Das technische Eisen
Dritte Auflage



Paul Oberhoffer

+ am 16, Juli 1927
(nach einem Gemé#lde von Helene Beckers, M.-Gladbach)



Das technische Eisen

Konstitution und Eigenschaften
Von

Dr.-Ing. Paul Oberhoffer ¥

weil. ord. Professor der Eisenhiittenkunde und Vorsteher des Eisenhiittenméannischen
Instituts an der Technischen Hochschule Aachen

Dritte
verbesserte und vermehrte Auflage

von

Dr.-Ing.e.h. W. Eilender und Dr.-Ing. habil., Dr. mont. H. Esser

o. Professor an der Technischen a. 0. Professor an der Technischen
Hochschule Aachen Hochschule Aachen

Mit 762 Textabbildungen, 25 Tabellen
und einem Titelbild

Berlin
Verlag von Julius Springer
1936



ISBN 978-3-642-50554-6 ISBN 978-3-642-50864-6 (eBook)
DOI 10.1007/978-3-642-50864-6

Alle Rechte, insbesondere das der Ubersetzung
in fremde Sprachen, vorbehalten.
Copyright 1936 by Julius Springer in Berlin.
Softcover reprint of the hardcover 1st edition 1936



Vorwort.

Seit dem Erscheinen der zweiten Auflage dieses Werkes im Jahre 1925 hat
die Stahlforschung in metallurgischer und in metallkundlicher Hinsicht derart
bedeutende Fortschritte gemacht, daf3 ,,Das Technische Eisen‘ — das klassische
Werk des auf der Héhe seiner Schaffenskraft am 16. Juli 1927 verschiedenen
groBBen Eisenhiittenmannes Paul Oberhoffer — eine vollstindige Um- und
Neubearbeitung erfahren mufBite. Hierbei haben die Bearbeiter hinsichtlich des
allgemeinen Aufbaues des Werkes die von Oberhoffer selbst noch vor seinem
Tode fiir die Neuauflage festgelegten Richtlinien, soweit dies moglich war, be-
achtet. So wurde der EinfluB der chemischen Zusammensetzung auf die Eigen-
schaften des Stahles, der in der 2. Auflage in einem besonderen Abschnitt be-
handelt ist, organisch mit der System- und Konstitutionslehre verbunden und
jeweils im Anschlu8 an die entsprechenden Zustandsschaubilder besprochen.
Ebenso wurde die Theorie des Hiartens und Anlassens wiederum wie in der ersten
Auflage mit dem entsprechenden Abschnitt der Weiterverarbeitung verbunden,
da sich diese Verbindung als zweckmifBiger erwies, als die mit dem Zustands-
schaubild Eisen-Kohlenstoff.

Neu aufgenommen wurden die Kapitel iiber die Systematik der Zwei- und
Dreistofflegierungen, iiber Flocken im Stahl, iiber die Ausscheidungs- und
Nitrierhartung.

Besondere Sorgfalt wurde auf die Systemlehre der Eisenlegierungen, insbe-
sondere auf die Darstellung der Dreistofflegierungen verwandt. Grundlegend
neubearbeitet wurden die Kapitel: Gase im Stahl, Desoxydation, EinfluBl der
Temperatur auf die Eigenschaften, Rotbruch, Kaltverformung und Rekristalli-
sation sowie Stahlhértung.

Der Umfang des Buches erfuhr trotz der vorgenommenen Erweiterungen
keine nennenswerte VergroBerung, da durch die Zusammenlegung der Abschnitte
II und ITI der 2. Auflage sowie durch die Streichung vieler iiberfliissiger Zahlen-
tafeln neuer Raum geschaffen werden konnte.

Das Schrifttum wurde etwa bis Mitte 1935 und teilweise auch bis Ende 1935
beriicksichtigt.

Die Neubearbeitung dieses Werkes war nur dadurch méglich, dafl sich die
im Institut fiir Eisenhiittenkunde in den Jahren 1932—1936 titigen wissenschaft-
lichen Mitarbeiter: Dr.-Ing. K. Bungardt, Dr.-Ing. W. Bungardt, Dr.-Ing.
H. Cornelius, Dr.-Ing. H. Eusterbrock, Dr.-Ing. W. GraB, Dr.-Ing. F.
Kraemer, Dr.-Ing. H. Majert, Dr.-Ing. G. Miiller, Dr.-Ing. W. Oertel,
Dr.-Ing. E. Piitz zu einer kameradschaftlichen Zusammenarbeit bei der Uber-
arbeitung des teilweise sehr umfangreichen Schrifttums sowie beim Lesen der
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Korrekturen zur Verfiigung stellten. Thnen allen sprechen die Bearbeiter an dieser
Stelle ihren herzlichsten Dank aus.

Besonders zu Dank verpflichtet sind wir Herrn Dr.-Ing. F. Kraemer fir
die Uberarbeitung der Zustandsschaubilder, Herrn Dr.-Ing. H. Cornelius fiir
die Bearbeitung der metallurgischen und metallkundlichen Abschnitte, Herrn
Dr.-Ing. C. Schwarz fiir die Durchsicht des Abschnittes ,,Lunkerbildung und
Seigerungen‘‘ sowie Fraulein M. Seulen fiir die miihevolle Bearbeitung der
Schrifttumsangaben des am Ende des Buches zusammengefaBten Autoren- und
und Schrifttumsverzeichnisses.

Dem Verlag Julius Springer danken wir fiir das stets entgegengebrachte
Verstandnis und fiir die in jeder Hinsicht als vorziiglich zu bezeichnende Aus-
stattung des Werkes.

Aachen, im Juni 1936.

Walter Eilender, Hans Esser.
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I. Begriffsbestimmung und Einteilung
des technischen Eisens.

Das technische Eisen enthilt eine Reihe von anderen Elementen, die bei
seiner Herstellung teils ohne Absicht infolge der in den Ausgangsrohstoffen
enthaltenen Verunreinigungen hineingelangen, teils zur Erzielung besonderer
Eigenschaften absichtlich zugesetzt werden. Zur ersten Gruppe dieser sogenannten
Fremdkérper gehoren Kohlenstoff, Phosphor, Schwefel, Arsen, Kupfer, Sili-
zium und Mangan, von der letzteren seien Nickel, Chrom, Wolfram, Molybdén,
Vanadium, Titan, Kobalt und Aluminium erwihnt. Obwohl Kohlenstoff, Sili-
zium, Mangan und Phosphor in keinem technischen Eisen vollstindig fehlen,
kann auch der Gehalt an diesen Elementen mit Absicht zur Regelung der
Eigenschaften bemessen werden. In besonders hervorragendem MaBe ist dies
der Fall fiir den Kohlenstoff. Der Gehalt an diesem Element bildet die Grund-
lage fiir die Einteilung der technischen Eisensorten, weil bis zu einem Gehalt
an Kohlenstoff von etwa 1,7% das Eisen die technisch duBerst wichtige Eigen-
schaft besitzt, bei héheren Temperaturen ein gewisses MaB von Bildsamkeit
oder Forminderungsfihigkeit aufzuweisen, die zu seiner Verarbeitung durch
Walzen, Schmieden, Pressen und dergleichen erforderlich ist. Alle technischen
Eisensorten mit weniger als etwa 1,7% Kohlenstoff werden als Stahl bezeichnet.
Der Begriff Stahl ist durch den Deutschen NormenausschuB8 folgendermafBen
festgelegt worden: Alles schon ohne Nachbehandlung schmiedbare Eisen wird
als Stahl bezeichnet.

Die nichtschmiedbaren Eisensorten mit mehr als etwa 1,7% Xohlenstoff
heilen Roheisen. Eine scharfe Grenze zwischen beiden Gruppen technischer
Eisensorten 148t sich nicht ziehen, weil die Schmiedbarkeit einerseits mit steigen-
dem Kohlenstoffgehalt des Eisens allméhlich abnimmt und nicht plétzlich ver-
schwindet, anderseits durch die gleichzeitige Anwesenheit anderer Fremdkérper
beeinflufit wird.

Soweit der Stahl iber den flissigen Zustand hergestellt wird, wird er als
TFluBstahl bezeichnet. Gegeniiber dem Flufistahl ist heute der iiber den teigigen
Zustand gewonnene Schweillstahl von untergeordneter Bedeutung.

Das Roheisen wird unterteilt in graues und weiles Roheisen. Ersteres ent-
hilt den Kohlenstoff in elementarer Form als Graphit, letzteres gebunden als
Karbid. Das halbierte Roheisen enthilt den Kohlenstoff teils als Graphit, teils
als Karbid.

Oberhoffer, Techn. Eisen, 3. Aufl. 1
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Aus dem Vorstehenden ergibt sich die folgende Unterteilung:

Eisen
/’_—_—\
chemisch reines Eisen! technisches Eisen
-
Roheisen \Stahl
WeiBes/}ues FluBstahl/QiBstahl

Die frither iibliche Unterteilung des schmiedbaren Eisens in Schmiedeeisen
(bis etwa 0,4% C) und Stahl (0,4 bis etwa 1,8% C) erfolgte auf Grund der Tat-
sache, daB Stahl harter, fester und sproder ist als Schmiedeeisen und durch
Hirten eine groBere Hartesteigerung aufweist als dieses. Da sich aber die erwihn-
ten Eigenschaften wie Harte, Festigkeit und Sprédigkeit mit steigendem Kohlen-
stoffgehalt kontinuierlich verindern und auch die Hartbarkeit bei Gehalten weit
unter 0,4% Kohlenstoff bei Anwendung geniigend hoher Abschreckgeschwindig-
keiten noch vorhanden ist, ist die Unterteilung in Schmiedeeisen und Stahl
ungerechtfertigt. Im englischen und franzésischen Sprachgebrauch ist diese
Unterteilung iiberhaupt nicht bekannt, vielmehr heilt hier jedes schmiedbare
Eisen Stahl (steel, acier). Zur besonderen Kennzeichnung wird ein Eigenschafts-
wort hinzugefiigt, wie weich, sehr weich, hart, sehr hart oder mittelhart.

Die technischen Eisensorten, deren grundlegende Unterteilung nach ihrem
Kohlenstoffgehalt erfolgt, werden noch nach verschiedenen Gesichtspunkten in
Untergruppen eingeteilt*. So wird das Schweilleisen eingeteilt nach Festigkeits-
eigenschaften und Verwendungszweck.

Die iiber den fliissigen Zustand erzeugten Stahlsorten bezeichnet man héiufig
nach dem besonderen Herstellungsverfahren als Thomas-, Bessemer-, Siemens-
Martin-, Tiegel- oder Elektrostahl. Da einige Eigenschaften der Stahle vom
Herstellungsverfahren beeinflult werden, hat diese Unterteilung ihre Berech-
tigung.

Der im flissigen Zustande erzeugte Stahl wird entweder in Blécke mit
quadratischem, polygonalem, rundem oder besonders geformtem, oder in Bram-
men mit anndhernd rechteckigem Querschnitt (hauptséchlich fiir Bleche) ver-
gossen, und diese werden sodann weiter verarbeitet durch Walzen, Schmieden
oder Pressen. Soll aber die typische Eigenschaft des Stahles, die Schmiedbarkeit,
nicht ausgenutzt werden, so kann er zu Stahlguf (StahlformguB) vergossen
werden, d. h. er wird schon durch das Gieflen in die gewiinschte, endgiiltige Form
gebracht. Blocke und Brammen werden zunéchst zu Zwischenerzeugnissen, wie
Riegel, Platinen, Kniippel usw. verarbeitet, die dann zur Herstellung des
Fertigerzeugnisses dienen.

Der StahlguB (StahlformguB) wird nach Normblatt DIN 1681* eingeteilt
in drei Giiteklassen.

1 Tn chemischer und physikalischer Hinsicht vollkommen reines Eisen 1a8t sich nicht
herstellen. Ein Eisen mit einem Reinheitsgrad von 99,99 °/e diirfte schon sehr nahe an
der Grenze des heute Erreichbaren liegen.

* Die folgenden Ausfithrungen lehnen sich grofStenteils eng an die Werkstoffnormen
Stahl-Eisen des Deutschen Normenausschusses an, 7. Aufl. Berlin SW 19: Beuth-Verlag 1933.
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Vorgeschriebene Eigenschaftswerte:

Grteldasse: (Angabe als Mindestwerte)

. Normalgiite (z. B. Stg 45.81) | Zugfestigkeit und Bruchdehnung.

. Sondergiite (z. B. Stg 45.818) | Zugfestigkeit, Streckgrenze und Bruchdehnung.

. StahlguB mit besonderen ma- | Zugfestigkeit, Bruchdehnung und magnetische Induk-
gnetischen Eigenschaften (z. B. | tion.
Stg 45.81 D)

(Bemerkung: Stg 45.81 bedeutet Stahlgufl mit 45 kg/mm? Zugfestigkeit nach DIN 1681.)

Der FluBstahl wird wie folgt eingeteilt (vgl. DIN 1600%):

1. Allgemeiner Baustahl.

a) Maschinenbaustahl, geschmiedet oder gewalzt, s. DIN 1611*: Unlegierte Stihle
ohne besondere Anspriiche an Einsetz- und Vergiitbarkeit mit Vorschriften fiir Zugfestigkeit
und Bruchdehnung. Z. B. St 70.11, Stahl mit 70 kg/mm? Festigkeit nach DIN 1611.

b) Formstahl, Stabstahl, Breitflachstahl, gewalzt, . DIN 1612%,

c) Schraubeneisen, Nieteisen, s. DIN 1613*. (Diese Handelsbezeichnungen sind zulissig.
Desgleichen T-Eisen, [_-Eisen usw. Der Werkstoff indessen heit Stahl.)

2. FluBstahl fiir Bleche, Rohre u. dgl. Stahlbleche, s. DIN 1621*, Grobbleche > 3 mm,
Feinbleche <« 3 mm, s. DIN 1623*. Beziiglich der Giite unterscheidet man: gewﬁhphche Bleche
oder Handelsware, Baubleche, Schiffsbleche, Kesselbleche und Sonderbleche. Uberlappt ge-
schweiite (DIN 1628*) und nahtlos gewalzte Flufistahlrohre (DIN 1629%).

3. Eisenbahnoberbaustoffe.

Schienen und Zungenschienen (DIN 1631*), Stahlschwellen (DIN 1632%), Weichen-
platten, Radlenker, Kleineisenzeug wie Laschen, Unterlagsplatten, Hakenplatten, Schwellen-
schrauben, Hakenschrauben und Federringe.

4. Fahrzeugbaustoffe.

Achsen, Radkérper, Radreifen.

5. Unlegierte Sonderstahle.

Kohlenstoffstahle fiir Einsatz- und Vergiitungszwecke (DIN 1661*). Z. B. St C 60.61,
Stahl mit 0,6 % C nach DIN 1661.

Eine besondere Gruppe bilden endlich die Werkzeugstahle, die sich im
wesentlichen von den vorhergehenden Baustihlen durch héheren Kohlenstoff-
gehalt unterscheiden. Dieser liegt etwa zwischen 0,6 und 1,5%, wihrend er bei
der vorhergehenden Gruppe etwa 0,1 bis 0,7% betrigt. Ganz allgemein unter-
scheidet man drei Qualititen: zihhart, hart, sehr hart. Uber den beson-
deren Verwendungszweck und die Giiteabstufungen enthalten die entsprechen-
den Abschnitte dieses Buches nihere Einzelheiten. Federstihle, Magnet-
stdhle, nichtrostende Stahle und andere Stidhle fiir besondere Zwecke
werden ebenfalls spiater behandelt.

Diese Stiahle gehéren meist der Gruppe der legierten oder Sonderstéahle
an, d. h, denjenigen schmiedbaren Eisensorten, die zur Erzielung besonderer
Eigenschaften mit beabsichtigtem Zusatz von besonderen Elementen erzeugt
werden. Zur Kennzeichnung dient in erster Linie die Art der Legierungs-
elemente, z. B. Nickelstahl, Nickelchromstahl usw. Die legierten Stihle, deren
Kohlenstoffgehalt zuweilen nur sehr gering ist, heiflen ternir, wenn sie ein
Legierungselement, quaternir, wenn sie zwei Legierungselemente, und komplex,
wenn sie mehr als zwei Legierungselemente enthalten. Auch die legierten Stihle
gehéren zwei groBen Gruppen, den Baustéhlen (Hoch-, Maschinen-, Kesselbau-
stahle) und den Werkzeugstihlen, an. Von der Normung waren bis vor kurzem
in Deutschland nur die Nickel- und Chrom-Nickel-Stahle erfaBt worden. Es

* a.a. 0.
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handelt sich um Stihle fiir hochbeanspruchte Teile im Automobil- und Flug-
zeugbau, die indessen, wie spéter gezeigt wird, auch zum Teil als Werkzeug-
stahle Verwendung finden. Das Normblatt (DIN 1662*) enthalt Angaben
iiber die Zusammensetzung und die Eigenschaften im gehirteten (Einsatzstihle)
und vergiiteten (Vergiitungsstihle) Zustande. Einige der Normstéhle seien hier
angefithrt: EN 15, Einsatzstahl mit 0,10—0,17% C, 1,5 4 0,25% Ni; ECN 25,
Einsatzstahl mit 0,1—0,17% C, 2,5 - 0,25% Ni und 0,75 + 0,2% Cr; VCN 45,
Vergiitungsstahl mit 0,3—0,4% C, 4,5 4 0,25% Ni, 1,3 4- 0,2% Cr. Ein weite-
res Normblatt iiber Chrom- und Chrom-Molybdéanstéhle liegt zur Zeit im Ent-
wurf vor.

Man unterscheidet allgemein niedrig, mittel und hoch legierte Stahle.
Uber den besonderen Verwendungszweck enthalten die entsprechenden Ab-
schnitte dieses Buches nihere Einzelheiten.

Insbesondere die legierten Stéhle werden von den Herstellern haufig mit
besonderen Bezeichnungen benannt, die mit den Eigenschaften oder mit dem
Verwendungszweck nichts zu tun haben und lediglich aus kaufméannischen Griin-
den gewahlt werden. Es ertibrigt sich, hierauf naher einzugehen.

Die Legierungen mit mehr als 1,7% Kohlenstoff heiflen, wie schon erwihnt,
Roheisen. Das Roheisen enthiillt auler Kohlenstoff, wie der Stahl, jedoch meist
in héherem MaBe als dieser, eine Reihe von Fremdkorpern. Je nach dem Her-
stellungsverfahren unterscheidet man Koksroheisen, Holzkohlenroheisen,
Elektroroheisen und synthetisches Roheisen. Die drei ersten Gruppen
umfassen die aus FEisenerzen, eisenhaltigen Zuséatzen, Eisenabfillen (Schrott)
und schlackenbildenden Zuschligen durch reduzierendes Schmelzen im Hoch-
ofen gewonnenen Erzeugnisse, wahrend das synthetische Roheisen aus Eisen-
abfillen, kohlenden Mitteln und schlackenbildenden Zuschligen im Hochofen,
Elektro-, Herd- oder Kupolofen gewonnen wird. Mit Riicksicht auf die je nach
der Marktlage eintretenden Verschiebungen in der Verwendung des Schrott-
anteils kann eine scharfe Grenze zwischen beiden Gruppen heute nicht mehr ge-
zogen werden. Die Weiterverarbeitung des Roheisens erfolgt auf verschiedene
Weise.

Es wird entweder durch oxydierendes Schmelzen (Frischen) zu Stahl weiter-
verarbeitet, wobei alle Fremdkérper eine wesentliche Abnahme erleiden,

oder durch eine geeignete Glithbehandlung, das Tempern, wird unter Aus-
schluB oxydierender Einfliisse der ausschlieBlich als Eisenkarbid vorhandene
Kohlenstoff des in diesem Falle weilen Roheisens ganz oder teilweise in ele-
mentaren Kohlenstoff zwecks Erzeugung von TemperguBl verwandelt (ame-
rikanisches Verfahren, Schwarzgu8),

oder die Gliihbehandlung erfolgt mit oxydierenden Mitteln, so daB aufBler
einer Umwandlung der Kohlenstofform eine Abnahme des Gehaltes an diesem
Element eintritt (europédischer TemperguB oder WeiliguB),

oder das in diesem Falle graue Roheisen wird direkt aus dem zur Erzeugung
dienenden Ofen in Formen vergossen zu GuBwaren erster Schmelzung,

oder eine geeignete Mischung oder Gattierung von Roheisensorten wird in
einem besonderen Ofen (Kupol-, Herd-, Tiegel-, Elektroofen) lediglich um-

* a, a. O.
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geschmolzen zu Gullwaren zweiter Schmelzung oder kurzweg GuBeisen
oder GrauguB.

Je nach der Art des beabsichtigten Fertigerzeugnisses werden an die ein-
zelnen Ausgangserzeugnisse beziiglich der chemischen Zusammensetzung
verschiedenartige Anforderungen gestellt, die eine besondere Einteilung dieser
Erzeugnisse bedingen.

Das zur Erzeugung von Stahl dienende Roheisen wird eingeteilt in Puddel-
roheisen, Thomasroheisen, Bessemerroheisen und Stahleisen. Die
nachfolgende Tabelle gibt einen ungefihren Anhalt iiber die Zusammensetzung
einiger wichtiger Eisensorten: ‘

C Si Mn P S

Puddelroheisen weil8 . . . . . . . . 2,5 0,5 2,0 0,4 0,04—0,1

» grau . . . . . . . . 2,5 2,5 2,0 0,4 0,04—0,1
Stahleisen Rhld.-Westf. . . . . . . . 3,5 1,6 2,0 0,3 0,03—0,05
»» Sieg. . . ... ... .. 4,0 0,5 6,0 0,08 0,01—0,03
Bessemerroheisen . . . . . . . . . . 3,5 2,0 2,5 0,08 0,01—0,03
Thomasroheisen Rhld.-Westf. ... 3,8 0,7 1,5 1,8 0,1 —0,15
» Lothr.-Lux. 0. M. . . 3,1 0,6 0,3 1,8 0,08—0,15

» ’ M.M. . . 3,1 0, 1,5 1,8 0,04—0,07

Zur Erzeugung von europ#dischem Tempergufl dienen Schmiedeeisen,
TemperguBschrott und verschiedene Roheisensorten, darunter die eigens fiir
das Verfahren hergestellten Temperroheisen in solcher Mischung unter Be-
riicksichtigung der geringen Verinderungen der chemischen Zusammensetzung
durch das Herstellungsverfahren, dafl das Endprodukt je nach der Wand-
stirke etwa

2,3—3,3% XKohlenstoff,

0,4—0,8% Silizium,

0,4% Mangan,

nicht iiber 0,2% Phosphor und

0,1% Schwefel
enthilt. Die nachfolgenden Zahlen geben ein Beispiel fiir die chemische Zu-
sammensetzung von Temperroheisen wieder:
Temperroheisen, weil3 3,2% C 0,5% Si 0,1% Mn 0,04% P 0,19% S

Zur Erzeugung von GuBwaren zweiter Schmelzung dienen neben
Schmiedeeisen und GrauguBschrott verschiedene Roheisensorten in einer fiir
die Erzielung der Zusammensetzung des Endproduktes geeigneten Mischung
unter Beriicksichtigung der Veréinderung der chemischen Zusammensetzung durch
den Umschmelzproze. Die nachfolgende Zusammenstellung enthilt die Zu-
sammensetzung einiger wichtiger Roheisensorten fir GieBereizwecke.

C Si Mn P S
Himatit . . . . . . . .. .. ... 4,0 | 2—3 max. 1,2 0,1 0,04
GieBereieisen . . . . . . . . . . .. 4,0 | 2,25—3 . L0 0,7 0,04
' Rhld.-Westf. . . . . . . 3,8 1,8—2,5 ,» 1,0 0,9 0,06
- Lothr.-Lux. . . . . . . . 3,8 1,8—2,5 , 0,8 1,4—1,8 | 0,06
Qual. engl. . . . . . . . 40 | 2—25 0.8 1—1,5 | 0,06

Die frither iibliche Beurteilung des Roheisens nach der Koérnung des Bruches
(I bis V) ist von der zweckmifBigeren Unterscheidung nach der chemischen
Analyse verdrangt worden.
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AuBer den vorstehenden wichtigsten Roheisensorten werden noch eine ganze
Reihe von Sorten mit mehr oder minder abweichender chemischer Zusammen-
setzung, in der Hauptsache beziiglich des Mangans, Siliziums und Phosphors,
hergestellt, die bei der Zusammenstellung der Gattierung zur bequemen Rege-
lung der Gehalte an den erwiahnten Elementen dienen. Eine Aufziahlung wiirde
hier zu weit fithren!. Diese Roheisensorten bilden den Ubergang zu den so-
genannten Speziallegierungen, die zum Teil gleichen Zwecken, haupt-
séchlich bei der Herstellung des Stahles, insbesondere der legierten Stiihle,
dienen, nur daBl die Zahl der in Frage kommenden Elemente grofer ist. Zum
Teil bezweckt man jedoch auch durch ihren Zusatz die Herbeifithrung gewisser
chemischer Reaktionen im fliissigen Eisen, die es von schadlichen Stoffen, wie
Eisenoxydul und Gasen, befreien sollen.

Eine scharfe Grenze zwischen beiden Gruppen 148t sich nicht ziehen, da mit
dem Zusatz der zweiten Gruppe von Legierungen meist, z. T. auch ohne Ab-
sicht, eine Anreicherung an dem betreffenden Hauptelement erfolgt. Man rech-
net zur zweiten Gruppe dieser Legierungen folgende:

C Si Mn P S
Spiegeleisen . . . . . . . . . 4—5 0,4 6—25| 0,08 0,01—0,02
Ferromangan. . . . . . . . . 5—17,51 1,3—0,2 |30—80| 0,3 0,01—0,02
Ferrosilizium, im Hochofen her-
gestellt . . . . . ... .. 3—1 8—10 0,8 0,07 0,01—0,03
Ferrosilizium, im Elektroofen her-
gestellt . . . . . . .. .. 0,3—0,5 | 25—75 | 0—0,4| 0,4—0,1 0,005—0,03
Ferromangansilizium, Silikospie-
gel, im Hochofen hergestellt 1—2,5 5—13 6—201{ 0,1—0,2 —
Ferromangansilizium, im Elek-
troofen hergestellt . . . . . 0,2—1,0 | 20—35 |40—75| 0,01—0,05 0,01—0,03

Aufler diesen Legierungen verwendet man zum gleichen Zweck Rein-Alu-
minium, Ferroaluminium, Ferrosilikoaluminium, Ferrovanadin, Titan, Ferro-
titan und eine Reihe anderer komplexer Legierungen.

Zur ersteren Gruppe von Legierungen, die also die Einfithrung gewisser Ele-
mente zur Verbesserung der Eigenschaften zum Zwecke haben, gehéren auBer
den reinen Metallen Nickel, Chrom, Wolfram, Molybdin und Kobalt die Ferro-
legierungen des Chroms, Wolframs, Molybdéns, Vanadiums und in neuerer Zeit
die des Bors, Urans, Zirkons, wenngleich beziiglich dieser letzteren noch kein
abschlieBendes Urteil vorliegt. Erstrebt wird in der Ferrolegierung neben hohem
Gehalt an den Zusatzelementen méglichste Kohlenstofffreiheit2. In der GieBerei-
technik- sowie mitunter zur Erzeugung von phosphorreichem, schmiedbarem
Eisen (Prefmuttereisen) verwendet man zur Regelung des Phosphorgehaltes im
Hochofen oder Elektroofen hergestelltes Ferrophosphor, das

20—25% P, 0,5 —1,8% Si,
0,03—1,2% C, 0,08—3,0% S
0,1—6% Mn,

enthilt.
Die vorstehenden Erzeugnisse, Roheisen und Ferrolegierungen, sind Zwi-

1 Vgl. z. B. Geiger: Handb. der Eisen- und StahlgieBerei Bd. 1. Berlin: Julius Springer
1925.
2 8. bez. Wolfram- und Chrom-Legierungen: B. Matuschka (I).
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schenerzeugnisse. Sie werden in diesem Buche ihrer technischen Bedeutung ge-
mil keine so ausfiihrliche Behandlung erfahren wie die Fertigerzeugnisse.

Die GieBereifertigerzeugnisse werden nach den Eigenschaften und nach dem
Verwendungszweck eingeteilt.

Das GuBeisen, das aus Roheisen allein oder mit Brucheisen, Stahlabfillen
und anderen Schmelzzusitzen erschmolzen und in Formen gegossen wird, je-
doch keiner Nachbehandlung zwecks Schmiedbarmachung unterworfen wird,
wird nach Normblatt DIN 1691* unterteilt in:

. BauguB und Handelsguf3.

. FeinguBl und KunstguB.

. Maschinenguf3 ohne besondere Giitevorschriften.

. MaschinenguB8 mit besonderen Giitevorschriften, z. B. Ge 22. 91.
Maschinengul3 mit besonderen magnetischen Eigenschaften.

. HartguB.

. Saurebestéindiger und alkalibestindiger Guf.

. Feuerbestandiger Guf.

. Besondere GulBlerzeugnisse.

© WO W=

In neuerer Zeit wird dem legierten GufBleisen wachsende Aufmerksamkeit
entgegengebracht.

Der TemperguB, frither auch als schmiedbarer Gu3 bezeichnet, wird auf den
bereits beschriebenen Wegen aus weilem GuBeisen iiberfithrt in einen zihen,
leicht bearbeitbaren und beschrinkt schmiedbaren Zustand. Die Bezeichnungen
als Temperstahlgul, Halbstahl und WeichguB} sind nach DIN 1692* irrefithrend
und daher zu vermeiden. Nach DIN 1692 wird Tempergull wie folgt unterteilt:

1. Handelsiiblicher TemperguBl (Te 32.92).

2. Hochwertiger weiBler TemperguBl (Te 38.92).

3. Hochwertiger weiBer TemperguB mit besonderen magnetischen Eigenschaften (Te
38.92 D).

4. Hochwertiger schwarzer TemperguB3 (Te 35.92).

5. Hochwertiger schwarzer Tempergul mit besonderen magnetischen Eigenschaften
(Te 35.92 D).

*a.0. 0.



I1. Die Konstitution des Eisens in Abhingigkeit von
der chemischen Zusammensetzung.

1. Einleitung.

Das technische Eisen ist kein reines Metall, sondern eine Legierung. Nach
der modernen Anschauung ist die Beschreibung einer Legierung erst dann voll-
standig, wenn zur Angabe von Zahl und prozentualen Mengenanteilen der be-
teiligten chemischen Elemente die der Form und Anordnung dieser Elemente
hinzukommt. Ersteres ist die Aufgabe der chemischen Analyse, letzteres die der
Konstitutionslehre oder Metallographie. Bei der Erforschung der Konstitution
des Eisens geht man vom reinen Metall aus und untersucht die Veréinderung der
Konstitution durch den Zusatz derjenigen Elemente, die fiir das Eisen von prak-
tischer Bedeutung sind. Dabei verfahrt man systematisch in der Weise, daf} zu-
nichst der Einfluf je eines Elementes in steigenden Mengen, also beispielsweise
der EinfluBl des Kohlenstoffs, auf die Konstitution des Eisens ermittelt wird.
Man stellt sich also reine Eisen-Kohlenstoff-Legierungen her, damit der Einfluf}
anderer Fremdkoérper den des Kohlenstoffs nicht verdeckt. Die Gesamtheit der
Legierungen des Eisens mit einem Element nennt man ein binires oder Zweistoff-
system oder ein System mit zwei Komponenten. Dem Studium der binédren
Systeme folgt sodann das der bereits weit verwickelteren terniren oder aus drei
Komponenten aufgebauten Systeme. Der iiberragenden Bedeutung des Kohlen-
stoffs fir das Eisen entsprechend bildet dieses Element einen der Grundbestand-
teile einer ersten Reihe von zu untersuchenden terniren Systemen wie Eisen-
Kohlenstoff-Phosphor, Eisen-Kohlenstoff-Schwefel usw. Folgerichtig miifiten
dann die quaterniren, sodann die Systeme héherer Ordnung untersucht werden.
Obgleich man bisher neben der Untersuchung der biniren Systeme nur wenige
terndre Systeme systematisch untersucht hat, geniigen doch schon die vorhande-
nen Unterlagen fiir eine zusammenhéngende Darstellung der Konstitution des
technischen Eisens.

2. Reines Eisen.

A. Physikalische Eigenschaften bei hoheren Temperaturen.

Die Aufnahme der Abkiihlungs- bzw. Erhitzungskurve von praktisch reinem
Eisen ergibt prinzipiell das in Abb. 1 dargestellte Bild. Das Eisen schmilzt und
erstarrt bei 1528°, was durch den horizontalen Abschnitt der Abkiihlungs-
bzw. Erhitzungskurve zum Ausdruck gelangt.

Innerhalb des Existenzgebietes des festen Eisens begegnen wir auf der Ab-
kithlungskurve bei 1401, 898 bzw. 768 und auf der Erhitzungskurve bei 768,
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906 bzw. 1401° weiteren thermischen Effekten. Diese bilden die Grundlage
der Annahme, daB das feste Eisen in vier mit 8, , 8 bzw. « bezeichneten Modi-
fikationen, Zustandsformen oder Phasen vorkommen kann, deren Umwandlung
reversibel ist. Der Existenzbereich der vier Modifikationen erstreckt sich dem-

nach auf folgende Temperaturen:

Bei der Abkiihlung:
d-Eisen 1528—1401°
y-Eisen 1401—898°
p-Eisen 898—768¢
o-Eisen unter 768°

Bei der Erhitzung:
o-Eisen bis 768°
p-Eisen 768—906°
y-Eisen 906—1401°
d-Eisen 1401—1528°

Die Punkte der Temperaturskala, bei denen die Umwandlungen erfolgen,
heiBen Umwandlungs-, Halte- oder kritische Punkte. Nach dem Vorschlag
Osmonds () bezeichnet man sie der
Einfachheit halber mit dem Buch-
staben 4 (Arrét = Halten), dem man,
falls die Abkiihlungskurve gemeint
ist, r (refroidissement = Abkiihlung),
falls die Erhitzungskurve dagegen
gemeint ist, ¢ (chauffage = Erhitzung)
beifiigt. Zur Unterscheidung der ein-
zelnen Umwandlungen erhalten Ar
und ¢ fir die 6 = y-Umwandlung
den Index 4, fir die y =8-Um-
wandlung den Index 3 und fiir die
B < o-Umwandlung den Index 2,
so daB die Bezeichnungen fir die Umwandlungen des Eisens folgende sind:

Abb. 1. Schematische Erhitzungskurve (rechts) und Ab-
kithlungskurve (links) von reinem Eisen.

Umwandlung bei der Abkiihlung Umwandlung bei der Erhitzung

60—y Ar, ¥y >0 Ae,
y—> B Ary B— vy Ae
B — o Ar, o — f Ac,

Wie man aus Abb. 1 ersieht, stimmen Ar; und Ac, in ihrer Lage nicht iiber-
ein. Acy liegt vielmehr um 89 héher als Ary. Durch diese Erscheinung, die so-
genannte Hysteresis, dullert sich die Neigung des y-Eisens zur Verzégerung
seiner Umwandlung in §-Eisen. Die Hysteresis ist in hohem MaBe von der Ab-
kithlungsgeschwindigkeit abhingig. So fanden R. Ruer und F. Goerens(l):

— - Durch einen besonderen Kunstgriff
gesfﬁ;fég?;kéglégﬁl(}lg/ggin' Ary bei °C  bestimmten die genannten Verfasser die
Gleichgewichtstemperatur der y <= §-Um-

1(23 ggg wandlung zu 906 + 1°. Die Abweichungen

4 896 zwischen den Angaben der einzelnen

3 897 Forscher iiber die Lage von 4, sind in

% ggg erster Linie auf Verschiedenheiten der Ab-

kiihlungs- und Erhitzungsgeschwindig-
keiten zuriickzufilhren. Daneben spielt natiirlich auch der jeweilige Rein-
heitsgrad eine wesentliche Rolle. 4, soll im Gegensatz zu A, keine Hysteresis
aufweisen! und daher auch unabhingig sein von der Abkiihlungsgeschwindig-

1 vgl. BurgeB u. Crowe (9).
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keitl. Tatsichlich zeigt jedoch auch 4, eine Hysteresis, wie durch neuere bisher
unverdffentlichte Untersuchungen von H. Esser und H. Cornelius im Eisen-
hiittenménnischen Institut der Technischen Hochschule Aachen durch sehr
empfindliche und genaue Aufnahmen von thermischen Differentialkurven ein-
wandfrei nachgewiesen werden konnte. Die Gréfe der Hysteresis betragt maximal
nicht mehr als 3—4°C bei Abkiihlungsgeschwindigkeiten von 1—10° C/min.

Ehe auf die Bedeutung der Modifikationen des Eisens eingegangen wird,
soll untersucht werden, welche weiteren Unterlagen sich aus dem Studium
anderer Eigenschaften fiir ihr Vorhandensein bzw. ihren Charakter gewinnen
lassen. Hierbei wird zunichst mit Le Chatelier(l) angenommen, daf allotrope
Umwandlungen kristallisierter Korper stets diskontinuierlich verlaufen.

Die Bestimmung des War-
meinhaltes in Abhéngigkeit
von der Temperatur ergibt
direkt und quantitativ die bei
den einzelnen Haltepunkten
vorhandenen Wérmeténungen
(Umwandlungswérmen). Abb. 2
nach Oberhoffer und Grosse
(1) zeigt die Abhéngigkeit des
Wiérmeinhaltes desreinen Eisens
von der Temperatur. 4, und A4,
gelangen durch diskontinuier-
liche Anderungen der Kurve
bei 1401 bzw. 906° in Uberein-
stimmung mit den Ergebnissen
der thermischen Untersuchun-
gen zum Ausdruck. Dagegen ist
der Charakter der mit 4, be-
zeichneten Umwandlung offen-
bar verschieden von dem der
tibrigen und dadurch gekennzeichnet, daB eine Anderung, und zwar ein steileres
Ansteigen der Kurve schon bei niedrigeren Temperaturen einsetzt, das bis 785°
wihrt. Es ist sehr wahrscheinlich, dafl diese UnregelmaBigkeit des Kurvenver-
laufs mit dem kritischen Punkt 4,, also mit der « == f-Umwandlung zusammen-
hingt, indessen fehlt zweifellos die Diskontinuitét. Die Intensitét der einzelnen
Wirmetonungen erhellt aus der folgenden Zusammenstellung:

Abb. 2. @-t-Kurve von Elektrolyteisen [Oberhofferund Grosse (1)].

Durrer Grosse Klinkhardt | Esser u. Baerlecken
cal/g cal/g cal/g cal/g
Schmelzwérme. . . . . . 49,35 64,38 — —
Umwandlungswirme 4, . 1,94 2,53 — —
s A; . 6,67 6,77 3,8 40,1 34 40,2
' 4, . 6,562 — - =

1 vgl. E.Maurer (1).
2 Berechnet durch Extrapolation der beiden angrenzenden Kurven bis zur Mitte(755° C)
des Umwandlungsgebietes.
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Aus der vorstehenden Zusammenstellung ersiecht man, daB zwischen den

Angaben der verschiedenen Forscher, besonders hinsichtlich der Schmelzwarme
und der Umwandlungswirme bei 4, groBe Unterschiede bestehen. Der von
Grosse fir die Schmelzwiarme angegebene Wert diirfte der wahren Grofe am
niichsten kommen, da auch durch neuere Untersuchungen von Umino (1) ein
dhnlicher Wert von 65,65 cal/g gefunden wurde. Die Abweichung bei der A,-
Umwandlungswirme diirfte, wie durch Untersuchungen von Esser und Bun-
gardt(7) festgestellt wurde, auf die verschiedenen Untersuchungsverfahren zu-
rickzufiihren sein. Die sichersten Werte sind die von Klinkhardt (1) bzw. von
Esser und Baerlecken?, die auf direktem Wege bestimmt wurden, wihrend
die anderen Werte durch Interpolation gefunden wurden. Die Angabe von
Durrer iiber die GréBe der A4,-Umwandlungswirme ist ebenfalls mit Vorsicht
aufzunehmen, da bekanntlich die
magnetische Umwandlung in einem
grofen Temperaturgebiet ablauft.
Die wahre GréBe der Umwand-
lungswirme kann nur durch Inte-
gration der Kurven der wahren
spezifischen Wirmen des magne-
tischen und unmagnetischen o-
Eisens ermittelt werden.

Einen guten Uberblick iiber
das Verhalten des Eisens im ge-
samten Temperaturgebiet von 0°
abs. bis ins Gebiet des geschmol-
zenen Zustandes vermittelt Abb. 3 2,
auf welcher die Atomwirme des
Eisens in Abhéngigkeit von der ab-
soluten Temperatur dargestellt ist.

A,, A, und 4 elangen in der Abb. 3. Atomwirme des Eisens.
4 <3 2 & g arm .

: &=, -, y-, -Fe in ihren stabilen Gebieten.
Kurve zum Ausdruck. Allerdings — . — p-Eisen im instabilen Gebiet. [s. Anm, ?]

unterscheidet sich auch hier 4,
unverkennbar von A4, und A4; An dieser Stelle sei noch darauf hingewiesen,
daB diese Form der Cp-Kurve fiir die Wirmeinhaltskurve beim A,-Punkt einen
Wendepunkt verlangt, so daf es also nicht richtig ist, zwischen 4, und 4, einen
geradlinigen Verlauf der Warmeinhaltskurve anzunehmen, wie dies Oberhoffer
und Grosse (I) getan haben. Dafl die Moglichkeit, Eisen zu magnetisieren, in
der Nihe des Haltepunktes A4, wihrend der Erhitzung aufhért, um bei der Ab-
kithlung wieder einzutreten, ist durch zahlreiche Untersuchungen nachgewiesen
worden. Nicht ganz mit Recht wird jedoch hiufig angegeben, o-Eisen sei
magnetisch, 8- und y-Eisen dagegen seien unmagnetisch.

Die Curieschen Untersuchungen zeigten bereits, da8:

1. die Stdrke der Magnetisierbarkeit zwischen 0° abs. und 4, allmih-

1 Arch. Eisenhiittenwes. demnichst.

? Entnommen aus Handb. d.anorg. Chemie vonAbbegg, Auerbach u. Koppel. Leipzig;
Hirzel 1931; s. auch dort Lit. zu ,,Spez. Warme u. Umwandlungswirme* Bd. 4 Abtlg. 3
Teil2 S. A 190.
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lich abnimmt, und zwar um so stdrker, je groBer die angewendete Feld-
stirke ist;

2. der groBte Verlust der Magnetisierbarkeit bei A4, erfolgt;

3. die Magnetisierbarkeit oberhalb A4, zwar recht gering, doch nicht gleich
Null ist und mit steigender Temperatur

a) zwischen 4, und A4; rascher,

b) oberhalb A, langsamer sinkt, um bei 1280° C plstzlich wieder anzusteigen
und oberhalb dieser Temperatur wieder zu sinken.

Abb. 4. Magnetisierungsintensitit von weichem FluBeisen in Abhingigkeit von der Temperatur fiir verschiedene
Feldstérken (Curie.)

Es sei jedoch gleich zu 3b erwiahnt, dall Weill und Foéx(I) das Wiederan-
steigen der Magnetisierungsintensitiit bei rd. 1400°, also in hinreichender Uber-
einstimmung mit den Ergebnissen der thermischen Untersuchungen bei A4,
fanden.

Die vorstehend geschilderten Verhiltnisse gelangen durch die Abb. 4 nach
Curie besser zum Ausdruck. Zur Verdeutlichung des Kurvenverlaufs oberhalb

A, ist im rechten Teile der Figur die Fort-
setzung der Kurve fir die Feldstarke
== 1000 cgs-Einheiten in dem Kurvenstiick
B in 100facher VergréBerung des MaB-
stabes wiedergegeben. Aus der Abbildung
geht der unter 1 erwdhnte EinfluBl der
Feldstiarke auf den Verlauf der magneti-
schen Umwandlung hervor. Durch geeig-
nete Wahl der Versuchsbedingungen ge-
Abb.?. S}lszeptibilitﬁt von reinem Eisen, bezogen lang es Riimelin und Maire(l) bei
aut die Ecé‘élféﬁr‘lifuM[%%se‘?é“uﬁ'&h%'égiﬂ‘ﬁ’ﬁ von der Ary = Ac, = T68° ein scharf ausgeprigtes
rechtwinkliges Umbiegen der Kurve zu
finden. Dagegen fanden auch diese Forscher, dal oberhalb Ac, der Magnetis-
mus nicht plotzlich, sondern allméhlich verschwindet. Die Untersuchungen
von Weill und Foéx(I) zeigten ferner, dal erst bei Ac; diskontinuierlich fast
volliges Verschwinden des Magnetismus (Paramagnetismus) eintritt. Dies ge-
langt zum Ausdruck in Abb. 5 nach Weill und Foéx, in der zur besseren Ver-
deutlichung als Ordinate der reziproke Wert der magnetischen Suszeptibilitét
fir die Masseneinheit (ein der Magnetisierungsintensitdt proportionaler Wert)
eingetragen ist.

In Abb.6 ist der Temperaturkoeffizient der elektrischen Leitfahigkeit in

Abhingigkeit von der Temperatur oder die Anderung der elektrischen Leitfahig-
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keit pro Temperatureinheit in Abhéngigkeit von der Temperatur fiir praktisch
reines Eisen mit 99,83 % Fe nach Untersuchungen von Burge und Kellberg ()
wiedergegeben. Die gestrichelte Kurve stellt die Erhitzungs-, die ausgezogene
die Abkiihlungskurve dar. Auch hier ist das Vorhandensein der beiden Unregel-
méBigkeiten bei 4, und 4,, der

reversible Charakter der 4,-Um-

wandlung, die Hysteresis bei A4,

und endlich der verschiedene Cha-

rakter der beiden Umwandlungen

unverkennbar. Die Verdnderung

der elektromotorischen Kraft

eines Thermoelementes Platin-

Eisen (thermoelektrische Kraft)

in Abhéingigkeit von der Tempe- . ) .

: Abb. 6. Anderung des elektrischen Leitwiderstandes von
ratur ist nach UnterSUChungen reinem Eisen in Abhingigkeit von der Temperatur [BurgeB
von BurgeB und Scott(2, 3, 4) Agﬁ?ﬁ“m{fﬁg,"?ﬂg‘l’]; Erhitzung.
und von Goetz(I) in Abb. 7 dar-
gestellt. A, ist durch eine Richtungséinderung, 4; und A4, durch eine scharf
ausgepragte Diskontinuitit gekennzeichnet.

Mit Hilfe eines auBerordentlich empfindlichen Differentialverfahrens unter-
suchte Benedicks(l) die Anderung des Ausdehnungskoeffizienten von sehr
reinem Eisen mit 99,967 % Fe. Seine Ergebnisse
sind in Abb. 8 dargestellt. Die bereits frither von
Charpy und Grenet(I) und von anderen, sowie
spiter von Driesen (1, 2) bei 4, gefundene starke,
diskontinuierliche und mit Hysteresis verkniipfte
Zusammenziehung bei der Erhitzung bzw. Aus-
dehnung bei der Abkiihlung erhellt deutlich aus

Abb. 7. Thermokraft/Grad fiir Eisen-Platin [BurgeB und Abb. 8. Liingeninderung von reinem Eisen
Scott (2, 3, 4); Goetz (1)]. in Abhingigkeit von der Temperatur
[Benedicks(Z1)].

Abb. 8. Nicht so klar sind beziiglich 4, die Ergebnisse der einzelnen Forscher.
Das von Driesen bei 755° auf der Kurve des wahren Ausdehnungskoeffizi-
enten gefundene Maximum steht nach Maurer (I) in keinem Zusammen-

hang mit 4,. Dagegen erscheint auf der Benedicksschen Kurve und im iibrigen
auch auf einer von Dejean (I) nach einem anderen, sehr empfindlichen
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Verfahren ermittelten Kurve im Zusammenhang mit 4, (vgl. auch die Kurve
des Magnetismus im unteren Teil von Abb. 8) eine UnregelméBigkeit von
anderem Charakter und anderer GroBenordnung als die bei A3 beobachtete.
Sie ist reversibel, sie ist ferner, wie A, positiv bei der Abkiihlung und
negativ bei der Erhitzung und betriigt etwa 2,2:10-%% gegen etwa 0,26%
bei Ag, und es fehlt ihr im Gegensatz zu A, die Diskontinuitdt. Sato (1) ge-
lang es durch einen Kunstgriff mit einem Spezial-Differential-Dilatometer Aus-
dehnungskurven bis iiber den 4,-Punkt hinaus aufzunehmen. Er fand, da8 der
Umschlag der y-Modifikation in die d-Modifikation wieder mit einer positiven
Léngenanderung verbunden ist. Die in Abb. 9 wiedergegebene Kurve von prak-
tisch reinem Eisen (C=10,006; Si = 0,0; Mn = Sp.; 8 =0,006; P = 0,0; Cu = Sp.)
gibt einen guten Uberblick iiber das dilatometrische Verhalten des Eisens in den
kritischen Gebieten des o — -, f— - und y — 6-Umschlags. Man erkennt, da8
die o — f-Umwandlung einen wesentlich anderen Charakter haben muf als
die § — y-, bzw. y — 6-Umwandlung, und es wird die Auffassung bestiirkt, da

Abb. 9. Differential-Ausdehnungskurve von reinem Eisen. a—>f-, f—y-, y—36-Umwandlung [Sat6 (1)].

die y-Modifikation lediglich die zwei grundsétzlich gleichen Modifikationen
o und & unterbricht. Saté fand bei dem oben angegebenen reinen Eisen die
Lingensanderung bei 4; zu 0,282% und bei 4, eine solche von 0,085%.

Ein Uberblick iiber das vorhandene Versuchsmaterial lehrt zunéchst, dag die
auf der Abkiihlungs- bzw. Erhitzungskurve durch A; gekennzeichnete Um-
wandlung einer plotzlichen Verinderung aller bisher untersuchten Eigenschaften
entspricht und die Annahme einer bei 4; stattfindenden Modifikationsénderung
daher berechtigt ist. Soweit Ergebnisse vorliegen, ist das gleiche fiir 4, der Fall.
Beziiglich A, dagegen scheint die Deutung der Resultate recht schwierig zu sein.
Die meisten Eigenschaften weisen zwar in der Nihe von A4, Anomalien auf,
deren Charakter jedoch von dem der bei 4; beobachteten im allgemeinen abweicht.
Die dltere Osmondsche Ansicht, nach der auch 4, eine bei konstanter Temperatur
erfolgende Modifikationséinderung darstelle, hat sehr stark an Boden verloren,
und die Tatsache, daB sich die Anderung der Eigenschaften in der Néhe von 4,
auf ein groBeres Temperaturintervall zu erstrecken scheint, hat zu neuen Deu-
tungen dieses Vorganges Veranlassung gegeben. An sich wire die Frage nach
der Natur des §-Eisens von keiner allzu groSen Bedeutung, wenn sie nicht bei
der Erklirung der Vorginge bei der technisch so wichtigen Hirtung zeitweise
im Mittelpunkt des Interesses gestanden hitte. Aber, wie Maurer(l) mit
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Recht betont, brauchte man mit der Mitwirkung des g-Eisens von vornherein
nicht zu rechnen, wenn die allotrope Natur des f-Eisens nicht in Frage kéme.
Um diese dreht sich daher ein groBler Teil der Diskussionen in der einschligigen
Literatur.

Weit verbreitet ist die von WeiBl (1, 2, 3, 4) entwickelte Anschauung iiber das
Wesen der 4,-Umwandlung. Er definiert ein mit dem «-Bereich zusammenfallen-
des Gebiet des spontanen Ferromagnetismus, der deshalb als spontan bezeichnet
wird, weil er vor Einwirkung eines dufleren Feldes (Magnetisierung) allen ferro-
magnetischen Metallen eigen, aber ungeordnet ist und erst durch die genannte
Einwirkung geordnet und der Beobachtung zuginglich wird. Mit steigender
Temperatur setzt die thermische Agitation der Molekiile dem Ordnen oder Aus-
richten einen immer gréBer werdenden Widerstand entgegen, bis bei 4, das
Eisen in ein Gebiet gelangt, in dem durch Einwirkung des duBleren Feldes nur
eine schwache, erzwungene Magnetisierung hervorgebracht werden kann. Dieses
Gebiet wire also identisch mit dem Existenzgebiet des f§-Eisens, man konnte
es bezeichnen als das Gebiet des erzwungenen Ferromagnetismus. Bei 45 endlich
finde die Umwandlung des ferromagnetischen in das para-(schwach-)magnetische
Eisen statt, so daB der y-Bereich mit dem Gebiete des Paramagnetismus zu-
sammenfallen wiirde. Der Charakter der magnetischen Umwandlung der beiden
ibrigen ferro-(stark-)magnetischen Metalle Nickel und Kobalt ist nach den
Untersuchungen von WeiB der gleiche wie der des Eisens. Die allmahliche Ande-
rung der spezifischen Warme in der Gegend von 4,, die auch Weill und Beck (9)
fanden, ist nach WeiB eine Folge der magnetischen Anderung und in gleicher
Weise beim Nickel und beim Magnetit vorhanden. Weiterhin entspricht die
zur Entmagnetisierung aufzuwendende Wiarmemenge bei Nickel und Magnetit
quantitativ der beim Eisen erforderlichen Energie. Nach der Theorie des Magnetis-
mus von Langevin lafit sich der Verlauf der Entmagnetisierung bei 4, berech-
nen. Die berechneten Werte stimmen bei Eisen und Nickel qualitativ, bei Ma-
gnetit quantitativ mit den gefundenen iiberein. Maurer(I) macht nun darauf
aufmerksam, daB die Anderung des elektrischen Widerstandes ebenfalls eine Folge
der magnetischen Umwandlung sein kénne, und verweist hierfiir auf Versuche
von Benedicks(2) an Wismut. Dagegen wire die Langenéanderung bei 4, nicht
zu erkliaren. Die Benedickssche Erklarung durch die sogenannte Magnetostriktion
(Lingung des Eisens in einem Magnetfeld) ist nach Maurer nicht zuldssig, da
beim Nickel dann dhnliche Verhiltnisse vorliegen miilten, was aber nicht zu-
trifft. Trotz dieses Widerspruchs neigt aber die Ansicht der meisten Forscher da-
hin, daB die 4,-Umwandlung keine wahre allotrope Umwandlung ist.

Verschiedentlich ist versucht worden, die 4,-Umwandlung auf Grund ato-
mistischer Anschauungen zu erkliren. Schon Weill war auf rechnerischem Wege
zu der Annahme gelangt, daB das y-Eisen die Formel Fe,, «- und -Eisen dagegen
die Formel Fe; besitzen, wohei das 8-Eisen sich nur durch die gréBere thermische
Agitation der Molekiile vom «-Eisen unterscheiden wiirde. Besonders geférdert
wurden atomistische Betrachtungen durch die neue Theorie der Allotropie von
Smits und Bokhorst(I). Nach dieser Theorie wire eine Phase im bisherigen
Sinne ein Pseudosystem von mindestens zwei Molekiilarten, die sich im inner-
lichen Gleichgewicht befinden miiiten. Maurer(I) bespricht eingehend das Fiir
und Wider der Deutungsversuche auf atomistischer Grundlage und gelangt zu dem
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SchluB, daB man nur dann den Tatsachen gerecht wird, wenn man einen Zerfall
der «-Molekiile in y-Molekiile unterhalb 4; annimmt und bei 4, einen plétzlichen
Zerfall in Ubereinstimmung mit dem Verhalten der Eigenschaften. Gegen das Auf-
treten von y-Molekiilen unterhalb 4; kénnen Griinde nicht vorgebracht werden,
eher dafiir. Gegen einen Zusammenhang ihres Auftretens mit A4, spricht ins-
besondere das Verhalten von 4, in silizium-, in chrom- und in vanadiumhaltigen
Legierungen, auf das in den betreffenden Kapiteln naher eingegangen wird. In
diesen Legierungen zeigt sich die véllige Unabhéngigkeit von 4, und 4.

Eine groBe Zahl der bisher untersuchten Eigenschaften des Eisens weist bei
250—500°0 Stérungen im Verlauf der Temperatur-Eigenschafts-Kurven auf. So
zeigt beispielsweise Abb. 7 bei 500° ein deutlich ausgeprigtes Minimum der thermo-
elektrischen Kraft. Ob hieraus auf das Auftreten einer weiteren Umwandlung
im reinen Eisen geschlossen werden muBl, miissen weitere eingehendere Unter-
suchungen lehren. Schon Osmond und Cartaud weisen darauf hin, dafl das
Raumgitter der drei Modifikationen Verschiedenheiten aufweisen kénne, und
zwar vermuten sie fiir «-Eisen einfach-, fiir §-Eisen raum- und fur y-Eisen flachen-
zentriertes kubisches Gitter. Die moderne Réntgentechnik erlaubt eine Nach-
priifung dieser Vermutung. Genau wie Lichtstrahlen zeigen auch Réntgen-
strahlen Interferenzerscheinungen beim Durchgang durch ein Gitter. Dabei ist
es nicht nétig, Einzelkristalle anzustrahlen [Verfahren von Laue(I) bzw.
Bragg(1)], vielmehr geniigt nach dem Verfahren von Debye-Scherrer(Z, 2)
ein Haufwerk kleiner Kristalle, z. B. ein Metallstiick, am besten in zylindrischer
Form, etwa als Draht. Die einfallenden monochromatischen Rontgenstrahlen
kommen zur Reflexion und verstirken sich gegenseitig an solchen Atomebenen,
die in einer bestimmten von Bragg! festgelegten Winkelbeziehung zum ein-
fallenden Strahl stehen. Aus den auf einem Film sichtbar gemachten Interferenz-
linien 148t sich die Art des Kristallgitters und der Atomabstand oder Gitterpara-
meter berechnen. Westgren und Lindh (I) sowie Westgren und Phragmén (2)
haben dieses neue Verfahren auf Eisen angewandt und dabei folgendes gefunden:

Temperatur Modifikation | Gitter Parameter
16° o raumzentriert, kubisch 2,87
800° B raumzentriert ' 2,90

1100—14259 Y flichenzentriert » 3,63—3,68
1425° '] raumzentriert ' 2,93

Den raum- bzw. flichenzentrierten
Wiirfel zeigt Abb. 10, Abb. 11 einige
Originalfilme von Westgren und
Phragmén.

Das Versuchsmaterial war im Va-
kuum umgeschmolzenes Elektrolyteisen
mit 99,98% Eisen. Auf diesem ein-
wandfreien Wege ist demmnach der
] Nachweis erbracht, daB «-Eisen und
Abb. 10. Anorduung der Atome in raum- baw. fliehen- g Risen dasselbe Gitter besitzen. Uber

w387 2904 2934~

1 Braggsche Beziehung n-1=2d.sin#, worin A = Wellenlinge, n = Ordnungszahl,
©® = Glanzwinkel und d = Netzebenenabstand.
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die Verinderung des Gitterparameters mit der Temperatur bei reinem Eisen liegen
neuere Untersuchungen von Bach (1), Schmidt(I), und Esser und Miller(2)
vor. In Abb. 12 sind die Ergebnisse dieser Untersuchungen wiedergegeben. Esser
und Miiller fithrten ihre [ . ;
Untersuchungen an drei a-Fe i il !
Eisensorten  verschie- r ' Il . ‘ [ ]
denen Reinheitsgrades g.re
durch, wobei sich die
bemerkenswerte  Fest- »-Fe
stellung ergab, dal der
Gitterparameter in ge- ¢-Te

ringem MaBle durch die

Abb. 11. Debye-Scherrer-Aufnahmen des a-, -, y- und J-Eisens
Menge der vorhandenen [Westgren und Phragmén (2)].

Verunreinigungen beein-
fluBt wird. Gleichzeitig beobachteten sie bei zwei Eisensorten im Gebiete der
magnetischen Umwandlung eine Richtungsdnderung.

Definiert man, wie dies meist der Fall sein diirfte, Allotropie als Polymorphie,
was bedeuten wiirde, daB zwei Modifikationen einer Substanz verschiedene
Kiristallstruktur haben, so wiirde das 8-Eisen als selbstindige Modifikation nicht

Abb. 12. Abhiingigkeit des Gitterparameters von der Temperatur fiir verschiedene Sorten ,,reinen‘ Eisens
[Esser und Miiller(2)].

bestehen, sondern mit dem o«-Eisen identisch sein. GemidB dieser Feststellung
wiirden auch die bei 4, beobachteten Eigenschaftsinderungen keine Modifika-
tionsdnderungen bedeuten, und die wahrscheinlichste Annahme bliebe die, daf3
die 4,-Umwandlung denselben Charakter besitzt wie die entsprechenden des
Nickels und des Kobalts, die sich auf rein magnetischer Grundlage vollziehen.
Im folgenden werden unter Zugrundelegung dieser Annahme f- und «-Eisen als
unmagnetisches bzw. magnetisches «-Eisen bezeichnet.
Oberhoffer, Techn. Bisen, 3. Aufl. 2
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Die Linien des d-Eisens treten wegen der experimentellen Schwierigkeiten
bei den erforderlichen hohen Temperaturen nicht so klar hervor, wie die der
anderen Modifikationen. Westgren und Phragmén schlieBen aus ihren Er-
gebnissen, daBl das J-Eisen denselben Kristallbau wie das «-Eisen besitzt. Auch
die Zunahme des Parameters stimmt mit der mittels des Warmeausdehnungs-
koeffizienten berechneten iiberein. Die bei A4; erfolgende Umwandlung wiirde

demgema 3 wieder bei A, in umgekehrter Rich-
tung erfolgen. In der Kurve der magnetischen
Suszeptibilitdt, Abb. 5, wire demgemiB der
rechts von 1401° gelegene Teil die Fortsetzung
des links von 906° gelegenen, und in der Tat
lassen sich beide Kurventeile, wie dies West-
gren und Phragmén vorschlagen, ungezwun-
gen verbinden. Danach stand aber auch zu er-
warten, daB der Ubergang des dichter besetzten
y- in das weniger dicht besetzte J-Gitter eine
Abb~13-ReinesEi§f% Korngrenzenéitzung. entsprechende Verdnderung des Volumens be-
dingen wiirde, eine Folgerung, die durch die
dilatometrischen Messungen Sat6s(I) ihre experimentelle Bestatigung ge-
funden hat.

Die in der Metallographie iibliche mikroskopische Untersuchung an polierten
Schnitten im schrig auffallenden Licht wird bei Zimmertemperatur, d. h. inner-
halb des Stabilitétsbereiches von «-Eisen vorgenommen. Eine polierte und mit
alkoholischer Salpetersiure geitzte Schliffebene einer Probe von reinem, lang-
sam von der Herstellungs- auf Zimmertemperatur abgekiihltem Eisen, das sich
also im «-Zustand befindet, besitzt das durch die Abb. 13 gekennzeichnete Aus-
sehen. Das «-Eisen trigt die metallographische Bezeichnung Ferrit. Der Gefiige-

bestandteil Ferrit besteht aus unregelmafi-

\ gen Polygonen (Kérnern), die durch das

_ erwihnte Atzmittel nicht gefarbt, aber un-

X gleichmaBig angegriffen werden. Dies ver-
ﬂw_w_r anschaulicht schematisch der in Abb. 14 dar-
Abb. 14. Schematische Darstellung eines sonk. gestellte Schnitt durch einige Kérner. Denkt
rechten Schnittes durch geiitzte Ferritkorner. man sich das Licht in der Pfeilrichtung
schrég einfallend, so erkliren sich die dunk-

len Kornbegrenzungen durch die auftretenden Schattenwirkungen. Beim An-
griff durch stirkere Atzmittel (z. B. lingere Einwirkung von alkoholischer
Salpeterséure, besser noch 12%iger wéaBriger Kupferammoniumchloridlésung
oder 10%iger waBriger Ammonijumpersulfatlosung) werden die Ferritkérner
verschiedenartig gefirbt, wie dies Abb. 15 zeigt. Durch Tiefitzung 1aBt sich
der Nachweis fithren, daB jedes Ferritkorn aus gleichorientierten Kristall-
elementen aufgebaut und die Orientierung der Kristallelemente von Korn
zu Korn verschieden ist. Die Verschiedenheit der Orientierung der Kristall-
elemente von Korn zu Korn bedingt verschiedene Angreifbarkeit durch das Atz-
mittel und, bei sehr starker Atzung, verschiedenes Reflexionsvermogen fiir das
Licht (dislozierte Reflexion, Czochralski). In der Tiefatzung, Abb. 16, verliuft
die Begrenzung zweier Kérner durch die Mitte des Gesichtsfeldes. In dem einen
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Korn fallt offenbar die Schliffebene mit der Wiirfelfliche zusammen, in dem
anderen dagegen ist letztere zur Schliffebene unter einem bestimmten Winkel
orientiert.

Man kann sich die Entstehungsweise der Korner folgendermaBen vorstellen.
GemaB der schematischen Abb. 17 geht die Erstarrung von Kristallisations-
zentren! aus. Um die einzelnen Zentren ordnen sich die Massenteilchen in

Abb. 15. Reines Eisen, Kornfirbungsitzung. X 200. Abb. 16. Tiefgeitztes Eisen. X 200.

gleicher kristallographischer Orientierung, die Einzelkristalle wachsen, bis sie
notwendigerweise zusammenstofen und so die Kornbegrenzungen bilden. In
Abb. 17 ist der Einfachheit halber vorausgesetzt, daBl in den drei betrachteten
Koérnern die Schnittfliche parallel zur Wirfelfldche liegt, was natiirlich durchaus
nicht der Fall zu sein braucht. Die Anzahl der Kristallisationszentren (KZ)
und die Kristallisationsgeschwindigkeit (K@)

sind maBgebend fiir die GroBe der Ferrit-

Abb. 17. Schematische Darstellung der Entstehung der Abb.18. Bei 1000° in Chlorkalzium heif-
Ferritkorner. geiitztes Elektrolyteisen. (y-Eisen.)

korner oder die KorngréBe (im Schnitt die Kornfliche) des Ferrits. Das Ferrit-
korn ist also ein Kristall, der durch die umliegenden Kristalle an der kri-
stallographischen Ausbildung seiner freien Begrenzungsflichen gehindert wurde.
Ist ein derartiges Hindernis nicht vorhanden, wie beispielsweise an der freien
Oberfliche erstarrender Eisenmassen, so wachsen die Kristalle meistens in der
charakteristischen Form, die ihnen die Bezeichnung Tannenbaumkristalle einge-
tragen hat (vgl. Abb. 363).

1 Vgl. Abschnitt IV.
ok
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Man sollte annehmen, dafl die mikroskopische Beobachtung polierter Eisen-
flachen unter dem Mikroskop wihrend der Erhitzung unter LuftabschluB mit gleich-
zeitiger Atzung, ein von Oberhoffer(2) an-
gewendetes Verfahren, iiber etwa vorhan-
dene Unterschiede des Gefiiges der Eisen-
modifikationen Aufschlul geben miiGte.
Praktisch lieferte jedoch das Verfahren kein
Ergebnis, weil eine bei hoher Temperatur
unter Luftabschlufl gedtzte Metallfliche das
bei der Atztemperatur empfangene Aus-
sehen wahrend der Abkithlung beibehilt.

Das durch den Heiflatzversuch bei ge-
wohnlicher Temperatur erhaltene unmagne-
tische a-Eisen unterscheidet sich nicht vom
magnetischen o-Eisen. Das y-Eisen zeich-
net sich dagegen durch Zwillingsstreifung
innerhalb der Korner vor den anderen Modi-
fikationen aus, wie Abb. 18, eine mit Chlor-
kalzium bei 1000° heifigedtzte Probe von
reinstem Elektrolyteisen, veranschaulicht.
In neuerer Zeit wurde von Esser und Cor-
nelius(3) ein metallographisches Unter-
suchungsverfahren entwickelt, das gestattet,
Gefiigebeobachtungen bis zu 1100° im
Vakuum vorzunehmen. Beidiesen Versuchen
konnte auf eine Atzung verzichtet werden,
da sich das Gefiige bei der Erhitzung selbst-
tatig auf der Schliffoberfliche entwickelt.
Zwischen magnetischem und unmagneti-
schem o-Eisen konnten auch bei den nach
diesem Verfahren vorgenommenen Unter-
suchungen keine Unterschiede festgestellt
werden. Die A;-Umwandlung zeigte sich
deutlich durch eine spontan auftretende Re-
liefstruktur, die wahrscheinlich durch die
mit der Umwandlung verbundene Volumen-
anderung bedingt ist. In Abb. 19a—c ist
das Gefiige bei drei verschiedenen Tempe-
raturen wiedergegeben.

¢ Nach Abkiihlung unterhalb 4,.

B. Physikalische und technologische
Eigenschaften.

Die technische Verwertung des reinen
Eisens findet nur in geringem Umfange
statt. Auf Grund der groBlen Weichheit und
Zahigkeit sowie der vorziiglichen magnetischen Eigenschaften des reinsten bisher
hergestellten Eisens wire prinzipiell die Moglichkeit einer solchen Verwertung

b Bei Erhitzung oberhalb 4,
Abb. 19a—c. Auswirkung der «-y-Umwandlung auf die Schlifffliche von Karbonyleisen (ungeitzt, X200) [Esser und Cornelius(3)].

a Bei Erhitzung unterhalb 4,.
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denkbar, allerdings nur dann, wenn es gelinge, die Herstellungskosten wesent-
lich zu vermindern und das reine Eisen in gréBeren Mengen darzustellen.

