
1
Strukturen anorganischer
Werkstoffe (Metalle und Keramiken)

1.1
Klassifizierung und allgemeine Charakteris-
tika anorganischer Werkstoffe

Betrachtet man als Beispiel fÅr die Vielf�l-
tigkeit der Materialeigenschaften die elekt-
rische Leitf�higkeit fester Stoffe bei Raum-
temperatur (Tab. 1.1), so stellt man fest,
dass diese Werte zwischen 10�18 und fast
108 V�1 m�1 annehmen kann. Wohl keine
physikalische Eigenschaft zeigt einen derar-
tig großen Wertebereich, was natÅrlich
auch dazu gefÅhrt hat, die Werkstoffe je
nach Leitf�higkeit formal in Metalle

(hÇchste Leitf�higkeiten), Halbleiter („mitt-
lerer“ Wertebereich) und Isolatoren (Leitf�-
higkeiten kleiner als 10�10 V�1 m�1) einzu-
teilen.

Geht man den physikalischen Ursachen
nach, warum die Eigenschaften der festen
anorganischen Werkstoffe ein so außeror-
dentlich breites Wertespektrum aufweisen,
so wird man letztlich feststellen, dass
diese in der Natur der chemischen Bin-
dung zwischen den atomaren Bausteinen
der FestkÇrper zu suchen sind. Man unter-
scheidet dabei

– die metallische Bindung, bei der prak-
tisch frei bewegliche Elektronen mit
ihrer negativen Ladung die Bindung
zwischen den positiv geladenen Ionen-
rÅmpfen vermitteln,

– die atomare oder kovalente Bindung,
bei der lokalisierte Elektronenpaare
zwischen den atomaren Bindungspart-
nern eine starke Bindung bewirken
und

– die Ionenbindung, die durch eine elek-
trostatische Wechselwirkung unter-
schiedlich geladener Ionen im FestkÇr-
per zustande kommt.

Die beiden erstgenannten Bindungsarten
kÇnnen sowohl bei Elementen als auch Ver-
bindungen auftreten, die Ionenbindung
nur bei Verbindungen zwischen Elementen
mit großen Unterschieden der Elektronega-
tivit�ten.

Tab. 1.1 Elektrische Leitf�higkeit ausgew�hlter
Stoffe bei Raumtemperatur

Stoff-
gruppe

Stoff Leitf�higkeit
[V–1 m–1]

Isolatoren Bernstein
Glimmer, Kochsalz
Plexiglas
Glas

10–18

10–15

10–13

10–12

Halbleiter Silicium
Germanium
InSb dotiert
Sb2Te3

4 p 10–18

1
104 – 105

3 p 105

Metalle Bismut
Antimon
Chrom
Nickel
Aluminium
Kupfer
Silber

8,6 p 105

2,6 p 106

7,1 p 106

16,3 p 106

36,2 p 106

61,0 p 106

66,7 p 106
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Diese Bindungstypen kÇnnen „rein“ auf-
treten (metallische Bindung: Cu, Ag, Au;
kovalente Bindung: Diamant, Silicium; Io-
nenbindung: NaCl, LiF) oder „gemischt“,
d. h. als Hybride, wobei die Hybridbindun-
gen oft fester sind als die sie bildenden rei-
nen Bindungsarten (GaAs als Hybrid aus
kovalenter und Ionenbindung; TiN als
Hybrid aus metallischer und Ionenbin-
dung; Se oder Bi als Hybride aus metall-
ischer und kovalenter Bindung).

W�hrend der Begriff „metallische Werk-
stoffe“ (reine Metalle, metallische Legierun-
gen, intermetallische Verbindungen) relativ
gut definiert ist (es sind Stoffe mit dominier-
ender metallischer Bindung), ist das fÅr die
„anderen“ anorganischen Werkstoffe nicht
so einfach machbar, man spricht daher in
diesen F�llen pauschal von „anorganisch-
nichtmetallischen Werkstoffen“ und ver-
wendet nicht selten dafÅr den Begriff „kera-
mische Werkstoffe“, auch wenn die in der
Fachliteratur gegebenen Definitionen fÅr
Keramiken sehr vielf�ltig und meist enger
gefasst sind. Jedoch eine Gemeinsamkeit
haben all diesen „keramischen“ Werkstoffe:
Die Elektronen in diesen Systemen sind im
Gegensatz zu den metallischen Werkstoffen
lokalisiert. Das hat Konsequenzen fÅr die
Eigenschaften dieser Werkstoffe, auf die
noch einzugehen ist.

Auf eine Gruppe von in der Technik be-
sonders wichtigen Werkstoffen soll noch
verwiesen werden, die Halbleiter. Bei
ihnen sind die Elektronen bei einer Tempe-
ratur nahe 0 K lokalisiert. Jedoch werden
mit steigender Temperatur durch thermi-
sche Aktivierung mehr und mehr delokali-
sierte, d. h. in einem elektrischen Feld
leicht bewegliche Elektronen gebildet, die
zu einer mit der Temperatur zunehmenden
elektrischen Leitf�higkeit fÅhren. Das un-
terscheidet sie von den Metallen, deren be-
wegliche Elektronen in ihrer Konzentration
praktisch unabh�ngig von der Temperatur

sind und die eine mit der Temperatur ab-
nehmende elektrische Leitf�higkeit zeigen.
Delokalisierte und damit leicht bewegliche
Elektronen kÇnnen in Halbleitern auch
auf dem Wege der Dotierung mit Elemen-
ten differierender Wertigkeiten erzeugt
werden. Auch in diesem Falle ist eine ther-
mische Aktivierung der Ladungstr�ger not-
wendig. Halbleiter weisen in der Regel ko-
valente bzw. dominierend kovalente Bin-
dungen zwischen den Atomen auf.

Je nach der Art der Bindung bilden sich
im FestkÇrper ausgehend von einem
Atom/Ion unterschiedliche Nachbarschaf-
ten (Koordinationen) aus, oder anders aus-
gedrÅckt, die Bindungsart entscheidet zu-
sammen mit geometrischen Gegebenhei-
ten (z. B. Radien der Atome bzw. Ionen)
Åber die Koordination insbesondere in der
n�chsten Nachbarschaft. Diese Koordina-
tion ist aber die Basis fÅr die sich ausbil-
denden FestkÇrperstrukturen, die grund-
s�tzlich in drei Kategorien eingeteilt wer-
den kÇnnen:

1. Kristalline Strukturen: Die Atome bzw.
Ionen sind im FestkÇrper dreidimensio-
nal periodisch angeordnet. Die Struktur
l�sst sich beschreiben durch ein dreidi-
mensional periodisches Gitter, in des-
sen Gitterpunkten die Atome/Ionen
bzw. MolekÅle bzw. MolekÅlgruppen
angeordnet sind (Raumgitter). Wesentli-
ches Kennzeichen der kristallinen
Struktur ist ihre Translationssymmetrie,
was bedeutet, dass eine Verschiebung
des Systems um sogenannte Gittervek-
toren (Verbindungsvektoren zwischen
�quivalenten Gitterpunkten) zur Identi-
t�t der Struktur bzw. der Besetzung
der Gitterpunkte fÅhrt (siehe Abschnitt
1.3). Da die vorliegenden Prinzipien
der Koordination im ganzen Kristall re-
alisiert werden, besitzt dieser eine soge-
nannte Fernordnung.
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2. In einem amorphen FestkÇrper ist die
n�chste Nachbarschaftsbeziehung nicht
mehr streng geregelt, es treten z. B.
Schwankungsbereiche fÅr die Abst�nde
zu den n�chsten Nachbarn auf. Man
kann zwar die Besetzung in der n�chs-
ten Nachbarschaft mit einiger Sicher-
heit vorhersagen, doch je weiter man
sich vom Ausgangspunkt entfernt,
desto unbestimmter werden die Anga-
ben zu den Atom-/Ionen-Positionen
bzw. den Besetzungen. Es existiert
keine Fernordnung mehr, nur noch
eine sogenannte Nahordnung.

3. Ein selten auftretender Fall sind die
Quasikristalle. In ihnen stellt man zwar
eine weitreichende Ordnung bezÅglich
der Positionen der Atome/Ionen fest
(Fernordnung), es ist aber keine dreidi-
mensional periodische. Damit fehlt die
fÅr kristalline Strukturen kennzeich-
nende Translationssymmetrie. Das ist
verknÅpft mit dem Auftreten von Sym-
metrien, die es in kristallinen Struktu-
ren nicht gibt (z. B. fÅnfz�hlige Achsen).
Substanzen/Materialien mit quasikris-
talliner Struktur sind selten (z. B. Legie-
rungen im Konzentrationsbereich von
Al80Mn20, Al65Cu20Co15, Ti45Zr40Ni15) und
werden bisher technisch nicht genutzt.

Der Åberwiegende Teil der Werkstoffe ist
kristallin. Dabei kann der betrachtete Werk-
stoff aus einem einzigen Kristall bestehen,
dann spricht man von einem Einkristall
(Abb. 1.1). Einkristalle findet man h�ufig
in der Natur, man erkennt sie leicht an
der Ausbildung von ebenen, unter be-
stimmten Winkeln zueinander angeordne-
ten (Wachstums-) Fl�chen. Die technisch
erzeugten Einkristalle lassen oft diese
Ebenm�ßigkeit der �ußeren Begrenzungs-
fl�chen vermissen, ohne dass damit der
einkristalline Charakter verloren gegangen
ist.

Die wohl grÇßte Gruppe der kristallinen
Werkstoffe sind die Viel- oder Polykristalle.
Sie bestehen aus lÅckenlos aneinander ge-
fÅgten Bereichen mit einer bestimmten
fÅr FestkÇrper typischen Ordnung, ge-
trennt durch Grenzfl�chen. Diese Bereiche
kÇnnen alle der gleichen Phase angehÇren
oder auch verschiedenen. Meist sind sie
einkristallin (genannt Kristallite bzw. KÇr-
ner), jedoch kÇnnen sie auch amorpher
Natur oder quasikristallin sein. Abbildung
1.1 b zeigt das mikroskopisch sichtbar ge-
machte „GefÅge“ von polykristallinem Mes-
sing. In diesem Falle sind zahlreiche, etwa
50–100 mm große einkristalline Bereiche
von Cu-Zn-Mischkristallen lÅckenlos anei-
nander gefÅgt (s. auch Abschnitt 1.9).
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a)

b)

Abb. 1.1 Kristalline Strukturen: a) natÅrlich
gewachsener Einkristall (Quarz), b) Vielkristall
(Messing)



1.2
Grundeigenschaften der anorganischen
Werkstoffe

1.2.1
Metallische Werkstoffe

Die Frage nach dem Wesen der Metalle
wird in der Regel damit beantwortet, dass
man die typischen Eigenschaften dieser
Stoffgruppe nennt. Zu ihnen gehÇren:

– das hohe ReflexionsvermÇgen bzw. der
charakteristische „metallische” Glanz,
gepaart mit Undurchsichtigkeit,

– eine hohe elektrische und thermische
Leitf�higkeit und

– eine im Allgemeinen gute plastische
Verformbarkeit.

Diese Grundeigenschaften, durch die sich
die Metalle von anderen Werkstoffgruppen
deutlich unterscheiden, kÇnnen durch Le-
gierungsbildung sowie gezielte Vor- und
Nachbehandlungen in weiten Grenzen va-
riiert und damit technischen Anforderun-
gen an metallische Werkstoffe optimal an-
gepasst werden.

Betrachten wir zun�chst die elektrische
Leitf�higkeit als die fÅr Metalle typischste Ei-
genschaft. Wie Tab. 1.1 ausweist, liegen die
Leitf�higkeiten der Metalle bei Raumtem-
peratur im Bereich von etwa 105 bis
6

p
107 V�1 m�1 und damit um mehr als 10

Zehnerpotenzen Åber denen der Isolatoren.
Die Abgrenzung zwischen Metallen und
Halbleitern f�llt dagegen nicht so leicht,
insbesondere wenn man dotierte Halbleiter
in Betracht zieht. Eine Reihe von Metallen
wie z. B. Bismut (Wismut) und Antimon,
die auch als Halbmetalle bezeichnet wer-
den, haben relativ geringe Leitf�higkeiten,
die im Bereich der Kennwerte fÅr halblei-
tende Substanzen liegen. Eine Unterschei-
dung zwischen diesen Gruppen kann je-
doch einfach Åber das Vorzeichen des Tem-

peraturkoeffizienten der Leitf�higkeit vor-
genommen werden: Metalle haben stets
einen negativen Temperaturkoeffizienten
(Erniedrigung der Leitf�higkeit mit steigen-
der Temperatur), Halbleiter dagegen einen
positiven (ErhÇhung der Leitf�higkeit
durch wachsende Ladungstr�gerdichten
mit steigender Temperatur).

Die thermischen Leitf�higkeiten der Metalle
sind um zwei bis drei Zehnerpotenzen
hÇher als die typischer Isolatoren. Sie be-
tragen z. B. fÅr Silber 422, fÅr Bismut 8,
fÅr Glas 0,6 und fÅr Polyvinylchlorid
0,16 W m�1 K�1.

W�hrend Metalle ein optisches Reflexions-
vermÇgen von mehr als 60 % erreichen (Sil-
ber: 94 %, Kupfer: 83 %, Eisen: 57 %), wei-
sen Ionenkristalle Werte von J 30 % auf.
GewÇhnliches Glas reflektiert nur etwa
4 % des auffallenden Lichts, ist dafÅr aber
in hohem Maß lichtdurchl�ssig (transpa-
rent).

Die fÅr eine nachweisbare plastische Ver-
formung bei Raumtemperatur notwendige
kritische Schubspannung metallischer Ein-
kristalle nimmt Werte zwischen 0,1 und
20 MPa an, dagegen sind die meisten Halb-
leiter und vor allem die Ionenkristalle bei
dieser Temperatur praktisch nicht oder
nur sehr schlecht verformbar. Sie verhalten
sich sprÇde, d. h. sie gehen bei entspre-
chender mechanischer Beanspruchung
ohne vorausgehende plastische Deforma-
tion zu Bruch.

Womit lassen sich diese charakteristi-
schen Eigenschaften der Metalle erkl�ren?
Ursache ist die metallische Bindung zwi-
schen den atomaren Bausteinen der festen,
aber auch der flÅssigen Metalle. Metall-
atome geben bei hinreichender gegenseiti-
ger Ann�herung, wie sie bei der Bildung
von kondensierten Phasen stattgefunden
hat, leicht einen Teil ihrer HÅllenelektro-
nen ab. Es bildet sich ein GerÅst von positiv
geladenen IonenrÅmpfen, zwischen denen
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sich die abgegebenen Elektronen unlokali-
siert, d. h. quasi frei mit Geschwindigkeiten
im Bereich von 1000 km s�1 bewegen kÇn-
nen (Abb. 1.2). Sie formieren das soge-
nannte Elektronengas. Dieses Elektronen-
gas mit seiner negativen Ladung vermittelt
die Bindung zwischen den positiven Ionen-
rÅmpfen; es tritt eine ungerichtete elektro-
statische Wechselwirkung auf. Diese Wech-
selwirkung ist außerdem unabges�ttigt,
d. h. die Zahl der n�chsten Nachbarn, die
sogenannte Koordinationszahl, wird letzt-
lich nur durch die geometrischen Gegeben-
heiten begrenzt. Sie strebt maximale Werte
an, da auf diese Weise der Energiezustand
des Systems minimiert werden kann.

FÅr den metallischen Zustand ist es nicht
notwendig, dass die IonenrÅmpfe eine
strenge r�umliche Ordnung bzw. dreidi-
mensionale Periodizit�t mit großer Reich-

weite, d. h. eine Fernordnung aufweisen,
wie sie in kristallinen KÇrpern realisiert
wird, sondern er tritt auch dann auf,
wenn die IonenrÅmpfe zueinander nur
nahgeordnet sind, wie es von metallischen
Schmelzen und festen metallischen Gl�-
sern her bekannt ist. Auch tritt dieser me-
tallische Bindungszustand nicht nur bei
gleichartigen Atomen auf, d. h. bei reinen
Metallen, sondern auch bei ungleichartigen
Partnern (z. B. in Mischkristallen und inter-
metallischen Verbindungen). Bestimmte
metallische Legierungssysteme neigen zur
Ausbildung von Quasikristallen.

Die eingangs genannten typischen me-
tallischen Eigenschaften sind Folge dieses
metallischen Bindungszustands, wie nach-
folgend kurz erl�utert werden soll.

Die Elektronen des Elektronengases be-
wegen sich nahezu frei zwischen den posi-
tiven IonenrÅmpfen. Bei Anlegen eines
elektrischen Felds E (einer �ußeren Span-
nung) wirkt auf diese Elektronen eine
Kraft, die sie leicht in Feldrichtung driften
l�sst, was zum Transport von elektrischer
Ladung in dieser Richtung fÅhrt. Es ent-
steht ein elektrischer Stromfluss. Die
leichte Beweglichkeit der freien Elektronen
bei einer angelegten Spannung/Feldst�rke
ist die Ursache fÅr die gute elektrische Leit-
f�higkeit der Metalle. Diese wird im We-
sentlichen bestimmt durch Nel (Zahl der
Leitf�higkeitselektronen pro Volumenein-
heit) und mel (Elektronenbeweglichkeit).
Die Stromdichte j (Ladungsmenge, die
pro Zeiteinheit durch die Einheitsfl�che
tritt) ergibt sich zu

j ¼ Nel e0 mel E ¼ s E (1.1)

e0 Elementarladung
s elektrische Leitf�higkeit, (Kehrwert:

spezifischer elektrischer Widerstand r)
E elektrische Feldst�rke

51.2 Grundeigenschaften der anorganischen Werkstoffe

Abb. 1.2 Schematische Darstellung des metalli-
schen Bindungszustands: Zwischen den positiven
IonenrÅmpfen bilden die delokalisierten Elektronen
das sogenannte Elektronengas: a) kristalliner
(fern geordneter) Zustand, b) amorpher (nah ge-
ordneter) Zustand



Beziehung 1.1 stellt das verallgemeinerte
geometrieunabh�ngige Ohm‘sche Gesetz
dar: j entspricht dem Strom I, E der Span-
nung U und s�1 dem Widerstand R
(I ¼ R�1 U).

Da die Ladungstr�gerdichte bei den Me-
tallen praktisch von der Temperatur unab-
h�ngig ist, bestimmt die Temperaturabh�n-
gigkeit der Elektronenbeweglichkeit die der
elektrischen Leitf�higkeit. Aufgrund der
mit der Temperatur wachsenden Wechsel-
wirkung der Elektronen mit den thermi-
schen Gitterschwingungen und Gitterfeh-
lern aller Art sinkt mit zunehmendem T
die Beweglichkeit der Elektronen und
damit die elektrische Leitf�higkeit.

Die hohe Beweglichkeit und Konzentra-
tion der Leitf�higkeitselektronen fÅhrt
auch zu einer großen thermischen Leit-
f�higkeit der Metalle. Entsprechend dem
Wiedemann-Franz’schen Gesetz ist bei
nicht zu tiefen Temperaturen, d. h. bei
Dominanz der elektronenbedingten W�r-
meleitung, das Verh�ltnis aus thermischer
(k) und elektrischer Leitf�higkeit direkt pro-
portional zur Temperatur T bzw. bei gege-
bener Temperatur fÅr alle Metalle konstant.

k/s ¼ KW p
T (1.2)

KW ¼ 2,44
p
10�8 W V A�1 K�2

Die elektrostatische Wechselwirkung zwi-
schen den IonenrÅmpfen und dem Elektro-
nengas ist ungerichtet und wegen der
Gleichartigkeit der Bindungspartner unab-
ges�ttigt. Das fÅhrt zu einer mÇglichst
hohen Zahl n�chster Nachbarn, weshalb
sich die atomaren Strukturen der Metalle
durch eine hohe Packungsdichte auszeich-
nen, wie sie von Substanzen mit gerichteten
bzw. abges�ttigten Bindungen (Ionen- bzw.
Kovalenzbindungen) nicht erreicht wird.

Die quasifreien Elektronen des Elektro-
nengases kÇnnen sehr leicht durch wech-

selnde elektrische Felder, d. h. durch elekt-
romagnetische Strahlungen wie Licht, zu
Schwingungen angeregt werden (Entste-
hung elektrischer Dipole). Infolgedessen
strahlen sie ihrerseits elektromagnetische
Wellen mit gleicher Frequenz ab, die als re-
flektierte Strahlung wahrgenommen wer-
den. Diese Tatsache und die hohe Konzent-
ration der Leitf�higkeitselektronen erkl�ren
das hohe ReflexionsvermÇgen der Metalle
(Tab. 1.2). Als Regel gilt dabei, dass Metalle
mit hoher elektrischer Leitf�higkeit auch
ein hohes ReflexionsvermÇgen besitzen
(Silber). Andererseits bedeutet das auch,
dass Metalle praktisch undurchsichtig
(opak) sind. Nur der nicht reflektierte An-
teil des Lichts dringt in das Metall ein
und wird in ihm außerdem noch stark ab-
sorbiert.

Wegen der ungerichteten Bindung lassen
sich die Bindungsrichtungen zwischen be-
nachbarten IonenrÅmpfen leicht ver�ndern
(„verbiegen”), was bedeutet, dass die Ionen-
rÅmpfe relativ leicht gegeneinander ver-
schoben werden kÇnnen. Deswegen sind
Versetzungen als eine besondere Gitterfeh-
lerart, die eine plastische Deformation von
Kristallen ermÇglicht, leicht beweglich (s.
Abschnitt 1.7.3). Die Folge davon ist, dass
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Tab. 1.2 ReflexionsvermÇgen von Materialien

Material R [ %]

Ag
Mg
Cu
Al
Ni
Fe

94
93
83
83
62
57

TiC
Fe3C
TiO2

Fe3O4

Al2O3

SiO2

47
56
20
21
7,6
4



die fÅr eine plastische Deformation not-
wendige minimale Schubspannung ver-
h�ltnism�ßig gering ist (Tab. 1.3). Metalle
lassen sich bekanntlich gut plastisch verfor-
men.

1.2.2
Keramische Werkstoffe

Unter dem Begriff „Keramische Werk-
stoffe“ sollen hier alle nichtmetallisch-anor-
ganischen Werkstoffe verstanden werden,
d. h. Werkstoffe, die dominierend ionische
bzw. kovalente Bindungen und ihre Misch-
formen aufweisen. Es sind vielfach Verbin-
dungen zwischen Metallen/Halbmetallen
und Nichtmetallen (Sauerstoff, Stickstoff,
Kohlenstoff, Silicium, Bor u. a.). Es kÇnnen
aber auch Verbindungen zwischen Nicht-
metallen selbst sein (z. B. SiC, Si3N4

u. a. m.). Sie sind vorwiegend kristallin, oft
aber auch amorph.

Somit sind unter dem Begriff „kerami-
sche“ bzw. „anorganisch-nichtmetallische
Werkstoffe“ klassische Tonkeramiken und
Porzellane, Nitride, Oxide, Boride und Kar-
bide, Silikate, Email und Gl�ser, Bindemit-
tel und Baustoffe, Feuerfestmaterialien und
vieles mehr zusammengefasst worden.
Den Keramiken ist gemeinsam, dass sie
keine freien, d. h. delokalisierte Elektronen
besitzen.

