5 & 7
S leahl Urspriinglicher Querschnilt
treckzahien Querschnitt nach dem Recken,

Abb. 272. EinfluB des Kaltstreckens auf die Festigkeit und Dehnung von
Aluminium,
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Abb. 273. EinfluB der Temperatur auf die Festigkeit und Dehnung von
kaltgestreckten und ungestreckten Metallen,

Kurvenziige verbreitern sich zu Flichen, die alle méglichen Zu-
stinde der Verfestigung einschliefen, wie dies die Abb. 273 an-
deutet. Bei hohen Temperaturen kann die Wirkung des Kalt-
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knetens unter Umstinden véllig beseitigt werden, so daf alle
Eigenschaften auf die von warmgekneteten Metallen herab-
sinken.

Die Angaben der Literatur iiber die Abhéngigkeit von Festig-
keit und Dehnung von den Querschnittsabnahmen beim Kalt-
kneten zeigen hiufig groBle Abweichungen. Diese Unterschiede
werden aber weder durch methodische Schwierigkeiten, noch
durch Verschiedenheit des Materials verschuldet. Sie sind ledig-
lich darin begriindet, daB von den einzelnen
Forschern fiir die Versuche meist Proben von
ungleichen Abmessungen verwendet werden. Da-
durch konnen sehr unterschiedliche Ergebnisse

Festigher?

Dickebe
Glerchern Streckgrad

S
(=
3

=y

Abb. 274. Einflul der absoluten Abmessungen der Probestiicke auf die
Streckdiagramme.

erhalten werden; denn die Festigkeit und Dehnung steht nicht
nur in Abhingigkeit von der prozentualen Querschnittsabnahme,
sondern auch von den absoluten Abmessungen der Proben. Wah-
rend man bei Arbeitsgut von betrichtlichen Abmessungen des
Querschnittes Verfestigungen erzielt, die etwa 509/, des Anfangs-
wertes betragen, kann man bei sehr diinnen Blechen oder Drahten
Festigkeitswerte erzielen, die um 400 bis 5009/, ansteigen kénnen.

Der EinfluB, den die absoluten Abmessungen auf die Streck-
diagramme ausiiben, ist in dem folgenden Raumdiagramm,
Abb. 274, schematisch veranschaulicht. Die eine Achse gibt die
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absolute Dicke bei gleichem Streckgrad wieder, die beiden anderen
Achsen die Festigkeits- bzw. Dehnungswerte. Die Flache, die die
Festigkeitszahlen miteinander verbindet, steigt um so mehr an,
je geringer die Dicke bei gleichem Streckgrad ist; und liegt um-
gekehrt um so tiefer, je grofler die Dicke des Stiickes ist.

Dieses Verhalten ist teils darin begriindet, daB die Reibungs-
einfliisse je nach den absoluten Abmessungen wechseln kénnen,
vollends ist dies aber der Fall, wenn die Gestalt der Ausgangs-
materialien verschieden ist. Bei Verwendung eines rechteckigen
Querschnittes wird man zu ganz anderen Ergebnissen gelangen als
bei quadratischen Querschnitten.

Aber selbst bei Formproportionalitdt konnen durch Reibungs-
einfliisse ganz verschiedene Ergebnisse erhalten werden (z. B.
beim Drahtziehen), wenn die Abmessungen der Proben ein ge-
wisses Mindestmall unterschreiten, weil dann die Reibungsiiber-
tragung durch das Werkzeug einen tiberméaBigen Einflull gewinnt.

Es diirfte sich also wohl als notwendig erweisen, bei kiinftigen
Versuchen entweder von einmal festgelegten Querschnitten und
gleichen Abmessungen auszugehen oder aber vollstindige Dia-
gramme gemifl dem dargestellten Raumbild aufzustellen.

Wiirmebehandlung,

EinfluB der Gliihtemperatur. Die Wirkungen des XKalt-
knetens kénnen, worauf schon hingewiesen wurde, durch geeig-
nete Wiarmebehandlung wieder beseitigt werden. Die wichtigsten
Ergebnisse solcher Ausglithversuche sind in den folgenden Schau-
bildern zusammengefaft.

Abb. 275 zeigt den Einflul des Glithens bei verschiedenen
Wiarmegraden auf die Festigkeits- und Dehnungseigenschaften
von kaltgezogenem FluBeisendraht mit 0,05 ¢/, Kohlenstoff (Gliih-
dauer jeweils 30 Minuten, Drahtdurchmesser 3,7 mm)1). Ein Ein-
fluB des Glithens macht sich erst bei Temperaturen oberhalb 200°
bemerkbar. Die Festigkeit zeigt einen stetigen Abfall, die Deh-
nung einen gleichartigen Anstieg. Von etwa 550° an nehmen
die Kurven einen ziemlich flachen Verlauf und verindern sich
auch bei hoheren Temperaturen nicht mehr wesentlich.

1) Martens-Heyn: Materialienkunde. 1912, S. 270.



266 Die inneren FlieBvorginge u. ihre Bedeutung f. d. Knethearbeitung.

70,
\o
R s ™
§) SESHghErt
§ 50
S
X
N
3 No— 4
N
] —0: <
S
5
X /Jeﬂnz/ﬂg
N /
¥ 20
* v
N
g /
\ "W / °
S|
g 00 200 300 %0 s00 600 0 800 900 7000
—_— Glittemperatur °C

Abb. 275. EinfluB der Glithtemperatur auf die Festigkeit und Dehnung von
kaltgezogenem FluBeisendraht (nach Martens-Heyn).
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Abb.276. Einflufll der Glithtemperatur auf die Festigkeit und Dehnung von
kaltgezogenem Kupferdraht (nach Grard).

Abb. 276 zeigt den EinfluB des Glithens bei verschiedenen
Wirmegraden fiir kaltgezogenen Kupferdraht (Glithdauer jeweils
50-Minuten, Drahtdurchmesser 8 mm)?!). Bei Kupfer erfolgt die
Einwirkung bereits bei Temperaturen oberhalb 100°. Im iibrigen

1) Grard: Rev. Mét. 1909. S. 1109.
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zeigen die Kurven ganz éhnlichen Verlauf wie die bei FluBeisen
erhaltenen, nur liegen die Festigkeitswerte in den dem Kupfer
eigenen niedrigen Bereichen. Steigt die Glihtemperatur iiber
700° so kanh eine wesentliche Verminderung der Festigkeits-,
insbesondere aber der Dehnungswerte beobachtet werden. Dies
ist auf den EinfluB der Uberhitzung zuriickzufiihren. Bei Eisen
machen sich Uberhitzungserscheinungen erst oberhalb 10009
bemerkbar. :
Abb. 277 veranschaulicht den Einflul der Glithtemperatur
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Abb. 277. EinfluB der Glihtemperatur auf die Festigkeit und Dehnung
von kaltgewalztem Messing mit 67, Cu (nach Grard).

auf die mechanischen Eigenschaften von kaltgewalztem Messing
mit 679, Kupfer (Glihdauer jeweils 50 Minuten, Blechdicke
0,3 bis 6 mm)?!). Bei dieser Legierung macht sich der Einflull der
Glithtemperatur bei etwa 200 ° bemerkbar. Oberhalb 60090 ist der
EinfluB der Uberhitzung ebenfalls deutlich zu erkennen.

Abb. 278 veranschaulicht den Einflul des Glihens auf
kaltgewalztes Aluminium (Glihdauer jeweils 60 Minuten, Blech-
dicke 0,5 mm)?). Der Einflufl der Glihtemperatur setzt bei 2400
ein, oberhalb 600° macht sich schon der Einflu des Uberhitzens

1) Grard: Rev. Mét. 1909. S. 1091.
2) Versuche des Verfassers.
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durch Abfallen der Festigkeits- und Dehnungswerte deutlich
bemerkbar.

EinfluB der Gliilhdauer. Aus den Versuchsergebnissen geht
hervor, daB es unterhalb gewisser Temperaturgrenzen nicht mehr
moglich ist, eine Erweichung des Materials zu erzielen. Wohl
lassen sich bei sehr iibertriebenen Glithdauern unterhalb der an-
gegebenen Glithtemperaturen geringfiigige Einflisse nachweisen;
die Glithzeiten liegen aber ganz auBerhalb der in den Betrieben
itblichen Grenzen.

