
 

3. Physikalisch-chemische Kristallographie 

3.1. Realstrukturen 

Bisher haben wir die Kristalle als dreidimensional periodische Anordnung von Atomen beschrie-
ben. Dieses Modell ist für viele Belange ausreichend, doch kann es für einen realen Kristall nur 
eine Näherung darstellen. Bedenken wir, dass in 1 cm3 eines Kristalls rd. 1023 Atome enthalten 
sind, die eine mehr oder weniger komplizierte Kristallstruktur zusammensetzen, überrascht es 
nicht, dass in einem realen Kristall Störungen der exakten atomaren Ordnung auftreten können. 
Denken wir z. B. nur an Verunreinigungen! Hochreine Kristalle mit einer Reinheit von 99,999 % 
enthalten bereits 1018 Fremdatome je cm3, die die strenge Ordnung der Kristallstruktur stören. 
Daneben gibt es noch eine ganze Reihe weiterer Störungen der Kristallstrukturen, die zusammen-
fassend als Kristallbaufehler bezeichnet werden. 

In diesem Zusammenhang stellt man dem Idealkristall mit einer ungestörten Idealstruktur den 
Realkristall mit einer die verschiedenen Störungen enthaltenden Realstruktur gegenüber. Grund-
sätzlich werden alle Abweichungen von einem geometrisch strengen dreidimensional periodi-
schen Gitterbau zu den Erscheinungen der Realstruktur gerechnet. Viele Eigenschaften der Kris-
talle werden ganz wesentlich von Realstruktur-Erscheinungen beeinflusst, auch wenn nur ein 
relativ kleiner Anteil der Atome an diesen Störungen beteiligt ist. Solche Eigenschaften, zu denen 
vor allem Festigkeit und elektronische Eigenschaften zählen, bezeichnet man als störungs-
empfindlich. Hingegen sind andere Eigenschaften, wie etwa die Dichte oder die Lichtbrechung, 
relativ störungsunempfindlich, wenngleich es eine absolute Unempfindlichkeit gegenüber Störun-
gen selbstverständlich nicht gibt. Manchmal wird auch eine Unterscheidung in chemische Baufeh-
ler, die durch den Einbau von Fremdatomen hervorgerufen werden, und in physikalische Baufeh-
ler, die den Stoffbestand nicht verändern, getroffen. Angesichts der Vielfalt und Differenziertheit 
der Realstruktur-Erscheinungen ist jedoch mit solchen globalen Klassifikationen nichts gewonnen, 
sondern es sind spezifische Betrachtungen der Realstruktur und ihrer Auswirkungen erforderlich. 

Für die Erscheinungen, die die dreidimensional periodische Ordnung des Gitters durchbrechen, 
können wir folgenden Katalog aufstellen: 

1. Innere Spannungen. Kristalle können innere mechanische Spannungen enthalten, die aus 
elastischen Verzerrungen des Gitters resultieren. Letztere können durch Schwankungen der 
Zusammensetzung und den damit verbundenen Änderungen der Gitterkonstanten bedingt 
werden oder eine Folge anderer Baufehler sein, wie sie z. B. durch ungleichmäßige Tempera-
turverteilungen beim Wachstum des Kristalls entstehen können. Innere Spannungen, die oft 
beträchtliche Werte annehmen, äußern sich durch den elastooptischen (photoelastischen) Ef-
fekt, der in einer Änderung der optischen Eigenschaften durch elastische Spannungen besteht. 
Durch diesen Effekt kommt es u. a. zur Spannungsdoppelbrechung.  

2. Schwingungen, Phononen. Thermische oder andere Schwingungen der Atome oder Bau-
gruppen eines Kristalls stellen gleichfalls eine Abweichung von der durch das Gitter vor-
gegebenen Ordnung dar und sind insofern zu den Phänomenen der Realstruktur zu rechnen. 
Die Schwingungen in einem Kristall sind vielgestaltig. So können die verschiedenen Atome 
bzw. Bestandteile einer Kristallstruktur miteinander (also gleichsinnig) oder aber gegenei-
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nander schwingen. Schwingungen können des Weiteren auch innerhalb von Atom-
gruppierungen bzw. molekülartigen Gruppen stattfinden oder in Form von Rotationen oder 
Librationen solcher Gruppen auftreten. Eine bestimmte Schwingung bzw. Schwingungsart 
nennt man eine Mode. In der Festkörperphysik werden die Schwingungen in einem Kristall 
als quantenhafte Quasiteilchen behandelt, welche als Phononen bezeichnet werden (in Ana-
logie zur Benennung von Lichtquanten als Photonen). Schwingungen bzw. Phononen, die 
mit elektromagnetischen Momenten verknüpft sind, bezeichnet man als optisch aktiv, andern-
falls als optisch inaktiv. Je nach dieser Eigenschaft sowie ihrer Energie untersucht man 
Schwingungen bzw. Phononen mit verschiedenen spektroskopischen Methoden sowie mittels 
(unelastischer) Streuexperimente. Anhand des Phononenspektrums eines Kristalls lässt sich 
seine spezifische Wärme ableiten. 

3. Elektronenstörstellen, Exzitonen und andere Quasiteilchen. Störungen der elektronischen 
Struktur eines Kristalls (Elektronenstörstellen) spielen bei der elektrischen Leitung (vgl. 
Abschn. 4.8.1.) und bei der Lumineszenz (vgl. Abschn. 4.8.2.) eine entscheidende Rolle und 
stellen ein Gebiet der Festkörperphysik dar, das sehr umfassend untersucht worden ist. So 
können gegenüber der ungestörten Elektronenstruktur überschüssige Elektronen auftreten, 
oder es können Elektronen fehlen (Elektronenlöcher). Überschusselektronen sowie Elektro-
nenlöcher, die beide oft im Zusammenhang mit anderen, insbesondere chemischen Baufeh-
lern stehen, können sich im Kristall bewegen oder auch an bestimmten Stellen der Struktur 
(sog. Fallen) festgehalten werden. – Exzitonen sind elektronische Anregungszustände im 
Kristall, die in Form einer Welle den Kristall durchlaufen können. Man behandelt die Exzi-
tonen – ähnlich den Phononen – als Quasiteilchen; sie lassen sich auch als ein durch das Git-
ter wanderndes Paar aus einem Elektron und einem Elektronenloch beschreiben, das durch 
die gegenseitige Anziehung zusammengehalten wird und ein charakteristisches, wasserstoff-
ähnliches Anregungsspektrum besitzt. Exzitonen können an anderen Störstellen festgehalten 
(„gebunden“) werden. – Weitere kollektive Anregungszustände des Elektronenensembles in 
Kristallen, die als Quasiteilchen behandelt werden, sind Plasmonen (Plasmawellen) und Ma-
gnonen (Spinwellen). Schließlich treten als sekundäre Quasiteilchen Polaronen und Polari-
tonen auf. Polaronen entstehen, wenn freie Elektronen oder Elektronenlöcher bei ihrer Be-
wegung eine Polarisationswirkung ausüben, die ihrerseits durch das Gitter wandert. 
Polaronen sind somit ein Resultat der Kopplung von Elektronen und Phononen. Hingegen 
entstehen Polaritonen infolge einer Polarisationswirkung durch Exzitonen oder auch durch 
Photonen. 

4. Punktdefekte, Zentren. Unter Punktdefekten versteht man Veränderungen bzw. Störungen des 
stofflichen Bestandes einzelner Elementarzellen einer Kristallstruktur. Die Ausdehnung sol-
cher Defekte ist nicht wesentlich größer als die Abmessungen der Atome bzw. als die Gitter-
konstanten, sie sind gewissermaßen „nulldimensional“ oder punktartig. Im Zusammenhang 
mit an ihnen lokalisierten festkörperphysikalischen Effekten werden gewisse Punktdefekte 
auch als Zentren (z. B. Farbzentren) bezeichnet. Die Punktdefekte werden im Abschn. 3.1.1. 
ausführlicher behandelt. 

5. Mischkristalle, Verteilungsinhomogenitäten. Auf die Struktur von Mischkristallen wurde 
bereits im Abschn. 2.5.1. eingegangen. Wenn die Komponenten eines Mischkristalls sich sta-
tistisch in einer Kristallstruktur verteilen, wird dadurch deren strenge Periodizität durchbro-
chen. Des Weiteren können in Mischkristallen Inhomogenitäten in der Verteilung der Misch-
kristallkomponenten, also Schwankungen ihrer Zusammensetzung, auftreten. Da alle 
Kristalle in gewissem Maße Verunreinigungen enthalten, sind sie in dieser Hinsicht als 
Mischkristalle anzusprechen. Die Verteilungsinhomogenitäten entstehen beim Wachstum der 
Kristalle, weshalb auf sie im Abschn. 3.2.3. zurückgekommen wird. 
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6. Agglomerate, Ausscheidungen. Wenn Punktdefekte bzw. Fremdatome oder Mischkristall-
komponenten in einer höheren Konzentration vorliegen, als sie dem thermodynamischen 
Gleichgewicht entspricht, und außerdem hinreichend beweglich sind, können sie sich zu-
sammenlagern. Solche Agglomerate, die auch Cluster genannt werden, weisen Größen von 
einigen Atomen bis zu kolloidalen Abmessungen (10…100 nm) auf, und es gibt alle Über-
gänge bis zur mikroskopischen Ausscheidung einer neuen Phase im Kristall. Hierher gehören 
auch die GUINIER-PRESTON-Zonen, die durch Entmischungsvorgänge in Metall-Legierungen 
entstehen, wobei sich die (übersättigten) Atome der einen Legierungskomponente zu stäb-
chen- oder plättchenförmigen Aggregaten zusammenlagern. Solche Vorgänge sind die Ursa-
che für ein Ansteigen der Härte und der Sprödigkeit mancher Legierungen bei Temperatur-
behandlungen oder auch beim Altern. 

7. Liniendefekte, Versetzungen. Kristallbaufehler werden häufig nach ihrer räumlichen Ausdeh-
nung klassifiziert. Nach diesem Einteilungsschema erscheinen als Baufehler mit einer linien-
haften Erstreckung die Versetzungen, die im Abschn. 3.1.3. abgehandelt werden. 

8. Flächendefekte. Zu den Baufehlern mit flächenhafter Ausdehnung zählen Korngrenzen, 
Zwillingsgrenzen und Stapelfehler (s. Abschn. 3.1.4.). Außerdem gehören auch Grenzen zwi-
schen sekundären Strukturen hierher, wie Antiphasengrenzen, Wände zwischen magneti-
schen oder ferroelektrischen Domänen u. dgl., worauf in den Abschnitten 4.3.2. und 4.4.2. 
eingegangen wird. 

9. Kristalloberflächen, Grenzflächen. Der Abbruch einer Kristallstruktur an der Kristalloberflä-
che stellt einen besonders abrupten Eingriff gegenüber den Verhältnissen einer ungestörten 
Struktur dar. Je nach den speziellen Gegebenheiten kann es zu Änderungen der Bindungszu-
stände kommen, und es ist mit Änderungen der Gitterkonstanten im Bereich der Oberfläche 
zu rechnen. Es sind auch Beispiele nachgewiesen worden, bei denen es an der Oberfläche zur 
Ausbildung besonderer Strukturen kommt. Auf die umfangreiche Problematik der Struktur 
und Eigenschaften von Kristalloberflächen kann hier nur hingewiesen werden (vgl. z. B. er-
gänzende Literatur D. P. WOODRUFF sowie DAVISON und LEVINE [3.1]). Darüber hinaus 
weist eine Kristalloberfläche noch ihrerseits Störungen auf, wie Punktdefekte, Austritts-
punkte von Versetzungen, Korngrenzen, Stufen etc., so dass die Problematik tatsächlich 
außerordentlich komplex ist. Schließlich ist jede Kristalloberfläche – sofern nicht ganz wirk-
same Gegenvorkehrungen getroffen wurden – mit einer mehr oder weniger intensiv gebun-
denen Schicht von adsorbierten Fremdatomen bedeckt.  

Eine ähnlich umfangreiche Problematik bieten die Grenzflächen zwischen zwei verschie-
denen Kristallphasen, welche insbesondere im Zusammenhang mit der Epitaxie (dem Auf-
wachsen) einer Kristallphase auf einer anderen zur Erzeugung von Heterostrukturen eine 
große technische Bedeutung gewonnen haben (vgl. Abschn. 3.2.6.). 

10. Mikrokristallite und Subkristallite. Eine vielgestaltige und eigene Problematik entsteht, wenn 
die Kristalle sehr klein werden und in ihren Abmessungen die Größenordnung von Kolloiden 
(10–7...10–4 cm entsprechend 103...109 Atomen) erreichen. Infolge ihres kleinen Volumens 
können neue oder veränderte festkörperphysikalische Effekte auftreten; vor allem wird die 
Anzahl der an der Oberfläche gelegenen Atome mit deren Gesamtanzahl vergleichbar, und 
der Anteil exponierter Atome an Kanten und Ecken wird größer. Eine besondere Bedeutung 
für die Wechselwirkung mit ihrer Umgebung gewinnt auch die Gestalt der Mikrokristalle. 
Kristalle im Größenbereich von 10–9 m werden als Nanokristalle bezeichnet.  

Eine wiederum eigene Problematik stellen die Strukturen von glasartigen bzw. amorphen 
Körpern dar, die durch eine Nahordnung gekennzeichnet sind, sowie die Bildung von Sub-
kristalliten in solchen Körpern; bezüglich dieser Themen sei gleichfalls auf die ergänzende 
Literatur (z. B. R. VOGEL) verwiesen. 
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11. Parakristalle, Metakristalle, Quasikristalle. Als Parakristalle bezeichnet man nach HOSE-
MANN [3.2] Kristalle bzw. kristallähnliche Körper, bei denen die Periodizität des Gitters nur 
„ungefähr“ eingehalten wird, etwa in der Weise, dass die Gitterkonstanten um einen Mittel-
wert schwanken. Solche Parakristalle werden von manchen hochmolekularen Stoffen (Poly-
meren) gebildet. – Als Metakristalle sollen im Gegensatz dazu kristallisierte bzw. partiell 
kristallisierte Körper bezeichnet werden, bei denen eine Gitterordnung der Bausteine nur in 
weniger als drei Dimensionen besteht und eine dreidimensionale Periodizität nicht mehr ge-
währleistet ist. Ein Beispiel dafür sind die im Abschn. 2.2. erwähnten dichtesten Kugelpa-
ckungen mit statistischer Stapelfolge, die bei den Metallen Kobalt und Cer beobachtet wer-
den. Derartige Strukturen gehören nach DORNBERGER-SCHIFF [3.3] zu den sog. 
OD-Strukturen. Das sind Strukturen, bei denen es für die gegenseitige Anordnung benach-
barter Bauverbände (z. B. von Schichten) verschiedene alternative Möglichkeiten gibt, die 
symmetrisch äquivalent sind. OD-Strukturen haben damit eine partielle Fernordnung. – Qua-
sikristalle haben eine in bestimmter Weise geordnete Struktur, die nicht periodisch ist, aber 
trotzdem (wie jene der gewöhnlichen Kristalle) eine dreidimensionale Fernordnung besitzen 
(vgl. JANSSEN [3.4]). Das führt zu Beugungsdiagrammen mit fünfzähliger oder zehnzähliger 
Symmetrie, die es bei periodischen Strukturen nicht gibt. Allen hier genannten Strukturen ist 
gemeinsam, dass ihre Beugungsdiagramme diskrete Reflexe erkennen lassen, welche Eigen-
schaft man auch schon zu einer allgemeinen Definition des kristallisierten Zustandes heran-
gezogen hat. – Partielle Ordnungszustände kennzeichnen auch die flüssigen Kristalle (vgl. 
Abschn. 3.1.4), doch zeigen diese keine Fernordnung. 

 
Diese Vielzahl von Realstruktur-Erscheinungen, die teils allgemeine, teils nur spezielle Bedeu-

tung haben, sind nun nicht isoliert zu betrachten, sondern treten miteinander in Reaktionen und 
Wechselwirkungen. Alle Vorgänge in Kristallen laufen letzten Endes über Realstrukturen ab. 
Baufehler und Störungen in einer Kristallstruktur verändern die freie Energie des betreffenden 
Kristalls und beeinflussen somit seinen thermodynamischen Zustand. Es ist wesentlich, dass ge-
wisse Realstrukturphänomene auch im thermodynamischen Gleichgewicht auftreten können; hie-
runter fallen nicht nur Wärmeschwingungen, sondern auch strukturelle Baufehler, z. B. Punkt-
defekte. Eine andere wichtige Eigenschaft einer Realstruktur ist ihre Relaxationszeit, mit der der 
Gleichgewichtszustand jeweils wiederhergestellt wird. Viele Realstrukturen haben eine so lang-
same Relaxation, dass sie praktisch unverändert bleiben und so zum morphologischen Erschei-
nungsbild des betreffenden Kristallindividuums gehören. 

In den folgenden Ausführungen stehen vor allem die strukturellen Aspekte der Realstrukturen 
im Vordergrund, welche auch die Grundlage für ihre physikalisch-chemische Betrachtung bilden, 
zu deren Vertiefung auf die ergänzende Literatur hingewiesen sei.  

3.1.1. Punktdefekte 

Stellen wir uns eine Kristallstruktur aus nur einer Atomart vor (z. B. eine Metallstruktur), so be-
steht der einfachste denkbare Punktdefekt darin, dass irgendwo in der Struktur ein Atom fehlt; 
statt dessen befindet sich an diesem Platz eine Leerstelle (ein Loch; engl. vacancy). Derartige 
Punktdefekte heißen SCHOTTKY-Defekte. Umgekehrt kann auch ein zusätzliches Atom in der 
Struktur vorhanden sein; es befindet sich dann als Zwischengitteratom (engl. interstitial) auf 
einem Zwischengitterplatz. Derartige Punktdefekte werden mitunter – nicht sehr glücklich – Anti-
SCHOTTKY-Defekte genannt. Beide Defekte können auch in der Weise gekoppelt auftreten, dass 
ein Atom seinen regulären Platz in der Struktur verlassen hat und sich irgendwo anders auf einem 
Zwischengitterplatz befindet. Man spricht dann von FRENKEL-Defekten  bzw. FRENKEL-Fehl-
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ordnung. In binären und erst recht in polynären Strukturen sind die Punktdefekte verständlicher-
weise differenzierter, und es ist dann zweckmäßiger, die betreffenden Punktdefekte anstelle der 
Namensbezeichnungen konkret zu beschreiben (Bild 3.1). In binären Strukturen gibt es u. a. noch 
die Anti-Lagen-Defekte (engl. anti site defect), bei denen ein Anion durch ein Kation ersetzt wird 
(oder umgekehrt), wodurch sich naturgemäß die Stöchiometrie der betreffenden Verbindung ver-
schiebt. Von manchen Autoren werden hiervon noch die Anti-Struktur-Defekte unterschieden, bei 
denen Anion und Kation ihren Platz getauscht haben, was die Stöchiometrie natürlich nicht beein-
flusst. 
 

 
Bild 3.1. Punktdefekte in binären Ionenkristallen. 
a) FRENKEL-Fehlordnung: Leerstellen im Kationengitter und Kationen auf Zwischengitterplätzen; b) Anti-FRENKEL-
Fehlordnung: Leerstellen im Anionengitter und Anionen auf Zwischengitterplätzen; c) SCHOTTKY-Fehlordnung: 
Leerstellen im Kationen- und Anionengitter; d) Anti-SCHOTTKY-Fehlordnung: Kationen und Anionen auf Zwi-
schengitterplätzen; e) Anti-Lagen-Defekte: Kationen ersetzen Anionen oder umgekehrt; diese Defekte verändern die 
Stöchiometrie; f) Anti-Struktur-Defekte: Platztausch zwischen Anionen und Kationen. 

 
Punktdefekte wirken in charakteristischer Weise auf den sie umgebenden Kristall ein: So 

wird die Kristallstruktur um ein größeres Zwischengitteratom elastisch aufgeweitet; um eine 
Leerstelle zieht sie sich etwas zusammen, was man beides als elastische Relaxation bezeichnet. 
In manchen Fällen wird sogar die Struktur lokal verändert, und es findet eine Rekonstruktion 
statt. Das trifft häufig bei Zwischengitteratomen zu, wenn sie in der betreffenden Struktur keine 
hinreichend großen Lücken vorfinden, in die sie eintreten können. So kann ein Zwischengitter-
atom z. B. seinen Platz finden, indem eine Reihe von Atomen in einer bestimmten Gitterrich-
tung etwas enger zusammenrückt (Bild 3.2 a). Derartige Konfigurationen werden als Crowdion 
bezeichnet. In vielen Fällen teilt sich ein Zwischengitteratom einen Platz in der Struktur mit 
dem dort bereits vorhandenen Atom, was zu einer hantelförmigen Konfiguration führt 
(Bild 3.2 b, Position 1; – obwohl die Zwischengitteratome hier zur Verdeutlichung schraffiert 
gezeichnet wurden, sind sie selbstverständlich von den übrigen, gleichartigen Atomen nicht 
unterscheidbar). Wie man sieht, wird durch die Hantelkonfiguration die kubische Symmetrie 
dieses Gitterplatzes (engl. site symmetry) gebrochen, die strukturelle Konfiguration des Zwi-
schengitteratoms hat in diesem Fall nur eine tetragonale Symmetrie. Hingegen würde die Kon-
figuration eines Zwischengitteratoms in der Position 2 die kubische Symmetrie dieses Gitter-
platzes bewahren – und zwar auch dann, wenn das Zwischengitteratom seine Nachbaratome 
etwas nach außen drängt. 
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Bild 3.2. Zwischengitteratome in einer kubisch dichtesten Kugelpackung. 
Blick auf eine (100)-Ebene; schraffiert: zusätzliches Atom (Zwischengitteratom) a) Crowdion; b) hantelförmiges 
Atompaar auf einem Gitterplatz (1) sowie Zwischengitteratom in einer oktaedrischen Lücke (2). 
 

Eine wesentliche Eigenschaft der Punktdefekte besteht darin, dass sie auch im Zustand des 
thermodynamischen Gleichgewichts mit einer gewissen Konzentration im Kristall vorhanden sind. 
Zur Berechnung dieser Konzentration betrachtet man die freie Energie eines Kristalls, der die 
betreffenden Defekte enthält, und ermittelt, bei welcher Konzentration die freie Energie bei einer 
gegebenen Temperatur ihr Minimum erreicht. Diese Rechnung (vgl. z. B. J. BOHM) führt für die 
Konzentration von Leerstellen (SCHOTTKY-Defekte) in Kristallen aus einer Atomart auf die Be-
ziehung 

NS/N = exp (– ES/kT). 

Hierbei bedeuten N die Anzahl der Atome des Kristalls, NS die Anzahl der Defekte, mithin NS/N 
deren Konzentration, ES die zur Bildung einer Leerstelle nötige Energie, k die BOLTZMANN-
Konstante  und T die absolute Temperatur. Für die anderen Defekte kommt man auf ähnliche Ex-
ponentialausdrücke, in die als wesentlicher Parameter die jeweilige Bildungsenergie der betrach-
teten Defekte eintritt, die in der Größenordnung von einigen Elektronenvolt (eV) liegt. Prinzipiell 
sind alle aufgeführten Typen von Punktdefekten in einem Kristall gleichzeitig zugegen, jedoch 
überwiegt der Typ, der in der betreffenden Struktur die geringste Bildungsenergie hat. Als Bei-
spiel sei ein Kupferkristall angeführt, in dem die SCHOTTKY-Defekte überwiegen und der bei einer 
Temperatur von 1100 K (also rd. 250 K unter dem Schmelzpunkt) eine Leerstellenkonzentration 
von rd. 10–5 besitzt. Das bedeutet: Im Mittel bleibt jeder 105te Gitterplatz unbesetzt. Die Energie 
zur Bildung einer Leerstelle in Kupfer beträgt 1,1 eV. 

Trägt man in einem Diagramm ln(NS/N) gegen 1/T auf, so erhält die angegebene Exponential-
funktion die Form einer Geraden, die mit dem Schmelzpunkt beginnt (Bild 3.3). Verfolgt man 
diese Funktion experimentell vom Schmelzpunkt an (ausgezogene Kurve), so besteht mit fort-
schreitender Abkühlung zunächst Übereinstimmung mit dem theoretischen Verlauf. Bei einer 
gewissen Temperatur biegt die experimentelle Kurve jedoch in einen konstanten Wert ab und 
folgt nicht mehr dem theoretischen Verlauf (gestrichelt). Bei diesen tieferen Temperaturen kön-
nen die Atome nicht mehr die Diffusions- und Platzwechselvorgänge ausführen, die für die Ein-
stellung der Gleichgewichtskonzentration erforderlich wären. Infolgedessen bleibt eine höhere 
Konzentration an Defekten „eingefroren“, als dem thermischen Gleichgewicht bei tieferen Tem-
peraturen entspricht. Es ist deshalb nicht möglich, einen besonders defektarmen Kristall etwa 
dadurch herzustellen, dass man ihn sehr tief abkühlt. Andererseits kann man jedoch durch „Ab-
schrecken“ von hohen Temperaturen entsprechend höhere Konzentrationen von Defekten einfrie-
ren. Die experimentelle Untersuchung der Konzentration von Punktdefekten kann kalorimetrisch, 
durch präzise Dichtebestimmungen und bei elektrischen Leitern durch Messen des Restwider-
standes bei tiefen Temperaturen erfolgen. 
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Punktdefekte entstehen nicht nur durch thermische Vorgänge, sondern auch durch Beschuss mit 

energiereichen Teilchen oder Strahlen und bei mechanischer Verformung. Die Konzentrationen 
liegen dann selbstverständlich über der des thermischen Gleichgewichts. Da die betroffenen Atome 
bei diesen Vorgängen zumeist im Gitter verbleiben, wird im Allgemeinen eine FRENKEL-
Fehlordnung erzeugt. Auch beim Kristallwachstum können Punktdefekte eingebaut werden. 

 

Bild 3.3. Abhängigkeit der Konzentration von Punktde-
fekten NS/N von der Temperatur T. 
S  Schmelzpunkt.

 
Das Ausheilen von überschüssigen Punktdefekten gegenüber dem thermodynamischen Gleich-

gewicht kann durch eine Rekombination zueinander passender Leerstellen und Zwischengitteratome 
erfolgen (Annihilation), oder die Punktdefekte scheiden sich an der Oberfläche, an Korngrenzen, an 
Versetzungen oder an anderen gröberen Baufehlern aus. Wo diese nicht erreichbar sind, kann die 
Ausscheidung der Punktdefekte auch durch Bildung von Agglomeraten (Cluster) geschehen. Alle 
diese Prozesse sind an Platzwechsel- und Diffusionsvorgänge gebunden. Das thermodynamische 
Gleichgewicht ist dynamisch; Bildung und Ausheilung von Punktdefekten halten sich die Waage. 

Wenden wir uns nun den Punktdefekten zu, die mit Veränderungen der stofflichen Zusammen-
setzung des Kristalls verbunden sind. Sie werden auch als „chemische“ Defekte bezeichnet. Die 
bisher betrachteten Punktdefekte bewirken, wie man sich leicht überzeugt (mit Ausnahme der Anti-
Lagen-Defekte), keinerlei Veränderung der stofflichen Zusammensetzung des Kristalls. Im Gegen-
satz zu den „chemischen“ Defekten bezeichnet man sie deshalb zuweilen als „strukturelle“ oder 
„physikalische“ Defekte. „Chemische“ Punktdefekte entstehen durch Einbau von Fremdatomen aller 
Art, sei es auf Gitterplätzen oder auf Zwischengitterplätzen. Eine Änderung der stofflichen Zusam-
mensetzung bzw. der Stöchiometrie wird bereits bewirkt, wenn bei Verbindungen Leerstellen bei 
nur einer Komponente der Verbindung auftreten. (Man beachte, dass sich im Bild 3.1c die Leerstel-
len gleichermaßen auf beide Komponenten verteilen!) Allerdings können aus einem Ionenkristall 
nicht beliebig viele Ionen entfernt werden, ohne das dadurch entstehende Ladungsdefizit auszuglei-
chen. Das kann durch den Einbau von Ionen anderer Wertigkeit oder durch die Aufnahme oder Ab-
gabe von Elektronen geschehen. Derartige Defekte sind dann mit markanten Änderungen der Elek-
tronenstruktur verbunden. Das hat z. B. besondere Bedeutung für die Leitfähigkeit von Isolator- oder 
Halbleiterkristallen. Außerdem zeigen solche Punktdefekte oft charakteristische spektroskopische 
Eigenschaften und werden dann als Farbzentren bezeichnet. 

Das wohl am besten untersuchte Farbzentrum ist das F-Zentrum, das in Ionenkristallen vom 
NaCl-Typ auftritt. Hier fehlt in der Struktur ein Anion (also im NaCl ein Cl–-Ion), und an der ver-
bleibenden Leerstelle befindet sich ein überschüssiges Elektron, das durch die umgebenden posi-
tiven Kationen auf diesem Platz festgehalten wird (Bild 3.4). Dadurch ist die elektrische La-
dungsneutralität gewährleistet; das Elektron besitzt aber in dieser Position besondere 
Energiezustände, die sich spektroskopisch durch eine Absorptionsbande, eine F-Bande, bemerk-
bar machen. Diese Bande liegt z. B. für NaCl bei einer Wellenlänge von 465 nm. Außer dem F-
Zentrum sind im NaCl noch eine Reihe weiterer Farbzentren gefunden worden, und die Vielfalt 
der überhaupt bekannt gewordenen Farbzentren ist in der Festkörperphysik kaum mehr zu über-
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blicken. Auch spektroskopisch wirksame molekülartige Gruppierungen – z. T. in diversen La-
dungszuständen – werden als Farbzentren oder allgemein als Zentren bezeichnet. 

 

 Bild 3.4. Modell des F-Zentrums in der NaCl-Struktur. 

3.1.2. Versetzungen 

Versetzungen sind Baufehler, die auf eine ganz spezifische Weise mit dem Gitterbau eines Kristalls 
zusammenhängen; ihre Beschreibung ist jedoch etwas komplizierter als die der bisher betrachteten 
Baufehler. Wir führen deshalb ein Gedankenexperiment aus und denken uns einen Kristallblock 
(Bild 3.5 a) entlang der Fläche A–B–C–D zur Hälfte aufgeschnitten. Dann wird die eine Seite des 
aufgeschnittenen Blockes um einen geringen Betrag nach unten „versetzt“ und das Gitter wieder 
zusammengefügt. Die dazu notwendige Verzerrung des Gitters verteilt sich auf den ganzen Block, 
so dass eine Störung des Gitterbaus nur entlang der Linie A–D, der Versetzungslinie, festzustellen ist. 
Das Aufschneiden und Wiederzusammenfügen des Gitters war schließlich nur ein Gedankenexpe-
riment, wir hätten den Kristallblock zur Erzeugung derselben Versetzung auch von der Linie A–D 
aus nach irgendeiner anderen beliebigen Richtung hin aufschneiden können (von der kleinen Stufe 
auf der Oberfläche sehen wir ab). Die Versetzungen stellen deshalb im Kristall linienhafte Real-
struktur-Erscheinungen dar. Wir können das Gedankenexperiment der Versetzungsbildung noch 
modifizieren, indem wir die Verschiebung entlang der aufgetrennten Fläche nicht in Richtung B–C 
(wie im Bild 3.5), sondern in Richtung B–A vornehmen (Bild 3.6). Die Versetzung erhält dadurch 
einen anderen Charakter. Der gestörte Strukturbereich erstreckt sich wieder entlang der Versetzungs-
linie A–D; unmittelbar oberhalb dieser Linie gibt es durch die Verschiebung der beiden Gitterteile 
„zuviel“ Atome, unterhalb „zuwenig“. 