Die Folgen davon sind:

– schlechte bzw. verschwindende elektri-
sche Leitf�higkeit;

– geringe W�rmeleitf�higkeiten: W�rme-
transport nur Åber Gitterschwingun-
gen (Phononenleitung), die nur bei
Materialien mit niedriger Ordnungs-
zahl groß werden (z. B. Diamant, Be-
rylliumoxid, Borkarbid, Bornitrid);

– niedrige mittlere Ordnungszahlen und
Dichten;

– chemische Best�ndigkeit (S�urebest�n-
digkeiten oft hÇher als Best�ndigkeiten
in alkalischen Medien);

– schlechte Verschiebbarkeit der atoma-
ren Bindungspartner gegeneinander,
was zu hohen kritischen Fließspan-
nungen fÅhrt, die meistens deutlich
hÇher sind als die kritischen Bruch-
spannungen (Keramiken haben in der
Regel hohe H�rten und sind auch bei
erhÇhten Temperaturen sprÇde.);

– oft optische Transparenz und damit ge-
ringes ReflexionsvermÇgen;

– mittlere und hohe Schmelztemperatu-
ren bzw. geringe thermische Ausdeh-
nungskoeffizienten;

– Glasbildung oft leicht mÇglich (Gl�ser,
amorphe Strukturen);

– Spezielle physikalische Eigenschaften
(Ferrimagnetika; Ferroelektrika, Dielek-
trika, Piezoelektrika, Thermoelektrika)

1.3
Kristalliner Aufbau anorganischer Werkstoffe
(Kristallografie)

Als Kristall bezeichnet man einen homoge-
nen FestkÇrper, dessen atomare Bausteine
eine regelm�ßige, dreidimensional periodi-
sche Anordnung aufweisen, die sich Åber
das gesamte Kristallvolumen erstreckt.
Aus dieser Definition eines Kristalls folgt
unter anderem, dass
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Tab. 1.3 Kritische Schubspannungen fÅr die
plastische Verformung von Metallen durch Gleiten
(Raumtemperatur)

Metalle t [MPa]

Cu
Cu-14 Atom- % Al
Al
Ni
Mg, Cd
Fe
V

0,2
20
0,1
5
0,5
5-10
20



– sich die Schwerpunktslagen der atoma-
ren Kristallbausteine (Atome, Ionen,
MolekÅle) durch ein r�umliches
Punktgitter im mathematischen Sinn
beschreiben lassen (Raumgitter),

– sich der Kristall durch eine Fernord-
nung seiner Bausteine auszeichnet
(ausgehend von einem Gitterpunkt
kann bei Kenntnis der sogenannten
Gitterparameter die Position aller Git-
terpunkte berechnet werden),

– Symmetriebeziehungen zwischen Ele-
menten des Raumgitters existieren
und

– die Eigenschaften der Kristalle im All-
gemeinen richtungsabh�ngig sind
(Anisotropie).

In einem r�umlichen Punktgitter (Raum-
gitter) existieren (Abb. 1.3)

x Gitterrichtungen als Verbindung von Git-
terpunkten, entlang denen eine periodi-
sche Atomanordnung auftritt;

x Gitterebenen (Netzebenen) als ebene
Anordnungen von Gitterpunkten, wobei
diese ein zweidimensional periodisches
Netz bilden und

x elementare parallelepipedische Gitterzel-
len (Elementarzellen), die in drei Dimen-
sionen raumfÅllend periodisch wieder-
kehren.

Die wichtigste Eigenschaft des Raumgitters
ist seine Translationsf�higkeit. Als Transla-
tion bezeichnet man eine solche Verschie-
bung des Gitters in einer durch zwei Gitter-
punkte vorgegebenen Gitterrichtung, die
nach einem bestimmten Verschiebungsbe-
trag das Gitter wieder mit seiner Ausgangs-
stellung zur Deckung bringt (Erreichen der
Identit�t). Die kleinstmÇgliche Verschie-
bung in dieser Gitterrichtung, die diese Be-
dingung erfÅllt, heißt Translationsperiode
(T). Alle Verschiebungen um ein ganzzahli-
ges Vielfaches einer Translationsperiode
fÅhren ebenfalls zur Identit�t mit der Aus-
gangsstellung. Abbildung 1.3 a veranschau-
licht eine Gittergerade eines Raumgitters
mit der Translationsperiode T1¼ a1. Kristal-
lografisch ungleichwertige Gitterrichtun-
gen weisen eine unterschiedliche Transla-
tionsperiode auf. Da es unendlich viele Git-
terpunkte gibt, existieren ebenfalls unend-
lich viele Gitterrichtungen.

Zwei sich in einem Punkt schneidende
Gittergeraden mit den Translationsperi-
oden T1 und T2 legen eine sogenannte
Gitterebene fest, auf der die Gitterpunkte
netzartig angeordnet sind. Sie wird daher
auch als Netzebene bezeichnet. Die aus
den Translationsperioden T1 ¼ a1 und T2

¼ a2 gebildeten elementaren Netzmaschen
wiederholen sich zweidimensional perio-
disch (Abb. 1.3 b).
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Abb. 1.3 Erkl�rung eines Raumgitters: a) Gitter-
gerade mit Translationsperiode a1, b) Netzebene
mit Translationsperioden a1 und a2, c) Raumgitter
mit Translationsperioden a1, a2 und a3



FÅgt man letztlich eine Translation um
T3 in einer Richtung hinzu, die nicht in
der Netzebene mit T1 und T2 liegt, baut
sich ein Raumgitter auf, das als parallele
�quidistante Aufeinanderfolge von identi-
schen Netzebenen aufzufassen ist (Netz-
ebenenscharen, Abb. 1.3 c). Die drei Trans-
lationsperioden Ti definieren ein sechsseiti-
ges Parallelepiped, dessen Fl�chen Paralle-
logramme aus je zwei Ti darstellen.

In jedem Raumgitter lassen sich nun
drei Translationsperioden mit kleinsten Be-
tr�gen Ti ¼ ai finden. Die Kanten des zuge-
hÇrigen Parallelepipeds schließen dann
mÇglichst große und einfache Winkel ai

ein. Das sich aus diesen drei Grundvekto-
ren des Raumgitters bildende Parallelepi-
ped heißt Elementarzelle, die in drei Dimen-
sionen periodisch aneinander gefÅgt das
Raumgitter ergibt. Die Elementarzellen be-
inhalten alle relevanten Strukturinforma-
tionen des Kristalls.

Symmetrie der Raumgitter bedeutet, dass
es zu jeder Gitterrichtung weitere gibt, die
bezÅglich ihrer atomaren Belegung bzw.
Translationsperioden und damit ihrer phy-
sikalischen Eigenschaften gleichwertig
bzw. identisch sind. Mit anderen Worten:
Es gibt sogenannte Symmetrieoperationen,
deren Anwendung das unendlich gedachte
Raumgitter wieder mit sich selbst zur
Deckung bringt. Zu diesen Operationen
z�hlen

– die Translation,
– die Spiegelung,
– die Drehung,
– die Inversion und
– bestimmte VerknÅpfungen dieser Ope-

rationen untereinander.

Vielfach lassen sich in einem Raumgitter
Ebenen finden, an denen durch einfache
Spiegelung die Gitterpunkte des einen
Halbraums in die des anderen identisch
ÅberfÅhrt werden kÇnnen (Abb. 1.4). Sol-

che Ebenen bezeichnet man als Spiegelebe-
nen, diese Symmetrieoperation selbst als
Spiegelung.

Eine weitere Gruppe von Symmetrieope-
rationen bilden die Drehungen. Sie werden
durch Drehachsen verschiedener Z�hlig-
keiten n charakterisiert, wobei n den Dreh-
winkel fn bestimmt, um den das Gitter
mindestens bis zu seiner Identit�t mit der
Ausgangsposition gedreht werden muss.
Er betr�gt fn ¼ 360h/n bzw. fn ¼ 2p/n.
Zum Beispiel erreicht man bei einer sechs-
z�hligen Drehachse nach einer Drehung
um 2p/6 oder 60h eine Identit�tslage, bei
einer vierz�hligen dagegen nach p/2 oder
90h. Das bedeutet, dass sich fÅr diese Bei-
spiele bei einer vollen Drehung sechs bzw.
vier gleichwertige, identische Positionen
fÅr das Gitter ergeben. Die mit den Transla-
tionseigenschaften der Raumgitter vertr�-
glichen Z�hligkeiten der Drehachsen betra-
gen 2, 3, 4 oder 6 (Abb. 1.5).

Als Inversion bezeichnet man die Spiege-
lung an einem Punkt, Inversionszentrum
genannt (Abb. 1.6). Identit�t zweier Gitter-
punkte liegt dann vor, wenn ihre Verbin-
dungslinie durch das Inversionszentrum
verl�uft und ihr Abstand zu diesem jeweils
gleich groß ist.

Kombiniert man diese Symmetrieele-
mente miteinander, so stellt man fest,
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Abb. 1.4 Spiegelung zweier Punkte 1 und 2 an der
Spiegelebene m



dass nur 32 verschiedene Kombinations-
mÇglichkeiten, Punktgruppen genannt,
existieren, die die Bedingungen fÅr ein
Raumgitter erfÅllen. Diese Kombinationen
entsprechen den aus der Kristallografie be-
kannten 32 Kristallklassen. Zu ihrer Be-
schreibung verwendet man 7 verschiedene
Koordinatensysteme aus den Grundvekto-
ren ai, die mit einer Ausnahme keine karte-
sischen Koordinatensysteme darstellen. Sie
weisen eine unterschiedliche Metrik bezÅg-
lich der ai bzw. Achsenwinkel auf, die von
der Rechtwinkligkeit abweichen. Entschei-
dend fÅr die Zuordnung zu den Kristallsys-
temen sind die Betr�ge der elementaren
Translationen ai und die Winkel ai zwi-
schen ihnen. (Die Wahl der drei elementa-
ren Translationen soll so erfolgen, dass
ihre Betr�ge mÇglichst klein sind und ihre
Richtungen hohe Symmetrie aufweisen.)
Die Betr�ge ai und die Winkel ai werden
als Gitterparameter bezeichnet. Bei der De-
finition der Achsenwinkel ai gilt folgende

Konvention: Der Winkel a1 wird von den
Achsen a2 und a3 eingeschlossen, der Win-
kel a2 von a3 und a1 sowie der Winkel a3

von a1 und a2.
In Tab. 1.4 sind die mÇglichen Kristall-

systeme zusammengestellt (vergleiche
auch Abb. 1.7).

Die rhomboedrische Elementarzelle
kann aus einem WÅrfel abgeleitet werden,
der in der Richtung einer Raumdiagonalen
gestaucht bzw. gestreckt wurde. Dieses
Raumgitter l�sst sich auch mit einem Ach-
sensystem beschreiben, das dem hexagona-
len entspricht. Allerdings tritt dann in a3-
Richtung nur eine dreiz�hlige Achse auf,
weshalb man das rhomboedrische System
auch dem trigonalen Untersystem des he-
xagonalen Systems zuordnen kann. Unter
dieser Bedingung kommt man auch mit
sechs Koordinaten- bzw. Kristallsystemen
aus.

Die Elementarzellen fÅr die Kristallsys-
teme enthalten nicht nur in ihren Eckpunk-
ten gleichwertige Gitterpunkte (�quivalent-
positionen), in denen die Atome/Ionen
bzw. MolekÅle angeordnet sind, sondern
teilweise auch in den Fl�chen- bzw. Raum-
mitten. Die sich daraus ergebenden 14 ver-
schiedenen MÇglichkeiten werden Bravais-
Typen genannt und sind in Abb. 1.8 darge-
stellt. Ein gleichwertiger Gitterpunkt in der
Raummitte der Elementarzelle fÅhrt zu
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Abb. 1.5 Drehachsen mit Zwei-, Drei-, Vier- und Sechsz�hligkeit

Abb. 1.6 Inversion; Spiegelung an einem Punkt Z



111.3 Kristalliner Aufbau anorganischer Werkstoffe (Kristallografie)

Tab. 1.4 Kristallsysteme

System Gitterparameter Wesentliche Symmetrieelemente

Kubisch ai ¼ a
a1 ¼ 90h

4 dreiz�hlige Achsen in Richtung der Raum-
diagonalen der wÅrfelfÇrmigen Elementarzelle

Tetragonal a1 ¼ a2 0 a3

a1 ¼ a2 ¼ a3 ¼ 90h
vierz�hlige Achse in a3-Richtung

Hexagonal a1 ¼ a2 0 a3

a1 ¼ a2 ¼ 90h; a3 ¼ 120h
sechsz�hlige Achse in a3-Richtung

Rhomboedrisch a1 ¼ a2 ¼ a3

a1 ¼ a2 ¼ a3 0 90h
dreiz�hlige Achse in Richtung der l�ngsten bzw.
kÅrzesten Raumdiagonalen der Elementarzelle

Orthorhombisch a1 0 a2 0 a3

a1 ¼ a2 ¼ a3 ¼ 90h
zweiz�hlige Achsen in Richtung der ai

Monoklin a1 0 a2 0 a3

a1 ¼ a3 ¼ 90h; a2 0 90h
zweiz�hlige Achse in a2-Richtung

Triklin a1 0 a2 0 a3

a1 0 a2 0 a3 0 90h
nur Inversionszentrum

Abb. 1.7 Kristallografische Achsensysteme



einem innen- bzw. raumzentrierten Gitter,
das durch das Symbol I gekennzeichnet
wird. Ist die Mitte nur eines Fl�chenpaars
mit einem gleichwertigen Gitterpunkt be-
legt, spricht man von einem basiszentrier-
ten Gitter (Symbol C). Treten auf allen
sechs Fl�chen der Zelle zentrierte Positio-
nen auf, ergibt sich das (allseitig) fl�chen-
zentrierte Gitter mit dem Symbol F. Primi-
tive Gitter mit dem Symbol P weisen kei-
nerlei Zentrierungen auf. Zur Kennzeich-
nung des Kristallsystems verwendet man
die Symbole c fÅr das kubische, t fÅr das

tetragonale, h fÅr das hexagonale, o fÅr
das orthorhombische, m fÅr das monokline
und a fÅr das trikline Kristallsystem. FÅr
das kubisch fl�chenzentrierte Gitter l�sst
sich also einfach cF schreiben, fÅr das ba-
siszentrierte orthorhombische Gitter oC
usw. (s. Abb. 1.8). Das kubisch fl�chenzent-
rierte Gitter wird außerdem oft mit „kfz”
und das kubisch raumzentrierte mit „krz”
abgekÅrzt. Das Symbol hR steht fÅr die
rhomboedrische Elementarzelle.

Bei den primitiven Elementarzellen (EZ)
sind nur die acht Eckpunkte �quivalentpo-
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Abb. 1.8 Bravais-Typen der Elementarzellen



sitionen (�P). Da an jeder Ecke einer EZ
insgesamt acht EZ zusammentreffen, be-
deutet das, dass jede �P nur zu einem Ach-
tel einer Zelle zugerechnet werden kann.
Daher ergibt sich bei allen primitiven EZ
nur eine �P/EZ. Bei den raum- oder innen-
zentrierten Zellen kommt die zentrierte Po-
sition hinzu, sie haben also zwei �P/EZ.
Bei Fl�chenzentrierungen gilt, dass jede
Fl�chenmitte nur zur H�lfte der Zelle ange-
hÇrt. Damit ergeben sich fÅr die basiszent-
rierten Zellen zwei �P/EZ und fÅr die all-
seits fl�chenzentrierten vier �P/EZ.

Mit der Festlegung der �quivalentposi-
tionen bzw. dem Bravais-Typ ist die Be-
schreibung der tats�chlichen Atom-/Ionen-
positionen in der Elementarzelle in einfa-
cher Weise mÇglich. In jede dieser �quiva-
lentpositionen wird im einfachsten Fall ein
einzelnes Atom (z. B. Cu, Al, Fe), meist
aber eine Gruppe von Atomen/Ionen ge-
setzt, wobei in dieser Gruppe im Fall von
Verbindungen mindestens einmal ihre For-
meleinheit enthalten sein muss (z. B. ein
Cl�- und ein Naþ-Ion im Fall von NaCl).
Diese Gruppe wird Basis genannt. Die voll-
st�ndige Beschreibung der Besetzung einer
Elementarzelle ergibt sich somit aus der
Angabe des Bravais-Typs mit seinen �qui-
valentpositionen und der Angabe der geo-
metrischen Orte der Atome/Ionen in der
Basis. Die Angabe, es handele sich um
ein kubisch fl�chenzentriertes Gitter (cF)
bedeutet also nicht, dass entsprechend der
vier �quivalentpositionen nur vier Atome
in der Elementarzelle enthalten sind. Das
trifft nur zu, wenn die Basis aus einem
Atom wie z. B. bei Cu, Ni, Al, Au, Ag be-
steht. Enth�lt die Basis N Atome, dann
sind es N q 4 Atome/EZ. So befinden
sich beim kubisch fl�chenzentrierten Car-
bid Cr23C6 eben nicht vier, sondern
4 q (23 Cr-Atome þ 6 C-Atome) ¼ 116
Atome in der Elementarzelle. Auf jede

�quivalentposition wird einmal die komp-
lette Formeleinheit gesetzt.

Die Charakterisierung der Raumgitter
durch drei Grundvektoren, die die Elemen-
tarzellen bilden, erlaubt eine einfache geo-
metrische Beschreibung von Gitterpunk-
ten, Gitterrichtungen (Gittergeraden) und
Netzebenen (Gitterebenen) und deren geo-
metrische VerknÅpfungen. Dabei nutzt
man Vektoren bzw. die Vektorrechnung,
wobei allerdings zu beachten ist, dass die
verwendeten Koordinatensysteme mit Aus-
nahme des kubischen nicht kartesischer
Art sind. Das macht die konkreten Bezie-
hungen oft etwas unÅbersichtlich.

1.3.1
Gitterpunkte

Die Position eines Gitterpunkts wird durch
seinen Ortsvektor r gekennzeichnet, der
den Ursprung des Koordinatensystems
mit eben diesem Gitterpunkt verbindet.

r ¼ x1 a1 þ x2 a2 þ x3 a3 (1.3)

Bei gegebenem Kristallsystem reicht es aus,
wenn zur Positionsbeschreibung nur die
drei Koordinaten xi angegeben werden.
Diese Koordinaten sind ganzzahlig, wenn
die Gitterpunkte die Ecken der Elementar-
zellen bilden. FÅr die anderen Gitterpunkte
trifft das nicht zu. So haben z. B. die Raum-
mitten einer Elementarzelle die Koordina-
ten 1⁄2

1⁄2
1⁄2, die Fl�chenmitten 1⁄2

1⁄2 0,
1⁄2 0 1⁄2 und 0 1⁄2

1⁄2. Damit ergeben sich
fÅr die Bravais-Zellen folgende Koordina-
ten:

– primitive EZ: nur 0 0 0;
– basiszentrierte EZ: 0 0 0, 1⁄2

1⁄2 0;
– raum- oder innenzentrierte EZ: 0 0 0,

1⁄2
1⁄2

1⁄2;
– fl�chenzentrierte EZ: 0 0 0, 1⁄2

1⁄2 0,
1⁄2 0 1⁄2, 0 1⁄2

1⁄2.
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1.3.2
Gittergeraden

Eine Gittergerade wird durch den Vektor T
zwischen zwei beliebigen Gitterpunkten
festgelegt. Wegen der Translationssymmet-
rie des Raumgitters kann einer der beiden
Gitterpunkte durch Parallelverschiebung
des Vektors T in den Ursprung verlegt wer-
den, sodass sich folgende Definition ergibt:

T ¼ u a1 þ v a2 þ w a3 (1.4)

Auch hier ist es ausreichend, wenn nur die
drei Richtungsindizes in der Form [u v w]
angegeben werden (Verwendung eckiger
Klammern). Negative Komponenten wer-
den durch einen Querstrich Åber dem ent-
sprechenden Index gekennzeichnet. Kehrt
man alle Vorzeichen der Indizes um, erh�lt
man die zugehÇrige Gegenrichtung.

Als Beispiele seien die Kanten, die Fl�-
chendiagonalen und die Raumdiagonalen
einer parallelepipedischen Elementarzelle
angegeben:

– Kanten: [1 0 0], [0 1 0], [0 0 1];
– Fl�chendiagonalen: [1 1 0], [1 1 0], [1 0

1], [1 0 1], [0 1 1], [0 1 1];
– Raumdiagonalen: [1 1 1], [1 1 1], [1 1 1],

[1 1 1].

Nur in primitiven Gittern sind die u, v, w
immer ganze Zahlen. Hat der Translations-
vektor bei zentrierten Gittern zun�chst
nicht ganzzahlige Komponenten, so werden
die Komponenten mit einem gemeinsamen
Multiplikator ganzzahlig und teilerfremd
gemacht. So hat der Vektor, der den Ur-
sprung einer Elementarzelle mit dem zent-
rierten Punkt in der Vorderfl�che des Parall-
elepipeds verbindet, zun�chst die Kompo-
nenten [1 1⁄2

1⁄2]. Daraus wird nach Multipli-
kation mit dem Faktor 2 dann [2 1 1].

Setzt man die u,v,w in spitze Klammern
(z. B. I u v w i), so ist die Gesamtheit

aller Gitterrichtungen gemeint, die fÅr die
gegebene Kristallklasse bzw. Symmetrie
kristallografisch gleichwertig sind. Will
man z. B. die Gesamtheit der Kantenrich-
tungen des WÅrfels (s. oben) bezeichnen,
dann verwendet man dafÅr kurz die Sym-
bolik I 1 0 0 i.

Jede Gitterrichtung wird durch ihre
Translationsperiode charakterisiert. Sie
stellt den Betrag des Gittervektors T dar,
wenn dieser zwei Gitterpunkte verbindet,
zwischen denen keine anderen gleichwerti-
gen liegen. BezÅglich der Berechnung der
T fÅr die verschiedenen Kristallsysteme
und der Winkel zwischen Gittergeraden
sei auf Abschnitt 1.10 verwiesen.

1.3.3
Netzebenen (Gitterebenen)

Die r�umliche Lage einer Netzebene ist
durch die Angabe von drei in ihr liegenden
Gitterpunkten eindeutig bestimmt. Dazu
verwendet man am besten die Schnitt-
punkte der Netzebene mit den drei kristal-
lografischen Hauptachsen ai, die die soge-
nannten Achsenabschnitte markieren
(Abb. 1.9). Diese Abschnitte sind Vielfache
der Grundvektoren und betragen m1 a1,
m2 a2 und m3 a3.

Nun ist es fÅr die Charakterisierung
einer Netzebene zweckm�ßig, nicht die
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Abb. 1.9 Zur Ableitung der Miller-Indizes einer
Netzebene



mi, sondern ihre Reziprokwerte 1/mi anzu-
geben. Sie sind rationale Zahlen und kÇn-
nen somit durch Multiplikation mit einem
Faktor p ¼ m1 m2 m3 stets ganzzahlig und
anschließend teilerfremd gemacht werden.
Man nennt die sich so ergebenden Zahlen
die Miller-Indizes h, k und l. FÅr sie gilt

h: k: l: ¼ p (1/m1 : 1/m2 : 1/m3)
¼m2 m3 : m3 m1 : m1 m2 (1.5)

Die drei Miller-Indizes werden in runde
Klammern gesetzt, um sie von der Symbo-
lik fÅr Gitterrichtungen in eckigen Klam-
mern unterscheiden zu kÇnnen. Ein Strich
Åber einem Index bedeutet, dass der betref-
fende Abschnitt im negativen Bereich des
Achsensystems liegt. Achsenabschnitte,
die im Unendlichen liegen (Ebene verl�uft
parallel zur betreffenden Achse), ergeben
einen Miller-Index gleich null. Will man
die Gesamtheit der kristallografisch gleich-
wertigen Netzebenen angeben, verwendet
man geschweifte Klammern. So umfasst
die Angabe {1 0 0} fÅr das kubische Kris-
tallsystem alle sechs Fl�chen des WÅrfels,
d. h. die Fl�chen (1 0 0), (1 0 0), (0 1 0),
(0 1 0), (0 0 1) und (0 0 1). Die Zahl der kris-
tallografisch gleichwertigen Fl�chen be-
zeichnet man als Fl�chenh�ufigkeit.

Wegen der Translationseigenschaft der
Kristallgitter existiert zu jeder konkreten
Netzebene (h k l) eine unendlich große
Zahl von kristallografisch gleichwertigen,
parallel und mit definiertem Abstand zuei-
nander verlaufenden Netzebenen. Sie bil-
den eine sogenannte Netzebenenschar mit
dem Netzebenenabstand dhkl. Dieser Netz-
ebenenabstand ist ein wesentliches Charak-
teristikum der Netzebenenschar und kann
aus den Miller-Indizes h,k,l und den Gitter-
parametern ai und ai berechnet werden.
FÅr das kubische Kristallsystem gilt

dhkl ¼ a (h2 þ k2 þ l2)�1/2 (1.6)

Entsprechende Beziehungen fÅr andere
Kristallsysteme sind in Abschnitt 1.10 zu
finden.