Der EinfluB der Gliihdauer auf die Eigenschaften eines

20,
4

R

N

§ £
§ JU
N

s YN

N T
S

]
gu’u /s\
S o@% \
AN P,
N74
=
3
3 <
& 7 Y"
LJefinung
~¢

g 00 200 J00 #00 S00 600 00 800 900 7000

Glitremperatur °C

Abb. 278: EinfluB der Glithtemperatur auf die Festigkeit und Dehnung von
kaltgewalztem Aluminium.

Aluminiumbleches, das von 10 mm auf 0,5 mm Dicke kaltgewalzt
war, ist in Abb. 279 wiedergegeben. Auf der Wagerechten sind
die Glithzeiten, auf der Senkrechten die Festigkeits- und Deh-
nungswerte abgetragen. Die Kurven entsprechen Glithtempe-
raturen von 200 bis 2509, 300 ¢ und 400 bis 600°. Bei Temperaturen
unterhalb 250° ist der Einflu des Glithens nur #uBerst gering;
selbst bei einer Glithzeit von etwa 60 Minuten betrigt die Festig-
keitsabnahme nur rund 2 kg/mm?, wihrend eine Veranderung der
Dehnung iiberhaupt nicht nachgewiesen werden kann. Bei 300°
ist die Wirkung des Gliihens schon nach kurzer Zeit sehr intensiv;
nach einer Dauer von 60 Minuten kann das Metall als fast erweicht
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angesehen werden; der Einflul der Glihdauer ist also praktisch
beendet ; bei 400 © bis 600 © ist dies nach etwa 21/, Minuten erreicht.

Die Entfestigung der kaltgestreckten Metalle vollzieht sich
also um so vollstéindiger und in um so kiirzerer Zeit, bei je hoheren
Temperaturen die Glithung erfolgte und je schneller das Werkstiick
den gewiinschten Glithgrad in seiner ganzen Masse erreichte.

Durch hohe Glithtemperaturen kénnen die Glithzeiten also
notigenfalls herabgesetzt werden.

Hat das Glithgut gegeniiber dem Wiarmebad eine gro3e Masse,
so ist die Warmezufuhr trige, und auBerdem wird durch die
Masse der eingebrachten Proben die Temperatur des Wéarme-
bades stark herabgedriickt. In diesem Falle werden die Kurven
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Abb. 279. Einflul der Glihdauer auf die Festigkeit und Dehnung eines
kaltgewalzten Aluminiumblechs.

nur langsam von ihrer anfinglichen wagerechten Lage ab-
weichen.

In der Praxis ist fiir jedes Glithgut eine besondere Aus-
gliithzeit erforderlich, die von der im Ofen herrschenden Glithtem-
temperatur und von der Art der Beschickung sowohl der Masse
als auch der Form nach abhingig ist und die fiir jeden besonderen
Fall durch Versuche ermittelt werden muf.

Das Erweichen des Metalls wird durch gewisse Gesetze
geregelt, aus denen sich allgemein giiltige Gesichtspunkte fiir die
Bemessung der Glithzeiten ableiten lassen. Dies ist bis jetzt wohl
kaum beachtet worden. Letzten Endes ist die thermische Ent-
festigung eine Funktion der Glithtemperatur und der Glithzeit;
es millte also moglich sein, als Ausdruck dieser Beziehungen eine
bestimmte Zeittemperaturkurve abzuleiten.
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Trigt man namlich die Gliihtemperaturen und die fir jede
Temperatur ermittelte Mindestgliithzeit (Punkte stirkster Kriim-
mung) in ein Koordinatensystem ein, so erhélt man eine Kurve ge-
miB Abb. 280, die diese Abhingigkeit kennzeichnet. Die Glithdauer
nimmt mit der Hohe der Glithtemperatur nicht linear ab, sondern
in stirkerem MaBe, der Kurvenverlauf nahert sich offenbar einer
Hyperbel. Solcherart abgeleitete Kurve bringt zum Ausdruck,
welches die erforderliche Mindestglithzeit ist, um bei einer be-
stimmten Temperatur ein vollstindiges Ausglithen des Arbeits-
gutes zu gewihrleisten. Der Charakter der Kurve wird durch die

L L]
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Glishdouer in Min.

Abb. 280. Abhingigkeit der Glithtemperatur von der Glithdauer (Alu-
‘ minium).

verschiedenen Gliihbedingungen nicht verindert, wohl aber ihre
allgemeine Lage.

Tst die Gliihzeit unter den gegebenen Betriebsbedingungen
fiir eine bestimmte Temperatur ermittelt, so ist es ohne weiteres
moglich, an Hand der Zeittemperaturkurve auch fiir jede andere
Glithtemperatur die Gliihzeit abzuleiten, die zur vollsténdigen
Ausglithung des Arbeitsgutes erforderlich ist.

Auch beim Ausglihen von Metallen miissen, wie aus diesen
Ausfithrungen hervorgeht, gewisse Richtlinien beobachtet werden,
wenn dem Arbeitsgut optimale Eigenschaften unter Vermeidung
schidlicher Einfliisse verliechen werden sollen.

Rekristallisation. Welche Bedeutung der Korngrofe auf
die mechanischen Eigenschaften zukommt, wurde bereits in
Abschn. X gezeigt. Esist daher fiir den Technologen von Interesse,
die Methoden kennenzulernen, die es gestatten, auch bei den ge-
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streckten Metallen die KorngroBe dem speziellen Zweck ent-
sprechend zu bemessen. Dies sei in aller Kiirze erlautert. Es
wurde gezeigt, dall durch Warmstrecken stets eine Umgruppierung
des Gefiiges (Rekristallisation genannt) eintritt. Diese Um-
gruppierung ist ein dem Kristallisationsvorgang véllig analoger
Prozel3, der mit dem Grade der Kaltstreckung und der Hohe der
Temperatur im Zusammenhang steht.

Gliht man ein Metall von einem bestimmten Grad der Kalt-
streckung, so resultiert gemal3 Abb. 281a ein um so groberes Korn,

|

lemperalu, Verlagerung

Aorv-
grgbe

Verlagerung

Abb. 281a, b und ¢. Abhingigkeit der Korngrofie von der Glithtemperatur
und dem Grade der Kaltstreckung.

je hohere Temperaturen zur Anwendung gelangen. Wird dagegen
ein verschieden stark kalt vorgestrecktes Metall bei ein und der-
selben Temperatur geglitht, so erhilt man gemédfl Abb. 281b ein
um so groberes Korn, je geringer der Grad der Kaltstreckung war.

Vereinigt man diese Ergebnisse, so erhialt man das im Raum-
diagramm Abb. 281 ¢ wiedergegebene Bild. Auf Achse ¢ ist die
Temperatur, auf Achse v der Grad der Streckung und auf Achse ¢
die Korngrofle abgetragen. Die Fliche, die die Kérnigkeitszahlen
miteinander verbindet, zeigt also um so steileren Anstieg bei um so
hoherer Temperatur und um so niedrigeren Streckgraden die
Glithung erfolgte; sie flacht um so mehr ab, je hohere Streckgrade
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und um so niedrigere Ausglithtemperaturen zur Anwendung ge-
langen. Unterhalb einer bestimmten Grenztemperatur (Kurve
u—u) ist es nicht moglich, eine Anderung der KorngroBe zu er-
reichen. Diese Grenztemperatur liegt um so hoher, je geringer der
Grad der Streckung ist.

Solche Diagramme sind bis jetzt fiir Zinn, Eisen, Kupfer
und Aluminium aufgestellt worden (vgl. S. 135—137). Sie
bieten dem Technologen ein erwiinschtes Hilfsmittel, den
Kornigkeitsgrad und damit die mechanisch-physikalischen Eigen-
schaften den bestimmten Verwendungszwecken entsprechend
anzupassen. Es ist vielleicht nicht hinreichend bekannt,

Abb. 282, Druckblech aus a-Messing mit groben Kristallen, die zum Teil
die ganze Blechdicke erfilllen. Ge#tzt mit Ammoniumpersulfat 1:10.
(Lin. Vgr. 30.)

daB die Verwendbarkeit von Blechen fiir Scheinwerfer (Re-
flektoren) und fiir Atzzwecke in hohem Mafle von der Korngrofie
bestimmt wird. Bei Atzblechen kommt es vor allem auf grofie
Kornfeinheit an, wihrend die mechanischen Eigenschaften eine
mehr untergeordnete Rolle spielen. Scheinwerferbleche miissen
sich indes auch gut tiefziehen lassen. Bei Messing, Kupfer und
Aluminiumblechen kommt es haufig vor, dal sie sich trotz anor-
mal hoher Dehnung fiir Tiefziehzwecke als ungeeignet erweisen
und dies nur infolge ungeniigender Kornfeinheit. Schon das Auf-
treten von vielen groben Einzelkoérnern, gemafl Abb. 282, kann
sich als schiidlich erweisen. Die gleichbleibende optimale Giite
der Erzeugnisse kann nur verbiirgt werden durch strenge Be-

achtung der physikalischen und wérmetechnischen Vorginge (vgl.
Abschn. VII).
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Verarbeitungsfehler und ihre Bekdinpfung.

