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Vorwort.

Das GieBlen von Metallen und Legierungen ist wohl das eleganteste Form-
gebungsverfahren unserer heutigen Technik. In zahlreichen Fillen ist es auch
hinsichtlich der Ausnutzung des metallischen Werkstoffs besonders giinstig und
wirtschaftlich um so vorteilhafter, je zweckméaBiger die Konstruktion ist. Die
Giefereiindustrie zahlt jedenfalls mit vollstem Recht zu den sogenannten
Schliisselindustrien moderner Technik, denn sie greift tief ein in die Belange des
Maschinenbaus, des Bauwesens, der Verkehrstechnik und teilweise auch der
Ristungsindustrie.

Im Rahmen der marktgingigen Gullegierungen stellt der GrauguB einen
universellen Baustoff von grofiter Bedeutung dar und seine Jahreskapazitit tiber-
trifft auch heute noch diejenige aller anderen GuBlegierungen. Die Entwicklung
der SchweiBitechnik und die zunehmende Einfithrung der Leichtmetalle haben
seiner Bedeutung keinen Abbruch getan. Das wird auch zweifellos in weiter Zu-
kunft so bleiben, denn eigentlich hat erst die moderne Stoffmechanik die wert-
vollen spezifischen Eigenschaften dieses heimischsten unserer Werkstoffe ins
volle Licht gertickt und eine sachlich-gerechte Beurteilung desselben angebahnt.

Den vielseitig verdnderlichen Eigenschaften des GuBeisens entspricht sein
umfangreicher Verwendungssektor. Die mechanischen, physikalischen, chemi-
schen und sonstigen Eigenschaften des Gufleisens sind durch Gattierung, Schmelz-
fithrung, Legierung und Nachbehandlung in weiten Grenzen regelbar, erfordern
allerdings zu ihrer Ausniitzung und ihrem richtigen Einsatz umfangreiche Kennt-
nisse auf metallkundlich-metallurgischem Gebiet sowie einen hinreichenden Ein-
blick in die Praxis des Gieflereiwesens. Das einschligige in- und auslandische
Schrifttum, dessen Studium dem Fachmann ein abgerundetes Bild vom Stand
der Technik hinsichtlich Herstellung, Eigenschaften und Einsatzméglichkeiten
des heutigen hochwertigen Gufleisens zu vermitteln vermag, ist aber inzwischen
so iiberaus umfangreich geworden, dafl nur wenige Fachleute Zeit und MuBe
finden diirften, davon in vollem Umfang Gebrauch zu machen. Hier setzt der
Zweck des vorliegenden Werkes ein. Es soll dem Fachmann in geschlossener Buch-
form einen Uberblick bringen iiber die Metallurgie des Gufleisens, tiber die Be-
ziehungen zwischen dem Gefiigeaufbau und den Eigenschaften desselben sowie
iber den zweckmiBigen Kinsatz dieses Werkstoffes und seine kiinftigen Ent-
wicklungsmoglichkeiten. Die Darstellung und kritische Betrachtung des Fach-
gebietes erfolgte in einer Form, die den Leser immer wieder auf offene Probleme
hinweist und ihn immer wieder zu eigenem produktivem Denken anregt, um auf
diese Weise der weiteren Entwicklung dieses Werkstoffs zu dienen.

Es ist selbstverstiandlich, dafl ein so umfangreiches Werk wie das vorliegende
nicht frei sein kann von einer persénlichen Note in der Betrachtung der Dinge.
Wer eben, wie der Verfasser, die moderne Entwicklung des GuBeisens fast vom
Anfang der stirmischen Entwicklung der letzten zwei bis drei Jahrzehnte an
personlich miterleben konnte und an ihr persénlich stark beteiligt war, hat aber
nicht nur das Recht, sondern zweifellos auch die Pflicht, nicht nur eine rein dar-
stellende Betrachtungsweise zu wihlen, sondern diese durch eigene kritische
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Stellungnahme zu beleben. Dadurch wird jedenfalls der Erkenntnisdrang des
vorurteilsfreien Lesers angeregt und der Weiterentwicklung bestens gedient.

Das kleine dem eigentlichen Stoff vorangestellte Kapitel IT tiber einige all-
gemeine konstitutionelle Grundlagen soll dem weniger wissenschaftlich vorgebil-
deten Leser noch einmal diejenigen GesetzméifBigkeiten der Kristallisationslehre
und Legierungskunde aufzeigen, deren Beriicksichtigung bei der Entwicklung
des GuBeisens so fruchtbringend war und auch weiterhin von gréBter Bedeutung
sein wird.

Die physikalisch-chemische Betrachtungsweise im Rahmen der Kapitel {iber
die Entphosphorung, Entschwefelung und Desoxydation macht keinen An-
spruch darauf, den Stand unserer heutigen Erkenntnisse der Phasenlehre auf
dem Gebiet hiittenménnischer Prozesse vollwertig zu berticksichtigen, beschriankt
sich vielmehr darauf, in Darstellungsweise und Anwendungsbeispielen den
speziellen Verhiltnissen bei der Schmelzung und Nachbehandlung von GuBeisen
Rechnung zu tragen.

Die Kapitel iiber die Dauerfestigkeit, Kerbsicherheit und Dampfungsfiahigkeit
des GuBeisens sowie die SchluBworte zur Frage Schweilen oder GieBen hat mir
mein Mitarbeiter Herr Dozent Dr.-Ing. habil. R. BERTSCHINGER unter Beriick-
sichtigung meiner ihm bekannten Einstellung zu diesen Fragen textlich weit-
gehend vorbereitet. Die Kapitel itber die physikalischen Eigenschaften des GuB-
eisens haben unsere eigenen, gemeinsam mit meinem fritheren Mitarbeiter, Herrn
Dr.-Ing. habil. E. S6aNcHEN, durchgefiithrten Untersuchungen auf diesem Gebiet
zur Basis. Das Kapitel iiber die Gesetze des Kupolofenschmelzens stiitzt sich
auf die groB angelegten, kritisch bestens durchdachten Arbeiten von Prof.
Dr.-Ing. habil. H. JuxeBrLuTH und Direktor Dr.-Ing. R. KorscHAN von der
Fried. Krupp A.-G. in Essen, gemeinsam mit P. A. HELLER.

Beim Lesen der Korrekturen haben mir die Herren Dipl.-Ing. W. SULZER,
Dipl.-Ing. W. WULLENWEBER, vor allem aber Herr Dozent Oberingenieur Dr.-Ing.
habil. R. BERTSCHINGER Wertvolle Dienste geleistet.

Allen Fachkollegen und Fachgenossen, die mich durch Uberlassung von Ab-
bildungen sowie durch Hinweise und Uberlassung textlicher Unterlagen unter-
stiitzt haben, sei an dieser Stelle noch einmal bestens gedankt.

Das einschligige Schrifttum ist bis etwa Sommer 1941 beriicksichtigt.

Aachen, Sommer 1942,
E. PIWOWARSKY.



Inhaltsverzeichnis.

Seite

L Einleitung . . . . . . . . . . ... oo 1
a) Der Werkstoff Gufieisen . . . . . . . . . . . . . . . ... ..., 1
b) Geschichte und Entwicklung des GuBeisens . . . . . . . . . . . .. 3
Schrifttum . . . . . . . . . Lo Lo oo 5
II. Allgemeine konstitutionelle Grundlagen . . . . . . . . . . . . . .. 5
a) Die Anisotropie der Metalle . . . . . . . . . . . .. .. .. ... 5
b) Der Vorgang der Kristallisation . . . . . . . . .. . .. ... .. 6
¢) Weitere Einfliisse auf die Kristallisation und die Korngestaltung. . . . 10

1. Oberflachenspannung . . . . . . . . . . . . . . . ... .. .. 10

2. Reinheitsgrad . . . . . . . ... L0000 10

3. Ungeloste Kristallreste . . . . . . . . . . . . ... ... ... 11

4. EinfluBl des Druckes . . . . . . . . . . . .. .. ... .. .. 12

5. EinfluB mechanischer Bewegung: Resonanzschwingung und Ultraschall 13

6. EinfluB der GieBbedingungen . . . . . . . . . . . .. .. ... 14

7. Der Begriff der Quasiisotropie . . . . . . . . . . . ... . ... 15

8. Die Allotropie der Metalle . . . . . . . . . . . ... ... ... 16

d) Uber den Begriff und das Zustandekommen einer Legierung . . . . . 19

e) Kann man Zustandsdiagramme errechnen?. . . . . . . . . . . . .. 21

III. Die konstitutionellen Grundlagen der Eisen-Kohlenstofflegierungen . 24
a) Die stofflichen Komponenten der Zustandsdiagramme und ihre FEigen-

schaften . . . . . . . . . . . oL s 24
1. Dasreine Eisen. . . . . . . . . . . ... . .00 24
2. Eisenkarbid und andere Karbide . . . . . . . . .. ... ... 25
3. Die Sonderkarbide . . . . . . . . . .. .. ..., 30
4. Graphit und Temperkohle . . . . . . . . .. ... ... .. .. 31
b) Das bindre Zustandsdiagramm des Eisens mit Eisenkarbid bzw. elemen-
tarem Kohlenstoff . . . . . . . .. .. .. ... 0 0oL 34
1. Das System Eisen-Eisenkarbid . . . . . . . . . . .. ... ... 34
2. Das System Eisen-Kohlenstoff . . . . . . . . . . ... ... .. 38
3. Weitere Bemerkungen zu den bindren Zustandsdiagrammen des Eisens
mit Kohlenstoff bzw. Eisenkarbid . . . . . . . . . ... . ...
Die eutektischen Horizontalen . . . . . . . . . . . .. ... .. 40
Die primire Kristallisation untereutektischer Schmelzen . . . . . . 41
Die Loslichkeit des Graphits in flissigem Eisen . . . . . . . . . . 42
Die Léslichkeit des Zementits im fliissigen Eisen . . . . . . . . . 44
Folgerungen aus dem Verlauf der Loslichkeitslinien . . . . . . . . 45
Die Loslichkeit des Zementits und des Graphits im festen Eisen . . 45
Die eutektoiden Gebiete der Zustandsdiagramme. . . . . . . . . . 46
IV. Uber den molekularen Aufbau kohlenstoffhaltiger Losungen. . . . . 48
Schrifttum zu den Kapiteln IIa bis einschlieBlich IV . . . . . . . .. 51
V. Der EinfluB des Silizinums auf die Gleichgewichts- und Graphitisierungs-
vorgénge . . . . . . . . . . . . ... T T 54
a) Allgemeines. . . . . . . . . . ... 0o oL c e e e e 54
b) Das bindre Zustandsdiagramm Eisen-Siliziam . . . . . . . . . . . . 55
c) Das ternire Zustandsdiagramm Eisen-Kohlenstoff-Silizium. . . . . . . 56
d) Die magnetischen Umwandlungen. . . . . . . . . . .. ... . .. 65
¢) Die Sattigungslinien fiir Kohlenstoff im fliissigen und festen Zustand . . 68

f) Der EinfluB auf die Graphitbildung. . . . . . . . . ... ... .. 72



Inhaltsverzeichnis.

Seite
g) Der EinfluB des Siliziums auf die mechanischen und physikalischen Eigen-
schaften . . . . . . . . . . ... 000 79
Schrifttum zu Kapitel Va bis Vg . . . . . . . . .. ... ... .. 81
VI. Der Mechanismus der Graphitbildung siliziumhaltigen Eisens . . . . . 82
a) Direkte oder indirekte Graphitbildung? . . . . . . . . . . . . . .. 82
Schrifttum zum Kapitel VIa. . . . . . . .. . .. .. ... ... 104
b) Die Geschwindigkeit der Graphitisierung und deren Beeinflussung durch
andere Elemente . . . . . . . . . .. ... ... 105
Schrifttum zum Kapitel VIb. . . . . . . . . . .. ... ... 110
VII. Die strukturelle Beherrschung der metallischen Grundlagen . . . . . 111
a) Die GuBeisendiagramme und ihre Vorlaufer . . . . . . . . . . . .. 111
b) Der DickeneinfluB (Wandstérkeneinflu) . ... . . . . . . . .. . .. 123
c) Rohstoffe und Gattierung (Treffsicherheit) . . . . . . . . . . . . .. 135
Schrifttum zum Kapitel VIIa bis VIIc. . . . . . . . . . . . . .. 149
d) Die chemische Zusammensetzung, ein unzulinglicher MaBstab der Quali-
tat (Vererblichkeitserscheinungen) . . . . . . . . . . . . . . . . .. 150
Schrifttum zum Kapitel VIId . . . . . . . . . . . ... . .. .. 157
e) Die Vorwéarmung der GieBform (Lanz-Perlit). . . . . . . . . . . .. 158
f) Die Verminderung des Graphitanteils . . . . . . . . . . . . . ... 159
g) Der EinfluB erhéhter Abkiihlungsgeschwindigkeit (Gu8 in Dauerformen,
SchleuderguB) . . . . . . . . ... Lo 167
Schrifttum zum Kapitel VIIebisg. . . . . . . . . . . . . . . ..
h) Gieftemperatur und Schmelziiberhitzung (Keimtheorien) . . . . . . . 173
Schrifttum zum Kapitel VITh . . . . . . . . . . . . . .. .. .. 203
i) Die Uberhitzung niedrig gekohlten Eisens und die Bedeutung von Pfannen-
zusitzen . . . . L L L L L L Lo oo e e e e e e 205
k) Der EinfluB der Schlackenfithrung und des Ofenfutters. . . . . . . . 223
VIII. Die Primirkristallisation des GuBeisens . . . . . . . . . . .. ... 226
IX. Der EinfluBl der stindigen Eisenbegleiter . . . . . . . . . . . . .. 229
a) Der EinfluB des Kohlenstoffs. . . . . . . . . .. ... .. .. .. 229
b) Der Einfluf des Graphits . . . . . . . . . . .. . ... ... .. 237
¢) Der EinfluB des Mangans . . . . . . . . . .. ... ... .. .. 245
d) Der EinfluB des Phosphors (Entphosphorung) . . . . . . . . . . .. 250
e) Der Einflufl des Schwefels (Entschwefelung) . . . . . . . . . . . .. 269
X. Der Einflufl der Gase. . . . . . . . . . . ... ... ....... 297
a) Allgemeiner Verlauf der Gasléslichkeit. . . . . . . . . .. ... .. 297
b) Loslichkeit und EinfluB des Wasserstoffs . . . . . . . . . . .. .. 298
c¢) Loslichkeit und EinfluB des Stickstoffs . . . . . . . .. .. .. .. 301
d) Léslichkeit und EinfluB des Sauerstoffs . . . . . . . .. .. .. .. 304
e) Physikalische Metallurgie der Desoxydation . . . . . . . . . . . .. 307
1.mit Mangan . . . . . . . ... .00 L e 308
2. mit Kohlenstoff. . . . . . . .. .. .. ... ... ... 310
3. mit Silizium . . . . ... ..o 000 312
f) Gas- und Sauerstoffbestimmungen. . . . . . . . . . .. ... L. 315
g) Gasdurchlassigkeit und Dichte . . . . . . . . . . . ... ... .. 318
XI. Wirmetonungen metallischer Reaktionen . . . . . . . . . . . . .. 321
XII. Technologische Eigenschaften fliissiger und erstarrender Eisen-Kohlen-
stofflegierungen. . . . . . . . . . . . . ... o000 327
a) Die Oberflichenspannung im flissigen Zustand. . . . . . . . . . . . 327
b) Die Laufeigenschaften (Viskositit, innere Reibung, GieSfahigkeit, Absteh-
VEIMOZEN) . . v v . v v . e e e e e e e e e e e e e e e e e 329
c) Schwindung und Lunkerung . . . . . . . . . .. . ... 342

d) RiBneigung und GuBspannungen . . . . . . . . . . .. ... ... 361



Inhaltsverzeichnis. VII

Seite
XIII. Technologische Eigenschaften des festen GuBeisens . . . . . . . . . 376
a) Die Zerspanbarkeit (Bearbeitbarkeit) . . . . . . . . . . ... . .. 376
1. Allgemeines. . . . . . . . .. L. L0 e e e e e e e 376
2. Bearbeitung durch Drehen. . . . . . . . . . ... . ... ... 377
3. Bearbeitung durch Bohren. . . . . . . . . . ... . ... ... 387
4. Bearbeitung durch Ségen . . . . . . . . . .. .. L. ... 391
5. Bearbeitung durch Senken und Reiben . . . . . . . . .. . . .. 391
b) Die VerschleiBfestigkeit . . . . . . . . . . ... ... ...... 392
1. Allgemeines . . . . . . . . .. ... L0 e e 392
2. Theorie der trockenen Reibung. . . . . . . . . . . .. ... .. 393
3. Bedeutung der Schmierung . . . . . . . . . . .. . .... .. 394
4. Andere Einflissse . . . . . . . . . . ... .00 e e e 395
EinfluB der metallischen Grundmasse. . . . . . . . . .. .. .. 398
EinfluB der Graphitausbildung . . . . . . . . . .. . ... ... 401
Einflu8 des Siliziums . . . . . . . . . . . ... L. ... 402
Einfluf des Phosphors. . . . . . . . . . . . ... ... ..., 403
EinfluB des Mangans . . . . . . . . . . . . . v oo 404
Einflul des Schwefels . . . . . . . . ... .. ... ... ... 405
Einfluf der Sonderelemente . . . . . . . . . . . . . ... ... 405
5. Verschleil durch harte Mineralien oder nichtmetallischen VerschleiBstaub 410
6. Die Tropfenschlagbestindigkeit . . . . . . . . . . . ... ... 412

7. Verschleiverminderung durch Oberflaichenbebhandlung (Nitrieren, auto-
gene Oberflichenhértung usw.). . . . . . . . . . . . ... ... 412
8. Die Priifung auf VerschleiBfestigkeit . . . . . . . . . .. . . .. 417
c) Die Gleiteigenschaften des GuBeisens . . . . . . . . . . ... ... 420
XIV. Die mechanischen und elastischen Eigenschaften des GuBeisens . . . 422
a) Die Zugfestigkeit . . . . . . . . . . . .. ... .0 ... .. 422
b) Die Druckfestigkeit . . . . . . . . . . .. .. ... .. ..., 423
c) Biegefestigkeit und Durchbiegung. . . . . . . . . . . . ... ... 424
d) Der Elastizititsmodul . . . . . . . . . . . . .. . .. ... ... 435
e) Die Normung des GuBeisens . . . . . e e e e e e e e e e 439
f) Die Harte . . . . . . . . o v i i e e e e e e e e e e e e 449
g) Die Scherfestigkeit und Lochstanzprobe . . . . . . . . . .. .. .. 456
h) Die Dauerfestigkeit und Kerbsicherheit . . . . . . . . . ... ... 460
i) Die Démpfungsfahigkeit . . . . . . . . . . . ... ... ..., 475
k) Die Dauerstandsfestigkeit. . . . . . . . . . . ... ... ..... 487
1) Die Schlagfestigkeit . . . . . . . . . . . ... .00 ... 489
m) Der Einflul der Gestalt . . . . . . . . . . . ... .. ...... 512
XV. Die physikalischen Eigenschaften . . . . . . . . . . . . ... ... 516
a) Die elektrische- und Warmeleitfahigkeit . . . . . . . . . . .. ... 516
b) Die thermische Ausdehnung . . . . . . . . . . . . . .. .. ... 534
c) Die magnetischen Eigenschaften . . . . . . . . ... . ... ... 541
d) Spezifische Warme und Warmeinhalt . . . . . . . . . .. .. ... 557
) Strahlungsvermégen (Temperaturmessung) . . . . . . . . . . . . . . 561
XVI. Die Eigenschaften bei hoheren und tieferen Temperaturen. . . . . . 569
a) Warmfestigkeit und Warmharte. . . . . . . . . . . . . ... ... 569
b) Volumenbestindigkeit (Wachsen) . . . . . . . . . . . .. ..... 581
c¢) Hitze- und Feuerbestindigkeit . . . . . . . . .. .. .. ... .. 601
XVIL. Die chemischen Eigenschatten des GuBeisens . . . . . . . ... .. 619
a) Allgemeines . . . . . . . . . . . . ... e e e 619
b) Die elektrochemische Theorie . . . . . . . . . . . v v v v v v . . . 620
c) Rostbildung und Passivitdt. . . . . . . . . . . ... ... .... 623
d) Die Bedeutung des Graphits . . . . . . . ... ... ... .... 625
e) Der Einflu der Begleitelemente . . . . . . . . . .. ... .... 628
f) Der korrodierende Einflul von Gasen. . . . . . . . . . ... ... 634

g) Séurebestéindiges GuBeisen auf Basis hoherer Siliziumgehalte (SiliziumguB) 635

h) Séurebestindiges GuBeisen mit hohem Ni- und Cr-Gehalt (Niresist, Monel,
Nimol usw.). . . . . v o v v v v v e e e e e e e e e e 637

i) Saurebestindiges GuBeisen mit hohem Chromgehalt und ferritischer Grund-
masse (ChromguB). . . . . . . . .. e e e e e e e e e 640



VIII Inhaltsverzeichnis.
Seite
k) Die Kavitationsbestdndigkeit (Hohlsog) des GuBeisens . . . . . . . . 644
1) Die Bedeutung der Gubhaut . . . . . . . . ... .. ... L. 645
m) Schutziiberziige und natiirliche Lebensdauer (bei GuBrohren usw.) . 647
n) Die Spongiose. . . . . . . . . . .. o000 648
o) Der EinfluBl atmosphérischer Bedingungen. . . . . . . . . . . . . . 649
p) Korrosionskurzpridfungen . . . . . . . . ... L. 0oL 650
q) Die Entfernung von Rostschichten . . . . . . . . . . .. ... .. 650
XVIII. Der zusiitzliche Oberflichenschutz von GuBeisen . . . . . . . . .. 654
a) Durch mechanisch aufgebrachte nichtmetallische Schutziiberziige (Schwiér-
zen, Kohlehydrate, synthetische Harze, Lacke, Anstriche) . . . . . . . 654
b) Durch metallische Schutziiberziige. . . . . . . . . . . . . . . . .. 655
1. Die Entrostung der Oberfliche und das Beizen . . . . . . . . . . 655
2. Das Verzinken . . . . . . . . . . ..o o 00000 657
3. Das Verzinnen . . . . . . . . . . . . ..o oo e e e 658
4. Das Vernickeln . . . . . . . . . . ..o L0000 659
5. Das Verchromen . . . . . . . . . . .. .. ..o 660
6. Sonstige Verfahren (Verbleien, Alitieren, Alumetieren usw.). . . . . 661
7. Dichte und Dicke der aufgebrachten Metallschichten. . . . . . . . 662
c) Die Phosphatschutzverfahren (Parkern und Bondern) . . . . . . . . . 662
d) Das Inoxydieren. . . . . . . . . . . . . .. o000 e 664
e) Die Emaillierung . . . . . . . . . .. .00 00000 L 665
f) Zement und Beton als Schutzmittel. . . . . . . . . . . .. ... . 669
XIX. Der EinfluB der Korrosion auf die Festigkeitseigenschaften . . . . . 670
XX, Der EinfluB thermischer Nachbehandlung auf die Gefiigeiinderungen
und die Eigenschaften perlitischer Grundmassen. . . . . . . . . . . 681
a) Allgemeine Grundlagen. . . . . . . . . . . . . ... ... L L. 681
b) Theorie der Hartung. . . . . . . . . . . . . . . .. .. .. ... 686
c) Das Hérten und Anlassen . . . . . . . . . . . . . . v .. ... 689
d) Praktische Grenzen der Hartbarkeit. . . . . . . . . . . . .. . .. 698
e) Uber die Wahl der Abschreck- und AnlaBbider . . . . . . . . . . . 703
f) Gefigeumwandlung durch Glithen. . . . . . . . . . . . ... ... 706
g) Alterungserscheinungen . . . . . . . . . . .. . . .. ... ... 709
h) Begriffsbestimmungen elnschlaglger Fachausdriicke . . . . . . . . .. 710
XXI. Legiertes GuBeisen . . . . . . . . . . . . ... ... ... 712
a) Allgemeines . . . . . . . . .. . L. 000 712
b) Die Ferrolegierungen. . . . . . . . . . . . . . . . . ... ... . 715
¢) Nickel im Gueisen . . . . . . . . . . .. ... .. ... ... 718
d) Chrom im GuBeisen . . . . . . . . . . . ... e e e e e e e e 737
e) Molybddn im Gufeisen. . . . . . . . . .. .. ... ... .... 742
f) Vanadin im GuBeisen . . . . . . . . . . ... ... ... ... 749
g) Aluminjum im Gufleisen . . . . . . . . ... ... ... ... 773
h) Kupfer im GuBeisen. . . . . . . . . . .. ... ... ... ... 781
i) Titan im GuBeisen . . . . . . . . . . ... .. ..., 786
k) Blei im GuBeisen . . . . . . . .. .. ..o, 788
1) Arsen und Antimon im GuBeisen . . . . . . . . . ... ... ... 789
m) Andere Elemente (W, Be, Zr, Bi, Cd, Ba, Ca, Li, Sn, Ce, Co, Nb, Lausw.) 791
XXII. Die Kalt- und Warmverformung des Gufleisens . . . . . . . . . . . 799
XXIII. Das Schweilen von Gueisen . . . . . . . . . . . .. . ... ... 809
XXIV. Fehlerquellen bei der Gefiigeuntersuchung von Gufeisen . . . . . . 812
XXYV. Das Schmelzen von GuBeisen im Kupolofen. . . . . . . . . . . .. 819
a) Der Kupolofen und seine Betriebsfithrung . . . . . . S e e e e e ... 819
b) Vorherde fiur Kupoléfen . . . . . . . . . . .. . . ... ... 857
c¢) Die Schrottverschmelzung im Kupolofen. . . . . . . . . .. . . .. 862
d) Sonderverfahren beim Kupolofenschmelzen. . . . . . . . . . . . .. 877
1. Das Schmelzen mit Heifwind . . . . . . . . . . . . .. .. .. 877
2. Die Wassereinspritzung in die Diisenzone . . . . . . . . . . . .. 895

3. Die Kohlenstaubzusatzfeverung. . . . . . . . . . . . . . . . .. 903



Inhaltsverzeichnis. IX

Seite

4. Die Olzusatzfeuerung . . . . . . . .« . . . ... 904

5. Der gasbeheizte Kupolofen. . . . . . . . . . . . . . .. .. .. 907

6. Sauerstoffzusatz zum Geblisewind . . . . . . . . . . . . .. .. 908

7. Andere Sonderkonstruktionen und Sonderverfahren. . . . . . . . . 909

XXVI. Andere Schmelzofen . . . . . . . . . . . . . . . ... ... 914

a) Ol-, gas- und kohlenstaubgefeuerte Flamméfen . . . . . . . . . . . . 914

b) Elektrosfen (Duplex-Verfahren). . . . . . . . . . . . . . . . . .. 922

1. Der Lichtbogen-Elektroofen . . . . . . . . . . . . ... .. .. 923

2. Der Graphitstab-Schmelzofen . . . . . . . . . . ... ... .. 929

3. Die Induktionsiéfen (Nieder- und Hochfrequenzéfen) . . . . . . . . 932

c) Der Tiegelofen . . . . . . . . . . . . ... . ... 936

d) Kostenvergleiche. . . . . . . . . . ... .. ... 000 937

XXVII. GuBeisen fiir einige spezielle Verwendungszweecke . . . . . . . . . . 938

a) Im Werkzeugmaschinenbau . . . . . . . . . . .. ... .. ... 938

b) Laufbiichsen und Kolbenringe . . . . . . . . . . ... ... ... 939

¢) Zylinderképfe, Zylinderblécke, Kolben, Ventilsitze usw.. . . . . . . . 952

d) Bremstrommeln . . . . . . .. ... 0000000 953

e) Kurbel- und Nockenwellen . . . . . . . . . . . . . . ... . ... 954

f) Stahlwerkskokillen. . . . . . . . . . . . . . ... ... ... 963

g) Glasformen . . . . . . . .. ... L0000 Lo Lo 969

h) GuBrohre (Sand- und SchleuderguB) . . . . . . . .. ... .. .. 973

i) Roststdbe. . . . . . . . . . .. ... .. 980

k) KunstguB . . . . . . . . ... .o e 983
SchluBworte: Schweilen oder GieBen? (GuBeisen im Wettbewerb mit anderen

metallischen und nichtmetallischen Werkstoffen) . . . . . . . . . . . . 985

Anhang (zur Geschichte der Schmelziiberhitzung) . . . . . . . . . . ... . .. 990

Sachverzeichnis . . . . . . .. . .. ... ... ... e e e e e e e e e 997



I. Einleitung.
a) Der Werkstoff Gulleisen.

Begriff. GuBeisen ist eine gut bis hervorragend gieBbare Eisenkohlenstoff-
legierung, d. h. eine Legierung von Eisen mit iiber etwa 1,8 %, in der Mehrzahl der
praktischen Verwendungsfille zwischen 2,8 bis 3,4% (bei Hartgufl bis rd. 4,2%)
liegendem Gehalt an Kohlenstoff. Tritt bereits im RohguB} ein erheblicher Teil
dieses Kohlenstoffs, mindestens aber etwa 0,8 bis 1% (im allgemeinen 1,5 bis
25%) in Form von Graphit im Gefiige auf, so erscheint der Bruch mattgrau
bis schwarz. GuBeisen dieser Art fithrt alsdann den Namen Graugufl. Neben
Kohlenstoff bzw. Graphit enthilt unlegiertes Gufleisen noch etwa 3 bis 6%
andere normale Aufbauelemente, wie Silizium, Mangan und Phosphor, bei 0,04
bis 0,15% Schwefel. Die meisten handelsiiblichen GuBeisensorten sind ent-
sprechend ihrer chemischen Zusammensetzung dem Gefiige nach eutektisch bis
naheutektisch, d. h. ihr Erstarrungsintervall ist klein, die Kornstruktur wenig
ausgeprigt und die Neigung zur sog. Kristallseigerung gering. Dieser eutek-
tische oder naheutektische Gefiigezustand ist vom mechanischen und korrosions-
chemischen Standpunkt aus vorteilhaft und im Verein mit den spezifischen,
dem GuBeisen zukommenden Sondereigenschaften besonders wertvoll.

Bedeutung der Fremdelemente. Wenn man iiber den Gefiigeaufbau von Grau-
guB und dessen Beziehungen zu den mechanischen, physikalischen und chemi-
schen Eigenschaften zu sprechen oder zu schreiben hat, so steht man oft noch
vor der Notwendigkeit, einige unzeitgemiBe Irrtiimer zuriickzuweisen. Man
findet namlich selbst in technischen Kreisen noch vereinzelt Auffassungen ver-
treten, welche in dem graphitischen Anteil des Graugusses die Ursache eines
undichten Gefiiges, im Graphit zusammen mit den restlichen Anteilen der iib-
lichen Begleitelemente (Silizium, Mangan, Phosphor, Schwefel) aber nur un-
giinstig wirkende Beimengungen sehen. Sachverstindige Forscher und erfahrene
Praktiker dagegen wissen auf Grund der Fortschritte in der GieBereitechnik und
dank des heutigen hochentwickelten Priifungswesens, daBl sich im Werkstoff
GuBeisen ganz besondere Eigenschaften vereinigen, welche ihm auch fiir die Zu-
kunft eine bevorzugte Stellung unter den technischen Nutzlegierungen und Bau-
stoffen sichern. Jene 4,5 bis 7% betragenden Begleitelemente des Graugusses
an anderen Metallen, Metalloiden und Graphit verursachen namlich nicht nur fiir
die technologischen und gieBtechnischen Eigenschaften, sondern auch fiir die
Erstarrungsvorginge, den Gefiigeaufbau, die mechanischen, physikalischen und
korrosionschemischen Eigenschaften des GuBeisens gewisse spezifisch-giinstige
Ritickwirkungen, deren Kenntnis dem Praktiker, dem Materialpriifer und dem
Konstrukteur diejenigen Verwendungsgebiete aufzuzeigen vermag, wo der Grau-
guB gegeniiber anderen Legierungen und Nutzmetallen neben seiner Preiswiirdig-
keit auch noch ganz offensichtliche technische Vorziige besitzt.

Die spezifischen Eigenschaften des GuBeisens. Gufleisen (Grauguf) handels-
iiblicher Zusammensetzung hat neben hervorragender Giefifahigkeit die Vorteile
geringer Schwindung bei der Erstarrung, neigt daher wenig zur Lunkerung
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und RiBbildung, es besitzt hervorragende chemische Eigenschaften, die es seit
seiner Entdeckung im 14. Jahrhundert besonders geeignet machten fiir Gebrauchs-
gegenstiande aller Art, die trotz korrodierender Angriffe und atmosphérischer
Einfliisse eine besonders groBe, jahrzehnte-, ja vielfach jahrhundertelange Le-
bensdauer aufweisen sollen. Seine mechanischen Eigenschaften konnten im
Laufe der letzten zwei bis drei Jahrzehnte so bedeutend entwickelt werden,
daB es neben dem handelsiiblichen FluBleisen und Stahl, ja sogar neben den
hochentwickelten modernen Leichtlegierungen einen unentbehrlichen Platz im
Rahmen der neuzeitlichen Nutzlegierungen einnimmt.

GuBeisen ist ein Baustoff, der zwar durch die meist glatte Form seiner Bruch-
flichen und die geringe, meist unter 1% liegende Bruchdehnung statisch sprode
erscheint, dennoch aber eine hinreichend hohe dynamische Zahigkeit mit geringer
Oberflichenempfindlichkeit vereinigt (1)*. Der Begriff der Sprodigkeit ist heute,
wie G. MEYERSBERG (2) mit Recht sagt, dahin geklirt, dal er rein relativ das
MaB der Verformung ausdriickt, die dem Bruch vorausgeht. Seitdem daher
erkannt worden ist, daB eine hohe Bruchdehnung entgegen den fritheren An-
sichten mit einem mehr oder weniger giinstigen Verhalten bei Betriebsbean-
spruchungen nichts zu tun hat, ist ihre Bedeutung viel niedriger einzusetzen
als frither iiblich. Erhohte praktische Bedeutung hat sie nur in Féllen, wo Sicher-
heit dagegen gefordert wird, dafl einzelne iibergroe GewaltstoBe sogleich zum
Bruch fiihren. In solchen Fillen wird GuBeisen also nicht am Platze sein. Um
aber betriebsméBigen, selbst beliebig oft wiederholten Schligen oder StoBen
widerstehen zu konnen, bedarf es keiner hohen Bruchdehnung. Man bedenke,
daB z. B. zahlreiche andere Knet- und GuBlegierungen der Eisen- und NE-Basis
ebenfalls nur Dehnungswerte von 1 bis 4% besitzen und sich dennoch an ihrem
Platz hervorragend bewéahren. Die Aufklirung betreffend tibertriebene oder unan-
gebrachte Forderungen nach hoher Bruchdehnung nimmt daher auch im Ausland
in steigendem Mafle zu (3). Der durch die eingelagerten, eine natiirliche Kerb-
wirkung ausiibenden Graphitlamellen gekennzeichnete Werkstoff GuBleisen (Grau-
gul}) ist gegeniiber zusétzlichen dulleren Kerbwirkungen und Oberflichenfehlern
weitgehend unempfindlich. Die durch die Graphiteinlagerungen verursachte hohe
Diampfungsfahigkeit des GuBeisens, welche u.a. bei Ausschwingversuchen in
einem raschen Abklingen der Ausschwingkurven zum Ausdruck kommt, gestattet
gerade dem Graugull, bei schwingender Beanspruchung oder méBigen Schlag-
impulsen fortlaufend Arbeit aufzunehmen, ohne zu ermiiden. Korrodierende Ein-
fliisse verursachen bei GuBeisen keine gréferen, ja vielfach sogar geringere Riick-
wirkungen auf den Abfall der Festigkeitseigenschaften (Korrosionsermiidung),
als dies bei manchen anderen technischen Nutzlegierungen der Fall ist.

Graugu8 ist demnach ein Werkstoff, welcher nicht nur in korrosionschemi-
scher Beziehung, sondern auch mit Riicksicht auf seine mechanischen Eigen-
schaften Vorziige besitzt, welche ihm eine ausgesprochene Sonderstellung unter
den Nutzlegierungen fiir die weite Zukunft sichern.

Schrifttum:

() Taum, A.: Neue Erkenntnisse von GuBeisen als Konstruktionswerkstoff. GieBerei,
Bd. 22 (1935) S. 529.

(2) MEYERSBERG, G.: Edelgufi-Mitteilungen Nr. 1. Vgl. Gielerei Bd. 24 (1937) S. 28.

(3) Vgl. Metals & Alloys, Sept. 1939 S. 259.

* Die zwischen ( ) Klammern stehenden, schrig gedruckten Zahlen verweisen auf das jeweils
am SchluB des betr. Kapitels befindliche Literaturverzeichnis.
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b) Aus der Geschichte des GuBeisens.

Zeitalter der Holzkohlentechnik.

Erstes zwiegeschmolzenes GuBeisen aus dem Stiickofen (guBeiserne Kugeln
und kleine Geschiitze).

Erstmalig direkter GuB aus kleinen (1,5 bis 2 m hohen) Hochdofen (,,GuB aus
dem Erz“). HerdguB.

Erster dinnwandiger Topfgull nach dem Wachsausschmelzverfahren in stark
vorgewirmte GufBformen.

Zunehmende Herstellung guBleiserner Grabplatten, Grabkreuze und Feuerbocke.
Beginn der Verwendung geschlossener Sandformen.

Bau der groBlen Wasserkiinste von Versailles. Verwendung guBeiserner Flan-
schenrohren.

R#AuMURS kippbarer Kupolofen. Erste Bruch- und Gefiigeuntersuchungen mittels
Mikroskops.

Dargy fithrt in England den GeschirrguBl in Sandformen ein.

SvEDENBORGS Buch ,,de ferro‘‘. Erstes und #ltestes Handbuch der Eisen-
hiittenkunde.

Hochofen bereits 8 bis 10 m Héhe. Tagesproduktion 2500 bis 4500 kg Eisen.

Zeitalter der Steinkohlentechnik.

Isaak WILKINSONS englisches Patent auf Herstellung von Formen und Kernen
fiir rohrenformige Gufstiicke in TrockenguBl mit geteilten Formkisten.
Ersatz bronzener Maschinenzylinder atmosphiarischer Maschinen durch gebohrte
gufleiserne Zylinder. GroBter guBeiserner Zylinder auf der Chasewatergrube in
Cornwall. 1800 mm weit und 3200 mm hoch.

Einfilhrung der Wattschen Dampfmaschine. Zunehmende Verwendung von
GuBeisen im Maschinen- und Briickenbau. Erste guBeiserne Profilschienen.
JonN WILKINSONS gieBt die ersten Dampfzylinder mit Dampfménteln aus einem
Stiick. Fiir das stidtische Wasserwerk in Paris werden 60 km Leitungsréhren
gegossen.

Schottische Hiitten gieflen erstmalig leichte diinnwandige Abflulrohren (1789
in Lauchhammer eingefiihrt). Zunehmende Einfithrung koksbeheizter englischer
GieBereiflammofen.

Joun WiLkiNsoNs Patent auf koksbeheizte GieBSereischachtofen.
Inbetriebnahme des ersten deutschen Kokshochofens (Gleiwitz, O/S).
Grindung der Kgl. Eisengieflerei in Berlin (zwei Kupoléfen, zwei Flammofen,
vier Tiegelofen).

Entstehung und Aufbliihen des Kunstgusses (Lauchhammer, Gleiwitz, Berlin,
Ilsenburg, Wasseralfingen, Sayn).

Allmahliche Trennung von Hochofenbetrieb und GieBerei (mit Ausnahme von
RohrguB).

Einfihrung der Modellplatte im GieBereibetrieb.

Erste Verwendung doppelseitiger Modellplatten.

Erste Abhebeformmaschine auf der Pariser Weltausstellung.

Erster neuzeitlicher Kupolofen nach J. IRELAND.

Erster Kupolofen mit Eisensammelraum nach H. Krigar in Hannover.
Erfindung des Kapselgeblises durch die Amerikaner F. M. und P. H. Roor
(rootsblower).

Erster Krigarofen mit Vorherd.

Erfindung der Wendeplattenformmaschine durch ¥. DraNE und G. Woor-
wouGH in Halberstadt.

Einfiihrung der Durchziehmaschinen.

Erstes FlieBband im GieBereibetrieb (bei Westinghouse Co.).

20. Jahrhundert.

Einfithrung der Riittelformmaschine durch Tabor Mifg. Co. in Philadelphia
(Patente auf Riittelformmaschinen existieren seit 1869). P. GoErENs erkennt
den Wert perlitischer Struktur fiir mechanisch festes GuBeisen.

Erste Treffsicherheitsversuche (JUNGST).

Erster Lichtbogen-Elektroofen im GrauguBbetrieb. Erste klassifizierte Nor-
mung von Probestiben aus GrauguB.

Erster Olofen im GrauguBbetrieb.

1*
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1913 Beginnende Auswirkung der systematischen Untersuchungen von F. Wisr
und seiner Mitarbeiter iiber den Einflufl der Eisenbegleiter im GuBeisen.
1916 Lanz-Perlit-Patent (K. Srep und A. DIEFENTHALER) betreffend erstes neuzeit-

liches Verfahren zur Erzielung von hochwertigem Graugufl mit hoher Wider-
standsfahigkeit gegen gleitende Beanspruchung.

1918 Einfithrung des Duplex-Verfahrens.

1920 Erste Versuche von O. BaAUuer und E. Piwowarsky iiber den Einflu} von
Sonderelementen auf GrauguB.

1920—1922 Treffsicherheitsversuche RUDELOFF-SIPP.

1922 Erste systematische Arbeiten von F. WisT und P. BARDENHEUER iiber niedrig
gekohltes GuBeisen.
1924 Betriebssichere Entwicklung der Verfahren zur Herstellung von Graugufl mit

niedrigem Kohlenstoffgehalt bei Eingattierung hoher Stahlschrottanteile (Em-
melguB, Kruppscher Sternguf}). Erstes unmagnetisches GuBleisen (Nomag). Das
erste GuBeilendiagramm von E. MAURER.

1925 E. Scatz (Meier & Weichelt) begriindet das erste Verfahren zur systematischen
Graphitverfeinerung durch GieBen Si-reichen Eisens in Kokillen. Erste syste-
matische Feststellungen von E. Piwowarsky tber den EinfluB der Schmelz-
iiberhitzung auf GrauguB. Zunehmende Einfiihrung legierten GuBeisens.

1926 Feststellungen von H. HaANEMANN betr. den Zeitfaktor bei der Uberhitzung
von GuBeisen. Einfithrung des Niresist-Eisens (Nimol). Entwicklung des Krupp-
schen Austenitgusses.

1928 Schaffung des Normblattes DIN 1691. (Giiteklasse Ge 14 bis 26).

1930—1934 Zunehmende Anwendung von Pfannenzusitzen und steigende Verwendung
thermisch vergutbaren GuBeisens. Entwicklung hochlegierter hitzebestindiger
Gulfleisensorten.

Seit 1934  Erfolgreiche Bestrebungen zur Herstellung mechanisch hochwertigen GuBeisens
ohne Verwendung von Spezialelementen.

1941/42 Neugestaltung des Normblattes DIN 1691 (Vorschlag hoherer Giiteklassen).

Uberblicken wir die Entwicklung des GuBeisens bis zur Gegenwart, so kénnen
wir etwa folgende Abschnitte (I) feststellen:

1. Vom Beginn des GuBeisens (14. Jahrhundert) bis zur Schaffung des eigent-
lichen neuzeitlichen Kupolofens (etwa 1860) blieb die duBlere Form und das
Bruchaussehen die Grundlage der Beurteilung. Zugfestigkeit schitzungsweise
6 bis 10 kg/mm? (Mittel etwa 8 kg). Seit 1883 Versuche zur Eingattierung von
Stahlabfallen (2).

2. Von da an bis 1900 (Einfithrung der Chemie in die GieBereitechnik) neben
der Beurteilung nach Bruchaussehen, Forderung einer Mindestzugfestigkeit von
12 kg/mm? bei einem 1100 mm langen Stab von 30 x 30 mm Querschnitt.

3. Von 1900 bis etwa 1916, dem Jahre der Entstehung des Lanz-Perlits,
weitere Auswirkung der Chemie, sowie seit 1906 zunehmende Anwendung der
Metallographie und der Gefiigelehre, 1909 erste Normung in drei Klassen,
Mindestbiegefestigkeit 30,32 und 34 kg/mm? bei einer Zugfestigkeit der hoch-
sten Klasse von 18 bis 24 kg/mm?2.

4. Nach Kriegsende bis 1928 durch zielbewuBte Beeinflussung der Gefiige-
ausbildung mit Hilfe der modernen Metallurgie, durch verfeinerte metallogra-
phische und chemische Priifmethoden, Einfithrung der GuBeisendiagramme
(1924/25), systematische Verschmelzung hoherer Schrottanteile und Anwendung
der Schmelziiberhitzung starke Entwicklung der Festigkeitseigenschaften, so
daB 1928 neue Normung in vier Giiteklassen erfolgt (vgl. das Normblatt DIN
1691); seit 1925 zunehmende Beachtung legierten GuBeisens.

5. Seit 1928 zunehmende Verwendung sehr hoher Schrottzusitze (40 bis 80%)
in der Gattierung, Schaffung hochwertiger Roheisensorten, Entwicklung von
graphitisierenden oder impfenden Pfannenzusitzen bei Gattierung auf weilles
oder meliertes Rinneneisen (Coyle-Verfahren, Meehanitgul), zunehmende Ver-
wendung des Elektroofens, zunehmende Beurteilung des GuBeisens nach spezi-
fischen mechanisch-physikalischen Eigenschaften (Dampfungsfahigkeit, geringe
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Kerbempfindlichkeit usw.), Schaffung hochlegierter Gufleisensorten, zunehmende
Einfilhrung thermischer Vergiitungsmethoden.

6. Seit 1932: Zunehmende Erforschung der dynamischen Eigenschaften des
GuBeisens auf Basis der modernen Stoffmechanik. Dauerfestigkeitswerte als
konstruktive Grundlagen, Entwicklung der Leichtbauweise. Erzielung hoher Treff-
sicherheiten. Diskussionen iiber eine Erweiterung des Normblattes DIN 1691
(1940/41) durch mechanisch hoherwertige Sondergiiten.

Schrifttum:

(1) Punkte 1 bis 4 in teilweiser Anlehnung an: Sipp, K.: GuBeisen, seine Entwicklung,
Eigenschaften und WertmaBstabe. Mannheim: H. Lanz, A.-G. Vgl. auch Werkstatts-
technik Bd. 27 (1933) S. 94 bis 97.

(2) Vgl. A. Lepesur: Handbuch der EisengieBereien 1. Aufl. 1883.

II. Einige allgemeine konstitutionelle Grundlagen.

a) Die Anisotropie der Metalle.

Alle Metalle erstarren kristallin (anisotrop) mit gesetzmifBigem Wechsel
ihrer mechanischen (z. B. Festigkeit, Dehnung, Hérte, Spaltbarkeit), physi-
kalischen (Leitfihigkeit fiir Wiarme und Elektrizitat, Ausdehnungskoeffizient-
Elastizitdtsmodul, optisches Reflexionsvermogen) und chemischen (Lésungs-
fahigkeit, Korrosion usw.) Eigenschaften, bezogen auf die Hauptachsen oder
Kristallflichen des ihnen eigenen Kristallsystems. Auch die Wachstumsgeschwin-
digkeit der Kristalle zeigt ein richtungsabhingiges (vektorielles) Verhalten bei
den Metallen, welche bevorzugte Symmetrieachsen besitzen, also z. B. im hexa-
gonalen oder tetragonalen System kristallisieren. Aber auch bei Metallen, welche
im reguliren System (mit drei senkrecht zueinander stehenden, kristallogra-
phisch gleichwertigen Hauptachsen) kristallisieren und demgemi$ zu globu-

Abb. 1. Die BrAVAISschen Raumgitter.

1 Triklines Gitter, 2 Einfaches monoklines Gitter, 3 Monoklines, einseitig flichenzentriertes Gitter, 4 Ein

faches rhombisches Gitter, 5§ Rhombisches, einseitig flachenzentriertes Gitter, 6 Rhombisches, raumzen-

triertes Gitter, 7 Rhombisches, allseitig flichenzentriertes Gitter, 8§ Hexagonales Gitter, 9 Rhomboedrische

Gitter, 10 Einfaches tetragonales Gitter, 11 Korperzentriertes tetragonales Gitter, 12 Einfaches kubisches
Gitter, 13 Korper-(raum)zentriertes kubisches Gitter, 74 Flichenzentriertes kubisches Gitter.

litischer Kristallausbildung neigen, kann durch bevorzugten (gerichteten) Warme-
abflul dendritische oder stengelige Kristallausbildung erzwungen werden (Trans-
kristallisation).

Im Gegensatz zu den kristallinen oder anisotropen Korpern stehen die iso-
tropen, amorphen Korper, z. B. die Gase, Fliissigkeiten und Gliser. Letztere
konnen nach G. TaMMANN als unterkiihlte Flissigkeiten aufgefaBt werden ().
Die Eigenschaften isotroper Koérper sind nicht richtungsabhingig.
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Die Vermutung, daf3 Kristalle Raumgitter darstellen, war schon von Bravars
{1850), Froporow (1890) und ScHONFLIES (1891) ausgesprochen worden. Aber
erst M. v. LAUE hat 1912 den Beweis erbracht, dafl man die Materie als Beu-
gungsgitter fiir Rontgenstrahlen verwenden kénne.

Ungestort gewachsene Kristalle sind im allgemeinen bereits die duferen
Vorbilder ihres feinbaulichen Wesens, das nach der insbesondere von A. SCHON-
¥rIES und M. v. LAUE geférderten Raumgittervorstellung in einer bestimmten
kristallographischen Symmetrieanordnung ihrer Atome bzw. Molekiile besteht.
Abb. 1 zeigt die wichtigsten Raumgittertypen der Metalle (kristallographische
Raumgitterlagerung der Atomschwerpunkte), Zahlentafel 1 die Atomabstéinde
einiger Metalle und deren Strukturtypen.

Zahlentafel 1. Kristallgitterbau der Metalle.
(Kantenlingen der Elementarkorper in Angstrom-Einheiten = 10-8 cm.)

Regular 4, * Regulir 4 Regular A,
fléichenzentrliert raumzentrieit Diamanttyp Hexagonal 4,
Metall a Metall a Metall a ¢/a | Metall a cla
Cu 3,607 | «-Fe | 2,860 | C(Diam.)| 3,56 — Mg 3,203 | 1,62
Ni 3,517 | o-Fe | 2,93 |Si 5,420 — Be 2,27 | 1,58
Ag 4,077 | «Cr | 2,879 | Ge 5,648 — Zn 2,659 | 1,86
Au 4,070 | «W | 3,158 | Sn (gr.) | 6,46 — cd 2,973 | 1,88
y-Fe | 3,630 | Mo 3,141 - Ti 2,953 | 1,60
Pt 3,916 | p-Zr — Rhomboedrisch 4; aZr | 3,228 | 1,59
Pd 3,882 | V 3,025 Re 2,755 | 1,62
Rh | 379 [ Nb | 3204 |28 310y | 280 | Ru | 2699 | 158
Ir 3,831 | Ta 3,296 | b 537 | 261 | Os 2,730 | 1,58
Pb 4,939 | Li 3,50 | prech o ’ aCo | 2,517 | 1,64
Th 5076 | Na | 4276 |F(schw)| ! — | pCr | 2717 | 162
Al 4,041 K 5,318 Hexagonal A, y-Ca — —
BTl | 5520 | Rb 5,70 «Tl | 3,450 | 1,60
a-Ca | 5560 | Cs 6,16 | Se 4,33 L,14 | «La | 3,754 | 1,61
a-Sr | 6,075 | o-Ba | 5,015 | Te 4,44 1,33 | «Ce | 3,65 | 1,63

a-Pr | 3,657 | 1,62

Tetragonal A,
Sn | 581 | 0545

* Bezeichnung nach ,,Strukturberichte.
Schrifttum hierzu: ARkEL, A. E. van: Reine Metalle. Berlin: Springer 1939.

b) Der Vorgang der Kristallisation.

Bei Erreichen der Erstarrungstemperatur bilden sich in abkiihlenden Metall-
schmelzen spontan zwei- oder dreidimensionale elementare Kristallkerne etwa
nach dem Vorbild von Abb. 1 (2). Die Zahl der je Zeiteinheit entstehenden Kri-
stallkerne (KZ) und deren lineare Kristallisationsgeschwindigkeit (K@) in der er-
starrenden Metallschmelze beeinflussen den Kristallisationsvorgang entscheidend.
Ahnlich wie gewohnliches Wasser oder viele Salze neigen auch die Metalle dazu,
nicht beim wahren Erstarrungspunkt zu kristallisieren, vielmehr setzt die Kristalli-
sation mit einer gewissen Verzogerung (Unterkiihlung) ein, deren Grad von

verschiedenen Faktoren abhingt. Wie aber die KZ <0m3 min) bzw.die KG (mm/min)

durch Unterkiihlung beeinflufit werden, zeigt Abb. 2a—d (E = Gleichgewichts-
temperatur fliissig/fest). Sowohl die KZ als auch die meBbare KG nehmen mit
zunehmender Unterkiihlung zundchst zu bis zu einem Maximum. Der iiber
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das Maximum hinausgehende Abfall beider Grofien ist allerdings bei Metallen
nicht zu realisieren. Die KG als strukturelle Einordnungsgrofle der Atome hat
eigentlich eine in ihrer wahren Temperaturfunktion in Abhingigkeit von
der Unterkithlung stetig abnehmende Tendenz (Platzwechselbehinderung durch
zunehmende Viskositat des abkiihlenden Metalls). Die freiwerdende Kristalli-
sationswérme behindert aber die Auswirkung der wahren K@ so lange, als
wihrend der Kristallisation an der Oberfliche wachsender Kristalle eine Tem-
peratursteigerung iiber die wahre Schmelzpunktstemperatur hinaus auftritt
(Temperaturgebiete 4 und B in Abb. 2b). Gleicht sich die Kristallisationswirme
mit dem duBeren Warmeentzug gerade aus, so herrscht an der Oberfliche wach-
sender Kristalle etwa Schmelzpunktstemperatur, und die K@ kann sich mit
ihrem vollen (maximalen) Wert auswirken (Temperaturgebiet C' in Abb. 2b).
Ubersteigt der duBere Wiarmeentzug den Wert der freiwerdenden Kristallisations-
wéarme, so erreicht die Oberflache

wachsender Kristalle nicht mehr

die wahre Schmelzpunktstem-

peratur, und die meBbare KG

fallt nunmehr wieder ab (Tem-

peraturgebiet D in Abb. 2b).

G. TammaNy, der die Begriffe

»Kristallisationsgeschwindigkeit*

(K@) und ,,Kernzahl*“ (KZ) ein-

gefiihrt und die Abhéngigkeit

dieser Gréfen vonder Unterkiih-

lung der Schmelze erstmalig klar-

stellte, schreibt tiber die Deutung

des kurvenmiBigen Verlaufs der

K@ von der Unterkiihlung wie

folgt (3, 4):

,,1. Die Kristallisation wird o
in den Gebieten A und B durch A2, Attt doc K2 md K6 von 0 e
die freiwerdende Wirme ge- lung—), sowie die relative Lage derselben zueinander bei
hemmt. Durch Erwérmung der Metallen und LeglerungenP ('s(c)girgggl;;}ékz;?ch G. TAMMANN bzw.
Fliissigkeitsschichten an den sich
vorwirtsbewegenden Kristallflichen auf die Temperatur des Schmelzpunktes
wird die K@ herabgedriickt. Mit wachsender Unterkiihlung wichst das Tempera-
turgefalle an der Kristallisationsgrenze und damit nimmt die KG zu, bis das
Temperaturgefille so stark wird, daB sich die Kristallisation mit der ihr eigen-
tiimlichen maximalen Geschwindigkeit entwickeln kann.

2. Im Temperaturgebiet C hat die K& deshalb einen von der Badtemperatur
unabhiingigen Wert, weil an der Kristallisationsgrenze in diesem Gebiet eine
unverinderliche Temperatur, die des Schmelzpunktes, herrscht. Zur Herstellung
dieser Temperatur ist in der Kristallisationswirme der zwischen den Enden der
Kristallfiden vorhandenen Fliissigkeit, wie die direkte Besichtigung der sicht-
baren Kristallisationsgrenze lehrt und die Rechnung zeigt, eine hinreichende
Wéarmemenge vorhanden.

3. Man darf behaupten, daB die fiir die Gebiete 4 und B gemessenen K@
keine einfache Bedeutung haben, sie sind gleich der maximalen KG minus dem
hemmenden EinfluB der Kristallisationswirme, der von den Bedingungen der
duBeren Warmeleitung abhingt ... Die in den Gebieten A und B wirklich
gefundenen KG haben fiir die Feststellung der wahren Temperaturabhéngigkeit
der K@ uberhaupt keine Bedeutung.”
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Die Tammannsche Auffassung iiber die GréBenordnung der wahren KG ist
nicht unwidersprochen geblieben. Insbesondere waren es R. NACKEN (&) und
neuerdings M. VoLMER (9), die abweichende Auffassungen vertraten. Da jedoch
véllige Ubereinstimmung, insbesondere hinsichtlich der Verhiltnisse an den
Grenzflichen wachsender Kristalle, noch nicht besteht, wird von einer Diskussion
der Ansichten Abstand genommen.

Fiir den kristallinen Aufbau der festen Phase ist die gegenseitige Lage
der KZ zur K@ von entscheidender Bedeutung. Eine relative Lage der beiden
Kurven gemifl Fall I in Abb. 2¢ erleichtert erkldrlicherweise eine isotrope
(glasige) Erstarrung, da beide Faktoren der Kristallisation, die KG und die KZ,
nur innerhalb eines beschrinkten Temperaturbereichs, und zwar in unzureichen-
der GroBenordnung, koexistieren. Langeres Glithen (Tempern) im Koexistenz-
temperaturbereich der KZ und K@ fiihrt jedoch auch hier meist zur allméhlichen
Kristallisation, d. h. zur Anisotropie (Beispiel: Entglasung von Laboratoriums-
heizréhren aus ehemals durchsichtigem Kaliglas oder Bergkristall; Entglasung
von Schlacken durch Tempern usw.). Fall I (Abb. 2c¢) trifft grundsétzlich fiir

die Erstarrung von Metallen und Legierungen zu, und zwar

besitzen Metalle und Legierungen sowie auch chemische Ver-

bindungen von Metallen (z. B. Eisenkarbid) nach P. OBER-

HOFFER (9) ein Kristallisationsdiagramm gemaf Abb. 2d.

Sehr geringe Unterkiihlung (Fall I in Abb. 2d) wiirde da-

nach zu mittleren, stirkere Unterkiihlung (Fall I7) zu sehr

groBlen, sehr starke Unterkiihlung (Fall 11I) wiederum zu

sehr kleinen Kristallen fithren. Doch scheint diese Auffassung

OBERHOFFERs keine allgemeine Giiltigkeit zu besitzen, da

bei vielen Metallen und technischen Legierungen mit zu-

Abb. 3. Wahrscheinlichey €hmender Unterkiihlung ‘eine stdndige Verfeinerung des
Verlaui von K¢ und Kz Korns eintritt, was in diesen Féllen auf einen gegenseitigen
bel der Hrstarring von yrorlauf von KG gegeniiber KZ gemi8 Abb.3 schlieBen 148t (17).
Es ist leicht einzusehen, daB die KorngréBe proportional

der Kristallisationsgeschwindigkeit und umgekehrt proportional der Kernzahl aus-

fallen muB, d.h. ihr absoluter Wert = ¢- % wird, wobei ¢ eine spezielle Kon-
KZ

stante darstellt, entsprechend wird die Kornzahl =¢; - ®G" Praktisch 148t sich

die mittlere KorngréBe aus einem Metallschliff ermitteln nach der Formel:

. F
Korngrofie == R
Hier bedeuten:
F = planimetrisch auf der Mattscheibe umfahrene Bildflache,
7 = Kornzahl innerhalb der Fliche F,
v = lineare VergroBerung des Mikroskops.
Bei den meisten Metallen und Legierungen betrigt die KorngroBe normalerweise :
100 bis 500000 x2 (u = ‘1000 mm). Kiinstlich kann man durch gerichtete Len-
kung der Erstarrung sowie durch die sog. Rekristallisation (kritische
Reckung und lingere anschlieBende Glihung bei geeigneter Temperatur) aber
auch Kristalle von mehreren Quadratzentimetern (d. h. mehreren 100 Millio-
nen u#?) Querschnitt herstellen.
Die Kernzahl kann nach J. CZoCHRALSKI (I2) ermittelt werden gemal:
Kz =252
Vol.
Tz
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Es bedeuten hier:

KZ == Kernzahl,

z = Kornzahl,
KG = Kristallisationsgeschwindigkeit,
Vol. = Vol. in dm?3.

Die Kristallisationsgeschwindigkeit ist nach Tammanw (13):

(Dg— D)+ L
VK = S-w T
wobei

Vg = lineare K@,
D = Temperatur der Schmelze (unterkiihlt),

D, = Gleichgewichtstemperatur zwischen Kristall und Schmelze,
S = Dicke der Schicht, welche an der Kristallfliche haftet,
L = absolute Wirmeleitfahigkeit in kcal/cm-sec-® C,
w = Schmelzwirme des Kristalls/Volumeneinheit

bedeuten.

Die folgenden Zahlen zeigen einige zugehorige Werte der KG und KZ fiir
Zinn, Zink und Blei nach Versuchen von J. CZOCHRALSKI.
Eine starke Unterkiihlung bei der Erstarrung

eines Metalls duBlert sich im allgemeinen in einer  Metall KG. Iiz
merklichen Temperatursteigerung nach Einsetzen mm/min |-
der Kristallisation, so daf die Abkiihlungskurve Zinn % - 9
(Temperatur-Zeitkurve) den in Abb. 4b gezeich- Zink 100 10
neten Verlauf annimmt gegeniiber dem normalen  Blei 140 3,8
Verlauf gemifl Abb. 4a. Die Hohe diéser Temperatursteigerung ist
t—a-L.10,

wobei bedeuten:

@ = Schmelzwirme,

¢ = spez. Wirme,

a = Konstante,

f(t) = Temperaturfunk-
tion.

Nachstehend sind einige
Zahlen mitgeteilt, wie sie Abb. 4a (links) und 4b (rechts).
bei der Unterkiihlung ver-
schiedener Metalle von A. LaNGE (14) beob- Unter- Mittlere
achtet wurden (rechts). kithlung | Unterkiihlungs-

R. BLECKMANN (15) ermittelte die Unter- °C zeit in min
kiihlbarkeit kohlenstoffarmer Stahlschmelzen Sn 7 97
im Tammann-Ofen durch Aufnahme von 9 11
Temperatur-Zeitkurven. 11 6

Bei Abkiihlungsgeschwindigkeiten von Ph 3 25
etwa 40%min und unter Einhaltung gewisser 7 9
Bedingungen im Sandtiegel, auf die im Kapi- ig Z’%
tel VIIh dieses Buches niher eingegangen 7 ’

. e A n 5 112

wurde, ergaben sich Unterkiihlungen in der 8 64
GroBenordnung von 250°; dabei erreichte die 11 33
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Kristallisationsgeschwindigkeit sehr groBe Werte. Wurde die Schmelze weniger
tief unterkiihlt, dann benétigte sie bis zum Beginn der spontanen Kristalli-
sation eine gewisse Zeit, die bei geringeren Unterkiithlungen als 1500 bereits be-
trichtliche Werte erreichte. Bevor also in niedriggekohltem Stahl bei den iib-
lichen Abkiihlungsgeschwindigkeiten ,,spontan‘ Keime entstehen, befindet sich
dieser in einem sehr labilen Zustand, in dem &uflere Umstinde, wie Rauhig-
keiten der Tiegelwand usw., leicht die Kristallisation anregen. Daher gelang
es R. BLECKMANN auch nicht, gréoBere Mengen dieses Stahles bei Abkiihlung
unter giinstigsten Bedingungen im Hochfrequenzofen nennenswert zu unter-
kiihlen.

Mit steigendem Kohlenstoffgehalt, der von BLECKMANN bis 1,38% unter-
sucht wurde, schien zwar der Grad der erreichbaren Unterkiihlung abzunehmen,
soweit das bei den grofen Versuchsschwierigkeiten festgestellt werden konnte;
die GroBenordnung blieb aber dieselbe. Fiir die Verhiltnisse beim VergieBen
von Stahl in Kokillen bedeutet das, dafl das spontane Kristallisationsvermdgen
fiir die Erstarrung des Blockkernes ohne jede Bedeutung sein diirfte (vgl.
auch Kap VIIi).

¢) Weitere Einfliisse auf die Kristallisation und die
Korngestaltung.

1. Oberflichenspannung.

Im Gegensatz zu den mit sinkender Temperatur stark ansteigenden Richt-
kréften (f) der Atome bzw. Molekiilgruppen wachsender Kristalle, welche
auf die Ausbildung von Kristallen mit ebenen Flichen und scharfen Kanten
hinwirken, begiinstigt die Oberflachenspannung (a) die Entstehung globu-
litischer Kristallite, wenn f<Ca ist. Oft koagulieren die dendritischen Kristall-
skelette zu einer Anzahl globulitischer Kristallgebilde durch Abschniirung vom
Mutterkristall. (Beispiel : Kupfer-Wismut-Legierungen mit mehr als 50 % Wismut.)

2. Reinheitsgrad.

Auch die reinsten Metalle enthalten noch Verunreinigungen. Nach MyrLius (16)
lassen sich fiinf Reinheitsgrade unterscheiden:

Stufe 1. . . . . . . .. 1 bis 5% Verunreinigungen,
o 2.0 0 0L 0,1 bis 1% Verunreinigungen,
- 0,01 bis 0,1% Verunreinigungen,
O 0,001 bis 0,01% Verunreinigungen,
O - unter 0,001% Verunreinigungen.

Stufe 4 ist als chemisch rein, Stufe 5 als physikalisch-spektroskopisch rein zu
betrachten. Metallische Beimengungen sind vielfach geldst, nichtmetallische
Beimengungen dagegen seltener gelost und alsdann innerhalb der Kristallite
ausgeschieden oder in den Korngrenzen als Zwischensubstanz angereichert.

Sind die metallischen Beimengungen lslich, so hat der entstandene Misch-
kristall hiufig eine andere KorngroBe als das reine Metall. Wie hierbei Wachs-
tumsgeschwindigkeit und Kernzahl beeinflulit werden, ist noch nicht klar. Es
treten sowohl VergroBerungen (Beispiele: Zusatz von Silizium oder Phosphor
zu Eisen) wie auch Verkleinerungen des Kornes auf, letzteres besonders in re-
kristallisierten Materialien (Beispiele: Chrom-Nickel-Legierungen mit zunehmen-
dem Cr-Gehalt).

Ist das Fremdmetall unloslich, so erscheint es als getrennte Phase in Form
von Kugeln, Kristalliten oder Héutchen, die entweder an den Korngrenzen oder
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innerhalb der Koérner angeordnet sind. Der unlosliche Bestandteil kann als Keim
wirken unter evtl. VergroBerung oder Uberlagerung der spontanen Kernzahl. Ty-
pisches Beispiel: Reines Zink mit strahligem Gefiige verglichen mit Zink + 1%
Kadmium, durch dessen Zusatz die Ausbildung von Stengelkristallen behindert
und die Entstehung sehr feiner, globulitischer Kristallite begiinstigt wird; vgl.
auch die Verminderung der Korngrofe von Aluminium durch kleine Gehalte
an Silizium, Eisen und Titan.

In vielen Fillen, insbesondere wenn das Fremdmetall sich bereits vor Er-
starrung des Grundmetalls ausscheidet, aber noch tropfenformig fein suspendiert
in der Schmelze vorliegt, kann eine Keimbildung durch das Fremdmetall aus-
bleiben (Beispiel: Ausgeschiedenes Kupfer im Graugu8, vgl. Seite 203).

Nichtmetallische Beimengungen wirken im allgemeinen keimbildend, wenn
von ihnen auf die Schmelze Richtkrifte irgendwelcher Art ausgeiibt werden,
z. B. in Form unabgesittigter Oberflichenkréifte bei hochschmelzenden Ver-
unreinigungen. Je dhnlicher die Kristallsysteme der ausgeschiedenen Phase gegen-
iiber der anzuregenden Kristallart sind, um so mehr sind von der ersteren
Keimwirkungen zu erwarten.

Gasférmige Beimengungen (suspendierte, sich ausscheidende oder durch
chemische Reaktionen entstandene Gase) kénnen einmal unmittelbar, das andere
Mal mittelbar durch mechanische Bewegung der Schmelze Keimbildungen
hervorrufen. Im GuBeisen sind es vor allem das Kohlenoxyd bzw. der Wasser-
stoff, denen keimférdernde Einwirkungen zugeschrieben werden miissen. Von
R. BLECEMANN. (I5) wurden sidmtliche technisch wichtigen Zusitze sowie Ver-
unreinigungen im Sandtiegel durch ihre Beeinflussung der Unterkiihlung auf die
Fihigkeit hin untersucht, in einer Stahlschmelze Fremdkeime zu bilden. Es wurde
gefunden, dal die Unterkithlung durch Zusitze von Aluminium, Beryllium,
Bor, Kalzium-Aluminium (20/80), Kalzium-Silizium-Aluminium (21,6/42,15/15,6),
Titan, Vanadin und Zirkon vollkommen unterdriickt wird, teilweise schon
bei sehr kleinen Gehalten. Dagegen wird sie durch die {ibrigen untersuchten
Zusitze, nimlich Stickstoff, Mangan, Silizium und Kalzium-Silizium (30/60),
Chrom, Kobalt, Molybdén, Nickel, Niob -4- Tantal, Phosphor, Schwefel und
Wolfram, sowie durch Kohlenstoff gemeinsam mit Silizium, Chrom, Wolfram
und Chrom -4 Wolfram nicht verhindert. Auch durch Wasserstoff und Eisen-
oxyd wird sie nur stark abgeschwicht.

3. Ungeloste Kristallreste.

Bei reinen Metallen ist nach Uberschreitung des Schmelzpunktes im allge-
meinen mit einer atomaren Auflésung des Gitters zu rechnen. Auch molekulare
Assoziationen diirften durch kurze Uberhitzung praktisch vollig aufgehoben
werden. So fanden z. B. A. Goerz und Mitarbeiter (I7), da die Orientierung
eines in einem Rohrchen eingeschlossenen Einkristalls aus Wismut erhalten
blieb, wenn er nach dem Einschmelzen nur wenige Grad iiberhitzt wurde. Aber
bereits nach 10° Uberhitzung trat Neuorientierung ein. Selbst bei kohlenstoff-
armen Stahlschmelzen fand R. BLECKMANN (15), daB nach einer Uberhitzung
des Stahls um etwa 20° iiber die Liquiduslinie bereits die volle Unterkiihlung
auftritt, deren Grad weder durch lingeres Halten noch durch hoheres Uber-
hitzen in den untersuchten Grenzen geédndert wird. Dagegen verbleiben mitunter
bei Legierungen mit sehr stabilen Mischkristallen oder chemischen Verbindungen
noch bestimmte Molekiilgruppen nach Uberschreiten der Schmelztemperatur
erhalten. Das gilt vor allem von kohlenstoffreicheren Eisen-Kohlenstoff-Legie-
rungen, in deren Schmelzflufl noch mit dem Vorhandensein von Karbiden, Sili-
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ziden, Phosphiden usw. gerechnet werden mul}. Beim Aufschmelzen von Grau-
gul} bilden sich sogar in erhohtem Mafle Karbidmolekiile durch Inlésunggehen
des elementaren Kohlenstoffs (vgl. die Ausfithrungen auf Seite 346). Das Vor-
handensein derartiger Molekiilgruppen ist fiir die Gleichgewichtsverhéltnisse bei
den Reaktionen in fliissigen Eisen- und Stahlschmelzen von gréBter Bedeutung,
da sie durch Abbindung zahlreicher Atome des Grundmetalls zu komplexen Mole-
kiilgruppen die Konzentrationsverhéltnisse der reagierenden Stoffe erheblich ver-
dndern. Auch ist mit einer Verdnderung des spontanen Kristallisationsvermogens
in Abhéngigkeit von der molekularen Konstitution der Schmelze zu rechnen.
Mit dem Vorhandensein ungeloster Graphitreste in GuBeisenschmelzen ist nach
neueren Arbeiten (vgl. die Ausfithrungen auf Seite 184ff.) nicht zu rechnen, es sei
denn im Bereich sehr niedriger Uberhitzungsgrade. In diesen Féllen wire als-
dann mit einer starken Impfwirkung wéhrend der Erstarrung zu rechnen.

Auch im festen Aggregatzustand sind Kristallreste fir die Gefiigeausbildung
und die Unterkiihlungsfahigkeit kristallisierender Phasen von grofiter praktischer
Bedeutung. (Beispiel: Einflull ungeléster Karbide auf die Hartungsfahigkeit von
Stahl, vgl. Seite 685.)

4, Einflu des Drucks.

Abhingigkeit des Schmelzpunktes vom Druck. Nach dem Prinzip
vom kleinsten Zwange (vAN'T HoFF und Lt CHATELIER-BRAUN) muBl bei Druck.

Abb. 5. Zustandsdiagramm des Abb. 6. Einflu des Drucks auf die Umwandlungstemperaturen
Zinng (G. TAMMANN). des Eisens (G. TAMMANN).

erhshung eine Erhohung des Schmelzpunktes eintreten, da alle Metalle mit
Ausnahme von Wismut unter Volumenvergrofierung schmelzen (18).

Bei hohen Drucken kénnen sich die Schmelzkurven verschiedener Metalle
iiberschneiden. Z. B. stellte BriDGMAN (19) fest, daBl oberhalb 9000 at der
Schmelzpunkt von Kalium hoher liegt als von Natrium, obwohl er bei Atmo-
sphirendruck um 36° niedriger liegt.

Fiir Zinn z. B. (vgl. auch Abb. 5) gilt:

tetr./rhomb. d7 = 0,084° fiir 1 kg/mm?,
weiB/grau  d7T = 0,056° fiir 1 kg/mm?.

Fir Eisen gilt: dT y|p = 0,009° fir 1 kg/mm?,
dT Bl = 0,0000.
Bei iiber etwa 12000 kg/cm? geht danach y-Fe direkt in a-Fe iiber (Abb. 6).
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EinfluB auf KZ und K@. Systematische Untersuchungen sind nur an
organischen und anorganischen Salzen gemacht worden (20). Danach verschieben
sich die Maxima nach hoheren Temperaturen, und zwar meistens um die gleichen
Betrige wie der Schmelzpunkt. Die max. K@ und max. KZ nehmen in den
meisten Fillen ab bzw. zu (Abb. 7).

Einflufl auf die KorngréB8e. Untersuchungen von G. WELTER (2])
ergaben an Al-Legierungen mit steigendem Druck wahrend der Erstarrung
(max. Druck 20000 at) eine sehr
starke Kornverfeinerung, die be-
deutend groBer war als beim
Gieflen in Kokille.

5. EinfluB mechanischer Be-
wegung; Resonanzschwin-
gungen und Ultraschall.
Abb. 7. EinfluB des Drucks auf K@ und KZ (schematisch

Mechanische Bewegung er- nach HASSELBLATT).
starrender Schmelzen beeintréch-
tigt fast immer den Grad der Unterkiihlbarkeit (vgl. Seite 197ff., sowie Abb.
252 bis 254). Das Schleudern oder Riitteln fliissiger Metalle und Legie-
rungen (z. B. das Riitteln von GuBeisen im Vorherd) dagegen bewirkt durch
Entfernung von Gasen und nichtmetallischen Einschliissen eine gréBere Nei-
gung zur Unterkithlung. Beim R.W.R.-Verfahren der Ver. Aluminiumwerke
A.-G. (163) wird die Kokille wihrend der Erstarrung mit einer bestimm-
ten Amplitude und Frequenz geriittelt mit dem Erfolg, daBl die so behandelten
Blocke eine sehr feine Kornausbildung erhalten, wihrend die unbehandelten
Blocke noch Stengelkristalle aufweisen (22). Allerdings begiinstigt eine solche
Behandlung auch die Entstehung feiner Haarrisse, was natiirlich in der Praxis
héchst unerwiinscht ist. Um grobkristalline Struktur bei der Erstarrung von
Metallen zu verhindern, wird nach dem schwedischen Patent 94638 (O. Stalhane)
das in die Kokillen vergossene Material schnellen und kurzen Drehbewegungen
ausgesetzt. Die Drehrichtung wechselt 4000- bis 20000mal in der Minute, der
Drehwinkel betragt 2 bis 3°. Ein Resonanzschwingsystem zwecks Erzielung dich-
ter feinkorniger Blocke ist auch Gegenstand eines unter dem 19. 9. 1940 in
Deutschland erteilten Patentes Nr. 696375, Kl. 31¢, 15/01) von E. WaTsox
SmiTH in Melrose, Mass., USA.

In jiingster Zeit hat man mit Erfolg versucht, durch Schallwellen auferhalb
des Horbereichs (Ultraschall) bei der Erstarrung von Metallen und Legierungen
eine Kornverfeinerung zu bewirken. Die wichtigsten Ultraschallgeber beruhen
auf der Umsetzung von elektrischen Schwingungen in mechanische, wozu die
magnetostriktiven oder piezoelektrischen Erscheinungen benutzt werden (156).
Zur wirksamen Kornverfeinerung, Entgasung und Entschlackung soll man aber
nach D.R.P. Zweigstelle Osterreich Nr. 155133 vom 15. Juli 1938 nicht mit
gleichfésrmiger Frequenz und konstanter Intensitit des Ultraschalls arbeiten,
sondern die Frequenz oder die Intensitdt oder beide im Verlauf der Einwirkung
auf die Metallbiader periodisch oder aperiodisch abéndern. Nach G. Scamip und
A. RoLL (157) spielt fir die Wirkung des Ultraschalls die Frequenz eine nur
untergeordnete Rolle, ausschlaggebend fiir die Kornverfeinerung sei die Intensitit.
Daraus wird der Schlufl gezogen, daf3 die Kornverfeinerung auf eine Auswirkung
der Reibungskrifte zwischen Metallschmelze und ausgeschiedenen Kristallen
zuriickzufiihren sei. Ultraschall ist auch imstande, Auflésungs- und Diffusions-
vorginge zu beschleunigen (157). Wenngleich das Verfahren des Ultraschalls
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auf die Erstarrungsvorginge von Gufleisen noch nicht erprobt ist, so diirfte
dennoch auch hier ein bemerkenswerter Einfluf auf die Korngrofie und die
Graphitausbildung zu erwarten sein. Betriebsfertige Ultraschallgerdte liefert
u. a. die Fa. Dr. Steeg & Reuter G.m.b.H. in Bad Homburg v. d. H.

6. EinfluB der Giellbedingungen.

GubBstiicke besitzen oft drei Zonen (23) (Abb. 9):

a) eine sehr feinkoérnige, kristallinisch regellose Randzone,
b) eine stengelige, strahlige, oft dendritische, kristallographisch meist gleich-
gerichtete Zwischenzone (transkristallisierte Zone),
c¢) eine mehr oder weniger feinkoérnige regellose Innenschicht.
Die feinkérnige Randzone entsteht durch sehr starke Unterkithlungen, die im
allgemeinen durch schnellen Warmeentzug wihrend der Kristallisation (niedrige
Gieftemperatur, kalte und starkwandige metallische Gieflformen bzw. Kokillen)auf-
treten. Die Stengelschicht kommt durch Abklingen der
Unterkiihlung und Einstellung der Kristallfiden mit den
am wenigsten dicht mit Atomen besetzten Netzebenen
(in dieser Richtung nach Bravais (24) gréBte Wachs-
tumsgeschwindigkeit)! parallel zum WarmeabfluBl zu-
stande und fehlt oft bei SandguB. Es ist wahrscheinlich,
daB ihre Entstehung unter AusschluBl spontaner Kern-
bildungen zustande kommt bei selektiver Auswirkung

Abb. 8. Einilug der GieStempe-  keimbildender Krafte der bereits ausgeschiedenen Kri-

r?i;’;;‘;i‘é::@,f",{;‘f{,"ﬁ;}’:;2;%‘“ stalle oder Verunreinigungen; sie fehlt daher oft
bei der Kristallisation sehr reiner Metalle.

Auf diese bereits makroskopisch sichtbaren GuBstrukturen oder besser
GuBtexturen bei der sog. priméren Kristallisation der Metalle und Legie-
rungen iiben noch zahlreiche andere GieBbedingungen einen (heute noch vielfach
nicht eindeutig geklirten) grofien Einflul aus. Bei vielen Metallen oder Legie-
rungen nimmt z. B. mit zunehmender GieBtemperatur die Korngriofle sowie die
Neigung zur Transkristallisation zu. Bei Uberschreitung einer gewissen GieB-
temperatur kann allerdings der Einflull zunehmend geléster Gasmengen einen
Richtungswechsel der aufgezeigten Beziehung bewirken (Abb. 8). Abnlich wie
steigende Giefltemperatur wirkt vielfach eine Erhshung der GieBgeschwindig-
keit. Mit zunehmender Wandstérke der Kokillen steigt ebenfalls zunéchst die
Neigung zur Transkristallisation, z. B. konnte bei Kohlenstoffstahl beobachtet
werden (26):

80 mm Wandstirke . . . . . . 29,56 mm transkrist. Schicht
110 ,, s e e e e e 32,5 ,, ' v
160 Iz L1 S 3555 9 2 ”

Doch nimmt je nach Art des Metalls oder der Legierung der Einflul der Ko-
killenwandstirke mit Uberschreitung bestimmter Wanddicken nicht mehr zu
(oft selbst nicht bei stirkster Wasserkiihlung). Diese sog. kritische Wandstirke
liegt oft unterhalb der Wandstérke, welche aus rein konstruktiven oder betriebs-
technischen Griinden nicht unterschritten werden darf. Von Bedeutung ist auch
die Kokillentemperatur. Mit dem Anstieg der letzteren wird oft eine Verfeine-
rung des Korns beobachtet, die nach Uberschreiten einer bestimmten Kokillen-

1 Nach F. C. Nix und E. Scamip (25) liegt parallel zur Langsachse der Kristallite im
kubisch-raum- bzw. -flichenzentrierten System die [100]-Richtung, im hexagonalen die
[0001]-Richtung, im tetragonalen (z. B. bei Sn) die [110]-Richtung und im rhomboedrischen
System (z. B. bei Bi) die [111]-Richtung. Vgl. Metallwirtsch. Bd. 18 (1939) S. 585.
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temperatur wieder zuriickgeht (27). Stahlwerker verlangen im allgemeinen hand-
warme Kokillen (60 bis 70° C). Auch die geometrische Form der Kokillen ist
von Bedeutung fiir die Ausbildung der GuBtexturen (28). Kleine, oft umgekehrt
konische Kokillen finden bevorzugt fiir Sonderstidhle, groBe Kokillen, oft mit
segmentartig vorspringenden Teilen, fiir schwere Schmiedestiicke usw. Verwen-

Abb. 9. Primiritzung (oben X 2) und Kornausbildung nach sekundirer Atzung (unten X 1) eines GuBblocks
mit 0,8% C, 1% Mn und 0,1% P. a = feinkristalline Randzone, b = grobkristalline (transkristallisierte)
Zwischenzone, ¢ = regellose, vorwiegend globulitische Xernzone,

dung. Die Ecken von Kokillen und Sandformen sind unbedingt abzurunden
zur Vermeidung von Wirme- und Schrumpfrissen, da zwischen den Stengel-
kristallen Gase und Verunreinigungen angereichert sind und den metallischen
Zusammenhang schwichen.

Auch elektrolytisch oder aus dem Dampfzustand niedergeschlagene Metalle
zeigen vielfach ausgesprochene Gefiigetexturen.

7. Begriff der Quasiisotropie.

Im allgemeinen nimmt mit zunehmender
Kornverfeinerung die Festigkeit zu und die
Dehnung ab, etwa nach dem Schema gemiB
Abb. 10. Im gestrichelten Gebiet ist das Korn
im Vergleich zum Querschnitt eines Zerreif3-
stabes noch so groB3, daB3 die Werte je nach der
zufélligen kristallographischen QOrientierung ein-
zelner Kristalle ein Streugebie’c. ergeben. Erst . .0 posichung zwischen Festigkeit
von einem bestimmten Verhiltnis der mittleren und Dehnung bei verschiedenem Kor-
Korndimension zum ReiBquerschnitt, das nach nungsgrad emelfﬁ{si?)l_ls (nach J. CZ0CH:
J. CzocHRALSKI fiir einige NE-Metalle bei
10 Kornern je Stabquerschnitt liegt, verliert sich der EinfluB der Kornorien-
tierung mehr und mehr und das Metall ,erscheint* isotrop; es wird ,,quasi-
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isotrop“. Bei einem grobgraphitischen GuBleisen mit 3,24% C, 2,75% Graphit

und 1,78% Si fanden P. OBERHOFFER und W. PoENSGEN (6) an Stdben, die

aus einem 600-600-800 [1-Block herausgearbeitet waren, erst bei Stabdurch-

messern oberhalb 25 bis 30 mm gleichbleibende Werte fir die Zug- bzw.
Biegefestigkeit (Abb. 11).

8. Die Allotropie.

Ahnlich wie manche nichtmetallische

Stoffe, z. B. Schwefel, Jod usw., 4ndern auch

einige Metalle bei bestimmten Temperatu-

ren plotzlich (diskontinuierlich) ihre Eigen-

schaften, bedingt durch eine Umlagerung

der Atomstellungen im Kristallgitter (Stabi-

litatswechsel). Die bei tieferen Temperaturen

stabilere Phase bezeichnet man im all-

gemeinen als «-, die bei hoheren Temperatu-

ren entsprechend als 8-, y- usw. Phase oder

(allotrope) Modifikation. Die Umwandlun-

Abb. 11. Einflug des Probestabquerschnitts aur 86N gehen insbesondere bei der Abkiihlung
Sga sy gl Deselstigielt onas sasbeizens it vielfach mitstarker Verzogerung (Hysteresis)
OBERHOFFER und POENSGEN). vor sich, verursacht durch die groBe innere
Reibung beim Platzwechsel der Atome

im festen Aggregatzustand. Die starke Unterkiihlungsfihigkeit und Hysteresis
der Umwandlungen ist technisch von hochster Bedeutung fiir die thermische
Behandlung (Hartungs- und Anlafivorginge) der Metalle und Legierungen. Mit
der Umlagerung des Kristallgitters bei den Umwandlungspunkten #ndern sich

Abb. 12. Abkiihlungs- (links) und Erhitzungskurven (rechts) von reinem Eisen.

die meisten Eigenschaften des Metalls bzw. der Legierung (Festigkeit, Hérte,
Dehnung, spez. Gewicht, Farbe, Wiarmeinhalt, elektrische Leitfihigkeit, Gas-
loslichkeit usw.) in mehr oder minder starkem Ausmal.