1.3.4
Elementarzellenvolumen

Das Volumen einer parallelepipedischen
Elementarzelle ergibt sich im allgemeinen
Fall (triklines Kristallsystem) zu

VEZ ¼ a1a2a3 [1� (cos2 a1 þ cos2 a2

þ cos2 a3) þ 2cos a1 cos a2 cos a3]
1/2

(1.7)

FÅr die orthogonalen Systeme ergibt sich
daraus wegen ai ¼ 90h bzw. cos ai ¼ 0 die
einfache Beziehung

VEZ ¼ a1 a2 a3 (1.8)

und fÅr das hexagonale System

VEZ ¼ a1
2 a3

ffiffiffi

3
p

/2 (1.9)

1.3.5
Kristallformen

Im kubischen Kristallsystem bildet die Ge-
samtheit der kristallografisch gleichwerti-
gen Ebenen vom Typ {h k l} jeweils einen
regelm�ßigen Polyeder, der sofern er alle
diese Fl�chen enth�lt, die volle Symmetrie
des kubischen Kristallsystems widerspie-
gelt. H�ufig auftretende Formen sind
(Abb. 1.10):

– der WÅrfel (Kubus) mit seinen sechs
Fl�chen vom Typ {1 0 0},

– der Oktaeder mit seinen acht Fl�chen
vom Typ {1 1 1} und

– der Rhombendodekaeder mit seinen
zwÇlf Fl�chen vom Typ {1 1 0}.

NatÅrlich kÇnnen Polyeder auch durch die
Kombination mehrerer Ebenentypen
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{h k l} gebildet werden. Beispiel hierfÅr ist
der 14-fl�chige Kuboktaeder, der sechs
{1 0 0}-Ebenen und acht {1 1 1}-Ebenen
enth�lt.

In den nichtkubischen Kristallsystemen
benÇtigt man fÅr die Ausgestaltung von Po-
lyedern meist mehrere Ebenentypen {h k l},
da die drei elementaren Kristallachsen
nicht mehr gleichwertig sind. So wird im
tetragonalen Kristallsystem ein sechsfl�chi-
ger prismatischer KÇrper durch die {1 0 0}-
Ebenen und die {0 0 1}-Ebenen begrenzt.

1.4
Chemische Bindung und Koordination,
typische Kristallstrukturen

Die zwischen den atomaren Bausteinen
eines FestkÇrpers bzw. Kristalls wirkenden
Kr�fte werden durch ihren Abstand und
insbesondere die Art der chemischen Bin-
dung, d. h. durch die Elektronenstruktur
der Bindungspartner, bestimmt: kovalente,
ionische und metallische Bindungen. Diese
starken Bindungsarten werden noch
durch schwache Bindungen wie Wasser-
stoffbrÅckenbindungen bei Polymeren
und die sehr schwachen MolekÅl- oder
Van-der-Waals-Bindungen (Dipolwechsel-
wirkungen) erg�nzt, die an dieser Stelle je-
doch nicht weiter erÇrtert werden sollen.

1.4.1
Metallische Bindung und Strukturen
metallischer Werkstoffe

1.4.1.1 Strukturen metallischer Elemente
Die metallische Bindung ist ihrem Wesen
nach ungerichtet und nicht abges�ttigt.
Das ist die Ursache dafÅr, dass in metalli-
schen Strukturen bzw. Kristallen eine hohe
Koordinationszahl und damit eine hohe
Packungsdichte der Atome zu beobachten
ist. Eine abstoßende elektrostatische Wech-
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Abb. 1.10 Kubische Kristallformen: a) WÅrfel oder
Hexaeder (begrenzende Fl�chen sind Quadrate),
b) ZwÇlffl�chner oder Rhombendodekaeder (be-
grenzende Fl�chen sind Rhomben), c) Achtfl�chner
oder Oktaeder (begrenzende Fl�chen sind gleich-
seitige Dreiecke)



selwirkung zwischen den IonenrÅmpfen
kann wegen des zwischen ihnen befindli-
chen Elektronengases nicht auftreten.

Die Kristallstruktur der meisten Metalle
l�sst sich einfach mit dem Modell dichtest
gepackter Kugeln erkl�ren. Dabei ergeben
sich zwei Grundvarianten: die kubisch
dichteste Packung (kdP) und die hexagonal
dichteste Packung (hdP). Sie kÇnnen beide
als Stapelung dichtest gepackter Atomebe-
nen aufgefasst werden, innerhalb derer
die Atome untereinander mit jeweils
sechs n�chsten Nachbarn in Kontakt ste-
hen (Abb. 1.11).

Erfolgt eine Stapelung dieser Ebenen so,
dass sie mit ihren Atomschwerpunkten
die in Abb. 1.11 mit A, B oder C gekenn-
zeichneten Positionen in der Folge ...A-B-
C-A-B-C... besetzen (Dreier-Periodizit�t der
Stapelung), entsteht die kubisch dichteste
Kugelpackung mit einem kubisch fl�chen-
zentrierten Gitter (kfz), wie es in Abb.
1.12 a dargestellt ist. Es hat die Koordina-
tionszahl 12 und damit eine RaumerfÅl-
lung von 74 %. Die dichtest gepackten Ebe-
nen sind die {1 1 1}-Ebenen. Wichtige
Metalle, die eine solche kubisch fl�chen-
zentrierte Struktur aufweisen, sind: Al,
Ag, Au, Ni, Cu, Pb und Pt. 24 % aller nicht-

radioaktiven Metalle weisen diese Struktur
auf. Nach ihrem repr�sentativen Vertreter
Cu wird dieser Strukturtyp auch der Cu-
Typ genannt (sogenannter Strukturtyp A1).

Wird eine Stapelfolge ...A-B-A-B..., ...B-C-
B-C... oder ...C-A-C-A... realisiert (Zweier-
Periodizit�t der Stapelung, Abb. 1.12 b), er-
h�lt man die hexagonal dichteste Kugel-
packung, deren Elementarzelle in Abb.
1.12 c dargestellt ist. Die dichtest gepackten
Ebenen sind die {0 0 1}-Ebenen. Auch diese
Struktur hat die Koordinationszahl 12 und
erreicht bei einem idealen Achsenverh�lt-
nis von a3/a1 ¼

ffiffiffiffiffiffiffi

8/3
p

¼ 1,633 die Packungs-
dichte von 74 %. Weichen die Achsenver-
h�ltnisse als Ausdruck nicht mehr rein me-
tallischer Bindung von diesem idealen Wert
ab (Auftreten von gerichteten Bindungsan-
teilen), verringert sich die RaumerfÅllung.
So hat das hexagonale Metall Zink mit
dem Achsenverh�ltnis 1,856 nur noch
eine RaumerfÅllung von 64 %. 41 % der
insgesamt 59 nichtradioaktiven Metalle be-
sitzen bei Raumtemperatur eine hexago-
nale Struktur, darunter Zn, Ti, Zr, Mg, Be,
Cd und Co. Dieser Strukturtyp wird auch
als Mg-Typ (A3) bezeichnet.

Eine hohe Packungsdichte von 68 % er-
reicht man auch bei einer Anordnung
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Abb. 1.11 Stapelung von Ebenen mit
dichtester Kugelpackung



gleich großer Kugeln in einem kubisch
raumzentrierten Gitter (Abb. 1.12 d). Es
hat eine Koordinationszahl von 8. Diese
Struktur besitzen 27 % der nichtradioakti-
ven Metalle, unter ihnen Fe, V, Cr, Mo
und W. Sie wird auch als W-Typ bezeichnet
(A2).

Nur 10 % der Metalle kristallisieren in
Strukturen, die nicht den hier genannten
Typen zuzuordnen sind (z. B. Sn bei Tem-
peraturen oberhalb 13,6 hC, Ga, Bi, In,
Hg, Mn).

Die Radien r der kugelig angenommenen
Metallatome bestimmen die Elementar-
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a)

b)

c) d)

Abb. 1.12 Wesentliche Elementarzellen der Me-
talle: a) kubisch fl�chenzentriertes Elementgitter
(A1), b) Stapelvarianten fÅr hexagonal dichteste
Kugelpackungen, c) hexagonal dichtest gepacktes
Elementgitter (A3), d) kubisch raumzentriertes
Elementgitter (A2)



zellenparameter a. Dabei gilt, dass die
Atome in den dichtest gepackten Gitterrich-
tungen, d. h. in den Gitterrichtungen mit
den kÅrzesten Translationsperioden, sich
gegenseitig berÅhren. Bei der kfz-Kugelpa-
ckung kontaktieren die Kugeln (Atome)
entlang der I 1 1 0 i-Richtungen, die
die Diagonalen der WÅrfelfl�chen darstel-
len. Dabei gilt, dass die Diagonale der WÅr-
felfl�chen gleich dem Vierfachen des Atom-
radius ist und gleichzeitig das V2-fache der
Kantenl�nge a der Elementarzelle betr�gt.
Daraus folgt

4 r ¼ a
ffiffiffi

2
p

bzw. r ¼ 1⁄4

ffiffiffi

2
p

a (1.10)

Aus dem Gitterparameter a, der z. B. mit-
hilfe der RÇntgendiffraktometrie mit
hoher Genauigkeit bestimmt werden kann
(s. Abschnitt 2.6), lassen sich somit die
Atomradien bzw. Atomdurchmesser leicht
ableiten (Tab. 1.5).

�hnliche �berlegungen lassen sich auch
fÅr das kubisch raumzentrierte Element-
gitter anstellen. Hier berÅhren sich die Ku-
geln/Atome in den Raumdiagonalen der
Elementarzelle, d. h. in den dichtest ge-
packten I 1 1 1 i-Richtungen, sodass gilt:

r ¼ 1⁄4

ffiffiffi

3
p

a (1.11)

Im Fall der hexagonal dichtesten Kugelpa-
ckung stellen die I 1 0 0 i-Richtungen
die kÅrzesten Abst�nde zwischen zwei Ato-
men dar:

r ¼ 1⁄2 a1 (1.12)

1.4.1.2 Intermetallische Verbindungen
Bei der Reaktion zweier oder mehrerer me-
tallischer Elemente miteinander kÇnnen
im chemischen Sinn Verbindungen entste-
hen, die einen dominierend metallischen
Bindungscharakter aufweisen. Man nennt
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Tab. 1.5 Atomdurchmesser ausgew�hlter Metalle (einschließlich C und Si)

Element relative Atommasse Bravais-Gitter Koordinationszahl Atomdurchmesser
[nm]

Aluminium
Blei
Chrom
Eisen
Gold
Cadmium
Cobalt
Kohlenstoff
Diamant
Grafit

Kupfer
Magnesium
Molybd�n
Nickel
Silber
Silicium
Titan
Wolfram
Zink

26,982
207,19
51,996
55,847

196,967
112,40
58,933
12,011

63,546
24,312
95,94
58,71

107,868
28,086
47,90

183,85
65,37

cF
cF
cI
cI
cF
hP
hP

cF
hP
cF
hP
cI
cF
cF
cF
hP
cI
hP

12
12
8
8

12
12
12

4
6

12
12
8

12
12
4

12
8

12

0,2864
0,3500
0,2498
0,2483
0,2884
0,2979
0,2507

0,1545
0,2461
0,2556
0,3209
0,2725
0,2492
0,2889
0,2352
0,2896
0,2741
0,2665



sie intermetallische Verbindungen oder in-
termetallische Phasen. Ihre Kristallstruktur
unterscheidet sich deutlich von der der rei-
nen Elemente. Als Beispiel dafÅr sei die
Phase bl-CuZn genannt. Sie weist eine C�-
siumchloridstruktur (cP) auf (Abb. 1.13 b),
w�hrend Cu eine kdP bzw. kfz (cF) und
Zn eine hdP realisieren.

Die intermetallischen Verbindungen
haben eine chemische Zusammensetzung,
die in gewissen Grenzen stÇchiometrischen
Verh�ltnissen entspricht (z. B. Al2Cu,
Ag5Zn8, FeCr), wobei sich diese nicht aus
herkÇmmlichen Valenzbetrachtungen, wie
sie z. B. fÅr Ionenverbindungen gelten, ab-
leiten lassen.

Wie auch die anderen chemischen Ver-
bindungen kÇnnen die intermetallischen
Verbindungen (intermetallischen Phasen)
in Daltonide und Berthollide unterteilt wer-
den. Unter Daltoniden versteht man Ver-
bindungen mit wohl definierter StÇchio-
metrie, d. h. sehr engem Homogenit�tsbe-
reich, fÅr die das Dalton’sche Gesetz der
multiplen Proportionen bezÅglich der

Atomanteile der Reaktionspartner sehr
genau erfÅllt ist. Ihre Zusammensetzung
kann also gut mit Formeln der Art AmBn be-
schrieben werden.

Berthollide dagegen sind Verbindungen,
deren Zusammensetzung mehr oder weni-
ger stark von einer stÇchiometrischen ab-
weicht. So existiert die bereits erw�hnte
Verbindung bl-CuZn nicht nur mit einem
Cu:Zn-Verh�ltnis von 1:1, sondern im Be-
reich von etwa 45 bis 50 Atom-% Zn. Ursa-
chen fÅr eine StÇchiometrieabweichung
kÇnnen sein:

– eine Nichtbesetzung eines Teiles der
Gitterpl�tze, die fÅr eine der chemi-
schen Komponenten vorgesehen sind
(Leerstelleneinbau bzw. Subtraktions-
mischkristallbildung),

– ein gegenseitiger Austausch der Atom-
arten der Verbindung im Sinn einer
Substitution oder seltener

– der zus�tzliche Einbau einer Atomart
auf GitterlÅcken (Zwischengitterpl�t-
zen) wie bei einer Einlagerungsmisch-
kristallbildung.

Nicht selten treten Kombinationen dieser
Varianten auf. Die chemische Kennzeich-
nung einer solchen berthollidischen Ver-
bindung erfolgt zweckm�ßigerweise so,
dass in der Formelangabe die Abweichung
x von der stÇchiometrischen Zusammen-
setzung, bezogen auf das betreffende Un-
tergitter, sichtbar wird. So schreibt man
z. B. fÅr das nichtstÇchiometrische stick-
stoffarme Titannitrid TiN1�x und bringt
damit zum Ausdruck, dass der Anteil x
der Stickstoffgitterpl�tze nicht besetzt ist
(Leerstellen im Stickstoffuntergitter).

Die Grenze zwischen den Daltoniden und
den Bertholliden kann nicht quantifiziert
werden; sie ist eigentlich nicht vorhanden,
da alle chemischen Verbindungen mehr
oder weniger ausgepr�gte Homogenit�ts-
bereiche aufweisen. Sie sind aber in vielen
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Abb. 1.13 Typische Strukturen von Ionen-
kristallen: a) Steinsalzstruktur (B1), b) C�sium-
chloridstruktur (B2)



F�llen so eng, dass man aus praktischer
Sicht von stÇchiometrischen Verbindungen
im Sinn der Daltonide sprechen kann.

FÅr die Deutung der sich bei der Bildung
intermetallischer Verbindungen einstellen-
den Kristallstrukturen kÇnnen drei wesent-
liche Argumente herangezogen werden:

1. Prinzip der grÇßten Packungsdichte: Ent-
sprechend dem Wesen der metallischen
Bindung (ungerichtet, unabges�ttigt)
streben intermetallische Verbindungen
wie die reinen Metalle nach einer
hohen Koordinationszahl bzw. Pa-
ckungsdichte. Da die Komponenten
der intermetallischen Verbindungen in
der Regel unterschiedliche Atomradien
haben, ergeben sich Koordinationen
und RaumerfÅllungen, die sich von
denen der Elementstrukturen wie kdP
oder hdP wesentlich unterscheiden kÇn-
nen. Betrachtet man als erste oder
n�chste Koordinationssph�re nicht nur
die Gesamtheit der Nachbaratome, die
den kleinsten Abstand zum betrachte-
ten Atom haben, sondern bezieht in
diese Koordinationssph�re auch diejeni-
gen Atome ein, die sich in ihrem Ab-
stand nur wenig vom kleinsten unter-
scheiden, findet man nichtregul�re
Koordinationspolyeder, deren Koordina-
tionszahlen noch oberhalb von 12 liegen
kÇnnen (KZ ¼ 14, 15 oder 16). Als Bei-
spiel dafÅr ist in Abb. 1.14 neben dem
regul�ren Koordinationspolyeder fÅr

die kfz-Elementstruktur der nichtregu-
l�re fÅr die Koordinationszahl 16 ge-
zeigt, wie er z. B. fÅr die A-Atome in zahl-
reichen AB2-Verbindungen vom Typ der
Laves-Phasen zutrifft (Abb. 1.14).

2. Kritische Valenzelektronenkonzentratio-
nen: Als Valenzelektronenkonzentration
(VEK) bezeichnet man die mittlere Zahl
der Valenzelektronen pro Atom, be-
stimmt durch die chemische Zusam-
mensetzung der Verbindung.

VEK ¼ NA cA þ NB cB þ ... (1.13)

N Zahl der Valenzelektronen der Kom-
ponenten

c Atomanteile der Komponenten

Die maximal zul�ssige VEK einer Phase
h�ngt von ihrer Struktur ab, was bedeutet,
dass mit steigender VEK bei Erreichen
eines kritischen Werts ein Umschlag der
bis zu diesem Wert existenten Struktur in
eine solche erfolgt, die eine hÇhere VEK zu-
l�sst. Dieses Verhalten ist typisch fÅr die so-
genannten Hume-Rothery-Phasen.

3. Wertigkeitsdifferenzen: Elemente bzw.
Metalle der 4.–7. Hauptgruppen des Pe-
riodensystems sind starke Anionenbild-
ner und fÇrdern daher in intermetalli-
schen Verbindungen mit Metallen der
niederen Hauptgruppen (Kationenbild-
ner) eine starke ionische Bindungskom-
ponente. Man bezeichnet diesen Typ der
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Abb. 1.14 Koordinationspolye-
der fÅr die Koordinationszahlen
KZ ¼ 12 und KZ ¼ 16; nach
Schulze (Atome gleicher Aus-
malung liegen in einer gemein-
samen Ebene parallel zur Zei-
chenebene.)



intermetallischen Verbindungen als
Zintl-Phasen. Sie haben wie die Ionen-
verbindungen allgemein sehr enge Ho-
mogenit�tsbereiche und einen salzarti-
gen Charakter. Beispiele sind Mg2Si
oder Mg2Sn, zwei Verbindungen, auf
die man die Åblichen Valenzregeln an-
wenden kann.

Betrachten wir einige wichtige Arten inter-
metallischer Verbindungen etwas n�her.

Laves-Phasen

Die Laves-Phasen weisen eine Zusammen-
setzung AB2 auf und kristallisieren in den
miteinander verwandten Strukturtypen
des MgCu2 (Abb. 1.15), des MgZn2 oder
des MgNi2. Sie bilden sich dann, wenn
das Verh�ltnis der Atomradien rA/rB der bei-
den Partner nahe dem Wert

ffiffiffiffiffiffiffi

3/2
p ¼ 1,225

liegt. Die Koordinationszahl fÅr die A-
Atome betr�gt 16, fÅr die B-Atome 12, so-
dass sich eine mittlere Koordinationszahl
von (16 þ2 p 12)/3 ¼ 131⁄3) ergibt, die
damit deutlich Åber der der dichtesten Ku-
gelpackungen kdP bzw. hdP mit 12 liegt.
Die Laves-Phasen sind das typische Bei-
spiel dafÅr, dass die sich ausbildende Struk-

tur durch das Prinzip der maximalen Pack-
ungsdichte bestimmt wird.

Beispiele: Al2Fe, Fe2Mo, Fe2Ti, Fe2W,
Zn2Mg, Cu2Mg, Cr2Nb, Cr2Ti, Ni2Mg.

Hume-Rothery-Phasen

Die einwertigen Metalle Cu, Ag und Au
sowie eine Reihe von �bergangsmetallen
(z. B. Ni, Fe, Co) bilden mit einer Vielzahl
von B-Metallen (Metalle der Gruppen IIb,
IIIb, IVb, Vb) eine Reihe von typischen
Phasen aus, deren Stabilit�tsgrenzen
durch kritische Valenzelektronenkonzent-
rationen VEK gegeben sind (Tab. 1.6). Die
Berechnung der VEK erfolgt unter der Vo-
raussetzung, dass die Edelmetalle einwer-
tig, die �bergangsmetalle nullwertig sind
und die B-Metalle eine Wertigkeit entspre-
chend ihrer GruppenzugehÇrigkeit besit-
zen (z. B. Cd zweiwertig, Al dreiwertig, Sn
vierwertig). So betr�gt die VEK fÅr die Ver-
bindung Cu5Zn8 (5 p 1 þ 8 p 2)/(5 þ 8) ¼ 21/
13, fÅr die Verbindung NiAl (0 þ 3)/(1 þ 1)
¼ 3/2 ¼ 21/14 und fÅr die Verbindung
AgCd3 (1 þ 3 p 2)/(1 þ 3) ¼ 7/4 ¼ 21/12.

Ein instruktives Beispiel fÅr die in
Tab. 1.6 aufgefÅhrten Phasen liefert das
System Cu-Zn (s.Kap. 6, Abb. 6.12). Die
bl-Phase entspricht der Verbindung CuZn,
die g-Phase der Verbindung Cu5Zn8 und
die e-Phase der Verbindung CuZn3.

Technisch wichtige Legierungssysteme,
in denen sich Hume-Rothery-Phasen aus-
bilden, sind die Kupferlegierungen mit Zn
(Messinge), Sn (Sn-Bronzen) sowie Cd, Al
und Si.

s-Phasen

s-Phasen enthalten zwei oder mehr �ber-
gangsmetalle, wobei sich ihre komplizierte
tetragonale Struktur durch eine hohe effek-
tive Koordinationszahl und eine Konzentra-
tion der �ußeren s- und d-Elektronen zwi-
schen 6,2 und 7 e/Atom auszeichnet.
Wohl der bekannteste Vertreter ist die
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Abb. 1.15 Elementarzelle des MgCu2; nach
Schulze (Jedes Mg-Atom ist von 16 kleineren Cu-
Atomen und jedes Cu-Atom von 12 Mg-Atomen
umgeben.)



s-FeCr-Phase, die sich in hoch chromhalti-
gen St�hlen bei Temperaturen zwischen
600 und 900 hC ausbilden kann und zur un-
erwÅnschten VersprÇdung dieser St�hle
fÅhrt. Bei gleichen Anteilen von Fe- und
Cr-Atomen betr�gt die Valenzelektronen-
konzentration 7 e/Atom. An der Bildung
der s-Phase auf FeCr-Basis kÇnnen sich
auch die Metalle Mo, V, Ni und W substitu-
tionell beteiligen.

Die intermetallischen Verbindungen wei-
sen nicht mehr rein metallische Bindungen
zwischen den Metallatomen auf, sondern
sind Beispiele fÅr Mischbindungen, was
bedeutet, dass kovalente bzw. ionische Bin-
dungsanteile in merklichem Umfang auf-
treten und damit die Eigenschaften deut-
lich mitbestimmen. Sie haben nicht selten
hohe Schmelz- bzw. Zersetzungspunkte,
weshalb sie sich als Hochtemperaturwerk-
stoffe eignen (Systeme Ni-Al, Ni-Ti, Ti-Al,
Fe-Al, Ni-Cr).

1.4.1.3 Einlagerungsphasen
(Intermedi�re Phasen)

Die �bergangsmetalle neigen stark zur
Einlagerung der Nichtmetalle (Metalloide)
Wasserstoff, Bor, Kohlenstoff und Stickstoff
in GitterlÅcken (s. Abschnitt 1.5.1.2). Er-

folgt diese Einlagerung in vollst�ndig ge-
ordneter Art, entstehen Einlagerungs-
phasen, deren Strukturen mit denen der
reinen Metalle eng verwandt sind (auch
H�gg-Phasen genannt). Geometrische Be-
dingung fÅr die Bildung der Einlagerungs-
phasen ist, dass das Radienverh�ltnis
rx/rA I 0,59 bleibt. �bersteigt das Radien-
verh�ltnis diesen Wert, findet man wesent-
lich kompliziertere Strukturen, wie wir sie
beim Fe3C (Zementit) und den Chromcar-
biden Cr3C2, Cr6C, Cr7C3 und Cr23C6 antref-
fen (rC/rFe ¼ 0,620; rC/rCr ¼ 0,616). Typische
Vertreter der Einlagerungsphasen weisen
die Zusammensetzung M8X, M4X, M2X
und MX auf (M - �bergangselement, X -
Nichtmetall). Diese Verbindungen treten
insbesondere bei Nitriden der �bergangs-
metalle auf. Folgende Beispiele seien aufge-
fÅhrt:

all-Fe16N2 (Typ M8X): Die Elementarzelle
entspricht einer verzerrten achtfachen
Zelle des krz-Eisens (Verdoppelung in
allen drei Achsenrichtungen und Verle-
gung des Koordinatenursprungs auf
die Position 0 0 1

2 einer ursprÅnglichen
Eisenzelle) mit einer Einlagerung von
Stickstoffatomen in den Positionen
0 0 0 und 1

2
1
2

1
2. Die Verzerrung des
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Tab. 1.6 Hume-Rothery-Phasen

Phase VEK e/Atom Gitter Beispiele

a-Mischkristall 1–1.36 kfz a-Messing (Cu-Zn-Mischkristall)

b 1,5 ¼ 21/14 krz bzw. kpra bl-CuZn, NiAl, Cu3Al

g 1,62 ¼ 21/13 kpr
g-Messing-Typb

Cu5Zn8, Cu9Ga4

e 1,75 ¼ 21/12 hexagonal CuZn3, AgCd3, Ag5Al3

h 2 hdP h-Zn-Cu-Mischkristall

a kpr – kubisch primitiv bzw. cP.
b Der g-Messing(g-Ms)Typ besitzt eine Elementarzelle, die aus einer krz Zelle durch Verdreifachung in allen
drei Achsen hervorgeht, jedoch in den Positionen 0 0 0 und 1

2
1
2

1
2 keine Atome aufweist. Die Zahl der

Atome pro Elementarzelle betr�gt daher 52.