Sehubvorgiinge. FEin allgemeines, allen Arten des Streckens
zugrunde liegendes Kennzeichen ist der ,,Schubvorgang. Wird
der Fliedruck des Materials erreicht und daraufhin konstant
erhalten, so nimmt die Ver- | p
schiebung mit der Zeit zu, der i_._\

Stoff flieBt, und zwar in Rich- o~
tungen (FlieBebene F, Abschn. XI)
unter etwa 45° zu den Haupt-
spannungsrichtungen,  Abb. 283,
Dabei bilden sich an den Schnitt-
linien der FlieBebenen wund der
Mantelfliche (also im Winkel von
45° zu den Hauptspannungsrichtun- !
gen) durch Hervortreten einzelner |
Materialschichten héaufig charakte- l

|

|

1%

ristische Filtelungen, die man nach
dem deutschen Forscher, der sie zu-
erst 1854 beschrieben hat, als ,,Lii-
derssche Linien* oder ,,FlieBlinien‘ :
bezeichnet. Diese Linien gehen auf e

. ) ,g . Abb. 283. Schematische Dar-
der Mantelfliche eines zylindrischen  stellung des Schubvorganges.

-

Abb. 284. TFlieBlinien, hervorge- Abb. 285. FlieBlinien, hervorge-
rufen durch Driicken einer Rund- rufen durch Driicken einer Rund-
scheibe mit einem runden Stempel scheibe mit einem viereckigen Stem-
(nach Hartmann). pel (nach Hartmann).
Czochralski, Metallkunde. 18
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Kérpers in zwei Schraubensysteme iiber, die zueinander ent-
gegengesetzt verlaufen, wie dies in Abb. 121, Abschn. VI gezeigt
wurde. Gleiches Ergebnis erhilt man auch bei der Beanspruchung

LI

e
2 T 5

Abb. 286. Materialverschiebung im Innern eines kubisch geschichteten
Versuchskérpers aus Porzellanmasse beim Stauchen. a) vor, b) nach dem
Stauchen. )

eines Hohlkorpers (Patronenhiilsen) oder eines Rohres . durch
inneren oder duBeren Uberdruck. Beim Driicken einer;Rund-
scheibe treten Druck-, Zug- und Biegebeanspruchungen gleich-

==
[ [ 777
Eeme———

Abb, 287. Materialverschiebung im Innern eines kubisch™geschichteten
Versuchskorpers aus Porzellanmasse beim Walzen (nach Kick u. Polack).

zeitig auf; die FlieBlinien verlaufen vorwiegend radial, Abb. 284.
Sobald der runde Stempel durch einen viereckigen ausgewechselt
wird, werden die Stellen grofiter Beanspruchung dadurch an-
gezeigt, daB jetzt die FlieSlinien der Kraftverteilung gemifl von
den Ecken des vierkantigen Stempels ausgehen, Abb. 285.
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Die inneren Vorgéinge, nach denen die unter Druck ent-
stehenden Materialverschiebungen vor sich gehen, sind sehr
mannigfaltig. Die Abb. 286 bis 288 geben in groben Ziigen die
Materialverschiebungen wieder, wie sie fiir die wichtigsten tech-
nologischen Arbeitsprozesse, und zwar an geschichteten Probe-
korpern ermittelt worden sind.

Bei dem Stauchvorgang, Abb. 286, ist charakteristisch die
Reibung an den Druckflichen; diese hat eine ungleiche Ver-
teilung der FlieBgeschwindigkeit zur Folge. Durch die gréBere
FlieBgeschwindigkeit in den Mittelzonen wird ein Ausbauchen der
Proben verursacht.

Auch beim Walzvorgang macht sich der Einflul der Reibung
an den Walzenflichen in dhnlicher Weise bemerkbar. Die Mittel-

1/ /,
L

i

Abb. 288. Materialverschiebung im Innern eines quergeschichteten Ver-
suchskorpers aus Knetwachs beim Pressen.

zonen des Walzgutes eilen auf beiden Seiten der Walze den Mantel-
zonen voran, wie dies aus der Abb. 287 hervorgeht.

In stirkstem MaBe kann das Voreilen der Mittelzonen beim
PreBvorgang beobachtet werden, Abb. 288.

In der Praxis sucht man die Materialverschiebungen in ein-
fachen Fillen in der Weise festzustellen, dafl man die Verzerrung
von konzentrischen in die Oberfliche eingeritzten Kreisen oder
quadratischen Netzzeichnungen feststellt und daraus auf die
inneren Materialbewegungen Riickschliisse zieht. Solche Ober-
flichenbilder diirften iiber die inneren Materialverschiebungen
freilich nur selten Anhalt geben.

Weist das Material im Inneren zonenweise Verlagerungen,
Schichtungen, regelmafig angeordnete Einschliisse und dergleichen
auf, so konnen vielfach noch nachtriglich die stattgehabten

18*




9276 Die inneren FlieBvorginge u. ihre Bedeutung f. d. Knetbearbeitung.

Materialverschiebungen durch Atzbilder sichtbar gemacht werden
und zum Feststellen etwaiger unzuléssig hoher Beanspruchungen
herangezogen werden. Die Nutzanwendung der metallographi-
schen Gefiigebeobachtung auf diese besonders bei technischen
Unfillen wichtige Frage erliutern am Schweilleisen die Abb. 289
und 290. Die hellen Streifen a, b und ¢ weisen an den Stellen w
und w’ starke doppelte Kriimmungen (einen Wendepunkt) auf;
dies sind die Stellen, die stets eine erhohte Beanspruchung des
Materials anzeigen. Zeichnet man die Kriimmungskreise fiir die
Kurven a, b und ¢
vor und hinter
dem Wendepunkt
ein, Abb. 289, so
darf der Abstand
der  zueinander
parallel versetzten
Teile der Linien a,
b und ¢ hochstens
ein Fiinftel des be
treffenden Kreis-
halbmessers  be-
tragen, wenn der
w w Gefahr einer Zer-

Abb. 289 und 290. Materialverschiebung beim Lo- stérung des Mate-
chen von Schweifleisen. Aufdeckung von innerer . )
Materialzerstérung durch Bestimmung des Kriim- rials durch Scher

mungshalbmessers der FlieBlinien. Spannungen  an

den entsprechen-
den Stellen vorgebeugt werden soll. Dieser Wert ist in den
Abb. 289 und 290 schon um ein Vielfaches iiberschritten. Wahrend
in dem Probestiick Abb. 289 erst eine latente Materialzerstérung
vor sich gegangen ist, ist in dem zweiten Stiick, Abb. 290, be-
reits eine vollige Materiallostrennung erfolgt.

Bei Messing, Kupfer und dergleichen, wo das beschriebene
Verfahren nicht zum Ziele fiihrt, kénnen durch Einritzen eines
quadratischen Netzes auf der Schnittebene eines aus zwei sym-
metrischen Halften zusammengepaliten Versuchskorpers dhnliche,
wenigstens fiir die Kontrolle der Arbeitsverfahren wertvolle Bilder
iiber die innere Materialverschiebung erhalten werden, wenn man
die so hergerichteten Kérper nachtriglich der Deformation unter-
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wirft. Dieses Verfahren wurde wohl zuerst von O. Lehmann?)
angewandt.

Die Verarbeitung der Metalle durch Strecken ist ein ziem-
lich komplizierter Arbeitsvorgang, so daf Verarbeitungsfehler
baufig auftreten konnen, die die Qualitit der Erzeugnisse nach-
teilig beeinflussen.

So kann durch zu weit getriebenes Kaltstrecken ,, Uberziehen‘
oder ,,Uberstrecken und damit eine Zerstérung des Materials
eintreten. Beim Drahtziehen macht sich das Uberstrecken be-
kanntlich héufig durch trichterformige Briiche im Innern bemerk-

B (@)

Abb. 291. a und b Uberstreckter FluBeisendraht mit trichterférmigen
Briichen im Innern (Skizze nach Heyn), c iiberstreckter Aluminiumdraht.
(Nat. GroBe.)

bar, Abb. 291, schematische Zeichnung ¢ und b, weil die inneren
Schichten im Zieheisen in der Léngsrichtung stérker gestreckt
werden als die dufleren und daher frither erschépft werden. In
Abb. 291 ¢ ist dies an einem Aluminiumdraht dargestellt.