Beide Gedankenexperimente stellen Grenzfälle dar; im Allgemeinen kann man sich die Ver-
schiebung der aufgeschnittenen Gitterteile so vorstellen, dass es Komponenten sowohl in Rich-
tung B–C als auch in Richtung B–A gibt. Die Verschiebung der beiden Gitterteile gegeneinander 
heißt BURGERS-Vektor und kennzeichnet die Versetzung. Der Grenzfall im Bild 3.5 – BURGERS-
Vektor und Versetzungslinie sind parallel zueinander – wird als Schraubenversetzung bezeichnet. 
Der Grenzfall im Bild 3.6 – BURGERS-Vektor und Versetzungslinie stehen senkrecht zueinander – 
 

 

Bild 3.5. Zur Bildung einer Schraubenversetzung. 



202 3.   Physikalisch-chemische Kristallographie 
 

Bild 3.6. Zur Bildung einer Stufenversetzung. 
 

wird als Stufenversetzung bezeichnet. Im allgemeinen Fall eines beliebigen Winkels zwischen 
BURGERS-Vektor und Versetzungslinie trägt die Versetzung „gemischten Charakter“. 

Da bei unseren Gedankenexperimenten die beiden Teile des Gitters nach ihrer Verschiebung 
immer wieder „richtig“ zusammenpassen müssen, stellt der BURGERS-Vektor einen Gittervektor 
dar, der identische Punkte des Gitters aufeinander bezieht. Der Vollständigkeit halber sei ange-
merkt, dass im Zusammenhang mit Stapelfehlern (s. Abschn. 3.1.3.) BURGERS-Vektoren mit Teil-
beträgen von Gittervektoren auftreten können; die zugehörigen Versetzungen heißen Teilverset-
zungen. 

Unsere Gedankenexperimente hatten den Zweck, das Wesen einer Versetzung (engl. disloca-
tion) deutlich zu machen. Die Vorstellung von den Versetzungen ist nun noch dahingehend zu 
modifizieren, dass die Versetzungslinien im allgemeinen keinen geradlinigen Verlauf durch den 
Kristall nehmen, sondern gekrümmt sein und auch Knicke aufweisen können. Der BURGERS-
Vektor der Versetzung bleibt dabei stets konstant, während sich sein Winkel zur Versetzungslinie 
und damit der Charakter der Versetzung ändern können. Aus topologischen Gründen kann eine 
Versetzung nicht einfach im Gitter enden. Die Versetzungslinien müssen entweder bis zur Ober-
fläche des Kristalls durchlaufen oder sich zu einem Ring schließen; außerdem können sie sich 
verzweigen. 

Als Maß für die in einem Kristall enthaltenen Versetzungen dient die Versetzungsdichte, die auf 
zweierlei Weise formuliert wird: einmal als Gesamtlänge aller Versetzungslinien je Volumeneinheit, 
zum anderen als Anzahl der Durchstoßpunkte von Versetzungen an der Kristalloberfläche je Flä-
cheneinheit. Nach beiden Definitionen hat die Versetzungsdichte die Dimension einer reziproken 
Fläche, und die betreffenden Werte stimmen in der Größenordnung überein. Normalerweise haben 
Kristalle Versetzungsdichten von 102...108 cm–2; in Metallkristallen trifft man häufig noch höhere 
Versetzungsdichten, die nach starken Deformationen des Kristalls Werte bis 1014 cm–2 erreichen 
können. Immerhin haben bei einer Versetzungsdichte von 108 cm–2 die in einem Kristallwürfel von 
1 cm3 enthaltenen Versetzungslinien eine Gesamtlänge von 1000 km! 
 

 
Bild 3.7. Stufenversetzung in einem kubisch primitiven Gitter. 
b BURGERS-Vektor; die Stufe am Rande ist unwesentlich. 

 
Bisher ist noch die Frage nach der atomaren Struktur im Bereich der Versetzungslinie, dem 

Versetzungskern, offen geblieben. Betrachten wir das Modell einer Stufenversetzung gemäß 
Bild 3.6 in einem einfachen (primitiven) kubischen Gitter (Bild 3.7): In der oberen Hälfte des 
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Kristallblocks erscheint hier eine überzählige Gitterebene, die an der Versetzungslinie abbricht. 
Über die konkrete Anordnung der Atome einer bestimmten Kristallstruktur entlang der Verset-
zungslinie gibt dieses Gittermodell allerdings noch keine Auskunft. Die Strukturen der Verset-
zungskerne sind so vielfältig wie die Kristallstrukturen selbst, und es sei in dieser Frage nur auf 
die weiterführende Literatur hingewiesen. 
 

 
Bild 3.8. Schraubenversetzung in einem kubisch primitiven Gitter. 
a) Blockbild; b) Seitenriss (b BURGERS-Vektor). 
 

Das Modell einer Schraubenversetzung gemäß Bild 3.5 in einem einfachen (primitiven) kubi-
schen Gitter zeigt Bild 3.8: Ein Gitterblock mit einer Schraubenversetzung besteht nicht wie das 
ungestörte Gitter aus aufeinander gestapelten Netzebenen, sondern aus einer einzigen Gitterfläche, 
die sich ähnlich einer Wendeltreppe um die Versetzungslinie windet. 
 

 
Bild 3.9. Elastische Deformation eines zylindrischen Volumens um eine Versetzung. 
a) Schraubenversetzung; b) Stufenversetzung; Ri Radius des Versetzungskerns bzw. innerer Radius; Ra äußerer 
Radius; b BURGERS-Vektor. 
 

Kristalle mit Versetzungen enthalten (gegenüber solchen mit ungestörter Struktur) eine zusätz-
liche Energie. Diese Energie rührt größtenteils von der durch die Versetzungen bewirkten elasti-
schen Verspannung des Gitters her, welche sich über den gesamten Kristall verteilt. Zur Berech-
nung der elastischen Energie einer Versetzung mit einem Burgers-Vektor der Länge b denke man 
sich die Versetzungslinie (die eine Länge l haben möge) von einem Zylinder der infinitesimalen 
Dicke dr umgeben. Dieser Zylinder werde der Länge nach aufgeschnitten und entsprechend der 
Versetzung deformiert (Bild 3.9). Die Arbeit dEe, die bei einer solchen Verformung gegen die 
elastischen Kräfte (in einem ungestörten Gitter) zu leisten ist, errechnet sich im Rahmen der Elas-
tizitätstheorie für ein isotropes Kontinuum mit einem Schermodul G und einem POISSON-
Verhältnis v bei einer Schraubenversetzung zu 
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Um endliche Werte zu erhalten, muss der Integrationsbereich nach beiden Seiten zu begrenzt wer-
den: Der innere Radius Ri ist dort anzusetzen, wo die elastischen Kräfte, die mit kleiner werdendem 
Radius r unbegrenzt anwachsen, die kristallchemischen Bindungskräfte überschreiten, d. h., wo der 
Bereich des Versetzungskerns beginnt. Eine entsprechende Abschätzung ergibt für Ri die Größen-
ordnung von 1 nm. Für den äußeren Radius Ra hätte man bei einer einzelnen Versetzung den Halb-
messer des Kristalls zu setzen. Enthält der Kristall jedoch mehr Versetzungen, so überlagern sich 
deren elastische Spannungsfelder und heben sich z. T. gegenseitig auf; man setzt in diesem Fall für 
Ra gewöhnlich den halben durchschnittlichen Abstand zwischen den Versetzungslinien ein. Betrach-
ten wir als Beispiel einen Kupferkristall (kubisch dichteste Kugelpackung, Gitterkonstante 
a = 0,362 nm; Schubmodul G = 48,3 · 109 Nm–2; POISSON-Verhältnis v = 0,343) und nehmen einen 
äußeren Radius Ra = 50 µm (entsprechend einer Versetzungsdichte von 104 cm–2) an, so ergibt sich 
die Energie S

eE  einer Schraubenversetzung mit der Länge l und einem BURGERS-Vektor der Länge 

b = 0,255 nm (entsprechend der Länge / 2b a=  der kürzesten Gittervektoren in einem kubisch 
flächenzentrierten Gitter) gemäß: 

S -9 10
e /  = 2,7 · 10  J/m = 1,7 · 10  eV/m 4 eV/E l b≈ . 

Somit enthält der Kristall eine elastische Energie von 4 eV je 0,255 nm der Versetzungslinie. 
Diese Strecke ist gleich dem Netzebenenabstand der von der Versetzungslinie durchschnittenen 
{110}-Netzebenen so wie auch dem Durchmesser eines Cu-Atoms. Die Energie St

eE  einer Stu-
fenversetzung mit dem gleichen Burgers-Vektor ist um den Faktor 1/(1 – v) = 1,52 (für Cu) grö-
ßer und beträgt damit 

St -9 10
e /  = 4,1 · 10  J/m = 2,6 · 10  eV/m 6 eV/E l b≈ . 

Die Energie einer Versetzung mit gemischtem Charakter liegt zwischen beiden Werten, so dass 
also der Charakter einer Versetzung ihre Energie nur relativ wenig beeinflusst. Wegen Ra

 >> Ri 
ändern sich ln (Ra/ Ri) und damit die Versetzungsenergie bei einer Änderung der für die Rechnung 
benutzten Radien Ri und Ra gleichfalls nur wenig, so dass es auf deren genaue Werte nicht an-
kommt und die Versetzungsenergie auch weitgehend unabhängig von der Versetzungsdichte ist. 
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In Anbetracht dessen sowie der in die Rechnung eingehenden Näherungen (Annahme eines iso-
tropen elastischen Kontinuums sowie einer geraden Versetzungslinie) kann man für die elastische 
Energie Ee einer (beliebigen) Versetzung näherungsweise schreiben: 

Ee = αGb2l  

mit einem Faktor α = 0,5 ... 1,5. Gegenüber dieser beträchtlichen elastischen Energie einer Ver-
setzung ist die Energie EK des Versetzungskerns deutlich geringer. Abschätzungen, die von der 
Schmelzwärme des im Versetzungskern enthaltenen Kristallmaterials ausgehen, führen auf eine 
Größenordnung von  

EK/l = 0,5 · 10–3 J/m ≈ 0,75 eV/0,255 nm,  

das sind nur reichlich 10 % der oben berechneten elastischen Energie. Für Abschätzungen der 
gesamten Energie ED = Ee + EK einer Versetzung kann man EK auch mit in den Faktor α hinein-
ziehen, wobei für viele Belange α ≈ 1 angenommen und dann einfach ED ≈ Gb2l geschrieben wer-
den kann. 

Die Versetzungsenergie ED ist (im Rahmen der Näherung) proportional zur Länge l der Ver-
setzungslinie, so dass sich die Energie der Versetzung durch eine Verkürzung der Versetzungsli-
nie reduziert. Man kann deshalb die Größe ED/l auch als eine Kraft interpretieren, die bestrebt ist, 
die Versetzungslinie „straff“ zu ziehen. Außerdem ist die Versetzungsenergie ED proportional 
zum Quadrat des BURGERS-Vektors b2. Deshalb bilden sich gewöhnlich nur Versetzungen mit den 
kleinstmöglichen BURGERS-Vektoren: das sind die jeweils kürzesten Gittervektoren. Beispiels-
weise enthalten zwei Versetzungen mit den gleichen Burgers-Vektoren b = a zusammen nur halb 
soviel Energie, wie eine einzige Versetzung mit dem doppelten BURGERS-Vektor b = 2a, obwohl 
beide Anordnungen als solche die gleiche Gesamtversetzung des Gitters bewirken. Versetzungen 
mit größeren BURGERS-Vektoren sind energetisch ungünstig und treten nur unter besonderen Um-
ständen auf. 

Doch auch die Energie der Versetzungen mit den kleinstmöglichen BURGERS-Vektoren ist 
noch so groß, dass sie durch thermische Fluktuationen selbst bei der Temperatur des Schmelz-
punktes praktisch nicht aufgebracht werden kann: Versetzungen gehören nicht zum thermodyna-
mischen Gleichgewichtszustand eines Kristalls – im Gegensatz zu den oben behandelten Punktde-
fekten. 

Versetzungen können (außerhalb des thermodynamischen Gleichgewichts) auf verschiedene 
Weise entstehen: 
– durch Fehlpassungen des Gitters infolge Änderungen der Gitterkonstanten, hervorgerufen 

durch Schwankungen der Zusammensetzung bei verunreinigten Kristallen oder Mischkristal-
len; 

– durch Weiterwachsen von Versetzungen, die bereits im Keimkristall vorhanden waren (vgl. 
Abschn. 3.2.2.); 

– durch Fehlpassungen beim Aufwachsen auf einen Keimkristall oder auf ein anderes Kristall-
substrat (vgl. Abschn. 3.2.6.); 

– durch ein „versetztes“ Zusammenwachsen von Dendritenästen und anderen vergröberten 
Wachstumsformen oder beim Umwachsen von Einschlüssen; 

– durch plastische Verformung (vgl. Abschn. 4.7.2.), hervorgerufen u. a. durch thermische 
Spannungen oder durch einen Modifikationswechsel. 

Schließlich können Versetzungen noch durch eine Kondensation von Punktdefekten entstehen: 
Punktdefekte (Leerstellen, Zwischengitteratome), die im Kristall nach dem Wachstum bzw. in-
folge Änderung der Zustandsparameter (Abkühlen) in Übersättigung vorhanden sind, neigen zur 
Ausscheidung.  Wenn z. B. im Überschuss vorhandene Leerstellen weder mit Zwischengitter-
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atomen rekombinieren noch durch Diffusion bis an die Oberfläche, an Korngrenzen, an Ver-
setzungen oder an andere gröbere Baufehler gelangen und dort ausgeschieden werden können, 
dann lagern sie sich (bei hinreichender Beweglichkeit) zu Agglomeraten (Cluster) zusammen. 
Nach einem häufig zutreffenden Modell sind diese Agglomerate scheibenförmig (Bild 3.10 a); 
indem das Kristallgitter von oberhalb und unterhalb der Leerstellenscheibe zusammenrückt und 
sich wieder verbindet, bleibt entlang der Umrandung der Scheibe ein Versetzungsring  (engl. loop 
– Schleife) zurück (Bild 3.10 b). Dieses Modell kann noch in verschiedener Weise modifiziert 
werden. So können umgekehrt anstatt von Leerstellen Zwischengitteratome kondensieren und ein 
scheibenförmiges Stück einer neuen Gitterebene bilden, das dann gleichfalls von einem Verset-
zungsring umrandet wird. Wesentlich ist, dass nach solchen Mechanismen Versetzungen in einem 
Kristall gewissermaßen „von selbst“ ohne anderweitige, von außen wirkende Vorgänge entstehen 
können. Allerdings bleiben die so entstehenden Versetzungsgebilde meist mikroskopisch klein 
und sind eher den anderen Mikrodefekten (Cluster etc.) zuzurechnen, als dass sie den gewöhnli-
chen, linienhaft ausgedehnten Versetzungen vergleichbar sind. 
 

 
Bild 3.10. Modell zur Versetzungsbildung durch Kondensation von Leerstellen. 
a) Scheibenförmiges Agglomerat von Leerstellen; b) Bildung eines Versetzungsrings (im Querschnitt). 
 

Versetzungen lassen sich durch röntgenographische und elektronenmikroskopische Methoden 
beobachten (vgl. Abschnitte 5.2. und 5.3.). In klar durchsichtigen Kristallen können einzelne Ver-
setzungen unter dem Polarisationsmikroskop aufgrund der durch sie verursachten Spannungsdop-
pelbrechung sichtbar sein. Eine andere Methode zum Nachweis von Versetzungen, die wegen 
ihrer einfachen Durchführung sehr verbreitet ist, besteht darin, an den Durchstoßpunkten der Ver-
setzungslinien in der Kristalloberfläche Ätzgrübchen zu erzeugen (s. Abschn. 3.2.5.). Ferner lie-
ßen sich Versetzungen dadurch nachweisen, dass durch spezielle Verfahren Beimengungen an 
den Versetzungslinien zur Ausscheidung gebracht und mikroskopisch beobachtet wurden (Deko-
rationsmethode). Weitere Eigenschaften von Versetzungen werden im Abschn. 4.7.2. behandelt. 

3.1.3. Korngrenzen und Stapelfehler 

An einer Korngrenze stoßen zwei Kristallindividuen (Körner) aneinander. Um eine Korngrenze 
phänomenologisch zu kennzeichnen, ist zunächst die gegenseitige Orientierung der aneinander-
grenzenden Gitter festzulegen. Das kann durch Angabe einer Drehung (um eine bestimmte 
Achse) geschehen, durch die beide Gitter miteinander zur Deckung kommen. Das liefert drei Be-
stimmungsstücke: zwei für die Richtung der Achse, eines für den Drehwinkel. Außerdem ist noch 
die Lage der Grenze zum Gitter (des einen Korns) zu fixieren, was nochmals zwei Bestimmungs-
stücke erfordert (z. B. zur Angabe der Flächennormalen der Korngrenze durch zwei Winkelkoor-
dinaten). Somit sind zur vollständigen Kennzeichnung einer Korngrenze insgesamt fünf Bestim-
mungsstücke erforderlich. Nach dem gegenseitigen Bezug zwischen den Gittern der beiden 
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Kristallkörner unterscheidet man Kleinwinkelkorngrenzen, Großwinkelkorngrenzen und Zwil-
lingsgrenzen. 

Von einer Kleinwinkelkorngrenze (Subkorngrenze) spricht man, wenn der Unterschied in der 
Orientierung der aneinandergrenzenden Gitter gering ist und sich im Bereich von Winkelminuten 
bis zu rd. 4° bewegt. Ein Modell für den Aufbau einer Kleinwinkelkorngrenze erhält man, indem 
in einem Gitter Stufenversetzungen (vgl. Bild 3.7) in einer Reihe übereinander angeordnet werden 
(Bild 3.11 a links). Sei D der Abstand zwischen den Versetzungen und b der Betrag ihres BUR-
GERS-Vektors, so ergibt sich zwischen den Subkörnern ein Orientierungsunterschied ϑ ≈ b/D. Bei 
diesem einfachen Modell verläuft die Kleinwinkelkorngrenze symmetrisch durch das Gitter. Bei 
einem unsymmetrischen Verlauf der Kleinwinkelkorngrenzen treten Stufenversetzungen mit Bur-
gers-Vektoren anderer Richtung hinzu (Bild 3.11 b rechts). In beiden Modellen liegt die Dreh-
achse, mit deren Hilfe sich die Gitter der beiden Subkörner zur Deckung bringen lassen, parallel 
zur bzw. in der Subkorngrenze. Das ist ein Grenzfall, der als „tilt“-Korngrenze (zu übersetzen mit 
„Kippkorngrenze“ oder „Neigungskorngrenze“) bezeichnet wird. Der andere Grenzfall besteht 
darin, dass die betreffende Achse senkrecht auf der Subkorngrenze steht, und wird als „twist“-
Korngrenze (zu übersetzen mit „Drehkorngrenze“ oder „Verschränkungskorngrenze“) bezeichnet. 
Will man den Aufbau einer „twist“-Korngrenze modellhaft erfassen, so kommt man auf ein Sys-
tem von Schraubenversetzungen, die sich gegenseitig durchkreuzen und ein Netzwerk bilden, wie 
Bild 3.12 im Vergleich mit Bild 3.8 deutlich macht. 
 

Bild 3.11. Modell einer Klein-
winkelkorngrenze („tilt“-Korn-
grenze) in einem kubisch primiti-
ven Gitter. 
a) Symmetrischer Fall; b) unsymme-
trischer Fall. 

 
Im allgemeinen hat eine Kleinwinkelkorngrenze sowohl „tilt“ - als auch „twist“-Komponenten 

und verläuft mehr oder weniger unregelmäßig durch das Kristallvolumen; ihre Struktur besteht 
aus einem mehr oder weniger dichten Netzwerk von Versetzungen unterschiedlichen Charakters – 
je nach dem Grad der Verschwenkung der Subkörner. 

Die Zusammensetzung eines Kristalls aus Subkörnern bedingt (im Zusammenwirken mit den 
Einzelversetzungen) eine gewisse Streuung der Orientierung des Kristallgitters über das Volumen 
des Kristalls: Das ist das Wesen des Mosaikbaus (Bild 3.13), ein Begriff, der bereits vor Kenntnis 
der Versetzungen und Struktur der Subkorngrenzen geprägt wurde. 

Von einer Großwinkelkorngrenze (oder einer Korngrenze schlechthin) spricht man, wenn die 
Verschwenkung zwischen den Körnern 4° übersteigt. Die Energie solcher Korngrenzen bewegt 
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Bild 3.12. Modell einer „twist“-
Korngrenze in einem kubisch primiti-
ven Gitter. 

 
 

Bild 3.13. Mosaikbau. 
Kleinwinkelkorngrenzen neben Einzelver-
setzungen in einem Kristall von Lithiumflu-
orid LiF; Ätzgrübchen auf einer (100)-
Spaltfläche; vgl. Bild 3.44. Foto: BOHM. 

 
sich in der Größenordnung von 0,5 J/m2. Früher gab es die Vorstellung, dass zwischen den beiden 
Körnern eine quasi amorphe (glasartige) sog. BEILBY-Schicht  aus ungeordneten Atomen mit einer 
Dicke von mehreren Gitterkonstanten besteht. Dann müssten aber die Eigenschaften der Korn-
grenze (z. B. die Korngrenzenenergie) unabhängig von der gegenseitigen Orientierung der beiden 
Kristallkörner und der Lage der Korngrenze sein, doch wird das Gegenteil beobachtet. Zudem 
verhalten sich Kippkorngrenzen („tilt“-Korngrenzen) anisotrop, z. B. hinsichtlich einer Diffusion 
entlang der Korngrenze. Deshalb gehen die verschiedenen Korngrenzenmodelle durchweg davon 
aus, dass die Struktur der beiden Körner bis unmittelbar an die Korngrenze heranreicht, d. h., auch 
die Atome in der Grenze lassen sich der Struktur eines der beiden Körner oder u. U. auch beider 
Körner gleichzeitig zuordnen. 

Nach dem Inselmodell gibt es entlang der Korngrenze inselförmige Bereiche, in denen es zu 
einer gittermäßigen Passung zwischen den Körnern kommt, unterbrochen von Bereichen ohne 
solche Passung. 

Verschiedentlich wurden Versetzungsmodelle (nach dem Muster der Kleinwinkelkorngrenzen) 
auch für Großwinkelkorngrenzen vorgeschlagen; sie sind jedoch problematisch: Die Versetzun-
gen müssten nämlich in der Korngrenze so dicht aufeinanderfolgen, dass sich ihre Kernbereiche 
überlappen und zwischen ihnen kein Platz mehr für einen gittermäßigen Zusammenhang bliebe, 
und die Eigenschaften von sich überlappenden bzw. miteinander verschmelzenden Versetzungs-
kernen lassen sich nur schwierig erfassen. 

Einen sehr instruktiven geometrischen Zugang zum Problem der Struktur von Korngrenzen 
verschaffen die Koinzidenzmodelle: Bei bestimmten gegenseitigen Orientierungen der beiden 
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Körner, die von ihren Gitterparametern abhängen, kommt es dazu, dass ein Teil der Gitterpunkte 
beider Körner, zeichnete man beide Gitter über die Korngrenze hinweg übereinander, zusammen-
fallen (koinzidieren). Diese Punkte bilden für sich ein weitermaschiges Gitter, das Koinzidenzgit-
ter (Bild 3.14). Die betreffenden ausgezeichneten Orientierungen bezeichnet man als Koinzidenz-
orientierungen. Entlang einer Gitterebene des Koinzidenzgitters kann ohne weiteres eine 
strukturell weitgehend perfekte Korngrenze mit einer verblüffenden Konkordanz verlaufen (Bild 
3.15). Bei einer solchen Koinzidenzkorngrenze sind sowohl die gegenseitige Orientierung der 
beiden Körner als auch die Lage der Korngrenze genau festgelegt. Weicht eine Korngrenze von 
dieser festgelegten (symmetrischen) Lage ab , dann besitzt sie Stufen von einer Koinzidenzebene 
zur nächsten, wie es im Bild 3.15 angedeutet ist. Auch gewisse Abweichungen von der festgeleg-
ten Koinzidenzorientierung sind nach diesem Modell möglich; sie werden durch entsprechende 
Versetzungen in den Korngrenzen aufgefangen. 
 

 
Bild 3.14. Koinzidenzorientierung zweier Gitter. 
Die Punkte des Koinzidenzgitters sind ausgefüllt ge-
zeichnet. 

Bild 3.15. Koinzidenzkorngrenze in einer kubisch 
raumzentrierten Kugelpackung. 
Koinzidierende Atomlagen sind ausgefüllt gezeichnet. 
Dargestellt ist eine (110)-Ebene; die Körner sind um 
50,5° um [110] gegeneinander gedreht (verkippt); die 
Korngrenze A–B–C–D macht bei B–C einen Sprung von 
einer Koinzidenzgitterebene zur nächsten. 
Nach BRANDON et al. [3.5]. 

 
Einen Schritt weiter geht das Relaxationsmodell, bei welchem nach GLEITER [3.6] angenom-

men wird, dass die Atome in der Korngrenze in eine Lage mit der geringsten freien Energie rela-
xieren. Es wird auch als Baueinheitenmodell bezeichnet: Bei der Relaxation bilden sich definierte 
Gruppierungen aus wenigen Atomen, sog. Baueinheiten, die sich im Falle einer Koinzidenzkorn-
grenze mit symmetrischer Lage periodisch wiederholen (Bild 3.16). Wegen der in der Korngrenze 
vorhandenen monoatomaren Stufen spricht man auch vom Stufenmodell. – Für eine Koinzidenz-
korngrenze in unsymmetrischer Lage wird auch nach diesem Modell ein Aufbau aus (gegenüber 
Bild 3.16 gröberen) Stufen angenommen, die sich aus Segmenten in symmetrischer Lage zusam-
mensetzen. Eine Korngrenze, die nicht einer der ausgezeichneten Koinzidenzorientierungen ent-
spricht, besteht nach diesem Modell aus einem Gemisch von zwei Baueinheiten, wie sie sich bei 
den jeweils benachbarten Koinzidenzorientierungen ausbilden würden. 
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Bild 3.16. Relaxationsmodell (Baueinheitenmodell). 
Dichteste Kugelpackung (in einer Ebene) mit einer Koinzidenz-Großwin-
kelkorngrenze entsprechend einer Drehung (gegenseitige Verkippung) von 
38° oder 22°; schraffiert: periodisch sich wiederholende Baueinheit entlang 
der Korngrenze. 

 
Die Zwillingsgrenzen sind dadurch gekennzeichnet, dass die aneinandergrenzenden Kristallindi-

viduen von vornherein eine dem betreffenden Zwillingsgesetz entsprechende, genau festgelegte 
Orientierung zueinander haben (vgl. Abschn. 1.8.). Insofern lassen sich Koinzidenzorientierungen 
auch als Zwillingsstellungen interpretieren. So entspricht die im Bild 3.14 dargestellte spiegelbildli-
che Anordnung der beiden Gitter einer Zwillingsstellung nach einer Zwillingsebene, und über die 
Zwillingsgrenze setzt sich in diesem Fall ein Koinzidenzgitter fort. Bei Strukturen, deren Symmetrie 
geringer ist als die ihres Translationsgitters (Hemiedrien), gibt es auch die Möglichkeit, dass sich das 
Translationsgitter selbst über die Zwillingsgrenze hinweg fortsetzt. In den Fällen, in denen die Zwil-
lingsgrenze mit der Zwillingsebene und diese mit einer Gitterebene zusammenfallen, hat die Zwil-
lingsgrenze eine atomar perfekte Struktur. Solche Zwillingsgrenzen werden als kohärent bezeichnet. 
Anderenfalls ist eine Zwillingsgrenze inkohärent, insbesondere, wenn sie keinen ebenen, sondern 
einen willkürlich wechselnden Verlauf nimmt. Inkohärente Zwillingsgrenzen besitzen eine den 
Großwinkelkorngrenzen vergleichbare Korngrenzenenergie. Bei den atomar perfekten kohärenten 
Zwillingsgrenzen ist die Korngrenzenenergie hingegen deutlich kleiner. 

 
Die Stapelfehler sind eine weitere Art von flächenhaften Kristallbaufehlern. Zu ihrem Ver-

ständnis können wir uns den Aufbau einer Kristallstruktur so vorstellen, dass fortlaufend Atom-
schichten in einer bestimmten Ordnung aufeinander gestapelt werden. Wird diese Stapelfolge 
einmal nicht eingehalten, indem eine Atomschicht gegenüber der vorangegangenen in einer ande-
ren Position angeordnet wird, als es der richtigen Stapelordnung entspricht, dann resultiert ein 
flächenhaft ausgedehnter Defekt, ein Stapelfehler. 

Ein instruktives Beispiel bieten die dichtesten Kugelpackungen, bei denen Stapelfehler tatsäch-
lich häufig auftreten. Die Aufeinanderfolge von dicht gepackten Kugelschichten wurde vorn an-
hand der Bilder 2.1 bis 2.3 dargestellt. Eine kubisch dichteste Kugelpackung wird z. B. durch die 
Folge ...ABCABC... gegeben. Betrachten wir demgegenüber die Folge ...ABCACABC..., dann ist 
diese Folge in einer dichtesten Kugelpackung zwar ohne weiteres möglich, doch ist die kubische 
Stapelfolge zwischen der 4. und 5. Schicht nicht ordnungsgemäß eingehalten worden; es resultiert 
ein Stapelfehler, von dem beide Schichten gleichermaßen betroffen sind. 

Stapelfehler sind meist eben und haben eine atomar perfekte Struktur sowie eine entsprechend 
geringe Energie. Die Stapelfehlerenergien bewegen sich zwischen einigen zehn µJ/cm2 (Mikro-
joule je Quadratzentimeter) für Metalle (Aluminium 17 µJ/cm2) bis zu sehr geringen Werten bei 
Schichtenstrukturen mit geringeren Bindungskräften zwischen den Schichten (Graphit 
0,05 µJ/cm2). 