Unreinigkeiten im Metall konnen Unstetigkeiten in den Eigenschaftskurven
hervorrufen und so eine allotrope Umwandlung vortduschen. Z. B. kann ein
Begleitelement bei tiefer Temperatur ausgeschieden, bei hoheren Temperaturen
dagegen geldst sein, was natiirlich mit einer Unstetigkeit in einer Eigenschafts-
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kurve verbunden sein mufl. Aufgenommene Gasmengen kénnen eine dhnliche
Wirkung haben. Friiher hat man nicht geniigend auf den Reinheitsgrad der
Metalle geachtet; dies gab Anlal zu irrigen Auffassungen iiber die Existenz
allotroper Modifikationen, z. B. bei Aluminium, Zink, Wismut usw.

Neuere Untersuchungen an reinen Metallen, insbesondere mit Hilfe der
Réntgenanalyse haben gezeigt, dafl nur wenige reine Metalle Umwandlungen
(Zahlentafel 2) besitzen.

Zahlentafel 2. Kristallgitterbau von Metallen mit Umwandlungen.

Besténdigkeits- Kk Gitger-t

Modifikation bereich Kristallsystem Olilfl gute

oQ (10-8 cm)

o- (bzw. f- und ¢-) Fe 20— 906 u. | kubisch-raumzentriert a = 2,861

1401—1528

y-Fe. . . . . ... 906—1401 kubisch-flichenzentriert a = 3,63

aCo. . . . . . ... 20— 477 hexagonal { ‘: : z’?(l);

BCo. . . . . .. ... 477—1490 kubisch-flichenzentriert a= 3:554
«Ce. . . . . ... ? hexagonal { ‘z i g:gi
pCe. . . . . . . ... ? kubisch-flichenzentriert a=5,12
-Sn grau . . . . . . . unter 18 kubischer Diamanttyp a = 6,46
p-Sn weil . . . . . .. 18— 161 tetragonal-raumzentriert { ‘zi g’?é
ySn .. ... ..., iiber 161 _ 345
s 20— 225 hexagonal { ?: — 552
B-TL. . . ... .... 225— 304 kubisch-flichenzentriert a = 5,52
o-Mn . . . ..o 20— 742 kubisch eigener Typ a = 8,89
BMn . .. .. ... 742—1191 kubisch eigener Typ a = 6,30

y-(Elektrolyt-)Mn iber 1191 tetragonal-flichenzentriert a=3,714

(Indium-Typ) ¢ = 3,526

«Cr. . . . . . . ... 20—? kubisch-raumzentriert a = 2,878

BCr. . . . . . .. .. ? hexagonal { ‘: : 2:1{;

pyCr. . . . . ... ? kubisch (e-Mn) a = 8,717

aW. oo 20—? kubisch-raumzentriert a = 3,158
BW. . .. ... ... ? kubisch eigener Typ a == 5,04
aCa. . . . . . ... 20— 300 kubisch-flichenzentriert a = 5,56
BCa. . . . ... ... 300— 450 kubisch-raumzentriert a = 4,43

pCa. . . . . . . ... iiker 450 hexagonal ?

Technisch von groBter Bedeutung ist

die Allotropie des Eisens (Abb. 12). Das

unmagnetische B-Eisen sowie das oberhalb

14010 existierende J-Eisen sind strukturell

mit dem raumzentrierten o-Eisen identisch.

Die Unterschiede in den Atomabstinden

entsprechen der thermischen Ausdehnung

mit steigender Temperatur. Bei der Tem-

peraturabhangigkeit verschiedener physi-

kalischer Eigenschaften (Beispiel Abb. 13)

ergibt sich das y-Gebiet als diskontinuier-

liches Einbruchsgebiet in die Temperatur-

funktion des o-(8/8-)Eisens (10), so daf} tat-

sichlich lediglich zwei (starke) Modifikatio- .

nen des Eisens, die raumzentrierte o- und *** ' E&iﬁng{as{aﬁh(lige lﬁggg;kme o
Piwowarsky, GuBelsen. 2
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die flichenzentrierte y-Phase existieren (Abb.14). Der Ubergang des o-(f-)

Eisens mit je zwei Atomen pro Elementarkubus in das (dichter gepackte) y-Eisen

mit je vier Atomen pro Elementarkubus ist mit einer starken Schwindung verbun-

den. Die zugehérige Warmetonung bei 906° betragt 3,93 cal/g gegen 2,531 cal/g

beim Ubergang von - nach «-(6-)Eisen bei 1401°. Beim A,-Punkt (Abb. 12)

zeigen viele physikalische Eigenschaften

deutliche Hysteresis. Der Grad der

magnetischen Diskontinuitdt in der

Nahe von 768° ist stark abhéngig von

der Feldstérke; der Warmeinhalt zeigt

keine ausgepragt sprunghafte Anderung

(Abb. 15). Durch Aufnahme von Koh-

lenstoff wird der Gitterparameter des

y-Eisens um etwa 0,0032 A je 0,1%

Kohlenstoff erweitert (29). T. D. YEN-

Abb. 14. Anordnung der Atome im raum- bzw. flichen- SEN (30) stellte die Hypothese auf:

zentrierten Eisen (A. WESTGREN und G. PHRAGMEN). . " . . .

a-Eisen (koérperzentrierter Wiirfel) sei

die charakteristische Form des Eisenkristalls und kénne bei allen Temperaturen

unterhalb des Erstarrungspunktes existieren. «-Eisen konne aber Verunreini-

gungen, wie Kohlenstoff, Sauerstoff usw., in Losung halten, wobei die parasitéren

Atome die Zwischenrdume zwischen den Fe-Atomen im Eisengitter einnehmen

und der in Losung befindliche Betrag von der Temperatur abhingt. Ubersteigt

der Betrag den maximalen Losungsanteil fiir die betreffende Temperatur, so

konnen die Verunreinigungen ausgeféllt werden, oder sie veranlassen das Eisen

zum Ubergang in die y-Form (flichenzen-

trierter Wiirfel), in welcher es mehr an Ver-

unreinigungen in Lésung zu halten vermag.

— Als Stiitze der Hypothese fithrte YENSEN

an 1., daBl je niederer der C-Gehalt des

Eisens, desto héher wahrscheinlich der O-

Gehalt ist, und 2., daB je niederer der C-Ge-

halt, desto niederer auch der Betrag an Si

ist, der zur Verhinderung der Umwandlung

von «- in y-Eisen gebraucht wird. Bei

Extrapolation auf den C-Gehalt Null (oder

C < 0,001%) scheint die Annahme logisch,

daBl in Abwesenheit von Sauerstoff der zur

Verhiitung der Umwandlung erforderliche

Betrag an Si Null ist, d.h. reines Eisen

sollte keine allotropen Umwandlungen

Abb. 15. Wirmeinhaltskurve von Elektrolyteisen  haben. H. ESSER (7) hat spf«iter eine ahn-

(P. OBERHOFFER und W. GROSSE). .\

liche Auffassung vertreten.

Die Allotropie als Sekundéirkristallisation. Umkristallisationen im
festen Zustand sind den gleichen Kristallisationsgesetzen unterworfen wie beim
Ubergang fliissig-fest. Infolge geringer Umwandlungsgeschwindigkeit und er-
hohter passiver Resistenz besteht aber eine groBere Neigung zur Unterkiihlung.
Die Umwandlungsgeschwindigkeit z. B. beim Ubergang von weilem in graues
Zinn ist auBerordentlich klein; das Maximum bei —30° betrdgt 0,004 mm/st.
Verunreinigungen verringern hier noch weiterhin erheblich die Umwandlungs-
geschwindigkeit, wie die nachstehenden Zahlen (zwei Versuche) lehren (31).

Allotrope Umwandlungen fiihren zur Ausbildung eines sekundéren Korn-
gefiiges. Vielfach lassen sich durch Spezialdtzung Primér- und Sekundérgefiige
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ﬁberla:gert oder getrennt Umwandlungsgeschwindigkeit
nacheinander  heraus- bei —10° in mm/st
holen. Das Primérgefiige
kommt dabei infolge der Sn IlgahllxbauFm e 0,00205 0,0019

. : n-Banka (Fe, Cu, Sb Pb) 0,00125 0,0013
80g. Knitau?e‘gzr“n.g Sn-Banka - 1% Pb. . . .|  0,00075 0,0008
bzw. durch die Anrei- g, Kahlbaum 4 0,1% Bi .|  0,00020 0,00020
cherung von Verunreini-  Sn-Kahlbaum -+ 0,1% Sb . 0,00010 0,00015

gungen in den Korn-

grenzen der ehemals primiren Kristallite zum Ausdruck. Mitunter wird das
Sekundérkorn durch das primére Korn in seiner Ausbildung beeinflufit. Magne-
tische Umwandlungen (CURIE-Punkte) erzeugen keine Kornverdnderungen. Die
Druckabhéingigkeit der sekundiren Umwandlungen folgt dem Gesetz von
CLAUSTUS-CLAPEYRON (Abb. 5 und 6).

d) Uber den Begriff und das Zustandekommen
einer Legierung.

Legierungen sind homogene feste Losungen oder innige heterogene Gemische
von zwei oder mehreren Metallen, welche durch gemeinsame Erstarrung ent-
standen sind. Sog. Stampflegierungen, z. B. unter hohem Druck zusammenge-
preBite Spiane von Kupfer und Magnesium (32), aus Spinen durch Drucksinterung
entstandene Werkstoffe oder durch Emulsion kiinstlich hergestellte Metall-
gemische (33), z. B. von Eisen und Blei, entsprechen nicht dem physikalischen
Begriff der Legierung.

Bei idealer Mischkristallbildung treten die Atome des gelosten Elementes
willkiirlich an die Atomplétze des als Losungsmittel dienenden Metalls. Ein
solcher, auf gegenseltlger willkiirlicher Substitution der Atome beruhender
Mischkristall hat eine weitgehende strukturelle und chemische Ahnlichkeit der
aufbauenden Atomarten zur Voraussetzung, d. h. er kommt zustande, wenn die
beiden Elemente:

1. einen gleichen Gittertypus besitzen,

2. moglichst gleiche Gitterkonstanten haben oder

3. iiber eine gewisse Dehnbarkeit des Raumgitters verfiigen,

4. gleichen oder nahezu gleichen Atomradius besitzen, sowie

5. eine Ahnlichkeit im Aufbau des Atoms zeigen (Homoopolaritit). Kenn-
zeichen hierfiir z. B. gegenseitige Néhe im periodischen System der Elemente.

Bei diesem Mischkristalltyp (Beispiel: Eisen-Nickel-Legierungen) bleibt das
Raumgitter erhalten bzw. es erfahrt nur eine geringe Anderung des Netzebenen-
abstandes. Beim sog. Einlagerungsmischkristall, z. B. der festen Losung
von Kohlenstoff im y-Eisen, treten die gegeniiber den Eisenatomen wesentlich
kleineren Kohlenstoffatome in die Liicken des Elsengltters und verursachen dabei
eine Aufweitung des Gitters um etwa 0,0032 A je 0,1% C. Eine der letzt-
genannten &hnliche Anordnung tritt auch auf bei der Einlagerung gewisser Gase,
z. B. Wasserstoff und Stickstoff, in das Raumgitter des Eisens. Dabei verursacht
ein Atomprozent eingelagerten Wasserstoffs eine VergroBerung des Gitterpara-
meters um etwa 0,12 % (34). Im allgemeinen ist die Raumerfiillung der zusammen-
tretenden Atome fast ausnahmslos kleiner, als die aus den Volumenwerten der
Komponenten nach der sog. Vegardschen (35) Regel additiv errechnete.

Beim Typ des Molekiilgitters intermetallischer Verbindungen treten die
Atome des gelosten und des losenden Elementes unter Absiattigung iher Haupt-
valenzkrifte in bestimmten stéchiometrischen Verhéltnissen zu einem neuen,
meist komplizierteren Gitter zusammen. Eine Zwischenstellung nehmen die gegen-

2%
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seitigen Legierungen der Eisen- und Platinmetalle ein sowie die Legierungen von
Kupfer, Silber und Gold die keine abgegrenzten Verbindungen, sondern nur
,,Mischkristalle‘ bilden, die aber einer bevorzugten Atomstellung zustreben und
mit starker Affinitdt zustande kommen (36, 158). Beispiel: Gold-Kupfer-Le-
gierungen mit 50 Atomprozenten, wo durch geeignete Glihbehandlung die regel-
lose (kubische) Atomanordnung in eine geregelte schwach tetragonale tibergeht,
wobei die Cu-Atome vorzugsweise in die Ecken, die Au-Atome dagegen in die
Flichenzentren iibergehen (37). Ahnlich liegen die Verhiltnisse bei den Au-Cu-
Legierungen mit 25 Atomprozenten Gold sowie bei einer Reihe anderer Legie-
rungen, z. B. der Systeme: Au-Cu, Pd-Cu, Pt-Cu, Mg-Cd, Ir-Os. In diesen Le-
gierungsreihen fiihrt schnelle Abkiihlung zu einer regellosen Atomanordnung,
wahrend langsame Abkiihlung oder eine ausreichende Glithung bei bestimmten
Temperaturen die geregelte Atomanordnung zur Folge hat. Diese dullert sich im
Rontgenbild durch das Auftreten sog. Uberstrukturen (38).

Die Festigkeit derartiger Legierungen mit ungeregelter Atomanordnung ist
im allgemeinen gréBer als im Zustand der RegelméBigkeit. Besonders scharf
spricht auch das Verhalten des elektrischen Widerstandes auf die Anderung
der Atomverteilung an.

Uber die oben unter 1 bis 5 gekennzeichneten Voraussetzungen fiir die Misch-
kristallbildung hinaus beobachtet man freilich auch zahlreiche Ausnahmefélle. So
tritt z. B. das hexagonale Zink bis ~ 38 % in das reguldre Kupfer, das hexago-
nale Kadmium bis ~ 37 % ins regulére Silber ein. Wahrscheinlich ist hier die Nach-
giebigkeit des Raumgitters stark ausgeprigt und die Homdéopolaritit nicht zu
stark verschieden; die betreffenden Elemente stehen im periodischen System in
der IV. bzw. V. Horizontalperiode direkt nebeneinander. Aber auch Ausnahmen
gegenteiliger Art treten auf. So sind z. B. Silber und Gold vollkommen mischbar,
desgleichen Kupfer und Gold. Silber und Kupfer dagegen besitzen eine grofe
Mischungsliicke, obgleich alle drei Elemente kubisch-flichenzentriert kristalli-
sieren und nach ihrer Stellung im periodischen System &hnliche Eigenschaften
ihrer Atome besitzen miiiten (39). Gold und Aluminium anderseits haben trotz
gleicher Gitterstruktur und nahezu iibereinstimmenden Kantenlingen (4,07 und
4,04 A) bzw. praktisch gleichem Atomradius dennoch keine Loslichkeit. Es wird
eben nur relativ selten der Fall eintreten, daf alle oben unter 1 bis 5 genannten
Bedingungen gleichzeitig ideal erfiillt sind ; daher sind auch die Falle beschrinkter
Mischbarkeit im festen Zustand weit mehr verbreitet als die Falle volliger Misch-
barkeit. Auch scheint nach neueren Auffassungen die spezifische Anziehungskraft
der Atomriimpfe untereinander eine wichtige Rolle bei der Mischbarkeit bzw.
Verbindungsbildung der Metalle zu spielen (40). Welche Bedeutung iibrigens
dem Atomradius bei der Mischkristallbildung und damit auf den Typus der
Zustandsdiagramme zukommt, konnte WEVER (41) am Beispiel des Stabilitidtsbe-
reiches der o-Phase bei Eisen-Kohlenstoff- Legierungen zeigen. Legierungselemente
mit sehr kleinem Atomradius erweitern darnach das Zustandsfeld des kubisch
flichenzentrierten y-Eisens, wihrend solche mit mittlerem Atomradius den
Existenzbereich der y-Phase verengen (Abb. 16 und 17). Elemente mit sehr
grofem Atomradius sind im Eisen unléslich. Nach einer neueren Arbeit von
F. WevER (42) wird die y/f-Umwandlung dann unterdriickt, wenn die Gitterauf-
weitung des y-Eisens durch den Einbau der Fremdatome den Betrag von 3%
des Atomabstandes iiberschreitet.

Beziiglich der intermetallischen Verbindungen unterscheidet man aufler den
Molekiilgittern mit stark heteropolarer Bindung, bei denen die Wertigkeits-
verhaltnisse der klassischen Chemie erfiillt sind (E. ZINTL) u. a., noch die sog.
Hume-RorEERYschen Legierungen (der Bronze-Typen), fiir deren intermediire
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Phasen die von JoNEs theoretisch erklirte Elektronenzahlregel gilt (158), vor
allem aber die wichtigen Laves-Phasen (159). Kennzeichnend fiir letztere sind

die sehr kleinen Homogenitétsbe-
reiche der Gittertypen 4 B,. Sie
kénnen von Metallen aus dem ganzen

Abb. 17. Beeinflussung des p-Bereich im
System Eisen-Kohlenstoff (F. WEVER).

periodischen System gebildet wer-
den, zeichnen sich durch hohe Sym-
metrie der 4-Atome aus sowie durch

Abb. 16. Atomradien der Elemente (F. WEvER).  eine dichtere Packung ihrer B-Atome

mit entsprechend verstirkter Bin-

dung der Molekiilkomplexe (hohe Bildungswirme der Verbindung). Die ,,iiber-
hohte Packung® des Gitters der Laves-Phasen wird durch die kleinen Atom-
radien der B-Metalle erméglicht (160).

e¢) Kann man Zustandsdiagramme errechnen?

Aus den fiir die Mischkristallbildung giiltigen Bedingungen kann man im all-
gemeinen bereits weitgehende Schliisse ziehen fiir die Loslichkeit zweier Metalle

ineinander. Uber die Grenzen der
Mischbarkeit, das Auftreten kri-
tischer Punkte, z. B. in bindren
Zustandsdiagrammen, sagen jene
allgemeinen Gesetze, von denen
es auch Abweichungen gibt, aber
noch nichts aus. M. J. VoNcKEN
(43) hat den Versuch gemacht,
aus der valenzmafBigen Bindung
verschiedener ~ Molekiilgruppen
auf derartige Grenzkonzentratio-
nen in bindren Zustandsdiagram-
men zu schlieffen, indem er ge-
miB der Dreiwertigkeit des Eisens
bzw. des Phosphorssowieder Vier-
wertigkeit des Siliziums bzw. des
Kohlenstoffs (Abb. 18) eine Ab-

Fe.

Fe Fe N PP
N Fe Fe N/
l ]:‘e ¥ ) n . /// I' l) ;

| | s |

¥ 1 ¥

Si
N
Fe Fe |
N1/ /Fex
b e’ 7N
Si Si
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Abb. 18. ValenzmiBige Bindung verschiedener Molekiilgruppen
(Schematisch nach M. J. VONCKEN).

bindung der freien Valenzen zu bestimmten Molekiilgruppen vornimmt, wie dies fiir
den Fall der Zustandsdiagramme Eisen-Kohlenstoff, Eisen-Phosphor und Eisen-
Silizium in den Zahlentafeln 3 bis 6 geschehen ist. Man erkennt im Vergleich mit
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Einige allgemeine konstitutionelle Grundlagen.

Zahlentafel 3. Valenzmé Bige Aufteilung des Eisen-Kohlenstoff-Diagramms.

C-Gehalt in Art der Bind Stochiometrische | Zahl der Atome
% Tt der bindung Zusammensetzung je Gruppe
Fe,—Fe, Fe;—Fe,
0 Il I + I Fey, 24
Fe;—Fe, eg—XFe,
Fe.—T Fe;—Fe,
e;—Fe N S
0,88 o 4+ e Fey,C 25
Fe;—Fe, 7N
Fe;—Fe,
Fe;—Fey Fe;—Fe,
N 7 /
1,75 | C | + | C | Fe,,C, 26
AN 7N\
Fe;—Fe, Fe; —Fe,
Fe;—F
Kk Fe,C—Fe,C
4,27 | C | + If Fey,Cy 29
7N Fe,C—Fe,C
Fe;—Fe,
Fe C—Fe,C Fey,C — Fe,C
6,66 I o+ I I Fey Cy 32
Fe;C—Fe,C Fe;C—Fe,C

Zahlentafel 4.

ValenzméBige Aufteilung des Eisen-Silizium-Diagramms bei
hoher Temperatur.

Si-Geohalt in Art der Bindung Stéchiometrische Zahl der Atome
% Zusammensetzung je Gruppe
Fe;—Fe, Fe;—Fe,
0 I m+ I Fe,, 24
Fe;—Te, Fe;—Fe,
Fe;—Fe, FeySi;—Fe,Si,
20 I o+ | Fey,Siys 36
Fe;—Fe, FeySi;—Fe,Si,
Fe,Si;—Fe4Si, FeySi; — Fe,Si,
33,3 Il Il + I Fey,Siy, 48
Fe,Si;—Fe,Si, FeySi; — Fe,Si,
FeySi;—Fe,Si, Si;—Si,
50 I I I | Fe 581y, 36
Fe,Si;—Fe,Si, ig— Si,
Fe,Si;—Fe,Si, Si;— Si,
60 Il Il + 200 Fe ,Siyq 48
Fe,Si;—Fe,Si, Si;—Si,
Si,—Si, Si,— Si,
100 mnr + 1 Il Siyy 24
Sig—Si, Si;—Si,

den experimentell ermittelten Zustandsdiagrammen (Abb. 23, Abb. 46 und
Abb. 327) leicht, daB tatsichlich im System Eisen-Kohlenstoff alle, in den iibri-
gen Systemen ein grofler Teil der dort abzulesenden Grenzkonzentrationen sich
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Zahlentafel 5. Valenzméaflige Aufteilung des Eisen-Silizium-Diagramms bei
niedriger Temperatur.

Si-Ge}lalt in Art der Bindung Stochiometrische | Zahl der Atome
% Zusammensetzung je Gruppe
Fe;—Fe, Fe;—TFe,
0 Il I+ [ I Fey, 24
Fe;—Fe, Fe;—Fe,
Fe,—F
Fe;—Fey e< 7 %
2,04 f 4+ 1 Si| Fe,,Si 25
Fe;—Fe, 7N
Fe;—Feg
Fe;—Fe, Fe,—Fe,
AN s
4,0 | S|+ | Si | Fe,,Si, 26
7N 7N
Fe;—Fe, Fe;—Fe,
Fe;—Fe, . .
N S FeySi—FegSi
9,45 i Sif 4+ Il I Fe,,Si; 29
7N Fe,Si—Fe,Si
Fe;—Fe,
Fe,Si—Fe,Si Fe,Si—FegSi
14,3 I o+ I Fey,Sig 32
Fe;Si—Fe,Si Fe;Si—Fe,Si
Fe,Si—Fe,Si Fe;Si—Fe,Si
25 I o+ I i Fe,,Sise 40
Fe,Si—FezSi Fe,Si—Fe,Si
Fe;Si—Fe,Si Fe,Si—Fe;Si ]
33 I o+ f o Fey,Siy, 48
Fe,Si—Fe,Si Fe,Si—FezSi

mit der Rechnungsweise von M. J. VONCEEN decken. Es ist aber nicht aus-
geschlossen, da8 auch die iibrigen kritischen Punkte, z. B. im System Eisen-
Silizium, wie sie durch die valenzméiBige Abbindung sich errechnen, eine kon-
stitutionelle Bedeutung fiir die betreffenden Diagramme haben, auch wenn sie
sich in den heute bekannten Zustandsdiagrammen noch nicht ausprigen. Im
Zuge weiterer Forschungen an den Diagrammen Eisen-Phosphor bzw. Eisen-
Silizium diirften die Uberlegungen von VONCKEN aber von beachtlicher Be-
deutung sein. Grundsitzlich und vollig einwandfrei lassen sich Zustands-
diagramme dadurch errechnen, daB man die thermodynamischen Potentiale der
Masseneinheit ermittelt, und zwar. fiir' die verschiedenen Aggregatzustéinde
[RoozeBoom und GiBss (161)]. Die stabilere Phase ist alsdann durch den klei-
neren Wert des thermodynamischen Potentials ({-Wert) gekennzeichnet. Ein
heterogenes System ist dann im Gleichgewicht, wenn die Gesamtpotentiale der
Masseneinheiten der koexistierenden Phasen untereinander gleich sind. Nach
VAN R1YN VAN ALKEMADE (162) geht man dabei am besten graphisch vor, in-
dem man nach Auftragung der {-Werte der homogenen Zustinde die Tangenten
bzw. Doppeltangenten an die {-Kurven konstruiert. Man kann auf diese Weise
sowohl die pa- bzw. tz-Ebenen, als auch die pi-Ebenen ermitteln. Leider fehlen
uns heute noch zu viele physikalisch-chemische und thermische Daten, um der-
artige Rechnungen bzw. graphische Ermittlungen fiir die wichtigsten technischen
Nutzlegierungen durchzufiihren.
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Zahlentafel 6. ValenzméaBige Aufteilung des Eisen-Phosphor-Diagramms.

P-Gehalt in Art der Bindun Stochiometrische | Zahl der Atome
% g Zusammensetzung je Gruppe
Fe;—Fe, Fe;—Fe,
0 I [ I Fey, 24
Fe,—Fe, Fe;—Fe,
Fe;—Fe, Fe;—Fe,
2,55 I i+ I Fey, P 22
Fe;—Fe, Fe,— P
Fe,—Fe, Fe,—P
5,85 Il o+ f Fe,P, 20
Fe;—Fe, Fe,—P
Fe;—Fe, Fe,—P
10 [ L FeysPy 18
Fe;— P Fe,—P
Fe,—P Fe,—P
15,5 [ FeyP, 16
Fe,—P Fe;—P
Fe,—P Fe;—P
21,5 I I + I Fe,, B 18
e;—P Fe;—P,
Fe,—P Fe;—P,
27 { I + I Fe,,Pg 20
Fe,—P Fe,—P,
Fe,—P Fe,—P,
31,6 I I + I FeysPyy 22
F63~P3 Fes_PS
Fe;—P; + Fey,—Py
35,7 Il | Il Il Fey,Pys 24
€313 Fe;—Py

III. Die konstitutionellen Grundlagen der
Eisen-Kohlenstoff-Legierungen.

a) Die stofflichen Komponenten der Zustandsdiagramme
und ihre Eigenschaften.

1. Reines Eisen.

Reines Eisen hat nur eine begrenzte technische Bedeutung. Es ist relativ
weich, hat eine Brinellhirte von 50 bis 70 kg/mm? je nach dem Grade der auf-
tretenden Verunreinigungen, rostet leicht und bildet dabei eine nur schwach fest-
haftende Oxydschicht. Es schmilzt bei 15289 und durchliuft bei Abkiihlung bzw.
Erbitzung zwischen seinem Schmelzpunkt und Zimmertemperatur Zustands-
gebiete verschiedener kristallographischer Anordnungen seines atomaren Gitter-
aufbaues (Abb. 12). Die kubisch raumzentrierte Form (Abb. 14) hat ein Existenz-
feld von bzw. unter Zimmertemperatur bis ca. 900° sowie zwischen 1401° und dem
Schmelzpunkt. Im Gebiet zwischen ca. 900° und der Temperatur von 1401°
besitzt praktisch reines Eisen die sog. flichenzentrierte Atomanordnung seines
kubischen Raumgitters. Die mit der Temperatur gemaf dem Ausdehnungsgesetz
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metallischer Stoffe verinderlichen
Gitterabstinde waren aus Abb. 13 er-
sichtlich. Das kubisch raumzentrierte
Eisen ist ferromagnetisch, verliert
jedoch mit zunehmender Tempera-
tur, besonders in starken magnetischen
Feldern, in zunehmendem Mafe seine
Magnetisierbarkeit und wird bei 768°
praktisch vollig unmagnetisch. Die
mechanischen und physikalischen
Eigenschaften reinen Eisens zeigen
die Zahlentafel 7 und 8. Die Um-
wandlungspunkte des Eisens fithren
auch zu Unstetigkeiten in den mecha-
nischen Eigenschaften bei hoéheren
Priiftemperaturen. R. RoLr (47) un-
tersuchte die in Zahlentafel 9 gekenn-
zeichneten Materialien und fand in
Abhingigkeit von der Temperatur
die in Abb. 19 graphisch dargestellten
Ergebnisse. Die Zugfestigkeit von
1mm starkem Eisendraht laBt knapp
vor dem Umwandlungspunkt einen
scharfen Abfall mit nachfolgendem
Wiederanstieg erkennen. Bei Armco-
Eisen vom gleichen Durchmesser liegt
der Sattel der Zugfestigkeit bei noch
geringerer Temperatur. Einen flache-
ren Abfall brachte ein Armco-Eisen-
draht von 1,5 mm Durchmesser. In
Stickstoffstrom dnderte sich die Un-
stetigkeit nicht.

2. Eisenkarbid und andere
Karbide.

Das Eisenkarbid, formelmiBig
Fe,C, auch Zementit genannt, mit dem
Molekulargewicht 179,5, besitzt ein
spezifisches Gewicht von 7,82, eine
Hiarte von 660 bis 840 nach BRINELL
oder etwa 6 bis 6,5 nach Mons und ein
ortho-rhombisches Raumgitter mitden
Achsenabstinden: ¢ = 4,51, b = 5,06
und ¢ =6,72 A bei 4 Molekeln im
Elementarkérper. Zementit hat keine
mit Sicherheit nachweisliche Léslich-
keit fiir Eisen oder elementaren Koh-
lenstoff. Die bereits von P. S. Worog-
DINE (48) gefundene magnetische Um-
wandlung des Zementits wurde spiter
von K. Hoxpa (49) und T. TArAGI
genauer untersucht und die Umwand-

Zahlentafel 7. Physikalische Eigenschaften reinen Eisens.
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leitfihigkeit A zwischen 0 und 100° .
Lineare Wirmeausdehnungszahl g zwischen 0 und 100°

Mittlere spezifische Wirme ¢, zwischen 0 und 100°

Koerzitivkraft .

Remanenz.

ezifischer elektrischer Wi(ier'st;\,n.d -be'i éO‘;

Spezifisches Gewicht .

‘Wirme

Sp

Maximalpermeabilitdt ymax -
Hysteresisverlust (fiir' B-m;x =14000)

Anfangspermea,biliité{t 1“0.‘
Sattigung 47 J o

Phys. Rev. Bd. 39 (1932) S.364. An in
gste Unsicherheit in der Scherung der magne-
BT und ScHUBARDT: Stahl u. Eisen Bd. 52

** Fir schwedisches Hisen nach Hoxpa und Smipu: Sci. Rep. Téhoku Univ.
**% Nach Crorrr:

* Nach StiBLEIN: Werkstoffhandbuch A. Bd. 105 S. 1/2.
Bd. 6 (1917) S. 219. Bei Eisen hoherer Reinheit 20 bis 30% hohere Werte.
tischen Kurven starke Schwankungen der berechneten Remanenz. — Nach DUFFscHMIDT, SCHLEC

Wasserstoff geglithtem Elektrolyteisen ermittelt. — Bei Kkleiner Koerzitivkraft verursacht die gerin,
(1932) S. 848. Gemessen an Kruppschen Weicheisensorten.
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Zahlentafel 8. Mechanische Eigenschaften von reinstem Eisen.
Elektrolyteisen (44) .
im gegliithten Zustand Karbonyleisen (43)
Brinellharte . . . . . . . . .. .. .. 50—170 56—80
Streckgrenze . . . . . . . . . . .. . .. 10—14 kg/mm? 11—17 kg/mm?
Zugfestigkeit . . . . . . . . ... L. 18—25 kg/mm? 20—28 kg/mm?
Dehnung 1 =104 . . . . . . . ... .. 50—40% 40—30%
Einschnirung . . . . . . . . . .. . .. 80—70% 80—70%
Elastizitatsmodul £ . . . . . . . . . .. 21000 kg/mm? 20700 kg/mm?
Dehnungszahl o = % e e 0,000048 mm?/kg
Torsionsmodul @ . . . . . . . . . .. .. 8200 kg/mm?

Kerbzihigkeit bei 200

Probemessung 10-10-100 mm
Schlagquerschnitt 10-5 mm
Kerbdurchmesser 1,3 mm

16—20 mkg/cm?

lungstemperatur zu 212° festgelegt. Der thermische Effekt dieser Umwandlung
ist sehr klein und betrigt nach G. Tammany und K. Ewic (50) weniger als 0,02 Ka-

Zahlentafel 9.

lorien pro 1g. Nach .den
gleichen Autorenistder Uber-

Gehalt in % Gewohnlicher Armco- gang in die unmagnetische

° Eisendraht Eisendraht (p)-Form mit einerVolumen-

zunahme von etwa 0,07 mm3

Kohlenstoff . . . . . 0,04 0,023 fiir 1 g Zementit verbunden.
Silizium. . . . . . . Spuren Spuren - iy

Mangan. . . . . . . 0,36 0,02 Wihrend Aluminium und

Phosphor . . . . . . 0,024 0,017 Titan keinen Einflu auf die

Schwefel . . . . . . 0,035 0,030 La,ge der erwihnten Um-

Silizium erst bei hohen Gehalten einen EinflufB

wandlung ausiiben und auch
dubert (ca. 14% Si ernied-

rigten sie um etwa 100°), bewirken bereits rd. 3% Mn eine Erniedrigung

Abb. 19. Zugfestigkeit von Eisendrihten in Abhiingigkeit von der Temperatur (F. ROLL).
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um 100°, wihrend ein Zusatz von Bor am stirksten einwirkt (0,5% erniedri-
gen die Umwandlung um 200°). Zementit wird durch heile alkalische Na-
triumpikratlésung dunkel bis schwarz gefdrbt, auch von Sauren angegriffen,
besitzt aber ein um 0,032 V edleres Potential als Eisen. Die hierdurch be-
dingte geringere Losungstension des Eisenkarbids gestattet seine Isolierung aus
Eisen-Kohlenstoff-Legierungen (61). Nach H. SAwaMURA (92} zeigt Eisenkarbid
bei 570°, 630° und 760° beim Erhitzen endotherme, irreversible Zustandsinderun-
gen, deren Ursache noch unbekannt ist. Sie stehen jedoch nicht im Zusammen-
hang mit einem evtl. Karbidzerfall. Die molekulare Bildungswirme des Eisen-
karbids (46) betrigt nach W. A. Rora (§3) und Mitarbeitern = —3,9 (Mn,C
= +423410% und NigC= —9,2 4-10%). Tarkto WATASE (54) fand den
Wert zu — 4,8 kcal/Mol. G. NAESER (99) stellte fest, daB die Bildungswirme des
Eisenkarbids davon abhéinge, ob der Kohlenstoff als Graphit oder in amorphem
Zustand vorliegt. ITm ersteren Falle liege der Wert bei etwa — 4 keal/Mol, in
letzterem je nach dem Graphitisierungsgrad zwischen +1,1 und -+ 8,2 keal/Mol.
Der Ubergang von amorphem Kohlenstoff zu Graphit erfolge mit einer Wirme-
ténung von, - 13,6 keal/Mol. Legt man die endothermen Bildungswirmen zu-
grunde, so ergibt sich, dal die Verbindung Fe;C bei Raumtemperatur schwach
instabil ist, also zum Zerfall neigt, da nach G. TAMMANN (66) eine endotherme
Verbindung instabiler ist als das Gemenge ihrer Komponenten, wenn in der
Gleichung

{=E—nT—pwv (D

das Glied p-v gegen ¥ (= molarer Energiewert) zu vernachlissigen ist, was aber
bei Atmosphérendruck der Fall ist. Nach dem Prinzip vom kleinsten Zwang (57)
mulB die Stabilitdt des endothermen Eisenkarbids mit steigender Temperatur zu-
nehmen gemiB dem Schema:

Warmezufuhr ——
3 Fe 4 C <—= FeyC—cal 2)
«—— Wairmeabfuhr

Wenn dennoch das Eisenkarbid mit steigender Temperatur mehr und mehr
zerfallt, so liegt dies voraussichtlich daran, daBl mit zunehmender Temperatur
die Zerfallgeschwindigkeit rascher zunimmt als die Stabilitdt, so dafl zwischen
Theorie und Praxis auch hier ein Widerspruch nicht besteht. Graphitisiert ein
in der Erstarrung begriffenes Eisen im Innern eines GuBstiicks, umschlossen von
einem bereits erstarrten Kern, so kann das Glied p-v in Gleichung (1) nicht mehr
vernachlassigt werden, da die VolumenvergroBerung beim Karbidzerfall mit
etwa 7,33% (58) nunmehr gegen die Kohdsion des erstarrten Mantels ansteht.

Das ist auch einer der Griinde dafiir, daB im Innern von reinem, Si-freiem
Roh- und Gufleisen der Zementit erst oberhalb etwa 1100° mit merklicher Ge-
schwindigkeit zerfallt, wihrend er sich an der Oberfliche der betreffenden Stiicke im
allgemeinen viel rascher zersetzt. Beobachtungen R. RUERs (vgl. S. 44), daB reine
Fe-C-Legierungen mit 2,5 bis 4% C bis dicht an die Schmelztemperatur des Ze-
mentiteutektikums sich erhitzen lieBen, ohne zu graphitisieren, oberflichlich
jedoch (selbst im Stickstoffstrom) eine geringe Graphitisierung zeigten, auch spé-
tere Versuche im Vakuum (59) dieselbe Erscheinung aufwiesen, stehen offenbar
mit dem EinfluB des Drucks im Zusammenhang. Auch die vom Verfasser 6fters
beobachtete Zonenbildung im Gefiige abgegossener Rundstibe (60) findet damit
teilweise ihre Erkldrung. D. Hanson (61) machte spiter dieselbe Beobachtung
wie RUER, jedoch mit dem Unterschied, dal im Vakuum die Graphitisierung
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auch an der Oberflédche ausblieb. Dies besagt jedoch nichts gegen die Bedeutung
des Druckes, da moglicherweise die Schmelzen von HaNsoN keimfreier und freier
von Gaseinschliissen oder Oxyden waren und hierdurch an sich eine geringere
Neigung zur Graphitisierung besaBen.

Allerdings spielt unter normalen praktischen Betriebsbedingungen der kata-
lytische Einflul von Gasen im allgemeinen eine weit grofiere Rolle als der Druck.

So konnten bereits K. Hoxpa und T. MurakAMI (62) beobachten, daB durch
Einleiten von Kohlensdure bzw. Kohlenoxyd in fliissiges GuBleisen die Graphit-
bildung begiinstigt wurde. Dieselbe Wirkung iibten kleine Zusiitze von Oxyden
des Eisens aus. Sie schlossen aus ihren Versuchen, dafl die Graphitbildung iiber
den durch die katalytische Wirkung dieser Gase verursachten Karbidzerfall er-
folge etwa gemiB3:

Fe,C +C0,=3Fe +2CO } )
2C0=C-+CO,

oder gemal (63):
FesC 4+ 2C0=3Fe + 2C + CO,, } (4)
€0, 4 C=2C0.

Einleiten von Wasserstoff oder Stickstoff begiinstigte die Graphitbildung nicht,
wihrend Abwesenheit jener kohlenstoffhaltigen Gase (Schmelzen im Vakuum)
die Graphitisierung erschwerte. In einer spateren Arbeit fand H. SAWAMURA (64),
daB neben Wasserstoff auch Ammoniak und Methan den Karbidzerfall sehr stark
erschwert, was auch mit Beobachtungen von F. RoLL (65) iibereinstimmt. Letz-
terer glaubt, da die Zerfallsgeschwindigkeit des Karbids in einem bestimmten
GuBstiick bei Glithung in Kohlensdure 3- bis 5mal so groB ist, als beim Glithen
unter Zutritt von Luft. Gibt man der Zerfallsgeschwindigkeit in Luft den Fak-
tor 0, dann wirke Kohlensdure im Sinne -3 bis -4, wihrend die hemmende
Wirkung des Ammoniaks durch den Faktor —1 zum Ausdruck kdme. F. RoLL
gibt diese Zahlen allerdings mit Vorbehalt an und hélt sich von einer Verall-
gemeinerung derselben zuriick. Er glaubt auch beobachtet zu haben, dafl der
Tiegelofen am ,hértesten* gehe (Abb. 157), dann folge der Olofen und zuletzt
komme der Martinofen. Demnach scheinen auch im Betrieb die Gasverhaltnisse
die Neigung des GuBeisens zu grauer Erstarrung wesentlich zu beeinflussen.
Dafl der Kupolofen am ,,weichsten‘* geht, das kénnen vor allem die TempergieBer
aus ihren Erfahrungen mit KupolofenguBl gegeniiber Elektro- oder Flammofen-
gull bestdtigen.

E. ScrEem (66) hatte durch Eintauchen eines Kohlestabes in eine rein weil3
gattierte Schmelze eine starke Impfwirkung im Sinne eines beginnenden Karbid-
zerfalls festgestellt. E. Prwowarsky und H. Nrpper (67) fanden dagegen, daB
bei GuBeisen mit 2,66 bis 2,95% C und 1,5 bis 1,6% Si bis zu Wandstidrken von
50 mm bei TrockenguB keine Begiinstigung der Graphitbildung durch kohlen-
stoffhaltige Schlichten auftrat. Aber selbst bei einer Wanddicke bis zu 185 mm
ergab sich noch keine eindeutige Impfwirkung graphithaltiger Schwirzen. In
schwarzen, nassen Sand vergossene Formen mit viel Kohlenstaub dagegen
schienen in den Randzonen mehr zu Ferritbildung, also zum Karbidzerfall zu
neigen, als die Kernpartien derselben Stiicke. F. RorLL (65) fand die ferritische
Aufspaltung unter dem Einflul von Schwérzen auch bei TrockenguBl, und zwar
selbst bei Stiicken, die ihrer Analyse nach gar nicht zur Ferritbildung neigen
sollten, wahrend mit Tonerde eingestiubte Formen keine ferritischen Rand-
zonen aufwiesen. Zweifellos handelt es sich hier ebenfalls um katalytische Beein-
flussungen des Karbidzerfalls.

Auch H. Haves und G. C. Scorr (68) konnten feststellen, daB die Zerlegung
freien Eisenkarbids bei hoherer Temperatur etwa die Halfte der sonst erforder-
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lichen Zeit beanspruchte, wenn sie in einem Gasgemisch von Kohlendi- bzw.
-monoxyd unter miBigem Druck vor sich ging.

E. MAURER (69) rechnet ferner mit der Mitwirkung jener Gase beim Ent-
stehen des sog. Schwarzbruchs der Werkzeugstihle. E. Prwowarsky (70) fiihrt
den raschen Karbidzerfall sowie das verstidrkte Wachsen von GrauguB in Heif3-
dampf von 300 bis 450° auf eine dhnliche Ursache zuriick. Die gesamten Vor-
géinge der Graphitisierung jedoch, insbesondere die im Zusammenhang mit dem
modernen hochwertigen GrauguBl vielfach erorterten, vorwiegend durch die
eben besprochenen katalytischen Erscheinungen erkliren zu wollen, wie es von
W. DENECKE und Tr. MEIERLING (71) versucht wurde, hieBe die Vorgénge der
Katalyse iiberschiatzen und an der Bedeutung mechanischer und molekularer
Impfwirkung vorbeizugehen.

Die Mitwirkung jener Gase macht sich iibrigens auch bei tieferen Temperatu-
ren deutlich bemerkbar. So fanden z. B. G. TAMmMANN und K. Ewic (72), daB durch
Sauren isoliertes reines Eisenkarbid, das nach fiinfstiindigem Erhitzen auf 500°
vollsténdig zerfiel, mit groBen Gasmengen beladen war, die beim Erhitzen
zwischen 300 und 700° groftenteils wieder entwichen. 1 g des isolierten Karbids
entwickelte hierbei etwa 100 cm3 Gas von folgender Zusammensetzung:

14,75% CO,; 1,65% ungesittigte Kohlenwasserstoffe;
33,2% CO; 39,3% H, und 8% N (als Restbest.).

Honpa und Murarami (73) stellten magnetometrisch fest, daBl nach einer
Erhitzungsdauer von 5 Minuten der Spaltungsbeginn des Eisenkarbids bei 4009,
wenn auch sehr trige, einsetzte, bei 900° aber die Zersetzung vollkommen war.
E. Scrtz (74) hatte bei 500° einen langsamen Zementitzerfall im GuBeisen be-
obachtet, der nach sechsstiindigem Glithen bei 650° vollkommen war. Silizium
bzw. ein hoher Kohlenstoffgehalt erhohen die Zerfallsgeschwindigkeit des Eisen-
karbids bedeutend. So zeigt Abb. 732 eine Differentialdilatometerkurve nach einer
Arbeit von P. OBERHOFFER und E. PIWOWARSKY (75), welche bei einem weiB er-
starrten GuBeisen mit 1% Silizium und ~ 4% Kohlenstoff (schwedisches Roh-
eisen) bereits auf der ersten AnlaBkurve bei etwa 810° eine starke, durch den
Karbidzerfall verursachte Langenidnderung erkennen 1aBt. Ein ahnliches, aber
kohlenstoffreicheres, ebenfalls in Kokille vergossenes Eisen mit 1,32% Si und
4,56% C zeigte einen gleichstarken Effekt bereits bei 6500 C.

Geht das Karbid beim Schmelzen von Roheisen in Lésung, so miissen die
Karbidmolekiile der Losung diskontinuierlich um so stabiler werden, je ver-
diinnter die Losung ist, da ihr Dissoziationsgrad durch den UberschuB an Eisen
vermindert wird. Es ist also anzunehmen, dafl die Neigung eines Roheisens, nach
dem stabilen oder metastabilen System zu erstarren, durch die molekulare Eigen-
art der Schmelze beeinflufit wird. Bleibt auch die Bildungswirme des Fe,C der
Schmelze noch negativ, so kimen wir zu der eigenartigen SchluBfolgerung, daB
mit zunehmender Schmelziiberhitzung gemiB Gleichung (2) eine evtl. Dissoziation
des Karbids zuriickgedréingt, d. h. die Bildung von Fe,C-Molekiilen in der Schmelze
begiinstigt wird. Theoretisch wire es aber auch denkbar, daB bei hoheren
Temperaturen die fiir die Wirmeténung maB8gebenden Werte der Formel (76)

T
Wp=W, +0f [eresc — Bege + c0)14T (8)

entgegen den Erwartungen derart verlaufen, dal der Wert W iiber Null hinaus
allméhlich positiv wird. Ein solcher Stabilitédtswechsel ist im reinen biniren Sy-
stem Eisen-Kohlenstoff allerdings kaum zu erwarten, da dann auch die Kurven
OD und C'D’ sich bei jener Temperatur des Stabilititswechsels, und zwar bereits
unter Atmosphirendruck iiberschneiden miiiten, was aber bislang nicht be-
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obachtet worden ist und fiir die Erklirung der Garschaumgraphitbildung ledig-
lich von EpwarDps (77) angenommen wurde. Es ist an sich theoretisch mdglich,
die Besténdigkeit des Zementits in Abhéngigkeit von der Temperatur aus der
hierfiir mafBgebenden GroBe, der freien Energie, zu errechnen. Hierzu benotigt
man aber die genauen Werte fiir die Entropie, die spezifische Wiarme, den
Wirmeinhalt und die Temperaturabhingigkeit dieser Werte. Die bisherigen
Rechnungen auf dieser Basis fiihrten jedenfalls zu keinen befriedigenden Er-
gebnissen, ergaben vielmehr sogar Widerspriiche zu den praktischen Beobach-
tungen (78). Eine Lésung von der rechnerischen Seite aus ist also erst dann
eindeutig zu erwarten, wenn alle Rechenunterlagen genauestens vorliegen.

3. Die Sonderkarbide.

Von den im GufBeisen vorkommenden Spezialelementen bilden verschiedene
mehr oder weniger stabile Karbide. Im allgemeinen gilt, dal die Stabilitit der
Karbide mit wachsender Verbindungswarme zunimmt. Interessant ist auch, daf3
die Neigung der sog. Ubergangselemente im periodischen System zur Nitrid-
bildung vom Scandium bis zum Nickel mit abnehmendem Atomradius der be-
treffenden Elemente abnimmt (Zahlentafel 10). Daraus schlieBen B. JacoBsox
und A. WESTGREN (79) in Ubereinstimmung mit G. Hica (80), daB es sich um

Zahlentafel 10. Karbidphasen der Elemente Sc-Ni.

Element. . . . . Se Ti v Cr Mn Fe Co Ni

Atomradius in A 1,5 1,45 1,33 1,29 1,27 1,26 1,25 1,24
Cr,C Mn,C

Karbidphasen . .| ScC TiC vC Cr,C, | Mn,C | Fe,L | Co,C? | NigC

Cr,C; | Mn.,C,
? ? V.G,

Cr;C,

Reaktionsprodukte handelt, die durch einfache , Einlagerungsstrukturen ge-

kennzeichnet sind. In dem MaBe nun, wie der Atomradius des karbidbildenden
Elementes abnimmt, mii3te demnach auch die Stabilitit
der entsprechenden Karbide abnehmen, was tatséchlich der
Fall ist. Wichtig fiir Gefiige und Eigenschaften kohlenstoff-
reicher Legierungen ist nun die Frage, in welchem Verhiltnis
sich die karbidbildenden Sonderelemente (z. B. Wolfram und
Molybdéan) auf die metallische, eisenreiche Grundmasse bzw.
das anwesende Karbid verteilen. Entscheidend wird auch
hier u. a. sein, wie groB die Stabilitit der Fremdkarbide im
Vergleich zum ferritischen bzw. austenitischen Zustand ist und
inwieweit eine Mischbarkeit der Spezialkarbide mit dem Eisen-
karbid besteht. Vom Mangankarbid z. B., das mit dem Eisen-
karbid komplexe Karbide bildet, wissen wir, daB es sich
nach einem bestimmten Schliissel auf Ferrit und Perlit ver-
teilt (Abb. 20). Vanadium dagegen, das die sehr stabilen
Karbide VC und V,C, bildet, geht wahrscheinlich nur dann
in die ferritische Grundmasse, wenn fast aller Kohlenstoff in

Abb. 20. Verteiling des Form der genannten Karbide abgebunden ist.

e roia tm Stabd. Da Spezialkarbide im allgemeinen eine hohere Harte auf-
weisen als das REisenkarbid, so nimmt mit zunehmendem

Gehalt des Eisens bzw. GuBeisens an den genannten Elementen auch die tech-

nologisch ermittelte mittlere Harte der heterogenen Gemische zu. So fanden z. B.
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H. CornErius und H. EssEr (81), daBl die Harte des Chromkarbids Cr,C, etwa.
870 BE betrigt, gegeniiber der Hirte des Eisenkarbids von etwa 660 BE. Die
Hirte des komplexen Eisen-Chromkarbids chromhaltiger Stihle dagegen liegt
bei etwa 840 BE. Die Frage der Stabilitit der im GuBeisen vorkommenden
Karbide ist sehr wichtig fiir die Frage der Warm- und Volumenbestindigkeit,
teilweise auch fiir die Warmfestigkeit, da ein Zerfall der Karbide unter Abschei-
dung von elementarem Kohlenstoff zum Hérteabfall fithrt und das sog. Wachsen
des GuBeisens begiinstigt.

4. Graphit und Temperkohle.

Kristalliner Graphit, wie er im GrauguB vorliegt, ist ein vollsténdig opakes,
hexagonales Element mit gutem Reflexionsvermégen und starker Neigung zur
Translation nach der hexagonalen Basis (0001), was nach P. RAMDOHR (82) eine
zu geringe Hirte des Graphits vortduscht, nachdem sie in Wirklichkeit etwa der
von Glas oder Apatit nahekommt. Das spezifische Gewicht von Graphit betrigt
2,20, seine Zugfestigkeit etwa 2 kg/mm2 Der Temperaturkoeffizient der elek-
trischen Leitfahigkeit ist positiv, d. h. Graphit leitet bei Temperatursteigerung
besser. Thermoelektrisch steht Graphit nach M. Prani und W. FErsE (83)
zwischen Pd und Pt. Bei der Temperatur der ,,Lotstelle von 100° gegen 0°
der freien Enden der Drahte zeigt das Pt-C-Thermoelement die elektromotorische
Kraft von 25 mV. Der Strom flieBt von Pt zu C. Die hexagonale Elementarzelle
des Graphits hat die Kantenlingen a = 2,46 A, ¢ = 6,80 A.

H.Grober und H. Hanemann (84) konnten réntgenographisch nachweisen,
daB der Graphit des grauen GuBeisens die gleichen Gitterabstéinde besitzt wie
natiirlicher reiner Graphit. Die Korngroe des sog. Priméargraphits nimmt mit
zunehmendem Kohlenstoffgehalt zu und erreicht bei den kohlenstoffreichsten
Legierungen eine Dicke der Graphitadern von 50 y. Die Raumform des eutek-
tischen Graphits ist nach Untersuchungen von F. RoirL (85) von ,,wabenartiger
Struktur®. Auch P. SCHAFMEISTER (86) konnte bei stereoskopischer Betrachtung
chlorierter GuBeisenproben die Skelettform der Graphiteinlagerungen nachweisen.

Die im Eisen geméB den Linien £'S’" und P'S'K’ (Abb. 23) sich ausscheidende,
mit Temperkohle bezeichnete Form elementaren Kohlenstoffs ist im Vergleich
mit dem wohlkristallisierten Graphit wiederholt Gegenstand eingehender Unter-
suchungen gewesen.

Forquieyon und spiter A. LEDEBUR (87) fanden zwischen Graphit und Tem-
perkohle Unterschiede im Verhalten gegen Wasserstoff und Stickstoff. Sie lieBen
iiber ein auf Rotglut erhitztes graues Roheisen diese beiden Gase streichen und
stellten fest, daB wohl die Temperkohle vergast wurde, nicht aber der Graphit.
Nach Untersuchungen von Wiist und GEIGER (87) dagegen verhielten sich diese
Gase sowohl gegeniiber Graphit als auch gegeniiber Temperkohle neutral. Die
von ForQuIieNON erhaltenen Resultate wurden auf ungeniigende Reinheit des
Materials, insbesondere auf die Anwesenheit von Sauerstoff zuriickgefiihrt.
G. CHARPY (87) hat diese Versuche wiederholt. Er teilte sein fliissiges Roheisen in
zwei Teile, deren einer zur Erzeugung grauen Roheisens langsam, der andere zur
Erzeugung weillen Roheisens schnell abgekiihlt wurde. Letzterer wurde dann zur
Uberfithrung in graues Roheisen bei 1000° zwei Stunden lang getempert. In einem
der Versuche hatte der langsam abgekiihlte Teil folgende Zusammensetzung:

Gesamtkohlenstoff . . . . 3,94% Mangan. . . . . . . .. 0,41%
Graphit . . . . . . . .. 3,55% Phosphor . . . . . . .. 0,010%
Silizium . . . . . . ... 9,95% (88) Schwefel . . . . . . . . 0,018%

Das getemperte Eisen enthielt 3,69 % elementaren Kohlenstoff (Temperkohle).
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Durch Behandlung mit kochender Salpetersdure wurde eine gewisse Menge
der beiden Kohlenstoffarten isoliert. Sie wurden alsdann nach dem von MoIssan
angegebenen Verfahren mit einem Gemisch von Salpetersiure und Kaliumchlorat
behandelt und beide wandelten sich dadurch gleichschnell in Graphitsdure um.

Die GroBle der Graphitsiurekristalle war etwas verschieden, desgleichen ihre
Farbung. Diesen Unterschied fiihrte CHARPY auf den metallographisch leicht
festzustellenden Unterschied in der KorngroBle der Kohlenstoffarten zuriick.

In einem sorgfaltig gereinigten Wasserstoffstrom von 1000° C lieBen beide
Roheisen eine fortschreitende Entkohlung erkennen, bis nach ca. 14stiindigem
Erhitzen nur noch Spuren von Kohlenstoff vorhanden waren.

Aus diesen Versuchen schlol CHArRPY, daBl entgegen der Annahme von
ForQUIGNON einerseits, WisT und GEIGER anderseits, Graphit und Temperkohle
im Wasserstoffstrom bei 1000° C beide vollkommen vergast werden kénnen, dafl
beide Formen demnach, wie dies schon RoozeBooMm tat, als vollig gleichartige
Phasen anzusprechen sind.

Mo1ssan (89) bestimmte die Entziindungstemperaturen verschiedener Kohlen-
stoffarten im Sauerstoffstrom, indem er die Abgase durch Barytwasser leitete
und die erste Tritbung desselben beobachtete. Auf dieselbe Weise bestimmte
spater auch NorTHCOTT (90) die Entziindungstemperaturen und fand fiir:

Lampenruff . . . . . . . .. 5500
Temperkohle . . . . . . . . 6500
Nat. Graphit . . . . . . .. 6700

LissNEr und HorNEY (91) fanden bei subjektiver Beobachtung (Aufglithen im
Sauerstoffstrom) als Entziindungstemperaturen fiir

Temperkohle . . . . . . . . 6200

Graphit aus Temperkohle . . 7259
H. Sawamura (92) ermittelte mittels der Hondaschen (93) Thermowaage die
Entziindungstemperaturen der in Zahlentafel 11 aufgefiibhrten Materialien. Seine
Ergebnisse zeigt Abb. 21. Man sieht daraus, daB sich Temperkohle und Graphit
keineswegs scharf voneinander unterscheiden, und da$ weniger die mikroskopisch

Zahlentafel 11.

. .. Tempera-
e Gt s G100 der (i
Nr Art der Proben Herkunft der Proben de% Ab- gehalt al?s- Oxydat.-
’ kiihlung scheidung Beginns
% °C
1 Lampenrull handelsiiblich — 0,65 — 350
2 Holzkohle — — 1,09 — 390
3 Zuckerkohle — — 0,83 — 410
4 Koks — — 3,24 — 460
5 Temperkohle Temperguf3 — 0,08 — 610
6 Graphit SchleuderguBrohr nach
dem de-Lavaud-ProzeB | schnell 0,11 klein 550
7 Graphit KokillenguB3 schnell | 0,16 klein 620
8 Graphit Sandgul langsam | 0,10 Kklein 650
9(96) | Graphit Kenjiho-Roheisen (a) Jangsam | 0,07 klein 650
10(97) | Graphit Kenjiho-Roheisen (b) langsam | 0,09 groB 710
11 Graphit GuBeisen im Ofen lang- sehr
sam erstarrt langsam | 0,13 groB 710
12 Graphit Wanishi-Koksroheisen langsam | 0,11 groB 630
13 Graphit Holzkohlenroheisen langsam | 0,07 groB 640
14 Graphit Garschaumgraphit — 0,05 |sehr groB 740
15 Natiirl. Graphit | von Ceylon — 0,10 |sehr klein 830



Die stofflichen Komponenten der Zustandsdiagramme und ihre Eigenschaften. 33

ermittelbare Ausscheidungsgrofle, als vielmehr wahrscheinlich die submikrosko-
pisch vorhandene Korngrofe fiir die Hohe der Entziindungstemperatur maf-
gebend ist. Rurr (94), MavTNER und EBERT machten Kontrolluntersuchungen
iiber den amorphen und kristallinen Zustand mittels Debye-Scherrer-Aufnahmen
unter Anwendung von Cu(ka = 1,540 A)-Strahlung. Sie fanden keine Inter-
ferenzunterschiede, wohingegen Lowry und MorcaN (95) mit Mo-Strahlung
solche fanden. Es konnte
also nicht sicher entschie-
den werden, ob amorpher
oder kristalliner Kohlen-
stoff vorlag.
F. WEVER (98) auBert
auf Grund rontgenogra-
phischer Untersuchungen
nach der Methode von
DEBYE und SCHERRER die
Auffassung, da3 Graphit
und Temperkohle gleiche
Modifikationen des Koh-
lenstoffs darstellen und
sich lediglich durch die
Korngrofe unterscheiden.
Die im Gufeisen vorhan-
denen, sehr oft als einheit-
lich ansprechenden Gra-
phitlamellen sind danach
aus einer groflen Zahl
submikroskopisch feiner
Kristalle aufgebaut mit
einer Teilchengrofle von
etwa 100:1078 cm, wih-
rend diese fiir Temper-
kohleetwa 30—50-10~8¢cm
betrug. Alle Formen be-
sitzen nach WEVER das
bereits von DEBYE und
SCHERRER (99) ermittelte
Raumgitter, ndmlich zwei
ineinandergestellte rhom-
boedrische Gitter, die in

der Richtung der_trigo- Abb. 21. Ziindpunkt hiedener Stoffe im Sauerstoffstrom bei 0,3
. . . . undpunkte verschledener offe 1m »Sauerstoristrom bel 0,0 g
nalen Achse um ein Drittel Einwage und 40 cm® Gas/min (H. SAWAMURA).

der Kantenlinge gegen-

einander verschoben sind. W. A. Rota (100) beanstandet allerdings den SchluB,
aus dem allméhlichen Verblassen der Graphitinterferenzen auf eine allméhliche
Verkleinerung der TeilchengréBe zu schlieBen. Aus sehr exakten Bestimmungen der
Dichte und der Verbrennungswiirme schlieBt RoTH vielmehr auf die Existenz
zweier Graphitmodifikationen, nimlich den a- und 8-Graphit (vgl. Zahlentafel 12).
Der natiirliche «-Graphit fand sich in geologisch sehr alten Formationen, deren
Begleitmaterialien (Gneis und kristalliner Kalkspat) auf Entstehung bei sehr
hohen Drucken schlieflen lieBen. Wihrend nun Dichte und Verbrennungswirme
von Garschaumgraphit mit dem des natiirlichen §-Graphits identisch sind, zeigte

Piwowarsky, GuBeisen. 3
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Zahlentafel 12.

Kohleart Spez. Gewicht Spez. Verbr.-W.
a-Graphit (Temperkohle). . . . . 2,28 4 0,002 7832 cal/g
p-Graphit. . . . . . . . . ... 2,22 4 0,002 7856 ,,
Glanzkohle . . . . . . . . . .. 2,07 8051 ,,
Glanzkohle . . . . . . . . . .. 2,0 8071 ,,
Glanzkohle . . . . . . . . . .. 1,86 8148 ,,

isolierte Temperkohle genau die Werte des natiirlichen «-Graphits, ein Beweis

fir ihre Entstehung unter sehr hohem Druck im Innern des GuBkoérpers. Durch

Untersuchungen an verschiedenen Glanz-

kohlensorten (aus Leuchtgas oder Methan

bei 800 bis 1000° abgeschieden) fand RoTH

sogar noch die Existenz einer weiteren

Modifikation, namlich des so oft totgesagten

amorphen Kohlenstoffs (mit hochstem

Energieinhalt) bestatigt. Dafl es sich im

letzteren Falle nicht um Graphit feinster

TeilchengroBe (Graphitkristdllchen)handelt,

schloB RotH aus einer Berechnung des

moglichen Energiezuwachses auf Grund des

Abb. 22. Verbrennungswirmen von «- und f-Gra- Mit zunehmender Kornfeinheit zunehmen-

phit bzw. Glanzkohle (W. A. ROTH). den Wertes der Oberflichenspannung und

der Tatsache, dal gemaB Abb.22 (obere

Kurve) die Werte fiir die Glanzkohle auf einer besonderen winkelabweichenden
Geraden liegen gegeniiber den Werten fiir den «- bzw. §-Graphit.

P. Ramporr (10I) hingegen fand auf mikroskopischem Wege auch im
Glanzkohlenstoff noch betrichtliche Mengen von Graphit und hilt dessen Vor-
kommen moglicherweise fiir die Ursache der hoheren von RoTr gefundenen Ka-
lorimeterwerte.

b) Das bindre Zustandsdiagramm des Eisens mit
Eisenkarbid bzw. elementarem Kohlenstoff.

1. Das System Eisen-Eisenkarbid (102).

Aus siliziumfreien Schmelzen mit mehr als 4,27% C (Abb. 23) scheiden sich
primir Zementit- (Eisenkarbid-) Kristalle aus; bei Schmelzen mit weniger als
4,27% C erfolgt primédre Ausscheidung kohlenstoffhaltiger Eisenmischkristalle;
Legierungen der ersten Art werden als iibereutektisch, solche der zweiten Art als
untereutektisch bezeichnet. Die Zusammensetzung der Restschmelze nihert sich
in beiden Fallen der Konzentration des Punktes ' (mit 4,27% C), und bei Er-
reichung von 11459 erstarrt sie zu einem Eutektikum aus Zementit mit 6,67% C
(Punkt F) und gesittigten Mischkristallen £ mit 1,7% C, das mit dem Gefiige-
namen Ledeburit (nach A. LEDEBUR) bezeichnet wird. Abb. 24 bis 26 zeigen
das Gefiige einer untereutektischen, einer eutektischen und einer iibereutek-
tischen Legierung.

Enthélt die urspriingliche Schmelze weniger als 1,7% C, so tritt neben Misch-
kristallen (Austenit) kein Eutektikum mehr auf. Vom reinen Eisen ausgehend,
das in der J-Modifikation erstarrt, entstehen bei Gegenwart geringer Mengen
Kohlenstoff aus der Schmelze zunichst ebenfalls noch §-Mischkristalle. 4 B ist
hier die Liquidus-, AH die Soliduslinie. Die §-Mischkristalle erreichen jedoch
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bei H (0,07% C und 14879 ihre Sittigungsgrenze. Es tritt nunmehr eine peri-
tektische Umwandlung ein: Die ¢-Mischkristalle H (0,07% C) reagieren mit der

Abb 23. Das Eisen-Kohlenstoff-Diagramm mit einheitlicher Buchstabenbezeichnung. Die punktierten Linien
beziehen sich auf das Eisen-Graphit-System.

Schmelze B {0,36% C) unter Bildung von yp-Mischkristallen J (0,18% C). Liegt
der Kohlenstoffgehalt rechts von dem Werte J, der zu ungefahr 0,18% ermittelt
ist, so verschwinden bei dieser Umsetzung die nach der Kurve 4 H primar aus-

untereutektisch eutektisch iibereutektisch
Abb. 24 bis 26. Gefiige von weilem Gufeisen. Geiitzt. ¥V = 250.

geschiedenen ¢-Kristalle ginzlich; die weitere Erstarrung erfolgt durch Aus-

scheidung von y-Mischkristallen, wofiir BC die Liguidus-, JE die Soliduslinie

ist; liegt der Kohlenstoffgehalt links von J, so wird die Schmelze aufgebraucht,

und die anschlieBende Umsetzung von § zu y vollzieht sich im festen Zustande,
3*
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wobei d-Mischkristalle lings N H mit y-Mischkristallen lings JN im Gleichge-
wicht bleiben. Die Umsetzung ist beendet bei der Temperatur, bei der die Linie
JN von der Konzentrationssenkrechten der Legierung geschnitten wird. Bei
1401° laufen beide Linien HN und JXN in den d-y-Umwandlungspunkt N des
reinen Eisens ein. Dieser wird also durch Kohlenstoff erh6ht und zu einem Inter-
vall auseinandergezogen. Bei Legierungen rechts von H, d.h. mit mehr als
0,07% C, schlieBt sich dieses Umwandlungsintervall unmittelbar an die bei
14870 beendigte Erstarrung an, wihrend Legierungen links von H unterhalb ihres
Soliduspunktes in einem engbegrenzten Temperaturbereich einheitlich aus
d-Mischkristallen aufgebaut sind.

Ungleich wichtiger wegen ihres viel grofleren Zustandsfeldes sind die y-Misch-
kristalle, die metallographisch als Austenit (nach W. C. ROBERTS-AUSTEN) be-

Abb. 27, Reines Eisen (Ferrit) Geitzt. Abb. 28. Eisen mit 0,6% C. Gedtzt.
V= 200. = 200.

zeichnet werden. Die y-Mischkristalle entstehen (wie eben beschrieben) bei Le-
gierungen, deren Kohlenstoffgehalt geringer ist, als dem Punkte B = 0,36%
entspricht, durch peritektische Umsetzung von ¢-Mischkristallen mit der Rest-
schmelze B, bei Legierungen mit 0,36 bis 4,27% C dagegen primir aus dem
SchmelzfluB. Bei Legierungen mit mehr als 1,7% C bilden sie auBerdem den
einen Bestandteil des Eutektikums gemidB Punkt C (Ledeburit). Bei dessen
Erstarrungstemperatur 1145° erreicht der Austenit seinen hochsten Kohlen-
stoffgehalt mit 1,7%.

Die Umwandlung des Austenits bei tieferen Temperaturen vollzieht sich
nach dem Typus eines einfachen V-Diagramms. Liegt der Kohlenstoffgehalt
der Legierung unterhalb § = 0,86%, so scheiden sich aus dem Austenit mit
sinkender Temperatur «-Mischkristalle (Ferrit) mit sehr geringem Kohlenstoft-
gehalt ab (Linie G P), wihrend der restliche Austenit sich lings G OS an Kohlen-
stoff anreichert. Aus kohlenstoffreichem Austenit mit iiber 0,86 % C scheidet sich
bei Abkiihlung Zementit, sog. Sekundarzementit aus, wodurch der Kohlen-
stoffgehalt des Austenits lings £ S abnimmt. Ist die Temperatur 721° erreicht,
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so zerfillt die restliche feste Losung S zu einem Eutektoid aus a-Mischkristallen
(Ferrit) und Eisenkarbid (Zementit) (103). Die beiden Kristallarten lagern sich
meist in lamellaren diinnen Schichten ab, deren regelméBiger Wechsel innerhalb
der einzelnen Kristallkérner eine Lichtbeugung und damit bei schrigem Licht-
einfall ein perlmutterihnliches (104) Aussehen der Schliffliche hervorruft. Der
erste Beobachter dieses Gefiiges, der Englander H. C. SorByY, sah sich dadurch
veranlat, ihm den Namen Perlit zu geben. Abb. 29 zeigt das Gefiige eines rein
perlitischen oder eutektoidischen Stahles in geniigend starker Vergroflerung,
um den streifigen (lamellaren) Aufbau des Gefiiges erkennbar zu machen. Unter-
eutektoidische Legierungen mit weniger als 0,86% C bestehen, da unterhalb
7219 keine weitere Umwandlung stattfindet, aus Ferrit und Perlit (Abb. 28),
iibereutektoidische mit mehr als 0,86 bis 1,7 % C aus Zementit und Perlit (Abb. 30).

Abb. 29. Eisen mit 0,9% C. Geitzt. Abb. 30. Eisen mit 1,28% C. Geidtzt.
V= 500. =500.

Nur die ganz kohlenstoffarmen Legierungen links des Punktes P (etwa 0,04% C)
enthalten keinen Perlit, sie bestehen aus «-Mischkristallen, deren Kohlenstoff-
gehalt mit sinkender Temperatur lings der Loslichkeitslinie P unter Ausschei-
dung von Eisenkarbid (Tertiirzementit) bis auf weniger als 0,01% abnimmt.
Abb. 27 zeigt das einheitlich aus Ferrit bestehende Gefiige von technisch reinem
Eisen.

Reines Eisen hat, wie bereits erwiahnt, eine magnetische Umwandlung bei 7680
(A,-Punkt), bei der es aus dem paramagnetischen in den ferromagnetischen Zu-
stand tibergeht. Bis zu einem Kohlenstoffgehalt von etwa 0,5% vollzieht sich
diese Umwandlung in dem bereits ausgeschiedenen Ferrit bei gleichbleibender
Temperatur (Abb. 23, Linie M 0). Bei hoherem Kohlenstoffgehalt ist das Auf-
treten des Ferromagnetismus lings der Linie O S K verkniipft mit der Ausschei-
dung ferromagnetischen «-Eisens aus den unmagnetischen -Mischkristallen.
Bei 2120 hat reines Eisenkarbid eine magnetische Umwandlung, die mit 4, be-
zeichnet wird und deren Intensitit in den Eisen-Kohlenstoff-Legierungen durch
den Mengenanteil des Karbides bestimmt wird (vgl. S. 25ff.).
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2. Das System Eisen-Kohlenstoff.

Wéhrend in reinen Eisen-Kohlenstoff-Legierungen das System Eisen-elemen-
tarer Kohlenstoff (Graphit) nur sehr schwer zu verwirklichen ist, wird mit zu-

eutektisch {ibereutektisch

Abb. 31 bis 33. Gefiige von grauem Roheisen. Unge#tzt. V = 100.

untereutektisch

nehmendem Anteil gewisser Elemente, wie
Silizium, Aluminium, Titan usw., Graphit
leichter gebildet.

Die primdre Ausscheidung von Graphit
aus der Schmelze kohlenstoffreicher (iiber-
eutektischer) Legierungen erfolgt nach der
Linie "D’ (Abb. 23); die priméire Erstarrung
kohlenstoffarmerer Legierungen (links von (")
erfolgt analog dem Karbidsystem. Die Rest-
schmelze ¢’ mit 4,23% C erstarrt bei 11529,
wenige Grad oberhalb der Eutektikalen des
Karbid-Gleichgewichtes (Ledeburitlinie), zu
einem aus Graphit und geséttigten y-Misch-
kristallen £’ bestehenden Eutektikum (vgl.
Abb. 31 bis 33). Bei weiterer Abkiihlung schei-
det sich aus den y-Mischkristallen — sowohl
aus den primér abgeschiedenen als auch aus
denen des Eutektikums C' — lings E'S’ se-
kundir elementarer Kohlenstoff (Segregat-
graphit) aus; beiungeséttigten Mischkristallen
—d. h. Legierungen mit Kohlenstoffgehalten
zwischen £’ und §’ — beginnt die Abschei-
dung bei entsprechend tieferer Temperatur,
sobald bei der Abkiihlung die £'S’-Linie er-
reicht wird. Zu beachten ist, daB die Linie £’S’
links von E S verlauft; im Gebiete zwischen
diesen beiden Linien sind die y-Mischkristalle
an Graphit schon tibersattigt, in bezug auf
Karbid aber noch ungeséttigt. Kohlenstoff-
armere y-Mischkristalle (Legierungen links S*)
scheiden bei Abkiihlung langs der Linie G S’
Ferrit, d. h. sehr kohlenstoffarme «-Misch-
kristalle aus, deren Zusammensetzung in
Abhiéingigkeit von der Temperatur durch die
Kurve G P’ gegeben ist. Die restlichen
y-Mischkristalle S’, die ihren UberschuB3 an
Kohlenstoff oder Eisen abgegeben haben, zer-
fallen in ein dem Perlit entsprechendes Eu-
tektoid aus «-Mischkristallen P’ und freiem
Kohlenstoff, der allerdings nur einen ge-
ringen Anteil — gewichtsméfBig weniger als

1% — des Eutektoids bildet. Die Temperaturlage dieser Umwandlung —
Horizontale P'S’K’ — ist zu 12° oberhalb der Perlitlinie PSK bestimmt wor-
den. Bei vollstindigem Ablauf des Zerfalls der y-Mischkristalle 8" zum Ferrit-
Graphit-Eutektoid bilden nach Abkiihlung auf Raumtemperatur Ferrit und
elementarer Kohlenstoff die einzigen Gefiigebestandteile im ganzen Konzen-

trationsbereich.

Uber den Verlauf der von P’ ausgehenden Léslichkeitslinie P'Q" des Gra-



Das binére Zustandsdiagramm des Eisens mit Eisenkarbid bzw. elementarem Kohlenstoff. 39

phits im «-Eisen liegen bisher noch keine Beobachtungen vor, sie ist daher nicht
in Abb. 23 eingezeichnet.

Bei der Herstellung von GrauguBl zu FormguBteilen wird aus verschiedenen
Griinden (hohere Verschleififestigkeit, groBere Volumenbestindigkeit, hohere

Abb. 34. GrauguB mit sehr grober und ungiin- Abb. 85. Graugu8 mit ziemlich guter Graphit-
stiger Graphitausbildung. Ungeiitzt. V = 100. ausbildung. Ungeétzt. V = 100.

Festigkeit usw.) ein GuBleisen mit vorwiegend perlitischer Grundmasse unter
AusschluBl von freiem Ferrit bzw. Zementit angestrebt. Um den festigkeitsver-
mindernden Einflul der ein-
gelagerten Graphitlamellen zu-
riickzudréngen, ist man be-
miiht, dieselben in méglichst
gedrungener, am besten grau-
peliger oder knotiger Form
zur Ausbildung zu bringen
(Abb. 34, 35 und 37, vgl. auch
Abb. 310a——g). Dies geschieht
durch Anpassung der chemi-
schen Analyse an die Erstar-
rungs- und Abkithlungsbedin-
gungen des Graugusses, ferner
durch  hinreichende Uber-
hitzung des fliissigen GuB-
eisens, durch Zusatz geeig-
neter Legierungselemente (Nickel, Chrom, Titan u.a.) usw. Beim Temperguf
wird die chemische Zusammensetzung, insbesondere die Summe C 4+ Si so
gewdhlt, dal der GuB zunichst karbidisch (weiB) erstarrt. AnschlieBendes
Tempern im Temperaturgebiet zwischen 850 und 1000° bringt das Karbid
zum Zerfall unter Abscheidung des elementaren Kohlenstoffs in einer fiir die

Abb. 36. Gefiige von schwarzem TemperguB. ¥ = 100.
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Festigkeit und Verformungsfihigkeit des Materials sehr giinstigen knotig aus-
gebildeten Temperkohle, vgl. Abb. 36.

Abb. 37. Bruchgefiige (oben) und Graphitausbildung (unten) von grobkristallinem (links) bzw. im Bruch
feinkristallinem (rechts) GieBereiroheisen. Bruch: ¥V = 1, Mikrogefiige: ¥ = ungeiitzt X 100.

3. Weitere Bemerkungen zu den bindiren Zustandsdiagrammen des
Eisens mit Kohlenstoff bzw. Eisenkarbid.

Die eutektischen Horizontalen. Fiir die Betrachtung der Verhiltnisse bei
GuBeisen am wichtigsten sind die Auffassungen, welche hinsichtlich der Be-
deutung der beiden eutektischen Horizontalen vertreten wurden, da diese im
engsten Zusammenhang stehen mit der Entstehung des grauen Roh- bzw. GuB-
eisens. Wihrend G. CHARPY (I105) annahm, dafl je nach den Abkiihlungsverhélt-
nissen die Erstarrung nach dem einen oder andern der beiden Systeme erfolgen
konne, sprachen F. WUsT und P. GOERENS (106) die Ansicht aus, daf} die Systeme
mit elementarem Kohlenstoff stets aus der Umwandlung des zunichst vor-
handenen karbidhaltigen entstanden sind. Eine #hnliche Auffassung vertraten
auch E. HEYN und O. BAUER (107), welche diesen Mechanismus selbst der Graphi-
tisierung siliziumreicher (~ 4% Si) Eisensorten zugrunde legten.

Durch wiederholte (10malige) Schmelzung und Erstarrung eines synthetisch
hergestellten reinen graphitfreien weillen Roheisens mit etwa 2,5% Ges.-C hatten
R. Rukr und F. GorrENs (108) auf der Erhitzungskurve neben den dem Lede-
burit zugehérigen thermischen Schmelzeffekten bei 1146° zunehmend noch einen
dem Schmelzpunkt des stabilen Eutektikums: Graphit-Mischkristalle zugeschrie-
benen Warmeeffekt bei 11530 festgestellt, bis schlieflich der erstgenannte Effekt
verschwand (Abb. 38, sowie Abb.252). Das Eisen war iiberwiegend grau gewor-
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den. Die Analyse ergab 1,1% Graphit und 1,33% geb. C. Ahnliche Beobachtungen
zeigten sich auch an kohlenstoffreicheren Legierungen, jedoch mit dem Unter-
schiede, daB der Vorgang der Graphitisierung mit zunehmendem C-Gehalt immer
rascher erfolgte. Die wahren Gleichgewichtstemperaturen der Eutektikalen
wurden durch Bildung der Mittel aus den oben erwihnten Schmelztemperaturen
und den hochst gelegenen beobachteten Erstarrungstemperaturen (1146 bzw.
1144° fiir das Zementiteutektikum und 1153 bzw. 11519 fiir das Graphiteutek-
tikum) zu 1145° fiir das metastabile und zu 11529 fiir das stabile System ange-
geben. Da wiederholt sowohl an unter- als auch an iibereutektischen Legierungen
die Bildungstemperatur des Graphiteutektikums im Temperaturintervall zwischen
1147 und 1159° also noch vor der hochst beobachteten Bildungstemperatur
des Zementiteutektikums festgestellt werden konnte, sahen die Verfasser die
fliissige Phase als Ort der Graphitbildung an, d. h. sie vertraten die Ansicht
der direkten Graphitbildung aus der Schmelze. Der Graphitbildung durch Zer-
fall bereits ausgeschiedener Karbide wurde, soweit reine Eisen-Kohlenstoff-

Abb. 38. Pendelversuche zur Ermittlung der Eutektikalen von Roheisen (R. RUER und F. GOERENS).

Legierungen in Frage kommen, nur eine sekundire Bedeutung zugeschrieben,
wobei in reinen, selbst kohlenstoffreicheren Legierungen das Temperatur-
intervall zwischen 1070° und dem Schmelzpunkt des Zementiteutektikums
experimentell als ein solches von sehr kleiner linearer Kristallisationsgeschwin-
digkeit des Graphits, sowohl im Zementit als auch in den y-Eisenmisch-
kristallen, erkannt werden konnte. Freilich galt dies wohl nur unter den
erschwerenden Bedingungen des auftretenden Gegendruckes im Innern der
Eisenkorper, da oberflichlich bereits durch Erhitzungen auf 1120° Graphiti-
sierung eingetreten war. Diese Auffassung wiirde dann die Briicke schlagen zu
den Feststellungen RuERrs, daB reines, aus Weieisen auf dem Riickstandswege
gewonnenes Eisenkarbid bereits von 1125° ab mit merklicher Geschwindig-
keit zerfiel. Die Ruerschen Versuche iiber den Charakter der eutektischen Er-
starrung wurden spéiter von P. GOERENS (109) wiederholt und mittels Differen-
tialabkiihlungskurven vollig bestiatigt gefunden (Abb. 39), was diesen veranlaQte,
seine frithere Auffassung aufzugeben und sich den ,,Dualisten‘ anzuschliefen.
Heute kann es als ziemlich sicher gelten, dal der Graphit des grauen GuBeisens
vorwiegend auf direkte Kristallisation aus der Schmelze zuriickzufiihren ist.
Uber Moéglichkeiten der Graphitisierung siziliumreicherer Eisensorten iiber den
Karbidzerfall vgl. die Ausfithrungen auf Seite 82ff.

Die primire Kristallisation untereutektischer Schmelzen. Die Kurve des
Kristallisationsbeginns reiner Eisen-Kohlenstoff-Legierungen (0 bis 4,27% C)



42 Die konstitutionellen Grundlagen der Eisen-Kohlenstoff-Legierungen.

wurde von R. Ruer und R. KuespER (110) sowie von R. RUER und F. GoE-
RENS (111) ermittelt.

Fiir den Verlauf des Kurvenstiickes J E'E der beendeten Erstarrung sind zu-
néchst die Punkte %’ und E bestimmend.

Eiir die Konzentration des Punktes E’ liegen zwei einwandfreie Bestimmungen
vor, einmal die Bestimmung des 1,32 % betragenden Gehaltes an gebundenem

Abb. 39. Differentialkurven zur Feststellung der eutektischen Haltepunkte von weiBem und grauem Roh-
eisen (P. GOERENS).

Kohlenstoff, den ein grau erstarrter, unmittelbar nach vollendeter Erstarrung

abgeschreckter Regulus reiner Eisen-Kohlenstoff-Legierungen bei den Versuchen

von R. Ruer aufwies, das andere Mal die Bestimmung des im Mittel zu 1,25%
gefundenen Kohlenstoffbetrages,
welchen ein von niederer Tem-
peratur auf 1120° C erhitztes Eisen
zu lésen vermochte (112). Die
beiden Bestimmungen kontrollieren
sich gegenseitig und liefern fiir die
Konzentration des Punktes £’ den
Wert von 1,3% Kohlenstoff. Fiir
den iibrigen Verlauf des Kurven-
astes liegen auBer den friiheren
thermischen Messungen von CAr-
PENTER und KEEeriNg (113) noch
nach der mikroskopischen (Ab-
schreck-)Methode gewonnene exak-
te Messungen von GUTOWSKY (114)
vor, welche den merkwiirdig flachen
Verlauf dieser Kurve in der Nahe
der eutektischen Erstarrungstem-
peratur bestédtigten.

Die Loslichkeit des. Graphits in
fliissigem Eisen. Uber die Los-
lichkeit des Graphits arbeiteten
u. a. 0. Ru¥rr (115) und seine Mit-
arbeiter, ferner H. HANEMANN
(116), WrrTorF (117), R. RUER und

Abb. 40. Loslichkeit des Kohlenstoifs im flissigen Bisen.  oJ. BIREN (718) sowie K. SCHICHTEL

und E. Ptwowarsky (119). RUEr

und BIrREN benutzten fiir ihre Versuche ein schwedisches Holzkohlenroheisen mit:
38%C, 0,06%Si, 0%DMn, 0,02%S und 0,06% P.

Da kohlenstoffgesiittigte iibereutektische Schmelzen oberhalb 1500° sich nur
schwierig oder kaum karbidisch abschrecken lassen, weil die Zerfallsgeschwin-
digkeit des Fe,C in diesen Temperaturgebieten bereits auBerordentlich gro8 ist
und die sicher in groBer Zahl vorhandenen Graphitkeime bei der Erstarrung eine
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impfende Wirkung ausiiben, so wurden die mit Graphit gesittigten Schmelzen
in eine kupferne Kokille zu diinnen Platten von etwa 0,5 bis 0,8 mm Dicke abge-
gossen (Breite etwa 70 mm).

Die Temperaturmessung der Schmelzen geschah bis etwa 1700° thermo-
elektrisch; dariiber hinaus erfolgte die Messung nur optisch. Das Ergebnis der
Versuche zeigt Abb. 40. Aus dem stetigen Verlauf der Loslichkeitskurve und der
Abwesenheit thermisch nachweislicher Effekte zwischen dieser und der eutekti-

Abb. 41. Das Eisen-Kohlenstoff-Diagramm bei héheren Temperaturen und Konzentrationen (W. RUFF).

schen Erstarrungstemperatur schlieBen die Verfasser auf die Abwesenheit eines
Stabilitdtswechsels der mit der Schmelze koexistierenden Kristallart, was beweise,
daf die gefundene Linie tatsichlich die Loslichkeitskurve des Graphits im ge-
schmolzenen Eisen darstelle. Die Extrapolation der Léslichkeitslinie des Graphits
auf tiefere Temperatur lieferte fiir 11520 (die Kristallisationstemperatur des Gra-
phiteutektikums) den Wert 4,15% C (die neueren Versuche von H. Jass und
H. HaANEMANN ergaben 4,23%, vgl. Kapitel Ve).