Da durch das Strecken die einzelnen Schichten verschieden
starke Verlangerung erfahren und demzufolge bestrebt sind, ver-
schiedene Langen anzunehmen, birgt die Steigerung der Zerreil3-
festigkeit, so sehr sie auch vielfach erwiinscht ist, infolge innerer
Spannungserregung manche Gefahr in sich. Latente Streckspan-

1) Die neue Welt der fliissigen Kristalle. 1911.
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pannungen in der Lingsrichtung

aufri (Nat. GroBe).

“Rundmessingstange, die beim Lagern durch innere Strecks

Abb. 293. Rundmessingstange, die beim Lagern durch innere Spannungen spiralférmig aufrif.
(Nat. GroBe.)

Abb. 292.

nungen bilden nicht selten die Ursache plétzlicher oder allmih-
licher Rifibildung. Typische Falle sind in den Abb. 292 und 293
wiedergegeben. Die RiBBbildung der in Abb. 292 wiedergegebenen
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Messingstange wurde noch durch eine unfreiwillige Verunreinigung
des Metalls mit Antimon begiinstigt!).

Abb. 293 stellt einen besonders interessanten Fall von spira-
lenférmig  ausgebil-
deten Rissen durch
Auslosen von Streck-
spannungendar,wah-
rend Abb. 292 einen
typischen Léngsril3
wiedergibt. Nach den

Untersuchungen
Heyns?) kann das
Vorhandensein  sol-
cher ungleichformi-
ger Spannungen da-
durch nachgewiesen
werden, dall man
zylindrische Stiicke
des Materials von
genauer MeBlange an
ihrer ~ Mantelober-
flache schichtweise
abdreht und jedes-
mal die dabei auf-
tretende Langen-
anderung bestimmt.

In Messing lassen
sich durch maBiges
Erwirmen unter
2309 die Streckspan-
nungen betrachtlich Abb. 294. Prefbarren aus «-Messing, der beim

vermindern, so dall  Herausnehmen aus dem Rezipienten infolge
die Gefahr des frei- innererSpannungenaufblatterte. (Lin.Vgr.0,17.)

willigen Aufreiflens
beim Lagern, beim Verarbeiten oder im Betrieb geringer wird.

1) Antimonhaltiges Messing wird in 109/ ,iger Salpetersiure in etwa
10 bis 30 Minuten geschwiirzt; 0,005%, Antimon kénnen auf diese Weise
im Messing noch leicht nachgewiesen werden.

2) Materialienkunde 1912, S. 282.
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Bekannt sind dhnliche Wirkungen der Streckspannungen bei
gezogenen Hohlkorpern, Rohren, Lampenfassungen und anderen

Abb. 295. Profilstange aus «-
Messing mit groben regelmafi-
gen Einrissen, die beim Austritt
des Profils aus der Matrize auf-
traten. (Lin. Vgr.0,17.)

Anordnung der Risse. Diese

Erzeugnissen.

Aber auch beim Warm-
strecken konnen Stérungserschei-
nungen infolge mangelnden Form-
anderungsvermogens auftreten.
Besonders hdufig kann dies bei
geprefiten Messing-, Kupfer- und
Aluminiumerzeugnissen beobach-
tet werden. In den Abb. 294 und
295 sind derartige typische Falle
wiedergegeben. Abb. 294 zeigt
einen Preflbarren aus «-Messing,
der infolge schlechter Prefibar-
keit aus dem Rezipienten entfernt
werden mubte. Infolge der auf-
genommenen inneren Spannun-
gen blitterte der Barren beim
Herausziehen aus dem Rezipien-
ten in der wiedergegebenen Weise
palmenartig auf.

Abb. 295 zeigt eine Profil-
stange mit groben regelmiBigen
Einrissen, die beim Austritt des
Profils aus der Matrize auftraten.
Fehler dieser Art sind beim
Pressen von Messing haufig zu
beobachten. In den Abb. 296
und 298 sind #hnliche Prefifehler
an Rundstangen und an einer
rechteckigen Stange wiederge-
geben. Die Proben zeigen eine
gewisse GleichmaBigkeit in der

Erscheinungen treten nicht ort-

lich auf, sondern erstrecken sich auf Stangenlingen von vielen

Metern.

Die in den Abb. 295 bis 298 wiedergegebenen Fehler sind ge-
meinsam darauf zuriickzufiihren, daB statt des warmschmied-
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baren «-f-Messings infolge falscher Zusammensetzung der Schmelze

a-Messing verwendet wurde.

Die Probe, Abb. 297, ist noch insofern besonders interes-
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Abb. 298.

Pref3fehler an Messingstangen.
Abb. 298. Rechteckige Messingstange mit zackig ausgebildeten Querrissen, die beim Austritt des Profils

(Nat. GréBe).

aus der Matrize auftraten.

sant, als sie teils aus warm-
schmiedbarem «-f-Messing und
teils aus dem in der Hitze un-
bildsamen o-Messing bestand.
Der warmschmiedbare Kern hat
seinen Zusammenhang beibehal-
ten, wahrend die Mantelzonen,
die nur aus «-Kristallen bestan-
den, voéllig ihren Zusammen-
hang aufgegeben haben (vgl.
Abschn. ITI, Abb. 21).

Sollen Fehler dieser Art
vermieden werden, so ist es
erforderlich, die Zwischenfabri-
kate auf ihre Zusammensetzung
hin streng zu kontrollieren.

Die Vorausbestimmung der
tiir die einzelnen Forménderun-
gen  erforderlichen Arbeits-
grofen ist eine der Hauptauf-
gaben der technologischen Me-
chanik. Es bestand aber bis vor
kurzem keine Methode, die die
fiir die einzelnen Arbeitsgat-
tungen der Technik erforder-
lichen Deformationskrafte zu
erechnen gestattete. Man wen-
dete daher in der Praxis zumeist
den empirischen Weg an, indem
man aus Miniaturversuchen mit
Hilfe der Ahnlichkeitsregel die
fiir die jeweilige Formanderung
erforderlichen Krifte ableitete.
Das Verfahren 148t sich mit eini-
ger Sicherheit tiberall da anwen-
den, wo gleiche Arbeitsbedin-

gungen (auch gleiche Deformationsgeschwindigkeiten) als gegeben
vorausgesetzt werden diirfen. Der Weg wird benutzt, seit Kick
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nachgewiesen hat, daf unter gleichen Arbeitsbedingungen die fiir
die Deformation erforderliche Arbeit mit dem Volumen bzw. dem
Gewichte des Arbeitsgutes proportional wichst.

Neuere Untersuchungen von Ludwik haben gezeigt,
dafl die ,,FlieBkurven® (eine Beziehung, die sich zwischen dem
jeweiligen Grad der Streckung oder spezifischen Reibung und der
zu der ersten bleibenden Forminderung erforderlichen Schub-
spannung ergibt) das Hauptmerkmal aller Formanderungsarten
bilden (vgl. Abschn. X und XI). Die FlieSkurven ergeben nicht
nur die charakteristischen Merkmale fiir das Verhalten eines Me-
talles im Gebiete der bleibenden Forménderungen, sondern ge-
statten auch in vielen Fallen die fiir die Forménderung erforder-
lichen Arbeitsgrolen direkt abzuleiten. Thre allgemeine Anwend-
barkeit zur Bestimmung der bei den technischen Arbeitsgattungen
erforderlichen ArbeitsgroBen steht in erfolgreicher Entwicklung.
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— und Rekristallisation 158.

Eigenschaften und Raumgitterauf-
bau 232.

Einfachfreies Gleichgewicht 5.

Einformen 152, 145.

Einkristalle, Atzgefiige 226.

— Druckversuche 250.

— Elastizitatsgrenze 250.

— Erzeugung 76, 170, 249.

— FlieBkurven 242, 243, 246, 247.

— Klangfarbe 250.

— Lﬁltungsvermogenf Elektrizitat \
nach Kaltbearbeitung 249.

— Rekristallisationserscheinungen |
153, 222.

Eisen, Atzen 70, 69, 62, 67.

— Rekristallisationsdiagramm 137. |

— Streckdiagramm 260.

— Al-Si 37.

b — Al-Zn 34.