Im Gegensatz zu Korngrenzen und Zwillingsgrenzen weisen die Kristallbereiche beiderseits 
eines Stapelfehlers keinen Unterschied in der Orientierung ihrer Gitter auf. Lediglich eine paral-
lele Verschiebung (Translation) um einen bestimmten Vektor bringt beide Gitter miteinander zur 
Deckung. Im obigen Beispiel wäre das eine Verschiebung der 5. Schicht (samt allen folgenden 
Schichten) von der Position C in die Position B (vgl. Bild 2.1). Dieser den Stapelfehler kenn-
zeichnende Verschiebungsvektor wird (wie bei den Versetzungen) als BURGERS-Vektor bezeich-
net. Zum Unterschied von den Versetzungen ist der BURGERS-Vektor hier jedoch kein Gittervek-
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tor, denn sonst entstünde kein Stapelfehler – wie man sich anhand der Ausführungen zu den Bil-
dern 3.4 und 3.5 verdeutlichen kann. Wenn ein Stapelfehler (entsprechend der Fläche ABCD auf 
diesen Bildern) innerhalb eines Kristalls abbricht, entsteht an seinem Rand (entsprechend der 
Linie AD) eine versetzungsähnliche Struktur, nur dass der BURGERS-Vektor eben kein ganzer 
Gittervektor ist; man spricht dann von einer unvollständigen oder Teilversetzung, von welcher ein 
Stapelfehler umrandet wird. 

Es gibt noch eine Reihe weiterer flächenhafter Kristallbaufehler, bei denen die Gitter der anei-
nandergrenzenden Kristallbereiche durch eine Translation miteinander zur Deckung gebracht 
werden. Man bezeichnet sie zusammenfassend als Translationsgrenzen. Hierzu gehören u. a. auch 
die Antiphasengrenzen. Sie können in Überstrukturen (vgl. Bilder 2.15 bis 2.17) entstehen, wenn 
bei deren Herausbildung die Ordnung der Überstruktur in verschiedenen Bereichen in einem an-
deren „Takt“ bzw. in einer anderen Phase einsetzt, also z. B. im Bild 2.15 dergestalt, dass die Cu- 
und die Au-Positionen vertauscht werden. Antiphasengrenzen bilden entweder eine geschlossene 
Fläche oder werden (gleich den Stapelfehlern) von unvollständigen Versetzungen (Teilversetzun-
gen) begrenzt (Bild 3.17). Im Gegensatz zu letzteren werden vollständige Versetzungen in Über-
strukturen gelegentlich auch als Überstrukturversetzungen oder als Überversetzungen bezeichnet. 
– Zu den Translationsgrenzen gehören schließlich noch die Scherflächen. Sie entstehen, wenn 
man aus einer Struktur gewisse Atomschichten ganz oder teilweise herausnimmt, wie es bei Ab-
weichungen von der Stöchiometrie geschehen kann. 
 

 

Bild 3.17. Antiphasengrenzen in einer Überstruktur. 
oben: Antiphasengrenze (gestrichelt), begrenzt durch Teilversetzungen 
( ); unten: geschlossene Antiphasengrenze. 

3.1.4. Flüssige Kristalle 

Viele organische Substanzen gehen am Schmelzpunkt in flüssige Kristalle (kristalline Flüssig-
keiten) über. Es sind Flüssigkeiten, die im Gegensatz zu normalen, isotropen Schmelzen trüb er-
scheinen und durch anisotrope Eigenschaften sowie optische und rheologische Besonderheiten 
ausgezeichnet sind. Erst bei einer höheren Temperatur, dem Klarpunkt, erfolgt ein Übergang in 
eine isotrope Schmelze. Flüssige Kristalle sind thermodynamisch stabil und werden als Zwischen- 
oder Mesophasen bezeichnet. Ihr Wesen beruht auf zwei- oder eindimensionalen Ordnungs-
zuständen der Moleküle in der Flüssigkeit. 

Man unterscheidet bei den flüssigen Kristallen smektische Phasen (griech. σμηγμα: Schleim), 
nematische Phasen (griech. νεματος: Faden) und cholesterische Phasen (von Cholesterol). Die 
smektischen Phasen haben eine zweidimensionale Ordnung. Die Moleküle sind über relativ große 
Bereiche in Schichten angeordnet (Bild 3.18), die sich leicht gegeneinander verschieben lassen. 
Daraus resultiert ein flüssiges Verhalten, wobei allerdings die Viskosität und die Oberflächen-
spannung sehr groß sein können. Je nach der Anordnung der Moleküle innerhalb der Schichten 
unterscheidet man eine Reihe smektischer Zustände, die durch Großbuchstaben (beginnend mit A)
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Bild 3.18. Anordnung der Moleküle in einer smektischen Phase. 
Zur Verdeutlichung wurden die Molekülschichten etwas auseinandergerückt. 

 
spannung sehr gekennzeichnet werden (SACKMANN und DEMUS [3.7]). – Die nematischen Phasen 
weisen hingegen nur eine Parallelorientierung der Längsachsen der Moleküle auf, die sich norma-
lerweise auch nur jeweils über kleinere Bereiche erstreckt (Bild 3.19); sie sind daher viel dünn-
flüssiger als die smektischen Phasen. Eine Parallelorientierung aller Moleküle über größere Berei-
che lässt sich z. B. durch Anwendung elektrischer oder magnetischer Felder erreichen. – Die 
cholesterischen Phasen nehmen eine Zwischenstellung ein. Bei ihnen besteht jeweils innerhalb 
einer Schicht von Molekülen eine nematische Ordnung; deren Vorzugsrichtung ändert sich jedoch 
beim Fortschreiten senkrecht zur Schichtung um einen bestimmten Winkelbetrag (Bild 3.20). 
Diese Ordnung wird durch den chiralen Charakter der Moleküle induziert. Über viele Molekül-
schichten hinweg ergibt sich so eine kontinuierliche, schraubenartige Umdrehung der Vorzugs-
richtung, was ein extrem hohes optisches Drehvermögen, einen Zirkulardichroismus (s. Abschn. 
4.5.9.) und eine selektive Reflexion bedingt. Die Wellenlänge dieser selektiven Reflexion ent-
spricht der „Ganghöhe“ der Umdrehung, welche sich mit der Temperatur ändert. 
 

Bild 3.19. Anordnung der Moleküle in einer nematischen 
Phase. 

 

 

Bild 3.20. Anordnung der Moleküle in einer cholesterischen 
Phase. 
Es ist nur etwa jede dreihundertste Molekülschicht wiedergegeben. 

 
Kristallin-flüssige Phasen sind, wie gesagt, bei vielen organischen Substanzen zu beobachten. 

Dabei tritt im Bereich zwischen Schmelzpunkt und Klarpunkt häufig eine ganze Reihe ver-
schiedener Phasen auf, die sich bei bestimmten Temperaturen ineinander umwandeln (thermo-
trope flüssige Kristalle). Außerdem gibt es auch in Lösungen kristallinflüssige Phasen (lyotrope 
flüssige Kristalle) . Für die Bildung kristallin-flüssiger Phasen ist eine große Anisotropie der Pola-
risierbarkeit der betreffenden Moleküle wesentlich, so dass es sich bei den flüssigen Kristallen 
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meistens um lang gestreckte, planare und vor allem starre Moleküle handelt, vorzugsweise mit 
einem konjugierten aromatischen System. Die cholesterischen Mesophasen treten vorzugsweise 
bei Derivaten des Cholesterols auf. Bezüglich der zahlreichen Substanzen, die kristallin-flüssige 
Phasen bilden, und deren Eigenschaften sei auf die weiterführende Literatur (z. B. D. DEMUS et al. 
sowie H. D. KOSWIG verwiesen). 

Die besonderen Eigenschaften der flüssigen Kristalle eröffnen interessante Anwendungs-
möglichkeiten. Die große Temperaturempfindlichkeit der selektiven Reflexion cholesterischer Phasen 
ermöglicht ihren Einsatz als Temperaturindikatoren in der Medizin, für Infrarot-Bildwandler und in 
der Werkstoffprüfung. Eine große praktische Bedeutung erlangten bereits nematische Phasen in elek-
trooptischen Anzeigesystemen, z. B. zur Ziffernanzeige in elektronischen Uhren, Geräten und Arma-
turen, auf fernbedienten Verkehrs- und Hinweistafeln usw., die sich durch flache Konstruktion und 
geringen Leistungsverbrauch auszeichnen. Eine solche Zelle für elektrooptische Anzeigen besteht aus 
zwei Glasplatten, die die Elektroden tragen, zwischen denen sich ein 5...50 μm dicker Film einer ne-
matischen Flüssigkeit befindet. Die Zellen können als Transmissions- oder Reflexionsvorrichtung 
konstruiert werden; als durchsichtige Elektroden dienen aufgedampfte, elektrisch leitende Schichten 
aus SnO2 oder In2O3. Wesentlich ist eine einheitliche Orientierung der Moleküle in der flüssig-
kristallinen Schicht. Es gibt verschiedene Orientierungszustände; die Bilder 3.21 a und 3.21 b zeigen 
die beiden Grundtypen. Durch Einwirkung elektrischer Felder oder Ströme kommt es zu einer Ände-
rung des Orientierungszustandes in der Schicht und damit zu einer Änderung der optischen Eigen-
schaften, wobei man eine ganze Reihe von Effekten unterscheiden und ausnutzen kann. Nur zwei 
Beispiele seien angeführt: Fließt durch eine Flüssigkristallzelle ein elektrischer Strom, so kommt es 
bei Feldstärken in der Größenordnung von 1 MV/m durch elektrohydrodynamische Wechselwirkung 
zu einer Störung der parallelen Ordnung der Moleküle bis auf kleinste Bereiche (Bild 3.21 c), die 
intensive turbulente Bewegungen ausführen und als Streuzentren für Licht wirken. Nach dem Ein-
schalten der Spannung beobachtet man eine starke Zunahme der Streuung, als wandle sich ein durch-
sichtiges Glas in Milchglas um; der Effekt wird als „dynamische Streuung“ bezeichnet. – Als zweites 
Beispiel seien homöotrop orientierte Schichten angeführt, deren Orientierung durch ein angelegtes 
elektrisches Feld infolge elektroelastischer Deformation der Moleküle verändert werden kann (Bild 
3.21d). Im Extremfall kommt es zu einem Umklappen in die homogene Orientierung. Nematische 
Schichten mit einheitlicher Parallelorientierung der Moleküle verhalten sich wie optisch positive ein-
achsige Kristalle (vgl. Abschn. 4.5.). Durch das Umklappen der Orientierung lassen sich zwischen 
gekreuzten Polarisatoren Kontrastverhältnisse von 1000 : 1 und besser erzielen. 
 

 
Bild 3.21. Einige Orientierungsmöglichkeiten flüssig-kristalliner Schichten. 
a) homogene, b) homöotrope, c) inhomogene, dynamisch streuende, d) deformierte homöotrope Orientierung. 
 

Eine den flüssigen Kristallen in gewisser Hinsicht komplementäre Erscheinung sind die plasti-
schen Kristalle. Eine Reihe von Kristallen aus kugelähnlichen, „globularen“ Molekülen mit 
schwachen zwischenmolekularen Bindungskräften erfährt beim Erwärmen einen Übergang in 
eine plastische Phase. Hierzu gehören CH4, CCl4, C(CH3)4, C2F6, Campher und viele weitere or-
ganische Substanzen, aber auch anorganische Stoffe wie CO, HCl, H2S, PH3, SiF4, Ar, Xe (TIM-
MERMANS [3.8]). Die plastischen Kristalle sind meist kubisch und weitgehend isotrop; viele ihrer 
Eigenschaften (Dielektrizitätskonstante u. a.) entsprechen bereits denen der Schmelze, in die die 
Kristalle am Schmelzpunkt mit einer sehr geringen Schmelzwärme übergehen, was auf die Ähn-
lichkeit zwischen plastischer und flüssiger Phase hinweist. 
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Das Wesen der plastischen Kristalle beruht auf einer dreidimensionalen Ordnung der Moleküle, 

also einem richtigen Gitter, wobei jedoch bereits alle Rotationsfreiheitsgrade wie in einer Flüssig-
keit angeregt sind. Im Gegensatz dazu erreichen bei den flüssigen Kristallen die Moleküle zuerst 
die Fluidität und erst am Klarpunkt die volle Rotationsfreiheit. So haben wir für das Auftreten von 
Zwischenphasen das Schema: 

 

3.2. Kristallisation 

Kristallisation bedeutet thermodynamisch den Übergang eines Stoffes aus irgendeinem anderen 
Zustand in den betreffenden kristallisierten Zustand. Betrachten wir als Beispiel das Zustandsdia-
gramm des Schwefels (Bild 3.22), in dem die Stabilitätsbereiche der verschiedenen Phasen darge-
stellt sind. Eine stabile Phase ist nach den Sätzen der Thermodynamik diejenige Phase, die in 
Abhängigkeit von den Parametern Druck und Temperatur den Zustand mit der kleinsten freien 
Enthalpie darstellt. Entlang den Grenzen zwischen den Stabilitätsbereichen zweier Phasen im 
Zustandsdiagramm ist die freie Enthalpie (je Mol) der betreffenden Phasen gleich, sie sind gleich-
zeitig stabil und befinden sich im thermodynamischen Gleichgewicht. 
 

 Bild 3.22. Zustandsdiagramm von Schwefel (nicht maßstabsgetreu). 
 

Ein Übergang in eine kristallisierte Phase kann entsprechend den Punkten 1, 2 und 3 im 
Bild 3.22 aus dem Dampf, aus der Schmelze, aber auch aus einer anderen kristallisierten Phase 
erfolgen. Bei Mehrstoffsystemen gibt es außerdem noch die Kristallisation aus der Lösung. Im 
Beispiel des Schwefels kann in allen drei genannten Fällen der Stabilitätsbereich der α-Phase so-
wohl durch eine Erniedrigung der Temperatur (entlang der Horizontalen) als auch durch eine Er-
höhung des Druckes (entlang der Vertikalen) erreicht werden. Damit die Kristallisation stattfindet, 
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muss die betreffende Gleichgewichtskurve überschritten werden. Der Grad dieser Überschreitung 
ist ein ausschlaggebender Parameter für den kinetischen Ablauf der Kristallisation; in Bezug auf 
den Dampf (oder eine Lösung) wird die Überschreitung als Übersättigung, in Bezug auf die 
Schmelze als Unterkühlung angegeben. 

3.2.1. Keimbildung 

Wenn in einem Stoffsystem die Zustandsvariablen (Temperatur, Druck, in Mehrstoffsystemen 
auch die Zusammensetzung) derart verändert werden, dass im Zustandsdiagramm die betreffende 
Gleichgewichtskurve überschritten und der Stabilitätsbereich einer Kristallphase erreicht wird, so 
setzt die Kristallisation im allgemeinen nicht sofort ein: Erst muss eine gewisse, u. U. sogar be-
trächtliche Übersättigung oder Unterkühlung erreicht werden, bevor die Kristallisation spontan 
beginnt. Zwar würde ein bereits vorhandener Kristall schon bei einer sehr kleinen Überschreitung 
weiterwachsen; die Bildung einer neuen Phase ist jedoch ein besonderer Vorgang, der bei kleinen 
Überschreitungen gehemmt ist. Verfolgen wir diesen Vorgang experimentell (Bild 3.23): Lösun-
gen von Salol in Methanol verschiedener Konzentration werden von 32 °C – entsprechend den 
Punkten 1, 2 und 3 – allmählich abgekühlt. Im Zustandsdiagramm wird damit entlang einer hori-
zontalen Linie die Gleichgewichtskurve (Löslichkeitskurve) erreicht und überschritten, ohne dass 
zunächst eine Kristallisation stattfindet. Erst bei bestimmten Überschreitungen kommt es zur 
spontanen Keimbildung, indem sich submikroskopische Partikel als Keime der neuen Phase bil-
den. Diese wachsen sich dann zu größeren Individuen aus. Verbindet man die Punkte, an denen 
die spontane Keimbildung einsetzt, miteinander, so lässt sich entlang der Löslichkeitskurve ein 
nach OSTWALD (1897) und MIERS (1906) benannter Bereich   abgrenzen, in dem die spontane 
Kristallisation gehemmt ist und die übersättigte Phase metastabil erhalten bleibt. 
 

Bild 3.23. Löslichkeit und Ostwald-
Miers-Bereich für Lösungen von Salol 
in Methanol. 
I Löslichkeitskurve; II Grenze des OST-
WALD-MIERS-Bereichs, × Eintritt der spon-
tanen Keimbildung. Nach KLEBER und 
RAIDT [3.9]. 
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Diese Phänomene werden durch folgende, bereits auf GIBBS (1878) zurückgehende thermody-

namische Betrachtung verständlich: In einem Stoffsystem läuft bei gegebener Temperatur und 
gegebenem Druck ein Vorgang dann spontan (von selbst) ab, wenn dadurch die freie Enthalpie G 
des Systems abnimmt. Die Bildung eines Keimes ist mit einer Änderung der freien Enthalpie ΔGK 
verbunden, die sich aus mehreren Beiträgen zusammensetzt. Zunächst geht ein gewisser Teil des 
Stoffsystems aus der übersättigten Phase mit der höheren molaren freien Enthalpie in die Kristall-
phase mit der geringeren molaren freien Enthalpie über, was einen (negativen) Beitrag ΔGV lie-
fert, der proportional zur Stoffmenge bzw. zum Volumen des Keimes ist. Mit der Formierung des 
Keimes ist aber auch eine neue Phasengrenze entstanden, deren Grenzflächenenergie einen (posi-
tiven) Beitrag ΔGσ zur Änderung der freien Enthalpie bewirkt, der proportional zur Oberfläche 
des Keimes und für so kleine Teilchen mit ΔGV vergleichbar und deshalb wesentlich ist. Außer-
dem kann der neue Keim bei seiner Formierung elastischen Kräften durch die umgebende Phase 
ausgesetzt sein, die bei einer Keimbildung in kristallinen oder gasförmigen Phasen beträchtlich 
sein können, so dass in diesen Fällen ein weiterer (positiver) Beitrag ΔGe für die elastische Ener-
gie zu berücksichtigen ist. Die gesamte Änderung der freien Enthalpie ΔGK bei der Bildung eines 
Keimes ergibt sich somit zu: 

ΔGK = ΔGV + ΔGσ + ΔGe. 

Bei einer Keimbildung in gasförmigen oder flüssigen Phasen kann man ΔGe vernachlässigen, 
und man erhält dann für einen der Einfachheit halber als kugelförmig angenommenen Keim mit 
dem Radius rK, dem Volumen 3

K4π /3r  und der Oberfläche 2
K4πr : 

3 2
K V σ K KΔ Δ Δ (4/3)π Δ / 4πG G G r g rυ σ= + = +   

mit Δg als Differenz der molaren freien Enthalpien der beiden Phasen (die einen negativen Wert 
hat), υ als Molvolumen der Kristallphase und σ als spezifischer freier Grenzflächenenergie, die in 
Einstoffsystemen mit der Grenzflächenspannung (Oberflächenspannung) identisch ist und hier 
einfacherweise als konstant und isotrop angenommen wird. 
 

 
 

Bild 3.24. Änderung der freien Enthalpie ΔGK bei der 
Bildung eines Keimes als Funktion des Keimradius rK.  

ΔGσ Oberflächenbeitrag; ΔGV Volumenbeitrag; *
KΔG  Keimbil-

dungsarbeit; *
Kr  kritischer Keimradius. 

 
Verfolgen wir ΔGK als Funktion des Keimradius rK (Bild 3.24), so überwiegt bei kleinen rK der 

Oberflächenterm ΔGσ, d. h., bei der Bildung eines kleinen Keims wird die freie Enthalpie des 
Systems erhöht, es muss Arbeit aufgewendet werden. Die Funktion durchläuft ein Maximum bei 
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*
Kr , dem kritischen Keimradius.  Erst wenn ein Keim unter Aufwendung der Keimbildungsarbeit 

*
KΔG  diese kritische Größe erreicht hat, wird durch sein weiteres Wachstum die freie Enthalpie 

des Systems wieder verringert; der Keim ist stabil und wird weiterwachsen. Unterhalb der kriti-
schen Größe sind die Keime instabil, ihre Auflösung ist der thermodynamisch wahrscheinlichere 
Vorgang; solche Keime werden Subkeime genannt. Differenzieren der Funktion ΔGK(rK) und 
Aufsuchen der Extremalwerte ergibt: 

* * * 2 3 2 2
K K K2 Δ und  Δ (4/3)π 16 π /3 (Δ )r / g G r gσυ σ σ υ= − = = . 

Die Differenz der molaren freien Enthalpie Δg wächst mit der Überschreitung (z. B. ist Δg annä-
hernd proportional zur Unterkühlung ΔT), so dass sowohl *

Kr  als auch *
KΔG  mit fortschreitender 

Überschreitung kleiner werden, was die Keimbildung begünstigt. 
Die für die Kristallisation eines übersättigten Systems wesentliche Größe ist die Keimbildungsge-

schwindigkeit (Keimbildungshäufigkeit, Keimbildungsrate) J, das ist die Anzahl der je Zeit- und 
Volumeneinheit gebildeten wachstumsfähigen Keime; sie sollte proportional zur Konzentration der 
Subkeime sein, die sich durch thermische Fluktuationen aufbauen und zufallsbedingt die kritische 
Größe erreichen. Wie EINSTEIN  (1910) zeigte, ist die Wahrscheinlichkeit für die Bildung einer ato-
maren Konfiguration (also z. B. von Subkeimen), die einen Anstieg der freien Enthalpie um ΔGK 
mit sich bringt, durch zufallsbedingte Fluktuationen proportional zu exp(–ΔGK/kT) mit k als BOLTZ-
MANN-Konstante), und wir erhalten für die Keimbildungsgeschwindigkeit: 

* 2
2 K 2 1=  exp(  Δ  exp(  Δ )J A G / kT) = A A / kT g− − . 

Eine exakte Begründung dieses Ausdrucks und die Festlegung des präexponentiellen Faktors 
A2 werden durch die von BECKER und DÖRING [3.10] ausgearbeitete kinetische Theorie der 
Keimbildung gegeben. Nach dieser Theorie wird die Keimbildung in mikroskopischer Weise 
als eine molekulare Kettenreaktion behandelt, in der die Keime durch das Zusammentreten und 
die sukzessive weitere Anlagerung einzelner Teilchen (in Konkurrenz mit der Wiederabtren-
nung der Teilchen) entstehen. Der obige Ausdruck gilt auch erst nach einer gewissen Induk-
tionszeit, in der sich die Subkeime bis zur kritischen Größe aufbauen; sie ist im allgemeinen 
sehr kurz, kann jedoch in hochviskosen Medien, wie glasbildenden Schmelzen, oder bei sehr 
anisotropen Kristallkeimen eine Dauer erreichen, die auch experimentelle Bedeutung hat. In 
kondensierten Phasen ist außerdem zu berücksichtigen, dass auch für die Diffusion der Teil-
chen bzw. ihren Übertritt in den Keim eine thermisch aufzubringende Aktivierungsenergie ΔGD 
erforderlich ist, wodurch der präexponentielle Faktor A2 noch nach Art einer ARRHENIUS-
Beziehung für thermisch aktivierte Reaktionen um einen Faktor (kT/h)exp(–ΔGD/kT) modifi-
ziert wird (mit h als PLANCKscher Konstante). Zieht man diesen Faktor mit zum Exponential-
term, dann kann man auch schreiben: 

*
2 K D exp [  (Δ +Δ ) / ]J = A kT G G kT′ − . 

Nach diesem Ausdruck ist die Keimbildungsgeschwindigkeit J bei kleinen Überschreitungen 
(Übersättigungen, Unterkühlungen) zunächst verschwindend klein und zeigt erst bei einer gewissen 
kritischen Überschreitung (kritischen Übersättigung, kritischen Unterkühlung) einen außer-
ordentlich steilen Anstieg (Bild 3.25). Das erklärt die Existenz eines metastabilen Übersättigungsbe-
reichs (OSTWALD-MIERS-Bereich).  Anstelle einer kritischen Unterkühlung wird häufig die Keimbil-
dungstemperatur T* angegeben. In vielen Fällen erfolgt mit wachsender Überschreitung die 
Kristallisation so plötzlich, dass es nicht möglich ist, die Keimbildungsgeschwindigkeit J zu messen; 
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es kann dann nur die kritische Übersättigung oder die kritische Unterkühluug bzw. die Keimbil-
dungstemperatur bestimmt werden. Die Größe der kritischen Keime bewegt sich bei der kriti-
schen Überschreitung in der Größenordnung von 100 Teilchen (Atomen, Molekülen). 
 

 
Bild 3.25. Keimbildungsgeschwindigkeit J. 
a) In Abhängigkeit von einer Übersättigung bei konstanter Temperatur; b) in Abhängigkeit von der Unterkühlung 
ΔT; (ausgezogen: Keimbildungsgeschwindigkeit; gestrichelt: Wachstumsgeschwindigkeit); T* Keimbildungstempe-
ratur. 
 

Das weitere Wachstum der überkritischen Keime bzw. auch von makroskopischen Kristallen 
findet bereits bei kleinen Überschreitungen statt, also auch innerhalb des OSTWALD-MIERS-
Bereichs. Bei der Züchtung von Einkristallen muss dieser Bereich möglichst eingehalten werden, 
um eine störende Neubildung von Keimen zu vermeiden. Um die Kristallisation einzuleiten, wird 
hierbei häufig ein (makroskopisches) Kristallstück vorgegeben, das manchmal gleichfalls als 
„Keim“ (engl. seed) bezeichnet wird; vorzuziehen sind jedoch die Bezeichnungen Impfkristall 
oder Keimkristall, im Gegensatz zu den zuvor betrachteten mikroskopischen Keimen (engl. nuc-
leus) bei der spontanen Keimbildung. 

Verfolgt man den Verlauf der Keimbildungsgeschwindigkeit J in Abhängigkeit von der Tem-
peratur zu größeren Unterkühlungen (Bild 3.22 b), so durchläuft J mit fortschreitender Unterküh-
lung ein Maximum und fällt dann wieder auf verschwindend kleine Werte ab. Gleiches gilt für die 
Wachstumsgeschwindigkeit. Auf diese Weise kann bei großen Unterkühlungen ein Zustand er-
reicht werden, in dem keine Kristallisation mehr stattfindet: Die betreffenden Schmelzen (bzw. 
auch Lösungen) befinden sich in einem metastabilen, glasartigen Zustand. Es ist von technischer 
Bedeutung, dass es über längere Zeiträume und vor allem bei etwas erhöhten Temperaturen auch 
in Gläsern zu einer Keimbildung und damit zu einer unerwünschten Entglasung kommen kann. 
Andererseits sind als Spezialwerkstoffe Vitrokerame entwickelt worden, zu deren Herstellung 
eine gesteuerte Kristallisation im Glas herbeigeführt wird. – Durch verschiedene Kunstgriffe ge-
lingt es heute, vielen Stoffen, so z. B. Metallen, ihre Wärmeenergie so plötzlich zu entziehen, dass 
sie nicht kristallisieren, sondern in einen amorphen, glasartigen Zustand übergehen, in dem sie 
besondere und technisch interessante Eigenschaften aufweisen. 

Die Theorie der Phasen- und Keimbildung, um deren Entwicklung sich u. a. VOLMER sehr ver-
dient gemacht hat, liefert auch ein Verständnis für die von OSTWALD (1900) aufgestellte Stufen-
regel. Diese Regel besagt, dass Substanzen, die in mehreren Modifikationen existieren, stufen-
weise derart auskristallisieren, dass zunächst eine instabile (metastabile) Modifikation gebildet 
wird, die sich dann in die nächststabilere Modifikation umwandelt usw., bis die unter den betref-
fenden Bedingungen letztlich stabile Modifikation erreicht wird. Die in Erscheinung tretenden 
metastabilen Modifikationen besitzen die jeweils größte Keimbildungsgeschwindigkeit und voll-
ziehen deshalb die Umwandlung, bevor die stabileren Modifikationen in Erscheinung treten kön-
nen. Maßgebend ist dabei die unterschiedliche Keimbildungsarbeit der einzelnen Modifikationen, 
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die ihrerseits von der spezifischen Grenzflächenenergie zwischen der Ausgangsphase und den 
betreffenden Modifikationen abhängt. In geeigneten Fällen lässt es sich durch Vorgabe von Impf-
kristallen einer bestimmten Modifikation erreichen, dass nur diese Modifikation gebildet wird, da 
der Vorgang der spontanen Keimbildung entfällt. 

 
Neben der bisher betrachteten homogenen Keimbildung innerhalb einer übersättigten Phase 

gibt es die heterogene Keimbildung, bei der sich die Keime an Fremdpartikeln (z. B. Staub), an 
den Gefäßwänden oder auf kristallinen oder nichtkristallinen Unterlagen (Substraten) abscheiden. 
Wenn spezifische strukturelle Beziehungen zwischen Unterlage und Keim (bzw. aufwachsendem 
Kristall) eine Rolle spielen, spricht man von Epitaxie (Abschn. 3.2.6.). Die Keimbildung und das 
Kristallwachstum auf Substratflächen haben für die Präparation dünner kristalliner Schichten eine 
außerordentliche Bedeutung erlangt. 