Von 1800° (bei den Hanemannschen Versuchen schon von 1700°) an waren
die Schmelzen sehr zahfliissig, bei 2300° waren sie nicht mehr zum Ausflieen
zu bringen. Eine Wiederabnahme der Zahigkeit mit weiterer Temperatursteige-
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rung konnte nicht beobachtet werden. Im Gegensatz zu den Versuchen von RUFF
nimmt nach RUER auch zwischen 25000 und 2700° die Loslichkeit des Graphits
immer noch zu. Wie Abb. 40 zeigt, weichen die Ergebnisse der Ruerschen Arbeit
in wesentlichen Punkten von denjenigen RUFFs und WITTORFs ab und kommen
denen von HANEMANN recht nahe. Der von RUFF und WITTORF gefundene Sta-
bilitatswechsel einer koexistierenden Molekiilart ist unwahrscheinlich, und die
bereits von RUFF (120) und seinen Mitarbeitern beobachtete, jedoch auf die Ent-
stehung neuer Bodenkorper (Fe,C?) zuriickgefiihrte starke Zihigkeit der hoch-
gekohlten Schmelzen fiihrte R. RUER einzig und allein auf den gelosten Kohlen-
stoff zuriick. Die von PIwowarsKY und ScHICHTEL gefundenen Werte fir die
Loslichkeit des elementaren Kohlenstoffes im fliissigen
Eisen decken sich praktisch vollig (Abb. 42) mit denen von
RUER und BIREN. PIWoWARSKY und SCHICHTEL arbeiteten
mit einer evakuierten Saugkokille, welche in die geséttigte
Schmelze getaucht wurde und eine schroffe Abschreckung
ermoglichte. Abb. 41 zeigt die Ergebnisse der Ruffschen
Arbeiten im Bereich sehr hoher Temperaturen. Es be-
deuten in Abb. 41:

X = Siedepunkt des reinen Eisens (24500 - 50° bei
etwa 30 mm Druck).

Z = Kohlenstoffgehalt des Dampfes der unter etwa
36 mm Druck siedenden, an Kohlenstoff ge-
sattigten Eisenschmelze (0,92% C).

C'D'HY = Loslichkeitslinie fiir Graphit.
XY = Siedetemperaturen des an Kohlenstoff ge-

sattigten Eisens (36 mm Druck).

Die Temperatur der Verdampfung des reinen und des
an Kohlenstoff gesiattigten Eisens wurde unter 36 mm
Druck ermittelt, desgleichen die Temperatur des der

Schmelze entweichenden Dampfes.
Die Lislichkeit des Zementits im fliissigen Eisen.
R. RUER (121) schlieBt aus seinen Versuchen, daB ein Sta-
bilitdtswechsel der mit der Schmelze koexistierenden Kri-
stallart angesichts des geradlinigen Verlaufs der C.D-Kurve
Abb. 42. Lislichkeit desele- njcht wahrscheinlich ist, daB demnach die Linie der
mentafrl%lésigfghllﬁgesg? fts tm Zementitloslichkeit vollstindig unterhalb der Loslichkeits-
linie des Graphits liegt, d. h. ausschlieflich dem sog. meta-
stabilen (karbidischen) System angehort. Aus der Beobachtung an Schmelzen
(unter Benutzung des fiir die Ermittelung der Linie ("D’ verwendeten schwedi-
schen Holzkohlenroheisens), die bei ca. 2000° mit Graphit geséttigt, alsdann
um 100 bis 2000 iiberhitzt und schlieBlich durch AusgieBen in eine diinne Cu-
Kokille abgeschreckt worden waren, wobei sich eine strukturell homogene Le-
gierung der Zusammensetzung Fe,C abgeschieden hatte, leitet RUER den Schlu
ab, daB der Zementit sich aus einer einzigen (fliissigen) Phase und nicht durch
Zusammentreten zweier Phasen, etwa einer Schmelze -} einer Kristallart gebil-
det haben konne. Dies bedeutet, daB umgekehrt das Einschmelzen von reinem
Zementit zu einer homogenen Schmelze filhren miiite. Der direkte Beweis, dafl
der Zementit unzersetzt, also unter Ausbildung eines offenen (nicht verdeckten)
Maximums schmelze, lieB sich allerdings nicht fithren, da eben reiner Zementit
bei hoheren Temperaturen (von 1100° ab) mit merklicher Geschwindigkeit unter
Abscheidung von Kohlenstoff zerfillt. Dies geht aus folgenden Zahlen von
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RUER hervor (122), welche die Zersetzung des aus dem oben erwadhnten schwe-
dischen Holzkohlenroheisen durch Extraktion mit doppelt normaler Salzsiure
[Methode von Myrius, FORSTER und SCHONE (123)] gewonnenen Zementits nach
10 Minuten langem Glithen bei der angefiihrten Temperatur zeigen:

Temperatur | Ausgeschiedener | Zersetzungsgrad
P Kohlenstoff in % |  (124) in % Bemerkungen
1112 0,32 6 nicht geschmolzen
1132 3,40 63 » »
1164 — — geschmolzen (Ledeburit)

Folgerungen aus dem Verlauf der Loslichkeitslinien. Die Ausscheidungstem-
peratur des metastabilen Eutektikums entsprechend der Horizontalen ECF
war bereits frither zu 1145° C bestimmt worden. Die Konzentration des eutek-
tischen Punktes C ergab sich als Schnittpunkt der Horizontalen ECF mit der
Schmelzkurve CD zu 4,23% Xohlenstoff (heute bei 4,27% C angenommen).
Die von RUER angegebene allgemeine Form der Loslichkeitskurve des Zementits
(Abb. 23) zeigt einen geringeren Temperaturanstieg als die Linie C'D’, d. h. das
Temperaturintervall, welches bei weil3 erstarrenden Legierungen ohne Graphit-
abscheidung iibersprungen werden mufl, wird mit zunehmendem Xohlenstoff-
gehalt immer grofler. Vielleicht ist auch diese Tatsache ein Grund, dafl es bei
sehr C-reichen Legierungen schwierig ist, die Graphitabscheidung selbst bei
schneller Abkiihlung zu verhindern.

Verlingert man die Léslichkeitskurven iiber CD und ¢’D’ nach unten, so ist
nach Lage der Kurven ein Schnittpunkt zu erwarten, welcher einem Stabilitits-
wechsel der mit der Schmelze koexistierenden Kristallart entspridche. Ob sich
dieser Unterkiihlungszustand praktisch verwirklichen 1a8t, ist jedoch zweifel-
haft.

Aus den Arbeiten von F. SAUERWALD und seinen Mitarbeitern (725) tiber
die Volumeninderungen beim Erstarren von weilem und grauem Gufleisen
und unter Beriicksichtigung der Formel von Crausius-CLAPEYRON, welche
die Abhingigkeit monovarianter Gleichgewichte von Druck und Temperatur
darlegt (126)

aT AT ..
=R (R, = Umwandlungswirme),

berechnete E. ScHEIL (127) den Schnittpunkt der beiden erwdhnten Gleichge-
wichtslinien unter der Annahme, daf} ihre Verlingerungen nahezu Geraden dar-
stellen und die Umwandlungswirme R, fiir beide Eutektika etwa 40 cal/g be-
trigt, den Gleichgewichtsdruck zu etwa 300 kg/cm2. Da jedoch kleine Fehler in
den BestimmungsgroBen die Lage des Schnittpunktes stark verindern, nahm
ScHEIL vorsichtigerweise die GroSenordnung des Gleichgewichtsdruckes zu etwa
1000 kg/cm? an.

Die Losliehkeit des Graphits und des Zementits im festen Eisen. R. Rurr (128)
und N. ILJIN benutzten fiir ihre Versuche zur Ermittelung der Loslichkeit des
elementaren Kohlenstoffs im festen Eisen ein weiles schwedisches Roheisen mit
0,05% Siund 4 bis 4,5% C, das durch Umschmelzen im Vakuum und langsame
Erstarrung so weit graphitisiert worden war, da3 es weniger als 0,5% gebundenen
Kohlenstoff enthielt. Das so behandelte Roheisen besaf} fein ausgebildeten eutek-
tischen Graphit. Je 4 bis 10 g dieses Eisens wurden in Quarzrohren von 1 cm
Weite und 3 cm Lénge eingeschmolzen und bis zur Einstellung des Gleichgewichts-
zustandes bei steigenden Temperaturen gegliiht (6 Stunden geniigten vollauf)
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und darauf in kaltem Wasser abgeschreckt. Als untere Grenze der Léslichkeit
ergaben sich folgende Resultate:

7000 . ... L. keine Zunahme an gelostem Kohlenstoff
800° . . . . .. 0,75%
900° . . . . .. 0,84 %

10000 . . . . .. 0,99 %

11000 . . . . . . 1,24 %

11200 . . . . . . 1,25%

Versuche, von der iibersittigten Losung aus durch Tempern eine direkte
Ermittelung der oberen Grenze fiir die Loslichkeit des elementaren C im festen
Eisen vorzunehmen, schlugen fehl, da der beim Erhitzen auf etwa 1100° in Losung
gegangene Kohlenstoff selbst bei sehr langsamer anschlieBender Abkiihlung auf
die zwischen 800 und 1100° gelegene Abschrecktemperatur sich nicht wieder aus-
schied. Eine Wiederausscheidung trat erst dann ein, wenn die Probe vor der Ab-
schreckung schon auf eine unterhalb 800° liegende Temperatur abgekiihlt war,

merkwiirdigerweise aber in diesem Falle selbst
dann, wenn das unterhalb 800° liegende Tempe-
raturintervall verhaltnismaBig schnell durchlaufen
wurde. Dieses Temperaturintervall erh6hter Aus-
scheidungsgeschwindigkeit war nach unten hin
ziemlich verbreitert, und selbst bei 400° trat an
den von 800° abgeschreckten Proben nach drei-
stiindigem Glithen noch nachweisliche Temper-
kohlebildung ein. Obwohl demnach zwischen 800
und 1100° eine merkliche Kohlenstoffausscheidung
nicht stattfand, war dennoch der unterhalb 800°
Abb. 43. Einflug von Zeit und Tempera- eintretende Betrag der Kohlenstoffausscheidung
o altf(}.déi{fnlxlagmulgd T G?x;?é):)r}mme um so grofer, je linger das Eisen in dem Inter-
vall oberhalb 800° vorher geglitht worden war.
Unter Anlehnung an die frither erwihnten Arbeiten von G. TAMMANN iiber die
Kristallisations- und Schmelzvorginge leiteten die Verfasser daraus ab, da$3

1. das Temperaturgebiet zwischen 800 und 1100° als ein solches groBer
Keimbildung (KZ) fiir den elementaren Kohlenstoff, aber geringer Wachstums-
geschwindigkeit (K@) der gebildeten Kristallisationszentren,

2. das Temperaturgebiet unterhalb etwa 800° als ein solches grofler Wachs-

tumsgeschwindigkeit, aber geringer spon-
) _Zahlentafel 13. taner Keimbildung des elementaren Koh-
Loslichkeit des Zementits im festen jo o4 trc anoncohon sei.

i h N.J. . . .
Eisen (nach N.J. Warx) Diese Auffassung deckt sich auch mit

Loslichkeit des Zemen- dem Ergebnis &lterer Versuche von

Temfeéatur Gev:l_t‘; HIl{fhllseﬁtoff G.CrARPY und L. GRENET (129) an einem

2 Eisen mit 3,2 % C und 1,25% Si (Abb. 43).

1065 1,65 Fiir die Léslichkeit des Zementits im

1035 1,59 festen Eisen konnen die Angaben von

lgég }’gg N. J. Wark (130) gelten. Die von ihm an-

975 1.45 gegebenen Werte sind in Zahlentafel 13
935 1,32 zusammengestellt.

895 1,21 Die eutektoiden Gebiete der Zustands-

diagramme. Die Gleichgewichtstempera-
tur fiir die der Perlitumwandlung entsprechende Horizontale PSK ist von
R. RUER (131) zu 721° bestimmt worden. Die Konzentration des Perlitpunktes S
liegt bei etwa 0,86 % Kohlenstoff. Da schon sehr geringe Mengen Kohlenstoff sich
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in weichem Eisen als Perlit nachweisen lassen, so hielt man diesen Betrag der
Loslichkeit frither fiir so gering (132) und wenig von Bedeutung, da man ihn
im Zustandsdiagramm nicht zum Awusdruck brachte. Heute miBt man dieser
Loslichkeit jedoch erhohte Bedeutung zu, da sie die Grundlage der mit ,,Zeit-
hirtung® frijher (,,Ausscheidungshértung‘‘) bezeichneten Vergiitungsvorginge ist.
Wiahrend nun K. Hoxpa und K. Tamura (133) (vgl. Abb. 44) das Loslichkeits-
gebiet des «-Eisens durch entsprechende Verbindung des Nullpunktes mit dem
Punkt maximaler Loslichkeit des d-Eisens (§-Eisen = «-Eisen mit etwas ver-
groBerter, durch die thermische Ausdehnung bedingter Gitterkonstante, vgl.
S.17) abgrenzen, haben E. H. Scavrz und W. Ko6steER (134) die Loslichkeit
des reinen Eisens fiir Kohlenstoff zu 0,04 % bei 700° und zu 0,008% bei Zimmer-
temperatur festgestellt. Bei langsamer Abkiihlung scheidet sich der Kohlenstoff
als Karbid, und zwar sehr gern an den vorhandenen Korngrenzen (Abb. 826) ab,
was die Sprodigkeit mancher FluBeisensorten erkldren soll.

Die Kurve E’S8’ trifft bei kontinuierlicher Verlange-
rung die Kurve G 08 bei etwa 740° und einer Kohlen-
stoffkonzentration von 0,7%. Nimmt man an, daf3 im
stabilen System die Lage der Ferritlinie unverindert
bleibt, so verlangt die Theorie die Existenz eines Eutek-
toids von Ferrit und Graphit (Temperkohle). Struk-
turell hat sich allerdings ein solcher Gefiigebestandteil
noch nicht einwandfrei nachweisen lassen, wenngleich
wiederholte Beobachtungen eine dahingehende Ver-
mutung zulassen. So hat z. B. E. PIWOWARSKY im
Rahmen einer Arbeit iiber umgekehrten HartguB (135) als
Zufallsprodukt eine Gefiigeerscheinung festgestellt, nach
welcher im Perlit und an den Randgebieten des sekun-
dar ausgeschiedenen Karbids sehr feine punktférmige
Ausscheidungen von elementarem Kohlenstoff zu beob-
achten waren, desgl. in einer spateren Arbeit iiber legier-
ten HartguB (136) neben einer gréBleren Temperkohle-
ausbildung noch sehr fein iiber das gesamte Gefiigefeld
verteilt eine éuBerst feine Ausscheidung elementaren Koh- $bb. &4 Loslichkeitsverlauf des
lenstoffs beobachtet, die méglicherweise mit dem stabilen (K. HoNpa und K. TAMURA).
Eutektoid in Zusammenhang gebracht werden kénnte.

Auch A. Haves und H. E. FLANDERS (I37) machten die Beobachtung, daf
bei sehr vorsichtigem Polieren im Schliffbild eine grofle Zahl feiner Graphitpunkte
durch den Ferrit verstreut sichtbar waren, die bei weniger vorsichtigem Polieren
der Beobachtung entgingen. Dieses Gefiige wurde bei TemperguBl erhalten, nach-
dem dieser einen Tag auf 885° erhitzt worden war, mit einer Geschwindigkeit
von 8,9%/st auf 720° abgekiihlt, 1 Stunde auf dieser Temperatur gehalten und dann
abgeschreckt wurde. Schreckte man bei 720° ab, ohne 1 Stunde auf Temperatur
zu halten, so waren nur an den Korngrenzen feine Graphitabscheidungen zu be-
obachten, im iibrigen aber die feste Losung noch etwa zur Hélfte vorhanden. Das
feine Gemisch von Ferrit und Graphit wurde von den Verfassern als das Eisen-
Kohlenstoff-Eutektoid angesprochen.

Auch H. Pinsn (138) glaubt in grauem GuBeisen diesen Gefiigebestandteil
beobachtet zu haben.

Thermisch konnte die Existenz des stabilen Eutektoids von R. Rurr (139)
nachgewiesen werden. Aus Elektrolyteisen mit 0,0012% C und 0,025% P (frei
von Mangan, Kupfer und Silizium) stellte er sich durch Zusammenschmelzen
mit Zuckerkohle ein Roheisen mit etwa 5% Kohlenstoff her, das er durch lang-
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same Abkiihlung und wiederholte Pendelung zwischen 1000° und etwa 1165° weit-
gehend graphitisierte. Dieses Eisen zeigte bei wiederholten Pendelungen zwischen
600° und 772° neben dem normalen thermischen Effekt des Perlits einen mit zu-
nehmender Erhitzungszahl immer deutlicher sich ausprigenden 12° hoher ge-
legenen zweiten Haltepunkt auf den
Erhitzungskurven (Abb.45), welcher
dem Inlésunggehen elementarer, per-
litischer Kohlenstoffanteile zuge-
schrieben wurde. Der Nachweis
zweier eutektoider Linien erfolgte
demnach ganz analog der Versuchs-
filhrung, durch welche RUER vorher
die Existenz der zwei eutektischen
Horizontalen dargelegt hatte. Der
eutektoide Perlitpunkt des stabilen
Gleichgewichts wurde von RUER zu
0,7% Cund 733° C festgelegt. CYRIL
WELLS (140) fand bei dilatometri-
schen Messungen durch Extrapola-

tion die Temperatur des Graphit-

Abb. 45. Zeit-Temperaturkurven zum Nachweis des stabil . .
Butektoids (R, Romny. o oo SN outektoids zu 738 - 3°. Die Uber-

einstimmung mit den Befunden von
R. RuEr (7339) ist also ziemlich befriedigend, wahrend sich gegeniiber den An-
gaben von A. Haves und H. E. FLANDERS (137) eine starke Abweichung er-
gibt. Bei Erbitzungs- und Abkiihlungsgeschwindigkeiten von nur 0,5%/min wur-
den die Temperaturen 730° ¢ und 750° t gefunden.

IV. Uber den molekularen Aufbau kohlenstoffhaltiger
Losungen.

Das Dualsystem der Eisen-Kohlenstoff-Legierungen zwingt uns die Frage
auf nach dem molekularen Aufbau der fliissigen bzw. festen Losungen des Koh-
lenstoffs im Eisen, iiber den die Phasenregel bekanntlich keinen AufschluB3 gibt.
Schon P. GoERENS (141) behandelte unter Auswertung des Gesetzes der mole-
kularen Gefrierpunktserniedrigung (nach RaouvLt bzw. vaxN’t Ho¥r) die Frage,
ob der Kohlenstoff sich als solcher oder als Karbid im fliissigen Eisen in Losung
befinde. Aber selbst die fiir verdiinnte Losungen giiltige Rothmundsche Formel:
€ — ¢y
A
M = Molekulargewicht des gelosten Korpers,

o = Schmelzpunkt des reinen Metalls,

¢t; = Bezugstemperatur,

¢, bzw. ¢; = Konzentrationen der Liquidus- bzw. Solidusphase bei der Tem-
peratur #,,

E = molekulare Gefrierpunktserniedrigung des Losungsmittels

to_'tle

erwies sich im vorliegenden Falle als nicht anwendbar, da z. B. eine noch als ver-
diinnt zu bezeichnende Loésung von 1% Kobhlenstoff im Eisen einer etwa 15 proz.
Karbidlosung entspricht, letztere aber nicht mehr als verdiinnt im Sinne des
vorliegenden Gesetzes anzusprechen ist. Aus der Tatsache, dal derartige Rech-
nungen unter Zugrundelegung des erwidhnten Gesetzes sich mit dem Ergebnis
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der thermischen Analyse auch nicht annahernd deckten, schlofl P. GoErENs, dafl
offenbar die Loésung fir seine Berechnungen zu konzentriert war, d. h. den
Kohlenstoff vorwiegend als Karbid gelost enthielt.

Die spéteren Messungen von F. SAUERWALD (742) und seiner Mitarbeiter iiber
die Volumenéinderungen beim Einschmelzen von weiflem und grauem Roheisen
deuteten ebenfalls darauf hin, dal beim Einschmelzen selbst von grauem GuBeisen
die entstehende Schmelze der Ort der Bildung erheblicher Karbidmolekiile sei.
Inzwischen hat sich auch ergeben, daB in siliziumhaltigen Eisen-Kohlenstoff-
Legierungen neben den Karbiden auch die Silizide weitgehend bestehen blei-
ben (143).

Hilt man aber am Dualsystem fest, so sollte fiir die direkte Ausscheidung
des Kohlenstoffs aus der Schmelze ebenfalls eine Erklirung gefunden werden.
Wofern man eine gewisse Dissoziation des Karbids in der Schmelze annehmen
darf, konnte man sich den Vorgang der Graphitisierung unter Zugrundelegung
des Massenwirkungsgesetzes wie folgt denken:

[Fe.C]
[Fe]*[C]

=K (6)

fiir eine Temperatur unmittelbar vor beginnender Erstarrung. Kristallisiert nun
der Kohlenstoff [C] aus, so wird das Gleichgewicht gestort in dem Sinne, daf3 durch
erneuten Zerfall von Karbidmolekiilen in der Schmelze die Kohlenstoffkonzen-
tration auf der durch die Konstante K geforderten Héhe bleibt, d. h. die Gleichung

Fe,C=3Fe+C (7)

verlduft iiber den Vorgang fortlaufender Dissoziation des Fe,C so lange im Sinne
nach rechts, bis der eutektische Graphit vollkommen abgeschieden ist. Diese
Auffassung entspricht durchaus einer bereits frither von F. WUsT (144) ausge-
sprochenen Ansicht, wobei dieser sich u. a. wie folgt duBlerte:

,»Vom theoretischen Standpunkte aus miissen bekanntlich sémtliche in einem
System auftretenden Molekiilarten in jeder Phase vorhanden sein. Daraus folgt,
daB die Losungen von Kohlenstoff im Eisen, da sie nicht nur mit elementarem
Kohlenstoff, sondern auch mit Zementit koexistieren kénnen, den Kohlenstoff
sowohl in elementarer Form als auch als Karbid enthalten miissen. Uber das
Mengenverhiltnis, in dem diese Molekiilarten zueinander stehen, sagt die Theorie
nichts aus. Sie verlangt eben nur, daB die Menge fiir keine der beiden Formen
genau Null ist. Nehmen wir an, die Losungen des Kohlenstoffes in Eisen enthielten
diesen so gut wie ausschlieBlich in elementarer Form; in diesem Falle und in An-
betracht der guten Kristallisationsfihigkeit, die wir im allgemeinen bei Legie-
rungen beobachten, wiire kein Grund vorhanden, warum der infolge einer Tem-
peraturerniedrigung zuviel geloste Kohlenstoff sich, wenn iiberhaupt, nicht in
elementarer, d. h. in der unter den gegebenen Bedingungen stabilen Form aus-
scheiden sollte. Nehmen wir jedoch an, daB der Kohlenstoff so gut wie aus-
schlieBlich als Karbid gelost ist, so wird dies ohne weiteres verstandlich. In diesem
Falle muB3 die sich in elementarer Form ausscheidende Kohle in dem MaBe, in
dem sie abgeschieden wird, durch Zersetzung des Zementits nachgeliefert werden.
Erfolgt die Abkiihlung gegeniiber der Zersetzungsgeschwindigkeit des gelosten
Zementits mit sehr groBer Geschwindigkeit, so wird die Menge des ausgeschie-
denen Graphits praktisch Null sein. Wird nun die Zementitkurve iiberschritten
und dadurch dem Kohlenstoff die Moglichkeit gegeben, sich in Form von Zemen-
tit auszuscheiden, so kommt, da der auszuscheidende Korper als solcher in der
Losung vorhanden ist, seine Bildungsgeschwindigkeit fiir das Kristallisations-
vermdgen nicht in Betracht. Daher wird es unter sonst gleichen Verhéltnissen

Piwowarsky, GuBeisen. 4
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einer weit groferen Abkiihlungsgeschwindigkeit bediirfen, um auch die Gleich-
gewichtskurve des Systems Zementit-Eisen zu tiberspringen.‘

Spéter wies u. a. auch A. PorTEvVIN (145) auf die Moglichkeit eines Gleich-
gewichts zwischen Eisen, Eisenkarbid und elementarem Kohlenstoff in flissigen
Eisen-Kohlenstoff- Leglerungen hin. Inzwischen haben auch die Viskositats-
messungen von H. EssEr, F. GREis und W. Buncarpr (vgl. Kapitel XIIb,
Seite 332) den Beweis erbracht, daBl erhebliche Unterschiede im molekularen
Aufbau weiller und grauer GufBeisensorten bestehen miissen.

Auch iiber den molekularen Aufbau kohlenstoffhaltigen y-Eisens lassen
sich #hnliche Betrachtungen anstellen. Hier gehen freilich einige amerika-
nische Forscher, u. a. H. A. ScHWARTZ (146) so weit, daB sie einen Unterschied
machen zwischen der festen Losung des metastabilen Systems (Austenit) und der
mit ,,Boydenit” bezeichneten entsprechenden Loésung des stabilen Systems,
wobei sie allerdings einen gewissen Siliziumgehalt des Eisens als Vorbedingung
fiir die Entstehung des Boydenits anfiihren. Sie kamen zu diesen SchluBfolgerun-
gen auf Grund von mikroskopischen Untersuchungen sowie Beobachtungen der
Laslichkeitseigenschaften und der elektrischen Leitfahigkeit eutektoiden Stahls
im Vergleich zu schmiedbarem GuB. Obwohl z. B. bei abgeschrecktem GuB der
Gehalt an gebundenem Kohlenstoff die Perlitkonzentration iiberstieg, sind die
Unterschiede des spez. Widerstandes zwischen abgeschreckten und nicht abge-
schreckten Proben kleiner als die entsprechenden des eutektoiden Stahls. Im
Boydenit kann nach H. A. ScEwaARTz das C-Atom die Eisenatome im Gitter er-
setzen, was jedoch bei den sehr unterschiedlichen Atomvolumina freilich hochst
unwahrscheinlich ist (Abb. 16). Interessant ist in diesem Zusammenhang eine
personliche Mitteilung von E. C. Batxy an H. A. ScEWARTZ: ,,Der aus dem Zemen-
tit eines weilen GuBeisens durch Lésen in Kupferammoniumechlorid erhaltene
C ergab keine Interferenz bei der rontgenographischen Untersuchung, d. h. die
Atome dieses C sind nicht oder héchstens nur sehr wenig kristallographisch
geordnet. Man kann also annehmen, daf} die C-Atome im Gitteraufbau des
Zementits, wenn iiberhaupt an andere Atome, so nur an Fe-Atome gebunden
sind.‘

R. S. ARCHER (147) und D. MERIcA (I148) sprechen auf Grund ihrer Versuche
die Ansicht aus, daB nicht nur Temperkohle, sondern auch graphitischer Kohlen-
stoff direkt im y-Eisen loslich sei ohne Zwischenstufe einer vorausgegangenen
Karbidbildung. K. HoNpa (149) glaubt auf Grund von Raumgitterbetrachtungen
eine atomare Losung des Kohlenstoffs im Austenit annehmen zu miissen. Auch
JEFFRIES und ARCHER (Z50) ziehen aus der guten Diffusionsfihigkeit des Kohlen-
stoffs im Austenit den SchluB, er konne darin nicht als Zementit vorliegen, wie
dies u. a. SAUVEUR (151) annimmt, da die groBen Fe,C-Molekiile nicht durch das
y-Eisengitter hindurchwandern konnten. Fiir die Folgerung von JEFFRIES und
ARCHER spricht auch die Feststellung von R. ScHENK (152), daBl im Gleichge-
wicht mit teilweise graphitisierten Legierungen die Gasphase die gleiche ist wie
im Gleichgewicht mit Kohlenstoff.

WESTGREN (153) fand bei seinen rontgenographischen Untersuchungen, da8
der Kohlenstoff der festen (y)-Losung nicht die Eisenatome im flichenzentrierten
Gitter ersetze, sondern stets in den Gitterzwischenriumen sich anordne, demnach
nur eine Art fester Losung existiere. Das hélt allerdings A. Haves (154) nicht ab,
anzunehmen, dafl evtl. die beiden mit Austenit und Boydenit bezeichneten
Losungen sich durch die Zahl der kohleeingelagerten Elementarkuben unter-
scheiden koénnten, und wenn der Zementit tatséchlich iiber die ganze Tempera-
turskala des festen Aggregatzustandes gegeniiber dem reinen Eisen bzw. dem
elementaren Kohlenstoff instabil sei, so sei ohne weiteres zu erwarten, daB die
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Loslichkeit des Eisens fiir Fe,C (die metastabile Phase) eine gréfiere sein miisse als
diejenige fiir Kohlenstoff (159).

Jedenfalls wurde auch an vielen anderen, iiber die Zahl der Messungen West-
grens hinausgehenden Versuchsstiicken durch Vergleich der beobachteten und
aus den Gitterabstdnden errechneten Dichte des Austenits bisher lediglich der
Nachweis erbracht (154), dal der Kohlenstoff nicht durch Atomsubstitution in
das yp-Eisen eintritt, sondern ein eigenes Gitter bildet, das in das y-Eisengitter
hineingestellt ist, wobei eine kleine Dehnung des letzteren eintritt. Die Frage
nach der chemischen Konstitution bleibt nach wie vor offen. Sie konnte geklart
werden durch Anwendung der van’t Hoffschen Gleichung (Gesetz der moleku-
laren Gefrierpunktserniedrigung), die fiir beide Losungsarten verschieden lauten
miiite. Leider reichen hierzu die bisherigen Versuchsunterlagen noch nicht aus.
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V. Der EinfluBl des Siliziams auf die Gleichgewichts-
und Graphitisierungsvorgiinge.
a) Allgemeines.

Bei Abwesenheit von Silizium oder anderer graphitférdernder Elemente
(Aluminium, Nickel, Kupfer, Titan usw.) ist die Zerfallsgeschwindigkeit des an
sich thermodynamisch instabilen Eisenkarbids so gering, da8 sie nicht ausreicht,
um wihrend der Abkiihlung flissigen GuBeisens eine Zerlegung des kristallisie-
renden oder bereits auskristallisierten Eisenkarbids unter Abscheidung elemen-
taren Kohlenstoffs zu bewirken. Aber auch Kernzahl und vor allem die Werte
fir die Kristallisationsgeschwindigkeit des Graphits aus der Schmelze sind zu
klein, um eine direkte Abscheidung von Graphit aus der Schmelze zu ermog-
lichen. Mit steigendem Siliziumgehalt dagegen nehmen Kernzahl und Kristalli-
sationsgeschwindigkeit fiir die Bildung des Graphits sowohl aus der erstarrenden
Schmelze als auch beim Zerfall freien Eisenkarbids zu. Je grofer die Abkiihlungs-
geschwindigkeit bzw. je geringer die Wandstérke des GuBstiicks, um so héher mufl
grundsétzlich der im GuBeisen anwesende Siliziumgehalt sein, wenn das Eisen
grau erstarren soll. Dafl Silizium in so starkem MaBe die Graphitbildung begiin-
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stigt, obwohl es selbst sehr stabile Karbide (unter dem Lichtbogen oder bei sehr

hoher Temperatur) zu bilden vermag, liegt darin begriindet, daf es sehr stabile

(stark exotherme) Mischkristalle und Silizide mit dem Eisen eingeht, und auf

diese Weise der Grundmasse Eisen entzieht. Die komplexen Silikokarbide da-

gegen sind wesentlich instabiler als reines Eisenkarbid und zersetzen sich leicht

unter Graphit- bzw. Temperkohleabscheidung. Die Silizide jedoch sind so be-

stindig, daB sie noch in hoheren Temperaturbereichen des flissigen Eisens auf-

treten und die Bildung von Eisenkarbidmolekiilen in der Schmelze erschweren.
Die Herstellung von Roheisensorten mit bestimmten Siliziumgehalten fiir die

Zwecke der EisengieBereien geschieht im Hochofen unter relativ saurer Schlacke

bei hoheren Windtempera-

turen und oft auch groBeren

Schlackenmengen,damiteine

weitgehende Reduktion von

Silizium im Gestell des Hoch-

ofens erfolgen kann, da diese

vorwiegend auf direktem

Wege durch festen Kohlen-

stoff vonstatten geht. Aber

auch synthetische Eisensor-

ten mit verschiedenen Sili-

ziumgehalten werden seit

Jahren in elektrisch betrie-

benen Ofen hergestellt. Die

Einfithrung von Silizium in

siliziumarme Gattierungen

kann aber auch durch Ferro-

silizium  (Hochofensilizium

oder hoherprozentiges, im

Elektroofen gewonnenes Fer-

rosilizium) bzw. durch die be-

kannten Siliziumpakete er-

folgen. Auf der richtigen

Abstimmung des Silizium-

gehaltes im GuBeisen auf die

iibrigen Begleitelemente, ins-

besondere den Kohlenstoff,

sowie auf die zu erwartende

Abkiihlungsgeschwindigkeit

des GuBeisens und die Wand- Abb. 46. Biniires Zustandsdiagramm Eisen-Silizium.

dicke der GuBstiicke, basiert

die wichtigste Voraussetzung fiir die wirtschaftliche Herstellung eines dem Verwen-

dungszweck angepaBten GuBeisens, nimlich eine ausreichende Treffsicherheit.

Zur Beherrschung der Kristallisationsvorgénge von Gufeisen ist daher die Kennt-

nis der bindren bzw. ternidren Zustandsdiagramme des Eisens mit den Begleit-

elementen unbedingt vonnoten.

b) Das biniire Zustandsdiagramm Eisen-Silizium.

Abb. 46 zeigt das binire Zustandsdiagramm Fe-Si, wie es auf Grund zahlrei-
cher Forschungsarbeiten (I) heute als zutreffend angesehen werden kann. Ledig-
lich der Konzentrationsbereich um 50% herum bedarf noch weiterer Klirung.
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Es treten drei Silizide auf. Zwei derselben, welche annidhernd den Verbindungen
FeSi (33,7% Si) und FeSi, (50,3 % Si) entsprachen, sind von etwas veridnderlicher
Zusammensetzung. Diese zwei Phasen und die beiden Endphasen bilden zu-
sammen drei Eutektika. Das «- bzw. J-Eisen bildet ein zusammenhingendes
Konstitutionsgebiet (Abschniirung des y-Gebietes, Grenzkonzentration etwa
2,5% Si). Die Zusammensetzung des a- Eutektikums (Punkt F') betragt 21,2 % Si (4),
die Sattigungsgrenze der o-Eisenmischkristalle bei Zimmertemperatur 16,8% Si
(Punkt Q).

Die Verbindung Fe,Si, (25,3% Si) bildet sich bei langsamer Abkiihlung im
Bereich von etwa 1025° durch Umsetzung des Silizides FeSi (33,7% Si) mit den
siliziumreichen Mischkristallen und zeigt eine magnetische Umwandlung bei 90°.

¢) Das ternire Diagramm Eisen-Kohlenstoff-Silizium.

Das terndre Diagramm Eisen-Eisenkarbid-Eisensilizid der &lteren Fassung
nach den Arbeiten von F. WirsT und O. PETERSEN, W. GONTERMANN, K. HoNDA
und T. MurarAmI (Abb. 46a), A. Kr1z und F. PoBoRIL u. a. (1) erhielt eine be-
merkenswerte Verénderung durch die auf phasentheoretischen Betrachtungen
fuBlende Arbeit von E. ScHEIL (2), der die Raumkurve des doppelt gesittigten
y-Mischkristalls in den Endpunkt y eines bei etwa 1200° liegenden Vierphasen-
gleichgewichts (« (0)-Mischkristalle, y-Mischkristall, Zementit und Schmelze) ein-
laufen 148t und nicht, wie die friiheren Forscher, insbesondere W. GONTERMANN
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und T. MurakAwmI (1), in die kohlenstoffreie Eisen-Silizium-Legierung bei 16,8 % Si
(max. Sittigung des o-Mischkristalls.

E. ScuEm (2) projizierte nach den Versuchsergebnissen von K#1z und Po-
BORIL den Zustandsraum der ternidren Mischkristalle auf die Seite des reinen
Systems Eisen-Silizium, wobei sich das in Abb. 47 wiedergegebene Bild ergab.
Es zeigt, wie sich mit wachsendem Kohlenstoffgehalt das Existenzgebiet des
homogenen Mischkristalls zu hoheren Siliziumgehalten verschiebt. Die Konzen-
tration des terndren Mischkristalls maximaler Sittigung an Kohlenstoff und
Silizium ergab sich hier zu 0,32% Kohlenstoff bei 9,1% Silizium.

A. K#1z und F. Poorir (41) lieferten spiter einen weiteren Beitrag
zum terndren System Eisen-Kohlenstoff-Silizium, das sie damals bis zu Koh-
lenstoffgehalten von 4%
und  Siliziumgehalten
von 16% untersucht
haben. Sie legten die
Gleichgewichtslinien so-
wohldesstabilenalsauch
des metastabilen Zu-
standsschaubildes fest,
wodurchzum erstenMale
die Aufstellung eines ter-
néren Doppeldiagramms
fir Dreistoffgemische
versucht wurde. Die
Konzentrationen  der
doppeltgesittigten Kan-
ten wurden in tibersicht-
lichen Projektionen auf
die Zweistoffschaubilder
mitgeteilt. Die Konzen-

trationen der Eckpunkte

. o Abb. 47. Das terndre Diagramm ZEisen-Kohlenstoif-Silizium. Projektion
der Vlel‘phasenﬂ%he der Eisenecke auf die Seite Eisen-Silizium (E. SCHEIL).

sind gegeniiber den von
E. ScuEiw aus den fritheren Messungen von K1z und PoBoRIL extrapolierten
etwas verschoben. Die neuen Werte sind im metastabilen System:

o-Eeke . . . . ... .. .. 0,26 % C 10,2 % Si

y-Ecke . . . . . . .. ... 0,54% C 8,2% Si

Schmelze . . . . . . . . .. 2,61 % C 6,9 % Si.
und im stabilen:

o«-Ecke . . . . . ... ... 0,22% C 9,7% Si

y-Ecke . . . . . . .. ... 0,52 % C 7,7% Si

Schmelze . . . . . . . . .. 2,64% C 6,4 % Si

Zu bemerken ist, daB nach diesen Messungen der Zementit bis zu 5% Si in fester
Losung aufnehmen kénnte. Zur genauen Bestimmung reichten allerdings die Mes-
sungen nicht aus, wie auch E. ScHEIL in einem Referat iiber die genannte Arbeit
betonte (42).

Neuerdings haben H. Jass und H. HANEMANN (3), ausgehend von den friihe-
ren Untersuchungen verschiedener Forscher (I) iiber den Verlauf des Eisen-
Kohlenstoff-Eutektikums bei steigendem Siliziumzusatz durch thermische und
chemische Analyse sowie mikroskopische Gefiigeuntersuchungen, die von dem
bindren Eutektikum Eisen-Kohlenstoff zu dem « -+ é-Eutektikum (Punkt F
in Abb. 46) der Eisen-Silizium-Seite verlaufenden bindren eutektischen Kurven
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sowie die in diesem Gebiet liegenden Vierphasenebenen ermittelt. Da die ge-
nannten Autoren ihre Arbeit auf das fiir Grauguf so wichtige Graphitsystem ab-
stellten, sei im folgenden die Versuchsdurchfiihrung und deren Ergebnisse in
(teilweise wortlicher) Anlehnung an die Ausfiihrungen von H. Jass und H. HanE-
MANN (3) wiedergegeben:

,,Ausgehend von einer synthetisch (aus Armco-Eisen und Zuckerkohle) er-
schmolzenen reinen Eisen-Kohlenstoff-Legierung mit 5,09% C, 0,013% Si,
0,069% Mn, 0,001% P und 0,039% S wurden unter Zusatz von Ferrosilizium
eine Reihe von Legierungen mit steigenden Siliziumgehalten und etwas tiber-
eutektischen Kohlenstoffgehalten hergestellt. Die Proben wurden zu je 65 g ein-
gewogen und im Hochfrequenzofen unter Vakuum etwa 15 min bei 1400 bis 1500°
fliissig gehalten. Die Tiegel waren aus Pythagorasmasse (etwa 60% Al,O; und
32% Si0,). Die Schmelzen wurden langsam (etwa 3%min) bis zur Erstarrung
abgekiihlt. Dabei setzte sich der Garschaum an der Oberfliche und am Rande
des Bades ab und wurde nach dem Erkalten der Probe weggebiirstet. Das Ver-
fahren wurde zweimal und nétigenfalls dreimal durchgefiihrt, bis sich kaum
noch Garschaum zeigte. Nunmehr wurden Abkiihlungs- und Erhitzungskurven
in einem Tammann-Ofen aufgenommen. Um den Abbrand moéglichst klein zu
halten, wurde unter gereinigtem Stickstoff geschmolzen.

Bei allen Temperaturablesungen betrug die Eintauchtiefe des Pyrometer-
rohres 15 mm, bei einer Gesamthéhe der Schmelze von etwa 20 mm.

Von jeder Probe wurden mindestens zwei Abkiihlungs- und Erhitzungs-
kurven aufgenommen. Die Aufnahme erstreckte sich iiber einen Temperatur-
bereich von etwa 120°. Die Geschwindigkeit der Temperaturbewegung wurde
auf etwa 5%min eingestellt. Zur Ermittlung des eutektischen Kohlenstoff-
gehaltes wurden die Proben alsdann mit einer diinnen Schicht Zuckerkohle
bedeckt, nochmals etwa 30 min lang dicht (5°) iber der eutektischen Liquidus-
temperatur fliissig gehalten und langsam abgekiihlt.

Um die Proben méglichst homogen zu erhalten und noch Reste von Garschaum
oder Zuckerkohle, namentlich aus den zahfliissigen Legierungen mit hohem Sili-
ziumgehalt, zu entfernen, wurden sie schliefllich im Hochfrequenzofen im Va-
kuum 4 min lang bei etwa 1500° fliissig gehalten.

Die Kohlenstoffanalysen wurden nach der volumetrischen Methode durch-
gefiihrt und die Proben mit Bleisuperoxyd verbrannt. Von jeder Probe wurden
mindestens drei Bestimmungen gemacht. Zur Kontrolle wurde dann noch fiir
jede Probe mindestens eine Bestimmung nach der gravimetrischen Methode
durchgefithrt (Zahlentafel 13a).

Das Silizium wurde gewichtsanalytisch in der iiblichen Weise bestimmt.
Von jeder Probe wurden mindestens zwei Analysen gemacht.

Die Proben Nr. 1, 12 und 13 waren, wie zu erwarten, weil3 erstarrt. Nr. 2 bis 6
lieBen sich ségen. Diese wurden senkrecht durchgeschnitten. Die eine Hilfte
diente zur Gefiigeuntersuchung, von der anderen wurden iiber die ganze Schnitt-

Zahlentafel 13a.

Legierung Nr. - 1 2 3 4 5 6 7 8
S % | 003|093 | 1,74 | 2,73 | 4,68 | 6,99 | 9,13 | 11,13
C. . oo oo % | 4,24 | 390 | 3,70 | 3,38 | 2,79 | 2,25 | 1,81 | 145
Legierung Nr. 9 10 11 12 13 14 15
3 % | 11,88 | 13,44 | 14,78 | 16,48 | 18,78 | 20,20 | 22,30
C. . .. . ... % 1,29 | 1,05{ 0,85 0,58 | 0,28| 0,15| 0,07
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flache Spéne zur chemischen Analyse gehobelt. Die Proben Nr.1 und 7 bis 15
wurden zerschlagen. Hier wurden die Analysenproben auch vom ganzen Lings-
schnitt der Probe entnommen, feingestampft und auf gleiche Groe gesiebt.

Die Analyse ergab Silizium- und Kohlenstoffgehalte fiir die einzelnen (eu-
tektischen) Legierungen gemiaf Zahlentafel 13a.

Die Werte wurden in die Konzentrationsebene der Abb. 48 eingetragen und
durch die Punkte die angegebenen Kurvenziige gelegt. Fiir die Kohlenstoffseite
wurde das Eutektikum (Punkt C') bei 4,23% C, fiir die Siliziumseite (Punkt F'),
in Ubereinstimmung mit ParAGMEN (), bei 21,2% Si liegend angenommen.

Aus den Abkiithlungskurven ergaben sich folgende Werte :

Legierung Nr. 1 2 3 4 5 6 7 8
Liquidustemperatur . . . % C | 1153 | 1160 | 1165 | 1167 | 1172 | 1175 | 1176 | 1185
Vierphasentemperatur . . ¢ C — — — — — | 1172 { 1171 | —
Solidustemperatur . . . . © C | 1153 | 1155 | 1158 | 1160 | 1166 ? — | 1172

Legierung Nr. 9 10 11 12 13 14 15
Liquidustemperatur . . . © C | 1188 | 1199 | 1202 | 1204 | 1204 | 1205 | 1213
Vierphasentemperatur . . ¢ C — — { 1200 | 1200 ? — —
Solidustemperatur . . . . © C | 1175 | 1182 | 1190 ? — ? ?

In Ubereinstimmung mit den Ergebnissen der Gefiigeuntersuchung wurde
der Vertikalschnitt der Abb. 50 entwickelt. Danach bestehen in Verbindung mit
der Schmelze zwei Ubergangsfliichen, von denen die eine, G;—XK —L—M (vgl. auch
Abb. 49), bei 11729, die
andere, G,—T-U-V, bei
1200° Liegt. Die eutek-
tische Temperatur der
Kohlenstoffseite wurde
in Ubereinstimmung mit
R.RuEr u. F. GOERENS
() zu 1152°, die eutek-
tische Temperatur der
Siliziumseite in Uber-
einstimmung mit T. Mu-

RAKAMI (6) zu 12050 an-
genommen.

DieDreiphasengleich-
gewichtey + § 4 C' und
a(d) +y + O, also das
binére Eutektikum und
Eutektoid, steigen von

der Kohlenstoffseite aus Abb. 48, Projektion des Zustandsd Eisen.B Jizid FoSi-Granh
. .. . 48. Projektion des Zustandsdiagramms Eisen-Eisensilizid FeSi-Graphit
im terndren System an in die Konzentrationsebene (H. Jass und H. HANEMANN),

und miinden bei 11720

von unten in die Ubergangsfliche G;—K—L—M. Die C-Phase besetzt die
Ecke @4, die S-Phase die Ecke K, die y-Phase die Ecke L und die «(d)-Phase
die Ecke M. Von dieser Ebene erheben sich die Dreiphasengleichgewichte
849 4+ a(d) und S + «(d) + C. Das erstere endet in der Kohlenstoffseite, das
letztere lduft zusammen mit dem Dreiphasengleichgewicht «(8) + & + C bei
1200° von unten in die Ubergangsfliche 6,—7T—U—V ein. Die C-Phase be-
setzt die Ecke G5, die S-Phase die Ecke 7', die «(d)-Phase die Ecke U und
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die ¢-Phase die Ecke V. Von dieser Ebene aus steigen die Dreiphasengleich-
gewichte ¢ + 8 4+ C und «(d) + S 4+ ¢ an, von denen das erstere in die
quasibindre Seite, das letztere in die Siliziumseite miindet.

Abb. 49. Vertikalschnitt lings der untersuchten bindren eutektischen Kurven;
Abwicklung in die Ebene (H. JASS und H. HANEMANN).

Probe Nr. 1 war
wegen des geringen Si-
liziumgehaltes fast ganz
nach dem Zementit-
system erstarrt.

Von Probe Nr. 2 ab
fand die Erstarrung nach
dem Graphitsystem
statt. Die Anordnung
des Graphites war bei
den Proben mit hohem
Kohlenstoffgehalt regel-
los zwischen den primér
erstarrten  Dendriten.
Mit abnehmendem Koh-
lenstoffgehalt, etwa von
Probe Nr.5 ab, iiber-
wog bei der eutektischen
Kristallisation die rich-
tungsgebende Kraft der
y- bzw. «(0)-Phase, so

daB sich das Eutektikum in Kérner mit deutlich -ausgeprigten Korngrenzen

aufteilte. Meist waren jedoch die Korngrenzen durch
tikums (vgl. S. 76) verwischt.

Entartung des Eutek-

Abb. 50. Zustandsdiagramm Eisen-Eisensizilid FeSi-Graphit, rdumliche Darstellung

(H. JAss und H. HANEMANN).

Bei den Proben Nr. 2 bis 4 war die Grundmasse perlitisch. Diese erstarrten
als y-C-Eutektikum. Im Laufe der weiteren Abkiihlung wurde aus den y-Misch-
kristallen lings der Sattigungsfliche E—S8—L (Abb. 48 bzw. 50) Sekundér-
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graphit abgeschieden. Bevor jedoch die graphiteutektoidische Kurve §—L er-
reicht wurde, unterschritt die Kristallisationsgeschwindigkeit des Graphits, die
mit der Temperatur abnimmt, die Abkithlungsgeschwindigkeit, und die Abschei-
dung von Graphit horte auf. Die Zustandsbahn der y-Phase iiberschritt die
Graphit-Sattigungsfliche und traf nunmehr im instabilen System auf die zemen-
titeutektoidische Kurve.

Die Proben Nr. 5 und 6 zeigten rein stabiles Gefiige (Graphit und Silikoferrit,
d. V.). Hier war im Gegensatz zu den Proben Nr. 2 bis 4 die Kristallisations-
geschwindigkeit des Graphites aus der y-Phase, die mit dem Siliziumgehalt
zunimmt, so groB, dafl die graphiteutektoidische Kurve S—L erreicht wurde
und in dem Dreiphasengebiet y 4 a(d) + C die y-Mischkristalle zu o-Misch-
kristallen und Graphit zerfielen. Ein besonderes Eutektoid war nicht zu sehen,
da der eutektoidische wie der Sekundirgraphit an den vorhandenen Graphit
ankristallisierten (ihnlich den Abb. 82 und 84).

In der Probe Nr.6 war bei Erreichen der Vierphasentemperatur etwa die
innere Halfte als o (6)-C-Eutektikum kristallisiert. Dann reagierte die Schmelze
(Punkt K) mit den «(6)-Mischkristallen (Punkt M) unter Bildung von y-Misch-
kristallen (Punkt L) und Graphit (Punkt ;) bei Zunahme des Erstarrten bis auf
den sichtbaren Umfang der Stellen und im Gleichgewichtsfalle bis zum Verbrauch
aller o (§)-Kristalle. Der bei dieser Reaktion entstandene Graphit kristallisierte zum
Teil an den vorhandenen eutektischen an, zum Teil bildete er sich frei in Form
von Knétchen aus. Die noch vorhandene Schmelze erstarrte als y-C-Eutektikum.
Auf Grund dieser Feststellung liegt die an v, «(d) und C gesattigte Schmelze, der
Punkt K im Diagramm, zwischen den Proben Nr. 5 und 6. Seine Lage ergibt sich
auBlerdem durch den Schnitt der y-C- und o (0)-C-eutektischen Kurve in Abb. 48.

Die Probe Nr.7 wies éhnliche Stellen wie die Probe Nr. 6 auf. Diese Le-
gierung erstarrte zum groften Teil als « (8)-C-Eutektikum. Dann fand die Vier-
phasenreaktion statt, im Gleichgewichtsfalle bis zum Verbrauch der Schmelze,
und die Probe gelangte sofort in das Dreiphasengebiet v 4 «(é) 4+ C, in dem
die y-a-Umwandlung erfolgte. Demnach liegt die Konode L—G;, die untere Dia-
gonale der Ubergangsfliche, im Diagramm zwischen den Proben Nr.6 und 7.
Der bei der Reaktion in der Ubergangsfliche entstandene Graphit hatte wieder die
Form von Knétchen.

Die Probe Nr.8 zeigte nur noch grofie eutektische Kristalle. Trotz stérk-
ster Atzung mit verschiedenen Atzmitteln war kein Sekundirkorn mehr fest-
zustellen. Die Legierung erstarrte also vollstindig als o (8)-C-Eutektikum. Dem-
nach verlduft die Konode M —@G, im Diagramm zwischen den Proben Nr. 7 und 8.

Das Gefiige der Proben Nr. 9 und 10 bestand ebenfalls aus dem o-C-Eutek-
tikum. Ein anderer Gefiigebestandteil konnte nicht beobachtet werden.

Die an «(8), &€ und C gesittigte Schmelze, der Punkt 7' im Diagramm, liegt
nach der thermischen Analyse wahrscheinlich zwischen den Proben Nr. 10 und 11.
Ein Hinweis hierauf war in dem Gefiige der Probe Nr. 11 nicht zu finden. Aus der
Schmelze kristallisierte nur ein kleiner Teil als «(d)-g-Eutektikum mit geringem
Gehalt an ¢-Mischkristallen. In der Ubergangsfliche reagierte dann die Schmelze
(Punkt 7') mit den e-Mischkristallen (Punkt F) unter Bildung von «(d)-Misch-
kristallen (Punkt U) und Graphit (Punkt G,) bis zum Verbrauch der e-Mischkri-
stalle. Im Gegensatz zu den Proben Nr. 6 und 7 kann hier der bei der Vierphasen-
reaktion entstehende Graphit an keinen vorhandenen ankristallisieren, auch ist
seine Menge bedeutend kleiner. Der grofite Teil der Schmelze kristallisierte als
a(6)-C-Eutektikum.

Bei der Probe Nr. 12 kam ein neuer Gefiigebestandteil hinzu. Dieser befand
sich zum Teil auf den Korngrenzen, zum Teil im Innern der « (8)-C-Felder.
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Nach der Erstarrung wurden also im Laufe der weiteren Abkiihlung aus
der iibersittigten «(d)-Phase der Probe Nr. 12 e-Kristalle abgeschieden. Die
Probe gelangte durch die Grenzkonodenfliche «(0)-C' in das Dreiphasengebiet
«(0) + ¢ + C. Bei Erreichen der Ubergangsfliche Gy—W—X—Z reagierten

die «(d)-Mischkristalle
(Punkt W) mit den e-
Mischkristallen (Punkt
Z) unter Bildung von -
Mischkristallen (Punkt
X) und Graphit (Punkt
@;) bis zum Verbrauch
der ¢-Mischkristalle. Die
Konode W—@, liegt nach
den obigen Betrachtun-
gen im Diagramm zwi-
schen den Proben Nr. 11
und 12.

Bei der Probe Nr. 14
und 15 fehlte der Gra-
phit. Da in der Probe
Nr. 14 trotz der geringen

Abkiihlungsgeschwin-
Abb. 51. Isothermer Schnitt bei 1188°. digkeit kein Kohlen-
stoff mehr abgeschieden
wurde, so folgt, dal die Konoden U—V, W—Z und W—X im Diagramm
zwischen den Proben Nr.13 und 14 verlaufen.

Die Probe Nr. 15 zeigte groBle ¢-Primérkristalle und ist daher iibereutektisch.
Nach PERAGMEN (7) kri-
stallisiert die ¢-Phase
tetraedrisch. Im Schliff-
bild sah man die typische
Dreieckbegrenzung der
e-Kristalle.

Bei der Probe Nr. 14
fehlten die groBen Pri-
mérkristalle.

Auf Grund dieser
Ergebnisse wurde von
H. Jass und H. HaNE-
MANN das Zustandsdia-
gramm KEisen-Eisensili-
zid-Graphit bis etwa
4,5% C dargestellt. Der
Diagrammentwurf wur-
de gleichzeitig durch

Abb. 52. Tsothermer Schnitt bei 1020°. Horizontal- und Verti-

kalschnitte nachgepriift,

von denen eine Reihe in den Abb. 51 bis 56 zu sehen ist. Von dem System
Eisen-Kohlenstoff ist nur der stabile Teil beriicksichtigt (Abb. 50).

Im terndren Teildiagramm bestehen danach die fiinf Kristallphasen C, y,
a(8), ¥ und ¢. Die C-Phase (Graphit) gehort dem hexagonalen Kristallsystem an.
Fiir ihr Losungsvermogen im terniiren System sollte die chemische Analyse des
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Garschaumes der Probe Nr. 10 einen Anhaltspunkt geben. Sie ergab 91,4% C,
6,3% Fe und 2,3% Si.

,»Auf der Kohlenstoffseite erweitert sich das Zustandsgebiet der y-Phase und
kommt mit der Schmelze und der C-Phase in Beriihrung. Auf der Siliziumseite
verengt es sich und verschwindet. Im terndren System féallt mit zunehmendem
Siliziumgehalt der eutektoidische Kohlenstoffgehalt, wihrend die eutektoidische
Temperatur steigt. Da mit steigendem Siliziumgehalt die Losungsfihigkeit der
y-Phase fiir Kohlenstoff abnimmt, ist die Lage der an C, «(6) und S gesittigten
y-Mischkristalle, der Punkt L im Diagramm, weitgehend festgelegt. Dieser wurde
zu 0,45% C bei 8,2% Si angenommen.‘“

Das o (§)-Gebiet erstreckt sich nur bis zu einer geringen Tiefe in das ternire
System. Die Lage der dreifach gesattigten «(d)-Mischkristalle wurde von Jass
und HanemMaNN durch die Temperatur und die Konoden der zugehérigen Vier-
phasenebene weitgehend festgelegt. Der Punkt M wurde bei 0,15% C und 10,2%
Si, der Punkt U bei
0,18% C und 17,2% Si,
der Punkt W bei0,1% C
und 16% Si angenom-
men.

Die Struktur der 9-

Phase konnte auch von

Jass und HANEMANN

nicht ermittelt werden,

da wegen der bekannten

Reaktionstragheit o« (d)

+ ¢ = 3 stets « neben

¥ im. Gefiige vorhanden

ist. Ausdemselben Grun-

de konnte bisher auch

nicht festgestellt wer-

den, ob ein gewisses Lo-

sungsvermogen der -

Phase fiir die benach- Abb. 58. Isothermer Schnitt bei 780°.

barten Phasen o (d) und

¢ vorhanden ist, oder ob nur singuldre Zusammensetzung entsprechend dem
stochiometrischen Verhiltnis Fe,Si, vorliegt. In Ubereinstimmung mit der Ge-
fiigeuntersuchung und dem Diagrammentwurf wurde auch von Jass und HaNE-
MANN ein beschriinkter Mischkristallbereich der ©-Phase im bindren und terniren
System angenommen.

Fir die peritektoidische Reaktion «(8) + & = @ fand T. MuraraMI (6) Tem-
peraturen von etwa 1000 bis 1030° bei einem durchschnittlichen Kohlenstoff-
gehalt der Legierungen von 0,07%, N. KurNakow und G. Urasow (8) Tem-
peraturen von etwa 1010 bis 1070°, sémtlich in den Abkiihlungskurven. Fiir die
Temperatur in der Erhitzungskurve gibt T. Muragamr 1100° an. Von H. Jass
und H. HANEMANN wurde die peritektoidische Temperatur im bindren System
zu 1060° angenommen.

Das Dreiphasengleichgewicht «(d) 4+ @ -+ ¢ senkt sich im ternéren System zu
tieferen Temperaturen und miindet mit dem Dreiphasengleichgewicht « (8) + ¢+ C
in die Ubergangsfliche Gy—W—X—Z. Ihre Temperatur wurde von Jass und
Hanemany willkiirlich zu rd. 1000° angenommen.

Nach PrracMENs (4) rontgenographischen Untersuchungen dndert sich der
Gitterparameter der e-Phase merklich innerhalb seines Bereiches. Danach be-
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steht im bindren System eine gewisse Losungsfahigkeit. Im terndren System
erweitert sich wahrscheinlich das Mischkristallgebiet der ¢-Phase. Nach GoNTER-

Abb. 56. Vertikalschnitt bei 6,0% Si.

Abb. 55. Vertikalschnitt bei 4,8% Si.

Abb. 54. Vertikalschnitt bei 2,4% Si.

MANNS (9) thermischer Analyse im
quasibindren Schnitt FeSi-Fe,C ist das
Losungsvermogen der ¢-Phase fiir Koh-
lenstoff eher noch groBer, als von
Jass und HANEMANN im vorliegenden
Falle angenommen. In der Arbeit von
F. Witrst und O. PETERSEN (10) zeigen
die Schliffbilder Nr. 753 bis 756 einer
Legierung mit 0,87 % C und 26,93% Si
primére e-Kristalle, # und «. Fast der
gesamte Kohlenstoff scheint dort in
Losung zu sein.‘ :

Die von Jass und HANEMAN
untersuchten bindren eutektischen Kur-
ven des Graphitsystems verlaufen von
423% C bei 1152° auf der Kohlen-
stoffseite bis 21,2% Si bei 1205° auf
der Siliziumseite. Diese stimmen dem
Kohlenstoffgehalte nach anndhernd
mit GONTERMANNs (9) Werten iiber-
ein (Abb. 46a). Honxpa und MuURra-
KAMIS (171) Werte liegen niedriger, WsT
und PETERSENs (I10) bedeutend hoher.
Die Naherungsgleichung fiir den eutek-
tischen Kohlenstoffgehalt wird von
Jass und HANEMANN zu

% Si
%C = 4,23 - 43’2
angegeben, giiltig bis etwa 3% Si.

Weil von besonderer Wichtigkeit
fiir die Gefiigeausbildung von Grau-
guBl (bis max. 6% 8i) und ein zweck-
miBiges Gattieren mufl nochmals her-
ausgestellt werden, daB3:

1. durch den Zusatz von Silizium
die Konzentration des Ledeburit-
eutektikums, der gesiittigten y-Misch-
kristalle sowie des Perlits an Kohlen-
stoff verringert wird;

2. ferner die Temperatur der Eutek-
tikalen ECF sowie des Eutektoids
durch Si-Zusatz erhéht wird ;

3. Graphiteutektikum sowie Perlit-
eutektoid in einem Temperaturintervall
zur Kristallisation gelangen (Abb. 54
bis 56);

4. ein terndres Eutektikum nicht

auftritt, was vermuten 1a8t, dafl im hypothetischen System FeSi-Fe,C weit-
gehende Mischkristallbildung vorliegen miiBte.
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d) Die magnetischen Umwandlungen.

Die magnetische Umwandlung des Zementits in normal abgekiihlten Schmel-
zen konnten K. HoNpa und T. Muraramr (11) bis zu Siliziumgehalten von 5,5%
verfolgen. Bei den Legierungen mit 4 bis
16 % Silizium beobachteten sie neben der
normalen 4,-Umwandlung noch eine zusitz-
liche, zunéchst bei etwa 580° liegende, mit
zunehmendem Siliziumgehalt bis auf 4500
sinkende (daher zum Teil von 4, iiber-
deckte) Umwandlung, die auf das Vorhan-
densein einer unterhalb jener Temperaturen
magnetisierbaren einphasigen, in der Zu-
sammensetzung noch unbestimmten Ver-
bindung zwischen dem Silizid Fe;Si,, Eisen
und Kohlenstoff (Zementit?) zuriickgefiihrt
wird. Legierungen iiber 16% Si zeigten
bis zum Verschwinden der eisenreichen
Mischkristalle bei etwa 22% Si die erwidhn-
ten Umwandlungen konstant bei 450° wie
die kohlenstoffreien Legierungen von Eisen
und Silizium. Gleichzeitig setzt mit dem
Auftreten der freien Verbindung Fe,Si, die
schon frither von MURARKAMI beobachtete
magnetische Umwandlung bei 90° mit einer
je nach dem prozentualen Anteil dieses
magnetisierbaren Silizids verdnderlichen
Intensitat ein.

Abb. 57 gibt in der Zusammenstellung
einer Reihe Magnetisierungskurven von
Schmelzen etwa gleichen Kohlenstoffgehalts Abb.57. Magnetisierungskurven bei praktisch kon-
die Veriinderungen der magnetischen Ano- Sianiem Koblerstofl- und verdndertem Sitiztum:
malien durch zunehmenden T. MURAKAMI).
Siliziumgehalt wieder, bei Ab-
kiihlung von 600°. Hingewiesen
sei besonders auf die Kur-
ven 1 bis 4, welche in ab-
nehmender Intensitit die ma-
gnetische Umwandlung des
Zementits aufweisen.

Jene oben erwihnte Ver-
bindung von Karbid und Sili-
zid (Silikokarbid unbekannter
Zusammensetzung) ist sehr
instabil, und ein je nach dem
Siliziumgehalt kiirzeres oder

langeres Verweilen auf Tem- 1u dor Bt don Zertall d "
: Abb. 58. Der EinfluB der Erhitzung auf den Zerfa er proble-
peraturen zwischen 700 und matischen Eisen-Kohlenstoff-Silizium-Verbindung. Nachweisdurch

1000° verursacht bereits Zer- Magnetisierungskurven (K. HONDA und T. MURAKAMI).
fall unter Abscheidung von

elementarem Kohlenstoff und Verschwinden der zugehérigen magnetischen
Anomalie (vgl. in Abb. 58 und 59 den EinfluB der Erhitzungstemperatur). Mit

Piwowarsky, GuBeisen. 5
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zunehmendem Siliziumgehalt wird jene Verbindung bestdndiger, wie ein Ver-
gleich der Abb. 57 mit der die gleichen Schmelzen umfassenden Abb. 60 zeigt.
Wihrend bei den siliziumérme-
ren Legierungen die Erhitzung
auf 9000 bereits den Zerfall ver-
ursachte, besitzen die Legierun-
gen mit iiber 10% Si (Kurve 7
und &) nach wie vor die magne-
tische Umwandlung. Auch aus
diesen Kurven geht iibrigens
die Abnahme der Intensitit der
dort mit A4, bezeichneten Ze-
mentitumwandlung bei steigen-
dem Siliziumgehalt hervor, so-
wie das allméahliche Sinken der
A,-Umwandlung auf 450°, bis
sie, wie gesagt, von 16% Si an
Abb. 59. Wie Abb. 58, jedoch Kurven einer kohlenstoffreicheren ~ konstant bleibt. Desgleichen sei
Leglerung. auf den zu- und abnehmenden
magnetischen Effekt bei 900
hingewiesen.
Auf Grund der magnetischen
Untersuchungen bei Abkiihlung
von 6500 stellten die Autoren
ein einfaches, in Abb. 61 wieder-
gegebenes Strukturdiagramm
auf, das dem instabilen (d. h.
dem bei normaler oder schneller
Erstarrung der Legierungen sich
einstellenden)  Gleichgewicht
entspricht. Es zeigten an ma-
gnetischen Effekten alle Legie-
rungen von:

Feld I zwei Umwandlungen bei
etwa 700 und 2000,

Feld II drei Umwandlungen bei
etwa 700, 500 und 2000,

Feld III zwei Umwandlungen bei
etwa 650 bis 500 und 500°,

Feld IV zwei Umwandlungen bei
etwa 450 und 90°.

Die gestrichelte Linie HG
trennt das Diagramm in zwei
Gebiete gemidBl der Beobach-
tung, dafB alle rechts von H@
gelegenen Legierungen freien
Graphit aufweisen. Unter Be-
riicksichtigung der mikrosko-
pischen Priiffung kommen nun-

ﬁbboﬂf?‘y l%agne(ii;isierurlllgskugven eines Eisens mit etwa10,4 mehr diesen Feldern folgende
is 0,56% und zunehmendem Siliziumgehalt bei Abkiihlung . :
von etwa 900° (K. HONDA und T. MURAKAMI). Gefiigeelemente zu (wobei alle
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als besondere Phasen zu bezeichnenden Gefiigebildner in eckige Klammern ge-
setzt sind):
I. [Fe 4 FegSis] + [FeyCl,
Ila. [Fe 1 Fe,Si,] + [Fe,C] - [Fe 4 Fe,Si; -+ CJ,
IIb. [Fe -+ Fe;Si,] - [FeyC] + [Fe + FegSiy + C] + [C],
I1a. [Fe -+ Fe,Si,] + [Fe -+ FeySi, -+ CJ,
IIIb. [Fe 4 FeySi,] -+ [Fe -+ Fe;Siy + C] + [Cl,
IV. [Fe+ FeSip] 4 [Fe,Siz] + [C].
Das dem Gleichgewichtszustand entsprechende Strukturdiagramm Abb. 62
wurde erhalten auf Grund der mikroskopischen Untersuchung und unter Beriick-
sichtigung der magnetischen Kurven
von Legierungen, die vorher einige
Zeit bei Temperaturen von 900 bis
1200° (je nach dem Silizium- und

Abb. 61. Strukturdiagramm der Eisen-Kohlenstoff- Abb. 62. Qtruktu_rdiagramm der Ei.sen-thlen-
Legierungen bei metastabiler Erstarrung nach stoff-Siliziumlegierungen im Gleichgewichts-
K.HONDA und T. MURAKAMI, zustand nach K.HONDA und T. MURAKAMI.

Kohlenstoffgehalt) angelassen waren. Danach kdimen den einzelnen Feldern fol-
gende Gefiigebildner zu:
1. [Fe + FegSiy] + [Fe,Cl,
I1. [Fe + Fe,Sip] + [C],
II1. [Fe 4 Fe,Siy] - [FeySiy] 4 [Cl,
1V. [Fe;Si,] + [FeSi] + [C].

Vergleichende mikroskopische Beobachtungen an dem in den terniren Le-
gierungen auftretenden Graphit und dem Vorgang der Graphitisierung zementit-
haltiger Schmelzen veranlaBten die Forscher zu der heute nicht mehr haltbaren
Auffassung, daB es auch im terndren System Fe-C-Si keinen direkt aus den
Schmelzen kristallisierenden Graphit gebe, sondern, wie bei den siliziumarmen
Eisen-Kohlenstoff-Legierungen, die Graphitbildung stets den Weg iiber den
Zementitzerfall nehme.

Ein dem Hondaschen &hnliches Konstitutionsdiagramm stellte spiter auch
H. SawamuRA (12) anf Grund seiner magnetischen Untersuchungen an synthe-
tischen weil} erstarrten Fe-C-Si-Legierungen auf.

Aus den Intensitdten der bei ca. 200° (magnetische Umwandlung des reinen
Zementits) und bei 500° (magnetische Anomalie des Silikokarbides) gefundenen
magnetischen Effekte konnte H. SAwWAMURA zeigen:

1. daB der Gehalt an freiem Zementit mit zunehmendem Siliziumgehalt ab-
nimmt und bei.ca. 6% Si = Null wird;

5*
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2. daB3 der Anteil des Silikokarbides etwa in gleichem Mafle zunimmt, wie
der des Zementits zuriickgeht.

SawamuRra konnte iibrigens diese beiden Konstituenten auch metallographisch
nachweisen, da bei Atzung mit heiem alkalischem Natriumpikrat der reine Ze-

mentit wesentlich stirker gedunkelt wurde.

e) Die Siittigungslinien fiir Kohlenstoff im fliissigen und
festen Zustand.

Die Verminderung der Loslichkeit des Kohlenstoffs im Eisen durch zuneh-
menden Siliziumgehalt ist fiir die Herstellungsweise von Gieflereiroheisen von

Abb. 64. Beziehung zwischen Kohlenstoff- und Siliziumgehalt von GieBerei-
roheisen bei verschiedenen Abstichtemperaturen (A. MICHEL).

groBer Bedeutung, da es dort bei nur sehr heiBem Ofen-
gang gelingt, ein silizium- und gleichzeitig kohlen-
stoffreiches (gares) Eisen zu erblasen (13), wie es von
den Gieflereien auch heute noch vielfach gefragt wird,
um die Moglichkeit zu haben, mit erhohten Schrott-
anteilen gattieren zu konnen (Abb. 63 und 64).
Abb. 63. Beziehung zwischen Kob- Die in Abb. 63 und 64 zum Ausdruck gebrachten
e o o clumgenalt Yo" Verhiltnisse stehen in Ubereinstimmung mit den Ver-
nen ?Xﬁf\iﬁgg};‘;{erat“feﬂ suchsergebnissen von E. Ptwowarsky und K. SCHICHTEL
(14), welche die Verschiebung der Linie ¢"D’ im bi-
niren Eisen-Kohlenstoff-Diagramm durch Zusédtze von Silizium, Phosphor und
Nickel (Abb. 65a—c) systematisch bestimmten (Ausgangsmaterial Elektrolyt-
eisen, Schmelzen in reinsten Kohletiegeln). Man sieht, da die drei Elemente
einen gleichgerichteten Einflul ausiiben, der quantitativ allerdings stark ver-
schieden ist.

Berechnet man aus den sich entsprechenden Kohlenstoff- und Silizium- (bzw.
Phosphor- oder Nickel-)Gehalten die Anteile Kohlenstoff, welche durch einen
Gewichtsanteil des Zusatzelementes aus der Schmelze verdringt werden, so er-
geben sich die in Abb. 66 aufgetragenen Werte, wobei die einzelnen Kurven die
Temperaturabhingigkeit der Verdringung zum Ausdruck bringen. Die Ver-
dringung ist danach bei hoheren Temperaturen ausgeprigter als bei tieferen.
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Ferner zeigt sich, dafl die verdriangende Wirkung bei kleinen Gehalten der Zu-
satzelemente am groBten ist, um von einem gewissen Zusatz an konstant zu blei-
ben. Diese Konvergenzgehalte liegen fiir Silizium bei ca. 3,0%, fir Phosphor

Abb. 65a bis ¢. EinfluB von Silizium, Phosphor und Nickel auf die Verschiebung der ¢’D'-Linie im Eisen-
Kohlenstoffdiagramm (E. PIWOWARSKY und XK., SCHICHTEL). Konzentrationen der Nickelreihe (rechts):

0=0,0% Ni 3 =4,2% Ni
1=2,2% Ni 4 =6,2% Ni
2 =3,4% Ni 5=17,7% Ni

6 = 10,9% Ni 9 =21,9% Ni
7 =13,3% Ni 10 = 27,9% Ni
8 =16,6% Ni 11 = 31,5% Ni

bei etwa 2,5%, fiir Nickel bei etwa 14%. Es zeigte sich iibrigens, daB bei gleich-
zeitigem Vorhandensein z. B. von Nickel und Silizium die Wirkungen sich quan-
titativ erst dann summieren, wenn bei beiden Elementen der konstante Wert

der Kohlenstoffverdrangung erreicht
ist (>3,0% Si und >14% Ni).
Bei geringeren Gehalten wird die Ver-
schiebung der ¢'D’-Linie kleiner als
es der Summe der einzelnen Elemente
entsprechend zu erwarten gewesen
wiére.

Die Verschiebung der Linie £'S’
des stabilen Systems durch zuneh-
menden Si-Gehalt des Eisens zeigt
Abb. 67nach einer Arbeit von K. Mor-
SCHEL (15). Hierbei wurde nach voll-
kommener Zersetzung des Gefiiges
in Ferrit und Graphit durch Gliihen
bei entsprechender Temperatur das
Gleichgewicht angestrebt und durch
Abschreckung festgehalten.

Bereits frither hatten H. A.
Scawarz, M. E.PaAyNEund A. F. Gor-
TON (16) #hnliche Untersuchungen
an einem graphitisierten WeiGleisen
mit 2,6% C, 0,052% Mn, 0,03% P,
0,03% S bei Siliziumgehalten von 0,4
bis 3,32% angestellt und waren zu
einem der Morschelschen Darstellung

Abb. 66. Verdringung des Xohlenstoffs der Schmelze
durch die Elemente Silizium, Phosphor und Nickel
(K. SCHICHTEL und E. PIWOWARSKY).

ahnlichen Diagramm gekommen. Hinsichtlich des Einflusses von Silizium auf
die Temperatur der Perlitumwandlung und den eutektoiden Kohlenstoffgehalt,
fanden sie die in Abb. 68 dargestellte Beziehung.
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M. L. BEckEr (17) glaubte aus Zementationsversuchen in Graphitpulver an
Materialien mit verschiedenem Siliziumgehalt den SchluB ziehen zu diirfen,
daB unter etwa 900 bis 920° dem elementaren Kohlenstoff keine Loslichkeit im
(y)-Eisen zukomme. Diese Versuche sowie die daraus gezogenen SchluBfolge-

Abb. 68. EinfluB des Siliziums auf die Temperatur der
Abb. 67. EinfluB des Siliziums auf die Loslichkeit des Perlitbildung und den eutektoiden Kohlenstoffgehalt
Kohlenstoffs im festen Eisen (K. MORSCHEL). (H. A. ScHWARZ, M. E. PAYNE und A. F. GORTON).

rungen waren jedoch nicht einwandfrei, da eine durch unzureichende Beriihrung

der Proben mit dem Graphitpulver einerseits, die durch das Silizium seines

Eisens stark erhohte «/y-Umwandlung anderseits, die Auflssungsfahigkeit des

Graphits an der Probenoberfliche stark beeintridchtigt haben diirfte, so daB die

Kurven in Abhingigkeit vom Silizium-

gehalt temperaturmifBig zu hoch und zu

weit nach links liegen, da sie sich unter-

halb der max. Sittigung fiir Kohlen-

stoff befinden. Spéter untersuchte M. L.

BrckEr (43) den Einflull der Temperatur

und des Kohlenstoffgehaltes fester Lo-

sungen auf die Zusammensetzung von

CO/CO,-Gemischen und fand, daB das

Gas im Gleichgewicht mit Eisen-

karbid plus gesdttigter fester Lo-

sung reicher an Kohlenoxyd war

als dasjenige im Gleichgewicht

mit Graphit bei derselben Tem-

peratur. Der Kohlenstoffdampfdruck

von Eisenkarbid miisse daher héher sein

ADbD 69. Verschiebung der Linie E’S’ des Eisen- gl derjenige von reinem Kohlenstoff,

oo oY, und %:urscgmsqlclxlizﬁg;n (8 v jedenfalls zwischen 650 und 1000°. Nach

H. ScHENCK (44) dagegen muBl in den-

jenigen Raumen des Zustandsdiagramms, in denen zwei Phasen nebeneinander

bestindig sind, die Kohlenstofftension der Legierung unabhéngig sein von ihrer
Zusammensetzung und nur mit der Temperatur versnderlich.

E. Prwowarsky und E. SGHNCHEN (18) arbeiteten mit sehr reinen, aus Elek-

trolyteisen und Zuckerkohle synthetisch hergestellten Ausgangslegierungen und
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fanden an ferritisch geglithten und bei steigender Temperatur nach ausreichender
Sattigungszeit abgeschreckten Proben (also einer der Morschelschen dhnlichen
Arbeitsweise) eine Verschiebung der £’8’-Linie durch steigenden Siliziumgehalt
gemaf Abb. 69. Man erkennt, dafl die mit steigendem Siliziumgehalt sich er-
gebenden Sittigungslinien eine zunehmend schwichere Neigung gegen die Kon-
zentrationsachse annehmen.

Die Kohlenstoffverdrangung fillt bei hohen Temperaturen (1100°%) mit zu-
nehmendem Siliziumgehalt, bei niedrigen Temperaturen (900°) steigt sie umge-

Abb. 70. Verschiebung des A4,-Punktes durch Abb. 71. Verschiebung des A4.-
Silizium. Punktes durch Silizium.

kehrt an. Die Werte 0,20 bis 0,12 fiir die spezifische Kohlenstoffverdrangung be-
wegen sich in der gleichen Groflenordnung wie die aus der Kohlenstoffverdrangung
im fliissigen Zustand durch E. Prwowarsky und K. ScHICHTEL (14) ermittelten.
Die A,-Punkte wurden thermisch ermittelt. In Abb. 70 sind die eigenen 4,-Werte
neben denen von WosT und PETERSEN (10), W. GONTERMANN (9), CH. ScHOLS (19),
K. Hoxpa und T. Murakamr (11), H. A. Sceawartz, H. R. PAY~NE und A. F.
GorToN (16) sowie von MERz und FLEISCHER

(20) eingetragen. Die Ergebnisse aus den

beiden letztgenannten Arbeiten decken

sich undscheinender wahren Gleichgewichts-

temperatur am nichsten zu kommen, da

Merz und FrLerscHER ilire Temperaturen

auf ganz niedrige Abkiihlungsgeschwindig-

keiten bezogen haben. Aus Abb. 70 ergibt

sich, daB der A4,-Punkt um etwa 30° je

Prozent Silizium erhoht wird. Die Intensi-

tdt der A4,-Umwandlung wird dabei ge-

ringer, bei 5,7% Si war sie nur noch ganz

schwach. Die Abhéngigkeit des 4,-Punktes

vom Siliziumgehalt ist in Abb. 71 auf- Abb.72. Verschiebungder eutektischen bzw. eutek-
getragen worden. Wihrend bei A1 mit toiden Konzentratéglrlc;ovsvillei z(}:allr'g'roﬁten Sittigung
steigendem Siliziumgehalt die Hysteresis

wichst, ist 4, praktisch hysteresisfrei. Die in Abb. 71 aufgezeichnete Abhéngig-
keit deckt sich in etwa mit den Ergebnissen von E. GumLicH (2I), wonach
A, zunichst langsamer (etwa bis 3% Si), dann rascher fallt. Von etwa 1% Si
ab liegt demnach der A;-Punkt {iber dem A,-Punkt. In Abb. 72 sind die Werte
fir die grofite Loslichkeit sowie fiir die Konzentration des Eutektoids ein-
getragen. Die von ScHOLS sowie GONTERMANN eingetragenen gréBten Loslich-
keitswerte streuen sehr, fallen aber etwa in das Gebiet der Werte von SCHICHTEL
und Prwowarsky. Die stidrkere Abweichung der Kurve von A. K#rz und
F. Posorin beruht wahrscheinlich darauf, dafl diese Verfasser die Kurven nur an-
gendhert durch Abtrennung derjenigen Legierungen im terniren Schaubild be

stimmten, die ein Eutektikum aufwiesen bzw. nicht aufwiesen. Die Werte fiir
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die eutektoide Konzentration

decken sich mit der von A.Hayes und WaAkE-

FIELD (22) festgestellten Kurve, wiahrend die von ScEwarTz und Mitarbeitern (16)
ermittelte Kurve darunter verliuft.

f) Der Einflufi auf die Graphitbildung.

Den EinfluBl des Siliziums
lichkeit des fliissigen Eisens

auf die prozentuale Graphitbildung und die Los-
fiir Kohlenstoff bei Erstarrungstemperatur zeigt
Abb. 73 nach Versuchen von
F.Witstund O. PETERSEN (10).
Hieraus ist ersichtlich, daf}
bei etwa 3 bis 3,5% Si das
Maximum der prozentualen
Graphitbildung erreicht wird.
Eigenartig ist, daB die Nei-
gung zur Graphitbildung viel-
fach bei etwa 1 bis 1,25% Si
sprunghaft zunimmt, daf hier
gewissermallen ein kritischer
Si-Gehalt vorliegt, wie die Zah-

Abb. 73. Der Einflud des Silizlumsgehaltes auf das Sittigungs- lentafel 14nach Versuchen von

vermégen des Eisens fiir Kohlenstoff und auf die Graphitbildung
(¥. WUST und O. PETERSEN).

Hacveund TURNER (32) zeigt.

Zahlentafel 14.

Haltepunkte © C
Probe| Bruch- . .

Nr. gefiige Si | Ges.-C | Graphit| Geb.-C Erstarr.- Eutekt. Perlit-
% o % o Beginn Temp. Punkt

1 weill 0,03 2,71 0,16 2,55 1245 1138 700

2 v 0,23 2,61 0,17 2,44 1217 1138 714

3 . 0,66 2,95 0,13 2,82 1244 1136 726

4 as 0,97 2,56 0,23 2,33 1247 1136 730

5 grau 1,19 2,70 1,32 1,38 1244 1136 734

6 . 1,50 2,48 1,29 1,19 1230 1137 739

Abb. 74. EinfluB des Siliziums auf die

Graphitbildung (Kurven 4 und B nach

HATFIELD, Kurve C nach HAGUE und
TURNER).

Ahnliche Beobachtungen sind auch von ande-
ren Forschern, u. a. von GONTERMANN gemacht
worden. W. H. HaTrIeLD (24), der Stibe von
25X 9 mm (1X3/yin.) abgoB, fand den kriti-
schen Si-Gehalt etwas héher, und zwar bei etwa
1,5 bis 1,6%.

Abb. 74 zeigt die Ergebnisse TURNERs gegen-
iiber denen von HaTrIeLD. Die Werte der Kurve B
beziehen sich hier auf eine gegeniiber der Kurve 4
hohere GieBtemperatur. Offenbar handelt es sich
bei dieser Erscheinung also um einen Unter-
kiihlungsvorgang, da mit héherer GieBtemperatur
der kritische Si-Gehalt ansteigt (vgl. das Kapi-
tel: EinfluB der Schmelziiberhitzung, insbesondere
die Ausfithrungen 8. 220ff).

Auch E. MAURER und P. HoLTzZHAUSEN (25)
haben dieses diskontinuierliche Verhalten der
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Kohlenstofflegierungen mit 1 bis 1,5% Si beobachten kénnen, wie ihr damals
ermitteltes Raumdiagramm der Brinellhirte als Funktion der chemischen Zu-
sammensetzung zeigt. Teilschnitte durch diese Raumdiagramme bei 2,5%, 3%

Abb. 76. Wie Abb. 75, jedoch fiir vorgeheizte GieBiormen.

Abb. 75. Schnitt durch das Raumdiagramm Kohlenstoff-Silizium-Hirte
(E. MAURER).

und 3,5% C geben Abb. 75 bzw. 76. Um eine Uberlagerung der Kurven
zu vermeiden, sind sie um den Abstand = 100 BE senkrecht gegeneinander
verschoben. Die Vorwidrmung der Giefiform bewirkte Erniedrigung der kriti-
schen Siliziumgehalte, also eine andere Auswirkung als eine Steigerung der GieB-
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temperatur. Diese den Ergebnissen von HATFIELD zunéchst scheinbar wider-
sprechende Abhingigkeit findet mit den im Kapitel ,,Einflull der Schmelziiber-
hitzung‘‘ niedergelegten Ausfiithrungen ihre zwanglose Erklirung im Keimreichtum
der Maurerschen (nicht iiberhitzten und bei etwa 1250° vergossenen) Schmelzen.

Abb. 77. Grenzlinien Graphit-Zementit in Abhidngigkeit Abb. 78. Abhingigkeit der Temper-
vom C- und Si-Gehalt fiir verschiedene Durchmesser kohleabscheidung (Karbidzerfall) vom

(H. JUNGBLUTH und ¥. BRUGGER).

Siliziumgehalt (nach I.. GRENET).

Abb. 77 zeigt die Grenzlinien fiir weile bzw. melierte Erstarrung in Abhéingig-
keit vom C- und Si-Gehalt fiir verschiedene Durchmesser bei NafguB nach Ver-
suchen von H. JUNGBLUTH und F. BRUGGER (39).

Der Einflul des Siliziums auf die Temperatur merklichen Zerfalls des Eisen-

Abb. 79. EinfluB des Siliziums auf den Zerfall des
Eisenkarbids (nach H. SAWAMURA).

Abb. 80. EinfluB der Temperatur auf die Ge-
schwindigkeit der Temperaturkohlebildung
(nach E.PIWOWARSKY und L. HOFMANN).

karbids geht aus Abb. 78 nach Ver-
suchen von L. GRENET (26) an einem
Eisen mit 3,2 bis 3,6% C hervor. Auch
H. SawamuraA (12) konnte an Hand
dilatometrischer Untersuchungen an
reinen, weifl erstarrten Fe-C-Si-Legie-
rungen zeigen, wie mit zunehmendem
Siliziumgehalt der Zerfall des Siliko-
karbids an Intensitit zunimmt und be-
reits bei tieferen Temperaturen vor
sich geht (Abb. 79, vgl. auch Abb. 81).