— Cu-Al 34.
— Cu-Sn 32.
— Cu-Zn 29.
— Pb-Ba 40.
~— Pb-Ca 44.
— Pb-Na 41.
— Pb-Sb 39.
— Pb-Sr 44.
— Sn-Pb 38.
— Sn-Pb 39.
Erstarrungsdiagramme, Unterteilung
23.

‘ — techn. Legierungen 28.

— Typen 10.
Erstarrungskurve 10.
Essigsaure-Atzung 68.

— -Perhydrol-Atzung 68.
Eutektikum 19, 22.
Eutektische Gerade 19.
Eutektische Legierung 19.
— unter- und iibereutektische 20.
Eutektischer Punkt 19,
Eutektomere Legierung 20.
Exeutektische Legierung 19.

Feste Losung 12.

Festigkeitseigenschaften bean-
spruchter Einkristalle 223.

— beanspruchter Vielkristallproben
230.

— unbeanspr. Einkristalle 221.

~— unbeanspr. Vielkristallproben
235.

Festigkeitskorper eines Kupferkri-
stalls 208.

Festigkeit und Verfestigung 219.

Flammen 111.

FlieBebenen 121, 123, 124, 215, 243,
246, 247.

— kristallogr. unrationelle 249.



288

FlieBen der Metalle 108, 109, 211,
216, 226, 248.

FlieBerscheinungen
driicken 216.

— an tordierten Stdben 216.

— an ZerreiBstiben 216.

— #uBere 83, 102, 216.

FlieBfeld, Ausgestaltung 231, 226,
248.

FlieBfiguren 122, 238.

FlieBkurve 241.

FlieBkurven von Einkristallen 242.

— von Vielkristallproben 237.

TiieBlinien 122, 238, 273.

— banale 250.

FiuBeisen, Ausglihdiagramm 265.

— Streckdiagramm 260.

FluBssure-Atzung 63.

FluBstahl, Streckdiagramm 260.

Freiheitsgrad 2.

an Kugelein-

Gefligeaufbau 74, 104.

Gefiigeumwandlung bei der Schliff-
herstellung 125.

Gehirteter Stahl, Atzen 64, 57.

Geschichtete Kristalle 91.

Gestaltsverzerrungen 101, 216, 226.

Gitterkrifte und Kristallgeometrie
246, 249.

Glanzitzung 67.

Gleichachsigkeit der Kristalle 150.

Gleichformiges, mechanisches Ver-
halten 235.

Gleichgewicht 2.

— einfachfreies 4.

— mehrfachfreies 5.

— unfreies 6.

Gleitebenen, fiktive 213.

— kristallographische 214.

— kristallogr. unrationelle 249.

— Unwirksamkeit 212.

Gleitflichenrichtung bei Kupfer 212.

Gleitlinien 122, 238, 273.

Gliihdauer 269.

Glithtemperatur als Kriterium 134.

‘GuBeisen, Atzen 63, 64.

— Anlassen 71.

‘GuBkristalle, Wachstumsunfahigkeit
151.

Haltepunkt 10.
Haltezeit 10.
Hirte von Einkristallen 210.

Lachverzeichnis.

| Hebelbeziehung 14.

Hemmungsebenen 215, 248.

Hochstlastgrenze 208.

Homogene Kristalle 13.

— Mischkristalle 49.

— Reflexion 104.

Hypo- und hypereutektische Le-
gierung 21.

Idiomorphie 87.

Inhomogene Reflexion 231, 110.

Innere FlieBvorgiange 108, 109, 216,
226, 211, 251, 275.

Innere Reibung ,,R* 238, 249.

Innerkristalline Linienscharen 111.

Innerkristalliner Bruchverlauf 32.

Instabile Atombindung 249.

. Intergranularer Bruchverlauf 31, 98.
i Invariantes Gleichgewicht 8.
Isometrische Kristalle 150.

| Kadmium, Atzen 63, 67.

Kalt- und Warmbruch 98.
Kaltkneten 252.

Kantenrisse 100.

Kernbildung 75.

Kernzahl 133, 78.
Kernzahlschema 133.
Klangfarbe von Einkristallen 250.
Knetbearbeitung 104, 236, 251.
— und Eigenschaften 258.
Knetvorgang, Terminologie 204.
Kohision 238.

Kondensierte Systeme 7.
Kontinuierliche Reflexion 229.
Kornigkeitsbeziehungen 130.
Kornigkeitsgrad 235.

! Korngliederung 86.

Korngrenzen 109.

— Verunreinigung 158.

KorngréBe der rekristallisierten Me-
talle 272, 136, 137, 135, 130, 270,
271.

— der GuBmetalle 79.

— EinfluB der Erwdrmungsge-
schwindigkeit 142.

- — der Gliihdauer 142.

— - der Probendicke 142.

| — und Eigenschaften 82, 234, 271.

— und Oberflichenfehler 83, 271.

Kornverfeinerungsverfahren 85, 79.

Kriftegeometrie des Raumgitters
246,



Sachverzeichnis.

Kriftekomponente des Raumgitters
247.
Kriftemechanik der Verfestigungs-
vorgénge 237.
Kraftwirkungslinien 238, 122.
Kranzgefiige 148.
Kreislauf der Zustandsformen 165.
Kristallaufbau 51, 87.
Kristalldislokation 116, 108, 109,
168, 184, 185, 232, 252.
Kristallfelderdtzung 46.
Kristallfigurenstzung 51.
Kristallgrenzenitzung 45.
Kristallisationsgeschwindigkeit 75.
Kristallisations-MeBvorrichtung 76.
Kristallgeometrie und Gitterkrifte
246, 249.
Kristallisationsvorgéiinge 78, 75, 74,
49, 10, 79, 86, 87, 90, 92, 99,
102.

Kristallographisch #hnliche Orien- :

tierung 102.
— schadliche Einfliisse 102.
Kristallographische Gleitebenen 214.
Kristallskelette 91.
Kristallzertrimmerung 108,
168, 184, 185, 232.
Kriterium der Gliihtemperatur 134.
Kritische KorngroBe 84, 83.
Kupfer, Atzen 70, 69, 68, 63, 67.
— Aluminjum, Erstarrungsdia-
gramm 34.
— -Ammonlumchlorld Atzung 65.
— Ausglithdiagramm 266.
— -Einkristall, Dehnungskorper
209.
— Festigkeitseigenschaften in
unbeanspruchtem Zustand 221.
— Festigkeitskorper 208.
— Hairte 210.
— Verfestigungskorper 221.
Gleitflichenrichtung 212.
kalt gewalzt 108.
— Rekristallisationsdiagiamm 136.
— Streckdiagramm 260.
— Warmzerreiidiagramm 258.
— Zink 28.
— — Erstarrungsdiagramm 29.
— — Umwandlungshorizontale
(470°) 28.
— — Kalt- und Warmbruch 32.
— — Kalt- und Warmschmiedbar-
keit 32.
Czochralski, Metalikunde.

109,

l
|
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Kupfer, Zinn, Erstarrungsdiagramm
32.

— Zustandsschema 235.

l Labradorisieren 48.
- Latente Streckspannungen 277.

Laue-Diagramme der Metalle 171.
Laue-Diagramm, Auswertungs-
grundlagen 197.
— Bestimmung der gestértenRaum-
gitteranteile 197.
— Bestimmung der ungestorten
Raumgitteranteile 199.
— Einflul}l der Dispersitit 171.
— Einflu gemischter Anordnung
177.
— Einflufl der Hintereinanderlage-
rung 173.
— Einfluf} der Kristallorientierung
192,
— EinfluB der Nebeneinanderlage-
rung 171.
— Einfluf} paralleler Kristallauftei-
lung 185.
— Einflu radialer Kristallauftei-
lung 184.
— EinfluB der Rekristallisation 195.
— Methodologische Fragen 202.
— Strukturtheoretisches 203.
— und Anisotropie 193.
— und Beanspruchungsart:
Biegung 179.
Kugeleindruck 179.
Nadelstich 181.
Walzen 188.
Zugversuch 185,
— und Raumgitterstérungen 203.
Laue-Verfahren 168.

. Legierungen mit einer eutektischen

Geraden 24.
— mit Umwandlungshorizontale 15.
— mit zwei Geraden 24.
Liidersche Linien 122, 238, 250, 273.
Lunker 92.
Lunkerbekdmpfung 93.

Magnalium 36.