Die Beschreibung der heterogenen Keimbildung wird meist in zwei Schritte zerlegt: a) die Bil-
dung einer Adsorptionsschicht aus der übersättigten Phase und b) die Bildung eines kritischen 
Keimes in der adsorbierten Schicht und sein weiteres Wachstum. Wenn die Adsorptionsenergie 
sehr groß ist (bei einer Kondensation aus der Gasphase z. B. groß im Vergleich zur Sublimations-
energie der kondensierenden Phase), dann kommt es bereits zu einer schichtweisen Kondensation 
auf dem Substrat, selbst wenn die betreffende Phase noch untersättigt ist, ohne dass eine Bildung 
besonderer Keime nötig wäre. Wenn Adsorptions- und Sublimationsenergie vergleichbar sind, 
bildet sich zuerst eine (nichtkristalline) Adsorptionsschicht, in der es durch Diffusion und zufalls-
bedingte Fluktuationen zur eigentlichen heterogenen Keimbildung kommt. Gegenüber der homo-
genen Keimbildung ist jedoch die Oberflächenenergie des Keimes durch seine relativ kleinere 
spezifische Grenzflächenenergie zur Unterlage geringer, was sowohl seinen kritischen Keimra-
dius *

hetr  als auch seine Keimbildungsarbeit *
hetΔG  verringert. Die Keimbildungshäufigkeit 

(Keimbildungsgeschwindigkeit) Jhet, das ist die Anzahl der Keime, die je Zeit- und Flächeneinheit 
(des Substrats) eine überkritische Größe erreicht, ergibt sich zu 

*
het A D hetexp[(Δ Δ )/ ] exp(  Δ / )J A G G kT G kT= − − , 

wobei ΔGD eine Aktivierungsenergie für die Diffusion in der Adsorptionsschicht und ΔGA deren 
Adsorptionsenergie (entspricht der Aktivierungsenergie für die Desorption) bedeuten. Die hetero-
gene Keimbildungshäufigkeit Jhet ist also gegenüber der homogenen sowohl durch eine kleinere 
Keimbildungsarbeit als auch bezüglich des Aktivierungsfaktors begünstigt. Auch Jhet ist bei klei-
nen Überschreitungen verschwindend klein und zeigt einen steilen Anstieg bei einem bestimmten 
kritischen Wert, der wegen des kleineren *

hetΔG  eher einsetzt als bei der homogenen Keimbildung. 
Der kritischen Übersättigung entspricht eine kritische Konzentration der Teilchen in der Adsorp-
tionsschicht bzw. ein kritischer Bedeckungsgrad. Allerdings wird mit dem Einsetzen der Keim-
bildung die Adsorptionsschicht häufig so schnell entleert, dass der Bedeckungsgrad unter den 
kritischen Wert sinkt und die Keimbildung wieder aufhört, so dass sich nur das Wachstum der bis 
dahin gebildeten überkritischen Keime fortsetzt. Weitere Besonderheiten können durch Stufen 
oder punktartige Zentren auf der Substratoberfläche bedingt werden, an denen die Keimbildungs-
arbeit lokal verringert ist, so dass es hier zu einer bevorzugten Keimbildung oder auch zu einer 
Präformierung stabiler Subkeime kommen kann. – Bei hohen Übersättigungen beträgt die kriti-
sche Keimgröße nur wenige, u. U. nur zwei Atome; die thermodynamische Keimbildungstheorie 
ist dann nicht mehr anwendbar, und an ihre Stelle treten molekularkinetische Betrachtungen.   
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3.2.2. Kristallwachstum 

Wir wollen nun das Wachstum eines Kristalls verfolgen, der bereits eine gewisse Größe erreicht 
hat, und betrachten dazu einen polyedrischen Kristallkörper mit ebenen Flächen. Wenn ein sol-
cher Kristallkörper wächst, verschieben sich seine Flächen parallel nach außen (Bild 3.26). Das 
Wachstum wird dann durch die Verschiebungsgeschwindigkeit der einzelnen Flächen in Richtung 
ihrer Flächennormalen beschrieben. Nehmen wir an, dass diese Verschiebungsgeschwindigkeiten 
konstant, für die verschiedenen Flächen bzw. Formen jedoch unterschiedlich sind, so erkennt man 
aus Bild 3.26, dass sich die Flächen mit der geringeren Verschiebungsgeschwindigkeit im Laufe 
des Wachstums relativ ausdehnen, während Flächen mit größeren Verschiebungsgeschwindigkei-
ten kleiner werden und schließlich sogar verschwinden. Die endgültige Wachstumsform des Kris-
talls wird daher von den Flächen mit den geringsten Verschiebungsgeschwindigkeiten begrenzt 
sein, wobei selbstverständlich auch noch die gegenseitige Anordnung, d. h. der Flächennorma-
lenwinkel der konkurrierenden Flächen, eine Rolle spielt. Diese kinematische Betrachtung des 
Kristallwachstums, die auf JOHNSEN (1910)  und GROß (1918) zurückgeht, liefert bereits den 
Schlüssel zur Deutung vieler experimenteller Befunde über die Ausbildung von Tracht und Habi-
tus der Kristalle (vgl. SPANGENBERG [3.11]). 
 

 
Bild 3.26. Kinematik des Wachstums eines Kristalls von Kaliumalaun. 
Die relativen Wachstumsgeschwindigkeiten betragen: {111}  1,0; {110}  4,8; {001}  5,3; {221}  9,5; {112} 

 11,0. Die schneller wachsenden Flächen werden allmählich eliminiert, es verbleibt schließlich nur {111}. 
Nach SPANGENBERG [3.11]. 
 

Die Verschiebungsgeschwindigkeiten zeigen eine z. T. sehr empfindliche Abhängigkeit von 
den physikalisch-chemischen Parametern bei der Kristallisation. Der wichtigste Parameter ist die 
Überschreitung; je größer die Überschreitung, desto größer ist die Verschiebungsgeschwindigkeit. 
Mit zunehmender Überschreitung können sich aber außerdem das Verhältnis der Verschiebungs-
geschwindigkeiten verschiedener Flächen und damit deren Bedeutung beim Wachstum verändern. 
Auch durch geeignete Fremdstoffzusätze, die an den Kristallflächen adsorbiert werden, können 
sowohl die absoluten Werte als auch die Rangfolge der Verschiebungsgeschwindigkeiten dras-
tisch verändert werden. So kristallisiert z. B. Natriumchlorat NaClO3 aus reiner wässriger Lösung 
in Würfeln; die Würfelflächen haben also die relativ kleinste Verschiebungsgeschwindigkeit. Bei 
einem Zusatz geringer Mengen von Natriumsulfat Na2SO4 zur Lösung nehmen die Verschie-
bungsgeschwindigkeiten stark ab (Bild 3.27), außerdem ändert sich ihr Verhältnis derart, dass 
auch die Flächen der Tetraeder {111} bzw. { }111  auftreten (s. Bild 1.111); wenn der Gehalt an 
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Na2SO4 über 0,5 % liegt, haben die Tetraederflächen sogar die kleinste Verschiebungsgeschwin-
digkeit und bestimmen die Kristallgestalt. Ein instruktives Beispiel für die Wirkung von Beimen-
gungen liefert das Steinsalz NaCl: Aus reiner wässriger Lösung kristallisiert es in Würfeln, unter 
Zusatz von Harnstoff jedoch in Oktaedern. Alaun hingegen kristallisiert, wie im Bild 3.26 darge-
stellt, aus reiner wässriger Lösung in Oktaedern; ein Zusatz von Borax bewirkt die Kristallisation 
in Würfeln. Zahlreiche weitere Beispiele sind bei H. E. BUCKLEY aufgeführt. Die Änderung von 
Tracht und Habitus durch äußere Einwirkungen wird als Exomorphose bezeichnet. 
 

 
Bild 3.27. Verschiebungsgeschwindigkeiten der Flächen (100) und (111) von NaClO3 in Abhängigkeit 
von der Konzentration an Na2SO4. 
Nach BLIZNAKOV und KIRKOVA [3.12]. 
 
 

 
Bild 3.28. Elektrolytisches Wachstum eines kugelförmigen Einkristalls von Silber aus einer salpeter-
sauren Silbernitratlösung in drei aufeinander folgenden Wachstumsstadien. 
KAIŠEV et al. [3.13]; s. auch B. HONIGMANN. 
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Bei Versuchen zur Bestimmung der Verschiebungsgeschwindigkeiten wird oft von einer 

(künstlich hergestellten) Kristallkugel als Ausgangskörper ausgegangen, weil bei einer Kugel 
sämtliche Richtungen und Flächen gleichberechtigt vorgegeben werden. Diese Versuche an Kris-
tallkugeln führen jedoch noch auf eine weitere charakteristische Erscheinung: Wenn das Wachs-
tum der Kugel beginnt, dann wird von vornherein nur eine begrenzte Anzahl von Flächen, die 
wenigen Formen {hkl} angehören, ausgebildet. Folgender Vorgang ist zu beobachten (Bild 3.28): 
Als erstes entstehen an einigen Stellen der Kugel, die bestimmten Flächenpolen entsprechen, 
blanke Flecken, die sich allmählich ausdehnen und zu glatten Flächen werden. An anderen Stellen 
bilden sich raue, „vergröberte“ Flächen, die bei näherer Betrachtung stufen- oder terrassenförmig 
aufgebaut erscheinen. Die übrigen Gebiete zwischen den glatten und den regelmäßig vergröberten 
Flächen vergröbern in unregelmäßiger Weise und verschwinden allmählich, indem die Flächen 
sich weiter ausdehnen und zu einem Polyeder zusammenwachsen. Die weitere Selektion der Flä-
chen erfolgt dann nach dem kinematischen Vorgang, in dessen Verlauf schließlich nur ein Teil 
der ursprünglich angelegten glatten Flächen persistieren, die die geringste Verschiebungsge-
schwindigkeit haben. 

 

Bild 3.29. Anlagerungsmöglichkeiten von Gitterbaustei-
nen auf einer Würfelfläche („KOSSEL-Kristall“). 

 
Es erhebt sich nun die Frage, durch welchen Mechanismus die glatten Kristallflächen gebildet 

werden. Die Beantwortung dieser Frage folgt aus einer kinetischen Behandlung des Kristall-
wachstums, die auf Modellvorstellungen von KOSSEL [3.14] und STRANSKI) [3.15] beruht. Wir 
betrachten bei diesem Modell das Wachstum eines NaCl-Kristalls aus seinem Dampf und gehen 
von einem würfelförmigen Gitterblock des Kristalls aus. Die Ionen, die an diesen Gitterblock 
angelagert werden sollen, sind als kleine Würfel dargestellt, ohne dabei zwischen Art und Ladung 
der Ionen zu unterscheiden. Wir nehmen an, dass die oberste, im Aufbau begriffene Netzebene 
erst teilweise angebaut ist. Ein Baustein (Ion), der als nächstes zur Anlagerung kommt, findet 
dann sechs verschiedene Positionen für die Anlagerung vor (Bild 3.29). Diese verschiedenen 
Positionen unterscheiden sich dadurch, dass sie zu unterschiedlichem Energiegewinn bei der An-
lagerung führen. Die betreffenden Energien lassen sich in erster Näherung in Form der elektrosta-
tischen Potentiale der Ionen in den betreffenden Positionen angeben. So beträgt das Potential 
(ohne Berücksichtigung des Vorzeichens) für ein Ion am Ende einer (isolierten) Ionenkette 
0,6932 e2/r, für ein Ion an der Kante einer (isolierten) Netzebene 0,1144 e2/r und für ein Ion mit-
ten auf einem Gitterblock (entsprechend Position 3) 0,0662 e2/r (vgl. S. 126 zur Ableitung der 
elektrostatischen Energie von Ionengittern); e bedeutet die Ionenladung und r den Abstand be-
nachbarter Ionen. Hieraus lassen sich die Potentiale der Ionen auf den verschiedenen im Bild 3.29 
dargestellten Positionen ermitteln. Für den Vergleich kommt es auf den jeweils vor der Größe e2/r 
stehenden Faktor an, den wir mit φi bezeichnen und der der MADELUNG-Konstante analog ist. 
Diese Faktoren sind in Tab. 3.1 zusammengestellt. 
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Tabelle 3.1. Relative Anlagerungsenergien φi von Gitterbausteinen in verschiedenen Positionen der 
NaCl-Struktur entsprechend Bild 3.29. 
φ1 φ2 φ3 φ4 φ5 φ6 
0,87381 0,1806 0,0662 0,4941 0,2470 0,0903 

1 Dieser Wert entspricht der halben MADELUNG-Konstanten α/2 der NaCl-Struktur (vgl. Tabelle 2.3). 
 

Der Vergleich zeigt, dass der Einbau auf Position 1, der sog. Halbkristalllage, den günstigsten 
Schritt darstellt; er wird auch als „wiederholbarer Schritt“ bezeichnet. Setzen wir eine gewisse 
Beweglichkeit der Bausteine entlang der Kristalloberfläche voraus, so ist er auch der wahrschein-
lichste Schritt, d. h., beim Wachstum wird zunächst über die wiederholbaren Schritte eine einmal 
begonnene Ionenkette komplettiert. Erst dann wird eine neue Kette begonnen, wofür im gewähl-
ten Modell die Position 4 den günstigsten Ausgangspunkt darstellen würde. Es ist nun wesentlich, 
dass die φi-Werte für den Beginn einer neuen Netzebene besonders klein sind, von welcher Posi-
tion (3, 5 oder 6) man auch ausgeht. Deshalb ist die Wahrscheinlichkeit, dass eine einmal begon-
nene Netzebene erst komplettiert wird, bevor irgendwo eine neue begonnen wird, sehr groß, wo-
mit das Auftreten ebener Kristallflächen (in diesem Fall der Würfelflächen) erklärt ist. – Für 
andere Strukturen und andere Bindungsarten ist das soeben betrachtete Modell zu modifizieren, 
wobei je nach den Gegebenheiten auch Flächen anderer Formen, teils auch mehrerer Formen 
gleichzeitig als glatt wachsende Flächen abgeleitet werden können. Ferner können anhand dieses 
molekularkinetischen Modells die Einflüsse einer Variation der physikalisch-chemischen Parame-
ter, von adsorbierten Beimengungen und von einer Solvatation erfasst werden, indem ihr Effekt 
auf die bei der Anlagerung der Bausteine frei werdende Energie analysiert wird. 

Für den umgekehrten Vorgang, die Entfernung eines Bausteins vom Kristall, muss eine Ab-
trennungsarbeit aufgewendet werden, die dem Betrag nach mit der bei der Anlagerung gewonne-
nen Energie übereinstimmt. Von STRANSKI und KAISCHEV) [3.16] wurde eine mittlere Abtren-
nungsarbeit ϕ  (je Baustein) eingeführt. Für große Kristalle nähert sich der (relative) Wert von ϕ  
dem Betrag von φ1, den wir jetzt (ohne Beachtung des Vorzeichens) als (relative) Abtrennungs-
arbeit aus der Halbkristalllage interpretieren, da die wiederholbaren Schritte in ihrer Anzahl bei 
weitem überwiegen; für kleine Kristalle bleibt ϕ  unter diesem Betrag. Wir können nun in einer 
thermodynamischen Betrachtung davon ausgehen, dass für Positionen der Bausteine mit φi > ϕ  
eine größere Wahrscheinlichkeit zur Anlagerung als zur Abtrennung besteht, während für Positio-
nen mit φi < ϕ  das Umgekehrte der Fall ist. In einem Gedankenexperiment entfernen wir von 
einem Kristallkörper beliebiger Form alle Bausteine auf Positionen mit φi < ϕ  und variieren an-
schließend die Größe der so entstehenden Kristallflächen so lange, bis für alle Flächen die gleiche 
mittlere Abtrennarbeit (pro Baustein) resultiert. Auf diese Weise kommen wir zur Gleichge-
wichtsform eines Kristalls als diejenige Form eines Kristalls, die mit der umgebenden Phase unter 
den gegebenen physikalisch-chemischen Bedingungen im Gleichgewicht ist. (An einer Gleichge-
wichtsform sind im Allgemeinen mehrere kristallographische Formen {hkl} beteiligt.) Alle an der 
Gleichgewichtsform beteiligten Flächen besitzen den gleichen Dampfdruck; die Gleichgewichts-
form stellt den Körper mit der geringsten freien Oberflächenenergie dar, den man aus einem Kris-
tall bei konstantem Volumen formen kann. Bezeichnen wir die spezifische freie Oberflächenener-
gie einer Fläche mit σi und ihren Flächeninhalt mit Ai, so wird für die Gleichgewichtsform die 
Summe ΣσiAi über alle Flächen ein Minimum. (Bei Kristallen sind die spezifische freie Oberflä-
chenenergie und die spezifische freie Oberflächenenthalpie praktisch gleich und entsprechen der 
Oberflächenspannung.) Hieraus folgt für die Gleichgewichtsform die Bedingung 

σiAi = const 
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und, da der Flächeninhalt Ai einer Polyederfläche umgekehrt proportional zu ihrer Distanz di vom 
Mittelpunkt ist, auch: 

σi/di = const. 

Deshalb kann man die Gleichgewichtsform sehr einfach nach der Methode von WULFF (1895) 
konstruieren: Von irgendeinem Punkt im Innern zeichnet man die Flächennormalen der in Frage 
kommenden Flächen und trägt auf ihnen Distanzen proportional zu σi ab; durch die so gewonne-
nen Punkte legt man die betreffenden Flächen und erhält unmittelbar das Gleichgewichtspolyeder 
(Bild 3.30). Flächen mit einer zu großen spezifischen freien Oberflächenenergie, z. B. σ2, können 
nicht auftreten. 

Die atomar glatten Kristallflächen, wie sie dem Modell von KOSSEL und STRANSKI) entspre-
chen, werden auch als singuläre Flächen bezeichnet. Trägt man nämlich die spezifische freie 
Oberflächenenergie als Funktion der kristallographischen Orientierung der betreffenden Flächen-
normalen auf (punktierte Kurve im Bild 3.30), dann sind die singulären Flächen durch spitze Mi-
nima von σ gekennzeichnet. 

 

Bild 3.30. WULFFsche Konstruktion des Gleichge-
wichtspolyeders (zweidimensional). 
punktiert: Verlauf der spezifischen freien Oberflächenenergie 
in Abhängigkeit von der Orientierung. 

 
Die spezifische freie Oberflächenenergie σ hängt neben der Energie auch von der Entropie der 

Atomanordnung an der Oberfläche und damit von der Temperatur ab, so dass sich die Gleichge-
wichtsform mit der Temperatur ändert. Es kann der Fall eintreten, dass bei höheren Temperaturen 
nicht eine atomar glatte, singuläre Fläche, sondern eine atomar raue Fläche die geringste spezifi-
sche freie Energie (bzw. spezifische freie Enthalpie) aufweist und somit thermodynamisch stabil 
ist. Bei einer solchen atomar rauen Fläche sind die äußerste Gitterebene oder mehrere äußere Git-
terebenen nur unvollständig mit Gitterbausteinen besetzt, so dass man sich die Kristalloberfläche 
gewissermaßen als eine Gebirgslandschaft vorzustellen hat Ein molekularstatistisches Modell für 
die Anordnung der Gitterbausteine an der Kristalloberfläche von JACKSON [3.17] führt auf einen 
Parameter α, der den Ausschlag dafür gibt, ob eine atomar raue oder eine atomar glatte Fläche 
stabil ist. Für den Fall einer Grenzfläche Kristall/Schmelze ergibt sich dieser JACKSON-Faktor zu 
α ≈ L/kTS und wird im Wesentlichen durch die betreffende Schmelzwärme L und Schmelztempe-
ratur TS bestimmt (k BOLTZMANN-Konstante). Während für Werte von α > 2 eine atomar glatte 
Fläche stabil ist, wird hingegen für α < 2 eine atomar raue Fläche stabil. Diese letzte Bedingung 
ist z. B. für viele Metalle, die nur eine geringe Schmelzwärme haben, erfüllt, so dass sie aus ihrer 
Schmelze mit einer rauen Grenzfläche kristallisieren. Im Gegensatz dazu haben die meisten 
Nichtmetalle und Verbindungen eine höhere Schmelzwärme, somit ein größeres α und folglich 
das Bestreben, glatte Flächen auszubilden. Mit wachsender Temperatur wird der JACKSON-Faktor 
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kleiner, so dass u. U. auch bei den letzteren Kristallen der kritische Wert αkrit unterschritten wird 
und ein Übergang von einer atomar glatten zu einer atomar rauen Grenzfläche (engl. roughening 
transition)  stattfindet. Während von JACKSON [3.17] ein Wert αkrit = 2 angegeben wurde, liefern 
andere Grenzflächenmodelle etwas größere Werte bis αkrit = 3,5. 

Obwohl die Gleichgewichtsform aus thermodynamischen Betrachtungen abgeleitet wurde und 
nur für kleine Kristallkörper eine unmittelbare Bedeutung hat, stellt sie einen wichtigen Schlüssel 
zum Verständnis des Kristallwachstums und der zu beobachtenden Wachstumsformen dar. In den 
meisten Fällen wird eine Wachstumsform aus Flächen der Gleichgewichtsform gebildet, von der 
allerdings nur die Flächen mit den kleinsten Verschiebungsgeschwindigkeiten in Erscheinung treten. 
Die Erklärung dieser Verschiebungsgeschwindigkeiten ist Ziel der Kristallwachstumstheorien. 

Wodurch werden nun die Verschiebungsgeschwindigkeiten der einzelnen Flächen bestimmt? 
Nach dem Modell von KOSSEL und STRANSKI ist der entscheidende Teilvorgang beim Beginn 
einer neuen Netzebene zu erwarten, wenn die vorhergehende Schicht komplett und somit atomar 
glatt ist (vgl. Bild 3.29). Der Energiegewinn bei der Anlagerung eines Bausteins auf einer glatten 
Fläche hat (relativ zu φi und damit auch zu ϕ  einen so kleinen Betrag, dass die Wahrscheinlich-
keit einer Wiederabtrennung, bevor es zur Anlagerung weiterer Bausteine kommt, groß ist. Erst 
wenn zufällig eine gewisse kritische Anzahl von Bausteinen zusammentritt, ergibt das eine stabile 
Anordnung, so dass das Wachstum einer neuen Schicht mit der Bildung eines (zweidimensionalen) 
Flächenkeimes zu beginnen hat. Die Bildung von Flächenkeimen kann als ein zweidimensionales 
Analogon der homogenen Keimbildung behandelt werden (vgl. Abschn. 3.2.1.). Anstelle der 
Oberflächenenergie der dreidimensionalen Keime tritt bei den Flächenkeimen eine Randenergie 
proportional zur Länge ihrer Umrandung. Diese Betrachtung liefert für die Anzahl J′ der je Zeit- 
und Flächeneinheit gebildeten Keime einen Exponentialausdruck der Gestalt 

J′ = A′ exp (–ΔG′*/kT) 

mit A′ als einer Größe, in die u. a. die Aktivierungsenergie für eine Diffusion der adsorbierten 
Teilchen entlang der Kristallfläche zu den Anlagerungsstellen hin (VOLMER-Diffusion) eingeht; 
ΔG'* ist die Keimbildungsarbeit für den Flächenkeim und ergibt sich als näherungsweise umge-
kehrt proportional zur Überschreitung. Deshalb ist die Bildungsgeschwindigkeit von Flächenkei-
men eine sehr empfindliche Funktion der Überschreitung. Nachdem sich der Flächenkeim gebil-
det hat, erfolgt die Komplettierung der einmal angefangenen Schicht sehr schnell, so dass die 
Bildungsgeschwindigkeit der Flächenkeime den geschwindigkeitsbestimmenden Schritt für das 
Wachstum der Kristallflächen darstellt. Für deren Verschiebungsgeschwindigkeit erhält man so-
mit eine exponentielle Abhängigkeit von der Überschreitung. 

Obwohl die Bildung von Flächenkeimen schon experimentell nachgewiesen wurde, wachsen in 
vielen Fällen die Kristalle bereits bei so geringen Überschreitungen, dass sie für eine Flächen-
keimbildung bei weitem nicht ausreichen würde. Es ist eine wohlbekannte Erfahrung, dass gut 
ausgebildete Kristalle gerade bei geringen Überschreitungen entstehen, bei denen die zweidimen-
sionale Keimbildung noch keine Rolle spielen kann. Hier muss also ein Wachstumsmechanismus 
vorliegen, der die Flächenkeimbildung umgeht und bei dem sich die Stufen auf der Kristallfläche, 
an denen eine energetisch günstige Anlagerung von Bausteinen erfolgen kann, ständig regenerie-
ren. An einem Idealkristall ist ein solcher Mechanismus offenbar nicht möglich. Grundsätzlich 
anders ist die Situation für eine Fläche, in der Versetzungen mit einer Schraubenkomponente 
(s. Abschn. 3.1.2.) austreten. Betrachten wir noch einmal das Bild 3.8 als einen Gitterblock mit 
einer Schraubenversetzung im Sinne des Modells von KOSSEL und STRANSKI). Die Fläche weist 
eine Stufe auf, die durch die Anlagerung weiterer Bausteine nie verschwindet. Das ist der Aus-
gangspunkt der von BURTON, CABRERA und FRANK [3.18] begründeten die Theorie des Spiral-
wachstums. Verfolgt man nämlich die Entwicklung einer solchen von einer Schraubenversetzung 
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herrührenden Stufe auf einer Kristallfläche, so zeigt sich, dass sich die Stufe durch die Anlage-
rung weiterer Bausteine zu einer Spirale aufwindet (Bild 3.31). Wachstumsspiralen mit größeren 
Stufenhöhen (rd. 10 nm) sind schon seit längerer Zeit von Siliciumcarbid (Carborund, SiC; Bild 
3.32) und anderen Verbindungen, vorwiegend solchen mit Schichtstrukturen, bekannt. Ein Nach-
weis von Spiralstufen monoatomarer Höhe im Sinne der Wachstumstheorie wurde erstmals von 
BETHGE [3.20] an Spaltflächen von Steinsalz, NaCl, durch Abdampfen – einem dem Wachstum 
analogen Vorgang – und anschließende Dekoration der Stufen erbracht (Bild 3.33). 

Verfolgt man das Spiralwachstum quantitativ, so ergibt sich als Resultat, dass die Verschie-
bungsgeschwindigkeit einer nach diesem Mechanismus wachsenden Fläche proportional zum 
Quadrat der Überschreitung wächst. Eine quadratische Abhängigkeit der Verschiebungsge-
schwindigkeit von der Überschreitung ist ganz allgemein ein Indiz dafür, dass das Wachstum 
durch die molekularkinetischen Vorgänge an einer atomar glatten Kristallfläche bestimmt wird. 
Demgegenüber führt eine Kristallisation an einer atomar rauen Wachstumsfront, die jedem auf-
treffenden Baustein eine gleichmäßige Dichte von Positionen für die Anlagerung bietet, zu einer 
linearen Abhängigkeit der Verschiebungsgeschwindigkeit von der Überschreitung. 
 

 
Bild 3.31. Entwicklungsphase einer Wachstumsspirale. Bild 3.32. Wachstumsspirale auf einer 

(0001)-Fläche von Carborund SiC. 
Aufn.: KALB [3.19]. 

 
 

 
Bild 3.33. Abdampfspiralen auf einer (100)-Spaltfläche von Halit NaCl. 
Die Spiralstruktur wird durch Schraubenversetzungen mit verschiedenen BURGERS-Vektoren hervorgerufen. Das 
Abdampfen erfolgte im Vakuum, anschließend wurden die Stufen durch den Niederschlag von Goldpartikeln, der 
bevorzugt an diesen Stufen stattfindet, „dekoriert“ und im Elektronenmikroskop beobachtet. Aufn.: BETHGE [3.20]. 
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Infolge der verschiedensten Ursachen kann es bei einer Kristallisation zur Ausbildung morpho-
logischer Besonderheiten kommen. Bei Kristallen mit mehr oder weniger glatten Flächen werden 
alle Abweichungen vom ebenen Bau dieser Flächen als Akzessorien bezeichnet; sie stehen im 
Zusammenhang mit Störungen des Gitterbaus an der Oberfläche. Häufig sind terrassenförmige 
Bildungen (Bild 3.34). Wir können bei diesem Beispiel im Zentrum der Terrassen eine Anhäu-
fung stärkerer Störungen annehmen, die die Anlagerung von Bausteinen begünstigt hat; die Aus-
breitung der angefangenen Schichten über die Kristallfläche konnte damit nicht Schritt halten. 
Wenn die Stufen fein genug ausgebildet sind, können glatte Flächen vorgetäuscht werden, deren 
Pole dann sehr nahe bei dem Pol der betreffenden Ausgangsfläche (mit einfachen Indizes) liegen, 
weshalb sie als Vicinalflächen bezeichnet werden. (Die Angabe MILLERscher Indizes für Vicinal-
flächen, die dann recht große Zahlen enthalten, ist wenig sinnvoll.) Akzessorien spiegeln die 
Symmetrie der betreffenden Kristallfläche wider, weshalb sie zur Bestimmung der Kristallklasse 
herangezogen werden. 
 

 

Bild 3.34. Vicinalpyramide. 
(100)-Fläche von Analcim NaAlSi2O6 · H2O, Kristallklasse 3m m . 
 Aufn.: Kalb [3.19].

 
Neben den molekularkinetischen Vorgängen an der Grenzfläche des wachsenden Kristalls 

spielen Transportvorgänge bei der Kristallisation eine wichtige Rolle und können u. U. geschwin-
digkeitsbestimmend sein. Dazu gehört in erster Linie der Materialtransport von der umgebenden 
Phase zum wachsenden Kristall. Der Transport kann sowohl durch Diffusion als auch durch Kon-
vektion erfolgen und wird durch die diesbezüglichen Eigenschaften der umgebenden Phase ge-
prägt. Zu berücksichtigen ist gegebenenfalls auch der Transport von Komponenten, die in den 
Kristall nicht oder nur in geringer Konzentration eingebaut und deshalb vor der Phasengrenze 
angereichert werden, vom Kristall weg. Zu beachten ist ferner der Transport der auftreffenden 
Bausteine entlang der Kristalloberfläche zu den energetisch günstigsten Anbaupositionen und 
nicht zuletzt der Transport von Wärme. 

Bei einem polyedrisch wachsenden Kristall erhalten gewöhnlich die Ecken und Kanten den 
stärksten Materialzustrom. Können die Vorgänge, die die auftreffenden Bausteine zu den energe-
tisch günstigsten Anbaupositionen führen, mit dem Materialzustrom nicht Schritt halten, kommt 
es zum Skelettwachstum, bei dem die Flächen unter Bevorzugung des Wachstums an Kanten und 
Ecken unvollständig ausgebildet werden. Bei den Hohlformen werden nur noch die Kanten voll-
ständig ausgebildet und so die Kristallgestalt im Wesentlichen bewahrt (Bild 3.35). Unter noch 
extremeren Bedingungen wachsen nur Äste weiter, die von den Ecken des Kristalls ausgehen und 
sich auch verzweigen können; die Schneesterne (s. Bild 7) sind ein allbekanntes Beispiel. Zu 
einem ähnlichen Erscheinungsbild führt das Wachstum von Dendriten  (Bild 3.36). Dendriten 
wachsen bei sehr großen Überschreitungen, z. B. in stark unterkühlten Schmelzen oder stark 
unterkühlten, konzentrierten Lösungen. Die Äste der Dendriten wachsen in den Richtungen, in 
denen die schnellste Kristallisation möglich ist, und mit großen Geschwindigkeiten, die die Grö-
ßenordnung von cm/s erreichen. Auch hierbei sind bestimmte einfach indizierte kristallographi-
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sche Richtungen ausgezeichnet, hauptsächlich solche senkrecht auf morphologisch wichtigen 
Flächen. Ausschlaggebend sind vor allem die Ableitung der Kristallisationswärme und kinetische 
Besonderheiten eines so schnellen Phasenübergangs, weniger der Materialtransport. Häufig wer-
den im Laufe der fortschreitenden Kristallisation die Zwischenräume zwischen den Dendritenäs-
ten nachträglich aufgefüllt, so dass dann die dendritischen Strukturen in massiven Kristallkörpern 
enthalten sind und z. B. beim Ätzen sichtbar werden. – Den Dendriten an die Seite zu stellen ist 
ein Wachstum dünner Blättchen, bei denen ein Wachstum in einer bestimmten Ebene bevorzugt 
ist. Das kann durch ein zweidimensionales Versetzungsnetzwerk, aber auch durch eine Zwillings-
grenze bewirkt werden. Die Herstellung von dünnen Kristallbändern (engl. ribbon) aus Silicium, 
die eine (oder einige) Zwillingsgrenze(n) enthalten und mit relativ großer Geschwindigkeit aus 
der Schmelze gezogen werden, spielt in der Halbleitertechnik eine Rolle. 
 

Bild 3.35. Hohlformen an KCl-Kri-
stallen. 
Foto: BAUTSCH. 

 
  

 
Bild 3.36. Dendriten. 
a) Eisendendrit; b) dendritisches Gefüge in einem Gussstahlblock. Aufn.: ECKSTEIN und SPIES [3.21]. 
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Bild 3.37. Whiskers aus α-Eisen. 
Hergestellt durch Reduktion von Eisenbromid FeBr2 bei 720 °C. Aufn.: SEARS und BRENNER [3.22]. 
 