In seinen weiteren Versuchen konnte SAWAMURA auch die an und fiir sich aller-
dings bereits bekannte (27) Tatsache bestédtigen, daf verminderter Gesamt-
kohlenstoffgehalt den Karbidzerfall behindert. Abb. 80 zeigt die Zunahme der
Graphitisierung von weiBem Eisen (Tempergufl) mit 3,04% C, 1,10% Si und
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0,44 % Mn bei Steigerung der Gliihtemperatur von 875° auf 1025¢ nach Versuchen
von E. PiwowaRskKY und L. HoFrMANN (39). Bei 1025° stellte sich das Gleichge-
wicht gegeniiber dem Sattigungsbetrag des Austenits (E’S’-Linie) bereits nach
weniger als 15 min Gliihzeit ein.

Auch C.CHEVENARD und A. PORTEVIN (28) untersuchten den EinfluB des Koh-
lenstoffs und Siliziums auf die Graphitisation von weilem Eisen. Thre Legierungen
waren Eisensorten mit 0,10% Mangan, 0,01%

Schwefel und 0,015% Phosphor und wurden bei

1400° in nicht vorgewdrmten Kokillen zu Staben

gegossen; ihr Gehalt an Kohlenstoff erstreckte

sich von 1,7 bis 4,5% und an Silizium von 0,2

bis 6% . In dem aufgestellten Raumdiagramm wur-

den daher nicht allein alle technischen GuBeisen-

sorten beriihrt, sondern auch die Gesamtheit

der untereutektischen Legierungen im Eisen-

karbidsystem. Bei den Ergebnissen der Versuche

wurden zwei Liniengruppen unterschieden, wo-

bei die eine den EinfluB des Siliziums fiir Kohlen-

stoffgehalte von 1,7%, 2%, 2,6%, 3%, 3,6% und

4% ausdriickte; diese Kurven verlaufen hyper- .., s:. ginilug von Sitizium aut Beginn
bolisch, so daB3 bei den Gehalten von 2,5 bis 3,5% Si und Ende der Temperkohlebildung.
die Graphitisationstemperatur sich nur wenig

inderte und bei rund 600° konstant blieb. Die anderen Linien sind Graphitisa-
tionsisothermen in der Abstufung von 650 bis 1100°; sie verlaufen fast in einer
geraden Linie, woraus gefolgert werden kann, dal die Wirkungen des Siliziums
und Kohlenstoffs zusammen die Graphitisation begiinstigen, dafl aber der Ein-
fluB des Kohlenstoffs nur

bei geringem Silizium-

gehalt (unter 2% ) gekenn-

zeichnet ist. AuBer Sili-

zium und Kohlenstoff

kénnten noch andere Fak-

toren die Graphitisation

begiinstigen  oder er-

schweren, z. B. gewisse

Gehalte an Mangan und

Schwefel, die Zusammen-

setzung der Gasatmo-

sphire, die Anwesenheit

von ungelosten Graphit-

teilchen usw. Den Ein-

flu des Siliziums auf Abb. 82. Segregatgraphit in Widmannstittenscher Anordnung
Beginn und Endeder Gra- (H. HANEMANKN), V = 600.

phitisierung von weilem

Eisen zeigt Abb. 81 nach Versuchen von E. Prwowarsky und Mitarbeitern (29).

Fiir den gemiaB E’S’ abgeschiedenen Graphit hat H. HANEMANN (37) den
Namen Segregatgraphit gewihlt. DaB diese Art elementaren Kohlenstoffs frither
im Schrifttum nicht vermerkt worden ist, hat seine Ursache darin, daB er nur
selten einwandfrei zu beobachten ist. Er kristallisiert namlich meistens an den

bereits vorhandenen Graphitblittchen an. In selteneren Fillen ist er in Form
von Widmannstéttenscher Struktur unverkennbar (Abb. 82). Der in hohersili-
zierten GuBeisensorten, insbesondere solchen mit feiner Graphitausbildung oft
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zu beobachtende Ferrit im RohguB ist nach H. HANEMANN und A. SCHRADER
(30) durch , Entartung‘ des Graphiteutektoids wihrend der langsamen Ab-

kiithlung entstanden, wo-
bei sich der eutektoide
Graphit an den aus der
eutektischen Kristallisa-
tion her bereits vorhande-
nen Graphitlamellen an-
lagert (Abb. 83 und 84).
Uber die sonstigen Aus-
bildungsformen von Gra-
phit und Temperkohle
vgl. Kapitel IXb.

Der Gieflereifachmann
wird nun oft vor die
Frage gestellt, im lau-
fenden Betrieb sichschnell

Abb. 83. Von 696° abgeschreckt. Graphiteutektoid neben Martensitresten ein Bild zu machen von

(H. HANEMANN).

Abb. 84. Graphitlamellen mit Saum und hirchenartigen Anlagerungen

des eutektoiden Graphits (H. HANEMANN).

Abb. 85. GieBform aus Kernstiicken nach GUILLEMEATU
(MaBstab 1:4).

der Neigung des fliissigen
Eisens zu grauer, melier-
ter oder weiller Erstar-
rung. Besteht die Mog-
lichkeit, durch Schnell-
analysen von Kohlenstoff
und Silizium die Lage
der chemischen Zusam-
mensetzung des fliissigen
Materials in den sog. GuB3-
eisendiagrammen  (vgl.
Kapitel VIIa)festzulegen,
so fithrt dies bei gleich-
gearteten Betriebsbedin-
gungen zu einer zuver-
lassigen Beurteilung des
GuBmaterials. [Uber die
Durchfithrung derartiger
Schnellanalysen vgl. die Arbeit von
F. RorL (31)]. Bei diinnwandigerem
GuB dagegen ist die Neigung zu mehr
oder weniger grauer Erstarrung von
zahlreichen schwer kontrollierbaren
Betriebsfaktoren abhéngig, so da3 nur
eine standardisierte technologische
Bruchprobe schnell einen hinreichen-
den Aufschluf} iiber die Neigung zur
grauen Erstarrung geben kann.

Die Praxis hat daher fiir Zwecke
der Schmelziiberwachung verschiedene
Formen von Keilproben entwickelt
(45). So zeigt Abb. 85 nach einer Arbeit

von M. GUILLEMEAU (32) eine Olkernform zum AbgieBen keilformiger Probekérper
fiir die Uberwachung von GuBeisenschmelzen bis etwa 1,5% Si bei normalen
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Kohlenstoffgehalten um 3,3% C herum (vgl. Zahlentafel 15, obere Spalte A). Die
Beziehung des Bruchaussehens zum Siliziumgehalt gibt Abb. 86. Fiir Silizium-
gehalte iiber etwa 1,5% ergibt diese Probe jedoch keine melierten oder weiflen

Si% 1,82 1.46 1,24 1,11 1,02 0,98

Abb. 86. Einflufl des Siliziums auf die Einstrahltiefe beim GieBen von Keilproben in Sand (C = 3,35%),
nach M. GUILLEMEAU.

Zonen mehr. Benutzt man dagegen eine metallische GieBform, so ergibt sich aus
dem Bruchgefiige (Abb. 86a) wiederum eine Beziehung, welche bei etwa gleich-
bleibendem C-Gehalt den Siliziumgehalt abzuleiten gestattet (vgl. Zahlentafel 15,

Si% 2,30 2,10 1,82 1,56 1,46 1,26

Abb. 86a. Wie Abb. 85, aber nach GuB in Kokille (M. GUILLEMEAU).

untere Spalte B). In deutschen Betrieben hat sich der GieBkeil zur Uberwachung
des Ofenbetriebes schnell eingefiihrt. Die Form des Keils ist jedoch vielfach eine
andere. Darum haben K. Stpp und F. Rorr (33) eine GieB- und Keilform zur Ein-
fithrung empfohlen, welche die Moglichkeit gibt, bei GuBeisen der Zusammen-
setzung C =3,46%, Si=2,09% (C+ Si=5,55%) bis zur Zusammensetzung von
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Merkblatt fiir die GieBkeilprobe (Entwurf) yoG
herausgegeben vom Verein deutscher GieBereifachleute im NSBDT. Fachausschull
Graugu

Zweck.

Der GieBkeil soll feststellen, wie sich das erschmolzene GuBeisen bei der Er-
starrung verhilt. Die Erstarrung ist nicht nur von der Analyse, sondern auch von
der Gattierung, Art der Erschmelzung usw. abhiingig. Deswegen sagt die Keilprobe
dem Gieler mehr, als die Analyse geben kann.

Yerwendung.

Der GieBkeil wird vor dem VergieBen des Pfanneninhaltes hergestellt. Nach
dem Durchschlagen wird mit Hilfe von Erfahrungswerten das Erstarrungsverhalten
festgelegt. Somit ist es méglich, vor dem Vergielen die Analyse, besonders
durch Siliziumzusatz, zu korrigieren oder das Eisen einem anderen Giefplatz zu-
zufiihren.

Ausfiihrung 1.

Die Keilprobe Sipp-Roll hat die in Abb. 87 gezeichneten Abmessungen. Das Ver-
gieBen erfolgt bei méglichst gleichbleibender Temperatur in eine Sandform von sténdig
gleichem Wassergehalt und gleicher Verdichtung. Nach dem AbgieBen wird die Probe
bei etwa 900° aus dem Formsand herausgenommen (etwa 1 min nach dem Vergieen)
und durch mehrmaliges Eintauchen in Wasser vom trockenen Sand befreit. In der
Mitte durchgeschlagen zeigt die Keilprobe die Weil- bzw. Grauerstarrung an und
Jat auf die Analyse wie auch auf die Erstarrung im GuBstiick einen guten Riick-
schluB zu (Gesamtdauer 3% min). Abb. 88 zeigt das Erstarrungsverhalten verschiede-
ner Legierungen im GieBkeil. Da das Erstarrungsverhalten auch von weiteren Fak-
toren beeinflult wird, ist eine stindige Kontrolle durch die chemische Analyse not-
wendig [vgl. GieBerei Bd.27 (1940) S.9].

Abb. 87. GieBkeilprobe. Probeform Sipp-Roll.

Abb. 88. Bruchbild der Keile. Probeform Sipp-Roll (konstante iibrige Faktoren).
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C=3,14%, Si=1,12% Zahlentafel 15 (nach M. GUILLEMEAU).
(C+8i=4,26%) I_)ei Chemische Zusammensetzung % | Dicke der Probe
sonst konstanten Ein- Rejhe an der Grenze
flitssen anderer Art auf c Si | Mn 8 P |der Schreckzone

das Gefiige des nachfol-

T 3,36 | 1,24 | 0,87 | 0,08 0,17 6,5
genden Gusses mit ziem- 3,34 | 1,03 | 0,98 0,08 | 0,12 10,75
licher Sicherheit schlie- 3,37 | 111 0:90 0:09 OZIO 9.0
Ben zu konnen. Einzel- A. 3,40 | 1,02 | 0,88 | 0,09 | 0,15 10,75
heitenenthiltdas neben- g’gg (1),58); 89% 8,88 8’% 1;3?
stehende Merkblatt des 3:32 1: 46 0:79 0:08 0:20 3:75

Fachausschusses Grau-

guBl beim VDG (Verein 3,44 | 2,07 | 0,57 0,088 | 1,04 8,5
deutscher GieBereifach- 3,36 | 1,10 | 0,66 | 0,094 | 0,15 23,5
leute, Berlin). Es ist auch g’ig ;’gg 8’23 898'; (1)9(1)3 1§’55
eine sinngemiile Uber- 5. | 340 | 210 | 0,60 | 0,09 | 1,00 7,25
tragungder Keilmethode * | 338|230 058 0,09 | 1,06 5,0
auf andere Legierungs- 3,41 | 1,26 | 0,91 | 0,08 | 0,20 17,0
beicho s e by, |40 | V| 4 ulh | k| 20g
grenzt mdglich, wenn die 3.32 | 1,46 | 079 | 0,08 | 0,20 14,0

Ausbildung des XKeils
entsprechend verdndert wird. So lieB eine Form mit 40 mm Keilwandstérke bei
konstanten ibrigen Einfliissen die Gehalte von 3,5% C und 3% Si bis 2,8% C
und 1,2% 8Si fiir ein SonderguBeisen erkennen.

Fiir die Zerteilung des Keils sind die in Abb. 89 gekennzeichneten Vorrichtun-
gen vorgeschlagen worden.

Uber den relativen Gra-
phitisierungswert des Sili-
ziums im Vergleich zu an-
deren karbid- oder graphit-
fordernden Elementen im
GuBeisen vgl. die Ausfiih-
rungen im Kapitel XXIf
(unter Vanadin im GuB-
eisen).

Abb. 89. Vorrichtung zum Zerschlagen Abb. 90. Abhingigkeit der Brinellhdrte vom Si-Gehalt. Haufigkeit des
der Keilprobe. Vorschlag K. SIpP. Vorkommens der einzelnen Werte (K. NEUSTADTER).

g) Der EinfluB des Siliziums auf die mechanischen und
physikalischen Eigenschaften.

Der EinfluB des Siliziums auf die mechanischen und physikalischen Eigen-

schaften von GuBeisen wird stets iiberdeckt durch den gleichzeitig auftretenden

starken EinfluB des Siliziums auf die Graphitbildung. Am bemerkenswertesten
ist natiirlich der Einflufl des Siliziumgehaltes auf die Festigkeit und Hérte von
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GuBleisen. K. NEUSTADTER (34) hat bei Kupolofeneisen aus dem laufenden Be-
trieb im Rahmen von GroBzahlforschungen bezogen auf fiinf verschiedene Gat-
tierungen mit fallendem Siliziumgehalt den in Abb.90dargestellten Zusammenhang
gefunden, der sich bei Darstellung der Mittelwerte gemi Abb. 91 zum Ausdruck
bringen lieB. Erwartungsgemill wird die Héarte durch steigenden Si-Gehalt des

Abb. 91. Abhiingigkeit der Brinellhdrte vom  Abb. 92. EinfluB des Siliziums auf die Festigkeitseigenschaften

Si-Gehalt. Mittelwerte (K. NEUSTADTER). und die Hirte von weichem FluBeisen (P. PAGLIANTI).
MaBstab Eigenschaften
b Zugfestigkeit kg/mm? @ —-+.—--— Hirte (Brinell)
b ——— Dehnung % [ 2EEE TR Kontraktion %
b —r—— Steckgrenze kg/mm?®

GuBeisens infolge der zunehmenden Graphitisierung des GuBeisens stark ernied-
rigt, obwohl die Héarte der metallischen Grundmasse zweifellos eine Steigerung
erfahrt. Das ergibt sich u. a. aus der Arbeit von P. PAcLIANTI (35), wo durch

Abb. 93. EinfluB von Silizium auf den Gesamt Abb. 94. EinfluB von Silizium auf die Brinellhirte
kohlenstoff- und Graphitgehalt hochgekohlter reiner hochgekohlter reiner Eisen-Kohlenstoff-Legierungen
Eisen-Kohlenstoff-Legierungen (E.PIWOWARSKY und (E. PIWOWARSKY und E. SOHNCHEN).

E. SOHNCHEN).

steigenden Siliziumgehalt sowohl die Hérte als auch die Festigkeit von weichem
FluBeisen durch Silizium erhéht wird, wihrend Dehnung und Kontraktion ab-
nehmen (Abb. 92).

Abb. 93 zeigt nach E. Prwowarsky und E. SOaNCHEN (18) den Einflul von
Silizium auf die Kohlenstoffverdringung sowie die Graphitisierung, die in Uber-
einstimmung mit den Ergebnissen von F. WsT und O. PETERSEN (10) bei etwa
2 bis 3% Si ihren Hochstwert erreicht, um von da ab — prozentual ausgedriickt
— ziemlich unverdnderlich zu bleiben. Abb. 94 zeigt den Hérteverlauf. Entspre-
chend der bekannten Graphitvergroberung und der Vergroberung der perliti-
schen Grundmasse nimmt die Hirte stindig im Gebiet von 0 bis 12% Si ab.
Dabei ist besonders der schroffe Hérteabfall (50%) zwischen 1 bis 2% Si zu be-
achten, der in Ubereinstimmung mit den umfangreichen Héarteuntersuchungen
von E. MAURER und P. HoLTzZHAUSEN (25) steht.

Auch in der Arbeit von P. BARDENHEUER und W. BrOHL (40), welche den Ein-
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fluB} des Kohlenstoff- und Siliziumgehaltes auf die Zug-, die Biegefestigkeit und
die Dauerschlagzahl zum Ausdruck bringen sollte, diirfte der EinfluB des Sili-
ziumgehaltes sich kaum durchgesetzt haben.
Vielmehr sind die Abb. 4—6 jener Arbeit (vgl.
auch Abb. 291 bis 293) in erster Linie kenn-
zeichnend fir den Einflull des Kohlenstoff-
gehaltes auf die genannten Eigenschaften.
Da mit steigendem Siliziumgehalt die Sta-
bilitat der komplexen Karbide abnimmt, so
bewirkt ein Glithen Si-haltigen GuBeisens in-
folgezunehmender Ferritbildung einenstarken
Abfall der Festigkeit, vor allem aber der Hirte,
wenndasAusgangsmaterialnoch mehroder we-
niger perlitisch war. Abb. 95 nachF. W.MEYER
(36) zeigt dies deutlich in Gegeniiberstellung Apb. 95. EinfluB des Chroms und Siliziums auf

1: . die Hirteverminderung des GufBeisens durch
des gegenteiligen Einflusses von Chrom. Wirmebehandlung (nach F. W. MEYER).
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VI. Der Mechanismus der Graphitisierung
siliziumhaltigen GubBeisens.

a) Direkte oder indirekte Graphitbildung?

Als erster hat wohl C. BENEDICKS (I) im Jahre 1906 auf die Moglichkeit der
direkten Ausscheidung von Graphit hingewiesen. H. Hows (2) schloB sich bald
darauf dieser Auffassung an. Aber erst aus den Arbeiten von R. RuEr und F. GoE-
RENS (3), P. GoERENS (4), H. HANEMANN (5) u. a. geht einwandfrei hervor, daf3
das Dualsystem des Eisen-Kohlenstoff-Diagramms zu Recht besteht, daB also
auch unter geeigneten Bedingungen der Graphit des grauen GuBeisens direkt
aus der Schmelze zu kristallisieren vermag.

Im Gegensatz hierzu stehen die Arbeiten zahlreicher Forscher, welche an-
nehmen, daf} der Graphit des grauen Gufleisens sich auf dem Umweg iiber den
Zerfall der karbidischen Komponente des Eutektikums bildet. Diese Auffassung
wurde vor allem von japanischen Forschern wie K. Honpa und T. MURARAMI (6),
K. Ho~xpa und H. ENDo (7) u. a. damit begriindet, daf sich beim Tempern von
weiBem Eisen oberhalb 1000° der normale flockige Graphit bildet und daB ein
in die Schmelze eingefiihrter Graphitstab die Graphitabscheidung nicht begiin-
stige. Honpa und Expo untersuchten die Volumenédnderungen beim FErstarren
von sechs eutektischen GuBproben mit nahezu gleichem Kohlenstoffgehalt (4,1
bis 4,3 %) aber verschiedenem Si-Gehalt (0,8 bis 2,3% ) nach dem Archimedischen
Prinzip durch Bestimmung des Auftriebs in geschmolzenem Natriumchlorid.
Das spezifische Volumen des Gufleisens beim Schmelzpunkt ergab sich hierbei
zu 0,1443 cm?. Mit abnehmendem Graphitgehalt in den erstarrten Proben ging
die Volumenédnderung von einem positiven zu einem negativen Wert iiber. Fiir
graphitfrei erstarrendes Eisen wurde die Volumendnderung zu —3,6% extra-
poliert. Falls der Graphit erst durch Zersetzung des Zementits (und nicht durch
unmittelbare Abscheidung aus der Schmelze) entsteht, so miiite sich der Be-
trag der grau erstarrenden Eisensorten aus der Differenz des Betrages von — 3,6 %
und der durch die Zersetzung des Zementits erfolgenden Expansion berechnen
lassen. Fiir die mittleren Ausdehnungskoeffizienten des Graphits und des Ze-
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mentits wurden die Werte 2,5 bzw. 15-10-¢ zugrunde gelegt. Es ergaben sich
alsdann ihre spezifischen Volumina bei 1130° zu 0,4851 bzw. 0,1378, wihrend
das des Austenits sich zu 0,1376 cm?® berechnet. Die Volumenénderung durch
Zersetzung des Zementits errechnet sich nunmehr zu 11,8%. Berechne man

Abb. 96a bis ¢. Graphitabschcidung bei grauem GuBeisen in Abhéngigkeit von der Temperatur bei der
Abkiihlung (E. HRYN und O. BAUER).

hiernach die bei der Erstarrung der untersuchten sechs Eisensorten zu erwar-
tende Volumeninderung, so ergebe sich eine gute Ubereinstimmung mit den
beobachteten Werten (groBter Unterschied 0,3%), woraus denn auch die ge-
nannten Forscher die Richtigkeit ihrer
Auffassungen herleiten.

E. Hey~x und O. BavuEgr (8) unter-
suchten die Anderung des Graphitgehaltes
dreier Roheisensorten mit steigendem
Siliziumgehalt in Abhéangigkeit von der
fortschreitenden Abkiihlung und Erstar-
rung und fanden, dal3 sowohl bei den
siliziumérmeren, untereutektischen, als
bei dem eutektischen bzw. iibereutek-
tischen Eisen der grofite Teil des Graphits
sich erst gebildet hatte, nachdem die ther-
misch nachgewiesene eutektische Erstar-
rung beendet war (Abb. 96). In Uberein- Abb. 97, Zerfallszciten fiir Zementit in einem Gus-
stimmung hiermit fand neuerdings A. Boy- %" ™ 215% £ gl D S rstarr ungstem-
LES (9) bei Abschreckversuchen zwischen
etwa 1300° und 1000°, daB Graphitflocken nicht vor der Erstarrung des Eutek-
tikums entstehen.

Versuche der Art dagegen, wie z. B. die von L. NorTtHCOTT (10) ausgefiihrten,
der flissiges Si-haltiges Eisen in diinnem Strahl in kaltes Wasser go und aus

6*
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der Abwesenheit von elementarem Kohlenstoff im Eisen den Schlu8 zog, die
Graphitbildung gehe in untereutektischen Eisensorten iiber den Karbidzerfall,
beweisen allerdings nichts gegen die Méglichkeit der direkten Graphitkristal-
lisation und damit gegen die Auslegung des Dualsystems im Sinne von R. RUER
und F. GOERENS.

Auch die Hanemannsche (§) Beweisfithrung, die auf der Zeit beruht, welche
das Eisenkarbid oberhalb 1000° zum Zerfall benétigt (Abb. 97), iiberzeugt
eigentlich nur fiir siliziumarmes GuBeisen. Denn die hier dargestellte Kurve der
Zerfallszeiten bezieht sich auf ein Eisen mit 4,15% C und 0,19% Si. Bei hohe-
ren Siliziumgehalten wird die zum Karbidzerfall benétigte Zeit zweifellos wesent-
lich geringer sein(vgl. Abb. 210). W. HEIKE und G.May (1) glaubten auf Grund
von Abkiihlungsversuchen annehmen zu miissen, daf feineutektischer Graphit
sich sekundér iiber den Zementit bilde. In dem Mafle jedoch, wie die Neigung
des Eisens, Graphit direkt kristallisieren zu lassen, zunimmt, nehme der Graphit
an GroBe zu. Der im sog. Graphit-Ferrit-Eutektikum auftretende Ferrit ist nach
HEikE und May immer ein sekundéres Erzeugnis. Er entsteht allerdings nach
deren Auffassung aus einem kohlenstoffhaltigen Mischkristall, indem dieser unter

Abb. 98. Schematisches GuBeisendiagramm (nach Abb. 99. EinfluB des Siliziumgehaltes auf die
W.HEIKE und G. MAY). Bildung von Zerfallsferrit (E. PIWOWARSKY).

wesentlicher Mitwirkung des zuvor fein ausgeschiedenen Graphits seinen Kohlen-
stoff verliert. Diese Auffassung ist recht unklar, es sei denn, da3 auch HEIkE
und MAy eine Entartung des Graphiteutektoids bei A4; annehmen, wie es der
Hanemannschen Auffassung auf Grund durchgefiihrter Abschreckversuche ent-
spricht (9). Diesen, mit dem feinen Graphiteutektikum vergesellschafteten Ferrit
bezeichneten HEIKE und May als Ferrit I, den durch langsame Abkiihlung
kohlenstoff- und siliziumreicheren GufBeisens entstandenen dagegen als Ferrit I1.
Ferrit I tritt nur bei groBer Abkiihlungsgeschwindigkeit, Ferrit II nur bei
langsamer Abkiihlungsgeschwindigkeit auf, wie aus dem Diagramm Abb. 98
hervorgeht. E. Prwowarsky (I2) konnte spiter auf Grund von Gie8versuchen
mit keilférmigen Proben in etwa die Grenzwerte fiir die Siliziumgehalte bestim-
men, die zur Entstehung von Ferrit I notwendig sind (Abb. 99). E. PITwOWARSKY
schlieft jedoch aus der Tatsache, dafl Ferrit I nur bei hoher Abkiihlungs-
geschwindigkeit entsteht, auf Entstehung desselben durch Zerfall komplexer
Silikokarbide. Tatsichlich kommt es vielfach vor, dal GuBstiicke aus Grau-
guB} an der Oberfliche weicher sind als in der Mitte, daB auch in Kokille ge-
gossenes Roheisen, z. B. Migra-Eisen oder Himatit, an den Randzonen ferritische
Stellen, im Innern dagegen rein perlitische Zonen aufweist. Man hat auch mehr-
fach gefunden, daBl die Festigkeit abgegossener Probestdbe aus GrauguBl mit zu-
nehmender Dicke nicht kontinuierlich abfallt, sondern daf} z. B. der 30-mm-Stab
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eine hohere Festigkeit hat als der 12- oder 15-mm-Stab. Insolchen Fillen kénnen
oft ferritische Stellen in den Randzonen der diinnen Stabquerschnitte beobachtet
werden. Vergiet man z. B. GuBleisen mit hoherem Siliziumgehalt zu Keilen, so
beobachtet man mitunter zwischen der weilen Randzone der Keilspitze und der
perlitischen Zone der dickeren Querschnitte eine ferritische und damit weichere

Abb. 100. Eutektikum mit viel Ferrit. Abb. 101. Eutektikum mit weniger Ferrit.
V= 500. ¥V = 500.

Zwischenzone. Diese Erscheinung ist ibrigens auch von BANCROFT und DIERKER

(13), sowie von R. M. PARKE, V. A. CrosBY und A. J. Herzic (14) beschrieben

worden. Die letztgenannten Verfasser fiihren aber den Ferrit (Priméarferrit) auf

Zerfall von Primirzementit bzw. iibersittigtem Austenit wihrend des kritischen

(passing through the critical) Intervalls zu-

riick und diskutieren iiberdies keine Be-

ziehungen dieser Erscheinung zur chemi-

schen Zusammensetzung. Es ist aber an-

zunehmen, dall derartige Zwischenzonen

von Ferrit nur dann auftreten werden, wenn

daskristallisierende oderkristallisierteSiliko-

karbid eine geniigend hohe Zerfallsgeschwin-

digkeit hat, um bei den gegebenen Abkiih-

lungsverhéltnissen unter Ferritbildung zu

zerfallen, andererseits jedoch die in y-Eisen

umgewandelten ehemaligen Ferritstellen

keinen Kohlenstoff unter Austenitbildung

aufnehmen bzw. sich nicht mehr bis zur

perlitischen Konzentration an Kohlenstoff

sittigen kénnen. Ahnliche Ursachen liegen

vor, wenn durch Anlegen von Kokillen, im ~ Abb.102. Eutektikum fast frei von Ferrit.

Gegensatz zu den Erwartungen, der GuB '

mitunter an diesen Stellen weicher oder mit wechselnder Hérte ausfillt statt

mit hoherer Hirte und Verschleiffestigkeit (Gleitbahnen von Werkbankbetten).
Was den beim evtl. Karbidzerfall entstandenen Ferrit betrifft, so kann nach

dessen Umwandlung zu p-Eisen ein je nach chemischer Zusammensetzung und

nach vorhandenen Abkiihlungsverhiltnissen groBerer oder kleinerer Anteil an

elementarem Kohlenstoff darin in Losung gehen, es entstehen alsdann eutektische

Gefiigezonen gemafl Abb. 100 bis 102. Je siliziumreicher nun das GuBeisen und
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damit auch das umgewandelte y-Eisen ist, um so schwieriger geht der Kohlenstoff
als Austenit in Losung, bis schlieBlich der Siliziumgehalt des durch Karbid-
zerfall entstandenen «-Eisens so groB wird, daB die y-Umwandlung ganz oder
teilweise unterbleibt. In solchen Fillen ist es dann schwierig, den Ferrit iiberhaupt
noch zum Verschwinden zu bringen.
Versuche des Verfassers, durch nach-
trigliches Gliilhen den Kohlenstoff
aufzulésen, ergaben nur bei manchen
siliziumérmeren GuBleisensorten
einen Erfolg; meistens, insbesondere
aber bei hoheren Siliziumgehalten,
trat selbst durch mehrstiindiges
Glithen zwischen 900 und 1025°
und beschleunigte Luftabkiihlung
kein Verschwinden der Ferritfelder
mehr ein, im Gegenteil, das Eisen
wurde nur noch stirker graphitisiert.
Abb. 103 z. B., welche eine Lotver-
bindung nach dem Gussolitverfahren
darstellt, zeigt an der Seite des
Mutterwerkstoffs bis zu einer ge-
) wissen Tiefe zahlreiche Ferritanteile.
A 101, Getnge e Guoliwertndune (Versiche icr war die Abkihlungsgeschwin:
digkeit des aufgebrachten, silizium-
reichen Elektrodenmaterials so groB, daB wahrscheinlich diedirekte Graphitbildung
unterblieb, die Zerfallsgeschwindigkeit des auskristallisierten Silikokarbids da-
gegen war ausreichend, um die Gussolitraupe an der dem Mutterwerkstoff zu-
gewandten Seite durch Karbidzerfall zu graphitisieren. Bei dem hohen Silizium-
gehalt von 3 bis 4% des Elektrodenmaterials wandelt sich der durch Karbid-
zerfall entstandene Ferrit aber
nicht mehr zu y-Eisen um und
bleibt erhalten. An der dem
Mutterwerkstoff abgewandten
Seite mit der geringeren Ab-
kiithlungs- und Erstarrungs-
geschwindigkeit  dagegen
konnte der Graphit noch direkt
aus der Schmelze graphiti-
sieren. Das Material gemal
Abb. 103 behielt jedoch die
ferritische Zone selbst nach
dreistiindigem  Glihen bei

10259 Man hatte das Material

Ahb. 104. Gefiigeausbildung und Rockwell ,,C* Hirte von Keil- _. . .
proben mit zunehmendem Siliziumgehalt (E. PIWOWARSKY). vielleicht noch um 50 bis 759

Gestrichelt = perlitisch und grau, punkticrt = meliert, weifl = wei8. hoher, d. h. bis in die Tem-

peraturzone beginnenden
Schmelzens, erhitzen und nach lingerem Gliihen daselbst schnell abkiihlen
miissen, um evtl. den Ferrit zum Verschwinden zu bringen. Um die hier ausge-
sprochenen Vermutungen experimentell noch weiter zu belegen, hat E. Prwo-
WARSKY (12) in einem Tammann-Ofen, ausgehend von einem Material mit 3,75% C
und 1% Si, in Hartporzellantiegeln von HALDENWANGER, Schmelzen von 60 g
Gewicht mit zunehmendem Siliziumgehalt erschmolzen, auf etwa 1400° erhitzt,
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umgeriihrt und alsdannin kleine getrocknete Sandformen zu Keilen der in Abb. 104
wiedergegebenen Abmessungen vergossen. Auf einer automatischen Nafschleif-
maschine wurden die Keile der

in Zahlentafel 16 wiedergegebe- Zahlentafel 16.

nen Zusammensetzung an einer . .
Seitenfliche um 6 mm abgeschlif- Keil K(jﬁ?:;g&ff Silizium a,mea%}ﬁZde
fen, von der Spitze aus iiber die Nr. o o o
Winkelhalbierende der Keile die =

Rockwellhirte gemessen, die Lage % 3,63 0,85 2,55

der weillen, melierten bzw. grauen 3 g’g; i’gg g’gé
Zonen durch Skizze festgehalten 4 3:50 2:25 3200
und von den einzelnen Zonen Ge- 5 3,38 2,56 3,01

fiigeaufnahmen gemacht.

Abb. 104 kennzeichnet die Gefiigezonen und den Hérteverlauf, Abb. 105 bis
118 geben Mikroaufnahmen bei 500facher VergroBerung nach sekundirer Atzung
an den den einzelnen Abbildungen beigeschriebenen Entfernungen von der Keil-
spitze aus. Die Keile Nr.1 und 2 zeigten entsprechend den Verhéiltnissen bei
WalzenguB eine ferritfreie melierte Zwischenzone und einen damit in Zusammen-
hang stehenden Hérteverlauf. Die hoher silizierten Keile Nr. 3 bis 6 dagegen
zeigten die erwartete ferrithaltige Zwischenzone. Damit in Ubereinstimmung
steht der Hiarteverlauf (Abb. 104). In der ferrithaltigen Zwischenzone besitzen
die Keile Nr. 5 und 6 eine geringere Hérte als in den dickeren, von der Keilspitze
entfernteren Stellen des GuBkorpers. Dafl Keil Nr. 3 trotz Auftretens von Ferrit
in etwa 6 bis 10 mm Entfernung von der Keilspitze keinen Abfall der Hirte
aufweist, ist darauf zuriickzufiihren, daf

a) in 5 bis 7 mm Entfernung von den Keilspitzen der Karbidanteil noch so
groB ist, da} er durch seine groBere Hirte die benachbarten ferritischen Stellen
hinsichtlich ihrer geringeren Hérte kompensiert und zu einer von den perlitischen
Stellen kaum abweichenden Durchschnittshirte bei der Brinellpriifung fiihrt;

b) bei dem noch méifigen Siliziumgehalt ein Teil des durch Karbidzerfall
entstandenen Kohlenstoffs in dem gebildeten kohlenstoffarmen y-Eisen noch in
Losung gehen konnte, so daB nach dem HKrstarrungsvorgang nur noch wenig
Ferrit im Gefiige verbleibt (vgl. Abb. 106 bis 108 im Vergleich zu Abb. 112
und 113 bzw. 116 und 117).

Wiahrend nun bei Keil Nr. 3 die Abkiihlungsverhéltnisse in 20 mm Entfer-
nung von der Keilspitze derartig waren, dafl das feingraphitische Eutektikum
durch Sittigung des y-Eisens mit Kohlenstoff vollkommen perlitisch werden
konnte, reichte im Falle der Keile Nr. 4 und 5 infolge des hohen Siliziumge-
haltes die Diffusionsgeschwindigkeit des elementaren Kohlenstoffs hierzu nicht
mehr aus, bzw. im Fall des Keils Nr. 5 war voraussichtlich das durch den Kar-
bidzerfall entstehende o-Eisen bereits so reich an Silizium, da8 die y-Umwand-
lung iiberhaupt ausblieb. Eine der Abb. 109 entsprechende Gefiigepartie war da-
her in den Keilen Nr. 4 und 5 nicht vorhanden, vielmehr ging das scheineutek-
tische, ferritreiche und feingraphitische Gefiige direkt in das reinperlitische,
grobgraphitischere Gefiigefeld iiber, wie es in den Abb. 110, 114 und 118 wieder-
gegeben ist und aus direkter Kristallisation des Graphits aus der Schmelze
entstanden angenommen werden mufl. Es ist bekannt, daB auch normaler Wal-
zenguBl mit Siliziumgehalten unter etwa 1% niemals oder nur duBerst selten
ferritische Stellen in den melierten Zonen aufweist. Dies steht in Ubereinstimmung
mit den Versuchen von H. HANEMANN (5) iiber die geringe Zerfallgeschwindigkeit
des Karbids siliziumarmen weifien GuBeisens (Abb. 97).

Die bisherigen Beobachtungen lassen also erkennen, daf bei bestimmt zu-
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Abb. 105. Gefiige von Keil Nr. 3. V= 500. 3 mm Abb. 106. Wie Abb. 105, jedoch 6 mm von der
von der Keilspitze entfernt. Keilspitze.
Abb. 107. Wie Abb. 105, jedoch 8 mm von Abb. 108, Wie Abb. 105, jedoch 10 mm von
der Keilgpitze. der Keilspitze.
Abb. 109. Wie Abb. 105, jedoch 20 mm von Abb. 110. Wie Abb. 105, jedoch 40 mm von

der Keilspitze. der Keilspitze.
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sammengesetzten Gulleisen unter ganz bestimmten Bedingungen der Fall ein-
treten kann, wo bei kritischem Siliziumgehalt (1,6 bis 2,2% Si) die Graphit-
bildung iiber den Karbidzerfall geht. Von der Abkiihlungsgeschwindigkeit un-
mittelbar nach erfolgter Erstarrung und dem Siliziumgehalt des intermedir ent-
standenen Ferrits wird es alsdann abhingen, ob und wieweit dieser Ferrit be-
stehen bleibt bzw. sich in kohlenstoffhaltigen Austenit umwandelt.

Abb. 111. Gefiige von XKeil 4, in 3 mm Ent- Abb. 112. Wie Abb. 111, jedoch 6 mm von
fernung von der Keilspitze. ¥ = 500. der Keilspitze.

Abb. 113. Wie Abb. 111, jedoch 8 mm von Abb. 114. Wie Abb. 111, jedoch 40 mm von
der Keilspitze. der Keilspitze.

Es ist bekannt, daB nach sehr hoher Schmelziiberhitzung von GrauguB
neben einer starken Graphitverfeinerung eine zunehmende Entstehung von Ferrit
im Gefiige beobachtet werden kann (Umkehrpunkt). Diese vom Verfasser be-
reits im Jahre 1925 (19) beschriebene Beobachtung wurde von diesem mit einer
Umkehr in der Warmetonung der Reaktion:

3Fe + 7> Fe,C + WE
in Beziehung gebracht. Eine Auswertung zahlreicher spiterer Versuche fiihrten

den Verfasser zu der Auffassung, dafl eine Umkehr der endothermen Wéirme-
tonung bei der molekularen Karbidbildung im fliissigen GuBeisen unwahrschein-
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lich ist. Es scheint vielmehr sicher, dafl mit zunehmender Uberhitzung die Nei-
gung zur karbidischen Erstarrung grundsédtzlich zunimmt, bis nach Uber-
schreitung einer kritischen Uberhitzungstemperatur die Neigung zur direkten
Graphitkristallisation so abgenommen hat, dafl die Graphitbildung (ausreichende
Si-Gehalte vorausgesetzt) mehr und mehr den Weg iiber den Karbidzerfall
nimmt, wodurch zunehmende Ferritmengen entstehen und im Gefiige auch bei

Abb. 115. Gefiige von Keil Nr. 5, in 3 mm Abb. 116. Wie Abb. 115, jedoch 5 mm von der
Entfernung von der Keilspitze. Keilgpitze. ’
Abb. 117. Wie Abb. 115, jedoch 9 mm von der Abb. 118. Wie Abb. 115, jedoch 40 mm von der
Keilspitze. Keilspitze.

Zimmertemperatur erhalten bleiben. Wo allerdings die Grenzen liegen zwischen
dieser Erscheinung und der Moglichkeit einer Ferritbildung durch Entartung des
Graphiteutektoids gemaB der Auffassung von H. HANEMANN, miissen weitere
Versuche kldren.

Die in einer neueren Arbeit von E. PiwowaRrskyY (12) auf Grund automatisch
aufgenommener Abkiihlungskurven gezogenen SchluBfolgerungen kénnen vor-
laufig nicht zum Beweis der Graphitisierung durch Karbidzerfall dienen, da die
dort bei den Versuchsreihen O und P beobachteten Spriinge in den Abkiihlungs-
kurven durch erst spiter erkannte Storungsvorginge zustande kamen (I16). Da-
gegen bleiben die Ergebnisse der damaligen Reihen A bis C (vgl. Zahlentafel 17)
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Zahlentafel 17.

Chemische Zusammen-
setzun
Reih ¢ Ge- Behaéndlung Abkiihlungs- Art der Schlacke
erhe wicht er geschwindig- <
C Si Mn Gr@- Schmelze Keit g bzw. Zusitze
phit

% % % % g /sec
Al 2,83 | 0,42 | 0,40 | 0,64 20 ungeriihrt 100°/68”” | ohne Schlacke
AIl |29 | 0,42 | 0,40 | 0,16 20 geriihrt 100°/68” | ohne Schlacke
ATIIT | 2,78 | 0,37 | 0,40 | 0,50 20 geriihrt 100°/68”” | ohne Schlacke
AIV |283]| 0,65 ] 040 | 1,12 20 ungeriihrt 100°/68” 0,35% Si | nach-
AV 2,81 | 0,25 | 0,72 | 0,10 20 ungeriihrt 100°/68" 0,35% Mn|gesetzt
BI 2,84 | 0,32 | 0,36 | 0,19 20 gerithrt 100°/68”” | ohne Schlacke
BII | 266 | 033 | 0,36 | 0,23 20 geriihrt 100°/68” | ohne Schlacke
BIII| 265 | 0,25 | 0,36 | 0,25 | 20 geriihrt 100°/68”” | ohne Schlacke
BIV ]260 ] 0,38 | 0,36 | 0,36 20 gerithrt 100°/68” 0,20% Si | nach-
BV | 275|038 | 038 | 0,26 | 20 | geriihrt 100°/68” | 0,20% Si | gesetzt
CI 2,60 | 0,38 | 0,36 | 1,25 20 geriihrt 100°/68” | ohne Schlacke
CII 2,56 | 0,39 | 0,36 1,28 20 geriithrt 1009/68” ohne Schlacke
CIII| 228 | 0,36 | 0,36 | 0,86 20 geriihrt 100°/68”” | ohne Schlacke
CIvV {237 036 | 0,36 | 0,84 20 gerithrt 100°/68”” | ohne Schlacke
cCV 2,32 | 0,40 | 0,36 | 0,86 | 20 geriihrt 100°/68"” | ohne Schlacke
CVI|232]03 | 036 |09 | 20 geriihrt 100°/68”” | ohne Schlacke

nach wie vor bestehen. Abb. 119 zeigt die automatisch aufgenommenen Abkiih-
lungskurven eines siliziumarmen Eisens der Versuchsreihe A. Die maximale Tem-
peratur der Schmelze betrug stets 1225° d.h. das Material war eben aufge-
schmolzen worden ohne irgendwelche zusitzliche Uberhitzung. Die Schmelzen
erstarrten im Tiegel bei einer Ab-
kiithlungsgeschwindigkeit von 100° je
68 sec (1,5%sec).
Kurve I zeigt den bei der Erstar-
rung von Gufeisen, insbesondere von
grauem Eisen, vorwiegend auftreten-
den Kurvencharakter (S-Form mit
mehr oder weniger starker Unterkiih-
lung). Durch Riihren der Schmelze
(Kurve II) wird der Grad der Unter-
kithlung kleiner, die Kurve ist auf-
gespalten, der Graphitgehalt geringer . s
(vgl. Zahlentafel 17). Die unter gleichen Abb"ﬂg'é bliibiungskurven ;’ﬁ;‘efjﬂﬁl e(lffgi‘h?lﬁ’s %€
Bedingungen gewonnene Kurve 111
zeigt den gleichen Typ, nur hat infolge unzureichenden Rithrens nach Einsetzen
des Erstarrungsvorganges der zweite Teil des dem Erstarrungsvorgang zugehori-
gen Kurventeils erneut Tendenz zur Ausbildung der S-Kurve mit Unterkiihlung.
Gleichzeitig ist auch der Graphitanteil angestiegen. Durch Zusatz von 0,35% Si
in Form von 90proz. FeSi ist trotz ruhiger Erstarrung der Schmelze eine be-
sonders eindeutige Spaltung des Haltepunktes (Kurve IV) eingetreten, wobei
die Schmelze meliert fiel mit ziemlich hohem Graphitanteil. Nachsetzen von
0,35% Mangan in Form hochprozentigen FeMn ergab dagegen trotz weiller Er-
starrung erneut die mit Kurve I scheinbar iibereinstimmende S-Form (Kurve V).
Abb. 120 zeigt die Abkiihlungskurven von Schmelzen dhnlicher Zusammen-
setzung (ein wenig drmer an Si und Mn), die bei gleicher Abkiihlungsgeschwin-
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digkeit wie Reihe A, aber durchweg unter mechanischer Rithrung der Schmelzen
(Sillimanitstibchen) zur Erstarrung gelangten. Kurve B und Kurve B III
zeigen wiederum Verdoppelung des thermischen Effektes wihrend des eutek-
tischen Intervalls. Der Graphitanteil ist jedoch sehr klein und bei allen Schmelzen
annihernd gleich und unabhéngig vom Charakter der Abkiihlungs-
kurven.

Abb. 121 zeigt die Abkiihlungskurven der gleichen Gattierung, erschmolzen

unter den gleichen Bedingungen, jedoch nicht in Tiegeln aus sog. D-4-Masse
der Staatlichen Porzellan-Manufaktur

Berlin (mit 70% AlL,O;), sondern in
Magnesittiegeln. Die Kurven zeigen
keine Spaltung, sondern mehr oder
weniger ausgesprochene S-Form. Bei
der groBeren Leitfahigkeit des Tiegel-
materials ist ihre Temperatur aber
durchweg um 30 bis 500 tiefer gegen-
iitber Reihe A und B. Anscheinend
waren diese Schmelzen #uBerst emp-
findlich gegen geringe Anderungen
der maximalen Uberhitzung, wodurch
die mehr oder weniger starken Unter-
Abb. 120. Abkiihlungskurven verschiedener Schmelzen mit kﬁhlungen. beeinfluBt wurden. Uber-
etwa 2,6% C und 0,3% Si von 1240° abgekiihlt (Reihe B). raschend ist nun, daB trotz der all-
gemein um 30 bis 50° tieferen Lage
der Kurven sdmtliche Schmelzen meliert und mit erheblichen Anteilen an
Graphit fielen. Die stdrkere Unterkiithlung gab demnach den Schmel-
zen erhohte Neigung zur grauen Erstarrung und nicht zur weillen,
ledeburitischen Ausbildung, wie es nach bisher fast allgemein vertretener Auf-
fassung zu erwarten gewesen wire. Damit aber finden sich auch die Beobach-
tungen von HEIKE und May, von BaN-
cROFT und DIERKER, PARKE, CROSBY und
HErzic bestitigt.
Die E. Piwowarskyschen Versuche (12)
sind aber noch nach anderer Richtung
grundsétzlich auswertbar. Die zu An-
fang dieses Kapitels erwihnten Arbeiten
von R. RUER und F. GOERENS sowie
diejenigen von P. GOERENs hatten ja
eindeutig ergeben, daf beim Auf-
schmelzen von GuBeisen zwei ausge-
Abb. 121. Abkiihlungskurven verschiedener Schmelzen Pré’gte H.altefcemperaturen auftreten, von
(alle geriihrt) im Magnesittiegel erstarrt (Reihe C). denen die tiefer gelegene dem Gleich-

gewicht zwischen Schmelze und einem
Austenit-Karbid-Gemisch, die um 7 bis 8° hoher gelegene dagegen dem
Gleichgewicht zwischen Schmelze und einem Austenit-Graphit-Gemisch zu-
kommt. Aus diesen Feststellungen hat alsdann fast die gesamte technische
Fachwelt die Berechtigung der Koexistenz des Dualsystems Eisen-Graphit
bzw. Eisen-Karbid abgeleitet mit dem Erfolg der Fassung des heutigen Eisen-
Kohlenstoff-Diagramms. War bei dem verschiedenen Energiegehalt von Graphit
und Karbid zu erwarten, daf} jene beiden oben gekennzeichneten Gleichgewichts-
temperaturen eine verschiedene Lage haben muBten, so konnte das Dualsystem
eigentlich aber erst dann vollkommen befriedigen, wenn es gelang, auch bei der
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Abkiihlung die Differenzierung der beiden Temperaturen, z. B. bei meliert
fallenden Eisensorten, nachzuweisen. Man héitte freilich argumentieren konnen,
daB es bislang deswegen nicht gliickte, die Spaltung der Haltetemperaturen bei
der Erstarrung zu erzwingen, weil durch Neigung zur Unterkiihlung die eutek-
tischen Haltepunkte stets unterhalb der wahren Gleichgewichtstemperaturen
beider Systeme zu liegen kdmen, so daB die Kristallisation des einen Systems
auch sofort die Kristallisation des andern ausléste und sich daher stets nur ein
Haltepunkt ergab. Nun kann man aber, wie wir sahen, gerade bei Gufeisen
durch hohe oder unzureichende Uberhitzung der Schmelze, durch mechanische
Bewegung oder geeignete Impfung die Neigung zur Unterkiihlung bei der Er-
starrung weitgehend beeinflussen oder aufheben. Tatsichlich schien nach langen
vergeblichen Versuchen dieser Art dem Verfasser schon friither einmal eine
solche Spaltung gegliickt zu sein (I7), und zwar an einem siliziumfreien Eisen
mit 4,05% C bei einer Abkiithlungsgeschwindigkeit von 10°/min. Es zeigte sich
aber im Rahmen weiterer sehr umfangreicher Versuche, daf derartige Spaltungen
auch dann aufzutreten vermochten, wenn das Eisen vollkommen grau erstarrte
bzw. wenn bei weiler Erstarrung sich nur so wenig Graphit bildete, daf die
diesem Graphitanteil gegebenenfalls zukommende Wirmeténung quantitativ
in keinem Verhéltnis stand zu dem prozentualen Graphitanteil, der sich bei
der Erstarrung des Materials gebildet hatte. Es scheint demnach, als ob die Be-
mithungen, zur Stiitzung der Auffassung des Dualsystems auch bei der Abkiih-
lung von GuBeisen eine Spaltung der eutektischen Haltepunkte zu erzwingen,
keine Aussichten auf praktischen Erfolg haben, da die eindeutige Zuweisung der
thermischen Teileffekte zu dem einen oder anderen der beiden in Frage kommen-
den (stabilen oder metastabilen) bindren Systeme auf Schwierigkeiten st6Bt.

O. v. KEm (18) kam bei der Untersuchung von sorgfaltig eingeschmolzenen
und aufgekohlten Proben von Elektrolyteisen und Temperroheisen zu dem Er-
gebnis, daBl der Graphit in Abhéingigkeit von der Lage des Erstarrungspunktes,
sowohl primér aus der flitssigen Phase, und zwar in nadeliger Form bei Hochlage
der Haltepunkte ausgeschieden werden kann, als auch durch Zerfall nach meta-
stabiler Erstarrung, und zwar alsdann in graupeliger (feineutektischer) Form
bei Tieflage des Erstarrungsintervalls. Bei der Untersuchung iiberhitzter Schmel-
zen zeigte sich in Bestétigung der Auffassungen von E. PIwowaRsky, dall bei
diesen die kritische Abkiihlungsgeschwindigkeit fiir das Zementitsystem zu sehr
geringen Werten verschoben wird, d. h. daB iiberhitzte Schmelzen auch bei re-
lativ langsamerer Abkiihlung noch metastabil mit nachfolgender Zersetzung
erstarren konnen. Weitere Versuche zeigten iibrigens, dafl diese Eigenschaften
auch bei nochmaligem Aufschmelzen erhalten blieben. Der Uberhitzungseffekt
macht sich also am stirksten in einer Begiinstigung der karbidischen Phase
geltend. Da aber die karbidische Phase die feingraphitische Ausbildung nach sich
zieht,soseidiedurchUberhitzungerzielte Qualititsverbesserung zwangloserklirbar.

0. v. Kz hat im Gegensatz zu fritheren Untersuchungen anderer Forscher
thermische und mikrographische Untersuchungen gleichzeitig angewendet.
Die Ergebnisse iiber den Zusammenhang zwischen der Lage des Haltepunktes
und der Ausbildungsart des Graphits sind an 300 Schmelzen mit verschiedenem
Si- und Mn-Gehalt erprobt. Auch v. KxiL glaubt demnach in Ubereinstimmung
mit W. Heike und H. May (11), daB der grobe lamellare Graphit des Eutek-
tikums durch direkte Graphitkristallisation, der feineutektische durch Karbid-
zerfall entstehe. Auch v. KEIL ist demnach der Auffassung, daB es sich beim
feineutektischen Graphit um ein Scheineutektikum handelt im Gegensatz zu

E. Scutz (19), der auch diese Form des Eutektikums fiir ein echtes Graphit-
eutektikum halt.
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In einer weiteren Arbeit haben dann O. v. Kemw und F. Koryza (20) auf
Grund zahlreicher Schmelzversuche in Magnesiatiegeln an Schmelzen von 150

Abb. 122. Erstarrungsschaubild reiner Eisen-Kohlenstoff-Silizium-
Legierungen (von KEIL und KOTYZA).

bis 180 g Gewicht bei einer

Abkiithlungsgeschwindig-
keit von durchschnittlich
30%min bei Vermeidung
von Uberhitzungen iiber
14009 ¢ im Konzentrations-
gebiet des Systems Eisen-
Kohlenstoff-Silizium  die-
jenigen Gebiete experimen-
tell abgegrenzt, innerhalb
deren die Schmelzen mit
lamellarem Graphit (nade-
lig), mit feineutektischem
Graphit (graupelig) bzw.
weil} erstarren und hierbei
folgendes festgestellt.:

1. In untereutektischen
Schmelzen erstarren Eisen-
Kohlenstoft-Silizium-Le-
gierungen bei den gewahl-
ten durchschnittlichen Ab-
kiithlungsbedingungen von

30%/min durchweg metastabil mit nachfolgender Zersetzung des Karbides. Erst
itbereutektische Schmelzen zeigen stabile Erstarrung.
2. Durch Zusatz von Mangan wird einerseits bei niedrigen Kohlenstoff-

Abb. 123. Erstarrungsschaubild von Eisen-Kohlenstoff-Silizium-Legierun-
gen mit 0,8% Mn (von KEIL und KoTYZA).

gehaltendie Weillerstarrung
bestandiger, wahrend bei
nahezu eutektischen Kon-
zentrationen die stabile
Phase begiinstigt wird.

3. Mit steigendem Man-
gangehalt wird das Gebiet
der metastabilenErstarrung
mit nachfolgender Zerset-
zung kleiner.

4. Die ferritische Aus-
bildung der Grundmasse
wird bei Legierungen mit
metastabiler  Erstarrung
und nachfolgender Zerset-
zung durch die einmal ein-
geleitete Zersetzungsreak-
tion deutlich gefordert.

Die Abb. 122 bis 125
zeigen die Ergebnisse der
Arbeit, wobei im terniren
Schaubild die Verschiebung
der eutektischen Konzen-

tration durch Silizium nach den Untersuchungen von F. WisT und O. PETER-
SEN, die des Sittigungspunktes fiir das metastabile System nach W. GoxTER-
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MANN, fiir das stabile System nach K. MoRSCHEL eingezeichnet wurden. Die von
KEmL und Koryza hinsichtlich des Einflusses hoher Mangangehalte erbrachten
Versuchsergebnisse schei-
nen allerdings einer Nach-
priifung auf ihre Allgemein-
gliltigkeit wert zu sein.

Den metallographischen
Nachweis eines Falles von
feineutektischer Graphit-
bildung in Si-reichen Legie-
rungen durch Karbidzerfall
konnte E. PrwowARrsky (21)
wie folgt erbringen:

Je 300 g eines GulBeisens
mit 2,78% Si und 3,42% C
wurden im Tammannofen
(Magnesiatiegel) auf 13500
erhitzt, alsdann nach stets
gleichartiger Abkiithlungs-

geschwindigkeit  im
Schmelzflul mitsamt dem

Tiegel bei 11209, d. h. etwa

. Abb. 124. Erstarrungsschaubild von Eisen-Kohlenstoff-Silizium-
20 bis 30° unterhalb der Legierungen mit 2% Mn (von K®in und KOTYZA).
eutektischen Erstarrung in

kochendem Wasser abgeschreckt. Weitere Schmelzen wurden bei 1300° in
eine vorgewarmte eiserne Kokille zu diinnen Stdben vergossen.
Abb. 126 und 127 zeigen das Frgebnis des Versuches. Der Zusammenhang
zwischen Ledeburitausbil-
dung in Abb. 126 mit dem
Graphiteutektikum ist un-
verkennbar. Das Graphit-
eutektikum ist von fast
reinem Eisen umgeben, das
hier zweifellos vom Karbid-
zerfall herriihrt und infolge
der schnellen Abkiihlung
keinen Kohlenstoff mehr
aus den Mischkristallen
durch Diffusion aufnehmen
konnte. Es handelt sich
hier demnach nicht um die
ferritische, im Perlitinter-
vall abgeschiedene Kom-
ponente.
Die méfigere Abschrek-
kung durch Kokillengu
fiihrte neben etwas vergro-

R Abb. 125. Erstarrungsschaubild von Eisen-Kohlenstoff-Silizium-
berter 'Ledeburltblldung zu Legierungen mit 3,5% Mn (von KEIL und KOTYZA).
zahlreichen, ziemlich gleich-

méBig verteilten Graphitnestern (Abb. 127), die ebenfalls von kohlefreiem Eisen

umgeben sind, dessen Existenz gleichfalls nur vom Karbid-(Silikokarbid-)Zer-
fall herrithren kann.
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Aus diesen Griinden kann auch das in hochsilizierten Eisensorten (3 bis
3,6% Si) durch KokillenguBl gewonnene feingraphitische Eutektikum, wie es
z. B. E. Scrtz (19) beschreibt, nicht ohne weiteres als Graphiteutektikum im
Sinne der Phasenlehre angesprochen werden. Denn auch bei den Versuchen von

Abb. 126. GuBeisen im Erstarrungsintervall von Abb. 127. Gefiige des in Kokille vergossenen
1120° in Wasser abgeschreckt (Atzung IT, V = 500). GuBeisens (Atzung II, ¥V = 300).

Scuiz folgt der fein-ledeburitischen Randzone seiner Giisse unmittelbar die
feingraphitische Mittelzone.

Interessant sind die Ergebnisse einer élteren Arbeit von A. L. NoRBURY (22).
Dieser fand an synthetisch hergestellten Schmelzen genau gleicher Zusammen-

Abb. 128. EinfluB der Graphitausbildung auf die Verlagerung der Gefiigefelder beim VergieSen von GuB-
eisen mit 1% Mn, 0,03% P und 0,083% S in Sandformen zu Stidben von 30,5 mm & (nach A. L. NORBURY).

setzung, die aber unter verschiedenen Bedingungen erschmolzen waren, grofe
Unterschiede im Kleingefiige, im Gehalt an gebundenem Kohlenstoff, in der Nei-
gung zum Abschrecken, in den mechanischen Eigenschaften usw. Die feineutek-
tisch erstarrten Schmelzen zeigten bereits bei kleineren Siliziumgehalten, bzw.
bei gleichen Si-Gehalten bereits bei wesentlich geringeren Kohlenstoffgehalten
Ferrit im Gefiige (Abb. 128). Hier konnte diese Erscheinung allerdings durchaus
auf die von H. HanemMaNN (§) durch die feinere Graphitbildung begiinstigte
Entartung des Graphiteutektoids zuriickzufiihren sein. Doch mufB8 auch im
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Augenblick der eutektischen Erstarrung der Schmelzen ihr Charakter verschieden
gewesen sein, da die Grenzlinien, welche bei abnehmenden Querschnitten die
weill bzw. meliert erstarrten von den grau erstarrten Eisensorten trennen, im Falle
der feineutektischen Schmelzen eine groBere Neigung zur weifien Erstarrung
zeigten (Abb. 129). Auch das Phosphidnetzwerk war im Falle der feingraphitischen
Schmelzen besser ausgeprigt als im Falle der grobgraphitischen Sorten. Es scheint
also, daf hier auch graduell verschiedene Neigungen zur Unterkiihlung vorlagen.

Inzwischen haben auch H. Esser, F. Greis und W. Buncarpr (vgl. Ka-
pitel XIIb, Seite 332) den Nachweis erbracht, daB weiles GuBeisen eine viel
geringere innere Reibung besitzt als graues GuBeisen, was auf einen verschieden-
artigen molekularen Aufbau dieser Eisensorten schlieBen 148t. Daraus ergeben
sich wiederum zwangslaufig Verschiedenheiten im Verhalten beim Kristallisieren
aus der Schmelze.

Nach Ansicht von Turom Kask (33) soll sogar der iibereutektische Graphit
ein Zersetzungsprodukt des Eisenkarbids sein, da Réntgenuntersuchungen zeig-

Abb. 129. Abschreckungskurven, die grauerstarrtes von weiBem und halbiertem GuBeisen trennen, in Sand
gegossene Probestibe von verschiedenem Durchmesser (A. L. NORBURY).

ten, daB kein Einkristall, sondern ein Aggregat feiner Graphitteilchen mit keiner
bestimmten Orientierung vorliege.

Die Graphitisierung iiber den Karbidzerfall kann offenbar auch eine der
Ursachen sein, dafl man in den meisten Graugufsorten so selten sekundiren
Graphit (Segregatgraphit) nachweisen kann. Auch findet man z. B. selbst an
harten Stellen weit eher ledeburitische Karbidanteile als solche aus sekundirer
Zementitabscheidung. Unter den Abkiihlungsbedingungen des praktischen Be-
triebes (abgesehen vom KokillenguB3) wird das gegebenenfalls durch den Karbid-
(Silikokarbid-)Zerfall frei gewordene Eisen aus den benachbarten Mischkristallen
Kohlenstoff durch Diffusion aufnehmen kénnen, so daB3 deren Konzentration
sich entsprechend verringert, was zur Folge hat, daB bei der Abkiihlung der
austenitischen Mischkristalle die Linien der sekundéren Zementit- bzw. Graphit-
ausscheidung erst bei wesentlich tieferen Temperaturen geschnitten werden. Be-
sitzt z. B. ein GuBeisen einen Ges.-C-Gehalt von etwa 3% und haben die Misch-
kristalle bei eutektischer Temperatur eine maximale Sittigung von ~1,2%, so
werden etwa 1,8% C bei der eutektischen Erstarrung ausgeschieden, was einer
Eisenmenge von: 9————3’g36:71’8 = ~24% entspricht, d. h. bei Aufkohlung dieses Eisens
durch Diffusion wird die Konzentration des Austenits an Kohlenstoff von 1,2
auf etwa 0,9% sinken und damit der Konzentrationsunterschied desselben gegen-
iiber derjenigen des zugehorigen Perlitpunktes entsprechend kleiner.

Da wir demnach annehmen miissen, dafl die eutektische Erstarrung grauen
GuBeisens in manchen Fillen durch die metastabilen Kristallarten eingeleitet

Piwowarsky, GuBeisen. 7
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wird, so ist es nicht angingig, lediglich die Gefiigefelder des stabilen Systems
zur Erklirung der Erstarrungsvorginge heranzuziehen, wie dies fast immer ge-
tan wird. Die Vorgénge bei der Erhitzung und beim Einschmelzen einerseits,
bei der Erstarrung und Abkiihlung andererseits brauchen sich durchaus nicht
hinsichtlich der auftretenden Phasen und ihrer Konzentrationen zu entsprechen.
Die Verhiltnisse sind fiir Erhitzung und Abkiihlung wahrscheinlich andere, und
nur in den seltensten Fillen, wenn iiberhaupt, reversibel.

Eine eigenartige Auffassung beziiglich der Gleichgewichtsverhéltnisse in
terndren Eisen-Kohlenstoff-Silizium-Legierungen vertritt D. Hansox (23). An
getemperten Abschreckproben fiihrte er umfangreiche Gefiigeuntersuchungen
durch. Gestiitzt auf diese Beobachtungen stellte er als kennzeichnend fiir einen
Schnitt durch das ternare Fe-Si-C-Diagramm parallel zur bindren Eisen-Kohlen-
stoff-Ecke ein Schaubild gemaB8 Abb. 130 auf, das als Uberschneidung der binéren

Fe-C- bzw. Fe-Fe,C-Diagramme angesehen werden
kénnte. Punkt ¢ stelle den Schnittpunkt der
ES- bzw. E’'S’-Linien dar, wobei die Strecke @ C
dem Graphit-, die Strecke ¢ H dem Karbidsystem
zukomme. Oberhalb @ scheidet sich nach Hansox
demnach elementarer Kohlenstoff, unterhalb @
dagegen das Karbid primér aus dem Austenit als
die stabilere Phase aus. Elemente wie Mangan,
Chrom u. a., welche die Stabilitit des Karbids
erhéhen, verschieben den Punkt ¢ nach oben,
Elemente dagegen wie Silizium (Al, Ni u. a.) ver-
schieben ihn dagegen nach unten und erhdhen
somit den Existenzbereich des Graphitsystems.
Gleichzeitig werden auch diejenigen Gefiigefelder,
in denen neben - bzw. o-Eisen das Karbid bzw.
das Karbid neben Graphit im Gleichgewicht
koexistent ist, verkleinert. Nach D. HANSON wiir-
de die Mehrzahl der GuBeisenlegierungen, be-
stimmt aber alle mit mehr als etwa 2% Si, nur
oberhalb etwa 700° den Graphit als die stabilere

Kohlenstofform besitzen.
Abb.130. Eisen-Kohlenstoff-Diagramm Diese Negierung des Dualsystems steht mit den
nach HANSOX. Ergebnissen der sehr exakten Arbeiten von RUER,
MorscHEL, SCHENCK (24) u. a. im Widerspruch.
Wenn in Si-armen GuBeisensorten von etwa 700° abwérts das Karbid alsdie stabilere
Phase angesehen wird, so beweisen die auf 8. 92 bis 98 diskutierten Arbeiten,
insbesondere aber die Ergebnisse der Untersuchungen von G. TAMMANN und
K. Ewic (S.29) das Gegenteil. Zwar ist die Bildungswiirme der Silikokarbide nicht
bekannt, aber die Befunde insbesondere der japanischen Forscher (vgl. S. 651f.),
daB diese Verbindungen beim Glithen sehr schnell zerfallen, sprechen gegen die
Hansonsche Annahme des Stabilitatswechsels im festen Aggregatzustand. Hanson
beriicksichtigte nicht geniigend, wie schwer es ist, von der iibersittigten y-Losung
aus das Gleichgewicht gemiB der E'S’-Linie zu erreichen (vgl. S. 46), daB ferner
die groBe Dichte und Gasfreiheit (von CO und CO,) seiner im Stickstoffstrom
erschmolzenen Proben und damit der erhéhte Gegendruck sowie die Abwesenheit
katalysierender Gase die Neigung zum Karbidzerfall bedeutend beeintrichtigen
muBten. Auch viele Erscheinungsformen beim Tempervorgang sowie manche
andere Erscheinungsformen, z. B. die des sog. Schwarzbruches (d. h. des Karbid-
zerfalls in siliziumarmen Werkzeugstéhlen), sprechen gegen die Richtigkeit der
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Hansonschen Auffassung. Es muBl demnach mit P. BARDENHEUER (25) vermutet
werden, daBl bei den Hansonschen Temperversuchen der Gleichgewichtszustand
nicht véllig erreicht worden war. Auch E. ScHEIL (26) kommt zur Ablehnung der
Hansonschen Hypothese des Stabilititswechsels unter Atmosphérendruck und
spricht den Diagrammen desselben lediglich bei hoheren Driicken eine Wahr-
scheinlichkeit zu.

Zusammenfassend mufl man also auch heute noch zugeben, da8 unter
bestimmten kritischen Bedingungen die Graphitisierung des GuBeisens zweifellos
den Weg iiber den Karbidzerfall nehmen kann. Versuche, welche diese Moglich-
keit eindeutig ausschlossen, sind bisher noch nicht erbracht. DaBl in den beiden
der moglichen Fialle groBe Unterschiede in der Ausbildung des Graphits zu er-
warten sind, ist einleuchtend. Hierbei kann es fiir die Graphitausbildung noch
von Bedeutung sein, ob der Karbidzerfall wahrend der Heterogenisierung der
Restschmelze oder erst nach erfolgter eutektischer Kristallisation zustande
kommt. Es ist ferner nicht ausgeschlos-
sen, daB der iiber den Zerfall des Eisen-
karbids gebildete Graphit, abgesehen von
seiner feineren Ausbildung, einen grofleren
Anreiz zur Ferritisierung des GuBeisens
beim Durchlaufen des Perlitintervalls be-
sitzt, da doch sonst wenigstens auch in
der nichsten Umgebung gréBerer Graphit-
lamellen, die offenbar direkt kristallisiert
sind, gleichzeitig ebenfalls eine gewisse
Entartung des Eutektoids zu erwarten
wire. Wahrscheinlich néhert sich der Zer-
fallsgraphit in seinem Verhalten und in
seinem Aufbau mehr und mehr der eigent-
lichen Temperkohle, was durch Rontgen-
untersuchungen leicht nachgewiesen wer-
den konnte. Obwohl auch in labil zu-
sammengesetzten GuBeisen mit freien
Zementitanteilen mitunter lange Graphit-
lamellen beobachtet worden sind, die
den Anschein machen, als seien sie durch
Karbidzerfall entstanden (27), vgl. auch
Abb. 131, so ist doch in Ubereinstimmung mit H. HANEMANN (5) auf Grund der
geringen Zerfallsgeschwindigkeit des Karbids in Si-armen Eisensorten kaum mit
einer Graphitbildung durch Karbidzerfall zu rechnen, so dal auch das Auftretendes
mit Ferrit I bezeichneten Gefiigebestandteils hier nicht zu erwarten ist. Dieser tritt
unter praktischen Schmelz- und Abkiihlungsverhiltnissen und Kohlenstoffgehalten
von etwa 3 bis 3,3% im allgemeinen erst bei Si-Gehalten des Eisens iiber etwa
1,5 bis 1,8% auf. Andererseits unterbleibt seine Entstehung selbst in Si-reichen
Eisensorten (bis etwa 3,5% Si), wenn die Schmelz- und Abkiiblungsverhélt-
nisse eine sehr starke Neigung des Eisens zu vollkommen grauer Erstarrung
bedingen. Sehr grofie Abkiihlungsgeschwindigkeiten (KokillenguBl) anderer-
seits konnen auch bei hoéheren Si-Gehalten (2,5 bis 3,5%) zu rein karbidischer
Erstarrung fithren, wenn die Dissoziationsgeschwindigkeit der karbidischen
Molekiilgruppen mit der Abkiihlungsgeschwindigkeit nicht Schritt zu halten
vermag. Desgleichen kann hohe Schmelziiberhitzung trotz hoher Siliziumgehalte
des Eisens die Neigung zu grauer Erstarrung so weit beeintriichtigen, daf die
Graphitbildung entweder iiber den Karbidzerfall geht oder iiberhaupt aus-

7%

Abb. 131. GuBeisen mit labiler Zusammensetzung,
langsam erkaltet (Atzung II, V= 500).
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bleibt. Der sog. Umkehrpunkt bei zunehmender Uberhitzung ist anscheinend

ebenfalls durch das Auftreten von Ferrit I (Zerfallsferrit) gekennzeichnet. Dal3

stark untereutektische Schmelzen mit niedrigem Kohlenstoff- und entsprechend

hohem Siliziumgehalt mit zunehmender Schmelziiberhitzung zur Ausbildung

eines ferrithaltigen feinen Graphiteutektikums neigen, das iibrigens P. BARDEN-

HEUER (30) mit Scheineutektikum bezeichnete, ist demnach erklarlich durch

die Neigung des iiberhitzten Eisens zur Erstarrung mit Unterkithlung einer-

seits, durch die hohe Zerfallsgeschwindigkeit des Silikokarbids aus einer an Koh-

lenstoff und Silizium angereicherten Restschmelze andererseits, wobei nach dem

Vorausgegangenen der siliziumreiche Zerfallsferrit I entweder so viel Silizium

enthélt, dal die o/y-Umwandlung unterbleibt oder aber, falls die Umwandlung

dennoch zustande kommt, nicht geniigend Zeit hat, sich in Beriihrung mit den

kohlenstoffhaltigen Mischkristallen bzw. durch erneute Auflosung eines Teils

des Zerfallgraphits aufzukohlen. Im Gegensatz zu dem vorwiegend perlitfithren-

den Graphiteutektikum mit groberen gleich-

maBig verteilten Graphitlamellen konnte das

Ferrit I fiihrende, zwischen den priméren Misch-

kristallen eingebettete feingraphitische Eutekti-

kum als ,,Zerfallseutektikum® gekenn-

zeichnet werden, wobei es ohne Belang sein

soll, ob der Ferrit I wahrend der Kristalli-

sation des Silikokarbids aus der Schmelze oder

erst kurz nach der Kristallisation desselben

entstanden ist. Dall auch die diesem Zerfalls-

eutektikum zugehorige Mischkristallkompo-

nente vielfach kohlenstoffrei ist, kann leicht

damit erklért werden, dal durch Anreicherung

der Restschmelze an Silizium {iber den Durch-

schnitts-Siliziumgehalt des KEisens (Kristall-

seigerung) die Mischkristalle kohlenstoffarm

oder sogar praktisch kohlenstoffrei anfallen.

Eine ,,Entartung‘‘ des Eutektikums derart, daf3

die kohlenstoffhaltigen Mischkristalle sich mehr

. qi o oder weniger bevorzugt an den bereits vor-

f‘l};;l;ble%?{ufEégg léialzrgﬁggf‘ gélrd fbksﬁlhhlzulgg- handenen priméren Mischkristallen abscheiden,

kué,veeotimseis(fgsgg sgl:‘,ri‘g)es’]%e/:iiggl‘llllllge;iw *  kann gefligem#aBig zu einer Ausbildung ohne

typische eutektische Anordnung der beteilig-

ten Komponenten fithren, bleibt aber phasentechnisch dennoch ein Graphit-

eutektikum. Alle diese Spezialfragen kénnen jedoch erst einwandfrei behandelt

werden, wenn es gelingen sollte, die Siliziumverteilung im Graugufi durch

Atzung festzuhalten. Atzversuche des Verfassers mit FluBsdure-Schwefelsiure-

Gemischen oder in waBrigem bzw. schmelzfliissigem Atzkali fithrten jedenfalls
bislang zu keinem Erfolg.

Im Rahmen der unter (12) mitgeteilten Arbeit konnte beobachtet werden,
daf weil} erstarrende Eisensorten zu einem mehr oder weniger flach ausgebildeten
eutektischen Haltepunkt neigen (Abb. 132), wihrend die Tendenz zu ausge-
sprochener Grauerstarrung in einer typischen S-Kurve ihren Ausdruck fand.
Selbstverstindlich kamen je nach den Abkiihlungsverhéltnissen und dem an-
fallenden Graphitgehalt auch Zwischenformen vor. Das in der genannten Arbeit
unter Abb. 14 gebrachte Kristallisationsdiagramm mit den zugehorigen Glei-
chungen ist jedoch fiir die Erklarung des S-Kurventyps bei naherer kritischer
Betrachtung der Vorgénge nicht geeignet, da die daselbst angegebene Glei-
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chung (II) fiir die molekulare Vorbildung des Eutektikums in der Schmelze ge-
mif:
zFesC+ 3xFe - 2C=yC -+ [6xFe+ (22 — y)C]
Graphit Austenit
in gleicher Weise fiir die Kristallisation des Ledeburits Anwendung finden kann
gemaB:

2Fe;C 4 3xFe + 2C = yFesC + [(62 — 3)Fe + (2 — y)C],
so daB ein grundsitzlicher Unterschied im Verhalten bei der Kristallisation
nicht herzuleiten ist. Unter Beriicksichtigung der Gleichgewichtsbeziehung:
Fe,0=3Fe+ C konnte man unter den Konzentrationsverhéltnissen eines Eisens
mit etwa 3,5% C setzen: Fe;CH-3Fe = 6Fe -+ C. Alsdann folgt fiir den Vorgang
der eutektischen Kristallisation aus einer nach [C] vollig dissoziierten Schmelze:

6Fe -+ C (1 — z)C + [6 Fe 4 yCI. (T)
Graphit Austenit

Fiir den Vorgang der Kristallisation aus einer praktisch karbidhaltigen
Schmelze fiir den Fall der graphitischen Erstarrung gilt:

Fe,C + 3 Fe - zC + (6 Fe + yC), (I1)

wobei (x4 y) =1 ist. Nach Gleichung (I) wire die Geschwindigkeit der Graphit-
bildung vorwiegend durch die Kristallisationsgeschwindigkeit des Kohlenstoffs
aus der Schmelze, nach Gleichung (1T) dagegen vorwiegend durch die Dissozia-
tionsgeschwindigkeit des Eisenkarbids begrenzt.

Fiir die Ledeburitbildung kann man alsdann analog zu Gleichung (I) bzw. (1)

setzen:
Karbid Austenit

Fe,C + 3Fe -~ 1 Fe;C + [3Fe + y Fe,C] (I11)
oder Fe,C 4 3Fe -z Fe,C 4 [3Fe (1 + yC)l, (IV)

je nachdem, wie man sich die Bindung des Kohlenstoffs im Austenit vorstellt.
Da auch bei tiefen Tempera-

turen, d.h. bei Beginn der Er-

starrung, stets noch mit einer er-

heblichen Anzahl von Xarbid-

molekiilen zu rechnen ist, so kann

man wohl am ehesten die Vor-

ginge nach Gleichung (II) mit

denjenigen nach Gleichung (III)

vergleichen. Von der Kristalli-

sation des Karbids wissen wir,

daf dieselbe sowohl mit grofler

K@ erfolgt als auch mit groBer

spontaner KZ, nachdem z. B.

H. EssEr und G. LAUTENBUSCH

(28) zeigen konnten, daB ein ein- Abb. 133. Abkiihlungskurven eines weiSen GuBeisens mit 3,8% C

deutig zur weiBen Erstarrung und 2,0% Mn nach stu{i%v;%llieBrlj ;JCI;Ie)r.hltzung (nach EssER und

neigendes Eisen durch Uberhit-

zung in der Hohenlage des Eutektikums nicht beeinflut wird (Abb. 133). An-

ders dagegen bei einem zu grauer Erstarrung neigenden Eisen, wo zunehmende

Uberhitzung eine stetig zunehmende Unterkiihlung der eutektischen Kristalli-

sation hervorruft (vgl. Abb. 251). Die Erstarrung nach dem stabilen System

bedarf daher normalerweise einer stirkeren Anlaufzeit, besitzt demnach die

grofere passive Resistenz gegen den Beginn der Kristallisation.
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Reines Eisenkarbid Fe,C ist instabil. Seine Bildungswirme ist von verschie-
denen Forschern zwischen — 3,5 und — 15,3 keal/Mol bestimmt worden (29),
vgl. die Ausfiithrungen S. 25ff. Da nach obigen Ausfiihrungen in fliissigen Eisen-
Kohlenstoff-Legierungen mit einem Gleichgewicht gemas:

FeC Z3Fe+C. .. + WE
zu rechnen ist, so ergibt sich hieraus als Gleichgewichtskonstante

 [FeyC]
K = 1oy

wobei die Konstante K gleichzeitig ein MaBstab fiir die Dissoziationskonstante
Dfec ist. Uber den GroBenwert von K bzw. Di,o ist noch nichts bekannt,
desgleichen nichts iiber die Moglichkeit der Polymerisation des Karbids zu kom-
plexen Molekeln. Es ist jedoch anzunehmen:

1. daB infolge der geringen, beim Zerfall des Eisenkarbids frei werdenden
Wirme (besser der maximalen Arbeit) die Verlagerung jener Konstante K mit
der Temperatur ziemlich klein sein und vor allem auch sehr trige verlaufen wird,
[Fe,Cl

[C]

in der Schmelze

2. daB mit zunehmender Temperatur das Verhéltnis

zunehmen wird (Prinzip vom kleinsten Zwang),

3. dafl mit zunehmendem Siliziumgehalt die Dissoziation des Eisenkarbids
zunimmt, da die Eisensilizidbildung stark exotherm ist, wodurch das Verhiltnis
[FeyC]

[l

4. daBl das Eisenkarbid wéahrend der primiren Kristallisation infolge Aus-
scheidung von Eisen (C-armer Austenit) zunehmend dissoziieren mu8, da sich mit
Anreicherung der Schmelze an Kohlenstoff der Dampfdruck des Kohlenstoffs in
der Schmelze erhoht,

5. daB der Vorgang nach Punkt 4 um so intensiver verlaufen wird, je schneller
die Abkiihlungsgeschwindigkeit und je gréBer die Unterkiihlung bei der eutek-
tischen Erstarrung ist, weil beide Vorgénge die Anreicherung der Restschmelze
sowohl an Kohlenstoff wie auch an Silizium begiinstigen,

6. daB die Bildungsgeschwindigkeit des Graphits bei eutektischer Erstarrung
begrenzt wird durch die Dissoziationsgeschwindigkeit der komplexen Karbid-
molekiile in der Restschmelze bzw. die Zerfallsgeschwindigkeit des ausgeschie-
denen oder in Ausscheidung begriffenen komplexen Silikokarbids.

Eine interessante, den besprochenen Moglichkeiten Rechnung tragende Vor-
stellung von der Entstehung des Graphits dullerte A. BoyLEs (31) in einer
neueren Arbeit. Er nimmt zwar eine Kristallisation des Graphits aus der Rest-
schmelze an, jedoch auf dem Umweg iiber den Zerfall des ledeburitischen Karbids.
Die von den Zerfallszentren des letzteren aus wachsenden Nadeln umgeben sich
mit einer Zone von Austenit und werden hierdurch am Weiterwachsen behindert,
wenn man nicht eine hinreichend schnelle Wanderung von Kohlenstoff durch den
Austenit hindurch annehmen will. Je instabiler nun das komplexe Silikokarbid
ist, um so mehr neue Zerfallszentren entstehen in der Zeiteinheit und um so
feiner wird die Graphitverteilung. In einem Referat iiber die Arbeit von BoyLES
anerkennt H. JunesLuTH (32) zwar die Neuartigkeit der Boylesschen Gedanken-
ginge, ohne sie allerdings als befriedigend zu bezeichnen.

An GuBeisenproben, die nach Entgasung im Vakuum erstarrt waren (Sauer-
stoffbestimmungen), konnte H. A. N1PPER (34) sehr interessante Feststellungen
machen. Es zeigte sich ndmlich, dafl auch stark iibereutektische Schmelzen noch

abnimmt, d.h.die Graphitbildung begiinstigt wird,
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mit groBer Unterkiihlung der Mischkristalle zur Erstarrung kamen. Das Vor-
handensein iibereutektischen Graphits braucht also die Unterkiihlung der eutek-
tischen Kristallisation nicht immer aufzuheben. In vielen Fillen wuchs der iiber-

Abb. 134. Ubereutektisches GuBeisen, ungeitzt. Abb. 135. Ubereutektisches GuBeisen, gedtzt.
V = 100 (H. NIPPER). V = 200 (H, NIPPER).
Abb. 136. Ubereutektisches GuBeisen, schwach Abb. 137. Ubereutektisches GuBeisen, gedtat.
geiitzt. ¥V = 200 (H.NIPPER). ¥V = 500 (H. NIPPER).

eutektische (Garschaum) Graphit noch weiter, auch wenn die eutektische Zu-
sammensetzung der Restschmelze lingst tiberschritten war. Es kam alsdann bei
besonders reinen Schmelzen (Hochvakuum, hohe Uberhitzungstemperatur) zur
Ausbildung auflerordentlich dicker primérer Graphitkristalle; war die Schmelze
nunmehr untereutektisch geworden, so nahmen die priméren Mischkristalle ihren
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Ausgang oft von den priméiren Graphitkristallen aus. Der stark unterkiihlte Rest
der Schmelze erstarrt schlieBlich zu einem duBerst feinen graupeligen Graphit und
gesittigten Mischkristallen. Es kénnen also in diesen Fillen im Schliffbild primire
Mischkristalle neben priméren Garschaumgraphit-Kristallen vorgefunden werden
(Abb. 134 bis 139).

Abb. 138, Ubereutektisches GuBeisen, schwach Abb 139. Ubereutektisches GuBeisen, schwach
geitzt. V= 200 (H. NIPPER). gedtzt. V= 200 (H. NIPPER).
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b) Die Geschwindigkeit der Graphitisierung und deren
Beeinflussung durch andere Elemente.

Bereits im Jahre 1915 maB H. A. ScEwArTz (I) die Geschwindigkeit der
Graphitisierung bei konstanter Temperatur als Funktion der Konzentration
und fand, daB, einmal eingeleitet,
jene nahezu konstant bleibt und erst
zu fallen beginnt, wenn die Konzen-
tration des gebundenen Kohlenstoffs
sich etwa dem Kohlenstoffgehalt
Ac,, (ES)-Linie bei der betrach-
teten Temperatur ndhert. PAYNE (2)
hatte beobachtet, daB freier Zemen-
tit auBerordentlich schnell graphi-
tisiert im Vergleich zum WeiBeisen,
aus dem er isoliert ist. Bei der mikro-
skopischen Prifung harter Eisen-
sorten, in denen eine Graphitisierung
eben erst begonnen hatte, stellten
jene Forscher fest, dafl die Temper-
kohlebildung ihren Ausgangspunkt
niemals in einem Zementitkorn
nimmt, auch nur sehr selten in Be-
rithrung mit einem solchen, vielmehr
fast ausschlieBlich im Mischkristall
(Austenit).

Den EinfluB verschiedener Ele-
mente auf die Graphitbildung zeigt
Abb. 140. Die Abhangigkeiten sind
nicht immer eindeutig.

Unter Zugrundelegung seiner
dilatometrischen und magnetischen
Experimentaluntersuchungen  be-
handelte H. SAwAMURA (3) die Gra-
phitisierungsgeschwindigkeit (v) bei
verschiedenen Temperaturen auf
mathematischem Wege. Er machte

die Annahme, daB 1edig1ich der Ze- Abb. 140. }Einﬂu@ einiger Elemente auf die Graphithil-
dung (groBtenteils nach F. W{sT und Mitarbeitern).
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mentit (m = Gesamtgehalt desselben) graphitisiert wiirde und daB seine Verinde-
rung nur in einer Graphitisierung bestinde. Unter Voraussetzung einer linearen
Zeitabhingigkeit: t = k- T (t =Zeit, k=const, T = Temperatur) erhilt man die

Beziehung i
— J'—m = fv dt.
m

Die Graphitisierungsgeschwindigkeit setzte SAWAMURA in der Form an
v=at® (11)

mit ¢ und n als positiven reellen
Zahlen. Damit erhielt er fiir den
gesamten Zementitgehalt :

—_— . fin+tl
me=e il (12)

und fiir den Zerfall:

_L.t'ﬁ-l
w=m-v=at*-e *1 . (13)

Diese Kurven wurden fiir n%l

diskutiert und mit der experi-
mentell gefundenen Kurve ver-
glichen. Es zeigte sich eine all-
gemeine Ubereinstimmung mit der
Kurve fiir 2 >1 und bei Wahl von
7 =2 und a =4-10~3 fallen mathematische und empirische (an einem Eisen mit
3,42% C und 0,76% Si gefunden) Kurve fast vollkommen zusammen (vgl.
Abb. 141), wenn k=1, d. h. =T (Temperatur) gesetzt werden kann, was dann
der Fall sei, wenn als Einheit der
Zeit 2 min, als Einheit der Tem-

peratur 10° gewéhlt werde.