Von den reinsten bisher fabrikationsmaBig hergestellten Eisensorten sei hier
das nach dem Fischerschen Verfahren von den Langbein-Pfanhauserwerken,
Leipzig, (spater Griesheim - Elektron) hergestellte Elektrolyteisen erwihnt,
dessen Analyse! lautet:

% C % Cu % S % P % Si % Mn

0,008 0,010 0,000 0,005 0,000 0,036
AuBerdem enthilt das ungegliihte Elektrolyteisen groe Mengen Wasserstoff. Ein
aussichtsreicheres Verfahren zur Herstellung groBerMengen reinen Eisens wurde von
den I. G. Farbenwerken? entwickelt. Die Gewinnung vollzieht sich auf dem Sinter-
wege iiber Eisenkarbonyl. Der Reinheitsgrad des so gewonnenen Materials ist beson-
ders hinsichtlich aller neben Sauerstoff und Kohlenstoff bei Elektrolyteisen auftre-
tenden Verunreinigungen gréBer, allerdings stellten kiirzlich H. Cornelius und
H. Esser (I) im Sinterkarbonyleisen Stickstoffgehalte bis zu mehr als 0,02 % fest.

Das im Vakuum umgeschmolzene Elektrolyteisen hat nach Yensen(Z)
folgende Festigkeitseigenschaften:

Streckgrenze. . . . 11 kg/mm?

Festigkeit . . . . . 25 vs

Dehnung . . . . . 60% auf 50,8 mm MeBl.
Kontraktion . . . . 85%

Die Brinellharte des Elektrolyteisens dirfte 60 bis 70 Einheiten betragen. Es
muB jedoch bemerkt werden, daB es sich hierbei nicht um die Naturhérte handelt,
die bedeutend tiefer liegt, da bei der normalen Hértepriifung eine starke Kalt-
verfestigung eintritt. AuBlerdem ist die Hérte der reinen Metalle in mehr oder
weniger starkem MafBe vom Reinheitsgrad abhingig.

Nach Gumlich(I) ergab ein doppelt raffiniertes Elektrolyteisen nach mehr-
maligem Glithen folgende physikalische Werte:

Magnetischer Sattigungswert . . . . . . . . . . . ... ... 21620 (4 7 J o0)
Koerzitivkraft . . . . . . . . . . . ..o .o e o e e e e 0,13 Oersted
Anfangspermeabilitat go . . . . . . . ..o o 0L > 800
Spezifischer elektrischer Widerstand. . . . . . . . . . . . . . .. 9,94 (u- 2 cm3)
Temperaturkoeffizient des elektrischen Widerstandes . . . . . . . . . 0,57 %
Spezifisches Gewicht . . . . . . . . . .. ... 000000 7,876 (g-cm—3)

In Tabelle 1 sind die magnetischen Eigenschaften verschiedener Eisensorten
nach verschiedenen Forschern seit 1873 bis 1932 chronologisch geordnet. Die Ta-
belle zeigt, daBl mit Steigerung des Reinheitsgrades eine erhebliche Verbesserung
der magnetischen Eigenschaften eintritt. Der Reinheitsgrad scheint auch fir die
Warmeleitfahigkeit des Eisens von wesentlicher Bedeutung zu sein. Diese wird
entweder in cal-cm-1-sek—1-Grad—! (1) oder in Watt -sek~1-Grad ! (k) ge-
messen (k = A-4,18). Die reinsten Materialien benutzten offenbar Eucken und
Dittrich (Z) (vakuumgeschmolzenes Elektrolyteisen). Sie fanden eine Abhéingig-
keit sowohl von der Kornzahl als auch von der Temperatur. Obwohl ihre Werte
vom Mittel der alteren Werte® (A = 0,17) wesentlich verschieden sind, sind sie

1 Vgl. Wiist, Diirrer u. Meuthen: Forsch.-Arb. Heft 204, sowie Messkin u. KuB3-
mann: Die ferromagnetischen Legierungen, S.302. Berlin: Julius Springer 1932.

2 Uber Herstellung und Eigenschaften vgl. Mittasch (I, 2), L. Schlecht, W. Schu-

bardt und F. Dufschmidt (1, 2).
3 Nahere Angaben und Literaturverzeichnis im Handbuch der anorganischen Chemie

Bd. 4 Abt. 3 Teil 2 A Lfg. 1 (1931) S. 191.
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als zutreffender anzusprechen, da die ersten Zusitze fremder Elemente auch
auf die Wirmeleitfahigkeit sehr viel stirker eimzuwirken scheinen als die fol-
genden. Die folgende Zahlentafel, in der die Werte von Eucken und Dittrich
fir verschiedene Kornzahlen fiir die Temperaturen 0° und — 190° angegeben
sind, enthdlt auch den Temperaturkoeffizienten der Warmeleitfahigkeit fiir dieses
Temperaturintervall, ermittelt nach der Formel 2 = 4, (1 + «t).

. . Ao i—190 %103
Mittlere Kornzahl calfem - serk . Grad ‘ cal/cm - sek - Grad ' (— 190—0°)

10 0,223 | 0,439 51

170 0,215 . 0,437 — 54

634 0,2016 | 0,280 —2,0

Eine bemerkenswerte Eigenschaft
des reinen Eisens ist seine gute Schweil3-
barkeit, sowohl bei der Schmelzschwei-
Bung als auch bei der PreBschweilung.
Uber die Abhiingigkeit der letztgenann-
ten SchweiBungsart von verschiedenen
Faktoren (KorngréBe, Oberflichen-
beschaffenheit, SchweiBdruck und
Schweilitemperatur) wurden von
H. Esser (4) eingehende Untersuchun-
gen durchgefithrt!. Abb. 20 gibt die
Abhédngigkeit der Festigkeit in der
Schweiflfliche? in kg-mm-2 von der
Schweilltemperatur und dem Schwei-
druck wieder. Interessant ist hierbei
der Einflufl der 4, (3/y)-Umwandlung
des Eisens. Unterhalb der Umwand-
lung besitzt das Eisen eine bessere
SchweibBfihigkeit als kurz oberhalb.
Diese Erscheinung hingt wahrschein-
lich mit dem Gitterumbau des Eisens [kubisch-raumzentriert (8) — kubisch-
flichenzentriert (y)] bzw. mit der hierdurch eintretenden Beeinflussung der
Oberflichenkraftfelder zusammen.

3. Ubersicht iiber die Systematik der biniiren Systeme des
Eisens und der terniren Systeme auf der
Eisenkohlenstoffbasis.

A. Die biniren Grundschaubilder.

Es hat sich gezeigt, dal der Polymorphismus des Eisens durch das Zulegieren
eines oder mehrerer fremder Elemente in charakteristischer Weise beeinflufit
wird, und zwar wird durch den Legierungszusatz der Bestéindigkeitsbereich der

1 s.a. Sauerwald (7).
2 Durch einen besonderen Kunstgriff bei der Probenausbildung wurde bei der Priifung
in jedem Falle eine Trennung der geschweiten Probe in der SchweiBfliche herbeigefiihrt.



24  Die Konstitution des Eisens in Abhéngigkeit von der chemischen Zusammensetzung.

kubisch-flichenzentrierten o-Phase entweder erweitert oder verengert. Im ersten
Falle wird die Temperatur der 4,-Umwandlung erhéht und die der 4;-Umwand-
lung erniedrigt; im zweiten Falle ist es umgekehrt. Nach F. Wever (I, 2) kénnen
danach zwei Hauptgruppen von Systemen unterschieden werden, die eine mit
erweitertem y-Gebiet und eine mit verengtem y-Gebiet.

Da in Systemen mit beschrinkter Loslichkeit fiir das Zusatzelement auller
den Gleichgewichten zwischen den o- und y-Mischkristallen noch Gleichgewichte
dieser Phasen mit einer dritten Kristallart auftreten konnen, sind noch Ab-
wandlungen der Hauptgruppen mdéglich, wodurch fiir jede Gruppe noch eine
Untergruppe unterschieden werden kann.

Bei der Erweiterung des yp-Feldes trifft die ansteigende A4,-Umwandlung
mit der Schmelzkurve zusammen und endet in der peritektischen Dreiphasen-
umsetzung o-Mischkristall + Schmelze <= y-Mischkristall, wihrend die A43-Um-
wandlung erniedrigt wird und unter Raumtemperatur sinkt. Dieser Typ des
Zweistoffsystems mit einem bis zum reinen zulegierten Element und bis auf

Abb. 21. Schemata der Zweistoffsysteme des Eisens mit erweitertem (a, b) und verengtem (c, d) y-Feld
[Ko6ster und Tonn (1)].

Raumtemperatur hinabreichenden y-Feld (,,offenem® yp-Feld) stellt Abb. 21a
schematisch dar. Er wird verwirklicht in den Systemen des Eisens mit Mangan,
Kobalt und Nickel.

Uberwiegt beim Zusatzelement die Neigung, mit der «-Form des Eisens
Mischkristalle zu bilden, so wird die 4,-Umwandlung erniedrigt und die A;-
Umwandlung erhéht. Ist die Reihe der gebildeten «-Mischkristalle gentigend
groB, so treffen beide Umwandlungen zusammen, und das Gebiet des y-Misch-
kristalles wird durch ein sichelférmiges Zweiphasengebiet, in dem «-Mischkristalle
neben y-Mischkristallen besténdig sind, gegen das «-Feld abgeschlossen. Dieser
Typ mit ,,abgeschlossenem‘ y-Feld ist in Abb. 21¢ wiedergegeben. Er wird durch
Zusatz der Elemente Beryllium, Aluminium, Silizium, Phosphor, Titan, Vanadin,
Chrom, Arsen, Molybdén, Zinn, Antimon, Tantal und Wolfram gebildet. Unter
dieser Gruppe von Elementen befinden sich zwar ausnahmslos die mit der
«-Form isomorphen, soweit iiberhaupt eine Loslichkeit solcher Elemente im
Eisen bisher nachgewiesen werden konnte, auBlerdem aber auch eine Anzahl
solcher Elemente, die anderen Kristallsystemen angehoren und, was besonders
bemerkenswert erscheint, sogar das mit der y-Form isomorphe Aluminium.

Der Fall, daB die mit zunehmender Konzentration des Zusatzelementes ab-
sinkende A,;-Umwandlung auf eine Mischungsliicke zwischen dem Eisen und dem
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Zusatzelement oder einer intermediiren Kristallart stoBt, ist in Abb. 21b dar-
gestellt. Die y-Umwandlung endet dann in der hierdurch bedingten Dreiphasen-
umsetzung: y-Mischkristall = «-Mischkristall + neue Kristallart. Die A4,-Um-
wandlung bleibt hierbei gegeniiber der Grundform Abb. 21a unverindert. Unter
diese Untergruppe fallen die Systeme des Eisens mit Kohlenstoff, Stickstoff,
Zink, Kupfer und Gold, von welchen Elementen die beiden letzten wieder der
y-Form isomorph sind, die iibrigen jedoch verschiedenen, dem Eisen nicht iso-
morphen Kristallarten angehéren.

Den letzten Fall, in welchem das verengte y-Feld bis an eine Mischungsliicke
zwischen dem Eisen und dem Zusatzelement oder einer neuen Kristallart heran-
reicht, gibt Abb. 21d wieder. Der Schmelzpunkt des a-Mischkristalls wird hier
unter dem Einflufl des Legierungselementes so stark erniedrigt, da schlieBlich
der mit der Schmelze im Gleichgewicht befindliche «-Mischkristall gleichzeitig
auch an der « — y-Umwandlung teilnimmt. Die Gleichgewichtslinien des «-
Mischkristalls mit dem y-Mischkristall einerseits und des «-Mischkristalls mit der
Schmelze andererseits treffen also zusammen, wodurch beide Umsetzungen
gleichzeitig erfolgen bzw. zu einer Dreiphasenumsetzung o-Mischkristall < y-
Mischkristall 4- Schmelze fithren. Von dieser Umsetzungshorizontalen ab wird
das y-Gebiet durch die Mischungsliicke zwischen y-Mischkristall und Schmelze
begrenzt, die ihrerseits nach einer Dreiphasenumsetzung mit einer neu hinzu-
getretenen Kristallart des Zusatzelementes durch die Mischungsliicke zwischen
dieser und dem y-Mischkristall abgelost wird. An diese Mischungsliicke st6B8t die
ansteigende « — y-Umwandlung, die demnach durch eine peritektoidische Um-
setzung y-Mischkristall 4 Kristallart des Zusatzelementes <> a-Mischkristall ab-
geschlossen wird.

Diesem Typ sollen nach Wever die Systeme des Eisens mit Bor, Schwefel,
Zirkon und Cer angehéren, aullerdem wird neuerdings hierzu auch noch das
System Eisen-Sauerstoff gerechnet. Es ist beachtenswert, daB die Léoslichkeit
dieser Elemente im Eisen bis heute stark umstritten ist, die jedenfalls aber,
wenn sie iiberhaupt vorhanden ist, nur sehr gering sein kann. Von diesen Ele-
menten kristallisiert keins in einer dem Eisen isomorphen Kristallart.

Es hat nahegelegen, die Ursache fiir das Verbalten der Legierungselemente
in Bezug auf die Erweiterung oder Verengung des y-Gebietes in ihrem Kristall-
bau zu vermuten, indem die Erfahrung iiber das Verhalten isomorpher Salz-
kristalle, wonach die Zusdtze die Stabilitit der mit ihnen isomorphen Phase
erhohen, auch auf die metallischen Systeme iibertragen wurde. Das Verhalten
der mit einer der Eisenmodifikationen isomorphen Elemente scheint diese Auf-
fassung zu rechtfertigen, da sie, soweit eine Loslichkeit im Eisen bisher nach-
gewiesen werden konnte, mit Ausnahme des Aluminiums, alle einem ihrer Kristall-
art entsprechenden Systemtypus angehoren. Die Regellosigkeit der Verteilung
derjenigen Elemente, die anderen als den Eisenmodifikationen isomorphen
Kiristallarten angehoren, iiber die zwei bzw. vier Systemtypen 1aBt jedoch die
Vermutung gerechtfertigt erscheinen, daBl zumindest im Kristallbau nicht allein
die Ursache fiir eine Erweiterung oder Verengung des y-Feldes liegen kann.
Die Tatsache, dal das Aluminium sich sogar direkt entgegen den aus seinem
Kristallbau abzuleitenden Erwartungen verhilt, zwingt dazu, die wahren Ur-
sachen fiir das Verhalten der Elemente in Bezug auf die Stabilisierung der
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y-Modifikation auch in anderen Eigenschaften als ihren kristallographischen zu
suchen.

In Anlehnung an eine Arbeit von F. Osmond(2), in welcher die Einwirkung
von Zusatzelementen auf die 4,-Umwandlung in Zusammenhang mit der rela-
tiven GroBe ihres Atomvolumens [nach der Begriffsbestimmung von Lothar
Meyer des Volumens eines Grammatoms] zu dem des Eisens gebracht wird,
hat F. Wever (1, 2) versucht, das Atomvolumen als rein beschreibenden Beiwert
durch eine andere enger mit dem Atombau verkniipfte ZustandsgréBe zu er-

setzen. Als solche wéhlte
er die Atomradien nach
W. L. Bragg(2), die be-
grifflich bestimmt sind als
die aus den Abstédnden der
Atomschwerpunkte in kri-
stallisierten Elementen und
Verbindungen ermittelten
Halbmesser der kugelig ge-
dachten Atomwirkungsbe-
reiche. In Abb. 22 ist unter
Beriicksichtigung der Tat-
sache, dafl in die Bestim-
mung dieser Atomradien
Einflisse des Ladungs-
zustandes der Bausteine des
Gitters[Goldschmidt(1)]
eingehen und daB die Atom-
abstinde im Gitter in gerin-
gem MaBe von der Koordi-
nationszahl, der Anzahl der
Nachbaratome im Raum-
gitter [Goldschmidt(2)]
abhéngen, der Verlauf der
Atomradien neutraler Ato-
me fiir die Koordinations-
zahl12 deskubisch-flichen-
zentrierten Gitters in Abhéngigkeit von der Ordnungszahl wiedergegeben. Die
Elemente sind in dieser Abbildung nach ihrer Eigenschaft, das y-Feld zu
erweitern oder zu verengen, verschieden kenntlich gemacht. Wéahrend die
Osmondsche Beziehung unter Anwendung der Werte des Atomvolumens der
bekannten Elemente auch heute noch mit alleiniger Ausnahme der Elemente
mit sehr kleinem Atomvolumen Giiltigkeit besitzt, trifft sie in ihrer urspriing-
lichen Form fiir die Atomradien nicht mehr zu. Sie bleibt jedoch, wie Abb. 22
erkennen 14Bt, immer noch in der abgewandelten Form einer periodischen Be-
ziehung zwischen relativer AtomgroBe und Verhalten bestehen. Es muBl hochste
Bewunderung erregen, wie weit Osmond mit diesen Betrachtungen dem An-
schauungskreis seiner Zeit vorausgeeilt ist.
Die Ausnahmestellung der Atome mit geringem AtomvolumenregteWever (1,2)
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zu einer Uberpriifung der Systeme des Eisens mit diesen Elementen an, und ge-
stutzt auf die Ergebnisse dieser Untersuchungen kommt er zu der SchluBfolge-
rung, dafl nicht so sehr die absolute GréBe des Atoms selbst als vielmehr die
Stellung im periodischen System fiir die Zugehdérigkeit eines Elementes zu einer
der vier Gruppen von Gleichgewichtssystemen des Eisens maBgebend ist.

Mit Bezug auf die Atomreihe Kohlenstoff, Bor, Beryllium fiihrt er aus, daf
in Parallele zu der vom Kohlenstoff zum Beryllium stattfindenden stetigen Zu-
nahme des Atomradius sich in den entsprechenden Zustandsdiagrammen ein
allméhlicher Ubergang vom erweiterten y-Feld (Fe—C) iiber das verengte
y-Feld (Fe—B) zum geschlossenen y-Feld (Fe—Be) vollziehe. (Es sei hier darauf
hingewiesen, daf vielfach die Anwendung des Hauptbegriffes des erweiterten
und verengten y-Feldes auf die Systeme mit begrenzter Loslichkeit [Abb. 21b
und 21d] beschrinkt wird. Fiir die Systeme mit unbeschrinkter Loslichkeit
[Abb. 21a und 21c¢] werden dann die Sonderbezeichnungen — mit offenem und

Abb. 23. Die Typen der Eisenlegierungen im periodischen System der Elemente [Wever (I, 2)].

geschlossenem p-Feld — eingefithrt. Ferner sei angemerkt, dafl nicht un-
bedingt ein erweitertes y-Feld eine absteigende und ein verengtes y-Feld eine
ansteigende 4,;-Umwandlung aufzuweisen braucht. Siehe die Systeme Fe—Co
und Fe—Cr.)

Wenn an diesem Beispiel die Systematik gekennzeichnet sein soll, nach der
innerhalb einer Periode mit zunehmendem Atomradius der Systemtyp sich in
der Reihenfolge — erweitertes — verengtes — geschlossenes y-Feld — abwandelt,
so0 liegt allerdings ein Widerspruch in der Stellung derjenigen Elemente vor, die
mit Eisen den gleichen Diagrammtyp wie Bor bilden sollen, némlich Sauer-
stoff, Schwefel, Zirkon und Cer. Diese Elemente besitzen in ihrer Periode je-
weils den grofleren Atomradius gegeniiber den Elementen mit geschlossenem
y-Feld, in deren Reihe sie jeweils das Endglied bilden. In Ubereinstimmung mit
ihrer praktischen Unléslichkeit schlieBen sie sich auf der anderen Seite jeweils
Elementen an, deren Unléslichkeit bisher nicht in Frage gestellt ist.

In Abb. 23 hat Wever zur Verdeutlichung seiner Vorstellungen die bisher
untersuchten Elemente (es ist noch Sauerstoff hinzugefiigt worden) in einem
Schema des periodischen Systems nach Art ihrer Einwirkung auf das Eisen
kenntlich gemacht. Eine gewisse Ordnung im Sinne einer Beziehung zwischen
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Verhalten und Stellung im periodischen System ist danach zwar unverkenn-
bar. Allerdings nehmen auch unter dieser Betrachtungsweise einige Elemente
eine Ausnahmestellung ein, wie z. B. Silber, Kadmium und Quecksilber. Die

Abb. 24. Erstes terniares Grund-

modell [Kster und Tonn (1)].

Abb. 25. Zweites ternires Grund-
modell [Késter und Tonn (1)).

Unloslichkeit der bei-
den ersteren ist schwer
zu deuten. Es wird
demnach weiteren Un-
tersuchungen vorbehal-
ten sein miissen, die
endgiiltige Aufklirung
der Zusammenhinge zu
bringen.

B. Die terniren

Grundmodelle.

In Anlehnung an die
von Wever gegebene
Systematik der Zwei-
stoffsysteme des Eisens
habenesW.K&ster und
W.Tonn (I) unternom-

men, auch fiir die Dreistoffsysteme des Eisens eine Ubersicht iiber die vorkom-
menden bzw. méglichen Typen zu geben. Sie entwickeln drei ternére Grund-

Abb. 26. Drittes terndres Grund-
modell. Ansicht 1 [Koster und
Tonn (I)].

Abb. 27. Drittes ternires Grund-

modelledurch wechsel-
weiseZusammenstellung
der beiden in Abb. 21a
und 2lc¢ dargestellten
Grundschaubilder der
Zweistoffsysteme.Durch
die Zuordnung zweier
Systeme mit ,,offenem*
y-Feld entsteht danach
das erste (Abb. 24),
durch die zweier Syste-
me mit ,,geschlossenem
y-Feld daszweite Grund-
modell (Abb. 25) und
durch Koppelung eines
Systems mit ,,offenem‘
y-Feld mit einem solchen
mit »geschlossenem*
y-Feld das dritte Grund-

modell in Abb. 26 und 27. Késter und Tonn haben, um die Modelle be-
sonders anschaulich zu machen, den fiir alle Dreistoffsysteme des Eisens besonders
charakteristischen Zweiphasenraum, in dem o«-Mischkristalle neben 7-Misch-
kristallen bestehen und welcher die einphasigen «- und y-Réume voneinander
scheidet, als Vollkérper dargestellt. Die rdumliche Gestaltung der beiden ersten
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Grundmodelle ist sehr einfach. Zur Unterstiitzung der Vorstellung des schon
komplizierteren dritten Grundmodells sind in Abb. 28 noch senkrechte Schnitte
durch dieses Modell, und zwar jeweils parallel zu den beiden Randsystemen
mit Eisen schematisch dargestellt.

Die charakteristische Raumform, die das eine sichelférmige (o -+ y)-Feld in
dem Randsystem mit geschlossenem y-Feld mit den zwei auf- und absteigenden
(¢ + y)-Feldern in dem anderen Randsystem mit offenem y-Feld verbindet,
wurde zuerst von E. Scheil(I) am System Eisen-Kohlenstoff-Silizium grund-
sdtzlich abgeleitet und von R. Vogel(I) am System Eisen-Kohlenstoff-Phosphor
versuchsméaBig festgelegt. Beide Systeme stellen aber durch die auftretenden
Mischungsliicken mit dritten Kristallarten kompliziertere Abwandlungen des
dritten Grundmodells dar, welches durch das von F. Wever und W. Jelling-
haus(3) ausgearbeitete System Eisen-Chrom-Nickel verwirklicht wird.

Der charakteristische Zweiphasenraum (o 4 7) ist wie folgt zu beschreiben.
Die Begrenzungsflaiche gegen den Einphasen-y-Raum spurt im bindren Rand-
system mit erweitertem y-Feld in der Loslichkeitsgrenze des y-Eisens fur das

Schnitte parallel zum Zweistoffsystem Schnitte parallel zum Zweistoffsystem
mit erweitertem y-Feld. mit verengtem y-Feld.
———————
t Ky
¥ i/
a+ a+
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Abb. 28. Schematische Schnitte senkrecht zur Konzentrationsebene durch das dritte ternire Grundschaubild
parallel zu den Randsystemen mit Eisen [Koster und Tonn (1)].

a-Eisen, oder was hier gleichbedeutend ist, der Kurve der y — «-Umwandlung,
ausgehend vom Schnittpunkt dieser Kurve mit der Konzentrationsachse bei Raum-
temperatur, hinfitlhrend zum A ;-Punkt des reinen Eisens. Von diesem Punkt
geht die Spur iber in das Randsystem mit geschlossenem y-Feld, dort der
Loslichkeitsgrenze des y-EHisens folgend, die zum 4,-Punkt des reinen Eisens
zuriickfithrt, von hier wieder iberwechselnd zum Randsystem mit offenem
y-Feld, in diesem der Loslichkeitsgrenze des y-Eisens fiir «(d)-Eisen folgend,
die zum Schnittpunkt mit der peritektischen Umsetzungshorizontalen — y < «
+ Schmelze — fithrt. Von hier an wird die Spur identisch mit der Raumkurve,
die die Zustandsinderung des an der genannten Dreiphasenumsetzung (die im
ternidren System univariant wird) beteiligten terndren y-Mischkristalls darstellt.
Das Charakteristische ist, daBl diese peritektische Dreiphasenumsetzung mit
zunehmender Verringerung der Eisenkonzentration in eine eutektische Drei-
phasenumsetzung iibergeht und als solche im eisenfreien Randsystem endet.
Hier wird die Spur fortgesetzt durch die Léslichkeitsgrenze des Metalls mit der
y-Form fiir das mit der o-Form. Die isotherme Verbindung dieser Loslichkeits-
linie bei Raumtemperatur schlieBt die Umgrenzung der genannten Fliche.

Die Begrenzungsfliche gegen den a-Raum ist ganz analog zu beschreiben;
nur treten als Spuren in den Randsystemen die Léslichkeitsgrenzlinien des
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«-Eisens auf und im terniren Raum die Kurve der Zustandsinderung des an
der Dreiphasenumsetzung beteiligten terniren a-Mischkristalls. AuBer den selbst-
verstindlichen Begrenzungsflichen des heterogenen o + y-Raumes durch die
entsprechenden Mischungsliicken in den Randsystemen tritt dann noch eine
Begrenzungsfliche gegen den heterogenen Dreiphasenraum auf, in dem sich die
bereits beschriebene Dreiphasenumsetzung zwischen o-Mischkristall, y-Misch-
kristall und Schmelze vollzieht. Diese Fliche stellt eine sog. Regelfliche dar.
Eine solche Fliche entsteht durch Abwirtsgleiten einer horizontalen Geraden
(Konoden) lings zweier die Zustandséinderung der an der Dreiphasenumsetzung
beteiligten Phasen darstellenden Raumkurven, oder mit anderen Worten durch
die geradlinige Verbindung simtlicher Punkte der einen Raumkurve mit den
jeweils auf gleicher Héhe (Temperatur) liegenden Punkten der anderen Raum-
kurve. Die Verbindungsstrecken solcher Punktepaare sind wieder Konoden.
Diese Flichen zeichnen sich also gegeniiber den Léslichkeitsflichen (Flichen,
die die Grenzzustinde der Phasen charakterisieren) durch einen geringen Kriim-
mungsgrad aus, insofern jeder Punkt dieser Regelflichen einer Punktreihe zu-
geordnet werden kann, die als horizontale Gerade in der Fliche liegt.

Die Verbindung der auf einer Héhe liegenden Punkte aller drei Raumkurven
bildet dann ein Konodendreieck, in dem die Eckpunkte die Zustinde der drei
miteinander im Gleichgewicht stehenden Phasen darstellen. Demnach sind Drei-
phasenrdume immer begrenzt durch drei Regelflichen (Konodenflichen), so
dreikantige Rohren bildend, die beim Einmiinden in die Randsysteme zu horizon-
talen Geraden degenerieren, entsprechend dem nonvarianten Charakter, den die
Dreiphasenumsetzungen im Zweistoffsystem annehmen. Die drei ausgezeichneten
Punkte dieser Horizontalen entsprechen den Eckpunkten der Konodendrei-
ecke.

Entsprechend dem univarianten Charakter der Dreiphasenumsetzungen im
Dreistoffsystem sind die Zustéinde der beteiligten Phasen durch mehr oder weniger
gekriimmte Linien (Zustandslinien) gekennzeichnet. Die Zustinde der an einem
Zweiphasengleichgewicht teilnehmenden Phasen sind auf Grund des bi-
varianten Charakters dieser Umsetzung durch uneingeschrinkt gekriimmte F14-
chen (Zustandsflichen) dargestellt (im Gegensatz zu den Regelflichen, die keine
moglichen Zustinde von Phasen wiedergeben), und die Zustandsrdume ent-
sprechen dann in ihrem dreidimensionalen Charakter dem trivarianten Zustand
der in ihnen allein bestehenden homogenen Phase. Ergiinzend sei bemerkt, daB
ebensowenig wie die Regelflichen die sog. heterogenen oder Mehrphasenrdume
Zusténde von Phasen darstellen, daB vielmehr alle Punkte dieser heterogenen
Réaume zwar die Konzentration und Temperatur der Gesamtlegierung, nicht aber
den Zustand der die Legierungen aufbauenden Phasen darstellen. Umgekehrt aus-
gedriickt enthalten demnach die homogenen Riume alle realisierbaren Phasen-
zusténde, die gleichzeitig auch Zustand der ,,homogenen* Legierung sind, ihre
Begrenzungsflichen die Zustinde der Phasen, die an einem Z weiphasengleich-
gewicht teilnehmen, die Begrenzungslinien (Schnittlinien der Flichen) die Zu-
stinde der an einem Dreiphasengleichgewicht beteiligten und in analoger Fort-
setzung die Eckpunkte (Schnittpunkte der Linien) den Zustand der an einer
Vierphasenumsetzung teilnehmenden Phasen. Eine solche Vierphasenumsetzung
ist im Dreistoffsystem entsprechend ihrem nonvarianten Charakter durch eine
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horizontale Fliche darzustellen, die so wie die Umsetzungshorizontalen im Zwei-
stoffsystem als degenerierte Dreiphasenrdume gedacht werden koénnen, ihrer-
seits als zur Fliche degenerierter (,,vierdimensionaler*) Vierphasenraum aufgefal3t
werden kann. Die Zusténde der vier teilnehmenden Phasen sind durch vier aus-
gezeichnete Punkte dieser Fliache dargestellt, die entweder alle vier als Eckpunkte
der in diesem Fall viereckigen Fliche auftreten, oder ein Punkt liegt in der Fliche
und nur drei sind Eckpunkte einer Dreiecksfliche. Im ersteren Falle handelt es
sich um eine peritektische ,,Ubergangsfliche*, so genannt, weil das Vierphasen-
gleichgewicht zustande kommt durch Zusammentreffen zweier Dreiphasen-
gleichgewichte, die darzustellen sind durch Teilung des Vierecks durch eine der
beiden Diagonalen in zwei Konodendreiecke, die dann nach Ablauf der Vier-
phasenumsetzung iibergehen in die beiden Dreiphasengleichgewichte, die durch
die Teilung nach der anderen Diagonalen entstehen. (Alle vier Phasen sind dem-
nach auch noch nach Beendigung der Vierphasenreaktion, wenn auch in ver-
schiedenen Dreiphasengleichgewichten, realisierbar.) Ist die Ubergangsfliche ein
Dreieck, so ist die Vierphasenumsetzung eutektischer Natur, sie kommt zustande
durch die Dreiphasengleichgewichte, die charakterisiert sind durch die drei
Konodendreiecke, die durch Verbindung der Eckpunkte der Fliche mit dem
innerhalb dieser Flache liegenden vierten Punkt entstehen. Alle drei Dreiphasen-
umsetzungen gehen dann nach Ablauf der Vierphasenumsetzung in eine durch
die Eckpunkte der Ubergangsfliche charakterisierte Dreiphasenumsetzung iiber.
(Eine Phase, und zwar die innerhalb der Dreiecksfliche liegende, besteht nach
Ablauf der Vierphasenreaktion nicht weiter.) Zur Erleichterung der Vorstellung
von den raumlichen Verhéltnissen in Dreistoffsystemen mége die aus oben Ge-
sagtem abzuleitende allgemeine Regel dienen, wonach Réume (Ein-, Zwei- und
Dreiphasenrdume) nur immer solchen direkt benachbart sein koénnen (durch
Flachen voneinander getrennt), die nur eine Phase mehr oder weniger zéhlig
sind. Dabei sind die Vierphasenumsetzungsebenen als degenerierte Vierphasen-
rdume aufzufassen. Die gleiche Regel gilt auch fiir die Zweistoffsysteme, wenn
man ,,Felder“ an Stelle der ,,Raume* setzt und die Horizontalen der Dreiphasen-
umsetzungen als degenerierte Felder anspricht.

Die beschriebenen Vierphasenumsetzungen treten in den drei Grundmodellen
der Dreistoffsysteme des Eisens nicht auf. Sie kénnen aber vorkommen, wenn
durch Auftreten neuer Kristallarten Abwandlungen entsprechend den Unter-
gruppen der bindren Systeme (Abb. 21b und 21d) auftreten. Késter und Tonn
haben nun alle wirklichen und die wahrscheinlich mdoglichen Abwandlungen
der drei Grundmodelle systematisch entwickelt und dargestellt, soweit die fiir
die Systeme des Eisens charakteristischen «- und y-Phasen hierdurch betroffen
werden. Entsprechend dem Zweck dieses Buches sei die Wiedergabe auf die im
Vordergrund des Interesses stehenden, fiir die technisch wichtigen Dreistoff-
systeme auf der Eisen-Kohlenstoffbasis in Frage kommenden Typen beschrankt.

Eine Abwandlung des ersten Grundmodells findet nur im Hinblick auf die
Ay;-Umwandlung statt. Der Verlauf der 4,-Umwandlung bleibt immer ent-
sprechend dem ersten Grundschaubild erhalten, weil sie erfahrungsgema8 nicht
mit einer Mischungsliicke in Berithrung kommt. Die erste Abwandlung entsteht
somit dann, wenn die 4,-Umwandlung in dem einen der beiden Randsysteme
durch eine Dreiphasenumsetzung beendet wird, wie es z. B. beim System Eisen-



32 Die Konstitution des Eisens in Abhéngigkeit von der chemischen Zusammensetzung.

Kohlenstoif zutrifft. In diesem besonderen Fall wird die 4;-Umwandlung durch
die Perlitlinie abgeschlossen. Die den (x 4 y)-Raum anschneidende Regelfliche
geht von den an der Dreiphasenumsetzung im Randsystem teilnehmenden
oo — p-Mischkristallen aus und verliuft in der in Abb. 29a wiedergegebenen
Art. Die so im terndren Raum entstehenden Kanten des « + y-Raumes stellen
die Zustandskurven der an der Dreiphasenumsetzung beteiligten «- und y-Phasen
dar. Die Temperatur des Dreiphasengleichgewichtes wird demnach bis auf
Raumtemperatur erniedrigt. Der
o-Raum erhédlt eine neue Be-
grenzungsfliche, die die Loslich-
keitsgrenze des «-Mischkristalls
an der als neue Kristallart auf-
tretenden Verbindung darstellt.
Diese Flache spurt einmal in der
Raumkurve, die den Zustand des
an dem Dreiphasengleichgewicht
beteiligten o-Mischkristalls be-
zeichnet, die demnach auch als
Schnittkurve zweier Sattigungs-
flichen aufgefafit werden kann
und somit die Raumkurve des
,-doppeltgesattigten* ternédren o-
Mischkristalls bedeutet, weiter im
Randsystem Eisen-Kohlenstoff in
der Loslichkeitsgrenze des binédren
o-Mischkristalls fir die Verbin-
dung und schlieflich in der die
beiden verbindenden Isotherme
bei Raumtemperatur. Der homo-
geney-Raum wird ebenfalls durch
eine neue Sattigungsfliche an der
Verbindung begrenzt, die ihrer-
seits von der Sattigungskurve der
c d y-Mischkristalle im Randsystem
Abb. 29abisd. Sonderf[ﬁllilgs%:: i;‘:&el}r%egg%x]r‘lGrundschaubildes und der Raumkurve des ,,dop-
peltgesattigten® an der Drei-
phasenumsetzung beteiligten y-Mischkristalls ausgeht. In dieser Art wird das
erste terndre Grundschaubild durch die Systeme des Eisens mit Kohlenstoff und
Nickel, Mangan oder Kobalt abgewandelt, also den Elementen, die mit Eisen ein
binéres System mit offenem y-Feld bilden.

Wird beim ersten Grundmodell jedoch in beiden Randsystemen die Um-
wandlung des p-Mischkristalls durch eine Dreiphasenumsetzung beendet, so
konnen die in Abb. 29b, ¢ und d wiedergegebenen Sonderfille eintreten. Den
einfachsten Fall stellt Abb.29b dar, der zur Voraussetzung die Bildung einer
liickenlosen Mischkristallreihe zwischen den beiden Verbindungen der Zwei-
stoffsysteme hat. Es kann dann das eutektoidische Zerfallsgleichgewicht des einen
Zweistoffsystems stetig in das des anderen iibergehen. Der (¢ 4 y)-Raum wird
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nur von einer Regelfliche angeschnitten, die sich von der Umsetzungshorizon-
talen des einen Randsystems zu der des anderen spannt. In den hierdurch ent-
stehenden Raumkurven der doppeltgeséttigten, an der Dreiphasenumsetzung
teilnehmenden «- bzw. y-Phasen spuren die neuen Sdttigungsflichen dieser
Phasen an den Mischkristallen der beiden Verbindungen. Die Spuren in den Rand-
systemen sind die entsprechenden Ldslichkeitsgrenzen der «- bzw. y-Phasen.
Besteht zwischen den beiden bindren Verbindungen keine oder nur beschrinkte
gegenseitige Loslichkeit, so muB eine Vierphasenumsetzung den Ubergang der
einen in die andere von den Randsystemen ausgehende Dreiphasenumsetzung
vermitteln oder beide Umsetzungen beenden. In beiden Fillen kommt von der
Seite der beiden Verbindungen ein drittes Dreiphasengleichgewicht zwischen
y-Mischkristall und den beiden Verbindungen oder deren Mischkristallen hinzu.
Sinken beide von den Eisenrandsystemen ausgehende Dreiphasenumsetzungen
zu niedrigen Tempera-
turen, so miissen, da die
dritte  Dreiphasenum-
setzung ebenfalls von
héherer Temperatur her-
abkommt, alle drei Um-
setzungen in einem
eutektoidischen  Vier-
phasengleichgewicht
enden. Die y-Phase ver-
schwindet, und es be-
steht bei niedrigerer
Temperatur nur das
Dreiphasengleichgewicht
zwischen dem «-Misch- :
kristall und den Phasen a b c

3 Abb. 80a bis c. Sonderfille des dritten terniren Grundschaubildes
der Verbindungen. [Kdster und Tonn(2)].

Abb. 29c stellt diesen

Fall dar. Der im Bild sichtbare Schnittpunkt der beiden Zustandskurven des
an den von den beiden Eisenrandsystemen ausgehenden Dreiphasengleich-
gewichtes teilnehmenden o-Mischkristalle ist der eine Eckpunkt der Vierphasen-
ebene. Die beiden anderen liegen auf gleicher Héhe in den die Verbindung dar-
stellenden Senkrechten. Die drei Zustandskurven der an den drei Umsetzungen
teilnehmenden v-Mischkristalle treffen sich in einem Punkt innerhalb dieses
Dreiecks. Von dem o-Eckpunkt der Vierphasenebene fithrt dann als Schnitt-
kurve der beiden Sattigungsflichen des «-Mischkristalls an den beiden Ver-
bindungen die Zustandskurve des an dem nach der Vierphasenumsetzung be-
teiligten o-Mischkristalls zu niedrigen Temperaturen.

Die Abb. 30a bis ¢ stellen Abwandlungen des dritten terndren Grundmodells
dar, die durch das Auftreten der Mischungslicke im Randsystem mit erweiter-
tem yp-Feld bedingt sind. Je nach der Anzahl der Kristallarten, die bei hoheren
Gehalten des zulegierten Metalls entstehen, kénnen neue Dreiphasenumsetzungen
auftreten. Jede Dreiphasenumsetzung, an der die beiden festen Eisenphasen
(¢ + ) beteiligt sind, bedingt eine Abschnitt- (Regel-) Flache des heterogenen

Oberhoffer, Techn. Eisen, 3. Aufl. 3



34  Die Konstitution des Eisens in Abhingigkeit von der chemischen Zusammensetzung.

(o + p)-Raumes. Jeder Wechsel der dritten beteiligten Kristallart bedingt dann
eine Vierphasenfliche, in der sich die durch die Dreiphasenreaktionen bedingten
Regelflichen schneiden. Der einfachste Fall (Abb. 30a) ist nun der, daB sich die
beiden vom Randsystem Fe—C ausgehenden Dreiphasenumsetzungen (Schmelze
4+ <=y und y =« + Karbid) begegnen, so dafl nur diese beiden Anschnitt-
flichen und eine peritektische Vierphaseniibergangsfliche auftreten, in der sich
die beiden schneiden. Das von der Vierphasenebene ausgehende eutektische
Schmelzgleichgewicht endet dann ebenfalls direkt in der entsprechenden Drei-
phasenumsetzung im Randsystem Fe—C.

Nimmt dieses Schmelzgleichgewicht, bevor es in das Randsystem iibergeht,
noch an einer weiteren Vierphasenumsetzung teil (die selbst wieder eutektischer
oder peritektischer Natur sein kann), so ist dadurch ein neues Dreiphasengleich-
gewicht fiir den «-Mischkristall bedingt, das seinerseits wieder direkt oder in-

direkt zu einer Vierphasenumsetzung,

an der auch der «-Mischkristall be-

teiligt ist, fithren muB. Die Vierphasen-

umsetzung ist peritektoidischer oder

eutektoidischer Natur, da keine fliissige

Phase daran teilnimmt. In Abb. 30b ist

der erstere Fall und in Abb. 30c der

zweite Fall dargestellt; in beiden Féllen

sind die Vierphasenumsetzungen, an

denen Schmelze beteiligt ist, peritekti-

scher Natur. Wie durch die Dreiphasen-

gleichgewichte, an denen Schmelze

beteiligt ist, mehrere Vierphasenum-

setzungen auftreten konnen, so kénnen

auch die Dreiphasengleichgewichte, an

a b denen nur feste Phasen teilnehmen, je

A o gadcrfalle dos J'iiten terndren  nach der Zahl der auftretenden festen

Phasen, zu weiteren Vierphasenreak-

tionen fithren, die iiber die Anzahl in den dargestellten Féllen hinausgehen.

Bisher ist jedoch unter den untersuchten Dreistoffsystemen auf der Fe—C-
Basis kein solches bekannt.

Von den wenigstens z.T. bekannten Systemen entspricht das Dreistoff-
system Eisen-Kohlenstoff-Silizium dem einfachsten Fall in Abb. 30a. Die
Systeme Eisen-Kohlenstoff und Phosphor, Chrom oder Wolfram entsprechen
dem Fall in Abb. 30b mit einer peritektischen Ubergangsfliche. Allerdings wird
bei allen drei Systemen die Erstarrung durch eine eutektische Vierphasenfliche
abgeschlossen, die an die Stelle der in dem abgebildeten Modell angenommenen
zweiten peritektischen Ubergangsfliche tritt. Systeme, die die y-Umwandlung
mit einer eutektoidischen Vierphasenreaktion abschlieBen (Abb.30c) sind die
terndren Eisen-Kohlenstoffsysteme mit Aluminium und Vanadin. Allerdings ist
das erstere noch unvollkommen erforscht. In letzterem tritt der besondere Fall
ein, daB der y-Raum bis zum quasibindren System Fe,C—V,C; durchgeht, wo-
durch sich auch ein stetiger Ubergang des Dreiphasengleichgewichtes a 4y -+
Schmelze vom Randsystem Fe—C zu dem genannten quasibindren System
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ergibt. Es tritt nur eine eutektische und eine eutektoidische Vierphasenumset-
zung auf.

Eine weitere Abwandlung des dritten Grundschaubildes ergibt sich noch
durch Zusammentreten eines Systems mit verengtem y-Feld nach Abb.21d
mit einem solchen mit erweitertem y-Feld nach Abb. 21b. Solche Dreistoff-
systeme koénnten durch Zusammentreffen von Eisen und Kohlenstoff mit Bor,
Sauerstoff, Schwefel, Zirkon und Cer realisiert werden. Den einfachsten Fall
stellt hier wieder Abb. 31a dar, der eine liickenlose Mischkristallreihe im dritten
eisenfreien Randsystem zur Voraussetzung hat. Andernfalls, bei Auftreten einer
neuen mit der «- oder y-Phase ein Gleichgewicht bildenden Kristallart werden
Vierphasenumsetzungen, wie in Abb. 31b dargestellt, auftreten miissen. Natiir-
lich konnten diese auch peritektischer bzw. peritektoidischer Natur sein.

Von den in Frage kommenden Systemen sind bisher nur Fe—C—B und
Fe—C—S untersucht. Beim ersteren konnten z.Z. der Untersuchung die Ver-
hiltnisse nicht geklirt werden. Beim zweiten fanden die Autoren keinen Anhalt
fiir eine beschriankte Lislichkeit des Schwefels im festen Zustand. Sie entwickel-
ten das Dreistoffsystem unter dem Gesichtspunkt vollkommener Unlgslichkeit
des Schwefels.

4. Eisen und Kohlenstoff.

Im technischen Eisen ist der Kohlenstoff fast durchweg das maligebende
Legierungselement. Daher ist das Zustandsschaubild Eisen-Kohlenstoff fiir die
Kenntnis der technischen Eisensorten von gréBter Bedeutung.

A. Das metastabile System Eisen-Eisenkarbid.

Der Kohlenstoff kommt im Eisen in mehreren Formen vor. Fiir den Stahl
und das weiBle Roheisen besitzt im wesentlichen nur das Eisenkarbid Fe,C mit
6,68% Kohlenstoff eine praktische Bedeutung, wihrend fiir die iibrigen Eisen-
sorten neben dieser Kohlenstofform auch der elementare Kohlenstoff in Frage
kommt. Es wird bei der Besprechung des bindren Systems Eisen-Kohlenstoff zu-
nidchst angenommen, dafl die Gesamtmenge des Kohlenstoffs als Kisenkarbid
zugegen sei.

Von den beiden Komponenten dieses Systems ist die eine, namlich das Eisen,
bereits besprochen worden. Aus den réntgenographischen Untersuchungen von
Westgren(3) an pulverféormigem, reinem Eisenkarbid nach dem Debye-
Scherrer-Verfahren folgt, da die Struktur des Eisenkarbides eine sehr ver-
wickelte ist. Die Untersuchung eines Einzelkristalls nach dem Laueschen Ver-
fahren ergab, daB der Zementit dem rhombischen System angehort. Wever (4)
bestétigte dies und ermittelte die Kantenlingen des Elementargitters sowie die
Zah] der Molekiile. Nach den klassischen Untersuchungen von Mylius, Forster
und Schéne (I) ist das Eisenkarbid in kalten, verdiinnten Sauren unloslich
und daher als graues, kristallinisches und magnetisches Pulver isolierbar; beim
Erwirmen dagegen l6st es sich unter Entwicklung von Wasserstoff und Koh-
lenwasserstoffen. Es ist nach den Darlegungen und Versuchen von Ruer (2)
wahrscheinlich, daB das reine Eisenkarbid sich im System Fe—Fe,C aus einer
einzigen homogenen Phase bildet (offenes Maximum). Der Schmelzpunkt des

3*
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reinen Karbides 148t sich jedoch nicht ermitteln, weil es nach Ruer (2) bei der
Erhitzung von etwa 1100° an mit merklicher Geschwindigkeit unter Ausscheidung
von Kohlenstoff (Graphit) zerfillt. Auf dieser Tatsache beruht zum Teil die
Moglichkeit, das harte, weile Roheisen durch Tempern (lang anhaltendes
Glithen mit nachfolgender langsamer Abkiihlung) in weichen, leicht bearbeit-
baren TemperguB8 zu iiberfiihren.

Bei etwa 210° weist das reine Eisenkarbid eine Anomalie in den Eigenschafts-
#nderungen auf. Sie wurde von Wologdine (1) auf der Kurve der Magnetisier-
barkeit entdeckt. Oberhalb 215° ist das Eisenkarbid unmagnetisch. Der Ver-
lust der Magnetisierbarkeit erfolgt in einem Temperaturintervall von etwa 50
bis 60°. Die Umwandlung ist durch Messung der Ausdehnung, des Widerstandes
und der magnetischen Sittigung héufig bestitigt worden. Auch durch die ther-
mische Differentialanalyse ist sie selbst an Stiéhlen mit weniger als 1% C leicht
nachzuweisen. Die Intensitdt dieser mit 4, bezeichneten Umwandlung nimmt in
Eisen-Kohlenstoff-Legierungen naturgemif mit zunehmendem Karbidgehalt zu.
Um sich ein Bild von der Gréfienordnung der Eigenschaftsinderungen zu machen,
geniige der Hinweis, daf8 die Umwandlung wesentlich schwécher ausgepréigt ist
als 4,. Man hat vermutet, dal der Charakter der magnetischen Umwandlung
des Eisenkarbides identisch ist mit dem der magnetischen Eisenumwandlung.
Dies wurde auf réntgenographischem Wege von Wever (4) bestatigt. Wever
fand, dal das Gitter der magnetischen Form sich von dem der unmagnetischen
nicht unterscheidet.

a) Das Zustandsdiagramm. Unter der Voraussetzung, dal der Kohlen-
stoff ausschlieflich als Eisenkarbid zugegen ist, ergibt sich das durch die aus-
gezogenen Linien der Abb. 32 veranschaulichte Zustandsdiagramm. Der Teil
des Diagramms, der die Vorgédnge bei der Erstarrung wiedergibt, be-
steht aus folgenden Kurven:

A B Beginn der Ausscheidung von §-Mischkristallen,
2 ‘}" b
,» REisenkarbid,
AH Ende ,, ' ,, O-Mischkristallen,
J-E 12 29 9 EH] 7/- i3
HJ B Umsetzung der Schmelze B mit §-Mischkristallen H zu y-Mischkristallen J,
ECF Erstarrung des Eutektikums C: gesittigter p-Mischkristall £ und Eisenkarbid
Fe,C (Ledeburit).

Die Konzentration der besonders ausgezeichneten Punkte ist folgende:

E = 1,7 % Kohlenstoff: Maximales Losungsvermégen des yp-Eisens fiir Eisenkarbid,
gesattigter y-Mischkristall.

=43 % us Eutektikum, bestehend aus geséttigtem y-Mischkristall Z und
Eisenkarbid Fe,C.
D = 6,68% ' Verbindung Fe,C.
H =0,07% » Maximales Losungsvermogen des J-Eisens fiir Eisenkarbid,
gesittigter J-Mischkristall.
J =0,18% ' Mit H und B im Gleichgewicht befindlicher y-Mischkristall
B =0,36% . Mit H und J im Gleichgewicht befindliche Schmelze.

Die besonders ausgezeichneten Temperaturen dieses Diagrammteils sind:

A = 1528°: Schmelz- bzw. Erstarrungspunkt des reinen Eisens.
HJ B = 1487°; Temperatur der Umsetzung von d-Mischkristallen H mit Schmelze B
zu y-Mischkristallen J.
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ECF = 1145°: Schmelz- bzw. Erstarrungstemperatur des Eutektikums C.
D = 1550°: Schmelz- bzw. Erstarrungspunkt von Fe,C.

Die erstarrten Legierungen lassen sich nach vorstehendem in folgende Gruppen
einteilen:

1. 0—0,07% XKohlenstoff: §-Mischkristalle oder feste Losung von Eisenkarbid in

J-Eisen.
2. 0,07—0,18% 5 d + y-Mischkristalle.
3. 0,18—1,7 % ” y-Mischkristalle.
4. 1,7 —4,3 % ' Priméar ausgeschiedene gesittigte v-Mischkristalle (1,7% C)

+ Eutektikum (4,3% C): gesattigte y-Mischkristalle + Ei-
senkarbid Fe,C.

5. Uber 4,3 % Kohlenstoff: Primir ausgeschiedenes Eisenkarbid Fe,C + FEutektikum
wie unter 4.

6. 6,68 % ' Reines Eisenkarbid Fe,C.

Die drei ersten Gruppen stellen, soweit der Kohlenstoffgehalt allein in Frage
kommt, die Gesamtheit der schmiedbaren Eisensorten (Stahl) dar. Die beiden
letzteren Gruppen entsprechen dagegen dem Roheisen. Gruppe 4 wird als unter-,
Gruppe 5 als iibereutektisches Roheisen bezeichnet. Roheisen mit 4,3% Kohlen-
stoff ist eutektisches Roheisen. Aus der Voraussetzung, daBl der Kohlenstoff
als Fe,C zugegen ist, folgt, daB die Gruppen 4 und 5 sogenannte weille Roh-
eisensorten sind.

Die Vorginge bei der Erstarrung der Gruppe 1 sind die bei der Misch-
kristallbildung iiblichen. Legierungen mit 0,07—0,18% Kohlenstoff (Gruppe 2)
erstarren zuniichst in gleicher Weise. Bei 1487¢ erfolgt die Umsetzung der
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o-Mischkristalle H mit der Schmelze B zu y-Mischkristallen J. Die Menge der
letzteren wichst mit steigendem Kohlenstoffgehalt linear von 0 auf 100%.
Es wiren also beispielsweise bei 0,15% Kohlenstoff vorhanden:

100 x 8

Y 72,7 % y-Mischkristalle und 100 — 72,7=27,3% J-Mischkristalle.

Bei 0,18% Kohlenstoff reicht demnach die Menge der Schmelze gerade zur
ausschlieBlichen Bildung von y-Mischkristallen aus. Zwischen 0,18 und 0,36 %
Kohlenstoff bleibt nach erfolgter Umsetzung zu o-Mischkristallen noch Schmelze B
iibrig, die mit sinkender Temperatur in der bei der Mischkristallbildung iiblichen
Weise erstarrt. Von 0,36—1,7% Kohlenstoff werden J-Mischkristalle iiberhaupt
nicht mehr gebildet, vielmehr setzt der Erstarrungsvorgang sofort unter Bildung
von y-Mischkristallen ein. Die Homogenitat der festen Losung ist natiirlich um
so vollkommener, je vollstandiger der Ausgleich der Zusammensetzungen zwischen
festem und fliissigem Anteil der Legierung innerhalb des Erstarrungsintervalls
durch Diffusion erfolgen kann, d. h. je langsamer das genannte Intervall
durchlaufen wird. Der Erstarrungsvorgang des untereutektischen Roheisens
(1,7—4,3% XKohlenstoff) wird durch die Ausscheidung primérer Mischkristalle
eingeleitet und durch die Bildung des Eutektikums mit 4,3% Kohlenstoff be-
endet. Die Temperatur des Beginns der Ausscheidung primérer Mischkristalle
in Abhéngigkeit vom Kohlenstoffgehalt ist durch den dem Xonzentrations-
intervall 1,7—4,3% Xohlenstoff entsprechenden Teil der Kurve BC gekenn-
zeichnet; die Bildung des Eutektikums erfolgt bei der eutektischen Temperatur
1145°. Unmittelbar nach der Erstarrung bestehen demnach alle Legierungen
mit 1,7—4,3% Kohlenstoff aus priméren, gesdttigten Mischkristallen mit 1,7 %
Kohlenstoff in einer Grundmasse von Eutektikum. Das eutektische Roheisen
mit 4,3% Kohlenstoff erstarrt bei 1145° und besteht ausschlieBlich aus Eutek-
tikum. Die Mengenanteile der Mischkristalle und des Eutektikums im unter-
eutektischen Roheisen lassen sich leicht auf Grund folgender Uberlegung be-
rechnen. Bei 1,7% Kohlenstoff ist der Anteil des Eutektikums gleich Null, bei
4,3% gleich Hundert. Bei einem beliebigen, zwischen 1,7 und 4,3% gelegenen
Kobhlenstoffgehalt, etwa 3,5%, ist daher der Anteil Eutektikum:
3,6 —1,7
4,3-1,7
und demnach der Anteil Mischkristalle:
100 — 69,2 = 30,8%

In den Legierungen mit einem Kohlenstoffgehalt von mehr als 4,3% wird
der Erstarrungsvorgang durch die primére Ausscheidung von Eisenkarbid ein-
geleitet und findet sein Ende in der Bildung des Eutektikums bei 1145° C. Die
Temperatur des Beginns der priméren Eisenkarbidausscheidung in Abhéngig-
keit vom Kohlenstoffgehalt ist durch die Kurve C'D gekennzeichnet. Nach der
Erstarrung bestehen alle Legierungen mit mehr als 4,3% Kohlenstoff aus pri-
mérem Eisenkarbid in einer eutektischen Grundmasse. Der Anteil des Eisen-
karbids und des Ledeburits 148t sich in einfacher Weise &hnlich wie im unter-
eutektischen Roheisen berechnen. In Abb. 32 ist mit Ruer (2) angenommen
worden, daB3 das Eisenkarbid fiir Eisen praktisch kein Losungsvermégen aufweist.

- 100 = 69,2%
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Die Vorgidnge bei der Erkaltung von Eisen-Kohlenstofflegierungen,
deren Kohlenstoff ausschlieBlich in Form von Eisenkarbid zugegen ist, werden
durch die Kurven NH, NJ,GOS, SE, PSK,G P und P@ dargestellt (s. Abb. 32).
Die Gleichgewichtslinien ¥ H und NJ héingen mit der im reinen Eisen bei 1401°
erfolgenden § <= y-Umwandlung zusammen, die mit steigendem Kohlenstoff-
gehalt erhoht wird und sich, wie die Mischkristallbildung, in einem Temperatur-
intervall vollzieht. N H ist demnach die Kurve beginnender, NJ die Kurve
beendeter Umwandlung der §- in y-Mischkristalle. Da nur in den Gruppen 1
und 2 J-Mischkristalle vorhanden sind, kommt diese Umwandlung nur fir
Legierungen bis 0,18% Kohlenstoff in Frage.

Die iibrigen Linien haben folgende Bedeutung:

GO — Beginn der Ausscheidung von unmagnetischem o-Eisen aus den y-Mischkristallen.
Die entsprechenden Haltepunkte werden mit Ag bezeichnet.

08 — Beginn der Ausscheidung von magnetischem «-Eisen aus den y-Mischkristallen.
Die entsprechenden Haltepunkte werden mit A4, , (hdufig auch 4;) bezeichnet.

ES — Beginn der Ausscheidung von Eisenkarbid Fe;C aus den y-Mischkristallen bzw.
Loslichkeiv von FesC in y-Eisen. Héaufige Bezeichnung: A4,-Linie.

PSK — gleichzeitige (eutektoidische) Ausscheidung von magnetischem o-Eisen und
Eisenkarbid Fe,C aus den y-Mischkristallen. Der entsprechende Haltepunkt wird mit 4,
bezeichnet.

GP — Ende der Umwandlung der y-Mischkristalle in «-Eisen.

PQ — Ausscheidung von Eisenkarbid FesC aus dem «-Eisen. — Nach Untersuchungen
von Koster (2) ist das a-Eisen befahigt, eine geringe Menge Fe,C zu lésen. Die Loslichkeit
betrigt bei Raumtemperatur etwa 0,006% C und erreicht bei der Temperatur der eutektoidi-
schen Umwandlung (721°) mit etwa 0,04% C ihren Hochstwert. Demnach stellt also auch
das «-Eisen einen Mischkristall dar.

Wie bereits erwiahnt wurde, besitzt das Eisen bei 768° eine magnetische Um-
wandlung (4,). Bis zu etwa 0,5% C ist die Temperaturlage der Umwandlung
vom C-Gehalt unabhingig, entsprechend der Linie M O. Diese Linie ist in das
Gleichgewichtsdiagramm strichpunktiert eingezeichnet worden, womit zum Aus-
druck gebracht werden soll, dafl sie nicht als Gleichgewichtslinie anzusehen ist.
Als solche kénnte sie erst dann gelten, wenn der eindeutige Beweis dafiir erbracht
werden sollte, dal das magnetische und das unmagnetische a-Eisen zwei von-
einander verschiedene Phasen darstellen.

Die Konzentrationen der besonders ausgezeichneten Punkte sind:

0O = etwa 0,5 % Kohlenstoff,

S= , 086% . : Eutektoid bestehend aus
a-Eisen und Eisenkarbid Fe,C, Loslichkeit des y-Eisens fiir Eisenkarbid bei der Tem-
peratur PSK.

Die besonders ausgezeichneten Temperaturen dieses Diagrammteils sind:

N = 1401° = § > y-Umwandlung des reinen Eisens 4,,

G = 9060 =Y 2 ﬂ' ’9 IT) ” ’ A3’
MO = 768° =8 a- ”» » e 5 Ay,
PSK = 721° = Bildungstemperatur des Eutektoids S, 4,.

Die erkalteten Legierungen lassen sich in folgende Gruppen einteilen:

A. 0—0,86% Kohlenstoff.
a) 0—0,04% XKohlenstoff: o-Mischkristalle und aus diesem ausgeschiedenes Eisenkarbid
Fe,C.
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b) 0,04—0,5% Kohlenstoff: Aus den y-Mischkristallen ausgeschiedenes, unmagnetisches
o-Eigen, das bei 768° in magnetisches «-Eisen umgewandelt wurde -+ Eutektoid
o-Eisen—Eisenkarbid Fe,C.

¢) 0,5—0,86% Kohlenstoff: Aus den y-Mischkristallen ausgeschiedenes, magnetisches
a-Eisen + Eutektoid wie unter b.

B. 0,86—1,7% Kohlenstoff: Aus den y-Mischkristallen ausgeschiedenes Eisenkarbid Fe,C
+ Eutektoid wie unter Ab und A c.

C. 1,7—4,3% Kohlenstoff: Aus den primir ausgeschiedenen y-Mischkristallen (1,7% C) und
aus denen des Eutektikums (4,3% C) hat sich entsprechend der Linie ES Eisenkarbid
Fe;C ausgeschieden. Die y-Mischkristalle sind bei 4, zu Eutektoid zerfallen.

Die Gruppen 4 und B stellen den Stahl dar, der bei Gehalten unter 0,86%
Kohlenstoff als untereutektoidischer, bei einem Gehalt von 0,86% Kohlenstoff
als eutektoidischer und bei Gehalten von 0,86 bis 1,7% Kohlenstoff als iiber-
eutektoidischer Stahl bezeichnet wird.

Die Vorgidnge bei der Erkaltung innerhalb des Konzentrationsintervalles
von O bis 1,7% seien im folgenden beschrieben:

Eine Legierung mit 0,03% Kohlenstoff besteht oberhalb GO aus y-Misch-
kristallen, die bei Unterschreitung von @O unmagnetische «-Eisen-Mischkristalle
ausscheiden. Unterhalb G P besteht die gesamte Masse aus unmagnetischen
«-Eisen-Mischkristallen, die sich bei 768° in magnetische «-Eisen-Mischkristalle
umwandeln. Aus diesen scheidet sich entsprechend der nach PQ mit der
Temperatur abnehmenden Loslichkeit des o-Eisens fir Kohlenstoff Fe,C aus.
Bei Raumtemperatur enthalten die «-Eisen-Mischkristalle noch etwa 0,006% C
in fester Losung.

Eine Legierung mit 0,35% Kohlenstoff beginnt bei etwa 800° unmagnetische
«-Eisen-Mischkristalle aus der y-Losung auszuscheiden, die sich bei 768° in
magnetische «-Eisen-Mischkristalle umwandeln. Mit weiter sinkender Tempera-
tur scheiden sich aus dem v-Mischkristall unmittelbar magnetische o-Eisen-
Mischkristalle aus. Bei 721° sind im Gleichgewicht «-Eisen (mit etwa 0,04% C)
und y-Eisen (mit 0,86% C). Letzteres zerfillt bei 721° in das Eutektoid aus
o-Eisen-Mischkristallen und Eisenkarbid Fe,C.

Eine Legierung mit 0,6% Kohlenstoff besteht oberhalb 755° aus fester y-
Ldsung. Bei 755° beginnt die Abscheidung von magnetischen «-Fisen-Mischkristal-
len. Die Menge der ausgeschiedenen «-Eisen-Mischkristalle nimmt mit sinken-
der Temperatur zu, wobei der Kohlenstoffgehalt der zuriickbleibenden festen
Losung steigt. Dieser Vorgang erreicht sein Ende, wenn die Temperatur auf 721°
gesunken ist. Bei dieser Temperatur zerfillt die zuriickbleibende feste Lésung
mit 0,86% Kohlenstoff in «-Eisen-Mischkristalle und Eisenkarbid.

Eine Legierung mit 0,86% Xohlenstoff besteht oberhalb 721° aus fester
y-Losung.-Bei 7219 zerfillt sie in «-Eisen-Mischkristalle und Eisenkarbid.

Eine Legierung mit 1,21% Kohlenstoff, deren Konzentration also zwischen
S und E gelegen ist, besteht oberhalb 900° aus fester y-Losung. Bei dieser Tempe-
ratur beginnt die Ausscheidung von Eisenkarbid aus der festen Losung. Die mit
sinkender Temperatur vermehrte Menge des ausgeschiedenen Eisenkarbids be-
wirkt eine Verarmung der Lésung an Kohlenstoff, ihre Konzentration verschiebt
sich daher nach links. Der Vorgang der Eisenkarbidbildung aus der festen Lo-
sung ist beendet, wenn die Temperatur auf 721° gesunken ist. Bei dieser Tem-
peratur betrigt der Kohlenstoffgehalt der zuriickgebliebenen festen Losung
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0,86%, und der Zerfall dieses Restes der festen Losung in o-Eisen-Mischkristalle
und Eisenkarbid findet bei konstanter Temperatur statt.

Der gesittigte Mischkristall mit 1,7% Kohlenstoff verhalt sich dhnlich, nur
daB in dieser Legierung die grote Menge Eisenkarbid auf der Kurve ES zur
Abscheidung gelangt.

Alle in den Legierungen mit mehr als 1,7% Xohlenstoff enthaltenen ge-
siattigten Mischkristalle, mdgen sie priméirer oder eutektischer Natur sein, zer-
fallen wihrend der Abkiihlung von 1145 auf 721° in Eisenkarbid und eutek-
toidisches Gemisch von «-Eisen-Mischkristalle - Eisenkarbid, verhalten sich
also wie die Legierungen mit weniger als 1,7% Kohlenstoff.

Das Eisenkarbid kommt hiernach je nach dem Kohlenstoffgehalt der Le-
gierung in fiinf verschiedenen Arten vor:

1. als Ausscheidung aus dem «-Mischkristall entlang der Linie PgQ.

2. als eutektoidisches Eisenkarbid. Die Bildung aus fester y-Losung erfolgt
auf der Linie PSK.

3. als sogenanntes sekunddres oder proeutektoidisches Eisenkarbid. Die
Bildung aus fester y-Losung beginnt lings ES.

4. als eutektisches Eisenkarbid. Die Bildung aus dem Schmelzflufl erfolgt
auf der Linie ECF.

5. als sogenanntes priméres oder proeutektisches Eisenkarbid. Die Bildung
aus dem SchmelzfluB beginnt lings CD.

In den iibereutektoidischen Legierungen a8t sich die Menge des abgeschie
denen Eisenkarbids fiir eine beliebige, zwischen ES und SK gelegene Tempe-
ratur leicht ermitteln. Betrachten wir z. B. eine Legierung mit 1,21% XKohlen-
stoff bei 800°. Die Ausgangsmenge sei 100 g, x die Menge des Eisenkarbids, so
ist 100 — z die Menge der y-Mischkristalle. Die Legierung enthilt insgesamt
1,21 g Kohlenstoff, das Eisenkarbid z X 6,68 g, die Mischkristalle (100 — x)
X 1,0 g. Es besteht die Beziehung:

x-6,68 + (100 — x)-1,0 =100-1,21,

121 — 100
= W— = 3,69 Gew.-% FeaC
oder bei 721°
121 — 86
=M = 6,12 Gew.-% Fe,C.

Eine Legierung mit 1,7% Kohlenstoff wiirde bei 721° enthalten
10— = 14,68 Gew.-% Fe,C.

Dies ist die hochste Eisenkarbidmenge, die sich nach der Kurve ES ab-

scheiden kann.