Unter besonderen Bedingungen können Kristalle, bei denen ein nadelförmiger Habitus sonst 
keineswegs typisch ist, in Gestalt von feinen, haarförmigen Individuen, die als Whiskers (Haar-
kristalle) bezeichnet werden, wachsen (Bild 3.37). Whiskers sind bei den verschiedensten Subs-
tanzen, wie Metallen, Salzen und anderen Verbindungen, beobachtet worden. Ihre Durchmesser 
liegen zwischen 0,01 μm und 100 μm, während ihre Länge die Größenordnung von Zentimetern 
erreichen kann. Sie wachsen bevorzugt in ihrer Längsrichtung, während der Anbau auf den Sei-
tenflächen entweder völlig unterdrückt ist oder in gewissem Maße erst nachträglich geschieht. Es 
gibt Whiskers, die entlang ihrer Achse eine einzelne (oder einige wenige) Schraubenverset-
zung(en) enthalten, die an der Spitze des Whiskers ein Spiralwachstum bewirkt, wobei das Mate-
rial längs der Seitenfläche zur Spitze transportiert werden muss. Es gibt aber auch Whiskers ohne 
Schraubenversetzungen, bei denen das bevorzugte Wachstum an der Spitze nach einem anderen 
Mechanismus zustande kommt. Schließlich gibt es auch Whiskers, die nicht an der Spitze, son-
dern an ihrer Basis wachsen, den wachsenden Kristall gewissermaßen emporstemmend. Es 
kommt vor, dass Whiskers „von selbst“ beim Tempern oder auch nur Lagern auf massiven Unter-
lagen wachsen, wobei als Triebkraft der Abbau irgendwelcher Potentialunterschiede anzunehmen 
ist, wie sie als Folge unbeweglicher Korngrenzen, anisotroper thermischer und mechanischer 
Spannungen, behinderter Rekristallisation, insbesondere in dünnen Schichten, auftreten können.  

3.2.3. Kristallisation in Mehrstoffsystemen 

Bei der Kristallisation in Mehrstoffsystemen (so bei der Kristallisation aus Lösungen, von Misch-
kristallen oder auch von Kristallen mit Verunreinigungen) gibt es eine Reihe von Phänomenen, 
die damit zusammenhängen, dass die entstehende Kristallphase im allgemeinen eine andere Zu-
sammensetzung hat als die Ausgangsphase, aus der die Kristallisation stattfindet. Diese Phäno-
mene seien im Folgenden am Beispiel von Zweistoffsystemen  erläutert. Der Zustand eines Zwei-
stoffsystems wird durch drei unabhängig variable thermodynamische Parameter bestimmt: 
Temperatur, Druck und Zusammensetzung. Ein Zustandsdiagramm wäre dementsprechend drei-
dimensional („Zustandsraum“). Für viele Belange genügt jedoch die Darstellung eines Schnittes 
durch diesen Zustandsraum bei Normaldruck, in der nur die Abhängigkeit der Phasenbeziehungen 
von der Temperatur und der Zusammensetzung zum Ausdruck kommt (Bild 3.38). 

Betrachten wir zunächst die Kristallisation eines Mischkristalls mit lückenloser (isomorpher) 
Mischbarkeit beider Komponenten (Bild 3.38a). Der Stabilitätsbereich der flüssigen Phase 
(Schmelze) wird durch die Liquiduskurve begrenzt, der Stabilitätsbereich der festen Phase (Misch-
kristall) durch die Soliduskurve. Gehen wir von einem Punkt 1 im Stabilitätsbereich der flüssigen 
Phase (Schmelze) entsprechend der Zusammensetzung xA aus, so erreichen wir durch Abkühlen 
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(also entlang der Vertikalen) die Liquiduskurve im Punkt A. Im Gleichgewicht damit befindet sich 
eine Kristallphase der Zusammensetzung xB entsprechend dem Punkt B auf der Soliduskurve. Wir 
wollen annehmen, dass mit dem Überschreiten der Liquiduskurve die Kristallisation sofort einsetzt 
und hinreichend langsam verläuft, so dass sich die Kristallphase mit der Gleichgewichtszusammen-
setzung ausscheidet. Dadurch verschiebt sich in einem geschlossenen System die Zusammensetzung 
der flüssigen Phase allmählich nach rechts. Um die Kristallisation aufrechtzuerhalten, müssen wir 
weiter abkühlen, so dass sich der Zustand der flüssigen Phase entlang der Liquiduskurve in Richtung 
auf den Punkt C verschiebt. Damit verschiebt sich auch der Gleichgewichtszustand der Kristallphase 
entlang der Soliduskurve in Richtung auf den Punkt D. Das heißt, es ändert sich zum einen stetig die 
Zusammensetzung des sich ausscheidenden Mischkristalls, zum anderen entspricht aber auch die 
Zusammensetzung der zuerst ausgeschiedenen Kristallsubstanz nicht mehr dem Gleichgewicht. Zur 
Herstellung des Gleichgewichts müsste außerdem noch ein ständiger Stoffaustausch zwischen Kris-
tall und Schmelze stattfinden. Nehmen wir an, dass dieser Stoffaustausch stattfindet, dann endet die 
Kristallisation auf der Horizontalen C–D; das letzte erstarrende Tröpfchen hat die Zusammensetzung 
xC, und das Kristallisat hat mit dem Punkt D wieder die Ausgangszusammensetzung xA erreicht. Bei 
Kristallisationsexperimenten im Laboratorium sind in den meisten Fällen die Reaktionszeiten zu 
kurz, um diesen Stoffaustausch stattfinden zu lassen. Als Folge kommt es zu Inhomogenitäten in der 
Zusammensetzung des Kristalls, und die Kristallisation endet im Zustandsdiagramm nicht an der 
Horizontalen C–D, sondern reicht noch über diese Punkte hinweg. 
 

 
Bild 3.38. Zustandsdiagramme von Zweistoffsystemen. 
a) Lückenlose (isomorphe) Mischbarkeit; b) begrenzte Mischbarkeit mit Mischungslücke und Eutektikum; gestri-
chelt: Spinodale (vgl. Abschn. 3.3.1.). 
 

Ein anderes Beispiel eines Zweistoffsystems, das durch eine begrenzte Mischbarkeit in der fes-
ten Phase und eine Mischungslücke gekennzeichnet ist, zeigt Bild 3.38b. Im Fall einer Zusam-
mensetzung xA (entsprechend dem Punkt 1) mit einem kleinen Gehalt der Komponente II verläuft 
die Kristallisation analog, wie für Bild 3.38a diskutiert. Auf die anderen Fälle (entsprechend den 
Punkten 2 und 3) wird später zurückzukommen sein. 
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Das Verhältnis der Konzentration einer Komponente im Kristall zu der in der Ausgangsphase 
wird als Verteilungskoeffizient bezeichnet. Im Fall des thermodynamischen Gleichgewichts 
spricht man vom Gleichgewichtsverteilungskoeffizienten k0. Im Beispiel von Bild 3.38 hätte man 
also II

0 B A/ 1k x x= <  (für die Komponente II), wobei die Konzentration hier durch den Molenbruch 
x ausgedrückt ist. Bei der Verwendung anderer Konzentrationsmaße würde sich der Wert von k0 
entsprechend ändern. Für die Komponente I erhielte man einen Gleichgewichtsverteilungskoeffi-
zienten  

I
0 B A(1 )/(1 ) 1k x x= − − > . 

Bei Kristallisationsexperimenten, die stets mit einer gewissen Überschreitung des Gleichgewichts 
verbunden sind und mit endlicher Geschwindigkeit ablaufen müssen, kommt aber nicht der 
Gleichgewichtsverteilungskoeffizient k0 zur Geltung, sondern ein effektiver Verteilungskoeffizient 
keff, der von der Wachstumskinetik an der Phasengrenze, von der Wachstumsgeschwindigkeit und 
von den Transportvorgängen (Diffusion, Konvektion) in der Ausgangsphase abhängt. Nach BUR-
TON, PRIM, SLICHTER [3.23] gilt unter gewissen, hier nicht näher ausgeführten Voraussetzungen: 

keff = k0/[k0 + (1 – k0) exp(–υδ/D)]  

mit υ als Wachstumsgeschwindigkeit (Verschiebungsgeschwindigkeit der Phasengrenze), D als 
Diffusionskoeffizient der betreffenden Komponente und δ als eine charakteristische Länge in der 
Größenordnung von 0,1 mm. Häufig wird δ als Dicke einer Diffusionsgrenzschicht vor der Pha-
sengrenze interpretiert, was jedoch nicht immer mit der Realität übereinzustimmen braucht. Für 
υδ/D << 1 (geringe Wachstumsgeschwindigkeit, gute Durchmischung der Ausgangsphase) erhält 
man keff ≈ k0; für υδ/D >> 1 (große Wachstumsgeschwindigkeit, schlechte Durchmischung der 
Ausgangsphase) erhält man keff ≈ 1. Bei Kenntnis von keff lässt sich aus den gegebenen Randbe-
dingungen eines Kristallisationsexperimentes die Konzentration der betreffenden Komponente im 
Kristall berechnen. Betrachten wir z. B. die Erstarrung einer Schmelze, die eine Komponente mit 
einem effektiven Verteilungskoeffizienten keff ≠ 1 enthält: Die betreffende Komponente wird in 
den Kristall mit einer anderen Konzentration als in der Ausgangsphase eingebaut, wodurch sie 
sich je nach dem Wert von keff in der Schmelze entweder an- oder abreichert. Infolgedessen ändert 
sich mit fortschreitender Kristallisation auch die Konzentration der Komponente im Kristall. Die 
analytische Behandlung des Problems (unter Voraussetzung eines konstanten keff) führt auf einen 
Konzentrationsverlauf: 

eff 1
Kr eff 0( ) (1 )kc x k c x −= −  

mit cKr(x) als Konzentration der betrachteten Komponente in Abhängigkeit von dem jeweils er-
starrten Anteil x der Schmelze; c0 ist die Anfangskonzentration in der Schmelze (Bild 3.39). Die 
Änderung der Zusammensetzung eines Kristalls von innen nach außen wird als Zonarbau be-
zeichnet. Sofern aus einer Schmelze ein stabförmiger Kristall wächst (wie auf Bild 3.46 b und 
3.46 c), kann x auch als ein Maß für die jeweilige Länge des kristallisierten Stabes gelten. Für 
Beimengungen mit einem sehr kleinen effektiven Verteilungskoeffizienten keff << 1 ist die Kris-
tallisation am Anfang mit einem beachtlichen Reinigungseffekt verbunden. Dieser Reinigungsef-
fekt lässt sich noch beträchtlich verstärken, wenn die Kristallisation in Form des Zonenschmelzens 
durchgeführt wird (PFANN [3.24]). Hierbei wird in einer stabförmigen Probe nur eine schmale 
Zone aufgeschmolzen (vgl. Bild 3.46 d), die man durch eine Bewegung der Heizvorrichtung oder 
des Stabes von einem Ende des Stabes zum anderen wandern lässt. Dieser Vorgang wird so oft 
wiederholt, bis sich nach 10 bis 30 Zonendurchgängen die Verteilung nicht mehr ändert. Die ana-
lytische Behandlung ergibt dann im Stab einen Konzentrationsverlauf: 
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Bild 3.39. Konzentrationsverlauf einer gelösten Kompo-
nente in einem aus der Schmelze kristallisierten Stab. 

cKr Konzentration im Kristall; c0 Ausgangskonzentration in der 
Schmelze; x kristallisierter Anteil. 

 

Bild 3.40. Konzentrationsverlauf einer gelösten Kompo- 
nente in einem zonengeschmolzenen Stab nach einer 
größeren Anzahl von Zonendurchgängen. 

cKr Konzentration nach dem Zonenschmelzen; c0 Ausgangskonzen-
tration im Stab vor dem Zonenschmelzen; L Stablänge; berechnet 
für eine Zonenlänge l = L/10. 

 

cKr(x) = Aexp(Bx)  

mit A = c0keffL/l und Bl/[exp(Bl) – 1] = keff sowie der (konstanten) Ausgangskonzentration c0 im 
Stab, der Stablänge L und der Zonenlänge l (Bild 3.40). 
 

Die bisher betrachteten Konzentrationsverläufe verstehen sich für einen konstanten effektiven 
Verteilungskoeffizienten keff, d. h. für ideal gleichmäßige Wachstumsbedingungen, insbesondere 
auch für eine konstante Wachstumsgeschwindigkeit (Verschiebungsgeschwindigkeit) υ. Wenn υ 
(oder die anderen Wachstumsbedingungen) nicht konstant sind, sondern fluktuieren, dann 
schwankt auch keff, und es kommt zu entsprechenden Verteilungsinhomogenitäten. Bei Kristallisa-
tionsexperimenten treten sehr häufig lokale, kurzzeitige Fluktuationen von υ auf, die sich in der 
Größenordnung von Sekunden bewegen. Sie führen zu typischen Verteilungsinhomogenitäten, die 
dem Verlauf der jeweiligen Phasengrenze während des Wachstums folgen, so dass sie in einem 
Längsschnitt des Kristalls als (mikroskopische) Wachstumsstreifen (engl. striations) erscheinen. 

Die Ursachen für die Fluktuationen der Wachstumsgeschwindigkeit υ sind komplex. Bei Kris-
tallen, die im Laboratorium unter Anwendung einer Rotationsbewegung gezüchtet wurden, liegt 
die Ursache in dem niemals ideal gleichmäßigen Temperaturfeld. Der wachsende Kristall wird bei 
der Rotation durch Gebiete mit geringfügigen Temperaturunterschieden bewegt. In diesem Fall 
haben die Streifen eine ganz regelmäßige Folge, die durch das Verhältnis zwischen Rotations- 
und (mittlerer) Wachstumsgeschwindigkeit bestimmt wird; die Flächen gleicher Konzentration 
durchsetzen schraubenartig den Kristall (Bild 3.41). Jedoch treten Fluktuationen auch dann auf, 
wenn die Rotation vermieden wird. Die Ursachen sind dann in Konvektionsströmen in der Nähr-
phase oder anderen Instabilitäten zu suchen, die fast immer vorhanden sind. 
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Bild 3.41. Rotationsstreifen in einem Einkristall 
von Molybdän. 
Gezüchtet nach der Floating-Zone-Methode mit Elektro-
nenheizung und dotiert mit radioaktivem Wolfram; 
Autoradiographie. Aufn.: BARTHEL und JURISCH [3.25]. 

 
Für die Züchtung von homogenen Kristallen sucht man die Konvektion möglichst zu unterdrü-

cken, was bei einer elektrisch leitenden Schmelze durch die Anwendung eines Magnetfeldes ge-
schehen kann. 

Ein weiterer Anlass für die Bildung von Inhomogenitäten ist dann gegeben, wenn der Kristall 
nicht mit einer glatten, sondern mit einer vergröberten Wachstumsfront wächst. Ein Mechanismus 
für das Entstehen von Vergröberungen besteht darin, dass sich Komponenten mit einem Vertei-
lungskoeffizienten keff < 1 bei der Kristallisation vor der Wachstumsfront anreichern (Bild 3.42). 
Infolgedessen kommt es dort zu einer Erniedrigung der Schmelztemperatur (Erstarrungstempera-
tur). Um die Kristallisation fortzusetzen, muss die Temperatur der Wachstumsfront auf diese er-
niedrigte Erstarrungstemperatur (bzw. noch etwas darunter) abgesenkt werden. Je nach dem Tem-
peraturgradienten in der Schmelze kann deren Temperatur entweder vollständig oberhalb (I) oder 
teilweise unterhalb (II) der Kurve der Erstarrungstemperatur verlaufen. Im letzteren Fall spricht 
man von konstitutioneller Unterkühlung, und eine ebene Wachstumsfront ist instabil: Bildet sich 
auf letzterer zufällig irgendein kleiner Vorsprung, dann wächst er sofort schneller als seine Um-
gebung. Die Bedingung für das Auftreten einer konstitutionellen Unterkühlung lautet nach TILLER 
et al. [3.26]: 

G/υ # cKrmL(1 – k0)/k0D, 

 

Bild 3.42. Konstitutionelle Unterkühlung. 

Abhängigkeit der Schmelztemperatur (Erstarrungstempera-
tur) Ts von der Konzentration cL einer Beimengung in der 
flüssigen Phase vor der Wachstumsfront; I, II mögliche 
Verläufe für die Temperatur vor der Wachstumsfront. 
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d. h., das Verhältnis des Temperaturgradienten G in der Schmelze zur Verschiebungsgeschwin-
digkeit υ darf einen bestimmten Wert nicht unterschreiten, damit die Wachstumsfront eben bleibt; 
mL ist die Steigung der Liquiduskurve im betreffenden Zustandsdiagramm, k0 der Gleichge-
wichtsverteilungskoeffizient und D der Diffusionskoeffizient der betreffenden Komponente in der 
Schmelze. Eine Abschätzung zeigt, dass bereits bei einem Gehalt von nur 0,5 Atom-% an Bei-
mengungen oder Verunreinigungen unter normalen Kristallisationsbedingungen mit konstitutio-
neller Unterkühlung und Vergröberungen zu rechnen ist. Bei Metallen treten Vergröberungen 
häufig in Gestalt einer charakteristischen Zellbildung auf (Bild 3.43). In anderen Fällen folgen die 
Vergröberungen der Symmetrie und Morphologie des wachsenden Kristalls (Bild 3.44). In allen 
Fällen verursachen die Vergröberungen entsprechende Verteilungsinhomogenitäten, die sich dann 
in der Wachstumsrichtung durch den Kristall ziehen. Häufig bewirken die Vergröberungen noch 
weitere Baufehler, die bis zur Ausscheidung  von Fremdphasen führen können. 
 

 
Bild 3.43. Zellenförmige Vergröberung der 
Wachstumsfront eines Aluminiumkristalls. 

Aufn.: BARTHEL und SCHARFENBERG [3.27]. 

Bild 3.44. Mikromorphologische Vergröberung 
der Wachstumsfront. 

Kristall aus LiNbO3; Wachstumsfront senkrecht zur 
c-Achse mit dreizähliger Symmetrie. Foto: BOHM. 

 
Zum Verständnis der Ausscheidung anderer Phasen betrachten wir noch einmal das Zustands-

diagramm im Bild 3.38b, das zwei verschiedene feste Phasen (Kristallphasen) sowie eine Mi-
schungslücke aufweist: Die Kristallisation einer flüssigen Phase (Schmelze) mit einem geringen 
Gehalt der Komponente II entsprechend dem Punkt 1 im Zustandsdiagramm bzw. der Zusammen-
setzung xA verläuft noch analog der Kristallisation in einem System ohne Mischungslücke, wie im 
Bild 3.38a. Anders jedoch bei einer Schmelze mit einem höheren Gehalt der Komponente II ent-
sprechend dem Punkt 2 bzw. der Zusammensetzung xC: Zunächst scheidet sich eine Kristallphase 
entsprechend dem Punkt D mit der Zusammensetzung xD aus (im Bild ist xD = xA). Mit dem Fort-
schreiten der Kristallisation erreicht der Zustand der Schmelze den eutektischen Punkt E, in wel-
chem sich die beiden Liquiduskurven schneiden. Die betreffende Temperatur bezeichnet die Eu-
tektikale F–G, welche die Mischungslücke nach oben abschneidet. Bei weiterer Abkühlung 
kristallisieren gleichzeitig beide Kristallphasen entsprechend den Punkten F bzw. G und der Zu-
sammensetzung xF bzw. xG und bilden ein Eutektikum, in welchem die Kristallite beider Phasen 
als ein inniges Gemenge im mikroskopischen Größenbereich vorliegen (Bild 3.45). Solche poly-
kristallinen Aggregate, wie die Eutektika sie darstellen, werden durch ihre Struktur und ihre Tex-
tur gekennzeichnet. Die Struktur beschreibt in diesem Zusammenhang die Größe und Form der 
Kristallite (hat also in diesem Fall nichts mit der „Kristallstruktur“ zu tun), die Textur beschreibt 
die Anordnung und Lage der Kristallite. Die Strukturen und Texturen der Eutektika sind sehr 
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mannigfaltig, woraus interessante Eigenschaften resultieren können. Zur Präparation eines Eutek-
tikums geht man von vornherein von dessen Zusammensetzung xE entsprechend dem Punkt 3 aus. 
Die Erstarrungstemperatur eines Eutektikums liegt oft bedeutend niedriger als die Erstarrungs-
temperaturen (Schmelzpunkte) der reinen Komponenten. 

 

 
Bild 3.45. Strukturen von Eutektika. 

a), b) Eutektikum im System Mn-Sb-Bi: nadelförmige Struktur der Phase MnSb in einer Matrix der Phase (Sb,Bi); 
a) Längsschnitt; b) Querschnitt bezüglich der Erstarrungsrichtung; Erstarrungsgeschwindigkeit 2 · 10–6 m/s. Aufn.: 
DURAND-CHARRE [3.28]; c) Eutektikum im System Sb-In; Übergang einer lamellenförmigen Struktur der Phase 
InSb in eine stabförmige Struktur in einer Matrix der Phase Sb; Querschnitt; Erstarrungsgeschwindigkeit 2 · 10–6 m/s; 
d) Eutektikum im System Bi-Pb: komplexe Struktur der Phase Bi in einer Matrix der Phase Pb2Bi; Querschnitt; 
Erstarrungsgeschwindigkeit 2 · 10–6 m/s. Aufn.: FIDLER [3.29]. 

 
In Stoffsystemen aus mehr als zwei Komponenten können auch Eutektika aus mehr als zwei 

verschiedenen Phasen auftreten. Derart komplexe Phasenbeziehungen sind für Tiefengesteine 
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typisch, die aus einem vielkomponentigen Magma kristallisiert sind. Bei weiterer Abkühlung 
unterhalb der Temperatur der Eutektikalen (vgl. Bild 3.38b) gelangt man sowohl von F als auch 
von G in den Bereich der Mischungslücke, d. h., beide Kristallphasen werden instabil und neigen 
zur Entmischung. Das gilt letztlich auch für Kristalle der Zusammensetzung xA = xD, wenn sie mit 
fortschreitender Abkühlung in den Bereich der Mischungslücke gelangen. Allerdings kommt es 
(in endlicher Zeit) nur dann zu einer Entmischung, wenn die Komponenten in der Kristallphase 
eine hinreichende Beweglichkeit besitzen (vgl. Abschn. 3.3.1.). 

3.2.4. Kristallzüchtung 

Die zielgerichtete Herstellung von Kristallen, die Kristallzüchtung, ist nicht nur für die Erfor-
schung des Kristallzustandes und der Kristalleigenschaften von besonderem Interesse. Vielmehr 
haben Einkristalle, wie man größere Kristallindividuen zu nennen pflegt, in zunehmendem Maße 
für technische Zwecke Verwendung gefunden und stellen für viele technische Entwicklungen ein 
Schlüsselmaterial dar, für das kein Ersatz möglich ist. Nur in wenigen Fällen können Einkristalle 
aus Naturvorräten verwendet werden. Für die meisten Zwecke werden die benötigten Einkristalle 
synthetisch hergestellt. So werden Kristalle aus Alkalihalogeniden für optische Zwecke oder aus 
Silicium als Halbleitermaterial im Weltmaßstab in Mengen von einigen hundert Tonnen je Jahr in 
technisch hochentwickelten Züchtungsverfahren produziert. Andererseits werden Einkristalle 
spezieller Substanzen manchmal nur als Einzelexemplare in bestimmten Laboratorien hergestellt. 
Mit großer Intensität wird daran gearbeitet, die Züchtungsverfahren zu verbessern, und die Liste 
der gezüchteten Substanzen erweitert sich ständig. 

Die Anwendungsgebiete von Einkristallen sind sehr vielfältig; eine Auswahl gibt die folgende 
Zusammenstellung: 
 
– Hartstoffe, Lagersteine, Ziehsteine etc. (besondere Härte und Festigkeit): Aluminiumoxid 

(Saphir) Al2O3, Borazon BN, Diamant, Siliciumcarbid SiC; 
– Schmucksteine (Härte, Farbe, Lichtbrechung, Dispersion, „Schönheit“): Aluminiumoxid 

(Rubin, Saphir), Beryll (Smaragd), Rutil TiO2, Spinelle, Titanate, Yttriumaluminium-Granat 
Y3Al5O12 (YAG), Zirkondioxid ZrO2; 

– Halbleiter: Bleizinntellurid (Pb,Sn)Te, Galliumarsenid GaAs, Galliumphosphid GaP, Ger-
manium, Indiumantimonid InSb, Indiumphosphid InP, Selen, Silicium, Siliciumcarbid, Va-
nadinoxide sowie eine Reihe ternärer Verbindungen bzw. Mischkristalle; 

– Isolationsmaterial (elektrische Durchschlagsfestigkeit): Glimmer; 
– Unterlagen (Substrate) für die Epitaxie dünner Schichten: Aluminiumoxid, Gadoliniumgal-

lium-Granat Gd3Ga5O12 (GGG), Spinelle, Silicium; Galliumarsenid; 
– optische Medien (Lichtbrechung, Dispersion, Transparenz im IR oder UV): Aluminiumoxid 

(Saphir), Bariumfluorid BaF2, Calciumfluorid (Fluorit) CaF2, Kaliumaluminiumsulfat 
(Alaun), Kaliumbromid KBr, Lithiumfluorid LiF, Natriumchlorid NaCl, Quarz SiO2, Thalli-
umbromiodid Tl(Br,I) (KRS-5), Zinkselenid ZnSe; 

– polarisationsoptische Medien (Doppelbrechung): Calcit (Kalkspat) CaCO3, Kalomel Hg2Cl2, 
Gips, Glimmer, Quarz; 

– elektrooptische und nichtlineare optische Medien: Ammoniumdihydrogenphosphat 
NH4H2PO4 (ADP), Bariumnatriumniobat Ba2NaNb5O15 (Banana), Kaliumpentaborat 
KB5O8 4H2O, Kaliumdihydrogenphosphat KH2PO4 (KDP), auch deuteriert (KD*P, DKDP), 
Kaliumtantalatniobat K(Ta,Nb)O3 (KTN), Kaliumtitanylphosphat KTiOPO4 (KTP), Lithium-
formiatmonohydrat LiHCOOH H2O (LFM), Lithiumiodat LiIO3, Lithiumniobat LiNbO3, Li-
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thiumtantalat LiTaO3, Silberantimonsulfid Ag3SbS3 (Pyrargyrit), Silberarsensulfid Ag3AsS3 
(Proustit), Strontiumbariumniobat (Sr,Ba) Nb2O6 (SBN), Bariumborat β-BaB2O4; 

– elektroakustische Medien: Bleimolybdat PbMoO4, Ferrite, Kaliumnatriumtartrat (Seignette-
salz), Lithiumniobat, Lithiumtantalat, Quarz, Tellurdioxid TeO2, Wismutgermanat Bi12GeO20, 
Langasit La3Ga5SiO14; 

– Strahlungsdetektoren (Pyroelektrika): Bleigermanat Pb5Ge3O11, Lithiumniobat, Strontium-
bariumniobat (SBN), Triglycinsulfat (TGS); 

– Strahlungsgeneratoren und -wandler (Luminophore, Laser, Maser, Szintillatoren): eine 
Reihe von Halbleiterkristallen sowie Aluminiumoxid (Rubin), Calciumfluorid (Fluorit), Na-
triumiodid NaI, Quecksilberiodid Hg2I2, Yttriumaluminium-Granat (YAG), Wismutgermanat 
Bi4Ge3O12, Alexandrit Al2BeO4, Wolframate, Zinksilikat (Willemit), Zinksulfid, Anthracen, 
Stilben; 

– Speicherkristalle für die Datenverarbeitung: Alkalihalogenide, Calciumfluorid (Fluorit), fer-
rimagnetische Granate, Lithiumniobat, Wismuttitaniumoxid Bi4Ti3O12; 

– Monochromatoren für Röntgenstrahlen und Neutronen: Aluminium, Calciumfluorid, Kupfer, 
Lithiumfluorid, Quarz, Wismut, Ethylendiamintartrat (EDT). 

 
Auf die Verfahren der Einkristallzüchtung soll hier nur kurz eingegangen werden (vgl. weiter-

führende Literatur, z. B. K.-TH. WILKE/J. BOHM). Man kann Kristalle aus einer gasförmigen 
Phase, aus der Schmelze, aus Lösungen und durch Umwandlung einer festen (kristallisierten) 
Phase züchten. Die Vielzahl der zur Kristallzüchtung herangezogenen Substanzen bedingen we-
gen ihrer unterschiedlichen physikalisch-chemischen Eigenschaften eine Vielzahl von Züchtungs-
verfahren. Ihre Wahl und apparative Gestaltung hängen weitgehend von den an den Kristall ge-
stellten Anforderungen hinsichtlich der Abmessungen, der Reinheit und nicht zuletzt der 
Realstruktur ab. Die Züchtung kleinerer Kristalle undefinierter Qualität bietet bei den meisten 
Substanzen keine besonderen Schwierigkeiten und kann prinzipiell in jedem einschlägigen Labo-
ratorium vorgenommen werden. Erst vom Maß der zu erfüllenden Qualitätsforderungen hängt der 
methodische und technologische Aufwand bei der Züchtung ab. Der Stand der Kristallzüchtung 
wird heute durch hoch entwickelte und aufwendige Apparaturen und Verfahren bestimmt, die 
nicht nur für die einzelnen Züchtungsmethoden, sondern oft sogar für einzelne Substanzen und 
Anwendungszwecke spezifisch sind. Es ist charakteristisch, dass nur in den fortgeschrittensten 
Industriestaaten Herstellungsstätten für Kristalle entstanden sind, die die Züchtung auf einem 
hohen verfahrenstechnischen Niveau betreiben, wozu u. a. eine jahrelange Erfahrung und Ent-
wicklung gehören. 

Die Kristallzüchtung aus der Schmelze hat sowohl hinsichtlich der verfahrenstechnischen Dif-
ferenziertheit und Reife als auch nach der Qualität und technischen Bedeutung weitaus den Vor-
rang vor den anderen Züchtungsmethoden. Die Grundzüge der verschiedenen Verfahren zur 
Züchtung aus der Schmelze sind im Bild 3.46 zusammengestellt. Das älteste zur technischen 
Reife entwickelte und nach ihrem Erfinder VERNEUIL benannte Verfahren (Bild 3.46a) gestattet 
die Züchtung von Substanzen mit sehr hohen Schmelzpunkten. Einer Knallgasflamme, in der 
Temperaturen bis 2200 °C erreicht werden, wird die pulverförmige Ausgangssubstanz zugeführt. 
Das in der Flamme geschmolzene Material fällt in Form kleiner Tröpfchen auf den Kristall, der 
von einer feinen Schmelzhaut bedeckt wird, und kristallisiert dort an. 