Um dieses Ergebnis allgemein
auf das weille Roheisen iibertragen
zu kénnen, untersuchte SAWAMURA
die gegenseitige Lage des Maxi-
mums und der Wendepunkte seiner
Kurven fur » >1 und fand dabei,
dafl sie unabhingig von a und
lediglich von » abhingig ist. Da
diese Verhéltnisse nach seinen ex-

Abb. 142. Zeit-Graphitisierungskurve oberhalb 4, mnach perimentellen Untersuchungen nur

H. A. SCHWARTZ (Graphitisierungsgrad bezogen auf den zur ;
Graphitbildung verfiigharen Gesamtkohlenstoff vermindert um wenig schwankten, setzte Sawa-

den nichtgraphitischen K%Iilllgllsg;fsft élrgg)jfesten Lisung des sta- MURA sie als unabhéngig von der
chemischen Zusammensetzung und
n=const =2; a ist verinderlich und hingt von den Beimengungen ab.
Unter dhnlichen Annahmen untersuchte dann SAwAMURA die Graphitisierungs-
geschwindigkeit beim Abkiihlen. Bedeutet:
v = jeweilige Graphitisationsgeschwindigkeit,
V = Graphitisationsgeschwindigkeit bei eutektischer Temperatur,
b = Zeit zwischen Ende der eutektischen Erstarrung und dem Beginn
der Graphitisierung des Zementits im GuBeisen oder den entsprechenden
Temperaturunterschied,

Abb. 141. Geschwindigkeit der Graphitbildung in Abhingigkeit
von der Temperatur (nach . SAWAMURA).
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n = positive reelle Zahlen, so findet man unter Annahme von
14
v= g (b— O (14)

alsdann als Beziehung zwischen dem ¥V-Gehalt und der Abkiithlungszeit bzw. der
Temperatur :

|4 {(b—tynt1—pnt1} v

e ———{(b—k - T)nt1—pntl
m e (D) b und  m = im0 TED) i

und kann diese Kurven fiir verschiedene Werte von ¥V, #, b berechnen.
Endlich bestimmte SAWAMURA

den  Graphitisierungsgrad und

fand

Mmin = €+ VD (14)

(k" =eine von der Zusammenset-
zung und der Abkiihlungsgeschwin-
digkeit unabhingige Konstante).
Dieser hinge also lediglich von
der Temperatur der beginnenden
Graphitisierung und der Graphiti-
sierungsgeschwindigkeit ab.
Mit Hilfe seiner Potenzannahme
{Gleichung (11)] kam SAWAMURA
zu einer befriedigenden Uberein-
stimmung zwischen Rechnung und . .
Beobachtung. Daf3 diese Annahme ADD. 143. Zel?;ﬁéﬁpl}l{l,tﬁl,e’sﬂéﬁ%sggf_ oberhalb 4,
eine exakte Lisung des vorliegen-
den Problems darstellt, ist unwahrscheinlich. Das Endresultat hat also auch
nur den Charakter einer Niaherungslosung. Mit Hilfe der Theorie war es SAwaMura
ebenfalls nicht moglich, die Werte
fiir » und @ zu bestimmen. Bei
der Ubertragung seiner Ergebnisse
auf ein beliebiges weiles Roheisen
machte SAwAMURA weiter die An-
nahme, dal die relative Lage des
Maximums zu den Wendepunkten
invariant sei. Dies wire durch
feinere Messungen noch nachzu-
prifen und erscheint nicht ohne
weiteres einleuchtend. Die iibrigen
Entwicklungen basieren auf &hn-
lichen Voraussetzungen, so daB die
obigen Einwénde auch fiir sie Gel-

tung haben.
In einer spiiteren Arbeit (4) be- Abb. 144 Zieit-Graphitisi " halb 4
schiiftigte sich H. A. SCHWARTZ e M. &, Somwanar, ol

wiederum mit der Graphitisierung

bei konstanter Temperatur. Wenn man z. B. die in Abb. 142 wiedergegebenen
Graphitisierungskurven zweier Eisensorten mit verschiedenem Siliziumgehalt
und giiltig fiir zwei verschiedene Temperaturen horizontal verschiebe, so kiimen
bei dem gewahlten Koordinatensystem (Ordinate = prozentuale Graphitisierung;
Abszisse =Zeit in logarithmischer Darstellung) alle Kurven leidlich zur Uber-
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deckung. W&hlt man jedoch als Einheit der Abszisse die halbe fiir eine voll-

kommene Graphitisierung benétigte Zeit, so fallen alle vier Kurven iibereinander

(Abb. 143). Die Idealkurve lasse sich nunmehr in vier Kurveniste aufteilen,

deren jeder einer besonderen Gleichung folgt. Auch die Graphitisierung unter-
halb A4, folge dhnlichen Gesetzen
(vgl. Abb. 144).

Auf Grund von metallographi-
schen Untersuchungen an Proben,
die wihrend des Graphitisierungs-
vorganges in gewissen Zeitabschnit-
ten abgeschreckt worden waren,
folgert Scawarrz, daBl die Graphi-
tisierung bei konstanter Temperatur
durch Wachsen der graphitisierten
Anteile fortschreite und nicht durch
Entstehung neuer Graphitisations-
zentren, daB demnach die Ge-
schwindigkeit der Graphitisierung
an der Diffusionsfihigkeit des Koh-
lenstoffs ihre Grenze finde.

Das wiirde sich auch mit der Fest-
stellung von GrADBILL (§) decken,
daB der Temperaturkoeffizient der

Graphitisierungsgeschwindigkeit
quantitativ dem der Diffusions-
geschwindigkeit von € im y-Eisen
gleichkommt. Allerdings fanden
TAMMANN und SCHONERT (6) nicht,
daB fremde Elemente die Wande-
rungsgeschwindigkeit und Graphiti-
sierung in derselben Weise beein-
flussen. Zwar sind Beispiele denkbar,
bei denen die Graphitisierung durch
ein Unterbinden der Wanderung
aufhért. Dies trifft inshesondere bei
Bildung nichtmetallischer  Ein-
schliisse in Form diinner Filme, z. B.
beim Schwefel zu. Auch der Wechsel
vom Positiven zum Negativen beim
Einfluf} von Bor sei auf die Bildung
von Eisenboridfilmen zuriickzu-

Abb. 145. Einflul?(:} verschiedener Elemeﬁlte auf die Tempe- fithren.
hitisi i ichen Le- .
raturgrenzen der Graphitisierung in kohlenstoffreichen Le Im Anschlufl an weitere Unter-

gierungen (H. SAWAMURA).
suchungen iiber den Einfluf von
Nickel und Kupfer auf die Keimzahl bei der Graphitisierung von TemperguBl (9)
fanden spiter H. A. ScawaRTz und M. K. BarNETT (10), dafl bei Erhohung der
Keimzahl im allgemeinen auch die Graphitisierungsgeschwindigkeit wichst, und
zwar fiir iibliche Keimzahlen von 100 bis 500 je mm? linear, bei groBen Unter-
schieden in der Keimzahl (hervorgerufen durch véllig verschiedene Behandlung
der Werkstoffe) dagegen nach einem Wurzelgesetz.
H. SAWAMURA ermittelte auf dilatometrischem Wege, und zwar im Vakuum,
den EinfluB zahlreicher Spezialelemente auf die Verschiebung der Temperatur-
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grenzen fiir die Graphitisierungreiner, weill erstarrter (Kokillengu8) Eisen-Kohlen-
stoff-Legierungen, wobei er folgende Versuchsbedingungen wihlte :
FErhitzung Abkiihlung

Raumtemp. — (5° C/min) — etwa 1070°C — (5° C/min) — Ar; — (Ofenabkiihlung) Raumtemp.

Abb. 146. EinfluB von Silizium, Aluminium und Nickel auf Abb. 147. Wie Abb. 145 und 146,
die Temperaturgrenzen der Graphitisierung in kohlenstoff- jedoch fiir sehr kohlenstoffarme Le-
armen Legierungen (H. SAWAMURA). gierungen (H. SAWAMURA).

Die so geglithten Proben wurden alsdann noch auf ihren Gehalt an gebundener
Kohle untersucht. Abb. 145 zeigt den Einflufl von Si—Al—Ni—Cu und Co auf
die Temperatur des Graphitisationsbeginns bzw. den geb. Kohlenstoffgehalt
bei Legierungen mit ~ 3,45% Ges.-C, desgl. Abb. 146 fiir Legierungen mit
2,5% Ges.-C, ferner Abb. 147 dasselbe fiir sehr kohlearme Legierungen (1,8%
Ges.-C). Abb. 148 schlieBlich zeigt die erwahnten Einfliisse an Legierungen mit
etwa 28% C und 0,8% Silizium. Die Ergebnisse Sawamuras decken sich im
Prinzip mit den FErgebnissen ahnlicher Untersuchungen zahlreicher anderer
Forscher; lediglich bei den fiir das GuBeisen weniger wichtigen Elementen Kobalt
und: Kupfer weichen die Ergebnisse der Sawamuraschen Messungen stirker ab.
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Erwahnenswert ist, dal nach SAwAMURA die Elemente mit flichenzentriertem
Gitter (A1 —Ni—Cu—Co—Au—Pt) die Graphitisation begiinstigen, wihrend die
raumzentrierten (Cr—Va—W—Mo) sie behindern.
Was den Einflul der Temperatur auf die Graphitisierungsgeschwindigkeit
betrifft, sofindet H. A. ScHWARTZ die in der physikalischen Chemie allgemein giiltige
Beziehung, daB eine Temperatursteigerung
um 10° die Geschwindigkeit einer Reaktion
etwa verdoppelt, im allgemeinen bestétigt,
indem er fiir je 100 einen Faktor von ~1,23
(bezogen auf die urspriingliche Geschwin-
digkeit) errechnet. Dies deckt sich alsdann
mit der Feststellung IsHIwAras, daB die
Steigerung der Diffusionsgeschwindigkeit
des Kohlenstoffs im y-Eisen fir je 10°
dem Faktor 1,103 entspreche.

Die Tatsache, daf} Silizium einerseits (7)
die Diffusionsfihigkeit des Kohlenstoffs
beeintrachtigt, anderseits jedoch die Gra-
phitisierung begiinstigt, 148t erkennen, da8
in den Uberlegungen noch eine weite Liicke
klafft. Man konnte sich zur Zeit dariiber
hinweghelfen durch die Auffassung, daB
Silizium die Kernzahl der Graphitisierung
in héherem MaBe steigert, als es die Diffu-
sionsgeschwindigkeit des Kohlenstoffs im
y-Eisen verringert. Aber auch dies stinde
mit dem Experiment im Widerspruch, da
z. B. bei Temperversuchen von weil} er-
starrtem Eisen mit verschiedenem Silizium-
gehalt beobachtet werden konnte (§), daB
mit steigendem Siliziumgehalt die Zahl der
Temperkohleausscheidungengeringer wurde.
Gleichzeitig ging die Knoétchen- bzw.
Nesterform der Kohlenstoffausscheidungen
allméhlich in die Lamellenform iiber. Es
scheint demnach, als ob einzig und allein
die Auffassung Geltung behalte, daB die
Bildung komplexer instabiler Silikokarbide
mit erhohter spez. Zerfallsgeschwindigkeit

Abb. 148. Einflub verschiedener Elemente auf den begiinstigenden Einflu von Silizium

den Beginn der Graphitisierung in Legierungen : R IR
“Thit 5.8% G und 0.8% Si (H. SAWAMURA). auf die Graphitisierung erklére.
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VII. Uber die strukturelle Beherrschung der
metallischen Grundmasse.

a) Die GuBleisendiagramme und ihre Vorliufer.

Da, wie noch gezeigt werden soll, die Ausbildung der Gefiigebildner (Ferrit,
Perlit, Zementit, Graphit, Phosphid) in Abhéngigkeit steht zu der Erstarrungs-
und Abkiihlungsgeschwindigkeit, die letzteren aber u. a., wie aus Abb.149 nach J. E.
Hursr (1) hervorgeht, in Beziehung zur Wanddicke der GuBstiicke stehen,soerhellt,
daB es fiir jeden mechanisch hoherwertigen, d. h. vorwiegend perlitischen Grau-
guB, eine seiner chemischen Zusammensetzung und Wanddicke angepafte giin-
stige Abkiihlungsgeschwindigkeit geben wird. Umgekehrt verlangt jede Abkiih-
lungsgeschwindigkeit (Wandstérke) eine be-
stimmte chemische Zusammensetzung zur
Erzielung der besten mechanischen Eigen-
schaften. So zeigt z.B. Abb. 150 die Er-
gebnisse einer Versuchsreihe nach H. H.

BeeNY (2), welche denersten Fall demon-
strieren. Diese Erkenntnis reicht jedoch be-
reits in die Zeit zuriick, da chemische

Abb. 149. Abkiihlungsgeschwindigkeiten an verschiedenen Abb. 150. Beziehung zwischen ch_emigcher Zusammen-
Stellen eines GuBblocks (entnommen: HURST, Metallurgy of  setzung, Wandstirke und Festigkeit von GrauguB
Cast Irom). (nach H. BEENY).

Analyse und Bruchaussehen die einzigen Priifungsarten fiir GuBeisen darstellten.
Bereits aus den systematischen Untersuchungen von W. J. KEEP (3) ging der
EinfluB der Wandstirke klar hervor; aber noch mehr, KEgp konnte ze.i.gen, daB
mit steigendem Si-Gehalt die Empfindlichkeit des Materials gegen jede Anderung
der Abkiithlungsgeschwindigkeit und damit auch der Wandstérke erheblich zu-
nahm. Dies geht aus Abb. 151 hervor. Man erkennt, da8 die Grenzen der mecha-
nischen Eigenschaften in Abhingigkeit vom Stabdurchmesser bei den Si-reichen
Legierungen auBerordentlich weit auseinanderliegen. Die Ausbildung von harten
Silikokarbiden in den diinnen, von erheblich weicherem Silikoferrit in den dicken
Wandstarken diirfte die Ursache dieser Erscheinung sein. Fiir einen moglichst
weitgehenden GleichmaBigkeitsgrad des Gefiiges bei wechselnden Wandstérken
des GuBeisens ergibt sich demnach die wichtige Folgerung, den Si-Gehalt so
niedrig zu bemessen, als es die librige Zusammensetzung des Gusses (insbesondere
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sein Kohlenstoffgehalt) und die voraussichtliche Abkiihlungsgeschwindigkeit
eben zulassen.

Aber nicht nur die mit zunehmender Wandstidrke wechselnde Gefiigcaus-
bildung, sondern auch die Zahl und Gré8e der bei der Erstarrung sich bildenden
Graphitlamellen iiben einen dhnlich EinfluB aus.

Abb. 152 zeigt unter metallographischer Auswertung von Versuchen nach
E. JoNesT und O. LEYDE (4) den EinfluB der Querschnittsabmessungen auf die
Festigkeit und die Graphitausscheidung eines GuBeisens mit 2,1% Si nach
E. HEYN (5). Mansieht, daB selbst nach Erreichen eines konstanten Graphitgehaltes
(von quadratischer Querschnittskante
=54,7mmund aufwirts)die Biegefestig-
keit weiter abnimmt, obwohl offenbar
keine weitere quantitative Anderung der
einzelnen Strukturbildner auftritt. Da-
gegen beweist die zunehmende Vermin-

Abb. 151. EinfluB des Siliziums auf die Biege- Abb. 152. EinfluB der Wanddicke auf die Biege-
festigkeit in Abhiingigkeit von der Wanddicke festigkeit und die Graphitbildung von Graugufl
(W. J. XEEP). (nach C. JUNGST, O. LEYDE und E. HEYN).

derung der ausgezéhlten Graphitteilchen, daB die Lamellengro3e des Graphits kon-
tinuierlich zunimmt und fiir die weitere Beeintrachtigung der mechanischen
Eigenschaften verantwortlich zu machen ist. Diese Tatsachen erkléren die Be-
obachtung, daBl die Festigkeit von Gufleisen an verschiedenen Stellen eines GuB-
stiicks wechselnder Wandstirke verschieden grof sein mufl, wenn nicht durch
besondere Malnahmen diesem Dickeneinflul wirksam begegnet wird. Da ferner
fir die Abkiihlungsgeschwindigkeit auch das Verhiltnis von Stiickvolumen zu
GuBstiickoberfliche mafBgebend ist, so wird im allgemeinen die Festigkeit an-
gegossener Priifstibe meistens hoher sein, als die aus GuBstiicken von gleichem
Durchmesser (besser gleicher Wandstérke) herausgearbeiteten Priifstdbe. Im
Jahre 1909 legte die Gebr. Sulzer A.G., Winterthur, dem V. Kongrel} des In-
ternationalen Verbd. f. d. Mat.-Priif. der Technik zu Kopenhagen bereits einen
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sehr umfangreichen Bericht iiber den EinfluB8 der Wanddicke, der Stabform,
des Voll- oder Hohlgusses usw. auf die Eigenschaften von GuBeisen verschiedener
chemischer Zusammensetzung vor (6).

Ahnliche Ergebnisse teilte einige Jahre spiter K. JtNasT (7) mit, der auch
zeigte, daB eine nur wenige Zehntelmillimeter betragende Bearbeitung der qua-
dratischen Probestdbe deren Durchbiegung und Biegefestigkeit erhohte, und
zwar bei den diinneren mehr als bei den dickeren (Wirkung von Ecken auf die
Ausbildung einer spréderen, spannungsreichen GuBhaut). Auch W. RoTHER (8)
gab spiter ahnliche Versuche bekannt.

Tatséchlich regelte man von jeher die mechanischen Eigenschaften des Grau-
gusses durch eine den Wandstirken und damit der Abkiihlungsgeschwindigkeit
im Erstarrungsintervall moglichst angepaBte chemische Zusammensetzung. Bei
dieser Arbeitsweise fiel denn auch vielfach ein Gull mit vorwiegend perlitischer
Grundmasse, wobei der Karbidgehalt sich etwa auf den eutektoiden einstellte.

Den klaren Zusammenhang zwischen den mechanischen Kigenschaften von
GrauguBl und der Struktur der Grundmasse hatte aber erst P. GOERENS (9) im
Jahre 1906 eindeutig herausgestellt und auf Grund mikroskopischer Unter-
suchungen das perlitische Gefiige als Triger der hoheren Festigkeitseigenschaften
des grauen Eisens herausgestellt. Tatsédchlich 148t die in Zahlentafel 18 fiir
hoherwertigen GuB wiedergegebene Gattierungstafel einer siiddeutschen Ma-
schinenfabrik aus dem Jahre 1911 erkennen, daB dieses Eisen fast durchweg
mit etwa 0,7 bis 0,9% geb. C anfiel.

Bereits vor mehreren Jahrzehnten hat man ferner gewufit, dafl fiir die
Eigenschaften des Graugusses der absolute Gehalt des Graphits und demnach
auch des Gesamtkohlenstoffs maflgebend ist, wie dies spater von F. WosT und
K. KurrENeacH (67) an Hand systematischer Versuchsreihen gezeigt werden
konnte. Um der kohlenstoffverdrangenden Wirkung des Siliziums Rechnung zu
tragen und die garschaumhaltigen, iibereutektischen Gebiete zu vermeiden,
stimmte man den Gesamtkohlenstoff des Materials auf den jeweiligen Silizium-
gehalt ab, derart, dafl bei Gull hoherer Festigkeit auch der Gesamtkohlenstoff-
gehalt gedriickt wurde. A. LEDEBUR (58) brachte diese Bemiihungen erstmalig
zahlenméaBig zum Ausdruck durch die Formel:

Q?S_lc;; S 4,2 bisa4.

Nach LEpEBUR galt diese Formel fiir Si-Gehalte von 1 bis 3%, und zwar bezog
sich die Zahl 4,2 fiir dickere, die Zahl 4,4 entsprechend fiir diinnere GuBstiicke.
F. J. Coox (10) pafite die Ledebursche Formel unter der abgeinderten Form:

Gres.-(}si =X
496 — 2
,26 36
noch enger den Bediirfnissen der Praxis an. Er setzt hierbei X:
fiir gewShnlichen Gu8 . . . . . . .. . ... . ... ... = 0,90 bis 1,00,
fiir hoherwertige Stiicke . . . . . . . . .. .. . ... ... ... = 0,83,
fir hochstwertige (Dampf-, Dieselzylinder usw.) GuBstiicke . . . . . . = 0,75 bis 0,82.

In der graphischen Darstellung, Abb. 153, liegen demnach zwischen den Ge-
raden 2 und 3 die C-+- Si-Summen fiir hochwertige, zwischen den Geraden 4
und § die C+ Si-Summen fiir gewohnliche GuBstiicke. Die Geraden 6 und 7,
welche der Ledeburschen Beziehung entsprechen, liegen etwa an der Grenzfliche
dieser beiden Gebiete.

Im Jahre 1924 hat E.Mavrer diese Verhiltnisse aus theoretischen Er-
wigungen heraus und unter Heranziehung des Mikroskops erstmalig in syste-

Piwowarsky, GuBeisen. 8



114 Uber die strukturelle Beherrschung der metallischen Grundmasse.

Zahlentafel 18. GrauguBgattierungen einer

Einteilung der GuBstiicke

Slf}:z Bennennung der einzelnen Sitze Wandstirke der GuBstiicke
0 | Bau- und gewdhnlicher Maschinengu8. . . . . . . 15 mm und dariiber
ISi| Sehr weicher Maschinengul . . . . . . . . . . bis 3 mm
I | Weicher MaschinenguB. . . . . . . . . . . R 3 mm und dariiber
II | Harter MaschinenguB8 . . . . . . . . . . . ... 7 mm und dariiber
IIT | Sehr harter MaschinenguBl . . . . . . . e 10 mm und dariiber
V | Schwacher Zylindergu . . . . . . . . . . . .. 25 mm und dariiber
VI Starker ZylinderguB3 . . . . . . . . . . . e 40 mm und dariiber,
VII | RaderguB. . . . . . . . . . . . ... e 30 mm und dariber
VIII | KokillenguB. . . . . . . . . . . .. .. . . . .| simtl. vorkommende Wandstirke
IX | PressenguB . . . . . . . . . . .. ..o 40 mm und dariiber
X | HartguB . . . . . . . . ..o R 10 mm und dariiber
CE | SchieberguB. . . . . . . . . . . ... e 10 mm und dariiber
SP | Spiralenguf. . . . . . . . ... L. e bis 5 mm
Normal-Analysen der einzelnen Satze
Gesé\mt Graphit Gebélnd. si Mn P s
Satz
Nr.
% % % % % % %

0 ca. 3,60 | ca. 3,00 | ca. 0,60 | 1,7 —2,20 | 0,50—0,70 | 0,80—1,20 | unter 0,13
I8Si ca. 3,70 | ca. 3,00 | ca. 0,70 | 2,50—3,50 | 0,50-—0,70 | unter 0,60 | unter 0,10
I ca. 3,70 | ca. 3,00 | ca. 0,70 | 2,00—2,50 0,50—0,70 | unter 0,60 | unter 0,10
II ca. 3,50 | ca. 2,70 | ca. 0,80 | 1,60—2,00 0,60—0,80 unter 0,40 unter 0,10
III | unter 3,40 | ca. 2,50 | ca. 0,90 | 1,40—1,60 0,80—0,90 | unter 0,30 | unter 0,10
V | unter 3,30 | ca. 2,40 | ca. 0,90 | 1,20—1,40 | 0,80—1,00 | unter 0,20 | unter 0,10

VI | unter 3,20 | ca. 2,30 | ca. 0,90 | 1,00—1,20 | 0,80—1,00 | unter 0,20 | unter 0,10
Vi1 ca. 3,50 | ca. 2,60 | ca. 0,90 | 1,20—1,60 | 0,60—0,80 | unter 0,50 | unter 0,10
VIII ca. 3,60 | ca. 3,00 | ca. 0,60 | 2,00—3,00 | 0,50—0,70 | unter 0,10 | unter 0,08
IX { unter 3,10 | ca. 2,20 { ca. 0,90 | 0,80—1,00 | 0,80—1,20 | unter 0,20 | unter 0,10
X | unter 3,40 | ca. 2,50 | ca. 0,90 | 0,80—1,00 0,40—0,60 | unter 0,20 | unter 0,09
CE ca. 3,90 | ca. 3,40 | ca. 0,50 | 1,00—1,20 | 0,50—0,60 | unter 0,30 | unter 0,09

SpP ca. 3,60 | ca. 3,00 | ca. 0,60 | 2,50—3,50 | 0,50—0,70 | 0,80—1,00 | unter 0,08
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siiddeutschen Maschinenfabrik aus dem Jahre 1911.

in die einzelnen Sitze

Maschinenfabrik

KundenguB

Rohe Kesselarmaturen, Feuerungsteile,
Saulen, HerdguB usw.
GuBstiicke, welche besonders weich sein miissen

GuBlstiicke, bei welchen es nicht auf besondere
Festigkeit ankommt

Dichte GuBstiicke, wie Ventile, Kegel, Kolben
Kolbenringe, Zylinderdeckel usw.

Dichte GuBstiicke, wie Ventile, Kegel, Kolben,
Kolbenringe, Zylinderdeckel, Lagerbalken und
Ammoniakarmaturen usw.

Lokomotiv-, Dampf- u. Kompressorzylinder, Zy-
linderbiichsen, Kolben, Zylinderdeckel, Lager-
balken, Pumpen usw.

Wie Satz V

Seilscheiben, Riemenscheiben u. Schwungrider,
Grundplatten usw.

Kokillen

PreBgestelle, Matritzen, Patritzen, Plungerkolben,
Walzen nicht in Kokillen gegossen usw.

Walzen in Kokillen gegossen, feuerbestindiger
GuB usw.

Baugu8

GuB mit magnetischen Eigenschaften, z.B.
Anker, Polschuhe, Rippenzylinder usw.

Riemenscheiben, Rundstiihle, Klavierplatten,
Formmaschinengull usw.

Autozylinder mit Wasserkiihlung, Xolben, Kol-
benbiichsen fiir Automobile usw.

Wie Satz II

NB. Die Einteilung des Kundengusses ist
genau wie die des Gusses der Maschinenfabrik,
wenn nichts anderes vorgeschrieben ist

Schieber fiir Daimler
Spiralen fiir Elektron

Normal-Festigkeiten der einzelnen Sitze
Rohe Probestibe Bearb. Probestibe
Dimensionen Biegeprobe Hirto [Dimensionen Zugtestig- Bemerkung
[%] Agg:.g © Festigkeit Durchbieg. B xl'lia:gl 1 roh |bearb,| kelt
fernung kg/mm? mm %) %) kg/mm*

30 600 ca. 32 ca. 8 170——-190 30 20 12—16 Werden an einem GuB-
stiick Probestibe fiir

20 400 ca. 35 ca. 7 30 20 12—16 Zugproben angegossen

30 600 ca. 30 ca. 10 | 130—150 oder werden dieselben

20 400 ca. 35 ca. 6 30 20 12—18 fiir sich gegossen, SO

30 600 ca. 30 ca. 10 150—170 wird der rohe Durch-

20 | 400 | nichtunt.40 | ca. 7 30 | 20 | 16—20 | messer der Probestibe

30 | 600 ca. 37 ca. 10 | 170—190 so gewihlt, daB der-

30 600 | nicht unt. 42 ca. 10 | 190—210 | 40 | 20 | 18—22 | gelbe mindestens 10mm
starker ist als die

40 800 nicht unt. 44 ca. 15 40 20 20—26 ‘Wandstirke des GuB3-

30 600 ca. 48 ca. 12 | 210—220 stiickes.

40 800 | nichtunt. 46 ca. 15 40 | 20 | 22—26

30 600 ca. 48 ca. 12 | 220—240

40 800 | nichtunt. 35 ca. 14 40 | 20 | 18—20

30 600 ca. 40 ca. 11 | 180—210

40 800 ca. 22 ca. 18 30 | 20 { 10—14

30 600 ca. 30 ca. 12 | 120—150

40 800 ca. 48 ca. 15 40 | 20 | 24—30

30 600 ca. 50 ca. 10 | 240—260

40 800 ca. 30 ca. 12 30 { 20 | 18—22

30 600 ca. 3b ca. 10 | 200—230

20 400 ca. 30 ca. 6 30 | 20 | 10—16

30 600 ca. 25 ca. 10 | 130—150

20 400 ca. 35 ca. 6 30 | 20 | 10—16

30 600 ca. 28 ca. 10 | 130—150

8*
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matische Beziehung zu dem Gefiigeaufbau gebracht. Abb. 154 gibt das damals

von E. MAURER (11) aufgestellte Diagramm wieder, das fiir mittlere Abkithlungs-

verhiltnisse bei lufttrockenen Formen und 30-mm-Durchmesser-Stibe gilt.

E. MAURER war sich natiirlich von vornherein dariiber klar, dal auBler dem

Kohlenstoff- und Siliziumgehalt die Wand-

dicke entscheidend auf die Gefiigeausbil-

dung einwirkt. Sollen nun in einem Schau-

bilde alle drei Faktoren Beriicksichtigung

finden, so kann dies nur in einem Raum-

diagramm mit den genannten drei Koor-

dinaten geschehen. Von dieser Erkenntnis

ausgehend erweiterte E. MAURER 1927 zu-

sammen mit P. HorrzeaUsEN (I12) sein

Schaubild unter Anwendung des Tiegelofens

und bei Guf in lufttrockene, auf 250° bzw.

450° vorgeheizte Formen, sowie in eiserne

Kokillen. In Abb. 155 sind daher in das

urspriingliche Diagramm schraffiert die Be-

grenzungslinien des Perlitfeldes eingezeich-

net, welche sich nunmehr ergaben unter

Beriicksichtigung verschiedener Wandstarke

der GuBstiicke bzw. bei Vorwirmung der

GieBform, welche ja eine der zunehmenden

Wandstérke parallele Verzoégerunginder Ab-

Abb. 158. Summe (C + $i) bel versehledenen  KuDIUngsgeschwindigkeit von GuBstiicken

GuBeisensorten (F. J. COOK). mittlerer Wandstérke verursacht. Nach den

Versuchen von MAURER ergibt eine Vor-

wirmung der Giefform auf ca. 450° bei GuBstiicken mittlerer Wandstirke

eine gleiche Abkiihlungsgeschwindigkeit wie das Abgieflen 90 mm starker GuB-

stiicke in Formen von etwa Raumtemperatur. Das in Abb. 155 durch strich-

punktierte Linien begrenzte

Feld gibt demnach diejenigen

Konzentrationen von Si--C

an, welche auch bei GuB-

stiicken mit stark verschie-

denen Wandstérken von 10

bis 90 mm noch mit gréfiter

Sicherheit in allen Querschnit-

ten ein vorwiegend perlitisches

Gefiige gewdhrleisten. Das Ab-

biegen des perlitischen Feldes

im Diagramm, Abb. 155, war

geboten, da infolge des bereits

auf S. 73 erwdhnten diskon-

tinuierlichen Verhaltens des

Siliziums noch zu viele Schmelzen mit meliertem Bruchgefiige in die Spitze

des urspriinglichen Perlitfeldes hineinfielen. Die handelsiiblichen GuBeisensorten

wiirden dann etwa in die schraffierte Zone zu liegen kommen, d. h. bei einem
Kohlenstoffgehalt von 2,6—3,2% einen Si-Gehalt von 1,4—2,2% besitzen.

Die grundsitzlich gleichgerichtete Beeinflussung der Graphitbildung durch

die Elemente Kohlenstoff und Silizium veranla8te P. GREINER und TH. KLINGEN-

STEIN (13, 14), auch auf den Konzentrationsordinaten diese Elemente additiv

Abb. 154, Strukturdiagramm des GuBeisens nach E.MAURER.
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zusammenzufassen iiber der Wanddicke als Abszisse (Abb. 156). Beachtenswert
ist der Knickpunkt der oberen Begrenzungskurven bei etwa C+48i=5%, was be-
deutet, dafl man in hoherwer-
tigem GuB zweckmiBig unter
dieserSummenzahlbleibensoll.
Die Gleichstellung der bei-
den Elemente Kohlenstoff und
Silizium  hinsichtlich  ihrer
Auswirkung im GulBeisen ist
natiirlich nur mit Einschrén-
kung und innerhalb bestimm-
ter Bezugsbedingungen (perli-
tische GuBeisensorten) berech-
tigt. Dagegen geht auch aus  apb. 155. QuBeisendiagramm nach E. MAURER und P. HOLTZHAUSEN.
dem letzteren Diagramm die
wichtige, wenn auch freilich nicht mehr unbekannte Tatsache hervor, daB, je nie-
driger die Summe C -+ Si ist, desto griéBer der Bereich des perlitischen Zustands-
feldes und desto unabhingiger daher
auch die Gefiigeausbildung von Wand-
stirke und Abkiithlungsgeschwindig-
keit wird. Diese Erkenntnis war bei
den neueren Bestrebungen zur Her-
stellung hochwertigen GuBeisens auch
stets der leitende Gedanke bei der
Schaffung eines moglichst wandstér-
kenunempfindlichen GuBeisens.
Es ist einleuchtend, daB die Aus-
dehnung der Gefiigefelder in den Gu8- . .
eisendiagrammen nach E. MAURERund Abb. lﬁ%ii’}‘;];? 3,11??;2 “ﬁﬁ%sgﬁé‘s‘i‘;ffﬁf‘s nach
Mitarbeiter nur einen Anhaltspunkt
geben kann fir die zu erwartenden Strukturen und die damit in Zusammenhang
stehenden Eigenschaften von GuBeisen. Jede gutgefiihrte GieBerei wird sich in
Anlehnung an das Maurersche Dia-
gramm auf Grund der betreffenden
Betriebsverhiltnisse durch einige
systematische Versuche bald ein
den betreffenden ortlichen Verhilt-
nissen angepaftes Diagramm zu-
legen miissen, und zwar besonders
dort, wo periodisch wiederkehrende
Gattierungen unter Verwendung
verschiedener Ofensysteme repro-
duzierbare Schmelz- und GieBbe-
dingungen. verlangen. So werden AU 137 Fersibune g Grer Kingstlneton Dl
die Diagrammlinien fiir Na8- und (¥. ROLL).
TrockenguB verschieden liegen, sie
werden ferner beeinflullt sein durch die Sonderheiten der verwendeten Rohstoffe,
durch die Art der vorhandenen Schmelzsfen, durch die Schmelziiberhitzung, die
GieBtemperatur, die Anwendung von Pfannenzusatzen, von Legierungselementen
usw. Auch ist bekannt, daB der Kupolofen am , weichsten* geht, wahrend der
Flamm-, Elektro- und Tiegelofen zunehmend hérter gehen, also eine Verschie-
bung der Grenzlinien im Maurerschen Diagramm nach rechts zur Folge haben.
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Das gilt natiirlich auch fiir die GuBeisendiagramme anderer Darstellung. So zeigt
Abb. 157 die Verschiebung des Greiner-Klingensteinschen Diagramms bei Verwen-
dung des Tiegelofens als Schmelzaggregat nach Untersuchungen von P. RoLL (67).

Einen bemerkenswerten Beitrag zu diesen EinflugréBen haben H. URLITZSCH

Abb. 158b. Die Abb. 158a, jedoch fiir 20-mm-Proben
Abb. 158d. Wie Abb. 158a, jedoch fiir 6-mm-Proben.

Abb. 158a. GuBeisenschaubild fiir naBgegossene 30 mm-Proben
(H. UpLITZSCH und W. WEICHELT).
Abb. 158¢. Wie Abb. 158a, jedoch fiir 10-mm-Proben

und W. WercaeLT (15) geliefert, indem sie die Verschiebung der Gefiigefelder
im GuBeisenschaubild nach E. MAURER beim GieSen kleiner Wandstérken von
30—3 mm Durchmesser in griinen Sand unter Verwendung des Tiegelofens
untersuchten.

Abb. 158a—d vergleicht die Untersuchungsergebnisse mit dem urspriinglichen
Schaubild nach E. MAURER bzw. dem erweiterten Diagramm nach MAURER und
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P. HourzeauseN. Neu ist in diesen Diagrammen die obere Begrenzung durch
die Linie der jeweils eutektischen Kohlenstoff- und Siliziumzusammensetzung,

die durch Messung bestimmt wurde.
Gegeniiber den Maurerschen Ver-
suchen verschieben abnehmende
Stabdicken die Gefiigefelder in Ge-
biete hoheren Siliziumgehaltes. Rein
ferritisches Gefiige (Feld I1I) tritt
nur bei hohen Siliziumgehalten auf.
Die Verschiebung des fiir die Be-
trachtung besonders wichtigen Per-
litfeldes als Folge verdnderter Wand-
stirken zeigt Abb. 159, ausder auch
die bei unterschiedlichen Wand-
starken giiltigen Zusammensetzungs-
grenzen fiir unterschiedslos perliti-
sche Erstarrung zu entnehmen sind.
Die Perlitgebiete sind der Ubersicht-
lichkeit halber durch die fiir GuB-
eisen mafigebenden Kohlenstoff-
grenzen von 3,7 und 2,4% begrenzt
und in der Richtung der Senkrechten
leicht gegeneinander verschoben ge-
zeichnet. Die mechanische Priifung
paBte sich dem Gefiigebefund im all-
gemeinen gut an. Die gegeniiber
KupolofenguB vielfach hoheren Hir-
tewerte fiir perlitisches GuBeisen
ergeben sich aus dem angewendeten,
hart arbeitenden  TiegelguBver-
fahren.

Mit der Abhangigkeit der Mau-
rerschen Gefiigefelder vom Quer-
schnitt beschaftigten sich auch M. v.
Scawarz und A. Virm (16). Nach
dieser Arbeit ist auf den fiir die ein-
zelnen Wanddicken in Abb. 160 ein-
gezeichneten Linien mit Sicher-
heit eine perlitische Gefiigeausbil-
dung gewshrleistet. Die Linie fir
5 mm Wanddicke wurde bei Unter-
suchungen iiber Kolbenringgu8
(EinzelguB) festgelegt. Ein feines
Graphiteutektikum und damit das
Auftreten von Ferrit in den eutek-
tischen Gefiigezonen wird aber nicht
mehr mit Sicherheit vermieden,
weil der hohe Siliziumgehalt eine
rein perlitische Grundmasse er-

schwere. Ein Gehalt von 1 bis,

Abb. 159. Verschiebung des Perlitfeldes im Maurerschen
Schaubild mit abnehmender Wandstirke (H. UBLITZSCH und
‘W. WEICHELT).

Abb. 159a. Vergleich des Perlitfeldes fiir 90 mm Wand-
dicke nach MAURER mit demjenigen fiir NaBguB von
60 mm nach W. WEICHELT.

Abb. 160. GuBeisenschaubild fiir verschiedene Wand-
stirken nach M. V. SCHWARZ und A. VATH.

1,4% P dagegen verschiebe wegen seiner Begiinstigung des stabilen Systems
das Perlitgebiet stark zu niedrigen Siliziumgehalten.
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Die Arbeit von ScEWARzZ und VATH enthilt iibrigens eine hemerkenswerte
Untersuchung tiber die von H. W. SwirT (17) bereits frither rechnerisch gefundene
Tatsache, dafl die Abkiihlungsge-

schwindigkeit bei einer rechteckigen

Wand von » mm im GuBstiick der-

jenigen eines Probestabes von 2 r

Durchmesser entsprechen. Allerdings

soll obige Regel vorerst nur fiir

Wandstéirken bis zu 35 mm und fiir

einfache Gulstiicke Geltung haben.

Bei verwickelteren Abgiissen mit

verhdltnismafBig kleinen Kernen

schlagen die Verfasser eine Formel

d= (2r+c)mm vor, so dal der

Probestab groBer zu wahlen wire,

Abb. 161. Festigkeitsdiagramm fiir GuBeisen nach als den obigen Befunden entspricht.
T. B. CoviE. Der Berichtigungsbeiwert ¢ miisse

aber wohl firr jedes Gulstiick und

jeden Werkstoff immer erst bestimmt werden. Nach H. UnLITZSCH (60) setzt sich
mit zunehmender Wanddicke jedoch die Masse des GuBstiicks derartig gegen-
iiber dem EinfluB der Oberfliche durch, daBl ab etwa 10 mm der Stabdurch-

Abb. 162. Felder anndhernd gleicher Hirte (200—250 B.-H.)

bei verschiedenen Wandstidrken eingetragen in das Maurer-

sche GuBeisendiagramm zur Kennzeichnung der Treffsicher-
heit bei unlegiertem GuBeisen (nach H. UHLITZSCH).

messer gleich der Wanddicke des GuBstiicks
gesetzt werden kénne. Oberhalb etwa 35 bis
45 mm Wanddicke tritt der Vorteil von
NaBguB auf die Gefiigeausbildung zuneh-
mend zuriick. Bei einem Stabdurchmesser
von 90 mm sei es bereits gleichgiiltig, ob das
Stiick in getrocknete Form oder in griinen
Sand vergossen werde. Tatsdchlich 148t  Abb. 163 Binflug von Nickel sowie von Nik-
Abb. 15‘9§m nach H. UHLITZSCH erkennen, dafl kel und lglgg;“(fr‘}aﬁlg;%E(;I;gﬁ“;ggeégfg
die perlitischen Gefiigefelder fiir den 60-mm-
Durchmesser-Stab im Maurerschen Diagramm nur noch eine unwesentliche Ver-
lagerung gegeniiber dem 90-mm-Durchmesser-Stab erfahren.

F. B. CoyrLE (18) stellte dem konstitutionellen Maurer-Diagramm ein neues
Diagramm gegeniiber, welches im Bereich der durch Kohlenstoff und Silizium
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gekennzeichneten Zusammensetzung die Felder gleicher Festigkeit zum Ausdruck

bringt (Abb. 161). Besonders wichtig in diesem Diagramm ist natiirlich das Feld

hochster Festigkeit, soweit dieses gleichzeitig mit dem

Gefiigefeld des Perlits zusammenfallt. Man erkennt,

daBl dieses Gebiet hochster Festigkeit nur mit einem

relativ kleinen Anteil des strukturellen Perlitfeldes

zusammenféllt. Perlitische Struktur biirgt demnach noch

keineswegs fiir das Optimum der Festigkeitseigenschaf-

ten, eine Beobachtung, die durch die Praxis immer

wieder bestatigt wird. H. Unrrrrzscr (19) untersuchte

in dhnlicher Weise den Verlauf der Harte bei GuBstiicken

verschiedener Wandstidrke und fand hier, daf3, dhnlich

dem Perlitfeld in Abb. 161, die Felder gleicher Hirte

bei wechselnder Wandstérke innerhalb eines und des-

selben GuBstiicks nur in einem sehr engen Bereich che-

mischer Zusammensetzung zugehérig sind (Abb. 162).

Nickel- bzw. Nickel- und Chromzusétze erweitern so-

wohl das Gefiigefeld des Perlits (Abb. 163), als auch

das gemeinsame Perlitfeld und das Gebiet héchster

Festigkeit bei unterschiedlichen Wandstérken (Abb. 164),

wie F.B. CoyLg (18) bzw. F.B. CoyLE und H. UHLITZSCH

(20) zeigen konnten. (Vgl. a. Seite 183 und Abb. 224). Abb. 164. Einflu von Nickel
Aus den meisten der hier gezeigten Gufeisendia- fa&;f ‘%in%‘;’t’g‘i‘ﬁjﬁmﬁoﬁer{%fgﬁ

grammen geht hervor, dafl man den Einfluf} des Kohlen- T e el mocnster

stoffs und denjenigen des Siliziums in ihrer graphitisie- H. UHLITZSCH).

renden Wirkung, vor allem aber auch hinsichtlich des

Einflusses auf die Festigkeitseigenschaften, einander praktisch gleichgestellt

hat. Das kam nicht etwa daher, dal man die Wirkung der beiden Elemente

als gleich groB ansah, viel-

mehr wullte man, daB der

graphitisierende Einflufl der

genannten Elemente in Zu-

sammenhang mit der che-

mischen Zusammensetzung

des GuBeisens stark wechselt,

was aber in einem zwei-

dimensionalen = Diagramm

nicht zum Ausdruck gebracht

werden kann. So entspricht

z. B. (21) bei einem Eisen mit

2,60% Cund 1% Si ein Sili-

ziumzuwachs von 1% einer

Kohlenstoffzunahme von et-

wa 0,40 %, um denselben Ab-

fall der Festigkeit zu bewir-

ken. Bei 3% C dagegen ent- ) ) o

spré,che der Verschiebung des Abb. 165. Abhingigkeit der Zugezt;gg:% von K 5, (H. UHLITZSCH und

Siliziums von 2 auf 3% eine

Kohlenstoffzunahme um 0,50 % . Kohlenstoff wirkt also, wie auch H. UrrarzscEund

K. APpEL(21) betonten, in weit stirkerem MaBe auf die Zugfestigkeit einals Silizium,

das iibrigens iiber etwa 3% bei GrauguB nur noch einen geringfiigigen EinfluB be-

sitzt. Andererseits weill man, was vor allem die WalzengieBer bestétigen konnen,
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daB bei hohen Kohlenstoffgehalten (iiber 3,3%) ein geringer Si-Zuwachs, zu-
geschlagen zu einem weiBl oder meliert gattierten Eisen, einen vélligen Umschlag
zu grauer Erstarrung verursachen kann. Um hier einen Vergleich mit den
Arbeiten verschiedener Forscher zu erméglichen, haben H. Urrirzsca und
K. AppEL (21) die Beziehungen zwischen dem C -}- Si- Gehalt einerseits, den Festig-
keitseigenschaften ande-
rerseits vereinfacht,indem
sie anstatt der Summe
C+Si den notwendigen
Kohlenstoffgehalt fiir 2%
Si einsetzten. Diesen Koh-
lenstoffgehalt bezeichnen
sie mit K,,. Der Gehalt
von 2% Siwurde gew#hlt,
weil er in handelsiib-
lichem GuBeisen am mei-
sten vorkommt. Tragt man
die K,,-Werte der ver-
schiedensten ~ Arbeiten
iiber der Zugfestigkeit auf,
so sieht man (Abb. 165),
daB der Einflu8 verschie-
dener  Arbeitsverfahren
der verschiedenen Forscher (Giefitemperatur, Ofenart, Gattierungsverhéltnisse
usw.) nur bei geringeren K, -Werten stark differiert, bei einem K,,-Wert von
etwa 3,6 aber praktisch verschwindet. Je hoher also bei gleichem K, -Wert z. B.
die Zugfestigkeit liegt, um so giinstiger ist das gewéhlte Arbeitsverfahren.
H. Unrrrzsce und K. AppEL haben dann Raumbilder mit den Koordinaten K,
Zugfestigkeit und Wand-
dicke aufgestellt. Eine Pro-
jektion der Schnitte gleicher
Zugfestigkeit auf die Bezie-
hungsebene: K,;, und Wand-
dicke fiir die Versuche der
Arbeit von A. KocH und
E. Prwowarsky (22) gibt
Abb. 166 wieder. Ahnliche
Beziehungen kann man nun-
mehr auch zwischen der
Wandstérke und den redu-
zierten Kohlenstoffwertenfiir
Abb. 167. Prozentuale Abnahme der Zugfestigkelt in Abhéingigkeit die Biegefestigheit (Ko,),
107, Fromentua Yon \?V:;nxgglckzrun‘:ig ?ﬂ}ie #E5% die Hiirte (Kg ) und die Ver-
biegungszahl (Kz,;) aufstel-
len. Am wichtigsten aber erscheint dem Verfasser aus der Arbeit von
H. Unrirzsca und K. AppEL noch die Abb. 167, wo an Hand von 202 Werten,
stammend aus den Arbeiten von A. Kocr und E. Ptwowarsky (22), P. A. HeL-
LER (25) und H. Pinsn (40) der prozentuale Abfall der Zugfestigkeit in Ab-
hingigkeit von der Wanddicke und den K,,-Werten zum Ausdruck gebracht
wird.
Bei der Auswertung der Ergebnisse der genannten Arbeit ergab sich
wiederum, daB die Hérte in erster Linie vom Grundgefiige, die Zugfestigkeit

Abb. 166. Abhingigkeit der Zugfestigkeit von der Wanddicke und Kgp.
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Zahlentafel 19. Harte der untersuchten GuBeisensorten in Abhidngigkeit vom
GuBdurchmesser (K. Sree).

Satti- Brinellhiarte der Stabe
Sc}i\?;‘?]ze % ¢ %Si | %(C+8i) g;gg;' mit einem GuBdurchmesser von

S, 10mm | 20 mm | 30 mm | 50 mm {100 mm

1,62 3,05 4,67 0,49 430 400 340 290 280
1,62 3,30 4,92 0,51 370 306 302 286 268
1,98 2,71 4,75 0,59 330 300 288 274 270
2,05 3,10 5,15 0,63 350 298 282 245 234
2,34 2,06 4,40 0,65 404 400 238 217 205
2,44 2,34 4,78 0,73 280 270 258 240 230
2,71 1,93 4,64 0,75 270 240 230 222 206
2,66 2,50 5,06 0,78 340 250 248 234 228
2,33 4,20 6,53 0,80 355 325 310 280 290
3,02 1,88 4,90 0,83 260 240 224 214 202
3,03 2,20 5,23 0,86 272 248 248 230 228
2,29 5,14 7,43 0,87 310 335 295 275 266
3,16 2,00 5,16 0,88 272 236 225 202 206
3,35 1,69 5,04 0,90 265 250 212 185 190
3,60 1,60 5,10 0,94 255 204 190 188 196
3,66 1,40 5,06 0,96 222 200 170 156 148
3,08 0,50 4,48 0,98 230 320 238 128 135
3,565 1,98 5,63 0,99 240 224 180 166 168
3,60 2,83 6,48 1,08 218 204 146 126 122

b o ot ol o ot ot fd ol ok
CO-TDUV AR WN=OO©R TN WD -

von  Graphitform und
Grundgefiige, die Biege-
festigkeit aber hauptsich-
lich von der Graphitausbil-
dung beeinflult werden.
K. Srer (69) schligt zur
Ergénzung  bestehender
GuBeisendiagramme  ein
Schaubild vor, das den
Sattigungsgrad des Gub-
eisens an Kohlenstoff nach
der Formel von E. HEyw
als Abszisse zeigt, wah-
rend die Ordinatedie Wand-
dicke des GuBstiicks an-
gibt, wobei er sich auf
das vorhandene Schrifttum

(Abb. 168) und eigene Ver- Abb. 165, Boskeh schon Gofiige des GuBol tnem St
o . . .bezlenung zwischen €] uge e8 ullelsens, selnem Sat-
suche(Zahlentafell9)stiitzt. ‘tigungsgrad an Koblenstoff und der Wanddicke (K. SIPP).

b) Der Dickeneinfluf (WandstirkeneinfluB).

Es ist zweifellos, dal die Treffsicherheit bei der Erzielung bestimmter
Festigkeitswerte in einem GuBstiick in engster Beziehung stehen muB zur Ab-
héngigkeit der Eigenschaften von der Wanddicke. Je unabhingiger der GuB in
seinen Kigenschaften von der Wanddicke ist, um so besser wird die konstruktive
Ausnutzung des Werkstoffes sein. Grundsitzlich zeigen alle GuBlegierungen auf
Grund der allgemeinen Kristallisationsgesetze eine solche Abhingigkeit, wenn-
gleich es auch bei manchen derselben z. B. beim StahlguB gelingt, durch ein an-
schlieBendes Glithverfahren die von der priméren Kristallisation her vorhandenen
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Unterschiede im Gefiigeaufbau auszugleichen und damit auch einen Ausgleich
der mechanischen und physikalischen Eigenschaften herbeizufithren. Aber auch
bei ziemlich einheitlichen Wanddicken ergibt sich eine gewisse Streuung der
Festigkeitswerte innerhalb eines GuBstiickes, da die Menge des durch irgendeinen
Querschnitt durchflieBenden Eisens, also
dessen Lage zum EinguB, zu den Steigern
und Trichtern verschiedene Abkiihlungs-
geschwindigkeiten bedingen. Experimentell
wird der Dickeneinflufl ermittelt durch Ab-
gieflen von Probestiben verschiedenen
Durchmessers, durchkastenférmige Korper
oder Stufenscheiben (Abb. 169). Fiir den
kastenférmigen Korper sieht der Unter-
ausschuBB fir Guleisen beim VDE (23)
Wanddicken von 15—30—50 und 70 mm
vor bei einer Kastenhthe von 300 mm
und seitlichem Angu8 (Abb. 170).
Man kann nun zur Darstellung des
Dickeneinflusses entweder die Eigenschaf-
Abb. 169. Priifkorper zur Bestimmung des Dicken- ten des Gulleisens in Abhanglgkelt von
T cintlusses. der Wanddicke auftragen, wie dies zu die-
sem Zweck erstmalig von E. PIWOWARSKY
und E. S6ENCHEN (24) vorgenommen wurde, wobei man aus dem Auseinander-
streben bzw. dem Zusammenlaufen der Kurven auf die Verinderung der Wand-
stirkeneinflufiziffer schliefen kann (Abb. 171 und 172 fiir den EinfluB des Sili-
ziums und des Nickels als Beispiel); oder aber
man trigt entsprechend einer Anregung von
P. A. Herrgr (25) die Eigenschaftsinderung, z. B.
den prozentualen Abfall der Zugfestigkeit, be-
zogen auf den 20-mm- oder 30-mm-Durchmesser-
Stab in Abhéngigkeit von der zunehmenden Wand-
dicke auf (Abb. 173). F. B. Coyir (26) hatte
nun zeigen koénnen, daB zwischen der Zugfestig-
keit von Gufeisen und der Wandstirke Beziehun-
gen exponentieller Natur bestehen, d. h., daB der
Abfall der Zugfestigkeit in Probestiben verschie-
dener Dicke, im Koordinatensystem mit logarith-
misch eingeteilten Achsen aufgetragen, zu geraden
Linien fiihrt (Abb. 173b). Die Beziehung folgt in
etwa folgender Gleichung: y=c-d®*, wo y die be-
trachtete Eigenschaft (Zugfestigkeit), d den Stab-
durchmesser, ¢ eine Konstante und x einen Expo-
nenten bedeuten. Logarithmiert ergibt sich:
log y=u-log d+log c. Hier bedeutet, wie leicht
Abb. 170. Form des Versuchsgus-  €inzusehen ist, x die Neigung der logarithmischen
stiickes [gitJ%%%igfgigne(fg5§TObeStab Beziehungsgeraden und ¢ die Festigkeit fiir den
’ ) Probestab 1 (= ein Zoll bei F. B. Covie). Die

Zahl & hat bei Covze den Wert von 55 = —0,495. H. Juxerrure und P. A.

HerLer (27/28) konnten nun zeigen, dafB nicht nur die Zugfestigkeit, sondern
auch die Biegefestigkeit, die Meyersbergsche Verbiegungszahl usw. der aufgezeig-
ten exponentiellen Beziehung mit ziemlicher Genauigkeit folgen. Die Konstanten ¢
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nach F. B. CoyLE wurden von den genannten Forschern umgerechnet und in
Abb. 174 in Abhidngigkeit von Kohlenstoff- und Siliziumgehalt gebracht. Die
Konstanten ¢ bedeuten da-
selbsttatsichlich die Zugfestig-
keit des zolligen Probestabes.
Da aber die Konstante = bei
CovyLE stets den Wert — 0,495
hat, die Neigung der Tangen-
ten der Beziehungsgeraden,
die diesem Exponenten x ent-
spricht, aber mit der Zusam-
mensetzung des GuBeisens sich
andert, so erkannten H. Jung-
BLUTH und P. A. HELLER, daf}
nicht die Konstante ¢, sondern
der Exponent z ein MafBstab
des Dickeneinflusses, d.h. die
EinfluBziffer (29) darstellt, so
daB es nunmehr moglich war,
den Dickeneinflufl von GuB-
eisen zahlenmiBig zum Aus-
druck und auch in Beziehung
zum C 4 Si-Gehalt (39) zu
bringen. Da bei der iiblichen
Darstellung der Beziehungen Abb. 171. Einflu8 des Si-Gehaltes auf die Wandstirkenempfind-

. . lichkeit (E. PIWOWARSKY und E. SOHNCHEN).
die (erade stets von links  Diein der rechten Hilite des Schaubildes gewihlte Darstellungs-

oben nach rechts unten ver- weise zeigt den EinfluB der Wandstérke besonders deutlich

(,,Wandstéarkelinien*).
laufen (abfallen) wird, so hat
die EinfluBziffer stets ein
negatives Vorzeichen. Je
Kleiner z bzw. tg « ist, desto
geringer ist der Dickenein-
fluB. Die EinfluBziffer fiir
die Zugfestigkeit wird im
neueren Schrifttum immer
mit o bezeichnet. In Abb.
173a (28) zeigt Schmelze M
den schnelleren Abfall der
Zugfestigkeit mit der Wand-
stirke als Schmelze 4, hat
also auch den grofleren tg o
in der Darstellung gemaf
Abb. 173b, ist also wand-
starkenabhéngiger.

Die Abb. 171 und 172
zeigten bereits den EinfluB3
von Silizium und Nickel
nach Arbeiten von E. Piwo-
wARSKY und E. SGCHNCHEN
(24 und 30) in der &lteren

Darstellungsart zusammen-

s Abb. 172. EinfluB des Nickelgehaltes auf die Wandstirkenempfind-
oder auseinanderstrebender lichkeit (E. PIWOWARSKY und E. SOENCHEN).
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Kurven. Man erkennt den ungiinstigen EinfluB8 des Siliziums, dagegen den
giinstigen EinfluB des Nickels, insbesondere dann, wenn gleichzeitig ein dem
Graphitisierungseinflu des Nickels gleichwertiger Anteil an Silizium in Abzug
gebracht wird. In letzterem Falle kann durch den giinstigen EinfluB des

Abb. 173a.

Abb. 173b.

Darstellung des Wandstirkeneinflusses (JUNGBLUTH und HELLER).

Nickels sogar der nachteilige EinfluB hoherer P-Gehalte auf die EinfluBziffer
tiberdeckt werden. Chrom- und Molybdénzusétze wirkten sich ebenfalls giinstig
aus, wihrend der EinfluB des Aluminiums nicht eindeutig war. Abb. 175

Abb. 174. Beziehung zwischen dem Xohlenstoff- und Silizium-
gehalt und der Konstante ¢ nach CoyLE (H. JUNGBLUTH 1936).

zeigt nach einer Arbeit von
A. Kocr und E. PIWOWARSKY
{22) den nachteiligen Einflull
hoherer  Kohlenstoffgehalte
auf den Abfall der Biegefestig-
keit bei zunehmender Wand-
dicke. In einer spiteren Arbeit
untersuchten E. Huco, E. P1-
wowarskYy und H. NrippER
(31) nochmals eingehend den
EinfluB3 der Elemente Silizium,
Phosphor, Nickel, Cbrom,
Molybdén usw. auf den Dicken-
einfluf und andere Eigen-
schaften. Die Zusammenset-
zung der Schmelzen ist aus
Zahlentafel 20 zu ersehen. Sie
stammen aus einem Kupolofen
von 700 mm Durchmesser und
wurden zu Kisten mit den
‘Wandstarken 20—40—60 und
80 mm vergossen. Auller der

dlteren Darstellung der auseinander strebenden Linien wurden die Versuchs-
ergebnisse auch in der logarithmischen Darstellung ausgewertet. Durch Aus-
messen der Abstinde von der X — Y-Achse wurde die Neigung a fiir alle Festig-
keitseigenschaften berechnet. Abb. 176 zeigt eine iibersichtliche Zusammenstellung
dieser Werte. Die GroBenordnung des Koeffizienten des Dickeneinflusses (vgl.
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Zahlentafel 20) schwankte fiir

den Karbidgehalt . . . . . . . . . . . . . . . ... ... zwischen 0,090 und 0,60
die Biegefestigkeit (—b-Werte) . . . . . . . . . . . . ... . 0,025 ,, 0,35
die Zugfestigkeit (—a-Werte) . . . . . . . . . . .. ... . 0,026 ,, 0,36
die Abscherfestigkeit 7, (nach Piwowagrsgy). . . . . . . . . . 0,020 ,, 0,28
die Brinellharte (—c-Werte) . . . . . . . . . . . ... .. » 0,002 ,, 0,15

Aus der schaubildlichen Darstellung geht hervor, da8, entsprechend dem be-
reits frither Gesagten, die legierten Schmelzen niedrige a-Werte aufweisen und
damit geringe Wandstéarken-

abhingigkeit haben. AuBer-

ordentlich hohe Neigungswerte

zeigten wiederum die sjlizium-

und phosphorreichen Schmel-

zen, wihrend die molybdén-

haltigen Schmelzen mit stei-

gendem Molybdangehalt einen

leichten Abfall, die wolfram-

und kupferlegierten Schmelzen

dagegen ein Gleichbleiben der

Abb, 175. Finflug des Kohlen- @-Werte erkennen lassen (vgl.

stoffgehaltes auf die Biege-
festigkeit bei einem Silizium- auch Abb. 177)‘

gehalt von 2,26% und ver. Ein Vergleich der a-Werte
i tabdi . . . .
o rmoaaust). . der verschiedenen Festigkeits-

eigenschaften untereinander

oder das Aufstellen von eindeutigen Beziehungen zwi-

schen den Neigungswerten scheiterte damals an der
starken Streuung der Werte.

Es ist zweckmiBig, zur Kennzeichnung des

Dickeneinflusses eines Guf3eisens nicht nurdie mittleren

Festigkeitseigenschaften der verschiedenen Wand-

Abb. 176. Bildliche Darstellung der ,,a“-Werte fiir Karbidgehalt, Biege-, Zug- und Scherfestigkeit z;, sowie Brinellhirte.

Abb. 177. EinfluB verschiedener Legierungselemente auf die Wandstérken-

abhingigkeit fiir die Zugfestigkeit (HUGO, PIWOWARSKY und NIPPER).
stirken zu priifen, sondern auch den Verlauf z. B. der Festigkeiten innerhalb
einer bestimmten Wandstdrke, d. h. den Festigkeitsverlauf vom Innenrand
tiber Mitte zum AuBenrand einer Wand festzustellen (Querschnittsempfind-
lichkeit). Dies ist z. B. wichtig fiir die Beriicksichtigung von Bearbeitungszugaben
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Zahlentafel 20. Analysen und EinfluBziffern der Schmelzen 1 bis 29.

schmelze|] € Si | Mn| P S Ni|C | Mo| W |[Cu| —a| —b|—c
Nr. % % % % % % % % % % % % Y%
1 3,356 1,20 10,67 | 0,20 0,135 | — | — — —_— — 10,093 | 0,109 | 0,050
2 3,20 | 2,16 | 0,50 | 0,25 | 0,100 | — — — — — 10,156 | 0,188 | 0,111
3 3,02 | 3,43 |0,62 | 0,26 | 0,100 | — | — — — | — 10,355 | 0,353 | 0,153
4 3,29 | 2,16 { 0,63 | 0,42 10,135 | — | — — ~— | — 10,093 | 0,198 | 0,048
5 3,28 2,07 { 0,60 | 0,73 | 0,110 | — — — —_— — 10,175 ] 0,295 | 0,063
6 3,26 | 1,97 | 0,57 | 1,04 | 0,110 | — — — — — 10,242 | 0,271 | 0,080
7 3,26 | 2,11 | 0,60 | 0,20 | 0,115 | 1,03 | — — — — 10,075 | 0,080 | 0,070
8 3,24 | 2,02 10,60 | 0,20 | 0,115 | 2,30 | — — — — 10,072 | 0,058 | 0,035
9 3,26 | 1,93 | 0,60 | 0,22 | 0,115 | 3,22 | — — — | — 10,055 | 0,030 | 0,025
10 3,26 | 1,64 | 0,60 | 0,23 | 0,13 | 2,17 | — — — — 10,088 | 0,080 | 0,050
11 3,35 | 1,08 | 0,57 | 0,20 | 0,14 |3,02| — — — — 10,055 | 0,038 { 0,013
12 3,33 |1,60|0,63|0,4110,13 [2,09] — — — | — 10,135 | 0,090 | 0,043
13 3,33 1,60 (0,630,777 |0,13 | 2,11 | — — — — {0,156 | 0,202 | 0,038
14 3,33 | 1,65 10,57 10,98 (0,13 |2,01 | — — — — 10,258 | 0,236 | 0,085
14B |3,281,556[0,59|1,02|0,11 |1,95| — — — — 10,315 { 0,173 | 0,098
15 3,22 | 2,20 | 0,54 | 0,21 | 0,18 — 10,29 | — — — 10,093 | 0,083 | 0,050
16 3,22 | 2,77 |1 0,57 | 0,21 | 0,14 — 10,67 | — — — 10,163 | 0,180 | 0,075
17 3,27 | 3,29 1 0,60 | 0,21 | 0,14 — | L1383 | — — — 10,182 | 0,301 | 0,100
18 3,27 | 2,150,631 0,23 0,14 | 1,36 | 0,69 | — - — 10,115 | 0,129 | 0,030
19 3,35 1,6510,59 | 0,20 | 0,12 |2,20{0,71 | — — | — (0,070 | 0,088 | 0,038
20 3,33 11,32({0,569 0,21 |0,12 |3,14|0,78 | — —_ — 10,043 | 0,033 | 0,015
21 3,35 | 2,25 { 0,60 | 0,21 | 0,13 — — 10,21 | — — 10,100 | 0,143 | 0,055
22 3,35 { 2,20 0,60 | 0,20 | 0,13 — | — |047| — | — ]0,075] 0,136 | 0,058
23 3,33 | 2,25 | 0,60 | 0,20 | 0,12 — — | 1,04 | — - 10,038 | 0,088 | 0,030
24 3,36]225(060]0,22(011 | — | — | — [0,10| — {0,100 | 0,151 | 0,075
25 |3,34]2,20/0,63]0,22(010 | — | — | — |0,54| — |0,063|0,083 | 0,038
26 3,30 | 2,20 | 0,60 | 0,23 | 0,10 — — — (1,49 — 0,118 [ 0,119 | 0,045
26 B |3,26 | 2,06 | 0,60 | 0,21 | 0,13 — — — 12,22 | — |0,125 { 0,129 | 0,055
27 3,28 |1 2,16 | 0,61 | 0,20 | 0,13 — — — — 10,72 10,075 | 0,111 | 0,033
28 3,26 | 2,11 | 0,60 | 0,20 | 0,13 — | — — — | 1,91 {0,088 | 0,106 | 0,040
29 13,26 | 2,11 | 0,61 | 0,20 | 0,13 — — — — | 2,80 | 0,053 | 0,070 | 0,040

und der Abschrecktiefe bei GuBstiicken mit stark wechselnden Querschnitten.
Hierbei macht sich nun der Vorteil von Abschereinrichtungen, z. B. der von
E. PrwowaRrskY (31) vorgeschlagenen Einrichtung zur Priffung der zwei-
schnittigen Scherfestigkeit geltend, da — abgesehen von Brinellhdrte und Kar-
bidgehalt — auch die kleinsten Proben fiir Biege- und Zugfestigkeit noch
praktisch zu groB sind, um einen eindeutigen Festigkeitsverlauf innerhalb einer
Wandstérke an bestimmter Stelle anzuzeigen. Mit der in Abb. 579 dargestellten
Einrichtung konnten bei der 80 mm starken Wand neun Streifen ausgestanzt
werden, und da stets drei Plattchen zur sicheren Erfassung der Mittelwerte ge-
prift wurden, so standen bei dieser Wanddicke 27 Einzelwerte zur Verfiigung.
Abb. 178 zeigt eine Zusammenstellung dieser Werte fiir 7, bei den Wand-
stirken 40, 60 und 80 mm. Die Punkte sind Mittelwerte aus je drei einzelnen Plitt-
chen, die gestrichelten Wagerechten durch jede Kurve stellen den Mittelwert
tiir 7, der gesamten Wandstérke dar. Die Abscherungen wurden regelméaig vom
Innenrand (J) zum AuBlenrand (4) der Plittchen vorgenommen. Uber jeder
Kurve ist die Nummer der betreffenden Schmelze angebracht. Da bei der
20 mm starken Wand nur zwei Streifen in Richtung von innen nach auflen aus-
gestanzt werden konnten und demgemiB die so erhaltenen Punkte nicht zur
Darstellung des Festigkeitsverlaufes geniigten, wurden die Plittchen quer
zur Wandstérkenrichtung abgeschert. Aus diesem Grunde muBite von der Dar-
stellung des Festigkeitsverlaufes in der 20 mm starken Wand abgesehen werden.
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Im allgemeinen zeigen die Kurven in der Mitte der Wandungen ein Mini-
mum und steigen nach den Réndern hin teilweise betrichtlich an. Einen abnor-

malen Verlauf zeigen die Kurven I, 2
und 3, besonders bei der Wandstérke
von 80mm, wihrend die Kurven Nr. 29
fiir alle Wandungen in der Mitte ein
ausgesprochenes Maximum haben. Aus
vielen Beispielender Praxisgehthervor,
daBl GuBstiicke aus getrockneter und
geschwirzter Form mitunter eine Au-
Benschicht haben, die weicher ist als
der GuBkern. W. DENECKE und TH.
MEIERLING (32) weisen unter anderem
auch auf den Karbidzerfall an der
AuBenschicht von GuBstiicken hin.
F.RowL(33) bestitigt diese Erscheinung
und sucht sie durch katalytische Gas-
einwirkung durch die Formwand-
schwirze zu erkliren (vgl. Seite 28).

Einen flacheren und gleichmaBi-
geren Verlauf gegeniiber den Kur-
ven 4 und 6 der phosphorreichen
Schmelzenzeigen die Kurven 12 und
14 der entsprechenden phosphor-
reichen nickellegierten Schmelzen.

Auffallend ist, dal, abgesehen
von dem Festigkeitsunterschied beim
Vergleich der verschiedenen Wand-
stirken miteinander, der besonders
beim Ubergang von der 40 mm star-
ken Wand zu dickeren Querschnitten
auftritt, die Scherfestigkeit inner-
halb der 60 und 80 mm starken
Wand bei den nickellegierten Schmel-
zen nur geringen Schwankungen un-
terworfen ist, hervorgerufen durch
die giinstige Beeinflussung des Grund-
gefiiges durch Nickelzusatz.

Die Schmelzen 7 und 9 zeigen im
Vergleich zur Schmelze 11 einen star-
ken Abfall der Scherfestigkeit zur
Wandmitte hin, wobei die Kurven
fiir die nickelreichere Schmelze 9 et-
was flacher verlaufen. Immerhin
aber sehen wir, dafl der hohe Sili-
ziumgehalt dieser Schmelzen den
giinstigen Einfluf des Nickels nicht
zur Auswirkung kommen 146t. Anders
ist es bei Schmelze 11, deren Silizium-
gehalt von 2 auf 1% reduziert wur-
de, und deren geringe Wandstérken-

Abb. 178. Verlauf der Scherfestigkeit iiber den
‘Wandstédrken 40, 60 und 80 mm.

abhangigkeit durch den flachen Verlauf der Kurven zum Ausdruck kommt.

Piwowarsky, GuBeisen.

9
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Denselben ungiinstigen EinfluB des Siliziums seben wir bei den Schmelzen
15 und 17, den die karbidbildende Wirkung des Chromzusatzes anscheinend
noch verstirkt. Die Randfestigkeiten liegen hoch, hervorgerufen durch die
feinere Ausbildung wund gleichmaBigere Verteilung der Chromkarbide wie
auch des Graphits, wihrend der Graphit in der Wandmitte langadrig in
sehr ungiinstiger Form ausgeschieden war und die Karbide grobe, netz-
artige Struktur aufwiesen, wodurch auch die starken Streuungen der Punkte
ihre Erklirung finden. Der wohltuende Einflu des gemeinsamen Chrom-Nickel-
Zusatzes zur Schmelze 20, bei gleichzeitiger Reduzierung des Siliziumgehaltes,
wird auch hier durch den sehr flachen Verlauf der Kurven bestétigt. Die Kurven
der molybdénlegierten Schmelzen 21 und 23 zeigten in ihrem Verlauf keine nen-
nenswerten Unterschiede. Das Abfallen der Festigkeit am Innenrand der 80 mm
starken Wand bei Schmelze 23 scheint auf Zufilligkeiten zu beruhen, deren Ur-
sache auch durch entsprechende Schliffbilder nicht geklirt werden konnte. Die
Kurven 24 und 26 B zeigen deutlich, daf} nicht immer die Mittelwerte einer Wand-
stérke charakteristisch fir die Querschnittsempfindlichkeit sind. Wahrend auf
Grund der Wandstérkenabhéngigkeit die
Wirkung des Wolframs als annidhernd neu-
tral angesprochen werden mulflte, zeigte es
sich, daf} vor allem bei hochwolframhaltigen
Schmelzen, wie z. B. 26 B, die Scherfestigkeit
innerhalb der einzelnen Wandungen groflen
Schwankungen unterworfen war. Fiir diese
Erscheinung konnten stellenweise netzartig
angehaufte Karbidbildungen verantwort-
lich gemacht werden. Der eigenartige Ver-
lauf der Kurven 27 und 29 bedarf noch der
Abbb}ggasf’;fééggbﬁgig(gk;fgﬁelgﬂgﬁsﬁgf die Klarung. Jedenfalls ist es auffallend, daB die
kupferhaltigen Schmelzen erhebliche Festig-
keitsunterschiede innerhalb der einzelnen Wanddicken aufwiesen, obwohl sie
hinsichtlich der mittleren Festigkeitswerte zwischen den verschiedenen Wand-
stdrken nur einen milden EinfluB des Kupfers erkennen lieBen.

Inzwischen konnte H. L. CampBELL (34) nachweisen, da auch die Druck-
festigkeit des GuBeisens in Beziehung zur Wandstéirke der oben erwihnten loga-
rithmischen Beziehung folgt.

Nachdem schon E. Ptwowarsky und E. S6aNCHEN (30) auf den Zusammen-
hang zwischen der Summe C+ Si und der EinfluBziffer hingewiesen hatten
(Abb. 179), konnten H. JuNeBLuTH und P. A. HErner (28) zeigen, daB die
fiir den Dickeneinflul maBgebende Empfindlichkeitsziffer a der Zugfestigkeit,
eingetragen in das Maurersche Diagramm, um so Kkleiner wird, das GuBeisen
also um so unempfindlicher gegen Dickeneinfliisse ist, je kleiner die Summe
C - Si ausfallt (Abb. 174). Da bekanntlich beide Elemente in ihrem Einflu3 auf
die Festigkeitseigenschaften vorherrschend sind, so ist ganz allgemein mit stei-
gender mechanischer Wertigkeit des Eisens eine kleinere EinfluBziffer (Wand-
starkenexponent —a) zu erwarten, wie dies auch die von H. JungBLUTHE und
P. A. Herrer durchgefiihrte Gegeniiberstellung der Werte fiir den 30-mm-Stab
aus den Coyleschen Versuchen zum Ausdruck brachte. Wenngleich H. Juwna-
BLUTH (35) spiiter gewisse Beziehungen zwischen den Exponenten —a der Zug-
festigkeit bzw. demjenigen — b der Biegefestigkeit einerseits und demjenigen —¢
der Hirte andererseits fand, so ist doch grundsitzlich eine enge Beziehung
zwischen diesen nicht ohne weiteres zu erwarten, da die Festigkeit ja von anderen
Faktoren (Graphitmenge und Graphitform usw.) maBgebend beeinflult wird als



Der DickeneinfluB (WandstarkeneinfluB). 131

die Hirte, bei welcher die metallische graphitfreie Grundmasse fithrend ist. Im-
merhin ist es auffallend, daBl eine von JuNeBLUTH (35) vorgenommene Gegen-
iiberstellung sdmtlicher Exponenten —a der Rundstibe aus den Arbeiten von
E. Prwowarsky und E. SOHNCHEN einerseits, von H. JuxeBLUTE und P. A.
HELLER andererseits zu einem gemittelten Linienzug fiihrte, der immerhin in
groflen Ziigen eine gewisse Beziehung er-

kennen 1aBt, obwohl die Schmelzen der erst-

genannten Arbeit zum grofien Teil legiert,

diejenigen der zweitgenannten dagegen un-

legiert waren (Abb. 180). Exaktere Bezie-

hungen sind dagegen grundsétzlich fiir die

Gegeniiberstellung der — a- mit den — b-

Exponenten zu erwarten. Abb.181 zeigt

die Exponenten —a in Gegeniiberstellung

derjenigen von — b fiir die Biegefestigkeit

aus den Versuchen von JUNGBLUTH und  ayp. 1s0. Beziehung zwischen den Exponenten
Herrer bzw. HUGo, PIWOWARSKY und  »gh und et (nach g(‘;""}gﬁﬁﬁﬁid
Nr1pPPER, und zwar bezogen auf die kasten-

formigen Korper. H. JUNGBLUTH (35) hat iibrigens die Werte der Abb. 176 ab-
gegriffen und in ein tibersichtliches Schaubild (Abb. 177) gebracht. Bei dieser
Art der Darstellung springt der nachteilige EinfluB der Elemente Silizium und
Phosphor besonders iiberzeugend in die Augen. Hingewiesen sei in diesem Zu-
sammenhang auch auf die wertvolle Arbeit von E. DtB1 (36), in deren Rahmen
sich das Gesetz des logarithmischen Zu-
sammenhanges zwischen Zugfestigkeit,
Biegefestigkeit, Harte und der Wand-
dicke erneut mit hinreichender Genauig-
keit bestitigt fand. Im Rahmen der
Auswertung einer groBeren Gemein-
schaftsarbeit des Unterausschusses fiir
GuBeisen beim VDE konnte H. Jung-
BLUTH (37) auch den Zusammenhang
zwischen dem Verhéltnis Volumen zu
Oberfliche fir den Dickeneinflufl klar
herausstellen. Dabei zeigten in Be-
stitigung der Arbeiten von E. Prwo-
wARSKY und E. SOGENCHEN (30) diese
Untersuchungen an einer’Reihe von Ab-
giissen aus Kupolofeneisen, dafl unter
einheitlichen Versuchsbedingungen die
Wandstarkenabhiingigkeit getrennt ge-
gossener Probestiabe fiir die Zugfestig-
keit und die Harte etwa zweieinhalb- bis dreimal so groB ist als diejenige
kastenformiger Abgiisse, deren Wanddicken genau so groB sind wie die Durch-
messer der Probestibe (Abb. 182). Die Wandstérkenabhingigkeit hochwertiger
GuBeisensorten, d. h. solcher mit mehr als 24 bis 26 kg/mm? Zugfestigkeit, war
in beiden Fillen sehr klein.

Die Festigkeit des angegossenen Stabes von 30 mm Durchmesser wich ferner
um so mehr von der Festigkeit der Wand gleicher Stirke ab, je mechanisch ge-
ringwertiger das GufBeisen war. Bei hochwertigen GuBeisensorten ist die Festig-
keit des angegossenen Stabes nicht mehr wesentlich verschieden von der Wand
gleicher Dicke. Da auch die Wandstirkenabhingigkeit hochwertiger GuB-

g*

Abb. 181. Beziehung zwischen den Exponenten ,,—b*
und ,,—a‘ nach HUGO, PIWOWARSKY und NIPPER.
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eisensorten gering ist, kann in solchen Fillen der angegossene Probestab ein hin-
reichend genaues Bild von der Festigkeit in den verschiedenen Wandstérken hoch-
wertiger GuBstiicke vermitteln.

Die Untersuchung der GubBstiicke und Probestidbe nach dem von E. DUBI (36)
entwickelten Verfahren der Hérte-
charakteristik fiihrte in den vor-
liegenden Fillen zu keinen ein-
deutigen Ergebnissen.

Ubrigens folgt auch die Gra-
phitkeimzahl (je mm2 dusgezahlt)
vermutlich dem logarithmischen
Zusammenhang, wie aus einer
Arbeit von M. v. ScEWARZ und
A. Vire (38) hervorzugehen
scheint. Neben der Wandstérken-
abhangigkeit kann, wie bereits
frither ausgefiihrt, auch die Quer-
schnittsempfindlichkeit im Sinne
des Dickeneinflusses ausgewertet
werden. Ja fir besondere Zwecke
(z. B. die zu wihlenden Bearbei-
tungszugaben, den Verlauf der

Abb. 182. Dickeneinflub bei getrennt gegossenen Stiben und  VerschleiBfestigkeit mit steigen-
bei GuBstiicken, gemessen an der Zugfestigkeit und an der .

Brinellhiirte (H. JUNGELUTH). der Abtragung des Materials

usw.) kann die Bestimmung der

Querschnittsempfindlichkeit sogar von gréBerem Vorteil sein. Die Wandstéarken-

abhéngigkeit des GuBeisens wird iibrigens nicht nur von der chemischen Zu-

sammensetzung beeinflullt. Zunehmende Stahlverschmelzung, Abstehenlassen

der Schmelze, steigende

Uberhitzung  derselben

[Abb. 183 nach E.Piwo-

WARSKY u. W. SZUBINSKY

(56)] usw. fithren im all-

gemeinen zu einer weite-

ren Steigerung der Un-

empfindlichkeit des GuB-

eisens gegen Unterschiede

der Abkithlungsgeschwin-

digkeit und damit gegen

Unterschiede der Wand-

starken. Hinsichtlich des

Einflusses der Schmelz-

iiberhitzung konnte E.

Piwowarsky (39) schon

Abb. 183. EinfluB der Uberhitzungstemperatur auf die Wandstirken- vor etwa 15 Jahren die
empfindlichkeit von C-reichem GuBeisen (E. PIWOWARSKY und W. SzU- giinstige Riickwi kung

BINSKI).
dieser Behandlung auf den
Ausgleich des Gefiiges nachweisen (Abb. 222). Voraussetzung der Schaffung eines
hochwertigen GuBeisens mit geringer EinfluBiziffer ist natiirlich die der mittleren
Wandstérke zweckmiBigst angepaBte Gattierung. Doch niitzenalle Anstrengungen
der Metallurgen bzw. der GieBer nichts, wenn nicht auch der Konstrukteur dieser
Eigentiimlichkeit jeder GuBlegierung Rechnung tragt und bei seinen konstruk-
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tiven Entwiirfen auf einen moglichst weitgehenden Ausgleich der Wanddicken
hinarbeitet. Hingewiesen sei an dieser Stelle nochmals auf die Abb. 167, stam-
mend aus der Arbeit von H. Unritzscr und K. Arpern (21), wo an Hand von
202 Werten fiir den reduzierten Kohlenstoffgehalt K, (= Kohlenstoffgehalt bei
2% 8i), errechnet aus den Arbeiten von A. Kocu und E. PIwowaRsky (22),
P. A. Hrrier (25) und H. PivsL (40) der prozentuale Abfall der Zugfestigkeit
in Abhéngigkeit von der Wanddicke und den K, -Werten zum Ausdruck kommt,
wobei der Festigkeitsabfall nach dem Vorschlag von P. A. HELLER (25) auf die
Werte des 20-mm-Stabes bezogen wurde. Auch aus diesem Schaubild geht
hervor, dafl die Wandstérkenabhiangigkeit von Gufeisen mit kleinen K, ,-Werten,
also der mechanisch hoherwertigen GuBarten, am geringsten ist.

Es ist bereits zu Beginn dieses Kapitels darauf hingewiesen worden, daB alle
technischen GuBlegierungen dem Dickeneinflufl unterliegen. Zahlentafel 21 zeigt

Zahlentafel 21, EinfluBziffern verschiedener GuBlegierungen.

Legierung Stabform —a
1. Deutsche Legierung . . . . 16% Zn, 2,56% Cu Flachstabe 0,13
Breite = 25,4 mm
2. Deutsche Legierung . . . . 10% Zn, 2% Cu Vierkantstabe 0,29
3. Deutsche Legierung . . . . 14% Zn, 2% Cu Rundstébe 0,40
4. Deutsche Legierung . . . . 13% Zn, 38% Cu Rundstébe 0,71
0,2% Zusitze
5. Amerik. Legierung . . . . . 8% Cu Rundstibe 0,47
6. Amerik. Legierung. . . . . 8% Cu, 0,2% Zus. Rundstibe 0,75
7. Silumin-Beta . . . . . . . 12% Si, 0,3% Mg Rundstibe 0,30
8. Silumin-Gamma. . . . . . 12% Si, 0,3% Mg Rundstibe 0,27
20 st 150° angelassen
9. Silumin-Gamma. . . . . . 12% Si, 0,3% Mg Rundstibe 0,22
3 st 5100 abgeschr.
20 st 150° angelassen
10. GuBeisen . . . . . . . . . Grenzwerte Rundstibe 0,10 bis 0,75

nach einer Arbeit von E. PiwowaRrskY und E. S6ENCHEN (30) die Exponenten —a
fir die Zugfestigkeit bei einer Anzahl technischer Nutzlegierungen. Man erkennt
allerdings, in wie starkem Ausmal} gerade bei GuBeisen die Moglichkeit besteht,
auf niedrige — a-Werte hinzuarbeiten. Tut man dies, so bleibt der Dickeneinfluf3
bei GuBeisen in den meisten Féllen sogar geringer, als bei vielen der zum Vergleich
herangezogenen Legierungen. Lediglich bei gegliihtem Stahlguf ist, wie bereits
frither ausgefiihrt, die Wandstéarkenabhingigkeit meist geringer, da man hier
durch die Glithung des Stahlgusses in der Lage ist, selbst groflere Unterschiede
im Gefiigeaufbau und den Eigenschaften nachtriglich auszugleichen. Immer-
hin kommt man selbst bei dieser GuBlegierung bei Wanddicken zwischen
40 mm und aufwirts zu — a-Werten, die zwischen 0,03 und 0,07 liegen, wie
H. JunesLuTE (35) bei Auswertung einer Arbeit von A. Rys (41) mitteilte.
Auch SchwarzkerntemperguB8 hat eine etwas geringere EinfluBziffer als GuB-
eisen, wie H. JuneBLUTH und F. BRUGGER (42) zeigten. Immerhin fallt der dort
untersuchte TemperguBl mit einem Wert von —a in Héhe von 0,18 schon in
den Bereich der Streuwerte fiir GrauguB hinein. Der Werkstoff GuBeisen nimmt
jedenfalls, wie auch H. JUNGBLUTH in seiner bemerkenswerten Arbeit iiber den
Dickeneinfluf} auf die mechanischen Eigenschaften von GuBeisen (35) besonders
herausstellte, gar keine Ausnahmestellung im Rahmen der verfiigharen
Werkstoffe hinsichtlich seines Dickeneinflusses ein.
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¥ S 8B ¢) Rohstoffe und Gattierung

T EESES (Treffsicherheit).