Die erkalteten Eisenkohlenstofflegierungen sind als Gemische von «-Eisen-
Mischkristallen und FEisenkarbid aufzufassen, deren Mengenverhiltnisse sich
leicht berechnen lassen. So enthélt eine Legierung mit 2% Xohlenstoff bei
Raumtemperatur, unter Vernachlassigung des im o-Mischkristall gelésten Koh-
lenstoffs (0,006 Gew.-% bei Raumtemperatur)

100
6.68 -2 = 29,94 Gew.-% Fe,C

und 70,06 Gew.-% o-Eisen.
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Diese Betrachtungsweise beriicksichtigt micht die Tatsache, daB sich in
der erkalteten Legierung Karbide verschiedener Entstehungsgeschichte vor-
finden. Bei den folgenden Betrachtungen, die diesem Umstande Rechnung tragen,
wird wiederum die Loslichkeit des Kohlenstoffs im «-Eisen vernachlissigt:

Das Eutektikum mit 4,3% Kohlenstoff enthalt s >T-100 — 52,2%
eutektisches Fe,C und 47,8% Mischkristalle. Die Mischkristalle wiederum ent-
halten 14,68% sekundéres Fe,C und 85,32% Eutektoid. Dieses enthilt 0’_8(?68&9
= 12,87% eutektoidisches Fe,C und 87,13% «-Eisen. Unter Benutzung dieser
Zahlenwerte ergibt sich zum Beispiel fiir eine Eisen-Kohlenstofflegierung mit
3,4% Kohlenstoff folgende Ubersicht iiber die Mengen der einzelnen Bestandteile:

sekundires Fe,(

35% 5,14 % o
. . ‘eutektoidisches Fe
Mischkristalle E - Mischkri- ‘ 3,82 % 3
| stall$29,86%) eutektoidisches «-Eisen

26,04 %
eutektisches Fe,C
65 % 33,9 %

Eutektikum C sekundiires Fe,C

eutektische Mischkristalle & ! 4,56 %

31,1 % ’ eutektoidisches Fe;C
| y-Mischkri- 3,242 %
stall §26,54%)| eutektoidisches «-Eisen

23,12 %

Die nicht fettgedruckten Bestandteile zerfallen bei der Abkiihlung der Le-
gierung weiter.

b) Das Gefiige, Fur die Festlegung der Gleichgewichtslinien des Systems
Eisen-Eisenkarbid (Abb. 32) haben die verschiedensten Untersuchungsmethoden,
vor allem thermische, Verwendung gefunden!. Die Kurven CD und ES sind
thermisch nur schwierig zu bestimmen. Jedoch gelang es H. Esser und H. Cor-
nelius? durch Steigerung der Empfindlichkeit der thermischen Differential-
analyse die E S-Linie auch auf thermischem Wege festzulegen.

Da die im Gebiet GOSEING vorhandene feste y-Losung in ihre Bestand-
teile a-Eisen-Mischkristall und Eisenkarbid zerfillt, wird in langsam abgekiihlten
Legierungen nicht das Gefiigebild der festen Losung zu erkennen sein, vielmehr
werden die Zerfallsprodukte der Legierung, o-Eisen-Mischkristall und Eisen-
karbid, nebeneinander unter dem Mikroskop erscheinen. Die Legierung mit 0,86 %
Kohlenstoff besteht in ihrer Gesamtheit aus dem Eutektoid : «- Eisen-Mischkristall
und Eisenkarbid. Die Meﬁge des Eutektoides muB von 0,86 bis 0,04 % Kohlenstoff
von 100 auf 0% ab- und die des «-Eisen-Mischkristalls dementsprechend zu-
nehmen. Die Legierungen mit mehr als 0,86% Kohlenstoff enthalten neben
dem Eutektoid Eisenkarbid, und zwar in um so gréBeren Mengen, je héher der
Kohlenstoffgehalt ist. Da aber die Menge des Eisenkarbids erst bei einem Koh-

1 Schrifttumszusammenstellung iiber das System Eisen-Kohlenstoff: Bericht Nr. 180 des
Werkstoffausschusses des Vereins Dtsch. Eisenhiittenleute Febr. 1933 von F. Korber u.
H. Schottky.

2 Unverdffentlichte Versuche.
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lenstoffgehalte von 6,68% gleich 100% ist, mufl die Zunahme des Eisenkarbids
in den technischen Kohlenstoffstahlen (0,86 bis 1,7% Kohlenstoff) mit dem Koh-
lenstoffgehalt relativ langsam sein. Dementsprechend nimmt auch die Menge des
Eutektoids langsam ab. In den Abb. 30—41 sind Gefiigebilder von einigen
Eisen-Kohlenstofflegierungen  wiedergegeben.
Alle Legierungen sind langsam abgekiihlt,
d. h. die durch die Linien GOS, MO, ES bzw.
PS K gekennzeichneten Umwandlungen hatten
Zeit, vollstandig vor sich zu gehen. Abb. 33
zeigt eine Legierung mit 0,11% XKohlenstoff.
Beim Vergleich dieser Abbildung mit der den
reinen o-Mischkristall darstellenden Abb. 13 er-
kennt man neben den unregelméfBigen Poly-
gonen des Ferrits dunkel erscheinende Inseln
eines neuen Bestandteils. Es kann sich, wie
ein Blick auf das Zustandsdiagramm lehrt,
nur um das Eutektoid: «-Eisen und Eis,?nkar' Abb. 33. Eisen-Kohlenstofflegierung mit
bid handeln, das wegen seines bei der Atzung 0,11% C, Atzung II*, X 100.
haufig auftretenden perlmutterartigen Glanzes
die metallographische Bezeichnung Perlit tragt. DaBl der Perlit tatsichlich
aus zwei Bestandteilen aufgebaut ist, zeigt Abb. 34, die den Perlit in besonders
guter Ausbildung darstellt. Man erkennt deutlich zwei streifenférmig gelagerte
Bestandteile, die beide hell erscheinen, aber den Atzmitteln gegeniiber ver-
schiedene Léslichkeit aufweisen, da der eine von ihnen im Relief steht und dem-
zufolge in der Lichtrichtung Schatten wirft. Dieser
letztere Bestandteil ist das Eisenkarbid Fe,C.

In dem schematischen Schnitt Abb. 35 durch
eine Perlitinsel ist angenommen, daBl das Licht
in der Pfeilrichtung einfallt. Raumlich gedacht
besteht also der Perlit aus abwechselnden La-
mellen von Ferrit und Eisenkarbid mit der metallo-
graphischen Bezeichnung Zementit. Auch der
Perlit ist wie der Ferrit in Korneinheiten aus-
gebildet, deren Kennzeichen gleiche kristallogra-
phische Orientierung ist. Belaiew (I) nimmt eine
grundsétzliche Parallelitit der Lamellen inner-
halb der Korneinheit an. Ferner soll nach seinen
Beobachtungen die Lamellenbreite des Ferrits im Abb. 34. Perlit, Atzung I1, X 100.
allgemeinen gleich der dreifachen Breite des Ze-
mentits sein, also & = 3a. Fiir die Lamellenbreite a des Zementits fand er Werte
von 25—90 yup. Der wirkliche Abstand zweier Lamellen ist A = a + b, so daB
a = % A. Die Lamellenbreite A ist in allen Punkten eines und desselben Stahls
eine Konstante, falls letzterer in allen Punkten dieselbe Wéarmebehandlung er-
fahren hat, und ist daher fiir jeden Stahl lediglich von dieser abhéngig. Die
Wiérmebehandlung ist im wesentlichen gekennzeichnet durch die Durchgangs-

* Atzung IT bedeutet: Atzung mit einer mineralischen Saure in verdiinnter alkoholischer
Losung.
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geschwindigkeit durch Ar,. Wenn trotzdem, wie Abb. 34 zeigt, und stets bei der
mikroskopischen Untersuchung von Perlit beobachtet wird, in ein und dem-
selben Stahl A sehr verschiedene Werte besitzt, so liegt dies daran, daB ein
ebener Schnitt die Perlitkrner auf Grund ihrer verschiedenen kristallographi-
schen Orientierung unter den verschiedensten Winkeln w schneidet. Der wirk-
liche Lamellenabstand A, wird daher nur in solchen Kérnern in Erscheinung
treten, in denen, wie in Abb. 35 angenommen wird, der Schnitt normal zu den
Lamellen liegt. Ist w gleich diesem Winkel, so ist der scheinbare Lamellenabstand

A
\ A“’_cos',co'

Wie man sich leicht iiberzeugen kann, tritt bei w = 80°
5| |2| |2]||2||2] |2 ein besonders rasches Anwachsen von A ein, und zwar

a a a a & ist etwa
Abb. 35, Schematische Dar- DNago = D
stellung eines Schnittes durch 80 A
Perlit, @ = Zementit (Eisen- Nago = 10 A

karbid), b = Ferrit.
A87° =20 A
A kann direkt gemessen werden oder aber bei sehr geringen Werten aus obiger
Beziehung

A = Ay cosw
ungefihr berechnet werden, indem A, fiir die der Messung leicht zugéinglichen
Stellen breitesten Lamellenabstandes ermittelt und w geschéitzt wird, was nach
Belaiew bei einiger Ubung leicht ist.

Abb. 36 zeigt eine Legierung mit 0,26 % Kohlenstoff. Die Menge des bei
schwachen VergroBerungen fast gleichméBig dunkel erscheinenden Perlits

Abb. 36. Eisen-Kohlenstofflegierung mit 0,26 % C, Abb. 37. Eisen-Kohlenstofflegierung mit 0,53 % C,
Atzung II, X 100. Atzung IT, x 100.

ist im Vergleich mit Abb. 33 erheblich gré68er. Bei 0,53% Kohlenstoff (Abb. 37)
ist auBer einer weiteren Zunahme des Perlit-Flichenanteils eine prinzipielle
Anderung des Gefiiges festzustellen. Wihrend die bisherige Anordnung von
Ferrit und Perlit eine derartige war, daBl die Gefiigebestandteile nach allen Rich-
tungen praktisch gleiche Ausdehnung besaBlen und die Perlitinseln zwischen
den Ferritkérnern eingelagert waren, tritt nunmehr der Ferrit in Form eines
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Netzwerkes auf, dessen Maschen der Perlit anfillt. Man spricht daher von Netz-
oder auch von Zellengefiige. Abb. 38 ist eine Legierung mit 0,64% Xohlen-
stoff. Die Dicke der Zellenwénde des Ferrits hat gegeniiber Abb. 37 erheblich
abgenommen. Abb. 39 zeigt eine eutektoidische Legierung mit 0,86 % Kohlen-
stoff. Das ganze Gesichtsfeld ist von Perlit eingenommen. Man erkennt hier

Abb. 38. Eisen-Kohlenstofflegicrung mit 0,64 % C, Abb. 39. Eisen- Kohlenstofflegierung mit 0,86% C
Atzung II, X 100. Atzung II, X 100.

deutlich, daB der Perlit in Korneinheiten vorkommt. Die helleren Stellen sind
durch gréferen, die dunkleren durch kleineren scheinbaren Lamellenabstand
gekennzeichnet. Eine Legierung mit 1,5% Kohlenstoff (Abb. 40) ist iibereutek-
toidisch, und es erscheint daher als neuer Gefiigebestandteil das Eisenkarbid
FeyC mit der metallographischen Bezeichnung Zementit, weil er im Zement-
stahl in groflen Mengen vorkommt. Dieser Zementit ist seiner Zusammen-
setzung und seinem Aufbau nach identisch mit

dem Zementit des Perlits. Weil er aber bei der

Abkithlung einer iibereutektoidischen Legierung

vor dem Perlit zur Abscheidung gelangt, hat

man ihn auch proeutektoidisch genannt. Dem-

entsprechend kann man auch von proeutektoidi-

schem Ferrit sprechen. Der Zementit umschlieBt

in Abb. 40 dhnlich dem Ferrit die Perlitmaschen

in Form von Zellen. Gleichzeitig erscheinen auch

im Innern des Netzwerkes Zementitnadeln, deren

Ausbildung von der kristallographischen Orien-

tierung des Kornes beherrscht wird. Auch der

ibereutektoidische Zementit wird durch die ge-  Abb. 40. Eisen-Kohlenstofflegierung
wéhnlichen Atzmittel nicht gefirbt. Er unter- mit 6% €, Atzung 1, 100
scheidet sich jedoch durch seine grofere Hirte vom Ferrit. Eine gesiittigte
alkalische Natriumpikratlosung farbt den Zementit dunkel, 148t dagegen den
Ferrit hell. Auch der Perlit wird, solange dessen Zementit in nicht zu groben
Anhéufungen auftritt, nicht gefarbt. Jedenfalls richtet sich der Grad der Far-
bung nach der GroBe der Zementiteinheiten des Perlits. Abb. 41 ist die in
Abb. 40 dargestellte, jedoch mit Natriumpikrat gedtzte Stelle, sie zeigt die
Dunkelfiarbung des zellen- und nadelférmigen Zementits. Mit steigendem Kohlen-
stoffgehalt wichst die Zementitmenge, jedoch, wie bereits erwihnt, sehr langsam.
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Die Legierungen mit mehr als 1,7% Kohlenstoff umfassen das untereutek-
tische, eutektische und iibereutektische weile Roheisen.

Abb. 42 ist ein weiBes Roheisen mit 4,3% Kohlenstoff, das demnach aus-
schlieBlich aus dem Eutektikum C Abb. 32 bestehen muf}, und das zu Ehren des

Abb. 41. Dieselbe Stelle wie 40, jedoch mit Na- Abb. 42. Ledeburit, Atzung II, X 100.
triumpikrat geitzt.

deutschen Eisenhiittenmannes Ledebur die Bezeichnung Ledeburit erhielt.
Die eutektische Struktur ist unverkennbar.

Abb. 43 ist ein iibereutektisches weifles Roheisen, das in einer Grundmasse
von Ledeburit priméren, also nach der Linie CD abgeschiedenen Zementit ent-
hélt, der entsprechend den geringen Widerstanden bei seiner Kristallisation in

Abb. 43. Ubereutektisches vg%l(l)}es Roheisen, Atzung IT, Abb. 44. Untercutcktisches weies Roheisen, Atzung 1T,
X . X 100.

einer fliissigen Grundmasse gut ausgeprégte, nadlige Kristallformen zeigt. Nur
durch besondere Warmebehandlung, insbesondere energisches Abschrecken aus
dem Schmelzflufl, 1868t es sich in reinen Eisen-Kohlenstofflegierungen mit so
hohen Kohlenstoffgehalten erreichen, daf der gesamte Kohlenstoff als Fe,C aus-
geschieden wird.

Abb. 44 ist ein untereutektisches weiles Roheisen, das demnach in der Lede-
burit-Grundmasse Mischkristalle aufweist. Da diese Kristalle wie der primére
Zementit in einer wenig Widerstand bietenden fliissigen Grundmasse kristalli-
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sieren, sind ihre Kristallformen verhéltnismdBig gut ausgebildet. Sehr hiufig
ist ein System von zwei zueinander senkrechten Achsen in charakteristischer,
tannenbaumférmiger oder dendritischer Anordnung zu erkennen. Die Menge
dieser Kristalle nimmt mit steigendem Kohlenstoffgehalt zwischen 1,7 und
4,3% von 100 auf O linear ab. Bei Kohlenstoffgehalten wenig oberhalb 1,7%
erscheint das Futektikum in Zellen- bzw. Inselform zwischen den in grofem
UberschuB befindlichen Mischkristallen eingeschlossen.

DaB sdmtliche Mischkristalle, mégen sie nun primér oder eutektisch sein,
in sekundaren Zementit und Perlit zerfallen, wenn die Abkiihlung nicht allzu
rasch erfolgt, wurde bereits erwéahnt. Abb. 45 zeigt den sekundéren Zementit
in Nadelform innerhalb der perlitischen Grundmasse. Héufig, insbesondere
bei sehr kleinen Mischkristalleinheiten, fehlt scheinbar der sekundire Zementit.
In Wirklichkeit hat er sich am Zementit des Ledeburits, diesen als Keim be-
nutzend, ausgeschieden.

c) Die technisch besonders wichtigen
Linien GOS, PSK und ES des Zustandsdia -
grammes. Fiir eine groBe Zahl technischer Opera-
tionen sind die durch die Linien 3OS, SEund PSK
gekennzeichneten Vorgéinge von ausschlaggebender
Bedeutung. Der Bestimmung dieser Linien ist daher
von jeher eine besondere Sorgfalt zugewendet
worden. Die in dem Zustandsschaubild Abb. 32
wiedergegebenen Linien sind das Ergebnis von
verschiedenen Forschern wiederholt durchgefiihrter
Untersuchungen, bei denen thermische, kalorime-
trische, mikroskopische, dilatometrische, magne-
tische, réntgenographische und resistometrische APP 4. Selandirer Zementit 16 den
Verfahren zur Anwendung gelangten. Die Beschrei-
bung dieser Untersuchungsmethoden und die Besprechung der Einzelergebnisse
soll im Rahmen dieses Buches nicht vorgenommen werden. Es sei verwiesen auf
die Schrifttumsiibersicht iiber das System Eisen-Kohlenstoff von F. Kérber und
H. Schottky(1). Lediglich die Abschreck- oder mikroskopische Methode soll
hier, als unmittelbar in den Rahmen dieses Buches gehérend, beschrieben werden.

Das Prinzip dieser Methode ist folgendes: Man erhitzt Proben der zu unter-
suchenden Legierungen auf eine Reihe von in der Nahe der mutmaflichen Tempe-
ratur des Beginns beispielsweise der Ferritbildung gelegenen Temperaturen und
schreckt sie méglichst energisch ab. Ohne auf die Vorginge beim Abschrecken
oder Harten einzugehen, kann hier bereits gesagt werden, dafl es durch Ab-
schrecken gelingt, eine Vorstellung vom Gefiigezustand bei der Abschreck-
temperatur auch bei gewohnlicher Temperatur zu schaffen, soweit insbesondere
das hier interessierende Verhaltnis von fester Losung und Ferrit bzw. Zementit
in Frage kommt. Ist 7', die niedrigste Temperatur, bei der das Gefiigebild der
abgeschreckten Probe ausschlieBlich feste Losung in irgendeiner der spiter zu
besprechenden Erscheinungsformen enthdlt und 7, die hochste Temperatur,
bei der man Ferrit neben der festen Lésung erkennen kann, so muf offenbar die
Temperatur des Beginnes der Ferritabscheidung zwischen 7', und 7', gelegen
sein. Wahlt man das Intervall 7', — 7', klein genug, so muf} sich die Tempe-
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ratur des Beginns der Ferritbildung mit einigen Graden Genauigkeit ermitteln
lassen. In der Tat ist die Lage der Kurven GOS und E S mehrmals nach diesem
Verfahren bestimmt worden.

Abb. 46 zeigt eine bei 750°, also entsprechend Abb. 32 etwa 10° unter A4,
abgeschreckte Legierung mit 0,53 % Kohlenstoff. In der Grundmasse von fester

Abb. 46. Eisen-Kohlenstofflegierung lpit 0,53 % C bei Abb. 47. Dieselbe Legierung wie Abb. 46, jedoch bei
750° abgeschreckt, Ferrit 4+ Martensit, AtzungIT, x 150. 780° abgeschreckt.

Losung, die hier fast gleichméBig dunkel erscheint, erkennt man vereinzelte
helle Ferritkérner. In der bei 730° abgeschreckten Legierung muB der Hebel-
beziehung gemdB mehr Ferrit vorhanden sein. Dies trifft, wie Abb. 47 veran-
schaulicht, tatsichlich zu.
Mit Hilfe des HeiBadtzversuchs ist es moglich, das Gefiige der Eisenkohlen-
stofflegierungen auch in dem Gebiete ober-
halb des Kurvenzuges GOSE, d.h. im Ge-
biete der festen Losung des Eisenkarbides in
y-Eisen, und damit auch den Verlauf dieses
Kurvenzuges selbst durch mikroskopische Be-
obachtung festzustellen. Dieser Weg ist von
Wark (I) sowie von Tschischewski und
Schulgin (I) beschritten worden. Abb. 48
zeigt die urspriinglich polierte Flidche eines
in Stickstoffatmosphédre auf 12600 erhitzten
Stahles mit 0,13% XKohlenstoff. Die Atzwir-
kung entsteht wahrscheinlich durch die im
Abb. 48étiif{‘;‘ggfg§m?;1;;;““‘5’ bel s260% im - Stickstoff von der Trocknung her verbliebenen

Sdurereste. Wiahrend die Legierung nach
Atzung bei Raumtemperatur im Schliffbild Ferrit und Perlit zeigt, weist der bei
12609, also oberhalb Ac; gedtzte Schliff ein polygonales Gefiige auf, das sich von
dem des Ferrits durch Zwillingsstreifung in den Kérnern unterscheidet. Letztere
ist aber das Kennzeichen des y-Eisens. Dieser Umstand und das vollige Fehlen
eines zweiten Gefligebestandteiles beweisen, daBl ahnlich wie in fliissigen Losungen
der geloste Stoff (Eisenkarbid) im Losungsmittel (y-Eisen) verschwunden ist,
und wir es tatsdchlich mit einer festen Losung zu tun haben.
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Die unmittelbare mikroskopische Beobachtung des Gefiiges bei Temperaturen
bis zu 11009 wurde mit Hilfe einer besonderen Versuchseinrichtung von H. Esser
und H. Cornelius (3) durchgefiihrt.

Die Linien GOS und PSK lassen sich nach allen weiter oben angefiihrten
Untersuchungsmethoden bestimmen. Die magnetische Umwandlung (M O) ist
lediglich mikroskopisch nicht nachweisbar. ES wurde vorwiegend auf mikrosko-
pischem Wege, auBerdem resistometrisch, magnetisch und neuerdings auch
thermisch! nachgewiesen.

Die Linien des Zustandsdiagramms Abb. 32 sind als Gleichgewichtslinien
aufzufassen, d. h. sie zeigen die Temperaturen an, bei denen die Vorgénge sowohl
bei der Erhitzung wie bei der Abkiihlung theoretisch erfolgen. In Wirklichkeit
besteht aber (nur A, macht unterhalb 0,5% C eine Ausnahme) ein Unterschied
zwischen der Temperatur des Vorganges bei der Erhitzung und der des Vorganges

bei der Abkiihlung, der ja mehr-
fach bereits erwahnt und Hyste-
resis genannt wurde. Der Vor-

gang bei der Abkiihlung erfolgt bei tieferer Temperatur als bei der Erhitzung.
Es findet bei der Abkiihlung eine sogenannte Unterkithlung statt.

Wir sahen bereits, dafl die Lage des Haltepunktes 4, im reinen Eisen durch
die Abkiihlungsgeschwindigkeit beeinfluBt wird. Gleiches trifft auch fiir
die Haltepunkte der Eisen-Kohlenstofflegierungen zu. Die Abweichungen in den
Versuchsergebnissen verschiedener Beobachter sind, abgesehen von der Beein-
flussung durch die Verschiedenheit der chemischen Zusammensetzung des Ver-
suchsmaterials, auch auf Verschiedenheiten in diesem Sinne zuriickzufiihren.
Solange die Abkiihlungsgeschwindigkeit sich in m#Bigen Grenzen bewegt, an-
steigend etwa bis zur Luftabkiihlung, ist unter sonst gleichen Verhiltnissen,
insbesondere beziiglich der abzukithlenden Masse, die Anderung der Halte-
punkte verhdltnismaBig gering.

So werden z. B. nach Schneider (1) Ar, und Ar, in einem Stahl mit 0,3%
Koblenstoff in der durch Abb. 49 gekennzeichneten Weise durch die Abkiih-
lungsgeschwindigkeit beeinflult. Abb. 50 zeigt die Versuchsergebnisse von

1 Unveroffentlichte Versuche von H. Esser und H. Cornelius.
Oberhoffer, Techn. Eisen, 3. Aufl. 4
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Maurer () an einem Stahl mit 0,06 % Kohlenstoff. Hier ist auch das Konstant-
bleiben von 4, bemerkenswert.

Mit steigender Abkiihlungsgeschwindigkeit nimmt also das Bestreben der
festen Losung, unterkiihlt zu werden, zu, und zwar zunéchst rascher, dann
langsamer. Dies tritt bei Ar, dadurch noch besonders in Erscheinung, dafl im
Falle der Unterkiihlung die Temperatur nochmals ansteigt, einem Maximum
zustrebt und dann erst endgiiltig sinkt. Bei Abkiihlungsgeschwindigkeiten von
der GroBenordnung, wie sie bei der Abschreckhértung von Stahl gewéhlt werden,
liegen wesentlich andere Verhéltnisse vor. Hierauf ist spiter noch ausfiihrlich
einzugehen.

R. Ruer und F. Goerens(3) versuchten die wirkliche Gleichgewichtstem-
peratur 4, zu finden, indem sie etwa ¥z Stunde auf die Versuchstemperatur in der
Nihe von 4, erhitzten und Abkithlungskurven aufnahmen. Zur Ermittlung von
Ac, wurde lediglich auf die betreffende Versuchstemperatur % Stunde erhitzt.
Die von der niedrigsten Temperatur ausgehende Kurve, die schon den Haltepunkt

aufwies, war die unterste Grenze von A¢,. Zur
Ermittlung von Ar; wurde die Probe erst in
das Gebiet der festen Loésung iibergefiihrt,
dann % Stunde auf Versuchstemperatur er-
hitzt. Die von der hochsten Temperatur aus-
gehende Kurve, die keinen Haltepunkt mehr
aufwies, ergab die oberste Grenze fiir Ar;. Auf
diese Weise gelang es Ruer und F. Goerens,
die Hysteresis auf 6° zu verkleinern. Die
Gleichgewichtstemperatur 4, ergab sich als
Mittel aus 4c, und Ar; zu 721° Zu einem
dhnlichen Ergebnis gelangte Schneider.
Dieser fand ferner folgende Abhingigkeit
von Ac¢, von der Erhitzungsgeschwindigkeit
in einem Stahl mit 0,89% XKohlenstoff:

Erhitzungsgeschwindigkeit Ac,

°C/sek o°C

Abb. 51. EinfluB der Erhitzungstemperatur 0.01 798
auf dieLage von A7, in einem eutektoidischen ’

Stahl, === 1) Abkiihlungsgeschwindigkeit 0,14 732

=1,19 C/sek (Ofen). =—— 2) Abkiihlungsge- 0.33 744
schwindigkeit = 7,1°C/sek (Luft). ---- ’

[R. Ruer und F. Goerens(3)]. 3,6 748

Nicht nur die Abkiihlungsgeschwindigkeit beeinfluBt die Lage von Ar,, auch
die Temperatur, auf die das Probematerial vor Aufnahme der Abkiihlungs-
kurve erhitzt wurde, {ibt einen EinfluB aus. Abb. 51 zeigt entsprechende Er-
gebnisse von Ruer und F. Goerens sowie von Schneider. Die Ergebnisse
Schneiders beziehen sich auf zwei verschiedene Abkiihlungsgeschwindigkeiten.
Bei langsamer und bei rascher Abkiithlung sinkt mit steigender Erhitzungs-
temperatur der Perlitpunkt, und zwar rascher im letzteren als im ersteren Falle.
Man erklart diese Tatsache durch die Annahme, daB bei der Erhitzung iiber
Ac, noch ungeldste Zementitkeime zuriickbleiben, die dann bei der Abkiihlung
den Anstofl zur Perlitbildung geben und daher die Unterkithlung mehr oder
weniger verhindern. Je hoher die Erhitzungstemperatur, um so weniger Zementit-
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keime bleiben zuriick, um so gréBer ist die Neigung zur Unterkiihlung und um
so niedriger liegt die Temperatur des Perlitpunktes.

Die Temperatur des Beginns der Ferritausscheidung ist von der Erhit-
zungstemperatur unabhingig, dagegen wohl stark unterkiihlbar, so daf die
z. B. auf thermischem Wege mit einer Abkiihlungsgeschwindigkeit von wenigen
hundertstel °C/sek ermittelten Arg-Punkte noch unter der Gleichgewichtstempe-
ratur liegen. Da im allgemeinen die Uberhitzung ein geringeres AusmaB besitzt
als die Unterkiihlung, sollte bei der Ermittlung von Gleichgewichtstemperaturen
die Ac-Temperatur stirker beriicksichtigt werden als die Ar-Temperatur.

Es bleibt zu untersuchen, welchen Einfluf die Abkiihlungsgeschwindigkeit

und die Erhitzungstemperatur auf das Gefiige der Eisen-Kohlenstofflegierungen
ausiiben, wenngleich diese Frage in das Gebiet der Warmebehandlungslehre
und der Theorie der Stahlhértung gehért, wo sie daher noch eingehend im Zu-
sammenhang mit den entsprechenden Anderungen der technischen Eigenschaften
zur Sprache kommen soll. Hier sei lediglich die Ausbildungsform des Per-
lits besprochen. Die bisher erwihnte lamellare
Form ist durchaus nicht immer zu beobachten.
Sie entspricht auch nicht dem strukturellen Gleich-
gewicht. Diesem kommt vielmehr statt der la-
mellaren oder streifigen die globulare oder kérnige
zu, wie sie in Abb. 52 dargestellt ist. Anstatt,
rdumlich gedacht, in Form von Lamellen oder
Platten auszukristallisieren, tritt der Zementit
hier in Kugelform auf.

F. Korber und W. Koster (2) haben auf
Grund der Schrifttumsangaben die Bildungsbe-
dingungen des kérnigen Zementits behandelt. Zur
Erzeugung von kornigem Zementit sind vier Mog- Abb- 32. Korniger Zementit, Atzung IL,
lichkeiten vorhanden:

1. sehr langsames Durchschreiten der A,-Gleichgewichtstemperatur;

2. kurzes Uberschreiten von Ac¢, mit nachfolgender langsamer Abkiihlung
unter Ar, oder mehrmalige Wiederholung dieses Verfahrens (Pendelgliihung);

3. langzeitiges Glithen kurz unterhalb der 4,-Gleichgewichtstemperatur;

4. Anlassen abgeschreckter Stéhle.

Bei den {iiblichen Abkiihlungsgeschwindigkeiten liegt die Ar;-Temperatur
unterhalb der Gleichgewichtstemperatur. Diese letztere ist dadurch gekenn-
zeichnet, dafl bei ihr die Bildungs- und Auflésungsgeschwindigkeit des Eutek-
toides Perlit gleich Null ist. Mit der Entfernung von der Gleichgewichtstempera-
tur wachst bei der Abkithlung die Umsetzungsgeschwindigkeit zunéchst langsam,
und schlieBlich findet bei Ar, ein starker Anstieg statt. Unterkiihlter Austenit
zerfallt daher bei Ar, spontan zu streifigem Perlit. In dem Gebiet der geringen
Umsetzungsgeschwindigkeit kurz unterhalb der Gleichgewichtstemperatur ent-
steht dagegen der dem Gefiigegleichgewicht angeniherte Zustand, der kdrnige
Zementit. Um ihn zu erzeugen, mull man also eine Unterkithlung des Austenits
vermeiden, d. h. die Moglichkeit 1 ausnutzen, bei der die Entstehung von Zemen-
titkeimen kurz unterhalb der Gleichgewichtstemperatur begiinstigt und so eine
Ubersittigung des Austenits vermieden wird. Letzteres wird noch besser erreicht

4%
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durch kurzes Erhitzen bis kurz oberhalb Ac; (2. Moglichkeit). Hierbei bleiben
Zementitkeime ungeldst, die bei der anschlieBenden, langsamen Abkiihlung all-
méhlich weiterwachsen und eine Entmischung ohne Unterkiihlung férdern.

Nach. den Moglichkeiten 3 und 4 entsteht kérniger Zementit ohne Uber-
schreitung der Perlitlinie. Die Zementitlamellen ballen sich bei hinreichend
hoher Temperatur unter der Einwirkung der Oberflichenenergie zu Kugeln zu-
sammen, die sich ihrerseits auf dem Wege der Diffusion vergréBern. Letzteres
geschieht vorwiegend beim Anlassen gehérteter Stahle, in denen der Zementit
zunédchst in ultramikroskopischer Verteilung vorliegt.

Das Koagulieren eines im lamellaren Zustande vorliegenden Perlits wird
beférdert durch eine der Erhitzung unter Ac, vorangehende Zertriimmerung
oder sogar lediglich Verformung der Lamellen, wie sie etwa das Walzen, Schmie-
den, Pressen, Ziehen in der Wiarme oder Kilte darstellt.

Der Lamellenabstand des Perlits ist in erster Linie von der Abkiithlungs-
geschwindigkeit, d. h. insbesondere von der Geschwindigkeit abhéngig, mit der

Abb. 53. Sorbit mit feinlamellarem Perlit, Atzung II, Abb. 54. Troostit und Martensit, Atzung 1I,
% 300. % 300.

Ary durchlaufen wird. Je nach dieser finden wir daher, daB in den Kohlenstoff-
stahlen diese Abstinde in den weitesten Grenzen schwanken kénnen. Wenn
nach der Seite kleinster Abkiithlungsgeschwindigkeiten der kérnige Zementit die
Grenze bildet, so ist es nach der anderen Seite ein Gefiige, bei dem selbst
unter stirkster VergroBerung eine Auflésung des Perlits nicht mehr méglich ist.
Diese bei hoheren Abkiithlungsgeschwindigkeiten erzeugten Gefiigearten heien:

Sorbit*, wenndas Firbungsvermégen mit priméren Atzmitteln zwar noch nicht
so groB ist, daB schon nach kiirzester Atzdauer gleichmaBige Schwirzung erzielt
wird, die Férbung vielmehr noch selektiv ist, und bei starken VergréBerungen noch
innerhalb ein und derselben Korneinheit eine wenn auch nicht auflésbare Diffe-
renzierung herrscht. Abb. 53 ist ein Gemisch von feinlamellarem Perlit und Sorbit;

Troostit**, wenn weder selektive Farbung von Korneinheiten noch diffe-
renzierende Fiarbung der Einheit selbst erfolgt, vielmehr nach kiirzester Atzdauer
tiefschwarze, gleichmiBige Farbung eintritt. Abb. 54 ist Troostit im Gemisch
mit einem spéter zu besprechenden Bestandteile (Martensit).

* Nach dem englischen Forscher Sorby, der die mikroskopische Metalluntersuchung

besonders forderte.
** Nach dem franzésischen Forscher Troost.
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Der Ubergang vom kornigen Zementit zum lamellaren Perlit und von diesem
zum Sorbit und Troostit ist allméhlich, und er vollzieht sich in erster Linie in
Abhéngigkeit von der Abkithlungsgeschwindigkeit. Der niedrigsten entspricht der
kornige Zementit, der héchsten der Troostit, jedoch mit der wichtigen Ein-
schrinkung, daB die Geschwindigkeit keinesfalls das Maf} erreicht, das zum
Hirten, d. h. zur wesentlichen und sprunghaften Steigerung der Hérte, er-
forderlich ist, wobei, wie wir sehen werden, auch die iibrigen Eigenschaften,
wie Magnetismus, elektrische Leitfahigkeit, Dichte und Zerreiflfestigkeit sprung-
hafte Anderungen erleiden. Wihrend man den Sorbit noch als Perlit von ge-
ringstem Lamellenabstand und kleinster Lamellenbreite ansprechen konnte,
ist heute die Auffassung iiber das Wesen des Troostits die, dall er einem Zu-
stand feinster Dispersion des Karbides entspricht.

Es ist klar, daB das Koagulieren des Zementits um so leichter erfolgen wird,
d. h. bei um so niedrigerer Temperatur und in um so kiirzerer Zeit, in je feinerer
Form er von vornherein vorliegt. In der Tat haben Versuche dies bestatigt,
und es ist schon bei verhiltnisméaBig niedrigen Temperaturen (etwa 500—600°)

Abb. 55. Perlit in Abhingigkeit von der Erhitzungstemperatur und vom C-Gehalt (Honda und Saito).
-+ — + — + — lamellarer Perlit und koérniger Zementit, X —- X —- korniger Zementit.

und in kurzer Zeit (weniger als 1 Stunde) moglich, Sorbit und noch leichter
Troostit in kérnigen Zementit umzuwandeln.

Nach den Ausfithrungen iiber den Einflul der Abkiihlungsgeschwindigkeit
auf die Lage von Ar; sowie auf das Gefiige besteht offenbar ein Zusammenhang
zwischen beiden. Je niher 4r; an der Gleichgewichtslage gefunden wird, um so
mehr muB sich das Gefiige dem kérnigen Zementit nihern; je mehr Ar; sich etwa
6600, der tiefsten bisher fiir Ar, erwihnten Temperatur, ndhert, um so mehr
nahert sich das Gefiige dem Troostit.

Die Erhitzungstemperatur iibt nun gemaB Abb. 55 einen dhnlichen Ein-
flufl auf Ar; aus wie die Abkiithlungsgeschwindigkeit, und es ist daher voraus-
zusehen, daf} sie auch auf das Gefiige von éhnlichem EinfluBl sein wird. Dies be-
stitigt die Erfahrung. Je weniger die Erhitzungstemperatur unter sonst gleichen
Bedingungen iiber 4c,; gewahlt wird, um so mehr Zementitreste bleiben ungeldst,
um so grofler ist infolge deren Keimwirkung die Neigung zur Ausbildung eines
Gefliges mit kornigem Zementit. In Abb. 55 ist die Abhéngigkeit der Perlitausbil-
dung von der Erhitzungstemperatur fiir Legierungen mit verschiedenen Kohlen-
stoffgehalten wiedergegeben. ,

Das Temperaturintervall, innerhalb dessen die Erhitzung vorgenommen wer-
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den muB, damit kérniger Zementit gebildet wird, ist bei untereutektoidischen
Legierungen kleiner als bei iibereutektoidischen, und es nimmt allgemein mit
steigendem Kohlenstoffgehalt zu. Dafl die Erhitzungstemperatur an und fiir sich
eine Rolle spielt, erklart sich auch hier aus der Tatsache, daBl mit ihrem An-
wachsen iiber Adc, die ungeldst zuriickbleibenden Zementitkeime immer mehr
abnehmen. Bei iibereutektoidischen Legierungen spielt ferner der iiber Ac,
noch vorhandene proeutektoidische Zementit die Rolle des Kristallisationskeims,
und so erkléirt es sich, daB in solchen Legierungen die Erhitzungstemperatur
besonders hoch sein kann, ohne dal die Bildung von lamellarem Perlit erfolgt*.
Werden die Legierungen auf die der oberen Kurve in Abb. 55 entsprechenden
Temperaturen erhitzt, so erfolgt neben kornigem Zementit die Bildung von
lamellarem Perlit. Mit steigender Temperatur verschwindet der kérnige Zemen-
tit und der Lamellenabstand des lamellaren Perlits wird immer kleiner; das Ge-
fiige nahert sich dem Sorbit, ohne dall aber, wenigstens bei geringen Abkiih-
lungsgeschwindigkeiten, in reinen Eisen-Kohlenstofflegierungen die Troostit-
bildung herbeigefiilhrt werden
kann.

Durch wiederholtes Erhitzen
iibereutektoidischer Stdhle zwi-
schen 4, und 4 ,, ist es moglich,
diese Stéhle in Ferrit und Ze-
mentit zu zerlegen, wobei das
Gefiigebild je nach der Erhit.
zungstemperatur aus einem regel-
losen Gemisch ‘groferer und
kleinerer Zementitkugeln in einer

Abb. 56. Stahl mit 1,5% C, Atzung I1, x 50, zwischen 4, und T eITitgrundmasse besteht, oder,
Ay erhitzt und rasch abgekiihlt [Piwowarsky (1)]. wie Piwow arsky (1) zeigte, sich
nach ofterem Erhitzen zwischen

A,und 4, der groBte Teil des Perlit-Zementits am vorhandenen Zementitnetz-
werk abscheidet. Dieses wird verbreitert, und es bleibt schlieBlich nur im zentralen
Teil der Zellen etwas Perlit zuriick (Abb. 56). Ist dagegen die Abkiihlungsgeschwin-
digkeit im Perlitintervall gentigend klein (bei reinen Eisen-Kohlenstofflegierungen
etwa 0,1°/sek), 80 kann vollkommenes Abflieen des Karbids an das vorhan-
dene Zementitnetzwerk eintreten, wobei jede Spur von Perlitbildung aus-
bleibt (Abb. 57). Zusatz fremder Elemente beeintrichtigt die Diffusionsge-
schwindigkeit des Karbids mehr oder weniger und iibt demnach auch einen
entsprechenden EinfluB auf den Grad der Koagulation aus. So fand Piwo-
warsky, da Phosphor das Zusammenflielen des Karbids nur wenig beein-
trachtigte, Nickel und Silizium eine verstirkte Wirkung in dieser Richtung aus-
itbten, wahrend Chrom das Zusammenballen am stidrksten hinderte. So zeigt

* In ahnlichem Sinne wie ungeloste Karbidteilchen wirkt nach Whiteley (Engineer
Bd. 114 (1922) 8. 753) auch Verformung im Augenblick méglicher Eutektoidbildung auf deren
Verzogerung. So ergaben Stibe aus weichem Kohlenstoffstahl, die kurz unterhalb des wahren
Perlitpunktes um 60° gebogen und darauf abgeschreckt worden waren, an den Stellen stirk-
ster Biegung groBe Perlitfelder, wihrend die nicht deformierten Schenkel der Stibe stets
das Gefiige der festen Losung neben Ferrit zeigten.
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Abb. 58 das Gefiige eines etwa 0,5% Chrom enthaltenden Stahls von im iibrigen
der gleichen chemischen Zusammensetzung und Glithbehandlung wie Abb. 56
und 57. Man beachte die gleiche VergréBerung. Der Zementit ist wohl teilweise
kornig geworden, ohne jedoch zu gréfieren Einheiten zusammengeflossen zu sein.

Aber auch in untereutektoidi-
schen Legierungen gelingt es
nach Piwowarsky, sogenann-
ten Korngrenzenzementit
kiinstlich zu erzeugen unter weit-
gehender Verhinderung eutek-
toidischer  Gefiigeausbildung,
und zwar durch langsame Ab-
kiihlung aus Temperaturgebie-
ten, die wenig unterhalb der
Temperatur des vollkommenen
Verschwindens ungeloster Ze-
mentitkeime liegen, wofern die
Geschwindigkeit der Abkiihlung
im Perlitintervall den Betrag von
etwa 0,015°C/sek nicht iber-
schreitet. Abb. 59 zeigt das Ge-
fiige eines reinen Kohlenstoff-
stahles mit 0,54 % C, der 30 Min.
lang bei 76090 geglitht und darauf
mit 0,015° C/sek abgekiihlt wur-
de. Der grofte Teil des Kohlen-
stoffs liegt als Korngrenzen-
zementit vor in einer Grund-
masse von Ferrit.

Die Abkithlungsgeschwindig-
keit, zweifellos der wichtigste der
betrachteten Einfliisse, beschif-
tigte uns bisher nur, soweit sie
iiber eine gewisse Grenze nicht
hinausging, die 4, bei etwa 660
statt 721° und als Gefiige Sorbit-
Troostit lieferte. Der Einflull
hoherer Abschreckgeschwindig-
keiten wird in den Abschnitten
iiber Stahlhdrtung und Hér-
tungstheorien besprochen.

Abb. 57. Wie 56, jedoch langsam abgekiihlt [Piwowarsky (1)].

Abb. 58. Stahl mit 1,5% C und 0,5% Cr, Atzung II, X 50, be-
handelt wie 57 [Piwowarsky (1)].

Abb. 59. Stahl mit 0,54% C, 30 Minuten bei 760° gegliiht, mit
0,015° Cfsck, Atzung II, X 50 [Piwowarsky (1)].

B. Das System Eisen — elementarer Kohlenstoff. (Stabiles System.)
Graues Roheisen.

Die vorstehenden Ausfithrungen gelten, wie eingangs betont wurde, nur

unter der Voraussetzung, daB der Kohlenstoff in seiner Gesamtheit als Eisen-

karbid Fe;C zugegen ist. Diese Voraussetzung braucht jedoch nicht notwendiger-
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weise zuzutreffen. Das Eisenkarbid ist keine stabile Verbindung. Bei Warme-
zufubhr zersetzt sie sich unter Bildung von Eisen und elementarem Kohlenstoff.
Saniter (I) erhitzte reines, auf iiblichem Wege isoliertes Eisenkarbid Fe,C

und fand:

nach der Erhitzung in einem Kupfergefaichen auf 800° hierauf abgeschreckt, 0,4% Gra-
phit = 6% des Fe,C;
nach der Erhitzung in einem Kupfergefafchen auf 1000°, hierauf abgeschreckt, 0,56 %

Graphit = 8,4% des Fe;C;
nach der Erhitzung in Stickstoffatmosphére auf 1000, hierauf langsam abgekiihlt, 2,45%

Graphit = 36,8% des Fe,C;
nach der Erhitzung in Stickstoffatmosphire auf 1400, hierauf langsam abgekiihlt, 3,05%

Graphit = 45,8% des Fe,C.

Saniter gibt selbst zu, daB sein Préparat nicht sehr rein war. Ruer (2) stellte
fest, daB sein sorgfiltig gereinigtes Praparat, unter LuftabschluBl erhitzt, bei
11129 erst zu 6 und bei 11320 zu 63% zerfallen war. Geringe Unterschiede in der
Herstellung und Zusammensetzung {iben nach Ruer einen grofien Einflul aus
auf die Zerfallsgeschwindigkeit. Die Ausscheidung des elementaren Kohlenstoffs
erfolgte nach den Versuchen des gleichen Verfassers, unabhéngig von der Art
der umgebenden Gasatmosphére und ohne daf hierfiir ein Grund angegeben
werden konnte, von der Oberfliche aus. Es ist ferner bemerkenswert, da8 der
Zementit als Gefiigebestandteil erstarrter, reiner Eisen-Kohlenstofflegierungen eine
geringere Zerfallsgeschwindigkeit aufweist als das daraus isolierte reine Karbid.
Reine Eisen-Kohlenstofflegierungen mit 2,5-—4% XKohlenstoff ohne jede Spur
von Graphit lieBen sich bis dicht an ihren Schmelzpunkt erhitzen, ohne daf
Ausscheidung von elementarem Kohlenstoff erfolgte. Honda (I) sowie spiter
Tammann (I) haben auf einem anderen Wege die Frage der Zerlegbarkeit des
Zementits durch Erhitzung untersucht, indem sie die Grofe der magnetischen
Zementitumwandlung vor und nach der Erhitzung feststellten. Nach Honda
ist bereits bei Temperaturen iiber 400° die Zerlegung des Zementits in Eisen
und Kohle durch eine deutliche Verringerung des Magnetometerausschlages bei
210° bemerkbar. Bei lingerem Erhitzen iiber 900° verschwindet der Zementit
bis auf einen geringen Betrag, der auch bei langandauerndem Gliithen bei 10009
nicht mehr zersetzt wird. Im Gegensatz hierzu stellt Tammann bereits nach
finfstindigem Erhitzen des reinen Karbids auf 500° fest, dafl vollstandige Spal-
tung stattgefunden hat.

Die elementare Form des Kohlenstoffs ist unter den Bezeichnungen Graphit
und Temperkohle bekannt. Erstere Form bildet einen wichtigen Bestandteil
des grauen Roheisens und des GuBeisens, letztere des Tempergusses. Auch die
elementare Form des Kohlenstoffs ist im fliissigen Eisen und zu einem gewissen
Prozentgehalte auch im festen Eisen 16slich. Einen exakten Ausdruck:findet das
Verhalten von Eisen zu elementarem Kohlenstoff in dem Zustandsdlagramm,
dessen beide Komponenten Eisen und elementarer Kohlenstoff sind. Man unter-
scheidet also zwischen dem System Eisen—FEisenkarbid und Eisen—elementarer
Kohlenstoff. Ersteres wird metastabiles, letzteres stabiles System genannt.
Abb. 32 enthélt die Gleichgewichtslinien beider Systeme, und zwar gehéren die
gestrichelten Linien dem stabilen System an. Beiden Diagrammen gemeinsam
sind die Kurven 4 BC, AH, HJ B, NH, NJ und GOS’, neu hinzugetreten sind
C'D', E'C'F', E'S'" und P'S'K’. Die Bedeutung dieser Linien ist analog der-
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jenigen von CD, ECF, ES und PSK im metastabilen System. Hiernach wire
fiir den Idealfall volliger Gleichgewichtseinstellung im System Fe—C:
C’D’ = primire Abscheidung von elementarem Kohlenstoff. Diese Kohlenstoff-
form tragt die Bezeichnung primérer oder Garschaumgraphit.
E'C’F’ = Erstarrung des Eutektikums p-Mischkristalle 4 Graphit. Der eutektische
Graphit tritt in feinerer Form auf als der Garschaumgraphit.
E’S’ = Ausscheidung von Kohlenstoff in elementarer Form aus den y-Mischkristallen.
Diese Form des elementaren Kohlenstoffs wird Temperkohle genannt.
GOS8’ = Ausscheidung sehr kohlenstoffarmer «-Mischkristalle von der Konzentration
GP.
P’S’K’ = Ausscheidung eines Eutektoides o-Mischkristalle—freier Kohlenstoff.
Uber den Verlauf der Loslichkeitslinie P'Q’ des freien Kohlenstoffs im o-Eisen
liegen noch keine Beobachtungen vor.
Die Konzentrationen besonders ausgezeichneter Punkte sind folgende:
C’ = 4,25% = Kohlenstoffgehalt des Graphiteutektikums. Erstarrungstemperatur 1152°,
E’ = etwa 1,5% = maximale Loslichkeit des elementaren Kohlenstoffs im y-Eisen.
8" = etwa 0,7% = Kohlenstoffgehalt des Eutektoides Ferrit—elementarer Kohlenstoff,
Bildungstemperatur 733°.

Da die Lage der Linie E'S’ selbst noch unsicher ist (s. weiter unten), besteht
auch Unsicherheit beziiglich der Konzentrationen E’ und S'.

Die kristallographische Identitit der einzelnen Formen des elementaren
Kohlenstoffs ist auf réntgenographischem Wege von Wever (4) nachgewiesen
worden. Alle Formen besitzen das bereits von Debye und Scherrer (7, 2) er-
mittelte Raumgitter, ndmlich zwei ineinandergestellte rhomboedrische Gitter,
die in Richtung der trigonalen Achse um ein Drittel von deren Lénge gegen-
einander verschoben sind. Die einzelnen Formen unterscheiden sich lediglich
durch die KristallgréBe. So besitzt nach Wever Graphit aus grauem KEisen
eine TeilchengréBe von 100X 10-8 cm, Temperkohle dagegen nur von 30 bis
50 10-% cm.

Im Gegensatz zu den meisten Kurven des metastabilen Systems ist ein
groBer Teil der Kurven des stabilen Systems nicht auf den iiblichen Wegen
gewonnen worden. Es muBten vielmehr zu ihrer Ermittlung besondere Kunst-
griffe angewendet werden. Hierzu sei folgendes bemerkt. Die eutektische Horizon-
tale E'C'F’ wurde von Ruer und F. Goerens (3) auf Grund der beim wieder-
holten Erhitzen und Abkiithlen (zwischen 1020 und 11659 untereutektischer
reiner Kisen-Kohlenstofflegierungen auftretenden Wéirmetonungen ermittelt.
Beim erstmaligen Erhitzen eines urspriinglich weilen Eisens trat bei 11469
die dem Schmelzpunkt des Ledeburits zugehérige Wirmeténung auf; bei den
folgenden Erhitzungen zeigte sich bei 1153° ein weiterer Wirmeeffekt, der mit
zunehmender Anzahl der Erhitzungen auf Kosten des bei 1146° beobachteten
sich vergréBerte und schlieBlich nur noch allein auftrat. Gleichzeitig war das
urspriinglich weile Eisen in graues iibergegangen und zeigte im Gefuge Graphit-
lamellen in eutektischer Anordnung. Diese Beobachtungen wurden wie folgt
gedeutet: Der auf der ersten Erhitzungskurve bei 11460 liegende Haltepunkt ent-
spricht dem Schmelzen des Zementiteutektikums. Bei der wiederholten Er-
hitzung und Abkiihlung geht dieses allméahlich vollstindig in das Graphiteutekti-
kum iiber. In dem MaBe, in dem dieses geschieht, vermindert sich die Dauer des
dem Schmelzen des Zementiteutektikums entsprechenden Haltepunktes bis zum
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volligen Verschwinden, dafiir erscheint und verstiarkt sich in gleichem Mafe der
bei 1153° liegende Haltepunkt, welcher dem Schmelzen des Graphiteutektikums
entspricht. Tatsichlich zeigten Reguli, die bei der ersten Abkiihlung bereits grau
erstarrt waren, nur einen bei 1153° liegenden Haltepunkt auf der Erhitzungs-
kurve. Als untere Grenze fiir den Schmelzpunkt des stabilen Eutektikums wurde
die hochste, bei 1151° an einem Eisen mit 5% Kohlenstoff beobachtete Erstar-
rungstemperatur angesehen und hieraus als Gleichgewichtstemperatur fiir
Schmelzen und Erstarren das Mittel aus den beiden festgestellten Temperaturen,
d. h. 11529, festgelegt.

Auf Grund der vorstehend beschriebenen Versuche schlieBen Ruer und
F. Goerens und auBerdem H. Hanemann (I), daB die Graphitbildung aus der
flissigen Phase erfolgt. Demgegeniiber weist O. v. Keil (I) darauf hin, daf die
Erstarrung des Eutektikums stets bei 11459 erfolgt, und daB nur der Schmelz-
punkt bei zunehmendem Graphitgehalt bei 1152° liegt. Daraus ist der Schlufl
zu ziehen, daBl die Erstarrung nach dem karbidischen System erfolgt. Diese
letztere Anschauung wird auch auf Grund von Abschreckversuchen von einer
Reihe von Forschern vertreten, die dementsprechend die Graphitbildung nur
auf den Karbidzerfall zuriickfiihren. Es kann nicht geleugnet werden, daf§ bei
Abschreckung der Schmelze karbidische Erstarrung eintritt. Weiterhin wird im
Schrifttum auch die Ansicht vertreten, daB3 die Erstarrung je nach der Graphit-
ausbildung einmal karbidisch mit nachfolgender Zersetzung und das andere Mal
graphitisch erfolgt sei, daB sich also sowohl Graphit als auch Zementit unmittel-
bar aus der Schmelze bilden kénnen. O. v.Keil (I) hat Versuche ausgefiihrt,
um die dargelegten Meinungsverschiedenheiten aufzukldren. Er stellte fest, dagl
die Graphitbildung sowohl aus der fliissigen Phase als auch durch Zersetzung des
Eisenkarbides gleich nach der Erstarrung erfolgen kann. Im ersten Falle,
Graphitbildung unmittelbar aus der Schmelze (Erstarrung bei 11529), wird
nadeliger, im zweiten Falle, Bildung des Zementiteutektikums (Erstarrung bei
11459), feinster, graupeliger Graphit erhalten. '

Die Kurve ¢’ D’ fanden Ruer und Biren (4) dadurch, da sie geschmolzenes
Eisen bei steigenden Temperaturen (1152—2500°) mit iberschiissigem Graphit
bis zur Séttigung erhitzten und alsdann so schnell abschreckten (in einer engen
Metallkokille), da eine Wiederausscheidung des geldsten Graphits als solcher
nicht stattfand. Es zeigte sich iibrigens, daB selbst eine Abkiithlung des die
Schmelze enthaltenden Probierrohres an der Luft auf den Gesamtkohlenstoff-
gehalt der Schmelze keinen EinfluB ausiibte, was bei den Schmelzen iiber 2000° C
insofern von Vorteil war, als die bemerkenswerte Zahflissigkeit dieser Schmelzen
das Abschrecken in engen Kokillen erschwerte. Die Konzentration des Graphit-
eutektikums bei dessen Erstarrungstemperatur (1152°C) wurde durch Extra-
polation der Léslichkeitskurve zu 4,25% C ermittelt, also nur 0,05% unter der
Konzentration des bei 1145° erstarrenden Zementiteutektikums.

Bei der Festlegung der E’S’-Linie wurde so vorgegangen, da der Kohlen-
stoffgehalt reiner Eisen-Kohlenstofflegierungen weitgehend in die Form des
elementaren Kohlenstoffs iiberfiihrt wurde, und sodann Proben unter Aus-
schaltung des Einflusses der Atmosphére lingere Zeit bei Temperaturen zwischen
720 und 1145° gegliiht und dann abgeschreckt wurden. In den abgeschreckten
Proben wurde analytisch die Menge des nicht gelosten Graphits ermittelt. Die
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Differenz gegeniiber dem urspriinglichen Kohlenstoffgehalt ergab alsdann die
Léslichkeit.. Wahrend Charpy (2), Benedicks (3), Thomson (I), Ruer und
Iljin (5) und Ruer und Goerens (3) ein weit geringeres Losungsvermogen des
y-Mischkristalles fur Graphit als fiir Eisenkarbid feststellten, istnach Royston (1),
Gutowsky (I) und Séhnchen und Piwo-

warski (1) kein wesentlicher Unterschied in den

beiden Loslichkeitswerten vorhanden. Obgleich

der neueren Arbeit der beiden letztgenannten

erhohte Bedeutung und Wahrscheinlichkeit bei-

zumessen ist, ist doch die Lage der Linie B’ S’ zur

Zeit noch als unsicher anzusehen.

Der Nachweis des Zerfalls von y-Eisen in ein
eutektoides Gemenge von Ferrit und Temperkohle
ist Ruer und Biren (4, 6) tatsichlich gelungen,
und zwar auf thermischem Wege, durch Beob-
achtung des Verhaltens des Perlits bei wieder-
holter Erhitzung und Abkiihlung. Die Versuchs-
fiihrung war ganz a‘na‘log der Ermittelung der Abb. 60. Eisen-Kohlenstofflegierung
zwei eutektischen Horizontalen bei 11450 und  ™it3,2% Koblenstoff. Graphitin eutck-
1152° C.

Die Mengenverhiltnisse der einzelnen Gefiigebestandteile lassen sich auch
im stabilen System in der gleichen Weise berechnen, wie das weiter oben fiir das
metastabile System bereits gezeigt worden ist. Voraussetzung hierfir ist, daB
der Erstarrungs- und Erkaltungsvorgang ausschlieBlich nach dem stabilen System
erfolgt. Diese Voraussetzung trifft allerdings fiir reine Eisen-Kohlenstofflegie-
rungen nie in vollem Umfange zu.

Zwar ist es im Gegensatz zur dlteren Auf-
fassung moglich, in reinen, insbesondere sili-
ziumfreien Eisen-Kohlenstofflegierungen die
Erstarrung nach dem stabilen System, zum
mindesten teilweise, zu leiten. Die ungeétzten
Legierungen zeigen dann das Gefige der als
Beispiel in Abb. 60 dargestellten reinen Eisen-

Kohlenstofflegierung mit 3,2% Kohlenstoff.
Zwischen den primiren (weiflen) Mischkri-
stallen treten die feinen, auf dem ungeétzten
Schliff schwarz erscheinenden Graphitblatt-
chen in eutektischer Anordnung auf. Indessen 4y, 61. Wie 60, jedoch Atzung TI, x 150.
gelingt es nicht, wie erwidhnt, den Zerfall der
Mischkristalle nach dem stabilen System zu leiten. Ware dies némlich in der
Probe Abb. 60 der Fall gewesen, so miite man auch auf der ungeétzten Schliff-
fliche die Temperkohle erkennen kénnen. Das ist aber nicht der Fall, und
beim sekunddren Atzen findet man gemiB Abb. 61, daB die Mischkristalle
nach dem metastabilen System zerfallen sind. In der Tat besteht das Gefiige
aus eutektischen Graphitlamellen, wenig Ferrit zwischen diesen und im
iibrigen aus einem vorwiegend sorbitischen Perlit. Die tibereutektischen Legie-
rungen enthalten den Graphit in zwei Formen, némlich den primér abgeschie-
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denen oder Garschaumgraphit* und den eutektischen Graphit, wie in Abb. 60.

P. Goerens** berichtet itber einen solchen Fall. Abb. 62 ist eine verkleinerte

Wiedergabe des Bildes. Der Schliff war ungedtzt. Die Erkaltung unterhalb

E'C'F' dirfte sich auch hier im wesentlichen nach dem metastabilen System
vollzogen haben.

Die technischen Roh-

eisensorten gehoren, so-

weit sie Graphit enthalten,

stets sowohl dem stabilen

wie dem metastabilen Sy-

stem an. Neben den Gra-

phitlamellen findet sich auf

den geitzten Schliffen je

nach den Erstarrungs- und

Erkaltungsverhaltnissen

eine verschiedenartig auf-

gebaute Grundmasse, ohne

daB es heute schon mog-

lich wire, die exakten Be-

ziehungen zwischen der

Natur der Grundmasse und

den erwahnten Verhalt-

nissen anzugeben. Wir

wissen lediglich aus der

Abb. 62. Eisen-KohlensttiffligiemrIl% mi: 7% C, Garschaumgraphit ~ Erfahrung, da8 die Grund-
hiteutektikum. itzt, % 20 (P. G .
und- Graphiteutektikum. Ungeitzt, X 20 ( oerens) masse bestehen kann aus:

Zementit 4 Perlit in wechselndem Verhaltnis,
ausschlieBlich Perlit,

Ferrit -+ Perlit in wechselndem Verhaltnis,
selten ausschlieBlich Ferrit,

und kénnen demzufolge sagen: ein graphithaltiges Roheisen besteht aus:
Graphit + Stahl wechselnden Kohlenstoffgehaltes.

Hierbei kennzeichnet der analytisch ermittelte Gehalt an gebundenem Kohlen-
stoff die Art des Stahles, der nach obigem selten reines Eisen, fast immer
entweder untereutektoidisch, eutektoidisch oder iibereutektoidisch ist. Der
analytisch ermittelte Graphitgehalt ist zwar ein MaBstab fiir die am Aufbau
beteiligten Graphitmengen, jedoeh kein Anhalt fir die Zahl, GroBe, Form
und Verteilung der Graphitblatter. Diese praktisch wichtigen Verhéltnisse ver-

* Die Bezeichnung stammt aus dem GieBereiwesen. Man beobachtet mitunter, daB
Graphitteilchen in groBen Mengen auf dem Eisen schwimmen bzw. aus dem Eisen heraus-
geschleudert werden und den Raum wie mit einer Staubwolke anfiillen. Das Roheigen ist
dann sehr ,,garschmelzig®, d. h. es enthilt viel Silizium, und die Folge ist, wie spéter ge-
zeigt wird, die Bildung von Garschaumgraphit bei verhaltnismiBig niedrigem Kohlenstoff-
gehalt.

** Met., 1907 S. 137, vgl. Abb. 107. Fiir die Uberlassung eines Teiles des Originaldruck-
stockes wird Herrn Professor Dr. Goerens an dieser Stelle bestens gedankt.
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mag nur die mikroskopische Untersuchung, in groben Ziigen allerdings auch
die Betrachtung des Bruchaussehens, zu kliren. Es bestehen Zusammenhinge
zwischen den erwéhnten Verhdltnissen und der Erstarrungsgeschwindigkeit,
jedoch fehlt noch ein exakter Ausdruck fiir diese Beziehungen. Ihre Tendenz
148t sich allgemein dahin ausdriicken, daf langsame Erstarrung die Bildung
weniger und grofler, rasche dagegen die Bildung vieler und kleiner Graphit-
lamellen hervorruft. Uber die Verteilung wird hierbei nichts ausgesagt, obwohl
auch dieser Punkt recht wichtig ist. Es braucht in der Tat die Verteilung des
Graphits keine gleichméflige zu sein. Im sogenannten melierten Roheisen er-
kennt man bereits auf dem Bruch die Ansammlungen von dunklen, graphit-
haltigen Nestern von angeniherter Kugelform in dem im iibrigen weien Bruch.
(Abbildung siehe Abschnitt HartguB.) Die mikroskopische Untersuchung be-
statigt, daBl in den Nestern tatséchlich ein graphithaltiges System vorliegt im
Gegensatz zum Rest mit ausschlieBlicher Karbidbildung.

C. Physikalische und technologische Eigenschaften.
Mittlere spezifische Wiarme. Nach Levin und Schottky (I) ist die
mittlere spezifische Wéarme von weichen Stéhlen gegeben durch die Formel:
¢pm = 0,11134 4- 0,00455 C.

Hierin ist C der Kohlenstoffgehalt in %. Der Einflul des Kohlenstoffgehaltes
geht aus Abb. 63 hervor. Die Ergebnisse von Levin und Schottky wurden von
Honda (2) bestitigt. Uber den EinfluB einer

Kaltverformung gehen die Versuchsergebnisse 4o | 4==

und Ansichten auseinander. N /,.::;’.—/’_::-.,’;.
Spezifisches Gewicht (Dichte). Nach §*™=F"J-=1=3"

Levin und Dornhecker (2) nimmt die Dichte '%0720 A /"jf'

des Eisens fiir 1% Kohlenstoff bis zu der Grenze g v . PP

von 0,9% Kohlenstoff um 0,045 Einheiten ab. ¥ i

Nach Andrew und Honeyman (I) betrigt die & 477"

Abnahme fiir 1% Kohlenstoff bis zu der Grenze [ .~ '

von 1,8% 0,031 und nach Gumlich () 0,030 q700 7z 4 ¥ 5%

Einheiten fiir den geglihten Zustand. Nach letz- —= Aonlenstoff

terem errechnet sich die Dichte nach der For- Abb. 63. EinfluB des Kohlenstoffs auf
die mittlere spezifische Wirme des Ei-

mel: d =7,876 — 0,030z, worin 2 den C-Gehalt sens [Levin und Schottky (7)].
in Gew.-% bedeutet. Zwiseen o

Der mittlere und wahre Ausdehnungs- - ool ggg::
koeffizient wurde von Driesen (I) bestimmt. D — 11 u. 400°,
Die FErgebnisse sind in den Tabellen 2 und 3 EATIOUUINET- Bl 104
enthalten.

Nach Maurer und Schmidt (2) betragt der mittlere Ausdehnungskoeffizient
zwischen 20—4500
far 0,1 % C 13,86 x 10-¢
» 0,2 %C 13,82 x 10-8
» 0,4 %C 13,62 x 10-%
» 0,75% C 13,55 x 10-8.

Der mittlere Ausdehnungskoeffizient zwischen Raumtemperatur und — 180°
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nimmt proportional dem C-Gehalt ab. Die Anderung durch 1% C betrigt nach
Waggoner (I) — 0,22-10-S.

Die Warmeleitfahigkeit ist héufig untersucht worden. Die Ergebnisse
weichen z. T. stark voneinander ab. Nach Jakob (I) ergeben sich aus den zu-
verldssigsten Arbeiten des Schrifttums fiir die Wirmeleitfahigkeit von Stihlen
mit etwa 0,5% Mn und etwa 0,2% Si in Abhéngigkeit vom Kohlenstoffgehalt
folgende Werte:

Gew.-% C . . ... ... .. 0,1 0,3 0,6 1,0 1,5
A gegliitht cal/cm-.sec-°C. . . . 0,125 0,115 0,105 0,095 0,085
A geschmiedet cal/cm -sec-°C . . 0,115 0,106 0,095 0,080 0,065

Diese Werte sollen um nicht mehr als 10% von den vor-
kommenden Werten abweichen. Fiir Temperaturen oberhalb
300%kann mannach Jak obunabhingig vom C-Gehalt,ohneda8
der Fehler groBer als 4-15% wird, folgende Werte einsetzen:

300—600° : 2 = 0,08; 600—900° : 1 = 0,075.

Eine neuere Arbeit tber die

Wiarmeleitfabhigkeit von  Stahl

stammt von Donaldson (1).

Seine Werte liegen fiir 100° um

5w 75 20 10—15% diber den von Jakob
Gew-% € angegebenen. Nach Donaldson APP-65. Einflus der Aus-

X b_ildungsform des ngen-
Abb. 64. EinfluB des Kohlenstotis ~ Setzt  Kohlenstoff bei kleinen tits auf den elektrischen

A e o and Gehalten die Warmeleitfdhig- hxégefxsrfgngcl[l%fidte(%].
keit stark herab. Weitere Er-
héhung des C-Gehaltes verursacht nur noch geringe Anderungen.

Der elektrische Leitwiderstand wurde von Gumlich (Abb. 64) be-
stimmt. Unterhalb etwa 0,9 % Kohlenstoff wichst der Widerstand mit dem Koh-
lenstoffgehalt rascher an als in den iibereutektoidischen Stdhlen. Gumlich
fithrt den Knick in dem Kurvenzug darauf zuriick, daB in den gegliihten, unter-
eutektoidischen Stdhlen der Ze-

mentit in lamellarer Form, in
den iibereutektoidischen dagegen
auflerdem auch in Form von Kor-
nern vorlag. Die Ergebnisse von
Gumlich sind in Ubereinstim-

mung mit denen von Stablein (7). - oottt .
. Abb. 66. Einflu ohlenstoff auf Remanenz un oer-
BardenheuerundSchmidt(Z) influly von

zitivkraft [Cheney (1)].
haben den EinfluB der Ausbil-
dungsform des Zementits geglithter Stahle auf den elektrischen Widerstand
bestétigt (Abb. 65).

Magnetische Eigenschaften. Die Anderung von Remanenz und Koerzi-
tivkraft mit dem Kohlenstoffgehalt wurde von Cheney (I) an sehr reinen Le-
gierungen bestimmt, die oberhalb 4c¢; im Vakuum gegliiht und langsam abge-
kiihlt worden waren. Die Ergebnisse sind in Abb. 66 dargestellt. Die Werte der
Remanenz schwanken, was auch Gumlich bestatigte.
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Nach Yensen (2) fillt die Koerzitivkraft von Eisen hohen Reinheitsgrades
unterhalb 0,008% Kohlenstoff weit stirker ab als oberhalb. Sie betrigt

bei 0,006% C etwa 0,42 Oersted
., 0,004%C , 033
,» 0,002%C ,, 0,16

und fiir 0% C ergibt die Extrapolation eine
Koerzitivkraft von 0 Oersted.