Die Anordnung ist von einem wärmedämmenden Aufbau umgeben. Nach dem VERNEUIL-
Verfahren werden seit Beginn des Jahrhunderts synthetische Schmucksteine aus Korund Al2O3 
und Spinell MgAl2O4 mit verschiedenen färbenden Zusätzen sowie Lagersteine für die Uhren-
industrie gefertigt. Auch Rutil TiO2, Scheelit CaWO4 und weitere oxidische Verbindungen wur-
den nach diesem Verfahren gezüchtet. Eine durchgreifende technologische Verbesserung des 
Verfahrens brachte die Züchtung von Laserstäben aus Rubin mit sich. Das technologisch aus-
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schlaggebende Detail des Verfahrens bei der Züchtung langer Stäbe ist die Gewährleistung einer 
gleichmäßigen Pulverzufuhr über Zeiträume von mehreren Tagen. Eine zusätzliche Beheizung 
des Ofenraums soll ein Zerspringen größerer Kristalle verhindern. Früher ging man bei der Züch-
tung von einem Schamottestift aus, dem eine zufällige Keimauslese im „Stiel“ der „Birne“ folgte. 
Heute wird durchweg ein dünner, stabförmiger Keimkristall mit definierter Ordnung vorgegeben. 
Charakteristisch für VERNEUIL-Kristalle sind der Einschluss von Bläschen sowie das Auftreten 
von Subkorngrenzen, d. h., die Kristalle haben eine Realstruktur mit relativ groben Störungen. 
Schließlich gibt es Varianten des VERNEUIL-Verfahrens, bei denen keine Flamme brennt, sondern 
dem von einem Gasstrom getragenen Pulver die Energie auf andere Weise, z. B. durch eine Gas-
entladung („Plasmafackel“), zugeführt wird. 
 

 
Bild 3.46. Verfahren zur Züchtung von Kristallen aus der Schmelze (schematisch). 

a) VERNEUIL-Verfahren: 1 Behälter für das pulverförmige Ausgangsmaterial mit Siebboden (das Pulver wird von 
einem nicht dargestellten Rüttelmechanismus durch das Sieb getrieben); 2 Brenner; 3 wachsender Kristall; 4 Halte-
rung mit Absenkvorrichtung; der Kristall ist von einer keramischen Muffel umgeben, die nicht dargestellt ist; b) 
BRIDGMAN-Verfahren: 1 Tiegel mit Schmelze; 2 wachsender Kristall; 3 Ansatz zur Keimauslese; 4 Ofen; c) 
CZOCHRALSKI-Verfahren: 1 Keimhalter mit Rotations- und Ziehvorrichtung; 2 Keimkristall; 3 wachsender Kristall; 
4 Tiegel mit Schmelze; der Tiegel ist von einer Heizvorrichtung umgeben, die nicht dargestellt ist; meistens befindet 
sich die gesamte Anordnung in einem Rezipienten; d) tiegelfreies Zonenschmelzen oder Floating-Zone-Verfahren: 1 
Halterung; 2 aufschmelzender Kristallstab; 3 Schmelzzone; 4 Hochfrequenzspule; 5 wachsender Kristallstab. 

 
Die Züchtungsverfahren durch gerichtete Erstarrung aus der Schmelze in einem Tiegel (Bild 

3.46b) sind in zahlreichen Varianten ausgearbeitet und werden – je nach Ausführung – mit den 
Namen von STÖBER (1925), BRIDGMAN (1923) oder STOCKBARGER (1936) verbunden. Die 
Schmelze befindet sich in einem Tiegel und wird langsam abgekühlt, wobei ein Temperaturgra-
dient dafür sorgt, dass die Kristallisation am Tiegelboden beginnt und nach oben fortschreitet. 
Auf Bild 3.46 b beginnt die Kristallisation polykristallin in der Kugel unten am Tiegel, durch die 
Verjüngung erfolgt eine zufällige Keimauslese, so dass im eigentlichen Tiegel ein einkristallines 
Wachstum stattfindet. Bei den meisten Substanzen kann man auf eine derartige Keimauslese ver-
zichten; man erhält Einkristalle auch in Tiegeln, die in einer Spitze oder sogar nur mit einer Run-
dung enden. Auch die Züchtung mit vorgegebenen Keimkristallen (die dann während des Ein-
schmelzens gekühlt werden müssen) ist möglich. Der Tiegel kann stationär in einem 
Temperaturfeld abgekühlt werden, oder er wird innerhalb des Ofens aus einem heißeren in einen 
kälteren Bereich bewegt, bzw. der Ofen bewegt sich (bei ruhendem Tiegel) in der entsprechenden 
Weise. Alle diese Verfahren nutzt man in erster Linie für die Züchtung von Kristallen aus Metal-
len, Legierungen, aber auch von Halogeniden von z. T. beträchtlicher Größe (10 kg und mehr). 
Gegenüber den anderen Züchtungsverfahren aus der Schmelze erfordert die gerichtete Erstarrung 
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zunächst den geringsten technischen Aufwand. Die Methode wurde durch eine genaue Tempera-
turregelung, bei der Schwankungen peinlich vermieden werden, und durch die Einrichtung ver-
schiedener Temperaturzonen im Ofen, die unabhängig voneinander reguliert werden können, ver-
bessert. Hinzu kommt eine Kontrolle der Lage und Gestalt der Wachstumsfront. Im Allgemeinen 
lässt sich eine relativ grobe Realstruktur mit Subkorngrenzen infolge Wechselwirkung mit dem 
Tiegel, vor allem wegen dessen unterschiedlicher Wärmeausdehnung, nicht vermeiden. Im Ver-
gleich zu den anderen Züchtungsverfahren aus der Schmelze können mit der Erstarrung im Tiegel 
– bei sorgfältiger Temperaturregelung – die kleinsten Wachstumsgeschwindigkeiten (unter 
2 mm/h) realisiert werden. – Es gibt auch Varianten, bei denen der Tiegel nicht senkrecht, son-
dern waagerecht in Form eines offenen Schiffchens angeordnet wird. 

Große Bedeutung haben die Verfahren des Ziehens aus der Schmelze (Bild 3.46 c): Die 
Schmelze befindet sich in einem Tiegel bei einer Temperatur wenig oberhalb des Schmelzpunktes; 
in diese Schmelze taucht von oben ein stabförmiger Keimkristall, an den die Substanz ankristalli-
siert. Im Allgemeinen rotiert der wachsende Kristall und wird mit fortschreitender Kristallisation 
langsam nach oben gezogen. Mit den Namen von NACKEN (1915) und KYROPOULOS (1926) wer-
den Varianten verbunden, bei denen die Wärme in den Keimkristall und in einen gekühlten 
Keimhalter abgeleitet wird und der Kristall infolgedessen in die Schmelze hineinwächst. Am be-
deutungsvollsten ist die nach CZOCHRALSKI) (1918) bezeichnete Variante geworden, bei der die 
Ziehgeschwindigkeit mit der Wachstumsgeschwindigkeit genau Schritt hält, so dass die Kristalli-
sation gerade in dem Schmelzmeniskus stattfindet, der mit dem Kristall etwas emporgehoben 
wird. Nach dem CZOCHRALSKI-Verfahren, für das technisch anspruchsvolle und aufwendige An-
lagen entwickelt worden sind, werden Einkristalle der Halbleiter Germanium und Silicium und 
vieler anderer Substanzen gezüchtet. Da der Kristall ohne Berührung des Tiegels frei wächst und 
relativ günstige Voraussetzungen für eine gleichmäßige Gestaltung und Kontrolle des Tempera-
turfeldes und des Züchtungsvorgangs bestehen, bietet das Verfahren die günstigsten Vorausset-
zungen für die Züchtung von Kristallen mit einer wenig gestörten Realstruktur. So ist es gelungen, 
Kristalle frei von Versetzungen zu züchten. Die Entwicklung des Verfahrens richtet sich – neben 
einer Automatisierung der Anlagen – auf hohe Temperaturen (Züchtung von Rubin, Schmelz-
punkt 2050 °C; Spinell, Schmelzpunkt 2100 °C; Yttriumaluminium-Granat, Schmelzpunkt 
1950 °C, gezüchtet unter Verwendung von Tiegeln aus Iridium) und auf die Anwendung von 
Druck für die Züchtung von zersetzlichen Verbindungen (z. B. ZnS, CdS, ZnSe, GaAs, GaP als 
interessante Halbleiter). Besondere Erwähnung verdient die Variante, durch eine Schmelzschutz-
schicht (engl. liquid encapsulation) das Ausdampfen einer flüchtigen Komponente aus der 
Schmelze zu unterdrücken. Hierfür hat sich bisher Bortrioxid B2O3 bewährt, das die Schmelze 
bedeckt und auch den wachsenden Kristall benetzt, der durch diese Schicht hindurch in seine 
Schmelze taucht. 

Keinerlei Tiegel benötigt man beim Verfahren des Schwebezonenschmelzens  (engl. floating 
zone – Bild 3.46 d): Ein zylindrischer, an seinen beiden Enden gehalterter Stab wird nur in einer 
schmalen Zone aufgeschmolzen; diese Schmelzzone durchwandert dann – durch Bewegen entwe-
der des Stabes oder der Heizvorrichtung – den Stab, meistens von unten nach oben. Das Zonen-
schmelzen wurde vor allem für die Hochreinigung von Halbleitersubstanzen entwickelt und ist für 
deren Herstellung der wesentliche Verfahrensschritt geworden. Der Vorgang des Zonenschmel-
zens wird zur Reinigung mehrmals hintereinander ausgeführt, und erst beim letzten Durchgang 
wird Wert darauf gelegt, dass ein Einkristall entsteht; das untere Stabende muss dabei einkristallin 
vorgegeben sein, um die Rolle des Keimkristalls übernehmen zu können. Insbesondere die Pro-
duktion von Halbleitersilicium wird auf technisch hoch entwickelten, weitgehend automatisch 
arbeitenden Anlagen vorgenommen. Die Entwicklung ist einmal darauf gerichtet, den Durchmes-
ser der Stäbe zu vergrößern, wobei heute bereits 200 mm („8 Zoll“ und mehr erreicht werden, 
zum anderen ist man bestrebt, die Realstruktur der Kristalle zu verbessern; die Voraussetzungen 
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dafür sind wegen der starken Temperaturgradienten relativ ungünstig. Neben Silicium ist das 
Schwebezonenschmelzen, wenn auch in weitaus bescheidenerem Umfang, auf viele andere Sub-
stanzen zur Reinigung und Darstellung von Einkristallen angewendet und eine ganze Reihe von 
Varianten für das Heizsystem entwickelt worden. Im Bild 3.46 d sind die Windungen einer von 
einem Hochfrequenzgenerator gespeisten Hochfrequenzspule angedeutet, mittels der direkt im 
Stab Wirbelströme induziert werden, die die Wärme erzeugen. Ist die Substanz ein Isolator, so 
muss die Hochfrequenzenergie von einem geeigneten Suszeptor (z. B. einem Graphitring) aufge-
nommen werden. der dann die Wärme abstrahlt. Es werden auch andere Heizsysteme angewendet. 
Für Substanzen mit niedrigerem Schmelzpunkt genügen einfache Heizspulen. Für Substanzen mit 
hohen und sehr hohen Schmelzpunkten wurden Heizsysteme mit Elektronenstrahlung, Wärme-
strahlung (Lichtofen, Sonnenofen, Laserstrahlung) oder einer elektrischen Bogenentladung kons-
truiert. Besondere Erwähnung verdient die Züchtung hochreiner Einkristalle aus Wolfram, Mo-
lybdän und Rhenium durch Zonenschmelzen mit Elektronenstrahlung. – Schließlich wird das 
Zonenschmelzen zur Reinigung und zur Einkristallzüchtung auch in Tiegeln durchgeführt, und 
zwar sowohl in vertikaler als auch in horizontaler Anordnung; letzteres ist sogar die ursprüngliche 
Form des Zonenschmelzens (PFANN [3.24]). 

 
Die Kristallzüchtung aus Lösungen, vornehmlich aus wässrigen Lösungen, ist bereits in den 

dreißiger Jahren zu einer relativ hohen Perfektion geführt worden. Sie wird noch heute nach den 
gleichen Methoden für Substanzen angewendet, die nicht aus der Schmelze gezüchtet werden 
können, weil sie sich z. B. nicht schmelzen lassen oder während der Abkühlung auf Raumtempe-
ratur Phasenübergänge erleiden. Je nach dem Verlauf der Löslichkeitskurve in Abhängigkeit von 
der Temperatur wird die für die Kristallisation notwendige Übersättigung durch Abkühlen oder 
Verdunsten des Lösungsmittels hergestellt. In jedem Fall ist eine sehr genaue Temperaturregelung 
erforderlich, um gute Resultate zu erzielen. Bei dem Verdunstungsverfahren wird bei konstanter 
Temperatur ein Strom getrockneten Gases über die Oberfläche der Lösung geleitet. Bei dem Ab-
kühlungsverfahren wird eine bei höherer Temperatur gesättigte Lösung über einen Zyklus von 
mehreren Wochen auf Raumtemperatur abgekühlt. Andere Varianten arbeiten mit mehreren Ge-
fäßen, in denen die Lösung umläuft. Prinzipiell gibt es dabei ein sog. Sättigungsgefäß, in dem die 
Lösung bei einer geeigneten Temperatur mit der zu lösenden Substanz gesättigt wird, und ein 
Kristallisationsgefäß, das auf einer tieferen Temperatur gehalten wird, wodurch sich die Übersät-
tigung einstellt und der Kristall unter konstanten Bedingungen wachsen kann. Meistens werden 
als Keimkristalle recht große Kristallplatten verwendet, die in bestimmten Orientierungen aus 
großen Kristallen herausgesägt werden. In größerem Maßstab werden aus wässrigen Lösungen 
Kristalle von Alaun, Seignettesalz und anderen Tartraten, Ammoniumdihydrogenphosphat (ADP), 
Kaliumdihydrogenphosphat (KDP), Iodsäure, Lithiumiodat, Triglycinsulfat u. a. gezüchtet, teil-
weise in respektabler Größe mit Abmessungen bis 50 cm. Bemerkenswert ist die Züchtung von 
deuteriertem KDP aus Lösungen in „schwerem Wasser“, das als KD*P oder DKDP bezeichnet 
wird und bessere elektrooptische Eigenschaften als normales KDP hat. – In der chemischen 
Stoffwirtschaft spielt die Kristallisation aus Lösungen aller Art eine wichtige Rolle (Kalisalze, 
synthetische Düngemittel, Soda und viele andere Chemikalien) und ist zu großtechnischen Ver-
fahren ausgebaut worden. Im Gegensatz zur Züchtung von Einkristallen spricht man hier von 
Massenkristallisation. 

Für die Kristallzüchtung von schwer löslichen Verbindungen werden Diffusionsverfahren an-
gewendet, bei denen die Komponenten in einer geeigneten Anordnung in der Lösung zueinander 
diffundieren und in einer Reaktionszone auskristallisieren. Bemerkenswert sind Varianten, bei 
denen man die Diffusion (und Kristallisation) in einem Gel stattfinden lässt, in dem keine Kon-
vektion auftreten kann und die Diffusion langsamer vonstatten geht und besser kontrollierbar ist 
als in beweglichen Lösungen. 
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Ein spezielles Verfahren der Kristallisation aus heißen wässrigen Lösungen unter erhöhtem 
Druck ist die Hydrothermalsynthese, die bereits seit den vierziger Jahren im technischen Maßstab, 
hauptsächlich zur Züchtung von Quarz, in einem Druckbereich von 20 ... 200 MPa und bei Tem-
peraturen von 300 ... 500 °C in Autoklaven aus Spezialstählen betrieben wird. Der Druck wird 
durch die Überhitzung der Lösung im Autoklaven erzeugt, wobei die Lösung je nach der Tempe-
ratur einen überkritischen Zustand erreichen kann. 

Außer wässrigen Lösungen können auch Lösungen in anderen Lösungsmitteln zur Kristall-
züchtung dienen, z. B. Schmelzen geeigneter Substanzen bei höheren Temperaturen. Aus derarti-
gen „Schmelzlösungen“ oder Hochtemperaturlösungen  sind im Laboratorium Kristalle von zahl-
reichen Substanzen gezüchtet worden. Die Züchtung größerer einwandfreier Kristalle aus 
Schmelzlösungen bietet beträchtliche Schwierigkeiten; das Verfahren hat jedoch eine wichtige 
technische Bedeutung für die Abscheidung von Epitaxieschichten (Abschn. 3.2.6.). Um eine Kris-
tallisation aus schmelzflüssiger Lösung handelt es sich auch bei dem VLS-Verfahren (engl. va-
pour-liquid-solid): Die zu kristallisierende Komponente gelangt aus einer Gasphase in eine 
Schicht von Schmelzlösungsmittel, aus dem die Kristallisation auf einer Unterlage erfolgt. 
Schließlich kann man auch eine Schicht von Schmelzlösung durch einen kompakten Kristallkör-
per hindurchwandern lassen, ähnlich der Anordnung beim Zonenschmelzen; die schmelzflüssige 
Zone kann dabei durch eine (relative) Bewegung der Heizvorrichtung (engl. travelling heater) 
oder in einem Temperaturgradienten selbsttätig (engl. travelling solvent) bewegt werden. 

Eine ganz spezielle Entwicklung stellen die Hochdruck-Hochtemperatur-Synthesen dar. Die 
Synthese künstlicher Diamanten, die in den fünfziger Jahren ungefähr gleichzeitig in einigen La-
boratorien gelang, krönt eine langwierige apparative Entwicklung, die erst durch den Einsatz neu-
artiger Werkstoffe, wie Spezialstähle, Carboloy (in Cobalt gebundenes Wolframcarbid ) und Py-
rophyllit (als Dichtungsmittel), zum Erfolg gebracht werden konnte. Heute werden in 
Apparaturen mit konischen Hochdruckstempeln verschiedener Konstruktion (deren berühmteste 
die „Belt-Apparatur“ ist) Drücke bis 20000 MPa bei Temperaturen bis 2000 °C über Reaktions-
zeiten bis zu einigen Stunden erreicht. Ein beträchtlicher Anteil des Weltverbrauchs an Industrie-
diamanten wird bereits auf synthetischem Wege erzeugt. Die Diamanten kristallisieren bei diesen 
Synthesen aus einer Metallschmelze (vor allem Nickel), in der sich der Kohlenstoff löst, so dass 
der Vorgang als Kristallisation aus einer Schmelzlösung betrachtet werden kann. Andere Ergeb-
nisse der Hochdrucksynthesen sind die Herstellung von „Borazon“, kubischem Bornitrid (BN), 
das eine ähnliche Härte wie Diamant aufweist, sowie Hochdruckmodifikationen einer Reihe von 
Verbindungen und Mineralen. 

Schließlich ist noch die Elektrokristallisation zu erwähnen, die gleichfalls aus Lösungen bzw. 
aus Schmelzlösungen vorgenommen und in der Technik zur Raffination von Metallen sowie zur 
Herstellung metallischer Überzüge umfangreich angewendet wird, jedoch zur Züchtung von Ein-
kristallen bisher kaum Anwendung gefunden hat. 

Die Kristallzüchtung aus der Gasphase, die theoretisch am besten überschaubar ist, findet im 
Allgemeinen schon bei der Züchtung kleinerer Kristalle ihre Grenzen. Die Züchtung größerer, 
einwandfreier Kristalle ist bisher erst in wenigen Laboratorien mit beträchtlichem verfahrenstech-
nischem Aufwand gelungen. Das wesentliche technische Anwendungsgebiet ist in der Präparation 
von Epitaxieschichten zu sehen. Die gebräuchlichen Züchtungsverfahren sind die Sublimation in 
geschlossenen oder offenen Systemen mit oder ohne Verwendung von Trägergasen sowie chemi-
sche Reaktionen, die sich am wachsenden Kristall abspielen. Zu diesen Verfahren gehört eine 
Zersetzung flüchtiger Verbindungen an einem heißen Draht, der durch Stromdurchgang erhitzt 
wird. Besonders interessant sind Verfahren der Kristallzüchtung durch chemische Transportreak-
tionen. Grundlage einer Transportreaktion ist eine chemische Gleichgewichtsreaktion, z. B.  

2 WO3(fest) + 2 Cl2(gasf.)  2 WO2Cl2(gasf.) + O2(gasf.), 



242 3.   Physikalisch-chemische Kristallographie 
 

deren Partner auf der einen Seite des Gleichgewichts (hier der rechten) sämtlich gasförmig sind. 
Bei der Transportreaktion reagiert ein Bodenkörper an einer Stelle der Versuchsanordnung mit 
der Temperatur T1 unter Bildung der gasförmigen Reaktionsprodukte („Hinreaktion“), diese ge-
langen durch Diffusion und Konvektion, auch unter Mitwirkung von Trägergasen, in einen Be-
reich der Versuchsanordnung mit der Temperatur T2, wo die „Rückreaktion“ stattfindet und die 
feste Phase wieder ausgeschieden wird. Je nach Lage des Gleichgewichts bzw. je nach den Reak-
tionsenthalpien ist T1 oder T2 die höhere Temperatur, d. h., der Transport kann in Richtung auf 
den wärmeren oder den kälteren Teil der Versuchsanordnung hin geschehen. 

Eine Kristallzüchtung aus fester Phase wird nur in einzelnen, speziellen Fällen angewendet. So 
können Verfahren, die durch eine „Sammelkristallisation“ beim Tempern eine Kornvergrößerung 
polykristalliner Materialien bewirken, kaum als Züchtungsverfahren angesprochen werden. Insbe-
sondere für die Züchtung von Einkristallen aus α-Eisen (die wegen des Übergangs von der γ-
Modifikation nicht aus der Schmelze gezüchtet werden können) wird das sog. Strain-anneal-
Verfahren angewendet. Hierbei wird eine polykristalline Probe einer bestimmten, sog. „kriti-
schen“ Verformung unterworfen und danach eine Temperung durchgeführt, bei der die Probe 
einen steilen Temperaturgradienten durchläuft; dabei findet eine Rekristallisation statt, die unter 
günstigen Bedingungen so geleitet werden kann, dass die Probe im wesentlichen zu einem Ein-
kristall umgewandelt wird. 

3.2.5. Auflösung und Ätzung 

Die Auflösung oder der Abbau eines Kristalls kann als der reziproke Vorgang zum Kristallwachs-
tum aufgefasst werden. Betrachten wir daraufhin noch einmal das Modell von KOSSEL und 
STRANSKI) (Bild 3.29), so ist auch bei einem Abbau die Herausbildung glatter Kristallflächen zu 
erwarten: An einen von glatten Flächen begrenzten Gitterblock sind sämtliche Bausteine (auch die 
an den Ecken und Kanten) fester gebunden als in der Halbkristalllage; der Abbau einer einmal 
angebrochenen Gitterebene ist gegenüber dem Beginn des Abbaus einer neuen Gitterebene der 
wahrscheinlichere Vorgang. Letzterer wiederum muss bei einem perfekten Kristall – in völliger 
Analogie zum Wachstum – mit der Bildung eines Lochkeimes einer bestimmten kritischen Größe 
beginnen. Allerdings wirken sich Störungen bei der Auflösung nachhaltiger aus als beim Wachs-
tum, so dass es experimentell schwieriger ist, Auflösungskörper von Kristallen zu erhalten, die 
allseitig polyedrisch ausgebildet sind (Bild 3.47). Die Flächen von Auflösungskörpern bleiben 
meistens gerundet, da stets ein verstärkter Abbau von den Kanten und Ecken her eintritt. Hinzu 
kommt, dass sich gegenüber dem Wachstum die kinematische Situation umkehrt: Wie man sich 
anhand von Bild 3.26 verdeutlichen kann, dominieren bei der Auflösung eines Konvexkörpers die 
Flächen mit den schnellsten Verschiebungsgeschwindigkeiten. Eine vollständige kinematische 
Analogie zum Wachstum eines Konvexkörpers erhält man bei der Auflösung eines Konkavkör-
pers! Das konnte experimentell durch Auflösungsversuche an Hohlhalbkugeln, die in größere 
Kristalle hineingebohrt wurden, bestätigt werden. 

Der modellmäßige Auflösungsvorgang eines Kristalls ist realiter starken Störungen unterwor-
fen, indem der Abbau bevorzugt an Realstrukturen, wie Ausscheidungen, Punktdefektcluster, 
Subkorn-, Zwillings- und Domänengrenzen, Versetzungen usw., angreift. Ein besonderes Phäno-
men ist dabei das Auftreten von Ätzgrübchen (engl. etch pits). Die typischen Ätzgrübchen haben 
charakteristische Formen, die von den jeweiligen Bedingungen abhängen (Bilder 3.48 und 3.49). 
Sie sind an morphologisch wichtige Flächen gebunden und spiegeln die Symmetrie der Kristall-
fläche wider. Ätzgrübchen lassen sich am besten auf frischen Spaltflächen erzeugen. Sie entwi-
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Bild 3.47. Lösungskörper aus einer Einkristallkugel 
von Periklas MgO (Kristallklasse m 3 m). 

Ungefähre Indizierung ⎣833⎤. Zur Unterscheidung von 
Gleichgewichts- und Wachstumsformen {hkl} wurden von 
R. B. HEIMANN besondere Klammern für die Symbolisie-
rung von Lösungsformen ⎣hkl⎤ eingeführt. Ätzmittel: 15 
Vol.-% konz. H2SO4, 15 Vol.-% H2O, 70 Vol.-% gesättigte 
NH4Cl-Lösung; Ätzdauer: 10 Tage bei 25 °C. 
Foto: HEIMANN, Stereo-Scan. 

 

 

 

Bild 3.48. Ätzgrübchen auf einer (100)-Spaltfläche 
von Lithiumfluorid LiF (Kristallklasse m 3 m). 

Ätzmittel: Lösung von 0,01 Masse-% FeCl3 in H2O; 
Ätzdauer: 7 s bei 45 °C; elektronenmikroskopische Ab-
druckaufnahme. Foto: BOHM. 

Bild 3.49. Ätzgrübchen auf Siliciumcarbid SiC. 

a) α-SiC (Kristallklasse (6mm), Ätzgrübchen auf (0001); 
b) β-SiC (Kristallklasse 4 3m), Ätzgrübchen auf (111). 
Ätzung mit geschmolzenem Natriumperoxid Na2O2 
3 min bei 480 °C; Mikrofotografie in polarisiertem Auf-
licht. Foto: BOHM und FRICKE. 

 
ckeln sich an den Stellen, wo Versetzungen die Kristalloberfläche durchstoßen und dadurch die 
Bildung von Lochkeimen erleichtert wird; jedoch müssen für die Ausbildung definierter Atzgrüb-
chen noch weitere diffizile Voraussetzungen eingehalten werden: Die betreffende (ungestörte) 
Fläche darf nur eine relativ kleine (negative) Verschiebungsgeschwindigkeit aufweisen, und der 
laterale Abbau der Gitterebenen, der von den an der Versetzung entstehenden Lochkeimen aus-
geht, muss sich langsamer vollziehen, als normalerweise zu erwarten wäre. Beispielsweise kommt 
es bei den im Bild 3.33 dargestellten, von Versetzungen ausgehenden Abdampfstrukturen nicht 
zur Ausbildung von Ätzgrübchen, diese Strukturen konnten nur durch die spezielle Präparations-
technik sichtbar gemacht werden. Die für die Bildung von Ätzgrübchen notwendige Verminde-
rung des lateralen Abbaus wird durch Komponenten des Ätzmittels bewirkt, die bevorzugt an den 
vom Lochkeim ausgehenden Stufen adsorbiert werden und deren weiteren Abbau hemmen. Letzt-
lich müssen also die Geschwindigkeiten von drei Vorgängen richtig miteinander koordiniert sein: 
die des vertikalen und des lateralen Abbaus der Schichten und die der Lochkeimbildung an der 
Versetzung. Deshalb ist es in manchen Fällen sehr schwierig, geeignete Ätzmittel zu finden. Es 
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gibt keine allgemeingültigen Rezepte, und man bleibt auf ein mehr oder weniger systematisches 
Probieren angewiesen. Als Ätzmittel werden konzentrierte oder verdünnte Säuren oder Alkalien, 
aber auch neutrale wässrige oder organische Lösungen in den verschiedensten Mischungen und 
mit mannigfaltigen Beimengungen, schließlich auch Schmelzen benutzt. 

Wegen ihrer relativ einfachen Handhabung auch an größeren, massiven Kristallproben ist die 
Erzeugung von Ätzgrübchen zu einer Standardmethode für den Nachweis von Versetzungen ge-
worden (BOHM [3.30], JOHNSTON [3.31], SCHAARWÄCHTER [3.32]). Da es sich um einen indirek-
ten Nachweis handelt, muss die Korrelation zwischen Ätzgrübchen und Versetzungen möglichst 
durch eine andere Nachweismethode sichergestellt sein. Für eine Korrelation zwischen Verset-
zungen und Ätzgrübchen sprechen gegebenenfalls folgende Indizien: 
a) Alle Ätzgrübchen haben die gleiche Größe (da sie alle gleichzeitig zu wachsen beginnen) 

und enden in einer Spitze. 
b) Nach einem Poliervorgang, der die zuerst entstandenen Ätzgrübchen einebnet, und erneutem 

Ätzen entstehen die Ätzgrübchen an denselben Stellen. 
c) Werden Spaltflächen geätzt, dann bilden sich auf den beim Spalten entstehenden gegenüber-

liegenden Flächenpaaren spiegelbildliche Anordnungen der Ätzgrübchen. 
d) Dünne Kristallplättchen zeigen auf Ober- und Unterseite korrespondierende Anordnungen 

von Ätzgrübchen. 
e) Die Ätzgrübchen sind z. T. in Kleinwinkelkorngrenzen oder in Gleitebenen aufgereiht. 

Ist eine Korrespondenz zwischen Ätzgrübchen und Versetzungen sichergestellt, sind noch fol-
gende Fragen zu klären: Bewirken alle Versetzungen oder nur ein Teil die Ausbildung von Ätz-
grübchen (Unterschiede im BURGERS-Vektor, im Winkel der Versetzungslinie zur Oberfläche und 
zwischen frischen und – durch Anlagerung von Fremdatomen – gealterten Versetzungen)? Ent-
steht evtl. ein Teil der Ätzgrübchen durch andere Ursachen als durch Versetzungen? 

Durch die gleichen oder ähnlichen Ätzmittel wie für Ätzgrübchen lassen sich auch Korngrenzen, 
Zwillingsgrenzen und gegebenenfalls Stapelfehler, Domänengrenzen etc. sichtbar machen. 

Im Gegensatz dazu wird eine Auflösung von Kristallen unter Bedingungen, bei denen Un-
gleichmäßigkeiten aller Art möglichst eingeebnet und Störungen nicht hervorgehoben werden, als 
chemisches Polieren bezeichnet; bei leitenden Kristallen wird häufig elektrolytisches Polieren 
angewendet (andererseits können durch elektrolytische „Ätzung“ unter geeigneten Bedingungen 
auch Ätzgrübchen erzeugt werden). Für die Abtragung von Kristalloberflächen werden außerdem 
das Abdampfen im Vakuum und ein Beschuss mit Ionen (gleichfalls im Vakuum) angewendet, 
hauptsächlich zur Präparation von sauberen Oberflächen, die frei von adsorbierten Fremdatomen 
sein sollen (vgl. weiterführende Literatur, z. B. R. B. HEIMANN, K. SANGWAL). 

