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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.
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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.”



8 Einige allgemeine konstitutionelle Grundlagen.

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




10 Einige allgemeine konstitutionelle Grundlagen.

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).



Weitere Einfliisse auf die Kristallisation und die Korngestaltung. 13

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
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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-
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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



Das binire Zustandsdiagramm des Eisens mit Eisenkarbid bzw. elementarem Kohlenstoff. 45

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



58 Der EinfluB des Siliziums auf die Gleichgewichts- und Graphitisierungsvorginge.

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.



62 Der EinfluB des Siliziums auf die Gleichgewichts- und Graphitisierungsvorgénge.

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



Die Sattigungslinien fiir Kohlenstoff im fliissigen und festen Zustand. 71

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. <ns1:XMLFault xmlns:ns1="http://cxf.apache.org/bindings/xformat"><ns1:faultstring xmlns:ns1="http://cxf.apache.org/bindings/xformat">java.lang.OutOfMemoryError: Java heap space</ns1:faultstring></ns1:XMLFault>