Die magnetische Sattigung ergibt sich nach
Gumlich bei untereutektoidischen, perlitischen
Stahlen nach der Gleichung:

4nJ, = 21620 — 1580 p,

bei ubereutektoidischen, perlitischen Stihlen
nach der Gleichung

47ds = 20100 — 930 (p — 0,96).

: . . o
Abb. 67, Festigkeitseigenschaften des ge- P bedeutet in beiden Glelc}lungen Gew.- %
gliihten Kohlenstoffstahles in Abhingig- Kohlenstoff.

felt, vom Kohlenstoffgehalt’ Die Harte von Kohlenstoffstahlen steigt

mit dem C-Gehalt linear an. Legt man fiir Elektrolyteisen eine Brinellhdrte von

60kg/mm? zugrunde, so betréigt der Hirteanstieg etwa 19—20 kg/mm? fiir je 0,1 % C.

Die Festigkeitseigenschaften und die spezifische Schlagarbeit

sind fiir warmverarbeitete und dann gegliihte Kohlenstoffstihle in Abb. 67
wiedergegeben 1.

Abb. 68 zeigt die Festigkeitseigen-
schaften von nicht verarbeitetem,
aber geglithtem Stahlformgufl nach
Oberhoffer(3), Abb. 69 die Harte
und spezifische Schlagarbeit fiir
das gleiche Material, dessen Zu-
sammensetzung aus der folgenden
Tabelle hervorgeht.

%C|%Mn |%Si| %P |%S8

0,11 | 0,60 | 0,40 | 0,030 | 0,035
0,23 | 0,98 | 0,38 |0,042 | 0,038
0,26 { 0,80 | 0,25 | 0,024 | 0,030
0,40 [ 0,11 | 0,21 {0,027 | 0,039
0,46 | 0,92 | 0,20 | 0,041 | 0,042
0,53 | 0,79 | 0,25 |0,027 | 0,036
0,69 | 1,03 | 0,25 | 0,021 | 0,022
0,86 | 0,90 | 0,27 | 0,016 | 0,028

Der Elastizitdtsmodul ist nach

P. Goerens (I) bis 0,8% C vom

A oien von gestiniom Stamitormgu (Overnaiis . [cohlenstoffgehalt unabhéngig. Nach

Honda und Hashimoto (3) sowie

Honda und Yamada (4) dagegen nimmt er mit steigendem C-Gehalt ab. Die
Abnahme soll bei 1,5% C 4—5% betragen.

1 Entnommen aus dem Werkstoffhandbuch Stahl u. Eisen 1927.
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Die Kohlenstoffstihle sind zum Teil genormt. Es sei verwiesen auf DIN 1611,
DIN 1661 und DIN 1681.

Die Dauerstandfestigkeit des Stahles wird behandelt in dem Abschnitt:
EinfluB der Temperatur auf die Eigenschaften des Stahles.

Die Biege-Wechsel-Festigkeit von Stahl im geschmiedeten Zustand
bei Raumtemperatur ergibt sich zu etwa

0,47-05 bzw. 0,16-H bzw. 0,28(cy —o0jp).

oy =Streckgrenze, o, —Zugfestigkeit beim normalenZugversuch, H=Brinellharte.

Die rechnungsmiBig aus dem Zugversuch abgeleitete Biege-Wechsel-Festig-
keit kann um 20% von der versuchsméBig bestimmten abweichen. Fir weiche
Stihle gelten im allgemei-
nenhghereVerhaltniszahlen
als fiir hartere.

Fir Zug-Druck-Bean-
spruchung ist die Wechsel-
festigkeit etwa 0,6 bis 1,0-
mal, far Verdrehungsbe-
anspruchung 0,55—0,7 mal
so groB wie die fur Bie-
gungsbeanspruchung.

DieUrsprungsfestig-
keit betragt angendhert
das 1,5—2fache der Wech-
selfestigkeit.

Bei Dauerschlag-
biegeversuchen héangt
die ertragene Zahl von
Schlidgen gleicher Stérke
von der Hohe der Streck-
grenze ab. . i o

Unter der Vorausset- Abb. 69. EinfluB desS gﬁ?ffﬁiﬁ? Ez,(x)llfelr{hagftfséru(g;l] 'Schlagfestlgkew von
zung zweckmiafBiger Be-
handlung geht die Warmbildsamkeit oder Schmiedbarkeit erst bei etwa
2—2,5% Kohlenstoff verloren.

Ein zahlenméBiger Ausdruck fiir die Kaltbildsamkeit ist die Querschnitts-
verminderung bis zum Bruch beim ZiehprozeB, jedoch nur unter der Voraus-
setzung gleicher Bedingungen beziiglich der Anzahl der Ziige und der Quer-
schnittsverminderung pro Zug. Hieriiber teilt P. Goerens (I) folgende unter
annahernd gleichen Bedingungen erhaltenen Zahlen mit:

Die Priifung der Tiefziehfahig- -

. . . Querschnitts-
keit von Blechen geschieht mit dem  Urspriinglicher % Kokl verminderung
Erichsen-PriiferoderihnlichenEin- ~ Querschnitt ® stoff | desbiszurBruch-
richtungen. Fir Gegenstinde, die m mm &r enf;at%;zizlgsenen
eine grofe Plastizitat im kalten Zu-

[

stande besitzen sollen, wiahlt man g;’g 8’51,) gg’gof’
5 'y »d /0

den Kohlenstoffgehalt mdoglichst 22,06 0.8 67,5 %

Oberhoffer, Techn. Kisen, 3. Aufl. 5
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niedrig. Draht fiir Feinzug soll 0,06—0,07% enthalten. Uber den Kohlenstoff-
gehalt des Stanzbleches sind die Ansichten geteilt. Wahrend manche Fachleute
den fiir Feinzugdraht genannten Gehalt empfehlen, sind andere der Ansicht, der
Kohlenstoffgehalt miisse héher, und zwar 0,09—0,12% sein. Letztere begriinden
dies damit, daf} die Festigkeit den hohen Beanspruchungen beim Stanzen ent-
sprechend nicht zu niedrig sein diirfe.

Der Wert der Angaben iiber die Feuerschweillbarkeit hingt in hohem Mafe
von der Art der Schweiliprobe ab. Die Schweillung soll in der Weise vorgenommen
werden, daf die zu verschweilenden Enden auf Weiiglut gebracht, zusammen-
gelegt und mit kriftigen Hammerschligen bearbeitet werden. In der Regel
gelingt die Schweiflung bis zu einem Kohlenstoffgehalt von 0,5%, jedoch ist
dieser Gehalt kein genaues MafB fiir die SchweiBbarkeit, weil in der Schwei3-
hitze eine sehr schnelle Entkohlung der Oberfliche eintritt, also in Wirklichkeit
stets ein kohlenstoffirmeres Eisen zur VerschweiBung gelangt. Zur Verfliissigung
der Oxyde gibt man zweckméfBig etwas Sand auf die zu verschweiBende Ober-
fliche. SchweiBpulver dienen auBler zu dem vorgenannten Zwecke der Ver-
fliissigung der Oxyde auch noch zum Schutz gegen Oxydation.

Die iiberragende Bedeutung des Kohlenstoffs fiir die Eigenschaften des
Stahles wird noch dadurch erhoht, daB die Gegenwart des Kohlenstoffs die Mog-
lichkeit des Hértens und Vergiitens, und damit eine weitere Beherrschung der
Eigenschaften des schmiedbaren Eisens innerhalb weitester Grenzen ermdoglicht.

Uber Verwendung von schmiedbaren Eisensorten mit Kohlenstoff als Grund-
bestandteil (Kohlenstoffstihle) orientiert die auf Vollstandigkeit keinen Anspruch
erhebende Tabelle 4. Vgl. ferner im Abschnitt Héirten und Anlassen die Zu-
sammenstellung iber Verwendungszweck von Werkzeugstihlen.

5. Eisen und Silizium.
A. Das Zweistoffsystem Eisen-Silizium.

Das System Eisen-Silizium ist wiederholt Gegenstand eingehender Unter-
suchungen gewesen. Es kommen hier die Arbeiten folgender Forscher in Betracht:
Guertler und Tammann (I), Sanfourche (1), Ruer und Klesper (7),
Murakami (I), Lowzov (1), Baker (I), Phragmén (1, 2), Oberhoffer und
Heger (4), Kurnakow und Urasow (I), Wever und Giani (5§), Bamberger,
Einerl und NuBlbaum (), Esser und Oberhoffer (5), Kérber (3), Ober-
hoffer und Kreutzer (5), Haughton und Maurice L. Becker (I). Auf Grund
der bis heute vorliegenden Ergebnisse konnen die Gleichgewichtsverhiltnisse des
bindren Zustandsschaubildes Eisen-Silizium als im wesentlichen geklirt ange-
sehen werden mit Ausnahme des Bereiches um 50% Silizium.

In Abb. 70 ist das Zustandsschaubild der reinen Eisen-Siliziumlegierungen
dargestellt. Danach l6sen sich Silizium und Eisen im fliissigen Zustande in allen
Verhiltnissen. Im festen Zustande findet Mischkristallbildung statt bis zu einem
Gehalt von 18% Si bei 1205°. Mit sinkender Temperatur sinkt die Sattigungs-
konzentration des «-Mischkristalles an Silizium bis auf 16,8% bei Zimmer-
temperatur. Der Kurvenast AC entspricht dem Beginn, AE dem Ende der
Mischkristallbildung. Langs des Astes C'D R beginnt die Ausscheidung der Ver-
bindung FeSi mit 33,7% 8i, deren Schmelzpunkt etwa zwischen 1410° und 1435°

5%
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liegt. Die experimentellen Ergebnisse sind beziiglich der Temperaturlage nicht

ganz einheitlich. Auf der bei 1205° verlaufenden Horizontalen erstarrt ein Eutek-

tikum von gesittigten «-Mischkristallen und der Verbindung FeSi; die Kon-

zentration des Punktes C' betrigt 22,5% Si. Die Kristallisationsvorgéinge bei

hoheren Siliziumgehalten sind unter Beriicksichtigung der von Phragmén auf

réntgenographischem Wege einwandfrei nachgewiesenen Verbindung FeSi, unter

Annahme eines offenen Maximums dargestellt, wobei dieser Verbindung ein

beschrinktes Losungsvermogen sowohl fiir Eisen als auch fiir Silizium zugespro-

chen wird. Die neueren Unter-

suchungen von Haughton und

Becker ergaben ein Silizid

etwa der Zusammensetzung

Fe,Si;, dessen Existenzgebiet

zwischen 53,5 und 56,0% Si

liegen soll. Es ist jedoch auf

Grund der Phragménschen

Untersuchungen  wahrschein-

licher, dafl die Verbindung in

ibrer Zusammensetzung etwa

FeSi, entspricht. Im Punkte B

erstarrt einheitlich ein zweites

Eutektikum, das sich aus der

Verbindung FeSi und der Phase

FeSi, zusammensetzt und ent-

sprechend im Punkte X ein

drittes Eutektikum, das aufge-

baut wird, wiederum aus der

Phase FeSi, undreinem Silizium.

Ob im iibrigen reines Silizium

Eisen in fester Losung zu halten

vermag, ist nicht eindeutig ent-

schieden. Im vorliegenden Zu-

standsschaubild ist angenom-

men worden, daf keine Loslich-

keit besteht. Léngs des Kurven-

: astes ZX scheidet sich aus der

Schmelze reines Silizium aus. Die eutektischen Horizontalen durch R bzw. X

haben notwendigerweise eine verschiedene Temperaturlage, jedoch ist der Unter-
schied als gering anzusehen.

Die iibrigen Gleichgewichtslinien des Zustandsschaubildes entsprechen den
Umwandlungen der Eisen-Siliziumlegierungen im festen Zustande. Ausgehend
von den prinzipiell {ibereinstimmenden Versuchen von Ruer und Klesper und
Sanfourche, wonach die vom Punkte N ausgehende d—jp-Umwandlung sehr
rasch mit steigendem Si-Gehalt absinkt, und ferner nach Baker und Sanfourche
die von @ ausgehende a—y-Umwandlung ansteigt, konnten Esser und Ober-
hoffer wie auch Wever und Giani den Stabilitdtsbereich des y-Eisens mit
steigendem Si-Gehalt abgrenzen. Die sich hierbei ergebenden Gleichgewichts-
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verhiltnisse sind von Oberhoffer und Kreutzer auf rontgenographischem
Wege bestitigt worden. Danach muf} also angenommen werden, da3 oberhalb
2,5% Si die A;- und die 4,-Umwandlung unmittelbar ineinander iibergehen.
Von Wever und Giani wurde als Grenzkonzentration fiir das abgeschniirte
y-Gebiet 1,85% Si gefunden. Der niedrigere Wert ist wahrscheinlich auf einen
geringeren Kohlenstoffgehalt zuriickzufithren. Unterhalb einer Si-Konzentration
von 2,2% bildet sich beim Erhitzen die y-Phase, wihrend im Konzentrations-
bereich zwischen 2,2 und 2,5% Si der «- und y-Mischkristall nebeneinander be-
stindig sind. Fir das Verschwinden des y-Feldes oberhalb eines Si-Gehaltes
von 2,5% spricht ferner die Tatsache, dafl Oberhoffer und Heger bei der Heil3-
dtzung einer 4 %igen Eisen-Siliziumlegierung im Temperaturgebiet von 1000 bis
1200° das typische Gefiige des y-Eisens, insbesondere die Zwillingsstreifung, nicht
beobachten konnten. AuBerdem zeigen derartige Legierungen keine a-Aderung,
die als Kennzeichen einer stattgefundenen (y—«-)Umwandlung anzusehen
ist. Das Ende der ferromagnetischen Umwandlung der o-Phase des Eisens
ist beim Erhitzen lings MO praktisch erreicht. Die im Konzentrationsintervall
von 18—33,7% Si bei 1020° sich abspielende Umwandlung, die auf thermi-
schem Wege zuerst von Sanfourche beobachtet wurde und von Kurnakow
und Urasow, Murakami und Haughton und Becker bestitigt werden
konnte, ist nach Murakami gekennzeichnet durch eine Umsetzung des Si-
reichen «-Mischkristalles mit FeSi zu einer neuen Eisen-Siliziumverbindung Fe,Si,,
zu deren Bildung jedoch langsamste Abkithlung vorausgesetzt werden mulB.
Die schon frither von G. de Chalmot () und W. Pick (I) in langsam abge-
kiihlten Schmelzen mit 25—28% Si beobachteten oktaedrischen Kristalle der
Zusammensetzung FeySi, sprechen fiir die Richtigkeit der Murakamischen Deu-
tung. Ebenso konnte Phragmén aus Debye-Scherrer-Aufnahmen das Vorhanden-
sein einer neuen Verbindung mit geringerem Si-Gehalt als 33,7% ableiten, deren
Zusammensetzung er auf Grund mikroskopischer Untersuchungen zu 21—22% Si
angibt. Aus den Abschreckversuchen folgert Phragmén fiir dieses Eisensilizid
eine Bildungstemperatur von etwa 1000°. Der Kurvenzug M°—0° bei 82° stellt
eine der ferromagnetischen Umwandlung des reinen Eisens dhnliche Umwandlung
der Verbindung Fe,Si, dar.

Als charakteristisch fiir das binire System FEisen-Silizium haben wir somit
das Vorhandensein dreier Silizide: Fe,Si,, FeSi und FeSi, als gesichert anzu-
nehmen. Siamtliche Silizide besitzen eine grofle Hérte und sind dullerst sprode.
Die erstgenannte Verbindung, deren Feinbau noch nicht ermittelt werden konnte,
ist gegen alle Sduren auBer FluBsiure, jedoch nicht gegen heiBle konzentrierte
Laugen, bestindig. Auch von Kénigswasser wird sie nach Honigschmidt (1)
allmihlich zersetzt. Das tetraedrisch kristallisierende Monosilizid FeSi wird von
Sauren auBer FluBsiure und von Alkalihydratlésungen nicht angegriffen. Ebenso
bildet das letzte Silizid mit tetragonalem Feinbau gegen Sduren, kalte verd.
FluBséiure einbegriffen, duBerst widerstandsfahige Kristalle.

B. Das Dreistoffsystem Fe—Fe,C—FeSi.
Dem Studium der Gleichgewichtsverhiltnisse des technisch bedeutsamen
Dreistoffsystems Eisen-Eisenkarbid-Eisensilizid sind in der Vergangen-
heit eine Reihe bemerkenswerter Untersuchungen von Gontermann (1),
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Honda und Murakami (), Kriz und Poboril(Z) und S. Satd (2) gewid-
met worden.

Von der groBten Bedeutung fiir den Ausbau des Dreistoffsystems ist die auf
phasentheoretischen Betrachtungen beruhende Arbeit Scheils (1), der zuerst
die Kristallisationsvorginge in der Eisenecke des Raumdiagramms klar erkannte
und das in Abb. 71 dargestellte Gleichgewichtsschaubild entwarf. Zwar konnte
dieses Diagramm auch durch die spéater durchgefithrten Untersuchungen Satés
nicht in allen Punkten experimentell bestitigt werden, es kann jedoch mit
Sicherheit ausgesagt werden, daf es den tatsichlichen Gleichgewichtsverhilt-
nissen in befriedigender und theoretisch einwandfreier Weise nahekommt.

Abb. 71, Terndres System: Eisen-Eisenkarbid-Eisensilizid [Scheil (1)].
——————— nach Gontermiann und Honda und Murakami. ~~~—»-—— Richtung sinkender Temperatur.

Der durch Scheil erzielte Fortschritt tritt klar zutage, wenn man zum Ver-
gleich die dltere Arbeit von Gontermann heranzieht, die im iibrigen Honda
und Murakami 1924 bestatigt haben wollen, die dariiber hinaus den Verlauf
des terniren Perlitpunktes ermittelten. Er ist im wesentlichen dadurch charakte-
risiert,” dal die Raumkurve des doppeltgesattigten y-Mischkristalles nicht, wie
die letztgenannten Forscher annehmen, iiber £y (vgl. Abb. 71) hinaus in die C-freie
Eisen-Siliziumlegierung mit etwa 16,8% Si (maximale Sittigung des o-Misch-
kristalles an Si) einlduft, sondern in den Endpunkt y eines Vierphasengleich-
gewichtes einmiindet. Es ist leicht einzusehen, dafl dadurch die Widerspriiche
der alteren Gleichgewichtsschaubilder behoben werden.

Das theoretisch Interessante des ternaren Zustandsschaubildes Fe—Si—C,
wie es Abb. 72 fir die Eisenecke rdumlich angibt, liegt in der Kombination
eines Systemes mit offenem y-Feld (Fe—C) mit einem zweiten binédren Zustands-
schaubild mit abgeschlossenem y-Feld (Fe—=Si).
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Der spezielle EinfluBl des Siliziums auf die Konstitution der Eisen-Eisen-
karbidlegierungen, ndmlich die Begiinstigung der grauen Erstarrung, ist die
Ursache dafiir, dal nament-
lich bei hoéheren Si-Gehalten
im Gefiige Graphit auftritt.
Man wird somit dazu gefiihrt,
neben den Gleichgewichts-
kennzeichen einer metastabi-
len Kristallisation diejenigen
einer stabilen festzulegen, wie
es hypothetisch bereits von
Scheil versucht worden ist.

Als experimentell gesichert
diirften in erster Linie die se-
kundiren Kristallisationsvor-
ginge des terndren y-Misch-
kristalls angesehen werden.
Aus Abb. 73, in der zu dem
auller den MeBergebnissen von
Kriz und Gontermann die
von Wiist und Petersen (1)
wie auch die von Gumlich(1)
eingetragen sind, geht hervor,

daB mit zunehmendem Si-Ge-

; ithil.  Abb.72. Raummodell des terndren Systems Eisen-Eisenkarbid-
halt der Beginn der Perlitbil Eisensilizid (Eisenecke) [Scheil (7)].

dung zu hoéheren Tempera-
turen verschoben wird; ebenso wandert die Temperatur des Ledeburiteutekti-
kums (und auch die Temperatur der maximalen Kohlenstoffsattigung im y-Misch-
kristall) zu héheren Tem-
peraturen, wie Abb. 74
zeigt. Die Verschiebung
der Kohlenstoffkonzen-
tration des Perlits und
Ledeburits geben die bei-
den Abb. 75 und 76 wie-
der. In beiden Fillen
nimmt mit zunehmendem
Si-Gehalt die Kohlenstoff-
konzentration ab. Zu er-
wiahnen ist noch, daB in
Abb. 75 die Arbeiten von
Heyes wund Wake-
field (I) Beachtung ge-
funden haben.
Hinsichtlich der ferromagnetischen Umwandlung des o-Mischkristalls findet,
wie Abb. 77 nach Gumlich zeigt, mit zunehmendem Silizium eine betréichtliche
Temperaturerniedrigung statt. Er konnte ferner feststellen, dal der A4,-Punkt
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praktisch hysteresisfrei ist. Wie Abb. 77 erkennen 148t, muB bei einer bestimmten
Si-Konzentration ein Uberschneiden der 4,- und A,-Linie eintreten, da mit zu-

Abb. 75. EinfluB des Siliziums auf den Kohlenstoffgehalt
des Eutektoids (Perlit).

nehmendem Si-Gehalt die 4,-Umwandlung ansteigt, wihrend 4, fallt. Darin
hat man jedoch nichts Besonderes zu sehen, wie Scheil zu Recht betont, denn

Abb. 76. EinfluB des Siliziums auf den
eutektischen Kohlenstoffgehalt.

die ferromagnetische Umwandlung ist eine Eigen-
tiimlichkeit der «-Phase, wihrend bekanntlich
die Perlitumwandlung einen Zerfall des y-Misch-
kristalls darstellt. Aus der unterschiedlichen
Anstiegstendenz der Verschiebung des Perlit-
wie Ledeburitpunktes folgt, daB sich die beiden
Kanten im Raume in einem Punkte  schneiden
miissen, der nach der Scheilschen Auswertung
der MeBergebnisse von Kriz und Poboril bei
9,1% Si und 0,32% C liegt. Im Raummodell
(Abb. 72) erkennt man die Temperaturkonzen-
trationswege sowohl fiir die beginnende per-
litische Erstarrung lings Sy und den Weg des

gesittigten p-Mischkristalls lings Ey. Das dritte Dreiphasengleichgewicht des
reinen Karbidsystems: « (6)-Mischkristall, y-Mischkristall und Schmelze, charak-

terisiert durch den Zustands-
punkt J des reinen Eisen-
karbidsystems, verschiebt sich
mit zunehmendem Si-Gehalt
lings der doppeltgesittigten
Kante Jy. Diesen. Eckpunkt y
haben wir nach der Scheilschen
Auffassung der terniren Kri-
stallisationsvorginge als den
Eckpunkt einer Vierphasen-
flache anzusehen, die bei etwa
1200° liegt. In ihr sind im
Gleichgewicht die Phasen o (d)-
Mischkristall, y-Mischkristall,
Schmelze und Zementit. Das
vierte mogliche Dreiphasen-

gleichgewicht: «-Mischkristall, Schmelze und Zementit kommt von einer héher
gelegenen hypothetischen Vierphasenfliche her, die in Abb. 72 nicht dargestellt
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ist, und miindet in den FEckpunkt o ein. Die Kristallisationsverhiltnisse in
dieser zweiten hoher gelegenen Vierphasenfliche, an der zudem ein Silizid
Anteil hat, sollen hier aufler Betracht bleiben.

Die rdumliche Lage der erstgenannten Vierphasenfliche 148t sich an Hand
der bisher vorliegenden Meflergebnisse nach Scheil mit einiger Wahrscheinlich-
keit angeben. Sie ist zudem in Abb. 71 zur Darstellung gelangt. Die Gleichgewichts-
verhdltnisse in ihr entsprechen einem nonvarianten Gleichgewicht zweiter Art
nach Sahmen (). Sie ist dadurch ausgezeichnet, daBl beim Durchschneiden der
Vierphasenflache keine der am Gleichgewicht teilnehmenden Phasen verschwin-
det, sondern lediglich die Anordnung zu Dreiphasengleichgewichten oberhalb
und unterhalb verschieden ist. Infolgedessen tritt beim Durchgang zu héheren
Temperaturen eine Aufteilung lings der Diagonalen o8 auf, wihrend bei der Ab-
kithlung das Vierphasen-
gleichgewicht langs der
punktiert eingezeichne-
ten Linie y—Fe;C in
die beiden Dreiphasen-
gleichgewichte o (d)-

Mischkristall, -Misch-

kristall und Zementit

sowie  y-Mischkristall,

Schmelze und Zementit

zerfallt. Beziiglich der

Lage der Eckpunkte

kann angenommen wer-

den, daB der Zementit-

punkt in der Nédhe der

Zementitlinie LD des

reinen Eisenkarbid-

systems liegt, da sowohl

Honda und Muraka- Abb. 78. Projektion auf die Seite Eisen-Silizium [Scheil (1)].

mi, wie auch Tam-

mann und Ewig (2) nachweisen konnten, daB das Losungsvermogen des Ze-
mentits fiir Silizium duBerst gering ist. Unsicher ist die Lage von 8, jedoch muf8
dieser Punkt auf der Ledeburitlinie liegen. Die Konzentration des an Zementit
und an Silizium gesattigten y-Punktes ist nach Scheil bereits zu 0,32% C und
9,1% Si angegeben worden. Der Punkt « liegt in der Nihe des bindren Rand-
systems Eisen-Silizium und ist wahrscheinlich von y nicht weit entfernt. Schlie8-
lich ersieht man noch aus der Abb.72 die rdumliche Ausdehnung des Zu-
standsgebietes fiir den homogenen terniren y-Mischkristall. Projiziert man den
Zustandsraum des terniren y-Mischkristalls auf die Seite des reinen Eisen-Silizium-
systems, so erhilt man Abb.78, aus der hervorgeht, wie mit wachsendem
Kohlenstoffgehalt das Existenzgebiet des homogenen Mischkristalls zu hoheren
Si-Gehalten wandert.

Die bereits erwahnten Untersuchungen von Honda und Murakami konnten
ferner zeigen, daB die magnetische Umwandlung des Zementits (4,) bis etwa
5,5% Si beobachtet werden kann. Sie leiten ferner aus ihren Magnetisierungs-
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kurven im Konzentrationsgebiet zwischen 4 und 16% Si eine Verbindung vorerst
unbekannter Zusammensetzung ab, bestehend aus dem Silizid Fe,Si,, Eisen und
Kohlenstoff. Diese Verbindung ist sehr instabil und zerfillt bereits bei 700—1000°
unter Kohlenstoffabscheidung. Dem Studium dieses Silikokarbides ist spiter
ein Beitrag von Sawamura (I) gewidmet worden, auf den hier nur verwiesen sei.

Das Gefiige aller ternidren Eisen-Kohlenstoff-Siliziumlegierungen mit 0 bis
0,8% C und 0 bis 5% Si besteht nach Guillet und Portevin (1) aus Ferrit und
Perlit. Das Silizium ist also in {iberwiegender Menge im Ferrit gel6st und fiihrt
nicht zur Bildung eines neuen Gefiigebestandteiles. Da aber Silizium die Graphit-
bildung begiinstigt, ist selbst bei niedrigem C-Gehalt Temperkohlebildung
moglich.

Charpy und Cornu (3, 4) fanden, daB nach einstiindigem Erhitzen einer Le-
gierung mit 0,14% Kohlenstoff, 3,8% Silizium und 0,35% Mangan auf 800° der
gesamte Kohlenstoff als Temperkohle zugegen war. Da eine solche Legierung
keinen Perlitpunkt mehr besitzt, war diese Behandlung ein Mittel, um auf der

Abkiihlungskurve 4,
von A4, zu unterscheiden.
Der Punkt, der sich
durch die erwidhnte Be-
handlung zum Ver-
schwinden bringen lie8,
muBte offenbar 4, sein.

Beziiglich der Kon-
stitution des Si-haltigen
Roheisens gestattet das
in Abb. 71 dargestellte

terndre Zustandsschau-

Abb.79. EinfluB des Siliziumgehaltes auf das Sittigungsvermédgen des : I
Eisens fiir Kohlenstoff und die Graphitbildung [Wiist und Petersen(I)]. bild . nur beSChra’I’lkte
Schliisse. Das hat seinen

Grund darin, daB Silizium wie kein anderer Stoff die Graphitisierung begiinstigt.
Bereits bei einem Si-Gehalt von 4% ist die Gesamtmenge des Kohlenstoffs als
Graphit zugegen, wie Abb. 79 zeigt.

Die Zerlegung des Karbides durch Silizium nimmt merkwiirdigerweise, wie die
Untersuchungen von Hague und Turner (1), Hatfield (I) und Maurer und
Holtzhausen (3) zeigen konnten, mit zunehmendem Si-Gehalt nicht kontinuier-
lich zu, sondern es besteht ein gewisser kritischer Si-Gehalt, bei dem die
Graphitmenge sprunghaft zunimmt. Dieser kritische Si-Gehalt, der zwischen 1
und etwa 1,6% Silizium liegt, ist zudem von der Gietemperatur abhéingig, und
zwar nimmt er mit zunehmender GieBtemperatur zul. Nicht allein die chemi-
sche Zusammensetzung, sondern auch die Erstarrungsbedingungen beeinflussen
die Graphitbildung. Diese Tatsache ist fiir die praktische Verwendung des Si-
Zusatzes von groBter Bedeutung, indem man dem EinfluB der Erstarrungs-
geschwindigkeit durch Messung des Siliziumzusatzes entsprechend der Wand-
stirke begegnet. Da -Silizium nicht nur die Graphit- und Temperkohlebildung
beeinfluBt, sondern auch die Neigung des Eisenkarbids, durch Erhitzung auf

! Vgl. insbesondere: Piwowarsky: Hochwertiger GrauguB. Berlin: Julius Springer
1929, wo eine eingehende Darstellung des gesamten Graphitisierungsproblems gegeben wird.
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verhéltnismaBig niedrige Temperaturen (800—1000°) zerlegt zu werden, so ist
auch beim Temperprozefl, wo von dieser Tatsache Gebrauch gemacht wird, die
richtige Bemessung des Siliziumgehaltes von grofBter Bedeutung. Letzteres um
so mehr, als hier widersprechende Forderungen sich gegeniiberstehen. Einmal
verlangt man vom Rohgull (Tempergufl vor dem Glithen) vollstiandiges Fehlen
des elementaren Kohlenstoffs, also Erstarrung nach dem metastabilen System,
aber gleichzeitig mufl beim Tempern reichliche Bildung von Temperkohle erfol-
gen. Silizium verhindert ersteres und begiinstigt letzteres. Den richtigen Mittel-
weg bei der Bemessung des Siliziumgehaltes zu finden ist also eine wichtige
Aufgabe.

Abb. 74 und 76 verleihen ferner einer fiir die GieBereitechnik wichtigen Tat-
sache Ausdruck. Der eutektische Punkt C' des Eisen-Kohlenstoffsystems wird,
wie gezeigt worden ist, mit zunehmendem Silizium zu niedrigeren C-Gehalten
verschoben, wobei gleichzeitig die eutektische Temperatur ansteigt. Durch den
Eintritt des Siliziums in das System Eisen-Kohlenstoff wird demnach die eutek-
tische Struktur bei wesentlich niedrigeren Kohlenstoffgehalten erreicht, als in
siliziumfreien Legierungen, oder anders ausgedriickt, es kann ein siliziumhaltiges
GuBeisen bereits tibereutektisch sein bei einem Kohlenstoffgehalt, der im silizium-
freien Eisen untereutektische oder eutektische Struktur bedingt. Es tritt also
iibereutektischer oder Garschaumgraphit auf, dessen grobe Lamellen die Festig-
keitseigenschaften nachteilig beeinflussen und die man daher zu vermeiden
sucht. Auch dieser Umstand ist bei der Bemessung des Siliziumgehaltes zu be-
riicksichtigen.

Stellt man unter gleichbleibenden Bedingungen beziiglich der Zeit und der
Temperatur mit Kohlenstoff gesittigte Eisen-Kohlenstoff-Silizium-Legierungen
her (Wiist und Petersen), so kann man feststellen, daB die von der Schmelze
aufgenommenen Kohlenstoffmengen mit steigendem Siliziumgehalt abnehmen.
Man kann diese Tatsache durch den Satz zum Ausdruck bringen, daB Silizium
das Losungsvermogen des Eisens fiir Kohlenstoff erniedrigt. Die hierauf beziig-
lichen Ergebnisse von Wiist und Petersen lassen sich in folgende Formel
fassen:

In derselben Richtung liegen die Untersuchungen von Schichtel und Piwo-
warsky (1), welche die Verschiebung der Linie ¢’ D’ des Eisen-Kohlenstoffdia-
gramms durch Zusétze von Silizium (sowie Phosphor und Nickel) ermitteln.

C. Physikalische und technologische Eigenschaften.

Der giinstige EinfluBl des Siliziums auf die technologischen Eigen-
schaften des Stahles insbesondere auf die Zugfestigkeit, Streckgrenze, Dehnung
und Kontraktion, der, wie Mars (I) im Jahre 1922 zusammenfassend feststellt,
sich bis zu etwa 2% Siin einer Steigerung der Bruch- und Proportionalitédtsgrenze
kundtut, ohne dafl das Forménderungsvermdégen, gemessen an Einschniirung und
Dehnung, wesentlich verringert wird, ist bereits frith erkannt worden, ohne daf
zunéchst diese giinstigen Verhéltnisse zur Qualitdtsverbesserung des niedrig
gekohlten Baustahles praktisch ausgenutzt wurden. Der ginstige Einflufl des
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Siliziums auf die Lage der Streckgrenze hat zwar bei hoher gekohlten Stahlen
schon frith Verwendung gefunden, so z. B. bei den Federstdhlen und wahrend
des Krieges, da es an Chrom und Nickel mangelte, zur Herstellung von Infanterie-
schutzschilden. In einer spidteren Untersuchung von Pomp (7) an niedrig ge-
kohlten Si-haltigen Baustéhlen, die in gewalzten Platinen von 11 mm Stérke vor-
lagen, konnte, wie Abb. 80 zeigt, der giinstige Einflul von etwa 1% Si erkannt
werden. ZahlenmiBig ergab sich, da3 der Stahl B mit 1,17% Si und 0,07 % C bei
einer Zugfestigkeit von 47,5 kg/mm? gleichzeitig eine Streckgrenze von 33,4kg/mm?
aufwies; das Verhiltnis von Streckgrenze zu Zugfestigkeit betragt also rd. 70%.

Durch den Si-Zusatz wird die Dehnung von
29,6 % und die Einschniirung mit etwa 71 %
nur unwesentlich verringert.

Auf Veranlassung des Vereins Deutscher
Eisenhiittenleute wurde im Jahre 1926 von
den verschiedensten Materialprufungsstellen
eine eingehende Untersuchung iber die
Eigenschaften des niedrig gekohlten hoch-
siliziumhaltigen Baustahles durchgefiihrt, die
beziiglich der Festigkeitseigenschaften einen
klarenden Abschlu3 brachte!. Die Zusam-
mensetzung der untersuchten Stahle geht
aus Tabelle 5 hervor.

Tabelle 5.

Nl C% [Si% [Mn% [P % | 8% |Ni%

0,10 | 0,89 | 0,66 | 0,039 | 0,026 | 0,12
0,10 | 0,92 | 0,48 | 0,040 | 0,026 | 0,16
0,10 | 1,10 | 0,58 | 0,062 | 0,037 | 0,14
0,11 | 0,67 | 0,56 | 0,043 | 0,037 | 0,20
0,14 | 0,77 | 0,88 | 0,057 | 0,031 | 0,25
0,13 | 0,93 | 0,66 | 0,047 | 0,026 | 0,31

Die durchgefithrten Festigkeitsunter-
suchungen ergaben im Gesamtmittel fiir den
Walzzustand Werte, die in der Tabelle 6
zum Ausdruck kommen.

MO QW

Tabelle 6.

Werk-| C 81 Mn P s im Walz- aus-
stoff | o % % % % zustand | geglitht

A 0,06 | 0,89 | 0,26 | 0,014 [ 0,049

g g,gg %’%57; g,gg g,gii 8,838 Streckgrenze kg/mm?. . . 35,8 31,7

) s e 2

D | 006 | 2339 | 018 | 0010 | 0,016 Zugfestigkeit kg/mm?® . . 51,6 47,0

E | 005 394 | 011 | 0,014 | 0,021 Streckgrenze zu Zugfestig-

F 0,12 | 4,00 | 0,20 { 0,017 | 0,014 keitin % . . . . .. 69,5 67,6
Abb. 80. Die Festigkeitseigenschaften in Ab- Dehnung in % . . . . . 27,9 30,1

héngigkeit vom Siliziumgehalt [Pomp (1)]. Einschniirung in % . . . 63,2 65,8

Es hat sich ferner gezeigt, daB die Festigkeitseigenschaften, insbesondere die
Streckgrenze, in hohem MaBe von der Profilstirke des gewalzten Materials ab-

1 Stahlu. Eisen Bd. 46 (1926) S. 493.
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hingig sind. Der Einfluf} einer Glithbehandlung nach beendigter Formgebung im
Vergleich zum Walzzustand ist nach der angefiihrten kritischen Untersuchung
aus der Tabelle 6 zu ersehen. Daraus kann gefolgert werden, daB die Glithbe-
handlung eine betrachtliche Erweichung mit sich bringt.

Die Veranderung der Hirte wie auch der spez. Schlagarbeit mit zunehmen-
dem Si-Gehalt erkennt man aus den Pompschen Versuchsergebnissen (Abb. 80),
die mit den alteren Befunden von Paglianti (I) und Guillet (&) iibereinstimmen
(s. Abb. 81 und 82). Danach nimmt die Hérte zu, wihrend die spez. Schlagarbeit
bei Zimmertemperatur mit zunehmendem Si-Gehalt stark
abfallt. Im Temperaturgebiet zwischen 50—300 ° C zeigen
die Si-Stahle eine deutliche Zunahme der Kerbzihigkeit,
was fiir die Kaltbehandlung von silizierten Blechen nicht
ohne Vorteil ist.

GroBte praktische Bedeutung hat das Legierungselement
Silizium fir die Dynamo- und Transformatoren-
industrie. Dies hat seinen Grund darin, daB die der
Wechselstrommagnetisierung ausgesetztenferromagnetischen
Werkstoffe bei Si-Zusatz geringere Wattverluste besitzen

Abb. 81, Einflu des Siliziums auf Festigkeitseigenschaften und Hirte von
weichem FluBeisen [Paglianti()].

MafBstab Eigenschaft Abb. 82. EinfluB des Silizi-
b —_— Zugfestigkeit kg/mm?2 ums auf Festigkeitseigen-
b ——— Dehnung % schaften, Hirte und spezifi-
b —+—.—.— Streckgrenze kg/mm? sche Schlagarbeit von Stahl
[ — Hirte (Brinell) mit 0,2 bzw. 0,8% C
b e Kontraktion % [Guillet (2)].

als unlegierte Bleche. Als Richtlinien fiir die heute iiblichen Zusammensetzungen
von Dynamo- und Transformatorenblechen konnen die in Tabelle 7 nach
DIN 6400 mitgeteilten Analysen gelten.

Beziiglich der zulassigen Verlustzahlen der Magnetisierbarkeit und der Alte-
rung mul} auf das DIN-Normblatt 6400 verwiesen werden.

Der Wattverlust ist eine zusammengesetzte GroBe, die sich darstellt als
Summe von magnetischen und elektrischen Verlusten. Die ersteren nennt man
Hysteresisverluste; sie sind dem von einer vollstindigen Magnetisierungs-
schleife umschriebenen Flacheninhalte proportional. Die elektrischen Verluste
oder Wirbelstromverluste sind eine Funktion des elektrischen Leitwiderstan-
des und fernerhin von der Kérperform abhéingig. Nach dem Vorschlage von
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Tabelle 7.
Normenbezeichnung Chemische Zusammensetzung
DIN 6400 C % Si % Mn % P% S %
hochstens hochstens | hochstens

1. Normale Dynamobleche

(Dynamo-A-Bleche). . . . 0,10 0,5—0,8 0,2—0,35 0,04 0,04
2. Schwachlegierte Bleche

(Dynamo-B-Bleche . . . . 0,10 0,9—1,2 0,2—0,35 0,04 0,04
3. Mittelstarklegierte Bleche

(Dynamo-C-Bleche). . . . 0,10 1,8—2,3 0,2—0,3 0,04 0,04
4. Hochlegierte Bleche

(Transformatorenbleche). . 0,08 3,8—4,2 0,1—0,2 0,025 0,025

P. Steinmetz (I, 2) pflegt man die GréBe der Wattverluste bei gegebener Fre-
quenz und Héchstinduktion darzustellen als:

V=Vg+Vy= nBrlﬁgx'v + cBrznax v?,
7 und ¢ werden Steinmetzscher Hysteresis- bzw. Wirbelstromwert genannt.

Die Einfithrung der
silizierten =~ Werkstoffe
gehtauf die Gumlichsche
Beobachtung  zuriick,
wonach dieWirbelstrom-
verluste bei einem Si-
Zusatz von4% auf 0,16
Watt/kg bei 10000 Gaull
Héchstinduktion  und
0,37 Watt/kg bei 15000
GauBl Héchstinduktion

Silizium zuriickgehen. Zieht man
Abb. 83. EinfluB des Siliziums auf die spezifische Schlagarbeit, das spezifische di inh 1
Gewicht und den elektrischen Leitwiderstand [Paglianti()]. ie von Steinhaus ( )
MaBstab Eigenschaft i 1 i
a Spez. Schlagarbeit mkg/cm? fiir ein unlegler‘tes Ble?h
b Spez. Gewicht angegebenen reinen Wir-
¢ ————— Elektr. Widerstand in m/Ohm-mma2.

belstromverlustefiir eine
Hochstinduktion von 10000 GauB zu 1,15 Watt/kg und fiir eine Hochstinduktion
von 15000 GauB zu 2,28 Watt/kg zum Vergleich heran, so tritt die verbessernde
Wirkung des Siliziums deutlich hervor. Die giinstige Einwirkung des Siliziums auf
den Wirbelstromverlust findet ihre Erklirung in der betrdchtlichen Zunahme
des elektrischen Leitwiderstandes mit zunehmendem Si-Gehalt, wie man aus
Abb. 83 erkennt.

Auch beziiglich der Hysteresisverluste wirkt Silizium verbessernd
(s. Abb. 84), und zwar insofern, als sein bei hoheren Temperaturen zur Auswirkung
gelangender graphitisierender EinfluB den magnetisch duBerst schadlichen Ze-
mentit in den magnetisch unschédlichen Graphit iiberfiithrt.

Dariiber hinaus finden sich im Schrifttum zahlreiche Hinweise!, die der
Ermittlung einer giinstigsten Warmebehandlung gewidmet sind. Als Ergebnis
zahlreicher Untersuchungen, von denen die von Y ensen (2), Daeves(I), Eichen-

1 Vgl. F. Wever u. G. Hindrichs (6); in dieser Abhandlung befindet sich eine um-
fassende Schrifttumsiibersicht.



Eisen und Silizium. 79

berg und Oertel (I), von Moos, Oberhoffer und Oertel (Z) und von Moos,
Oertel und Scherer (2) genannt sein mdgen, darf als bewiesen gelten, daf3
zwischen der Verlustziffer und der Korngrofle ein eindeutiger Zusammenhang
derart besteht, dal mit zunehmender Korngrofle die Wattverluste geringer
werden und fiir ein gleichméaBig eingeformtes grobes Korn — bestehend aus
reinem Siliziumferrit — am geringsten sind.

Bei der Glithbehandlung von Dynamo- und Transformatorenblechen hat man,
worauf Daeves (2) zuerst hingewiesen hat, Ubergliithungen zu vermeiden, da
dadurch eine Verschlechterung der Verlustziffern bedingt ist. Die Verschlechte-
rung beruht in folgendem : Durch einen Glithprozel bei 800° gelangt der graphiti-
sierende EinfluBl des Siliziums voll zur Auswirkung. Steigert man die Temperatur

Abb. 84. EinfluB des Siliziums auf dic magnetischen Eigenschaften von weichem FluBstahl [Paglianti(1)].

MaBstab Eigenschaft
a Permeabilitit bei B = 10000
b e Koerzitivkraft bei 8 = 10000
b —e—e—— Wattverluste/kg bei B = 10000, » = 50, 6 = 0,5
¢ ————— Remanenz bei B = 10000
¢ —.e— — Hysteresis Erg/cms3.

bis zu etwa 9009, so geht wegen der Zunahme der Léslichkeit ein Teil Kohlenstoff
in Lésung, der bei folgender Abkiihlung als Perlit ausgeschieden wird. Eine
streifige Perlitausbildung ist ebenso wie der in Losung befindliche Kohlenstoff auf
die GroBe der Wattverluste nachteilig. Kugeliger Zementit wirkt nicht so aus-
gesprochen verschlechternd, jedoch steigen allgemein die Hysteresisverluste mit
zunehmendem Zementitgehalt.

Von den iibrigen Beimengungen, die wir im technischen Eisen vorfinden,
wirken nach Yensen Schwefel und Mangan verschlechternd auf die Hysteresis-
verluste silizierten Materials ein, wihrend Phosphor nur bis zu etwa 0,015% un-
giinstig ist. Ein hoherer P-Gehalt als etwa 0,14% ist ohne nachteiligen Einfluf3.
Nach K. Daeves (2) ist ein Mn-Gehalt von 0,05—0,3% mnicht nachteilig.
W.Eilender und W.Oertel (I) stellen beziiglich gleichzeitiger Anwesenheit von
Sauerstoff und Kohlenstoff fest, dafl die Verlustziffer nicht verschlechtert wird,
wenn die Schmelzfithrung so vorgenommen wird, daf im Rohblock Sauerstoff
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und Kohlenstoff in dquivalenten Mengen vorhanden sind. Danach besteht die
Méglichkeit, daB wihrend der weiteren Fertigung beide Stoffe unter vollsténdiger
Aufzehrung ausreagieren. Es ist jedoch in Anlehnung an die von v. Moos, Oertel
und Scherer gemachte Erfahrung zu beachten, da ein hoher Sauerstoffgehalt
einer gleichmaBig eingeformten Gefiigeausbildung entgegenwirkt, also als schid-
lich anzusehen ist.

Eine weitere Verbesserung der Wattverluste kann nach F. Wever und G.
Hindrichs(6) dann erzielt werden, wenn man die Schmelze iiber den allgemein
iiblichen Grad hinaus zusdtzlich mit Aluminium desoxydiert. Die von diesen
Forschern magnetisch untersuchten Schmelzen enthielten 0,61—4,33% Si,
0,04—3,37% Al, weniger als 0,03% C und etwa 0,1% Mn. Die Proben wurden
nach der Walzung mit gewéhnlichen Transformatorenblechen zusammen in

Kanalsfen bei etwa 880° 3 bis
41, Std. gegliiht. Die Ergeb-
nisse der Wattverlustmessungen
kommen in Abb. 85 zur Dar-
stellung. Man kann daraus eine
beachtenswerte  Verbesserung
" von silizium- und aluminium-
haltigen Stihlen gegeniiber den
reinen Siliziumstéhlen ableiten.
Besonders deutlich wird der
verbessernde EinfluB des Alu-
miniumzusatzes bei niedrigen
Si-Gehalten. Er ist aber auch
bei den Transformatorenblechen
(also h&here Si-Gehalte) noch
gut zu erkennen. Uber einen
gewissen Aluminiumgehalt hin-
auszugehen, verbietet sich, da
damitkeine praktische Verbesse-
rung mehr erzielt werden kann.

Die Ansichten dariiber, ob diec Schmiedbarkeit des Eisens durch Sili-
zium verschlechtert wird, sind geteilt. Zwar haben Hadfield (I) und Guillet (1)
gezeigt, daB erst bei 5% Schwierigkeiten bei der Verarbeitung auftreten, doch
widerspricht dem die an vielen Stellen gemachte Erfahrung, daB weiches, mit
Ferrosilizium siliziertes FluBeisen schlecht schmiedbar ist. Dies fithren u. a.
Ledebur (1) und Mars(I) darauf zuriick, daB der beim Siliziumzusatz im Metall
enthaltene Sauerstoff sich zu Kieselsdure binde, die entweder im Eisen léslich
oder emulsionsartig darin verteilt sei. Wenn aber, wie bei den sauren Stahlher-
stellungsverfahren das Silizium von vornherein als solches zugegen und in Losung
sei oder gleichzeitig mit Mangan, etwa als Silikospiegel, zugegeben werde, so iibe
das Silizium keine nachteilige Wirkung aus. Pourcel! will sogar den direkten
Nachweis der Gegenwart von Kieselsiure durch Verfliichtigung je eines mit Ferro-
silizium und Silikospiegel hergestellten Eisens im Chlorstrom erbracht haben.

1 Siehe Mars: Spezialstahle S.193. 1922,
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Er fand im ersteren Falle einen Riickstand von Kieselsiure, im letzteren da-
gegen keinen Riickstand. Ob der Erklarungsversuch richtig ist oder nicht, Tat-
sache bleibt jedenfalls, daf an manchen Orten ein wahrscheinlich nicht berech-
tigtes MiBtrauen gegen siliziertes Material besteht.

Man vermeidet im allgemeinen auch die Verwendung des silizierten schmied-
baren Eisens zu jenen Zwecken, die eine groBe Kaltbildsamkeit voraussetzen.
Feinzugdraht, Siedershren und Stanzblech werden daher meist ohne Siliziumzu-
satz (unberuhigt) hergestellt.

Aber auch beziiglich der SchweiBbarkeit gilt Ahnliches. So fand Hadfield
als oberste Grenze 0,2%. Ledebur verwirft fiir FluBeisen, das schweiBbar sein
soll, den Siliziumzusatz iiberhaupt, wogegen ein Eisen, dessen Siliziumgehalt
auf ein Abbrechen des Frischvorganges zuriickzufiihren ist, selbst bei verhéltnis-
méaBig hohem Siliziumgehalt noch schweiBbar sein soll. Mit Recht weist aber
Hadfield auf den Widerspruch hin, der zwischen der Gefahrlichkeit eines an-
geblich in Form von Kieselsiure vorhandenen Siliziumgehaltes und der Tatsache
besteht, dafl Sand beim Schweillen von FluBeisen ein wichtiges Hilfsmittel ist.

In einer neueren Untersuchung von H. Grahl (I) konnte eine Grenze der
Schweillbarkeit bis zu 1,35% Si nicht nachgewiesen werden. Die Untersuchung,
die an PreBschweilungen durchgefiihrt wurde, benutzt zur Beurteilung neben
chemischer Analyse und Gefiigebeobachtungen den Zugversuch, Warm- und
Kaltbiegeproben, wie auch Kerbschlaguntersuchungen. Sie ist ausgedehnt wor-
den auf HammerschweiBungen bei Erhitzung im Koksfeuer und elektrischer
WiderstandsschweiBung. Hinsichtlich der FeuerschweiBlung ergibt sich folgendes
Bild: Die festigkeitserhohenden Eigenschaften des Siliziums gehen beim SchweiBlen
verloren. Ein feuergeschweiBiter Si-Stahl mit 1,35% Si zeigt nach Luftabkithlung
in der Schweilstelle-eine Festigkeit von 37,8 kg/mm?. Mifit man die Schweil3-
barkeit an dem Verhaltnis Zugfestigkeit (feuergeschweillt) zu Zugfestigkeit (nicht
geschweiliter Werkstoff), so zeigt sich, daB bis zu einem Si-Gehalt von 0,8% zu-
néchst ein betriachtlicher Abfall auf etwa 62% einsetzt. Bei hoheren Si-Gehalten
tritt keine wesentliche Verschlechterung bei sorgfiltiger Verschweilung ein. Als
giinstigste Schweillitemperatur wird fiir Feuerschweilungen 14359 angegeben. Die
AbschmelzschweiBlung verhidlt sich anders. Selbst bei einem Si-Gehalt von
1,35% betrigt die Festigkeit der Schweinaht noch 97% des Mutterwerkstoffs.
Die Temperaturabhingigkeit der Kerbzdhigkeit zeigt fiir elektrische Schweillun-
gen gegeniiber dem nicht behandelten Werkstoff einen durchaus dhnlichen Ver-
lauf. Allerdings scheint der Ubergang von der Hoch- zur Tieflage zu hoheren
Temperaturen verschoben zu werden. Nach Grahl ist hervorzuheben, daB bei
der PreBschweilung Si-haltigen Stahles das Verfahren den Vorzug verdient, bei
dem eine moglichst schnelle Erreichung der Schweitemperatur erzielt wird
und bei dem nur wenig Sauerstoff an die Schweilnaht herantreten kann (um-
mantelte Schweillstihle, SchutzgasschweiBung).

Hinsichtlich der chemischen Eigenschaften sind die Siliziumstihle ins-
besondere bei hoheren Gehalten (0,55—0,7% C; 18—12% Si) durch einen hohen
Korrosionswiderstand ausgezeichnet. Es ist schon darauf hingewiesen worden,
daB die Silizide des Eisens gegen den Angriff von Sauren duBerst widerstands-
fahig sind; und zwar nimmt der Korrosionswiderstand mit zunehmendem Si-
Gehalt zu. Der wertvollen chemischen Eigenschaft hochsilizierter Legierungen

Oberhoffer, Techn. Eisen, 3. Aufl. 6
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stehen jedoch hinsichtlich ihrer praktischen Ausnutzung insofern betrichtliche
Schwierigkeiten entgegen, als die Formgebung und Bearbeitbarkeit mit zu-
nehmendem Si-Gehalt erschwert werden. Dies erklirt sich daraus, daB die Silizide
des Eisens sehr hart sind und eine grobkérnige Kristallisation begiinstigen. Eine
Warmformgebung durch Schmieden und Walzen bei Gehalten von mehr als 5% Si
ist praktisch nicht mehr durchfiihrbar. GuBstiicke mit héheren Gehalten (etwa
10—12%) sind nicht zerspanbar. Durch eine Erhohung des C-Gehaltes kann
nach R. Walter () die Sprodigkeit verringert werden, so daB technisch brauch-
bare sdurebestindige GuBstiicke bis 20% Si (Thermisilizid) hergestellt werden
kénnen.

Ferrosilizium (bis 12% Si im Hochofen und in héheren Si-Gehalten bis iiber
90% Siim Elektroofen hergestellt) findet lediglich zu metallurgischen Zwecken
(Desoxydation) und als Legierungszusatz Verwendung.

Eine weitere Bedeutung hat das Silizium z. B. in der Stahlgieferei wegen
seiner vorziiglichen Wirkung bei der Erzielung dichten Gusses. (Hieriiber s. w. u.).

Die nachstehende Tabelle gibt einen Uberblick iiber die Hauptverwendungs-
zwecke der Siliziumstéhle.

Verwendungszweck % C % Si % Mn
Siliziumbaustahl. . . . . . . . . . . 0,15 2—1 0,5—0,8
Federn, Bruchbinder und dgl. . . . . 0,5—0,6 0,6—0,7 0,8—1,0
Mittelharter Federstahl. . . . . . . . 0,45—0,55 1,0—1,5 0,4—0,5
Harter Federstahl . . . . . . . . . . etwa 0,3 2,5 —
Dynamoblech . . . . . . . ... .. weniger als 0,1 2,0 0,3
Transformatorenblech . . . . . . . . weniger als 0,1 4,0 weniger als 0,1

6. Eisen und Mangan.

A. Das Zweistoffsystem Eisen-Mangan.

Nach den thermischen und mikroskopischen Untersuchungen von M. Levin
und G. Tammann (3) stellen die Legierungen von Eisen und Mangan eine un-
unterbrochene Reihe von Mischkristallen dar. G.Riimelin und K. Fick (2)
konnten durch thermische Analyse die peritektische d — y-Umsetzung nach-
weisen ; auch fanden sie bei reinem Mangan etwa bei 1150° einen Umwandlungs-
punkt, der bei Zusatz von 5% Fe etwas erniedrigt wurde. P. Deje an (2)
untersuchte den Einflu$ des Mangans auf die o — y-Umwandlung des Eisens
und fand eine kontinuierliche Senkung der Begrenzungslinie des y-Eisens von
900° im reinen Eisen bis auf Zimmertemperatur bei einer Legierung mit 14 % Mn.
H. Esser und P. Oberhoffer (5) fanden, daBB bei gleichzeitiger Erniedrigung
des Ag-Punktes mit steigendem Mangangehalt die Temperaturhysterese stark
zunimmt. Ihre Ergebnisse stimmen, ebenso wie die der thermischen Unter-
suchungen von R. Hadfield (2), gut mit denen von Dejean iiberein. Die ersten
réntgenographischen Untersuchungen wurden von E. C. Bain (I) gemacht. Die
Photogramme seiner langsam abgekiihlten Legierungen enthalten bis 20% Mn nur
die Linien der a-Fe-Phase und von etwa 20—60% Mn nur die der y-Fe-Phase.
Bei héheren Mangangehalten treten die Linien der Manganmodifikationen auf.

W.Schmidt (2) machte bei seinen rontgenographischen Untersuchungen
iiber das vorliegende System die interessante Entdeckung einer neuen bisher
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nicht bekannten Phase mit hexagonal dichtester Kugelpackung, die bei seinen
Legierungen zwischen 12 und 29% Mn auftrat. L. Oehman (I) hat das System,
ebenfalls auf rontgenographischem Wege, einer eingehenden Revision unter-
zogen. Er konnte die von Schmidt entdeckte e-Phase als hexagonale Phase
dichtester Kugelpackung bestitigen. Doch spricht er sie als eine instabile Phase
an, die durch Zerfall der y-Phase entsteht, aber sofort wieder zerfillt unter Bil-
dung von Mangan-iibersittigter a-Fe-Phase. Durch Abschrecken ist es dann
méglich, den Zerfall der ¢-Phase in einem gewissen Konzentrationsbereich wenig-
stens teilweise zu verhindern. Durch roéntgenographische Hochtemperatur-
aufnahmen konnte Oehman nachweisen, daf3 die e-Phase oberhalb 500° nicht
stabil ist, andererseits beim Abschrecken von Temperaturen unterhalb 500°
auch nicht mehr entsteht. An einer von 1100° abgeschreckten Legierung mit
229 Atom-% Mn bestimmte er die Gitterdimensionen der &-Phase zu a=-2,541 A
und ¢=4,106 A mit dem Verhéltnis ¢ : @ =1,616. Ubereinstimmend mit Schmidt
kommt er zu dem Ergebnis, daB die Gitterdimensionen dieser Phase mit zu-
nehmendem Mangangehalt bei gleichbleibendem Achsenverhéltnis gréBer werden.
Aus dem Volumen pro Atom, das Oehman an der obigen Legierung fiir die ¢-Phase
zu 11,37 A3 und fiir diey-Phase zu 11,62 A3berechnete, schlieBt er auf eine Kontrak-
tion bei der y-e-Umwandlung. Etwas spéter, jedoch unabhéngig von Schmidt,
fand T. Ishivara (I) in dem gleichen Konzentrationsbereich auf dilatometri-
schem Wege eine neue Umwandlung, die mit einer deutlichen Kontraktion ver-
bunden war. Die neue Phase wurde von A. Osawa (I) unabhingig von Schmidt
und Oehman als hexagonale Phase dichtester Kugelpackung auf réntgeno-
graphischem Wege bestimmt. Es besteht somit kein Zweifel, dal es sich um die

gleiche von Schmidt mit ¢ bezeichnete Phase handelt. Jedoch findet Osawa bei
zunehmendem Mangangehalt eine Abnahme der Gitterdimensionen bei gleich-
bleibendem Achsenverhéltnis, und er deutet an, daBl es sich um die Verbindung
Fe,Mn (16,47% Mn) handeln kénne. Im Gegensatz zu Oehman spricht Ishi-
vara diese neue hexagonale Phase als stabile Phase an, die im Bereich von
etwa 3—17% Mn auf Grund einer peritektoiden Umsetzung der y- und «-
Mischkristalle entstehen soll, bei hoheren Konzentrationen (bis etwa 30% Mn)
jedoch durch direkte Umwandlung der y-Phase in die ¢-Phase gebildet wird.
Es ist nun beachtlich, dal Ishivara diese Phase bzw. die Umwandlung y—¢
beim ,,Abkiihlen von hohen Temperaturen‘ beobachtet. Er macht keine An-
gaben iber die Abkiihlungsgeschwindigkeit bei seinen Versuchen. Es ist moglich,
daB die Beobachtungen Ishivaras an unterkiihlten Legierungen stattfanden.
Einige Kurven aus dem Grenzgebiet zwischen ¢-Phase und «-Phase deuten
darauf hin, daf3 drei Phasen o + ¢ + 9 gleichzeitig vorhanden waren, dhnlich
wie bei Schmidt, woraus sich zwangslaufig ergibt, daBl die Legierungen nicht
im Gleichgewichtszustand vorlagen. Die Beobachtungen Ishivaras lassen sich
auch durchaus im Sinne der Oehmanschen Auffassung deuten. Der Aus-
dehnungseffekt bei der Erhitzung wire dann als Zerfall der unterkiihlten e-Phase
in die a-Phase zu verstehen, der ja folgerichtig mit einer Ausdehnung verbunden
sein miilte. Im iibrigen sind die Ausfithrungen Ishivaras nicht erschopfend
genug, um eine eingehende Kritik seiner Versuchsergebnisse zu gestatten.
Beziiglich der Legierungen mit hoherem Mangangehalt, also der Legierungen
auf der Manganseite des Diagramms, bestehen von seiten der verschiedenen
6*
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Forscher keine grundsitzlichen Meinungsverschiedenheiten. Mangan zeigt zwei
Umwandlungspunkte im festen Zustand, iiber deren Lage die Ergebnisse etwas
auseinandergehen. Oehman hélt jeweils die héheren von M. Gayler (1) an sehr
reinem Mangan auf thermischem Wege ermittelten Temperaturen fiir die rich-
tigen. Danach wiirde die Umwandlung der nach dem Erstarren bestindigen
Yyn-Modifikation in die By, -Modifikation bei 1191° stattfinden und die der Byp-
Modifikation in die oyy,-Modifikation bei 742°.

Die oy~ und fy,-Phasen wurden von A. Westgren und G. Phragmén (4)
und fast gleichzeitig von A. I. Bradley (I) als komplizierte kubische Strukturen
erkannt, deren Gitterabmessungen nach den letzten Untersuchungen von
Oehman (I) an reinstem vakuumdestilliertem Mangan (von Gayler hergestellt)
folgende sind:

e = 8,894 10,006 A ; agyn = 6,300 -+ 0,004 A.

Im Elementarbereich des oy, befinden sich 58 Atome und in dem des Sy,
20 Atome. Uber die Struktur und die Anordnung der Atome in den Elementar-
bereichen sind eingehende Untersuchungen von Westgren und Phragmén,
A.I Bradley und I. Thewlis (2) sowie G. D. Preston (1) gemacht worden. Die
Struktur der yy,-Phase erwies sich nach den fast gleichzeitig erfolgten Unter-
suchungen von E. Persson und E. Oehman (1) sowie S. Sekito (1) als flichen-
zentriert tetragonal und identisch mit dem von Westgren und Phragmén sowie
Bradley untersuchten elektrolytisch hergestellten y-Mangan.

Westgren und Phragmén geben als Gitterdimension a,y, = 3,774 4

0,003 A an mit dem Aehsenverhiiltnisg = 0,937. Persson und Oehman fanden

durch Extrapolation aus Mangan-Kupferlegierungen Werte, die mit diesen sehr
gut ibereinstimmen. Thre Beobachtung, daB mit zunehmendem Kupfergehalt
das Achsenverhiltnis sich dem Werte 1 niahert, konnte Oehman auch fiir
Mangan-Eisenlegierungen bestitigen. Gleiches beobachtete Osawa. Die von
Oehman fiir die yg.-Phase mit steigendem Mangangehalt gemessene Zunahme
des Gitterparameters stiitzt die von allen Forschern getitigte SchluBfolgerung,
daB das tetragonale yy-Gitter kontinuierlich in das kubische yg,-Gitter iber-
geht, da somit im Existenzbereich der y-Phasen eine liickenlose Mischkristall-
reihe besteht. Oehman weist allerdings darauf hin, daB ein kontinuierlicher
Ubergang von einem Kristallsystem in ein anderes bisher nicht bekannt sei und
es sehr schwer sei, die Nichtexistenz einer vielleicht nur schmalen Mischungs-
licke an der Ubergangsstelle, in der beide Strukturen nebeneinander vorhanden
wiiren, experimentell nachzuweisen. Er hat daher eine solche in seinem Diagramm-
entwurf angedeutet. In Abb. 86 ist zur Veranschaulichung des Ubergangs der
yye-Phase in die yy,-Phase die Anderung der Gitterparameter und des Volumens
pro Atom der y-Phasen in Abhingigkeit von der Zusammensetzung wieder-
gegeben.

In Abb. 87 ist das Zweistoffsystem von Fe-Mn auf Grund der Ergebnisse
von Oehman wiedergegeben, da diese als die zuverlissigsten, den wahren Gleich-
gewichtsverhéltnissen am nichsten kommenden angesprochen werden. Die Er-
starrung der Legierungen und die é-y-Umwandlung wurden nach Riimelin und
Fick gezeichnet. Die hypothetische Mischungsliicke nach Oehman zwischen
Vre- Und y3,-Mischkristallen wurde fortgelassen, so dal das Diagramm bei hohen
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Temperaturen eine liickenlose Mischkristallreihe zeigt. Auf der Eisenseite sinkt
mit zunehmendem Mangangehalt die y-a-Umwandlung; bei etwa 30% Mn ist

sie bis auf 500° gesunken. Bei dieser Temperatur steht der y-Mischkristall mit
einem «-Mischkristall im Gleichgewicht, der nur wenig, etwa 3% Mn, in Losung
hélt. Zu niedrigeren Tempera-
turen kann das Gleichgewicht
nicht verfolgt werden, weil die
Einstellung zu langsam, praktisch
iiberhaupt nicht erfolgt. Die Le-
gierungen mit mehr als 30% Mn
bis etwa 47% Mn bestehen daher
bis zu Raumtemperatur hinab aus
homogener »-Phase.
Auf der Manganseite wird die
Yan —> P - Umwandlung  durch
Eisenzusatz zunichst wenig, dann
starker erniedrigt, wogegen die
Ban = %n - Umwandlung  durch
Eisenzusatz kaum erniedrigt wird.
Beide Umwandlungen fiihren bei
einer Temperatur nicht unter 720°
zu einer eutektoiden Dreiphasen-
Umsetzung, bei der der fy,-Misch-
kristall in einen ayp,- undeinen yp,-
Mischkristall zerféllt. Die Loslich-
keit sowohl der By,- wie der oy -
Modifikation fiir Eisen nimmt mit
sinkender Temperatur stark zu und
erreicht fiir ), bei der eutektoiden
Umsetzung etwa 35% Fe und fiir
Bun bei 5000 etwa 38 % Fe. Nach der
eutektoiden Umsetzung nimmt die
Konzentration des mit dem oy, -Mischkristallim Gleichgewicht stehenden yg,-Misch-
kristalls an Mangan etwa in dem MafBle ab, wie die des oy, -Mischkristalls an
Eisen zunimmt. Bei 5000 C betragt sie etwa 47 % Mn.
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B. Das Dreistoffsystem Eisen-Kohlenstoff-Mangan.

Wegen der technischen Bedeutung der Manganstihle ist dieses System schon
friithzeitig Gegenstand eingehender Untersuchungen gewesen, doch haben diese
noch nicht zur endgiiltigen Klarung des Diagramms fithren kénnen. Das von
F. Wiist (2) und P. Goerens (2) entwickelte Schaubild gibt nur einigen Auf-
schluB iber die Erstarrungsverhiltnisse auf der Eisen-Kohlenstoffseite. Abge-
sehen davon, dal von ihnen in der Eisenecke natiirlicherweise die peritektische
Umsetzung der a-(8)-Mischkristalle mit Schmelze zu y-Mischkristallen noch nicht
beriicksichtigt wurde, gehen sie auch beziiglich der Randsysteme Fe—Mn und
Mn-Mn,C von unzuldnglichen Voraussetzungen aus. Infolge der Polymorphie
des Mangans ist als sicher anzunehmen, daf3 das System Mn-MnyC eine wesent-
lich andere Deutung erfahren muB, als sie von A. Stadeler () gegeben wurde.
Die Versuchsergebnisse Stadelers weisen iibrigens schon darauf hin, daB die
Verhiltnisse nicht so einfach liegen. Tatséichlich gibt K. Kido (1) schon eine
wesentlich andere Deutung dieses Diagramms fiir den festen Zustand, doch wird
diese nicht den durch die Polymorphie des Mangans bedingten Verhéltnissen ge-
recht. Es bedarf schon grundlegend neuer Versuche, um dieses System befriedi-
gend zu Kklédren.