Magnesmm, Atzen 62.
Mangan-Messing, Anlassen 71.
Mangelnde Quasiisotropie 236.
Materialverschiebungen 275.
— beim Lochen 276.

— bein Pressen 275.

19
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Materialverschiebungen beim Stau- |
chen 275. ‘

— beim Walzen 275. ‘

Maximum 14, 23. 3

Mechanisches Verhalten, gleichfor- |
miges 235.

— — ungleichférmiges 235.

Mehrfachireies Gleichgewicht 4.

Mehrstoffstahl, Atzen 64, 67.

Messing 28.

— Atzen 70, 69, 65, 68.

— Auslaugbarkeit 65, 66.

— antimonhaltiges 279.

— Ausglithdiagramm 267.

— Erstarrungsdiagramm 29.

— Kalt- und Warmbruch 32.

— kaltgewalzt 106, 253.

— Kalt- und Warmschmiedbar-
keit 32.

— Kornstreckung 253.

— Storungen beim Pressen 273,

— Streckdiagramm 262.

— Umwandlungshorizontale (470°)
32.

— WarmzerreiBldiagramm 258.

Metalle, verbrannte 265,

Metallische Losung 12.

Metastabiler Zustand 26.

Metatektikum 22.

Minimum 14.

Mischkristalle 13.

— Auslaugbarkeit 65.

Mischungsliicke 16.

Moiré métallique 48.

Monotektikum 22.

Monovariantes Gleichgewicht 8.

Neugruppierung der Gefiige bei der
Rekristallisation 127, 143.

Newtons Gesetz der Abkiihlung 11.

Normalkraft, spezifische 238.

Obere Rekristallisationsgrenze 129.
Oberflachenfehler und Korngrofie 83.

Periphere Translationslinien 118.

— Zwillinge 118.

Peripherzonen des Rekristallisations- |
feldes 158.

Peritektikum 18, 23.

Peritektische Gerade 18.

Phase 1.

Phasengesetz 3. ‘

Sachverzeichnis.

Phasengleichgewicht 2.

— einfachfreies 5.

— Kondensierte Systeme 7.
— mehrfachfreies 4.

— Synonyma 8.

~— Ubersichtstabelle 8.

— unfreies 6.

Phasenlehre, Grundregeln 1.
Pikrinséure-Atzung 67, 68.
Polieren 55.

Polymorphe Umwandlung 25.
PreBvorgang 275.
Probeentnahme 54.

Quasiisotropie 235, 242.

— mangelnde 236.

Querschnittsverzerrungen 101, 216,
226.

Radialanordnung der Kristalle 145,

Raumgitteraufbau und Eigenschaf-
ten 232.

Raumgitter, Kriftegeometrie 246,

Raumgitterstérung 168, 226, 248,

— Art der Stoérung 203.

— Verlagerungsschema 203,

Reflexion, diskontinuierliche 229,

— inhomogene 110, 231.

— kontinuietliche 229.

— sprunghatte 229.

Reflexionsintensitiit, wechselnde226.

Rekristallisation, EinfluB der Ober-
flachenspannung 149.

— von Einkristallen 222, 153.

' — EinfluBl der Orientierung 150.

— Grenztemperaturen 128.

Rekristallisationsdiagramme 125,
271.

— Nutzanwendung 133.

Rekristallisationsdiagramm des Alu-
miniums 137.

— des Elektrolyteisens 137.

— des Kupfers 136.

— des Zinns 135.

Rekristallisationsfeld, Peripherzonen
158.

Rekristallisationsgefiige,
pierung 127, 143, 271.

Rekristallisationsgeschwindigkeit
131.

Neugrup-

© — Schema 132.

Rekristallisationsgrenze, untere und
obere 129.



Sachverz

Rekristallisationsrichtung und
Spannungsgefille 145.
Rekristallisationsschema 130.
Rekristallisationsvorginge 139.
Rekristallisationszwillinge 149.

Rekristallisation und Elastizitdts- |

grenze 158.

— und Koingréfle 130, 135, 137,
136, 250, 271, 272.

Rekristallisiertes Korn, dislozierte
Refl. 162.

— — optische Kennzeichen 162.

Reliefpolieren 58.

Restspannungen 162.

Resultierende Kriftekomponente
247.

RiBbildung 278.

Rontgenforschung und Verlagerungs-
hypothese 166.

Salpetersiure-Atzung 63.

Salzsdure-Atzung 59.

— -Kaliumechlorat-Atzung 62.

Saulige Kristalle 145.

Schleifen und Polieren 55.

Schmelzpunkt, Maximum 14, 23.

Schmelzpunkt, Minimum 14.

Schmiedeeisen, Atzen 63.

Schubgesetz 249.

Schubelemente 246.

Schubspannung 238.

Schubvorgang 273.

Schubwiderstand in den verschie-
denen Netzebenen 216.

Schwefelséure-Atzung 65.

Silber, Atzen 63.

Silumin 38.

Sonderstiahle, Atzen 67.

Spannungsausgleich 162.

Spannungsgefille und Rekristallisa-
tions-Richtung 145.

Spezifische Normalkraft 238.

— Schiebung y 239.

— Tangentialkraft 238,

Sprunghafte Reflexion 229.

Stah], Anlassen 7.

— Atzen 62, 67.

Stauchvorgang 275.

Strahliges Gefiige, schiidliche Ein- 3

fliisse 100.
Streckdiagramme 259—262.
— des Aluminiums 262.

— des FluBeisens 259, 260.

eichnis.
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Streckdiagramme des FluBstahls 260,

— des Kupfers 260.

— des Messings 262.

i — EinfluB der Dicke 264.

| Streckung und Volumenintegritit
108, 252,

Symmetrie des Deformationsfeldes
157.

Synonyma der Gleichgewichte 8.

Syntektikum 22.

Tangentialkraft, spezifische 238.

Technische Legierungen 28.

Terminologie der Knetvorgénge 128,
204, 251.

— der Verfestigung 234.

Theorie des FlieBens 226, 216, 211,
203, 247.

Transkristallisation 102.

— schédliche Einfliisse 102.

Translationsebenen 212.

Translationshypothese 166, 246, 250.

Translationslinien an der Peripherie
118.

Translationsschema 204.

Typen der FErstarrungsdiagramme

| 10.

- Uberhitzung 267.
Ubersicht der Atzverfahren 56, 60.
Ubersichtstabelle der Gleichgewichte
8.
Uberstrecken 277.
Uberziehen 277.
Umgruppierung des Gefiiges bei der
Rekristallisation 127, 143, 271.
Umwandlungshorizontale 15.
Unbeanspruchte Kristalle, Festig-
keitseigenschaften 221.
— Wachstumsunfihigkeit 151.
Unbegrenzte Loslichkeit 12.
Unfreies Gleichgewicht 6.
Ungleichférmiges mechanisches Ver-
halten 235.
Univariantes Gleichgewicht 8.
Unrationelle Fliefebenen 249.
i Unterbrochene Reflexion 48.
i Untere Rekristallisationsgrenze 129.
Unterkiihlung, EinfluB auf KZ. und
KG. 77.
. Unterteilung der
‘ gramme 23.
I — der Legierungen Typus IV, V 22.

19*
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Unter- und iibsreutektische Legie-
rungen 20,
Unwirksamksit der Gleitebenen 212.

van’t Hoff-Le Chatolier-Regel 4.
Verarbeitungsfehler 273.
Verbrannte Metalle 267.
Verdecktes Maximum 23.
Verfestigungskorper eines Kupfer-
einkristalles 221.
Verfestigungsvorginge 107, 248.
— Kriftemechanik 237.
Verfestigung, Terminologie 234.
Verformung 101, 216, 226, 249.
Verlagerungshypothese 166, 248,249,

— und Réatgenforschung 166, 248. |

Verschwinden der Atzfiguren 107.

— der dislozierten Reflexion 126,
107, 253.

Verunreinigungen an den Korngren-
zen 158.

Verzerrung der Querschnitte 101,
216, 226.

Volumenintegritit und Streckung
108, 252.

Vorbereitung der Schliffe 54.

Vorginge b2i der Kristallisation 78, |

75, 74, 49, 10, 79, 86, 87, 90, 92,
99.
— bei der Rekristallisation 139.

Wachstumsforman der Kristalle 88.

Wachstumsgeschwindigkeit 75, 131,
132, 271.

Wachstumskristalle 50, 91.

Wachstumsunfihigkeit unbean-
spruchter Kristalle 151,

Walzrichtung und Verfestigung 224.

Sachverzeichnis.

Walzvorgang 275.