S«“o\o g E E El E Den EisengieBereien stehen heute als
RRET S oS it Grundlage fiir ihre Gattierungen Roheisen-
;«;"«3 PN -E g sorten der verschiedenartigsten Zusammen-
2 g [ %T 2 538 setzung und mit bestimmten Merkmalen
285,585 £5 hinsichtlich  GieBfihigkeit, Hirtbarkeit
g 2e < & = (Neigung zum Weich- oder Hartmachen),

— Graphitausbildung usw. zur Verfiigung.
B oNON oo ™ %0 o Frither wihlte man die Roheisensorten nur
S A F8s  Fed T“ « T“ nach dem Bruchaussehen aus. Spéter ging
u!a é JD ‘L uL g HL l ‘ g - Jﬂ - man dazu iiber, bestimmte Analysengrenzen
B es orod O Tt ff‘cﬁ . zu verlangen. Heute bezieht bzw. beurteilt
" man die Roheisensorten nach Analyse und
g 28 nach dem Bruchaussehen, so daBl in den
YW@ ONBRN O SSS Markenbezeichnungen insbesondere der
SITTSSSS S gl lJ) Spezialsorten durch Bezeichnungen wie
g ,,\,, Q', J QL g ,_’( g ,_J, ,,L E == grau, weiB, meliert usw. das Bruchaussehen
TSSS38SE 22 S gekennzeichnet wird. Zahlentafel 22 gibt
eine Zusammenstellung der gingigsten

101010 109 [Sr R lord . .

o S WL S S Roheisensorten wieder, geordnet nach Nor-
aaaa"l °| cf°| io| Cf °| O[ malsorten und Spezialsorten, wie sie durch
CeCC L8R, B 333 den deutschen Roheisenverband Essen zu

coce ee ccee beziehen sind. Man beachte, daB seit dem

B Jahre 1936 die phosphorreicheren Eisen-
- : phosp
odowoFmn on < < sorten eine neue Einteilung erfahren haben
“f‘T fOI"TOI“OI"OI“ T“T“ O]hol“olh (Zahlentafel 22a).
momooRme 1o oo Die Anordnung 20 der Reichsstelle fiir
SIS S SSS Eisen und Stahl (Neufassung vom 8. Ok-
tober 1940) unterscheidet zwischen folgen-
o~ den GuBbruchsorten: XKokillenbruch —
e P ALY 01019 MaschinenguBbruch — HandelsguBbruch —
O K G = — [~ ] — = — . . .
I [ é‘L | 81| :L KL 23S g reiner Ofen- und TopfguBbruch (reine
28838832 S5 & Poterie) und HartguBbruch. Die Sorten-
~— § grundlage fiir die zulissigen Hochstpreise
C :%?M é 2 o (§9 der Anordnung 20) sieht vor:
2 <
""" E 'g E g M g 1. a) Bruch von Kokillen, Kokillenuntersitzen
""" -Ps"q = g g B: und Spannplatten, handlich zerkleinert,
:': g g =g g - b) desgleichen, jedoch unzerkleinert;
. « o mn o . . .
2 é R 3 ;,% 4 2. a) prima MaschinenguBbruch, handlich zer-
8.4 = g B E = o kleinert, insbesondere starkwandige Stiicke von:
g .8 L% E Mg @ Werkzeugmaschinen, sonstigen Maschinen (auch
g vg CE:A: E “Z 2 landwirtschaftlichen) und Motoren, im allgemeinen
’_'g - 3“ g Qw_ ~ nicht unter 10 mm stark, Futterstiicke, Waggon-
& E - aé 2w 8 g achsbiichsen (frei von Ol, Fett oder sonstigen An-
.8 . g . &% =] 2 <  haftungen) und Schienenstihle, alles frei von
e = & =.3im < 2  Stahl- und Brandgu8, Schmiedeeisen und Emaille,
N .8 .. o T Q =1 . 3 .
2, ga g o 3RE ] = b) desgleichen, jedoch unzerkleinert;
« 25 § - E 2 .27,"5 R = 3. a) HandelsguBbruch, handlich zerkleinert,
Boabzeg =@ E'ﬁ‘} 2 & © = insbesondere sauberer, starkwandiger Rdohren-
SoEHEE s "4 8w g S .
SEELES £ and 25 S guBbruch, BauguBbruch, schwachwandiger Bruch
20 89 4 B & g9 3T E von landwirtschaftlichen Maschinen, Kanalisa-
O e, & & g ©8g N <2 - . i ’
g'g %M g.M 3 % °8 52 tionsteile, Belagplatten und unverbrannte Feue-
MEMA ST g 25 &2 rungsteile, unverbrannte Roststibe, Glieder-
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l;:essellbruch, Bremsklotzbruch, alles frei von Stahl- und BrandguB, Schmiedeeisen und
maille,
b) desgleichen, jedoch unzerkleinert;

4. reiner Ofen- und TopfguBbruch (reine Poterie), insbesondere unverbrannte Ofenteile,
guBeiserne Radiatorenteile, diinnwandiger RohrenguBibruch, alles frei von BrandguB und
Schmiedeeisen;

5. a) HartguBbruch, handlich zerkleinert, insbesondere HartguBrider, Hartguf3-Polygon-
ecken, HartguB-Ziegeleiméntel oder Kollern, HartguB-Verkleidungen (Platten), ausgenom-
men HartguBwalzen (auch Kalander) und HartguBrollen aller Art, alles frei von Stahlgull,
BrandguB und Schmiedeeisen,

b) desgleichen, jedoch unzerkleinert.

Zahlentafel 22a. Neue Bezeichnung fir GieBereiroheisen (1936).

Bisherige Bezeichnung Neue Bezeichnung
Deutsch I . . . . . . e e e e GieBereiroheisen 1 (mit max. 0,7 P)
Deutsch III . . . . . . . . e ’ III (mit max. 0,9 P)
Englisch TIT . . . . . . . . . ... . IVA (mit 1,2—1,5 P)
Luxemburger IIT . . . . . . . . . . ” IVB (mit 1,6—1,8 P)

Uber die Roheisen-, GuBbruch- und Schrottpreise unterrichten die Zahlen-
tafeln 23 und 24. Auf die Roheisenpreise des Stichtages vom 1. September 1936
vergiitete der Roheisenverband in Essen noch einen Sonderrabatt von 6,— RM/t.

Zahlentafel 23. Roheisenpreise.

RMje t

1. 9. 1936
GieBereiroheisen I. . . . . . . . . . . . . .. o e e e e . 74,50
GieBereiroheisen IIT . . . . . . . . . . .. e e e e e e e e e e e 69,—
Hamatit . . . . . . . . o 0 L e e s e e e e e e e e e e e e e e 75,50
Kupferarmes Stahleisen . . . . . . . . . . . . . ... 72,—
Siegerlinder Stahleisen. . . . . . . . . . . .. e e e e e e 72,—
Siegerlinder Zusatzeisen, weil . . . . . . . . . e e e e e e e e e 82,—
Siegerlinder Zusatzeisen, meliert . . . . . . . . . . . . ..o 84,—
Siegerlander Zusatzeisen, grau . . . . . . . . . . L. .00 ... 86,—
Kalt erblasenes Zusatzeisen der kleinen Siegerlinder Hutten, ab Werk, weil . 88,—
Kalt erblasenes Zusatzeisen der kleinen Siegerlinder Hiitten, ab Werk, meliert . 90,—
Kalt erblasenes Zusatzeisen der kleinen Siegerlinder Hiitten, ab Werk, grau . . 92,—
Spiegeleisen, 6 bis 8% Mn . . .. . . . . . . . . . ... 84,—
Spiegeleisen, 8 bis 10% Mn . . . . . . . . .. .. ... 89,—
Spiegeleisen, 10 bis 12% Mn . . . . . . . . . . . e e e e 93,—
Luxemburger Giefereiroheisen ITI. . . . . . . . . . . . . .. . . ... 61,—
Temperroheisen, grau, grofes Format . . . . . . . . . . .. ... ... 81,50

Die Preise fiir GieBereiroheisen und Hamatit galten damals mit Frachtgrundlage
Oberbausen, fir kupferarmes Stahleisen, Siegerlinder Stahleisen, Siegerlinder
Zusatzeisen und Siegerlinder Spiegeleisen mit Frachtgrundlage Siegen, fiir
kalt erblasenes Zusatzeisen und Temperroheisen ab Werk und fiir Luxemburger
Giefereiroheisen mit Frachtgrundlage Apach.

Heute ist die ganze Roheisenpreisberechnung unter Aufhebung der ver-
schiedenen Frachtgrundlagen einheitlich frei Empfangsstation umgestellt worden.
Die heutigen Grundpreise betragen z. B. fiir:

Hamatitroheisen mit 2,5—3% Si . . . . . . . . . . . . ..o 80,50 RM/t
Hamatitroheisen mit 2,0—2,5% Si . . . . . . . . . . . . . . ... 79,50
GieBlereiroheisen I. . . . . . . . . . . .. oL e e e e e e 78,00 ,,
GieBereiroheisen ITT . . . ., . . . . . . . . 0 v v e e e e e e e 72,60 ,,
GieBereiroheisen IVA . . . . . . . . . . . . . s e e e e e e e e e 71,50 ,,

GieBereiroheisen IVB . . . . . . . . . . ... L Lo oo e e 70,50 ,,
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Fiir héhere Si- bzw. Mn-Gehalte werden Aufpreise berechnet, desgl. fiir geringere
P- und S-Gehalte.

Zahlentafel 24. GuBbruch- und Schrottpreise.
GroBhandelseinkaufspreise fir das rhein.-westf. Industriegebiet, frei Verbrauchswerk.

RM je t

1. 9. 1936
Kernschrott . . . . . . . . . . . . ... o0 36,— bis 38,—
Stahlschrott. . . . . . . . . . . . . . . . 0 oo e e e 39,— ,, 40,—
Neue lose Schwarzblechabfalle. . . . . . . . . . . . ... ... 28,— ,, 29—
Hochofenspane. . . . . . . . . . . . . . . ..o o 26,~— ,, 27,—
Martinofenspdne . . . . . . . . . . o .00 e e e 29,— ,, 30,—
Schmelzeisen . . . . . . . . . .. ..o 0000 0oL 23,— ,, 25—
Ia handlich zerkleinerter MaschinenguBbruch . . . . . . . . . . . 49, ,, 52,—
Handlich zerkleinerter HandelsguBbruch . . . . . . . . . . . .. 43,— ,, 46,—
Ofen- und TopfguBbruch . . . . . . . . . . . . . . ... 36,— ,, 38—

GroBhandelspreise der deutschen Schrottvereinigung fiir Mittel- und Ostdeutschland,
frei Versandstation

GroB-Berliner Sonstiges
Bezirk Einkaufsgebiet

RM je t RM je ¢
Kernschrott . . . . . . « « « o v v o 0 v v e e 22,— 21,—
Brockeneisen. . . . . . - 4 4 4 e e e e e e w 19,— 18,—
Neue lose Blechabfalle . . . . . . . . . .. . .. 18,— 16,50
Neue geb. Blechabfdalle . . . . . . . .. .. ... 19,— 18,—
Neue hydraul. gepre8te Blechpakete . . . . . . . . 20,50 19,50
Schmelzeisen. . . . . . . . . . . . ..o .. 11,50 11,50
Drehspdne. . . . . . . . . . . .. e e e e . . 17,50 16,—
Guflspine . . . . . . . ... e 16,50 15,—

Roheisen wird sowohl in Sandbetten als auch in eiserne Masselbetten ver-
gossen. Fiir hochwertiges GuBeisen empfiehlt sich im allgemeinen die Verwendung
sandfreier Masseln mit feinkoérnigem Bruch und feingraphitischem Gefiige. Aus wirt-
schaftlichen Erwigungen und Griinden des Raummangels sind aber nur relativ
wenige Hochofenwerke in der Lage, in eiserne Masselbetten vergossenes Roheisen
fiir GieBereizwecke auf den Markt zu bringen. Fiir besondere Arten von Gattie-
rungen, insbesondere solche mit weichmachenden Eigenschaften, z. B. fiir GuB-
stiicke mit besonders guter Bearbeitbarkeit, fiir GuB schwerer Stahlwerks-
kokillen usw. werden aber von manchen GieBlereien die im Bruch groberen,
grobgraphitischeren Roheisensorten nach wie vor bevorzugt. Durch Behandlung
in Mischern, Schleudern des fliissigen Eisens (Cockerill-Verfahren usw.), Uber-
hitzen in Herdofen oder beheizten Mischern, Zusatz von fliissigem Stahl usw.
kann man heute hochwertige Roheisensorten fiir jeden erdenklichen Zweck
herstellen. Doch werden die seitens der GieBereien an die Hochofenwerke ge-
stellten Anforderungen auch manchmal iibertrieben. Das gilt insbesondere von
den einzuhaltenden Grenzen hinsichtlich des Siliziumgehalts. Der erfahrene
Giefler ist zwar stets imstande, seine Gattierung der angestrebten Gufleisen-
qualitét anzupassen, muBl aber Wert darauf legen, dafl die angelieferten Roh-
eisensorten von geniigend groflen Abstichen herstammen, damit die ihm
tibermittelte chemische Zusammensetzung aueh wirklich dem Durchschnitt ent-
spricht.

Jedes hochentwickelte Industrieland hat heute seine besonderen Erzeugungs-
bedingungen. Wihrend man in Deutschland unter Verwendung heimischer
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Erze sowie Erze aus dem Minettegebiet verschiedene phosphorhaltige Gief3erei-
roheisensorten herstellen kann, besteht andererseits auch die Moglichkeit, durch
Eingattierung schwedischer, spanischer, russischer usw. Erze phosphorarme
Hamatite zu erzeugen. Eine unniitze rohstoffmafBige Belastung unserer Roh-
eisenbasis ergibt sich durch die noch oft anzutreffende unzweckmiBige Gattie-
rung von Hématiten mit phosphorreichen Giefereieisensorten. Man entlastet
unsere Rohstoffbasis bzw. kommt den Bediirfnissen der Stahlwerke entgegen,
wenn man in den GieBereien z. B. den GieBereiroheisen-I-Sorten den Vorzug
gibt vor der Verwendung von Hamatit 4 GieBerei III. Durch Gattieren von
Giellerei I mit Stahlzusdtzen und geeignetem GuBbruch kann man auch den
fiir hochwertiges GuBeisen heute zulidssigen P-Gehalt innehalten, ohne grofiere
Mengen von Hématiten zu verschmelzen.

Was die sog. hart- bzw. weichmachenden Roheisensorten betrifft, so kenn-
zeichnen sie sich, wie F. RoLL (43) zeigte, in erster Linie durch ihren verschiedenen
Gehalt an gebundenem Kohlenstoff bei gleichem oder vergleichlich hohem Sili-
ziumgehalt. Aus den Streubildern der chemischen Zusammensetzung (Abb. 199)
ergeben sich vielfach zwei Kurvenscharen, welche fiir die hart- bzw. weich-
machenden Eisensorten charakteristisch sind. Wahrend nun A. WAGNER (44)
die Grenze des gebundenen C-Gehaltes zwischen diesen beiden Typen bei 0,7 %
geb. C zieht, glaubt F. RorL diese Grenze auf 0,35% C heruntersetzen zu miissen.
Von groBler praktischer Bedeutung ist nun, dafl die beiden Typen von Roheisen
ihren weich- bzw. hartmachenden Charakter auch auf die Eigenschaften des
Gusses zweiter Schmelzung iibertragen (Vererblichkeit).

Durch Stahlzusatz (Silbereisen der Friedr.-Wilhelms-Hiitte in Miilheim /Ruhr),
thermische Nachbehandlung des fliissigen Hochofeneisens in Flammoéfen (Migra-
Eisen der Friedr.-Wilhelms-Hiitte), Elektrosfen (Hautes Fourneaux de Saulnes)
oder groflen Mischern (u.a. mehrere grofle westdeutsche Werke), gelingt es,
Sondereisen zu schaffen, welche den Anforderungen an die Herstellung hochwer-
tigen GufBleisens weitgehend entsprechen (49). Aber auch die kohlenstoffreichen,
aus hochtonerdehaltigem Moller erschmolzenen (46) Spezialeisensorten (H. K.-
Sondereisen des Hochofenwerks Liibeck), sowie die kalterblasenen, meist man-
ganreichen Spezialeisensorten der Siegerlinder Werke werden im Rahmen von
Gattierungen fiir hochwertiges Gufleisen gern verwendet. Hingewiesen sei auch
auf die beim sauren Hochofenschmelzen unter Verwendung deutscher Erze
hergestellten GieBereieisen (47). Handelt es sich lediglich um die Frage der Be-
seitigung von Garschaumgraphit oder nichtmetallischer Verunreinigungen, so
kann auch ein Zentrifugieren oder Schleudern des vom Hochofen anfallenden
Roheisens zu einer erhohten Eignung des Roheisens fiir die Zwecke der Herstel-
lung hochwertigen, mechanisch festen und wandstdrkenunabhingigeren GuB-
eisens fithren. In diesem Zusammenhang sei auf das Schleuderverfahren der
Cockerill-Werke in Seraing bei Liittich hingewiesen, wo das fliissige Roheisen
in einer kegelférmigen Giefirinne, die eine Neigung von etwa 45° besitzt, durch
Fliehkraft gereinigt wird. Das flussige Eisen kommt auf der Breitseite des Flich-
kraftkegels in die Schleudervorrichtung und lauft durch einen schmalen GieB-
spalt am Spitzende des rotierenden, mit ff. Material ausgekleideten Kegels wieder
ab (48).

In den Vereinigten Staaten von Amerika steht bekanntlich das phosphor-
drmere Roheisen der Nordstaaten, das im allgemeinen bei 0,12 bis 0,18% P noch
Mangangehalte von 1,25 bis 1,40% aufweist, in starkem Wettbewerb gegen das
phosphorreichere Eisen der Siidstaaten, welches bei 0,85% P noch Mangangehalte
von 0,35 bis 0,90% hat (49). Infolgedessen waren die Hochofenwerke der Siid-
staaten gezwungen, alle MaBnahmen zu treffen, um ein hochwertiges Roheisen
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auf den Markt zu bringen. So konnte bereits heute die obere Grenze fiir den
Schwefelgehalt fiir alle Siidstaaten-Eisensorten auf 0,05% herabgesetzt werden.
Durch dreifaches Abkrampen (triple skimming) in der Abstichrinne des Hoch-
ofens gelingt es, das Hisen reiner von nichtmetallischen Verunreinigungen und
vollkommen garschaumfrei zu erhalten. In den GieBmaschinen wird das Eisen
ferner langsamer gekiihlt als dies frither der Fall war, wodurch das Gefiige ein-
heitlicher und das Eisen wesentlich ziher fillt. GroBe GieBereien in USA. kaufen
darum heute ihr Roheisen nach Analyse und nach dem Bruchaussehen, weil sie
wissen, daf} iiber die chemische Analyse hinaus jedes Eisen seine gewisse Eigen-
art hat, welche sich im Bruchaussehen auswirkt und diese Eigenheit in vielen
Fallen auch dem GuB zweiter Schmelzung verleiht.

Durch geeignetes Schmelzen, Uberhitzen und Nachbehandeln fliissigen Roh-
eisens soll es nach G. T. LunT (50) in England gelungen sein, derartig nachbehan-
delten Roheisensorten die ausgesprochenen Eigenschaften sog. kalterblasener
Roheisensorten aufzuzwingen. Nach einem geschiitzten Verfahren von BRADLEY
wird dabei in einem 6lgefeuerten zylindrischen Raffinierofen von 10 bis 15+t
Fassung das dem Hochofen entnommene fliissige Roheisen in folgender Weise
entgast und verfeinert: Das im Flammofen weitgehend iiberhitzte Hochofen-
eisen wird durch eine durch das Ofengewélbe in das Bad eintauchende Quirl-
vorrichtung heftig in Bewegung versetzt. Die Umfangsgeschwindigkeit der
vier senkrecht in das Bad eintauchenden, mit feuerfesten Stoffen iiberkleideten
Quirlstangen betrigt bis zu 400 FuB je min (122 m/min). Das auf diese Weise be-
handelte Roheisen zeichnet sich nach LunT durch eine bemerkenswerte Verfeine-
rung der Graphit- und Kornausbildung aus. Auch Roheisensorten, welche fiir
die Erzeugung von TemperguBl oder von SondergrauguBl Verwendung finden (fiir
die Herstellung von ZylinderguB, Kolben- und KolbenringguB}), werden nach diesem
Verfahren verfeinert. Uber die Giitesteigerung von GuBeisen durch Zusatz dieses
raffinierten Roheisens zur Gattierung im GieBereibetrieb sagt LunT jedoch nichts
aus. Nach dem gleichen Verfahren werden ferner legierte Eisensorten hergestellt,
welche vorwiegend fiir die Herstellung von hitzebesténdigen, verschleilfesten
bzw. vergiitbaren GuBeisensorten Verwendung finden. Z.B. wurden u. a. fol-
gende chromhaltigen Eisensorten der Nachbehandlung ausgesetzt:

0,
Marke | Ges.-C % Si % Mn % 8% P % Cr %
max.
g% g’g:g’i je nach je mach 8’82 je mach 3:35:5’3
C.F. 3:5_3175 Bestellung | Bestellung 0:08 Bestellung 7,75—8:0

Die Zusammensetzung des mit C.F. bezeichneten Eisens entspricht dem ter-
niren Eutektikum der Eisen-Chrom-Kohlenstoff-Basis (nach VEcEsack 8% Cr,
3% C, 88,4% Fe, Schmelzpunkt bei 1050°). Auch nickel-, molybdén-, wolfram-,
vanadin- und siliziumreiches Eisen wurde in England nach diesem Verfahren
hergestellt und war im Handel erhiltlich.

Das Verfahren nach BrapLEY dhnelt bis zu einem gewissen Grade dem Ver-
fahren, welches von den Deutschen Eisenwerken A.G. bei der Herstellung des sog.
Migra-Eisens Verwendung findet. Hier wird das fliissige Hochofen-Eisen in
einem besonderen Herdofen wihrend bestimmter Zeiten und auf bestimmte
Temperaturen iiberhitzt und in geeigneter Weise vergossen. Welchen EinfluB die
Uberhitzungszeit auf die Eigenschaften eines Eisens auszuiiben vermag, ist der
Fachwelt bekannt. Erst jiingst konnte Fr. Boussarp (51) bei Uberhitzungsver-
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suchen in einem kohlenstaubgefeuerten Drehofen, wo er die Uberhitzungszeit
bis auf 90 min, die Uberhitzungstemperatur bis iiber 1500° steigerte, feststellen,
daf3 unter den dort gegebenen Bedingungen ein 60 min lang auf 1460° behandeltes
Eisen mit 3,2% Cund 1,75% Si die besten Eigenschaften ergab. Analoge Verhalt-
nisse konnten auch bei der Herstellung des in seinem Kohlenstoffgehalt reicheren
Migra-Eisens beobachtet werden.

Fir das Gattieren im Kupolofen ist die richtige Auswahl der Rohstoffe
von Bedeutung, desgleichen die Wahl der chemischen Zusammensetzung unter
Anpassung an die Wanddicken der GuBstiicke bei Beriicksichtigung der durch
die GuBeisendiagramme zum Ausdruck kommenden Gesichtspunkte. Damit das
Rinneneisen die richtige Zusammensetzung erhélt, mufl man natiirlich die Ab-
und Zubrandverhiltnisse im Kupolofen berticksichtigen, die je nach Bauart des
Ofens, der Betriebsweise, dem Reinheitsgrad der verwendeten Rohmaterialien
hinsichtlich duBerlicher Sand- und Rostanséitze usw. stark schwanken kénnen.
Durch Verwendung zementgebundener Pakete, gepulverter oder gekérnter Ferro-
legierungen [E.K.-Pakete der Maschinenfabrik EBlingen (Lizenznehmerin
Fa. Schumacher & Co. in Dortmund), Wachenfeld-Pakete usw.] gelingt es, den
Abbrand wichtiger Eisenbegleiter (Siliz'um, Mangan, Chrom usw.) auf ein Min-
destmall zu beschrinken. Gleichzeitig geben diese Pakete die Moglichkeit, in
Ergénzung der verfiigbaren Rohstoffbasis die Gattierungen auch bei nur wenigen
verfiigbaren Roheisensorten den Verwendungszweck noch besser anzupassen,
insbesondere aber bei Verschmelzung erhohter Schrottanteile in der Gattierung
jede beliebige chemische Zusammensetzung des Rinneneisens zu sichern. Beim
Gattieren geht man entweder rechnerisch oder graphisch nach bekannten
Methoden vor. Zahlentafel 25 zeigt die Einheits- oder Leitgattierungen fiir ver-
schiedene Eisensorten, wie sie seinerzeit vom ehemaligen Verein Deutscher Eisen-
gieBereien ausgearbeitet worden sind. Wenn auch die dortigen Preisberechnungen
auf Basis des Jahres 1936 beruhen, so ist doch der Gattierungsvorgang als solcher
auch heute noch grundsatzlich gleichartig durchzufiihren.

Zahlentafel 25. Das Gattieren von GrauguB. Die Einheitsgattierungen
des ehemaligen Vereins Deutscher EisengieBereien.

Chemische Zusammensetzung der Rohstoffe und GuBgattungen.

Eisen- und GuBgattungen Si % Mn % P % S %
Gufligattungen
Hochwertiger Maschinengul3 :

(Zylindereisen). « . . . . . . 1,5 0,95 0,25 0,08
Allgemeiner Maschinenguf . . .~ 1,7 0,8 0,36 0,08
Diinnwandiger Gu . . . . . . 2,6 0,65 1,11 0,09
Handelsgul . . . . . . . . .. 1,95 0,75 0,65 0,09

Verfiugbares Roheisen
Hiamatitroheisen . . . . . . . . 2—3 max. 1,2 max. 0,1 max. 0,04
GieBereirohe: I {normal e 2,2—3 » 1,0 . 0,7 . 0,04

1eLereirohe1sen 1\ Buderus . . | 3,0—3,6 1,0—1,5 » 03 . 0,04
GieBereiroheigsen IIT . . . . . . 1,8—2,5 max. 0,8 , 0,9 ,» 0,06
GieBereiroheisen IV (Lux.) . . . 1,8—2,5 ,» 0,8 1,6—1,8 0,06

Rohei N-Dreisbach . 1,0—1,5 1,0—1,5 0,1—0,25 | 0,03—0,08
C-armes Roheisen| g g~ " 1,2—1,5 0,6—1,0 0,3—0,4 | 0,04—0,08
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Zahlentafel 25 (Fortsetzung).
Kosten des fliissigen Eisens (auf Basis der Preise von 1986).

Gattierung I II 11T v
. RM o
Eisengattung 100ke] % | RM | % | RM | % | RM [ % | RM
g

Hamatitroheisen . . . . . 6,95 25 | 1,L74 | 156 | 1,04 | — — — —
Giefereiroheisen I . . . . 6,8 | 25 | 1,71 | — — 30 | 2,06 | 25 | 1,71
GieBereiroheisen TIT . . 6,30 — — 45 | 2,84 | — — — —
GieBereiroheisen 1V (Lux ) 6,61 — — — — 30 1,98 { 256 | 1,65
C-armes Roheisen . . 9,43 10 | 0,94 | — —_— ] — — — —
Maschinenguflbruch. . . . 540 | 40 | 2,16 | 40 | 2,16 | 40 | 2,16 | 50 | 2,70
Satzkosten je 100kg . . . . . . . RM | 6,565 | RM | 6,04 | RM | 6,20 | RM | 6,06
Schmelzkosten je 100kg . . . . . ’e 1,10 ’s Lo} ,, 1,10 ' 1,10
Satz- und Schmelzkosten . . . . . RM | 765 |RM| 7,14 |RM | 7,30 | RM | 7,16
Ofeneinsatz 168kg . . . . . . . . » (12,85 | ,, |1L,99 ] ,, (12,26 | ,, |12,02
Abfall 60kg & RM 5,40% . . . . . » 3,24 (| ,, 3,24 | ,, 3,241 ,, 3,24
Fliissiges Eisen je 100kg . . . . . as 9,61 s 8,75 us 9,02 s 8,78

L. Hochwertiger MaschinenguB (Zylindereisen).
Chemische Zusammensetzung

Fertiggull 1,6 % Si 0,95% Mn 0,25% P 0,08% S
Kalter Satz 1,65% Si 1,11% Mn 0,25% P 0,06% S
Gattierung:
Verfiighares Kisen Kalter Satz
Eisengattung Si% (Mn% | P%|S% |Satz% | Si% |Mn% | P% S %
Héimatitroheisen . . .| 24| 1,2 10,1 |0,03 25 0,60 0,30 | 0,025 0,0075
GieBereiroheisen I. . .| 2,2 | 1,0 |0,4 | 0,03 25 0,55 0,25 | 0,100 0,0075
C-armes Robheisen. . .| 1,0 1,5 10,25} 0,05 10 0,10 0,15 | 0,025 0,0050
PerlitguBbruch . . . .| 1,0 1,0 | 0,25 0,10 40 0,40 0,40 | 0,100 0,0400
Zusammensetzung des kalten Satzes ........ 1,65 1,10 { 0,25 0,060
Analyse des Gusses. . . « « « « « « . . . ... 1,50 0,95 | 0,25 0,080
Ab- und Zub Gewichtsprozente . . . . . . . —0,15|—0,15[ — |-0,020
- und Zubrand { % vom Kinsatz . . . . . . . . 9 13,6 — 33

II. Allgemeiner Maschinengufl.

Chemische Zusammensetzung

Fertiggul 1,7% Si 0,8 % Mn 0,36% P 0,08 % S
Kalter Satz 1,9% Si 0,95% Mn 0,36% P 0,057% S
Gattierung:
Verfiigbares Eisen Kalter Satz
Eisengattung 8i%|Mn%|P % |S% |Satz%| Si% | Mn% | P% S %
Himatitroheisen . . . | 2,4 11,2 | 0,1 0,03 15 0,36 0,18 | 0,015 0,0045
GieBereiroheisen III. . | 2,0 |0,8 | 0,5 | 0,04 45 0,90 0,36 | 0,225 0,0180
MaschinenguBbruch . . | 1,6 0,95} 0,3 | 0,09 40 0,64 0,38 | 0,120 0,0360
Zusammensetzung des kalten Satzes ........ 1,90 0,92 | 0,360 0,0585
Analyse des Gusses. . . . . . . ... ... .. 1,70 0,80 | 0,360 0,0800
Gewichtsprozente . . . . . . . —-0,2 | —0,12| — | 40,0215
Ab- und Zubrand { % vom Einsatz . . . . . . . . 10,5 | 13 — 36

* Abfallgruppe 6 gemi Nachrichtenblatt des ehemaligen VDEG Nr. 5, 1936.
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Zahlentafel 25 (Fortsetzung).

III. Diinnwandiger Gu.
Fertiggull 2,6 % Si 0,65% Mn 1,11% P 0,09 % S
Kalter Satz 2,95% Si 0,78% Mn 1,11% P 0,063% S
Gattierung:
Verfugbares Eisen Kalter Satz
Eisengattung  |Si%|Mn%|P % | S % |Satz% | Si% | Mn% | P% S %

Buderus-Roheisen I . .| 3,6 | 1,2 | 0,3 { 0,03 30 1,08 0,36 | 0,09 0,009
GieBereiroheisenIV(Lux)| 2,5 | 0,6 | 1,8 | 0,06 30 0,75 0,18 | 0,54 0,018
PoterieguBbruch . . .| 2,8 | 0,6 | 1,2 | 0,09 40 1,12 0,24 | 0,48 0,036
Zusammensetzung des kalten Satzes . . . . . I 2,95 0,78 | 1,11 0,063
Analyse des Gusses . . . . . . . . . . . . .. 2,60 0,65 | 1,11 0,090
Gewichtsprozente . . . . . . . -0,35 | —0,13 | — | 0,027

Ab- und Zubrand { % vom Rinsatz . . . . . . . 1,8 | 167 | — | 43

IV. HandelsguB.
Fertiggull 1,95% Si 0,75% Mn 0,66% P 0,09 % S
Kalter Satz 2,15% Si 0,9 % Mn 0,66% P 0,063% S
Gattierung:
Verfiigbares Eisen Kalter Satz
Eisengattung |Si % |Mn%|P%|S% |Satz%| Si% | Mn% | P % 8%

GieBereiroheisen I. . .| 3,0 | 1,0 | 0,3 | 0,03 25 0,75 0,25 | 0,075 0,0075
GieBereiroheisenIV(Lux)| 2,5 | 0,6 | 1,7 | 0,06 25 0,625 0,15 | 0,425 0,015
MaschinenguBbruch . .| 1,6 | 0,95| 0,3 | 0,08 50 0,80 0,475 | 0,150 0,040
Zusammensetzung des kalten Satzes . . . . . . . . 2,175 0,875 0,650 0,0625
Analyse des Gusses .G ............. . 1,950 0,75 | 0,650 0,030
ewichtsprozente . . . . . . —0,225|—0,125| — +4-0,0275

Ab- und Zubrand { % vom Einsatz . . . . . . . 10,4 14,2 — 44

Hingewiesen sei in diesem Zusammenhang auf die Gattierungsvorschlige,
wie sie von H. Unrrrzsca (52) unter Beriicksichtigung der im Normblatt
DIN 1691 gegebenen Richtzahlen zusammengestellt wurden (Rechenbeispiel Zah-
lentafel 26). Die Uhlitzschschen Vorschlége tragen der Tatsache Rechnung, daB3
zur Erzielung einer bestimmten Giiteklasse in den GuBeisendiagrammen nicht
ein Punkt, sondern ein Feld zur Verfiigung steht, d. h. ein bestimmtes Gefiige
bzw. bestimmte Festigkeitswerte sind entweder mit hoherem Kohlenstoff- und
entsprechend niedrigerem Siliziumgehalt der Gattierung oder auch umgekehrt

zu erzielen.

Zahlentafel 26. Gattierungsbeispiel fiir Guteklasse 22.91.

Zur Verfiigung stehen:

C % Si % Mn %
Eigenbruch . . . . . . ... ... 3,20 1,50 0,80
Kaufbruch . . . . . . . .. . ... 3,40 2,00 0,60
Stahlbruch . . . . . . . . . . ... [2,70] 0,35 0,60
Himatiteisen . . . . . . . . . . .. 3,60 4,50 0,54
GieBereieisen I . . . . . .. 3,60 2,30 0,95
Silbereisen . . . . . . . .. .. .. 2,20 1,60 1,50
Spiegeleisen . . . . . . . . . . .. 4,90 0,85 10,35

P %
0,40
0,60
0,07
0,10
0,40
0,35
0,04

S %
0,10
0,13
0,04
0,02
0,01
0,10
0,02



A. 500 kg:

B. 600 kg:

C. 700 kg:

D. 800 kg:

E. 500kg:

F. 400 kg:

. 200 Eigenbruch

100 Kaufbruch
200 Stahlbruch

. 200 Eigenbruch

300 Stahlbruch

. 200 Eigenbruch . . . .

200 Kaufbruch.
200 Stahlbruch

. 200 Eigenbruch

100 Kaufbruch.
300 Stahlbruch

. 300 Eigenbruch

200 Kaufbruch.
200 Stahlbruch

. 200 Eigenbruch

200 Kaufbruch.
300 Stahlbruch

. 200 Eigenbruch .
300 Kaufbruch.

300 Stahlbruch

. 300 Eigenbruch

200 Kaufbruch.
300 Stahlbruch

. 150 Hamatit.

150 GieBerei 1
200 Silbereisen .

. 300 GieBerei I

200 Silbereisen.

. 100 Hamatit. .

100 GieBerei I
200 Silbereisen.

. 100 Hamatit. .

200 GieBerei 1
100 Silbereisen.
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Zahlentafel 26 (Fortsetzung).
Bruchanteil an 1000 kg Gattierung:

Ckg Sikg Mnkg Pkg S kg

6,40 3,00 1,60 0,80 0,20

3,40 2,00 0,60 0,60 0,13

5,40 0,70 1,20 0,14 0,08

15,20 5,70 3,40 1,54 0,41

6,40 3,00 1,60 0,80 0,20

7,10 1,05 1,80 0,21 0,12

13,50 4,05 3,40 1,01 0,32

6,40 3,00 1,60 0,80 0,20

... . 6,80 4,00 1,20 1,20 0,26

5,40 0,70 1,20 0,14 0,08

18,60 770 4,00 3,14 0,54

... . 640 3,00 1,60 0,80 0,20

... 3,40 2,00 0,60 0,60 0,13

8,10 1,05 1,80 0,21 0,12

17,90 6,05 4,00 1,61 0,45

Ceo . 9,60 4,50 2,40 1,20 0,30

... . 6,80 4,00 1,20 1,20 0,26

5,40 0,70 1,20 0,14 0,08

21,80 9,20 4,80 2,54 0,64

6,40 3,00 1,60 0,80 0,20

6,80 4,00 1,20 1,20 0,26

8,10 1,05 1,80 0,21 0,12

21,30 8,05 4,60 2,21 0,58

6,40 3,00 1,60 0,80 0,20

10,20 6,00 1,80 1,80 0,39

8,10 1,05 1,80 0,21 0,12

24,70 10,05 5,20 2,81 0,71

9,60 4,50 2,40 1,20 0,30

6,80 4,00 1,20 1,20 0,26

8,10 1,05 1,80 0,21 0,12

24,50 9,55 5,40 2,61 0,68

Roheisenanteil an 1000 kg Gattierung:

5,40 . 6,75 0,81 0,15 0,03

.. .. 540 3,45 1,43 0,60 0,015

... 440 3,20 3,00 0,70 0,20

15,20 13,40 5,24 1,45 0,245

10,80 6,90 2,85 1,20 0,03

4,40 3,20 3,00 0,70 0,20

15,20 10,10 5,85 1,90 0,23

... . 3,60 4,50 0,54 0,10 0,02

3,60 2,30 0,95 0,40 0,01

4,40 3,20 3,00 0,70 0,20

11,60 10,00 4,49 1,20 0,23

... 3,60 4,50 0,54 0,10 0,02

7,20 4,60 1,90 0,80 0,02

2,20 1,60 1,50 0,35 0,10

13,00 10,70 3,94 1,25 0,14
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Zahlentafe] 26 (Fortsetzung).
G. 300 kg: Ckg Sikg Mn kg Pkg S kg
1. 100 Hamatit. . 3,60 4,50 0,54 0,10 0,02
100 GieBerei I 3,60 2,30 0,95 0,40 0,01
100 Silbereisen. 2,20 1,60 1,50 0,35 0,10
9,40 8,40 2,99 0,85 0,13
2. 100 GieBerei I 3,60 2,30 0,95 0,40 0,01
200 Silbereisen. 4,40 3,20 3,00 0,70 0,20
8,00 5,60 3,95 1,10 0,21
H. 200kg:
1. 100 GieBerei I 3,60 2,30 0,95 0,40 0,01
100 Silbereisen. 2,20 1,60 1,50 0,35 0,10
5,80 3,90 2,45 0,75 0,11
2. 200 Gieflerei I 7,20 4,60 1,90 0,80 0,02
C % Si % Mn % P % S %
Sollzusammensetzung im GuBstiick 3,2 1,5 0,8 0,4 0,1
Einfluf3 der Schmelzung —0,15 —0,16 +0,03
Sollzusammensetzung der Gattierung 3,2 1,65 0,96 0,4 0,07
Fiir 1000 kg Gattierung konnen gesetzt werden:
I. 500 kg Bruchanteil -+ 500 kg Roheisenanteil.
In kg C Si S P Mn In kg C Si Mn P S
A4, 1520 5,70 3,40 1,54 041 A, 13,50 4,05 3,40 1,01 0,32
b, 15,20 13,40 5,24 1,45 0,245 E, 15,20 10,10 5,85 1,90 0,23
30,40 19,10 8,64 2,99 0,655 28,70 14,15 9,25 2,91 0,55
II. 600 kg Bruchanteil - 400 kg Roheisenanteil.
B, 18,60 7,70 4,00 2,14 0,54 B, 17,90 6,05 4,00 1,61 045
F, 11,60 10,00 4,49 120 0,23 7, 13,00 10,70 3,94 1,25 0,14
30,20 17,70 8,49 3,34 0,77 30,90 16,75 7,94 2,86 0,59
III. 700 kg Bruchanteil -+ 300 kg Roheisenanteil.
Cy 21,30 8,06 4,60 2,21 0,58
C, 21,80 9,20 4,80 2,54 0,64 a, 9,40 8,40 2,99 0,85 0,13
G, 8,00 5,50 3,95 1,10 0,21 --20 Spiegel 0,98 0,17 2,07 0,008 0,004
29,80 14,70 8,75 3,64 0,85 31,68 16,62 9,66 3,068 0,714
IV. 800 kg Bruchanteil |- 200 kg Roheisenanteil.
D, 24,70 10,05 5,20 2,81 0,71 D, 24,70 10,05 5,20 2,81 0,71
H, 580 3,90 245 0,75 0,11 H, 7,20 4,60 1,90 0,80 0,02
+-20 Spiegel 0,98 0,17 2,07 0,008 0,004 31,90 14,65 7,10 3,61 0,73
+2EK. 2,00 420 Spiegel 0,98 0,17 2,07 0,008 0,004
31,48 16,12 9,72 3,568 0,824 32,88 14,82 9,17 3,618 0,734
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Abb. 184. GuBeisendiagramm (unlegiert). Abb. 185. GuBeisendiagramm bei 0,5% Nickel.
ADbD. 186, GuBeisendiagramm bei 1,5% Nickel, Abb. 187. GuBeisendiagramm bei 0,25% Mo.
Abb. 188. GuBeisendiagramm bei 0,75% Molybdin, Abb. 189. GuBeisendiagramm bei 0,5% Chrom.

H. Unnrrzsce und K. KarpeL (53) haben in Weiterfithrung der Arbeit von
W. WercHELT (15) Gattierungsnomogramme fiir legierten Guf} ent-
Piwowarsky, GuBeisen. 10
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worfen, der mit perlitischer Grundmasse anfallen soll. Sie sind fiir folgende

Grenzgehalte der nachfolgend genannten Elemente giiltig bei GuB in griinem
Sand und bei Wandstarken

unter 30 mm:

Kohlenstoff. . . . 2,4 bis 3,8%
Silizium . . . . . 0,8 bis 3,5%
Chrom . . . . . . 0,0 bis 2,5%
Molybdan . . . . 0,0 bis 1,6%
Nickel . . . . . . 0,0 bis 4,0%

Die im Olofen vorgeschmol-
zenen  Ausgangslegierungen
wurden zu 140 verschieden
zusammengesetzten End-
schmelzen im koksbeheizten
Tiegelofen verarbeitet und zu
Rundstiében vergossen, deren

Abb. 190. 4 8i fir Je 0,56% Leglerungsmetall. Gefiige durch Vergleiche mit

den Analysenangaben von

GuBstiicken aus dem Schrifttum gemidB dem Verhiltnis von Wanddicke zu

Probendurchmesser auf die zu erwartende Gefiigeeinstellung plattenférmiger
Korper iibertragen wurde.

Ausgangspunkt bildet hier das Diagramm Abb. 158 nach W. WricHELT, in
welchem die linken Begrenzungslinien fiir das Perlitfeld fiir die Wandstérken von
30 mm herunter bis zu 6 mm eingetragen sind. Da die Lage der rechten Begren-
zungslinien fiir das Perlitfeld fiir Wandstéirken von 10 bis 30 mm wenig verschie-

den sind, so wurde in Abb.

184 fiir diese drei Wand-

stérken nur eine Linie ein-

getragen, fiir 6 mm Wand-
stirken wird die rechte Be-
grenzungslinie  allerdings
noch um ein geringes nach
rechts verschoben (gestri-
chelte Linie fiir 6 mm in

Abb.184). Die Verschiebung

dieses Diagramms durch

verschiedene Anteile an

Nickel, Chrom und Molyb-

dén zeigen nun die Abb. 185

bis 189. Man erkennt, daB

alle drei Legierungsmetalle

Abb. 191, Entwicklung eines Gattierungsschaubildes fiir chromlegiertes das Per]-itiSChe Feld erwei-
GuBeisen. tern, und zwar derart, daf3

Nickel die linke Begrenzungslinie nach links, die rechte Begrenzungslinie nach
rechts verschiebt, wihrend Molybdén und in stirkerem MaBe noch Chrom beide
Grenzkurven nach rechts verschieben. Aus der GroBe der Verschiebung der lin-
ken Perlitlinie um den Betrag AS8i (fiir je 0,5% Legierungsmetall in Abb. 190
dargestellt) wurden dann die Verhiltniszahlen (Ni: 4 8i), (Mo: 4 Si), (Cr: 4 Si)
gebildet, die sich als unabhingig von der prozentualen Menge des Zusatzmetalls
erwiesen. Mit ihrer Hilfe und mit folgender Uberlegung der genannten Forscher
sind alsdann die Gattierungsnomogramme gem#f Abb. 191 bis 194 entstanden.

An Stelle des Kohlenstoffs kann fiir einen bestimmten Probendurchmesser
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auch der entsprechende Siliziumgehalt eingefiibrt werden, der ja von dem un-
legierten GuBeisendiagramm her bekannt ist. Somit kann die Abszisse Kohlen-

stoff durch die Abszisse Silizium
ersetzt werden. Beispielsweise liegt
der Schnittpunkt der 30-mm-
Durchmesser-Grenzkurve mit der
Kohlenstofflinie von 4% C (Abb.
184) bei 0,67% Si, mit 3,5% C bei
0,88% Si, mit 3% C bei 1,2% Si
und so fort. Durch Heriiberloten
der Schnittpunkte der 30-mm-
Kurve mit diesen Xohlenstoff-
gehalten aus dem linken Teil der
Abb. 191 in den rechten hiniiber
und Aufsuchen der Schnittpunkte
mit den zugehorigen Siliziumloten
wurde die untere Kurve fiir 30 mm
im rechten Teil der Abb. 191 kon-
struiert. In gleicher Weise
wurden auch die iibrigen
Kurven fiir 20, 10 und 6 mm
Probendurchmesser erhalten.
Weiter wurden dann die dem
gleichen Kohlenstoffgehalt
links entsprechenden Punkte
dieser Kurven untereinander
wieder verbunden, so daB
jetzt rechts auflerdem die
Kohlenstoffkurven erschei-
nen. Diese laufen alle im
Punkt 0% Siund 0 (Cr: 4 8i)
zusammen. Damit wurde die
gegenseitige  Abhéngigkeit
von Kohlenstoff, Silizium,
Wanddicke und (Cr:48Si)
in einem einzigen zweidi-
mensionalen Schaubild ver-
einigt. Dariiber hinaus wur-
den dann ganz rechts noch
die Grenzkurven fiir die Per-
litfelder von 30 bis 10 mm
Probendurchmesser nach
ihren Kohlenstoff- bzw. Sili-
ziumgehalteneingetragen. Fs
beziehen sich diese Kurven
also lediglich auf Kohlen-
stoff und Silizium, nicht
aber auf das Verhaltnis
Cr: A8i.

In gleicher Weise sind
alsdann auch die Schaubil-
der nach Abb. 192 bis 194

Abb. 192. Gattierungsschaubild fiir chromlegiertes GuBeisen.

Abb. 193. Gattierungsschaubild fiir nickellegiertes Gufeisen.

Abb. 194. Gattierungsschaubild fiir molybdinlegiertes GuBeisen.

10*
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(Abb. 192 ist die Vergroferung eines Teiles der Abb. 191) entstanden. Die ge-
nannten Forscher gaben nunmehr zahlreiche Beispiele fiir die Anwendbarkeit
der Nomogramme, die fiir den Praktiker von groBer Bedeutung sind. Auch Gat-
tierungsschaubilder fiir den gleichzeitigen Zusatz von Nickel und Chrom sowie
von Nickel und Molybddn wurden entworfen und auch hierzu verschiedene

Abb, 195. EinfluB von Cr, Mo und Ni auf die prozentuale Verinderung der mechanischen Eigenschaften von
grauem GuBeisen (nach UHLITZSCH und KAPPEL).

Rechenbeispiele gebracht. Die Ubereinstimmung mit Beispielen aus dem Schrift-
tum konnte dabei nachgewiesen werden. Interessant ist schlieBlich noch Abb. 195,
welche den EinfluB der untersuchten Legierungsmetalle auf die Eigenschaften
von Gubeisen im Rahmen der genannten Arbeit zum Ausdruck bringt. Die Er-

Abb. 196. Hiufigkeitskurven von GuBeisen.

gebnisse decken sich weitgehend mit den zahllosen Werten des Schrifttums iiber
diesen Gegenstand (vgl. auch Kapitel XXI, Seite 713).

Wie man sieht, liegen heute bereits alle Rohmaterialien, Hilfsmittel und Ver-
fahrensmethoden vor, um mit hinreichender Sicherheit ein GuBeisen der ge-
wiinschten Qualitét herzustellen. Abb. 196 enthilt einige (iibrigens schon fast 10
Jahre zuriickliegende) Haufigkeitskurven fiir die Zugfestigkeit bei Anwendung
hochwertiger Erzeugungsverfahren im laufenden Betrieb (§4). Man sieht, daB
Gufeisensorten mit etwa 3% Kohlenstoff ihren héaufigsten Wert bei etwa
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30 kg/mm? hatten, wahrend fiir ein niedriger gekohltes Material (rechte Kurve)
die groBte Haufigkeit sogar bei rund 34 kg/mm? lag. Dabei war die Treffsicher-
heit in allen Féllen recht groB. Die mittleren Abweichungen vom héufigsten bzw.
mittleren Wert lagen zwischen |- 3,5 bis 4,5 %. Die groBten Festigkeitsabweichun-
gen nach oben und unten
betrugen etwa -4 kg/mm?2
In keinem Falle aber wurde
der Wert von 26 kg/mm?2
entsprechend der hochsten
Ge-Klasse des alten Normen-
blattes DIN 16.91 unter-
schritten. Abb. 197, nach ei-
ner Arbeit von K. KNEHANS
(55), 148t erkennen, dafl auch
bei der Herstellung von GuB-
eisen mit sehr hohen mecha-
nischen Eigenschaften die
Treffsicherheit heute keines-
wegs kleiner ist, ja, wie aus
dem Verlauf der Kurven fiir
die Kruppschen Sondergiiten Abb. 197. Festigkeiten und Treffsicherheit der verschiedenen Grau-

Bgiiteklassen.
im Vergleich mit den Kurven e
fir Ge 18.91 bzw. 22.91 hervorgeht, eher noch besser ist. Sie setzt allerdings
den Einsatz aller modernen Kenntnisse in der Metallurgie des GuBeisens voraus.
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d) Die chemische Zusammensetzung ein unzulinglicher
Mafstab der Qualitiit (Vererblichkeitserscheinungen).

Es ist eine bekannte Erscheinung, dafl die Qualitét eines Roheisens auf die
Giite des Qusses zweiter Schmelzung von Einflull ist; andererseits kénnen
aber auch Roheisensorten trotz gleicher (bislang erfallbarer) chemischer Zusam-
mensetzung dem GuB zweiter Schmelzung verschiedene Eigentiimlichkeiten (1)
verleihen (Neigung zu harten Stellen und RiBbildung, zum Weichwerden, ver-
schiedene Bearbeitbarkeit usw.). Tatsiichlich kénnen z. B. die Vorziige des Holz-
kohlenroheisens nicht allein auf den geringeren Gehalt desselben an Schwefel
und Phosphor zuriickgefithrt werden.

W. E. JomIny (2) versuchte, auf Grund einer tiber 100 Abstiche umfassenden
Versuchsreihe einen Zusammenhang zu finden zwischen den Eigenschaften ver-
schiedener Roheisensorten und der Art des Herstellungsverfahrens; er hoffte
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dabei die Tatsache erklidren zu kénnen, daBl Holz- bzw. Kokshochofeneisen glei-
cher Analyse in ihrem mechanischen und metallurgischen Verhalten oft so starke
Abweichungen zeigen.
Die Versuche kamen an fiinf verschiedenen Holzkohlen- bzw. Kokshochéfen
zur Durchfiilhrung und erstreckten sich iiber einen Zeitraum von vier Monaten.
Metallographische Untersuchungen an den ungeétzten Schnitten zeigten, dal
simtliche Proben der Holzkohlen-Roheisensorten ein wesentlich feineres Gefiige
besaflen, das durch Umschmelzung im allgemeinen
noch weiter verfeinert wurde. Das Koksroheisen
dagegen hatte stets ein weit gréberes graphiti-
sches Gefiige, und die Neigung zur Verfeinerung
durch Umschmelzen trat weniger hervor.
Leider haben in der Arbeit nur die Gesamt-
Kohlenstoffgehalte Aufnahme gefunden, auch die
so wichtige Bestimmung des prozentualen Gra-
phitgehaltes bzw. des gebundenen C-Gehaltes fehlt
durchweg. Ohne Beriicksichtigung dieses Wertes
muBl aber jede Untersuchung iiber die mechani-
schen Eigenschaften an Roh- und GuBeisen er-
folglos bleiben. Tatséchlich konnte JomMINy auch
nicht den geringsten Zusammenhang zwischen
mechanischen Eigenschaften und dem Gefiige
einerseits, der chemischen Zusammensetzung und
dem Hochofengang andererseits feststellen.
J. E. FLercHER (3) machte die zahlreichen
Unterschiede in der Betriebsfiihrung der Ofen fiir
das verschiedenartige Verhalten des Roheisens ver-
antwortlich und erérterte u. a. die Betriebsfithrung
zweier Ofen, welche unter sehr abweichenden Be-
triebsbedingungen zwar Eisensorten gleicher Ana-
lyse (2% Si, 1% P usw.) zu liefern imstande waren,
die jedoch qualitativ stark voneinander abwichen.
FLETCI.IER wies auch wiederholt auf die B.edeutun.g fi\g}grll‘g}]e%f&%?;gfﬁ?%&‘:ﬁﬁi
des bei gleicher Analyse oftmals verschiedenarti-  schiedlichem C-Gehals (FIETOHER).
gen strukturellen Aufbaues von Roheisensorten
hin, der nicht ohne EinfluB bleiben kénne (vgl. Zahlentafel 27u. 28, sowie Abb. 198).

Zahlentafel 27.

Ges.-C |geb.C|Graphit| Si | Mn S P
% % % % % % %

Grobkorniges Eisen . . . . . . . 3,30 | 0,30 3,00 1,8 1,0 | 0,08 | 1,0
Feinkoérniges Eisen. . . . . . . . 3,30 | 0,65 2,65 1,7 09 | 010 | 1,0
Zahlentafel 28. Anteil der einzelnen Gefiigebildner.
Grobkérniges Eisen Feinkérniges Eisen

Gewichts-% | Volumen-% | Gewichts-% | Volumen-%

Graphitische Kohle . . . . . . 3,00 9,52 2,65 8,62
Phosphideutektikum . . . . . . 14,73 14,45 14,72 14,60
Mangansulfid . . . . . .. .. 0,22 0,39 0,27 0,49
Perlit (Si u. Mn enthaltend) . . 2,83 2,58 42,40 39,00
Silikoferrit . . . . . . . . .. 79,22 73,06 39,96 37,39

100,00 100,00 100,00 100,00
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L. JorpaN, J. R. ECRMAN und E. Jominy (4) untersuchten die Schmelzen der
Jominyschen Arbeit auf ihren Gehalt an Sauerstoff (HeiBextraktion im Hoch-
frequenzofen), um die von JoHNSON ausgesprochene Vermutung nachzupriifen,
ob nicht der im Eisen in wechselnder Form und Menge als Oxyde oder Silikate
vorhandene Sauerstoffgehalt in Zusammenhang gebracht werden kénne mit dem
verschiedenartigen Verhalten analytisch gleich- oder dhnlicher Roheisensorten.
Thre Untersuchungen aber erbrachten wiederum keine Beziehungen der erwar-
teten Art. Spater haben P. OBERHOFFER und E. Ptwowarsky () an 20 Koks-
und 14 Holzkohlen-Roheisensorten verschiedenster Herkunft Sauerstoffbestim-
mungen durchgefithrt und kamen zu folgenden Ergebnissen:

1. Der Sauerstoffgehalt der schwedischen Holzkohlen- Roheisensorten schwankte
zwischen 0,012 und 0,033 Gewichtsprozent und betrug im Mittel 0,023 %,

2. entsprechend ergaben sich bei dem Koksroheisen Sauerstoffgehalte von
0,012 bis 0,036 %, im Mittel = 0,022%.

Die Werte lagen demnach praktisch gleich hoch, dagegen zeigte es sich, daB
beim Holzkohleneisen der Sauerstoffgehalt mit zunehmendem Siliziumgehalt
stieg, und zwar prigte sich der Ubergang von weiB in halbgrau etwas deutlicher
aus als derjenige von halbgrau zu grau.

Riickstandsanalysen nach dem Bromverfahren ergaben, dall mit steigendem
Siliziumgehalt (und entsprechend zunehmendem grauen Gefiige) der Sauerstoff
zunehmend als Kieselsdure vorlag, wie folgende Zahlentafel zeigt:

Zahlentafel 29.

Chem. Zusammen- Kieselsiure im Gesamtsauerstoff nach | Davon Sauerstoff an
setzung Riickstand der HeiBlextraktions- | Kieselsiure gebunden

C% | Si% |Mno% in Gew.-% methode in Gew.-% in Gew.-%

4,5 0,05 | 1,25 0,009 0,015 0,005

4,0 0,50 | 1,10 0,028 0,018 0,015

3,5 1,060 | 1,00 0,070 0,033 0,033

Eine von OBERHOFFER und PIWOWARSKY vorgenommene Auswertung der
Eckman- und Jordanschen Bestimmungen in der oben gekennzeichneten Rich-
tung lieBen fiir die dort untersuchten Holzkohlen-Roheisensorten die gleiche
Tendenz erkennen. Warum nun aber diese Beziehungen nur fir Holzkohlen-,
offenbar aber nicht fiir Koksofenroheisen Geltung haben, das erschopfend zu
beantworten, erschien kaum moglich, doch diirfte hierfiir die fiir eine vollkom-
mene Reduktion der Kieselsdure des Eisenbades unzureichende Herstellungs-
temperatur des Holzkohlenroheisens in erster Linie verantwortlich zu machen
sein. Trug man iibrigens die Sauerstoffgehalte in Abhingigkeit vom Karbid-
gehalt des Eisens schaubildlich auf, so ergab sich bei Kokshochofeneisen ein
mit steigendem Karbidgehalt ansteigender Sauerstoffgehalt des Eisens. Die Ur-
sache ist unklar. Holzkohleneisen lieB diese Beziehung nicht erkennen.

Auch J. A. LEFFLER (6) versuchte, die Vorziige des schwedischen Holzkohlen-
roheisens gegeniiber dem Koksroheisen auf einen geringeren Gehalt des ersteren
an Eisenoxydul zuriickzufithren, indem er von der Vermutung ausging, daf die
reaktionsfihigere Holzkohle trotz des kilteren Windes (max. 400°) eine Vermin-
derung der oxydierenden Zone vor den Blasformen bewirkte. Die oben erwéhnten
Untersuchungen von OBERHOFFER und PIWOWARSKY erhiirten allerdings diese
Vermutung nicht. Ferner begiinstigt nach LEFrLER die groBere Aziditét der Holz-
kohlen-Hochofenschlacke im Zusammenhang mit ihrem weit héheren Magnesia-
gehalt die Abscheidung des im Bad geldsten Risenoxyduls, eine Auffassung,
welche allerdings nach neueren Anschauungen iiber die Konstitution der Schlacke
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und ihre Reaktionsméglichkeiten mit dem fliissigen Eisen zu beachten wire.
Auch der hohere Vanadin- und Titangehalt der meisten schwedischen Erze wirkt
nach LEFFLER im gleichen Sinne reinigend auf das reduzierte Eisen. Eine der
Lefflerschen #hnliche Vermutung sprach auch bereits R. MOLDENKE (7) aus.

Ankniipfend an den von E. Prwowarsky behandelten Einflu der Uber-
hitzung auf die Eigenschaften, insbesondere aber auf das graphitische Feingefiige
des Roh- und GuBeisens, untersuchte A. WAGNER (8) die Ursachen der Qualitéits-
unterschiede gleich zusammengesetzter Eisensorten. Er fand keine mafigebende
Beeinflussung der Eigenschaften des Roheisens durch wechselnde Windtempera-
tur, konnte dagegen Beziehungen aufstellen zu der fithlbaren Schlackenwérme.
Danach begiinstigt eine groBie Schlackenmenge den weichmachenden EinfluBl des
Roheisens, eine Ansicht, die in ahnlicher Form bereits von F. 8. WICKINSON (9)
ausgesprochen wurde, indem er sagte, das Roheisen sei um so ,,besser®, je lang-
samer der Hochofen gehe. Tatsiichlich litfern deutsche Hochofenwerke, welche
mit 120% und mehr durchschnittlichen Schlackenmengen arbeiten, sowie auch
englische Hochofenwerke, bei denen sogar Schlackenmengen bis 170 % durch Ver-
hiittung eisenarmer Erze fallen, ein qualitativ hochstehendes, weichmachendes
GieBereirobeisen (9). Im Gegensatz hierzu arbeiten manche Hochofenwerke in
Deutschland mit Schlackenmengen bis herunter zu 40%. Auch die Lage der
Zone hochster Temperatur im Ofen sowie der Schmelzpunkt der Schlacke, ihre
Basizitdt und Viskositit beeinflussen nach WAcNER die Warmeiibertragung an
das reduzierte Eisen sowie die Herstellungsmoglichkeit sog. ,,warmer** Eisensorten
und damit die Menge und Ausscheidungsform des Kohlenstoffs. An Hand von etwa
1000 Schliffbildern und mehreren tausend Festigkeitsproben von Holzkohlen-
und Koksroheisen gleicher Zusammensetzung konnte A. WAGNER (10, 17) spéter
im Gegensatz zu JomINy metallographisch, analytisch und physikalisch nicht den
geringsten Unterschied finden, sprach aber dem Gasgehalt der Eisensorten ge-
wisse Einfliisse zu. Bei Umschmelzversuchen an zahlreichen verschiedenen Roh-
eisensorten stellte WAGNER eine stindige Giitezunahme (Festigkeitssteigerung)
fest, ohne daB die Zusammensetzung sich wesentlich &nderte. Zwischen der 1.
und 5. Umschmelzung betrug die Festigkeitssteigerung oft bis zu 100%, und
zwar war sie bei GieBereirobeisen grofer als bei den Hamatiten, was z. T. auf
eine zunehmende Verfeinerung des Phosphideutektikums zuriickgefiihrt wurde.
Ein beachtenswerter EinfluB wurde von WAGNER auch dem Titan zugeschrieben,
dessen Gehalt in fast allen Handelshimatiten zwischen 0,06 und 0,07 % sich be-
wegt. Titan bewirkt, wie auch E. PtwowARsSKY (I11) schon nachweisen konnte,
eine Kornverfeinerung und begiinstigt die Graphitbildung. Titannitrid begiin-
stigt nach WAGNER (a. a. 0.) auch die Ausseigerung von Mangansulfid, wodurch
UnregelmiBigkeiten im Gefiige herbeigefiihrt werden kénnen. Einen dem Wag-
nerschen &hnlichen Standpunkt vertrat auch R. FOWLER (12) bei seinem Versuch,
die bei GieBereiroheisensorten auftretenden Unterschiede durch den EinfluB
der Koks- und Erzqualitit sowie der Windmenge und Windfeuchtigkeit usw. zu
erkliren. Auch R. MOLDENKE (13) wies in diesem Zusammenhang wiederholt auf
die Bedeutung der Schlackenmenge, des Schrottzusatzes, der Oxydationszone
vor den Formen usw. hin.

E. Prwowarsky (14) konnte bei Tiegelofenschmelzen an synthetischen Holz-
und Koksroheisensorten keine ausgeprigten Festigkeitsunterschiede finden, wohl
aber eine groflere Neigung des Holzkohleneisens zur Ausbildung kérnigen Per-
lits. Er vertritt die Auffassung, dal die Ausbildung komplexer Molekiilarten (mit
trigem Einformungs- und Zerfallsvermogen) zwischen den Siliziden, Phosphiden
und Karbiden als Funktion der Herstellungsbedingungen und der Schmelzbe-
handlung eine direkte und indirekte Beeinflussung der Erstarrungsvorginge
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und damit der entstehenden Kristallarten veranlaBt, eine Anschauung, welche
in dhnlicher Form spiter auch von R. 8. McCAFFERY (15) geduBert worden ist.
Die Tatsache nun, da8 die im Bruch grobkristallinen, im Gefiige grobgraphiti-
schen und oft Ferrit filhrenden Eisensorten zum Weichmachen neigen, die im
Bruch feinkérnigen, im QGefiige feingraphitisch und vorwiegend perlitischen
(Abb. 37) dagegen ein hérteres GuBeisen ergeben, lift die Vermutung aufkom-
men, da dem Einflull der Graphitausbildung ein wesentlicher Anteil an dem Ver-
halten des Roheisens beim Umschmelzen zukommt. Tatsédchlich konnten B. BUFFET
und H. TrYsseN (I6) nachweisen, daBl grobgraphitische Roheisensorten beim
Umschmelzen nicht nur eine grobere Ausbildung des Graphits im GuBeisen ver-
ursachen, sondern auch einen geringeren Gehalt an gebundenem Kohlenstoff.

DalB die grobe oder feine Graphitausbildung aber nicht die Ursache, sondern

nur eine der augenscheinlichsten Riickwirkungen des spezifischen Charakters der
betreffenden Roheisensorte darstellt, geht aus den
Beobachtungen von A. Lt THOMAS (18) hervor, der
ein Material mit 3,25% C, 0,73 % geb. C, 1,42% 8i,
0,52% Mn, 0,27% P und 0,06% S zu Blécken in
Sand bzw. in eiserne Kokillen vergo und mit
diesen beiden Materialien Umschmelzversuche
vornahm. Mikroskopisch, chemisch, dilatome-
trisch, ferner beziiglich Héirte, Festigkeitseigen-
schaften usw. konnten keine praktischen Unter-
schiede im Verhalten der Umschmelzlegierungen
festgestellt werden. Die Graphitgréfe wire also
nur dann von Bedeutung auf die Eigenschaften
des Gusses zweiter Schmelzung, wenn sie nicht
durch die Abkiihlungsgeschwindigkeit allein, son-
dern durch tiefer liegende, eben noch nicht voéllig
geklirte Ursachen bedingt ist. Diese Beobach-
tungen von LE THoMmas stehen allerdings nicht
ganz im Einklang mit Versuchen von E. Prwo-
WARSKY (19), der beobachten konnte, daB in
Abb. 199, Einflu der Arbeitsgeschwin- IeOKillen vergossenes Héamatitroheisen stets zu
digkeit des Hochofens auf die Bildung hgherem Anteil an Karbid im GuB zweiter
von Schwindungshohlriumen in GuBeisen )
(A. L. BOEGEHOLD). Schmelzung neigte.
Als Beispiel dafiir, dal das Umschmelzen im
Kupolofen nicht imstande sei, gewisse durch die Hochofenfithrung bedingte
Eigenheiten des Roheisens zu beseitigen, filhrt C. W. PFANNENSCEMIDT (26) unter
Hinweis auf Abb. 199 die Versuche von E. BoEGEHOLD (27) an; dieser hatte elf
Roheisenabstiche von sieben verschiedenen Hochifen im Gewicht von je 75t
laufend zu Formstiicken vergossen. Der Si-Gehalt der GuBstiicke betrug etwa
2,6%. Die Umschmelzung im Kupolofen ergab dabei Schwindwerte, die in
enger Beziehung zur Arbeitsgeschwindigkeit des Hochofens standen.

Im Auftrage des damaligen Vereins Deutscher EisengieBereien wurden am
GieBerei-Institut der Technischen Hochschule Aachen vor einigen Jahren Ver-
suche durchgefiihrt (20), in deren Rahmen versucht werden sollte, an Hand von
Laboratoriumsversuchen groBeren MaBstabes Unterschiede im Verhalten zweier
rechtsrheinischer GieBereieisensorten gleicher Zusammensetzung nachzuweisen,
von denen die Praxis behauptete, daB sie sich gieBereitechnisch verschiedenartig
verhielten. Um die Eigenheiten der beiden Roheisensorten nicht durch andere
Gattierungsanteile zu verwischen, hatte der betreffende Sonderausschufl beim
Verein Deutscher EisengieBereien verfiigt, die Umschmelzversuche mit den reinen
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Eisensorten ohne Zuschlag von GuBbruch, Stahl oder anderen Eisen vorzuneh-
men. Dagegen sollte groBter Wert darauf gelegt werden, die Schmelz-, Giel}- und
Priifbedingungen in beiden Fillen so gleichartig wie méglich zu gestalten.

Von den Werken A und B (in der Zahlentafel 30
Folge stets so bezeichnet) waren je 2t -

GieBereiroheisen praktisch gleicher Zu- Che”:- Z“s%mnﬁ/en' Werk A | Werk B
sammensetzung (Zahlentafel 30) ange- setzung 1 %
liefert worden, und zwar in kleinen Ges.-C. . . . ... 3,80 3,93
eingekerbten Masseln mit Riicksicht Graphit . . . . . . 3,40 3,20
aufdie Abmessungendes damaligen sehr 1%11 """"" 2,56 2,45

: n ... ... 0,67 0,55
kleinen Versuchskupolofens (350 mm p = =~ =~ = 0.82 0,87
L W) S ... 0,016 | 0,04

Die wichtigsten Betriebsdaten der
Umschmelzversuche sind aus Zahlentafel 31 zu ersehen. Die GleichmaBigkeit
der Betriebsverhéltnisse war offenbar zufriedenstellend.

Zahlentafel 31. Schmelzdaten der Kupolofenversuche.

GieBereiroheisen
Werk A Werk B

Eigeneinsatz. . . . . . . . . . .. ..o kg 600 540
Zahl der Eisengichten . . . . . . . . . . . . . . .. 20 18
Gewicht je Eisengicht . . . . . . . . . . . . . . .. kg 30 30
Fillkoks, eingesetzt . . . . . . . . . . . . . . . .. kg 25 25
Koks, wiedergewonnen. . . . . . . . . . . . . . .. kg 12 12
Satzkoksverbrauch gesamt . . . . . . . . . . . . .. kg 109 101
Ausbringen:

a) Eisen, vergossen zu GuBsticken . . . . . . . . . kg 366 320

b) Masseln . . . . . . . . . . . .. ... .. .. kg 99 45

¢) GuBschrott. . . . . . . . . . ... ... kg 90 140
Schmelzverlust des Einsatzes . . . . . . . . . . . . . kg 45 35
Schmelzverlust des Einsatzes . . . . . . . . . . . . . % 7.5 6,5
Schlackenmenge. . . . . . . . . .. ... 0. n. b. n. b.
Koksverbrauch des Einsatzes:

a) Gesamtkoks . . . . . . . . . . ... ... % 16,2 16,5

b) Satzkoks. . . . . . . . ... L. % 13,95 14,05
Schmelzzeit. . . . . . . . .. . ... ..o min 129 122
Schmelzleistung . . . . . . . . . . ... ... kg/m?/st 3920 3740
Mittlere Windpressung . . . . . . . . . . . . . mm WS 300 280
Mittlere Windmenge . . . . . . . . . . . .. m?3/m?2/min 96,5 98
Mittlere Abstichtemperatur des Eisens . . . . . . . . °C 1315 1320

Das Material beider Eisensorten wurde unter vollig gleichen Bedingungen
zu kastenformigen GulBstiicken, Biegestiben, Lunkerproben, Biichsen fiir die
Bearbeitbarkeit, Auslaufproben, GieSkeilen usw. und zwar sowohl in NaB- als
auch in TrockenguB vergossen und eingehend gepriift. Es ergab sich aber in
jeder Hinsicht eine weitgebende Gleichheit. Zu beobachten war lediglich, daf}
Roheisen A immer mit hoherem Kohlenstoffgehalt im Rinneneisen anfiel, ob-
wohl dieses Eisen doch einen geringeren Gesamt-Kohlenstofigehalt besafl. Leider
war damals versiumt worden, Analysen des geb. C vorzunchmen. Es scheint
demnach, als ob die Aufnahmefihigkeit fiir Kohlenstoff, die Diffusionsgeschwin-
digkeit des Kohlenstoffs im Eisen und damit vielleicht auch die gréBere oder
kleinere Neigung des abkiihlenden Eisens zur Entartung des Graphiteutektoids
(vgl. Abb. 83) zu den charakteristischen Unterschieden hart- bzw. weichmachender
Eisensorten gehort. Das deckt sich auch mit den Feststellungen von F. RoLw (21),
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daB die gebundenen C-Gehalte dieser beiden Eisentypen auf zwei ganz verschie-
denen Abhéngigkeitsgeraden hinsichtlich ihres C -+ Si-Gehaltesliegen (Abb. 199a).
Damit in Zusammenhang kénnte auch die Beobachtung von E. PIWOWARSKY (14)
stehen, daB Holzkohleneisen mehr zur Bildung kornigen Perlits neige als Koks-
roheisen.

Eine im Jahre 1929 beim damaligen Verein Deutscher Eisengiefereien ein-
gelaufene Zuschrift behauptete, da amerikanischer Zylindergul3 trotz hoherem
Kohlenstoff- und Siliziumgehalt, geringerem Phosphor- und Schwefelgehalt viel-

Abb. 199a. Allgemeine Beziehung geb. C/Si. a) und b) Verschiedene Lage der Mittelkurven; c) Streubilder
zweler Roheisensorten (F. ROLL).

fach eine hohere Hérte und damit bessere VerschleiBeigenschaften habe (Zahlen-
tafel 32), versiumte aber ebenfalls, den beiden Sorten den zugehorigen gebun-
denen C-Gehalt beizuschreiben. Die Differenzen der Hirte diirften aber zweifellos
auch dort u. a. auf Unterschiede im gebundenen C-Gehalt zuriickzufiihren sein.

Fiir die Entstehung
Zahlentafol 32 des grob- bzw. feinbrii-

Deutscher Amerikanischer ~ chigen Roheisens im

Zusammensetzung Zylinderguf3 ZylinderguB Hochofen kénnten auBer

% % % den bereits von A. WAG-

Ges.Co o o 3.31 3.70 NIER diskutierten Ein-
geb.C. . . . . . ... 0,77 0,33 flissen  (Temperatur,
Sio... 2,35 2,77 Schlackenmenge, Gase)
Mo.......... 0,76 0,65 natiirlich noch zahl-
]S? """""" 8’(2)24 8’8§ " reiche andere Faktoren
Brinellharte . . . . . . 178188 260 in Frage kommen. So ist

beobachtet worden, daB
voriibergehende stirkere Kiihlung des Gestells bzw. ILeckwerden der Formen
sofort zu feinkérnigem oder im Bruch fleckigem (feinbriichige Partien in-
mitten groben Bruchs) Eisen fiihrt. Auch die Reihenfolge der Silizierung
gegeniiber der Aufkohlung in Rast und Gestell diirfte von Bedeutung sein.
So wire der Fall denkbar, daff ein in Schacht und Rast schon sehr weit
aufgekohltes Eisen nunmehr im Gestell siliziert wird, wodurch dessen Léslich-
keit fiir Kohlenstoff vermindert, dieser daher ausgeschieden wird, d. h. das Eisen
nihert sich seiner durch die Hohe der Silizierung bedingten Gleichgewichtskon-
zentration an Kohlenstoff von der Kohlenstoffiibersittigung aus, es wird dem-
nach keimreich (an Graphit) fallen, withrend ein kohlenstoffarmes, in der Rast
aber bereits weit aufsiliziertes, im Gestell sich erst véllig aufkohlendes Eisen keim-
freier entsteht, da es sich seiner Kohlenstoffkonzentration von der entgegengesetz-
ten Seite aus ndhert. Nach E. BoEeEHOLD (22) soll das Arbeiten mit trockenem
Wind die Bearbeitbarkeit des anfallenden Roheisens begiinstigen, wihrend hoher
Festigkeitsgehalt des Kupolofenwindes zum Hartwerden des Gusses fiihrt (23).
Verarbeitung blei- oder zinkhaltiger Moller soll nach A.*WAGNER (I7) zu fein-
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kornigem Roheisen fiibren, das sich als Zusatzeisen zu Stahlwerkskokillen, Zylin-
dergull usw. eignet. Es kann aber sowohl hart- als auch weichmachend anfallen
und sich alsdann durch den Gehalt an gebundenem Kohlenstoff unterscheiden.
Auch das aus eisenarmen Erzen bei saurer Hochofenfithrung anfallende Gieflerei-
eisen soll nach M. PAscHKE und C. PFANNENSCEMIDT (24) eine feinere Graphit-
ausscheidung besitzen als das bei basischem Hochofenbetrieb erschmolzene (vgl.
auch Seite 225). Ferner ist nach Auffassung des Verfassers dem Wasserstoff- bzw.
Stickstoffgehalt der Roheisensorten im Zusammenhang mit den Vererbungs-
erscheinungen noch nicht die geniigende Aufmerksamkeit geschenkt worden.

Bei der Beurteilung der hier behandelten Fragen sei auch auf die in ihrer
Riickwirkung noch vollig ungeklirte Beeinflussung der Roheisenqualitidt durch
erhohten Schrottzusatz (25) im Hochofen hingewiesen. Bei Nachpriifungen laut
gewordener Beanstandungen wird ferner die Art der Gufstiicke, ihre Nachbe-
handlung und ihr Verwendungszweck in Betracht zu ziehen sein. Gelten z. B. die
Eisensorten von Schalke, Buderus und Meiderich sowie die meisten englischen
Ostkiisten-Hématite und einige indische Eisensorten (z. B. das der Tata Iron
Comp.) als weichmachend, so beklagen sich manche Gieflereien z.. B. iiber die
hértende Wirkung des Amberger Eisens, wihrend zahlreiche andere Gielereien
im Gegensatz hierzu erkldren, ohne das Amberger Eisen nicht auskommen zu
kénnen. In zahlreichen Féllen wird also der spezielle Verwendungszweck eine
ausschlaggebende Rolle spielen; so ist es vielleicht nicht ausgeschlossen, daB z. B.
fiir die Emaillierfahigkeit das durch die Oberflichengestaltung beeinflute Haft-
vermégen eine Rolle spielt und daB in solchen oder éhnlichen Fiallen die Frage,
ob SandguB oder Kokillenguf}, Trocken- oder Nafigu zu wihlen ist, von groBerer
Bedeutung sein diirfte als die Herkunft des verwendeten Roheisens. In welchen
Fallen ferner die Beanstandungen iiberhaupt zu Recht bestehen, vielmehr unsach-
gemife Ofenfiihrung, schlechter GuBbruch (Inzucht) usw. die Ursache der be-
trachtlichen MiBerfolge sind, bedarf jedenfalls noch einer Klarung.

Schrifttum zum Kapitel VIId.

(Z) Auf eine Rundfrage des GieBereiverbandes im Sommer 1928 beziiglich dieser Erschei-
nung antworteten 378 GieBereien, wovon sich 134 zu dieser Beobachtung bekannten.

(2) Jominy, W. E.: Trans. Amer. Foundrym. Ass. 1924; vgl. a. Stahl u. Eisen Bd. 45
(1925) S. 843.

(3) FLETCHER, J. E.: Bull. Brit. Cast Iron. Ass. Rep. Nr. 7 1925 Juli.

(4) Jorpax, L., J. R. EckMAN u. E. Jominy: Foundry Bd. 54 (1926) S. 506.

(9) OBERHOFFER, P., u. E. Ptwowarsky: Stahl u. Eisen Bd. 47 (1927) S. 521.

(6) LEFFLER, J. A.: Schwedisches Eisen und Stahl. Géteborg : W. Zachrissons Boktryskeri 1923.

(7) MoLpENKE, R.: Stahl u. Eisen Bd. 33 (1913) S. 1813.

(8) WaenER, A.: Ber. Hochofenaussch. Ver. d. Eisenh. 1926 Nr. 75; vgl. Stahl u. Eisen
Bd. 46 (1926) S. 1005/12.

(9) Wickinson, F. S.: Foundry Trade J. (1921) 22. Dez. S.495; Iron Coal Tr. Rev.
(1921) 23. Dez. S. 911.

(10) WaGNER, A.: Stahl u. Eisen Bd. 47 (1927) S. 1081.

(11) Prwowarsky, E.: Stahl u. Eisen Bd. 43 (1923) S. 1491.

(12) FowLER, R.: Foundry Trade J. Bd. 38 (1928) S. 153.

(Z3) MoLDENEE, R.: Trans. Amer. Inst. min. metallurg. Engrs. Bd. 35 (1927) S. 323/27;
ebenda Bd. 75 (1927) S.443/56; vgl. Stahl u. Eisen Bd. 47 (1927) S.1992; Bd. 47
(1927) 8. 1377/78.

(14) Prwowarsky, E.: Bislang unveroffentlicht.

(28) McCarrery, R. S.: Trans. Amer.  Foundrym. Ass. Bd. 35 (1927) S. 427; Ref. Stahl
u. Eisen Bd. 47 (1927) S. 1825.

(16) Burrer, B., u. H. THYSSEN: Rev. Univ. des Mines et Métallurgie (1928) 1. April.
Vgl. Fonderie Belge (1932/33) S. 40.

(I7) WaGNER, A.: GieBereiztg. Bd. 27 (1930) S. 403; Stahl u. Eisen Bd. 50 (1930) S. 655.

(18) Lr Tmomas: L’Usine (1928) S. 21.

(19) Prwowarsky, E.: Stahl u. Eisen Bd. 50 (1930) S. 966.
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(20) Prwowarsky, E., u. H. N1pPER: GieBerei Bd. 20 (1933) S. 4l1.

(21) RotL, F.: GieBerei Bd. 25 (1938) S. 321.

(22) BorceHOLD, E.: Foundry (1929) 8. 421.

(23) BorcerOLD, E.: Foundry (1929) S. 388.

(24) PascmxE, M., u. C. PFANNENSCHMIDT: GieBerei Bd. 25 (1938) S. 539.

(25) Trans. Amer. Foundrym. Ass. Bd. 35 (1927) S. 319; Stahl u. Eisen Bd. 47 (1927) S. 1618.

(26) PranwenscemipT, C. W.: Mitt. Forsch.Anst. GHH-Konzern. Sept. 1941, S. 105.

(27) BorcerOLD, E.: Trans. Amer. Foundrym. Ass. Bd. 87 (1929) S. 91 und 683. Vgl. Stahl
u. Eisen Bd. 49 (1929) 8. 1592.

e) Die Vorwirmung der GieBform.

Bereits aus den im Jahre 1898 verdsffentlichten Versuchen von W. J. Keep
(vgl. 8. 112) iiber den EinfluB des Siliziums auf die Festigkeit des GuBeisens bei
zunehmender Wandstérke ging hervor, dafl mit abnehmendem Siliziumgehalt die
Empfindlichkeit des GuBeisens gegen Anderung der Abkiihlungsgeschwindigkeit
abnahm. Mit abnehmendem Siliziumgehalt nimmt aber auch die Kristallisations-
bzw. Bildungsgeschwindigkeit des Graphits ab; wird letztere kleiner als die Ab-
kiihlungsgeschwindigkeit im und kurz unterhalb des Erstarrungsbereiches, so
tritt freier Zementit im Gefiige auf, der den GuB entweder unbrauchbar (Ri8-
bildung) oder aber ein Nachgliihen desselben erforderlich macht. Auch abneh-
mender Kohlenstoffgehalt des GufBeisens verringert die Bildungsgeschwindigkeit
des Graphits bzw. die Zerfallsgeschwindigkeit des Karbids. Es wirken demnach
Silizium und Kohlenstoff grundsédtzlich in gleichem Sinne.

Um nun ein GuBeisen mit vorwiegend perlitischer Grundmasse zu erhalten,
wird es darauf ankommen, die Abkiihlungsgeschwindigkeit des GuBstiickes der
chemischen Zusammensetzung, insbesondere aber dem Gehalt an Kohlenstoff
und Silizium so anzupassen, daB sie gleich oder nur wenig kleiner ist als die Kri-
stallisationsgeschwindigkeit des Graphits bzw. die Zerfallsgeschwindigkeit des
Karbids im Temperaturbereich von etwa 1000 bis 1100°. GewissermaBen in
Weiterfithrung der aus den Keepschen Uberlegungen sich ergebenden Folgerungen
haben nun A. DiEFENTHALER und K. Srpp (I) den Siliziumgehalt ihres Gusses
noch weiter, und zwar bis herunter zu 0,6 % verringert und durch systematische
Vorwirmung der Form auf eine mit der Zusammensetzung des GuBeisens und
der mittleren Wandstérke des GuBstiicks wechselnde Temperatur die planméBige
Herbeifiihrung einer vorwiegend perlitischen Grundmasse erzwungen, nachdem
sie dieses Gefiige als besonders giinstig fiir verschleiBbeanspruchte Gegenstinde
erkannt hatten. Wohl hatte man zunéichst versucht, dieses Gefiige ausschlieBlich
durch die Gattierung zu erzielen, wie man es zur Erzielung héherer Festigkeiten
damals allgemein machte, kam dabei aber nur selten zu dem gewiinschten Re-
sultat. Erst nach langwierigen und kostspieligen Versuchen entstand dann die
Erkenntnis, daBl unbedingt ein anderer Faktor mitberiicksichtigt. werden miiBte,
nimlich die Abkithlungsgeschwindigkeit. Diese wurde dann auch durch sehr
zahlreiche Versuche durch Vor- oder Nachbehandlung der Form oder durch
VergieBen des fliissigen Hisens mit verschiedenen Temperaturen unter Bertick-
sichtigung der Gattierung fiir die Bildung lamellaren Perlitgefiiges ermittelt.

Die den Patentschriften der Firma H. LANz (2) entnommenen Kurven (Abb. 200)
galten natiirlich nur fiir die speziellen Verhéltnisse der Lanzschen GieSlerei und
muBten je nach den értlichen Betriebsverhdltnissen eine Modifizierung erfahren.
Im allgemeinen aber wird fiir mittlere Wandstirken ein C - Si-Gehalt von 4,0%
(bei C=3,6% und Si=1,5%) den Verhiltnissen zugrunde gelegt (Kurve I),
wahrend fir dicke Wandstirken (Kurve 3) eine hirtere Gattierung gemiB
C+8Si=3,4% (C=2,9%, 8Si=<0,9%), fiir besonders diinnwandige Teile dagegen
eine weichere mit C + Si=4,6% (C<3,5%, Si=1,2%) angegeben wird (Kurve 2).
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Kurve Ia gibt fiir die Normalgattierung die zugehérige Beziehung zwischen der
Temperatur der Giefform und der Wandstirke wieder, die Kurven 2a und 3a
dasselbe fiir die Gattierungen geméf Kurve 2 und 3. Gegebenenfalls kann nach
einem Vorschlag der Fa.H.LANz(3) durch Einformen von Hohlriumen die Warme-
ableitung der Form verringert und in Zusammenhang mit einer hoheren Gief3-
temperatur (£) das Vorwdrmen der Giefform bei Herstellung des siliziumarmen
Perlitgusses vollkommen unterbleiben. Auch das vielfach und seit Jahren in
GieBereien geiibte Durchschiitten des Eisens durch die Form (Abziehen des ersten
Eisens durch einen Uberlauf) wird sich im Sinne der Lanzschen Vorschlige aus-
wirken. Bei sehr unterschiedlichen Wandstirken
wird man auch durch ein UmgieBen (betone
die zweite Worthilfte!) der besonders diinnen
Teile zum Ziel kommen.