Gegen die von Goerens auf Grund der Wiistschen Untersuchungen ent-
wickelte Ansicht, dafl sich die von der Fe-Fe,C-Seite ausgehende Mischungsliicke
(y-Mischkristall 4+ Zementit) mit zunehmendem Mangangehalt schliefit, kénnen
auf Grund des Verlaufs der Schmelzkurven in dem Randsystem Bedenken er-
hoben werden. Experimentell gesichert erscheint lediglich die Tatsache, da3 die
Temperatur des der Bildung des bindren Eutektikums (y-Mischkristall + Zemen-
tit) zugerechneten Haltepunktes mit zunehmendem Mangangehalt der Legie-
rungen, und zwar bis 30% Mn, um einige Grade sinkt, wahrend dariiber hinaus ein
Haltepunkt sich zu héheren Temperaturen verschiebt. Der Kohlenstoffgehalt der
doppeltgesittigten Schmelze nimmt dabei zunéchst mit zunehmendem Mangan-
gehalt ab. Nach den Untersuchungen von H. Liitke (I) veridndert sich dabei
die Kohlenstoffkonzentration des doppeltgesittigten y-Mischkristalls bis 10% Mn
kaum ; erst bei Gehalten von etwa 50 % Mn soll eine Verschiebung der Loslichkeit
zu hoheren Kohlenstoffgehalten eintreten. Bemerkenswert ist jedenfalls, dafl
Liitke noch bei hohen Mangangehalten eutektische Gefiigebestandteile beob-
achtete. Dieser Befund spricht daher auch gegen die von P. Goerens (2) und
F. Wiist (2) gegebene Darstellung, die zudem auch prinzipiell vom Standpunkt
der Gleichgewichtslehre aus unhaltbar ist.

Uber die Verhéltnisse im festen Zustand wire nach den Untersuchungen von
Wiist so viel zu sagen, daf die Temperatur der eutektoiden Umwandlung mit
zunehmendem Mangangehalt sinkt. Dabei konnten oberhalb 6% Mn keine Ef-
fekte mehr beobachtet werden. Jedoch geben diese Versuche sicherlich nicht
einmal angenshert die wahren Gleichgewichtsverhiltnisse wieder. Aus den Er-
gebnissen kann nur entnommen werden, daf} die Unterkiihlungsféhigkeit der
Legierungen mit zunehmendem Mangangehalt stark zunimmt. In neuerer Zeit
haben in dieser Hinsicht E.C. Bain, E.S. Davenport und W.S.N. Waring (2)
wertvolle Untersuchungen angestellt, bei denen sie sich bemiiht haben, die wirk-
lichen Gleichgewichte, soweit praktisch mdoglich, zu erreichen. Allerdings bendétig-
ten dabei schon die Temperaturen wenig unter 600° Einstellzeiten bis zu mehreren



Eisen und Mangan. 87

Monaten, weshalb sie den Verlauf der Perlitlinie, der Kurve des doppeltgeséttig-
ten y-Mischkristalls unterhalb dieser Temperatur nicht weiter verfolgen konnten.

Sie beobachteten ebenfalls eine Erniedrigung der Temperatur der Perlitumwand-
lung bei gleichzeitiger Verminderung der Kohlenstoffkonzentration des doppelt-
gesiittigten y-Mischkristalls. Jedoch ist der Temperaturabfall weniger steil als
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nach den Wiistschen Untersuchungen; die Umwandlungstemperatur ist erst bei
etwa 12% Mn auf 600° gesunken. Bemerkenswert ist auch der eigenartig ge-
kriummte Verlauf der Sattigungsfliche des terniren y-Mischkristalls fiir Zemen-
tit. Danach nimmt die Léslichkeit des y-Mischkristalls fiir Zementit bei gleicher
Temperatur (900—1000 °C) mit steigendem Mangangehalt zunédchst wenig zu, dann
stirker ab und spiter erst wieder zu, so daBl eine Ausbauchung der Séttigungs-
fliche in den Austenitraum hinein entsteht, die mit sinkender Temperatur
schwicher wird. Es erscheint nicht unwahrscheinlich, da3 die Richtungsinderung
im Verlauf der Kurve des doppeltgesittigten y-Mischkristalls (die Verlangsamung
der Kohlenstoffabnahme) mit der Ausbauchung in innerem Zusammenhang steht.
In dem in Abb. 88 wiedergegebenen Teilentwurf des Dreistoffsystems ist durch
die Einzeichnung der Isothermen und Konoden, wie sie durch freie Rekonstruk-
tionen aus den von Bain und Mitarbeitern gegebenen pseudobindren Schnitten
erhalten wurden, versucht worden, den Verlauf der Léslichkeitsflichen im festen
Zustand anschaulich zu machen.

Im ibrigen sind die Gleichgewichtslinien nur so weit eingezeichnet, wie sie
durch experimentelle Unter-
suchung belegt sind. Als Rand-
systeme sind die Original-Dia-
gramme von Stadeler fiir
das System Mn-Mn,C und von
Oehman fiir das System Fe-
Mn gewahlt. Die Einzeichnung
der Zustandskurven der an der
peritektischen ¢ (4) — y-Um-
wandlung beteiligten Phasen
erfolgte, weil diese aus theore-

tischen Griinden hinreichend
Abb. 89. EinfluB des Mangans auf die Haltepunkte der Eisen- - : :
Kohlenstoff-Manganlegierungen [Dejean (2)]. geStUtZt sind. Zwischen den

Karbiden MnyC und Fe,C ist

mit Wiist und Goerens eine liickenlose Mischkristallreihe angenommen worden.
Uber die Veréinderungen der Eisen-Kohlenstoff-Mangan-Legierungen wihrend
der Abkiihlung im festen Zustand liegen noch eine Reihe wertvoller Unter-
suchungen vor, doch betreffen diese ausnahmslos den unterkiihlten Zustand und
nicht den Gleichgewichtszustand. Leider ist bei diesen Versuchen allgemein der
Abkiihlungsgeschwindigkeit nicht geniigend Beachtung gewidmet worden, so
daB bei der Bedeutung derselben fiir die beobachteten Phanomene die Versuche
fiir eine quantitative Auswertung nicht brauchbar sind. Dies gilt von den Uunter-
suchungen von Dejean (2), Gumlich (&) und auch von Guillet (3). Bei den
in Abb. 89 wiedergegebenen Versuchen von Dejean ist offenbar bei den Le-
gierungen mit 0,6 und 0,3% C bei Uberschreiten eines Mangangehaltes von etwa
3,5% Mn die kritische Abschreckgeschwindigkeit erreicht. Im {ibrigen entsprechen
die hochgelegenen Kurvenziige prinzipiell den Ergebnissen von Bain und Mit-
arbeitern. Die Untersuchungen von Dejean geben keinen AufschluBl iiber die
Hysteresiserscheinung, die wie bei reinen Fe-Mn-Legierungen mit zunehmendem
Mangangehalt stark anwichst, wie Abb. 90 nach Gumlich lehrt. In Abb. 91
ist das Strukturdiagramm der Eisen-Kohlenstoff-Mangan-Legierungen wieder-
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gegeben, wie es Guillet bei langsamer Abkiihlung seiner Legierungen erhielt.
Er unterscheidet danach perlitische, martensitische und austenitische Mangan-
stédhle. Die erste Gruppe, die Perlitstiahle, unterscheidet sich nicht grundsitzlich
von den reinen Eisen-Kohlenstoff-Stéhlen. Selbst
ihre Héartung erfolgt analog diesen, bei Beriicksich-
tigung der Erniedrigung der Umwandlungspunkte

Abb. 91. Strukturdiagramm der Fe—Mn—C-
Legierungen [Guillet (3)].

durch Mangan. Die Martensitstahle lassen sich durch keinerlei Warmebehandlung
inihrem Aufbau beeinflussen. Lediglich in den Ubergangsfeldern kann durch schar-
fes Abschrecken Austenitgefiige bzw. durch Ausglithen und Anlassen Perlit-
gefiige erzielt werden. Fiir die in der Grenzzone liegenden Perlitstihle besteht die
Gefahr zur Bildung groben Martensits durch geringfiigiges Uberschreiten der

Abb. 92. Perlitischer Manganstahl Abb. 93. Martensitischer Mangan- Abb. 94. Austenitischer Mangan-
0,058% C, 4,2% Mn, Atzung II, .stahl, 0,034% C, 6,1% Mn, .. stahl, 0,922% C, 10% Mn,
X 200 [Guillet (3)]. Atzung II, X 200 [Guillet (3)]. Atzung IT, X 200 [Guillet (3)].

richtigen Hartungstemperatur. Mit zunehmendem Kohlenstoffgehalt tritt in der
Gruppe der Martensitstihle Troostit neben Martensit auf und schlie8lich noch
freier Zementit. Durch Glithen bzw. Anlassen der Austenitstihle wird eine teil-
weise Umwandlung des Austenits in Martensit herbeigefiihrt, wodurch unlieb-
same Steigerung der Hérte bei verminderter Dehnung auftritt. Die z. Z. in der
Technik Verwendung findenden Manganstéhle sind durch die schraffierten Kon-
zentrationsbereiche gekennzeichnet. In den Abb. 92, 93, 94 sind -nach Guillet
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die Haupttypen der Gefiigebilder der Manganstihle wiedergegeben. Abb. 92
aus der Gruppe der Perlitstahle dhnelt durchaus einer manganfreien Legierung:
dunkle Perlitfelder in heller Ferritgrundmasse. Das Mangan ist in Losung, und
zwar auf Ferrit und Perlit (Zementit) verteilt. Das Gefiigebild Abb. 93 ist trotz
langsamer Abkiihlung wie bei abgeschreckten Kohlenstoffstihlen rein martensitisch
und das der Abb. 94 polyedrisch mit typischer Zwillingsstreifung, dem Kenn-
zeichen des Austenits.

Es bleibt noch zu erwédhnen, dafl Mangan die graphitische Erstarrung der Le-
gierungen schon von geringen Gehalten ab beeintrich-
tigt. Allerdings geniigt nach Wiist und MeiBner (3)
die Gegenwart von 1,5% Si, um den EinfluB8 des Man-
gans auf die Graphithildung zu unterbinden. Bei Le-
gierungen mit 0,1—2,5% Mn und 1,5% Si waren von
0,3% Mn an aufwirts rd. 80% des Kohlenstoffs als
Graphit ausgeschieden. Eigenartigerweise war aller-
dings bei den niedrigeren Mangangehalten die Graphit-
bildung erschwert. (Hieriiber 8. unter GuBleisen.) Nach
0.v.Keil und F. Kotyza (2) soll Mangan in Gegen-
wart von Silizium bei hohen Kohlenstoffgehalten die
Ausscheidung der stabilen Phase, bei niedrigen dagegen
die Bestindigkeit des Karbids begiinstigen.

Abb. 95. EinfluB des Mangans auf elektrische und magnetische
Eigenschaften von weichem FluBstahl [Lang(1)].

MaBstab Eigenschaft MaBstab Eigenschaft

a Elektr.Wider- @ = Koerzitivkraft
Shmjems B Abb.96. Einflug des Mangans auf
ohm/em® 4 ....... it .96. Einflul des Mangans au.

b o———— Maxl Induk. Permeabilitit Festigkeitseigenschaften, Hirte
tion. cgs gs. und spezifische Schlagarbeit von

) C8s. e —ri—ee — Hysteresis Stahl mit 0,2 bzw. 0,8 % C
¢ ——+—— Remanenz,cgs. Erg/cm3 | [Guillet (2)].

C. Physikalische und technologische Eigenschaften.

Der Einfluf} ' des Mangans auf einige physikalische Eigenschaften des Eisens
geht aus Abb. 95! hervor. Abb. 96 zeigt den Einfluff von Mangan auf Festig-
keitseigenschaften, Harte und spezifische Schlagarbeit von Stahl nach Guillet (Z);
Abb. 972 enthilt dhnliche Angaben von geschmiedetem, geglihtem und ver-
giitetem Stahl.

1 Nach Untersuchungen von Lang (). 2 Nach Mars (2).
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Auf die Schmiedbarkeit scheint Mangan nur einen geringen EinfluB3 auszu-
iiben. Dies trifft ohne wesentliche Einschrankungen jedoch nur fir perlitische
Stahle zu (bei 0,2% Kohlenstoff bis 5 und bei 0,8% Kohlenstoff bis 3% Mangan,
vgl. im tbrigen das Strukturdiagramm, Abb.91). Die austenitischen Mangan-
stahle (bei 0,2% Kohlenstoff mehr als 12 und bei 0,8% Kohlenstoff mehr als

7% Mangan) lassen sich schlecht schmieden, wenn sie sehr heil gegossen
werden. Sie weisen dann ausgesprochen dendritische Struktur auf, gleichgiiltig
ob das GieBen in Sand- oder Metallform erfolgt. Bei niedriger GieStemperatur
entsteht hingegen ein die Schmiedbarkeit forderndes feinkorniges Gefiige. Die
osterr. Patentschrift 57610 K1. 18b beschreibt ein Verfahren, das auch die leichte
und sichere Verarbeitung von Manganstahl mit dendritischem Gefiige ermég-
lichen soll. Das Wesentliche dieses Verfahrens ist die gleichméBige Erhitzung
der Blécke auf etwa 1250° d.h. bis nahe an das beginnende Schmelzen. Hier-
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durch wird wahrscheinlich auf dem Wege der Diffusion die ungleichméBige Ver-
teilung des Mangans aufgehoben.

Die Kaltbildsamkeit der perlitischen Stahle scheint durch Mangan erniedrigt
zu werden. Jedenfalls vermeidet man in kalt zu verarbeitendem Material, z. B.
Tiefstanzblech, einen Mangangehalt von mehr als 0,4—0,5%.

Nach I.R.Bain verhindert Mangan Rotbruch, wenn das Verhiltnis zum
Schwefelgehalt 3:1 ist und der Sauerstoffgehalt unter 0,04 % liegt.

Die SchweiBlbarkeit soll nach Ledebur (1) bei einem Mangangehalt von mehr
als 1% verringert werden. Diegel (I) schreibt fiir schweillbares Material einen
Mangangehalt von 0,7—0,8% vor. Nach Untersuchungen von Hahn (1) ergibt
sich bis zu 3,4% Mn keine Grenze der Schweilbarkeit, trotzdem das Material mit
dem hochsten Mangangehalt auch noch 0,34% C enthielt.

Die metallurgische Bedeutung des Mangans beruht auf der desoxydierenden
Wirkung dieses Stoffes; sie wird an anderer Stelle! eingehend behandelt.

Die drei Hauptgefiigefelder des Guilletschen Strukturdiagramms gelangen
auch im Diagramm der Festigkeitseigenschaften klar zum Ausdruck. Insbesondere
zur Erh6hung der Streckgrenze und der Festigkeit wird Mangan in perlitischen
Stahlen verwendet, jedoch héchstens bis zu einem Gehalt von etwa 2% . Dehnung
und Kontraktion sinken dabei nur um unwesentliche Betrdge und die spezifische
Schlagarbeit steigt sogar bei niedrigem Kohlenstoffgehalt. Die martensitischen
Manganstihle haben bisher keine Verwendung gefunden, weil sie sich praktisch
nicht bearbeiten lassen. Die austenitischen Manganstihle sind bereits 1888 durch
Hadfields(3) Untersuchungen bekannt geworden. Sie besitzen bei mittlerer
Festigkeit auBerordentlich hohe Dehnung, Kontraktion und insbesondere hohe
spezifische Schlagarbeit und Kalthértbarkeit. Dabei ist ihre Brinellhdrte und
Bearbeitbarkeit gering. Der letztere der beiden Umsténde beeintrichtigt ihre
Anwendbarkeit, da die Bearbeitung durch Schleifen erfolgen muf8, férdert sie
aber fiir alle diejenigen Zwecke, fiir die hoher Widerstand gegen Abnutzung ge-
fordert wird. Durch besondere Wérmebehandlung (Glithen und Abschrecken
bei 1000—1100° zur Verhinderung der Bildung von Martensit oder Troostit)
kann die Bearbeitbarkeit, insbesondere aber die Ziahigkeit dieser Stéhle noch
wesentlich dem Rohzustande gegeniiber gesteigert werden. Die starke Abnahme
der magnetischen Permeabilitit, sowie die Zunahme der Hysteresis, Remanenz
und Koerzitivkraft mit steigendem Mangangehalt legen eine Verwertung dieser
Eigenschaften bei der Herstellung permanenter Magnete nahe. Indessen scheint
wohl wegen der giinstigen mit Chrom und Wolfram gemachten Erfahrungen
eine Veranlassung zur Verwertung des Mangans nach dieser Richtung nicht
vorzuliegen. In Dynamo- und Transformatorenblechen sucht man den Man-
gangehalt moglichst niedrig zu halten.

Die nachfolgende Zusammenstellung enthilt die wesentlichen Verwendungs-
zwecke der perlitischen Manganstéhle*.

Fiir Federn verwendet man auch oft Mangan-Silizium-Stihle, doch soll der
Mangangehalt 1,2% nicht iibersteigen. Die Verwendbarkeit der Stihle mit
0,8—1,0% C und 1,0—1,5% Mn als Werkzeugstihle kann man durch Zusatz
von Chrom bis 0,5% noch merklich verbessern.

1 Siehe S. 238. * Nach Mars: Spez.-St. u. Werkstoffhandbuch.
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Verwendungszweck % C % Mn % Si
Warmgesenke, Warmmatrizen, Ambosse, vergiitete

Bauteile . . . . . . . . . ... .. ... 0,4 0,8—1,2 —
Messer aller Art, Schmiedewerkzeuge, Himmer,

Beilew.a. . . . . . . . .. .. ... ... 0,4—0,6 0,8—1,0 —
Spezialhohlkorper, Flaschen u.dgl. . . . . . . . . 0,25—0,35 1,3—1,4 —
Radreifen, Achsen, Kurbelwellen . . . . . . . . . 0,3—0,4 1,3—1,4 —_
Federn, Walzdorne. . . . . . . . . . . . . ... 0,4—0,5 1,6—2,0 -
Federm . . . . . . . .. ... .. 000 0,6—0,7 1,0—1,2 —
Stehbolzenbohrer, Gewindebohrer, Schneideisen . . . 0,8—1,0 1,0—1,2 —

Der hochprozentige Manganstahl (Hadfieldstahl, mit z.B. 1,2% Cund 14% Mn)
kann iiberall da Verwendung finden, wo hohe Festigkeit und zugleich hohe Zahig-
keit und groBe Widerstandsfahigkeit gegen Abnutzung erforderlich sind, z. B. fiir
Schwalbungen fiir die Briketterzeugung, Baggerbolzen, Baggerbiichsen, Sieb-
bleche, Geldschrinke u. dgl. Als StahlguB verwendet man ihn fiir Herz- und
Kreuzungssticke im Eisenbahn- und StraBenbahnbau, Brechbacken, Brech-
ringe, BrikettpreBteile. Die Verschleiffestigkeit dieser austenitischen Mangan-
stahle beruht auf ihrer starken Kalthartbarkeit. Diese bedingt auch die
Schwierigkeiten bei der spanabhebenden Verformung. Der Verschleifiwiderstand
ist bei Beanspruchungen, die keine Kalthirtung hervorrufen (schmirgelnder
Angriff) nicht besonders groB3.

7. Eisen und Phosphor.

A. Das Zweistoffsystem Eisen-Phosphor.

In Abb. 98 ist das System Eisen-Phosphor auf Grund der Untersuchungen
von Gerke (), Saklatwalla (1), Konstantinow (I), Haughton (2), Esser
und Oberhoffer (5), Oberhoffer und Kreutzer (5) und Vogel (I) dar-
gestellt. Hiernach beginnt die Erstarrung in Legierungen von 0—10% P nach
Uberschreiten der Liquiduslinie 4 ¢ durch Ausscheiden eines «-Mischkristalls,
dessen Konzentrationen sich lings der Kurve A E dndert. Die Legierungen von
0—2,6% P bestehen nach vollendeter Erstarrung aus homogenem o-Eisen. Die
maximale Loslichkeit des «-Eisens fiir Phosphor betrigt 2,6% bei 1050°. Mit
abnehmender Temperatur verringert sich diese bis auf 1,2% bei Raumtemperatur.

In Legierungen von 2,6—15,6% P wird die Erstarrung bei 1050° durch Aus-
scheiden eines Eutektikums beendet, bestehend aus dem «-Mischkristall £ und
der Verbindung Fe,P. Diese Verbindung wird primédr in Legierungen mit 10
bis 15,2% P ausgeschieden lings der Kurve CD. Die Konzentration des Eutek-
tikums ist 10% P. Oberhalb 15,2% P scheidet sich primér lings des Kurven-
zuges DRT die Verbindung Fe,P mit 21,8% P aus. Diese setzt sich in den
Legierungen zwischen D und R bei der Temperatur 1166° mit der Schmelze D
peritektisch unter Bildung der Verbindung Fe;P um. Oberhalb 21,8% P wird
nach Haughton die Erstarrung beendet durch Ausscheiden eines Eutektikums,
das aus der Verbindung Fe,P und einer neuen Kristallart besteht, die eine weitere
Eisen-Phosphorverbindung mit héherem P-Gehalt darstellen soll.

Nach Konstantinow besteht auBler dem stabilen Gleichgewicht auch
noch ein instabiles, das durch die gestrichelten Linien des Diagramms an-
gedeutet ist.
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Uber den EinfluB des Phosphors auf die Umwandlungen des Eisens geben die
Untersuchungen von von Schwarze (1), Esser und Oberhoffer (5), Haugh-
ton(2) und Vogel (I) AufschluB. Ubereinstimmend stellen diese fest, daB A,
steigt und A, fallt, daBl ferner die Umwandlungsintensitat stark abnimmt und die
Umwandlung in einem stetig wachsenden Temperaturgebiet erfolgt. Die Gleich-
gewichtslinien der «/y- bzw. y/6-Umwandlung bilden somit einen geschlossenen
Kurvenzug. Dem Schaubild ist zu entnehmen, daf y-Eisen im Héchstfalle 0,25 %

Abb. 98. Zustandsdiagramm Eisen—Phosphor.

Phosphor zu lésen vermag, und dafl dieser gesittigte y-Mischkristall bei etwa
1150° mit einem «-Mischkristall von ungeféhr 0,6 % Phosphor im Gleichgewicht
ist. Diese von Vogel gefundenen Konzentrationen liegen etwa 0,2% hdéher als
die von Esser und Oberhoffer dilatometrisch bestimmten Gleichgewichte.
Eine Erklarung hierfiir diirfte in verschiedenem Reinheitsgrad der untersuchten
Legierungen liegen.

Die magnetische Umwandlung wird nach Vogel von 768° bei reinem Eisen
mit zunehmendem Phosphorgehalt auf etwa 7200 bei 1,2% P erniedrigt. Von
dieser Konzentration ab bleibt die Temperaturiage der Umwandlung praktisch
unverindert,
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B. Das Randsystem Fe,C—Fe,P.

Die Untersuchung eines Dreistoffsystems setzt normalerweise die Kenntnis
aller drei Randsysteme voraus, da hierdurch in den meisten Féllen der grund-
sitzliche Aufbau des Systems vorausbestimmt werden kann. Wenn diese Voraus-
setzung beziiglich der in der Eisenecke zusammentreffenden Systeme auch fast
ausschlieBlich erfiillt wird, so ist doch in vielen Fillen die Festlegung des dritten
Randsystems — also des Systems zwischen Kohlenstoff und der Nichteisen-
komponente — nur sehr unvollkommen oder {iberhaupt nicht méglich gewesen.
Da das System Eisen-Kohlenstoff selbst nur bis zur Verbindung Fe,C (streng-
genommen nicht einmal bis zu dieser Verbindung) bekannt ist, hat man sich in
den meisten Fiéllen auf Untersuchung der Dreistoffsysteme nicht iiber diesen
Kohlenstoffgehalt hinaus beschrankt. Es ist naheliegend, das Dreistoffsystem
durch einen Schnitt abzuschliefen,
der, ausgehend von der Verbindung
Fe,C, entweder zu der reinen dritten
Komponente fiithrt, oder auch, wenn
Verbindungsbildungen zwischen dem
Eisen und dieser Komponente auf-
treten, zu einer dieser Verbindungen.

Erweist sich dieser Schnitt als quasi-

binér, d. h. es verhalten sich die Ver-

bindung Fe,C und die Verbindung des

Eisens mit dem dritten Stoff wie reine

Stoffe und bilden untereinander ein

normales Zweistoffsystem, so ist das

Dreistoffsystem exakt begrenzt, und

es kann von einem abgeschlossenen

Dreistoffsystemzwischen Eisen, Eisen-

karbid und der dritten Komponente

(Verbindung oder reiner Stoff) ge-  Aub. 9. Schnittdiagramm FesP—FesC [Vogel (1)].
sprochen werden. Sind jedoch auf

einen solchen Schnitt die GesetzmiBigkeiten der bindren Systeme nicht an-
wendbar, so ist diese Begrenzung als mehr oder weniger willkiirlich anzusehen.

R. Vogel (1) hat das System Eisen-Kohlenstoff-Phosphor bis zu dem Schnitt
Fe;P—Fe,C experimentell untersucht. Die Untersuchungen dieses Schnittes
fiihrten zu dem in Abb. 99 wiedergegebenen Diagramm. Nach der Deutung, die
Vogel mit diesem Diagramm seinen Versuchsergebnissen gegeben hat, handelt
es sich hier um den eigenartigen Fall, daBl sich das Diagramm unterhalb der
Horizontalen Tw quasibinér, oberhalb dieser Horizontalen jedoch pseudobinér
verhilt. Die Verhaltnisse werden dadurch verursacht, daB die Verbindung Fe,P
zwar innerhalb ihres Existenzbereiches mit Fe,C ein quasibinires System zu
bilden vermag, dal} jedoch die Verbindung Fe;P selbst unter peritektischer Um-
setzung zu Fe,P schmilzt. Diese im Zweistoffsystem Fe—P nonvariante Um-
setzung wird durch das Hinzutreten der dritten Komponente, des Kohlenstoffs,
univariant, vollzieht sich also innerhalb eines Temperaturintervalls. Die Er-
starrung der Legierungen des Schnittes Fe,P—Fe,C vollzieht sich demnach bis
zur Konzentration des Punktes w in der Weise, daB3 zwar die Kurve Bw den Be-
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ginn der Erstarrung angibt, daB sich jedoch nicht Fe;P, sondern Fe,P, also eine
Phase, deren Konzentration auBerhalb des Schnittes und auBlerhalb des Konzen-
trationsfeldes Fe—Fe,C—Fe,P liegt, ausscheidet. Die Konzentration der mit
dem ausgeschiedenen Fe,P im Gleichgewicht befindlichen Schmelze veréndert
sich daher auch nicht lings der Kurve Bw, sondern schiebt sich mit zunehmender
Abkiihlung in das Konzentrationsfeld Fe—Fe,C—Fe,P hinein, und zwar folgt die

Konzentrationsverinderung der Schmelze der Fortsetzung der geradlinigen Ver-
bindung der Konzentration der Verbindung Fe,P mit der Konzentration der Aus-
gangslegierung. Hat die Legierung die Temperatur auf der Kurve u—w erreicht,
80 beginnt die oben erwihnte univariante Umsetzung Schmelze + Fe,P = Fe,P.
Hierdurch wird eine Richtungséinderung in der bisher geradlinigen, von dem
Schnitt Fe,P—Fe,C fortfiihrenden Verdnderung der Schmelze bedingt, und zwar
muB sie sich nunmehr wieder dem Schnitt ndhern. Die Schmelze folgt dabei der
in Abb. 100 mit V'w’ bezeichneten Kurve. Ist die Umsetzung beendet, d.h. ist
simtliches Fe,P in Fe,P iibergefiihrt, so mufl die restliche Schmelze wieder eine
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Konzentration, die auf dem Schnitt Fe,P—Fe,P liegt, angenommen haben. Die
Legierung hat dabei die Temperatur der Horizontalen Tw erreicht, und die
Schmelze die Konzentration des Punktes w. Unterhalb dieser Temperatur ver-
halten sich dann alle Legierungen des Schnittes Fe,P—Fe,C quasibinir. Die
Schmelzen édndern sich also lings der Kurve we;. Im Punkte ¢, ist die Schmelze
gleichzeitig auch an Fe;C gesittigt, und die Kristallisation wird daher durch Aus-
scheiden des binaren Eutektikums FesP + Fe;C beendet. Die primire Aus-
scheidung von Fe;C konnte Vogel versuchsméBig nicht festlegen, da bei Le-
gierungen mit mehr als 3% C das Auftreten von Graphit nicht mehr verhindert
werden konnte. Auf der Seite des Zementits ist daher das Diagramm lediglich
hypothetisch. Die Konzentration des Eutektikums wurde zu 3,2% C und 0,8% P
festgestellt.

C. Das Dreistoffsystem Eisen-Kohlenstoff-Phosphor.

Die Untersuchung von Vogel (1) ergab, daB in dem Konzentrationsbereich
Fe—Fe;C—Fe,P keine neue Kristallart von singulirer Zusammensetzung auf-
tritt. Es scheiden sich daher aus den Schmelzen dieses Gebietes die fiinf Kristall-
arten aus, die auch in den bindren Grenzsystemen vorkommen, nédmlich Fe,C,
FesP und Fe,P, sowie die Mischkristalle des «(d)- und y-Eisens, die hier aber
ternirer Natur sind, da sie neben Kohlenstoff noch Phosphor in Lésung halten.
Einer jeden Kristallart entspricht demgemaf eine Sattigungsfliche der Schmelze
aus dieser Kristallart. In Abb. 100 sind die Schnittkurven dieser Flichen sowie

Abb 101a und b. Gipsmodell des terniren Idealdiagramms; a = Vorderseite entsprechend dem System
Fe—FesC, b = Vorderseite entsprechend dem System Fe—FesP [Vogel (1)].

auch der Sattigungsflichen der kristallisierten Phasen, also die Kurven der
Zustandsénderung der doppelt gesittigten Phasen, als Projektion auf die Konzen-
trationsebene dargestellt. Dabei sind die ersteren stark, die letzteren weniger
stark und die als Konoden auftretenden Schnittgeraden der Regelflichen am
diinnsten bzw. strichpunktiert gezeichnet. Die Pfeile an den Kurven weisen in
Richtung abnehmender Temperatur. In Verbindung mit den in die Konzentra-
tionsebene geklappten Randsystemen vermitteln sie eine angeniherte Vor-
stellung von der raumlichen Gestaltung des Dreistoffsystems.

Die Abb. 10la und b zeigen ein Gipsmodell eines Dreistoffsystems, das prin-
zipiell dem System Fe—Fe;C—Fe,P entspricht. Lediglich die Konzentrationen

Oberhoffer, Techn. Eisen, 3. Aufl. 7
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sind verandert, um die raumlichen Verhiltnisse anschaulicher zu machen. Die

heterogenen Réume sind voll dargestellt, so dafl die Zustandsraume der Phasen
als Hohlkérper erscheinen. Abb. 101a zeigt
den Blick in den y-Raum von der Eisen-
Kohlenstoffseite. Man erkennt fiir jede mit
dem y-Mischkristall im Gleichgewicht stehen-
de Phase eine Sittigungsfliche: NrK U, g @
fir den «-Mischkristall, » KDN fiir die
Schmelze, NDU,g tir Fe,C und U, D K fir
Fe,P. Durch die verdeckte Lage des Punk-
tes D sind die Flichen mit Ausnahme der
Sattigungsfliche fiir a-Mischkristall teilweise
bzw. ganz verdeckt. Abb. 101 b vermittelt den
Blick in den «-Raum. Die auftretenden Sit-
tigungsflichen sind: NSJMPG fir den
y-Mischkristall, 4 S8Jm fir die Schmelze,
mJM1d fir die Verbindung Fe,P und I.M PQ
fiir das Karbid Fe,C.

Abb. 102. Verwaschenes Umwandlungsgefiige Fir die technisch bedeutsamen Eisen-
einer Legierung mit 0,3% P nach gew&hn- . .
licher Abkuh[l{rmg,ll(\ltﬁung 11, x 100 legierungen kommt von dem beschriebenen
oge.

Dreistoffsystem nur ein verhéltnismiBig
schmaler Teil parallel zum Randsystem Fe—C in Betracht, da in Stdhlen
Phosphorgehalte iiber 0,2 bis 0,3% P wohl nicht vorkommen, und in tech-
nischen Roheisensorten, gedacht ist hier
speziell an Thomasroheisen, 1,8—2,0% P
kaum tiberschritten werden diirften. Dar-
aus ergibt sich, dal in Stédhlen mit geringen
Phosphorgehalten die Umwandlungen im
festen Zustand grundsitzlich in gleicher
Weise verlaufen wie in reinen Fe—C-
Stahlen. Allerdings findet sich gelegentlich
in SchweiBeisen, speziell in reinen Eisen-
Phosphorlegierungen, an Stelle des zu er-
wartenden homogenen Eisen-Mischkristalls
ein Gefiige mit heterogenem Charakter, wie
es Abb. 102 zeigt. Diese Erscheinung er-
klart sich aus der sehr geringen Diffusions-
geschwindigkeit des Phosphors im Eisen.
Beim Abkiihlen durchlaufen die reinen
Abb. 103, Umwandlungsgefiige der Legierung  Eisen-Phosphorlegierungen bis 0,6% P das
mit 0,3% P nach lingerer Erhitzung auf hohere . .
Temperatur é;{iullllgaufdlelrm" fﬁ;’;&?ﬁ;’éﬁﬁi‘i{’“ﬁ: Zwelphasengeblet d(.ar o — ?z-Umv.vandlung.
Mischkristalle, Atzung II, x‘100 [Vogel ()]. In diesem steht ein o-Mischkristall mit
héherem P-Gehalt, entsprechend der Zu-
standslinie NK@, mit einem yMlschkrlstall niedrigeren P-Gehaltes, ent-
sprechend NJ(@, im Gleichgewicht. Abb. 103 zeigt ein solches Gefiige, das
erhalten wurde bei einer Legierung mit 0,3% P, die bei 1120° ¥/, Std. gegliiht
und dann abgeschreckt wurde. «- und p-Mischkristalle sind scharf gegen-
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einander abgegrenzt; unter dem Einflu der Oberflichenspannung sind die
y-Mischkristalle zusammengeballt. In Legierungen mit zunehmendem Kohlen-
stoffgehalt dehnt sich das Zweiphasengebiet bis zu héheren Phosphorgehalten
aus. Es ist gekennzeichnet durch die Sattigungsflichen des y-Mischkristalls und
des «-Mischkristalls (s. oben). Bei weiterer Abkiihlung miissen sich die y-Misch-
kristalle wieder in «-Mischkristalle umwandeln. Bei mittleren Abkiithlungs-
geschwindigkeiten wird jedoch der Konzentrationsausgleich zwischen den phos-
phorarmen aus der Umwandlung der y-Mischkristalle stammenden und den phos-
phorreichen priméren o-Mischkristallen nur unvollkommen sein, so da3 «-Misch-
kristalle verschiedenen Phosphorgehaltes nebeneinander bestehen, die auch von
dem Atzmittel verschieden angegriffen werden. Abb. 102 zeigt diesen Zustand,
der bei der gleichen Legierung wie in Abb. 103 bei normaler Abkiihlung erhalten
wurde. Es ist noch bemerkenswert, dafl die KorngréB3e des Eisens durch Phosphor
vergroflert wird, ein Umstand, der sich auch im Bruchgefiige von Stéhlen mit
geringem Kohlenstoffgehalt durch das Auftreten sehr groBer Kristallflichen von
silberweiller Farbe dullert und daher zur Schéitzung des Phosphorgehaltes beim
Thomasprozel dient.

Die sehr geringe Diffusionsgeschwindigkeit des Phosphors im Eisen zeitigt
auch bei der Primérkristallisation auBlergewShnliche Folgeerscheinungen. Zu-
nachst die Schichtkristallbildung, so genannt, weil die Konzentration der Misch-
kristalle nicht homogen, sondern sich schichtenférmig von der Mitte der Kristal-
liten zum Rande hin steigert; sie entsteht dadurch, daB zuerst Kristallindividuen
mit geringer Konzentration an dem zulegierten Element ausgeschieden werden,
um die sich bei weiterer Abkiihlung Schichten mit héherer Konzentration legen,
wie sie der jeweiligen Zusammensetzung der angereicherten Schmelze entsprechen.
Normalerweise miiiten durch Diffusion die drmeren Kristallkerne auf die Kon-
zentration der jeweils mit der Schmelze im Gleichgewicht stehenden Rand-
schichten angereichert werden. Infolge der geringen Diffusionsfahigkeit des
Phosphids erfolgt dieser Ausgleich jedoch nur sehr unvollkommen, so daBl die
schichtenformigen Konzentrationsunterschiede erhalten bleiben und auch bei
den nachfolgenden Umwandlungen im festen Zustand nicht verschwinden.

Das Unterbleiben der Anreicherung des drmeren Kristallzentrums bzw. der
inneren Zonen auf die mit der Schmelze im Gleichgewicht stehenden dufleren
Kristallschichten bedingt eine tiberméfBige Anreicherung der Restschmelze,
die schlieflich bis zur Séttigung der Restschmelze an Phosphid fithren kann,
so daf eine eutektische Ausscheidung erfolgt. Es treten dann in der erstarrten
Legierung Gefiigeerscheinungen bzw. Phasen auf, die auf Grund der Konzentra-
tion der Ausgangslegierung nicht erwartet werden koénnen.

Die Inhomogenitat der Mischkristalle, die, wie Abb. 102 zeigt, bereits beim
Atzen mit sekundiren Atzmitteln also z. B. mit mineralischen Siuren in ver-
diinnter alkoholischer Losung sichtbar wird, kann durch primiére, also kupfer-
haltige Atzmittel besonders deutlich gemacht werden; sie ist dann bereits bei
sehr schwachen VergréBerungen bzw. mit bloBem Auge erkennbar. Diese un-
gleichmiBige Verteilung des Phosphors bei der Erstarrung bleibt auch in
langsam erkalteten Legierungen erhalten, so daBl durch sie mit Hilfe der
priméren Atzmittel ein getreues Abbild der Erstarrungsvorginge selbst erhalten
werden kann. Aus diesem Grunde werden diese Atzmittel als primére bezeichnet

7*
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im Gegensatz zu den sekundiren, die ein Bild der Zerfallsvorginge der festen

Losung geben.

Die Abb. 104 und 105 zeigen die Schichtkristallbildung einmal in einer reinen
Eisen-Phosphorlegierung, das andere Mal in einer terniren Legierung mit Kohlen-
stoff. Bei der gewahlten Beleuchtung sind
die hellen Teile phosphorirmer als die
dunklen Zwischenrdaume der Kristalliten,
die an Phosphor angereichert sind.

Abb.104. Schichtkristalle in einer Eisen-Phosphorlegierung  Abb. 105. Dentritische Schichtkristalle in einem

mit 0,8% P, Atzung I, X 4.

Stahl mit 0,8% C und 0,13% P, Atzung I, X 2.

Die Abb. 106 zeigt ein Thomasroheisen mit 3—3,5% C und 1,5—2% P. Wie
das Diagramm des Dreistoffsystems (Abb. 100) zeigt, liegt diese Legierung prak-
tisch in der Kurve doppelter Sittigung der Schmelze, so dafl eutektische Aus-

Abb. 106. Thomasroh
X 50

eisen, Atzung II,

scheidung von y-Mischkristallen neben Zementit-
zu erwarten ist. Da die Legierung aber auch im
Gebiet der eutektischen Vierphasenumsetzung
liegt, muB die Kristallisation durch das ternére
Eutektikum beendet werden. Die Abb. 106 zeigt
die gute eutektische Ausbildung der y-Misch-
kristalle und des Zementits und laBt zwischen
diesen Phasen eingebettet das zuletzt erstarrte
ternire Eutektikum erkennen. Um die hetero-
gene Natur dieses terndren Eutektikums zu
zeigen, sind allerdings stérkere VergroSerung
und besondere Atzmittel erforderlich. Abb. 107
zeigt die grobe Ausbildung des terndren Eutek-
tikums bei langsamer Abkiihlung in einer Legie-
rung mit 2,24% C und 6,9% P, also fast ternérer
eutektischer Zusammensetzung. Die Atzung er-

folgte mit starker alkoholischer eisenchloridhaltiger Salpetersaure.

Die Abb. 108 zeigt das Phosphideutektikum im grauen Roheisen. Es ist eine
Streitfrage gewesen, ob dieser Gefiigebestandteil, in der englischen Literatur
vielfach nach dem verdienstvollen englischen Forscher J. E. Stead mit Steadit



Eisen und Phosphor. 101

bezeichnet, der in graphitisch erstarrenden Eisen-Kohlenstoff-Phosphorlegie-
rungen zur Ausscheidung gelangt, binérer oder ternarer Natur ist. Gutowsky (2)
hat versucht darzustellen, daB es sich um das bindre Eisen-Eisenphosphid-
Eutektikum mit 10,5% P handeln miisse, da
er einen dritten Gefiigebestandteil nicht fest-
stellen konnte. M. Kiinkele (1, 2) hat zeigen
konnen, daBl sich bei der Erstarrung der ter-
niren Schmelze bei langsamer Abkiihlung wéh-
rend der Kristallisation des Eutektikums Koh-
lenstoff abscheidet, der sich an die vorhandenen
Graphitlamellen anlagert, so daB ein binires
Eutektikum vorgetduscht wird. In Wirklichkeit
entsteht aber bei langsamer Abkiihlung das
stabile Eutektikum Eisenmischkristall—Eisen-
phosphid—Graphit, wihrend bei schneller Ab-
kithlung das instabile Eutektikum aus Zementit,
Phosphid und Mischkristallen entsteht.
Es kann von vorneherein nicht angegeben
werden, und gleiches gilt von allen ubrigen
graphithaltigen Systemen, wie grof der Anteil Abb. 107. Grobe Ausbildung des terniren
des stabil bzw. metastabil erstarrenden Systems Eutekt(iglfgfz/f ¢ ’chdlgfbﬁzaﬁfrﬁﬁhlung
sein wird. Es kann lediglich unter sonst gleich-
bleibenden Bedingungen, insbesondere beziiglich der die Graphitbildung eben-
falls beeinflussenden Erstarrungsgeschwindigkeit empirisch ermittelt werden,
in welchem Sinne Phosphor die Graphitbildung beeinfluit. Nach Untersuchungen
von Wiist und Stotz(4) wiirde ein Phosphorgehalt bis 2,5—3% keinen Ein-
fluB auf die Graphitbildung ausiiben, dariiber
hinaus jedoch eine Férderung der Graphitisie-
rung bewirken. Nach O.v.Keil und R.Mitsche(3)
soll Phosphor die Graphitbildung sogar hemmen.
Die Abweichungen der fritheren Forscher von
diesem Ergebnis erklirt er auf Grund der Ver-
schiebung der Sittigungsgrenze der Schmelze
und des y-Mischkristalls unter dem Einflufl des
Si-Gehaltes der Legierungen zu niedrigeren Koh-
lenstoffgehalten und durch Unterschiede in den Ab-
kihlungsgeschwindigkeiten. Wie dem auch sei, bis
zu den in technischen Eisenlegierungen vorkom-
menden Phosphorgehalten diirfte eine Beeinflus-

fan . . Abb. 108. Roheisen mit Phosphid-
sung der Graphitisierung nicht in Frage kommen. eu,ekti,?u,,?f*‘é‘f;di‘é, Citzung IL. 5 100,

D. Physikalische und technologische Eigenschaften.

In den Abb. 109 und 110 ist der EinfluBl des Phosphors auf einige physikalische
und technologische Eigenschaften eines weichen FluBstahles nach Untersuchungen
von d’Amico (I) wiedergegeben. Das untersuchte Material enthielt (auBer
Phosphor in zunehmenden Mengen) etwa 0,1—0,15% C, 0,4—0,55% Mn, 0,05
bis 0,08% S und 0,17—0,25% Si.
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Die Warmbildsamkeit wird durch Phosphor kaum beeinfluB8t, wenigstens nicht
innerhalb der im technischen Eisen vorkommenden Gehalte. Aber auch dariiber

Fhosphor
MagBstab Eigenschaft
A Elektr. Widerst. in Ohmi/m- mm?2
B ————— Spez. Gewicht
¢ ——.— Koerzitivkraft (8 = 13000)
D —e—- Hysteresis (B = 10000)

Abb. 109. EinfluB des Phosphors auf den elektrischen
‘Widerstand, das spezifische Gewicht, die Koerzitivkraft
und die Hysteresis von weichem FluBstahl [d’Amico (1)].

hinaus bis 1,1% konnte d’ Amico(1)
FluBstahl mit 0,1—0,15% C walzen.
Dagegen leidet die Kaltbildsamkeit
sehr stark unter der Gegenwart von
Phosphor, denn dieser erzeugt Kalt-
bruch. 0,25% geniigen bei einem
weichen FluB3stahl mit0,1—0,15% C,
um die Schlagfestigkeit praktisch
auf Null zu erniedrigen.

Uber den EinfluB des Phosphors
auf die SchweiBbarkeit liegen nur
wenig Angaben vor. Diegel (1) gibt
als einzuhaltende Grenze nach oben
fir FluBeisen 0,03—0,05% an.
SchweiBleisen, dessen manchmal
recht hoher Phosphorgehalt auf
die Anwesenheit phosphorhaltiger
Schlacke zuriickgefiihrt wird, kann
nach Ledebur (I) noch bei 0,4%
schweillbar sein.

Mit Riicksicht auf seine unbestrittene Rolle als Erzeuger des Kaltbruches
gehort Phosphor zu den im Eisenhiittenwesen unbeliebten Elementen, wenn-
gleich nach Stead (I) sein schlechter Ruf

iibertrieben ist, und er auch gute Eigenschaf-

ten besitzt. So wird z. B. Phosphor ver-

wendet zur Erzeugung von Legierungen fiir

Gegenstdnde mit sauberer und glatter Ober-

fliche (Fahrradteile). Beim SchleuderguB

ist ein gewisser Phosphorgehalt unerlaBlich.

Die untere Grenze betragt 0,8%, doch soll

man sich nach Irresberger (I) der oberen

Grenze von 1,5% moglichst nihern, beson-

ders bei Rohren mit kleinem Innendurch-

messer.

Ein weiteres Anwendungsgebiet

hat der Phosphor bei der Herstellung von

— Plosphior

Mafstab Eigenschaft
B Zugfestigkeit kg/mm?
B ———— Dehnung %
B ——.—. Streckgrenze kg/mm?
A —-.—.. Hiirte (Brinell)
B eeriannn Schlagfestigkeit mkg/cm?2

Abb.110. EinfluB des Phosphorsaufdie Festig-
keitseigenschaften, Hirte und Schlagfestigkeit
chem FluBstahl [d’Amico (1)].

PreBmuttern gefunden, bei denen ein Ge-
halt von etwa 0,2% die Herstellung eines
sauberen und scharfen Gewindes ermdoglicht.
Merkwiirdigerweise soll aber ein nach vélliger
Entphosphorung durch Ferrophosphorzusatz
erzeugter
schlechterer Einwirkung auf die Qualitit des

Phosphorgehalt von ungleich

Produktes sein als ein ohne kiinstlichen Zu-
satz durch Abbrechen der Charge erzeugter. Christen (I) hilt nach neueren
Forschungen im Gegensatz hierzu die Phosphorung einer weichen FluBstahl-
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schmelze fiir das zweckméiBigste PreBmuttereisenherstellungsverfahren. Auf
die magnetischen Eigenschaften sind die im technischen Eisen vorkommenden
Phosphorgehalte ohne wesentlichen Einfluf3.

In Nickelstdhlen und besonders in Chrom-Nickelstdhlen erhéht Phosphor
die Neigung zur AnlaBsprodigkeit!. Der in Edelstéhlen tibliche Gehalt an Phos-
phor von héchstens 0,03% iibt keinen merklichen EinfluBl aus2. Mit héherem
Mangangehalt zusammen wirkt Phosphor dagegen stark sprodigkeitssteigernd,
doch lassen sich durch geeignete Warmebehandlungen — Abschrecken nach dem
Anlassen, das nach Bennek die die Kerbzéhigkeit vermindernde Phosphor-
ausscheidung unterbindet — gute Kerbschlagwerte erzielen. Bei Verformungs-
graden iiber 30% entsteht in gewohnlichen Stdhlen bei oxydierendem Glithen
starkes Kornwachstum, das von Stellen mit Phosphoranreicherungen ausgeht?.
Beim Glithen zwischen 4; und 4; wird der Kohlenstoff aus den phosphorreichen
Stellen verdringt. Bei schwach verformten Proben erstreckt sich das Wachstum
nur auf die phosphorreichen Stellen, bei Verformung iiber dem Schwellenwert
wird das ganze Korn in Mitleidenschaft gezogen. Auch ohne oxydierende At-
mosphire zeigt sich die gleiche Erscheinung, doch in schwiicherem MaBe.

8. Eisen und Schwefel.

A. Das Zweistoffsystem Eisen-Schwefel.

Die ersten systematischen Untersuchungen iiber das Zustandsschaubild
Eisen-Schwefel wurden von W.Treitschke und G.Tammann (I) durch-
gefithrt. Sie griffen dabei auf Teiluntersuchungen von Le Chatelier und
W. Ziegler (2) zurick, die festgestellt hatten, daf in der Legierungsreihe Eisen-
Schwefel keine weiteren Eisen-Schwefelverbindungen bis zur Konzentration der
Verbindung FeS bestehen. Spétere Untersuchungen von K. Friedrich (I) sowie
die systematischen Untersuchungen von R.Loebe und E.Becker (I) mit
Hilfe der thermischen Differentialanalyse konnten das von Treitschke und
Tammann entworfene Teildiagramm Fe—FeS in wesentlichen Punkten nicht
bestatigen. Besonders konnte im fliissigen Zustand keine Mischungsliicke, wie
letztere annahmen, festgestellt werden, was in neuerer Zeit auch durch Unter-
suchungen von B. Bogitsch (I) einwandfrei belegt wurde.

Fir das in Abb. 111 dargestellte Zustandsdiagramm wurden daher bis zur
Konzentration FeS im wesentlichen die Ergebnisse von Loebe und Becker
zugrunde gelegt. Uber diese Konzentration hinaus beruht das Diagramm auf
theoretischen Uberlegungen in Anlehnung an die von C.Benedicks und H.
Lofquist (4) gegebene Darstellung. Danach besteht im fliissigen Zustand bis
zur Konzentration der Verbindung FeS (36,5% S) homogene Schmelze. Der
Schmelzpunkt der Verbindung FeS liegt bei 1193°. Die Konzentration des Eutek-
tikums betrigt 84,6 % FeS bzw. 30,9% S; es wird gebildet bei 985°. Loebe und
Becker beobachteten den thermischen Effekt des Eutektikums bis zu einer
Konzentration von 35,9% S und auf der Eisenseite bis zu 0,85% S. Sie nehmen
daher an, dafl praktisch weder eine Léslichkeit des Eisens fiir Schwefel noch des
Schwefeleisens fiir Eisen besteht. In Ubereinstimmung hiermit finden sie, daB

1 Siehe Greaves und Jones(I). 2 Vgl. dagegen H. Bennek (I).
3 Siehe Heike und Brenscheidt (1).
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die Umwandlungen des Eisens bei 4; und 4, und die des Schwefeleisens bei 298°
praktisch unabhingig von der Konzentration sind. Uber die 4,-Umwandlung
liegen kaum Beobachtungen vor. Doch ist aus theoretischen Griinden nach
Vogel und Tonn (2) aus dem Verlauf der Umwandlungen im ternéren System
Fe—Ni—S anzunehmen, dafl auch sie durch Schwefel nicht verindert wird.
Nach speziellen Untersuchungen von F.Rinne und H. E. Boeke (1) zeigt
reines FeS nicht die bereits von Le Chatelier und Ziegler sowie von
Treitschke und Tammann festgestellte Umwandlung der Fe-FeS-Legierungen.
Nach Rinne und Boeke liegt
der Umwandlungspunkt bis zu
einer Konzentration von 7% Fe
und 93% FeS (oder 33,9% S)
bei 1380, Mit zunehmendem
Schwefel-Gehalt, also mit stei-
gendem Reinheitsgrad des FeS,
findet die Umwandlung bei sin-
kender Temperatur, und zwar
in einem Temperaturintervall
statt. Bei 5% Fe und 95% FeS
(also etwa 34,7 % 8S) lduft die Um-
setzung zwischen 98 und 90° ab.
Bei weiterer Abnahme des Eisens
konnten sie keinerlei Umwand-
lung oberhalb 0° beobachten.
Sowohl die Umwandlung bei
1389 als auch die bei 298° wurden
im Diagramm als peritektische
Umsetzungen gedeutet. Danach
wiirde bei sehr tiefen Tempera-
turen eine x-Modifikation des FeS
bestehen, die eine gewisse Los-
lichkeit fiir Fe besitzt, deren Um-
wandlungstemperatur jedoch
Abb. 111. Zustandsschaubild Eisen-Schwefel. durch die Losung von Fein zu-
nehmendem MaBe und beider ma-
ximalen Sittigung von etwa 7% Fe auf 138° gehoben wird. Oberhalb dieses Um-
wandlyngsintervalles besteht eine g-Modifikation des FeS, deren maximale
Loslichkeit fiir Fe etwas geringer ist, und oberhalb der Umwandlung bei 298°
eine y-Modifikation des FeS, deren Lislichkeit fiir Fe nach Loebe und Becke
nur sehr gering sein kann. Nach N. Alsén (1) kristallisiert FeS unterhalb 138°
(«-Fe8) hexagonal und oberhalb 138° (8-FeS) nach E. T. Allen, J.L.Crenshaw
und J. Johnston (I) rhombisch. Die o/8-Modifikationsinderung ist mit einer
deutlichen Kontraktion und die f/a-Modifikationsénderung mit einer starken
Dilatation verbunden.
Auf der Eisenseite soll nach J. Arnold und A. M’William (I) bei 1150°
0,01—0,02% 8, nach Ziegler (I) weniger als 0,03% und nach Fry (I) bei 990°
0,015—0,02% S in Losung gehen. Die hohe Léslichkeit von 1,6% S, die
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Treitschke und Tammann bei 750° annahmen, konnte in keiner Weise be-
stiitigt werden. Ob die von Arnold und M’William sowie von Fry auf Grund
von Diffusionsversuchen erhaltenen Ergebnisse als Beweis fiir eine echte Los-
lichkeit im Sinne der Bildung eines Substitutions- oder Einlagerungsmisch-
kristalls gelten kénnen, mufl vorerst noch in Frage gestellt werden. Es wire
jedenfalls auch denkbar, daB lediglich dampfférmiger Schwefel lings der Korn-
grenzen einwandert und sich dort in Gitterliicken ablagert. Jedenfalls sind die
in Frage kommenden Mengen S so gering, daf von einer Einzeichnung der evtl.
Loslichkeit des Schwefels im Eisen abgesehen wurde.

In dem Teil des Diagramms Fe—S mit h6heren S-Gehalten als der Verbindung
FeS entspricht, interessiert noch die Verbindung FeS,, die bei 685° in FeS und gas-
formigen Schwefel dissoziiert. Eine Loslichkeit des FeS, fiir FeS oder S besteht prak-
tisch nicht; wohl soll FeS nach Allen, Crenshaw und Johnston etwa 6% S
(FeS 4 S = 100%) bei 600° zu 16sen vermogen, welche Loslichkeit mit steigender
Temperatur (bis zum Schmelzpunkt des FeS auf 3% S ?) wiederabnehmen soll. Es
ist zu bemerken, daBl der Dampfdruck des Schwefels (in diesem Falle 760 mm Hg)
fiir die Aufstellung dieses Teiles des Diagramms von wesentlicher Bedeutung ist.

Nach dem in Abb. 111 wiedergegebenen Diagramm wiirde FeS, unterhalb 119°
(Schmelzpunkt des Schwefels) mit festem Schwefel zwischen 119° und 444,5°
(Siedepunkt des Schwefels) mit flilssigem und oberhalb 444,50—685° mit gas-
férmigem Schwefel im Gleichgewicht stehen. Zwischen 685°—1193° stinde festes
FeS mit gasférmigem Schwefel und geringeren Mengen gasférmigen Eisens und
oberhalb 11930 fliissiges FeS mit gasformigem Schwefel 4 Eisen im Gleichgewicht.
Bei weiterer Temperatursteigerung wiirde die Konzentration der Schmelze an
Schwefel abnehmen, die der Gasphase an Eisen zunehmen.

Im Gefiigebild der Eisen-Schwefellegierungen mufl gemaB den Angaben des
Zustandsdiagrammes das Eutektikum mit 30,8% Schwefel in um so gréferen
Mengen erscheinen, je mehr sich der Schwefelgehalt dem eutektischen nahert.
Der eutektische Gefiigebestandteil besitzt, wie die Betrachtung des Gefiigebildes
einer Legierung mit 2,0% Schwefel in Abb. 112 lehrt, ein einheitliches Aussehen
und unter dem Mikroskop die charakteristische gelblichbraune Férbung des
Schwefeleisens. Von dem zweiten Bestandteil des Eutektikums, dem Eisen, ist
nichts zu erkennen. Man muB aber beriicksichtigen, daf das Eutektikum nur
15% Eisen enthilt. Ferner kommen fiir die Beurteilung des Gefiigebildes nicht
Gewichts-, sondern Volumenprozente in Frage. Unter Zugrundelegung eines
spezifischen Gewichts von 4,72 (Becker) fiir reines Schwefeleisen betragt der
Volumenanteil des Eisens am Eutektikum nur rund 9%. Die wenigen Eisen-
korner, die demnach im Gefiigebild des Eutektikums erscheinen miiiten, werden
kaum zu erkennen sein, auBerdem, wie Becker annimmt, beim Schleifen bzw.
Polieren leicht aus der Schlifffliche herausgerissen werden. Es ist ferner moglich,
daB sich der ferritische Bestandteil des Eutektikums an die bereits ausgeschiede-
nen priméren Eisenkristalle angelagert hat. Je niedriger der Schwefelgehalt, um
so diinner erscheint das Netzwerk, dessen Maschen mit den priméren Eisen-
kristallen angefiillt sind. Bei niedrigen Schwefelgehalten fehlt es ganz, und
statt seiner erscheinen rundliche Ansammlungen von Schwefeleisen. Abb. 113
zeigt dies an einer reinen Eisen-Schwefellegierung mit 0,2% Schwefel.

Beim Erhitzen an der Luft nehmen schwefelreiche Legierungen, wie Becker
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nachwies, Sauerstoff in gréBeren Mengen auf, und das Eutektikum Eisen-Schwefel-
eisen verwandelt sich in ein anderes, sauerstoffhaltiges mit deutlich eutektischer
Struktur. Der eine der beiden Bestandteile ist das gelbliche FeS, der andere ein
dem FeO nahestehender, unter dem Mikroskop dunkelgrauer Korper. Dieses

Abb, 112, Eisen-Schwefellegierung mit 2% S, Abb. 113. Eisen-Schwefellegierung mit 0,2% S,
ungeitzt, X 50, ungeitzt, X 500.

Eutektikum wurde bereits von Le Chatelier und Ziegler in Handelsschwefel-
eisen gefunden. Es entsteht durch Erhitzung des Fe—FeS-Eutektikums in sauer-
stoffhaltiger Atmosphire, und zwar um so vollstindiger, je hoher die Temperatur
ist. Der direkte Versuch, Schwefeleisen und Eisenoxydoxydul (in Ermangelung
reinen Oxyduls) zusammenzuschmelzen, fithrte zur Aufstellung des einfachen
Diagramms, Abb. 114. Die Angaben des Dia-
gramms bestétigte die mikroskopische Unter-
suchung, wie Abb. 115a—c an einer Schmelze
mit primdrem FeO in eutektischer Grund-
masse (links), einer eutektischen (Mitte) und
einer Schmelze mit primérem FeS lehrt
(rechts). Das Verhalten von MnO zu FeS
ist ebenfalls untersucht worden'. Beide Stoffe
reagieren miteinander unter Bildung von
MnS oder einem dieser Verbindung nahe-
stehenden Korper sowie einer komplexen
Verbindung oder einem Mischkristall von
FeS und MnS. Das System ist also kein
binires, vielmehr ein quaternires. Abb. 116
ist ein Gemisch von MnO und FeS mit
50% MnO. Der in rundlichen Kristallen aus-
geschiedene Korper ist das taubengraue MnS, das auch im Eutektikum ver-
treten ist. Neben MnS ist, im Bilde tiefschwarz, das dunkelblaugraue MnO
sowohl im Eutektikum wie auBerhalb zu erkennen, schlieBlich, in gleicher
Ausscheidungsform, die im Bilde hell erscheinende, hellblaugraue, komplexe
Komponente. Es fehlt also nur das gelbliche FeS. Zur Feststellung der Kom-
ponenten diente auBler der Farbe das AnlaBverfahren und die Behandlung im

1 Dipl.-Arbeit Klutmann ().
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Wasserstoffstrom. Schon Réhl hatte gefunden, daB das edlere MnS gegen FeS
stets um einige Stufen zuriick ist, und Matweieff (1), daB Wasserstoff-Oxyde
stiarker als Sulfide und von diesen FeS stirker als MnS angreift. Die komplexe
Komponente stand beziiglich ihres Verhaltens zwischen FeS und MnS.

a b

c

Abb. 115a—c. Gemische von FeO-FeS: links primires FeO + Eutcktikum, Mitte Eutektikum, rechts primires
FeS + Eutektikum. Ungeétzt, X 100 [Giani(1)].

Uber die Frage, ob durch festes Eisen Schwefel hindurchdiffundieren kann,
liegen widersprechende Versuchsergebnisse vor. Die Versuche von Fry (1)
haben aber gezeigt, daB Diffusion in erheblichem Mafle nur bei Gegenwart von

Phosphor stattfindet. Fehlt dieser, so diffun-
dieren nur recht unerhebliche Mengen, und
zwar 0,025%. Hieraus schlieBt Fry im
Rahmen seiner Ausfithrungen iiber die Dif-
fusion fester Stoffe, daB3 bis zu diesem Be-
trage Loslichkeit des Schwefels im festen
Eisen vorliege. Es ist danach nicht unwahr-
scheinlich, dafl eine dampfformige Ver-
bindung des Schwefels mit Phosphor der
Haupttriger der Diffusion war. Es kann als
sicher gelten, dafl Eisen aus der schwefligen
Sédure von Verbrennungsgasen Schwefel auf-
zunehmen vermag. Da diese Gase meist
oxydierend sind, bildet sich auf dem Eisen
Glihspan, das den Schwefel, wahrschein-
lich unter Bildung des oben erwihnten

Abb. 116, Gemisch von MnO und FeS mit
50% MnO (ungeitzt), x 100.

Eutektikums, begierig aufnimmt, auf diese Weise aber auch das Eisen selber vor
Schwefelaufnahme schiitzt. Eine von Oberhoffer untersuchte Probe von Gliih-
span aus einem Ofen fiir groBe Schmiedestiicke enthielt 0,2% Schwefel.

B. Das Dreistoffsystem Eisen-Schwefel-Kohlenstoff.
Uber den EinfluB des Kohlenstoffs in Eisen-Schwefellegierungen liegen
einige altere Arbeiten vor. So fanden F. Wiist und A. Schiiller (5), T. Lie-
sching (1), M. D. Levy (I) und B. Bogitch (I), daB selbst geringe Mengen
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Kohlenstoff die vollkommene Mischbarkeit im fliissigen Zustand beeintrich-
tigen. Benedicks und Lofquist (4) benutzten die Angaben der oben ge-
nannten Autoren iiber die Zusammensetzung der nebeneinander bestehenden
fliissigen Phasen zu einem Entwurf des terniren Teilsystems Fe—FeS—TFe,C.
Im Grundsitzlichen deckt sich dieser Entwurf mit dem Diagramm von Hane-
mann und Schildkoétter (2), das diese auf Grund von umfangreichen Ver-

suchen zum Zwecke der Festlegung der Mischungsliicke im fliissigen Zustand
aufstellten. Diese Ergebnisse werden bestétigt durch systematische Versuche von
Vogelund G. Ritzau (3), die auch eine eingehende Darstellung der theoretischen
Grundlagen geben, und deren Unterlagen fiir die in Abb. 117 wiedergegebene Dar-
stellung des Teilsystems Fe—FeS—Fe,C im wesentlichen mafBgeblich waren.
Es handelt sich bei diesem System um den Fall, da8 im fliissigen Zustand zwei
Komponentenpaare (Fe—FeS und Fe—Fe C) vollkommen mischbar sind, das
dritte dagegen (Fe,C—FeS) eine Mischungsliicke aufweist. Im festen Zustand
besteht fiir das Randsystem Fe—FeS praktisch keine Loslichkeit, im System
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Fe—Fe,C auf der Eisenseite eine beschrankte Ldslichkeit. Hanemann und
Schildkétter (2) vermuten, dal der Schnitt Fe,C—FeS sich quasibindr ver-
hélt, doch kénnen sie iiber die Tatsache der Mischungsliicke im flissigen Zu-
stand hinaus keine sicheren Angaben iiber dieses Randsystem machen. Nach den
Ergebnissen der Untersuchungen am Dreistoffsystem ist in der Nahe der Kom-
ponente FeS mit der Existenz eines Eutektikums zu rechnen. Die Mischungs-
licke befindet sich demnach auf der Seite der Zementitabscheidung, so da$ also
im Randsystem Fe;C—FeS ein Dreiphasengleichgewicht — kohlenstoffreiche
Schmelze = schwefelreiche Schmelze -+ Zementit — auftreten wird. Fiir den
vorliegenden Entwurf des Dreistoffsystems ist ferner angenommen, daf eine gegen-
seitige Loslichkeit der Komponenten FeS und Fe,C im festen Zustand nicht besteht.

Abb. 117 ist die Projektion des Dreistoffsystems auf die Konzentrationsfliche
mit den anliegenden Randsystemen wiedergegeben. Abb. 118a und b zeigt im
Gipsmodell die grundsétzlichen Verhéltnisse des behandelten Systems, wobei

a b

Abb. 118. Gipsmodell zur Veranschaulichung der riumlichen Verhaltnisse im Dreistoffsystem
Eisen-Eisensulfid-Eisenkarbid [Vogel und Ritzau(3)].

zugunsten gréBerer Anschaulichkeit auf eine Wiedergabe der wirklichen Kon-
zentrationen und Temperaturen des Realdiagramms verzichtet wurde.

Die Mischungslicke im fliissigen Zustand, der heterogene Raum zweier
fliissiger Phasen, iiberdeckt, ausgehend vom Randsystem Fe,C—FeS, einen Teil
der Sittigungsfliche der Schmelzen fiir Zementit und iber diese hinausreichend
einen Teil der Sattigungsfliche der Schmelzen fiir die v-Phase. Die Grenzen der
Mischungsliicke bilden die Schnittlinien der Entmischungsfliche (der Fliche
gegenseitiger Séttigung der beiden fliissigen Phasen) mit den Sattigungsflichen
fiir Zementit und y-Mischkristalle. Diese Schnittkurven sind demnach Kurven
doppelt gesittigter Schmelzen, die also an Dreiphasengleichgewichten teilnehmen,
wobei einerseits Zementit, andererseits ein y-Mischkristall als dritte Phase neben
den beiden fliissigen Phasen auftritt.

Alle Legierungen des Dreistoffsystems bestehen bei Raumtemperatur prak-
tisch aus drei Phasen: a-Eisen, FeS und Fe,C. Je nach der Ausgangskonzentra-
tion nehmen die Legierungen an den im vorhergehenden beschriebenen Um-
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setzungen teil: Praktisch alle Legierungen an der eutektoidischen Vierphasen-

umsetzung bei 7219; den kohlenstoffarmen Legierungen bis zur Linie Z'S] geht

dieser die Umsetzung des bindren -Mischkristalls in «-Mischkristall voraus;

bei den Legierungen zwischen Z’S; und Z'y die Ausscheidung des Zementits

aus dem bindren y-Mischkristall. Alle Legierungen des Konzentrationsbereiches

Z'X' beendigen die Erstarrung durch die eutektische Vierphasenumsetzung bei

975°, und die Legierungen im Gebiet Z'y; X’ nehmen auBlerdem an der die Ent-

mischung der fliissigen Phasen beendigenden Vierphasenumsetzung bei 1100° teil.