Grundgitters fÅhrt dabei zu einer tetra-
gonalen Symmetrie.

gl-Fe4N (Typ M4X): Es liegt eine kfz-Anord-
nung der Fe-Atome vor; das Stickstoffa-
tom befindet sich in der oktaedrischen
GitterlÅcke bei 1

2
1
2

1
2; die Elementarzelle

bleibt kubisch, ist aber durch das N-
Atom in der Raummitte primitiv gewor-
den.

e-Fe2N (Typ M2X): Die Eisenatome bilden
eine hexagonal dichteste Kugelpackung;
der Stickstoff besetzt maximal 50 % der
vorhandenen oktaedrischen LÅcken in
2
3

1
3

1
4 und 1

3
2
3

3
4, wobei sich eine geordnete

Verteilung unter Wahrung der hexago-
nalen Symmetrie einstellt.
Isomorphe Verbindungen, d. h. Verbin-
dungen mit gleicher Struktur: Cr2N,
V2N.

CrN (Typ MX): Alle vier oktaedrischen
LÅcken des kfz-Chromgrundgitters wer-
den mit Stickstoffatomen besetzt. Die
Struktur entspricht der des Steinsalzes.
Isomorphe Verbindungen: TiC, TiN,
VC, VN.

Eine nichtstatistische Verteilung intersti-
tiellen Kohlenstoffs findet sich auch in
der thermodynamisch metastabilen Phase
Martensit im System Fe-C, die durch eine
diffusionslose Phasenumwandlung eines
kohlenstoffhaltigen Austenits (kfz-Fe-C-
Mischkristall) als Folge einer raschen Ab-
schreckung auf Raumtemperatur entsteht.
Das Fe-Grundgitter des Martensits ist dem
des krz-a-Eisens verwandt, die C-Atome be-
setzen je nach C-Gehalt partiell nur die
oktaedrischen LÅcken in 0 0 1

2 und 1
2

1
2 0

(Abb. 1.16). Folge davon ist eine tetragonale
Verzerrung bzw. Symmetrie des Gitters.

Typisch fÅr die Einlagerungsphasen sind
grÇßere StÇchiometrieabweichungen in
dem Sinn, dass ein Teil der den interstitiel-
len Atomen vorbehaltenen Gitterpl�tze un-
besetzt bleibt. So tritt TiC nicht nur in sei-

ner stÇchiometrischen Zusammensetzung
auf, sondern auch mit einem deutlichen
Kohlenstoffunterschuss, der bis zu 50 % be-
tragen kann (TiC1�x mit x J 0,5). Die Stein-
salzstruktur bleibt dabei erhalten, was auf
eine statistische Verteilung der Leerstellen
im C-Untergitter hinweist. Gleiches beo-
bachtet man beim Titannitrid oder beim
hexagonalen Fe2N (e-Fe2N1�x mit x J 0,4).

Eine Substitutionsmischkristallbildung
zwischen verschiedenen isomorphen Einla-
gerungsphasen ist verbreitet, wobei sich so-
wohl die Metall- als auch die Nichtmetalla-
tome gegenseitig ersetzen kÇnnen (Ti[C,N],
[Ti,V]C).

1.4.2
Kovalente Bindung (Atombindung)

Die kovalente Bindung basiert auf Elektro-
nenpaaren als BindungsbrÅcken zwischen
den Bindungspartnern, wobei bei Elemen-
ten jeder Partner fÅr jede ausgebildete Bin-
dung ein Elektron beisteuert. Die Elektro-
nenspins der Paare sind antiparallel. Wer-
den mehrere Bindungen von einem Atom
ausgehend gebildet, dann sind die Bin-
dungsrichtungen r�umlich so weit wie
mÇglich voneinander entfernt (Ausbildung
maximaler Bindungswinkel), um die elekt-
rostatische Abstoßung der Bindungselekt-
ronenpaare untereinander zu minimieren.
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Abb. 1.16 MÇgliche Zwischengitterpl�tze des
Kohlenstoffs im Fe-C-Martensit



Ziel dabei ist, dass jedes Atom eine von den
Edelgasen her bekannte stabile Achter-
schale fÅr die Außenelektronen ausbildet,
d. h. dass die Zahl der Valenzelektronen N
plus die Zahl Z der durch die gebildeten
Bindungen zus�tzlich in die unmittelbare
N�he des betrachteten Atoms gebrachten
Elektronen acht betragen soll. Die Zahl
der Bindungen Z ergibt sich somit aus
der Differenz der Valenzelektronenzahl (be-
stimmt durch die Gruppe im periodischen
System der Elemente) zur Zahl 8, d. h. zu

Z ¼ 8 � N (1.14)

Die Zahl der ausgebildeten Bindungen Z
ist gleich der Zahl der n�chsten Nachbarn
(Koordinationszahl KZ ¼ Z); die Winkel
zwischen den Bindungsrichtungen betra-
gen n�herungsweise 180h fÅr Z ¼ 2, 120h
fÅr Z ¼ 3 und 109h fÅr Z ¼ 4.

Kovalente Bindungen zwischen gleichar-
tigen Atomen (Elementstrukturen) beo-
bachtet man, wenn N j 4 wird. Bei N ¼
7 (eine Bindung pro Atom, Z ¼ 1) bilden
sich einfache zweiatomige MolekÅle aus,
wie wir es von den Halogenen her kennen
(F2, Cl2, Br2, J2). Sieht man von der Mole-
kÅlbildung des gasfÇrmigen Sauerstoffs
ab, so findet man bei N ¼ 6 zwei sich r�um-
lich gegenÅberstehende Bindungen pro
Atom (Z ¼ 2). Diese Elemente bilden
daher bevorzugt kovalent gebundene Ket-
ten (z. B. Schwefel, Selen, Tellur), die im
festen Zustand durch schwache Van-der-
Waals-Bindungen verknÅpft werden. Folge
davon sind niedrige Schmelzpunkte. Ele-
mente mit N ¼ 5 wie Phosphor, Arsen
und Antimon, die drei Bindungen pro
Atom realisieren kÇnnen (Z ¼ 3), neigen
zur Ausbildung von ebenen Netzstrukturen
bzw. von netzartig vermaschten Zickzack-
ketten der Atome (Bindungswinkel nahe
120h). Im festen Zustand werden diese ebe-
nen bzw. gezackten Netze wieder durch

schwache Van-der-Waals-Kr�fte verknÅpft.
Auch hier sind die Schmelzpunkte relativ
niedrig.

Allein die vierwertigen Elemente wie
Kohlenstoff, Silicium, Germanium und
Zinn (unterhalb 13,6 hC) mit ihren vier Bin-
dungen, die sich tetraedrisch um jedes
Atom mit Bindungswinkeln von 109h an-
ordnen, sind in der Lage, r�umliche kova-
lent gebundene Strukturen zu bilden (tetra-
edrische Koordination, KZ ¼ 4, Diamant-
struktur s. Abb. 1.17 a). Sie haben vergli-
chen mit den oben genannten fÅnf- und
sechswertigen Elementen relativ hohe
Schmelzpunkte (Ausnahme Zinn, das ober-
halb 13,6 hC metallisch wird).

Eine tetraedrische Koordination mit
einer der Diamantstruktur verwandten,
n�mlich der Zinkblendestruktur (Abb.
1.17 b) bzw. Wurtzitstruktur findet man
auch bei bin�ren Verbindungen von Haupt-
gruppenelementen, sofern die mittlere Va-
lenzelektronenzahl vier betr�gt (Grimm-
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Abb. 1.17 Tetraedrisch koordinierte Strukturen: a)
Diamantstruktur (A4), b) Zinkblendestruktur (B3)



Sommerfeld-Phasen). Beispiele dafÅr sind
die A3B5-Verbindungen wie GaP, GaAs
oder InSb und die A2B6-Verbindungen wie
ZnS, CdSe oder CdTe.

Wegen der geringen Koordinationszahl
von KZ ¼ 4 ist die Packungsdichte der
Atome in FestkÇrpern mit Diamant- bzw.
Zinkblendestruktur im Vergleich zu den
Metallen niedrig. Nimmt man z. B. fÅr C,
Si oder Ge an, dass sich die Atome als Ku-
geln darstellen lassen, die sich in
I 1 1 1 i-Richtungen berÅhren (Abstand
¼ 1⁄4 V3 a), dann nehmen diese Kugeln
nur 34 % des gesamten Raumes ein
(RaumerfÅllung RE ¼ 34 %).

Bei einer Valenzelektronenzahl N I 4
kann sich eine kovalente Bindung nicht
mehr ausbilden. Der Bindungstyp wird
unter diesen Bedingungen metallisch.

1.4.3
Ionenbindung

Insbesondere die Elemente der 1. bis 3.
Gruppe sowie der 6. und 7. Gruppe des Pe-
riodensystems sind bestrebt, in den Ionen-
zustand Åberzugehen, d. h. durch Abgabe
bzw. Aufnahme von Elektronen edelgas-
�hnliche stabile �ußere Elektronenkonfigu-
rationen auszubilden. Die positiv gelade-
nen Ionen (Kationen) und die negativ gela-
denen (Anionen) treten bei gegenseitiger
Ann�herung in eine starke elektrostatische
Wechselwirkung, die als Ionenbindung be-
zeichnet wird. Die elektrostatische Wech-
selwirkung ist nicht gerichtet. In einem Io-
nenkristall, in dem aus GrÅnden der La-
dungsneutralit�t die Zahl der Kationenla-
dungen gleich der Zahl der Anionenladun-
gen sein muss, ordnen sich die Ionen so
an, dass ein Kation von mÇglichst vielen
Anionen und umgekehrt umgeben ist,
wobei jedoch gleich geladene Ionen nicht
unmittelbar in enge Nachbarschaft geraten
dÅrfen. WÅrden in der n�chsten Nachbar-

schaft (erste Koordinationssph�re) gleichar-
tige Ionen eng aneinander rÅcken, k�me es
zu einer starken abstoßenden Wirkung und
damit zu einer Instabilit�t der Struktur.
Um das zu verhindern, mÅssen in der Åber-
n�chsten Nachbarschaft (zweite Koordina-
tionssph�re) Ionen mit entgegengesetztem
Vorzeichen fÅr eine Abschirmung der Ab-
stoßung der Ionen in der ersten Koordina-
tionssph�re sorgen (alternierende Anord-
nung der verschieden geladenen Ionen).
In diesem Sinn ist die ionische Bindung ab-
ges�ttigt, d. h. in der Zahl der n�chsten
Nachbarn begrenzt.

FÅr ionische Verbindungen ergeben sich
oft die typischen Koordinationszahlen von
vier, sechs bzw. acht. Welche dieser Varian-
ten sich ausbilden wird, h�ngt von dem Ver-
h�ltnis der Radien der Ionen ab. Meist
haben die Kationen (rK) kleinere Radien
als die Anionen (rA); die Kationen bilden
so in der Regel das Zentrum, um das sich
die grÇßeren Anionen als Koordinations-
polyeder anordnen.

Aus rein geometrischen �berlegungen
zu den zentralen Freir�umen in der Mitte
von Koordinationspolyedern ergeben sich
folgende Regeln, gÅltig fÅr zwei Arten der
beteiligten Ionen: Wenn rK/rA 0,225 bis
0,414 betr�gt, wird man eine tetraedrische
Koordination (KZ 4) finden (z. B. Si4þ -
O2-

4 -Tetraeder, Abb. 1.18 a). Liegt das Ver-
h�ltnis zwischen 0,414 bis 0,732, stellt
sich eine oktaedrische Koordination mit
der KZ 6 ein (Abb. 1.18 b). Ein hexaedri-
scher Koordinationspolyeder (KZ ¼ 8) er-
gibt sich fÅr Verh�ltnisse zwischen 0,732
und 0,904 (Abb. 1.18 c). Die oktaedrische
Koordination entspricht der Natriumchlo-
rid- bzw. Steinsalzstruktur, die hexaedri-
sche der C�siumchloridstruktur, die in
Abb. 1.13 dargestellt wurden.

Insbesondere dann, wenn die Ionenla-
dungen und Radiendifferenzen groß sind,
beobachtet man bei den Ionen Polarisa-
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tionserscheinungen (lokale Ladungsver-
schiebungen), was bedeutet, dass die
Schwerpunkte der Ladungsverteilung vom
geometrischen Schwerpunkt der Ionen ab-
weichen wird. Dadurch kommt eine Rich-
tungsbevorzugung der Bindungen zu-
stande oder anders gesprochen: Es treten
(gerichtete) kovalente Bindungsanteile
hinzu, die zu Verletzungen der genannten
Regeln fÅhren kÇnnen.

Komplizierter werden die Koordinatio-
nen dann, wenn keine A1B1-StÇchiometrie
mehr vorliegt oder wenn gar drei und
mehr Ionen am Kristallaufbau beteiligt
sind.

Abbildung 1.19 zeigt die sogenannte
Fluorit-Struktur (CaF2). Sie kann verstan-

den werden als Sphaleritstruktur (Abb.
1.17), bei der vier weitere (F1�) Anionen
in die bei der Sphaleritstruktur noch unbe-
setzten Mitten der AchtelwÅrfel positio-
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Abb. 1.18 Radienabh�ngigkeit
der Koordination bei Ionenbin-
dung:a) tetraedrische Koordina-
tion, b) oktaedrische Koordina-
tion, c) hexaedrische Koordina-
tion

Abb. 1.19 Elementarzelle des Fluorits (CaF2)



niert werden. Um die Fluorionen sind die
Calciumionen tetraedrisch angeordnet, die
Calciumionen weisen dagegen eine hexa-
edrische Koordination der Fluorionen auf
(KZ ¼ 8). In diesem Strukturtyp kristalli-
sieren auch CeO2 oder TeO2. Die Struktur
des technisch interessanten ZrO2 stellt
eine „verdrÅckte“ Variante des Fluoritgit-
ters dar.

Beim TiO2 (Rutil) findet man eine in
Abb. 1.20 dargestellte Elementarzelle (Ru-
tilgitter). Die Ti4þ -Ionen bilden ein tetrago-
nal- raumzentriertes Teilgitter, in das eine
n�herungsweise hexagonal dichteste An-
ordnung der O2�-Ionen eingefÅgt ist. Die
Kationen haben je sechs Anionen als
n�chste Nachbarn, die Anionen dagegen
nur drei Kationen. Weitere Vertreter dieses
Typs sind z. B. PbO2, SnO2 oder MnO2.

Interessant ist die kubische Variante des
SiO2. Wie bereits in Abb.1.18 a dargestellt,
bilden O-Ionen ein Tetraeder um die Si-
Ionen, die die Mitte des Tetraeders beset-
zen. Nimmt man diese Tetraeder als Struk-
turelement und bildet damit ein Diamant-
gitter (anstelle der Kohlenstoffatome sind
nun die Tetraeder getreten), ergibt sich
das kubische Cristoballit-Gitter des SiO2

(Abb. 1.21). Bei diesem sind die genannten
Tetraeder mit ihren O-Ecken miteinander
verknÅpft, d. h. jedes Sauerstoffion gehÇrt
somit zwei Tetraedern an.

Liegen Verbindungen mit drei verschie-
denen Ionenarten vor, dann ergibt sich
eine große Vielfalt von Strukturen, von
denen nur auf das Perowskitgitter
(Abb. 1.22) und das Spinellgitter
(Abb. 1.23) eingegangen werden soll. Ver-
treter des Perowskitgitters ist z. B. BaTiO3.
In der zugehÇrigen Elementarzelle beset-
zen die Ba2þ-Ionen die Ecken der kubi-
schen Zelle, die O2�-Ionen die Fl�chenmit-
ten und das Ti4þ -Ion die Zellenmitte. Es ist
somit eine kubisch primitive Zelle. Zu die-
sem Strukturtyp gehÇren auch CaTiO3,
SrTiO3, KNbO3 oder CaZrO3. Kennzeich-
nend fÅr die Kationen ist, dass deren Wer-
tigkeitssumme 6 ergeben muss.
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Abb. 1.20 Elementarzelle des Rutils (TiO2)

Abb. 1.21 Elementarzelle des Cristobalits (SiO2)

Abb. 1.22 Elementarzelle vom Perowskittyp
(BaTiO3)



Um das Spinellgitter des Typs
A2þB3þ

2C
2�

4 (als Beispiel MgAl2O4) verste-
hen zu kÇnnen, geht man zun�chst von
einer einfachen kfz-Anordnung der Sauer-
stoffionen aus. Diese Teilzelle wird in
allen drei Achsrichtungen verdoppelt
(Abb. 1.23 a), sodass in einer Spinellzelle
mit 8 Teilzellen letztlich 32 Sauerstoffionen
Platz finden. Die Teilzellen verfÅgen Åber
je 4 oktaedrische LÅckenpositionen
(Raum- und Kantenmitten der Teilzellen)
als auch je 8 tetraedrische LÅcken (verglei-
che Abschnitt 1.5.1.2). Zwei mit ihren Fl�-
chen aneinander grenzende Teilzellen wer-
den nun mit den A- und B-Ionen (Mg2þ-
und Al3þ-Ionen) so besetzt, wie es
Abb. 1.23 b zeigt. Vier solcher Teilzellen-
paare werden dann so zusammengefÅgt
wie es Abb. 1.23 a darstellt. Damit ergeben
sich fÅr die gesamte Zelle 16 Positionen fÅr
B-Ionen und 8 Positionen fÅr A-Ionen, d. h.
alle A-Ionen finden sich auf Tetraederpl�t-
zen und alle B-Ionen auf Oktaederpl�tzen.
Das entspricht der normalen Spinellstruk-
tur.

1.4.4
Mischbindungen

In Abschnitt 1.1 wurde bereits darauf hin-
gewiesen, dass in FestkÇrpern sehr oft die
reinen metallischen, ionischen oder kova-
lenten Bindungen nicht realisiert werden.
Vielmehr beobachtet man gemischte Bin-
dungen, deren Festigkeiten ganz erheblich
sein kÇnnen. Dabei kÇnnen die Bindungen
selbst Mischcharakter aufweisen (z. B.
GaAs) oder es treten verschiedene Bindun-
gen unterschiedlichen Charakters auf (z. B.
TiN). Da sich die Bindungsfestigkeiten der
Materialien in ihren Schmelzpunkten wi-
derspiegeln, kann ein Vergleich der
Schmelzpunkte verschiedener Materialien
bei verwandter Struktur zur Beurteilung
der Bindungsfestigkeiten herangezogen
werden.

Als Beispiele fÅr die hohe Bindungsfes-
tigkeit gemischter Bindungen seien ge-
nannt:

– GaAs: Zinkblendestruktur mit Koordina-
tionszahl 4 (Abb. 1.17)
Bindung: gemischt kovalent-ionisch
Schmelzpunkte: Ga: 29,5 hC; As:
815 hC; GaAs: 1238 hC
Der direkte Vergleich der Schmelz-
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Abb. 1.23 Elementarzelle eines Spinells (MgAl2O4): a) Anordnung der beiden Teilzellentypen,
b) Struktur der Teilzellen



punkte ist problematisch, da mit der
Verbindungsbildung eine dominant
kovalente Bindung hergestellt wurde,
w�hrend Ga dominant metallisch ist.
Im Periodensystem der Elemente
steht zwischen Ga (Ordnungszahl OZ
¼ 31) und As (OZ ¼ 33) Germanium
mit der OZ ¼ 32 und einer Diamant-
struktur. Es ist somit das chemisch
strukturelle Analogon zu GaAs, hat
aber praktisch ein rein kovalente Bin-
dungen. Der Schmelzpunkt betr�gt
937 hC. Der rund 300 hC hÇhere
Schmelzpunkt des GaAs ist Folge des
Ionenbindungsanteils in dieser Verbin-
dung, der beim Germanium fehlt.

– TiN: Steinsalzstruktur mit Koordina-
tionszahl 6 (Abb. 1.13)
Bindung gemischt metallisch-ionisch
Schmelzpunkte: Ti: 1672 hC; N:
�210 hC; TiN: 2950 hC
Die Struktur kann verstanden werden
als ein kfz Untergitter fÅr die Titan-
atome mit einer dominant metalli-
schen Bindung zwischen ihnen und
Stickstoffatomen auf oktaedrischen
Zwischengitterpl�tzen im Titan-Unter-
gitter, wobei die Wechselwirkung zwi-
schen Ti und N deutlich ionisch ist.
Diese Situation ist typisch fÅr carbidi-
sche, nitridische oder boridische Hart-
stoffe.

1.5
Mischkristalle und �berstrukturen

1.5.1
Metalle

Wesentlich fÅr die weite Verbreitung me-
tallischer Werkstoffe in der Technik ist die
MÇglichkeit der Legierungsbildung zwi-
schen verschiedenen Metallen bzw. mit
Nichtmetallen. Darunter versteht man

eine innige Mischung aus mehreren Metal-
len bzw. Metallen und Nichtmetallen,
wobei sich die Eigenschaften der Legierun-
gen gegenÅber denen der reinen Kompo-
nenten (Metallen) stark ver�ndern kÇnnen.

Um besser verstehen zu kÇnnen, welche
Erscheinungen bei der Legierungsbildung
auftreten kÇnnen, ist es notwendig n�her
zu erl�utern, was man unter einer Phase
versteht. Dabei geht man davon aus, dass
in stofflichen Systemen in der Regel Berei-
che mit unterschiedlichen Strukturen (ver-
schiedene Kristallstrukturen, aber auch ver-
schiedene amorphe Bereiche) vorliegen.
Als Phase fasst man nun die Gesamtheit
aller jener Bereiche des Systems zusam-
men, die eine gleiche bzw. gleichartige
Struktur haben. Das Kennzeichen fÅr eine
Phase ist also deren Struktur. Daraus folgt
natÅrlich, dass bei Gleichheit der Struktur
zwangsl�ufig die thermodynamischen Ei-
genschaften (s. auch Kap. 3), die chemische
Zusammensetzung und letztlich die physi-
kalisch-chemischen Eigenschaften gleich
sind. Die Gleichheit der chemischen Zu-
sammensetzung von Bereichen eines Sys-
tems bedeutet umgekehrt nicht, dass
diese Bereiche einer Phase zuzuordnen
w�ren. Man beobachtet sehr h�ufig, dass
z. B. reine Metalle in Abh�ngigkeit von
Temperatur und Druck unterschiedliche
Strukturen, d. h. unterschiedliche Phasen
ausbilden. So existiert reines Eisen in meh-
reren Strukturvarianten (Modifikationen
genannt): a-Fe (ferromagnetisch, krz),
b-Fe (paramagnetisch, krz), g-Fe (kfz), d-Fe
(krz bei hohen Temperaturen) und e-Fe
(hdP bei hohen DrÅcken). Auch bei chemi-
schen Verbindungen beobachtet man nicht
selten in Abh�ngigkeit von Druck und Tem-
peratur verschiedene Strukturen; auch sie
bilden verschiedene Phasen aus. Als Bei-
spiel sei SiO2 genannt, fÅr das 12 Struktur-
modifikationen, d. h. 12 Phasen bekannt
sind. Alle diese Erscheinungen fasst man
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unter dem Begriff der Polymorphie (Vielge-
staltigkeit) zusammen (s. Abschnitt 1.6).