Da das Lanzsche Verfahren urspriinglich auf
die Erzielung eines ,,ausgereiften‘ (schén lamel-
laren) Perlits bei Abwesenheit von Ferrit und
Zementit eingestellt war, so wirkte es sich zu-
nichst weniger in einer besonderen Erhdéhung
der Zug- und Biegefestigkeit aus, als vielmehr
in einer bemerkenswerten Steigerung der Zahig-
keit bei der Wechselschlagprobe (), ferner in
einer wesentlichen Verbesserung der VerschleiB3-
festigkeit (6) und der Volumenbestindigkeit (7).
Es ergab sich vor allem die iiberraschende Be-
obachtung, dafl von zwei Stiicken mit gleicher
Zug- und Biegefestigkeit das perlitisch ge-
gossene Stiick in seiner gesamten inneren
Festigkeit (Gestaltsfestigkeit) dem nicht perli-
tisch gegossenen weit iiberlegen ist. Wihrend
man z. B. ein nicht perlitisch gegossenes Stiick
mit drei Handhammerschligen zertrimmern
konnte, widerstand das PerlitguBstick 50 und
weit mehr Schligen mit einem schweren Vor-
schlaghammer. Dies fiihrte die Fa. H. LaNz da-
mals dazu, den Zugproben, insbesondere den
gesondert gegossenen Probestiben mehr und 370, 20% Phiimece ruischon fon:
mehr die kennzeichnende Bedeutung fiir die stérke unter Berilckslchtigung versohie-
Qualitit von GrauguB abzusprechen und die  “* pejitgus (. Lixg A.(;l.)f ton aut
Dauerschlagprobe als ein weiteres sehr wich-
tigeres Priifmittel in Anwendung zu bringen. So hilt heute Perlitgul mittlerer
Zugfestigkeit auf dem Kruppschen Schlagwerk mindestens die 10fache Dauer-
schlagzahl aus, gegeniiber normalem ZylinderguBeisen.

Auffallend ist ferner, daB hohere Schwefelgehalte dem Perlitgu3 qualitativ an-
scheinend weniger Abbruch tun, eine Beobachtung, welche die von E. PIWOWARSKY
und F. ScHUMACHER (vgl. S.279) geduBerte Auffassung zu bestétigen scheint.

f) Die Verminderung des Graphitanteils.

Nach dem auf 8. 113 Gesagten muBte es aussichtsreich erscheinen, auf dem
Wege iiber eine weitere Kohlenstoffverminderung eine groBere Unabhingigkeit des
Gefiiges von der Wandstéirke zu erstreben. Dabei war gleichzeitig eine wesentliche
Erhéhung der Festigkeitseigenschaften als Folge des verminderten Graphitanteils
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zu erwarten, wie dies aus den Versuchen von WusT und KerrENBACH (36)
hervorging. Die letztere Erwartung ist der Leitgedanke aller Bestrebungen ge-
wesen, welche durch eine Kohlenstoffverminderung dem GrauguB3 mehr und mehr
von den Eigenschaften eines Stahls mitzuteilen hofften. Zur Herstellung von
besonders stark beanspruchten MaschinenguBstiicken aller Art, z. T. auch fiir
feuer- und sdurebestdndigen GuB, verwenden die GieBereien daher seit vielen
Jahren die sog. kohlenstoffarmen Giefereiroheisensorten mit bestem Erfolg. Die
damit erzielten Gulistiicke zeichnen sich durch groBe Festigkeit, Dichte und Zahig-
keit, sowie durch eine feinkérnige gleichmiBige Perlitstruktur aus, ja es gibt Gie-
Bereien, welche die Verwendungsmoglichkeit z. B. der entsprechenden in Zahlen-
tafel 22 aufgefithrten Roheisensorten keinesfalls missen méchten.

Mehrere Jahrzehnte. alt sind ferner die Bemiihungen, gréBere Anteile von
Schrottmengen im Kupolofen zu verschmelzen, um besonders niedrig gekohltes
GuBleisen zu erzeugen. So berichtet u. a. R. S. MAocPHERRAN (21), daB er bereits
im Jahre 1913 bei Allis-Chalmers Mfg. Comp. in Milwaukee, USA. bis zu 60%
Stahlschrott in der Gattierung gesetzt habe (21). Diese Bestrebungen brachten je-
doch zunichst nicht den vollen Erfolg und die volle Befriedigung. Dies kam daher,
daB tber den Schmelzvorgang der Stahlabfille in der Gattierung vollkommen
falsche Auffassungen herrschten, die z. T. bis in die neueste Zeit hinein noch
nicht endgiiltig verschwunden sind (vgl. Kapitel XXVe¢). Wihrend ein Teil der
Fachleute glaubte, daB3 der Stahl im Schacht durch Berithrung mit dem Koks
aufkohle und dort schlieBlich als aufgekohltes Produkt abschmelze, vertraten
andere die Auffassung, dafl der Stahl vonden niederrieselnden Roheisensorten auf-
gekohlt und zum Abschmelzen gebracht werde. Die letztere Auffassung geht auf
A. LEDEBUR zuriick, der sich hierzu wie folgt auBert (22):

,»Schmilzt man Stahlabfille, so wird das aus Roheisenmasseln und Bruch-
eisen bestehende GieBmaterial frither als diese fliissig, 16st die niederriickenden
Stahlstiicke auf und beférdert deren Schmelzung.

Fiir hochfestes Guleisen sollten nach A. LEDEBUR Stahlabfille bis max. 30%
verschmolzen werden. Dieser obere Grenzgehalt wurde auch noch von B. OsaNN
vertreten, der sich zu diesem Punkt wie folgt ausdriickte (23):

,,Bs ist in vielen GieBlereien {iiblich, Schmiedeeisen und Stahlabfille beim
Schmelzen zuzugeben, um den Silizium- und Kohlenstoffgehalt zu driicken und
auf diese Weise ein feinkérniges, festes Gefiige zu erzeugen. Man soll keinesfalls
iiber 30% solcher Abfille setzen. Besser ist es aber, wenn man geringere Anteil-
ziffern innehdlt und nicht ohne zwingenden Grund iiber 10% hinausgeht. Bei
Stiicken mit geringerer Wandstérke als 20 mm darf man nicht einmal so weit
gehen. Diese Auffassung wurde von B. OSANN noch im Jahre 1922 vertreten.

Zu diesen Auffassungen gesellte sich die irrige Ansicht, daBl der schwerer
(d. h. hoéher!) schmelzbare Stahl auch einen hoéheren Koksbedarf erfordere
(vgl. Kapitel XXVe), eine Auffassung, die sogar noch im III. Band des Geiger-
schen Handbuches der Eisen- und StahlgieBerei 1928 Seite 312 vertreten wird,
wo es heifit: ,,Der Satzkoksverbrauch betrigt bei groBem Schrottsatz 15—20%.
In dem gleichen Werk wird auf Seite 114 als normaler Koksverbrauch im Kupol-
ofen 8—10% angegeben.

Ein gewisser Nachteil der Schrottverschmelzung liegt zweifellos in der durch die
notwendige hohere GieBtemperatur und durch die etwas hohere Schwindung be-
dingte groere Beanspruchung der Formen und des Formmaterials, ferner der
notwendig hoheren Sorgfalt bei der Wahrung metallurgisch-formtechnischer Ge-
sichtspunkte (mehr Trichter, groBere Uberkopfe, vermehrtes NachgieBen usw.),
sowie in der geringeren Abstehfihigkeit dieses Eisens. Die nach diesem Verfahren
hergestellten Eisensorten benétigen naturgemif hohere Siliziumgehalte. Eine
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gute zusammenfassende Darstellung der Entwicklung der Schrottverschmelzung
gaben F. WisT und P. BARDENHEUER in einer im Jahre 1922 erschienenen Ar-
beit (&). Betrachtet man die von diesen Forschern gegebene Kritik, nach welcher
»die direkte Aufgabe von kohlenstoffarmem SchweiBeisen oder Stahl in den
Kupolofen eines der altesten und zweifellos auch das billigste Verfahren zur Er-
hohung der Festigkeit des GuBeisens ist, aber heute beziiglich der Giite und
GleichmaBigkeit des erzeugten Eisens weit hinter den anderen Verfahren zuriick-
steht*, so ermiBt man den technischen Fortschritt, welcher K. EMMEL (9) mit
seinem im Jahre 1924 entwickelten Verfahren beschieden war. Der erste dieses
Verfahren kennzeichnende Schutzanspruch (10) lautet:

,,Verfahren zur Herstellung von hochwertigem GrauguB unter Zusatz von
Schmiedeeisen- oder Stahlschrott zur Kupolofengattierung, dadurch gekenn-
zeichnet, dal die Gattierung aus etwa 50% oder mehr kohlenstoffarmem Eisen
und Roh- oder Brucheisen oder ausschlieflich aus kohlenstoffarmem Eisen
mit entsprechenden Zuschldgen (Silizium, Man-
gan usw.) besteht und daB diese Gattierung nur
mit den fiir das Umschmelzen von Grau-
gull iblichen Koksmengen und der dieser
Koksmenge entsprechenden Windmenge geschmol-
zen wird, zwecks Erzeugung einer iiberhitzten
Schmelze mit etwa 2 bis 3% Kohlenstoff.‘

Ausgehend von der richtigen Uberlegung, daB
beim Verschmelzen grofler Schrottmengen im
Kupolofen hdchstens der zur Aufkohlung des
Schrotts notige Kohlenstoff zusdtzlich mit dem
Satzkoks einzufithren sei, im {ibrigen aber das
Schrottschmelzen keinen héheren Brennstoff-
bedarf bedingte, regulierte K. EMmEL die Kohlung
des KEisens durch entsprechende Arbeitsweise
mit einem aus zwei Reihen bestehenden Diisen-
system (Beeinflussung der Ausdehnung der
Schmelzzone). Das mit etwa 1500° C herunter-
geschmolzene Eisen hatte, wenn es heill vergossen ‘%‘;E’.ﬁ?ﬁg&éﬁ";‘;ﬁ‘;ﬁ;ﬁﬁii konstrulertes
wurde, ein einheitlich feinkérniges Bruchgefiige. fahren von K. EMMEL.

Abb. 201 zeigt den Bruch eines eigens fiir seine

Versuchszwecke abgegossenen Winkelstiickes in einer Ausfilhrung, wie man
sie konstruktiv ungiinstiger sich wohl kaum vorstellen kann. Das Stiick war
in den diinnsten (5 mm) und dicksten (70 mm) Wandstirken vollkommen
perlitisch und zeigte selbst bei 4 keine Saugstellen oder Risse. Der GuB nach
dem urspriinglichen Emmelschen Verfahren fillt nach dem GuBeisendiagramm
von E. MAURER vermdoge seines damals weit gedriickten Kohlenstoffgehaltes
bei erhéhtem Siliziumgehalt in ein Zustandsgebiet, das zur Erzielung eines
perlitischen Grundgefiiges einen so groBen Spielraum in den Abkiihlungs-
geschwindigkeiten zuldBt, daB auch bei GuBstiicken mit stark unterschiedlichen
Wanddicken sich noch eine vorwiegend perlitische Grundmasse einstellt. Beim
Emmel-GuBl geht die eutektische Erstarrung des fliissigen Eisens vermutlich mit
weitgehender Unterkiihlung in einem Gebiet groBer Kernzahl vor sich. Das
beweist die auBerordentlich feine Graphitbildung am Rande der GubBstiicke,
die selbst bei zunehmender Vergroberung inmitten groBer Wandstirke noch
oft ausgeprigt eutektischen Charakter zeigt.

Nachdem K. EMMEL beobachtet hatte, daB das nach seinem Verfahren mit

hohem Schrottzusatz erschmolzene GuBeisen mit sehr hohen Uberhitzungstem-
Piwowarsky, GuBeisen. 11
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peraturen abfloB und daher auch eine sehr feine Graphitausbildung aufwies,
lag der Gedanke nahe, aus schrottreichen Gattierungen auch ein hochwertiges
hohergekohltes Eisen im Kupolofen zu erschmelzen. Auch hier konnte seiner-
zeit wiederum K. EMMEL (11) fiihrend vorgehen und zeigen, dal} ein solches Eisen
trotz hoheren Kohlenstoffgehaltes kaum geringere Festigkeitswerte aufwies,
als das zunichst sehr niedriggekohlt hergestellte Eisen. Uberdies zeigte das im
nunmehr vorherdlosen Ofen bei 50 bis 80% Schrott erschmolzene Eisen eine viel
grofere Treffsicherheit der Analyse und der Festigkeitswerte. Wihrend die dlteren

Abb. 202. Streuungsbild beim Arbeiten auf ein hochwertiges GuBeisen mit etwa 3% Kohlenstoff (EMMEL).

Emmelschen Werte fiir den Kohlenstoffgehalt von 2,3 bis 2,9% und fiir die
Zugfestigkeit von 28 bis 42 kg/mm? schwankten, lagen die neueren Werte bei
2,7 bis 3,2% C und 26 bis 36 kg/mm? Zugfestigkeit. Die Abstichtemperaturen
betrugen etwa 1500° ja mitunter noch dariiber. Das Hisen brauchte demnach
nicht sofort vergossen zu werden, sein Transport in der Gielerei gestaltete sich
ruhiger, die Schwindung war wesentlich geringer, so daB auch an Steigern und
Trichtern gespart werden konnte. So zeigt Abb. 202 an Hand von Zahlen aus
dem Jahre 1929 die Ergebnisse einer derartigen Betriebsfiihrung auf die che-
mische Zusammensetzung und die mechanischen KEigenschaften des an
25 aufeinander folgenden Betriebstagen fallenden GuBeisens (119 t), wobei
taglich 3 bis 7 Abstiche zu je einer Tonne erfolgten. Beachtenswert fir die
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Beurteilung der schon damals grofen Treffsicherheit ist die Tatsache, daBl kein
einziger Abstich fiir die Beobachtungen in Fortfall kam. Der angestrebte Gehalt
an Kohlenstoff war 3%. Die groBlere Treffsicherheit beziiglich des Kohlenstoff-
gehaltes bei der gekennzeichneten Arbeitsweise ergibt sich aus der geringeren
Streuung der Aufkohlung bei Annéherung an den durch die iibrigen Fremdstoffe
(z. B. das Silizium, den Phosphor usw.) festgelegten Sattigungsgehalt fiir Kohlen-
stoff. Abb. 203 zeigt die Streugebiete der Festigkeit des alten gegeniiber dem
neuen Emmel-Verfahren nach einer Darstellung von
K. EmMEL. Sie a3t erkennen, dafl die Haufigkeit der
Festigkeitswerte nach dem neuen Verfahren tatséch-
lich nur um 1 bis 2 kg/mm? niedriger liegt. EMMEL
stellte bei diesen Versuchen ferner fest, daf3 die Be-
messung der Stahlzusatzmengen fiir die Einstellung
der verschiedenen Kohlenstoffgehalte bei weitem nicht
in dem MaBe ausschlaggebend war, wie man anzu-
nehmen hétte geneigt sein konnen. Vielmehr sei die
Betriebsweise, die Bauart des Ofens, die Koksbeschaf-
fenheit usw. ebenfalls von grofler Bedeutung. So war
es ibm z.B. moglich, den Kohlenstoffgehalt des
Eisens bei nur 50 % Stahlschrott planméBig auf durch-
schnittlich 3,1 bis 3,4 % und bei Verwendung von 60 bis
70% Stahlschrott planméBig auf 2,9 bis 3,1 % zu halten.

In die Reihe der Verfahren, welche mit verringertem Kohlenstoffgehalt unter
exakter Anpassung der Summe C-8i an die Art der GuBstiicke ein hochwertiges
GuBeisen erzeugten, gehért vor allem auch der Kruppsche SternguBl (12). Er ist
seinerzeit grundsitzlich Betriebserfahrungen entsprungen, welche zur Aufstellung
des Maurerschen GuBeisendiagramms (S. 116) gefithrt hatten. Zahlentafel 33

Zahlentafel 33. Analysen, ZerreiBfestigkeiten, Biegefestigkeit, Durchbiegung
und Brinellhdrte von Kruppschem Sterngull (KLEIBER).

L

Analyse Roh- | Priif- . Biege- {Durch- E% 2

Nr stab | stab fgstrifgeligi-t festig- | bie- | 5 920

TGescl si | M| P | s | @ @ keit | gung | 242
% % % % % mm mm | kg/mm? (kg/mm? mm | mm
11260 | 2,30 | 1,48 | 0,11 | 0,08 30 15 36,8 n. b. |n. b.| n b
21260 | 270 | 1,40 | 0,20 | 0,09 30 15 34,7 s »” 5
312501205 1,48 | 0,25 | 0,06 | 30 15 37,4 ” > »
41265 |23 | 1,38 | 0,24 | 0,09 | 30 15 31,6 » » »
50275 205 | 1,10 | 0,25 | 007 | 30 15 34 . ” ”
61274 187 | 1,54 | 0,15 | 0,10 30 15 43 5 » »”
71285 | 224 | 1,02 { 0,10 { 0,08 30 15 31,2 s s »
8127 | 2,04 | 1,16 | 0,14 | 0,11 30 15 35,1 s »” »
912612121099 | 019 | 010 30 15 334 ” » »
10 | 2,82 | 2,00 | 1,5 0,14 | 0,09 | 30 15 |39,1/40,1 » » ”
111275 | 2,04 | 1,16 | 0,14 | 0,11 30 unb. n. b. 61,0 11 1,2
1211 2,73 | 2,01 | 1,2 0,15 | 0,09 | 30 » » 65,1 | 12 1,2
131260 | 230 | 1,48 | 0,11 | 0,08 30 » » 63,0 11 —
14]29 | 1,79 | 1,44 | 0,24 | 0,09 | 30 . . 560 | 12,5 | —
151291 | 1,66 | 0,86 | 0,12 | 0,13 30 | bearb. » 62,5 13,6 3,4
16| 2,70 | 2,33 | 0,93 | 0,12 | 0,13 30 » » 59,3 | 14,1 4,0
171238 | 1,9 1,2 0,16 | 0,10 20 5 » 63,8 5,6 0,2
18] 2,47 | 2,17 | 1,4 0,12 | 0,10 16 " » 78,4 4,9 0,3
191247 | 2,17 | 1,4 0,12 | 0,10 10 » 75,8 2,9 0,2

Brinellhiirte 200-—250. Anzahl der Schlige bei der Dauerschlagprobe 25000—53000.
(Bérgewicht = 2,63 kg, Fallhohe = 1 cm, 2 Schlige je Umdrehung).

11*
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gibt die Festigkeitseigenschaften des Kruppschen (niedriggekohlten) Spezial-
gusses nach einer dlteren Arbeit von P. KLEIBER (13) wieder. Den heutigen
Stand der Erzeugung dieses hochwertigen Kupolofenproduktes charakterisiert
Abb. 197.

Ahnliche Ergebnisse erhielt spiater A. SmrTH (14) beim Verschmelzen von 40 bis
60% Schrott im Kupolofen. Auch bei dem unter dem Namen Meehanite (vgl.
S. 210) hergestellten GuBeisen handelt es sich um ein niedriggekohltes Eisen,
das unter Zusatz von Kalziumsilizid zu einer auf Weilleisen gattierten Schmel-
zung fertig gemacht wird. Das gleiche gilt vom Verfahren nach F. B. CoYLE
(vgl. 8. 214).

Verfasser mochte dieses Kapitel nicht abschlieBen, ohne nachstehende Uber-
legungen zur Diskussion zu stellen. Wihrend K. EMMEL eine Gegeniiberstellung
der von ihm nach der #lteren bzw. der spdteren Arbeitsweise erzielten Festigkeits-
grenzen gemill Abb. 203 wahlte, hat Verfasser (24) firr die Gegeniiberstellung
der alten und der neuen Emmelschen Arbeitsweise die in Abb. 204 wiedergegebene
Darstellung an Hand der Zahlen aus den Emmelschen Arbeiten gewihlt. Man

erkennt, daB die Maxima der (hier nicht
gemittelten) Kurven tatséchlich nur um
1 bis 2 kg/mm?auseinander liegen. Das
ist aber bei dem groBen Unterschied in
den XKohlenstoffgehalten nicht nur
itberraschend, sondern zunichst ge-
radezu unerklérlich. Nun erkennt man
aus dem Kurvenzug fiir das alte Ver-
fahren (Abb. 204 links), daB8 die Héau-
figkeitskurve anscheinend das Bestre-
ben hatte, in der Gegend von 38 bis
40 kg/mm? ein zweites Festigkeitsma-
ximum auszubilden, das in besserer
Abb. 204, TrgffsicherheitbeimNiederschmreelzenschrott- Ubereinstimmung zu dem wesentlich
reicher Gattlormgor (o ety - ""rteh  tieferen Kohlenstoffgehalt des ilteren
Verfahrens gestanden hiitte. Verfasser
vermutet nun, daf sich dieses erwartungsgeméfle Maximum deswegen nicht durch-
setzte, weil bei dem stark erniedrigten C-Gehalt des alten Verfahrens vielfach eine
mehr oder weniger ausgeprigte netzférmige Graphitanordnung mit ihren nach-
teiligen Folgen auf den Festigkeitsabfall gemdf Abb. 269 auftrat mangels impfen-
der Nachbehandlung des flissigen Eisens in der Pfanne durch geeignete Pfan-
nenzusatzmittel (vgl. auch Kapitel VIIi). Tatsichlich sind dem Verfasser
Werke bekannt, die bei Eisensorten nahe den C-Werten des ersten Emmel-
schen Verfahrens durch geeignete Pfannenzusétze nach voraufgegangener starker
Uberhitzung der Schmelze aus dem Kupolofen laufend Zugfestigkeiten von
36 bis 42 kg/mm? bezogen auf den 30-mm-Durchmesser-Stab erzielen. Damit
scheint die zuniichst tiberraschende Tatsache geklart, daB EMMEL bei seinem ab-
geinderten Verfahren hinsichtlich der erreichten Festigkeitswerte in der Grofen-
ordnung der Festigkeitswerte des urspriinglichen Verfahrens verblieb, da ja
bekanntlich beim hoéhergekohlten Eisen die Neigung zur regellosen Anordnung
des Graphits iiberwiegt. Um nun nachzupriifen, ob unabhiingig von der Art des
verwendeten Schmelzofens die von E. Prwowarsky gemdll Abb. 264 schema-
tisch zum Ausdruck gebrachte Neigung niedriggekohlten Eisens, mit geringeren
Festigkeitswerten anzufallen als der Erwartung angesichts des erniedrigten
Kohlenstoff- (und damit des Graphit-) gehaltes entspricht, hat der Verfasser die
wichtigsten, im Schrifttum bekannt gewordenen Arbeiten iiber das Erschmelzen
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hochfesten GuBeisens herausgegriffen und die daselbst mitgeteilten Festigkeits-
werte iiber der Summe C % Si aufgetragen, um gemiB Abschnitt IXa die ver-
schiedenen Schmelzen unter dem Gesichtspunkt annihernd gleichen Séattigungs-
grades vergleichen zu kénnen. Abb. 205 zeigt die graphische Auswertung dieser
iiberaus miihsamen Arbeit. In der genannten Abbildung sind durch zwei ge-
strichelt eingezogene Linien die erwartungsgemifien Streugebiete der Festigkeit
in Abhéngigkeit von der Summe C+ ' Si eingetragen, wie sie sich im allge-
meinen aus der verschiedenartigen Graphitausbildung derartiger Eisensorten er-
geben. Man erkennt, dafl

1. im Gebiet von Summe C + % Si= 2,8 bis 3,6% ein starker Riickgang
der Festigkeitswertseigenschaften zu beobachten ist,

2. an der Neigung zu diesem Festigkeitsabfall alle Ofenarten in gleicher Weise
beteiligt sind,

3. auch innerhalb des durch die gestrichelten Linien gekennzeichneten Ge-
biets keine bevorzugte Lage irgendeines Ofens hinsichtlich der erzielten Festig-
keitswerte erkennbar ist.

Wenn man bedenkt, dal immerhin 1189 Werte aus mindestens 2200 Einzel-
werten in Abb. 205 verarbeitet worden sind, so scheint sich hier die fiir wissen-
schaftliche und praktische Uberlegungen wichtige Folgerung zwanglos abzuleiten,
dafB

a) die Wahl eines bestimmten Schmelzofens noch keine Gewihr fir eine
bestimmte, insbesondere praktisch zu garantierende Qualitit des erschmolzenen
Gulleisens bietet,

b) das in Abb. 205 gestrichelte Gebiet im Kupolofen heute noch nicht hin-
reichend ausgenuitzt wird, mit anderen Worten:

Da bei Ausschlufl diinnster Wandstérken, etwa unter 8 mm, die im Kupol-
ofen mit hinreichender Sicherheit (Treffsicherheit) noch eben betriebstechnisch
zuverldssig erzielbare Kohlenstofferniedrigung des fliissigen Eisens unter dem
Gesichtspunkt befriedigender Lauf- und Abstehfihigkeit des Eisens bei einer
Summe C- 75 Si etwa 2,8 bis 3,1% liegt (entsprechend einem C-Gehalt von 2,4
bis 2,7% mit zugeordneten Si-Gehalten von 1,2 bis 2,1%), so erkennt man, dafl
bei Ausnutzung der gestrichelten Festigkeitsgebiete in Abb. 205 der Kupolofen
eigentlich den hochsten Anspriichen auf Festigkeit geniigen miilte. Freilich ist
die entsprechende Beherrschung der Gattierungs-, Schmelz- und Nachbehand-
lungsweise derartiger GuBeisensorten noch keineswegs Allgemeingut der Fach-
welt, vielmehr verstehen selbst heute noch nur sehr wenige gut gefiihrte GieBle-
reien, im Kupolofen Qualititen der gekennzeichneten Art zu erschmelzen.

Die angestellte Uberlegung ist aber noch einer weiteren Beachtung wert.
Sie fiihrt namlich zwangsldufig dazu, Ausdriicke wie Elektrogul, Duplex-
eisen usw. keineswegs mit dem Begriff besonderer, iiber gute Kupolofenqualitéten
hinausgehender Eisenqualitiaten a priori gedankenméfig zu verbinden. Das aber
scheint wichtig, einmal herausgestellt zu werden und zwar durchaus im Sinne
und zum Schutze des EisengieBereigewerbes. DaB Eisenqualititen mit stark er-
niedrigten C-Gehalten etwa unter 2,6 bis 2,8% heute noch leichter im Flamm-
oder Elektroofen herzustellen sind, steht auBer Frage. Derartige weitgehend nied-
riggekohlte Sondereisensorten aber konnten auf bestimmte, enger begrenzte
Verwendungszwecke beschrénkt bleiben, wenn durch Wahl geeigneter Rohstoffe,
beste Uberwachung des Kupolofenbetriebes und weitere Verfeinerung in der
Beherrschung und Abstimmung der Schmelz- und GieBmethoden aus dem wirme-
technisch einzig dastehenden, wirtschaftlich uniibertroffenen Kupolofen das best-
mogliche an Eisenqualitidt herausgeholt wird. Natiirlich spielen hier-auch Fragen
der Robstoffqualitat, insbesondere der Koksbeschaffenheit eine besondere Rolle.
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Abb. 205. EinfluB der Graphitausbildung auf den Streubereich der Zugfestigkeit von GuBeisen.
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Erklirungen und Schrifttum zur Abbildung 205.
Sulzer A.-G. Hochwertiges GuBeisen. Erste Mitteilungen des neuen Internationalen Verbandes fiir
Materialpriifung, Ziirich 1930. (Unter Zusatz von V-Ti-haltigem Eisen hergestellt.) 18 Werte.
PIWOWARSKY, E.: GieBerei Bd. 20 (1933) S.16. (Unter Zusatz von V-Ti-haltigem Eisen hergestellt.)
Hochfrequenzofen. Mittel aus je 6 Werten, zusammen 12 Werte.

Elektroofen, 20-mm-Durchmesser-Stab

Elektroofen, 30-mm-Durchmesser-Stab KLINGENSTEIN, TH.: Stahl u. Eisen Bd. 59 (1939) S. 1288.
Kupolofen, 20-mm-Durchmesser-Stab Mittel aus je 4 Schmelzen, zusammen 16 Werte.
Kupolofen, 30-mm-Durchmesser-Stab

Elektroofen } Sulzer A.-G. (vgl. E. PIWOWARSKY: Der Eisen- und Stahlgu8, Abb. 82 u. 191, Diissel-

Kupolofen dorf: GleBerei-Verlag 1937): zusammen 5 Werte.

SandguB PIWOWARSKY, E.: GieBerei Bd. 24 (1937) S. 97. Hochfrequenzofen. 58 Werte aus

Kokillengu3 14 Schmelzen.

v. KERPELY, K.: Stahl u. Eisen Bd. 45 (1925) 8. 2004. Duplexbetrieb. Jeder Punkt Mittelwert von 12
bis 30 Einzelwerten, zusammen 84 Werte. (Schrottzusatz bis 30%.)

CORSALLI-GILLES: GieBereiztg. 1926. Kupolofen. 9 Werte.

KLEIBER, P.: Krupp. Mh. Bd. 8 (1927) 8. 110. 10 Werte.

EMMEL, K.: Stahl u. Eisen Bd. 45 (1925) 8. 1466. Kupolofen. 24 Schmelzen, jeder Punkt Mittel von
je 4 Werten, zusammen 96 Werte.

Hanemann-Borsig: FlammofenguB (vgl. E. PIWOWARSKY: Hochwertiger GrauguB, S. 280. Berlin:
Springer 1929). Mittelwerte aus insgesamt 160 Schmelzungen.

TRRESBERGER, C.: Geriittelte Bisensorten (vgl. E. PIWOWARSKY: Hochwertiger GrauguB, S. 282.
Berlin: Springer 1929). 9 Werte.

Sandgufl } BROHL, W.: Diss. Aachen 1938, Hochfrequenzofen. 17 Mittelwerte aus je 2 Proben ge-

KokillenguB glitht, 17 Mittelwerte aus je 2 Proben.

KLINGENSTEIN, TH.: Z. VDI 1926, S.387. 4 Werte Olofen.

v. FRANKENBERG, A.: Vortrag GieBerei-Kolloquium Aachen 1939. Niederfrequenz-Induktionsofen.
Mittel aus je 10 Schmelzen, insgesamt 240 Einzelwerte.

PIWOWARSKY, E.: GieBerei Bd. 27 (1940) 8. 26.
Kupolofen 20 Werte aus 10 Schmelzen.
Duplexbetrieb 24 Werte aus 6 Schmelzen,

TEdelguBverband: Gemeinschaftsversuche. 6. Arbeitssitzung vom 16. Juni 1930. Mittelwerte aus je 35
bis 48 Schmelzen, insgesamt 359 Schmelzungen.



Der EinfluBl erhéhter Abkiihlungsgeschwindigkeit. 167

Jedenfalls stellen einige wenige, besonders gut gefiibrte deutsche EisengieBlereien
heute laufend aus dem Kupolofen Eisenqualititen her, die in den meisten roh-
stoffméfig giinstiger dastehenden Kulturlindern im allgemeinen nur mit legierten
Gulleisensorten erreicht werden.

Auf Grund der Versuche von A. v. FRANKENBERG (24) darf man ferner an-
nehmen (vgl. Kapitel VIIi), dal der durch netzférmige Graphitausbildung in
Abb. 264 gekennzeichnete Abfall der Festigkeitswerte nur bei Wanddicken unter
etwa 30 mm auftreten wird, wiahrend bei Wanddicken von 40 mm und dariiber
mit einer allméhlichen Abmilderung des Festigkeitsabfalls bis zu dessen volligem
Verschwinden zu rechnen ist (vgl. auch Kapitel VIIh und Abb. 224).

Interessant in Abb. 205 ist auch die starke Streuung der Festigkeitswerte der
nachbehandelten Eisensorten in dem Bereich links einer Summe C 4% Si=2,8%.
Das gilt sowohl fiir Sand- als auch fir Kokillengu. In dem Bereich zwischen
C—+ % Si=2,5 bis 2,8% ist die Streuung der Festigkeitswerte sogar noch wesent-
lich ausgeprigter als in den naheutektischen Eisensorten. Hier ist also der Ein-
fluB der Graphitausbildung bzw. der Einflul geringer (eutektischer) Graphit-
mengen auf die spitere Lage der Temperkohle nach erfolgtem Glithen von noch
durchschlagenderer Bedeutung fiir die Festigkeitseigenschaften des Gufeisens
als beim grau erstarrten GuBeisen, eine Tatsache, welche vor allem fiir die Ver-
hiltnisse beim GieBlen in Dauerformen von besonderer Bedeutung ist.

g) Der Einflul erhéhter Abkithlungsgeschwindigkeit.
(GuB in Dauerformen, SchleuderguBl, SpritzguB3.)

Auch beim GieBen in Dauerformen ist eine perlitische Grundmasse nur bei
genauester Regelung der Abkiihlungsgeschwindigkeit, der Legierungszusammen-
setzung und der Schmelzbehandlung zu erreichen. Bekannt sind die Dauerform-
verfahren nach H. RoLiE (15), A. H. ScewaARrTz (16) und E. Horrey (17). E. K6TT-
GEN (18) hat die bei Erstrebung eines feingraphitischen GuBeisens mit perlitischer
Grundmasse zu beriicksichtigenden Faktoren herausgestellt, wobei er 2 bis 3 kg
schwere Schmelzen aus dem Hochfrequenz-
bzw. Tammann-Ofen der chemischen Zu-

sammensetzung :
C=35% P=04%
Si=2,5% 8$=01%
Mn = 0,4%

in Dauerformen aus Graugul} vergol, Hier-
bei ergab sich, dafl zur Herstellung eines gut
bearbeitbaren Gusses die Wandstirke der
Dauerform etwa 6 mm nicht iiberschreiten
diirfte, da andernfalls in zunehmendem
Mafe freier Zementit auftritt und die Brinell- . . ;
hirte der GuBstiicke schnell ansteigt (Abb. A 200 e iharts EE"‘{?EZ”‘T%‘E@?T e aut die
206). Da aber aus mechanischen Griinden

stirkere GieBformen verwendet werden miissen, so ergibt sich die Notwendig-
keit einer Vorwdarmung der GieBformen. Mit Sicherheit 1iBt sich ein gut be-
arbeitbarer Guf nur bei einer Vorwirmung von 400 bis 5000 erzielen (Abb. 207).
Bei 3000 tritt noch Zementit auf, der die Bearbeitbarkeit in Frage stellt. Im
Rahmen von Versuchen mit einer 50 mm starken Kokille .und AbgieBen von
Flachstiben, Rundstiben und Rohrstiicken ergab sich, daB mit steigender
GieStemperatur die Graphitausscheidung zunimmt und die Hérte fillt (Abb. 208).
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Dies hiingt eng zusammen mit der lingeren Dauer der Haltezeit fiir die eutek-
tische Kristallisation. Was die GieBtemperatur betrifft, so nimmt die Graphit-
abscheidung mit zunehmender GieBtemperatur bei gleichbleibender Uber-
hitzung der Schmelze zu (Vorwérmung der Form), wihrend bei zunehmender
Uberhitzung unter der Bedingung: GieBtemperatur = Uberhitzungstemperatur
durch den bekannten EinfluB der Uberhitzung (vgl. Kapitel VIIh) die Graphit-

Abb. 207. Einflu der Formvorwirmung auf die Abb. 208. EinfluB der GieBtemperatur auf die Brinell-
Brinellhirte (E. KOTTGEN). hiirte (E. KOTTGEN).

bildung abnimmt, wie schematisch in Abb. 209 zum Ausdruck gebracht wurde.
Anstriche der Kokillen (z. B. mit einem Gemisch von Wasserglas und Ton) ver-
ringern die Endhirte des GuBstiicks betrichtlich gegeniiber dem Gebrauch einer
blanken Kokille. Abkiihlen der erstarrten Stiicke in Luft erhoht, Abkiihlen in
Asche vermindert dagegen die Endhirte stark. Was die Abkiihlungsgeschwindig-
keiten einer Legierung der oben gekennzeichneten Zusammensetzung betrifft, so
ergeben sich nach KéTTcEN folgende kritische Abkiihlungsgeschwindigkeiten im

Abb. 209. Schematische Darstellung von GieB- Abb. 210. Zerfall des Zementits abhingig von Gliih-
und Uberhitzungstemperatur (E. KOTTGEN). temperatur und Gliihzeit (E. KOTTGEN).

Intervall von 809 iiber dem Erstarrungspunkt bis zur beendeten Erstarrung zwecks
Erzielung nachstehender Gefiigearten:

Ledeburit . . . . . . . . . . . .. itber 500°/min
Eutektischer Grapbit . . . . . . . . iiber 300°/min
Feinblattriger Graphit. . . . . . . . iiber 200°/min
Grobblattriger Graphit . . . . . . . unter 200°/min

Abb. 210 zeigt die Zeit, die in Abhingigkeit von der Temperatur notwendig
war, um im Gefiige vorhandenen Ledeburit zum Zerfall zu bringen.

Wenn man aus bestimmten Griinden eine rein ferritische Grundmasse er-
zielen will, so werden die GuBstiicke nach dem Gliihen nicht an der Luft zum Er-
kalten gebracht, sondern im Ofen langsam auf Temperaturen von etwa 700 bis
6500 abgekiihlt. Das alsdann entstehende rein ferritische Gefiige 158t den Einflu$l
des GieBens in Kokille besonders gut erkennen, wie Abb. 211 und Abb. 212 nach
ahnlichen Versuchen des Verfassers an einem Eisen mit 3,2% C und 22% Si
zeigt. Man sieht, daB durch den GuB in Kokille der Graphit in feineutektischer
Gefiigeanordnung zur Ausbildung gelangt ist. Das Verdienst, zuerst auf Basis
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schneller Abkiihlung in kalte oder handwarme Kokillen systematisch diese Ge-
fiigeart erzeugt zu haben, gebithrt E. Scutz (19), der allerdings fiir seine ersten
Versuche ein kohle- und siliziumreicheres Eisen (3 bis 3,56% Si bei etwa 3 bis
3,3% C) verwenden mulite, um seine GuBstiicke tiberwiegend grau zur Erstarrung zu
bringen. Das gelingt natiirlich um so leichter, je dickwandiger die herzustellenden
GuBstiicke sind, wie auch aus Abb. 213 nach TH. KLINGENSTEIN (20) hervorgeht.

Abb. 211. GuBeisen mit 3,2% C und 2,2% Siin Sand Abb. 212. GuBeisen mit 3,2% C und 2,2% ®i in
gegossen und ferritisch gegliiht. ¥V = 500 (E. PI- Kokille gegossen und ferritisch gegliiht. ¥V = 500
WOWARSKY). (E. PIWOWARSKY).

Trotz des iiberwiegend ferritischen Gefiiges ergaben derartige in Kokille ge-
gossene Stiibe Zugfestigkeiten von etwa 36 kg/mm?2 bei Biegefestigkeiten bis zu
85 kg/mm? Die diinne harte Randschicht mufBte allerdings vorher entweder
abgeschliffen oder durch kurzes Erhitzen auf 800 bis 850° weichgegliiht werden.
Der Vorgang der Graphitbildung ist hier so zu verstehen, da durch die starke
Unterkiithlung die Graphitkristallisation im Ge-
biet hoher spontaner Kernzahl vor sich geht,
oder daB in dem durch die starke Unterkiih-
lung fein zur Ausscheidung kommenden Lede-
buriteutektikum das Karbid trotz der schnellen
Abkithlungsgeschwindigkeit noch zerfallen kann,
und zwar vermdge des hohen Siliziumgehaltes
und der durch den letzteren wesentlich ge-
hobenen (vgl. S. 82ff. und Abb. 49) Erstarrungs-
temperatur des Gusses. Die groBere Festigkeit:
der ferritischen Grundmasse ist durch den
hohen Siliziumgehalt (Siliziumferrit) bedingt.

So konnte z. B. P. PAGLIANTI (29) feststellen, daf3
die Zugfestigkeit eines weichen FluBeisens durch
Zusatz von 2,4% Si von etwa 30 kg/mm? auf
ca. 56 kg/mm? stieg, wobei allerdings die Deh-
nung von ~ 30% auf 18% a,bnahm, die Hirte Abb. 213. EinfluB der Wandstérke auf die
dagegen von ~ 115 auf 260 BE stieg (Abb. 92). Prreibirte ir verctone,, S Gehlte

Auf dhnliche Erscheinungen sind auch die

besseren mechanischen Eigenschaften von SchleuderguB (in gekiihlte Kokillen)

gegeniiber dem iiblichen SandguB8 zuriickzufithren, was praktisch insbesondere
fiir die Rohrfabrikation Bedeutung hat (26).
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Zahlentafel 34. EinfluB8 der Ausbildung des Graphits auf die
(Die Ergebnisse der Festigkeitspriifung sind

.;f Chemische Zusammensetzung
g

G Werkstoff Behandlun, Gra-| o

2 e g C | phit Si | Mn| P S

Nr. % | % | % | % % %
1 | KupolofenguBl . | a) in Sand gegossen. . . . . — 13,01

b) in heiBe Form gegossen. . |3,69 |3,31 1,63 0,68 |0,60 |0,061
¢) in Kokille gegossen u. 6 Std.
bei 800 bis 850° geglitht . . | — l 365 — | — — —
2 | Elektroofengul . | a) in Sand gegossen. . . . . — \2,63 - | — — —
b) in heiBe Form gegossen. . | 3,36 |3,00|1,98 | 0,95 | 0,025 | 0,016
¢) in Kokille gegossen u. 6 Std. \ .
bei 800 bis 850° geglitht . . | — 1327 — | — | — —
3 | ElektroofenguBl . | a) in Sand gegossen. . . . . — (251 — | — | — —
b) in heiBe Form gegossen. . | 3,27 2,84 (1,90 | 0,93 | 0,021 | 0,020
¢) in Kokille gegossen u. 6 Std. “
bei 800 bis 850° geglitht . . | — [3,13] — | — — —
4 | ElektroofenguBl . | a) in Sand gegossen. . . . . — 12,07 — | — — —
b) in heiBe Form gegossen . |2,79 | 2,31 | 1,85 | 0,86 | 0,027 | 0,028
¢) in Kokille gegossen u. 6 Std.

bei 800 bis 8500 geglitht . . | — 2,74 — | — — —
5 | ElektroofenguBl . | In Kokille gegossen u. 6 Std. |
bei 800 bis 850° gegliht . . |2,70 12,30 1,55 | 0,99 | 0,038 | 0,023

Die mechanischen Eigenschaften von geschleudertem GufBeisen sind wesent-
lich giinstiger als die von Sandguf} gleicher Schmelzung; insbesondere erfahren
Biege- und Zugfestigkeit eine starke Steigerung (vgl. Kapitel XX VIIh).

AnschlieBendes 20 bis 40 min langes Glithen bt auf in metallische Formen ge-
schleuderte GuBstiicke einen giinstigen Einflul} aus, indem es einen Gefiigeausgleich
herbeifithrtundinsbesondere die durchAbschreckung eingetreteneHartung beseitigt.

Das Schleudern fiihrt vielfach eine Entmischung der Gefiigebestandteile herbei.
Insbesondere seigern die festigkeitsvermindernden Stoffe, Sulfide und iibereutek-
tischer Graphit, auf der Innenoberfliche von zylindrischen Hohlkérpern in sol-
chem Mafle aus, dal von einer teilweisen Abscheidung gesprochen werden kann.
M. E. VRoONEN (32) hat eine Schleudervorrichtung zur Verbesserung der Eigen-
schaften von Roheisen in Vorschlag gebracht, die sich dem ununterbrochenen
Ablauf des Roheisens wihrend eines Hochofenabstichs gut anpafit. Dabei er-
gaben sich Festigkeitssteigerungen bis auf das Dreifache der Werte des nicht ge-
schleuderten Eisens.

Beim Hurst-Ball-Schleuderverfahren (27) benutzt man heie Formen (Kokil-
len), welche durch die Eigenwirme der gegossenen Stiicke auf Temperatur ge-
halten werden. Beim Schleudern von Automobilzylinderbiichsen, kleineren Kol-
benringen usw. erreicht die Kokillentemperatur (28) etwa 500° (heute bis 6509).
Bei denjenigen Schleuderguliverfahren, welche zur Vermeidung des Nachglithens
mit geschlichteten oder sandausgekleideten Drehkokillen (sand-spun-Verfahren)
arbeiten, diirfte der Vorteil der schnellen Abkiihlung mehr und mehr nachlassen.
Bemerkenswert ist die Angabe von J. E. Hurst (28), dal ein hoherer Mangan-
gehalt (0,4 bis 1,2%) im SchleuderguB wohltuend im Sinne einer Verminderung
der weillen Schreckzone sich auswirkt.

Das Graphiteutektikum tritt ibrigens nach TH. KLINGENSTEIN und F. GREI-
NER (29) in den Randzonen eines jeden Sandgusses infolge der dort groBeren Ab-
kiihlungsgeschwindigkeit auf.
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Festigkeitseigenschaften des grauen GuBeisens (BARDENHEUER).
das Mittel aus je zwei Kinzelwerten.)

Biege- Durch- Zug- Brinell-
Form des Gefiige der festigkeit i festiokeit | DehOUNg | Ty ok
Graphits Gound masse estigkei biegung estigkei arte
j kg/mm? mm kg/mm? % 10/3000/30
grob Perlit 27,7 10,1 é 16,5 —_ 160
sehr grob Perlit u. Ferrit 26,0 7,2 13,9 — 133
feines
Eutektikum Ferrit 54,4 16,4 19,2 — 146
grob Perlit 45,2 19,4 24,1 — 183
sehr grob Perlit u. Ferrit 30,3 10,1 18,9 — 136
feines
Eutektikum Ferrit i 52,0 22,0 23,8 0,8 134
grob Perlit 42,5 16,8 j 25,2 — 180
sehr grob Perlit u. Ferrit 35,2 10,2 20,9 — 142
feines |
Futektikum Ferrit l 60,2 52,1 | 30,1 1,2 136
grob [ Perlit 50,8 12,8 37,7 — 198
sehr grob | Perlit u. Ferrit | 45,1 8,4 33,1 — 174
Knétchen Ferrit ‘ 74,5 167,8 43,2 8,2 146
Knétchen Perlit u. Ferrit l 91,6 94,0 40,0 \ 3,0 190

Heute hat sich auch fiir GrauguB3 das GieBen in vorgewdarmte Kokillen dort
eingefithrt, wo es sich um die Herstellung hoher Stiickzahlen handelt, z. B. bei
der Herstellung von Pumpenteilen, kleinen Druckzylindern usw. Die Herstellung
der zugehorigen Kokillen, deren Bemessung, Teilung, Schlichtung usw. erfordert
allerdings groBe praktische Erfahrung und metallurgische Sorgfalt.

Soll die Abkiihlungsgeschwindigkeit beim GuB in Dauerformen stark ab-
gemildert werden, so verwendet man Formen aus Eisen oder Gufleisen, die eine
diinne Auskleidung mit feuerfestem Material tragen, das wiederum durch eine
dicke RuBschicht geschiitzt wird (33). Letztere wird meistens durch Azetylen-
brenner kurz vor dem Einlegen der Kerne aufgebracht und betrigt bis zu 0,8 mm
Dicke. Auch Asbest in folgender Mischung:

2 bis 4 Teile Asbest, 2 Teile Quarzsand,
2 bis 3 Teile gemahlener Ton, 2 Teile Schamotte,
2 bis 3 Teile Kaolin, 2 Teile magerer Formsand,

1 Teil Koksmehl,

je nach Wandstirke der GuBstiicke, soll sich als Dauerformmaterial ausgezeichnet
eignen (34).

Eine theoretisch eingehende und auch in ihrer praktischen Auswertung be-
deutungsvolle Arbeit zur Theorie der Erstarrung von Gufistiicken hat N. CHWORI-
NOFF (30) geschrieben. Von den Arbeiten, die den EinfluB der Graphitausbildung
in Abhéngigkeit von der Abkiihlungsgeschwindigkeit systematisch aufzeigten, ist
nach wie vor die schon &ltere Arbeit von P. BARDENHEUER (37) immer noch
die bedeutendste (vgl. Zahlentafel 34).

Spritzgul, d.h. das Einfiihren von fliissigem GuBeisen in Dauerformen
unter héherem Druck, wird in EisengieBereibetrieben noch kaum betriebsmiBig
vorgenommen. Dies ist verstindlich angesichts der Schwierigkeiten bei der
Schaffung geeigneter Warmhalteeinrichtungen fiir das relativ hochschmelzende

GuBeisen. Nach Hers (35) soll SpritzguB von Gufleisen erstmalig von S. PRICE
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WEeTHERILL durchgefiihrt worden sein. Die hierzu benutzte Apparatur ist bei der
Wetherill Engineering Co. in Philadelphia, Pa. entwickelt worden. Die eigentliche
SpritzguBeinrichtung wurde von der Alan Wood Steel Co. in Conshohocken, Pa.
hergestellt. Sie arbeitet mit relativ geringen Luftpressungen von nur 20 pds/squ.
inch = etwa 1,4 kg/mm?. Die SpritzguBform besteht dabei aus GuBeisen mit kalt-
gewalzten Stahleinlagen an den Innenseiten der SpritzguBform. Das fliissige GuB-
eisen befindet sich in einem Graphittiegel von etwa 200 kg Fassung (Abb. 214).
Das Metall tritt durch das Mundstiick D und das Ventil F (beide aus Silizium-
karbid) in die Form ein. H ist ein Stahlmantel von 1071 mm Durchmesser bei
1045 mm Hohe. Bei J sind Offnungen fiir Gas- bzw. Olbrenner. Bei L (aus Sili-
ziumkarbid) sitzt die Spritzguliform auf. M ist der ZufluB fiir das flissige Gul3-
eisen. NV ist ein luftgekiihltes Abschlufirohr von 254 mm (1 inch) Durchmesser.
Der PreBluftzylinder zur Erzeugung des nétigen Luftdrucks dient auch zum Heben
und Senken der SpritzguBform auf das Mundstiick L. Bei einer Tiegelkapazitit
von etwa 200 kg konnen in einem Arbeits-
gang etwa 170 kg Eisen verarbeitet werden,
wenn die Einzelstiicke ein Gewicht von
iiber 28,5 kg besitzen. Das Einzelgewicht
der zu verspritzenden Gegenstinde soll
nicht unter 2,3 kg betragen. FafBit die
SpritzguBform 4 gleichartige GuBstiicke,
so dauert der Guf ungefihr 45sec. Die
obenerwahnte amerikanische Firma hat
schon mit Erfolg folgende Teile in SpritzguB3
hergestellt:
Ventilteile im Einzelgewicht von etwa 16
bis 18 kg;
Radiatorenglieder (432 mm lang und etwa
100 mm breit). Der Guf} erfolgte hierbei
Abb. 214. SpritzguBform fiir GuBeisen (HERB). unter Verwendung von Sandkernen.
Ferner: Ventilflanschen, Pumpenroto-
ren, Lagerringe, Luftkompressorkolben usw., wobei auch bereits zwecks Armie-
rung stidhlerne Teile eingelegt worden waren.

Blasen, Schrumpfrisse usw. sollen bei diesem Verfahren kaum auftreten (?).
Das Korn des gespritzten GuBeisens ist sehr fein, die Oberfliche sehr glatt.
Bearbeitungszugaben sind nur wenig oder gar nicht erforderlich. Die Genauig-
keitsgrenzen liegen bei =+ 0,005inch (= 0,0127 mm). SpritzguBleisen muB bei
1475 bis 1525°, in Sonderfillen bei Temperaturen bis zu 1625° vergossen werden
gegeniiber normalen Gietemperaturen von 1300 bis 1425°. Die Zugfestigkeit ver-
spritzten GuBeisens betrug dabei rd. 37,5 kg/mm? gegen etwa 23,5 kg/mm? des
gleich zusammengesetzten, jedoch in Sandformen vergossenen GuBeisens.
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h) Der EinfluB der GieBtemperatur und die Bedeutung der
Schmelziiberhitzung.

Uber den EinfluB der GieBtemperatur auf die Graphitbildung, das Gefiige und
die mechanischen Eigenschaften von Roh- und GuBeisen gingen die im Schrifttum
vertretenen Ansichten friither sehr weit auseinander (7). So fand L. LoNGMUIR (2),
daB eine mittlere GieBtemperatur die besten mechanischen Eigenschaften ergibt.
W. H. HaTrienp dagegen fand, daB die hochste GieStemperatur stets die besten
Werte ergab. Es sei allerdings bemerkt, da8 HATFIELD mit verhaltnisméiBig diinnen

Versuchsstiben arbeitete (24-9 mm). HATLSTONE (3) stellte an einem Eisen mit
3,24% Ges.-C, 1,87 % Si,

0,30% Mn, 1,4% P und Zahlentafel 35.
0,1% S mit zunehmen- GieB- .
der Gieﬁtemperatur bis Prlg_be- temperatur Geb.-C Graphit Ges.-C
1425° (hhere Tempera- T oC % % %
turen wurden damals > 1200 0.406 5 840 4 246
noch nicht in Betracht 3 1390 0,399 2,862 3,261
gezogen) eine deutliche 4 1386 0,365 2,891 3,256
Abnahme des prozentu- 5 1361 0,366 2,915 3,281
alenGraphitgehaltes und 6 1348 0,357 2,926 3,283
eine Besserung der Fe- T 1330 0,340 2,951 3,201
stigkeitseigenschaften 8 1302 9,308 2,987 3,295
g g 9 1272 0,293 3,012 3,305
fest (vgl. Zahlentafel 35). 10 1264 0,186 3,126 3,312
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Zu dhnlichen Ergebnissen kamen auch K. Hoxpa und T. Murakami (4), welche als
Ursache fiir die zunehmende Karbidbildung eine abnehmende Gasentwicklung der
Schmelze und damit ein Zuricktreten der katalytischen Reaktion: CO, - Fe,C
=2C0+3Fe und 2C0=CO0, - C zugrunde legten. Im Gegensatz zu diesen For-
schern fand L. NorTHCOTT (5) an einem Eisen mit 3,4 % Ges.-C, 1,4% Si, 0,9% Mn,
1,07% P und 0,09% S bei zunehmender GieBtemperatur (von 1210 bis 14109)
eine Zunahme des Graphitge-

Zahlentatel 36. haltes von 2,5 auf 2,84% (be-

GlieB3- Brinellhirte Graphit % zogen auf den Rand der
temperatur Schmelzproben), wenn Proben
°C Mitte Rand | Mitte Rand aus dem gleichen Tiegel in
1410 170 138 2,80 2,84 verschiedenen Stadien der Ab-
g?g igg igg ;’gg g,gg kithlung vergossen wurden
1240 174 138 2,87 2,56 (Zahlenéafel 36). q
1210 179 159 2,718 2,50 P. OperEOFFER und H.

STEIN (6) fanden beziiglich der
Zug- und Biegefestigkeit als giinstigsten Wert der GieBtemperatur 1240 bis 1250°;
die Hérte verhielt sich &hnlich. Die spezifische Schlagarbeit sank mit abnehmen-
der GieBtemperatur stetig. Die Schwindung (aus dem Stabdurchmesser errechnet)
nahm ebenfalls mit der GieBtemperatur ab. Beim VergieBen unter 1200° trat
leicht starke Blasenbildung auf. Die verwendeten Eisensorten hatten ungefihr
folgende Zusammensetzung : Ges.-C=3,3 bis 3,7 %, Si=1,68 bis 1,88 %, Mn = 0,32
bis 1,30%, P=0,57 bis 1,02% und S=0,083 bis 0,107%. Der Graphitgehalt
wechselte zwischen 2,60 und 2,98%. Die in letztgenannter Arbeit mitgeteilten
Ergebnisse konnen allerdings hinsichtlich des Einflusses der GieBtemperatur auf
die Graphitbildung nur mit Einschrinkung ausgewertet werden, da die ge-
wihlte Temperaturspanne (1170 bis 1310°) viel zu gering war.

Geht man von der wohl kaum umstrittenen Tatsache aus, dafl die mit stei-
gender Eisentemperatur zunehmende Vorwérmung der Gieform den Temperatur-
abfall im Intervall der eutektischen Erstarrung verzogert, so wiire ganz allgemein
mit zunehmender GieBtemperatur eine Begiinstigung der Graphitbildung zu
erwarten (7). Die wiederholt gemachten gegenteiligen Beobachtungen lieBen aber
vermuten, daf3 die Graphitbildung von mindestens zwei gegensitzlich sich aus-
wirkenden, damals noch unbekannten Umstéinden abhingig sein miisse.

Tatsdchlich haben dann die Arbeiten von E. PtTwowARSKY (8) an kohlenstoff-
reicheren Legierungen (3,23 bis 4,01 %) gezeigt, daf die Neigung zur graphitischen
oder weilen Erstarrung auch von der Schmelzbehandlung (Schmelz- bzw. Be-
handlungstemperatur im Schmelzflul und der Dauer dieser Behandlung) der
Eisensorten abhingt. E. PTwowARSKY benutzte fiir seine ersten Versuche in den
Jahren 1923/24 als Ausgangswerkstoff ein weifles schwedisches Holzkohlenroh-
eisen folgender Zusammensetzung: 4,01 % Ges.-C., 0,063 % 8i, 0,13% Mn, 0,019%P
und 0,075% S. Simtliche Schmelzen wurden in einem gegen Luftzutritt geschiitz-
ten Tammann-Kohlerohrofen ausgefiihrt, und zwar Versuchsreihe I im Gra-
phittiegel, Reihe 11 und 111 dagegen im Magnesiatiegel unter Zusatz von etwas
reiner Elektrodenkohle. Das Gewicht der einzelnen Schmelzen betrug bei diesen
ersten Versuchen je 50 g. Wahrend der Schmelzversuche der Reihe I und 111
wurde die Apparatur unter Stickstoffatmosphéire gebracht. Die Schmelzen
wurden bis auf die angegebene Temperatur iberhitzt und mit genau 3%min
abgekiihlt (Regelung durch Stromdrosselung), ungefihr 20 bis 30° unterhalb des
eutektischen Haltepunktes mit dem Tiegel in Wasser getaucht und abgeschreckt.
Die Temperaturmessung geschah optisch. Wihrend der Abkiithlung wurde bei
1200° ein auf eben diese Temperatur vorgewdrmtes Thermoelement in die
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Zahlentafel 37. Ergebnisse der Versuchsreihen.

Temp. °C 1153 | 1250 | 1475 | 1550 | 1600 | 1810

GesC %. . . . . . 401 | 470 | 520 | — | 574 | 600 .
Geb-C % . . . . . 183 | 219 | 343 | — | 320 | 214 } Reihe
Ges.C %. . . . .. 401 | 460 | 430 | 425 | 420 | 380 [\ poo g
Geb.C % . . . .. 1,22 | 1,28 | 243 | 1,28 | 1,15 | 073 e
Ges.C %. . . ... 401 | 510 | 500 | = | 480 .
Geb-C % . . . . . 068 | 08 | 176 | — | 118 } Reihe 111

Schmelze eingefiithrt, um mit Hilfe der Abkiihlungskurve die Lage des eutektischen
Haltepunktes zu beobachten. Die Ergebnisse der drei Versuchsreihen sind in
Zahlentafel 37 sowie in Abb. 215 zum Ausdruck gebracht. Die eigentiimliche
Charakteristik der Kurven war unabhéngig
von der Art der Versuchsfilhrung, sofern
diese in den einzelnen Schmelzreihen gleich-
blieb. Die Kurven zeigten, daf3
1. der (eutektische) Karbid-Kohlenstoff-
Gehalt mit der Uberhitzungstemperatur bis
ungefihr 1500° zunahm,
2. eine weitere Steigerung der Uberhit-
zungstemperatur bis etwa 1800° hingegen die
(eutektische) Graphitbildung begiinstigte.
Mit demselben schwedischen Roheisen
wurden in Magnesiatiegeln ohne Kohlezusatz
ferner einige Schmelzen im Gewicht von je
100 g durchgefiihrt bei steigenden Tempera-
turen bis etwa 1650° und zunehmender
Haltezeit bei den gewéhlten Versuchs-
temperaturen. Das Abschrecken geschah hier
in allen Féllen bei 1000°. Zahlentafel 38 und o )
Abb. 216 zeigen die analytischen Ergebnisse Schmetsc aut don geb. Kohlenstotteeratt (b e
dieser Versuche. Es geht daraus hervor, dafl WOWARSKY).
1. eine Wendetemperatur in Ubereinstimmung mit den Vorversuchen bei
annahernd 1500° auftrat,
2. unterhalb der Wendetemperatur zunehmende Schmelzdauer auf die Kar-
bidbildung in demselben Sinne wirkte wie eine zunehmende Schmelziiberhitzung.
Fir die weiteren Versuche

wurden etwa 1,2 kg schwedi- Zahlentafel 38.

sches Roheisen unter Zusatz Uber- Dauer

von etwas hochprozentigem  hitzungs- [der Uber- Analyse

Ferrosilizium im Gastiegelofen —temperatur | hitzung

umgeschmozen. Die so erhal- °C min | Ges.-C % |Graphit % Geb.-C %

tene Schmelze wurde in einer 1250 5 4,0 2,50 1,50

getrockneten Form zu Stében 1250 20 3,95 1,40 2,55

von 20 mm Durchmesser ver- 1350 5 4,01 1,99 2,02

gossen. Die Durchschnitts- 1350 20 3,91 0,78 3,13
lyse dieser neuen Legie- 1500 > 3,88 1,28 260

analy: g 1500 20 3,80 2,45 3,35

rung war: 3,6% Ges.-C, 2,4% 1650 5 3,82 2,77 1,05

Si, 0,13% Mn, 0,019% P und 1650 20 3,74 2,24 1,50

0,075% 8. Von diesem Eisen
wurden je 120 g im Tammann-Kurzschlufiofen unter Verwendung von reinen
Tonerdetiegeln bei moglichster Verhinderung von Luftzutritt mit einer Er-
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hitzungsgeschwindigkeit von stets 25 bis 30%/min eingeschmolzen, auf bestimmte
steigende Temperaturen iiberhitzt, 1 min auf der gewiinschten Hochsttemperatur
belassen und mit 50 bis 60%min abgekiihlt. Bei 1050° wurden die erstarrten
Schmelzen aus dem Ofen genommen und in Kieselgur der weiteren Abkiihlung

iiberlassen. Die Temperaturmessung geschah

mit Hilfe eines geeichten

Ardometers. Von den er-

kalteten Schmelzen wur-

den fiir die Analyse ein-

wandfreie Durchschnitts-

proben entnommen. Die

Ergebnisse dieser Ver-

suche gibt Zahlentafel 39

sowie Abb. 217 wieder.

Auch hier war der gleiche

Verlauf der Kurven wie AbP,217 Wirkusg c-

Wirk imer 1 Haltezolt frither zu beobachten mit gzhaltesaltlfdie(vlge;ge-
. . Wirkung einer lingeren Haltezei N mperatur TWO-
ADb. B hmelatiul dem Unterschied, da der emp

im SchmelzfluB (PIWOWARSKY), WARSKY).
Bereich der XKarbidum-
kehr bei rund 1400° lag, durch den Siliziumgehalt von etwa 2,3 bis 2,4% dem-
nach um etwa 70 bis 100° erniedrigt worden war.

Zahlentafel 39. Siliziertes Eisen.

Erhitzungs- Erhitzungs- Analyse

temperatur dauer
oC min Ges.-C % | Graphit % | Geb.-C % Si %
1200 1 3,46 3,34 0,12 2,36
1300 1 3,54 3,25 0,29 2,35
1360 1 3,29 2,83 0,46 2,33
1400 1 3,32 2,83 0,49 2,35
1500 1 3,32 3,03 0,28 2,34
1600 1 3,23 3,12 0,11 2,30

Um auch bei diesen Versuchen den Faktor Zeit zu beriicksichtigen, war unter
gleichen Bedingungen, wie vorher mitgeteilt, eine neue rund 1,2 kg schwere
Ausgangsschmelze hergestellt worden, die sich von der ersten nur durch einen
etwas hoheren Siliziumgehalt unterschied (2,6 gegen 2,4% Si). Mit dieser Le-
gierung wurden die Versuche unter den gleichen oben erwdhnten Bedingun-
gen durchgefiihrt mit dem Unterschied, daBl nur drei die extremsten Kurven-
punkte erfassende Temperaturen beriicksichtigt und auf den Héchsttemperaturen

Zahlentafel 40. Siliziertes Eisen.

Erhitzungs- Erhitzungs- Analyse

temperatur dauer
oC min Ges.-C % | Graphit % Geb.-C % Si %
1200 1 3,60 3,55 0,05 2,59
1400 1 3,51 3,35 0,16 2,53
1600 1 3,54 3,50 0,04 2,55
1200 5 3,56 3,38 0,18 2,561
1400 5 3,42 3,08 0,34 2,49
1600 5 3,44 3,37 0,07 2,50
1200 20 3,52 2,83 0,69 2,49
1400 20 3,44 2,53 0,91 2,49
1600 20 3,38 2,75 0,63 2,47
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je 1 min, 5 min und 20 min gehalten wurde. Zahlentafel 40 und Abb. 218 geben
das Ergebnis wieder, aus dem hervorgeht, da lingeres Gliithen im Schmelz-
fluBbeimittleren Temperaturenim gleichen Sinnesich auswirkte wie
eine hoher getriebene Schmelziiberhitzung.

Der Wendebereich lag bei allen drei Versuchsreihen wiederum auf etwa
gleicher Hohe und die Verschiebung der Einzelkurven war dieselbe wie bei den
Versuchen mit dem unlegierten schwedischen Eisen (Abb. 216).

Fiir die Beobachtung, dal offenbar bei jedem Roh- oder GuBeisen unter
gewissen Versuchsbedingungen ein bestimmter kritischer Temperaturbereich
bestehe, bei dessen Uberschreiten das fliissige Eisen in zunehmendem MafBe die
Neigung erhdlt, grau zu erstarren, erschien es seinerzeit schwierig, eine geeignete
Erklirung zu finden. Versuchte man die mit zunehmender Uberhitzungstempera-
tur zundchst abnehmende Neigung des Eisens, grau zu erstarren, mit dem all-
méihlichen Verschwinden ungeléster Graphitanteile zu erkldren, so ent-
zog man sich damit der Moglichkeit, fiir die Umkehrung der Kurve nach Uber-
schreiten der kritischen Wendetemperatur eine Erklirung zu geben; lediglich
fiir den untersten Teil der Kurvendste konnte eine solche Ursache auf Grund
zahlreicher dhnlicher Beobachtungen und Arbeiten
von E. J. B.KARsSTEN (9), A. LEDEBUR (10), R. RUER
usw. als mitbeteiligt angenommen werden.

Um fiir die Beobachtung der Wendetemperatur
wenigstens eine hypothetische Erklirung zu geben,
vermutete seinerzeit E. Piwowarsky die Existenz
eines mit der Temperatur verdnderlichen Gleichge-
wichtszustands zweier Molekiilarten im fliissigen Eisen,
der sich jedoch infolge geringer Reaktionsgeschwin-
digkeit erst bei lingerer Erhitzungsdauer einstelle. Es sy}, 218, Wirkung zunehmender
lag nahe, diese beiden molekularen Moglichkeiten als Uberhitz‘g’f}ig‘;ﬁ;‘;f‘ (Prwo-
die karbidische und die elementare Kohlenstoff-
anordnung zu kennzeichnen. Wiirde die den endgiiltigen Gleichgewichtszustand
kennzeichnende Kurve etwa der Charakteristik der Kurven laut Abb. 216 bis
218 entsprechen, d. h. von einem bestimmten Temperaturbereich an eine gegen-
sitzliche Tendenz besitzen (11), so kénnte man sich tatséchlich zu der Annahme
veranlaBt sehen, daB die Wirmetonung bei der Bildung des Eisenkarbids in
diesem Temperaturbereich durch einen Nullwert geht, wihrend sie unterhalb
dieses Temperaturbereichs negativ, oberhalb desselben aber positiv wire, so da@3
eine Temperatursteigerung im Bereich der negativen Warmetonung zur Bildung
von Eisenkarbidmolekiilen, eine Temperatursteigerung im Bereich der positiven
Wirmeténung dagegen zum Zerfall derselben in der fliissigen Losung fithren
miifite nach folgendem fiir reine Eisen-Kohlenstoff-Schmelzen giiltigen Schema:

3Fe -+ C = Fe,C + W; dabei wire:
W == — cal im Bereich von rd. 1150 bis 1500°,

W = L 0cal im Bereich von rd. 1500 bis 15509,
W = - cal im Bereich von rd. 1550 bis 1650°.

Bleiben wir zunéchst einmal bei der Auffassung des Nebeneinanderbestehens
zweier Molekiilarten im flissigen hochgekohlten Eisen, so wire unter Beriick-
sichtigung der Versuchsergebnisse anzunehmen, dall beim Einschmelzen von
Roh- bzw. GuBeisen das im Augenblick des Schmelzvorganges vorhandene Eisen-
karbid als solches in Losung geht, wihrend der elementare Kohlenstoff zunichst
gleichfalls als solcher in Losung geht, aber das Bestreben hat, nach erfolgter
Auflésung sich in die karbidische Molekiilanordnung umzuwandeln. Auf die Trig-

heit dieses Einformungsvorganges wiire es alsdann zuriickzufiihren, daB ein ein-
Piwowarsky, GuBeisen. 12
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mal grau erstarrtes Eisen selbst bei Uberhitzung um 50 bis 150° die Neigung be-
halt, wiederum grau zu erstarren, indem der einmal elementar geloste Kohlenstoff
als solcher wieder leichter auszukristallisieren vermag. Wieweit das Vorhanden-
sein komplizierterer Molekiilarten, vor allem der Silizid-, Karbid- und Phosphid-
konfiguration diese Uberlegungen zu modifizieren vermag, ist direkten Versuchen
schwer zuginglich. An sich trigt die Hypothese vom Stabilitdtswechsel
der Karbide insofern den Stempel der Unwahrscheinlichkeit, als das Dualdia-
gramm Eisen-Kohlenstoff bzw. Eisen-Eisenkarbid in seiner heutigen Form auf
die Abwesenheit eines Stabilitdtswechsels der mit der Schmelze koexistierenden
Kristallart hindeutet.

E. PrwowaRrskY (12) konnte iibrigens auch zeigen, dafl die Tendenz zur Karbid-
umkehr erhalten blieb, wenn das verschieden hoch erhitzte Eisen zunéichst weil3
(KokillenguB) vergossen und alsdann in sekundirem Prozel getempert wurde,
wobei im getemperten Eisen das ehedem hoch iiberhitzte Eisen die beste Tem-
perkohleausbildung ergab.

Die Versuche von E. Prwowarsgy wurden von verschiedenen Seiten nach-
gepriift. TH. KLINGENSTEIN (I3) fand sie im allgemeinen bestitigt und konnte
auch die Karbidumkehr feststellen.

F. MEYER (14) fand an 11 von 13 Schmelzreihen dieselbe Beobachtung, wih-
rend zwei derselben einen gegenteiligen Verlauf der Karbidabhingigkeit zeigten.

O. WEDEMEYER (15) konnte, soweit die unteren Kurvenéste der Temperatur-
beziehung in Frage kommen, an Hand von GroBversuchen (10 bis 26 t schwere
Schmelzen aus dem GieBereiflammofen) die Beobachtungen von E. PIWOWARSKY
bestitigen, daBl eine lingere Zeitdauer der Schmelzbehandlung in demselben
Sinne wirkt wie eine Temperaturerhbhung. Er fand auch bestitigt, daB bei
siliziumarmerem Gufl (WalzenguB) die Unterschiede im gebundenen Kohlenstoff-
gehalt der erstarrten Schmelzen weit groBer ausfielen als beim siliziumreicheren
Eisen (Hamatit).

Die Umkebrkurven sind iibrigens von E. PIwowARsSKY selbst nicht immer
beobachtet worden. Vor allem blieben sie recht oft aus, wenn die Schmelzen im
Vakuum durchgefithrt wurden. Auch K. v. KErpPELY (16) und H. HANEMANN (17)
konnten sie entweder gar nicht oder nicht immer beobachten. An sich hielt je-
doch HANEMANN ihre Existenz fiir berechtigt, gab jedoch eine andere Erklirung
fiir deren Ursache. Praktisch berechtigter und den Ansichten von E. PIWOWARSKY
durchaus nicht widersprechend diirfte die Anschauung von P. BARDENHEUER
und L. Zevex (I8) sein, nach der an der Luft geschmolzenes GuBeisen mit
zunehmender Keimfreiheit der Schmelze bei steigender Uberhitzung an sich
wachsende Neigung zur karbidischen Erstarrung in sich birgt, jedoch, veranlafit
durch die aus den Reaktionen der Schmelze (insbesondere bei den héheren Tem-
peraturen) mit der Tiegelwand oder dem Schmelzherd entstehenden Gase, durch
Beriihrung mit keimférderndem Tiegelmaterial mitunter wieder zu erhchtem
Karbidzerfall hiniiberwechselt. Eine Erklarung fiir die Feststellung PTwowARSKYs,
der bei seinen ersten Versuchen unabhéingig vom Tiegelmaterial (Graphit- oder
Magnesiatiegel) nach dem Abschrecken der Schmelzen von 1000° C die Umkehr-
kurven gefunden hatte, fiir den Karbidanteil demnach nur die eutektischen Er-
starrungsvorginge maBgebend sein konnten (was HANEMANN moglicherweise iiber-
sehen hatte), ist jedenfalls noch nicht erbracht worden. Immerhin ist die von
HaANEMANN fiir den oberen (riickliufigen) Ast der Umkehrkurve gegebene Er-
klirung, wonach die mit der Schmelziiberhitzung zunehmende Graphitverfei-
nerung infolge der damit zunehmend gréBeren Oberfliche der Graphitlamellen
einen wachsenden Anreiz zur Graphitkristallisation aus den Mischkristallen wih-
rend der eutektoiden Umwandlung ausiibt, fiir das Auftreten der riicklaufigen
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Kurve unter normalen Abkiihlungsbedingungen durchaus brauchbar. H. HaNE-
MANN hilt also die durch die feine Graphitausbildung der iiberhitzten Schmelzen
zustande gekommene ,,Entartung des Eutektoids fiir die Ursache des Auf-
tretens der Wendetemperatur (vgl. S. 76).

Die groBte Wahrscheinlichkeit fiir die Ursache des Umkehrpunktes diirfte
mit W. O. Rurr (19) darin liegen, dal nach Erreichen einer Temperatur, welche
zur stirkeren Reduktion der Oxyde des Tiegelmaterials unter Gasentwicklung
fithrt, die Schmelze reicher an Gasen, vor allem Kohlenoxyd, wird und auch mehr
Sauerstoff aufnimmt. Dieser wird zwar durch den Kohlenstoff des Bades wieder
reduziert, aber die Neigung zur graphitischen Erstarrung bleibt weiter bestehen,
solange die Reaktion noch nicht abgeschlossen ist, was sich auch mit den bekann-
ten Beobachtungen von HoNpaA und MURAKAMI (20) u. a. iiber den Einflul von
Gasen auf den Graphitgehalt erstarrenden GuBeisens deckt. W. O. RUFF stellte im
Hochfrequenzofen eine Reihe von Schmelzen her, von denen die eine Hilfte
jeweils bei 1500° abgegossen wurde, der Rest nach langsamem Abkiihlen der
Schmelzen auf etwa 1300°. Das AbgieBen geschah der hohen Summe C- Si
wegen in eiserne Kokillen. Abb. 219
zeigt, wie durch das Abkiihlen GieBtem-
unter Luftzutritt auf 13000 stets P&
die Neigung zur graphitischen Er- \
starrung zunahm, obwohl durch 1500
die niedrigere GieBtemperatur die
Abkiihlungsgeschwindigkeit groBer
war. Erfolgte die Abkiihlung von
1500 auf 1300° jedoch in einer
reinen Kohlenoxydatmosphére, so
war keine verminderte, sondern
eine erhohte Neigung zur karbi-
dischen Erstarrung zu beobachten. S% 810 344 5,58
DaBl die Entfernung aufgenom- ., 516 gintiug der Gicstemperatur bet frefem Zutritt von
menen Sauerstoffs zweifellos an = Sauerstoff in Proben aus Eisenkokillen (W. 0. RUFE).
diesen Beobachtungen ursichlich
beteiligt war, konnte auch daraus geschlossen werden, da die Oxydhéutchen
auf der Oberfliche der Schmelzen oberhalb etwa 1370° verschwanden, eine Tat-
sache, welche bekanntlich bei der optischen Temperaturmessung fliissiger GuB-
eisenschmelzen zu beachten ist, da sie eine erhebliche Anderung des Emissions-
koeffizienten verursacht.

Der Uberhitzungseffekt. Schon im Rahmen seiner ersten systematischen
Versuche hat E. PtwowARSKY die hinsichtlich ihres kausalen Zusammenhan-
ges zweifellos neuartige und iiberraschende Feststellung gemacht, dafl unab-
hingig vom Siliziumgehalt sémtliche Eisensorten mit zunehmender Uberhitzung
eine steigende Verfeinerung des graphitischen Gefiigebestandteiles zeigten, was
auch metallographisch belegt werden konnte (Abb. 220). Ja, die Verfeinerung des
Graphits konnte bis zur temperkohleartigen Ausbildung getrieben werden. Kurze
Zeit darauf (21) konnte E. Prwowarsky als Ursache der Graphitverfeinerung
eine mit steigender Schmelziiberhitzung zunehmende Unterkiihlung der eutek-
tischen Erstarrung nachweisen. Seine Versuchsfiihrung war folgende:

In einem Versuchstiegelofen wurden aus gleichartigen Rohmaterialien drei
Schmelzen gleicher Zusammensetzung (3,2% C, 2,2% Si, 0,45% Mn, 0,02% P,
S in Spuren) erschmolzen, die erste derselben auf 12609, die zweite auf 14209,
die dritte auf 1590° iiberhitzt, in allen Fallen 10 min auf Maximaltemperatur
belassen, alsdann sofort vergossen zu je einem Stab von 30 mm Durchmesser

12%

vV =2/3

1300°
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und etwa 500 mm Lénge unter Benutzung einer Giefform gema Abb. 221. Die
Gieform war zur weitgehenden Anderung der Abkiihlungsgeschwindigkeit aus

Schmelzreihe A. Ungedtzt (V' = 100)

Schmelzreihe B. Ungeétzt (V = 100)

auf 1250° auf 1425° auf 1600° erhitzt
und in allen Fillen bei 1250° vergossen.

Abb. 220. EinfluB der Schmelziiberhitzung auf die Graphitausbildung in kohlenstoffreichem GrauguB
(E. PIWOWARSKY).

tiinf Teilen je gleicher Liinge zusammengesetzt, und zwar aus einem Kokillenstiick,
einem NaB-, einem Trockenformstiick, alsdann aus einem mittels eingebautem

Chromnickeldrahtofen vor dem VergieBen auf 500° vorgewdrmten Oberteil,
an den sich der reichlich dimensio-

nierte verlorene Kopf anschlof3. In
der Mitte einer jeden Teilform war
ein Thermoelement eingelassen. Die
ermittelten Werte der eutektischen
Haltetemperaturen dieses Versuches
sind in Abb. 221 aufgefithrt. Mansieht
hieraus, daB nicht nur die Abkiih-
lungsgeschwindigkeit (Zahlen verti-
kal), sondern auch die Schmelziiber-
hitzung (Zahlen horizontal) einen
gleichgerichteten Einfluf auf
die Lage der eutektischen Tempe-
ratur ausiibt. Es ist demnach durch
die Anwendung hoher Uberhitzungs-

Abb. 221. EinfluB der Abkiihlungsgeschwindigkeit und ~ temperaturen damals erstmalig ge-

der Schmelziiberhitzung auf die Lage des eutektischen 1
Erstarrungsintervalls (E. PIWOWARSKY(;. ° lungen, dasselbe zu erreichen, was
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man bislang nur durch GuB in metallische Formen erzielen konnte. Da Ko-
killenguB3 aus wirtschaftlichen Griinden nur fiir gewisse Sonderfille (serien-

Uberhitzungstemperatur:
1260° 1420° 1590°

trockene Form
zur vorgewirmten Form —-

nasse Form
———e,

—zur Kokille

Abb. 222, EinfluB der Abkuhlungsgeschwmdxgkelt bei verschiedener Uberhltzungstemperatur nn Schmelzflufl
auf die Graphitausbildung im GrauguB nach E. PIWOWARSKY (Ungeiitzt. V = 50.)

méafige Herstellung kleinerer einfacherer GuBstiicke) in Frage kommt, so erhellt

hieraus der besondere Vorteil der Anwendung hoher Uberhitzungstemperaturen.
Abb. 222 zeigt die Graphitausbildung

dieser drei Schmelzen in den verschiede-

nen Zonen des Stabes, und zwar unmittel-

bar unterhalb der MeBstellen. Die Gra-

phitvergroberung durch Verzogerung der

Abkiihlung in den Vertikalreihen 1iB8t

demnach dem Grade nach mit der Uber-

hitzungstemperatur deutlich nach. Man

sieht also, daB das auf die anormal hohe

Temperatur von 1590° erhitzte Eisen hin-

sichtlich seiner Graphitausbildung weit

weniger empfindlich war gegen Anderung

der Abkiithlungsgeschwindigkeitoder, was

gleiChbedeutend ist, weitgehender unab- Abb. 223, EinfluB der Uberhitzung auf die

hingig war von der Wandstéirke, indem  Wandstirkenabhiingigkeit von Elektroeisen mit

. . 3,3% % Si (E. . SOHN-
es auch bei langsamer Abkiihlung (groBe 5:3%Cund 2% 81 (B 5};@?_‘““5“ und B
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Wandstéirke) sein feingraphitisches Gefiige leichter beibehielt. Die systemati-

sche Graphitverfeinerung durch anormale Schmelziiberhitzung lauft

alsoletztenEndesaufeinesystematische Unterkithlungder Schmelze
ohne Steigerung der Abkiih-
lungsgeschwindigkeit hin-
aus. Dieses Verfahren hat den
Vorzug, den Abkiithlungsverhélt-
nissen beim Sandgull sich voll-
kommener anzupassen und fiir
alle Roheisensorten, unabhéingig
von der chemischen Zusammen-
setzung, anwendbar zu sein.

Am vorteilhaftesten zeigt sich
der Einflu der Schmelziiberhit-
zung an naheutektischen bzw.
mehr oder weniger iibereutek-

Abb. 224. Einflu der Schmelziiberhitzung auf die Verbreiterung  tischen Eisensorten.
des Feldes hochster Zugfestigkeit bei unlegierten GuBeisen und Wahrend bereits die #ltere

Querschnitten von 40 mm (V. FRANKENBERG). N A

Abb. 222 den giinstigen Einflufl

der Schmelziiberhitzung auf den Dickeneinflufl zum Ausdruck brachte, geben
Abb.183und 223 gemiB spiteren Arbeiten von E. Piwowarsky und W. SZUBINSKI

Abb. 225. EinfluB der Schmelziiberhitzung auf die Abb. 226. EinfluB des Eingusses auf die Zugfestig-

Festigkeit unlegierter GrauguBsorten in Abhingigkeit keit bei Landmaschinen-GrauguB (altes Schmelz-

vom Kohlenstoffgehalt und wvon der Wandstirke verfabren) und Landmaschinen-Sondereisen (neues
(V. FRANKENBERG). Schmelzverfahren).

bzw. E. SorNCHEN (22, 24) Beispiele fiir die Verringerung des Koeffizienten des
Dickeneinflusses bei Elektroeisen, und zwar fiir die Zugfestigkeit. Eine neuere
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Arbeit von A. voN FrRankENBERG und Lupwicsporr (25) konnte ferner den
glinstigen EinfluB der Schmelziiberhitzung auf die Verbreiterung des Feldes
héchster Zugfestigkeit im Coyle-Diagramm aufzeigen (Abb. 224) und den Ein-
fluB der Schmelziiberhitzung bei steigender Wandstirke der GufBstibe zum
Ausdruck bringen (Abb. 225). Auch Abb. 226 aus édlteren Versuchen der Fa.
Friedr. Krupp A.G-, Essen (23) zeigt, wie durch Uberhitzung des Eisens der
sonst so ungiinstige Einflul der EinguBnihe auf den Festigkeitsabfall weit-
gehendst ausgeglichen werden konnte.

Ein bemerkenswertes Beispiel fir die Bedeutung der Schmelziiberhitzung
auf die Eigenschaften von Zahlentafel 41.
GuBeisen brachte auch u. a.

C. W. PFANNENSCHMIDT (87). th&%?gw Elelfgg%guﬁ
Unter Hinweis auf die aufer-

ordentliche Verfeinerung des Ges.-C. . . . . . .. % 3,22 3,18
Bruchgefiiges von gleich griraphw """" :f’ ‘?’gi f’gg
schweren und gleich groBen 3 ~ © " 0 T g 0.64 0.80
Zylinderbiichsen  heutiger P. .. .. ... .. % 0,45 0,44
Herstellungsweise gegeniitber S . . . . . . . . .. % 0,097 0,021
dem Jahr 1907 gab er neben-  zerreigfestigkeit kg/mm? 19,8 37,0
stehende Zahlen (Zahlen- Brinellhirte . . . . . . 187 255

tafel 41) bekannt.

Der Zylindergu3 im Jahre 1907 wurde aus dem gleichen Ofen erzeugt wie
derjenige rund 25 Jahre spéter, jedoch war der letztere aus GuBbruch und Stahl-
schrott ohne Roheisen im Kupolofen vorgeschmolzen und dann im basischen
Elektroofen iiberhitzt und dabei auch entschwefelt worden.

Der Hanemann-Effekt. H. HANEMANN (26)
glaubte, die Neigung schmelziiberhitzten
Eisens zur feineren Graphitausbildung da-
mit erkliren zu koénnen, daf der Graphit
beim Aufschmelzen von Gulleisen bzw. Grau-
gul} nicht sofort restlos in Losung gehe, un-
aufgeschmolzene Graphitreste sich vielmehr
noch iiber einen gewissen Temperaturbereich
der Uberhitzung und in Abhingigkeit von der
Zeitdauer der Uberhitzung existenzfahig hiel-
ten und bei vorzeitiger Erstarrung des keim-
filhrenden Eisens durch Impfwirkung eine
Unterkiihlung des erstarrenden Eisens behin-
derten, wodurch die Graphitkristallisation
in geringeren Unterkiihlungsbereichen ein-
setzte. Die Folge muBte nach den bekannten  syp. 227. Abhingigkeit von Zeit und Tem-
GesetzmiBigkeiten eine grobere Ausbildun: peratur der Schmelze zwecks Graphitverfei-
des Graphitsg sein. Was eing anormale Schmelzg- e
iiberhitzung hinsichtlich der Graphitverfeinerung erreichte, das mubBte also
logischerweise durch zeitlich lingeres Fliissighalten der Schmelze in mittleren
Uberhitzungsbereichen erreichbar sein. Diese Uberlegungen fanden sich in ihrer
praktischen Auswirkung bestatigt, und H. HANEMANN konnte den Zusammen-
hang zwischen zeitlicher Schmelzbehandlung und demjenigen Zustand nach-
weisen, der zu einer anscheinend keimfreien Schmelze und damit zu einer fein-
eutektischen Graphitausbildung bei der Erstarrung fithrt (Abb. 227). Die An-
wendung dieser Zusammenhinge fiihrte zur Schaffung des ,,Stabilgusses der
Firma Borsig G. m. b. H. in Berlin, der sich bei guter mechanischer Festigkeit
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durch besonders gute Volumenbestindigkeit auszeichnete (24). Die in Abb. 227

wiedergegebenen Kurven sind logischerweise als Mindestzeit anzusehen, wihrend

der eine Schmelze bei konstant gehaltener Temperatur zur Erreichung des ge-
winschten Erfolges (der Graphitverfeinerung) iiberhitzt werden muB.