Die Konzentration des terniren Eutektikums (C) soll nach Hanemann und

Schildkétter (2) 0,17% C und 31,7% S betragen, nach Vogel und Ritzau (3)

nur 0,15% C und 31,0% S. Da der y-Mischkristall, der an der eutektischen Vier-

phasenumsetzung teilnimmt, auf der Gleichgewichtslinie £,S,; im Randsystem

Fe—Fe,C liegen muBl, und bei der Tempera-

tur der Umsetzung von 975° demnach einen

Kobhlenstoffgehalt von mindestens 1,3% C

haben wird (die Angabe von Vogel und

Ritzau von 1,0% C fiir y; beruht offenbar

auf einem Irrtum) kann die von Vogel und

Ritzau angegebene Konzentration des ter-

naren Eutektikums nicht zutreffen, da dann

der Punkt C auBlerhalb der eutektischen Vier-

phasenfliche liegen wiirde. Selbst bei der

von Hanemann und Schildkétter an-

gegebenen Konzentration liegt der Punkt C

nur unter der Voraussetzung einer gewissen

Loslichkeit des Eisens in FeS innerhalb der

eutektischen Erstarrungsfliche. Jedenfalls

Abb. 119. Terniires Eutektikum. Schmelze mit kann der Anteil der Zementitphase am ter-

0.2% %ﬁ;&jtﬁf gséﬁléltt’ 1%iger OalFﬁl;f;: néren Eutektlku.m nur sehr gering sein.

mann und Schildkdtter (2)]. Z. B. wiirde bei einer angenommenen Loslich-

keit von 1,4 Teilen Eisen in 98,6 Teilen FeS

der Anteil des Zementits am Eutektikum nur 0,26 % betragen. In Abb. 119 ist

das ternire Eutektikum — FeS -+ y-Mischkristall + Fe,C — nach Atzung mit

1%iger alkohol. Salpetersiure in 1500facher VergréBerung wiedergegeben. Nach

Hanemann und Schildkétter sind die hellen Teilchen als Zementit, die

dunklen als perlitisch zerfallene y-Mischkristalle und die Grundmasse als FeS

anzusprechen. Der Anteil der Zementitphase ist hier verhaltnisméaBig viel groBer

als nach obigen Ausfithrungen zu erwarten wire. Es miifte demnach die Loslich-

keit des: FeS fiir Fe grofer sein, oder die Konzentration des Eutektikums einen

noch héheren Kohlenstoffgehalt aufweisen, wenn man nicht annehmen will, da3
die Zementitkorner wenigstens z. T. primér ausgeschieden sind.

Die Konzentrationen der ubrigen ausgezeichneten Punkte des Diagramms

geben Vogel und Ritzau, wie folgt an:

Schmelze fg bei 1300° mit 1,2% C und 7,6% S
y-Mischkristall % ,, 1300° ,, 0,3% C

Schmelze F, ,, 1100° ., 40% C ,, 0.8% S
Schmelze F, ,, 11000 . 0,25%C ,, 29,5% S

y-Mischkristall 7 ,, 1100° ,, 1,6% C.
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Es sei noch besonders auf die Vorgénge hingewiesen, die sich in dem Kon-
zentrationsgebiet abspielen, in welchem die primére Ausscheidung von y-Misch-
kristallen durch eine sekundére Entmischung der Schmelze abgelést wird, wo-
durch das bivariante Zweiphasengleichgewicht — Schmelze = y-Mischkristall
— in das univariante Dreiphasengleichgewicht — primére Schmelze <= y-Misch-
kristall - sekundare Schmelze — iibergeht. Der Raum dieses Dreiphasengleich-
gewichtes bekommt seine eigenartige Gestalt durch die zur Mischungsliicke ein-
seitig orientierte Verdnderung des y-Mischkristalls langs der Kurve y%y%.

Im grauen Roheisen ist die Lage der Eisensulfideinschliisse keine wohl-
definierte ; sie erscheinen vielmehr willkiirlich in Globuliten und Adern. Auf die
Graphitbildung selbst ibt aber der Schwefel einen stark negativen EinfluB aus,
indem er die Erstarrung nach dem stabilen System, also die Graphitbildung, schon
von geringen Gehalten ab stark beeintriachtigt.

In allen technischen Eisenlegierungen findet man das Eisensulfid nicht als
Bestandteil eines Eutektikums, weder des binéren, wie es theoretisch bei Legie-
rungen mit weniger als 1,6% C, noch des terniren, das in Legierungen mit mehr
als 1,6% C zu erwarten ware. Als Erklarung hierfir darf wohl wie bei den rei-
nen Fe—S8-Legierungen angenommen werden, daB sowohl die verhiltnismiBig
kleinen Mengen der euktektisch abgeschiedenen Eisenphase wie die verschwin-
dend geringen Mengen des ternir-eutektisch abzuscheidenden Zementits sich an
die bereits ausgeschiedenen Primérkristalle ankristallisiert haben.

C. Der Einfluf} des Mangans.

Da Mangan sowohl die Erscheinungsform wie auch die Menge des Schwefels
in technischen Eisenlegierungen in charakteristischer Weise beeinflult, so daB
hierdurch in ganz bedeutendem Mafle die Festigkeitseigenschaften beriihrt
werden, sei im folgenden niher auf die Einwirkung des Mangans auf das System
Eisen-Schwefel eingegangen. Auch hier liegen zahlreiche wichtige Einzel-
beobachtungen vor. Carnot und Goutal (1) isolierten auf analytischem Wege
die Verbindung MnS in schwefel- und manganhaltigem Eisen. Von Arnold und
Waterhouse (2) sowie von Le Chatelier und Ziegler (2) sind diese Beob-
achtungen bestatigt und erweitert worden. Es gelang Arnold und Waterhouse
festzustellen, dal sich das Schwefelmangan unter dem Mikroskop auf der un-
gedtzten Schlifffliche durch seine taubengraue Farbung kennzeichnet und daher
leicht von dem gelblich-braunen Schwefeleisen zu unterscheiden ist. R6hl (1)
fand, daBl 1%ige Losungen organischer Sduren in Methylalkohol bei 5 min
Atzdauer das Schwefeleisen stirker dunkeln als das Schwefelmangan. Auch die
AtzanlaBmethode erwies sich als brauchbar zur Unterscheidung beider Sulfide.
Beim Anlassen auf dunkelgelb farbt sich das Eisensulfid blau, das Mangansulfid
dagegen fahlweil. Bei der Seigerungsprobe nach Baumann? farbt, wie Ober-
hoffer und Welter (6) zeigten, Schwefelmangan das Bromsilber erheblich stir-
ker als Schwefeleisen.

In neuester Zeit haben R.Vogel und H. Baur (4), gestiitzt auf experimen-
telle Untersuchungen, das Gleichgewichtsschaubild fiir den Bereich Fe—FeS—

1 Sowoh! Schwefel- als auch Phosphorwasserstoff firben Bromsilberpapier dunkelbraun
bis schwarz; vgl. J. van Royen und E. Ammermann ().
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MnS—Mn entwickelt. Mit Benedicks und L6fquist (4) nehmen sie beziiglich des
Randsystems Mn—MnS an, daB zwischen 20 und 35% Schwefel eine Mischungs-
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liicke im fliissigen Zustand und auf der Manganseite ein sehr sulfidarmes Eutekti-
kum (0,14% S) besteht. Der bindre Schnitt Eisensulfid—Mangansulfid wurde
im wesentlichen nach G. Réhl angenommen, nach dessen Untersuchungen
dieser Schnitt als quasibinir angesehen werden kann. Jedoch wurde an
Stelle der von R6hl vermuteten terndren Verbindung FesMn,S;, der Deutung
von Benedicks und Léfquist entsprechend, ein gesittigter ternirer Misch-
kristall angenommen. Im iibrigen weist das Diagramm (s. Abb. 120) im flis-
sigen Zustand vollkommene Mischbarkeit der beiden Verbindungen FeS und
MnS auf. Der Schmelzpunkt von MnS wurde von R&6hl an sehr reinem
Mangansulfid zu 1620° bestimmt. Festes Schwefeleisen 16st kein Schwefelman-
gan, wohl aber letzteres bis zu 60% Schwefeleisen. Dieser gesittigte Mangan-
sulfid-Eisensulfidmischkristall bildet mit Eisensulfid ein bei 1181° erstarrendes
Eutektikum mit 7% Schwefelmangan.

Beziiglich des Randsystems Eisen-Mangan nehmen Vogel und Baur fir
die a—y-Umwandlung der eisenreichen Mischkristalle den von E. Oehman (1)
réntgenographisch bestimmten Verlauf an.

In Abb. 120 ist das von Vogel und Baur entwickelte Diagramm wiedergegeben.
Das Charakteristische und fir die
technischen Legierungen Bedeutungs-
volle ist, daBl die vom Randsystem
Mn—MnS ausgehende Mischungs-
licke sich bis dicht an die Eisen-
ecke schiebt, sogar noch einen Teil
der Ausscheidungsfliche der a—(3)-

Mischkristalle aus der SChmel?e fiber- Abb. 121. Zusammensetzung der Legierungen bei Raum-
deckend. Es entstehen somit ganz temperatur [Vogel und Baur (4)].
ahnliche Verhaltnisse, wie sie im

System Fe—FeS—Fe,C durch die Mischungsliicke hervorgerufen werden.

Uber die Zusammensetzung der Legierungen bei Raumtemperatur gibt das
Schaubild Abb. 121 nach Vogel und Baur AufschluBl. Alle terniren Legierun-
gen innerhalb des Gebietes A'B’C' D’ (Abb. 121) bestehen aus heterogenen Ge-
mischen, und zwar die des Feldes A’ 7, B aus den drei Phasen «-Eisen, Eisensulfid
und dem Mischkristall 7, die des Feldes 4’a; 7, aus zwei Phasen, dem Misch-
kristall 7, und einem «-Mischkristall der Seite A’a,, die des Feldes ay,y, 7, aus
den durch diese drei Buchstaben gekennzeichneten Phasen und in dem restlichen
Feld durch zwei Phasen, einem Mischkristall der Reihe 77; C und einem solchen der
Reihe y,D. (Die Konzentrationen der Mischkristalle a;, ¥, 7, bei Raumtempera-
tur sind nicht bestimmt. Sie hingen in starkem MaBe von der Abkiithlungsgeschwin-
digkeit ab, siehe System Fe—Mn.) Bei allen Legierungen diesseits der Konode 47,
bei denen also der Mangangehalt den Schwefelgehalt iiberwiegt, miiite demnach
der gesamte Schwefel an einen Mangansulfid-Eisensulfid-Mischkristall gebunden
sein, der bis zu Konzentrationen der Konode ¥, identisch mit 7 ist. Es ist
dies fiir die Festigkeitseigenschaften der technischen Legierungen von auller-
ordentlicher Bedeutung, da der Mangansulfid-Eisensulfid-Mischkristall im Gegen-
satz zu reinem Eisensulfid nicht sprode ist. Hinzu kommt noch, daB die Legie-
rungen bis zu den in technischen Eisensorten vorkommenden Schwefelgehalten
alle dem Gebiet der priméren Abscheidung der «(d)-Mischkristalle und somit

Oberhoffer, Techn. Eisen, 3. Aufl. 8
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schon bei geringen Mangangehalten (mehr als der Linie ayF, entspricht) dem
Gebiet der sekundéren bzw. tertidren Entmischung angehoren. Durch die Ent-
mischungserscheinung erfolgt eine mehr oder weniger weitgehende Zerteilung
der Schmelze in feine Tropfchen, die im Laufe der Kristallisation, da jedes Tropf-
chen von sich aus auch feste Phase ausscheidet, leicht umwachsen werden kénnen.
Da im Laufe der weiteren Erstarrung jedes dieser
Schmelztropfchen iiber die Dreiphasenreaktion
— Schmelze (B, €}) <= y-Mischkristall (y3y,) -+
MnS—FeS - Mischkristall (g 7,) — zur Aus-
scheidung von Mangansulfid-Eisensulfid-Misch-
kristallen kommt, so finden wir diese vielfach
in feinverteilter Form vor, so daB man sie mit
einer eutektischen Verteilung verwechseln kénnte.
In Legierungen, deren Schwefelgehalt den Man-
gangehalt iibersteigt, so daB sie in das Kon-
zentrationsfeld A7, B fallen, wirde durch die
eutektische Erstarrung der biniren Restschmelze
auch reines FeS ausgeschieden werden. Es ist bei
Abb. 122. Gefiige einer Legierung mit . diesen Betrachtungen natiirlich zu beriicksich-
231;’/% % 100 f%’ég‘éf‘ “und Bauk (‘i)] tigen, daBl infolge Nichteinstellung der absoluten
Gleichgewichte, die bei der Isolierung der einzel-
nen Schmelztropfchen immerhin leicht denkbar wire, die Verhiltnisse im einzel-
nen verschoben werden koénnen.

In Abb. 122 ist ein solches Gefiige, wie es auf Grund der Trépfchenbildung durch
sekundéare Entmischung zustande gekommen ist, wiedergegeben. Man sieht, wie
die feinen Teilchen das Innere der Kristallite, ein Eutektikum vortduschend,

durchsetzen, wihrend anscheinend gréBere Komplexe
der Schmelze an die Korngrenzen gedringt und hier
erstarrt sind. Fiir die technischen Legierungen ist es
natiirlich von Bedeutung, welchen EinfluB der Koh-
lenstoff auf die Lage der Mischungsliicken ausiibt.
Sichere Unterlagen hieriiber bestehen noch nicht. Wie
die iiberraschende Ahnlichkeit der Abb. 123, die das
Gefiige bei einem Stahlgufl mit niedrigem Kohlen-
stoffgehalt wiedergibt, mit der Abb. 122 zeigt, ist bei
geringen Kohlenstoffgehalten jedenfalls eine grund-
sitzlich ahnliche Erstarrungsweise anzunehmen. In
kohlenstoffreichen Legierungen, z. B. in den Roh-
Abb. 123. Geflige eciner Stahlgus- eisensorten, findet sich nach Wiist und Miny (6)
Iegiemnguggetatyimf 200, % dag manganreiche Sulfid in wohlausgebildeten
geradlinig begrenzten Kristallen, woraus geschlossen
wird, daB dieses Sulfid sich ungehindert aus der Mutterlauge ausgeschieden
hat. Nach den gleichen Autoren wirkt Mangan in schwefelreichen grauen Roh-
eisen auf die Graphitbildung begiinstigend ein, weil durch die Bildung von
manganreichem Sulfid der Schmelze Schwefel entzogen wird, bevor die
Graphitbildung einsetzt.
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D. Physikalische und technologische Eigenschaften.

Der Schwefel hat den Ruf, ein unerwiinschtes und gefahrliches Begleitelement
der technischen Eisensorten zu sein. Besonders seine Eigenschaft, Rotbruch zu
erzeugen, ist die Ursache fiir die allgemeine Auffassung von der Gefahrlichkeit des
Schwefels. Auf breiter Grundlage ausgefiihrte Untersuchungen von Unger (1, 2),
die im wesentlichen durch die Untersuchungen von Niedenthal () bestiitigt wur-
den, haben jedoch ergeben, daf bis zu einem Gehalt von 0,2% S keine wesentliche
Beeintrichtigung der Verarbeitbarkeit und der
Festigkeitseigenschaften eintritt (Abb. 124). Unger
konnte Nieten, Ketten, Rohre, U-Kisen, Grob-
bleche, Schienen, Achsen, PreB-* Schmiede- und
Gesenkstiicke aus Material mit einem S-Gehalt
bis zu 0,2% und einem gleichzeitigen Mn-Gehalt
von 0,43 % anstandslos herstellen.

Die Frage des Rot- und HeiBbruches wird in
einem besonderen Abschnitt (s. Rotbruch) be-
handelt.

Beziiglich der Kaltbildsamkeit ergaben die

Ungerschen Versuche, daBl bis zu 0,2% kaum
eine Beeintrachtigung dieser Eigenschaft erfolgt.
Aus schwefelhaltigem Material lieBen sich nicht
allein anstandslos Stanzbleche und Draht her-
stellen, die Fertigmaterialien bestanden auch die
tiblichen Abnahmeproben einwandfrei.

Nimmt man hierzu noch den nach Unger
und Niedenthal relativ unbedeutenden Einflul
auf die Festigkeitseigenschaften sowie die von
Unger festgestellte Tatsache, dal auch die warm
fertiggestellten Teile den Lieferungsvorschriften
durchaus entsprachen (wenn auch zweifellos  die
Schlagfestigkeit mit steigendem Schwefelgehalt
abnimmt, vgl. Abb. 124), so ist das Gesamtbild
der Wirkung des Schwefels innerhalb der Grenzen
0—0,2% nicht so ungiinstig, wie vielfach an-
genommen wird. Nun besitzt aber der Schwefel
in hochstem MaBe die Neigung zur ungleichmafBigen
Verteilung, zum Seigern, so daB der aus der Char-
genprobe sich ergebende Schwefelgehalt durchaus nicht dem in dem oberen,
mittleren Blockteil vorhandenen zu entsprechen braucht, letzterer den durch-
schnittlichen Gehalt vielmehr um ein Vielfaches (bis zu 300—400%) iibersteigen
kann. Dieser Umstand zwingt natiirlich zur gréBten Vorsicht bei der Beurteilung
der hochsten zulissigen Schwefelmengen.

Nach Holtz (I) ist Schwefel auf die magnetischen Eigenschaften des
Elektrolyteisens ohne nennenswerten EinfluB3.

Material mit 0,07—0,12% Schwefel bei einem Mangangehalt von 0,75—1,0%

* Darunter z. B. Automobiltrager.
g*
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wird von solchen Abnehmern verlangt, die hohe Anspriiche beziiglich der Ge-
schwindigkeit des Bohrens, Drehens oder Gewindeschneidens stellen (Automaten-
stahl). Das Anwendungsgebiet des Schwefels als Legierungselement fiir weiches
FluBeisen scheint aber noch keineswegs erschopft zu sein.

9. Eisen und Arsen.
A. Das Zweistoffsystem Eisen-Arsen.

In Abb. 125 ist das Zustandsdiagramm der Eisen-Arsenlegierungen darge-
stellt. Der von Oberhoffer und Gallaschik (7) festgelegte Teil des Diagramms
von 0—8% Arsen schlieBt sich zwanglos an das von Friedrich (I) aufgestellte
Teildiagramm von 8—56% Arsen an. Die erstgenannten Verfasser fanden ferner
Friedrichs Angaben im Konzentrationsintervall 8—34% bestétigt. GemaB

Abb. 125 wird die é/y-Umwandlung
ahnlich beeinflufit wie im System
Eisen-Kohlenstoff. Arsen lost sich bis
zu 6,8% im festen Eisen. Ein Zerfall
der festen Losung konnte weder ther-
misch noch mikroskopisch festgestellt
werden, vielmehr zeigten Eisen-Arsen-
legierungen bis zu einem Gehalt von
6,8% Arsen das typische Aussehen
fester Losungen. Zu einer etwas nie-
drigeren Léslichkeit von rd. 5% As
gelangt Hagg (1) auf rontgenographi-
schem Wege, indem er die Verschie-
bungen der «-Eisenlinien mit steigen-
dem Arsengehalt verfolgte. Auf
magnetometrischem Wege war 4, bis
zu einem Gehalt von 3% zu beobach-
ten, und zwar bei der Erhitzung in unverdnderter Lage (M D’), wihrend bei
der Abkiihlung mit einer Geschwindigkeit von 0,017°/sek bei 0,5% Arsen ein
plétzlicher Abfall um etwa 80° eintrat und weitere Steigerung des Arsengehaltes
keine wesentliche Anderung mehr hervorrief (M D). Uber 6,8% Arsen tritt ein
Eutektikum auf mit 30,3% Arsen und einem Schmelzpunkt von 8279, das auf-
gebaut ist einerseits aus gesattigten Mischkristallen mit 6,8% Arsen und einer
Kristallart, die nach Friedrichs Untersuchungen Fe,As sein diirfte. Zwischen 6,8
und 30,3% Arsen erscheint daher im Kleingefiige in eutektischer Grundmasse
der primére Mischkristall, iiber 30,3% Arsen priméres Fe,As.
Nach den wenigen Versuchen Osmonds(3)

Oberer (?) | Unterer (?) ; : :
% Arsen an Legierungen mit geringem Kohlenstoff-
Haltepunkt | Halt kt
P it e gehalt wird 4, durch Arsen erhéht, 4, bleibt
0,3 858° 678° unbeeinfluBt. Liedgens (I) teilt neben-
g
0,7 8590 659° .. .
1.4 8480 6580 stehende Zahlen fiir die Haltepunkte von
1,9 - 655‘; weichem FluBeisen mit etwa 0,08 % Kohlen-
g’g - gggo stoff, 0,43% Mangan, 0,2% Xupfer und
35 _ 6300 steigendem Arsengehalt mit.
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Es ist anzunehmen, da mit dem oberen Haltepunkt Ar;, mit dem unteren Ar,
gemeint ist. Danach wiirden beide erniedrigt und ersterer bei etwa 1,5% ver-
schwinden.
In neueren Untersuchungen stellt
0. Bauer (1) fest, daBl Arsengehalte
von 0,06—0,11% bei gleichzeitigen
Phosphor- und Schwefelgehalten von
0,015 bis 0,094 % P und 0,033—0,052 %
S ohne Einflul auf 4,, 4, und 4, sind.
Jedenfalls sind zur Klarung der Ver-
héltnisse bei hoheren Arsengehalten
noch eingehendere Untersuchungen er-
forderlich, fiir die allerdings nur ein
rein wissenschaftliches Interesse vor-
handen sein diirfte.

B. Physikalische und
technologische Eigenschaften.

In den Abb. 126 und 127 ist nach
den Untersuchungen von Liedgens
der Einfluf} des Arsens auf einige physi-
kalische und technologische Eigen-
schaften dargestellt.

Arsen verursacht wie Schwefel Rot-
bruch, jedoch erst bei Gehalten, die
weit aulerhalb der im technischen Eisen beobachteten Gehalte (bis 0,2%) liegen.
Harbord und Tucker (I) fanden bis 1,2% keinen Rotbruch; nach Stead (2)
lieB sich FluBeisen mit Arsengehal-
ten bis zu 4%, nach Liedgens (1)
bei 0,4% Mangan bis 2,8% Arsen
und bei 0,1% Mangan bis 1,25%
Arsen gut walzen. Liedgens be-
statigte seine aus dem Verhalten
beim Walzen gezogenen Schlufifolge-
rungen durch besondere Rotbruch-
proben.

Als Mafstab fiir die Kaltbild-
samkeit arsenhaltigen Materials
konnen die Versuche von Liedgens
dienen, der Feinblech von 0,5 mm
Stiarke herstellte und daraus so-
genannte Maschinentopfe (85 mm
Durchmesser und 90 mm Hoéhe) her-
stellte. Dies gelang anstandslos bis zu
einem Arsengehalt von 1,5%. Wahlt
man als MaBstab fir die Kaltbildsamkeit die Kaltbiegeprobe, so diirfte ein
Arsengehalt von 0,2% nach Harbord und Tucker keinen merklichen EinfluB
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ausiiben; dagegen zersprang eine Stange mit 1% Arsen bereits beim Fallen auf
eine eiserne Platte. Ein zahlenméBiger Ausdruck fiir den EinfluBl von Arsen auf
die Schlagfestigkeit fehlt leider noch. Die von Liedgens durchgefiihrte Kalt-
bruchprobe (Biegung eines in Wasser abgeschreckten Vierkantstabes um 180°
durch Hammerschlige) ergab von 0,4% Arsen ab eine deutliche Zunahme der
Kaltbriichigkeit. Jedenfalls gilt beziiglich der Kaltbildsamkeit, da die im tech-
nischen Eisen vorkommenden Arsengehalte keinen Einflufl auf diese Eigenschaft
ausiiben.

Die Schweillbarkeit wird nach den ibereinstimmenden Ergebnissen von
Harbord und Tucker, Stead sowie Liedgens bereits durch geringe Arsen-
gehalte verringert. Erstere beobachteten bereits bei 0,1%, letzterer zwischen
0,12 und 0,27 % eine deutliche Abnahme der SchweiBlbarkeit. Diese letztere An-
gabe bezieht sich auf das Schweilen im Feuer. Nach Liedgens laBt sich dagegen
die autogene und die elektrische Widerstandsschweilung bis zu einem Gehalt
von etwa 1,4% mit gutem Ergebnis durchfiihren.

In magnetischer Beziehung stellten iibereinstimmend Burgess und Aston (6)
sowie Liedgens fest, daB infolge der Widerstandserhhung bei gleichbleibender
Hysteresisarbeit (bis rd. 3,00%) die Wattverluste etwas abnehmen. Dies 148t
sich aber auf andere Weise leichter und billiger erreichen.

Das Arsen ist demnach, soweit die im technischen Eisen beobachteten Ge-
halte (0,02—0,05%) in Frage kommen, weder niitzlich noch schadlich und sein
schlechter Ruf kann als iibertrieben bezeichnet werden.

10. Eisen und Kupfer.
A. Das Zweistoffsystem Eisen-Kupfer.

In Abb. 128 ist das Zustandsschaubild Eisen-Kupfer wiedergegeben. Die
grundlegenden Untersuchungen zu diesem System wurden von R. Sahmen (1),
R.Ruer und K. Fick (8),R. Ruer
und F.Goerens(9) und A. Miiller
(1, 2) durchgefiihrt. Eine neuere
Bearbeitung des’ Systems wurde
von R.Vogelund W.Danné6hl ()
vorgenommen. Sie bestétigten die
von F.Ostermann (I) und von
A. Miller vertretene Auffassung,
daB die im fliissigen Zustand be-
stehende Mischungsliicke sich ober-
halb der Schmelzkurve schlieft,
und legten den Verlauf der Los-
lichkeitslinie £J des Kupfers im

y-Eisen neu fest.
Im fliissigen Zustand bestehen
oberhalb XYZ zwei Schmelzen.
Unterhalb dieses Kurvenzuges da-

gegen liegt véllige Loslichkeit im fliissigen Zustand vor.

Die Temperaturlage der magnetischen Umwandlung des Eisens wird durch
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Kupfer nicht beeinflult. Die A;-Umwandlung wird erniedrigt auf 8339, die
A,-Umwandlung erhoht auf 1477°, die Temperatur der peritektischen Umsetzung
zwischen 0-Mischkristall (H) und Schmelze B zu y-Mischkristall J.

Eine weitere peritektische Reaktion findet bei 1094° statt. Die kupfer-
reiche Schmelze C reagiert mit dem y-Mischkristall £ unter Bildung des kupfer-
reichen Mischkristalls . Der eutektoide Zerfall des s-Mischkristalls S bei
8330 fithrt zur Bildung des z-Mischkristalls P und des kupferreichen Misch-
kristalls K.

Buchholz und Késter (I) haben auf Grund von elektrischen Leitfahigkeits-
messungen die Loslichkeit des a-Fe bei 8109, welche Temperatur sie als die der
eutektoiden Umsetzung ansprechen, zu 3,4% berechnet, und eine Abnahme dieser
Loslichkeit mit sinkender Temperatur bis zu 0,4% bei 600° bestimmt. Es tritt
also in einem verhaltnisméBig kleinen Temperaturintervall eine starke Verminde-
rung der Léslichkeit ein, eine Erscheinung, die fiir die Ausscheidungshirtung der
Eisen-Kupferlegierung maBgebend ist. In Ubereinstimmung mit Ruer und
Fick, die auf mikroskopischem Wege keine eutektoiden Ausscheidungen des
kupferreichen Mischkristalls beobachten konnten, bzw. erst bei relativ hohen
Kupfergehalten, schlieBen sie aus ihren elektrischen und magnetischen Mes-
sungen, dafl der kupferreiche Mischkristall sich in submikroskopischer GréBe aus-
scheidet und selbst bei hohen Temperaturen nur geringe Neigung zur Zusam-
menballung zeigt.

B. Das Dreistoffsystem Eisen-Kohlenstoff-Kupfer.

Eine systematische Untersuchung des Dreistoffsystems Eisen-Kohlenstoff-
Kupfer erfolgte durch Ishiwara, Yonekura und Ishigaki (2). Zwar liegen
auch altere Beobachtungen iiber den Einflufl des Kohlenstoffs auf Eisen-Kupfer-
Legierungen vor, doch sind sie z.T. sehr widersprechend. Ruer und Fick
beobachteten den Einflul des Koblenstoffs auf die Entmischung im fliissigen
Zustand, Breuil (1) auf die Haltepunkte im festen Zustand. Doch sind die Er-
gebnisse des letzteren schwer zu deuten. In neuerer Zeit haben A.F. Stogoff
und W. S. Messkin (I) die Ergebnisse der Japaner in bezug auf die Erniedrigung
der eutektoiden Umwandlung durch Kupferzusatz wenigstens qualitativ be-
statigt.

In Abb. 129 ist das Dreistoffsystem im wesentlichen auf Grund der Unter-
suchungen von Ishiwara, Yonekura und Ishigaki wiedergegeben, deren ex-
perimentelle Untersuchungen sich allerdings auf das Gebiet bis zu 30% Cu und
5% C beschrinken. Sie entwarfen zwar ein vollstindiges Diagramm fiir den Be-
reich Fe—Fe,C—Cu unter Zugrundelegung eines hypothetischen quasibindren
Schnitts Cu—Fe,C, fiur den jedoch jegliche experimentelle Stiitze fehlt. Da
weiterhin nach den Untersuchungen von Vogel und Danndohl (5) das von
Ishiwara, Yonekura und Ishigaki zugrunde gelegte Zweistoffsystem Fe bis
Cu nicht zutreffen diirfte, wird von einer eingehenden Beschreibung der Abb. 129
abgesehen.

Uber den EinfluB des Kupfers auf die Graphitausscheidung liegen eingehende
Untersuchungen nicht vor. Zwar erhielten die Japaner bei einer Legierung mit
2,3% C und 5% Cu nach kurzer Erhitzung wenig ttber 1100° Graphitausscheidungen
im Gefiige, woraus sie auf eine Begiinstigung der Graphitisierung durch Kupfer
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Abb. 129. Das Dreistoffsystem Eisen-Kohlenstoff-Kupfer [Ishiwara, Yonekura und Ishigaki(2)].

schlechterung der Eigenschaften nicht her-
vorgerufen wird, sondern, wie Abb. 130 zeigt,
die Festigkeitseigenschaften verbessert
werden. Bei den Untersuchungen von Stogoff
und Messkin (I) an Stdhlen mit hohem
Kohlenstoff- und Kupfergehalt ergaben sich
ahnliche Werte (Abb. 131). Auch die Hirte
wird durch geringe Kupferzusitze gesteigert
(Abb. 132).

Nach iibereinstimmenden Versuchen von
Stead (3), Lipin, Colby (I), Breuil (2) so-
wie Burgessund Aston(6) iiben die im tech-
nischen Eisen vorkommenden Kupfermengen
(bis 0,27%) auf seine Warmbildsamkeit
keinen Einfluf3 aus. Rotbruch trat erst auf:
nach Stead bei 4% Kupfer

» Lipin ,, 47% (0,1% XKohlenstoff)
,» Lipin ,, 1,6% ,  (0,4% ” )
,, Breuil ,, 4% ”

,» Burgess

u. Aston ,, 2% s
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Die Wasumsche (1) Beobachtung, dal bei hohem Schwefel- und Kupfergehalt
Rotbruch auftritt, ist méglicherweise lediglich auf den Einflul des hohen Schwefel-
gehaltes seiner Versuchsproben zuriickzufithren. Bei Zusatz von Kupfer zu reinem
Eisen geniigen geringere Kupfergehalte zur Erzeugung von Rotbruch als bei
gleichzeitiger Anwesenheit von Chrom oder Mangan. Die starken Unterschiede
(1,6—4,7% Cu) in den oben angegebenen Werten diirften wahrscheinlich auch
auf unterschiedliche Mangangehalte zuriickzufithren sein.

Die Kaltbildsamkeit, am Verhalten der Kaltbiegeprobe gemessen, wird
ebenfalls durch geringe Kupfergehalte nicht beeinflufit. Lipin fand erst ober-
halb 1%, Wigham (I) oberhalb 0,6% eine merkliche Verschlechterung. Die an
kupferhaltigen Bessemerschienen von Stead und Evans vorgenommene Schlag-
biegeprobe lieferte vollkommen zufriedenstellende Ergebnisse.

Abb. 131. Festigkeitseigenschaften von gegliihten 0,15—0,17% C ———— 0,34—0,41% C

Kl;pfprstihlen in Abhédngigkeit vom Kupjergehg'lt ————— 0,55—0,79% C

bei einem Kohlenspoffgehal%f von 1,1%. Geflige: Kbr-  App. 132. EinfluB des Kupfers auf die Hiirte von Stahl
niger Zementit [Stogoff und Messkin (2)]. mit verschiedenen Kohlenstoffgehalten [Breuil (I)].

Die Schweilibarkeit leidet nach Colby und Lipin erst von einem Gehalt
von 0,6% an.

Kupferhaltige Stihle zeichnen sich durch erhohte Dauerstandfestigkeit in
der Warme aus.

Nehl (I) und Buchholtz und Késter (1) haben die Moglichkeit einer Aus-
scheidungshértung bei Stihlen mit einem Kupfergehalt von mehr als 0,6 % fest-
gestellt. Die groBite Anlafwirkung wird bei einer Temperatur von 450°—500°
und einer Anlaldauer von 4—8 Stunden erreicht. Die Anlafiwirkung ist auf eine
disperse Ausscheidung des Kupfers aus dem an ihm iiberséttigten o.-Eisen zuriick-
zufithren. Hierbei tritt eine Giitesteigerung auf, da die Erhthung von Streck-
grenze, Schwingungsfestigkeit und Zugfestigkeit ohne entsprechende Erniedri-
gung der Forménderungswerte erfolgt. Warmstreckgrenze und Dauerstand-
festigkeit nehmen ebenfalls hohere Werte an.

Besondere Bedeutung erhilt der gekupferte Stahl durch seine Witterungs-
bestdndigkeit. In Amerika waren es hauptsichlich Buck (), E. A. und
L. T. Richardson (1), Kalmus und Blake (I) und die American Society for
Testing Materials?!, in Deutschland O. Bauer (2), Carius (I) und Daeves (3),

1 Proc. Amer. Soc. Test. Mat. Reports of the Comeritta A 5 on Corrosion of Iron and Steel.
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welche sich mit dem Korrosionswiderstand gekupferten Stahles beschiftigten.
Die Ansichten fast aller Forscher stimmen darin iiberein, daB ein Kupferzusatz
von 0,25—0,3% die Lebensdauer der verschiedensten FluBeisen- und Stahl-
sorten an der Atmosphére erhoht. Am auffallendsten zeigt sich diese Wirkung
am erblasenen Material. In Abb. 133 hat Daeves die Ergebnisse verschiedener
Forscher graphisch dargestellt. Untersuchungen in kiinstlichen und natiir-
lichen Wassern, die ebenfalls von den Materialpriifungsanstalten und dem
Komitee A-5 der Amer. Soc. Test. Mat. durchgefiihrt wurden, ergaben hin-
gegen, daB3 ein Zulegieren von Kupfer im allgemeinen keine wesentliche Wirkung
ausiibt. Die Angaben iiber die Widerstandsfiahig-
keit von gekupferten Stihlen in Sduren wider-
sprechen sich zu stark, um ein zusammenfassendes
Urteil abgeben zu kénnen.

11. Eisen und Nickel.
A. Das Zweistoffsystem Eisen-Nickel.

Durch die neuesten Untersuchungen iiber die

Lage der Schmelzkurve im Zustandsdiagramm der

Eisen-Nickellegierungen von H. Bennek und

P.Schafmeister (2) wurden die diesbeziiglichen

Ergebnisse der fritheren Untersuchungen von

D. Hanson und I. R. Freemann (I) als richtig

bestétigt. Die ersten systematischen Arbeiten zur

Aufstellung des Zweistoffsystems Eisen-Nickel

wurden von W. Guertler und G. Tammann (2)

ausgefithrt. Die von ihnen erstmalig festgelegte

Schmelzkurve zeigte bei etwa 35% Ni einen

deutlichen Knick und im Bereich von etwa 67 % Ni

ein Minimum. R. Ruer und E. Schiitz (10)

iiberpriiften diese Ergebnisse, konnten die Dis-

kontinuitit bei 35% Ni jedoch nicht bestitigen,

wohl aber das Minimum bei etwa 70% Ni und

Abb. 135, minfluf des Kupfergchaltes 14359, Die peritektische Umwandlung auf der
fung der verao ooty > Eisenseite, die auf Grund der polymorphen Um-
wandlung des «(J)-Eisens in y-Eisen stattfinden

muB, die jedoch erst spéter erstmalig beim System Eisen-Kobalt (11) beob-
achtet wurde, entging ihnen, da der niedrigste Nickelgehalt ihrer untersuchten
Legierungen 10% betrug. Im iibrigen stimmt die von ihnen festgelegte Schmelz-
kurve gut mit den spéteren Untersuchungen von D. Hanson und I. R. Free-
mann {iberein. Diese letzteren beobachten auch erstmalig die Erhohung der
Temperatur der o () ->y-Umwandlung mit zunehmendem Nickelgehalt; sie
nehmen die hierdurch bedingte peritektische Umsetzung zwischen Schmelze
und o (§)-Mischkristallen zu y-Mischkristallen bei 1502° an und die Konzentration
des reagierenden o (9)-Mischkristalls bei 3% Ni und die der Schmelze bei 6 % Ni.
R. Vogel (6) gelangte beziiglich dieser peritektischen Umwandlungshorizon-
talen auf Grund von Untersuchungen iiber die Schmelzkurve der Eisen-Nickel-
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legierungen anlaBlich einer eingehenden Arbeit iiber die Struktur der Eisen-
Nickelmeteoriten zu einem stark abweichenden Ergebnis. Hiernach soll die peri-
tektische Horizontale bei 1455° liegen und sich von 6% Ni, der Konzentration
des o(d)-Mischkristalls, bis zu 35% Ni, der Konzentration der reagierenden
Schmelze, erstrecken, und die Konzentration des sich bildenden y-Mischkristalls
soll etwa 30% Ni betragen. Diese Ergebnisse konnten durch die Untersuchungen
von Kasé (1,2,3) und ebenfalls durch die von Bennek und Schafmeister
nicht bestéatigt werden. Beide Ver-
suchsreihen zeigten eine weit bes-
sere Ubereinstimmung mit den Be-
funden von Hanson und Free-
mann.

Die in Abb. 134 gegebene Dar-
stellung des Zustandsdiagramms
stiitzt sich auf die Angaben von
Bennek und Schafmeister,
soweit diese das System unter-
suchten. Die Umsetzungshorizon-
tale ist jedoch bei 15029, der von
Hanson und Freemann an-
gegebenen Temperatur, gezeichnet.
Diese schneidet dann die Schmelz-
kurve bei etwa 10% Ni. Der mit
dieser Schmelze im Gleichgewicht
stehende « (0)-Mischkristall enthalt
etwas mehr als 3% Ni in Losung,
wahrend der y-Mischkristall dieses
Dreiphasengleichgewichts eine
Konzentration von etwa 7% Ni
besitzt. Auf der Nickelseite ist
das Minimum in der Schmelz-
kurve in Ubereinstimmung mit
Ruer und Schiitz, Hanson und
Freemann und Kasé bei rund
70% Ni gezeichnet. Die Schmelz-
kurven dieser Forscher stimmen
in diesem Teil gut iberein und bil-
den eine zwanglose Fortsetzung der Schmelzkurve, soweit sie von Bennek und
Schafmeister gefunden wurde

Aus dem Verlauf der Schmelzkurve und der «(d) = y-Umwandlung ergibt
sich somit, daB in dem Zustandsdiagramm von der Eisenseite bis zur Nickelseite
ein ununterbrochenes Gebiet der flichenzentrierten Gammaphase besteht, daB
demnach die Eisennickellegierungen in diesem Gebiet eine stetige Reihe von
homogenen, einphasigen Legierungen bilden. Mit der Verinderung dieser Legie-
rungen mit sinkender Temperatur bzw. mit der Festlegung des Zustandsdiagramms
im Gebiete der festen Phasen beschaftigen sich T.Kasé, ferner Ruer und Schiitz
sowie Tammann und Guertler. Aus der neueren Zeit liegt noch eine Unter-
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suchung von D. Hanson und Hilda E. Hanson (2) und von K. Honda und
S. Miura (6) vor. Die erwihnte Arbeit von Vogel bringt keine neuen experi-
mentellen Untersuchungen, wohl beschiftigt sie sich mit der theoretischen Aus-
wertung der frilheren Ergebnisse. Es kann nun ganz allgemein festgestellt wer-
den, dal3 gegeniiber den experimentellen Befunden von Tammann und Guertler
keine der neueren Arbeiten, abgesehen von einer gewissen Vervollstindigung,
grundlegend neues Material gezeitigt hat, wozu noch bemerkenswert ist, da8 auch
schon Tammann und Guertler eine befriedigende Ubereinstimmung ihrer Er-
gebnisse mit den fritheren Untersuchungen, besonders denen von Osmond (4)
feststellen. Von der umfangreichen Zahl alterer Forschungen iiber die Anderung
von physikalischen Eigenschaften der Eisen-Nickellegierung im festen Zustand
mit der Temperatur seien noch die
von Hopkinson (1,2,3), Guil-
laume (1,2,3) und Dumont (1)
genannt.
Zusammenfassend 1iBt sich
iiber die Umwandlung der Fe—Ni-
Legierungen im festen Zustand
sagen: Bei normaler langsamer
Abkiihlung wird die 4,-Umwand-
lung mit zunehmendem Nickel-
gehalt erniedrigt, und zwar prak-
tisch geradlinig, so dafl die Null-
Grad-Isotherme etwa bei 30% Ni
durch die y —a-Umwandlungslinie
geschnitten wird. Die Temperatur
der magnetischen Umwandlung
bzw. die Wiederkehr des Ferro-
magnetismus wird ebenfalls durch
Nickel herabgesetzt, jedoch nicht
in dem starken Mafle wie die A4,-
Umwandlung, so da zwangsliufig
beide Umwandlungen bei einem
gewissen Nickelgehalt zusammentreffen und der Verlauf der magnetischen Um-
wandlung von diesem Gehalt an durch die 4;-Umwandlung bestimmt wird.
Bei den nickelreichen Legierungen wird, ausgehend vom reinen Nickel, die
Temperatur des dem Nickel eigenen magnetischen Effekts (Wiederkehr bzw.
Verlust des Magnetismus beim Nickel!) durch Eisenzusatz zunichst gesteigert
und nach Durchlaufen einer Maximaltemperatur in dem Konzentrationsbereich
von 65—70% Ni wieder gesenkt, so daB sie in dem Bereich von etwa 30% Ni bei
Temperaturen nicht viel hoher als Raumtemperatur mit der y - «-Umwandlung
zusammentrifft.

In den Abb. 134 und 135 sind mit Absicht die Umwandlungslinien bei der
Abkiihlung und bei der Erhitzung getrennt dargestellt, um keinen AnlaB zu der
leicht méglichen irrigen Vorstellung zu geben, als ob die bei der Erhitzung ge-
wonnene Kurve die Begrenzung des Gebietes der y-Phase und die bei der Ab-
kiihlung erhaltene Kurve die Begrenzung der o-Phase in einem normalen Gleich-
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gewichtsdiagramm darstelle, wobei das von beiden Kurven eingeschlossene Ge-
biet die Mischungsliicke vorstellen wiirde.

Die eingetragenen Zeichen fiir die Umwandlungen sind durch Auswertung
des Kaséschen Versuchsmaterials gewonnen, soweit dieses veroffentlicht bzw. zu-
ginglich ist, wobei bei den Abkiihlungsversuchen der Beginn der Wiederkehr
und bei der Erhitzung das Ende des Verlustes des Magnetismus eingetragen ist.
Die Pfeile stellen dar, in welchem Temperaturbereich bei der thermischen Diffe-
rentialanalyse bzw. bei der dilatometrischen Analyse der Umwandlungseffekt
beobachtet wird.

Betrachtet man zunichst das bei der Abkiihlung gewonnene Diagramm, so
ist festzustellen, daB der Beginn der y — a-Umwandlung, gekennzeichnet durch
den Querstrich der abwéartsgerichteten Pfeile, mit einiger Anndherung durch die
stark ausgezogene Kurve wiedergegeben wird. Die Abweichung in einzelnen Ver-
suchen von dieser Kurve, besonders die Tatsache, dal der durch besondere Ver-
suche mittels magnetischer Messung bestimmte Beginn der Wiederkehr des Magne-
tismus fast allgemein bei tieferen Temperaturen liegt, braucht nicht als besonders
auffillig zu erscheinen, da sie aus der Verschiedenheit der Versuchsumstédnde
und der nur relativen Genauigkeit der Temperaturmessung erklart werden kon-
nen. Theoretisch muBl jedenfalls gefordert werden, daBl von der Konzentration
an, bei welcher die vom 4,-Punkt des reinen Eisens ausgehende, sich mit zuneh-
mendem Nickelgehalt neigende magnetische Umwandlungslinie auf die Mischungs-
licke zwischen «- und y-Phase stoBt, also die Sattigungsgrenze der o-Misch-
kristalle fiir Nickel erreicht, die Wiederkehr des Magnetismus an die Umwandlung
der y-Phase in «-Phase gebunden ist, d. h., da die y—a-Umwandlung zwar un-
abhédngig von der magnetischen, diese aber nicht unabhingig von ersterer ist.
Wiirde man sich vorstellen, da3 die Lage der y—«-Umwandlung eine Folge einer
mehr oder weniger starken Unterkiihlung sei, so wiirde, wenn die Unterkiih-
lung durch irgendwelche Mittel verhindert werden konnte, die Wiederkehr des
Magnetismus nach seiner Eigengesetzlichkeit sicherlich hoher liegen, und zwar
im Zuge des im homogenen «-Gebiet liegenden Teils der magnetischen Kurve.
Tatséchlich finden wir ja auch bei den Erhitzungsversuchen das Ende des Ver-
lustes des Magnetismus bedeutend hoher, allerdings gebunden an den Bestand
des raumzentrierten Eisengitters. Wenn daher die magnetische Umwandlung noch
in einem groBen Bereich der 4,-Umwandlung folgt, so ist der Bereich im «-Gebiet,
in dem sie sich unabhéngig gestaltet, doch gréBer geworden.

Die Breite der Mischungsliicke zwischen «- und p-Mischkristallen bzw. die
Kurve der Sattigung der «-Mischkristalle fiir Nickel ist durch die diinn aus-
gezogene Linie angedeutet. Fir die wirkliche Lage dieser Gleichgewichtslinie
bietet das vorhandene Versuchsmaterial keinerlei sichere Anhaltspunkte. Wohl
weisen verschiedene Forscher darauf hin, daB8 sich bei der Umwandlung prak-
tisch sofort ein o-Mischkristall von der Konzentration des sich umwandelnden
y-Mischkristalls ausscheide, wonach die Mischungsliicke sehr schmal sein miiBite.
Die Tatsache, daB sich die bei der thermischen und dilatometrischen Analyse
beobachteten Effekte iiber groBere Temperaturgebiete ausdehnen, weist jedoch
in entgegengesetzte Richtung. Einen zahlenméBigen Anhalt findet man in den
réntgenographischen Untersuchungen von L. W. McKeehan (I) an KEisen-
Nickellegierungen, bei denen dieser von 0—65 % Fe flachenzentriert kubisches Git-
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ter, bei zwei Legierungen mit 25% und 30% Ni raum- und flichenzentriertes
Gitter und bei einer mit etwa 11% Ni nur raumzentriertes Gitter fand. Bei der
Legierung mit 30% Ni fand er das raumzentrierte Gitter nur nach Abkiihlen
in flissiger Luft, wihrend er bei der Legierung mit 35% Ni auch nach einer
solchen Abkiihlung kein raumzentriertes Gitter beobachten konnte. A. Osawa (2)
konnte diese Befunde durch dhnliche Untersuchungen bestédtigen und die Mi-
schungsliicke bei Raumtemperatur durch die Konzentration 22,5% Ni und
32,5% Ni und bei den in fliissige Luft eingetauchten Proben durch die Konzen-
tration 27,5 und 35,5% Ni einengen.

Sehr aufschluBreiche Ergebnisse, die diese Rontgenbefunde gut ergénzen,
liefern die Versuche Kasés an einigen Legierungen aus dem Ubergangsgebiet
zwischen ,,irreversiblen und ,,reversiblen‘* Legierungen. Er untersuchte diese
Legierungen sowohl dilatometrisch als auch magnetisch und stellte zunédchst
die Fortsetzung der A;-Umwandlung unter Raumtemperatur fest. Bei einer
Legierung von 33,4% Ni tritt die 4;-Umwandlung erst bei —110° ein. Von
Wichtigkeit ist, daB sich bei diesen Legierungen (im Bereich um 30% Ni)
bei der Abkiihlung, vor Eintritt der y — «-Umwandlung, ein magnetischer
Effekt zeigt, der auch dilatometrisch zu beobachten ist, der demnach not-
wendigerweise der flichenzentrierten Phase eigen und somit als die dem
Nickel eigene magnetische Umwandlung anzusprechen ist. Der Beweis hier-
fiir wird durch die Erhitzungskurven vervollstindigt, wobei die magnetischen
Kurven deutlich zwei getrennte Effekte zeigen, wovon der untere mit einem
entsprechenden Effekt in der Dilatometerkurve iibereinstimmt, der in der Tem-
peratur niedriger liegt als der Effekt, der der Phasenumwandlung, also der
A;-Umwandlung entspricht, der obere aber mit dieser iibereinstimmt. Der untere
magnetische Effekt bei den Erhitzungskurven zeigt gegeniiber dem ersten Effekt
auf den Abkithlungskurven nur eine schwache Temperatur-Hysterese, so daf
diese Effekte sich auch hierdurch der magnetischen Umwandlung, die dem
Nickel eigen ist, als zugehorig erweisen. Beim Abkiithlen und Erhitzen spielen
sich demnach bei diesen Legierungen folgende Vorginge ab: Unterschreitet eine
- Legierung von beispielsweise 30% Ni bei der Abkiihlung die Temperatur der
von der Nickelseite ausgehenden magnetischen Umwandlungskurve (etwa -+100°)
so wird der flichenzentrierte(!) Mischkristall magnetisch. Die Phasenumwand-
lung vom flichenzentrierten zum raumzentrierten Gitter erfolgt jedoch unab-
hingig hiervon erst bei wesentlich tieferer Temperatur (—50°) und gleichzeitig
damit ein nochmaliger magnetischer Effekt, der in einer erheblichen Zunahme
der magnetischen Permeabilitit besteht. Dies ist der dem Eisen eigene magne-
tische Effekt, der an das Auftreten der raumzentrierten Phase gebunden ist.
Es ist wahrscheinlich, daB bei einer Abkiihlung bis auf —190° die Legie-
rung sich noch im Gebiet der Mischungsliicke befindet, daB demnach beide
Phasen, o -+, nebeneinander bestehen. Bei der Erhitzung untersteht nun die
a—>yp-Umwandlung einer erheblichen Temperatur-Hysterese, indem sie erst
bei etwa -+330° einsetzt. Inzwischen erleidet jedoch die flachenzentrierte
Phase des heterogenen Gemisches der Legierung den Verlust des Magnetismus
bei nur wenig héherer Temperatur, als die Wiederkehr bei der Abkiiblung ein-
setzte. Die Legierung als solche ist jedoch damit nicht unmagnetisch, da noch
die «-Phase des Gemisches magnetisch ist. Diese verliert ihren Magnetismus
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erst bei ihrer Umwandlung in die y-Phase, womit die Legierung als solche erst
unmagnetisch ist.

Voraussetzung fir einen derartigen Verlauf ist natiirlich, daB die Legierung
tief genug (unter 0°) abgekiihlt wird, da wenigstens eine teilweise Umwandlung
der y- in die a-Phase erfolgt ist. Es ist nun erklirlich, weshalb Legierungen in
diesem Konzentrationsbereich von einigen Forschern als reversible, von anderen
als irreversible Legierungen angesprochen worden sind. A

Es bleibt noch der etwas auffillig gekriimmte Verlauf der durch die Erhit-
zungsversuche gewonnenen Umwandlungskurve zu erkliren. Schon Tammann
und Guertler haben darauf hingewiesen, daBl die Hysteresiserscheinung durch
die Annahme einer ungewohnlich starken Neigung zur Unterkiihlung bei den
Eisen-Nickellegierungen erklirt werden kénne. (Ahnliche Verhiltnisse liegen auch
bei den Eisen-Manganlegierungen vor.) Das schlieBt aber nicht aus, daB eben-
falls Uberhitzungserscheinungen ijhren Anteil an dem AusmaB der Hysteresis
haben. Wenn man auch im allgemeinen geneigt sein wird anzunehmen, daB die
bei der Erhitzung gewonnenen Umwandlungspunkte der wahren Gleichgewichts-
lage naher liegen als die aus den Abkiithlungsversuchen erhaltenen, so muB3 doch
bei so ungewchnlichen Ausmafien wie beim Nickel (und auch Mangan!), zumal
die eigentliche Ursache fiir die eventuelle Umwandlungsverzégerung durchaus
unbekannt ist, mit der Moglichkeit einer groBeren Abweichung von der Gleich-
gewichtslage auch bei der Erhitzung gerechnet werden.

Es sei demnach angenommen, die wahre Gleichgewichtslage fiir die a — -
Umwandlung lédge bei der in Abb. 135 gestrichelt gezeichneten Kurve. Die
zunehmende Verlagerung der Umwandlung zu héheren Temperaturen wire
dann durch die zunehmende Neigung zur Uberhitzung auf Grund des ansteigen-
den Nickelgehaltes zu erkliren. DaBl von etwa 25% Ni wieder eine Anniherung
an die hypothetische Gleichgewichtslage erfolgt (steilere Neigung der Kurve) hat
seine besondere Ursache: Es darf wohl angenommen werden, daB, wenn irgend-
eine Hemmung fiir die Umwandlung der «-Phase in die y-Phase besteht, diese
geringer sein wird, wenn schon ein Teil der Legierung in der Form der umzu-
bildenden Phase vorliegt, also bei den Legierungen, die aus einem heterogenen
Gemisch der beiden Phasen o 4 y bestehen, da die bereits vorhandenen y-
Kristalle einen starken Anreiz zur Umwandlung der a-Kristalle ausiiben werden.
Bei den Legierungen, die sich jedoch vor der Erhitzung im Zustand der homo-
genen a-Lésung befinden, wird sich die Umwandlungshemmung voll auswirken.
Tatséchlich sind es die Legierungen, die auf Grund ihrer Konzentration und
ihres Abkiihlungsgrades wohl den heterogenen Zustand, nicht aber das Gebiet
der homogenen a-Phase erreichen konnten, welche einen weniger starken Uber-
hitzungsgrad erreichen, als nach dem Verlauf der Umwandlungskurve der nickel-
drmeren Legierungen, die schon bei Raumtemperatur im Gebiet der homogenen
a-Phase liegen wiirden, erwartet werden konnte. Die von K. Honda und S. Miura
ausgefiihrten dilatometrischen Untersuchungen iiber die Lage der Mischungs-
liicke zwischen dem Gebiet des «- und dem des y-Mischkristalls weichen hin-
sichtlich der Temperaturlage der Umwandlungslinien von dem in Abb. 134 bzw. 135
gezeichneten Verlauf etwas ab, und zwar liegen die Umwandlungslinien tiefer
und sind die Mischungsliicken selbst (sowohl bei Abkiihlung als auch bei Er-
hitzung) breiter. Da aber auf Grund der Neigung zur Unterkithlung bei Ab-
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kiithlungsversuchen den hheren Werten die gréBere Wahrscheinlichkeit zukommt,
der wahren Gleichgewichtslage niher zu liegen, so ist die nach Kasé gezeich-
nete Lage wohl die richtigere, abgesehen davon, daB auch die Rontgenbefunde
von Mc Keehan und Osawa hierfiir sprechen. Im iibrigen gibt die beim reinen
Eisen von Honda im Rahmen dieser Untersuchung gefundene Lage der Um-
wandlung Anla zu der Vermutung, da8 seine Temperaturmessung leicht 50°
zu niedrig liegt, wonach auch die gezeichnete Lage der Umwandlungslinien im
Erhitzungsdiagramm als zu Recht bestehend erscheint.

Unter dieser Betrachtungsweise erhilt somit das Zustandsdiagramm der
festen Eisen-Nickellegierungen ein verhiltnismaBig einfaches Geprige. Die
Gitterumwandlung wird durch Nickel herabgesetzt und erfihrt zudem bei der
Abkiihlung eine starke Unterkiihlung und bei der Erwirmung eine Uberhitzung.
Letztere wird gemildert, wenn die Legierungen nicht bis in den Zustand der
homogenen «-Phase iiberfithrt worden sind. Der dem Eisen eigene magnetische
Effekt wird ebenfalls durch Nickel in der Temperatur erniedrigt, wird aber im
weitaus gréfSten Bereich der Legierungen durch die 4;-Umwandlung bestimmt.
Die Temperatur des dem Nickel eigenen magnetischen Effekts wird durch Eisen
zunichst erh6ht und dann erniedrigt, bis durch die 4;-Umwandlung der Existenz-
bereich der flichenzentrierten Phase begrenzt wird. Ob dem Maximum in dieser
Kurve, das man leicht geneigt sein wird in Beziehung zu dem Minimum in der
Schmelzkurve zu bringen, eine Verbindung (etwa FeNi,) entspricht, ist bisher
durch keinerlei Anhaltspunkte erhartet.

Im Hinblick auf die in neuerer Zeit gemachten Beobachtungen beziiglich des
Auftretens einer hexagonalen Zwischenphase bei der y — o-Umwandlung der
Eisen-Manganlegierungen, sei darauf hingewiesen, daf bei der Verwandtschaft
dieser Legierungen das Auftreten #hnlicher Verhéaltnisse im Umwandlungs-
mechanismus der Eisen-Nickellegierungen nicht unmoglich erscheint. Es wird
Aufgabe der modernen Réntgenstrukturforschung sein, hier Aufklarung zu
schaffen,

B. Das System Nickel-Kohlenstoff.

Das System Nickel-Kohlenstoff wurde erstmalig von K. Friedrich und
A. Leroux (2) untersucht und, wie die spiateren Untersuchungen von O. Ruff
und W. Bormann (I) sowie von T. Kasé (4) ergeben haben, in grofien Zi-
gen als richtig bestidtigt. Abb. 136 zeigt das Diagramm, wie es sich auf Grund
der genannten Arbeiten als wahrscheinlich ergibt. Die eutektische Temperatur
wurde bei 13189 gezeichnet und die eutektische Konzentration nach den iiber-
einstimmenden Ergebnissen der beiden letztgenannten Arbeiten bei 2,2% C an-
genommen. Die maximale Konzentration des Nickel-Kohlenstoff-Mischkristalls
ist nach T. Kasé bei der eutektischen Temperatur etwa zu 0,556% C anzunehmen.
Sie vermindert sich mit sinkender Temperatur und betrigt bei Raumtemperatur
etwa 0,25% C. Die magnetische Umwandlung des Nickels wird durch die Koh-
lenstoffaufnahme etwas erniedrigt.

Der Verlauf der Léslichkeitsgrenze der Nickel-Kohlenstofflegierungen fiir
Kohlenstoff im flissigen Zustand wurde durch O. Ruff und W. Martin (2)
bestimmt und durch spitere Untersuchungen von Ruff und Mitarbeitern als
ziemlich sicher bestdtigt. Der plotzliche Knick dieser Kurve bei 2100° und der
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Konzentration von 6,42% C, welche der Zusammensetzung des Nickelkarbids
Ni,C (6,38 % C) entsprechen wiirde, deutet mit groBer Wahrscheinlichkeit auf das
Bestehen dieses Karbids hin. Ruff und Martin fanden auch in ihren abgeschreck-
ten Legierungen einen braunen Gefiigebestandteil, den sie auf Grund seines
Verhaltens als Nickelkarbid ansprachen. Allerdings ist die Menge des in gebun-
dener Form vorliegenden Kohlenstoffanteils verhaltnisméBig sehr gering. An-
deren Forschern wie E. Briner und R. Seuglet (I) sowie T. Kasé ist der
Nachweis des Nickelkarbids als selbstandiger Gefiigebestandteil der festen Le-
gierungen nicht gelungen. O. Ruff und E. Gersten (3) haben nun die Bildungs-
wirmen des Mangankarbids Mn,C, des Eisenkarbids Fe,;C und des Nickelkarbids
Ni;C bestimmt:

Mn,C Fe,C Ni,C
Bildungswérme . . . . . +12,9 + 2,4 —15,3 1+ 0,2 ca. —394 4 10 cal
In diesen Zahlen spiegelt sich die Stabili- 00 ]
tit der genannten Karbide wider. Aus der ow 4
auBlerordentlich stark negativen Warmeténung 00 i
des Nickelkarbids erklart sich daher seine sehr 4
geringe Stabilitat. ] —

Es muB einigermaBen iberraschen, daf
T. Kasé in seinen untereutektischen Legierun- Jﬂ} 2l
gen einen verhdltnismafig groBen Anteil an & %%
gelostem Kohlenstoff feststellt, der z. T. die § 1000 R Wi
Loslichkeitsgrenze des festen Nickels (0,55% C) § N m—
um das Mehrfache iibersteigt (0.8—1,2— gm

1,38% C), ohne dall es ihm moglich gewesen ~ s
wire, freies Nickelkarbid mikroskopisch nach- - Nil2(Graohit
zuweisen, wogegen Ruff und Martin in ihren o
ibereutektischen Legierungen nur zwischen s
0,2—0,1 % gebundenen (gelosten ?) Kohlenstoff

JEN (R S SN N Ao o

fanden (im Mittel weniger als der Léslichkeits- Mlg 7/ S R H H
grenze von 0,55% C entspricht) und trotzdem 2w

in allen Reguli Nickelkarbid als freien Gefiige- A

bestandteil beobachten konnten. Es mag sein, Y T ng-%é' 5 g3 7

daf die Hohe der TemPemturx der die Legie' Abb. 136. Das System Nickel-Kohlenstoff
rungen vor dem Abschrecken ausgesetzt ge- ~ [Friedrich ‘g‘:ﬂﬁg‘)’“’f{éi (S wnd. Bor-
wesen sind, hierfiir von Bedeutung ist, da die

ersteren Legierungen Temperaturen von 1550° kaum uberschritten haben
diirften, wogegen die letzteren von Temperaturen zwischen 1600° und 2500° ab-
geschreckt wurden, also jedenfalls Temperaturen ausgesetzt gewesen waren, bei
welchen das Nickelkarbid als bestindig angesehen wird.

Allerdings miiBte dann die Hohe des gelosten (gebundenen ?) Kohlenstoffs
bei den ersteren durch eine betrichtliche Ubersittigungsfihigkeit des Nickel-
kohlenstoffmischkristalls erklart werden. Tatséichlich weisen magnetische Unter-
suchungen von T. Kasé an solchen Legierungen in diese Richtung. Er fand in
abgeschreckten Legierungen mit hohem Gehalt an gebundenem Kohlenstoff den

Oberhoffer, Techn. Eisen, 3. Auil. 9
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magnetischen Punkt des Nickels zunéichst unverhiltnismaBig stark erniedrigt,
dann, nach der Erhitzung auf héhere Temperaturen, bei der Abkiihlung wesent-
lich héher als bei der voraufgegangenen Erhitzung und bei weiterer Erhitzung
und Abkiihlung in normaler Lage (bei der Erhitzung hoher als bei der Abkiihlung).
Dieser Vorgang aber la8t sich durch die Annahme einer Ubersittigung, die durch
die nachfolgende stérkere Erhitzung aufgehoben wird durch Ausscheiden der
iibersattigten Phase, zwanglos erkliren. Es wire interessant gewesen festzustellen,
ob nach einer solchen thermischen Behandlung der Anteil an gebundenem Koh-
lenstoff zuriickgeht (durch Zerfall des ausgeschiedenen Ni,C) oder ob nunmehr
das eventuell ausgeschiedene Nickelkarbid als Gefiigebestandteil zu beobachten
ist. T. Kasé hat hieriiber keine Angaben gemacht. '

Die Existenz des Nickelkarbids in erstarrten Nickel-Kohlenstofflegierungen
und damit die Frage, ob die Loslichkeitslinien, sowohl der festen wie der fliissigen
homogenen Nickelphase (C—D und ¢—F) die des Nickelkarbids oder die des
elementaren Kohlenstoffs (des Graphits) sind, mufl daher nach den bisher vor-
liegenden Untersuchungen als ungeklirt angesehen werden.

Von praktischer Bedeutung bleibt jedenfalls die auBerordentlich starke Nei-
gung der Nickel-Kohlenstofflegierungen zur graphitischen Ausscheidung des
Kohlenstoffs.

C. Das Dreistoffsystem Eisen-Nickel-Kohlenstoff.

T. Kasé (4) hat umfangreiche thermische, thermomagnetische und mikrosko-
pische Untersuchungen angestellt, um das Dreistoffsystem Fe—Ni—C auf-
zustellen. Das von ihm gegebene Diagramm, das fiir normale Abkiithlungsverhilt-
nisse (Ofenabkiihlung) gelten soll, entspricht in groBen Ziigen dem aus den Rand-
systemen (soweit sie bekannt sind) abzuleitenden theoretischen Gleichgewichts-
diagramm. Man muBl dann allerdings, um dem Konflikt, der sich aus der Frage
nach der karbidischen oder graphitischen Ausscheidung des Kohlenstoffs ergibt,
aus dem Wege zu gehen, die nicht (oder nur fiir einen kleinen Bereich in der
Eisenecke) zu realisierende Voraussetzung machen, da8 nur die karbidische Er-
starrung stattfindet. '

Dieses theoretische Diagramm ist in Abb. 137 firr die Eisenecke dargestellt,
und zwar unter freier Auswertung des von Kasé gebrachten Untersuchungs-
materials. Es wiirde das vom Randsystem Ni—Ni,C ausgehende eutektische
Dreiphasengleichgewicht — Schmelze == Nickelmischkristall (yy;) -+ Nickelkar-
bid — stetig in das entsprechende Dreiphasengleichgewicht — Schmelze < Eisen-
‘mischkristall (yg,) + Eisenkarbid — im Randsystem Fe—JFe,C iibergehen. Ein
terniires Eutektikum tritt nicht auf. Die Temperatur des Beginns der binir-eutek-
tischen Erstarrung sinkt also stetig von 1318° (Ni—NiyC) auf 1145° (Fe—Fe,C).
Die durch die Phasenumwandlung des Eisens bedingte peritektische Umsetzung
vollzieht sich, wie in den Systemen mit Mangan, Kobalt, Kupfer usw. Die Tem-
peratur dieser Umsetzung sinkt von 15029 im System Fe—Ni stetig bis auf 1487°
im System Fe—Fe;C. Die Kurve der doppelt gesittigten Schmelzen Bj Bj; grenzt
den Bereich der primiren Abscheidung der o«(d)-Mischkristalle von dem der
y-Mischkristalle ab. Die eutektoide Umsetzung, der Zerfall des y-Mischkristalls
im Randsystem Fe—Fe,C: — y-Mischkristall = a-Mischkristall 4 Fe,C —, findet
in den beiden anderen Randsystemen keine entsprechende Dreiphasenumsetzung,
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den ternéren Phasen andeuten, sind lediglich auf Grund des praktischen Struk-
turdiagramms angenommen. Nach den theoretischen Voraussetzungen fiir das
Diagramm (Abb. 137) wire zu erwarten, daB die dritte an diesem Gleich-
gewicht teilnehmende Phase, der Zementit, Nickel 16sen bzw. mit Nickelkarbid
einen Mischkristall bilden wiirde. Der auf magnetischem Wege von Kasé in den
terndren Legierungen erfolgte Nachweis des Zementits spricht allerdings voll-
kommen dagegen. Das Konodendreieck a—y—{, das durch den isothermen
Schnitt bei Null Grad gegeben ist, wurde dahier so gezeichnet, als ob die reine
Verbindung Fe,C die dritte an dem Gleichgewicht teilnehmende Phase darstelle.
Es sei darauf hingewiesen, da der Punkt o, durch den die Lage der Konode o Z
gegeben ist, in welcher wiederum die die Beendigung der eutektoiden Dreiphasen-
reaktion anzeigende Regelfliche die Null-Grad-Isothermenfliche schneidet,
gegeniiber der Lage des Punktes «j im Randsystem Fe—Ni durch den EinfluB
g%
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des Kohlenstoffs zu unverhiltnismiBig niedrigem Nickelgehalt verschoben ist. Es
darf angenommen werden, dafl diese Lage der Konode « Z nicht angeniéhert dem
wahren Gleichgewichtszustand entspricht, sondern dafl der Einflul des Kohlen-
stoffs bei Legierungen mit mehr als 10% Ni durch eine bedeutend stirkere
Herabsetzung der kritischen Abkiihlungsgeschwindigkeit in Erscheinung tritt,
wodurch eine Beobachtung der wahren Gleichgewichtsverhiltnisse oberhalb
10% Ni sehr erschwert wird. Praktisch wirkt sich diese plotzliche Zunahme der
Unterkiihlungsfahigkeit dieser Legierungen so aus, als ob die Regelfliche PjaZ,
nachdem sie die Konode o Z unter normaler Temperaturerniedrigung bei etwa
4500 erreicht hat, plotzlich senkrecht abfiele, wodurch die Null-Grad-Konode « Z
mit der 450°-Konode « Z identisch wird. Osmond (4) beobachtete diese plétzliche
Erniedrigung der Ar;-Umwandlung zwischen 9 und 12% Ni. Nach neueren Unter-
suchungen von Dejean (3) liegt sie bei 10% Ni, was mit den Befunden von

Kasé iibereinstimmt. Bemerkenswert ist, dal eine Unstetigkeit in der Erniedri-
gung der 4,-Umwandlung durch Nickelzusatz bei der Erhitzung nicht fest-
zustellen ist. Abb. 138 zeigt diese Verhéltnisse an Legierungen mit 0,16% C
nach Osmond.