Eine metallische Legierungsbildung im
festen Zustand kann zu folgenden Erschei-
nungen fÅhren:

1. Die beteiligten Komponenten gehen
praktisch keine Mischung im atomaren
Bereich ein, d. h. sie liegen in der Legie-
rung als getrennte, reine Phasen vor.
Beispiele sind die Systeme: Cu-Pb, Fe-
Pb, Cu-W. Eine Legierung aus Fe und
Pb besteht demnach bei Raumtempera-
tur aus EisenkÇrnern, die praktisch kein
Blei enthalten, und aus BleikÇrnern, in
denen praktisch kein Eisen gelÇst ist.
Bei genauer Analyse muss man jedoch
feststellen, dass sich immer geringe
LÇslichkeiten der festen Metalle inei-
nander ergeben, also im streng thermo-
dynamischen Sinn Mischphasen gebil-
det werden. Diese LÇslichkeiten kÇnnen
aber wie in den genannten Beispielen so
gering sein, dass sie aus praktischer
Sicht vernachl�ssigbar erscheinen.

2. Die Komponenten gehen atomare
Mischungen ein, wobei die zu einem
Basismetall zulegierten Komponenten
auf Gitterpl�tzen und Zwischengitter-
pl�tzen des Basismetalls (Matrix) statis-
tisch verteilt sind. Es bilden sich soge-
nannte Mischkristalle (Mischphasen)
mit der Kristallstruktur des Basismetalls
aus, die als feste LÇsungen anzusehen
sind. In Mischkristallen kann eine be-
grenzte (z. B. Cu-Zn, Fe-Cr) oder eine
lÅckenlose LÇslichkeit fÅr die zulegier-
ten Komponenten auftreten (z. B. Ni-Cu).

3. Die Komponenten bilden bei bestimm-
ten Zusammensetzungsverh�ltnissen
chemische Verbindungen, die sich in
ihrer Struktur von der der beteiligten
Elemente unterscheiden. Solche chemi-
schen Verbindungen mit dominierend
metallischem Bindungscharakter be-

zeichnet man als intermetallische Ver-
bindungen bzw. intermetallische Pha-
sen. Beispiele dafÅr sind die Phasen
Ni3Al, CuZn oder Mg2Sn. Oft treten
diese Phasen mit einem deutlichen Ho-
mogenit�tsbereich um die stÇchiometri-
sche Zusammensetzung auf, was als
eine Mischkristallbildung der Phase
mit ihren eigenen Komponenten aufge-
fasst werden kann.

Im Folgenden sollen einige grunds�tzliche
Bemerkungen Åber Mischkristalle gemacht
werden. Die intermetallischen Phasen und
die ihnen nahe stehenden Einlagerungs-
phasen sind bereits in Abschnitt 1.4.1 be-
handelt worden.

Mischkristalle kÇnnen auf dreierlei Art
gebildet werden:

1. Der Einbau der zulegierten Kompo-
nente erfolgt durch Çrtlich regellose
Substitution (Austausch) von Atomen
des Basismetalls (Matrix) durch Atome
des Legierungselements (Abb. 1.24).
Das wesentliche Merkmal dieser soge-
nannten Substitutionsmischkristalle
ist, dass die Zahl der Atome pro Ele-
mentarzelle im Vergleich zum Basisme-
tall unver�ndert bleibt. Wegen der mehr
oder weniger ausgepr�gten Differenzen
der Atomradien der Matrix- und der Le-
gierungsatome wird man aber Verzer-
rungen in der Umgebung des substi-
tuierten Atoms und damit eine Ver�nde-
rung der Gitterparameter feststellen
(Abb. 1.25). Substitutionen kÇnnen
auch bei Verbindungen beobachtet wer-
den. So kann z. B. Aluminium in TiN
Titanatome (Bildung von Ti1�x AlxN)
oder Kohlenstoff die Stickstoffatome
(Bildung von TiN1�yCy) substituieren.

2. Die zulegierten Atome werden in vor-
handene GitterlÅcken des Basismetalls
eingebaut bzw. eingelagert (Abb. 1.24).
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Es entstehen sogenannte Einlagerungs-
mischkristalle, bei denen die mittlere
Zahl der Atome pro Elementarzelle im
Vergleich zum Basismetall vergrÇßert
wird. Gelegentlich wird dafÅr auch die
Bezeichnung Additionsmischkristall
verwendet. Bei Einlagerungsmischkris-
tallen beobachtet man stets eine Zu-
nahme der Gitterparameter mit der
Konzentration.

3. Bei einer chemischen Verbindung kÇn-
nen Leerstellen, d. h. unbesetzte Gitter-
pl�tze, im Gitter gebildet werden.

Damit fehlen Atome einer oder meh-
rerer Komponenten der Verbindung, es
tritt eine Abweichung von der korrekten
stÇchiometrischen Zusammensetzung
auf. Die Zahl der Atome (besetzten
Gitterpl�tze) pro Elementarzelle ver-
ringert sich in diesem Fall. Man be-
zeichnet das als Subtraktionsmisch-
kristallbildung.

1.5.1.1 Substitutionsmischkristalle
Eine ausgepr�gte LÇslichkeit einer Kompo-
nente B in einem Basismetall A ist dann zu
erwarten, wenn

x beide Komponenten im gleichen Gitter-
typ oder zumindest in einem verwandten
Gittertyp kristallisieren,

x sich die Radien der kugelig gedachten
Atome nur wenig voneinander unter-
scheiden (relative Radiendifferenzen
nicht grÇßer als 10 bis 15 %) und

x eine chemische �hnlichkeit der Kompo-
nenten gegeben ist (�hnlichkeit der Va-
lenzelektronenstruktur).

Diese Regeln sind nicht als strenge Bedin-
gungen aufzufassen und lassen sich auch
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Abb. 1.24 MÇglichkeiten der Misch-
kristall- bzw. Punktdefektbildungen, 1
Substitution durch ein großes Atom, 2
Substitution durch ein kleines Atom, 3
Leerstelle, 4 eingelagertes Atom

Abb. 1.25 Gitterparameter von Aluminiummisch-
kristallen



nur schwer oder unzureichend quantifizie-
ren. Sie erlauben aber in vielen praktischen
F�llen eine zufrieden stellende Vorhersage
Åber das zu erwartende Mischkristallver-
halten.

Als Folge der Radienunterschiede zwi-
schen den Atomen des Basismetalls und
der zulegierten (gelÇsten) Komponente er-
geben sich in der Umgebung der sub-
stituierten Atome Gitterverzerrungen
(Abb. 1.24, 1 und 2). Sie fÅhren zu einer
�nderung der Gitterparameter, die sich
im Fall idealer Mischkristallbildungen li-
near mit der Konzentration der Kompo-
nente B ver�ndern (Vegard’sche Regel).
FÅr kubische Substanzen gilt

Da ¼ aAB � aA ¼ aA xB (rB/rA � 1) (1.15)

aAB, aA Gitterparameter des Misch-
kristalls bzw. des Basismetalls

rA, rB Atomradius des Basismetalls
bzw. des zulegierten Elements

xB Atomanteil des zulegierten
Elements

(Zahl der B-Atome bezogen auf die Ge-
samtzahl der Atome im System)

Abbildung 1.25 zeigt die Konzentrations-
abh�ngigkeiten der Gitterparameter von
kubischen Aluminiummischkristallen.
FÅr rB i rA beobachtet man eine Zunahme
des Gitterparameters mit steigendem xB

(Al-Mg, Al-Ge), fÅr rB I rA eine Abnahme
(Al-Zn, Al-Cu) und fÅr rB z rA praktisch
eine Unabh�ngigkeit (Al-Ag). Nicht selten
beobachtet man, dass sich der Atomradius
eines Metalls im Mischkristall von dem
des reinen Metalls unterscheidet. So be-
tr�gt beispielsweise der Atomradius des
Cu im elementaren Zustand rCu ¼
0,1278 nm, im Al-Cu-Mischkristall dagegen
0,1246 nm. Diese �nderungen der Atomra-
dien im Mischkristall sind Ausdruck der
dabei auftretenden Modifizierungen der

Elektronenstruktur und zeigen eine Abwei-
chung vom idealen Mischkristallverhalten
an (reale Mischkristalle).

Die Mischkristallbildung wird durch eine
m�ßige chemische Affinit�t der Legie-
rungspartner gefÇrdert. Eine fehlende che-
mische Affinit�t fÅhrt zu einer drastischen
Reduzierung der LÇslichkeiten, wie es im
System Ag-W zu verzeichnen ist. Obwohl
der Atomradienunterschied hier nur 5 %
betr�gt, tritt aus diesem Grund eine sehr
geringe gegenseitige LÇslichkeit auf. Dage-
gen beobachtet man im System Ag-Zn trotz
eines Atomradienunterschieds von 8 %
eine LÇslichkeit bis zu 35 Atom-% Zn. Bei
starken chemischen Affinit�ten werden
die Bindungen zwischen den ungleicharti-
gen Legierungspartnern bevorzugt, was
die Mischkristallbildung fÇrdert, aber auch
zu Ordnungserscheinungen oder gar zur
Bildung intermetallischer Phasen Anlass
geben kann.

Das Verhalten realer Mischkristalle l�sst
sich am einfachsten mithilfe der Wechsel-
wirkungsenergien zwischen den artglei-
chen (EAA bzw. EBB) und den artfremden
(EAB) Atomen beschreiben (s. Abschnitt
3.1.2): Ist EAB etwa so groß wie der Mittel-
wert der Wechselwirkungsenergien zwi-
schen den arteigenen Atomen 1/2(EAA þ
EBB), so stellt sich eine weitgehend statisti-
sche Verteilung der Partner auf die Gitter-
pl�tze ein (Abb. 1.26 a). Bei 2EAB I EAA þ
EBB werden die Bindungen zwischen den
arteigenen Legierungspartnern bevorzugt,
die Atome werden sich nach MÇglichkeit
mit arteigenen Nachbarn umgeben. In die-
sem Fall spricht man von einer Nahentmi-
schung oder Clusterbildung (Abb. 1.26 d),
die letztlich bis zu einer vollst�ndigen Ent-
mischung bzw. Ausscheidung fÅhren kann.

Wird 2EAB i EAA þ EBB, werden sich die
Atome im Mischkristall so anordnen, dass
sich jedes B-Atom mit mÇglichst vielen A-
Atomen und umgekehrt umgeben wird,
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da damit die hÇchste Zahl der energetisch
bevorzugten AB-Bindungen realisiert
wird. Die Atomanordnung ist nicht mehr
statistisch, sondern es bildet sich eine ge-
ordnete Verteilung der Komponenten aus
(Abb. 1.26 b). Findet eine Ordnung nur in
der n�chsten oder Åbern�chsten Nachbar-
schaft statt, spricht man von einer Nahord-
nung. In vielen F�llen ist die Ordnungsten-
denz jedoch so stark, dass der gesamte Kris-
tall weit reichend geordnet wird; es tritt
eine Fernordnung oder �berstruktur auf
(Abb. 1.26 c). Beispiele fÅr �berstrukturen
vom Typ A3B sind Cu3Au und Ni3Fe, vom
Typ AB CuAu und CuZn. Die zugehÇrigen
Elementarzellen sind in Abb. 1.27 darge-
stellt. Neben dem Auftreten einer kriti-
schen Ordnungstemperatur, bei der ein
�bergang vom ungeordneten Mischkristall
in den geordneten stattfindet, ist fÅr eine
�berstruktur kennzeichnend, dass die Git-
ter des Mischkristalls und der �berstruktur
in ihren geometrischen Beziehungen und
Koordinationen gleich sind. Allerdings
tritt bei Ausbildung einer �berstruktur

eine Symmetrieerniedrigung auf. So weist
der Mischkristall mit 75 Atom-% Ni und
25 Atom-% Fe ein kubisch fl�chenzentrier-
tes Gitter auf, die �berstruktur Ni3Fe dage-
gen ein kubisch primitives Gitter, da hier
die Atomposition mit den Koordinaten
0 0 0 den Positionen 1

2
1
2 0, 0 1

2
1
2 oder 1

2 0 1
2

nicht mehr �quivalent ist. Sogar eine �nde-
rung des Kristallsystems kann auftreten,
wie man es bei der tetragonalen �berstruk-
tur CuAu I beobachtet (Abb. 1.27).

1.5.1.2 Einlagerungsmischkristalle
Die Kristallstrukturen der meisten reinen
Metalle kÇnnen als Kugelpackungen aufge-
fasst werden, wobei die Packungsdichte fÅr
die kubisch dichteste (kdP) und die hexago-
nal dichteste (hdP) Packung 74 %, fÅr die
kubisch raumzentrierte Struktur (krz)
68 % erreicht. Das bedeutet, dass zwischen
den kugelfÇrmig gedachten Atomen noch
Freir�ume bleiben, die als Zwischengitter-
pl�tze bzw. GitterlÅcken bezeichnet wer-
den. In diese kÇnnen Atome mit geringen
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Abb. 1.26 Reale Mischkristallstrukturen:
a) idealer Mischkristall, b) nah geordne-
ter Mischkristall, c) fern geordnete
�berstruktur, d) nah entmischter Misch-
kristall



Atomradien wie Wasserstoff (0,045 nm),
Kohlenstoff (0,077 nm), Stickstoff
(0,070 nm) und Bor (0,088 nm) eingelagert
werden (Abb. 1.28). Dieser Einbau auf Git-
terlÅcken fÅhrt zu Einlagerungsmischkris-
tallen, bei denen sich im Gegensatz zu
den Substitutionsmischkristallen die Zahl
der Atome pro Elementarzelle ver�ndert
(vergrÇßert). Anhand dieses Befunds kÇn-
nen auch diese beiden Mischkristalltypen
voneinander unterschieden werden. Eine
ausgepr�gte Neigung zur Bildung von Ein-

lagerungsmischkristallen zeigen die �ber-
gangsmetalle insbesondere mit den Ele-
menten Kohlenstoff und Stickstoff.

Betrachten wir die Geometrie der Gitter-
lÅcken etwas n�her. In der kdP (kfz-Gitter)
befindet sich die grÇßte GitterlÅcke in der
Position 1

2
1
2

1
2, in die eine Kugel mit dem Ra-

dius von r ¼ 0,414 rA (rA ¼ Atomradius des
Wirtsmetalls) so eingepasst werden kann,
dass sie die sechs benachbarten Wirtsme-
tallatome gerade berÅhrt. Diese bilden zu-
sammen ein Oktaeder, weshalb diese
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Abb. 1.27 Elementarzellen von
�berstrukturen: a) FeAl (kubisch
primitiv), b) CuAu I (tetragonal),
c) Ni3Fe (kubisch primitiv),
d) Fe3Al (kubisch fl�chenzent-
riert)

Abb. 1.28 GitterlÅcken in der
a) kdP-, b) hdP-, c) krz-Kugel-
packung



LÅcke als OktaederlÅcke bezeichnet wird.
�quivalente GitterlÅcken befinden sich in
den Positionen 1

2 0 0, 0 1
2 0 und 0 0 1

2, ihre
Zahl pro Elementarzelle betr�gt also vier
(Abb. 1.28 a). (Es ist zu beachten, dass Posi-
tionen in den Kantenmitten, in denen sich
vier Elementarzellen treffen, nur zu einem
Viertel der Elementarzelle zuzurechnen
sind.) DarÅber hinaus existieren aber
noch acht tetraedrische LÅcken mit kleine-
rem Freiraum (r ¼ 0,23 rA) in den Positio-
nen 1

4
1
4

1
4,

1
4

3
4

1
4,

3
4

1
4

1
4,

1
4

1
4

3
4,

1
4

3
4

3
4,

3
4

3
4

1
4,

3
4

1
4

3
4

und 3
4

3
4

3
4. In der Regel werden die grÇßeren

OktaederlÅcken mit Zwischengitteratomen
besetzt, um die mit der Einlagerung ver-
bundenen Gitterverzerrungen gering zu
halten.

Bei der hdP ergeben sich wie bei der kdP
oktaedrische GitterlÅcken in 2

3
1
3

1
4 und 1

3
2
3

3
4

und gleichem Innenradius von r ¼
0,414 rA (Abb. 1.28 b). Die kleineren tetra-
edrischen LÅcken liegen in 1

3
2
3

1
4 und 2

3
1
3

3
4.

In einer Kugelpackung mit krz-Gitter
(Abb. 1.28 c) sind die sechs oktaedrischen
LÅcken in 1

2 0 0, 0 1
2 0, 0 0 1

2,
1
2

1
2 0, 1

2 0 1
2

und 0 1
2

1
2 mit r ¼ 0,155 rA kleiner als die

12 mÇglichen tetraedrischen LÅcken mit
r ¼ 0,291 rA in den Positionen 1

2
1
4 0, 3

4
1
2 0,

1
4

1
2

3
4 0, 1

2 0 1
4,

1
2 0 3

4,
1
4 0 1

2,
3
4 0 1

2, 0 1
2

1
4, 0 1

2
3
4,

0 1
4

1
2 und 0 3

4
1
2. Es werden sich daher inter-

stitielle Atome bevorzugt in den tetraedri-
schen LÅcken finden, die jedoch immer
noch kleiner als die oktaedrischen im kfz-
Gitter sind.

Auch fÅr die Bildung von Einlagerungs-
mischkristallen lassen sich Regeln formu-
lieren:

x Die Legierungsatome werden so eingela-
gert, dass mÇglichst geringe Verzerrun-
gen des Grundgitters auftreten. GewÇhn-
lich werden daher die grÇßten GitterlÅ-
cken besetzt. Die LÇslichkeiten steigen,
je geringer die erzeugten Gitterverzerrun-
gen sind, d. h. je kleiner die relativen

Atomradiendifferenzen zwischen rE (Ra-
dius des Einlagerungsatoms) und r (LÅ-
ckenradius) sind.

x Ist der Atomradius des einzulagernden
Elements kleiner als der grÇßte LÅckenra-
dius, werden LÅcken mit kleinerem In-
nenradius belegt, denn die eingelagerten
Atome mÅssen mit den benachbarten
Wirtsatomen in Kontakt kommen, sie
dÅrfen nicht „klappern”. Wasserstoff
wird in Zirkon wegen rH/rZr ¼ 0,29
nicht in den oktaedrischen GitterlÅcken,
sondern in den tetraedrischen eingebaut.

Da die kdP und die hdP grÇßere GitterlÅ-
cken aufweisen als das krz-Gitter, ist zu ver-
stehen, warum die kfz und die hexagonalen
Metalle grÇßere LÇslichkeiten fÅr intersti-
tielle (eingelagerte) Atome zeigen als die
krz-Metalle. So betr�gt die KohlenstofflÇs-
lichkeit des kfz g-Fe (Austenit) bei einer
Temperatur von 723 hC 0,8 Masse-%, die
des krz a-Fe (Ferrit) dagegen nur
0,02 Masse-%. Die maximale LÇslichkeit
des g-Fe erreicht sogar 2,06 Masse-% bei
1147 hC. �hnliches l�sst sich auch im Sys-
tem Fe-N feststellen: a-Fe lÇst bei 591 hC
etwa 0,1 Masse-% N, g-Fe dagegen
2,35 Masse-%. Die grÇßeren LÇslichkeiten
des Eisens fÅr Stickstoff erkl�ren sich aus
dem geringeren Atomradius des Stickstoffs
im Vergleich zu dem des Kohlenstoffs.

Wie auch bei den Substitutionsmisch-
kristallen ist eine geordnete Verteilung der
gelÇsten Atome auf die Gitterpl�tze mÇg-
lich. Im Fall einer Fernordnung entstehen
Verbindungen, die als Einlagerungsphasen
bezeichnet und in Abschnitt 1.4.1.3 bespro-
chen worden sind.

1.5.1.3 Subtraktionsmischkristalle
Als GegenstÅck zu den bereits besproche-
nen Einlagerungsmischkristallen kÇnnen
die Subtraktionsmischkristalle angesehen
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werden. Sie treten insbesondere bei den in
den Abschnitten 1.4.1.2 und 1.4.1.3 n�her
erl�uterten intermetallischen Verbindun-
gen und Einlagerungsphasen auf, die in
der Regel deutliche Abweichungen von
den streng stÇchiometrischen Zusammen-
setzungen aufweisen. Sie sind in vielen F�l-
len das Resultat eines Leerstelleneinbaus in
eines der Teilgitter der beteiligten Kompo-
nenten. So neigen z. B. die Nitride der
�bergangsmetalle dazu, durch einen er-
heblichen Leerstelleneinbau auf Stickstoff-
gitterpl�tzen bezÅglich des Stickstoffs un-
terstÇchiometrisch zu werden, ohne dass
dabei die fÅr diese Nitride typische Stein-
salzstruktur verloren geht. Als Kennzei-
chen der Subtraktionsmischkristalle tritt
dabei eine Verringerung der mittleren
Zahl der Atome pro Elementarzelle auf,
die z. B. fÅr eine stÇchiometrische Verbin-
dung mit Steinsalzstruktur acht betr�gt.

1.5.2
Keramische Werkstoffe

Keramische Phasen zeigen hinsichtlich
ihres Mischungsverhaltens das gleiche Er-
scheinungsbild wie die bisher besprochenen
metallischen Phasen. Es kÇnnen Gemenge
zwischen praktisch reinen Phasen, Misch-
phasen (Mischkristalle) oder Verbindungen
mit eigener Struktur gebildet werden.

Die Mischphasenbildung gehorcht ad�-
quaten Regeln wie bei den Metallen, d. h.
es treten sowohl Substitutionsmischkris-
talle, Einlagerungsmischkristalle als auch
Subtraktionsmischkristalle auf. Auf einen
besonderen Aspekt bei der Mischkristallbil-
dung muss aber hingewiesen werden: Eine
Substitution eines Ions/Atoms ist nur dann
in diesen Systemen mit lokalisierten Elek-
tronen einfach mÇglich, wenn die Wertig-
keiten der sich substituierenden Atomen
gleich sind. So kÇnnen z. B. Na-Ionen rela-
tiv einfach durch K-Ionen ersetzt werden,

eine Substitution von einwertigen Ionen
Aþ (z. B. Kþ) durch zweiwertige Bþþ (z. B.
Caþþ ) wÅrde zu einer Verletzung der La-
dungsneutralit�t fÅhren. Sie ist dann mÇg-
lich, wenn Bþþ gleichzeitig zwei Aþ ersetzt.
Das bedeutet aber, dass dabei neben dem
Ersatz eines Aþ durch Bþþ ein weiteres Aþ

eliminiert werden muss, also eine Leer-
stelle im Aþ-Teilgitter entsteht (s. auch Ab-
schnitt 1.7).

1.6
Polymorphie, Polytypie

Von vielen metallischen und keramischen
Phasen ist bekannt, dass sie in Abh�ngig-
keit von Temperatur und Druck unter-
schiedliche Kristallstrukturen ausbilden.
Diese Erscheinung bezeichnet man als Po-
lymorphie (Vielgestaltigkeit) und die in
ihrer Struktur unterschiedlichen Phasen
als polymorphe Modifikationen. Bei reinen
Metallen und stÇchiometrischen Verbin-
dungen treten die Modifikationswechsel
bzw. Phasenumwandlungen bei definierten
Temperaturen auf, sofern es sich um
Gleichgewichtszust�nde handelt. (Im Fall
reiner Elemente wird diese Strukturum-
wandlung auch als Allotropie bezeichnet.)
Umwandlungen zwischen stabilen Phasen
verlaufen reversibel, d. h. sie sind mit Um-
kehrung der Temperatur- bzw. Druckver�n-
derung umkehrbar.

Das bekannteste Beispiel dafÅr ist das
Eisen. Im Temperaturbereich bis 768 hC be-
sitzt es eine krz-Struktur und ist ferromag-
netisch (a-Fe), zwischen 768 hC und 911 hC
ist es ebenfalls krz, aber paramagnetisch
(b-Fe), zwischen 911 hC und 1392 hC ist
die kfz-Struktur stabil (g-Fe) und von
1392 hC bis zum Schmelzpunkt von
1536 hC tritt wieder die krz-Struktur in Er-
scheinung (d-Fe). DarÅber hinaus existiert
bei DrÅcken oberhalb von etwa 12 GPa
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noch eine hexagonale Modifikation, die als
e-Fe bezeichnet wird. Die (allotropen) Mo-
difikationen wichtiger Metalle sind in
Tab. 1.7 aufgefÅhrt.