3.2.6. Epitaxie, Topotaxie 

Unter Epitaxie versteht man das gesetzmäßig orientierte Aufwachsen eines Filmes (Gast, Adsor-
bat, Schicht) auf einem kristallinen Substrat (Wirt). Sind Gast- und Wirtskristall kristallogra-
phisch und chemisch identisch, so wird das Wachstum als Homoepitaxie bezeichnet. Die Be-
zeichnungsweise ist dabei nicht immer exakt; denn dieser Begriff wird oft auch dann verwendet, 
wenn sich Substrat und Schicht chemisch geringfügig unterscheiden, wie es bei der Fertigung von 
Halbleiter-Bauelementen oft der Fall ist (z. B. Ga1−xInxAs auf GaAs). Heteroepitaxie beschreibt 
das Wachstum auf artfremden Substraten. Speziell für den letzteren Fall sind die Grenzfläche  (G) 
(engl. interface) (Bild 3.50) und die hier ablaufenden energetischen Wechselwirkungsvorgänge 
zwischen beiden Materialien für Keimbildungsvorgang und Wachstumsmechanismus der Schicht 
von entscheidender Bedeutung. So lässt sich die Energiebilanz bei der Bildung der Konfiguration 
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im oberen Teil von Bild 3.50 durch Abscheidung von <1 Monolage Adsorbat (A) auf dem Subs-
trat (S) unter Vernachlässigung elastischer Verzerrungen definieren nach 

G S( )i
i

L Aσ τ σ σΔ = + −∑ ,  

wobei A die Flächensumme aller Adsorbatinseln ist, und σG beziehungsweise σS die spezifischen 
freien Oberflächenenergien von Grenzfläche und Substrat darstellen. Li ist die Größe der Grenz-
flächen (Oberfläche, Umfang) der i-ten Adsorbatinsel mit spezifischer Grenzflächenenergie τ ≈ σA. 
Weitere Adsorbat-Atome können sich vorerst maximal bis zum Bedeckungsgrad 1 Monolage 
entweder zwischen den vorhandenen Inseln oder auf diesen Inseln anlagern. Die Anlagerung er-
folgt primär an zufälligen Positionen der Probenoberfläche, das heißt sowohl in tiefer liegenden 
Substrat-Bereichen als auch auf schon gewachsenen Adsorbatinseln. Oft ist die Aktivierungsener-
gie für Oberflächendiffusion der neu angelagerten Adsorbat-Atome gering, so dass diese schnell 
zu einer energetisch vorteilhaften endgültigen Position wandern können. In der Regel ist dies eine 
Position am Rande einer schon vorhandenen Insel, was eine Analogie zur Halbkristallage im Vo-
lumenkristall darstellt. SCHWOEBEL [3.33] wies aber darauf hin, dass für die Diffusion von auf 
einer Insel angelagerten Adsorbat-Atomen hinab zum Fuße dieser Insel (also in die energetisch 
günstigste Position) oft eine hohe Aktivierungsenergie nötig ist. Eine solche SCHWOEBEL-Barriere 
kann, neben dem oben genannten Gleichgewicht der freien Oberflächenenergien ein Grund dafür 
sein, dass einmal gebildete Inseln bevorzugt weiter wachsen. 

Auch für nachfolgende Schichten lässt sich eine analoge energetische Betrachtung durchführen. 
Dabei ist jedoch zu beachten, dass dann wegen der zumindest teilweisen Bedeckung der Sub-
stratoberfläche durch eine oder mehrere Adsorbatschichten σS durch einen korrigierten Term σS

* 
zu ersetzen ist. Hierin ist eine Ursache dafür zu sehen, dass sich nach Abscheidung einer oder 
weniger geschlossener Adsorbatschichten der Wachstumsmechanismus spontan ändern kann.  
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Bild 3.50. Wachstumsmechanismen bei der Epitaxie.  

Oben: Das Substrat (S) ist partiell (<1 Monolage) von einer Adsorbatschicht (A) bedeckt. Unten: Je nach Größe der 
spezifischen freien Oberflächenenergien σS, σA und der spezifischen Grenzflächenenergie σG kann das Wachstum 
nach verschiedenen Mechanismen stattfinden. 
 

Zur Klassifizierung der Wachstumsvorgänge epitaktischer Systeme dient allgemein eine Ein-
teilung in drei Wachstumsmodi, die von BAUER [3.34] vorgeschlagen wurden.  
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Demnach unterscheidet man: 

– Für Δσ << 0: Lagenwachstum, zweidimensionales Wachstum (FRANK-VAN DER MERWE), 
starke Wechselwirkung zwischen Schicht und Substrat (größer als innerhalb der Schicht), 
vollständige Benetzung des Substrates. 

– Für Δσ >> 0: Inselwachstum, dreidimensionales Wachstum (VOLMER-WEBER), geringe 
Wechselwirkung zwischen Schicht und Substrat, keine vollständige Benetzung des Substra-
tes, Clusterbildung als Folge der Mobilität der Adsorbatteilchen auf der Substratoberfläche. 
Das System kann durch das „Freihalten“ von möglichst viel Substratoberfläche mit geringer 
Oberflächenenergie die Gesamtoberflächenenergie klein halten. 

– Für Δσ ≈ 0: Lagenwachstum in einer oder wenigen Schichten, gefolgt von Inselwachstum 
oberhalb dieser Benetzungsschicht (engl. wetting layer) (STRANSKI-KRASTANOV). Grund des 
Wechsels kann die Verringerung der Wechselwirkung später aufwachsener Schichten mit 
dem inzwischen weiter entfernten Substrat sein. 

Aus dem Verhältnis der Grenzflächenenergien der beteiligten Komponenten läßt sich nach dem 
Verfahren von BAUER abschätzen, nach welchem Wachstumsmechanismus ein epitaktisches Sys-
tem wächst, sofern keine kinetischen Hemmungen vorliegen. Die Größe der Grenzflächenenergie 
σG ist im Allgemeinen viel geringer als die der Oberflächenenergien σA, σS und fällt oft erst dann 
entscheidend ins Gewicht, wenn die Differenz zwischen σA und σS gering ist, etwa bei Homoepi-
taxie. Für Homoepitaie ist zunächst grundsätzlich reines Lagenwachstum zu erwarten, da hier 
σG = 0 gilt. Im Kontrast dazu führt σG = σS zu reinem Inselwachstum, aus entropischen Gründen 
tritt zusätzlich zwischen den Inseln Abstoßung auf. Die Grenzflächen-Energie σG wird vor allem 
dann groß, wenn sich Substrat und Schicht deutlich unterscheiden. Dies ist in der Regel dann ge-
geben, wenn in beiden Substanzen unterschiedliche Bindungsverhältnisse vorherrschen. Aber 
auch bei ähnlichen Bindungsverhältnissen können große σG auftreten, falls sich die Atomabstände 
oder Gitterkonstanten von Substrat (aS) und Adsorbat beziehungsweise Schicht (aA) stark unter-
scheiden. Die aufwachsende Schicht ist dann Zug- (aA < aS) oder Druckspannungen (aA > aS) 
unterworfen. Die genaue Berechnung der daraus folgenden elastischen Energiebeiträge ρelast zu σG 
erfordert die Beschreibung der elastischen Verzerrung ε als Tensor; aber in guter Näherung kann 
für den Fall, dass die Schicht kohärent (pseudomorph) auf dem Substrat aufwächst,  

2
elast (1 / 2)Eρ ε=  

angenommen werden, womit die elastische Energiedichte ρelast nur linear vom YOUNGschen Mo-
dul E und quadratisch von der elastischen Verzerrung ε abhängt, die hier einer Fehlpassung  (engl. 
misfit) f: 

( ) /A S Sf a a aε ≈ = −   

entspricht. Schon für mäßige Fehlpassungen von etwa 1% kann ρelast die Größenordnung einiger 
100 J/mol erreichen und damit das Gleichgewicht der freien Oberflächenenergien deutlich beein-
flussen. Als Bedingung für pseudomorphes Wachstum gilt f < fS, wobei fS die sogenannte Stabili-
tätsgrenze darstellt. Oft wird |fS| ≈ 9% angenommen, aber der Betrag dieses Grenzwertes verrin-
gert sich mit zunehmender Schichtdicke und ist für negative Fehlpassungen (Atomabstände in der 
Schicht kleiner als im Substrat) eher größer, für positive Fehlpassungen eher kleiner. Für | f | > |fS| 
tritt plastische Relaxation der Schicht durch Bildung von Fehlpassungs-Versetzungen (engl. misfit 
dislocations) ein. 

Natürliche Beispiele gesetzmäßig orientierter Aufwachsungen  bzw. „Verwachsungen“ von 
Kristallen verschiedener Art sind zuerst aus der Mineralwelt bekannt geworden; so verwächst 
Albit NaAlSi3O8 (Kristallklasse 1 ) orientiert mit Orthoklas KAlSi3O8 (2/m), wobei jeweils die 
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(010)-Flächen und die [001]-Kanten der beiden Partner parallel orientiert sind. Zahlreiche weitere 
Beispiele wurden durch v. VULTÉE [3.35] zusammengestellt. Hierzu gesellten sich experimentelle 
Beispiele aus den Laboratorien: Lässt man auf einer Rhomboederfläche von Kalkspat CaCO3 aus 
einer wässrigen Lösung Natriumnitrat NaNO3 auskristallisieren, so scheiden sich Rhomboeder 
von NaNO3 ab, die so orientiert sind, dass die Gitter der beiden isotypen Kristalle parallel zuei-
nander liegen. Andere markante Beispiele sind die orientierte Abscheidung von Alkalihalogeni-
den aus wässriger Lösung auf frischen Spaltflächen von Glimmer oder von Flußspat, die orien-
tierte Abscheidung von Eis aus der Dampfphase auf unterkühlten Kristallen von Bleiiodid PbI2 
(Bild 3.51), die für die Erzeugung von künstlichem Regen eine Rolle spielt, die orientierte Ab-
scheidung einer Reihe von Metallen beim Aufdampfen auf Spaltflächen von Alkalihalogeniden 
sowie orientierte Aufwachsungen organischer Substanzen auf Ionenkristallen, z. B. von Alizarin 
auf NaCl (Bild 3.52). Das Gesetz der Aufwachsung lautet hier (in der allgemein üblichen Formu-
lierung): (010)-Alizarin || (001)-NaCl und [001]-Alizarin || [110]-NaCl. 
 

 
Bild 3.51. Orientierte Aufwachsung von Eis auf 
der Basisfläche von Bleiiodid PbI2. 
Aufn.: KLEBER und WEIS [3.34]. 

Bild 3.52. Orientierte Aufwachsung von Alizarin 
auf einer (100)-Fläche von Halit NaCl. 
Aufn: NEUHAUS [3.35]. 

  
 

Bei den orientierten Verwachsungen der Mineralwelt sind die Partner meistens gleichzeitig aus-
kristallisiert, und sie stellen Eutektika dar, die mit einer gesetzmäßigen Orientierung der Komponen-
ten auskristallisieren. Bei der technisch durchgeführten Epitaxie wird auf einem vorgegebenen Kris-
tall (Unterlage, Träger, Substrat) eine zweite kristallisierte Phase (Gast, Deposit) aus einem 
dispersen Zustand abgeschieden. Neben den Fällen, wie sie auf den Bildern dargestellt sind, bei 
denen sich einzelne Kriställchen orientiert abscheiden, gibt es die technisch oft angestrebte Mög-
lichkeit, dass das Deposit eine geschlossene Schicht (einen Film) bildet, deren einkristalline Struktur 
und Orientierung durch Elektronen- oder Röntgenbeugung nachzuweisen sind. Eine große techni-
sche Bedeutung hat die Epitaxie von Halbleiterschichten für die Herstellung integrierter Bauele-
mente erlangt. So werden die meisten elektronischen Bauelemente heute nach der „Planar-Epitaxie-
Technik“ gefertigt, wobei manche dieser Bauelemente oft aus einer ganzen Folge von epitaktischen 
Schichten aus Metallen, Halbleitern und Isolatoren bestehen. Neben einfachen Verdampfungsver-
fahren (engl. physical vapour deposition, PVD) kommen dabei auch Methoden zum Einsatz, bei 
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denen die abzuscheidende Substanz aus flüchtigen Ausgangsstoffen (Precursor) erst unmittelbar an 
der Substratoberfläche gebildet und dort abgeschieden wird. Durch solche Verfahren der chemi-
schen Abscheidung (engl. Chemical Vapour Deposition, CVD), wird für manche Substanzen Epita-
xie überhaupt erst möglich, wenn direkte Verdampfung wegen zuvor erfolgender Zersetzung nicht 
möglich ist. 

Es mag zunächst überraschen, dass Epitaxie auch zwischen Partnern mit grundlegend verschiede-
nem kristallchemischem Charakter stattfinden kann (vgl. NEUHAUS [3.37]), wenngleich u. U. nur bei 
Einhaltung diffiziler Versuchsbedingungen. Ein erstes Verständnis zur Deutung des außerordentlich 
umfangreichen Beobachtungsmaterials brachte die Vorstellung, dass die Epitaxie durch eine – mehr 
oder weniger genaue – Übereinstimmung von Gitterabständen entlang den verwachsenden Netzebenen 
bedingt wird, und zwar am günstigsten durch eine zweidimensionale geometrische Analogie (Bild 
3.53). Zunächst hat man solchen strukturgeometrischen Beziehungen die ausschlaggebende Rolle für 
eine Epitaxie zugemessen. Inzwischen sind Beispiele bekannt geworden, bei denen sich trotz genauer 
Übereinstimmung entsprechender Gitterabstände zwischen beiden Partnern keine Epitaxie erreichen 
lässt; außerdem ist beim Auftreten von Epitaxie einer Substanz auf einer zweiten nicht von vornherein 
gewährleistet, dass auch die umgekehrte Epitaxie der zweiten Substanz auf der ersten durchgeführt 
werden kann. Andererseits gibt es zahlreiche Beispiele, dass eine Epitaxie trotz größerer Unterschiede 
(bis zu 15 %) in den betreffenden Gitterparametern (Fehlpassung, engl. misfit) zustande kommt. Nach 
dem Modell von FRANK und VAN DER MERWE [3.38] werden die Gitterparameter der aufwachsenden 
Atomschicht durch eine elastische Deformation im Potentialfeld des Substrats dessen Gitterparametern 
angepasst, so dass die Atomschicht gewissermaßen „pseudomorph“ aufwächst. Wenn jedoch die Diffe-
renzen zwischen den (undeformierten) Gitterparametern von Substrat und Deposit rd. 5 % überschrei-
ten, verbleibt trotz dieser elastischen Deformation noch eine gewisse effektive Fehlpassung, die dann 
durch eine periodische Anordnung von sog. Fehlpassungsversetzungen- (engl. misfit dislocations) in 
der Grenzfläche aufgenommen wird. Auch die im Substratkristall gegebenenfalls bereits vorhandenen 
Versetzungen spielen dabei eine Rolle (vgl. z. B. WOLTERSDORF [3.39]). Neben den strukturgeometri-
schen Beziehungen haben sich als weitere wichtige Parameter für eine Epitaxie die Realstruktur der 
Oberfläche des Substrats (Stufen, Adsorbate), die Temperatur und die Aufwachsgeschwindigkeit er-
wiesen. Bei einer Abscheidung des Deposits aus der gasförmigen Phase (VPE – eng. vapour phase 
epitaxy) lässt sich die Temperatur des Substrats über große Bereiche variieren – im Gegensatz zur Ab-
scheidung aus einer Lösung oder Schmelzlösung (LPE – engl. liquid phase epitaxy). Eine besondere 
Technik ist die Abscheidung aus einem Molekularstrahl  (MBE – engl. molecular beam epitaxy). 
 

 
Bild 3.53. Strukturbeziehungen der Verwachsungsflächen bei der orientierten Aufwachsung von Aliza-
rin auf Halit. 

Es ist die Auflage einer Elementarmasche von Alizarin mit den Gitterkonstanten a = 2,1 nm und c = 0,375 nm auf 
einer (100)-Netzebene von NaCl dargestellt. Bei NaCl beträgt der Abstand zweier gleichnamiger Ionen auf der 
(100)-Fläche in Richtung der Flächendiagonalen 0,398 nm und korrespondiert mit c von Alizarin. Die Distanz 
5 · 0,398 nm = 1,99 nm korrespondiert mit a von Alizarin. 
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Oft wird eine vollständig orientierte Abscheidung erst beim Überschreiten bestimmter kriti-
scher Temperaturen erreicht. Als Vorstufe kann es zu einer Abscheidung kommen, bei der sich 
die Orientierungen statistisch um eine Vorzugsorientierung gruppieren, so dass wir von Verwach-
sungstexturen sprechen können. In Abhängigkeit von der Temperatur können auch unterschiedli-
che Verwachsungsgesetze wirksam werden; u. U. können Verwachsungen nach verschiedenen 
Gesetzen gleichzeitig nebeneinander auftreten, insbesondere bei höheren Temperaturen. 

Die molekularkinetischen Vorgänge bei einer Epitaxie sind ziemlich kompliziert. Der Initial-
vorgang ist eine heterogene Keimbildung (s. Abschn. 3.2.1.) auf der Unterlage. Die kritische 
Keimgröße  kann dabei sehr gering sein und sich u. U. in der Größenordnung von einigen Atomen 
bewegen, so dass zahlreiche Keime gebildet werden. In vielen Fällen folgen die einzelnen Keime 
zwar der durch das Verwachsungsgesetz gegebenen Orientierung der Verwachsungsflächen, je-
doch ist die azimutale Orientierung innerhalb der Verwachsungsebene noch nicht ausgeprägt. Mit 
zunehmender Abscheidung nimmt zunächst die Keimanzahl zu, ohne dass die Keime wesentlich 
wachsen, die durchschnittliche azimutale Orientierung verbessert sich dabei nur geringfügig. 
Wenn die Keime so zahlreich werden, dass sie miteinander in Kontakt kommen, findet ein „Zu-
sammenlaufen“ (Koaleszenz) der Keime statt, wobei gleichzeitig die richtige azimutale Orientie-
rung hergestellt wird. Die Kristallite erlangen in dieser Phase eine flüssigkeitsähnliche Beweg-
lichkeit und stellen die azimutale Orientierung durch eine Drehung her. Die letzte Phase bei der 
Entstehung von Epitaxieschichten ist das Auffüllen (engl. filling in) der noch freien Zwischen-
räume in der Schicht und das weitere Dickenwachstum, wobei gegebenenfalls Keime, die die 
richtige azimutale Orientierung nicht vollzogen haben, überwachsen werden. – Es versteht sich, 
dass angesichts der Vielfalt von Epitaxievorgängen auch andere Abläufe auftreten und die kom-
plexen Wachstumsvorgänge eine vielfältige Realstruktur bedingen. 

Insbesondere in der Halbleitertechnologie ist es gebräuchlich, auf einen entsprechend präparierten 
Kristall eine Schicht aus der gleichen Substanz, jedoch mit anderer Dotierung und anderen elektroni-
schen Eigenschaften orientiert abzuscheiden, gewissermaßen als Parallelverwachsung. Auch hierfür 
wird der Begriff Epitaxie oder, spezifiziert, Homoepitaxie verwendet. Will man den Gegensatz zur 
Homoepitaxie betonen, dann wird die orientierte Abscheidung verschiedenartiger Substanzen als 
Heteroepitaxie bezeichnet. Ferner gibt es Vorgänge, bei denen durch eine chemische Reaktion der 
Oberflächenschicht des Substratkristalls mit einer anderen Substanz eine orientierte Reaktionsschicht 
auf dem Kristall entsteht; sie werden als Chemoepitaxie bezeichnet. Es ist ferner gelungen, eine orien-
tierte Abscheidung auf einem ansonsten indifferenten Substrat zu erhalten, in das man zuvor ein fei-
nes Strichgitter eingeritzt hatte, wofür der Begriff Graphoepitaxie geprägt wurde. 

 
Ein mit der Epitaxie verwandter Vorgang ist die Bildung von Adsorptionsmischkristallen. Man 

versteht darunter Mischkristalle, bei denen eine Gastkomponente in einen kristallchemisch völlig 
verschiedenartigen Wirtskristall orientiert mit einer bestimmten strukturgeometrischen Relation 
eingelagert wird. Diese Einlagerung geschieht durch eine heterogene Keimbildung und Abschei-
dung einer Schicht mit einer Dicke von wenigen Atomlagen; diese Schicht wird vom Wirtskristall 
wieder überwachsen, und der Vorgang wiederholt sich gelegentlich. Es ist charakteristisch, dass 
diese Abscheidung auch bei einer Untersättigung der Gastkomponente in der umgebenden Phase 
stattfinden kann. Bekannte Beispiele sind der Einbau der Farbstoffe Eosin und Fluoreszein in 
Bleiazetat. 

Strukturelle Relationen spielen ferner bei der Bildung orientierter Ausscheidungen  eine Rolle. 
Sie können in Kristallen entstehen, die Beimengungen in Form fester Lösungen enthalten, wenn 
deren Löslichkeitsbereich überschritten wird (Bild 3.54). Derartige Vorgänge werden als Endota-
xie bezeichnet. Des weiteren werden Reaktionen aller Art in Kristallen, insbesondere chemische 
Reaktionen, die – in situ – zu einer neuen kristallisierten Phase mit einer strukturellen Orientie-
rungsrelation zum Ausgangskristall führen, als Topotaxie bezeichnet (KLEBER [3.41]). So führt 
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die Entwässerung von Brucit Mg(OH)2 (Kristallklasse 3 m) zu Periklas MgO (m 3 m), wobei be-
stimmte Strukturrelationen zwischen beiden Partnern aufrechterhalten bleiben. Bei den Silikaten 
kennt man ganze topotaktische Reaktionsreihen, bei denen die einzelnen Kristallphasen unter 
weitgehender Erhaltung von Elementen der Ausgangsstruktur aufeinanderfolgen. – Schließlich 
gibt es noch den Begriff der Heterotaxie, worunter alle Vorgänge zusammengefasst werden, die 
von einer heterogenen Keimbildung ausgehen und zu einem gesetzmäßig orientierten Verband 
verschiedener Kristallarten führen (KLEBER [3.41]).  
 

Bild 3.54. Orientierte Ausschei-
dungen in Zirkondiborid ZrB2. 

Die Natur der Ausscheidungen ist nicht 
eindeutig geklärt, es kann sich um ZrB, 
ZrN oder ZrO handeln. 
Aufn.: HAGGERTY et al. [3.40]. 

3.3. Vorgänge in Kristallen 

Für die Vorgänge in Kristallen, die durch physikalisch-chemische Betrachtungen zu erschließen 
sind, können wir folgenden Katalog aufstellen: 
1. Diffusion einschließlich Selbstdiffusion. Sie ist die Grundlage aller Vorgänge in Kristallen, 

die substantiellen Charakter tragen (Abschn. 3.3.1.). 
2. Reaktionen von Realstrukturen einschließlich von Vorgängen ihrer Entstehung, Bewegung 

und Ausheilung. Hierzu gehört auch die Erholung (s. S. 325). 
3. Rekristallisation. Im engeren Sinne bezeichnet die Rekristallisation eine Umkristallisation 

ohne Änderung der Modifikation. Zur Abgrenzung gegenüber Erscheinungen, wie Erholung, 
Polygonisation, Aushärten usw., ist eine Rekristallisation dadurch charakterisiert, dass sich 
Großwinkelkorngrenzen im Material verschieben. Die treibende Kraft beruht auf dem Abbau 
von Korngrenzenenergie, von Verformungsenergie oder anderen Fehlordnungsenergien. Im 
weiteren Sinne wird mit Rekristallisation auch eine Umkristallisation infolge einer Modifi-
kationsänderung bezeichnet. 

4. Phasenübergänge. Im kristallisierten Zustand können in Abhängigkeit von den thermody-
namischen Parametern Phasenübergänge auftreten. Hierzu gehören Änderungen der Modifi-
kation, aber auch Übergänge, die ohne Änderung der Kristallstruktur verlaufen, z. B. Über-
gänge, die magnetische Kristalle bei der CURIE-Temperatur oder der NEEL-Temperatur 
erfahren (Abschn. 3.3.2.). Bleibt bei einem Phasenübergang die alte Kristallgestalt erhalten 
und stimmt dann nicht mehr mit der neuen Kristallstruktur überein, liegt eine Paramorphose 
vor.  
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5. Chemische Reaktionen in Kristallen (Festkörperreaktionen). Hierzu gehören die thermischen 
Zersetzungen und Entwässerungsreaktionen, Oxydationsreaktionen, Ausscheidungen und 
Reaktionen zwischen festen Phasen. Bleibt bei einer substantiellen Umwandlung eines Kris-
talls die alte Kristallgestalt erhalten, liegt eine Pseudomorphose vor. 

6. Vorgänge bei Einwirkung ionisierender Strahlung (Abschn. 3.3.3.). 
7. Vorgänge infolge mechanischer Bearbeitung. Bei einer mechanischen Bearbeitung von Kris-

tallen, z. B. durch Mahlen, kommt es unter Aufnahme von Reibungs- und Stoßenergie zu 
Veränderungen der Struktur im Bereich der Oberfläche. Die Vorgänge, die beim mechani-
schen Eingriff in das Gefüge fester Körper ablaufen, werden als Tribomechanik bezeichnet. 
Allgemeiner umfasst der Begriff der Tribophysik die Wechselwirkungen zwischen mechani-
schen Eingriffen und physikalischen Erscheinungen, wozu Änderungen des Kristallgefüges 
bis zu einer Amorphisierung, kristallchemische Umwandlungen, dynamische Vorgänge lo-
kaler Aufschmelzung und lokaler Bildung plasmaartiger Zustände während des Eingriffs, 
Emission von Elektronen (Exoelektronen) und von Licht (Tribolumineszenz) gehören. 
Schließlich können aus mechanischen Eingriffen chemische Aktivierungen und Reaktionen 
resultieren, die unter Tribochemie zusammengefasst werden.  

3.3.1. Diffusion in Kristallen 

Im Gegensatz zur Diffusion in gasförmigen und flüssigen Phasen, denen eine mehr oder weniger 
freie Beweglichkeit der Atome oder Moleküle inhärent ist, erhebt sich bei Kristallen sofort die 
Frage nach dem Bewegungsmechanismus bei einer Diffusion. Der einfachste Mechanismus be-
steht theoretisch darin, dass zwei benachbarte Atome ihre Plätze tauschen. Wegen der mit einem 
direkten Platzwechsel verbundenen starken Verzerrung des Gitters sind jedoch so hohe Aktivie-
rungsenergien erforderlich, dass dieser Mechanismus im Allgemeinen nicht in Frage kommt 
(Tab. 3.2). Die geringsten Aktivierungsenergien erfordert in vielen Fällen der Leerstellenmecha-
nismus: Ein Atom rückt in eine benachbarte Leerstelle und so weiter, so dass der Vorgang formell 
auch als eine Diffusion von Leerstellen betrachtet werden kann. Des weiteren können sich Atome 
durch Sprünge über Zwischengitterplätze bewegen; hierfür weist Tabelle 3.2 wieder eine sehr 
große Aktivierungsenergie aus; jedoch gibt es auch Systeme, z. B. Einlagerungsmischkristalle, in 
denen für die kleinere Atomart (bzw. Ionenart) der Zwischengittermechanismus so geringe Akti-
vierungsenergien benötigt, dass er gegenüber dem Leerstellenmechanismus den Vorrang erhalten 
kann. Schließlich sind auch Mechanismen diskutiert worden, in denen Gruppen von Atomen si-
multan eine kollektive Bewegung ausführen. So ist z. B. ein „Ringtausch“ denkbar, bei dem meh-
rere Atome in ringförmiger Anordnung gemeinsam um einen Platz in diesem Ring weiterrücken, 
wofür sich eine überraschend niedrige Aktivierungsenergie errechnet. Die Aktivierungsenergien 
für die Diffusion bewegen sich in vielen Fällen in der Größenordnung der Schmelz- oder Subli-
mationswärme und sind für vergleichbare Substanzen annähernd proportional der Schmelztempe-
ratur. 

 
Tabelle 3.2. Aktivierungsenergien EA für verschiedene Mechanismen der Selbstdiffusion in Kupfer. 

Diffusionsmechanismus EA in eV 
Direkter Platzwechsel 11,0 
Leerstellendiffusion   2,8 
Zwischengitterdiffusion 10,0 
Ringmechanismus mit vier Atomen   3,9 
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Ein Realkristall bietet aber neben der Diffusion durch das (bis auf Punktdefekte) ungestörte 

Gitter (Volumendiffusion) noch andere Wege für die Bewegung von Atomen. So gibt es die Mög-
lichkeit einer Diffusion entlang von Versetzungen (Pipe-Diffusion), entlang von Korngrenzen 
aller Art und entlang der Oberfläche (VOLMER-Diffusion), deren Aktivierungsenergien beträchtlich 
unter denen der Volumendiffusion liegen können. Infolgedessen kann die Diffusion in Kristallen 
einen sehr komplexen Vorgang darstellen, worin die topographischen Besonderheiten der betei-
ligten Realstrukturerscheinungen zur Auswirkung kommen. 

Die Diffusion ist ein irreversibler Vorgang, zu dessen exakter Beschreibung, insbesondere in 
Festkörpern, auf die weiterführende Literatur (z. B. ROSENBERGER, PAUFLER, SCHMALZRIED, 
SHEWMON, ENGELS, WILKE/BOHM) verwiesen sei. Bei der Diffusion resultiert aus der ungeordnet-
statistischen Bewegung der Teilchen ein Netto-Teilchenstrom (Diffusionsstrom) ji = Ni/At, wel-
cher die Zahl Ni der in der Zeit t durch eine Fläche A in der Richtung x netto hindurchtretenden 
Teilchen der Sorte i bezeichnet. Nach dem 1. FICKschen Gesetz  (FICK1855) ist  dieser Teilchen-
strom dem Gradienten ∂ci/∂x der Teilchendichte ci = Ni/V proportional: 

ji = −Di(∂ci / ∂x) 

(das negative Vorzeichen wird gesetzt, weil der Teilchenstrom ji dem Gradienten (∂ci/∂x) ent-
gegengerichtet ist). Der partielle Diffusionskoeffizient −Di (der Teilchensorte i) hängt dabei so-
wohl von der Konzentration (Teilchendichte) ci der Komponente (Teilchensorte) i selbst als auch 
von den Konzentrationen und den Konzentrationsgradienten aller übrigen Komponenten des Sys-
tems ab. Lediglich in stark verdünnten (also annähernd idealen) und bezüglich der übrigen Kom-
ponenten homogenen Lösungen bzw. auch bei der Selbstdiffusion entfällt diese Abhängigkeit, 
und man hat dann einen (idealen) Komponentendiffusionskoeffizienten id

iD . Für ein binäres Sys-
tem (aus den Komponenten 1 und 2) kann das 1. FICKsche Gesetz auch mit Hilfe nur eines ge-
meinsamen oder chemischen Diffusionskoeffizienten D12 formuliert werden, der sich aus den 
betreffenden partiellen Diffusionskoeffizienten D1 und D2 nach der DARKENschen Formel  ergibt 
(welche allerdings bei Festkörpern nicht uneingeschränkt anwendbar ist): 

D12 = x2D1 + x1D2 

(mit den Molenbrüchen x1 und x2 der beiden Komponenten). 
In vielen Festkörpern bewegen sich die Diffusionskoeffizienten (bei rd. 500 °C) in der Grö-

ßenordnung von 10–12 m2/s und hängen sowohl von der Temperatur als auch vom Druck ab. (Für 
wässrige Lösungen sowie Metall- oder Salzschmelzen sind hingegen Diffusionskoeffizienten um 
10–8 m2/s typisch.) Die Temperaturabhängigkeit wird durch eine ARRHENIUS-Beziehung wieder-
gegeben: 

0 ( )
Aexp( / )i

i iD D E kT= − . 