Wenngleich inzwischen nach-

gewiesen werden konnte, daB

der Hanemann-Effekt weniger

auf dem Verschwinden mecha-

nisch vorhandener, ungeloster

Graphitanteile, als vielmehr ganz

allgemein auf einer mit zunehmen-

der Keimfreiheit der Schmelze zu-

nehmenden Neigung des GuB-

eisens, feingraphitisch anzufallen,

beruht, so wird durch diese Fest-

stellung der neuwertige Erfolg

ebensowenig beeintrichtigt, als

die erstmalig von E. PIWOWARS-

KY aufgezeigte Kausalitit zwi-

schen zunehmender Schmelziiber-

hitzung und der Graphitverfeine-

rung. Zwar schienen die Versuche von F. SAUERWALD und A. KorRENY (27) der

urspriinglichen Graphitkeimhypothese eine neue Stiitze zu geben. Die genannten

Autoren gingen von ungesittigtem Eisen mit 3,62% C und 0,16% Si aus, dem

abgewogene Mengen von OGraphit zugesetzt wurden. Die Schmelzen wurden

innerhalb zweier Temperaturreihen in zunehmend

langeren Abstdnden abgeschreckt und der ungelost,

verbliebene Graphitanteil analytisch bestimmt. Es

ist einleuchtend, daB bei dieser Versuchsfithrung

sich leicht Fehler einschleichen konnten, welche

die Auflésungsvorginge zu beeintrachtigen im-

stande waren, zumal Diffusions- und Konvektions-

vorginge die Geschwindigkeit der Graphitauf-

losung zweifellos stark beeinflussen muBten. Die

in Abb. 228 wiedergegebenen Ergebnisse halten

sich daher an der untersten Grenze der zu er-

Abb. 228. Abhiingigkeit der Graphitauflosung von Zeit und
Temperatur (SAUERWALD und KORENY).

Rintauchdauer: wartenden Auflosungsgeschwindigkeit.
T P s FEAe Die Auflosungsgeschwindigkeit des Graphits im

Abb. 229. Zonenbildung in den ver-
schieden lange in Kupferbdder ge-

tauchten GuBeisenstiben (PIWO-
WARSKY).

fliissigen Eisen. Bei der Aufnahme von Zeit-Tem-
peratur-Kurven an Proben von 10 bis 15 mm Durch-
messer und 20 bis 30 mm Hohe aus den ver-

schiedensten Sorten grauen Gufleisens konnte
der Verfasser (83) beobachten, dal das Graphiteutektikum auch bei hohen
Erhitzungsgeschwindigkeiten von 20 bis 50%min in einem Temperaturbereich
von nur 4 bis 8% schmolz. Bei Erhitzungsgeschwindigkeiten von 50 bis 100%/min
stieg der Bereich der Graphitauflésung auf 10 bis 35° bei feingraphitischem und
auf etwa 25 bis 60° bei grobgraphitischem GuBeisen. Siliziumreiche, sehr grob-
graphitische Himatitroheisen ergaben sogar Auflésungsbereiche von 80 bis 90°,
und zwér bei sehr hohen Erhitzungsgeschwindigkeiten von 100 bis 150%/min. Eine
voraufgehende Gliihung der Proben zur Erzielung eines ferritischen Grundgefiiges
hatte keinen nachweislichen EinfluB auf die GréBie des Schmelzintervalls.
Da diese Beobachtungen von groBer Bedeutung fiir die Losung zeitgeméfler
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Fragen in Forschung und Betrieb schienen, sollte ihre Richtigkeit durch weitere
Versuche noch erprobt werden. Hierzu wurden aus fiinf verschiedenen GufBeisen-
sorten mit rd. 3% C, 0,4 bis 2,5% Si, dazu teilweise noch 3,7 oder 4% Ni in nassen
und trockenen Formen Stdbe mit verschiedener Graphitausbildung gegossen,
die, teilweise erst nach Temperung oder Glithung, auf 10 mm abgedreht wurden.
Die Proben wurden mit einem Ende in ein Nickel-Kupfer-Bad von
1400° oder in Kupferbdder von 1200, 1250 oder 1300° getaucht und in Wasser
abgeschreckt, sobald Anzeichen fiir ein Abschmelzen der Stabenden vorlagen
(nach 5 bis 15 sec).

In den Versuchsstiben konnte man dann stets drei Zonen unterscheiden
(Abb. 229):

I. eine ledeburitische Randzone, die frei von Graphit war oder nur Spuren
davon zeigte, dazu Austenit oder Martensit;

Abb. 230. Anlieferungszustand. ¥V = 1000. Abb. 230a. Gefiige dI(;r Zone I nach Abschreckung.
= 1000.
Es ergab sich durch Abschreckung: . . i .
7Zone I = ledeburitische Randzone, frei von Graphit, die Grundmasse bestecht aus Austenit und Martensit.
Zone II = Zone mit abnehmendem Ledeburit- und zunehmendem Graphitgehalt, daneben Austenit und
Martensit.

Zone III = ledeburitfreie Zone mit einer dem Anlieferungszustand dhnlichen Graphitausbildung in troostitisch-
martensitischer Grundmasse. (Das Material gemid8 Abb. 230 war vor dem Versuch bei 8500 ferritisch
gegliiht worden.)

II. eine Zone mit abnehmendem Ledeburit- und zunehmendem Graphit-
anteil, daneben Austenit oder Martensit;

III. eine ledeburitfreie Zone mit einer dem Zustand vor dem Tauchversuch
nahekommenden Graphitausbildung, wobei die Grundmasse troostitisch oder
martensitisch war.

Abb. 230 und 230a geben kennzeichnende Bilder von einer Probe mit 3% C
und 0,94% Si wieder. Es leuchtet ein, daB3 die Zone I bei der Tauchbehandlung
nur wenige Grad iiber die wahre Schmelztemperatur erhitzt gewesen ist. Trotz-
dem war der Graphit hier véllig verschwunden (Abb. 230a), in Zone II stark
in Auflésung begriffen, und selbst in den der Zone I benachbarten Teilen der
Zone I1I war ein Teil des Graphits von der Grundmasse aufgenommen worden,
wie das Austenit-Martensit- Gefiige in der Nahe der Graphitlamellen erkennen lie§3.

Bemerkenswert war das Verhalten des siliziumreichen Materials mit 3% C
und 2,52% Si (Abb. 231 und 231a). Hier enthielten die Zonen I zwar gréfere
Mengen Graphit (vgl. Abb. 231a), aber die neben den ledeburitischen Feldern
erkennbare eutektische Graphitanordnung in Zone I und II gegeniiber der grob-
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lamellaren des Anlieferungszustandes beweist, daf3 praktisch der gesamte Kohlen-
stoff bei oder kurz oberhalb der eutektischen Temperatur in wenigen Sekunden
aufgelost worden ist. Da der Karbidzerfall bei jenen Temperaturen nach Ver-
suchen von H. HANEMANN (84) nur langsam verlduft, so konnte es sich im vor-
liegenden Falle um eutektischen Graphit handeln, der unmittelbar aus der fliissigen
Phase entstanden ist.

Weitere Kontrollversuche wurden in der gleichen Weise an verschiedenen Guf}-
eisensorten der in Zahlentafel 42 mitgeteilten Zusammensetzung durchgefiihrt.

Abb. 231. Anlieferungszustand. ¥ = 1000. Abb. 231a. Gefiige der Zone I nach Abschreckung.
V = 1000.

Es ergab sich durch Abschreckung:
Zone I = Ledeburit neben Graphiteutektikum, die eutektische Form in Abb. 231a gegeniiber der lamellaren
Es‘o}rlm fles Graphits in Abb. 231 deutet auf Entstehung des Graphits gemiB Abb. 231a aus der

chmelze.

Zone II = Zone mit abnehmendem Ledeburit-und zunehmendem Graphitanteil, danebenAustenit und Martensit.
Zone IIT = ledeburitireie Zone mit einer dem Anlieferungszustand dhnlichen Graphitausbildung in troostitisch-

martensitischer Grundmasse.

Man erkennt, daB sich die Schmelzen 1 bis 4 durch einen steigenden Silizium-
gehalt auszeichnen, wihrend in den Schmelzen 4 und 6 der Siliziumgehalt in

Zahlentafel 42.

Schmelze Ges.-C Si Mn P S Ni Cr
Nr. % % % % % % %

1 3,08 0,94 0,05 0,02 0,012 — —

2 3,03 1,74 0,05 0,02 0,014 —_ —

3 3,07 2,51 0,06 0,024 0,012 — —

4 2,24 5,80 0,40 0,061 0,02 —_ —

5 3,10 0,73 0,03 0,014 0,018 3,70 —

6 3,09 0,32 0,04 0,02 0,014 5,63 —
7 3,16 3,93 0,48 0,114 0,014 — 1,24

zunehmendem MaBe durch Nickel als graphitbildendes Element ersetzt worden
ist. Schmelze 7 enthilt neben einem hoheren Siliziumgehalt auch noch einen
relativ hohen Chromgehalt. Das gesamte Versuchsmaterial war im Hochfrequenz-
ofen erschmolzen bis auf Schmelze 4, die in einem Gastiegelofen hergestellt
wurde. Als Ausgangsstoff diente in allen Fillen reines schwedisches Holzkohlen-
eisen, welches mit Kruppschem Weicheisen und den entsprechenden Ferro-
legierungen versetzt wurde zur Anpassung an die erstrebte Analyse. Durch eine
Anzahl Vorversuche wurde die zweckmiBigste Temperatur des als Tauchfliissig-
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keit benutzten Kupferbades ermittelt, desgleichen der zweckmaBigste Durch-
messer der Tauchkoérper sowie die zweckmiBigste Tauchzeit. Es ergab sich fiir
eine Badtemperatur von 1300° eine giinstigste Eintauchzeit von 8 sec und fiir
eine Badtemperatur von 1250° eine solche von 12 sec. Der giinstigste Stabdurch-

Schmelze I. X 100 Schmelze 1. X 500

Abb. 232. Auvlieferungszustand, ungeétzt. Abb. 233, Wie Abb. 232, jedoch Atzung II.

messer betrug 10 mm. Unter diesen Bedingungen schmolzen die getauchten
Proben derart ab, daB nach dem Abschrecken die nachstehend gekennzeichneten
drei Gefiigezonen, vor allem aber die fiir die Auswertung wichtigste duB8ere Zone /,

Schmelze 1. X 500 Schmelze 1. X 500

Abb. 234, Zone I, Atzung II. Abb. 285, Ubergang nach Zone II, Atzung II.

ganz eindeutig auftraten. Die Zonen I bis J1] waren wiederum gekennzeichnet
durch:

I. eine ledeburitische Randzone, frei von Graphit bzw. bei den hoher sili-
zierten Proben mit groferen Anteilen an Graphiteutektikum; daneben Austenit
und grober Martensit;

1II. eine Zone mit abnehmendem Anteil an Ledeburit und zunehmendem Anteil
an in Auflésung begriffenem Graphit, daneben Austenit und feinerer Martensit;
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I11. eine ledeburitfreie Zone mit einer dem Zustand vor den Tauchversuchen
nahekommenden Graphitausbildung, wobei die Grundmasse meistens troosto-
martensitisch war.

Die Proben wurden stets gemeinsam in einen geriumigen Rahmen ge-
spannt, und zwar in ausreichender Entfernung voneinander ; sie waren ferner hori-

Schmelze 1. X 500 Schmelze 2. X 100

Abb. 236. Zone III, Atzung II, Abb. 237. Anlieferungszustand, ungeitzt.

zontal so ausgerichtet, dafl die Tauchtiefe (3 cm) in allen Fillen die gleiche blieb.
Abb. 232 zeigt die graphitische Ausbildung der Schmelze I im Anlieferungs-
zustand, Abb. 233 nach erfolgter Atzung, wobei die lamellar perlitische Struktur

Schmelze 2. X 500 Schmelze 3. x 100

Abb. 238. Zone I, Atzung II. Abb. 239. Anlieferungszustand, ungeitzt.

der Probe zu erkennen ist. Abb. 234 gibt ein Durchschnittsbild der duBersten
Zone I, d.h. derjenigen Zone, innerhalb deren die getauchten Stibe aufge-
schmolzen waren, wo aber infolge sehr hoher Viskositét noch ein gewisser Schmelz-
anteil am Stab haften geblieben war. Ein Absuchen des ungeitzten Schliffes
ergab auch bei starker VergroBerung das Fehlen jeglicher ungeloster Graphit-
reste. Abb. 235 stammt aus dem Ubergang von Zone I nach Zone II. Hier ist
eine in Auflésung begriffene Graphitlamelle zu erkennen, umgeben von Lede-
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burit. Abb. 236 stammt aus der Zone 711, d. h. aus demjenigen Gebiet der Probe,
wo die Schmelztemperatur noch nicht erreicht worden war, demnach auch das
graphitische Gefiige etwa dem des Anlieferungszustandes entspricht. In den
Abb. 237 bis 246 ist lediglich das graphitische Anlieferungsgefiige der Schmelzen
mit zunehmendem Siliziumgehalt der Gefiigeausbildung der &uBersten Zone I

Schmelze 3. X 500 Schmelze 4. x 500

Abb. 240. Zone I, Atzung I Abb. 241. Anlieferungszustand, ungeitzt.

nach erfolgter Atzung gegeniibergestellt. Man sieht, daB bei Schmelze 2 die Zone I
noch durchaus dasselbe Gefiige hat wie Abb. 234. Auch im Falle der Schmelze 2
konnte am ungedtzten Schliff innerhalb der Zone I kein ungeloster Graphit be-

Schmelze 4. X 500 Schmelze 6. .X 100

Abb. 242, Zone I, Atzung IL. Abb. 243. Anlieferungszustand, ungefitzt.

obachtet werden. Wie aus Abb. 240 hervorgeht, ist bei der Schmelze 3 mit 2,51 % Si
in der Randzone I neben Ledeburit, Austenit und Martensit auch noch Graphit
zu beobachten, jedoch in eutektischer Anordnung gegeniiber der groblamellaren
Graphitausbildung des Anlieferungszustandes (Abb. 239). Es ist demnach der
Schlufl berechtigt, daB sich dieser eutektische Graphit nach erfolgter Auflésung
der groben Graphitlamellen trotz hoher Abschreckgeschwindigkeit infolge des
hohen Siliziumgehaltes ausgeschieden hat. Eine Entscheidung dariiber, ob bei
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Zone I in diesem Falle noch Spuren ungeléster Graphitreste vorhanden waren,
ist natiirlich schwer zu féllen. Doch spricht die Wahrscheinlichkeit dafiir, dal
auch bei Schmelze 3 der Anteil an ungeléstem Graphit praktisch gleich Null ge-
wesen sein mull. Anders verhélt es sich bei der sehr siliziumreichen Schmelze 4
mit 5,8% Si (Abb. 241). Hier sind, wie Abb. 242 zeigt und wie auch aus Abb. 247

Schmelze 6. X 500 Schmelze 7. X 100

Abb. 244. Zone I, Atzung II. Abb. 245, Anlieferungszustand, ungeitzt.

(welche das Gefiige der duBlersten Randzone im ungeitzten Zustand zeigt) zu
erkennen ist, gewisse Anteile des Graphits beim Aufschmelzen der Probe ungelost
geblieben, doch kann es sich hier auch um nachtrigliche Abscheidung kleiner
Temperkohlenester handeln. Die nickel-
drmere Schmelze § zeigte in den Rand-
gebieten der Zone I keinen ungelosten
Graphit. Dagegen enthalt die nickel-
reichere Schmelze 6 in dieser Zone er-
hebliche Graphitanteile, eingelagert in
homogenem Austenit (Abb. 244), jedoch
in vollig anderer Ausbildung, als es dem
Anlieferungszustand (Abb. 243) entspricht,
was also ebenfalls auf Temperkohlebildung
schlieBen 148t.

Auch Abb. 248, welche das ungeitzte
Gefiige der Schmelze 6 in der duBersten
Zone I zeigt, enthilt Graphit eutektisch
angeordnet, gegeniiber der lamellaren An-
ordnung des Anlieferungszustandes gemif
Abb. 243. Die Abb. 245 und 246 schlie3-

Abb. 246. Ubergang von Zone I nach Zone II' Jich beziehen sich auf die Graphitausbil-
(T, Atzyme I dung im Anlieferungszustand bzw. die
Gefiigeausbildung in Zone I bei Schmelze 7. Abb. 246 stammt allerdings be-
reits aus dem Ubergangsgebiet von Zone I nach Zone II. Neben Ledeburit,
Martensit und Austenit sind noch einige in Auflésung begriffene Graphit-
lamellen zu erkennen. Die duBerste Zone I zeigte in diesem Falle nach erfolgter
Atzung reinen Ledeburit neben etwas Austenit und Martensit,_ im ungeétzten
Gefiige jedoch noch einige Graphitpartikelchen (Abb. 249), die ihrem Aussehen

Schmelze 7. x 500
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nach ebenfalls eher fiir sekundéir entstandene Temperkohle, als fiir ungeloste
Graphitanteile sprechen.

Bedenkt man, daB die hier beobachteten Auflésungsvorginge in den jeweiligen
Zonen I nichst der Oberfliche in einem Temperaturbereich unmittelbar ober-
halb der eutektischen Temperatur vor sich gegangen sind, so ergibt sich, dafl
selbst bei hoheren Anteilen an Silizium,
Nickel oder Chrom die Auflésung des
Graphits mit einer aulerordentlichen Ge-
schwindigkeit vor sich gehen kann. Es ist
demnach nicht zu erwarten, daf3 schmelz-
fliissiges GuBeisen in héheren Tempera-
turbereichen noch ungeloste Graphit-
anteile enthalt, so daB eine Mitwirkung
der letzteren bei der Kristallisation und
Erstarrung von handelsiiblichem Graugufl
(eutektisch und untereutektisch) ausge-
schlossen erscheint.

Man kénnte nun der Auffassung sein,
daf} die Ergebnisse der Tauchversuche im
Widerspruch stehen zu den Beobach-
tungen iiber das zunehmend gréfler wer-
dende Schmelzintervall bei zunehmender
Vergroberung des Graphits. Das ist aber Abb. 247. Ungeitztes Gefiige in Zone 1.
nicht der Fall. Man bedenke, daB bei den
Tauchversuchen die Geschwindigkeit der Warmezufuhr durch die direkte Be-
rithrung mit dem hocherhitzten metallischen Tauchbad iiberaus grofl war und
keine direkten Messungen des Schmelzintervalls in den Zonen I durchgefiihrt

Schmelze 4. X 500

Schmelze 6. X 500 Schmelze 7. X 500

Abb. 248. Abb. 249.
Abb. 247 bis 249. Ungeidtztes Gefiige im #HuBersten Rand der rein ledeburitischen Zonen I.

wurden. Es ist also durchaus méglich, ja sogar wahrscheinlich, daff im Fall der
Tauchversuche grofiere Schmelzintervalle vorhanden waren, aber die Zeitdauer
ihres Auftretens war offenbar sehr kurz. Die mitgeteilten Versuche beweisen also
lediglich die grofle Auflésungstendenz des Graphits im geschmolzenen Eisen. Die
praktische Bedeutung groflerer Schmelzintervalle grobgraphitischer Roh- und
GuBleisensorten gegeniiber feingraphitischen bzw. weiBen Eisensorten fir die
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stiarkere Uberhitzungsméoglichkeit der erstgenannten Eisentypen z. B. beim
Niederschmelzen im Kupolofen bleibt von dem Ergebnis der Tauchversuche un-
beriihrt.

Die Ursachen des Uberhitzungseffektes. Molekulare Konstitution der
Schmelzen (arteigene Keime): Obwohl es unwahrscheinlich ist, daB der Uber-
hitzungseffekt auf das Verschwinden sog. ,,arteigener Keime im Sinne unaufge-
schmolzener Kristallteile des Graphits zuriickzufiithren ist, besteht grundsétzlich
die Moglichkeit, daB eine Beeinflussung der Erstarrungsvorgéinge durch das Vor-
handensein oder die Abwesenheit arteigener Keime im Sinne anisotroper Atom-
haufwerke erfolgt, d. h. durch anisotrope Bereiche molekularer GréB8enordnungen,
in der im iibrigen isotropen Schmelze (28).

Die 1925 von der Fachwelt sehr skeptisch aufgenommene Hypothese des
Verfassers von der Koexistenz verschiedener, einem Gleichgewichtszustand zu-
strebender Atom- oder Molekiilbereiche, deren geringe Dissoziations- oder Bil-
dungsgeschwindigkeiten eine Zeitfunktion der Schmelzbehandlung sowie gewisse
fiir den Vorgang der Kristallisation wichtige Hysteresiserscheinungen erwarten
lieBen, fand zu jener Zeit ihre einzige Stiitze in dhnlichen Erscheinungen bei den
Schmelzvorgingen mancher organischer Substanzen, sowie in fritheren, ahnlichen
Auffassungen von F. WiisT und P. GOERENS (29) sowie den von F. SAUERWALD (30)
gemachten Beobachtungen iiber die Volumenédnderungen beim Aufschmelzen
von Eisen-Kohlenstoff-Legierungen. In der Folgezeit mehrten sich jedoch die
Fille, wo aus Beobachtungen iiber die innere Reibung, iiber die Leitfahigkeit,
das Formfiillvermdgen und andere physikalische und technologische Eigenschaf-
ten die dlteren Auffassungen iiber den regellos atomaren Aufbau von Metall-
schmelzen allméhlich verlassen wurden und neuartige, fiir das ganze Gebiet der
Metallkunde noch unabsehbar bedeutungsvolle Ansichten iiber den konstitutio-
nellen Charakter flilssiger Metalle und Legierungen heranreiften (31).

Komplexbildungen gleichartiger und fremdartiger Atomarten miteinander,
Bildung bestimmter Molekiilgruppen und Verbindungsbildungen im fliissigen
Zustand, wie wir sie heute insbesondere in Mehrstoffsystemen als moglich oder
vorhanden zugestehen miissen, kénnen aber an den Eigenschaften von Metall-
schmelzen nicht wirkungslos voriibergehen und werden auch die Keimféhigkeit
und die fiir die Kristallisation wichtigen Eigenheiten der Schmelze wesentlich
beeinflussen. In neuerer Zeit waren es besonders die Arbeiten von F. KORBER
und seinen Mitarbeitern (32), welche weitere Stiitzen fiir gewisse Verbindungs-
bildungen im fliissigen Eisen erbrachten. Sie zeigten auch, da die Bildung von
Siliziden, Phosphiden und Karbiden im fliissigen Eisen auf die Gleichgewichte
der Metallschmelzen mit den Oxyden der Schlacken von geradezu ausschlag-
gebender Bedeutung sind. Fiir das Silizium z. B. ergab eine Uberschlags-
rechnung von F. KORBER, dall dessen chemische Wirksamkeit in eisenreichen
Schmelzen etwa 1500 mal kleiner ist, als nach seinem Molenbruch in der Schmelze
zu erwarten wire, wenn man fliissiges Silizium als Bezugsphase wihlt. Auch
Nickel vermag mit Silizium Silizide zu bilden, die in den Schmelzen weitgehend
bestehen bleiben. Diese und &hnliche Untersuchungen an zahlreichen weiteren
Legierungsreihen (33), z. B. an Eisen-Aluminium- und Eisen-Nickel-Aluminium-
Reihen, geben uns neuartige Einblicke in die intermetallischen Bindungsverhalt-
nisse metallischer Schmelzen.

Sind aber schmelzfliissige Metalle und Legierungen keine der klassischen
Auffassung euntsprechende atomar aufgespaltene homogene Phasen, so miissen
wir annehmen, daB nicht nur die kinetische Energie, sondern auch die Molekular-
verhiltnisse derartiger Schmelzen durch starke Uberhitzung oder thermische
Behandlung im SchmelzfluB sich wesentlich zu #indern vermdgen. Die Uber-
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hitzung ist demnach ein Problem, das iiber die an Graugufl gemachten Beobach-
tungen weit hinausreicht.

Tatséchlich konnte der Verfasser bereits im Jahre 1925 (34) feststellen, daB
z. B. bei GuBleisen die Tendenz zur Karbidumkehr erhalten blieb, wenn das ver-
schieden hoch erhitzte Eisen zunichst weill (als Kokillengu3) vergossen und als-
dann in sekundérem Prozel getempert wurde, wobei auch im getemperten Eisen
das ehedem hoch iiberhitzte Material die beste Temperkohleausbildung besaB.
Amerikanische Forscher fanden inzwischen (35) in Ubereinstimmung hiermit,
dafl anormal stark (auf 1760°) iiberhitzter Temperrohgufl in der halben Zeit ge-
tempert werden konnte (Abb. 250) als ein nur auf etwa 1538° erhitzter Roh-
gufl. Da ferner neuerdings auch Beziehungen zwischen Primirkristallisation und
Gefiigeausbildung des ferritisch getemperten Rohgusses nachgewiesen werden
konnten (36), so erhellt daraus die Bedeutung der Schmelzfiithrung fiir den Tem-
pergiefler, eine Tatsache, welche bereits jene TempergieSer zu spiiren bekamen,
die TemperguBB sowohl aus dem Kupol-
ofen wie aus dem Flamm- oder Elektroofen
herstellen. Weitere Beobachtungen des
Verfassers iiber analoge Beeinflussungs-
moglichkeiten der Gefiigeausbildung von
Zinnbronzen mit 10 bis 14% Sn, ferner
von Aluminiumbronzen und Aluminium-
Kupfer-Legierungen, ja sogar an StahlguB,
fithrten ihn bereits zu Beginn des Jahres
1926 dazu, gemeinsam mit Professor Dr.-
Ing. P. OBERHOFFER T eine Patentanmel-
dungiiber die Auswertung starker Schmelz-
iiberhitzungen auf technische Legierungen
ganz allgemein zu formulieren und an-
zumelden; wenngleich diese Anmeldung
spiiter zuriickgezogen wurde, 50 glaubt er sy, 550, Bintlug der Ubernitzung aut die Griihzett
es doch dem Andenken OBERHOFFERS beim Tempern (nach WHITE und SCHNEIDEWIND).
schuldig zu sein, den Inhalt der damaligen
Anmeldung der Fachwelt bekannt zu geben, da sie einen Einblick gestattet in
unsere damaligen Auffassungen:
P 52496 VI/40b vom 17. Marz 1926.

EuceN Prwowarsky und PAuL OBERHOFFER, beide in Aachen.

»Verfahren zur Herstellung von technischen Legierungen mit verschiedenem Gefiige-
zustand und wechselnden Eigenschaften.‘

Beschreibung.

Bei den heute bestehenden Verfahren werden zur Erzielung von Legierungen fiir be-
stimmte Verwendungszwecke verindert:

1. die chemische Zusammensetzung;

2. die Erstarrungs- und Abkiihlungsgeschwindigkeit;

3. die thermische Behandlung der erstarrten Legierungen.

Die GieStemperatur ist bedingt durch die Wandstérke und die StiickgroBe der abzu-
gieBenden Blocke oder GuBformen, wird also auf den jeweils notwendigen Formfiillungs-
grad eingestellt.

Die vorliegende Erfindung beruht auf der iiberraschenden Feststellung, daB unter glei-
chen Schmelz- und GieBbedingungen der Gefiigezustand und die mechanischen Eigenschaften
technischer Legierungen neben den unter 1 bis 3 erwihnten Punkten und unabhingig von
der GieBtemperatur systematisch, und zwar in weitem AusmaB regelbar sind durch Ande-
rung der maximal erreichten Temperatur im SchmelzfluB, insbesondere durch Temperatur-
steigerungen der Schmelzen in sehr hohe, bisher nicht iibliche Uberhitzungsbereiche.

So konnte u. a. beobachtet werden, daB z. B. Zinnbronzen mit 10 bis 14% Sn bei gleich-
bleibender, etwa 75° C ither dem Schmelzpunkt liegender GieBtemperatur eine zunehmende

Piwowarsky, GuBeisen. 13
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Kornvergroberung erlitten, wenn sie vor dem VergieBen um 150 bis 250 bzw. 3500 usw.
iiber den zugehérigen Schmelzpunkt erhitzt worden waren, wihrend der sonstige Gefiige-
aufbau wie Eutektika, Kornauflosung usw. sich kontinuierlich verfeinerte. Hand in Hand
mit den Gefiigeinderungen aber dnderten sich auch naturgemill die mechanischen Eigen-
schaften der so behandelten Legierungen wesentlich, trotz gleicher chemischer Zusammen-
setzung und gleichbleibender GieBtemperatur. Ahnliche Beobachtungen konnten an Kupfer-
Aluminium-Legierungen (kupferreich) und Aluminium-Kupfer-Legierungen (aluminiumreich)
gemacht werden und sind auf Grund der Erkenntnisse der Erfinder besonders dort zu er-
warten, wo die chemische Zusammensetzung der betreffenden Legierung in der Niahe hetero-
gener Zustandsgebiete des festen Zustandes sich befindet, d.h. wenn im festen Zustand
mindestens zwei verschiedene Kristallarten vorhanden sind. . . .

Die vorliegende Erfindung, welche auf vollig neuartigen Auffassungen itber den mole-
kularen Aufbau fliissiger Losungen beruht, erschlieBft der modernen Metallkunde gewaltige
Entwicklungsméglichkeiten.

Patentanspruch.

Verfahren zur weitgehenden Beeinflussung von Gefiige und Eigenschaften technischer
Legierungen, dadurch gekennzeichnet, daB nach systematischer, je nach den erstrebten
Eigenschaften wechselnder starker Uberhitzung im SchmelzfluB mit der maximalen er-
reichten Temperatur oder aber nach Abkiihlung auf die normale Gietemperatur bei dieser
vergossen wird.

Die Anmeldung, die in den Staaten mit schnellem Erteilungsverfahren
(Frankreich, Luxemburg, Spanien, Belgien) zum Patentschutz fiihrte (37),
wurde nach dem Hinscheiden OBERHOFFERS zuriickgezogen. Eine um so groflere
Genugtuung empfand der Verfasser sowohl fiir sich selbst, als vor allem auch fiir
das Andenken OBERHOFFERS, dal es spater W. EILENDER gelang, wertvolle Be-
ziehungen zwischen dem Gefiige und den Kigenschaften stark schmelziiberhitzter
Stihle aufzuzeigen. In der Erorterung iiber die Vortrige von H. HOUDREMONT
sowie von T. SWINDEN und R. G. BorsovEr dullert sich W. EILENDER (38) wie
folgt:

,,Die KorngroBe ist nach meinen Versuchen vor allem durch die Art der
Desoxydation, bei der im Bad verbleibende feste Teilchen als Keime wirken,
aber auch durch die Badtemperatur zu beeinflussen. So waren im Tiegelofen, im
basischen Siemens-Martin- und Induktionsofen mit Uberhitzung erschmolzene,
aber mit der iiblichen Temperatur vergossene Stdhle feinkornig. Die so behan-
delten Werkzeugstiahle zeigten eine bessere VerschleiBfestigkeit, groBlere Schneid-
haltigkeit, keinen Schieferbruch, keinen Verzug beim Hérten, aber eine geringere
Uberhitzungsempfindlichkeit und geringere Durchhiirtung. Bei iiberhitzt er-
schmolzenen Baustdhlen wurden Zugfestigkeit und Streckgrenze gleich den
Werten bei iiblich behandelten Stahlen gefunden; die Dehnung und Einschniirung
waren etwas besser, die Kerbschlagzihigkeit viel besser, entsprechend die Nei-
gung zur AnlaBsprodigkeit geringer. Die besonders erschmolzenen Baustahle
waren unempfindlicher gegen Schweifirissigkeit und gegen Flocken. Wie es mit
der Zerspanbarkeit ist, konnte noch nicht entschieden werden. Die Siurebestin-
digkeit dieser Stahle ist besser. Auch tiberhitzt erschmolzene Transformatoren-
stihle ergaben bessere Eigenschaften.®

Auch EmwEespER bringt die Wirkung hoher Uberhitzungen, vor allem auf
basische Stiahle, mit einer Verzdgerung instabiler Zustdnde im molekularen Auf-
bau der Schmelzen bis in deren Erstarrungsbereich als wahrscheinlicher Ursache
in Zusammenhang.

Was die Beeinflussung der Eigenschaften von Nichteisenlegierungen be-
trifft, so finden sich im Schrifttum des letzten Jahrzehnts vereinzelte Versuche
iiber den EinfluB einer thermischen Schmelzbehandlung, die sich ebenfalls im
Sinne einer Schmelziiberhitzung auswerten lassen. So sei in diesem Zusammen-
hang auf die Versuche von C. H. CARPENTER und EpwarDs (39) hingewiesen,
wo an einer 10% Aluminiumbronze nach jeder Umschmelzung eine deutliche
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Vergroberung des Korns festgestellt werden konnte. Die erwdhnten Forscher
brachten diese Erscheinung in Zusammenhang mit der Moglichkeit, daBl beim
Aufschmelzen der Legierung der kristalline Charakter nicht véllig verschwinde
und eine Art , flissiger Kristalle” sich lingere Zeit existenzfidhig halte.

Schon die wenigen hier aufgefiihrten Falle der Beeinflussung des Gefiiges und
der Eigenschaften technischer Nutzlegierungen beweisen uns, daf3 wir nach wie vor
den Riickwirkungen starker Uberhitzungsgrade unser vollstes Augenmerk zuwen-
den sollten. Zweifellos sind auch rein eutektische Gufleisensorten noch keine
Gewihr fiir irgendeine Qualitét. Dafl eutektische Legierungen hinsichtlich GieB-
fahigkeit, Schwindung, Korngestaltung, geringer Neigung zu Seigerungen und den-
dritischer Gefiigeausbildung beachtliche Vorteile haben, ist jedem Gieller und
Motallurgen bekannt und gelaufig. Aber dhnlich wie das eutektische Silumin
einer Veredelung zwecks Kornverfeinerung bedarf, kann auch eutektisches Guf-
eisen je nach Behandlungsart im Schmelzfluf} eine feinere oder grobere Graphit-
ausbildung erhalten, wie z.B. A. REINHARDT (40) in einer aufschlufireichen
Arbeit zeigen konnte. Bei einer Behandlung von GufBeisen unter eisenoxydul-
reichen Schlacken hatten die eutektischen Schmelzen gegeniiber den kohlen-
stoffairmeren Schmelzen stets die grébere Form blattchenformigen Graphits.

Es bestehen iibrigens erhebliche Schwierigkeiten, aus der chemischen Zu-
sammensetzung den eutektischen Charakter von GrauguB zu erkennen. Das
hingt u.a. damit zusammen, dafl die kohlenstoffverdringende Wirkung des
Siliziums und Phosphors, ferner auch die des Nickels und Aluminiums, wie der
Verfasser gemeinsam mit K. ScHICHTEL (41) nachweisen konnte, keineswegs
linear mit dem Zusatz des betreffenden Legierungselementes zunimmt, vielmehr
erst bei hoheren Gehalten derselben (>3% Si, >2,5% P und >14% Ni) ein
gleichbleibender spezifischer Einfluf} eintritt. Auch trat erst oberhalb dieser sog.
Konvergenzgehalte eine additive Wirkung verschiedener Legierungselemente auf
(vgl. Abb. 65 und 66). Wichtig fiir die Auswertung nach dem konstitutionellen
Charakter fliissiger Eisen-Kohlenstoff-Legierungen waren auch die dabei gemach-
ten Beobachtungen, dafl die spezifische Kohlenstoffverdrangung bei héheren
Temperaturen ausgeprigter war als bei den tieferen, was auf eine stirkere Bin-
dung von Eisenatomen an kohlenstoffarmere Molekiilgruppen schliefen liefe.
In der gleichen Richtung liegen die Ergebnisse der Viskositdtsmessungen von
H. Esskr, F. Grers und W. BuNcarDprT (88) iber die innere Reibung von fliissigem
weiflen Roheisen gegeniiber grauem Gufleisen. Danach hat Grauguf eine grofiere
innere Reibung, ist also auch strengfliissiger als weiBles Roheisen, z. B. Tempergu8.
Die groBien Unterschiede in den Viskositatswerten (vgl. Abb. 410) lassen zweifel-
los auf verschiedenartigen molekularen Zustand der beiden Eisensorten schlielen.
Interessant waren auch die Beobachtungen der genannten Forscher, dafl eine auf
1365° gehaltene GrauguBschmelze ihren Viskositdtswert mit der Zeit verminderte,
also leichtfliissiger wurde. Das kann in Ubereinstimmung mit den Auffassungen
von F.SaverwarLp und des Verfassers aber nur in einem zunehmenden Uber-
gang der elementaren Molekiilart in die karbidische erklirt werden, wodurch
die Hypothese des Verfassers von der langsamen Umlagerung der Molekiilzustinde
aufgeschmolzenen Graugusses eine wertvolle Stiitze erhélt. Auch die eigenartigen
Knicke im Verlauf der Kurven fiir das Formfiillvermogen, wie sie bei den
Arbeiten des belgischen Forschers R. BERGER (42) insbesondere in Abhéngig-
keit vom Siliziumgehalt auftraten, diirften in Beziehung stehen zum moleku-
laren Aufbau der untersuchten Schmelzen. Verfasser hat nun gemeinsam mit
W. Scemip-Burck (43) versucht, u. a. durch Messungen des elektrischen Wider-
standes, evtl. Anderungen im molekularen Aufbau von weiflen und grauen GuB-
eisensorten experimentell festzustellen. Die Ergebnisse waren insofern nach dieser

13*
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Richtung ergebnislos, als im SchmelzfluB} stets ein lineares Ansteigen des Wider-
standes beobachtet werden konnte. Dabei zeigten iibrigens alle meliert bis
grau erstarrten Schmelzen einen plétzlichen Anstieg des Widerstandes im Er-
starrungsintervall (Abb. 673), wihrend die weil} erstarrten Eisensorten nur eine
allmihliche Anderung des Widerstandes aufwiesen. Dennoch brauchen diese
Ergebnisse noch keinesfalls als im Widerspruch stehend mit der Hypothese
von der Koexistenz verschiedener Molekiilarten im Schmelzfluf} aufgefafit zu wer-
den. Es ist nimlich zu erwarten, daB bereits sehr kleine Anderungen im Disso-
ziationsgrad bestimmter Molekiilgruppen, z. B. von komplexen Silikokarbiden,
oder aber kleine Anderungen im prozentualen Anteil der entsprechenden Verbin-
dungen, den fiir die priméren Erstarrungsvorgéinge maBgebenden Kristallisations-
oder Keimcharakter der Schmelze stark zu beeinflussen vermdgen, ohne daf3
diese quantitativ kleinen Verinderungen die MeBgenauigkeit der Apparatur
iiberschreiten oder bei der Untersuchung der physikalischen Eigenschaften der
Schmelze iiberhaupt zum Ausdruck kommen, wenn die Unterschiede im
Stabilitdtscharakter der verschiedenen Schmelzzustinde klein sind. Es bleibt
daher nach grundsitzlicher Feststellung der Bildungsmoéglichkeit bzw. der Er-
haltung bestimmter Molekiilgruppen oder gewisser Verbindungen forschungs-
miBig zunichst anscheinend nur der Weg der Beobachtung des Zusammen-
hanges zwischen Schmelzfiihrung einerseits, den Kristallisationsvorgingen und
dem Gefiige bzw. den Eigenschaften anderseits ibrig. Diese empirische For-
schungsweise ist aber durchaus aussichtsreich, wie u. a. aus folgenden Beobach-
tungen hervorgeht: Das Auftreten von Ferrit in sehr wenig oder aber sehr
stark iiberhitzten Schmelzen darf nicht allein auf den die Diffusionswege verrin-
gernden Feinheitsgrad des eutektisch ausgeschiedenen Graphits zuriickgefiihrt
werden, steht vielmehr vermutlich ebenfalls im Zusammenhang mit dem mole-
kularen Charakter der Schmelze, vgl. (45). Umgekehrt konnte der Verfasser
mehrfach beobachten, dafl die Ferritbildung einer nur wenig iiber den Schmelz-
punkt erhitzten Schmelze bereits merklich zuriickging, bevor noch ein deut-
licher EinfluB steigender Temperatur auf die Graphitverfeinerung zustande
kam. Bei der Beobachtung schnell abgekiihlter Schmelzen mit ausgeprigter
Dendritenstruktur wurde ferner vom Verfasser (44) wiederholt beobachtet, daf
die Kohlenstoffkonzentration im Inneren der priméren Mischkristalle oft kaum
den perlitischen Mengenanteil erreichte und daB diese Tatsache irgend-
wie in Beziehung stand mit dem durch die Temperaturfithrung aufgezwungenen
spezifischen Charakter der Schmelzée. Aus Beobachtungen des Verfassers bei
siliziumreicherem KokillenguB3, bei Schnelltempergufl und schnell abgekiihltem
GrauguB3, konnte auch geschlossen werden, da der Kohlenstoff in schmelz-
fliissigen Eisen-Kohlenstoff-Legierungen nicht gleichméBig verteilt ist, vielmehr
zu inselférmigen Anreicherungen neigt, dall ferner die Ferritbildung in den fein-
eutektischen Zonen von Graugufl mit der priméren Abscheidung sehr kohle-
armen Austenits in Beziehung steht. Auch A. o1 Givrio und A. E. WHITE (49)
beobachteten bei Versuchen iiber den EinfluB der Uberhitzung bzw. der GieB-
temperatur, dal ein bei 1700° vergossenes GuBeisen einen feineren und gleich-
miBiger verteilten Graphit aufwies als ein bei 1360° vergossenes Material. Nied-
rigere GieBtemperaturen als 1430° ergaben eine zusehends grobere Verteilung
des Graphits, bis endlich bei Gietemperaturen unterhalb 1360° der feine Graphit
vollig verschwand. Schmelzen, die zwischen 1475 und 1665° vergossen waren,
besallen trotz dieser hohen GieBtemperatur ein perlitisch-sorbitisches Gefiige.
Von einer GieStemperatur von 1540° abwirts wurde der Perlit immer gréber,
auch begann bereits etwas Ferrit im Gefiige sich auszubilden, bis bei tieferen
GieBtemperaturen in der Nihe von 1350° der Anteil an Ferrit bedeutend grofer
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wurde. Also auch hier wurde trotz zunehmender Vergréberung des Graphits
zunehmende Ferritbildung beobachtet. Auch H. PinsL (46) fand bei der metallo-
graphischen Untersuchung im Rahmen seiner Uberhitzungsversuche (die iibri-
gens den giinstigen Einflu dieser Behandlung bestatigten), ,,daBl die matt ver-
gossenen Probeklotze durchweg einen erheblich héheren Ferritgehalt und eine
grobere Graphitkristallisation besaflen, als die heil vergossenen*. Wir sehen aus
diesen Versuchen,dafl man stets unterscheiden muf} zwischenden Vorgangen, welche
bei gleicher GieBtemperatur nach stufenweiser Uberhitzung auftreten, und sol-
chen Vorgingen, bei denen nach stufenweiser Uberhitzung die GieBtempera-
tur allmihlich gesenkt wird. Es ergibt sich demnach bei Beriicksichtigung
dieser EinfluBgroBen noch ein auBlerordentlich weites Forschungsgebiet. Auch
A. p1 Grurio und A. E. WHITE glauben ihre Beobachtungen nur im Hinblick
auf gewisse Veranderungen in der Natur der Schmelze (des variations dans
la nature de la matrice en fonction de la température de surchauffe) verstehen
zu konnen. Die Ferritbildung bei niedrigen Gieitemperaturen steht demnach
zweifellos auch in Beziehung
zum molekularen Aufbau der
GrauguBschmelzen.

Sehr aussichtsreich fiir die
forschungsméiBige Erfassung
der Beziehungen zwischen
Schmelzbehandlung und Ei-
genschaften sind, wie der Ver-
fasser bereits (47) betonte, Auf-
nahmen von Abkiithlungskur-
ven schmelzbehandelter Eisen-
Kohlenstoff-Legierungen und
deren Beziehungen zum Ge-
fiige. Es sei nur an den Ein-
fluB mechanischen Riihrens
auf die Lage der cutektischen At 51, oriiaulakilunggiuryn von Gullen (Kurmato:
Haltepunkte erinnert (47), wie
dies schematisch in Abb. 252 und 252a wiedergegeben ist. Inzwischen haben auch
H. Esser und G. LAUTENBUSCH (48) mit Hilfe des Kurnakow-Apparates Abkiih-
lungskurven erhalten, welche die Beziehungen zwischen Schmelziiberhitzung
und der Neigung zur Unterkiihlung nicht nur des eutektischen Schmelz-
anteiles, sondern auch der primér zur Ausscheidung gelangten eisenreichen
Kristalle deutlich aufzeigen. Abb. 251 1iBt erkennen, daB eine zunehmende
Uberhitzung bis etwa 1400° auf die Unterkiihlung des Eutektikums zunichst
nur schwach, auf die Unterkiihlung der primér ausgeschiedenen Mischkri-
stalle aber sich noch gar nicht auswirkte. Uberhitzungen iiber etwa 14500
dagegen wirkten sich sowohl hinsichtlich der Kristallisation des Eutektikums
als auch der priméaren Mischkristalle auBerordentlich stark aus. Es wird dem-
nach bestétigt, daBl auch die Primarkristallisation des GuBeisens in engster Be-
ziehung zur Schmelziiberhitzung steht. Abb. 251 stellt eine photographische
Wiedergabe der Originalkurven dar, ohne daf diese fiir die Zwecke dieses Buches
umgezeichnet worden wiren. Sie lassen erkennen, wie empfindlich die benutzte
Apparatur auf thermische Effekte ansprach. Es sei ferner erwihnt, daB zwischen
je zwei photographisch aufgenommenen Kurven sechs gleichartige Pendelungen
in dem betreffenden Temperaturintervall durchgefithrt wurden, um sich von
Zufilligkeiten bei der Versuchsdurchfiihrung unabhéngig zu machen. Bei einer
weiteren Schmelzreihe, wo trotz der gewihlten Stickstoffatmosphéire durch
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méfige Entkohlung der Liquiduseffekt leicht anstieg, neigte in Ubereinstimmung
mit den Beobachtungen bei allen Schmelzen der Liquiduseffekt dazu, mit stei-
gender Uberhitzung vom Charakter eines Knicks in der Abkiihlungskurve zum
Charakter eines Haltepunktes mit deutlicher Unterkiihlung iiberzugehen.
Weille Eisensorten zeigten dagegen keinerlei Unterkiihlung des eutektischen
Effekts in Abhéngigkeit zur stufenweisen Schmelziiberhitzung, wihrend die Be-
einfluBbarkeit des Liquiduseffektes erhalten blieb (Abb. 133). Es scheint dem-
nach, als ob die Neigung zur Unter-
kiihlung der eutektischen Phase eine
spezifische Eigenschaft der grau
zur Erstarrung gelangenden
Schmelzen sei. Inwieweit aber die
molekulare Konstitution der Schmelzen
ursédchlich an dieser Tatsache beteiligt
ist, bzw. durch andere Faktoren unter-
stiitzt oder iiberdeckt wird, bleibt wei-
teren Forschungen vorbehalten. A. L.
NorBURY (49), der im Rahmen von
Impfversuchen im Gegensatz zu den
positiven Beobachtungen bei grau er-
Al 252, Koptalle ter Towoscin Pendelvermene - starrtem GuBeisen keine Rickwirkung
derte Lage der Halteptmkte). dieser Behandlung auf weil} erstarren-
des Kisen fand, schlieft allerdings aus
seinen Versuchen, sie seien ein neuer Beweis dafiir, daB sich das Graphit-
eutektikum unmittelbar aus der Schmelze und nicht auf dem Umweg iiber den
Zerfall des Karbids bilde.

Der EinfluB ,fremder” Keime: Metallische, in Schmelzen 16sliche Bei-
mengungen verursachen Anderungen der
KorngroBen in dem einen oder anderen
Sinne. Siliziumzusétze zu reinem Eisen
bewirken z. B. eine starke Kornvergrs-
berung, dhnlich wirkt auch ein Zusatz
von Phosphor. Zusétze von Nickel, Chrom
und anderen Elementen hingegen be-
wirken vielfach eine bemerkenswerte
Kornverfeinerung, vor allem bei rekristal-

lisierten Materialien.
Ist ein Fremdelement im Grundmetall
unléslich, so erscheint es als besondere
Abb. 2522, Becinflussung der Unterkihlung durcn T 08¢ in Form von Kugeln, Kristalliten
mechanische Bewegung (PIWOWARSKY). oder Héutchen, die entweder an den
Korngrenzen oder innerhalb der Kérner
des Grundmetalls angeordnet sind. Der unlosliche Bestandteil wirkt dann viel-
fach als anregender Keim, addiert seine Wirkung evtl. den spontanen Kernen
hinzu und wirkt kornverfeinernd. Neigt das Grundmetall jedoch zu starker Unter-
kithlung, so kann der keimférdernde Fremdbestandteil die Kristallisation auslésen,
bevor spontane Keime in nennenswerter Zahl entstanden sind. Die Fremdkeime
beherrschen alsdann véllig den Vorgang der Kristallisation, so daB es gar nicht
zur Auswirkung der Tammannschen GesetzmiBigkeiten kommt (vgl. S. 6ff.).
Bei zunehmender Abkiihlungsgeschwindigkeit dagegen kann auch in diesen
Fillen eine additive Wirkung der beiden Keimarten (spontan und fremd) zustande

kommen.
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Als Fremdkeime im Sinne der obigen Ausfiihrungen koénnen sowohl metal-
lische Ausscheidungen als auch nichtmetallische Einschliisse (Oxyde, Nitride,

Sulfide, Silikate usw.) in Frage
kommen. Auch geloste Gase oder
Gaseruptionen koénnen die gleiche
Wirkung ausiiben. Fremdkeime
konnen, brauchen aber keines-
wegs anregend zu wirken auf den
Vorgang der anisotropen Einord-
nung der Atome oder Molekiile
wihrend des  Erstarrungsvor-
ganges. Es darf angenommen wer-
den, dafl eine die Erstarrung an-
regende Wirkung dann auftritt,
wenn von den Fremdkeimen Richt-
krafte irgendwelcher Art auf die
abkithlende Schmelze ausgeiibt
werden. So diirfte eine Benetzung
der Fremdkeime durch die Schmel-
ze, das Vorhandensein freier Ober-
flachenkréfte usw. bereits geniigen,
um dem Fremdkeim Aktivitit zu
verleihen. Zunehmende Schmelz-
tiberhitzung kann im Sinne dieser
Keimtheorie sowohl durch Ver-
mehrung oder Verminderung von
Fremdkeimen die nachfolgende

Abb. 253a. Erforderliche Haltezeit bis zum Beginn der Kri-
stallisation bei verschiedenem Unterkiihlungsgrad. Einsatz:

Armcoeisen + 0,5% Si (R. BLECKMANN).

Kristallisation beeinflussen, als auch vorhandene inaktive Keime durch irgend-
welche Reaktionen, z. B. Oxydations- oder Reduktionsvorgénge, in ihrem Aufbau

so verandern, daB sie ihren aktiven
bzw. inaktiven Charakter dndern.
Im Zusammenhang mit der Ein-
wirkung von Gasen sei nochmals
auf die Abb. 251 und 252a, sowie
auf die Abb. 253a und 253b nach
R. BLECKMANN (28) hingewiesen,
welche zeigen, dafl eine mechani-
sche Bewegung der Schmelze sich
ahnlich auswirken kann wie impfen-
de Gaseruptionen, d. h. die Unter-
kithlung wird vermindert oder fast
vollig aufgehoben. Abb. 251 be-
zieht sich auf die Ergebnisse einiger
Versuche von E. PIWOWARSKY (£7),
wo an einem Eisen der gleichen
chemischen Zusammensetzung wie
bei den Versuchen gemi3 Abb. 38
die Lage der eutektischen Punkte
bei stets mechanisch bewegter
Schmelze nachgepriift wurde. Die

Abb. 253b. Erforderliche Haltezeit bis zum Beginn der Kri-
stallisation bei verschiedenem Unterkiihlungsgrad. Einsatz:

Armcoeisen. (R. BLECKMANN.)

Haltepunkte bei Erhitzung und Abkiihlung liegen daher stets bei praktisch gleicher
Temperatur. Eine mehrfach vorgependelte Schmelze mit 4% C (Abb. 252a) zeigte
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nur noch einen einzigen Haltepunkt, der bei der Abkiihlung stets um 6 bis 8°
héher lag, wenn die Schmelze im Erstarrungsbereich durch ein Graphitstabchen
mechanisch bewegt wurde. In Abb. 253a und 253b geben die gestrichelten
Kurven die Zeit an, welche bei der Abkiihlung in Abhéngigkeit von der Unter-
kithlung verstreichen konnte, bevor der Vorgang der Kristallisation ausgeldst
wurde (passive Resistenz!). Man erkennt, wie mit zunehmendem Unter-
kiihlungsgrad die Instabilitit der unbewegten Schmelze zunimmt, wodurch die
passive Resistenz vermindert wird. Die bewegte Schmelze beginnt beim Unter-
kithlungsgrad 4 zu kristallisieren, wihrend die unbewegte Schmelze bis auf
einen Unterkiihlungsgrad von 4—B gebracht werden kann. Im Vergleich der
Abb. 253a mit Abb. 253b aber erkennt man deutlich den die Unterkiihlung be-
giinstigenden EinfluB der Desoxydation des Armco-Eisens durch 0,5% Silizium,
denn gemiB Abb. 253a konnten wesentlich geringere Unterkiihlungsgrade erzielt
werden als im Fall der Abb. 253b, wo sich die desoxydierende Wirkung des
Silizium stark bemerkbar machte. Ferner zeigt Abb. 254, dall bei Pendelver-
suchen von R. BLECRMANN die Unterkiihlung in dem MafBle zunahm, wie, aus-
gehend von einem neuen Tiegel, durch die Pendelschmelzen die Rauheiten der

Abb. 254. Temperatur-Zeitkurve der Schmelze Nr. 1. Einsatz: Armcoeisen (R. BLECKMANN).

Tiegelwand geglittet wurden. Der EinfluBl der Tiegelwand, der ff. Auskleidung,
der Formsandbeschaffenheit usw. wird also voraussichtlich auch bei praktischen
GroBversuchen von Bedeutung sein.

Einflufl der Schlacke (vgl. auch Abschnitt VIILk): Aus den bisherigen
Uberlegungen wird man leicht einsehen, daBl auch die Schlackenfiihrung eine
sebhr wichtige Rolle auf die Erstarrungsvorginge von GuBeisen und damit auf
das Gefiige und die Eigenschaften desselben auszuiiben vermag. Oxydfreie
Schlacken, vor allem Karbidschlacken, die stark desoxydierend wirken, diirften
die Unterkiihlung bei der Erstarrung von Graugull und damit die Ausbildung
feineutektischen Graphits begiinstigen, da sie eine starke ,,Entkeimung‘ der
Schmelze bewirken. Das deckt sich mit den Untersuchungen von E. Prwo-
wARsky und W. HExnricus (50) (vgl. Kap. XXVb) und den Beobachtungen
von E. DrepscrELAG und L. TREUHEIT (51), wonach basische Schlacken die Nei-
gung des Eisens, nach dem instabilen System zu erstarren, mehr begiinstigen als
saure. Basische Schlacken ergeben auch ein gasfreieres GuBeisen, und es ist be-
kannt, daB z. B. gut desoxydierte basische Elektroschmelzen keinerlei Bad-
bewegung zeigen. Im Gegensatz hierzu lassen unter sauren Schlacken hergestellte
Schmelzen ein bewegteres Spiel erkennen, ergeben grobere Graphitausbildung und
geringere Unterkiihlung.

In einer aufschluBreichen Arbeit konnte A. REINHARDT (52) zeigen, daf
bei einer Behandlung von GuBeisen unter verschiedenen Schlacken die grobste
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Graphitausbildung bei geringster Unterkiihlung dann auftrat, wenn das Eisen
unter oxydulreichen Schlacken hergestellt wurde. Je grofler der Anteil freier,
reduzierbarer Oxyde in der Schlacke, um so sauerstoff- und gasreicher ist eben
voraussichtlich die Schmelze und die impfenden Einflilsse nehmen zu.

Starke Uberhitzungen der Schmelze im Sinne der ersten diesbeziiglichen Fest-
stellungen von E. PTwowARSKY sind nach den Ergebnissen zahlreicher Arbeiten
imstande, Schlackeneinschliisse zur Koagulation und Abscheidung zu bringen,
sie sind ferner imstande, leichtschmelzende, als Fremdkeime anzusprechende
Einschliisse und Suspensionen, z. B. nach Art der von O. v. KEIL und Mitarbei-
tern (89) angenommenen und u. a. von P. SCHAFMEISTER (85) auch analytisch
nachgewiesenen Silikattriibe, zu reduzieren und die Schmelze zu entkeimen mit
dem Erfolg erhohter Neigung zur Erstarrung in gréBeren Unterkiihlungsbereichen.

Eine gute Stiitze dieser Auffassungen konnte durch die Untersuchungen von
A. L. Noreury und E. MorGaN (53) geschaffen werden. Kleine, etwa 100 g
schwere Tiegelschmelzen wurden mit 0,1 bis 0,2% Ti versetzt und alsdann
Kohlensdure durch die Schmelze geblasen. Bei Abkiihlung ergab sich in diesen
Fillen stets eine feine Graphitausbildung (Abb. 255 bis 260). Wurde jedoch im
AnschluB3 an die erwihnte Behandlung der Schmelze Wasserstoff durch die
Schmelze geblasen, so fiel der Graphit in groblamellarer Form an. Nach Ansicht
der genannten Forscher bilden sich im ersten Falle leicht schmelzende, wahrend
der eutektischen Erstarrung des GuBeisens noch flissige Titanate, die keine
impfende Wirkung ausiiben, evtl. vorhandene hochschmelzende Fremdkeime um-
schlieBen und ihnen ihre Impfwirkung nehmen. Durch die Behandlung mit
Wasserstoff dagegen sollen die Titanate zu hochschmelzenden titanfithrenden
Einschliissen reduziert werden, die eine ausgeprigte Impfwirkung auf die Graphit-
kristallisation ausiiben. Zusétze von Silizium, Kalziumsilizium, Aluminium usw.
zur Schmelze verursachen die Entstehung hochschmelzender Einschliisse von
impffahigem Charakter. Dall hochschmelzende, bei eutektischer Temperatur be-
reits kristallisierte Silikateinschliisse eine impfende Wirkung ausiiben, zeigt auch
Abb. 261 (90). Anderseits lassen Abb. 262 und 263 erkennen, daf3 Kupferzusitze,
welche die Loslichkeit des Eisens fiir Kupfer bei eutektischer Temperatur iiber-
steigen und sich infolgedessen in Form feiner, aber noch fliissiger Tropfen (der
Schmelzpunkt des Kupfers liegt bei 1083° noch vor Einsetzen der Graphit-
kristallisation ausscheiden, dies vorwiegend um vorhandene aktive Keime tun,
denen nunmehr ihr impfender Charakter auf die Graphitkristallisation genommen
wird (53). Das Ergebnis ist feineutektischer Graphit gegeniiber dem regellos
lamellar verteilten groberen Graphit fiir den Fall des kupferfreien Eisens. Ob
ganz allgemein hochschmelzenden Einschliissen ein impfender Charakter zu-
kommt, ist noch nicht einwandfrei geklart.

Fiir den Vorgang der Kristallisation kohlenstoffarmen Stahls konnte R. BLECK-
MANN (28) feststellen, daBl Zusitze von Aluminium, Beryllium, Bor, Kalzium-
Aluminium, Kalzium-Aluminium-Silizium, Titan, Vanadin und Zirkon als aktive
Fremdkeime wirkten, wihrend Zusitze von Chrom, Wolfram, Kobalt, Molybdén,
Nickel, Niob und Tantal diese Wirkung nicht zeigten. Das gleiche war der
Fall fur Eisen-Mangan-Silikate, Eisen-Kalk-Silikate (durch Zugabe von Kalzium-
Silizium) oder kieselsdurereiche Eisensilikate (bei Zugabe von 4% Si), woraus
geschlossen wird, daB die entstandenen Silikate bei der Temperatur der Stahl-
kristallisation noch im amorphen, also fliissigen Zustand vorlagen. Diese an
Stahl gewonnenen Ergebnisse sind aber nicht ohne weiteres auf die Vorginge
bei der Kristallisation von GuBeisen zu iibertragen, da ja hier eine andere Phase,
namlich der Graphit, in seinem Kristallisationsverhalten beeinflufft werden soll
und nicht die eisenreichen priméren Mischkristalle.
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In den Kapiteln X XV und XX V1 ist eingehend darauf hingewiesen, welche Mittel
seit etwa 1925 versucht worden sind, um aus dem Kupolofen ein hinreichend hoch

Flockiger Graphit Unterkiihlter Graphit
V=
50
Abb. 255. Unbehandeltes Eisen. Abb. 258. Behandcltes Eisen.
V =
200
Abb. 256. Wie Abb. 255 geitat. Abb. 259. Wie Abb. 258 gedtat.
V =
1500
Abb. 257. Wie Abb. 255. Abb. 260. Wie Abb. 259.
Abb. 255 bis 260. EinfluB einer Titan-Kohlensiurebehandlung auf das Gefiige von Graugu3 (NORBURY u.
MORGAN).

tiberhitztes Eisen abzustechen, und es darf gesagt werden, dall es heute jeder gut
gefiihrten EisengieBerei gelingt, ein Eisen mit 1450° Rinnentemperatur, bei
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Verwendung erhéhter Stahlschrottanteile oder Anwendung von anderen Sonder-
maflnahmen ein solches von 1500, ja sogar bis 1550° Rinnentemperatur zu ge-
winnen.

In diesem Zusammenhang sei noch auf ein amerikanisches Verfahren hin-
gewiesen, demzufolge eine mit ,,Fer X bezeichnete Mischung, bestehend aus
Natriumnitrat und Ferrosilizium
dem flissigen Gufleisen zugesetzt
wird, um seine Temperatur zu er-
héhen. Ein Zusatz von 8% Ferro-
silizium in jener Mischung zu fliis-
sigem GulBeisen im Vorherd zuge-
schlagen, sei in seiner Wirkung
gleichwertig einer Nachbehandlung
im Elektroofen bei Verbrauch von
75 kWst. je Tonne (86). Diese nach
dem Vorbild des Goldschmidtschen
Thermitverfahrens arbeitende Nach-
behandlung des flissigen Eisens
kommt aber wohl nur fiir wenige
Sonderféille in Frage, da es eigent-
lich gegen jedes metallurgische
Gefiihl verst6Bt, einen so teuren
und unwirtschaftlichen Notbehelf
laufend im GieBereibetrieb anzu. ~Abb- 261 Tmpfyirkung grofer olikateinschiisse in
wenden.

Einige patentrechtliche und patentgeschichtliche Bemerkungen zur Frage der
Entwicklung der Schmelziiberhitzung hat der Verfasser am SchluB dieses Werkes

Abb. 262. Graues GuBeisen mit einem Kupfergehalt Abb. 263. Graues GuBeisen mit einem Kupfergehalt

unter der Loslichkeizsgrenze. Graphit verfeinert, aber iiber der Loslichkeitsgrenze. Unterkiihlter Graphit.

flockig. Ungeiitzt, ¥ = 200 (NORBYRU und MORGAN). Freies Kupfer im Gefiige. Ungedtzt, ¥V = 200 (NOR-
BURY und MORGAN).

gebracht. Die dort erwihnten Schrifttumsstellen beziehen sich auf die Zahlen
des Schrifttumsverzeichnisses dieses Kapitels (Kapitel VIIh).

Sehrifttum zom Kapitel VIIh.
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i) Die Uberhitzung niedriggekohlten GuBeisens und die
Bedeutung von Pfannenzusiitzen.

Wiihrend bei normal gekohlten Eisensorten unter der Voraussetzung zweck-
méBiger Gattierungs-, Schmelz- und GieBbedingungen die Uberhitzung im Bereiche
von 1450 bis 1550° und dariiber eine im allgemeinen stetige Verbesserung der
Festigkeitseigenschaften hervorruft, konnte beobachtet werden, daB mit sinkendem
Kohlenstoffgehalt, oder besser gesagt mit abnehmendem Sittigungsgrad (vgl. Seite
2311t.) des Eisens, bei Uberschreitung einer kritischen Uberhitzungsgrenze, leicht
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ein Abfall der mechanischen Eigenschaften stattfindet, und daf} dieser Abfall um
so groBer wird, je niedriger der Kohlenstoffgehalt des Eisens ist (). E. Prwo-
WARSKY (2) hat diese Verhéltnisse spiter in einem Schaubild nach Abb. 264 darge-
stellt. Als Ursache dieser Erscheinung konnte festgestellt werden (3), dal} die Uber-
hitzung bei niedriggekohlten Legierungen leicht eine allzu starke Unterkiihlung
bei der Graphitkristallisation hervorruft, wodurch der eutektische Anteil der Rest-

schmelze nach dem Hebelgesetz quanti-

tativ verkleinert (Abb. 265) wird und der

Abb. 264. EinfluB der Uberhitzung auf die  Abb. 265. EinfluB einer starken Uberhitzung aui die
Festigkeit von GrauguB3 in Abhingigkeit vom Linien der maximalen Loslichkeit bei Eisen-Kohlenstoff-
C-Gehalt (schematisch nach E. PIWOWARSKY). Legierungen (schematisch nach E.PIWOWARSKY).

im eutektischen Intervall sich ausscheidende Graphit auf kleinere Volumenanteile
beschrinkt wird. Das fiihrt besonders dann zu einer starken Anhdufung bis
geradezu bandférmigen Ausscheidung von Graphit um die priméren Mischkri-
stalle, wenn sich die austenitische Komponente des Eutektikums an die bereits
ausgeschiedenen Primérkristalle anlagert und den Graphit in die feinen Ver-
dstelungen der Restschmelze abdringt. Es

ist ferner durchaus mdglich, daf3 der aus

den infolge der starken Unterkiihlung an

Kohlenstoff stark iibersittigten Randzonen

der primiren Misch- (Schicht-)kristalle an

sich schon netzférmig (bzw. dendritisch)

abgeschiedene Segregatgraphit einen er-

hohten Anreiz fir die graphitische Kom-

ponente des Eutektikums bildet, sich vor-

wiegend dort abzulagern. Es kommt dann

zu Gefiigeausbildungen, wie siez. B. Abb.269

kennzeichnet. Das Auftreten von Ferrit in

den feineutektischen Gefiligezonen, das

Abb. 266. Streubereich der Festigkeit von grauem P. BARDENHEUER (4) fiir typisch, aber auch
PR ek Washsol der Craphitaushiidung ehe. 1N Starkem Male verantwortlich fiir den
matisch nach E. PIWOWARSKY). Festigkeitsabfall hilt, dirfte fiir letzteren
jedoch weniger von Bedeutung sein, als

das Auftreten der erwihnten bandférmigen Graphit- bzw. Temperkohleabschei-
dungen. Tatsichlich lassen sich trotz merklicher Ferritmengen in den eutek-
tischen Zonen Festigkeitswerte von 32 bis 42 kg/mm? erzielen, wihrend bei
bandférmiger Graphitablagerung die Zugfestigkeit auf 12 bis 18 kg/mm? absinken
kann (Abb. 266 und Abb. 267 bis 269), wo eine solche von 36 bis 45 kg/mm?
zu erwarten wire (33). Um diese Erscheinung des unerwiinschten Festigkeits-
abfalls zu bekdmpfen, hat man mit Erfolg desoxydierende Pfannenzusatze
verwendet, die zur Entstehung hochschmelzender, impfender Desoxydations-
oder Reaktionsprodukte fiihren. Schon vor etwa 15 Jahren konnte der Verfasser
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beobachten, daB8 durch desoxydierende Zusitze zu GrauguBl die mechanischen
Eigenschaften sich fast immer verbesserten. Er schrieb damals folgendes (5):

,»Den giinstigen EinfluB} einer Des-
oxydation des GubBeisens vor seinem
VergieBenkonnte der Verfasser an Hand
von groleren, noch unveroffentlichten
Versuchsreihen dartun, beidenen GuB-
eisensorten von 48 bis 52 kg/mm? Bie-
gefestigkeit durch Zusatz von 0,05 bis
0,15% Si in Form von Ferrosilizium
oder Alsimin regelméBig eine Erhéhung
der Biegefestigkeit um 4 bis 6 kg, also
auf etwa 52 bis 58 kg/mm?2 erfuhren.
Heif erschmolzene GulBeisensorten ver-
langen zur Erzielung dichter, blasen-
freier Giisse stets eine Endbehandlung
mit etwas Silizium, Aluminium, Titan
oder Vanadium.

Grundsitzlich ist die Verwendung
desoxydierender Zusitze fiir GuBeisen
sogar noch frither bekannt gewesen (6),
wenn auch die Vorteile einer solchen Be-
handlung auf die mechanischen Eigen-
schaften noch nicht so eindeutig her-
ausgestellt werden konnten. Allerdings
hat bereits im Jahre 1890 E. JUnasT(36)
fir die Herstellung mechanisch festen
GulBleisens die Erschmelzung desselben
aus weilem Roheisen bei Zusatz von
Ferrosilizium empfohlen. Pfannenzu-
sitze mit dem bewufBlten Ziel, die Gra-
phitbildung niedriggekohlten oderiiber-
hitzten Eisens zu beeinflussen, sind da-
gegen erstmalig von P. BARDENHEUER
und K. L. Zeyex (1) in Vorschlag ge-
bracht worden, und zwar verwendeten
die Genannten bei ihren damaligen Ver-
suchen kleine Mengen von pulverisier-
tem Ferrosilizium oder Ferromangan.
Spiter hat man zu diesem Zweck mit
Erfolg neben Ferrosilizium noch Kal-
ziumsilizium, Kalzium-Aluminium- Sili-
zium, Gemische von Ferrolegierungen
mit oxydierenden Salzen, Behandlung
der Schmelze mit Ferrotitan und Koh-
lenséure usw. verwendet (6), vgl. auch
Zahlentafel 43. Die Verwendung eisen-
freier Silizide zur Graphitisierung von

Abb. 269. Zugfestigkeit 13,5 kg/mm?,

Abb. 268. Zugfestigkeit 37 kg/nun?.

Zugfestigkeit 41 kg/mm?2.

Abb .267.

aber verschiedener Graphitanordnung, geitzt, V = 200,

Abb. 267 bis 269. Austenitisches GuBeisen gleicher chemischer Zusammensetzung,

GuBeisen ist seit dem Jahre 1922 bekannt. Damals lieB sich der Amerikaner
A.F.MrEEAN ein Patent darauf erteilen (USA.-Patent Nr. 1499068), ein weif3
gattiertes GuBeisen durch Zusatz eisenfreier Silizide in die Schmelze zu grauer
Erstarrung zu bringen. Als besonderes Beispiel solcher eisenfreier Silizide ist
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Zahlentafel 43.

Schrifttum

Art des Zusatzes

Bemerkungen

WisTt, F.: Stahl u. Eisen Bd. 20
(1900) S.1041.

Blei, Zink, Zinn, Aluminium,
Natrium, Magnesium.

Zur Reinigung, Entgasung
und Dichtesteigerung.

GEILENKIRCHEN, TH.(MOLDENKE):
Stahl u. Eisen Bd.28 (1908)
S. 592.

Ferrosilizium, Kalzium, Va-
nadium.

Zur Desoxydation und
Dichtesteigerung empfoh-
len.

USA.-Patent Nr. 1499068
8.2.1922 (A. F. MEEHAN).

vom

Kalziumsilizid.

Vgl. franz. Pat. Nr. 557274
vom 11. 10. 1922.

Britisches Pat. 290267 vom 8. 3.
1928 mit der Prioritdit von
USA. vom 13. 5. 1927 (Ni-
Tensyl Patent der Mond Nickel
Company, FraNcis BRrIEN
CoYLE).

Gemisch von Nickel und
Ferrosilizium.

Zur Beeinflussung der Gra-
phitausbildung und Erzie-
lung hoher Festigkeiten,
vgl. D.R.P. Nr. 609319.

D.R.P. Nr. 541296, KI. 18D, Gr.1
vom 22. 2. 1928 (Meehanite
Metal Corp. in Chattanooga,
USA.).

Zusatz von metallischem
Kalzium (allein oder in
Verbindung mit Magne-
sium oder Alkalierdme-
tallen) zu weilem oder
grauem GubBeisen.

Zur Festigkeitssteigerung,
vgl. Schweizer Patent
Nr. 131625.

USA.-Patent Nr.1790552 vom
29. 8. 1928 (A. F. MEEHAN
und Meehanite Metal Corp.)

Ferrolegierungen mit min-
destens 50% Si, Erdalka-
lien iiber 25%, ferner bis
5% Nickel und einige
Prozent Magnesium.

Zusatz zu dem USA.-Patent
Nr. 1683086 vom 16. 6.
1927.

BARDENHEUER, P., u. L. ZEYEN:
Mitt. K.-Wilh.-Inst. Eisenforsch.
Bd. 11 (1929) S. 225.

Ferrosilizium, Ferroman-
gan, Ferrochrom.

Verhinderung netzformiger
Graphitausbildung be1
niedrig gekohltem Grau-
gul.

Prwowarsky, E.: Hochwertiger
GrauguB S.134. Berlin: Springer
1929.

Ferrosilizium, Alsimin, Alu-
minium, Titan oder Va-
nadium.

Zur Desoxydation und Ver-
besserung der Festigkeits-
eigenschaften.

D.R.P. Nr. 649475, K1. 18b, Gr. 1
(E. Prwowarsky) vom 2. 11.
1930.

< 0,6% Zink, Natrium, Ka-
lium, Lithium zusammen
mit < 0,5% As, Al, Mg,
Ca, Sr oder Ba.

Anspruch 2: Behandlung
eines Eisens nach An-
spruch 1 unter bauxithal-
tiger Schlacke. Patent in-
zwischen fallen gelassen.

D.R.P. Nr. 608767, Kl. 18b, Gr. 1
(E. Prwowarsky) vom 2. 11.
1930.

Kleine Bleizusitze zusam-
men mit As, Ca, Sr, Ba,
Na, K, Si, Al oder Mg.

Beeinflussung der Graphit-
ausbildung. Patent inzwi-
schen fallen gelassen.

D.R.P. a. Aktenzeichen O. 19209,
KL 40a, 15/01 vom 6. 7. 31
(H. OsBora, USA.).

Lithiumhaltige Alkali- und
Erdalkalimetalle.

Zur Verbesserung derFestig-
keitseigenschaften.

D.R.P. a. Aktenzeichen P. 69347,
Kl. 18b, 10. vom 26. 4. 34
(TeH. PAwELCOZER, Diisseldorf).

Legierung bestehend aus:
5 bis 30% Aluminium, 70
bis 10% Silizium, 20 bis
50% Kalzium.

Desoxydationsmittel fiir
Eisen- und Stahllegierun-
gen.

USA.-Pat. Nr. 2013877 vom 23. 3.
1934 (Erfinder: G. F. ComsTock
und die Titanium Alloy Manuf.
Comp., New York).

25 bis 75% Molybdan, 5 bis
45% Titan, Rest Eisen
(oder: 25 bis 75% Mo,
5 bis 45% Ti, 0 bis 25% Si
und 0 bis 15% Al).

ZurVerbesserung der Festig-
keitseigenschaften.
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Zahlentafel 43. (Fortsetzung.)

Schrifttum

Art des Zusatzes

Bemerkungen

USA.-Pat. Nr. 2052107 vom 13. 8.
1934 (Erfinder: A. L. NORBURY
u. E. MoraaN).

Zusatz von Ferrotitan mit
anschlieBend oxydieren-
der Behandlung der
Schmelze.

D.R.P. Nr. 653969 vom7.8.
1934 unter Beanspru-
chung der Priorititen von
England vom 9. 9. 1933
(Brit. Pat. Nr. 425227).

PorrEvIN, A., u. R. LEMOINE:
Bull. Ass. techn. Fond. (Sept.
1936) S. 33.

Kalziumsilizium mit 25%
Ca unter Zusatz oxydie-
render Salze (Karbonate,
Bichromate und Perman-
ganate).

Vorteile: feine Graphitkri-
stallisation durch Erhoh-
ung der Kernzahl, er-
hohte  Entschwefelung,
Erhohung der Badtem-
peratur.

BovEr, F. A.: Metals & Alloys
(1939) S. 59.

Siliziumkarbid.

Zweck: Verhinderung von
Rosettengraphit in der
Restschmelze und Her-
stellung feinkérnigen,
dichten GubBeisens.

Franz. Pat. Nr. 827820, Gr.8 —
Cl. 2. vom 13. 10. 1937 (Erfin-
der: GEORGE WirLiAM WILLIS,
England).

Natriumsulfat gefolgt von
Kalkzusatz.Behandlungs-
temperatur iber 1600°.

Franz. Pat. P 813507, Gr. 8, Cl. 2.

Inniges physikalisches Ge-
misch von 25 bis- 75%
Kohlenstoff ~ (Graphit)
mit Ferrosilizium
(> 65% Si) oder Zirkon.

Weser, H.: Dipl.-Arbeit T. H.
Aachen 1935 (Eisenhiittenm. In-
stitut).

Kalzium-Aluminium-Legie-
rungen mit 15 bis 40% Ca,
Rest Aluminium.

ZurVerbesserung der Festig-
keitseigenschaften.

Zur Verbesserung der Festig-
keitseigenschaften.

Zur Desoxydation und Ver-
besserung der mechani-
schen Eigenschaften von
Eisenlegierungen.

Ni1ppER, H. A.: Unveréffentlichter
Vorschlag 1938.

Wagsserglas mit: 5% Gra-
phit, 5% Holzkohle, 10%
Braunstein und 2 % Ferro-
gilizium.

Aufhebung zu starker Un-
terkithlung.

ScENEEWIND, R., u. R. G. McEL-
WEE: Trans. Amer. Foundrym.
Ass. Bd. 47 (1939) Nr. 2 S. 491.

Graphidor: 7,5% Ti, 20%
Al, 27% Si, Rest Eisen.

Zur Desoxydation in der
Pfanne.

BrOHL, W.: Diss. Aachen 1938,
Mitt. K.-Wilh.-Inst. Eisenfor-
schung Bd. 20 (1940) Lief. 11
Abh. 352.

Soda und Kohle im Ver-
héltnis von 10:1.

Verhinderung scheineutek-
tischer Graphitausbil-
dung.

Prwowarsky, E., E. HirzBLECK
u. 0. Dérum: GieBerei Bd. 27
(1940) 8. 21.

Ferrosilizium, Kalziumsili-
zium, Titansilizium.

Zusammenfassender Bericht

und systematische Ver-
suchsreihen an Kupol- u.
Elektroofenguf.

Metals & Alloys Bd. 11 (1940)
S. 306.

Silizium-Mangan-Zirkon-
Legierung.

Metal Progr. Bd. 38 (1940) S.373.

< 0,1% Graphit.

Sicherung grauer Erstar-
rung in dimnen Quer-
schnitten und Erhohung
der Festigkeit.

Nachtrag:

Diss. H. BRurn. Aachen 1937;
vgl. D.R.P. 704495.

Ferrotitan in Verbindung
mit sauerstoffhaltigen
Formlingen.

Aufhebung nachteiliger Ein-
flisse von Blei auf die
Graphitausbildung.

ScunEE, V. H., u. T. E. Barrow:
Amer. Foundrym. Ass. Preprint
Nr. 39—28. 1939.

Piwowarsky, GuBeisen.

1%ige Cu-Al-Si-Legierung
(80% Cu, 12% Si, 6% Al,
Schmelzpunkt = 815°9).

Wirkt sich stirker aus als
ein Impfen mit 0,6%
(78 %) Ferrosilizium.

14
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in einem Unteranspruch das Kalzium-Silizid genannt, ein an sich bereits be-
kanntes und noch heute vielfach verwendetes Desoxydationsmittel fiir Stahl
und StahlguB. MeexAN hat auf den gleichen Gegenstand dann noch in England
und Frankreich Patente angemeldet und erhalten. Dies gilt jedoch nicht fiir
Deutschland. Zwar hat MEEHAN bzw. die von ihm begriindete Meehanite-Gesell-
schaft spiter auch in Deutschland ein Patent erhalten (D.R.P. Nr. 541296, K1. 18b,
Gr. 1 vom 22. Febr. 1928). Dieses Patent bezieht sich jedoch nicht auf die Ver-
wendung von Kalzium-Silizid, das in der deutschen Patentschrift ausdriicklich
als dafiir vorbekannt bezeichnet wird, sondern nur auf den Zusatz von metalli-
schem Kalzium, Magnesium und anderer Alkalierdmetalle als graphitférdernde
Mittel zu schmelzfliissigem weiem oder grauem GuBeisen. Als Beispiel wird in
der Patentschrift ein GuBeisen mit 2,2% C und 1,07% Si angefiihrt, dem in der
Pfanne 0,5% Kalzium zwecks Grauung zugesetzt wird. Die Verwendung von
Kalzium-Silizid in der von MEEHAN beabsichtigten Weise ist jedenfalls in Deutsch-
land frei. DaB sich das Meehanite-Verfahren erst so spit nach der im Jahre 1922
in USA. erfolgten Patentannahme durchgesetzt hat, liegt daran, daB die Ver-
wendung eisenfreier Silizide gemdfl dem Meehanschen Grundpatent in normal
gekohlten oder kohlenstoffreichen GuBleisensorten keineswegs zu einer besonders
ausgeprigten Steigerung der Festigkeitswerte fithrte, was iibrigens von fast allen
Pfannenzusiitzen gesagt werden kann. Im Gegenteil ergeben Pfannenzusiitze zu
hohergekohltem GrauguB, d. h. zu GuBeisen iiber 3,3% C, vielfach sogar einen
Abfall der Festigkeitswerte. Eine Verbesserung der Festigkeitswerte tritt dagegen
in steigendem MaBe bei Abnahme des Kohlenstoffgehaltes unter 3% vor allem
unter 2,8% auf. Da zur Herstellung derartiger Eisensorten aber stets erhohte
Schrottanteile benétigt werden, so erhielt das sog. Meehanite-Verfahren eigentlich
erst durch die zunehmende Beherrschung erhéhter Schrottanteile beim Kupol-
ofenschmelzen, d. h. seit dem Jahre 1925, besondere Bedeutung.

Uber Versuche, die das Verhalten von in der Pfanne aufsiliziertem GrauguB
zum Gegenstand hatten, erstattete der Obmann des damit betrauten Unteraus-
schusses beim Verein deutscher GieBereifachleute, Obering. Dr. OrT, im Jahre
1934 (7) ausfiihrlichen Bericht, worin es heifit:

,,Das in der Pfanne aufsilizierte GuBleisen ist dem nicht nachbehandelten
iiberlegen. Die Uberlegenheit tritt bei niedriggekohltem Eisen von miBigem
Siliziumgehalt am deutlichsten in Erscheinung. Sie wird mit steigendem C-Gehalt
geringer und kehrt sich schlieBlich in das Gegenteil um.

Das Aufsilizieren 146t sich mit 45-, 75- und 90proz. Fe-Si bewirken, wie auch
mit Kalzium-Silizid. Bei Reihenbeobachtungen an einem Eisen mit 5% (C - Si)
und Aufsilizierung mit 75proz. Fe-Si in der Rinne um 0,2% ergab sich eine
durchschnittliche Festigkeitszunahme von 20%. In einem anderen Falle betrug
die Festigkeitszunahme eines Eisens mit 4,5% (C+ Si) beim Aufsilizieren mit
CaSi in der Rinne 20 bis 25%, bezogen auf die Biegefestigkeit und ZerreiBfestig-
keit. Die Durchbiegung stieg um 30%. Sehr hohe Werte ergaben sich bei Dauer-
schlagversuchen, wo gegeniiber nicht nachbehandeltem Eisen im Durchschnitt
Steigerungen um 600% beobachtet wurden. Das Verfahren des Aufsilizierens ist
verschieden; es wurden sowohl beim Aufwerfen des Silizierungsmittels auf das
fliissige Eisen in der Pfanne gute Resultate bei hoher Treffsicherheit erzielt, wie
auch beim Zusetzen in der Rinne. Interessant ist das im Zusammenhang mit
diesen Versuchen beobachtete Ergebnis, da die auf dem fliissigen Eisen nach dem
Aufsilizieren beobachteten Klumpen im Hochstfall 6% unzersetztes Ca-Si ent-
hielten. Allgemein kam die Uberzeugung zum Ausdruck, daB zur Erzielung von
Bestwerten beim Aufsilizieren in erster Linie der Kupolofenbetrieb sorgfiltig
geleitet sein muB.*
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Hierzu mochte der Verfasser sagen, daf3 natiirlich auch bei hochgekohltem
GuBeisen von einer Nachsilizierung ein gewisser Erfolg zu erwarten ist, z. B.,
wenn es sich darum handeln sollte, eine groBere Dichte zu erreichen, oder aber
durch niedriger gehaltenen Siliziumgehalt in der Gattierung eine groBere Auf-
kohlung zu erzwingen (Hartgul, Guf fiir diinnwandige GuBstiicke, Kolbenringe
usw.).

Die Neuwertigkeit des sog. Meehanite-Verfahrens und seine Stellung im
Rahmen der bestehenden Verfahren zur Herstellung hochwertigen GulBeisens
in Deutschland ist nicht immer richtig gekennzeichnet worden. Eine besonders
ungliickliche Darstellung (8) hat bald darauf von fachménnischer Seite die not-
wendige Richtigstellung erfabhren (9). Die von Q. Smarney (10) mitgeteilten
Ergebnisse amerikanischer GieBlereien waren bereits zur Zeit ihrer Bekanntgabe
in deutschen gut gefithrten Eisengieflereien mit heimischen Verfahren bei gleicher
Treffsicherheit zu erzielen.

Die Arbeitsweise der Meehanite- Gesellschaft, das sog. Meehanite-System (1),
kann ihre Erfolge weniger auf neuwertige Patente griinden, als vielmehr auf die
sehr sorgfiltigen Schmelz-, Le-
gierungs- und GieBmethoden,
welche als Summe praktischer
Erfahrungen bei dem regen Ge-
dankenaustausch der in der Mee-
hanite-Gesellschaft vereinigten
GieBereien entwickelt worden
sind. O. SMALLEY mulfite z. B.
zugeben (11),daBl hohe Stahl-
schrottzusdtze- und eine
Uberhitzung der Schmelze
wesentliche Faktoren bei der
Herstellung hochwertigen Gu8-
eisens seien. Im allgemeinen
werden daher auch nach dem ,u, o7 minfiug der Nachsitizierung sut die Lage der Unter-
Meehanite-System 50 bis 80% kithlung (E. PIWOWARSKY).

Stahlschrott verwendet, der Sili-

ziumgehalt aber so eingestellt, dafl das Rinneneisen wei}, bis meliert erstarren
wiirde, wobei zur Grauung des Eisens erst nachtraglich in der Pfanne 2,5 bis
3,56 kg Kalziumsilizium je Tonne Eisen zu