Warmkneten 252.

Warm- und Kaltbruch 98.

WarmzerreiBdiagramm des Alumi-
niums 258,

. — des Eisens 256.

— des Kupfers 257.

— des Messings 257.

Wechselnde Reflexionsintensitit226.

Wirkungswinkel o 239, 247.

Wismut, Atzen 59.

Z:ittempsratur-Kurven 269.

Zementit, Atzen 67.

ZerreiBversuche bei hohen Tempera-
turen s. WarmzerreiBdiagramme.

Zertrimmerung der Kristalle 108,

- 109, 168, 184, 185, 232, 252.

Zink, Atzen 62, 67.

Zinkgeschrei 117.

Zink, innerkristalliner Bruchverlauf
96, 98.

Zinn, Atzen 65, 59, 62.

— -Antimon 19.

— Beanspruchung durch Projektil-
durchgang 148.

— -Blei-Erstarrungsdiagramm 38.
— Gefiigeumwandlung  bei  der
Schliffherstellung 125.

Zinngeschrei 117.

Zinn, kalt gewalzt 107.

Zugspannung 238.

Zustandsschema der Metalle
258.

Zwillinge 112, 149, 250.

| — an der Peripherie 118.

| Zwischenkristaliiner Bruchverlauf

32.

235,

Druck von Oscar Brandtstetter in Leipzig.
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Lagermetalle und ihre technologische Bewertung. Ein
Hand- und Hilfsbuch fiir den Betriebs-, Konstruktions- und Material-
priifungsingenieur. Von Ober-Ingenieur J, Czochralski, Frankfurt a. M.
und Dr.-Ing. G. Welter. Zweite Auflage. Mit etwa 130 Textabbil-
dungen. In Vorbereitung.

Die Theorie der Eisen-Kohlenstoff-Legierungen. Studien iiber
das Erstarrungs- und Umwandlungsschaubild nebst einem Anhang
Kaltrecken und Glihen nach dem Kaltrecken. Von E. Heyn,
weiland Direktor des Kaiser-Wilhelm-Instituts fiir Metallforschung.
Herausgegeben von Prof. Dipl.-Ing. E. Wetzel. Mit 103 Textabbil-
dungen und XVI Tafeln. (VIII u. 185. 8.) 1924,

Gebunden 12 Goldmark / Gebunden 2.90 Doller

Die Verfestigung ‘der Metalle durch mechanische Bean-

spruchung. Die bestehenden Hypothesen und ihre Diskussion. Von
Privatdozent Prof. Dr. H. W, Fraenkel, Frankfurt a. M. Mit 9 Text-
figuren und 2 Tafeln. (V u.468.) 1920. 1.80 Goldmark /0.45 Dollar

Mechanische Technologie der Metalle in Frage und Antwort.
Von Dr.-Ing. E. Sachsenberg, ord. Professor an der Technischen Hoch-
schule Dresden. Mit zahlreichen Abbildungen. (VI u. 219 8) 1924
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Metallurgische Berechnungen. Praktische Anwendung thermo-
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von Prof. Dr. B. Neumann, Darmstadt und Dr.-Ing. P. Brodal, Chri-
stiania. Unverédnderter Neudruck. (XIV u. 600 S.) 1920.

Gebunden 24 Goldmark | Gebunden 5.75 Dollar

Die Messung hoher Temperaturen. Von ¢. K. Burgess und
H. Le Chatelier, Membre de I'Institut. Nach der dritten amerikani-
schen Auflage iibersetzt und mit Erginzungen versehen von Prof. Dr.
G. Leithiiugser, Dozent an der Techn. Hochschule Hannover. Mit 178
Textfiguren. (XVI u. 486 S.) 1913. 18 Goldmark / 4.30 Dollar

Die Konstruktionsstiihle und ihre Wirmebehandlung. von
Dr.-Ing. Rudolf Schiifer. Mit 205 Textabbildungen und 1 Tafel. (VIII
u. 370 8.) 1923. Gebunden 15 Goldmark | Gebunden 3.60 Dollar

Die Werkzeugstihle und ihre Wiarmebehandlung. Berechtigte
deutsche Bearbeitung der Schrift , The heat treatment of tool steel* von
Harry Brearley, Sheffield. Von Dr.-Ing. Rudolf Schiifer. Dritte,
verbesserte Auflage. Mit 226 Textabbildungen. (X u. 324 8.) 1922

Gebunden 12 Goldmark | Gebunden 2.90 Dollar

Die Schneidstihle. 1hre Mechanik, Konstruktion und Herstellung.
Von Dipl.-Ing. Engen Simon. Dritte, vollstindig umgearbeitete Auf-
lage. Mit etwa 545 Textabbildungen. In Vorbereitung.
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Probenahme und Analyse von Eisen und Stahl. Hand-und
Hilfsbueh fiir Eisenhiitten-Laboratorien. Von Prof. Dipl.-Ing. 0. Bauer
und Prof. Dipl.-Ing. E. Deii. Zweite, vermehrte und verbesserte
Auflage. Mit 176 Abbildungen und 140 Tabellen im Text. (VIII u.
304 S.) 1922 Gebunden 12 Goldmark | Gebunden 2.90 Dollar

Die praktische Nutzanwendung der Priifung des Eisens
durch Atzverfahren und mit Hilfe des Mikroskopes.

Kurze Anleitung fiir Ingenieure, insbesondere Betriebsbeamte. Von
Dr.-Ing. E. Preufl 4. Zweite, vermehrte und verbesserte Auflage
herausgegeben von Prof. Dr. G. Berndt, Privatdozent an der Tech-
nischen Hochschule zu Charlottenburg und Ingenieur A, Cochius, Leiter
der Materialpriifungsabteilung der Fritz Werner A.-G., Berlin-Marjen-
felde. Mit 153 Figuren im Text und auf 1 Tafel. (VIII u. 124 8.
1921. Gebunden 3.50 Goldmark / Gebunden 0.85 Dollar

'Vlta-Wassenez. Chemische Uhtersuchungsmethoden fiir

Eisenhiitten und Nebenbetriebe. Eine Sammlung praktisch
erprobter Arbeitsverfahren. Zweite, neubearbeitete Auflage von Ing.-
Chemiker Albert Vita, Chefchemiker der Oberschlesischen Eisenhahn-
bedarfs-A.-G., Friedenshiitte. Mit 34 Textabbildungen. (X u. 198 8)
1922. Gebunden 6.40 Goldmark | Gebunden 1.55 Dollar

Die Praxis des Eisenhiittenchemikers. Anleitung zur chemischen
Untersuchung des Eisens und der Eisenerze. Von Prof. Dr. Carl Krug,
Berlin. Zweite, vermehrte und verbesserte Auflage. Mit 29 Text-
abbildungen. (VIII u. 200 S.) 1923,

6 Goldmark; gebunden 7 Goldmark | 1.45 Dollar; gebunden 1.70 Dollar

Li}trohrprobierkunde. Anleitung zur qualitativen und quantitativen
Untersuchung mit Hilfe des Lotrohres. Von Prof. Dr. Carl Krug,
Berlin. Mit 2 Figurentafeln. (VI u. 80 8.) 1914.

Gebunden 3 Goldmark | Gebunden 0.75 Dollar

Das schmledbare Eisen. Konstitution und Eigenschaften. Von Prof.
Dr.-Ing. Paul Oberhoffer, Aachen. Zweite, verbesserte und erweiterte
Auflage. Mit etwa 550 Textfiguren. Erscheint im Sommer 1924.

Die Formstoffe der Eisen- und StahlgieBerei. Iir Wesen,
ihre Priifung und Aufbereitung. Von Carl Irresberger. Mit 241 Text-
abbildungen. (V u. 245 8.) 1920. 10 Goldmark | 2.40 Dollar

Handbuch des Materialpriifungswesens fiir Maschinen- und

Bauingenieure. Von Prof. Dipl-Ing. 0. Wawrziniok, Dresden.
Zweite, vermehrte und vollstindig umgearbeitete Auflage. Mit
641 Textabbildungen. (XX u. 700 S.) 1923.