In der allgemeinen Praxis werden h�ufig
die verschiedenen magnetischen Ord-
nungszust�nde nicht als gesonderte Pha-
sen gefÅhrt. Typisches Beispiel dafÅr ist
das a-Fe, dessen Umwandlung in das b-Fe
nicht beachtet wird, sein Existenzgebiet
also wegen des gleich bleibenden Bravais-
Typs (krz) vereinfachend bis 911 hC ange-
nommen wird.

Die Phasenumwandlungen sind mit �n-
derungen von Eigenschaften (z. B. des spe-
zifischen Volumens, der elektrischen Leit-
f�higkeit, der elastischen Moduln) und
W�rmetÇnungen verknÅpft, anhand derer
sie experimentell verfolgt werden kÇnnen

(Differenzialthermoanalyse, Dilatometrie,
s. Abschnitt 3.7).

Als Beispiel fÅr die Polymorphie von ke-
ramischen Phasen sei auf SiO2 verwiesen.
Am bekanntesten ist der trigonale Tief-
quarz (a-Quarz), der bei 573 hC in den soge-
nannten hexagonalen b- Hochquarz Åber-
geht. Weiterhin existiert der sogenannte
Cristobalit als tetragonaler a-Tiefcristobalit
und als kubischer b-Hochcristobalit (s.
Abb. 1.21). Durch HinzufÅgen kleiner
Mengen an Drittelementen kÇnnen weitere
Varianten gebildet werden.

Das Element Kohlenstoff begegnet uns
als Diamant mit einem typischen Gitter,
das in Abb. 1.17 dargestellt ist (Diamantgit-
ter). Meistens finden wir den Kohlenstoff
jedoch als Grafit, der ein hexagonales
Schichtgitter ausbildet. Auf synthetischem
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Tab. 1.7 Allotrope Modifikationen wichtiger Metalle

Metall Modifikation Existenzbereich [hC] Kristallstruktura

Eisen

Cobalt

Mangan

Titan

Zirconium

Zinn

a-Fe
b-Fe
g-Fe
d-Fe

a-Co
b-Co
g-Co

a-Mn
b-Mn
g-Mn
d-Mn

a-Ti
b-Ti

a-Zr
b-Zr

a-Sn
b-Sn

J 768
768-911
911-1392
1392-1536

J 420
420-1140
1140-1495

J 727
727-1095
1095-1133
1133-1245

J 882
882-1668

J 840
840-1852

J 13,2
13,2-232

A2, ferromagnetisch
A2, paramagnetisch
A1
A2

A3, ferromagnetisch
A1, ferromagnetisch
A1, paramagnetisch

A12
A13
A1
A2

A3
A2

A3
A2

A4
A5

aA1 kfz (Kupfer-Typ), A2 krz (Wolfram-Typ), A3 hdP (Magnesium-Typ), A4 kfz (Diamant-Typ), A5 tetragonal,
A12 kubisch (58 Atome in Elementarzelle), A13 kubisch (20 Atome in Elementarzelle).



Wege gelingen auch fußball�hnliche Atom-
anordnungen (sogenannte Fullerene) und
rÇhrenfÇrmige MakromolekÅle (Nanotu-
bes).

In Verbindungen, deren Strukturen als
Stapelung ebener Atomanordnungen auf-
gefasst werden kÇnnen, beobachtet man
oft eine Vielfalt von periodischen Stapelfol-
gen. Die sich ergebenden Strukturen be-
zeichnet man als Polytype.

Klassisches Beispiel ist SiC (Siliciumcar-
bid). Man beobachtet es gewÇhnlich in der
hexagonalen Wurtzitstruktur (hexagonale
Phase des ZnS) mit einer zweilagigen Pe-
riodizit�t der Art …abab … oder in der
Sphalerit- bzw. Zinkblendestruktur
(Abb. 1.17) mit einer dreilagigen Periodizi-
t�t … abcabc ….. DarÅber hinaus existieren
aber noch eine Vielzahl von periodischen
Stapelfolgen, deren Kennzeichnung folgen-
dermaßen vorgenommen wird: Eine Zahl
gibt an, wie viele Ebenen einen periodisch
wiederkehrenden Stapel bilden (2, 3, 4,
…) und ein Buchstabensymbol dient zur
Charakterisierung des Kristallsystems
(z. B. C fÅr kubisch, H fÅr hexagonal, R
fÅr rhomboedrisch). So bedeuten: SiC-4H
ein Siliciumcarbid mit einer periodischen
Stapelfolge … abcb…, SiC-6H eines mit
einer Folge …abcacb…, beides mit hexago-
naler Struktur. Der Zinkblendestruktur ent-
spricht also die Symbolik 3C, der Wurtzit-
struktur 2H.

Phasenumwandlungen in Mischkristal-
len sind in der Regel mit Konzentrations-
�nderungen bzw. der Bildung weiterer Pha-
sen verbunden. Die Umwandlungen voll-
ziehen sich daher nicht mehr bei einer de-
finierten Temperatur, sondern in einem
Temperaturintervall (s. auch Kap. 3).

1.7
Kristallbaufehler

1.7.1
Klassifizierung von Kristallbaufehlern

Die Darstellung eines Kristalls als eine per-
fekte Anordnung von Atomen, Ionen oder
MolekÅlen in einem (unendlich gedachten)
Raumgitter entspricht bei genauerer Be-
trachtung nicht der Wirklichkeit. Jeder
Kristall (Kristallit) weist eine Reihe von
Kristallbaufehlern oder Gitterfehlern im
Sinn von Abweichungen der realen Kris-
talle/Kristallite von der idealen, perfekten
Anordnung der atomaren Bausteine auf.
Die Summe dieser Abweichungen bezeich-
net man als Realstruktur. Diese Abwei-
chungen treten teilweise sogar im thermo-
dynamischen Gleichgewicht auf, was be-
deutet, dass die entsprechenden Fehler bei
einer gegebenen Temperatur unvermeid-
lich mit einer bestimmten Dichte in Er-
scheinung treten. Viele Eigenschaften der
Kristalle (Kristallite) lassen sich nur verste-
hen, wenn man die Existenz von Gitterfeh-
lern voraussetzt. Dazu gehÇren z. B. die
plastischen Eigenschaften und das Diffu-
sionsverhalten. Daraus folgt, dass sowohl
die Kenntnis der Fehler- bzw. Defektstruk-
turen als auch deren Manipulierbarkeit
einen bedeutsamen Bereich der Werkstoff-
wissenschaft und damit der Metallkunde
darstellen.

Man unterscheidet zwei grunds�tzliche
Gitterfehlerarten: die lokalisierbaren und
die delokalisiert auftretenden. W�hrend
im ersten Fall der Gitterfehler w�hrend
der Beobachtungsdauer an einem be-
stimmten Ort im Kristall zu finden ist
(z. B. eine Leerstelle oder eine Ansamm-
lung von Fremdatomen, auch Cluster ge-
nannt), zeichnen sich die delokalisierten
Gitterfehler dadurch aus, dass an dieser
Fehlerkonfiguration sehr viele, meist alle
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Atome/Ionen eines Kristalls in kollektiver
Weise beteiligt sind (Eigenspannungszu-
st�nde, thermisch bedingte Gitterschwin-
gungen). Trotz der großen technischen Be-
deutung auch der delokalisiert auftreten-
den Gitterfehler versteht man unter Gitter-
fehlern im engeren Sinn lediglich die loka-
lisierbaren.

Um eine sinnvolle Einteilung der lokali-
sierbaren Gitterfehler vornehmen zu kÇn-
nen, betrachtet man die r�umliche Ausdeh-
nung des betreffenden Fehlergebiets, d. h.
man kennzeichnet die Zahl der r�umlichen
Dimensionen, in denen der Gitterfehler
mehr als etwa atomare Ausdehnung besitzt
(Dimensionalit�t der Gitterfehler). Damit
ergibt sich folgende allgemein verwendete
Einteilung der Gitterfehler/Kristallbaufeh-
ler:

x nulldimensionale Baufehler oder Punktde-
fekte mit gestÇrten Bereichen, die in
allen Raumrichtungen nur atomare bzw.
nur wenig grÇßere als atomare Abmes-
sungen aufweisen (Leerstellen, arteigene
oder fremde Atome auf Zwischengitter-
pl�tzen, substituierte Fremdatome);

x eindimensionale Baufehler oder Liniende-
fekte mit gestÇrten Bereichen, die nur in
einer Raumrichtung eine grÇßere als
atomare Dimension haben (Versetzun-
gen, Ketten von Punktdefekten);

x zweidimensionale Baufehler oder Fl�chen-
defekte, die nur noch in einer Dimension
etwa atomare Ausdehnung aufweisen
(Stapelfehler, Antiphasengrenzen, Sub-
korngrenzen);

x dreidimensionale Baufehler oder Volumen-
defekte (Poren, Ausscheidungen, Ein-
schlÅsse). Sie entstehen Åblicherweise
aus einer Agglomeration von Punktdefek-
ten.

1.7.2
Punktdefekte

1.7.2.1 Leerstellen
Eine Leerstelle in Metallen entsteht durch
Entfernen eines Atoms von seinem Gitter-
platz, wie es schematisch in Abb. 1.29 dar-
gestellt ist. Die der Leerstelle benachbarten
Atome verschieben sich dabei so aus ihren
idealen Positionen heraus, dass sich das ge-
stÇrte Gebiet nicht nur auf das des entfern-
ten Atoms beschr�nkt. Dieses gestÇrte Ge-
biet ist aber schon in sehr wenigen Atom-
abst�nden nicht mehr spÅrbar.

Wichtig fÅr das Verst�ndnis vieler metall-
kundlicher Erscheinungen ist, dass Leer-
stellen bei jeder Temperatur T im thermo-
dynamischen Gleichgewicht auftreten,
wobei ihre Konzentration cL gegeben ist zu

cL ¼ exp (�HBL/kT) exp (SBL/k) (1.16)

HBL Bildungsenthalpie fÅr eine
Leerstelle

SBL Bildungsentropie fÅr eine Leerstelle
k Boltzmann-Konstante

Als Regel gilt, dass die Bildungsenthalpien
fÅr Leerstellen proportional zur Schmelz-
temperatur TS der Metalle sind.

HBL z 9 k TS (1.17)

Die Bildungsentropien betragen fÅr die
Metalle etwa (1–5) k. Damit ergeben sich
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Abb. 1.29 Konfiguration einer Leerstelle und eines
Zwischengitteratoms



fÅr die Leerstellenkonzentrationen in Me-
tallen unmittelbar unterhalb von TS Werte
zwischen 10�3 und 10�4. Das bedeutet,
dass der mittlere Abstand zwischen den
Leerstellen wenig mehr als 10 Atomab-
st�nde betr�gt. Erniedrigt man die Tempe-
ratur, gehen die Leerstellenkonzentratio-
nen drastisch zurÅck. So betragen sie bei
T z 0,4 TS nur noch 10�9.

Leerstellen kÇnnen sich im Kristall be-
wegen. Dabei springt ein benachbartes
Atom in die Leerstelle hinein, wodurch
eine solche an der Stelle des gesprungenen
Atoms entsteht, die Leerstelle hat sich um
einen Atomabstand weiterbewegt. Dies ist
ein thermisch aktivierbarer Prozess; die not-
wendige Aktivierungsenthalpie HWL fÅr
diese Wanderung bestimmt die Frequenz
n, mit der eine Leerstelle den Gitterplatz
wechselt. Es ergibt sich bei Vernachl�ssi-
gung eines Entropiefaktors die Beziehung

n ¼ n0 exp (�HWL/kT) (1.18)

Dabei gilt fÅr Metalle in guter N�herung
HWL z HBL. Der Frequenzfaktor n0 (etwa
Frequenz, mit der die Atome im Gitter bei
der gegebenen Temperatur um ihre Ruhe-
lage schwingen) hat die GrÇßenordnung
von 1013 s�1. Kurz unterhalb des Schmelz-
punkts ergibt sich damit eine Platzwechsel-
frequenz der Leerstellen von etwa 1010 s�1.
Bedenkt man, dass der Atomabstand ca.
0,3 nm betr�gt, ergibt sich fÅr die Ge-
schwindigkeit der zickzackfÇrmigen Leer-
stellenbewegung im Kristall ein Wert um
3 m s�1. Wie die thermisch bedingte Leer-
stellenkonzentration sinkt die Platzwech-
selfrequenz und damit die Wanderungsge-
schwindigkeit der Leerstellen stark mit
der Temperatur (bei T z 0,4 TS nur noch
104 s�1 bzw. 3 p 10�6 m s�1). VollfÅhrt kurz
unterhalb des Schmelzpunkts jedes Atom
pro Sekunde etwa 107 Platzwechsel, so

sind es bei T z 0,4 TS nur noch ein Sprung
pro 105 s oder pro reichlich einen Tag!

Leerstellen kÇnnen sich zusammenla-
gern und auf diese Weise Doppel-, Drei-
fach- oder Mehrfachleerstellen formieren
(Agglomeration), woraus bei einem �ber-
angebot von Leerstellen auch Mikroporen
entstehen kÇnnen.

Leerstellen kÇnnen durch Abschrecken
von hohen Temperaturen, bei einer plasti-
schen Verformung oder bei Einwirken hoch-
energetischer Strahlungen (z. B. Elek-
tronen, Neutronen) mit Konzentrationen ge-
bildet werden, die erheblich grÇßer sind als
die thermisch bedingten Konzentrationen.
Bei niedrigen Temperaturen T I 0,3 TS,
denen Platzwechselfrequenzen von kleiner
als etwa 1 s�1 entsprechen, bleiben diese
Leerstellen im Kristall Åber l�ngere Zeit-
r�ume erhalten. ErhÇht man jedoch die Tem-
peratur, dann agglomerieren sie oder wan-
dern an Oberfl�chen, Korngrenzen bzw. Ver-
setzungen und heilen dort aus, die Konzent-
ration n�hert sich wieder der thermischen
Gleichgewichtskonzentration an.

In keramischen Materialien kÇnnen
ebenfalls Leerstellen gebildet werden.
Dabei muss jedoch berÅcksichtigt werden,
dass in Systemen mit Ionenbindungen
bzw. Ionenbindungsanteilen die Entfer-
nung eines Kations zwangsl�ufig auch die
eines Anions gleicher Ladungszahl be-
dingt, also Kationen- und Anionenleerstel-
len im Verbund auftreten. Wie bereits in
Abschnitt 1.5.2 dargelegt wurde, kÇnnen
auch Leerstellen dadurch gebildet werden,
dass man ein niederwertiges Kation durch
ein hÇherwertiges substituiert, z. B. Kþ

durch Caþþ unter Bildung einer Kationen-
leerstelle, damit die Ladungsneutralit�t ge-
wahrt bleibt.
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1.7.2.2 Zwischengitteratome
Ein Zwischengitteratom in metallischen
Strukturen entsteht durch Einbau eines ar-
teigenen Atoms auf einer Position im Git-
ter, auf der im ungestÇrten Kristall kein
Atom zu finden ist (vergleiche Abb. 1.29).
Bei den Positionen handelt es sich um
jene GitterlÅcken, die bereits in Abschnitt
1.5.1.2 bei den Einlagerungsmischkristal-
len besprochen wurden (z. B. Oktaeder-
oder TetraederlÅcken). In Analogie zu den
Leerstellen kÇnnen sie auch im thermody-
namischen Gleichgewicht auftreten, jedoch
ist ihre Bildungsenthalpie wegen der gro-
ßen elastischen Deformation in ihrer Nach-
barschaft etwa dreimal so groß wie die der
Leerstellen, was bedeutet, dass ihre Gleich-
gewichtskonzentrationen vernachl�ssigbar
klein sind. Selbst nahe dem Schmelzpunkt
ist diese Konzentration um den Faktor 108

niedriger als die der Leerstellen. Die Be-
weglichkeit der Zwischengitteratome ist da-
gegen viel hÇher als die der Leerstellen; sie
kÇnnen demzufolge bei niedrigeren Tem-
peraturen ausheilen als Leerstellen.

Sowohl durch eine plastische Verfor-
mung als auch durch Bestrahlen von Metal-
len kÇnnen Atome des Gitters auf Zwi-
schengitterpl�tze gebracht werden. Sie hei-
len wie die Leerstellen an Oberfl�chen,
Korngrenzen oder Versetzungen aus. Trifft
ein Zwischengitteratom bei seiner Wande-
rung durch das Gitter auf eine Leerstelle,
so verschwinden beide bei ihrer Vereini-
gung (Annihilation).

Kovalent gebundene Strukturen (Si, Ge,
BN, GaAs …) zeichnen sich in der Regel
durch geringe Packungsdichten aus, so
dass Zwischengitteratome im Vergleich zu
dichtest gepackten Strukturen (Metalle) re-
lativ leicht gebildet werden kÇnnen.

1.7.2.3 Fremdatome
Als Punktdefekte wirken auch Fremd-
atome, die in das Gitter eingebaut worden
sind. Dieser Einbau kann sowohl durch
Substitution als auch durch Einlagerung
auf Zwischengitterpl�tzen erfolgen. Er ent-
spricht einer ungewollten Mischkristallbil-
dung, die bereits in Abschnitt 1.5 bespro-
chen wurde.

Fremdatome kÇnnen mit anderen Gitter-
fehlern in Wechselwirkung treten. Sie bil-
den z. B. mit Leerstellen Komplexe oder
wandern bevorzugt in die um Versetzun-
gen auftretenden elastisch verzerrten Ge-
biete (Wolkenbildung). Bekanntes Beispiel
dafÅr sind die sogenannten Cottrell-Wolken
als Ansammlung von interstitiellen Ato-
men in der N�he von Versetzungen.

Lagern sich Fremdatome zusammen,
entstehen Fremdatomcluster, aus denen ge-
gebenenfalls Ausscheidungen entstehen
kÇnnen.

1.7.3
Versetzungen

Die plastische Deformation der Metalle
vollzieht sich durch Abgleiten zweier Kris-
tallbereiche auf einer gemeinsamen kristal-
lografischen Netzebene, der sogenannten
Gleitebene. Nimmt man an, dass diese Ab-
gleitung Åber die gesamte Gleitebene, d. h.
Åber den gesamten Kristallquerschnitt,
gleichzeitig erfolgt, so w�re dafÅr eine
Schubspannung notwendig, die die experi-
mentell beobachtete um einige GrÇßenord-
nungen Åbersteigt. Diese Diskrepanz l�sst
sich Åberwinden, wenn man annimmt,
dass sich dieser Abgleitprozess nicht ge-
schlossen Åber die Gleitebene vollzieht,
sondern bereichsweise. Das heißt aber,
dass es auf einer Gleitebene eine Grenze
geben muss, die den bereits abgeglittenen
Bereich von dem noch nicht abgeglittenen
Bereich trennt. Diese Grenze stellt eine li-
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nienhafte GitterstÇrung dar, der man die
Bezeichnung „Versetzung” gegeben hat
(Taylor, Elam 1934). Folgendes leicht nach-
zuvollziehendes Experiment soll das illust-
rieren. Wenn man einen langen und
schweren Teppichl�ufer Åber den Fußbo-
den bewegen will, gibt es dafÅr zwei MÇg-
lichkeiten: Entweder zieht man am Ende
des L�ufers in die Richtung der beabsich-
tigten Verschiebung (die Gleitung erfolgt
dabei Åber die gesamte L�uferl�nge gleich-
zeitig) oder man wirft am entgegengesetz-
ten Ende eine Falte auf, die sich dann leicht
in Richtung der beabsichtigten Verschie-
bung bewegen l�sst (Abb. 1.30). Die Ver-
schiebung breitet sich dabei Åber die L�uf-
erl�nge sukzessive aus. Es ist leicht einzu-
sehen, dass fÅr die letztere der beiden Va-
rianten sehr viel weniger Kraft (Schubspan-
nung) aufgewendet werden muss. Die er-
zeugte Teppichfalte stellt das Analogon
zur Versetzung dar. Auch sie ist unter der
Einwirkung geringer Schubspannungen
in der Gleitebene relativ leicht zu bewegen.

Die atomistische Struktur der Versetzun-
gen l�sst sich folgendermaßen verstehen
(Abb. 1.31): Ein Kristallblock wird zun�chst
in der Ebene ABCD halb aufgeschnitten
(Abb. 1.31 a). Verschiebt man nun den Kris-
tallteil oberhalb der Schnittfl�che um einen
vollst�ndigen Gitterabstand in Richtung 1,
entsteht im Bereich der Verbindungslinie
AB eine Atomkonfiguration, wie sie in
Abb. 1.31 b) zu sehen ist. Oberhalb der
Schiebungs- oder Gleitebene befindet sich
senkrecht zu ihr eine Netzebene, die sich
nicht im unteren Kristallteil fortsetzt.

Diese linienhafte StÇrung, in der die Koor-
dination der n�chst benachbarten Atome
gestÇrt ist, trennt den abgeglittenen Kris-
tallbereich vom nicht abgeglittenen, man
bezeichnet sie als Stufenversetzung.
ABCD ist die Gleitebene. Den elementaren
Schiebungsbetrag, den diese Versetzung er-
zeugt, nennt man den Burgers-Vektor b1; er
stellt einen vollst�ndigen Gittervektor dar
und steht senkrecht auf der Versetzungsli-
nie AB. Wirkt in der Gleitebene in Rich-
tung von b eine Schubspannungskompo-
nente, wird sich die Versetzungslinie in
Richtung 1 fortbewegen und damit eine
weitere Ausdehnung des abgeglittenen
Kristallteils bewirken (vergleiche die sich
bewegende Teppichfalte). Die dafÅr not-
wendige Schubspannung (Åblicherweise
wenige MPa) ist um GrÇßenordnungen
kleiner als die theoretische Schubfestigkeit
eines ungestÇrten Kristalls, die etwa G/2p

betr�gt (G Schubmodul). Die plastische De-
formation metallischer Kristalle verkÇrpert
also hier die (Bildung und) Bewegung von
Versetzungen in einer fÅr sie charakteristi-
schen Gleitebene.

Eine Verschiebung oder Abgleitung des
halb aufgeschnittenen Kristallblocks kann
aber auch in die Richtung 2, d. h. parallel
zu AB erfolgen. Die sich dabei ergebende
Atomkonfiguration ist in Abb. 1.31 c zu
sehen. Die Netzebenen senkrecht zu Rich-
tung 2 sind schraubenartig verwunden,
weshalb man diesen Versetzungstyp als
Schraubenversetzung bezeichnet. Im Ge-
gensatz zur Stufenversetzung verl�uft der
Burgers-Vektor b2 der Schraubenverset-
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zung jetzt parallel zur Versetzungslinie AB.
Auch sie wird sich bei Einwirkung einer
Schubspannungskomponente in Richtung
von b2 senkrecht zu AB verschieben und
so eine weitere Abgleitung in Richtung b2

bewirken.
Die durch eine Versetzungsbewegung

hervorgerufene kristallografische Gleitung
wird charakterisiert durch die Gleitebene,
in der der Burgers-Vektor und die Verset-
zungslinie liegen (Versetzungslinie und
Burgers-Vektor definieren die Gleitebene),
sowie die Gleitrichtung, die mit der Rich-
tung des Burgers-Vektors zusammenf�llt.
Gleitrichtungen in Metallen sind stets dich-
test gepackte Gitterrichtungen, d. h Rich-

tungen mit minimalen Translationsperio-
den. Ursache dafÅr ist, dass einmal die
Energie pro Einheitsl�nge einer Versetzung
n�herungsweise 1⁄2 G b2 betr�gt, also kleine
Burgers-Vektoren bevorzugt werden, und
dass dafÅr die minimalen Schubspannun-
gen fÅr die Versetzungsbewegung am
kleinsten sind. Als Gleitebenen treten mÇg-
lichst dicht gepackte Gitterebenen in Er-
scheinung, in denen die Versetzungsbewe-
gung am leichtesten ist. Die Gleitelemente
(Gleitebene und Gleitrichtung) fÅr die
wichtigsten metallischen Strukturen finden
sich in Tab. 1.8.