Demnach erhält man beim Auftragen von lnDi gegen 1/T eine Gerade. Die Größe 0
iD  wird als 

Frequenzfaktor bezeichnet und lässt sich durch eine Betrachtung der Wärmeschwingungen er-
schließen; ( )

A
iE  ist die oben diskutierte Aktivierungsenergie (bzw. Aktivierungsenthalpie) für die 

Diffusion. 
Bei Kristallen, die nicht zum kubischen Kristallsystem gehören, ist schließlich noch zu berück-

sichtigen, dass die Diffusion anisotrop, also richtungsabhängig ist. Ein solches Beispiel bietet das 
Wismut (Kristallklasse 3 m), für das bei der Selbstdiffusion 0

iD  = 1,2 · 10–3 cm2/s parallel zur 
c-Achse und 0

iD =  6,9 · 10–4 cm2/s senkrecht zur c-Achse sowie Aktivierungsenergien 
EA = 1,3 eV parallel zu c und EA = 6,1 eV senkrecht zu c festgestellt wurden. Bei einer Formulie-
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rung der Diffusionsgesetze in drei Dimensionen werden der Teilchenstrom und der Konzentra-
tionsgradient durch Vektoren beschrieben, und der Diffusionskoeffizient stellt einen polaren Ten-
sor zweiter Stufe dar (vgl. die Formulierung der Wärmeleitung im Abschn. 4.2.2.). Wir beschrän-
ken uns hier einfacherweise auf die eindimensionale (isotrope) Beschreibung. 

Da bei einer Diffusion Teilchen weder erzeugt noch vernichtet werden, gilt als Erhaltungssatz 
die Kontinuitätsgleichung: 

δci / δt + δji / δx = 0. 

Einsetzen des 1. FICKschen Gesetzes liefert mit: 

δci / δt = (δ/δx)[Di (δci / δt)] 

das 2.FICKsche Gesetz, welches den Zeitablauf einer Diffusion beschreibt. Der Diffusionskoeffi-
zient Di darf nur dann als konstant vorausgesetzt und vor die Differentialoperatoren gezogen wer-
den, wenn er unabhängig vom Ort, d. h. wegen ∂ci / ∂x ≠ 0 auch unabhängig von der Konzentra-
tion ist. Gerade das ist aber insbesondere bei Festkörpern im Allgemeinen nicht der Fall. Somit ist 
die sonst übliche Formulierung des 2. FICKschen Gesetzes 

δci / δt = Di (δ²ci / δx²) 

bei Festkörpern nur unter der Voraussetzung weitgehend idealer Mischbarkeit, wie z. B. bei der 
Selbstdiffusion, anwendbar. Für Lösungen des FICKschen Differentialansatzes unter den jeweili-
gen Randbedingungen sei auf die einschlägige weiterführende Literatur (z. B. P. PAUFLER, 
G. E. R. SCHULZE, H. SCHMALZRIED, J. BOHM) verwiesen. Für viele Versuchsanordnungen ist 
typisch, dass sich zwei Proben A und B mit unterschiedlichen Ausgangskonzentrationen A

ic  und 
B
ic  der betrachteten Komponente entlang einer ebenen Kontaktfläche berühren, durch welche 

hindurch die Diffusion vor sich geht (Bild 3.55). Insoweit die Proben senkrecht zur Kontaktfläche 
als unbegrenzt bzw. als groß gegen 2 iD t  (dem mittleren während der Zeit t von den Teilchen 
zurückgelegten Diffusionsweg) angenommen werden können, erhält man als Lösung ein paraboli-
sches Zeit-Abstands-Gesetz der Form: 

c cx a t= , 

wonach xc die Distanz von der Kontaktfläche (x = 0) darstellt, in welcher nach Ablauf der Zeit t 
eine bestimmte Konzentration 0

ic  (zwischen A
ic  und B

ic ) anzutreffen ist; ac ist eine Konstante, 

die von dem für 0
ic  gewählten Wert und dem Diffusionskoeffizienten Di abhängig ist. Diese 

 

Bild 3.55. Verlauf der Konzentration ci bei „eindi-
mensionaler“ Diffusion. 

Konzentrationsverläufe für t = 0 (Beginn der Diffusion) 
und nach einer Diffusionszeit t = t1 sowie t = t2 > t1. 
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parabolische Abhängigkeit der Distanz xc von der Zeit t ist gleichzeitig ein Kriterium dafür, ob 
eine ungestörte Volumendiffusion vorliegt. Diese Lösung ist allerdings an die Voraussetzung 
eines konstanten, von der Konzentration unabhängigen partiellen Diffusionskoeffizienten Di ge-
bunden, welche jeweils nur für einen gewissen begrenzten Konzentrationsbereich angenommen 
werden kann. 

Die Konzentrationsabhängigkeit des partiellen Diffusionskoeffizienten Di wird durch thermo-
dynamische Betrachtungen erschlossen. Wir wollen nur das Ergebnis zur Kenntnis nehmen: 

Di = BikT (1 + δlnfi /δlnxi ).  

Bi ist ein temperaturabhängiger Faktor (bzw. bei anisotropen Kristallen ein Tensor zweiter Stufe), 
der als Beweglichkeit bezeichnet wird; xi ist jetzt der Molenbruch und fi der thermodynamische 
Aktivitätskoeffizient der Komponente i. Der Klammerausdruck wird thermodynamischer Faktor 
genannt und bringt die Konzentrationsabhängigkeit zum Ausdruck. Bei idealer Mischbarkeit wird 
dieser Faktor 1 und entfällt. Es ist wesentlich, dass der Faktor auch negativ werden kann. Dann 
kommt es zu einer „Bergauf“-Diffusion: Konzentrationsunterschiede werden nicht ausgeglichen, 
sondern verstärkt, und die Folge ist eine Entmischung. Der Bereich im Zustandsdiagramm, in dem 
diese Entmischung stattfindet, wird durch eine Kurve, die Spinodale, abgegrenzt (vgl. Bild 3.38 b). 
Entlang dieser Kurve gilt:  

δlnfi /δlnxi bzw. Di = 0 

Bei der spinodalen Entmischung bedarf es keiner Keimbildung für eine neu entstehende Phase. 
In vielen Systemen sind die partiellen Diffusionskoeffizienten Di der einzelnen Komponenten 

recht unterschiedlich. So ist z. B. in Einlagerungsmischkristallen von Kohlenstoff in Eisen der 
partielle Diffusionskoeffizient des Kohlenstoffs um mehrere Zehnerpotenzen größer als der des 
Eisens, und es diffundieren praktisch nur die Kohlenstoffatome. Geringere Unterschiede sind 
naturgemäß für Substitutionsmischkristalle aus kristallchemisch ähnlichen Komponenten zu er-
warten; aber auch in Messing ist z. B. die Beweglichkeit der Zinkatome dreimal größer als die der 
Kupferatome. 

Unterschiedliche partielle Diffusionskoeffizienten Di bewirken einen resultierenden Netto-
Materialtransport durch eine Bezugsfläche, die auf die äußeren Probenbegrenzungen festgelegt ist. 
Infolgedessen wird der Probenteil mit der höheren Konzentration an der langsamer diffundieren-
den Komponente sein Volumen vergrößern, während der Probenteil mit der höheren Konzentra-
tion an der schneller diffundierenden Komponente sein Volumen verkleinert (KIRKENDALL-Effekt; 
Bild 3.56). Hier kann es sogar zu einer Bildung von Löchern und Poren im vorher massiven Mate-
rial kommen. Im Zusammenhang mit dem KIRKENDALL-Effekt wird auch verständlich, dass die 
Diffusionskoeffizienten in solchen Fällen erheblich vom hydrostatischen Druck abhängen. Insbe-
sondere kann der KIRKENDALL-Effekt  bei einer Diffusion durch verschiedene Phasen und über 
Phasengrenzen hinweg eine Rolle spielen; letztere wird als Mehrphasendiffusion bezeichnet und 
ist die Grundlage vieler Festkörperreaktionen. Beispielsweise können durch Mehrphasendiffusion 
neue Phasen präpariert werden, die u. U. auch metastabil sein können und auf anderen Reak-
tionswegen nicht zugänglich sind (HEUMANN [3.42]). 

Erwähnt sei schließlich noch, daß eine Diffusion nicht nur durch Konzentrationsgradienten, 
sondern auch durch einen Temperaturgradienten angetrieben wird, was als Thermodiffusion oder 
SORET-Effekt bezeichnet wird. Umgekehrt entsteht ein Temperaturgradient, wenn in einem ur-
sprünglich isothermen System (vermöge von Konzentrationsgradienten) eine Diffusion stattfindet 
(DUFOUR-Effekt).   

 3.   Physikalisch-chemische Kristallographie 
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Bild 3.56. Mehrphasendiffusion im System Antimon - Kupfer. 
a) Vor, b) nach einer Temperung bei 390 °C. Zwischen den Endgliedern Sb und Cu wachsen die Misch-
kristallphasen γ, κ und δ. Entlang der Probenmitte dienen Härteeindrücke als Markierung; ihre Verschiebung 
demonstriert den KIRKENDALL-Effekt. Aufn.: HEUMANN [3.40]. 

3.3.2. Phasenübergänge 

Ein homogenes Stoffsystem in einem bestimmten Zustand, der durch die thermodynamischen 
Zustandsvariablen gegeben ist, wird als Phase bezeichnet. Als unabhängige Zustandsvariable 
dienen meistens Temperatur, Druck und Zusammensetzung (bei Mehrstoffsystemen); bei physika-
lischen Betrachtungen treten weitere Zustandsvariablen, wie elektrisches oder magnetisches Feld, 
hinzu. Die anderen Zustandsgrößen, wie Volumen, Energie, Enthalpie, Entropie, freie Energie, 
freie Enthalpie, aber auch Polarisation und Magnetisierung, sind dann Funktionen der unabhängi-
gen Zustandsvariablen (vgl. Lehrbücher der Thermodynamik). 

Innerhalb einer Phase ändern sich die Eigenschaften des Systems nicht oder nur kontinuierlich. 
Allerdings birgt die Definition des Phasenbegriffs bei Kristallen eine Reihe von Problemen. So 
erhebt sich die Frage, in welcher Weise Korngrenzen, an denen sich die Orientierung anisotroper 
Eigenschaften diskontinuierlich ändert, wie ein Wechsel zwischen verschiedenen Stapelfolgen 
(Syntaxie) oder wie Adsorptions- und Epitaxieschichten zu interpretieren sind. 

Ein Phasenübergang ist per definitionem dann gegeben, wenn bei einer Änderung der unab-
hängigen Variablen in mindestens einer der Zustandsfunktionen eine Unstetigkeit auftritt. Die Art 
dieser Unstetigkeit wird zur Klassifizierung der Phasenübergänge benutzt. Tritt bei einem Pha-
senübergang eine Unstetigkeit (in Form eines Sprungs) in der ersten Ableitung der freien Enthal-
pie G auf (bei Benutzung von Druck p und Temperatur T als unabhängige Variablen), so handelt 
es sich um einen Übergang 1. Ordnung (Umwandlung 1. Grades) (Bild 3.57). In Anbetracht der 
allgemeinen thermodynamischen Beziehungen 
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(δG/δp)T = V und (δG/δp)p = −S 

(die Indizes bezeichnen die konstant gehaltenen Variablen) bedeutet das bei einem Phasenüber-
gang infolge Änderung des Drucks p einen Sprung im Volumen V, bei einem Phasenübergang 
infolge Änderung der Temperatur T einen Sprung in der Entropie S. Letzteres ist gemäß der ther-
modynamischen Beziehung TΔS=ΔH gleichbedeutend mit dem Auftreten einer (latenten) Um-
wandlungswärme ΔH, was daher gleichfalls für einen Phasenübergang 1. Ordnung kennzeichnend 
ist. 
 

 
Bild 3.57. Phasenübergang 1. Ordnung. 
a) Verlauf der freien Enthalpie G in Abhängigkeit vom Druck p (bei konstanter Temperatur); 
b) Verlauf der freien Enthalpie G in Abhängigkeit von der Temperatur T (bei konstantem Druck); 
c) Verlauf des Volumens V = (δG/δp)T in Abhängigkeit vom Druck p (bei konstanter Temperatur); 
d) Verlauf der Entropie S = – (δG/δT)p in Abhängigkeit von der Temperatur T (bei konstantem Druck). 
 

Phasenübergänge höherer Ordnung oder kontinuierliche Übergänge sind dadurch gekenn-
zeichnet, dass die ersten Ableitungen von G – also V bei einer Änderung von p und S bzw. H (En-
thalpie) bei einer Änderung von T – stetig verlaufen. Charakteristisch ist dann der Verlauf der 
zweiten Ableitungen von G. Im Fall eines Phasenübergangs durch Druckänderung kann hierfür 
gemäß: 

 (δ²G/δp²)T = (δV/δp)T = VκT 

der Verlauf der isothermen Kompressibilität κT verfolgt werden. Im Fall eines Phasenübergangs 
durch Temperaturänderung ist gemäß: 

(δ²G/δT²)p = − (δS/δT)p = − (1/T) (δH/δT)p = − (Cp/T)  

der Verlauf der spezifischen Wärme Cp (bei konstantem Druck) kennzeichnend. Zeigen die Funk-
tionen S(T) bzw. H(T) einen Knick, so tritt im Verlauf von Cp(T) entsprechend ein Sprung auf 
(Übergang 2. Ordnung; eine derartige Nummerierung der Übergänge höherer Ordnung wird aber 
in der modernen Literatur nicht mehr wahrgenommen). Weiterhin gibt es Übergänge, bei denen 
die Funktion Cp(T) einen Verlauf zeigt, der in seiner Form an den griechischen Buchstaben λ 
erinnert („λ-Umwandlungen“, Bild 3.58). Sodann gibt es Übergänge, bei denen Cp(T) eine Singu-
larität zeigt und (theoretisch) über alle Grenzen wächst (Bild 3.59). Ein derartiger Verlauf ist ins-
besondere im Zusammenhang mit kritischen Phänomenen zu beobachten. Hierzu gehört das Ver-
halten eines fluiden Systems (Gas/Flüssigkeit) am kritischen Punkt. Es wird dadurch 
gekennzeichnet, dass eine charakteristische Größe, die als Ordnungsparameter bezeichnet wird, 
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mit Annäherung an die kritische Temperatur  verschwindet. Beispielsweise dient als Ordnungs-
parameter in fluiden Systemen der Unterschied ρfl - ρg zwischen den Dichten ρfl bzw. ρg der flüs-
sigen bzw. der gasförmigen Phase als Funktion der Temperatur, der bei der kritischen Temperatur 
Tc verschwindet. 
 

 

 

 

Bild 3.58. λ-Umwandlung. 

Verlauf der spezifischen Wärme (bei konstantem Druck) 
Cp = T(δS/δT)p in Abhängigkeit von der Temperatur T. 

Bild 3.59. Phasenübergang bei kritischem Verhalten 

a) Verlauf der freien Enthalpie G in Abhängigkeit von der Temperatur T (bei konstan-
tem Druck); b) Verlauf der Entropie S = – (δG/δT)p in Abhängigkeit von der Temperatur 
T (bei konstantem Druck); c) Verlauf der spezifischen Wärme (bei konstantem Druck) 
Cp = T(δS/δT)p in Abhängigkeit von der Temperatur T
 

Für uns ist wesentlich, dass auch eine Reihe von Phasenübergängen im kristallisierten Zustand 
mit kritischen Phänomenen verknüpft ist. Hierzu gehören die Übergänge zwischen ferroelektri-
schen und paraelektrischen Phasen (Abschn. 4.3.2.) sowie zwischen ferromagnetischen und para-
magnetischen Phasen (Abschn. 4.4.2.). Als Ordnungsparameter, die mit Annäherung an die kriti-
sche Temperatur Tc (die hier als CURIE-Temperatur bezeichnet wird) verschwinden, dienen im 
ersten Fall die spontane Polarisation und im zweiten Fall die spontane Magnetisierung. Der Abfall 
der als Ordnungsparameter dienenden Größe mit der Annäherung an Tc verläuft (in hinreichender 
Nähe von Tc) nach einer Potenzfunktion des Temperaturunterschieds ΔT = Tc–T (vgl. Bild 4.7), 
die für das Beispiel eines Übergangs ferroelektrisch – paraelektrisch wie folgt formuliert wird: 

P = Ap(–Θ)β. 

P bedeutet spontane Polarisation, Ap eine Konstante und Θ = (T–Tc)/Tc; β ist ein kritischer Ex-
ponent , der sich in der Größenordnung von 0,3 ... 0,5 bewegt. Auch andere zugeordnete Größen 
zeigen einen charakteristischen Verlauf, so beim betrachteten Beispiel die Dielektrizitätskonstante 
ε. Die Formulierung der Potenzfunktion lautet für ε – 1 = χ′ (s. Abschn. 4.3.2.): 

c

c
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mit Aε bzw. Aε′  als Konstanten und γ bzw. γ’ wiederum als kritische Exponenten (die nach dieser 
Formulierung als solche stets positiv sind). γ und γ′ bewegen sich in der Größenordnung von 
1,1 ... 1,4. Auch die Funktion der spezifischen Wärme Cp(T) zeigt einen ähnlichen Verlauf (Bild 
3.59c). Für die betreffenden kritischen Exponenten werden hier (in der Formulierung für CV, der 
spezifischen Wärme bei konstantem Volumen) meistens die Symbole α und α′ verwendet; sie 
bewegen sich in der Größenordnung von 0...0,2. Es gibt noch eine Reihe weiterer „kritischer Ex-
ponenten“, zwischen denen Relationen auf thermodynamischer Grundlage existieren. Es über-
rascht zunächst, dass sich die entsprechenden kritischen Exponenten für die verschiedenen Subs-
tanzen und die verschiedenartigen kritischen Phänomene (hierzu gehören noch Entmischungsvor-
gänge, Übergänge zur Supraleitung u. a.) nur sehr wenig unterscheiden oder sogar den gleichen 
Wert haben. Das hängt damit zusammen, dass sich diese Vorgänge nach analogen Modellen voll-
ziehen, in denen thermische Schwankungen der Korrelation der atomaren Komponenten des be-
trachteten Systems eine wesentliche Rolle spielen. Die Theorie der kritischen Phänomene ist noch 
in der Entwicklung. 

 
Bei einer strukturellen Betrachtung von Übergängen zwischen kristallisierten Phasen ist es 

zweckmäßig, zwischen diskontinuierlichen Übergängen, Übergängen durch Scherung und konti-
nuierlichen Übergängen zu unterscheiden. 

Bei den diskontinuierlichen Übergängen bildet sich eine wesentlich andere Kristallstruktur, die 
sich völlig neu aufbaut (rekonstruktive Übergänge). Oft zerfällt der Kristall dabei in ein polykris-
tallines Aggregat. Diese Übergänge benötigen relativ hohe Aktivierungsenergien, so dass sie häu-
fig gehemmt sind und die Ausgangsphase metastabil erhalten bleibt. Kennzeichnend ist, dass sich 
zunächst Keime der neuen Phase bilden müssen und beide Phasen durch eine Grenzfläche ge-
trennt sind. Die Keimbildung in einer kristallinen Ausgangsphase stellt einen besonderen Pro-
blemkreis dar. Die Keimbildungsarbeit ΔGK (vgl. Abschn. 3.2.1.) wird maßgeblich durch den 
elastischen Anteil ΔGe beeinflusst. Der Beitrag der Grenzflächenenergie ΔGσ verkleinert sich, 
wenn sich sog. kohärente Keime bilden, die sich analog der Epitaxie (vgl. Abschn. 3.2.6.) durch 
eine elastische Verzerrung den Gitterparametern der Ausgangsphase (zumindest entlang einer 
Verwachsungsebene) anpassen; allerdings wird hierdurch ΔGe vergrößert. Nun wachsen ΔGe mit 
dem Volumen des Keims, also mit der 3. Potenz seiner Abmessungen, ΔGσ hingegen mit seiner 
Oberfläche, also quadratisch mit den Abmessungen, an. Deshalb kann man annehmen, dass sich 
zunächst (wegen ΔGe < ΔGσ) kohärente Keime in Form kleiner Plättchen bilden, die später (wenn 
ΔGe > ΔGσ wird) inkohärent weiterwachsen. 

Die Übergänge durch Scherung werden durch die martensitischen Umwandlungen repräsen-
tiert. Die Bezeichnung leitet sich von den metallurgisch bedeutsamen Umwandlungen des Eisens 
ab (kubisch flächenzentrierte γ-Phase [Austenit] in kubisch raumzentrierte α-Phase [α-Martensit] 
oder hexagonal dicht gepackte ε-Phase [ε-Martensit]). Heute versteht man darunter allgemein 
Umwandlungen, die durch korrelierte Bewegungen der Gitterbausteine vonstatten gehen, die klei-
ner sind als die Gitterkonstante; diffusionsartige und Platzwechselvorgänge sind dabei ausdrück-
lich unwesentlich. Martensitische Umwandlungen zeigen u. a. die Elemente Fe, Co, Ce, Sm und 
weitere Seltenerdmetalle sowie eine Reihe von Legierungen. Beispielsweise erfolgt bei der Um-
wandlung γ-Fe in ε-Fe eine Verschiebung von dicht gepackten (111)-Atom-Doppelschichten um 
einen Betrag von 0,259 nm in der Richtung [112 ] (Gitterkonstante von γ-Fe a = 0,366 nm), also 
gemäß Bild 2.1 (S. 110) von einer Position B in eine Position C. Dadurch geht die kubische in die 
hexagonale Stapelfolge über; dies entspricht einer Scherung des Gitters um 19°28’. Der Mecha-
nismus der Verschiebung ist der mechanischen Zwillingsbildung (vgl. Abschn. 4.6.2.) analog: 
Durch den Kristalle bewegen sich Teilversetzungen, deren BURGERS-Vektor der Verschiebung 
entspricht und die das gesamte umzuwandelnde Volumen Doppelschicht für Doppelschicht über-
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streichen. Martensitische Umwandlungen werden in starkem Maße vom Druck beeinflusst, insbe-
sondere von gerichtetem Druck (Stress). Die Umwandlungsgeschwindigkeiten sind viel größer als 
bei thermisch aktivierten (diffusionsartigen) Umwandlungen. 

Bei den kontinuierlichen Übergängen bleibt die Kristallstruktur im Wesentlichen erhalten. 
Hierzu gehören vor allem die Übergänge in eine geordnete Phase, d. h. in eine Überstruktur, und 
die sog, displaziven Umwandlungen, bei denen sich lediglich die Positionen von Atomen ver-
schieben. Beiden Typen von Übergängen ist gemeinsam, dass die Ordnung, d. h. die Spezifikation 
des strukturellen Bauplans, anwächst und die Symmetrie, d. h. die Menge der Symmetrieoperatio-
nen in der Struktur, abnimmt. Die höher symmetrische Ausgangsstruktur (sie stellt meist auch die 
Hochtemperaturphase dar), aus der sich die (theoretisch beliebig vielen) niedriger symmetrischen 
Strukturen ableiten lassen, wird in dieser Hinsicht als Prototyp bezeichnet. Wegen der Symme-
trieverminderung kommt es häufig zur Ausbildung von Domänen, worauf in Abschn. 4.3.2. näher 
eingegangen wird. 

Die kontinuierlichen Übergänge bedürfen keiner Keimbildung: Übergänge in eine geordnete 
Phase erfolgen schrittweise durch diffusionsartige Bewegungen einzelner Atome und verlaufen 
entsprechend langsam. Hingegen verlaufen displazive Übergänge schnell und reversibel. Sie er-
folgen durch eine Modulation (Änderung) der Struktur in analoger Weise, wie man sich eine Mo-
dulation durch thermische Schwingungen (Phononen) vorstellen kann, indem sich der Struktur 
eine (in diesem Falle stationäre) Verzerrungs- bzw. Verschiebungswelle überlagert. Häufig (wie 
z. B. beim α-β-Übergang des Quarzes) folgen in einem engen Temperaturbereich von wenigen 
Zehntel K mehrere verschiedene modulierte Phasen aufeinander. Wenn die Wellenlänge der Mo-
dulation in keinem rationalen Verhältnis zu den Gitterkonstanten der Ausgangsstruktur steht, 
spricht man von inkommensurablen Phasen. 

Die Keimbildung in kristallisierten Phasen stellt einen besonderen Problemkreis dar. Bei völlig 
kohärenten Übergängen entfällt eine Keimbildung im eigentlichen Sinne, und die Formierung der 
neuen Phase wird durch andere Betrachtungen (z. B. von Fluktuationen) erschlossen. Bei stärke-
ren Änderungen des Gitters bzw. der Gitterparameter lässt sich zwar eine Keimbildungsarbeit 
angeben, in die vor allem auch elastische Beiträge eingehen; eine homogene Keimbildung gibt es 
in Kristallen jedoch kaum, sondern die Keime werden durch spezielle Vorgänge formiert. Von 
großer Bedeutung sind strukturspezifische Relationen zwischen den beteiligten Phasen, die unter 
den Begriff der Topotaxie fallen. Praktisch findet die Keimbildung stets im Zusammenhang mit 
Erscheinungen der Realstruktur statt. Gitterbaufehler, wie Korngrenzen, Stapelfehler, Versetzun-
gen oder Cluster von Punktdefekten, können die Energie für die Formierung der neuen Phase 
wesentlich herabsetzen; in speziellen Fällen werden Strukturelemente der neuen Phase durch Sta-
pelfehler oder bestimmte Versetzungsanordnungen bereits vorgebildet. 

3.3.3. Strahlenwirkung 

Unter Strahlenwirkung versteht man die Wirkung ionisierender Strahlen. Zu ihnen zählen Rönt-
genstrahlen, α-, β- und γ-Strahlen, Strahlen von Protonen, Neutronen, Kernspaltfragmenten etc., 
deren Quanten bzw. Korpuskeln eine hohe Energie besitzen (102...108 eV und mehr), so dass sie 
in einem durchstrahlten Stoff Atome zu ionisieren vermögen. Durchdringt diese Strahlung einen 
Kristall oder wird in ihm absorbiert, so wird diese Energie teilweise oder ganz auf den Kristall 
übertragen. Hierbei kann eine Reihe von Vorgängen ablaufen, die um so intensiver sind, je gerin-
ger die Energie der Strahlungsteilchen ist; d. h., hochenergetische Strahlung wird im allgemeinen 
weniger stark absorbiert bzw. hat eine größere Reichweite im Kristall als eine entsprechende nie-
derenergetische Strahlung. 
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Neutronen und sehr hochenergetische andere Strahlen können in Atomkerne eindringen und 

Kernreaktionen oder -spaltungen auslösen, wobei weitere ionisierende Strahlung emittiert wird. 
Die neuen Atomkerne erhalten eine hohe kinetische Energie und verlassen ihren Gitterplatz und 
oft auch den Kristall als Rückstoßatome. 

Bei einer Energieaufnahme durch die Elektronenhülle kommt es zu einer Anregung von Ato-
men oder, wie schon gesagt, zur Ionisierung. Das hat bei Metallen, die an sich schon freie Elek-
tronen enthalten, keine merklichen Auswirkungen, sehr wohl aber bei den Isolatorkristallen mit 
ihrer differenzierten elektronischen Struktur (Leitfähigkeit, Verfärbung, Lumineszenz). 

Der überwiegende Teil der Strahlungsenergie wird jedoch durch eine elastische Impulsübertra-
gung auf die Atome abgegeben; man bezeichnet das als Stoß. Entlang der Flugbahn der Primär-
teilchen werden einzelne Atome von ihren Gitterplätzen gestoßen, die ihrerseits weitere Atome 
von ihren Plätzen stoßen können (Kaskade) und schließlich auf Zwischengitterplätzen verbleiben; 
es entstehen also FRENKEL-Defekte. Theoretische Berechnungen haben ergeben, dass sich die 
ausgelösten Stoßwellen entlang dicht gepackter Atomreihen im Gitter fortpflanzen; sie werden 
gewissermaßen auf diese Gitterrichtungen fokussiert und deshalb Fokussonen genannt. Wenn die 
Energie der Stoßwelle genügend groß ist, können die Atome von ihren Plätzen weg in Richtung 
der Stoßfortpflanzung zusammengedrängt werden. Solche Atomgruppierungen, die meist nur 
kurzzeitig auftreten, werden als Crowdion bezeichnet (vgl. Bild 3.2 a). An dem Ort, an dem das 
Primärteilchen zur Ruhe kommt, gibt es seine restliche Energie in einem tröpfchenförmigen Be-
reich (engl. spike) von rd. 10 nm Durchmesser ab, der kurzzeitig lokal überhitzt und aufge-
schmolzen wird und in dem eine völlig zerstörte Struktur geringerer Dichte verbleibt (Bild 3.60). 

Die durch Strahlung bewirkten Defekte können je nach der Temperatur entweder ganz oder zum 
Teil durch thermisch aktivierte Vorgänge ausheilen oder aber sich ansammeln. Im letzten kann Fall 
durch fortgesetzte Bestrahlung eine beträchtliche Energie (WIGNER-Energie)  gespeichert werden, 
die u. U. in einer heftigen Reaktion freigesetzt wird. Das muss z. B. bei der Konstruktion kerntech-
nischer Anlagen berücksichtigt werden. Durch Temperungen lassen sich die Ausheilungsvorgänge 
beschleunigen und die WIGNER-Energie abbauen. Bei manchen Kristallarten führt die Strahlenwir-
kung zu Phasenumwandlungen (HAUSER und SCHENK [3.43]) oder zur Zerstörung von Überstruktu-
ren. Andere Kristallarten werden durch eine fortgesetzte Strahleneinwirkung völlig amorph und 
werden dann als isotropisiert oder als metamikt bezeichnet. Es gibt Minerale, z. B. Zirkon ZrSiO4 
und Fergusonit Y(Nb,Ta)O4, die manchmal Beimengungen radioaktiver Elemente (Th, U) enthalten 
und durch deren Strahlung in geologischen Zeiträumen isotropisiert worden sind. Werden solche 
Kristalle erhitzt, so glühen sie plötzlich auf und stellen ihr Gitter wieder her. 

 

 
Bild 3.60. Strahlenwirkung in einem Kristall (schematisch). 
1 Bahn des einfallenden Strahlungsteilchens; +ionisiertes Atom; – freies Elektron; * angeregtes Atom; L Leerstelle; 
Z Zwischengitteratom; Cr Crowdion; D Displazierungsbereich ; S abgebremstes Strahlungsteilchen. 
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Erwähnt sei hier noch der MÖSSBAUER-Effekt, das ist die rückstoßfreie Absorption oder Emis-
sion von γ-Quanten durch Atome, die in einem Kristallgitter gebunden sind. Bei tiefen Tempera-
turen wird der Rückstoß vom gesamten Kristall aufgenommen, wodurch die Rückstoßenergie 
wegen dessen relativ großer Masse (Impulserhaltung) praktisch null ist. Der Effekt ermöglicht 
sehr genaue γ-spektroskopische Messungen.  