Auf Grund des hypothetischen Diagramms wiirden sich durch den Schnitt bei
Raumtemperatur die in Abb. 139 gesondert gezeichneten Zustandsfelder der ter-
niren Fe—Ni—C-Legierungen ergeben. In dem sehr schmalen Gebiet Aoja o
bestinden demnach homogene Legierungen aus terndrem «-Mischkristall; im
Gebiet ajal; existieren zweiphasige Legierungen mit terndrem a-Mischkristall
neben freiem Zementit (), ebenso im Gebiet ayocy y5 mit o-Mischkristall neben
y-Mischkristall und im Gebiet 3y ] mit y-Mischkristall und Zementit (). Diese
drei Zweiphasengebiete schlieBen den Bereich der dreiphasigen Legierungen
(xyC) aus a-Mischkristall + y-Mischkristall 4 Zementit ({) ein. Als zweites Ge-
biet homogener Legierungen, bestehend aus y-Mischkristallen, bleibt dann noch
72 V3.

Die gestrichelten Linien 87y, die die Projektion der eutektoiden Kurve des
doppeltgesittigten y-Mischkristalls darstellen, und Pjo sind lediglich gezeichnet
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zur Vermittlung des Uber-
gangs zu dem in Abb. 140
nach Kasé wiedergegebe-
nen Strukturdiagramm. Die
nahen Beziehungen dieses
Diagramms zum isother-
men Schnitt des hypothe-
tischen Diagramms sind
offensichtlich. Das Gebiet
der homogenen a-Legierun-
gen ist praktisch nicht vor-
handen und daher im
Strukturdiagramm  fort-
gelassen. Das Gebiet der
Legierungen, die aus a-
Mischkristall -+ Zementit
bestehen, ist durch die
eutektoidische Kurveunter-
teilt in das Feld I mit Ferrit
-+ Perlit und das Feld IT
mit  Perlit 4+ Zementit.
Ebenso ist das Gebiet der
Dreiphasenlegierungen
durch die eutektoidische Abb. 139. Zustandsfelder der terndren Legierung Fe—Ni—C bei
Kurve unterteilt in die Ge- Raumtemperatur [Kasé (4)].
biete IIT und IV. In dem Gebiet III treten
als Strukturelemente Martensit und Auste-
nit auf, daher die Verschmelzung des Zwei-
phasengebietes aj oy ¥4 (Abb. 139) mit dem
Gebiet I1I. Zementit tritt in diesem Be-
reich als Strukturelement nicht auf, da die
Legierungen untereutektoidisch sind, wohl
dagegen im Gebiet IV und IVa der iiber-
eutektoidischen Legierungen. Neben Zemen-
tit, Martensit und Austenit tritt aber bei
langsamer Abkiihlung in diesem Bereich (IV
und IVa) immer Graphit auf.
Zwischen die Felder I und II einerseits
und IIT und IV andererseits schiebt sich
das Feld Ia ein, das den Ubergang vom
Perlit zum Martensit durch das Auftreten
von Troostit darstellt. Das Feld V ent-
SP richt den homogenen Legierungen mit Abb. 140. Strukturdiagramm der Nickelstiihle
Austenit und das Feld VI den austenitischen T [Kasé (4)].
Legierungen mit Graphit.
Wir erhalten somit durch die eutektoidische Kurve und durch die Loslichkeits-
grenze der nickelreichen Legierungen fiir Kohlenstoff bei Raumtemperatur als
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Fortsetzung dieser Kurve eine Unterteilung der Fe—Ni—C-Legierungen in Rich-
tung steigenden Kohlenstoffgehaltes in solche ohne Graphit (untereutektoidische
Legierungen) und solche mit Graphit bzw. mit Graphit + Zementit als Struktur-
elemente (iibereutektoidische Legierung). In Richtung steigenden Nickelgehaltes
erfolgt durch die Konoden der eutektoidischen Dreiphasenreaktion bei Raumtem-
peratur eine Dreiteilung, wie sie dhnlich schon durch das Guilletsche Struktur-
diagramm (1) gegeben wurde: Die Felder I und II mit Perlit, IIT und IV mit Mar-
tensit-Austenit und die Felder V und VI mit Austenit.

Inden Abb. 141, 142und 143 sind typische Gefiugebilder von Nickelstihlen nach
Guillet wiedergegeben. Die Nickelstihle zeigen somit groBe Ahnlichkeit mit den
Manganstéhlen, wobei die martensitischen und austenitischen Nickelstéhle
zweifellos noch stabiler sind als die entsprechenden Manganstihle. Allerdings
betrigt die zur Bildung von Martensit bzw. Austenit erforderliche Menge Nickel
etwa das 2,2fache der entsprechenden Mangangehalte, und es hat sich als prak-

Abb.141. Perlitischer Nickelstahl, = Abb. 142. Martensitischer Nickel-  Abb. 143. Austenitischer Nickel-
0,12% Kohlenstoff, 2% Nickel, stahl,0,12% Kohlenstoff, 15 %Nik-  stahl, 0,12 % Kohlenstoff, 25 % Nik-
Atzung II, X 150 [Guillet (2)]. kel, Atzung II, X 150 [Guillet (1)]. kel, Atzung ITI, X 150 [Guillet (1)].

tisch erwiesen, bei Hinzutritt von Mangan zu den Nickelstdhlen zur Ermittlung
des Einflusses der zugesetzten Manganmengen auf das Gefiige, diese unter Be-
riicksichtigung der oben angegebenen Verhaltniszahl in Nickel umzurechnen.

D. Physikalische und technologische Eigenschaften.
a) Eisen-Nickellegierungen.

Die Anderung des spezifischen Gewichtes von Eisen-Nickellegierungen
héingt weitgehend ab von der Beeinflussung des Gefiigeaufbaues durch Nickel.
Entsprechend dem groBen spezifischen Volumen des Martensits weisen die mar-
tensitischen Eisen-Nickellegierungen ein spezifisches Gewicht auf, das geringer
ist als das des Eisens. Mit dem Ubergang zu austenitischer Struktur steigt das
spezifische Gewicht an und erreicht bei etwa 30% Ni den Wert 8,0. Zu diesem
Anstieg tragt wohl auch das hohere spezifische Gewicht des y-Eisens bei, das
ab 30% Ni auftritt. Von diesem Gehalt ab erfolgt ein allméhliches Ansteigen
bis zum spezifischen Gewicht des Nickels von 8,75.

Die Beeinflussung der spezifischen Warme des Eisens zwischen 25 und
1000 durch Nickelzusatz zeigt bis 25% Nickel in Abhéngigkeit von der Wérme-
behandlung starke Schwankungen. Eine Legierung mit 25% Ni besitzt eine spe-
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zifische Warme von etwa 0,118, eine Legierung mit 36 % Ni eine solche von 0,123.
Zu hoheren Ni-Gehalten hin erfolgt ein Abfall auf 0,12 bei 50% und auf 0,1168
bei 100% Ni.
Die Warmeleit-
faihigkeit fallt bis
14% Ni rasch, dann
langsamer bis 20 % Ni
ab, erreicht mit nur
0,02 calfem -°C-sek
(gegeniiber 0,16 fiir
Eisen) ein Minimum
und steigt dann kon-
tinuierlich wieder an
bis auf den Wert des
Nickels (0,14).
Die Warmeaus-
dehnung wird eben-
falls durch Ni ver-
schiedenartig beein-
fluBt. Neben Legie-
rungen mit sehr
groBer finden sich
Legierungen mit auf-
fallend kleiner Wirmeausdehnung. Der kleinste Wert liegt bei 35,6 % Ni. Hier
betriigt der lineare Ausdehnungskoeffizient fiir 20 bis 100° etwa 1 bis 2 X 108,
je nach der Warmebehandlung.
Der elektrische Widerstand erreicht zwischen 35—36% Nickel mit
0,85 2 mm?/m ein Maximum. — In magnetischer Hinsicht zeigen die Eisen-
Nickellegierungen mannigfaltige Erscheinungen, auf
die an dieser Stelle nicht niher eingegangen werden
kann. Einen Uberblick vermitteln die Abb. 144,
145, 146 und die Tabelle 8.

Abb. 146. Anfangspermeabilitit der Risen-Nickellegierungen
{Arnold und Elmen(1)].

b) Nickelstihle.

Da Nickel beim Schmelzen nicht oxydiert, kann es bereits zu Beginn der
Schmelzung in Form von nickelhaltigem Schrott, GuBeisen oder Nickelabfillen

1 Entnommen aus dem Nickelhandbuch des Nickelinformationsbiiros G. m. b. H,,
Frankfurt.
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dem FEinsatz zugefiigt und so wiedergewonnen werden. Die VergieBbarkeit,
Warm- und Kaltbildsamkeit sowie die SchweiBbarkeit werden durch Nickel nicht
beeintriachtigt.

Das spezifische Gewicht betrégt bei Stihlen mit 3 bzw. 5% Ni 7,87 bzw. 7,88.

Wirmeausdehnungskoeffizient und Wéarmeleitfahigkeit nehmen mit steigen-
dem Ni-Gehalt ab.

Uber die magnetischen Eigenschaften gibt die Tabelle 8 Auskunft.

Die Nickel-Stiahle lassen sich entsprechend dem Strukturdiagramm unter-
teilen in perlitische, martensitische und austenitische. Die martensitischen Stihle
zeichnen sich aus durch Hirte, hohe Streckgrenze und Festigkeit, sind aber
wegen ihrer Sprodigkeit und schlechten Bearbeitbarkeit in der Praxis nicht im
Gebrauch.

Die perlitischen Stihle bilden eine wichtige Gruppe der Baustihle. Nickel
erh6ht die Elastizitits-, Streck- und Bruchgrenze und verbessert gegeniiber
Kohlenstoffstahl das Streckgrenzenverhiltnis, ohne die Zahigkeit des Stahles
merklich zu vermindern; weiterhin besitzen besonders die hoher legierten Ni-
Stahle eine gute Widerstandsfahigkeit gegen Rosten und Verzundern sowie gegen
VerschleiB3-, Schlag-, StoB- und Biegebeanspruchung und Ermiidung.

Die Nickel-Baustihle eignen sich als Einsatz- und Vergiitungsstéihle zur Her-
stellung von hochbeanspruchten Bauteilen fir Maschinen, Automobile und Flug-
zeuge.

Im Einsatzstahl berubht die giinstige Wirkung des Nickels, auler auf der schon
erwihnten Verbesserung der technologischén Eigenschaften, auf der Verminde-
rung des Kornwachstums wihrend der Einsatzgliihung oberhalb A4c;. Die Ni-
Einsatzstihle werden mit 0,09—0,18% C und 1,25—1,75% Ni (Normstahl EN 15),
3% und 5% Ni hergestellt. Sie zeichnen sich nach der Einsatzhirtung durch
glasharte Oberfliche und zihen Kern aus und finden Verwendung fiir Zahn-
und Kettenrdader, Nocken, Daumenwellen, Zapfen, Bolzen usw.

Fiir die Nickel-Vergiitungsstidhle mit 0,25—0,35% C und 3 bzw. 5% Ni ist im
Hinblick auf die gréBere Durchhartung und damit Durchvergiitung die Tatsache
wesentlich, daB Nickel die kritische Abschreckgeschwindigkeit stark erniedrigt.
Bei den angefithrten Zusammensetzungen kann daher die Hartung in Ol vorge-
nommen werden. Die Nickel-Vergiitungsstihle finden im geglithten oder vergiiteten
Zustand Verwendung fiir hochbeanspruchte Kurbelwellen, Nockenwellen, Achsen,
Pleuelstangen, Zahnrider, Nockenridder, Zapfen und dgl., sowie fir die Her-
stellung von Geschiitzrohren und den Briickenbau.

In der folgenden Zusammenstellung (Tabelle 9) sind die Festigkeitswerte
fiir zwei Nickel-Baustéiihle nach Abschreckung von 850° in Ol und anschlieBendem
Y2 stiindigem Anlassen bei 550° wiedergegeben (vergiiteter Querschnitt: 50 mm ).
Da die Nickel-Stihle zur AnlaBsprodigkeit neigen, werden sie nach beendetem
Anlassen in Ol abgekiihlt.

Tabelle 9.
C Ni Streckgrenze Festigkeit | . o bnii rung DeEnung G,
O Omax (1 = 104d)
% % kg/mm? kg/mm? % % Omax
0,33 3,30 85,0 91,5 67 10 ~ 0,93
0,27 4,98 86,0 96,0 57 17 ~0,9
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Die austenitischen Nickelstihle werden auf Grund verschiedener Eigenschaften
technisch verwertet. Einmal besitzen sie wie die entsprechenden Manganstéhle
hohen Widerstand gegen Abnutzung, sind aber besser bearbeitbar. Der 25%-ige
Nickelstahl ist unmagnetisch und wird fiir Panzergehduse von Kreiselkompassen,
Periskoprohre und Wicklungskappen verwendet. Wegen ihres hohen elektrischen
Widerstandes finden die Stihle mit 25—28% Ni und 0,3—0,5% C fiir elektrische
Widerstinde Verwendung. Die Platinit genannte Legierung mit 46% Ni und
0,15% C besitzt einen Ausdehnungskoeffizienten, der gleich dem des Platins und
des Glases ist. Sie dient zur Einfassung von Linsen und auBerdem als Gliih-
lampendraht. Ihr hoher Widerstand gegen Rostangriff und ihr niedriger Aus-
dehnungskoeffizient machen die austenitischen Nickelstihle geeignet als Werk-
stoff zur Herstellung von chronometrischen, geoditischen und #hnlichen Pri-
zisionsinstrumenten.

Dem sogenannten Invarstahl mit 35—38% Nickel und 0,3—0,5% Kohlen-
stoff wird héufig ein Stahl mit 42% Nickel zur Herstellung von Lingennormal-
mafBen vorgezogen, weil er stabiler als jener ist, schwicher oxydiert und geringere
Wirmeausdehnung als Platin besitzt. Bei zweckméBiger Erzeugung und Wirme-
behandlung {ibersteigt die spezifische Ausdehnung nicht -4 0,1 X 10~ mm,
so dafl bei einer geforderten Genauigkeit der Langenmessungen von einem
millionstel Millimeter die Kenntnis der Temperatur auf 10° genau erforderlich
ist. Fir technische Prazisionsmessungen zur Priiffung von Lehren u. dgl. wird
eine 56 % -ige Eisen-Nickellegierung verwendet, die unveranderlicher als Stahl
ist und ungefahr gleiche Ausdehnung, aber geringere Neigung zur Korrosion be-
sitzt.

¢) Nickelstahlguf.

Ganz allgemein ist die Verwendung von legiertem StahlguB auf die Forderung
der Industrie zurtickzufiithren, schwierige Schmiedestiicke durch billigere GuB-
stiicke gleicher Giite zu ersetzen. Ni-StahlguB mit 0,5—5% Ni bei 0,1—0,6 % C
hat bei feinem Korn hohe Bruchgrenze, Elastizititsgrenze und Zihigkeit. Bei
niedrigem C-Gehalt ist er geeignet fiir Einsatzhértung, da der Kern bei sehr harter
Schale zih bleibt.

12. Eisen und Kobalt.

A. Das Zweistoffsystem Eisen-Kobalt.

Das Zustandsdiagramm der Eisen-Kobaltlegierungen ist in Abb. 147 nach
Ruer und Kaneko (17) und Masumoto () dargestellt. Im fliissigen Zustand
l6sen sich die beiden Metalle in allen Verhiltnissen. Die Schmelzkurve zeigt bei
65% Co ein Minimum (Verbindung FeCo, [?]). Alle Legierungen erstarren zu
homogenen Mischkristallen. Die a(d)— y-Umwandlung wird in dhnlicher Weise
wie bei den Eisen-Kohlenstoff-, Eisen-Kupfer-, Eisen-Mangan- und Eisen-Nickel-
legierungen beeinfluBt. Bis zur Konzentration des Punktes H sind alle Legie-
rungen voriibergehend in Form von o(d)-Mischkristallen vorhanden. Im Gebiet
unterhalb NJ CZ besteht vom reinen Eisen bis zum reinen Kobalt eine ununter-
brochene Reihe von y-Mischkristallen. Die A4;-Umwandlung beginnt an der
Eisenseite im Punkte @, steigt mit wachsendem Co-Gehalt schwach an und fallt
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dann steil zum Punkt K ab. Kobalt wird durch «-Eisen homogen gelost, und zwar
bis 79% Co bei Zimmertemperatur. Von dieser Konzentration ab bis zu 94% Co
ist die feste Losung von y-Eisen und y-Kobalt bei Raumtemperatur bestandig.
Masumoto stellte fiir reines Kobalt eine allotrope Umwandlung fest, die bei
der Erhitzung bei 477° und bei der Abkiihlung bei 403° verlief. Die Umwandlungs-
temperaturen sind noch nicht sicher, sie wurden von anderen Autoren bei Tempe-
raturen, die zwischen den genannten liegen, gefunden. Wahrscheinlich spielt der
Reinheitsgrad  hierbei  eine

wesentliche Rolle. Durch ge-

ringe Zusitze von Eisen wird

die Umwandlungstemperatur

stark herabgesetzt. Bei 6% Fe

ist der Haltepunkt schon auf

Raumtemperatur gesunken.

Masumoto nimmt auf
Grund von  Réntgenunter-
suchungen fiir die «-Modifika-
tion des Kobalts ein hexagonal
dicht gepacktes Gitter und fiir
die y-Form ein flichenzentrier-
tes kubisches Gitter an.

Diese Annahmen wurden
durch réntgenographische Un-
tersuchungen von A. Osawa (3)
bestitigt. Dieser gibt an, daf}
der Gitterparameter des flichen-
zentriert kubischen Gitters von
Kobalt bei Raumtemperatur
3,525 A betragt.

Neben der polymorphen Um-
wandlung besitzt reines Kobalt
noch einemagnetische Umwand-
lung bei etwa 1100° (Punkt 0°).

Diese wird ebenfalls durch

Eisenzusatz herabgedriickt

lings des Linienzuges 0° bis M° Die magnetische Umwandlung des Eisens
wird durch Kobalt heraufgesetzt (M bis 0). Von O bis M° féllt die magnetische
Umwandlung mit der 4,-Umwandlung zusammen.

Der Nachweis der magnetischen Umwandlung wurde fiir reines Kobalt von
Wiist, Durrer und Meuthen (7) auch auf kalorimetrischem Wege erbracht.
Die Umwandlungen der erstarrten Legierungen sind von Ruer und Kaneko
auf thermischem und magnetischem Wege ermittelt worden.

B. Das Dreistoffsystem Eisen-Kohlenstoff-Kobalt.
Uber die Einwirkung von Kobalt auf Eisen-Kohlenstofflegierungen liegen
auBer ilteren Einzelbefunden von Guillet (4) und von Dumas (I) neuere
umfangreichere Untersuchungen von R. Vogel und W. Sundermann (7) vor.
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Beide Untersuchungen stimmen darin iiberein, daf zunichst der Perlitpunkt
durch Kobaltzusatz gehoben wird (Abb. 148), und dafl die Legierungen bis etwa
80% Co perlitisches Gefiige aufweisen, sich in dieser Hinsicht also von reinen Eisen-
Kohlenstofflegierungen nicht unterscheiden. Vogel und Sundermann haben die
Ergebnisse ihrer Untersuchungen in einem Diagrammentwurf niedergelegt, der in
Abb. 149 im wesentlichen wiedergegeben ist. Hiernach gehort dieses Dreistoff-
system dem in Abb. 29 S. 32 dargestellten Typ an, wonach, trotz der anfinglichen
Erhéhung der Temperatur des Perlitgleichgewichtes, diese bei weiterem Zusatz
von Kobalt schlieBlich doch auf Raumtemperatur herabgesetzt wird. Die eutek-
toidische Kurve [87][S][s] des an o-Eisen und Zementit geséittigten y-Misch-
kristalls zeigt somit einen analogen Verlauf wie die Kurve der y—a-Umwandlung
im Randsystem Eisen-Kobalt. Das Konodendreieck des Perlitgleichgewichtes
mufl daher im Kulminationspunkt [S] zu einer Geraden zusammenschrumpfen.
[»] [s] [X'] ist das Konodendreieck dieses Gleichgewichts bei 5009, bis zu welcher
Temperatur herab Vogel und Sunder-
mann den Verlauf der eutektoidischen
Kurve verfolgen konnten.
Als wichtigstes Ergebnis dieser Unter-
suchung kann jedoch die Feststellung
einer auBlerordentlich starken Begiinsti-
gung der Einstellung der Gleichgewichte
nach dem stabilen System, also der
Graphitisierung der Legierungen durch
Abb. 148. EinfluB des Kobaltsauf 4, | Dumas (1)]. Kobaltzusatz gel’ﬁen- Dieser EinfluB} des

Kobalts ist so stark, dafl schon bei ge-
ringen Gehalten an Kobalt in iibereutektoidischen Legierungen primér immer
Graphit ausgeschieden wird. Aber auch im festen Zustand bewirkt Kobalt einen
graphitischen Zerfall der y-Phase, und zwar derart, daB Graphit sowohl aus der
gesittigten y-Phase ausgeschieden wird, als auch bei der eutektoidischen Um-
setzung neben a-Eisen an Stelle von Zementit auftritt.

Allerdings sind mit abnehmendem Kohlenstoffgehalt immer gréBere Kobalt-
gehalte notwendig, um unter normalen Abkiihlungsverhéltnissen von vornherein
die Einstellung des Graphitgleichgewichtes zu erhalten. In Abb. 149 ist dieses
Gebiet von dem Gebiet in der Eisenecke, in welchem das Zementitsystem vor-
herrscht, durch eine schmale schraffierte Zone getrennt. Bemerkenswert ist, da@
innerhalb dieser Ubergangszone Graphit neben Zementit gleichzeitig aufzutreten
pflegt, und daB ganz geringe Anderungen des Kobaltgehaltes geniigen, um ein
eindeutiges Umschlagen in das eine oder andere System zu erzwingen. Das Drei-
stoffdiagramm in Abb. 149 stellt daher auch nur eine KompromiBlsung in der
Wiedergabe beider Systeme dar. Das Zementitsystem kann man als vom Rand-
system Fe—Fe,C ausgehend und das Graphitsystem als vom Randsystem Co—C
herkommend betrachten. In letzterem Randsystem, das nach den Untersuchungen
von G. Boecker (1) sowie O. Ruff und F. Keilig () dargestellt wurde, konnte
von den genannten Forschern auch bei schroffster Abkiihlung der Legierungen nie-
mals eine karbidische Phase beobachtet werden.

In Abb. 150 ist das Gefiige einer Legierung mit 1,5% C und 14,77% Co aus
dem Ubergangsgebiet zwischen dem Zementit- und Graphitsystem wiedergegeben.
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In der perlitischen Grundmasse sieht man sekundéire Graphitausscheidungen
und Zementit nebeneinander.

Untersuchungen iiber den EinfluBl des Abschreckens auf das Gefiige ergaben,

daB bei einer Legierung mit 2% C und 2% Co ebensowenig wie bei einer Le-
gierung mit 0,2% C und 10% Co bei einer Abschreckgeschwindigkeit von 65°/sek
martensitisches Gefiige zu erhalten war. Dieses trat nur auf bei Legierungen mit
weniger Kobalt, als der Verbindungslinie der genannten Konzentrationen ent-
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spricht; Austenitgefiige war in keinem Fall zu erzielen. Auch trat kein Sorbit

oder Troostit auf. Bei hoheren Kobaltgehalten war wohl teilweise der streifige
Charakter des Perlits feiner als bei lang-
samer Abkiihlung.

C. Physikalische und technologische
Eigenschaften.

Die Eigenschaften der Kobaltstihle
sind allein deswegen schon interessant,
weil sie trotz der nahen Verwandtschaft
des Kobalts mit dem Nickel von den-
jenigen der Nickelstahle véllig abwei-
chen. Wihrend das Gefiigediagramm der

_ ‘ . Nickelstahle ein perlitisches, martensiti-
éc? N goé3?;:§iz/§ e pertit bx;i?ls‘;e%(ﬁn%ltg:a;f (7}7ra/ schesund austenitisches Feld aufweist, fand
phic wnd fomontit nebenenander Golt 4 Gl (5), da alle von ihm hergestell-

ten Kobaltstdhle (bis 60% Kobalt) per-
litisch waren. Mit steigendem Kobaltgehalt verindern sich in Ubereinstimmung
hiermit die Festigkeitseigenschaften nicht sprungweise wie bei Nickelstéhlen,
sondern allméhlich und erreichen dabei, wie die folgende Zusammenstellung
nach Dumas (I) (vgl. a. Abb. 151) und Guillet lehrt, recht bemerkenswerte

Festig- | Streck- | Deh- | Kon-
% C | % Co| keit grenze | nung | traktion
kg/mm? | kg/mm? | % %

0.25 | 512| 46,7 | 335 |32 | 68

0.27 | 1080 | 60,6 | 441 | 275 | 53

Dumas )| 020 |15.40 | 667 | 497 | 255 | 55
Al 016 |1976| 738 | 598 | 185 | 42

018 | 2516| 742 | 563 | 185 | 39

012 |2024| 7658 | 549 |18 | 34

[ 089 | 445| 1218 | 466 | 6 | 106

. o4 | 672 1023 | 511 | 7 | 146
Guillet . 1| o’ey | 976 | 1226 | 440 | 5 6.8
l 075 | 2930 | 1185 | 505 | 6 | 115

Zahlen. Allison (1) stellte fest, daBl mit zunehmendem
Kobaltgehalt Streckgrenze, Festigkeit und Hérte gerad-
linig zu-, Dehnung und Einschniirung dagegen geradlinig
abnehmen. Der Grad der Zu- bzw. Abnahme der Festig-
keitseigenschaften soll nach dem letztgenannten Forscher
nur gering sein. In Ubereinstimmung hiermit stellt
Scherer (1) fest, dafl die Hérte zwischen 1,0 und 3,0%
Kobalt konstant verliuft. Die Schneidhaltigkeit wird
nach Scherer infolge der ErhShung des Verschleil3-
widerstandes durch Kobalt in den Grenzen von 0,0—3,0% Kobalt wesent-
lich verbessert. Auch Guillet (4) und Sasagawa (I) untersuchten den Ein-
fluf des Kobalts auf den Schnellarbeitsstahl. Guillet fand, dafl 5% Kobalt
der hochste iibliche Zusatz ist und wahrscheinlich den leistungsféhigsten
Stahl ergibt. Das wichtigste Ergebnis beider Arbeiten ist die Feststellung, daf



Eisen und Chrom. 143

Kobaltstahle bei tieferen Abschrecktemperaturen dieselbe Schneidfihigkeit zu
erhalten scheinen wie kobaltfreie Schnellstihle erst bei héheren Temperaturen,
so daB ihre Hartung erleichtert wird. Ein zweites wichtiges Ergebnis ist, da ein
Anlassen auf 600° in sehr hoch abgeschrecktem Kobaltstahl die Harte noch be-
deutend steigert,und daB diese Hirte bei lingerem Anlassen auf 700%erhalten bleibt.

An dieser Stelle sind auch die sogenannten Stellite (Akrit, Celsit, Percit) oder
Schneidlegierungen zu erwihnen, die aus Kobalt und zwei oder mehreren Metal-
len der Chromgruppe (Chrom, Wolfram, Molybdin) bestehen kénnen. Schulz
und Jenge (I) geben die mittlere Zusammensetzung dieser Legierungen an:

Die kennzeichnenden Eigen-
schaften der Stellite, die diese % Co | %Cr| %W | % C | % Fe| % Si+ Mn
zur Verwendung als Schneidmate-
rial vorziiglich geeignet machen,
sind hohe Hérte und VerschleiBfestigkeit. Auf Grund der Tatsache, daf} die ge-
nannten Eigenschaften auch noch bei hohen Temperaturen gegeniiber Raum-
temperatur wenig verinderte Werte aufweisen, lassen sich die Schneidlegie-
rungen nicht warm verformen; eine Bearbeitung ist vielmehr nur durch Schleifen
mit Schmirgelscheiben moglich.

Die Kalt- und Warmbildsamkeit sowie die Schweiflbarkeit scheinen nur
wenig durch Kobalt beeinfluit zu werden.

In magnetischer Beziehung bemerkenswert ist nach Yensen (4) eine im
Vakuum erschmolzene reine Eisen-Kobaltlegierung mit 33,34 % XKobalt. Wegen
ihrer hohen Permeabilitit diirfte sie fiir die Herstellung der Ziahne von Dynamo-
Armaturen geeignet sein. Masumoto (2) findet ein Maximum der Permeabilitit
in den Magnetisierungs-Konzentrationskurven bei 35% XKobalt.

50 27 12 2,5 5 Rest

13. Eisen und Chrom.

A. Das Zweistoffsystem Eisen-Chrom.

Entsprechend der Bedeutung des Chroms als Legierungselement des Eisens
ist das Zweistoffsystem Eisen-Chrom haufig Gegenstand der Untersuchung ver-
schiedenster Forscher gewesen. Die Ergebnisse dieser Untersuchungen sind aller-
dings durchaus nicht einheitlich. Es scheint dies seine Ursache darin zu haben,
dafl Chrom infolge seines hohen Schmelzpunktes nur sehr schwer homogene
Schmelzen mit dem Eisen bildet, so daBl leicht durch ungeloste Chromreste eine
falsche Analyse zur Grundlage der Untersuchung wurde.

Die ersten Untersuchungen stammen von W.Treitschke und G. Tam-
mann (2). Weiter untersuchten das System P. Monnartz (1), E. Janecke (1),
T. Murakami (2), E. Pakulla und P. Oberhoffer (Z), A. v. Vegesack (),
P. Oberhoffer und H. Esser (§), A. Westgren, G. Phragmén und T. Ne-
gresco () sowie F. Wever und W. Jellinghaus (7). Fiir die Aufstellung des
vorliegenden Diagramms (Abb. 152) waren fiir die Schmelzkurve die Untersuchun-
gen von A. v. Vegesack maligebend. Alle Untersuchungen mit Ausnahme der
von Janecke, der allein die Existenz eines Eutektikums annimmt, stimmen be-
ziiglich dieses Teiles des Diagramms in der Auffassung iiberein, dafl alle Eisen-
und Chromlegierungen kurz nach der Erstarrung homogene Mischkristalle bilden.
Vegesack findet allerdings eine bedeutend héhere Lage der Schmelzpunkte, be-
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sonders der chromreichen Legierungen, und er glaubt auf Grund seiner Versuche

auch den Schmelzpunkt des reinen Chroms bedeutend héher als bisher annehmen

zu miissen, und zwar héher als den von Bor, welche Annahme von Haschi-

moto (I) bestitigt werden konnte, der 1705° + 10° fanden. Das Minimum der

Schmelzkurve nimmt Vegesack bei etwa 1490° und 28% Cr an. Die Verfasser

glauben jedoch unter Zugrundelegung der auf den Erhitzungskurven von Vege-
sack gefundenen Effekte in zwang-
loser Weise den im Diagramm
wiedergegebenen Kurvenzug in
Vorschlag bringen zu sollen, wo-
bei die Uberlegung maBgebend
war, daB infolge von eventuellen
Verunreinigungen eher ein zu nied-
riger als zu hoher Schmelzpunkt
gefunden werden kann. Danach
wiirde ein zwangloser Linienzug
der Liquiduskurven das Minimum
bei einer Konzentration von etwa
38% Cr und einer Temperatur von
etwa 1470° ergeben. Der Verlauf
der Soliduskurve ist zwischen den
Konzentrationen von etwa 20 bis
45% Cr als nahezu horizontal an-
zusprechen. Bei den chromreichen
Legierungen entfernt sich die Soli-
duslinie ziemlich stark von der
Liquiduslinie. Die Annahme des
Minimums bei etwa 38 % Cr (gegen-
iiber 12—14% nach Pakulla und
28% nach Vegesack) wiirde sich
auch zwangloser in den Verlauf der
Schmelzisothermen einfiigen, die
Vegesack selbst fiir das Dreistoff-
system Eisen-Kohlenstoff-Chrom
angibt, wonach die Kriimmung der
Isothermen bis herauf zu 14500 ein
Berithren der Fe—Cr-Linie etwa
bei 40% Cr erwarten laBt.

Das abgeschniirte y-Gebiet ist nach den Untersuchungen von Esser und
Oberhoffer von anderer Seite bestétigt. Bemerkenswert ist das zunichst starke
Absinken des A,-Punktes mit zunehmendem Cr-Gehalt. Es erscheint nicht aus-
geschlossen, daB3 die sich hieraus ergebende Form des abgeschniirten y-Gebietes
auf den noch in geringen Mengen vorhandenen Kohlenstoff der Legierung zuriick-
zufithren ist.

Die urspriingliche Annahme, da Eisen-Chrom auch bei Raumtemperatur
eine ununterbrochene Reihe von Mischkristallen bilden wiirde, ist durch die
neueren Untersuchungen von Wever und Jellinghaus widerlegt worden.
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Allerdings legten schon réntgenographische Untersuchungen C. Kreutzers (I)
die Annahme einer Entmischung bzw. die Existenz zweier Phasen im festen Zu-
stande nahe. Anderseits beobachtete auch P. Chevenard bei der Ausdehnung von
Eisen-Chromlegierungen von mehr als 42% Cr eine UnregelméBigkeit und vermu-

Abb. 153. 44,4% Cr, 70 h bei 600° geglitht, lang- Abb, 154. Dieselbe Probe wie Abb. 153, weitere 5 h
sam abgekiihlt, X 100 [Wever und Jelling- bei 1200° geglitht und abgeschreckt, X 100 [Wever
haus (7)]. und Jellinghaus (7)].

tete daher das Bestehen einer Verbindung. Ebenso zeigten E. C. Bain und
W.E. Griffiths(3)an Gefiigen von Eisen-Chrom- und Eisen-Chrom-Nickellegierun-
gen, daB bei hinreichend langsamer Abkiihlung oder einer {iber Tage ausgedehnten
Glithung unterhalb 9500 bei Legierungen von etwa 50 % Cr ein harter, spréder und
unmagnetischer  Gefiigebestandteil

gebildet wird, der durch Glithen

oberhalb dieser Temperatur und

nachfolgendes Abschrecken wieder

zum Verschwinden gebracht werden

kann. Diese Beobachtungen und Ver-

mutungen konnten durch die Gefiige-

und Feinstrukturuntersuchungen von

Wever und Jellinghaus dahin fest-

gelegt werden, daf} sich im festen Zu-

stand aus dem Eisen-Chrom-Misch-

kristall bei einer Temperatur von et-

was mehr als 900° mit sehr geringer

G‘r.eschwindigkeit die Yerbindung FeCr Abb. 155. Dieselbe Probe wie Abb. 153 und 154, 20 h
bildet. Diese Verblndung vermag bei 1200° gegliiht un;eﬁ?ggﬁg}&ge?;f)t],‘ X 100 [Wever und
Eisen und Chrom im UberschuB zu

16sen. Der im Diagramm gezeichnete Existenzbereich der Verbindung stiitzt
sich auf die metallographischen und réntgenographischen Befunde der genannten
Autoren. Die Abb. 153, 154 und 155 zeigen, wie die durch Gliithen bei 600° entstan-
dene Verbindung durch Glithen bei 1200° wieder verschwindet, was iibrigens auch
fir die Annahme einer ununterbrochenen Mischkristallreihe kurz unterhalb der
Schmelzkurven spricht.

Oberhoffer, Techn. Eisen, 3. Aufl. 10
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Der von Murakami bestimmte Verlauf der magnetischen Umwandlung er-
fahrt durch die Einschiebung des Existenzbereiches der unmagnetischen Ver-
bindung FeCr lediglich eine Unterbrechung.

B. Das Zweistoffsystem Chrom-Kohlenstoff.

Fiir den Entwurf des Dreistoffsystems Eisen-Chrom-Kohlenstoff ist noeh
die Kenntnis des bindren Grenzsystems Chrom-Kohlenstoff von wesentlicher
Bedeutung. Beziiglich dieses Systems diirfte feststehen, daf mehrere Chrom-
karbide auftreten. Als einwandfrei feststehend kann das bereits von H. Moissan (1)
beschriebene Karbid Cr,C, gelten, der auch bereits ein Karbid Cr,C annahm.
0. Ruff und Th. Foehr (9) kommen auf Grund einer systematischen Unter-
suchung zu der Feststellung eines weiteren Karbids Cr;C,, konnen allerdings das
Karbid Cr,C nicht nachweisen. Wohl glauben sie zwischen Cr,C, und Cr;C, noch
ein weiteres Karbid gefunden zu haben, fir das sie die Formel Cr,C, vermuten.
In neuerer Zeit haben Westgren und Phragmén (6) durch Feinstruktur-
Untersuchungen im einzelnen die Untersuchungen von Moissan und Ruff und
Foehr bestitigt. Danach konnen drei Karbide auftreten:

Cr,C, kubisches Chromkarbid,
Kantenabstand: 10,638 A,

120 Atome im Elementar-Kubus,
Cr,C,, trigonales Chromkarbid (nicht Cr;C,).

Kantenabstinde:
a, = 13,98 4,
a, = 4,536 A,

80 Atome im Elementarprisma
und Cr,C,, orthorombisches Chromkarbid,

a, = 2,821 4,
ap = 25,52 A,
ay = 11,46 A,

20 Atome im Parallelepipedon.

Sie beobachteten weiter in einer erstarrten Schmelze, etwa der Zusammensetzung
des kubischen Chromkarbids Cr,C, primir ausgeschiedenes trigonales Chrom-
karbid Cr,C; zusammen mit sekundéren Kristallen des kubischen Chromkarbids
Cr,C, umgeben von einem Eutektikum, bestehend aus kubischem Karbid Cr,C
und Chrom. Bei geniigend hoher Abkiihlungsgeschwindigkeit konnte peritektische
Struktur sogar bei Legierungen erhalten werden, die 1—2% C weniger enthiel-
ten, als der Zusammensetzung Cr,C entsprach. Die Konzentration des Cr—Cr,C-
Eutektikums ist nach dem metallographischen Befund dieser Forscher nicht
hoher als 3,3% C. Die Temperatur des Eutektikums gibt eine neuere Arbeit
von Friemann und Sauerwald (I) bei 15109 an. Diese Arbeit ist wohl als
eine Fortsetzung der von Kraiczeck und Sauerwald (I) verdffentlichten
Untersuchungen iiber das Cr—C-System bzw. als eine Uberpriifung der in dieser
Arbeit vertretenen SchluBfolgerungen aufzufassen, die im Gegensatz zu den Fest-
stellungen Westgrens und Phragméns standen. Das von Friemann und
Sauerwald entworfene Gleichgewichtsdiagramm deckt sich im grundsétzlichen
mit den Ergebnissen Westgrens und Phragméns, so da auBer dem Kar-
bid Cr,C, das Bestehen der umstrittenen Karbide Cr,C und Cr,C; als gesichert
gelten kann. Lediglich beziiglich des Eutektikums und der Schmelze, die an
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der peritektischen Umsetzung: Schmelze + Cr,C3>Cr,C teilnimmt, nehmen
Westgren und Phragmén niedrigere Konzentrationen an Kohlenstoff an. In
dem Grenzdiagramm in Abb. 156 ist das Zustandsdiagramm nach Friemann
und Sauerwald wiedergegeben. Nach diesem Diagramm besteht neben dem
stabilen System noch ein gut ausgebildetes metastabiles System, das bei hin-
reichend grofler Abkithlungsgeschwindigkeit durch Unterdriickung der bereits
oben gekennzeichneten peritektischen Umwandlung entsteht. Bemerkenswert
ist die hohe Schmelztemperatur des reinen Chroms, die nach den in der
gleichen Arbeit bekanntgegebenen Untersuchungen von Wintrich oberhalb
1900°liegen soll. Hiernach wird

eine wesentliche Erniedrigung

der Schmelztemperatur durch

Aufnahme von Stickstoff be-

wirkt, woraus sich die wider-

sprechenden Angaben iiber die

Schmelztemperatur des Chroms

erkldren wiirden.

C. Das Dreistoffsystem
Eisen-Chrom-Kohlenstoff.

Uber das Dreistoffsystem
Fe—Cr—C selbst liegen, ab-
gesehen von zahlreichen Einzel-
untersuchungen, nur wenige
umfassende  Untersuchungen
vor. Mit der Bestimmung der
Liquidus-Solidusflichen befaBt
sich nur die Untersuchung von
A. v. Vegesack (I), durch
welche mittels thermischer
Analyse und Gefiigeunter-
suchungen der Verlauf der
Konzentrationslinien bzw. der
Raumkurven der univarianten
Gleichgewichte festgelegt wurde, die die Gebiete verschiedener Primérkristalli-
sation voneinander abgrenzen. Nach v. Vegesack ergab die Gefiigeuntersuchung
der Schmelzen drei verschiedene Primirkristallisationsflichen :

1. Primdre Ausscheidung von Fe—Cr-Mischkristallen, sekundire
von univariantem Eutektikum, bestehend aus diesen Mischkristallen und Kar-
biden;

2. Primére Ausscheidung von Zementit, sekundéire von univariantem
Eutektikum von Zementit und Doppelkarbiden bzw. von Zementit und Misch-
kristallen und weiterhin von univariantem terniren Eutektikum, bestehend aus
Zementit, Mischkristallen und Doppelkarbiden ;

3. Primére Ausscheidung von Doppelkarbiden, sekundire von uni-
variantem Eutektikum aus diesen Karbiden -+ Mischkristallen.

In neuerer Zeit haben A. Westgren, G. Phragmén und Fr. Negresco (5)

10*
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fliche der Mischkristalle unterteilt wird in eine solche der Ausscheidung pri-
mirer «-Mischkristalle und primérer p-Mischkristalle, und wodurch in der
Primérausscheidungsfliche der Chromkarbide die Ausscheidungsfliche des kubi-
schen Chromkarbids umgrenzt wird. Die rontgenographischen Untersuchungen
der genannten Forscher haben nun erbracht, daf im Fe—Cr—C-System Dop-
pelkarbide im eigentlichen Sinne des Wortes — niémlich Karbide, die zu
ihrer Bildung notwendigerweise sowohl Eisen als auch Chrom gleichzeitig be-
notigen — nicht auftreten. Die Karbide, die gefunden wurden, sind entweder
Chromkarbide, in denen die Chromatome teilweise durch Eisenatome ersetzt sind
(Mischkristallkarbide), oder Zementit, in dem einzelne Eisenatome gegen Chrom-
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atome ausgetauscht sind. Dabei kann im Zementit (Fe, Cr),C das Eisen bis zum
Betrage von etwa 15% im kubischen Chromkarbid (Cr, Fe),C die Chromatome
durch Eisenatome bis zu 25% ersetzt werden. Im trigonalen Chromkarbid
(Cr, Fe),C3 kann der Betrag an Eisen bis zu 55% steigen, wogegen im ortho-
rhombischen Chromkarbid (Cr, Fe);C, nur wenige Prozent Eisen an Stelle des
Chroms treten kénnen. Im Zusammentreffen des univarianten Dreiphasengleich-
gewichts eutektischer Abscheidung der festen Phasen « (Fe—Cr)-Mischkri-
stalle 4- kubischem Chromkarbid (Cr, Fe),C (Linienzug 5—D) und des uni-
varianten Dreiphasengleichgewichts peritektischer Abscheidung der festen Phasen
kubisches Chromkarbid (Cr, Fe),C + trigonales Chromkarbid (Cr, Fe),C; (Linien-
zug dz—D) ergibt sich somit ein nonvariantes Vierphasengleichgewicht, bestehend
aus Schmelze D, a-(Fe, Cr) Mischkristall, kubischem Chromkarbid und trigonalem
Chromkarbid.

In Abb. 157 sind auBer den Kurven, die die Konzentration der Schmelzen der
univarianten Dreiphasengleichgewichte anzeigen, die demnach die Projektion
der Schnittkurven der Priméirerstarrungsflichen darstellen, noch die Projek-
tionen der Schnittkurven der Flichen der Beendigung der Erstarrung gezeich-
net, die also Kurven darstellen, die die Konzentration der festen Phasen der uni-
varianten Dreiphasengleichgewichte anzeigen, so daB sich die Zusammensetzung
aller Legierungen direkt nach Beendigung der Erstarrung ablesen 1 3t.

Es muB hierzu bemerkt werden, da die Festlegung der Ordinaten der hierbei
in Frage kommenden festen Phasen keinen Anspruch auf quantitative Richtig-
keit erhebt, sondern vielmehr schematischer Natur ist, was auch besonders hin-
sichtlich der Konzentration des an Chrom gesittigten y-Mischkristalls gilt. Nach
der Darstellung von Westgren, Phragmén und Negresco sowie T. Mura-
kami, K. Oka und 8. Nishigori (3) reicht das Gebiet des homogenen y-Misch-
kristalls bis etwa 22% Cr, wihrend nach der Darstellungsweise von V. N. Krivo-
bock und M. A. GroBmann (1) das Gebiet des homogenen Austenits noch bis
iiber 33 % hinausreichen muB. Die letztgenannten Arbeiten befassen sich besonders
mit dem Studium der Umwandlungen der Fe—Cr—C-Legierungen im festen Zu-
stand. Dabei untersuchten Murakami und Mitarbeiter 53 Stéhle (aus dem Ge-
biete, das gekennzeichnet ist durch die Konzentrationen 0,04% C und 9,5% Cr,
0,04% Cund 30% Cr, 1% Cund 16% Cr sowie 1% C und 23% Cr) mikroskopisch,
dilatometrisch und magnetometrisch. Krivobock und GroBmann untersuchten
10 Stéhle mit 0,15—0,63% C und 20—34% Cr ebenfalls mikroskopisch und
magnetisch, auBerdem durch Rockwell-Hértmessungen. Ihre Untersuchungs-
ergebnisse haben die letzteren zusammengefaBt in der Darstellung dreier Parallel-
schnitte durch das Dreistoffsystem, die jeweils durch den Chromgehalt von 22 %,
28% und 34% Cr gekennzeichnet sind. Eine kritische Wiirdigung ihrer Arbeit
tithrt allerdings zu dem Ergebnis, daB ihre primitive Darstellung der Schnitte
weder den theoretisch zu erwartenden Verhiltnissen im Dreistoffsystem noch
ihren eigenen Versuchsbefunden gerecht wird. Vielmehr a8t sich widerspruchs-
frei eine Deutung ihrer Versuche auf der Basis der in Abb. 157 und 158 wieder-
gegebenen Darstellung durchfilhren, wonach sich zudem gerade aus ihren Ver-
suchen ergibt, daBl zwar bei 22% Cr wohl noch, bei 28% Cr jedoch das Gebiet
des homogenen Austenits nicht mehr geschnitten wird. Die Abb. 159, 160 und
161 zeigen drei Schnitte durch das Dreistoffsystem auf Grund der Darstellung
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in Abb. 157 und 158 bei den entsprechenden Cr-Gehalten, in welchem die von
Krivobock und GroSmann bestimmten Gefiigezusammensetzungen sich gut
einfiigen.

Beziiglich des Einflusses des Chroms auf die Perlitumwandlung stimmen die
meisten Beobachtungen darin iiberein, daf die Temperatur der 4,-Umwandlung
mit steigendem Cr-Gehalt gehoben wird, wobei sich das univariante Dreiphasen-
gleichgewicht y-Mischkristall + «-Mischkristall + (Fe, Cr),C zu niedrigeren C-Ge-

halten verschiebt. Moore (1) beobachtete, daB bei hohen Cr-Gehalten A¢, iiber
Ac,liegt, Ac, ferner mit dem Cr-Gehalt steigt. Bei einer Legierung mit 6,42% Cr
fand er Ac, bei 821°. Russell (I) bestéitigt die Mooreschen Befunde an zwei Stahl-
reihen. Auch Murakami (2) gelangte beziiglich der Lage von A, zu &dhnlichen Er-
gebnissen. Nach Mc¢ William und Barnes (I) scheint unter dem EinfluB von
2% Cr A, erniedrigt, 4, nicht verdndert und 4, gehoben zu werden. Gleichzeitig
beobachten sie eine VergroBerung der Hysteresis, und zwar stirker mit steigen-
dem C-Gehalt.

Westgren, Phragmén und Negresco fanden, dafl in Kugellagerstéihlen
mit weniger als 2% Cr das freie Karbid in jedem Falle identisch ist mit Zementit,
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gleichgiiltig, ob es in kleinen Aus-
scheidungen oder in gréBeren strei-
figen Anhidufungen, vielfach als ,,Dop-
pelkarbide angesprochen, vorlag,
oder ob es durch heiBles Natrium-
Pikrat angegriffen wurde oder nicht.
Ihre eingehenden Untersuchungen
ergaben, dal in allen diesen Fillen
das Rontgenbild die typischen Linien
des aus einer reinen Fe—C-Legierung
gewonnenen Zementits ergab. Sie
fanden ferner, dal der C-Gehalt des
Karbids 6,8% C betrug, also in guter
Ubereinstimmung mit der Formel (Fe,
Cr),C, und daB der Cr-Gehalt in ge-
glithten Legierungen zu °/10 im Kar-
bid enthalten war. Allerdings ergab
sich eine Abnahme der Gitterabmes-
sungen mit zunehmendem Cr-Gehalt,
was eine Ausnahme von der all-
gemeinen Regel iiber die Verénde-
rung der Gitterparameter bei festen

151
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Losungen bedeutet. (Die gleiche Anomalie wurde festgestellt, wenn die Fe-Atome
im Zementit durch Mn ersetzt sind.)

Abb. 162 zeigt die Verénderung der Gitterabmessungen in Abhéangigkeit vom
Cr-Gehalt bei Fe—Cr-Mischkristallen, kubischem Karbid und trigonalem Karbid.
Beziiglich des Zementits reichten ihre Beobachtungen nicht fiir die Aufstellung
einer ahnlichen Kurve aus, zumal sie neben dem des Cr-Gehaltes noch einen Ein-
fluB der Abschrecktemperatur auf die Gitterabmessungen annehmen zu miissen
glaubten. Als Ursache fiir die verschiedene Atzbarkeit des Zementits glauben sie
geringe Unterschiede im Cr-Gehalt ansprechen zu kénnen, wofiir auch ihre
Rontgenbefunde sprechen, raumen aber auch hier der Abschrecktemperatur und
noch mehr dem Verteilungsgrad, der Gréfe der Karbidteilchen, einen EinfluB ein.
Jedenfalls bestreiten sie das Bestehen eines Doppelkarbides und erklaren die als

»»Doppelkarbide‘‘ angesprochenen Kar-

bidzeilen als unregelmifBige Ausschei-

dungen von Zementit, die durch die

Abkithlungsverhiltnisse bedingt sind.

In neuerer Zeit wurden im Rahmen

einer Arbeit von F. Wever und W. Jel-

linghaus (7) iiber den EinfluB der

Abkiuhlungsgeschwindigkeit auf die

Umwandlungen und das Gefiige der

Chromstéhle die Ergebnisse der Unter-

suchungen von Westgren, Phrag-

mén und Negresco vollkommen be-

statigt. Danach besitzt das Karbid

der Chromstahle bis zu Gehalten von

2% Cr die Kristallstruktur des Zemen-

%&c}lq%e l\’eranderun% lderd Glﬁteﬁabm?sﬂéﬁf“tm ti’c.s. Sie besté‘tigten We'i’cer durch ther-
Cr-Ka:bldgnelEuvggggglgg,Pllxlmg‘lllfgn un?l ?.\‘Ile;rescoe&?]r? mische und dilatometrische Analyﬂen’
daB in diesen Stéhlen die Temperatur des

A;-Punktes steigt. Ab 3% Cr stellen sie das Auftreten eines weiteren Karbides, des
trigonalen (Cr, Fe),C fest, das auch die oben genannten Forscher bei hoheren Ge-
halten als 2% Cr nachweisen konnten. Man darf daher weiter schlieBen, daB zwi-
schen 2—3% Cr das Dreiphasengleichgewicht «-Mischkristall + y-Mischkristall
+ (Fe, Cr)sC in das nonvariante Vierphasengleichgewicht « -+ 9 + (Fe, Cr),C
+ (Cr, Fe),C; iibergeht. Die Temperatur dieses Vierphasengleichgewichtes wurde
auf Grund der thermischen Daten von Wever und Jellinghaus auf etwa 800°
geschitzt. Im Punkte § (Abb. 158) des Vierphasengleichgewichts treffen notwen-
digerweise auch die Dreiphasengleichgewichte o« 4 ¢ + (Cr, Fe),C; vom Punkte 9,
ausgehend und y + (Cr, Fe),C; + (Fe, Cr);C vom Punkte y, ausgehend zu-
sammen, und da die Gleichgewichte mit steigendem Cr- bzw. C-Gehalt sich zu
hoheren Temperaturen verschieben, kann angenommen werden, dal der Punkt §
auBerhalb des Konzentrationsdreiecks oy—(,—, der drei Phasen a-Mischkristall,
Zementit und trigonalem Karbid liegt, die mit dem y-Mischkristall im Gleich-
gewicht stehen konnen. Der Einphasenraum des homogenen +-Mischkristalls wird
daher eingeschlossen von den Ausscheidungsflichen dieser Phasen, und zwar von
der Fliche y,8y, als der Ausscheidungsfliche des trigonalen Karbids, y,S8s¢;
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als der des Zementits und s; Sy Qa; als der des a-Mischkristalls. Nach oben wird

der Einphasen-y-Raum begrenzt durch die Fliche der Beendigung der Erstarrung

71917297 und durch die Fliche

Qy, 710, der Fortsetzung der Aus-

scheidungsfliche des o-Misch-

kristalls, die somit zur Fliche der

Beendigung des umgekehrten Vor-

ganges, der J—y-Umwandlung

wird.
In Abb. 163 ist ein isothermer

Schnitt bei 700° durch das Drei-

stoffsystem nach Westgren,

Phragménund Negresco gelegt.

Danach ergeben sich 5 Gebiete

verschiedener Gefiigebestandteile,

2 Dreiphasengebiete, die begrenzt

werden durch 3 Zweiphasengebiete.

Auf Grund dieser Darstellung

schiebt sich der Dreiphasenraum,

in dem o-Mischkristall -+ kubisches

Karbid + trigonales Karbid mit-

einander im Gleichgewicht stehen,

bei niedrigen Temperaturen zu bedeutend niedrigeren Cr-Gehalten vor.
Dieser Schnitt zeigt eine groBe Ahnlichkeit mit dem von Murakami auf-

gestellten Strukturdiagramm, das er bei langsamer Abkiihlung der bei 900° ge-

glithten Stéhle erhielt (Abb. 164).

Die 5 verschiedenen Gefiigefelder

sollen der Verschiedenartigkeit der

Karbide Rechnung tragen. Auf

Grund der Ergebnisse der Unter-

suchungen von Westgren, Phrag-

mén und Negresco ergibt sich

demnach eine neue Deutungsmdoglich-

keit.

D. Physikalische und techno-
logische Eigenschaften.

a) Physikalische Eigenschaften von
kohlenstoffarmen Eisen-Chromlegie-
rungen.

Die physikalischen Eigenschaften
von praktisch reinen Eisen-Chrom-Le-
gierungen wurden vonF.Stéblein(2)
an kleinen GuBproben aus Elektrolyt-
eisen und aluminothermischem Chrom nach dem Ausschmieden und Glithen bei
800° und nachfolgender langsamer Abkiihlung ermittelt. Die Versuchswerkstoffe
enthielten im Mittel 0,03% C bei Cr-Gehalten von 5,1 bis 24,2%.
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Das spezifische Gewicht wird durch 1% Cr um 0,0083 erniedrigt. Die
MeBwerte zeigen gute Ubereinstimmung mit den nach der Mischungsregel errech-
neten Werten.

Fiir den spezifischen Widerstand gilt die Benedicksche Regel nur bei
Cr-Gehalten bis zu 2% . Der Widerstand des Eisens wird in diesem Konzentrations-
bereich durch 1% Cr um 0,062 2-mm?/m erhéht. Fiir hohere Cr-Gehalte bleiben
die gemessenen Widerstandswerte allméhlich hinter den berechneten Werten
zuriick.

Durch einen Cr-Zusatz von 5% wird die Warmeleitfahigkeit des reinen
Eisens sehr stark vermindert (0,08 cal/cm-sek-°C), bleibt dann aber bis etwa
13% Cr unverdndert, erreicht bei 17% Cr mit 0,05 cal/cm-sek:?C einen Tiefst-
wert und steigt dann wieder etwas an.

Der mittlere Ausdehnungskoeffizient des reinen Eisens zwischen 0 und
700° (14,9 X 10-%) wird durch 10% Cr auf 12,9, durch 24% Cr auf 12,0 x 10-¢
erniedrigt.

b) Die physikalischen Eigenschaften der Chromstihle.

Das spezifische Gewicht wird durch Die Warmeleitfahigkeit wird durch
Zusatz von Chrom erniedrigt: Chrom stark verringert:
o o Spez. Warmeleit-
%C 1 %Cr | Gewicht %C | %0r| fahigkeit
Kcal/h-m-°C
0,07 0,22 7,717
0,14 0,57 7,759 0,3 — 0,100
0,10 | 13,00 7,75 0,3 10 0,052
0,77 5,19 7,712
1,27 11,13 7,675

Eine ahnliche Erniedrigung zeigt die elektrische Leitfahigkeit. Der elektrische
Widerstand von rostfreiem 12%igen Cr-Stahl betrigt 0,6—0,7 2 mm?/m, ist
also etwa sechsmal so grol wie bei reinem Eisen.

Von groBer Bedeutung fiir die Verwendung der Cr-Stéhle zur Herstellung von
Dauermagneten ist die Tatsache, daB die Stéhle mit Cr-Gehalten bis zu etwa 3%
in gehirtetem Zustande eine hohe Remanenz (~ 11000 GauB) bei gleichzeitig
hoher Koerzitivkraft (~ 60 Orsted) besitzen.

¢) Technologische Eigenschaften der Chromstiihle.

In den Stihlen mit etwa 1% C und 1—3% Cr ist das Auftreten von Flocken
eine hiufig beobachtete Fehlerscheinung. Bei geringeren C- und Cr-Gehalten bis
zu 1,5% sowie bei hohen C-Gehalten und gleichzeitig hohen Cr-Gehalten treten
keine Flocken auf. Die Berichte iiber die Ursache der Flockenbildung gehen,
wie an anderer Stelle noch gezeigt wird, noch weit auseinander. Wahrscheinlich
wirken Vorgiinge beim Erschmelzen und VergieBen, beim Schmieden und Walzen
(Forméinderungsgeschwindigkeit), das Auftreten von Seigerungen und Ein-
schlitssen sowie Wasserstoff bei der Entstehung von Flocken zusammen. Daher
ist bei der Herstellung, dem VergieBen, Warmverformen sowie bei der Abkiihlung
der von Flocken bedrohten Cr-Stihle gréfte Sorgfalt zu beobachten. Unter den
iibrigen Cr-Stihlen macht sich ein ungiinstiger EinfluB des Chroms bei der
Warmformgebung nur bei niedrigen C-Gehalten etwas bemerkbar.
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Chrom erniedrigt, wie die meisten Legierungselemente des Eisens, die kritische
Abschreckgeschwindigkeit betrichtlich. Daher miissen Cr-Stéhle, die der span-
abhebenden Formgebung unterworfen werden sollen, schon bei méfiigen Cr-Ge-

halten nach dem Schmieden oder Walzen langsam ge-
kiihlt oder weichgegliitht werden.

Hammer- und PreBschweillbarkeit werden schon
durch Chromgehalte von 0,2—0,3% sehr stark beein-
trachtigt. Die Schmelzschweilbarkeit ist dagegen auch
bei den hochchromhaltigen Stédhlen noch gut.

Der Einflul des Chroms auf die Festigkeitseigen-
schaften, die Hérte und die spezifische Schlagarbeit von
rohgeschmiedeten Stdhlen mit durchschnittlich 0,2 und
0,8% C geht aus Abb. 165 hervor. Die martensitischen
Stahle (mittlere Cr-Gehalte) kénnen nach Guillet durch
Glithen oberhalb Ac; und nach sehr langsamer Abkiih-
lung noch in perlitische Stéahle iibergefithrt werden. Bei
einer derartigen Wérmebehandlung wird demnach das
Gebiet der martensitischen Stahle gegeniiber den
Guilletschen Angaben zu héheren Cr-Gehalten ver-
schoben. Im gleichen Sinne wird diese Wirmebehand-
lung auch das Gebiet der austenitischen Cr-Stihle be-
einflussen.

d) Verwendungsgebiete der Chromstihle.

Die Verbesserungsmoglichkeit der Festigkeitseigen-
schaften und die verbesserte Durchhért- und Vergiitbar-
keit durch Cr-Zusatz machen die Cr-Stahle mit niedrigen
C- und Cr-Gehalten als Baustéhle geeignet. Bei Cr-Ge-
halten bis zu 2% finden die Stdhle mit weniger als
0,18% C als Einsatzstihle, mit bis zu 0,5% C als Ver-
giitungsstdhle Anwendung.

Die Verwendung der Cr-Stihle als Werkzeugstihle
beruht auf der durch Cr hervorgerufenen Hirte. Von
Bedeutung ist sowohl die unmittelbare Hértesteigerung,
die durch die Mischkristallbildung mit dem Ferrit und
dem Gehalt an Karbid bzw. durch eine héhere Hirte
dieses Karbides! hervorgerufen wird, als auch die durch
Hiartung erzielbare, mittelbare Hértesteigerung.

Abb. 165. EinfluB des Chroms
auf dieFestigkeitseigenschaften,
Hirte und spezifische Schlag-
arbeit von Stahl mit 0,2 bzw.
0,8% C [Guillet (6)].

Vergiitungsstéhle:
0,25—0,4% C; 0,8—1,2% Cr; 0,4—0,6% Mn; 0,035% S; 0,035% P.
N Streckgrenze Bruchdehnung
Zustand Zngfestigheit in % der Zugfestigkeit %

kg/mm? kg/mm? 1 =10d

Bei 720° gegliiht vergiitet . 60 60 20—15
850° 01/650—550° ange-

lassen . . . . . . .. 80—100 70 15—11

! Cornelius, H. und H. Esser: Arch. Eisenhiittenw. Bd. 8 (1934/35) S. 125.



156 Die Konstitution des Eisens in Abhéngigkeit von der chemischen Zusammensetzung.

Werkzeugstéihle.
% C % Cr Anwendungsgebiete
1,4 0,4—0,6 Rasiermesser, Zieheisen
0,3—0,5 | 1,0—1,5 MeiBel
1,0 1—2 Sagen

Der gute VerschleiBwider-
stand und die verhdltnism&Big
hohe Zahigkeit der gehirteten
Chromstéihle macht sie vorziiglich
geeignet zur Verwendung als
Werkstoff fiir Kugeln und Kugel-

lager. Das Gefiige soll fiir beide Verwendungszwecke aus Martensit mit kugeligem
Zementit bestehen. Der Hiartung mufl also eine Glithung zur Uberfiihrung des

Zementits, des Perlits und des
sekundiren Zementits in die glo-
bulare Form voraufgehen. Als
Kugellagerwerkstofffinden Stéhle
mitetwa 1,1%Cund1,4—1,8%Cr,
als Kugelwerkstoff solche mit
0,7—1,0% C und 1,1—0,6% Cr
Verwendung.

Die hochkohlenstoff- und
chromhaltigen Stihle sind durch
das Auftreten von Eutektikum
im Gefiige gekennzeichnet. Da
Chrom die maximale Léslichkeit
des y-Eisens fiir Kohlenstoff
zu geringeren Kohlenstoffgehalten
verschiebt (Kurve gjy,y; in
Abb. 158), tritt Eutektikum in
hochchromhaltigen Stiahlen be-
reits bei Kohlenstoffgehalten weit
unter 1,7% auf. Beispielsweise
enthilt ein Stahl mit 1% C und
10% Cr schon Eutektikum. Der-
artige Legierungen mit 1,2 bis
2,6% Cr finden nach Hirtung
von 900—950° in 01 oder PreBluft
Verwendung fiir Zieheisen und
Prefteile.

AuBler den é&lteren Unter-
suchungen von Curie (I) und
von Mars (3) hat eine neuere von
Gumlich (3) den Nachweis der
Brauchbarkeit des Chroms als
Legierungselement fir Dauer-
magnete erbracht und dessen

Konkurrenzfihigkeit mit dem bisher meist verwendeten Wolfram bewiesen.
Abb. 166 zeigt die wesentlichen Ergebnisse der Gumlichschen Arbeit an den bei
850° in Wasser gehiirteten Legierungen, die auBler Chrom und Kohlenstoff nur
unwesentliche Mengen anderer Legierungsbestandteile, insbesondere des schéd-
lichen Siliziums (~ 0,3 %), enthielten. Die Untersuchung erfolgte im kleinen Joch
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an 22 cm langen Stében, und zwar wurden die Schleifen bis zur Feldstarke
H = 300 ermittelt und bei der Berechnung durch eine Scherung verbessert. Die
Koerzitivkraft wurde mit dem Magnetometer ermittelt. Das Produkt aus
Remanenz und Koerzitivkraft (K- K) dient als brauchbarer MaBstab fur
den Vergleich von Magnetstihlen. Was zunédchst den Kohlenstoffgehalt be-
trifft, so ging aus den Untersuchungen hervor, daBl eine Steigerung iiber
1—1,1% hinaus keine wesentlichen Vorteile bot. Mit steigendem Chromgehalt
steigt bis rd. 6% Chrom die Koerzitivkraft, und zwar stérker bei niedrigen
als bei hoheren Kohlenstoffgehalten. Die Remanenz zeigt dagegen bei etwa
3% Chrom und 0,75 sowie 1% XKohlenstoff ein Maximum. Bei niedrigen
Kohlenstoffgehalten sinkt die Remanenz, bei hoheren (zwischen 1 und 1,75%)
steigt sie kontinuierlich mit dem Chromgehalt, doch schlieBt im letzteren Falle
der verhidltnismaBig niedrige Betrag eine praktische Verwertungsmoglichkeit
aus. Das Optimum der Eigenschaften (R-K) wird bei den gewédhlten Behand-
lungsarten (Harten bei 850° und 900°) bei etwa 1% Kohlenstoff und 3% Chrom
erreicht. Die heute tiiblichen Cr-legierten Dauermagnetstihle enthalten ent-
sprechend den obigen Ausfithrungen 0,9—1,2% C, 0,3—0,5% Mn und 1,5—3% Cr.
Die Hértetemperatur mufl so hoch gewihlt werden, dafl das magnetisch wenig
wirksame Karbid mdéglichst vollstandig aufgeldst wird. Um Karbidausscheidung
{(Troostitbildung) bei der Abschreckung zu vermeiden, wird als Abschreckmittel
Wasser verwendet. Die Haltbarkeit der Chromstahlmagnete gegen Erschiitte-
rungen und Temperaturschwankungen steigt im allgemeinen sowohl mit dem
Chrom- wie mit dem Kohlenstoffgehalt, wogegen ein verhaltnismafig geringer
Siliziumgehalt (0,3—0,6%) auBer der Haltbarkeit auch die Leistungsfahigkeit
herabmindert. Der Siliziumgehalt sollte daher 0,1% nicht ibersteigen. Jede
Glithbehandlung wirkt ebenfalls verschlechternd auf die magnetischen Eigen-
schaften. Weichglithen soll daher nur in dem MaBe erfolgen, wie es fiir die
mechanische Bearbeitung erforderlich ist.

Eine auBerordentlich wichtige Eigenschaft der Chromstédhle mit hoéheren
Chromgehalten ist ihre hohe Bestdandigkeit gegeniiber Rosten und Saureangriff.
Diese chemische Widerstandsfahigkeit der nichtrostenden Stéhle riithrt daher,
daB ein Chromzusatz die Neigung des Eisens verstirkt, in Berithrung mit
oxydierenden Mitteln (z. B. Salpetersidure) in den passiven Zustand iiberzugehen.
Die Ursache der Passivitat liegt sehr wahrscheinlich in der Ausbildung einer
schiitzenden Oxydhaut [Oxydhauttheorie], die auf chemischem und optischem
Wege nachgewiesen werden konnte. Bei réntgenographischen Untersuchungen an
passiviertem Eisen-Nickel- und Chrompulver wurden keine Oxydlinien festge-
stellt und hieraus der SchluB gezogen, daf die Oxydhéutchen diinner als 10 A&
sein miissen.