Erfolgt die Bewegung der Versetzungen
in ihrer durch den Burgers-Vektor und die
Versetzungslinie gegebenen Gleitebene,
spricht man von einer konservativen Ver-
setzungsbewegung (keine Bildung oder Ab-
sorption von Punktdefekten). Bei ent-
sprechender thermischer Aktivierung (T
i 0,5 TS, TS Schmelzpunkt in K) kÇnnen
Stufenversetzungen z. B. unter Absorption
oder Emission von Leerstellen ihre Gleit-
ebenen verlassen (Bewegungskomponente
senkrecht zur Gleitebene), was als nicht-
konservative Versetzungsbewegung (Klet-
tern) bezeichnet wird.

Die plastische Deformation von Metallen
bedeutet im Wesentlichen die Bildung bzw.
Vervielfachung von Versetzungen und ihre
Bewegung im Kristall. Versetzungen wer-
den nicht nur bei einer plastischen Defor-
mation gebildet, sie entstehen auch bei
der Kristallisation aus der Schmelze oder
bei Phasenumwandlungen. Selbst nach
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Tab. 1.8 Gleitelemente metallischer Strukturen

Struktur Gleitebenen Gleit-
richtungen

kfz {1 1 1} I 1 1 0 i

krz {1 1 0}, {1 1 2}, {1 2 3} I 1 1 1 i

hdP {0 0 1}, {1 0 0}, {1 0 1} I 1 1 0 i

Abb. 1.31 Zur Erkl�rung von Stufen- und Schrau-
benversetzungen: a) halbgeschnittener Kristall, b)
Stufenversetzung, c) Schraubenversetzung



einer Rekristallisation (GefÅgeneubildung
durch W�rmebehandlung nach einer plasti-
schen Deformation) liegen in den Kristalli-
ten noch verh�ltnism�ßig hohe Verset-
zungsdichten zwischen 107 und 108 cm�2

vor. (Als Dichte der Versetzungen gibt
man die gesamte L�nge der Versetzungsli-
nien in einem Volumen von 1 cm3 an.
Eine Dichte von 108 cm�2 ¼ 108 cm cm�3

entspricht also einer gesamten Verset-
zungsl�nge von 108 cm oder 1000 km in
einem Kubikzentimeter! Versetzungsdich-
ten werden auch h�ufig in m�2 angegeben,
wobei sich dann die Zahlenwerte um 4
Zehnerpotenzen erhÇhen. 108 cm�2 ¼
1012 m�2). In hoch verformten Metallen
beobachtet man Versetzungsdichten bis
zu 1012 cm�2. Ließen sich diese Versetzun-
gen pro cm3 zu einem Faden aneinanderfÅ-
gen, kÇnnte man mit ihm die Erde etwa
250-mal umwickeln!

Einige wichtige Eigenschaften von Ver-
setzungen seien an dieser Stelle ohne wei-
tere BeweisfÅhrung genannt:

1. Versetzungen kÇnnen nicht frei in
einem Kristall enden. Das ist nur an
Ober- und Grenzfl�chen oder durch Bil-
dung von sogenannten Versetzungskno-
ten mÇglich. Das ist Grund fÅr eine in-
tensive zwei- und dreidimensionale
Netzwerksbildung der Versetzungen in
Kristallen.

2. Die Energie W pro Einheitsl�nge einer
Versetzung betr�gt in guter N�herung
W ¼ 1/2 G b2 (G Schubmodul des Me-
talls). Das erkl�rt, warum die gleitf�hi-
gen Versetzungen minimale Burgers-
Vektoren bzw. Burgers-Vektoren haben,
die den kÅrzesten Gittervektoren ent-
sprechen.

3. Eine Schubspannung t in der Gleit-
ebene parallel zum Burgers-Vektor b er-
zeugt eine Kraft F ¼ b t, die auf die Ver-
setzungslinie pro L�ngeneinheit wirkt.

�berschreitet die Kraft bzw. die Span-
nung einen kritischen Wert, so bewegt
sich die Versetzung in Richtung der wir-
kenden Kraft. Die fÅr die Bewegung
einer einzelnen Versetzung in einem
sonst ungestÇrten Kristall notwendige
Spannung wird als Peierlsspannung be-
zeichnet.

4. Versetzungen sind mit weit reichenden
Verzerrungs- bzw. Spannungsfeldern
umgeben. Dabei kÇnnen sowohl Ge-
biete mit Dilatationen (Zugspannun-
gen) als auch solche mit Kompressio-
nen (Druckspannungen) auftreten. Die
Komponenten dieser Felder sind umge-
kehrt proportional zum Abstand r von
der Versetzungslinie.

5. Aufgrund dieser Spannungsfelder
wechselwirken die Versetzungen mit
allen Defekten und Konfigurationen,
die ihrerseits Spannungsfelder um sich
herum ausbilden (Punktdefekte, Volu-
mendefekte, Versetzungen selbst).

6. Wegen der Spannungswechselwirkung
zwischen den Versetzungen selbst steigt
bei zunehmender Versetzungsdichte
(d. h. geringeren Versetzungsabst�nden)
die fÅr eine Versetzungsbewegung not-
wendige Schubspannung an. Da die
Versetzungsdichte mit dem Verfor-
mungsbetrag sehr stark ansteigt, beo-
bachtet man also bei einer Verformung
von Metallen einen Verfestigungseffekt
(s. Abschnitt 4.2).

7. Begegnen sich bei der Verformung Ver-
setzungen auf unterschiedlichen Gleit-
ebenen, entstehen als Folge der notwen-
digen Durchschneidung sogenannte
VersetzungssprÅnge (Doppelknicke im
Verlauf der Versetzungslinien). Be-
stimmte Arten der SprÅnge erzeugen
bei ihrer Weiterbewegung Punktdefekte
(Leerstellen oder Zwischengitteratome).

8. Versetzungsbewegungen werden nicht
nur durch andere Versetzungen behin-
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dert, sondern auch durch gelÇste
Fremd- oder Legierungsatome, Aus-
scheidungen und feinst verteilte Fremd-
phasen (Dispersoide) und Grenzfl�-
chen. Diese Effekte kÇnnen also zur Fes-
tigkeitssteigerung metallischer Werk-
stoffe ausgenutzt werden (Abschnitt
4.2.1.4).

Versetzungen kÇnnen auch in keramischen
Materialien existieren. Ihre Bildungsener-
gien sind wegen der in der Regel grÇßeren
Burgers-Vektoren und der Gerichtetheit der
Bindungen deutlich grÇßer. Ihre Peierls-
spannungen sind sehr hoch und damit
ihre Beweglichkeit meist vernachl�ssigbar
klein. Diese Materialien lassen sich also
kaum durch Versetzungsbewegungen plas-
tisch verformen, sie sind sprÇde.

1.7.4
Fl�chendefekte

Zweidimensionale Gitterfehler oder Fl�-
chendefekte stellen ebene Grenzfl�chen
zwischen zwei Kristallbereichen dar, die ge-
geneinander um einen unvollst�ndigen
Gittervektor verschoben (Translationsgren-
zen) oder gegeneinander um einen gerin-
gen Winkelbetrag verdreht worden sind
(Verdrehgrenzen).

FÅr die Translationsgrenzen bedeutet das,
dass die Orientierung der beiden Kristallbe-
reiche erhalten geblieben ist (die kristallo-
grafischen Achsen verlaufen nach wie vor
parallel zueinander), jedoch sind die Atom-
positionen des einen Bereichs gegenÅber
denen des anderen alle um den gleichen
Vektor t so verschoben, dass sich keine
Identit�t der Gitter einstellt. Dieser Ver-
schiebungsvektor liegt sehr oft in der
Ebene des Defekts, er muss es aber nicht.
Charakterisiert werden diese Fl�chende-
fekte durch die Angabe der kristallografi-
schen Ebene, in der der Defekt liegt, und

des (unvollst�ndigen) Verschiebungsvek-
tors t.

Fl�chendefekte dieser Art kÇnnen an
Ober- und Grenzfl�chen enden. Wenn sie
in ihrer Ausdehnung diese Grenzfl�chen
nicht erreichen, d. h. sie „enden” im Kris-
tallvolumen, so mÅssen sie von einer Ver-
setzung mit unvollst�ndigem Burgers-Vek-
tor berandet sein.

Man unterscheidet zwei Typen von fl�-
chenhaften Translationsgrenzen: Stapel-
fehler und Antiphasengrenzen. Vielfach
lassen sich Kristallgitter interpretieren als
periodische Aufeinanderfolge (Stapelung)
von dicht oder dichtest gepackten Netzebe-
nen (s. Abschnitt 1.4.1.1). Wird die periodi-
sche Stapelfolge durch Fehlstapelungen ge-
stÇrt (bestimmte Stapelebenen fehlen oder
werden hinzugefÅgt), ergeben sich die Sta-
pelfehler. Antiphasengrenzen kÇnnen in
zwei- oder mehrkomponentigen Verbin-
dungen oder geordneten Mischkristallen
auftreten, wobei durch die Verschiebung
um t formal die Geometrie der Gitterpl�tze
erhalten bleibt, jedoch ihre Besetzung mit
den verschiedenen Atomarten ver�ndert
wird. Die Besetzung der Gitterpunkte be-
findet sich nicht mehr „in Phase”, es entste-
hen Antiphasengrenzen.

FÅr die Bildung von Translationsgrenzen
wird pro Fl�cheneinheit eine Energie benÇ-
tigt, die man als Stapelfehlerenergie bzw.
als Antiphasengrenzenergie bezeichnet.
Sie nehmen bei metallischen Werkstoffen
Werte zwischen etwa 5 und 500 mJ m�2

an. Je niedriger diese Energien sind, desto
einfacher kÇnnen die betreffenden Defekte
gebildet werden.

Bei den Verdrehgrenzen – sie werden Åbli-
cherweise als Kleinwinkel- oder Subkorn-
grenzen bezeichnet – handelt es sich um
fl�chenhafte periodische Anordnungen
von Versetzungen in „W�nden”, die die ge-
genseitige Verdrehung (Verkippung) der
beiden betrachteten Kristallbereiche bewir-
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ken. Eine solche Anordnung von Verset-
zungen ist energetisch gÅnstiger im Ver-
gleich zu einer r�umlich verteilten Anord-
nung der gleichen Versetzungen. Das
heißt, dass regellos verteilte Versetzungen
in Kristallen durch eine entsprechende
thermisch aktivierte Umordnung (Gleiten
und Klettern) Versetzungsw�nde bilden
werden. Dieser Prozess wird Polygonisa-
tion genannt (s. Abschnitt 4.2.2.1).

1.7.4.1 Stapelfehler
Bei den Metallen lassen sich die kubisch
und hexagonal dichtest gepackten Struktu-
ren (kdP bzw. hdP) als Stapelung dichtest
gepackter Ebenen verstehen (vergleiche Ab-
schnitt 1.4.1.1). Bei der kdP (kfz Struktur)
sind das die {1 1 1}-Ebenen, die in Rich-
tung I 1 1 1 i gestapelt werden. Die drei
Ebenen umfassende Periodizit�t der Stape-
lung l�sst sich symbolisch darstellen als

... A � B � C � A � B � C � ...

FÅr eine fehlerhafte Stapelfolge existieren
zwei MÇglichkeiten:

1. Man schiebt in die ideale Folge eine
Ebene A zus�tzlich ein, sodass sich
z. B. die Stapelfolge

... A � B � A � C � A � B � C � ...

ergibt. Diese Konfiguration stellt einen
extrinsischen Stapelfehler dar.

2. Man entfernt eine Ebene A, was zu
einer Folge

... A � B � C � B � C � A � B � C � ...

fÅhrt, die als intrinsischer Stapelfehler
bezeichnet wird. Ein intrinsischer Sta-
pelfehler verkÇrpert eine nur vier Ebe-
nen umfassende hexagonale Stapelfolge

B � C � B � C, bei der die Periodizit�t
zwei Ebenen umfasst. Er entsteht auch,
wenn ein Kristallteil um den unvollst�n-
digen Gittervektor a/6 I 1 1 2 i ver-
schoben wird. Im verschobenen Kristall-
bereich werden dann die A-Ebenen zu
B-Ebenen, die B-Ebenen zu C-Ebenen
und die C-Ebenen zu A-Ebenen.

Bei der hdP erfolgt eine Stapelung der
{0 0 1}-Ebenen in Richtung I 0 0 1 i,
wobei alle zwei Netzebenen Identit�t auf-
tritt. Die Stapelfolge lautet daher

... A � B � A � B � A � B ...

Ein Stapelfehler liegt hier vor, wenn eine C-
Ebene zus�tzlich eingefÅgt wird (extrinsi-
scher Stapelfehler).

... A � B � C � A � B � A ...

Das Entfernen einer Ebene ist bei der hdP
nicht mÇglich, da dabei zwei gleichartige
dichtest gepackte Ebenen aufeinander tref-
fen wÅrden, was zu einer ZerstÇrung der
dichtesten Packung fÅhrt. Existent sind da-
gegen intrinsische Stapelfehler, die durch
Verschieben eines Kristallteils um den un-
vollst�ndigen Gittervektor a/3 I 2 1 0 i

entstehen. Im verschobenen Kristallteil
werden damit B-Ebenen zu C-Ebenen und
A-Ebenen zu B-Ebenen. Die Stapelfolge
lautet nun

... A � B � C � A � C � A ...

Stapelfehler kÇnnen in vielen kfz bzw. he-
xagonalen Metallen und Legierungen
(Mischkristallen) bei der Kristallisation,
einer plastischen Verformung oder einer
Phasenumwandlung entstehen. Das wird
umso leichter sein, je geringer die fÅr die
Bildung eines Stapelfehlers notwendige
Energie pro Fl�cheneinheit ist. Diese Ener-
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gie wird als Stapelfehlerenergie g bezeich-
net. Sie betr�gt z. B. fÅr Silber 20 mJ m�2,
fÅr Kupfer 60 mJ m�2, fÅr Aluminium
200 mJ m�2, fÅr Nickel 300 mJ m�2 und
fÅr Zink 250 mJ m�2.

Obwohl bei den Metallen mit krz Struk-
tur keine dichtest gepackte Kugelanord-
nung vorliegt, kann man auch diese Struk-
tur als Stapelung von {2 1 1}-Ebenen mit
verh�ltnism�ßig dichter Atombelegung ver-
stehen. Die Stapelfolge hat dabei eine sechs
Ebenen umfassende Periodizit�t

... � A � B � C � D � E � F � …

(Abb. 1.32), die in vielf�ltiger Weise gestÇrt
werden kann. Da die Stapelfehlerenergie
der krz Metalle in der Regel recht hoch
ist, d. h. die Stapelfehler nur geringe Aus-
dehnung besitzen oder nicht auftreten,
soll auf eine detaillierte Darstellung an die-
ser Stelle verzichtet werden.

Enden Stapelfehler innerhalb eines Kris-
talls, werden sie von Versetzungen beran-
det, deren Burgers-Vektoren jedoch keine
vollst�ndigen Gittervektoren mehr sind.
Diese Versetzungen werden als Halbverset-
zungen, Partialversetzungen oder unvoll-
st�ndige Versetzungen bezeichnet.

In Verbindungen kÇnnen ebenfalls Sta-
pelfehler gebildet werden, sofern ihre

Strukturen als Stapelung von ebenen
Atomanordnungen aufgefasst werden kÇn-
nen (z. B. SiC, GaAs, …).

1.7.4.2 Antiphasengrenzen
Antiphasengrenzen kÇnnen in kovalenten
und insbesondere in intermetallischen Ver-
bindungen sowie in geordneten Mischkris-
tallen (�berstrukturen) auftreten und sind
dadurch charakterisiert, dass sich in ihnen
die Arten der n�chsten Nachbarn eines
Atoms bei Wahrung der Koordinationszahl
ver�ndern. Abbildung 1.33 veranschaulicht
das in einem zweidimensionalen Modell
mit zwei Atomarten. W�hrend sich im un-
gestÇrten Kristallbereich nur ungleichar-
tige Atome unmittelbar gegenÅberstehen
(jedes schwarze Atom ist von vier weißen
umgeben und umgekehrt), treten in den
Antiphasengrenzen gleichartige Atome als
n�chste Nachbarn in Erscheinung. Die An-
tiphasenbereiche, auch Dom�nen genannt,
weisen eine Verschiebung um einen Trans-
lationsvektor t gegeneinander auf, der der

48 1 Strukturen anorganischer Werkstoffe (Metalle und Keramiken)

Abb. 1.32 Stapelfolge der {2 1 1}-Ebenen in krz-
Metallen (nach Bohm)

Abb. 1.33 Antiphasengrenzen in einer zwei-
dimensionalen Struktur mit zwei Atomarten
(nach Bohm)



(vertikalen) Verschiebung eines schwarzen
Atoms auf die Position, die vormals durch
ein weißes Atom eingenommen wurde,
entspricht. Dom�nen kÇnnen durch sich
zu einem Polyeder erg�nzende Antiphasen-
grenzen gebildet werden (Abb. 1.33 a), kÇn-
nen an Oberfl�chen enden (Abb. 1.33 b)
oder durch unvollst�ndige Versetzungen
begrenzt werden (Abb. 1.33 c, d).

1.7.4.3 Subkorngrenzen
Sehr oft beobachtet man im Inneren von
metallischen, aber auch keramischen Ein-
kristallen oder Einzelkristalliten fl�chen-
hafte Anordnungen von Versetzungen zwi-
schen Kristallbereichen, deren Gitter sich
nur um wenige Grade oder Bruchteile
davon in ihrer Orientierung unterscheiden.
Diese Anordnungen werden Subkorn- oder
Kleinwinkelkorngrenzen, die benachbarten
Kristallbereiche SubkÇrner genannt. Der
Desorientierungswinkel b zwischen den
SubkÇrnern wird durch die Versetzungsab-
st�nde und deren Burgers-Vektoren be-
stimmt. Abbildung 1.34 zeigt den Aufbau
einer Subkorngrenze, die aus parallelen
Stufenversetzungen senkrecht zur Zei-
chenebene gebildet wird. In diesem Fall be-
tr�gt die Desorientierung

b [h] ¼ b/l p 180/p. (1.19)

l Abstand der Versetzungen in der
Wand

Subkorngrenzen kÇnnen sich nur aus Stu-
fenversetzungen (Tilt-Grenzen), nur aus
Schraubenversetzungen (Twist-Grenzen)
oder aus beiden Arten gemeinsam auf-
bauen (gemischte Subkorngrenzen).

1.7.5
Volumendefekte

Zu den wichtigsten Volumendefekten in-
nerhalb eines Kristalls (Kristallits) z�hlen
Ausscheidungen und Mikroporen.

1.7.5.1 Ausscheidungen
Viele Mischkristallsysteme zeichnen sich
durch eine deutliche Temperaturabh�ngig-
keit der maximalen LÇslichkeiten fÅr die
zulegierten Elemente aus.

Damit kÇnnen durch rasches AbkÅhlen
von hohen Temperaturen thermodyna-
misch instabile, an den Legierungselemen-
ten Åbers�ttigte Zust�nde erzeugt werden,
die im Verlauf einer anschließenden W�r-
mebehandlung durch Ausscheiden der Le-
gierungselemente in elementarer Form
oder in Form von Verbindungen in den
Gleichgewichtszustand Åbergehen kÇnnen.
Ein solcher Prozess kann sowohl zu ther-
modynamisch stabilen Ausscheidungen
als auch zu metastabilen Vorausscheidun-
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Abb. 1.34 Aufbau einer Subkorngrenze aus
Stufenversetzungen



gen fÅhren (s. Abschnitt 3.6.2). Beispiele
fÅr metastabile Vorausscheidungen sind
die h�ufig auftretenden Guinier-Preston-
Zonen, insbesondere in Aluminiumlegie-
rungen. Sie stellen meist platten- oder ku-
gelfÇrmige Ansammlungen der Legie-
rungselemente dar, wobei die grunds�tzli-
che Struktur der Matrix erhalten bleibt.

Ausscheidungen kÇnnen eine vollst�n-
dige oder eine teilweise Koh�renz zum
Matrixgitter aufweisen; oft sind sie aber
g�nzlich inkoh�rent zu ihm, was jedoch be-
stimmte Orientierungsbeziehungen zwi-
schen Ausscheidung und Matrixgitter
nicht ausschließt (Abb. 1.35). Die fÅr die
Bildung der Grenzfl�che zwischen dem
Ausscheidungsbereich und der Matrix not-
wendigen Grenzfl�chenenergien g h�ngen
stark vom Koh�renzgrad ab. Es gilt gkoh I

gteilkoh I ginkoh.
Vorausscheidungen und Ausscheidungen

stellen also in diesem Sinn kleine Gebiete
mit ver�nderter Struktur bzw. chemischer
Zusammensetzung dar, um die in der
Regel starke Verzerrungen des Matrixgitters
zu verzeichnen sind. Sie z�hlen deshalb zu
den dreidimensionalen Gitterfehlern.

1.7.5.2 Mikroporen
Die Entstehung von Mikroporen innerhalb
von Kristallen (Kristalliten) kann zwei we-
sentliche Ursachen haben:

x Agglomeration von Leerstellen, die sich
nicht im thermodynamischen Gleichge-
wicht befinden (z. B. in abgeschreckten,
bestrahlten und verformten Metallen);

x Rekombination gelÇster Gase zu MolekÅ-
len (N2-Rekombination beim Nitrieren
von Werkstoffen, H2-Rekombination).

Auch Sinterprozesse in der Pulvermetallur-
gie bzw. bei der Herstellung keramischer
Werkstoffe fÅhren in Verbindung mit Korn-
grenzenwanderungen zu Poren innerhalb
der Kristallite. Fehlen die Korngrenzen-
wanderungen, was meist der Fall ist, ver-
bleiben die Poren an den Korngrenzen-
zwickeln (Restporosit�t).

1.8
Amorphe Materialien, Gl�ser

Metallische und keramische Phasen kÇn-
nen nicht nur in kristallinen Strukturen
auftreten, sondern sie zeigen sich nicht sel-
ten als amorph („gestaltlos”). Das bedeutet
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Abb. 1.35 Koh�renzbeziehungen zwischen Ausscheidungen und der Matrix a) koh�rente,
b) teilkoh�rente und c) inkoh�rente Ausscheidung



nun, dass die atomaren Anordnungen
keine Translationseigenschaften und
damit Symmetriebeziehungen wie in kris-
tallinen Strukturen aufweisen bzw. eine
Elementarzelle als Strukturbaustein nicht
mehr definierbar ist. Das bedeutet auch,
dass in einer amorphen Phase keine Korn-
grenzen existieren kÇnnen. W�hrend die
kristallinen FestkÇrper eine ausgepr�gte
Anisotropie der Eigenschaften, d. h. Abh�n-
gigkeit der betrachteten Eigenschaft von
der kristallografischen Richtung zeigen,
sind amorphe FestkÇrper bzw. amorphe
Materialien isotrop.

In Kristallen haben die n�chsten Nach-
barn eines herausgegriffenen Atoms in
der sogenannten ersten Koordinations-
sph�re einen ganz definierten Abstand,
auch die Bindungsrichtungen und die
Koordinationszahlen (Zahl der n�chsten
Nachbarn) sind feststehende GrÇßen. Bei
amorphen FestkÇrpern weisen die n�chs-
ten Nachbarschaftsabst�nde Schwankun-
gen um einen Zentralwert auf, der selbst
etwas grÇßer als der n�chste Nachbar-
schaftsabstand im kristallinen Zustand ist.
Die mittlere Koordinationszahl ist niedri-
ger als im kristallinen Zustand, die Bin-
dungsrichtungen schwanken (vergleiche
Abb. 1.2). Es existiert bei den amorphen
FestkÇrpern im statistischen Sinn nur
eine Nahordnung, sie verliert sich aber im
Gegensatz zu den kristallinen mit zuneh-
mendem Abstand vom betrachteten Atom
bzw. der MolekÅlgruppe rasch. Die atomare
Packungsdichte z. B. der amorphen Metalle
erreicht nicht die der kristallinen, die sich
bekanntlich durch Maximalwerte auszeich-
net. Das gilt nicht allgemein fÅr alle amor-
phen FestkÇrper. So ist die Packungsdichte
im amorphen Silicium hÇher als im kristal-
linen Zustand, in dem als Konsequenz der
kovalenten Bindung mit der niedrigen
Koordinationszahl von vier nur eine ge-
ringe RaumerfÅllung von 34 % erreicht

werden kann. Im amorphen Zustand des
Siliciums ist die mittlere Koordinationszahl
grÇßer als vier, aber immer noch geringer
als bei einer dichten Kugelpackung.