Gebunden 22 Goldmark | Gehunden 5.25 Dollar

Leitfaden fir GieBereilaboratorien. Von Geh. Bergrat Prof.
Dr.Ing. e. h. Bernhard Osann. Clausthal. Zweite, erweiterte Auf-
lage. Mit 12 Abbildungen im Text. (IV u. 62 S) 1924,

2.70 Goldmark | 0.65 Dollar




<<
  /ASCII85EncodePages false
  /AllowTransparency false
  /AutoPositionEPSFiles true
  /AutoRotatePages /None
  /Binding /Left
  /CalGrayProfile (Gray Gamma 2.2)
  /CalRGBProfile (sRGB IEC61966-2.1)
  /CalCMYKProfile (ISO Coated v2 300% \050ECI\051)
  /sRGBProfile (sRGB IEC61966-2.1)
  /CannotEmbedFontPolicy /Error
  /CompatibilityLevel 1.4
  /CompressObjects /Off
  /CompressPages true
  /ConvertImagesToIndexed true
  /PassThroughJPEGImages true
  /CreateJobTicket false
  /DefaultRenderingIntent /Perceptual
  /DetectBlends true
  /DetectCurves 0.1000
  /ColorConversionStrategy /sRGB
  /DoThumbnails true
  /EmbedAllFonts true
  /EmbedOpenType false
  /ParseICCProfilesInComments true
  /EmbedJobOptions true
  /DSCReportingLevel 0
  /EmitDSCWarnings false
  /EndPage -1
  /ImageMemory 1048576
  /LockDistillerParams true
  /MaxSubsetPct 100
  /Optimize true
  /OPM 1
  /ParseDSCComments true
  /ParseDSCCommentsForDocInfo true
  /PreserveCopyPage true
  /PreserveDICMYKValues true
  /PreserveEPSInfo true
  /PreserveFlatness true
  /PreserveHalftoneInfo false
  /PreserveOPIComments false
  /PreserveOverprintSettings true
  /StartPage 1
  /SubsetFonts false
  /TransferFunctionInfo /Apply
  /UCRandBGInfo /Preserve
  /UsePrologue false
  /ColorSettingsFile ()
  /AlwaysEmbed [ true
  ]
  /NeverEmbed [ true
  ]
  /AntiAliasColorImages false
  /CropColorImages true
  /ColorImageMinResolution 150
  /ColorImageMinResolutionPolicy /Warning
  /DownsampleColorImages true
  /ColorImageDownsampleType /Bicubic
  /ColorImageResolution 150
  /ColorImageDepth -1
  /ColorImageMinDownsampleDepth 1
  /ColorImageDownsampleThreshold 1.50000
  /EncodeColorImages true
  /ColorImageFilter /DCTEncode
  /AutoFilterColorImages true
  /ColorImageAutoFilterStrategy /JPEG
  /ColorACSImageDict <<
    /QFactor 0.40
    /HSamples [1 1 1 1] /VSamples [1 1 1 1]
  >>
  /ColorImageDict <<
    /QFactor 0.76
    /HSamples [2 1 1 2] /VSamples [2 1 1 2]
  >>
  /JPEG2000ColorACSImageDict <<
    /TileWidth 256
    /TileHeight 256
    /Quality 15
  >>
  /JPEG2000ColorImageDict <<
    /TileWidth 256
    /TileHeight 256
    /Quality 15
  >>
  /AntiAliasGrayImages false
  /CropGrayImages true
  /GrayImageMinResolution 150
  /GrayImageMinResolutionPolicy /Warning
  /DownsampleGrayImages true
  /GrayImageDownsampleType /Bicubic
  /GrayImageResolution 150
  /GrayImageDepth -1
  /GrayImageMinDownsampleDepth 2
  /GrayImageDownsampleThreshold 1.50000
  /EncodeGrayImages true
  /GrayImageFilter /DCTEncode
  /AutoFilterGrayImages true
  /GrayImageAutoFilterStrategy /JPEG
  /GrayACSImageDict <<
    /QFactor 0.40
    /HSamples [1 1 1 1] /VSamples [1 1 1 1]
  >>
  /GrayImageDict <<
    /QFactor 0.76
    /HSamples [2 1 1 2] /VSamples [2 1 1 2]
  >>
  /JPEG2000GrayACSImageDict <<
    /TileWidth 256
    /TileHeight 256
    /Quality 15
  >>
  /JPEG2000GrayImageDict <<
    /TileWidth 256
    /TileHeight 256
    /Quality 15
  >>
  /AntiAliasMonoImages false
  /CropMonoImages true
  /MonoImageMinResolution 1200
  /MonoImageMinResolutionPolicy /Warning
  /DownsampleMonoImages true
  /MonoImageDownsampleType /Bicubic
  /MonoImageResolution 600
  /MonoImageDepth -1
  /MonoImageDownsampleThreshold 1.50000
  /EncodeMonoImages true
  /MonoImageFilter /CCITTFaxEncode
  /MonoImageDict <<
    /K -1
  >>
  /AllowPSXObjects false
  /CheckCompliance [
    /PDFA1B:2005
  ]
  /PDFX1aCheck false
  /PDFX3Check false
  /PDFXCompliantPDFOnly false
  /PDFXNoTrimBoxError true
  /PDFXTrimBoxToMediaBoxOffset [
    0.00000
    0.00000
    0.00000
    0.00000
  ]
  /PDFXSetBleedBoxToMediaBox true
  /PDFXBleedBoxToTrimBoxOffset [
    0.00000
    0.00000
    0.00000
    0.00000
  ]
  /PDFXOutputIntentProfile (sRGB IEC61966-2.1)
  /PDFXOutputConditionIdentifier ()
  /PDFXOutputCondition ()
  /PDFXRegistryName ()
  /PDFXTrapped /False

  /CreateJDFFile false
  /Description <<


    /CHS <FEFF4f7f75288fd94e9b8bbe5b9a521b5efa7684002000410064006f006200650020005000440046002065876863900275284e8e55464e1a65876863768467e5770b548c62535370300260a853ef4ee54f7f75280020004100630072006f0062006100740020548c002000410064006f00620065002000520065006100640065007200200036002e003000204ee553ca66f49ad87248672c676562535f00521b5efa768400200050004400460020658768633002>
    /CHT <FEFF4f7f752890194e9b8a2d7f6e5efa7acb7684002000410064006f006200650020005000440046002065874ef69069752865bc666e901a554652d965874ef6768467e5770b548c52175370300260a853ef4ee54f7f75280020004100630072006f0062006100740020548c002000410064006f00620065002000520065006100640065007200200036002e003000204ee553ca66f49ad87248672c4f86958b555f5df25efa7acb76840020005000440046002065874ef63002>
    /CZE <>
    /DAN <>
    /DEU <>
    /ESP <>
    /ETI <>
    /FRA <>



    /HUN <>
    /ITA (Utilizzare queste impostazioni per creare documenti Adobe PDF adatti per visualizzare e stampare documenti aziendali in modo affidabile. I documenti PDF creati possono essere aperti con Acrobat e Adobe Reader 6.0 e versioni successive.)
    /JPN <>
    /KOR <FEFFc7740020c124c815c7440020c0acc6a9d558c5ec0020be44c988b2c8c2a40020bb38c11cb97c0020c548c815c801c73cb85c0020bcf4ace00020c778c1c4d558b2940020b3700020ac00c7a50020c801d569d55c002000410064006f0062006500200050004400460020bb38c11cb97c0020c791c131d569b2c8b2e4002e0020c774b807ac8c0020c791c131b41c00200050004400460020bb38c11cb2940020004100630072006f0062006100740020bc0f002000410064006f00620065002000520065006100640065007200200036002e00300020c774c0c1c5d0c11c0020c5f40020c2180020c788c2b5b2c8b2e4002e>
    /LTH <>
    /LVI <>
    /NLD (Gebruik deze instellingen om Adobe PDF-documenten te maken waarmee zakelijke documenten betrouwbaar kunnen worden weergegeven en afgedrukt. De gemaakte PDF-documenten kunnen worden geopend met Acrobat en Adobe Reader 6.0 en hoger.)
    /NOR <>
    /POL <>
    /PTB <>


    /SKY <>

    /SUO <>
    /SVE <>
    /TUR <>

    /ENU <FEFF004a006f0062006f007000740069006f006e007300200066006f00720020004100630072006f006200610074002000440069007300740069006c006c0065007200200039002000280039002e0034002e00350032003600330029002e000d00500072006f006400750063006500730020005000440046002000660069006c0065007300200077006800690063006800200061007200650020007500730065006400200066006f00720020006f006e006c0069006e0065002e000d0028006300290020003200300031003100200053007000720069006e006700650072002d005600650072006c0061006700200047006d006200480020>
  >>
>> setdistillerparams
<<
  /HWResolution [2400 2400]
  /PageSize [595.276 841.890]
>> setpagedevice