Die Erzeugung amorpher Metalle setzt
voraus, dass man aus dem schmelzflÅssi-
gen oder gasfÇrmigen Zustand mit sehr
hoher Geschwindigkeit auf relativ niedrige
Temperaturen abkÅhlt, bei denen die Be-
weglichkeit (Diffusion) der Atome prak-
tisch „eingefroren” ist, also eine Kristallisa-
tion unterdrÅckt wird. Man kann das errei-
chen durch

x VerdÅsen einer Schmelze auf ein gekÅhl-
tes, schnell umlaufendes Rad (melt spinn-
ing mit spaltfÇrmigen DÅsen zur Erzeu-
gung dÅnner B�nder);

x Abschrecken einer Schmelze zwischen
zwei KÅhlplatten bzw. umlaufenden Wal-
zen mit (Walz-)Spaltabmessungen im Be-
reich von 10�2 mm;

x Sublimation einer Gasphase, erzeugt z. B.
durch thermisches Verdampfen, Sputtern
oder Lasereinwirkung, auf eine gekÅhlte
Unterlage (Substrat);

x elektrolytische Abscheidung mit hohen
Stromdichten.

Die AbkÅhlgeschwindigkeiten fÅr Schmel-
zen erreichen Werte von 104 bis 106 K s�1.
Bei der Sublimation von Gasphasen erzielt
man auch noch hÇhere Werte (effektive Ab-
kÅhlgeschwindigkeiten).

Welche Elemente lassen sich amorph
darstellen? Es sind die Elemente mit kova-
lenter Bindung (C, Si, Ge) bzw. dominier-
enden kovalenten Bindungsanteilen (B,
As, P, S) sowie die sogenannten Halbme-
talle (Se, Te, Sb, Bi). Die reinen Metalle las-
sen sich zwar durch die hohen AbkÅhlge-
schwindigkeiten in einen nanokristallinen
Zustand (KristallitgrÇßen im Bereich um
10 nm), nicht jedoch in einen amorphen
Zustand versetzten. Durch eine gezielte Le-
gierungsbildung kann man jedoch errei-
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chen, dass metallische Schmelzen durch
Abschrecken in feste amorphe Zust�nde
ÅberfÅhrt werden kÇnnen, auch wenn
man keine extremen AbkÅhlgeschwindig-
keiten anwendet. Dabei macht man sich
zwei verschiedene Mechanismen zunutze:

1. Stabilisierung von interatomaren Frei-
r�umen bereits in der Schmelze durch
Elemente mit entsprechend kleinen
Atomradien, wodurch die damit verbun-
denen unregelm�ßigen Koordinations-
polyeder beim Abschrecken in den fes-
ten (amorphen) Zustand „hinÅbergeret-
tet” werden kÇnnen. Diese Legierungen
bestehen meist aus den �bergangsme-
tallen Cr, Mn, Fe, Co, Ni (Me) und den
Nichtmetallen C, P, B, Si (X), wobei
sich ein Atomverh�ltnis von 80:20 als
besonders gÅnstig erweist (Me80X20-Le-
gierungen).

2. Erzeugung von metallischen Legierun-
gen, bei denen die Erstarrungstempera-
tur (Liquidustemperatur) so niedrig ist,
dass eine hohe Viskosit�t (geringes Dif-
fusionsvermÇgen der Atome) vorliegt,
die eine Kristallisation verhindert. Es
sind meist mehrkomponentige Legie-
rungen aus Be, Mg, Ca, Sr, Sc, Ti, V,
oder Zr und Edelmetallen bzw. Al.

Kompliziertere Strukturen ergeben sich bei
den silikatischen Gl�sern. Auch sie haben
nur eine Nahordnung. Ihre Struktur wird
verst�ndlicher, wenn man annimmt, dass
die SiO4- Tetraeder die eigentlichen Struk-
turbausteine sind, die miteinander Åber
Kanten und besonders Ecken, in denen
die Sauerstoffionen sitzen, verknÅpft sind.
In den Glaszust�nden formen diese Tetrae-
der nicht mehr weitreichende dreidimen-
sionale Muster, wie wir es z. B. vom Cristo-
balit kennen (Abb. 1.21), sondern unregel-
m�ßige Netzstrukturen, wie sie fÅr einen
zweidimensionalen Fall in Abb. 1.36 darge-
stellt worden sind. Durch Zugabe von Oxi-

den anderer Wertigkeit (z. B. Na2O) kÇnnen
die BindungsbrÅcken selbst noch aufgebro-
chen werden, womit der Grad der Nahord-
nung noch weiter herunter gesetzt wird.

1.9
GefÅge von Werkstoffen

1.9.1
GefÅgebegriff, innere Grenzfl�chen

Bereits zu Beginn des Abschnitts 1.1 wurde
darauf hingewiesen, dass die weitaus meis-
ten metallischen und keramischen KÇrper
nicht aus einem einzigen Kristall bestehen,
sondern aus einer lÅckenlosen Aneinander-
fÅgung unregelm�ßig begrenzter Kristal-
lite mit mittleren Durchmessern von weni-
gen Nanometern bis Zentimetern. Einen
solchen FestkÇrper bezeichnet man als
einen Viel- oder Polykristall; er stellt einen
FestkÇrper mit inhomogener Punktstruk-
tur dar. (Jeder einzelne Kristallit verkÇrpert
einen Bereich mit homogener Punktstruk-
tur, d. h. einen Bereich, innerhalb dessen
das Kristallgitter nicht durch Grenzfl�chen
hinsichtlich seiner Struktur und Orientie-
rung unterbrochen wird.) Als GefÅge be-
zeichnet man nun die innere Gliederung
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Abb. 1.36 Strukturmodell fÅr amorphes SiO2



eines solchen Vielkristalls, sein Kennzei-
chen ist das Auftreten von Grenzfl�chen
zwischen den Kristalliten (KÇrnern).

Diese Definition muss dann erweitert
werden, wenn im Werkstoff auch amorphe
Bereiche vorliegen, die zwar eine fÅr sie
charakteristische FestkÇrperstruktur besit-
zen, jedoch nicht kristallin sind. Es ist
daher besser zu formulieren: Das GefÅge
eines Werkstoffs (Materials) wird durch
eine lÅckenlose AneinanderfÅgung von
Ordnungsbereichen kristalliner oder amor-
pher Art mit dazwischen befindlichen
Grenzfl�chen gebildet. FÅr die weiteren Be-
trachtungen werden amorphe Objektberei-
che vernachl�ssigt.

Die Art der inneren Grenzfl�chen h�ngt
von der Art der sich berÅhrenden Kristallite
bzw. KÇrner ab. Stehen sich strukturell
�quivalente Kristallite gegenÅber (Kristal-
lite, die der gleichen Phase angehÇren),
spricht man von Korngrenzen. So enth�lt
das GefÅge eines reinen Metalls nur Korn-
grenzen, die Bereiche verschiedener Orien-
tierung voneinander abgrenzen. (Unter
Orientierung eines Kristallits versteht
man die r�umliche Lage seiner kristallogra-
fischen Hauptachsen bezÅglich eines pro-
benbezogenen Koordinatensystems, s.
auch Abschnitt 2.6.4.5). Einphasige KÇrper,
die aus Mischkristallen oder chemischen
(z. B. intermetallischen) Verbindungen ge-
bildet werden, enthalten ebenfalls nur

Korngrenzen. Bestehen die vielkristallinen
KÇrper aus mehr als einer Phase, kÇnnen
sich auch Grenzfl�chen zwischen struktu-
rell nicht �quivalenten Kristalliten ausbil-
den, die man als Phasengrenzen bezeich-
net. Dies ist in Schema 1.1 vereinfacht dar-
gestellt.

Korngrenzen stellen einen stark gestÇr-
ten Bereich mit einer Dicke von wenigen
Atomdurchmessern dar (Abb. 1.37). Sie
mÅssen einen relativ großen Orientie-
rungsunterschied zwischen den benachbar-
ten KÇrnern vermitteln. Im Unterschied zu
den bereits besprochenen Kleinwinkel-
oder Subkorngrenzen bezeichnet man sie
deshalb auch als Großwinkelkorngrenzen,
ihre strukturelle Beschreibung ist mit den
einfachen planaren Versetzungsmodellen,
wie sie fÅr die Subkorngrenzen anwendbar
sind, nur noch in Einzelf�llen mÇglich. Im
Allgemeinen ist die mittlere Koordinations-
zahl der Atome in der Korngrenze deutlich
geringer und die mittleren Atomabst�nde
sind entsprechend grÇßer als in den kristal-
linen Bereichen. Besondere Bedingungen
ergeben sich dann, wenn eine Reihe von
Atompositionen in der Korngrenze gleich-
zeitig Gitterpositionen beider Kristallite
darstellen (sogenannte Koinzidenzkorn-
grenzen). Derartige Korngrenzen zeichnen
sich durch verh�ltnism�ßig geringe Korn-
grenzenenergien aus. Als ein spezieller
Fall der Koinzidenzkorngrenzen erweist
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sich die Zwillingsgrenze, bei der alle Atom-
positionen in der Grenzfl�che beiden Git-
tern zuzuordnen sind bzw. keine StÇrung
der n�chsten Nachbarschaftsbeziehungen
(Koordination) auftritt (Abb. 1.38). Die
energetische Bevorzugung von Korngren-

zen mit hohem Koinzidenzgrad fÅhrt zu
deutlichen Minima im Verlauf der Korn-
grenzenenergien in Abh�ngigkeit von der
Desorientierung, wie es Abb. 1.39 am Bei-
spiel von Aluminium zeigt.
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Abb. 1.37 Grenzfl�chen
in Vielkristallen:
a) Korngrenze,
b) Phasengrenze

Abb. 1.38 Zwillingsgrenze



Phasengrenzen �hneln in ihrem geomet-
rischen Aufbau den Korngrenzen, da auch
sie im Allgemeinen einen großen Orientie-
rungsunterschied ÅberbrÅcken mÅssen.
Außerdem stellen sie den �bergangsbe-
reich zwischen zwei verschiedenen Struk-
turen (Phasen) dar. FÅr die Atompositionen
in der Phasengrenze lassen sich unter be-
stimmten Bedingungen (Orientierungsbe-
ziehungen, Struktur�hnlichkeiten) wie bei
den Korngrenzen eingeschr�nkt „Koinzi-
denzen” finden. Je nach Koinzidenzgrad
spricht man dann von koh�renten (Koinzi-
denz aller Atompositionen in der Phasen-
grenze) und teilkoh�renten Phasengrenzen
(beschr�nkte Koinzidenz). Man vergleiche
dazu auch die AusfÅhrungen in Abschnitt
1.7.5.1 zu den koh�renten und teilkoh�ren-
ten Ausscheidungen.

Wegen der gewÇhnlich reduzierten Koor-
dinationszahl im Bereich von Korn- bzw.
Phasengrenzen, die sich in einer verringer-
ten Packungsdichte bzw. in vergrÇßerten
LÅcken zwischen den Atomen �ußert, kÇn-
nen sich in ihnen bevorzugt Legierungsele-

mente bzw. Fremdatome oder Verunreini-
gungen anreichern (Segregationen), die
nicht selten Anlass zu Korngrenzenaus-
scheidungen geben. Dabei gilt, dass in
einem Metall Korngrenzen mit kleinem
gKG („dichte” Korngrenzen) weniger Fremd-
atome aufnehmen kÇnnen als solche mit
großem gKG („offene” Korngrenzen). Die
Fremdatomanreicherung ist also von der
Desorientierung zwischen den benachbar-
ten KÇrnern abh�ngig. Das macht sich
z. B. durch eine sehr unterschiedliche
An�tzbarkeit von Korngrenzen bemerkbar
(s. Abschnitt 2.3.4.1).

1.9.2
GefÅgebildende Prozesse

Kristalline KÇrper (z. B. metallische KÇrper)
entstehen in der Mehrzahl der F�lle durch
Erstarren einer Schmelze (s. auch Ab-
schnitt 4.1). Wird die Schmelztemperatur
um einen geringen Betrag unterschritten
(UnterkÅhlung), kÇnnen aus nah geordne-
ten Bereichen in der Schmelze sehr kleine
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Abb. 1.39 Abh�ngigkeit der Energie von I 1 1 0 i -Tiltkorngrenzen vom Desorientierungsgrad fÅr Al
(nach Gottstein)



stabile Kristallindividuen, sogenannte
Keime entstehen, die sich durch Ankristal-
lisation der umgebenden Schmelze rasch
vergrÇßern. Die Erstarrung verl�uft damit
in zwei Teilschritten ab, einem Keimbil-
dungs- und einem Keimwachstumspro-
zess. In aller Regel verlaufen sie zeitlich ne-
beneinander her. Falls dafÅr Sorge getragen
wird, dass nur ein Keim in der Schmelze
gebildet wird oder in Gestalt eines in die
Schmelze hineinragenden Keimkristalls
existiert, entsteht ein Einkristall, dessen
Gestalt z. B. durch die Form des Schmelz-
tiegels vorgegeben wird.

Diese Form der GefÅgebildung beobach-
tet man bei den meisten metallischen
Werkstoffen, bei denen die Urformgebung
durch eine Erstarrung metallischer
Schmelzen in vorgegebenen Formen er-
folgt (Gießen). �blicherweise bilden sich

zahlreiche Keime sowohl innerhalb der
Schmelze (homogene Keimbildung) als
auch an Grenzfl�chen wie Tiegelwandung
oder Phasengrenzen von bereits in der
Schmelze existierenden festen Teilchen
(heterogene Keimbildung). Meist wird die
heterogene Keimbildung aus energetischen
GrÅnden bevorzugt sein. Die an den ver-
schiedenen Orten gebildeten Keime haben
eine unterschiedliche Orientierung, sodass
am Ende des Kristallisationsvorgangs die
Kristallite mit großen Orientierungsunter-
schieden aufeinandertreffen und Korn-
bzw. Phasengrenzen bilden (Abb. 1.40). Es
ist ein Vielkristall entstanden, dessen Ge-
fÅge durch die orts- und zeitabh�ngigen
Keimbildungs- und -wachstumsvorg�nge
bestimmt wird. Das nach der Erstarrung
vorliegende GefÅge wird als Prim�rgefÅge
bezeichnet.
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Abb. 1.40 Schematische Darstellung der Stadien der GefÅgebildung bei der Erstarrung einer Schmelze



Die Erstarrung als ein PhasenÅbergang
flÅssig-fest stellt jedoch nicht die einzige
MÇglichkeit fÅr die Bildung eines vielkris-
tallinen KÇrpers dar. Auch die Abscheidung
aus der Gasphase (Sublimation), wie sie
technisch bei vielen chemischen oder phy-
sikalischen Beschichtungsverfahren ge-
nutzt wird, fÅhrt vornehmlich zu Vielkris-
tallen (s. Abschnitt 4.3.2.1). Vielfach ange-
wendet wird auch die Kristallisation aus LÇ-
sungen (z. B. galvanische oder chemische
Abscheidungen) oder aus Schmelzen auf
geeigneten festen Unterlagen (Substraten).
Nicht unerw�hnt bleiben soll die Kristalli-
sation amorpher Metalle (FestkÇrper). In
all diesen F�llen wird das entstehende Pri-
m�rgefÅge ebenfalls durch orts- und zeitab-
h�ngige Keimbildungs- und -wachstums-
prozesse bestimmt.

Das prim�re GefÅge eines Vielkristalls
kann durch eine Reihe sekund�rer Pro-
zesse/Reaktionen, die im festen Zustand
ablaufen, gewandelt oder ver�ndert werden
(Bildung eines Sekund�rgefÅges). Es han-
delt sich dabei um Phasenumwandlungen
im festen Zustand mit und ohne Konzent-
rations�nderungen der beteiligten Phasen,
das Diffusionslegieren (z. B. beim Aufkoh-
len oder Nitrieren), die Rekristallisation
nach plastischer Deformation und Korn-

wachstumsprozesse. Mit Ausnahme des
normalen Kornwachstums vollziehen sich
diese Vorg�nge wiederum Åber thermisch
aktivierte Keimbildungs- und -wachstums-
prozesse. Alle diese Prozesse sind die
Basis fÅr vielf�ltige W�rmebehandlungsver-
fahren, mit denen die Eigenschaften me-
tallischer Werkstoffe in weiten Grenzen ver-
�ndert werden kÇnnen.

Schema 1.2 gibt eine �bersicht Åber die
gefÅgebildenden bzw. -ver�ndernden Pro-
zesse.

1.9.3
GefÅgeelemente, GefÅgebestandteile und
GefÅgetypen

Wie bereits ausgefÅhrt, verstehen wir unter
einem GefÅge das lÅckenlose Aneinander-
fÅgen von festen Ordnungsbereichen, die
meist aus einzelnen Kristalliten/KÇrnern,
aber auch aus amorphen Bereichen beste-
hen und durch Grenzfl�chenbereiche von-
einander getrennt sind. Diese Ordnungsbe-
reiche und die Grenzfl�chenbereiche zwi-
schen ihnen (Korn- und Phasengrenzen
sind endlich dick!) bezeichnet man als die
GefÅgeelemente, aus denen sich das stoffli-
che System (z. B. der Vielkristall) aufbaut.
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GefÅgebildende und gefÅgever�ndernde Prozesse

mit �nderung des Aggregatzustands ohne �nderung des Aggregatzustands

gasfÇrmig – fest flÅssig – fest fest – fest

Gasphasenabscheidungen
von Schichten usw.

Erstarrung von Schmelzen

chemische und galvanische
Abscheidungen aus LÇsungen

diffusionskontrollierte und
athermische Phasenumwandlungen

diffusionsinduzierte GefÅge-
bildung (Diffusionslegieren,
chemisch-thermische Behandlungen)

Rekristallisation verformter
Zust�nde

Kristallisation amorpher Zust�nde

SinternSchema 1.2



Die im GefÅge auftretenden Phasen be-
zeichnet man als GefÅgebestandteile,
wobei man h�ufig deren Entstehungsart
noch als Unterscheidungsmerkmal heran-
zieht (z. B. Prim�r-, Sekund�r- und Terti�r-
zementit bei Fe-C-Legierungen, s. Ab-
schnitt 5.2.2). Unter GefÅgebestandteilen
versteht man aber auch mehrphasige Berei-
che, wenn die in ihnen enthaltenen Phasen
unter gleichen Bedingungen (z. B. bei glei-
cher Temperatur) entstanden sind, feste Vo-
lumenanteile und charakteristische Mor-
phologien aufweisen. Das trifft auf eutek-
tisch bzw. eutektoid gebildete GefÅgebe-
standteile zu (z. B. Ledeburit oder Perlit
im Fe-C-System), in denen die Phasen
meist sehr regelm�ßige Anordnungen auf-
weisen (unter anderem periodische Anord-
nung von Lamellen oder prismatischen
KÇrnern). DiesbezÅglich sei auf die Ab-
schnitte 3.4.2.2, 3.4.2.4 und 5.2.2 verwie-
sen.

Es ist zweckm�ßig, die Charakterisie-
rung der GefÅge von (zweiphasigen) Viel-
kristallen anhand der folgenden sieben Ge-
fÅgetypen vorzunehmen (Abb. 1.41):

DuplexgefÅge: Die Volumenanteile der bei-
den Phasen sind vergleichbar, ihre
Kornformen polyedrisch, es treten aa-,
bb- und ab-Grenzen auf.

DispersionsgefÅge: Der Volumenanteil der
dispergierten Phase a ist deutlich gerin-
ger als der der Matrixphase b; als Grenz-
fl�chen dominieren b- und ab-Grenzen,
aa-Grenzen fehlen praktisch. Die Korn-
formen der a-Phase kÇnnen polyed-
risch, plattenfÇrmig oder st�bchenfÇr-
mig sein.

ZellengefÅge: Die b-Phase umschließt die
KÇrner der a-Phase vollst�ndig, nimmt
aber nur einen kleinen Volumenanteil
ein. Es treten praktisch nur ab-Grenzen
auf.

DualgefÅge: Die polyedrische b-Phase wird
in die Zwickel der a-Polyeder eingefÅgt,
der Volumenanteil der b-Phase ist gerin-
ger als der der a-Phase; es dominieren
die aa- und die ab-Grenzen.

LamellengefÅge: Bei vergleichbaren Volume-
nanteilen bilden beide Phasen Pakete
(Kolonien) von plattenfÇrmigen Kristal-
liten (Lamellen) aus. Deshalb treten
die ab-Grenzen vorherrschend auf.

DurchdringungsgefÅge: Beim Durchdrin-
gungsgefÅge stehen sowohl die a-KÇr-
ner als auch die b-KÇrner jeweils unter-
einander in Kontakt. Die Phasen durch-
dringen sich so, dass sie jeweils durch-
g�ngige zusammenh�ngende Struktu-
ren ausbilden. Die Volumenanteile der
beiden Phasen sind vergleichbar; es tre-
ten aa-, bb- und ab-Grenzen auf.

Eine Variante des DurchdringungsgefÅges
ergibt sich, wenn der Volumenanteil
der b-Phase gering wird: Sie tritt dann
nur noch entlang den Polyederkanten
der a-Phase auf und bildet so ein r�um-
liches Netz (NetzgefÅge).

In der Praxis wird man recht h�ufig auch
Kombinationen dieser Grundtypen be-
obachten.

Die Beschreibung von GefÅgen und Ge-
fÅgever�nderungen als Folge von gefÅge-
bildenden und -ver�ndernden Prozessen
als Grundlage fÅr das Verst�ndnis der sich
ergebenden Eigenschaften der Metalle
und Legierungen ist der haupts�chliche Ge-
genstand der Metallografie bzw. Keramo-
grafie. Sie bedienen sich dabei in besonde-
rem Maß der Lichtmikroskopie, beziehen
aber in starkem Maß weitere mikroskopi-
sche und strukturanalytische Verfahren
ein (z. B. Rasterelektronenmikroskopie,
Transmissionselektronenmikroskopie, Ras-
terkraftmikroskopie, RÇntgendiffraktomet-
rie).
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Abb. 1.41 GefÅgetypen zweiphasiger Vielkristalle: a)DuplexgefÅge, b) DispersionsgefÅge,
c) ZellengefÅge, d) DualgefÅge, e) LamellengefÅge, f) DurchdringungsgefÅge



1.10
Kristallografische Beziehungen

Berechnung von Translationsperioden

kubisches System:

Tuvw ¼ a {u2 þ v2 þ w2}1/2

tetragonales System:

Tuvw ¼ a1 {u2 þ v2 þ (a3/a1)
2 w2}1/2

hexagonales System:

Tuvw ¼ a1 {u2 þ v2 � uv þ (a3/a1)
2 w2}1/2

orthorhombisches System:

Tuvw ¼ {(a1 u)2 þ (a2 v)2 þ (a3 w)2}1/2

Berechnung von Winkeln r zwischen zwei Gittergeraden

kubisches System:

cos r ¼ (u1u2 þ v1v2 þ w1w2)/{(u1
2 þ v1

2 þ w1
2) (u2

2 þ v2
2 þ w2

2)}1/2

tetragonales System:

cos r ¼ {u1u2 þ v1v2 þ Qw1w2}/{(u1
2 þ v1

2 þ Qw1
2) (u2

2 þ v2
2 þ Qw2

2)}1/2

Q ¼ (a1/a3)
2

hexagonales System:

cos r ¼ {u1u2 þ v1v2 þ Qw1w2 � 1⁄2(u1v2 þ v1u2)} p {(u1
2 þ v1

2 � u1v1 þ Qw1
2) (u2

2 þ v2
2

� u2v2 þ Qw2
2)}�1/2

Q ¼ (a1/a3)
2

orthorhombisches System:

cos r ¼ {u1u2a1
2 þ v1v2a2

2 þ w1w2a3
2} p {(u1

2a1
2 þ v1

2a2
2 þ w1

2a3
2)

(u2
2a1

2 þ v2
2a2

2 þ w2
2a3

2)}�1/2
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Netzebenenabst�nde

kubisches System:

dhkl ¼ a {h2 þ k2 þ l2}�1/2

tetragonales System:

dhkl ¼ a1 {h2 þ k2 þ Q l2}�1/2

Q ¼ (a1/a3)
2

hexagonales System:

dhkl ¼ a1 {4/3(h2 þ k2 þ h k) þ Q l2}�1/2

Q ¼ (a1/a3)
2

orthorhombisches System:

dhkl ¼ {h2/a1
2 þ k2/a2

2 þ l2/a3
2}�1/2