Die Schutzwirkung durch Passivwerden besteht nur unter Bedingungen, die
die Entstehung eines dichten Oxydfilms begiinstigen. Die chemische Besténdig-
keit der nichtrostenden Stahle ist daher gut gegeniiber oxydierenden Einfliissen,
sowie gegeniiber neutralen oder schwach alkalischen Lésungen. Unter Be-
dingungen, die die Ausbildung einer Oxydhaut verhindern bzw. eine bestehende
zerstoren (aggressive Reduktionsmittel, wasserstoffentwickelnde Séduren) ist die
chemische Widerstandsfihigkeit der nichtrostenden Stédhle mehr oder weniger
unzureichend.
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Des engen Zusammenhanges wegen sollen an dieser Stelle auch die rostfreien
Cr—Ni- und Cr—Ni—Mo-Stahle besprochen werden, obgleich sie eigentlich in den
Abschnitt ,, Komplexe Stéahle‘‘ gehéren. Die rostfreien Stihle lassen sich nach Hou-
dremont (I) in 3 Gruppen einteilen, zwischen denen Uberginge vorhanden sind :
1. ferritische Stihle,

Gefiige %C |Cr%| Ni% Mo % 9. martensitische Stéhle
ferritisch. . . . . . 0,20/0,40 | 25/32 | — — 3. austenitische Stéhle.
ferritisch/karbidisch | 0,4/2,0 | 25/35 — (2,0) i .
halbferritisch. . . .| 0,102 13718 (bis 20) | — Die nebenstehende Zah
martensitisch . . . .| 0,15/25 | 13/15| 0,5/20 | - lentafel enthélt Zusam-

ronitisch %,35(/)445 13/15| 0,5/2,0 (gis 2,0) mensetzungen gebrauch-
austenitisch . . . .| bis 0,4 [18/22| 7/10 | (bis 3.0) 1; -
0,1/04 | 18/26| 15/80 S licher nichtrostender

Stihle.
Gegen Salpetersiure und zahlreiche andere Stoffe sind diese rostfreien Stihle
bei niedriger Temperatur vollkommen bestindig. Ihr Verhalten gegeniiber
kochender Salpetersidure geht aus
Abb. 167 hervor.

Die Einteilung der nicht-
rostenden Stahle nach ihrer Ge-
fiigeausbildung in 3 Hauptgrup-
pen ergibt sich im wesentlichen
aus der Beeinflussung der Um-
wandlungen des Eisens durch
Chrom und Nickel. Die Grenz-
konzentration des abgeschniirten
y-Gebietes liegt in Abhingigkeit
vom Reinheitsgrad im System
Eisen-Chrom bei 12—15%. Die
iiblichen rostsicheren Stihle mit

é}':)b. 1_67. G@X“ﬁf&“ﬁ"ﬁ?ﬁl in g/hm? von nichtrostenden mehf a'l's 13% ‘CI‘ und die Siure’
o O & Naochender Salpetersiure  bestéindigen mit mehr als 15% Cr
durchlaufen bei der Abkithlung

das y-Gebiet und bei den héheren Cr-Gehalten auch das heterogene o + y-Gebiet
nicht mehr und sind daher halb- oder ganzferritisch. Nach Bain (4) erstreckt sich
bei einem C-Gehalt von 0,4% das Gebiet des y-Eisen-Chrommischkristalls bis
etwa 30% Chrom. Damit ist die Moglichkeit gegeben, bis zu Chromgehalten von
25% die verschiedensten martensitischen Cr-Stihle zu erzeugen. Diese kénnen
durch Abschreckung in den austenitischen Zustand iiberfithrt werden. Diese durch
Abschreckung austenitisch gemachten rostfreien Stihle sind infolge nichtauf-
geloster Karbide auf den Korngrenzen und einer gewissen Grobkornigkeit zumeist
verhéltnisméfBig spréde. Sie diirfen nicht verwechselt werden mit den nach lang-
samer Abkiithlung infolge der Beeinflussung der 4;-Umwandlung durch Nickel
rein austenitischen Chrom-Nickel-Stihlen.

Fir die Herstellung der rostfreien Stihle kommen vorwiegend Elektrostahl-
ofen in Betracht. Das Walzen und Schmieden mu8 bei Temperaturen oberhalb
1100° erfolgen. Die austenitischen Stéhle sind am schlechtesten walzbar und er-
fordern wegen ihres hohen Formanderungswiderstandes die héchste Walzarbeit.
Die Kaltverformung erfolgt durch Walzen, Himmern, Ziehen und Tiefziehen. Die
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Tiefziehfihigkeit der austenitischen Stidhle (V 2 A-Gruppe) ist héher als die von
Siemens-Martinstahl fir Tiefziehbleche und diirfte von keinem anderen Stahl
iiberboten werden.

Die Festigkeitswerte sind bei den martensitischen Stdhlen durch Warme-
behandlung in weiten Grenzen einstellbar. Sie liegen zwischen 55 und 220 kg/mm?.
Die Festigkeit eines austenitischen Stahls (V 2 A) mit 0,15% C, 18% Cr und
8—10% Ni betrigt etwa 60—75 kg/mm?2.

Der Zusammenbau von Einzelteilen wie Blechen, Rohren usw. kann durch
Verschrauben, Vernieten oder Verschweilen erfolgen. Die austenitischen Chrom-
Nickel-Stiahle, die bisher in der chemischen GroBindustrie die weiteste Verbrei-
tung gefunden haben, werden bei der Herstellung aller moglichen Konstruktionen
durch Schweiflen verbunden. Die durch die Erwidrmung beim Schweilen ver-
anlaBte Beeintrachtigung der Eigenschaften (Verschlechterung der Kerbschlag-
zéhigkeit, Neigung zu interkristalliner Korrosion = Korngrenzenzerfall durch
Korrosion) in der Umgebung der SchweiBstelle (Karbidausscheidungen) 148t sich
durch nachtrigliches Vergiiten der gesamten Konstruktion wieder riickgingig
machen. Ein derartiges Vorgehen ist bei sehr groBen Konstruktionen im Hin-
blick auf die GréBe der Ofen nicht mehr durchfiihrbar. Der Firma Krupp ist es
gelungen, Stahlmarken zu schaffen, deren Eigenschaften infolge Bindung des
Kohlenstoffs an Elemente, wie z. B. Tantal, deren Karbide im Eisen praktisch
unloslich sind, bei gleicher chemischer Widerstandsfahigkeit wie V 2 A-Stahl
durch Schweillen nicht beeintrichtigt werden. Somit kénnen auch grofie Kon-
struktionen aus rostfreiem Stahl geschweil3t werden.

Die nichtrostenden Stihle haben ein weites Anwendungsgebiet in der chemi-
schen Industrie gefunden, z. B. in der Salpetersiure-, Kunstseide-, Film-, Farben-,
Ol-, Seifen-, Zellstoff- und Textilindustrie. Weiterhin werden sie verwendet zur
Herstellung von Gebrauchsgegenstinden wie Messer, Gabel, Loffel, Haushaltungs-
gegenstinde usw. Ein weiteres Anwendungsgebiet ist den rostfreien Stéahlen durch
die Verwendung in der Architektur als Bekleidungsbleche, Beschlagteile usw. er-
schlossen worden.

14. Eisen und Wolfram.

A. Das Zweistoffsystem Eisen-Wolfram.

Uber das Zweistoffsystem Eisen-Wolfram sind eine Reihe von Untersuchungen
ausgefiithrt worden, :

H. Harkort (I) bestimmte mittels thermischer Analyse die Liquiduskurve
und die 4; und 4,-Umwandlung. Beziiglich der letzteren stellte er keine Beein-
flussung in dem untersuchten Bereich bis zu 22% W fest. Interessant ist, daf
er 4, bei 0,75% W um 50° gesenkt fand, daBl Ac; nach seinen Untersuchungen
einwandfrei noch bis 5% W, bei 7% jedoch nicht mehr nachzuweisen ist und
mit steigendem W-Gehalt gehoben wird. S. Osawa (I) untersuchte ebenfalls
thermisch das System, und bemerkenswert ist auch nach ithm, daBl 4; mit zu-
nehmendem W-Gehalt steigt, daB ein Eutektikum bei 33% W und 1520° auf-
tritt und auBlerdem bei héheren W-Gehalten durch peritektische Umsetzung
bei 1660° die Verbindung Fe,W gebildet werden soll. Das von W. P. Sykes (I)
entworfene Zustandsdiagramm entspricht prinzipiell dem auf Grund der weite-
ren Untersuchungen bis heute als wahrscheinlich richtig anzusprechenden Dia -
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gramm. Er fand ebenfalls, daBl A; mit steigendem W-Gehalt steigt, 4, jedoch
sinkt und beide Umwandlungen bei etwa 6% W ineinander iibergehen und so
zur Abschniirung des y-Gebietes fithren. Die maximale Séittigung des «-Misch-
kristalls, die bei 1520° etwa 33 % W betrigt, geht mit sinkender Temperatur stark
zuriick und betrigt bei 600° nur noch 8% W. Die Lage des Eutektikums nimmt
er bei héherer Konzentration an Wolfram an. Wesentlich ist,daB nach Sykes dieses
Eutektikum aus dem gesittigten «-Mischkristall und der Verbindung Fe,W,
besteht, an Stelle der von Osawa angenommenen Verbindung'F%W, und daB
auch bei der von Osawa gefundenen peritektischen Umsetzung die Verbindung
Fe,W, (68,7% W) entsteht.
A. Arnfelt (1) bestéitigte durch
Rontgenuntersuchungen diese Ver-
bindung Fe,W,, die nach jhm tri-
gonal kristallisiert. AuBerdem soll
aber auch noch die Verbindung
Fe,W (62,2% W) mit hexagonalem
Typ existieren. Sein Diagramm,
das im ubrigen dem von Sykes
gleicht, enthilt demnach eine peri-
tektische Horizontale bei 13000,
bei welcher die Umsetzung von
o (0)+Fe,W, == Fe, W erfolgen soll.
In neuester Zeit hat B. Take-
da (I) die gesamten Ergebnisse
einer eingehenden kritischen Prii-
fung unterzogen und gestiitzt, z. T.
auf neue thermische Gefiige- und
Feinstrukturuntersuchungen, das
in Abb. 168 wiedergegebene Dia-
gramm aufgestellt. Er bestatigt
die von Sykes gefundene Ab-
schniirung des y-Gebietes, die
Sattigungsgrenze des o (4)-Misch-
kristalls und die Verbindung
Fe W, (e-Phase). Der eutektische Punkt liegt nach ihm unterhalb 35% W, jedoch
nicht tiefer als 33% W, und er nimmt mit K. Honda und T. Murakami (7)
an, dafl bei dieser Konzentration die maximale Sittigung des o«-Mischkristalls
mit dem eutektischen Punkt zusammenfallt.

Abb. 169 zeigt eine Legierung mit 33,02% W, die im Ofen, also langsam, ab-
gekiihlt war. Man kénnte geneigt sein, die Struktur als eutektisch anzusehen,
besonders wenn man damit Abb.170, eine Legierung mit 35,12% W, vergleicht,
bei der man deutlich primér ausgeschiedene hellere Nadeln (¢-Phase) eingebettet
in der scheinbar eutektischen Grundmasse, bestehend aus dem dunklen Bestand-
teil [o (6)-Mischkristall] und den kleinen hellen Nadeln (e-Phase), unterscheiden
kann. Abb. 171 zeigt jedoch, daB durch Glithen bei hoheren Temperaturen schon
ein betrichtlicher Teil der scheinbar eutektischen e-Phase in Lésung gegangen
ist und Abb. 172, daB bei 1510° fast die gesamte ¢-Phase in Losung ist. Es folgt
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hieraus, daB die kleinen &-Nadeln, infolge der Loslichkeitsabnahme der « (6)-
Phase fiir ¢, mit sinkender Temperatur sekundér ausgeschieden und nicht eutek-
tischer Natur sind. Aus dem Zusammenfallen des eutektischen Punktes mit dem
Punkt maximaler Sittigung des «-Mischkristalls ergibt sich, daB bei der eutek-
tischen Temperatur praktisch nur geséttigte o-Mischkristalle aus der Schmelze

Abb. 169. 33,02% W, im Ofen abgekiihlt: a+¢; Abb. 170. 35,12% W, im Ofen abgekiihlt, & (primar
mit Pikrinsgure gedtzt, X 100 [Takeda (1)].+ aus der Schmelze abgeschieden, + d; mit Pikrinsdure
gedtzt, X 100 [Takeda (I)]

ausgeschieden werden, wobei jedoch mit beginnender Abkiihlung sofort aus der
a-Phase die e-Phase in kleinen Nadeln ausgeschieden wird.

Beziiglich der Vielfiltigkeit der Eisen-Wolfram-Verbindungen, die nach An-
gaben in der Literatur bestehen sollen, angefangen mit Fe;W [A. Carnot und
Goutal (2) und T. Swinden ()], dann Fe,W [auBer Osawa und Arnfelt noch
L.Behrens und A. R. van Linge (1)], Fe;W, [auler Sykes und Arnfelt und

Abb. 171. 33,02% W, von 1300° abgeschreckt, Abb. 172. Wie Abb. 171, von 1510° abgeschreckt,
&+ o; mit Pikrinsdure geétzt, X 100 [Takeda (1)]. &+ o ; mit Pikrinsiure gedtzt, X 100 [Takeda (I)].

Takeda noch E.Vigouroux ()], FeW [E. C. Bain ()] bis Fe;W, [T. Poleck
und Griitzner (1)], kommt Takeda zu der gut begriindeten Annahme, da3 nur die
Verbindung Fe;W, besteht, deren Nachweis durch das Untersuchungsverfahren
von Sykes, durch die eigene réntgenographische Untersuchung und durch die
analytische Bestimmung allein als wirklich gesichert gelten konne. Die anderen
Ergebnisse seien auf fehlerhafte Bestimmungsmethoden oder auf Verwechselung
mit dem in neuerer Zeit von A. Westgren und G. Phragmén (7) gefundenen
Doppelkarbid Fe,W,C bzw. FegW;C zuriickzufiihren.

In Ubereinstimmung mit Harkort gibt Takeda noch an, dafl die 4,-Um-
wandlung durch Wolfram praktisch unbeeinflufit bleibt.

Oberhoffer, Techn. Bisen, 3. Aufl. 11
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Beziiglich des Zweistoffsystems Eisen-Wolfram kann man also nach den bis-
herigen Untersuchungen als gesichert annehmen: Die Abschniirung des y-Ge-
bietes, das maximal bis 6% W reicht; die Grenzkonzentrationen des homogenen
o- bzw. ¢-Mischkristalles, die bei 15200 etwa 33 % W und bei 600° 8% W betragen;
die Lage des eutektischen Punktes bei etwa 33% W und 1520°; das Bestehen
und die peritektische Bildung der Verbindung Fe,W,; die Léslichkeit des Eisens
in Wolfram bei hohen Temperaturen his etwa 1,2% Fe, die jedoch bei Raumtem-
peratur praktisch Null wird; die Unverinderlichkeit der magnetischen Um-
wandlung im «-Mischkristall.

B. Das Zweistoffsystem Wolfram-Kohlenstoff.

Wolfram-Kohlenstofflegierungen sind fir die Technik von auBerordentlicher
Bedeutung geworden. Es sei nur auf die unter verschiedenen Handelsnamen wie
,,Carboloy*‘ und ,,Widia‘*“ bekannt gewordene intermetallische Verbindung WC
hingewiesen, die wegen ihrer auBlerordentlichen Hérte, die zwischen der von
Korund und Diamant liegt, als Schneidmetall Verwendung findet. Trotz des
regsten Interesses, das der Untersuchung dieses Systems schon wegen der Be-
deutung fiir die Industrie seit langem entgegengebracht worden ist, konnte das
Gleichgewichtsdiagramm noch nicht festgelegt werden, was auf die groBen
Schwierigkeiten zuriickzufithren ist, die sich der Untersuchung und der Her-
stellung dieser Legierungen entgegenstellten.

Die ersten Angaben iber ein Wolfram-Karbid finden sich bei Moissan (2).
Er stellte durch Reduktion und Schmelzen eines Gemisches von Wolframséure
und Kohlepulver im Lichtbogen ein Produkt her, das nach seinen Analysen
3,16% C besaBl, weshalb er ihm die Formel W,C zuschrieb. Ein anderes Karbid
erhielt Williams () als Rest beim Auflosen von wolframhaltigem, weilem Roh-
eisen in Siure, dessen Analyse 0,12% C ergab und wofiir er demnach die Formel
WC annahm. Hilpert und Ornstein (I) berichten, daf sie durch Aufkohlen
von Wolframpulver mit Methan oder Kohlenoxyd bei 800° dasselbe Karbid
erhielten. Bei 1000° war das Produkt kohlenstoffreicher, weshalb sie im Karbid
W,C, vermuteten. Auf Grund von eingehenden chemischen und metallographi-
schen Untersuchungen konnten Ruff und Wunsch (6) das Karbid WC bestéti-
gen. AuBerdem fanden sie, daf dieses Karbid beim Schmelzen zerfillt, und zwar
nach ihrer Annahme in mehrere Karbide, wovon sie als kohlenstoffirmstes W,C
feststellten. Sie konnten zwar W,C nicht einwandfrei nachweisen, doch halten
sie das Bestehen dieses Karbids fiir wahrscheinlich. Sie bestimmten auch, wenn
auch wenig genau, die Schmelzpunkte ihrer Legierungen, doch stellten sie kein
Gleichgewichtsdiagramm auf.

Hultgren (I) erhielt ebenfalls durch Auflésen von wolframhaltigem, weillem
Roheisen, das bei hoheren Temperaturen lingere Zeit gegliiht und dann abge-
schreckt war, in verdiinnter Schwefelsdure als ungelosten Rest WC. AuBlerdem
glaubt er auch W,C als weicheres Karbid beobachtet zu haben. Er nimmt an,
daBl WC nicht nur direkt aus der Schmelze oder dem Austenit ausgeschieden
wird, sondern auch durch Zerfall eines Doppelkarbides (FeWC) entsteht.

Westgren und Phragmén (8) haben erstmalig rontgenographisch W—C-
Legierungen untersucht, die sie sowohl durch Aufkohlen von Wolframfaden in
Kohlenoxyd erhielten als auch durch Schmelzen im Vakuumofen. Sie stellten
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einwandfrei zwei Phasen fest, WC und W,C, doch schrieben sie der letzteren mehr
den Charakter einer festen Losung zu. In der Verbindung WC bilden nach ihnen
die W-Atome ein einfaches hexagonales Gitter mit den Abmessungen ¢ = 2,91 A
und ¢ = 2,83 &, in dem die vermutlichen Ordinaten des C-Atoms (Ys, %/, /)
sind. In W,C dagegen bilden die W-Atome ein dichtest gepacktes hexagonales
Gitter mit @ = 2,986 A und ¢ = 4,712 & und den Atomkoordinaten W (000),
W (s, %, Y2) und C (*/s, Y5, /s). Wolfram selbst hat ein kubisch raumzentriertes
Gitter mit a == 3,157 A.

In neuester Zeit hat Becker (I,2,3,4,5) in chemischen, physikalischen,
mikroskopischen und réntgenographischen Untersuchungen ebenfalls das Be-
stehen dieser beiden Verbin-
dungen WC und W,C bestétigt.

Doch fiihrt Becker beziiglich

W,Cden Nachweis, daf es sich

nicht um eine feste Losung,

sondern ebenfalls um eine wohl-

definierte chemische Verbin-

dung handelt. Er fand auch,

daB W,C in zwei allotropen

Modifikationen vorkommt, von

denen das g-(W,C) oberhalb und

das «-(W,C) unterhalb 2400°

bestandig ist. Der Gittertyp von

B-(W,C) wurde nicht bestimmt,

doch folgert er aus der Ahn-

lichkeit des Debye-Scherrer-

Rontgenogramms, daf §-(W,C)

wahrscheinlich durch einfache

Atomumlagerung entsteht. Ver-

mutet wird noch das Karbid

W,C,, doch ist dieses bei Tem-

peraturen unter 2600° nicht

nachzuweisen, weshalb sein Existenzbereich nur bis kurz unter dem Schmelz-
punkt angenommen wird, wo es dann in WC und W,C (?) zerfallen soll. Vom
W,C wird angenommen, dal es bei geniigend hohem C-Druck unzersetzt schmilzt,
wihrend WC bei etwa 27000 sich auf jeden Fall zersetzt, und zwar unter Ab-
scheidung von C (oder W,C,?) zu W,C, (?), das sich bei Abkiihlung wieder zer-
setzt (WC + W,C?).

Nach Friedrich und Sittig (I) liegt die Schmelztemperatur des vor dem
Schmelzen sich zersetzenden WC bei 3150°.

S. Takeda (2) hat es nun unternommen, aufbauend auf den aus der Literatur
bekannten Daten ein hypothetisches Diagramm zu entwerfen, das bis zur Kon-
zentration von W,C dem in Abb. 173 entspricht. Fiir den Teil jenseits dieser
Konzentration nimmt er an, daf die peritektische Reaktion Schmelze 4+ C == WC
sich bei 2700° vollzieht, und dafl WC mit W,C bei etwa 2600° ein Eutektikum
bildet. Fir diesen Teil des Systems lieflen sich die Beobachtungen auch so
deuten, wie in Abb. 173 dargestellt ist, daB WC sich bei 2700° zersetzt in eine

11*
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kohlenstoffreiche (W;C, oder C) und eine kohlenstoffdrmere Phase (W,C, ?), daB
aber erst bei der von Friedrich und Sittig angegebenen Temperatur 31500 die
kohlenstoffarmere Phase (W3C, ?) unter peritektischer Umsetzung in eine C-drmere
Schmelze und eine C-reichere feste Phase (C oder W4C, ?) iibergeht. Bei einer
Temperatur oberhalb oder unterhalb 2700° wiirde dann W,C, mit W,C ein Eutek-
tikum bilden und bei einer Temperatur oberhalb 2600° wiirde W,C, in WC und
W,C zerfallen.

C. Das Dreistoffsystem Eisen-Wolfram-Kohlenstoff.

Entsprechend der Wichtigkeit sind iiber diese Legierungsgruppe vielfach
Untersuchungen angestellt worden, doch gehen die meisten #lteren nicht iiber
die Bedeutung von Einzeluntersuchungen hinaus. Es ist auch nicht iiber-
raschend, da8 sie sich in vielfacher Hinsicht widersprechen, da s. Z. wichtige
Erkenntnisse wie beispielsweise die Abschniirung des Gammagebietes und die
Scheilsche Losung der Kombination eines Systems mit abgeschniirtem Gamma-
gebiet mit einem solchen mit erweitertem Gammagebiet noch nicht vorlagen
und somit der Deutung vieler Erscheinungen uniiberwindliche Schwierigkeiten
entgegenstanden. Solche Einzeluntersuchungen liegen vor von Osmond (3),
Carnotund Goutal (2, 3), Hadfield (4), Bohler (1), Guillet (7), Swinden (2),
Arnold und Read (3) u.a. Guillet brachte erstmalig ein Strukturdiagramm,
in dem er ein Perlit- und ein Doppelkarbidfeld unterscheidet. Honda und Mura -
kami (8) untersuchten mikroskopisch und magnetisch Legierungen mit weniger
als 1,6% C und unter 30% W und stellten fiir diesen Konzentrationsbereich ein
Strukturdiagramm auf, in dem sie 6 verschiedene Felder unterscheiden. Ober-
hoffer und Daeves (9) bzw. Oberhoffer, Dawes und Rapatz (10) be-
stimmten auf mikroskopischem Wege die Ldslichkeitsgrenze des Eisens fiir
Kohlenstoff in Abhéngigkeit vom Wolframgehalt. Sehr ausfiibrlich beschiftigt
sich Hultgren (1) mit der Konstitution der Wolframstéhle und gelangt dabei
zu der Aufstellung eines hypothetischen Strukturdiagramms.

In einer groBangelegten, systematischen und eingehenden Untersuchung hat
es in neuester Zeit Takeda (2, 3) unternommen, das Dreistoffsystem Fe—C—W
festzulegen. In dem ersten Teil dieser Arbeit beschiftigt er sich mit der Unter-
suchung der Natur der Karbide, die in Wolframstihlen vorkommen. Durch
magnetische und mikroskopische Untersuchungen stellt er fest, daB die folgenden
karbidischen Phasen bestehen: die %-Phase, die Verbindung WC und die 6-Phase.
Die beiden ersten sind unmagnetisch, die letztere dagegen ferromagnetisch. WC
ist ein grauer harter Bestandteil und die 6-Phase ist zu identifizieren mit Ze-
mentit (Fe,C), der Wolfram und Eisen in Lésung zu halten vermag (Misch-
kristallkarbid).

Beziiglich des Charakters der 7-Phase konnte er durch Aufkohlung einer
Eisen-Wolframlegierung mit 40% W und 60% Fe, die primir ausgeschiedene
&-Phase (Fe;W,) neben fester a-Losung enthielt, nachweisen, daB die 7-Phase
nicht, wie Osawa annahm, eine geséttigte feste Losung von Fe,C in Fe,W, dar-
stellt. Es zeigte sich im Gefiigebild nach dem Atzen mit K;Fe (CN), eine neue
braungefiarbte Phase, deren Begrenzung gegentiber den weilen Fe,W,-Kristallen
so ausgesprochen scharf war, daB von einem allméhlichen Ubergang, wie man es
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bei einem Inlésunggehen von Fe,C in Fe,W, hitte erwarten miissen, nicht ge-
sprochen werden konnte.

Die chemische Zusammensetzung dieser neuen 7-Phase bestimmte er an dem
durch Elektrolyse einer Legierung mit 30% W und 1,2% C erhaltenen Anoden-
riickstand zu 92% W und 1,6% C, was ungefihr der Formel Fe,W,C entspricht.
Er identifiziert daher die 7-Phase mit dem von Westgren und Phragmén (7)
bestimmten Doppelkarbid, zumal das Réntgenspektrum, das er von dem Anoden-
rest erhielt, das gleiche

war.

In Abb. 174 ist die S ,
Zementitecke des Fe—W
—Fe,C-Diagramms in

gréBerem Mafstab wieder-
gegeben. Dieser Teil hat
allerdings nur qualitative
Bedeutung, da in Legie-
rungen dieser Konzentra-
tionen immer auch die
stabilen Phasen auftreten
und dadurch die Verwirk-
lichung der instabilen
Gleichgewichte vereiteln.
Im zweiten Teil seiner
umfangreichen Arbeit
unternimmt es Takeda,
die  Umwandlungsvor-
ginge im festen Zustand
in der Eisenecke des Drei-
stoffsystems zu klédren.
Etwa 70 Legierungen,
deren Gehalt an Kohlen-
stoff und Wolfram zwi-
schen 0 und 1,4% C und
0 und 16,0% W schwank-
ten, untersuchte er dilato-  App. 174. Zementitecke des Systems Fe—FesC—W [Takeda (2, 3)].
metrisch, magnetisch und
mikroskopisch. Mittels der dilatometrischen und magnetischen Analyse bestimmte
er die Umwandlungstemperaturen bis etwa 1000°; zur Bestimmung der Natur der
einzelnen Umwandlung bendtigte er jedoch die mikroskopische Untersuchung, da
die einzelnen Umwandlungen, wie z. B. die Umwandlung v <>« und die y <= a1,
durch eine Volumencharakteristik allein nicht voneinander zu unterscheiden waren.
Diese Untersuchungen fiihrten zur Aufstellung des in Abb. 175 wieder-
gegebenen Schaubildes der Umwandlungsvorginge im festen Zustand bei
Eisen-Kohlenstoff- Wolfram-Legierungen.
Weiterhin folgert Takeda aus seinen Untersuchungen, dafl die meta-
stabilen Phasen # und 6 durch Glihen in die stabilen Phasen WC und Graphit
ibergefiihrt werden konnen. Dies soll nicht direkt durch Zersetzung erfolgen,
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sondern indirekt iiber die y-Phase, die fiir die metastabilen Phasen eine grofiere Los-
lichkeit besitzt als fur die stabilen und daher nach Inlésunggehen der ersteren beim
Erhitzen nach lingerem Glithen bei hohen Temperaturen letztere ausscheidet.

Da nach Ansicht von Takeda aus dem schmelzflissigen Zustand eine
direkte Ausscheidung von WC und Graphit ebenfalls méglich ist, mufl man

in Analogie zum System Eisen-Kohlenstoff auch im Dreistoffsystem Eisen-
Kohlenstoff-Wolfram ein stabiles und metastabiles System annehmen.

Diese beiden Dreistoffsysteme sind in Abb. 176 und 177 dargestellt. Eine
eingehendere Behandlung diirfte sich im Hinblick auf die Unsicherheit der
Versuchsunterlagen eriibrigen.

D. Physikalische und technologische Eigenschaften.
a) Physikalische Eigenschaften von kohlenstoffarmen Eisen-Wolframlegierungen.
Die physikalischen Eigenschaften von praktisch reinen Eisen-Wolframlegie-
rungen wurden von F. Stiblein (2) an ausgeschmiedeten kleinen Schmelzen aus
Elektrolyteisen und reinem Wolframpulver nach mehrstiindiger Glihung bei
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8% W fast unverdnderlich. Dieser Befund deutet auf die Bildung einer verhalt-
nisméBig gut leitenden Verbindung oberhalb 8% W hin.

Auf die Warmeleitfahigkeit hat Wolfram einen geringeren Einfluf als
Chrom. Sie liegt zwischen 14—30% Wolfram ungefihr bei 0,09 cal/cm-sek-°C.

Die Wolframlegierungen zeichnen sich durch eine im Verhéltnis zur magne-
tischen Sittigung hohe Remanenz aus. Die Koerzitivkraft beginnt zwischen
5 und 10% Wolfram steil anzusteigen (Verbindungsbildung) und erreicht bei
15% W mit 25 Oersted einen Hochstwert.

{
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Der mittlere Ausdehnungskoeffizient zwischen 0—700°, der fiir reines
Eisen etwa 14,9-10-¢ betrigt, wird durch 10% Wolfram auf 13,9-10-¢, durch
25% auf 13,3-10-¢ erniedrigt.

b) Physikalische Eigenschaften der Wolframstihle.

Die iiber die physikalischen Eigenschaften der reinen Eisen-Wolframlegie-
rungen gemachten Angaben gelten grundsitzlich auch fiir die Wolframstéhle.

Besonders zu erwithnen sind jedoch noch die magnetischen Eigenschaften. Die
wahre Remanenz und die Koerzitivkraft erreichen bei einem C-Gehalt von etwa
0,7% und einem gleichzeitigen W-Gehalt von etwa 5,5% W Werte von 9500 bis
11000 GauB bzw. 55—70 Oersted.
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¢) Technologische Eigenschaften der Wolframstihle.

Die VergieBbarkeit der Wolframstihle ist gut. Es lassen sich auch kleine
Werkstiicke (Magnete, Werkzeuge) durch GieBen herstellen.

Die Warmbildsamkeit wird durch Wolfram nicht vermindert. Da jedoch der
Forminderungswiderstand der Wolframstihle weit groBer ist als der der un-
legierten Kohlenstoffstihle, wihlt man die Warmform-
gebungstemperaturen fiir die Wolframstihle aus Griin-
den der Kraftersparnis héher als fir die Kohlenstoff-
stéahle (1200—9500).

Wolframstahle mit niedrigen C-Gehalten sind ohne
weiteres kalt verformbar. Bei héheren C-Gehalten
macht die starke Verfestigung nach jeder Kaltwalzung
bzw. jeden Kaltzug eine Zwischenglithung erforderlich.

Die Schweiibarkeit ist schon bei niedrigen Gehalten
gering. Sie wird ermdglicht durch Zuhilfenahme eines
SchweiBmittels (Eisenfeilspine und Borax). Die Wolf-
ramstihle lassen sich auch ohne Schwierigkeit hart-
16ten.

Wolfram erniedrigt die kritische Abschreckgeschwin-
digkeit betrichtlich, jedoch weniger stark als Chrom,
wohl aber stirker als Nickell. Beziiglich Weichglithen
vor der spanabhebenden Verformung, Durchhirtung
und Vergiitung gelten dieselben Bemerkungen wie
beim Chrom. Durch Herabsetzung der Kohlenstoff-
loslichkeit geht bei hohen Wolframgehalten die Hért-
barkeit verloren.

Neuere umfassende Untersuchungsergebnisse iiber
die Festigkeitseigenschaften der Eisen-Wolfram-Koh-
lenstofflegierungen bestehen nicht. Daher wird in
Abb. 178 der EinfluBl des Wolframs auf die Festigkeits-
eigenschaften von Stahl mit 0,2 bzw. 0,8% Kohlenstoff Abb.178. Einflug des Wolframs

. . . auf die Festigkeitseigenschaften,
nach dlteren Untersuchungen von Guillet (I) wieder- Hirte und spezifische Schlag’

arbeit von Stahl mit 0,2 bzw.
gegeben. 0,8 % C [Guillet (1)].

d) Verwendungsgebiete der Wolframstiihle.

Wolframstihle finden weitgehende Verwendung zur Herstellung von Werk-
zeugen, die gute Schneidkraft und Widerstandsfahigkeit gegen Abnutzung auf-
weisen miissen. Diese Eigenschaften bei gleichzeitig guter Zihigkeit besitzen die
Stahle mit 0,9—1,25% C und bis zu 1,5% W. Aus ihnen werden hergestellt:
Spiralbohrer, Gewindebohrer, Gewindeschneidbacken, Hobelmesser, Metallsiige-
blatter und dgl. Die Stihle mit 1,5—1% C und 3,5—10% W sind nach Ab-
schreckung in Wasser so hart, da sie als Riffelstihle, d.h. zur Zerspanung
hirtester Werkstoffe, z. B. HartguB, Verwendung finden. Da mit den hheren
Wolframgehalten eine hohe AnlaBbestindigkeit des Martensits verbunden ist,
konnen hochwolframhaltige Stihle fiir Warmarbeit herangezogen werden. Fiir

1 Esser, H.,, W. Eilender und H. Majert (6).
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einen Sonderzweck, namlich fiir die Herstellung von Gewehrlaufen, sind Stihle
mit 1—3% W und 0,6—0,75% C sehr geeignet.

Zwei Haupteigenschaften der Wolframstéihle, die hohe Remanenz und Koerzi-
tivkraft, die sie als Werkstoff fiir Dauermagnete hervorragend geeignet machen,
wurden weiter oben bereits erwidhnt. Die Wolframdauermagnetstihle mit 0,5

Aom-% Mo bis 0,8 % Cund 4—7 % W sind Luft-
G017 199 279 8 g6 575 699 839 hirter. Sie miissen daher entweder
2600 44 nach dem Walzen sehr langsam
2500 abgekﬁhl‘? oder weichgfagh'iht wer-
/ den, um in den bearbeitbaren Zu-
2400 stand zu gelangen. Im Hinblick
200 auf die magnetischen Eigenschaften
wirkt eine Glithung insofern ver-
2200 7, schlechternd, als die dabei aus-
Schmelze . .
200 geschiedenen Karbide (s. Chrom)
nur durch langes Halten bei der
000 melze & giinstigsten Hértetemperatur von
7900 8200 wieder aufgelost werden kon-
® feult nen. Die Menge der ausgeschie-
g B0 . . .
N denen Karbide steigt mit der
S Glithtemperatur. Diese ist daher
‘é{,m 5, so niedrig wie moglich zu wihlen,
=R Schmelze + ¢ £ 0 4| o niamlich zu 700° und darunter.
7500 7 >
1y !
a0 \mETT —| 15. Eisen und Molyhdn.
o . .
1300 \ &:Moeﬂ;i %‘ A. Das Zweistoffsystem Eisen-
0 Lo Molybdén.
m}; [ "“‘}’/ v ‘l Eine vollstindige Untersuchung
| a + feyMoy FesMa '| des Systems Eisen-Molybdén wurde
7000 ; / FesHor 70 || von P.Sykes(2) durchgefiihrt.
a0 { Das von ihm aufgestellte Zustands-
4 ! schaubild wurde von T.Takei
L e — (| 71 und T.Murakami (I) iiberpriift.
o gn 2 X ”G,M":”f’//q:" 7 & # W W Késterund W.Tonn(3) haben
Abb. 179, Zwelstoffsystem Eisen-Molybdan. die Ergebnisse der drei genannten

Forscher zu einem Zustandsschau-
bild zusammengefaBt. Auf gleiche Weise ist das Diagramm in Abb. 179 ent-
standen.

Der Schmelzpunkt des Eisens wird durch Zusatz von Molybdén entsprechend
der Linie 4 C erniedrigt. Bei 14400 erstarrt das Eutektikum C. Es besteht aus a-
Mischkristallen und der Verbindung Fe;Mo,. Letztere ist nur unterhalb 1480°
besténdig. Sie entsteht bei der Abkithlung durch unmittelbare Ausscheidung
aus der Schmelze CD, durch eutektische Erstarrung der Schmelze €' und durch
die peritektische Reaktion der Schmelze D mit der Kristallart 5. Diese ist von
Takei und Murakami aufgefunden und in der Erorterung zu ihrer Arbeit von
Sykes (3) bestitigt worden. Die 5-Phase entspricht etwa der Verbindung FeMo.
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Ihr Existenzbereich liegt zwischen etwa 1200° und 1540°. Sie entsteht unmittel-
bar aus Schmelze DE und durch die peritektische Reaktion zwischen der
Schmelze £ und dem Mo-reichen Mischkristall §. Dieser scheidet sich bei Unter-
schreitung der Linie EZ unmittelbar aus der Schmelze aus.

A, wird durch Molybdéin erh6ht, 4, erniedrigt. Der Scheitelpunkt des abge-
schlossenen y-Feldes liegt nach Sykes (2) bei 2,75% Mo. Die 4,-Umwandlung
wird bis zur Loslichkeitslinie des a«-Mischkristalles fiir Fe;Mo, wenig erniedrigt
und verlduft dann horizontal weiter bis an das Existenzgebiet der Verbindung
Fe;Mo,. Diese ist, ebenso wie die Verbindung FeMo, unmagnetisch.

Die Loslichkeit des Fe;Mo, im «-Mischkristall nimmt mit der Temperatur
stark ab. Wie Sykes zuerst gezeigt hat, besitzt der «-Mischkristall entsprechend
dem Konzentrationsbereich P@ eine betriachtliche Ausscheidungshirtbarkeit*.
Die «-Léslichkeit betriigt nach Sykes bei der Temperatur des Eutektikums 24 %
und bei Raumtemperatur 6% Mo. Die Werte nach Takei und Murakami sind
etwa 37% bei der eutektischen Temperatur und etwa 7% bei 500°. Von dieser
Temperatur ab fillt die Loslichkeit nur noch wenig.

Die #-Phase zersetzt sich bei der Erkaltung kurz unterhalb 1200° zu einem
Eutektoid aus Fe;Mo, und molybdénreichem ¢§-Mischkristall von der Konzen-
tration §. Nach Sykes (2, 3) betragt die Loslichkeit des Molybdéns fiir Eisen
bei 1540° 11% und bei Raumtemperatur etwa 5%.

Nach Sykes (3) sind die Fe—Mo-Legierungen in dem Konzentrationsbereich
von 40—80 Gew.-% Mo so sprode, dal man ihre Rockwellhirte nicht bestimmen
kann. Thre Hérte liegt aber so hoch, daB sie Glas leicht ritzen.

B. Das Dreistoffsystem Eisen-Kohlenstoff-Molybdin.

Dieses System ist anscheinend bisher noch nicht aufgestellt worden. Die
Untersuchungen von Swinden (3) geben nur bis zu einem gewissen Grade einen
Einblick in den Aufbau der Molybdénstihle.

Das QGefiige der langsam abgekiiblten Molybdéinstéhle unterscheidet sich
innerhalb des untersuchten Konzentrationsgebietes (bis 1,3% Kohlenstoff und
bis 8% Molybdén) dem Wesen nach nicht von dem der Kohlenstoffstihle, d. h.
je nach dem Kohlenstoffgehalt sind die Stidhle untereutektoidisch, eutektoidisch
bzw. iibereutektoidisch. Wahrend in molybdénfreien Stihlen die Grenze zwischen
unter- und libereutektoidischem Gefiige bei 0,86 % Kohlenstoff liegt, sinkt dieser
Gehalt mit steigendem Molybdéngehalt, und zwar soll er bei 8% Molybdin bei
etwa 0,4 % Kohlenstoff liegen. Die Gefugebestandteile Ferrit, Perlit und Zementit
sind dieselben wie die der reinen Eisen-Kohlenstofflegierungen, wenn auch ihre
Ausbildungsform mit steigendem Molybdangehalt etwas verdndert wird. Da
demnach in den Molybdénstihlen ein neuer Gefiigebestandteil nicht auftritt, muf
angenommen werden, daB} das Molybdin (vgl. Chrom) auf Ferrit und Zementit
verteilt ist.

In einem gewissen Widerspruch mit den Swindenschen Beobachtungen stehen
die Guilletschen, nach denen zwei Gefiigefelder, ein perlitisches und ein doppel-
karbidisches unterschieden werden. Dieser Widerspruch 1aft sich aber auch hier

* Eine Legierung mit 20% Mo kann durch Ausscheidungshértung auf eine Hérte von
550 Brinelleinheiten gebracht werden, ist aber grobkoérnig und sprode.
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wie bei Chrom und Wolfram durch die Annahme lésen, deren Berechtigung ja
auch nachgewiesen wurde, da8 das Doppelkarbid nichts anderes als ein dem
Ledeburit analoger Bestandteil ist und die Sattigungskonzentration der Misch-
kristalle fiir Kohlenstoff auch durch Molybdén erniedrigt wird. In dieser Hinsicht
diirfte Molybddn noch wesentlich stirker als Wolfram wirken.

T.Murakami und T.Takei(4) haben die von T.Swinden bereits ein-
gehend untersuchte Erscheinung der Erniedrigung der kritischen Punkte in
Molybdéanstahl naher verfolgt. Sie untersuchten Legierungen mit 0—70% Mo
und 0—6% C mittels magnetischer und dilatometrischer Messungen. Die Er-
niedrigung der kritischen Punkte tritt dann ein, wenn eine bestimmte, vom
Kohlenstoff- und Molybdéngehalt abhingige Glithtemperatur iiberschritten
wird.

In Abb. 180 ist die Magnetisierungsstirke eines Stahles mit 0,5% C und
3,9% Mo in Abhingigkeit von der Temperatur bei Ofenabkiihlung (Kurven 1—4)
und Luftabkiihlung (Kurven 5—8)

45%C wiedergegeben. Bei Ofenabkiihlung

39%Mo vollziehen sich die Umwandlungen

) normal, allerdings in einem groBen
o ook van: Temperaturbereich. Bei Abkiihlung
400° von 900° und stiarker von 1000° Gliih-
temperatur tritt eine Spaltung auf.
Die Umwandlung lauft zum Teil bei
der zu erwartenden, zum Teil bei
einer niedrigeren Temperatur ab.
Nach Glihung bei 1100° verlauft die
Umwandlung ungeteilt in einem niedrig

Magrelisierungsintensirdf

o W —awv s ww zw 8&elegenen Temperaturintervall. Dieser
Temperatur in ¢ letztere Fall tritt bei Luftabkiihlung

Stables it 0.5%-C. tad 5.9% Mo von dor. Glibterpers. Schon bei der Erkaltung von 10000
tur nach Ofen- und Luftabitung [Murakami und Ta-  oipy  FrwartungsgemaB wirkt also die

Erhohung der Abkiihlungsgeschwin-
digkeit im gleichen Sinne wie die Erhohung der Glithtemperatur auf die Lage
der Umwandlungen ein.

MaBgebend ist die Abkiihlungsgeschwindigkeit in dem Temperaturbereich,
in dem normalerweise (Abkiithlung von 800°) die Umwandlung vor sich geht.
Wahlt man eine sehr geringe Abkiihlungsgeschwindigkeit, so tritt die Umwand-
lung ohne Verzogerung ein, auch wenn die Glihtemperatur sehr hoch lag. Aber
die Glihtemperatur ist doch von Bedeutung. Kithlt man namlich einen Stahl
von 1100° ab, hilt ihn wihrend der Abkithlung % Std. bei 800° und 158t ihn dann
weiter erkalten, so liegen die Umwandlungen bei Temperaturen, die man bei
ununterbrochener Abkiihlung von 1100° erhalten hétte. Die fiir die Abkiihlung
von 800° giiltige Temperaturlage der Haltepunkte erhélt man erst wieder nach
vollsténdiger Erkaltung und erneuter Erhitzung auf 800°.

Aus Abb. 181 geht hervor, in welchen Konzentrationsbereichen die Erniedri-
gung der Umwandlung gefunden wurde. Dieser Bereich ist fiir eine Glithtempe-
ratur von 800° wesentlich kleiner als fiir eine solche von 1000°. Die erniedrigte
Umwandlung liegt zwischen 550 und 400°. Diese Umwandlungstemperatur ist
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von der Zusammensetzung abhangig. Die tiefste Temperaturlage wird bei Kohlen-
stoffgehalten von 0,6—1,2% und Molybdéngehalten von 4—10% erreicht.
Die auf magnetischem Wege erhaltenen Ergebnisse wurden durch dilatome-

trische Untersuchungen bestitigt.

Das Gefiige der Stihle mit erniedrigter Umwandlungstemperatur zeigte eine

Abb, 181. Abhingigkeit der Erniedrigung der Umiwandlung vom Kohlenstofi-
und Molybdéngehalt [Murakami und Takei (4)].

nadelige Ausbildung des Ferrits. Murakami und Takei
kommen auf Grund ihrer Untersuchungen zu dem SchluB,
daB die erniedrigte Umwandlung zur Martensitbildung
fithrt. Luft- oder Ofenkiihlung geniigen aber nicht, um
den Martensit zu erhalten. Dieser zerfallt vielmehr bei der
Abkiihlung unterhalb der erniedrigten Umwandlungs-
temperatur unter Ausscheidung von Karbid.

C. Physikalische und technologische Eigenschaften.

In seinem EinfluB auf die Eigenschaften des Stahles
unterscheidet sich Molybdin von Chrom und Wolfram
dem Grade nach. Schon geringe Molybdéngehalte itben eine
starke Wirkung aus (Abb. 182). Aus diesem Grunde hat
sich das Molybdéan trotz seines hohen Preises einen Platz in
der Metallurgie des Stahles erobert. Hinzu kommt, daB es
im Siemens-Martin- oder Elektroofen bereits bei Beginn
der Schmelzung dem Stahlbade als Ferromolybdin, als
Kalziummolybdat oder im Schrott zugesetzt werden kann,
ohne dafl es wihrend des ganzen Schmelz- und Frisch-

Abb.182. EinfluB des Molyb-
dins auf Festigkeitseigen-
schaften, Hirte und spezi-
fische Schlagarbeit von Stahl
mit 0,2 bzw. 0,8% C
[Guillet (1)].

prozesses aus dem Bade herausoxydiert wird. Molybdin kann also dhnlich wie
Nickel mit dem Schrott wieder eingesetzt und so zuriickgewonnen werden.
Molybdén kommt vor allem als Legierungselement in quaterniren und kom-
plexen Stihlen vor. Stihle, die nur Molybdén enthalten, werden verhiltnismaBig
selten verwendet. Sie zeichnen sich durch hohe Dauerstandfestigkeit bei erhhten
Temperaturen aus!. So ist ein Stahl mit bis zu 0,2% C und 0,3% Mo gut ge-

! Prémper, P., und E. Pohl (1).
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eignet fiir die Herstellung von Druckbehiltern fiir Betrieb bei hohen Tempe-
raturen, wie Kessel, Rohre und Trommeln fiir Dampfkesselanlagen. Der Stahl
ist preBschweilbar. Ganz allgemein werden Molybdin-Kohlenstoff-Stiahle da
verwendet, wo die Forderung nach FeuerschweiBbarkeit, die durch Molybdin
nicht beeintrachtigt wird, die Verwendung einer anderen Legierung ausschlieBt.
Als Beispiel sei ein Stahl angefiihrt, aus dem geschweiBte Schaufelbleche her-
gestellt werden?!: 0,4—0,5% C; 0,4—0,6% Mn; 0,7—0,9% Mo.

Ferner hat sich Molybdén als alleiniger Zusatz zu StahlguBl bewihrt, da der-
artiger StahlguBB wegen seiner guten Dauerstandfestigkeit fiir HeiBdampfarma-
turen besonders geeignet ist.

Auf die Verwendbarkeit der Molybdanstahle als Magnetstihle haben A. F.
Stogoff und W. S. Messkin (2) erneut hingewiesen. Stahl mit 0,9—1% C und
2—2,5% Mo soll in magnetischer Hinsicht erheblich besser als die iiblichen Cr-
und W-Magnetstahle sein, diese beziiglich der Abnahme des magnetischen Mo-
mentes durch Alterung jedoch nicht ibertreffen. In Bearbeitbarkeit und Preis
(niedriger Mo-Gehalt) besteht ebenfalls kein Unterschied. Die Eigenschaften von
zwei Molybdéanstéahlen mit 0,74 und 0,66% C und 4,25 bzw. 7,50% Mo beschrei-
ben E. Maurer und Schilling (4).

Aus den angefithrten Beispielen geht hervor, daB die Molybdiangehalte in
ternéren Stahlen im allgemeinen niedrig sind. Diese niedrigen Gehalte rufen eine
praktisch bedeutsame Anderung der physikalischen Eigenschaften nicht hervor.

16. Eisen und Vanadin.
A. Das Zweistoffsystem Eisen-Vanadin.

Die Schmelzkurve des Systems Eisen-Vanadin wurde erstmalig von R. Vogel
und G. Tammann (&) bestimmt. Sie fanden ein Minimum in der Schmelzkurve
bei etwa 32% V und 1435°. Unterhalb der Schmelzkurve nehmen sie eine liicken-
lose Reihe von Eisen-Vanadin-Mischkristallen an (vgl. Abb. 183). Die Beein-
flussung der polymorphen Umwandlung des Eisens durch Vanadin entzog sich
ihrer Beobachtung, da ihre niedrigst legierte Probe 10% V enthielt. P. Piitz (I)
beobachtete an allerdings kohlenstoffhaltigen Vanadinstihlen eine Erhéhung
des Aj-Punktes und auch des A4,-Punktes durch Vanadinzusatz. Die gleiche
Beobachtung machte A. Portevin (I). E. Maurer (5) konnte erstmalig an
Eisen-Vanadinlegierungen mit verhéltnismiBig geringem Xohlenstoffgehalt
(0,04—0,09% C) systematisch die Erniedrigung des 4,-Punktes bei gleichzeitiger
Erhohung des 4,-Punktes nachweisen, und er weist darauf hin, daB Vanadin
das Stabilititsgebiet des y-Eisens verkleinert und &hnlich wie Silizium ein ab-
geschlossenes y-Gebiet bewirkt. Er konnte die Umwandlungseffekte bis 2,1% V
verfolgen.

In neuerer Zeit haben M. Oya (I), F. Wever u. W. Jellinghaus (8§) und
R. Vogel und E. Martin (9) das Zweistoffsystem, besonders die Verhiltnisse
im festen Zustand uberpriift. Die Abschniirung des y-Gebietes wurde von allen
bestitigt. Oya nimmt als Grenzkonzentration des y-Bereiches 2,5% V an, Wever
und Jellinghausnur 1,1% V und Vogel und Martin zwischen 1,5 und 2,0% V.

1 Climax Comp. ,,Molybdén in Stahl und Eisen* (1928).
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Nach dem angegebenen Reinheitsgrad der angewandten Legierungen zu urteilen,
kame der letzteren Angabe von Vogel und Martin die gréBere Wahrscheinlichkeit
zu. Beziiglich der magnetischen Umwandlung stimmen die dreiletztgenannten Arbei-
ten ebenfallsdarin iiberein, dafl mit zunehmendem Vanadingehalt zunéichst die Tem-
peratur des 4,-Punktes erh6ht wird. Von Gehalten iiber 20 % V hinaus gehen die An-
gaben jedoch weit auseinander. Oya beobachtete von etwa 20% V ab einen steilen
Abfall von 8409 bei dieser Kon-

zentration bis auf 0°bei22% V. Bei

32% V beobachten Wever und

Jellinghaus fiir den A4r,-Punkt

eine Temperatur von800?, wahrend

Vogel und Martin sogar 900° an-

geben. Uber diese Konzentration

hinaus beobachteten letztere den

magnetischen Effekt nicht. Wever

und Jellinghaus nehmen einen

Abfall der Temperatur bis auf 0°

bei etwa 60% V an. Letztere

Autoren finden auch bei Zusam-

mensetzungen zwischen 29 und

60% V deutliche thermische Ef-

fekte, deren Temperaturen eine

stetig verlaufende Gleichgewichts-

linie QRT (Abb. 183) mit einem

Maximum von 1234° bei 48% V

ergeben. Dieses entspricht dem

stéchiometrischen Verhéltnis FeV

mit 47,7% V sehr genau. Sie schlie-

Ben daraus, daB die primir als

homogene Mischkristalle erstarrten

Legierungen bei den Temperaturen

der Gleichgewichtslinie @ BT unter

Bildung einer Verbindung FeV

zerfallen. Die Warmetonung dieser

Umwandlung ist nicht unbetriacht-

lich; sie entspricht im Maximum

etwa der der 4;-Umwandlung des

reinen Eisens.

Die auBerhalb des Umwandlungsintervalls liegenden oder oberhalb der Um-
wandlungstemperatur abgeschreckten Legierungen bestehen aus groBen homo-
genen Polyedern. Abb. 184 zeigt ein solches Gefiige einer nach lingerer Homo-
genisierung bei Temperaturen dicht unterhalb der Schmelztemperatur von 1400°
abgeschreckten Probe. Die feinen Ausscheidungen innerhalb der Polyeder lassen
erkennen, daB3 die Umwandlung nur unvollkommen unterdriickt ist. Die Le-
gierungen des heterogenen Ubergangsgebietes zwischen Mischkristall und Zu-
standsfeld der Verbindung zeigen eigenartige Zerfallsgefiige (Abb. 185). Die Le-
gierungen aus dem Gebiet der Verbindung (Abb. 186) bestehen aus einer sehr
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sproden, beim Schleifen leicht ausbrechenden Kristallart. Die aus homogenen
Mischkristallen bestehenden Legierungen auf der Eisenseite sind hart und zih
und werden auf der Vanadinseite
allméhlich spréde.
Bei den auBerhalb des Um-
wandlungsbereiches  liegenden
und bei den oberhalb der Um-
wandlungslinie abgeschreckten
Legierungen wurde von Wever
und Jellingh aus mittels Debye-
Scherrer-Aufnahmen die kubisch-
raumzentrierte Form des a-Eisens
bzw. des damit isomorphen Va-
nadins gefunden. Die aus den
Aufnahmen berechneten Kanten-
lingen der Elementarzelle steigen
ADD. 184, 52,2% V; “md }rfl)fi::}?gvi:c&rﬁ?kt’ X 100 [Wever it zunehmendem Vanadingehalt

nach einer Kettenlinie an (Abb.
187); die von Oya beobachtete Abweichung vom Vegardschen Gesetz wurde da-
mit bestitigt.

Die langsam abgekiihlten bzw. bei niedrigerer Temperatur gegliihten Legie-
rungen des Umwandlungsbereiches zeigten ein véllig neues, durch einen Linien-
reichtum auffallendes Interferenzmuster, das der Verbindung FeV zugehort.

Die Struktur der Verbindung FeV

wurde bisher nicht ermittelt.
Aus der Abwesenheit von
Linien des Eisengitters bei Le-
gierungen aus der Nachbarschaft
der Konzentration der Verbin-
dung (von etwa 40—52% V)
wurde auf ein erhebliches Lo-
sungsvermégen der Verbindung
fir ihre Komponenten geschlos-
sen. Eine genaue Abgrenzung des
Existenzgebietes der Verbindung
FeV sowie der Bereiche der hete-
rogenen Zustdnde wurde nicht
Abb. 185. 58,2% V; langsg;_rerlxnaﬁbg%il;ﬁs.h}% ]‘x 100 [Wever und durchgefﬁhrt. Einen ungeféhren
Anhalt geben die Angaben, daB
bei Legierungen mit 38,4% und 56,9% V neben den Interferenzen der Verbin-
dung die des kubisch-raumzentrierten Mischkristalls beobachtet wurden. Aller-
dings spricht die magnetische Untersuchung an einer Legierung mit 33,5% V
dafiir, daf das Existenzgebiet der Verbindung noch bis unterhalb dieser
Konzentration reicht. Diese Untersuchung a8t auch vermuten, daB die
Legierungen aus dem Existenzbereich der Verbindung FeV, die im Gleich-
gewichtszustand nach langsamer Abkithlung bis fast herab auf Raumtempe-
ratur unmagnetisch bzw. schwach magnetisch sind, zwischen 20 und 50°
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einen Curiepunkt besitzen. Eine Legierung mit 29,5% V zeigte einen ganz dhn-
lichen Effekt.
Es sei noch vermerkt, da Wever und Jellinghaus auch die Schmelzkurve
der  Eisen-Vanadinlegierungen
kontrollierten. Sie fanden grund-
satzlich den gleichen Verlauf wie
Vogel und Tammann. Ledig-
lich die Temperaturen im Be-
reich des Schmelzminimums
fanden sie etwa 20 bis 30°
héher.
Das Zustandsdiagramm in
Abb. 183 stiitzt sich hinsichtlich
der Schmelzkurve, der Abschnii-
rung des y-Gebietes, der Begren-
zung der Verbindung FeV und
der magnetischen Umwandlung
der Verbindung bei Raumtem- Abb, 186. 47,2% V; lan%:?ﬁgigizk&?l;}?’ X 100 [Wever und
peratur auf die Angaben von
Wever und Jellinghaus. Der Verlauf der magnetischen Umwandlung der
eisenreichen Mischkristalle wurde nach Vogel und Martin gezeichnet.

B. Das Zweistoffsystem Vanadin-Kohlenstoff.

Das System Vanadin-Kohlenstoff ist bisher der direkten Untersuchung wegen
der Hohe der Schmelztemperaturen unzuginglich geblieben. Im Hinblick auf
die Beeinflussung der Kohlenstoffstihle durch
Vanadin hat jedoch die Frage nach der Bil-
dung von Vanadinkarbiden immer starkes
Interesse geweckt. Die Untersuchungen der
verschiedenen Forscher haben zu der Be-
hauptung der Existenz von Karbiden ver-
schiedenster Zusammensetzung gefithrt. Mois-
san (3,4) gibt z. B. die Karbide V,C, V,C,,

V,C, und V,C, an. Nicolardot (1) berichtet,

da V,C; und V,C; ein Doppelkarbid mit

Zementit bilden. Piitz (I) schligt die For-

meln V,C; oder V,,C;, vor. Becker und gill)lll)ﬁ-lligs‘c}?ggic:trﬁ%;a?%gsegeruﬁzlser.}-e‘lrl?::::
Ebert (6) analysierten réntgenographisch ein hans (8}

Karbid, von dem sie annahmen, dall es der Formel VC entspreche. Nach
Maurer (§) dirfte es jedoch wahrscheinlich sein, daB in Vanadiumstihlen
neben Zementit nur das Karbid V,C; auftritt, ohne daBl die beiden Karbide
ein Doppelkarbid bilden. In neuerer Zeit haben A. Osawa und M. Oya (4) auf
Grund von réntgenographischen und mikroskopischen Untersuchungen ein hypo-
thetisches Diagramm V—V,C; bekanntgegeben (Abb. 188). Nach ihnen besteht
auBer dem Karbid V,C; in der Reihe der Vanadin-Kohlenstofflegierungen
noch das Karbid V,C. Dieses Karbid soll ein hexagonaldichtgepacktes Gitter
mit dem Achsenverhiltnis 1,59 besitzen und wie das Karbid V,C; dem kubi-

Oberhoffer, Techn, Eisen, 3. Aufl, 12
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schen System angehéren mit flichenzentrierter Verteilung der Vanadinatome;
die Atomverteilung entspriche dabei wahrscheinlich einem abgewandelten
Steinsalztyp. R. Vogel und E. Martin (9) gelangen durch Extrapolation
von einem pseudo-binéren Schnitt durch das Dreistoffsystem Fe—C—V parallel

zur Fe—C-Seite bei der Konzentration von 60% V ebenfalls zu einem hypo-
thetischen Diagramm V—V,C, (Abb. 189), das insofern prinzipiell mit dem
von Osawa und Oya gegebenen Diagramm iibereinstimmt, als sie ebenfalls im
festen Zustand auBer den begrenzenden Phasen des Vanadins und des Karbids
V,C; eine weitere feste Phase innerhalb dieser Konzentrationsseite annehmen.
Hinsichtlich der Deutung dieser Phase, die offenbar die Stelle des von Osawa
und Oya angenommenen Karbids V,C einnimmt, weichen sie jedoch von diesen
grundsitzlich ab, da sie diese Phase als mit der y-Modifikation des Eisens iso-
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morph ansprechen. Welcher von beiden Auffassungen, und das gilt zwangslaufig
auch von der iibrigen Gestaltung des Diagramms, die groBere Wahrscheinlichkeit
zukommt, diirfte ohne erneute Untersuchungen schwer zu entscheiden sein. Fiir
die Auffassung von Osawa und Oya spricht ihre Roéntgenuntersuchung; fiir die

C. Das Dreistoffsystem Eisen-Kohlenstoff-Vanadin.

In den Untersuchungen des Dreistoffteilsystems Fe—Fe,C—V,C,—V, mit
welchem sich in grundsitzlicher Weise die bereits im vorigen Abschnitt genannten
Autoren R.Vogel und E. Martin (9) befaBten, lieferten unabhéngig von diesen

12%
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fast gleichzeitig M. Oya (2) sowie H. Hougardy wesentliche Beitrige. Da fiir
die Aufstellung der Dreistoffsysteme die Randsysteme von entscheidender Be-
deutung sind, kann es nicht iiberraschen, daf sich die von Oya gegebene Auf-
fassung des Systems, da er sich hierbei auf das von ihm gemeinsam mit Osawa
aufgestellte Randsystem V—V,C; stiitzt (Abb. 188), von der Darstellung des
Dreistoffsystems durch Vogel und Martin, deren abweichendes Ergebnis hin-
sichtlich des Randsystems V—V,C; (Abb 189) weiter oben gekennzeichnet wurde,
in wesentlichen Punkten unterscheidet. Beziiglich des notwendigen quasibiniren
Schnittes Fe,C—V,C; stimmen jedoch die Auffassungen dieser Forscher grund-
sétzlich iiberein. Danach schmelzen die Legierungen dieses Schnittes nach dem
einfachen V-Typus; das Eutektikum, aus Fe;C und V,C, bestehend, liegt nahe
bei Fe,C. Im Gegensatz zu Oya nehmen Vogel und Martin im festen Zu-
stand keine gegenseitige Loslichkeit der Karbide an. Die Temperatur der eutek-
tischen Erstarrung liegt nach letzteren bei 11510,

Zum Schluf} ihrer Ausfithrungen iiber das Dreistoffsystem Fe—C—V gehen
Vogel und Martin kurz auf die wihrend der Drucklegung ihrer eigenen Arbeit
erschienenen Untersuchungen Oyas ein. Sie rdumen ein, daBl die Auffassung
eines Gliedes aus der Reihe der Mischkristalle, die sie in dem Randsystem V—V,C,
zwischen 3 und 6% annehmen als Verbindung, wie Oya es tut, mit ihrer Vor-
stellung vereinbar ist; allerdings ist nach ihren Versuchsergebnissen dann keine
kongruent, sondern eine inkongruent schmelzende Verbindung zu erwarten. Im
iibrigen lehnen sie die Deutung des Dreistoffsystems durch Oya, als im Wider-
spruch zu ihren eigenen Versuchsergebnissen stehend, ab, zumal Oya fiir die
verschiedenen Gleichgewichtslinien keine versuchsmiBige Begriindung gibt.

Zieht man die Ergebnisse Hougardys zur Entscheidung der Frage heran,
welche Auffassung iiber das Dreistoffsystem, die von Vogel und Martin oder
die von Oya die wahrscheinlich richtigere sein wird, so muB man, trotz der
Ubereinstimmung mit Oya hinsichtlich der Erhohung des A;-Punktes, zu dem
Ergebnis kommen, daB die Arbeit Hougardys hinsichtlich der wichtigen Frage
der Ausgestaltung des y-Raumes eine volle Bestitigung des entsprechenden von
Vogel und Martin gegebenen Diagrammteils darstellt. Der Verlauf der Satti-
gungsflichen des y-Mischkristalls fiir o-Mischkristall einerseits und fiir Fe,C
andererseits und damit auch der Schnittkurve dieser beiden Flichen, der Kurve
des an diesen beiden Phasen geséttigten y-Mischkristalls (Perlitkurve), ist bei
Hougardy praktisch vollkommen der gleiche wie bei Vogel und Martin.
Hiernach nimmt die Loésungsféhigkeit des y-Mischkristalls fir Kohlenstoff mit
steigendem Vanadingehalt zunéchst stark zu, und zwar anndhernd geradlinig.
Da die Mischungsliicke zwischen dem y-Mischkristall und dem o-Mischkristall
sich mit zunehmendem Vanadingehalt ebenfalls zu hoheren Kohlenstoffgehalten
erweitert, wird der y-Raum praktisch in seinem unteren Teil durch Parallel-
verschiebung der entsprechenden Sittigungslinien des Systems Fe—Fe;,C zu
hoheren C-Gehalten mit zunehmendem V-Gehalt erzeugt. Hougardy beobachtete
also ebenso wie Vogel und Martin bei 6% V noch ein groBes Feld der
homogenen y-Phase. Nach Oya wiirde aber das Existenzgebiet der homogenen
y-Phase hoéchstens bis 3,4% V reichen. Auch wiirde nach ihm die Loslichkeit
der y-Phase fiir Kohlenstoff mit zunehmendem Vanadingehalt sehr stark ab-
nehmen.
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Zu der von Hougardy beobachteten Temperaturerh6hung des A4,-Punktes
ist zu sagen, dal} sie zu Widerspriichen mit seinen iibrigen Beobachtungen fiihrt.
Als entscheidend fiir den Charakter der Vierphasenumsetzung kann unter Um-
stinden die Konzentration des an der Reaktion teilnehmenden y-Mischkristalls
angesprochen werden. Er beobachtet die Séttigungsflichen der y-Phase fiir die
«-Phase und Zementit und damit auch die Schnittkurve dieser Flichen, also die
Kurve doppelter Sittigung des y-Mischkristalls an den genannten Phasen, die
vom Randsystem Fe—Fe,C ausgeht, noch bis zu einem Gehalt von 5,8% V.
Gleichzeitig stellt er schon bei viel niedrigeren Gehalten an Vanadin das Karbid
V,C; fest. Das bedeutet aber, dal die bindr-eutektoide Reaktion iiber die Fliche
der Vierphasenreaktion, auf Grund derer im Bereich der Sattigungsflichen des
y-Mischkristalls fiir «-Phase und Fe,C das Vanadinkarbid V,C; nur ausgeschieden
werden kann, hinwegreichen mufl bzw. daBl die Konzentration des y-Misch-
kristalls innerhalb der durch die drei anderen Phasen gekennzeichneten Kon-
zentrationsfliche liegen wird. Hieraus folgt aber zwangsldufig, dall der Cha-
rakter der Vierphasenumsetzung eutektoidischer Natur sein mufl und daf dem-
nach die Temperatur dieser Umsetzung niedriger sein mufl als die der Perlit-
umwandlung im Randsystem Fe—Fe,C. Fiir die beobachtete Erhéhung dieser
Temperatur miissen demnach die Griinde auBerhalb des reinen Systems Fe—C—V
gesucht werden, sei es in der Auswirkung von Verunreinigungen oder in anderen
Unzuldnglichkeiten der Untersuchung. Nach den Ergebnissen Hougardys
dirfte auch die Konzentration des bei der Vierphasenreaktion zerfallenden
y-Mischkristalls nicht unter 5,8% V liegen, da bis zu diesem Vanadingehalt bei
einem Kohlenstoffgehalt von etwas weniger als 2% die von ihm beobachtete
eutektoide Perlitkurve fiihrt. Diese Konzentration liegt nahe bei der von Vogel
und Martin fir den dreifach gesittigten y-Mischkristall, also den ternér-eutek-
toidischen Punkt S,, gegebenen Konzentration von 6% V und 1,8% C.

Da somit die von Vogel und Martin gegebene Auffassung des Diagramms
bis zu 6 % V, also in dem technisch wichtigsten Gebiet, durch die Untersuchungen
Hougardys eine wertvolle Bestitigung erfahren hat, wird man auch fiir den
iibrigen Teil des Diagramms ihrer Auffassung das grofiere Gewicht zumessen
diirfen, bis erneute Versuche auf diesem Gebiet mehr Klarheit schaffen.

Zu hoheren Temperaturen hin ist der y-Raum abgeschlossen durch die Satti-
gungsfliche fiir Schmelze, die durch den Kurvenzug J1J3E3E,E}J; gekenn-
zeichnet ist. Die Abb. 190—192 vermitteln eine Vorstellung von diesem System
an einem idealisierten Raummodell nach Vogel und Martin.

Abb. 193 zeigt das von Vogel und Martin richtiggestellte bzw. erganzte Struk-
turdiagramm von Guillet. Dieses unterscheidet sich von dem von Guillet auf-
gestellten Diagramm lediglich durch das neu gezeichnete Gebiet des «-Misch-
kristalls. Das von Guillet angegebene Feld des Auftretens von Perlit (Zementit
+ a-Mischkristalle) stimmt mit den Ergebnissen der Arbeit von Vogel und
Martin sehr nahe iiberein. Das Feld, in dem nach Guillet Perlit 4 Karbid
auftreten, entspricht dem terndren Perlit, dagegen zerfallt das , Karbidfeld in
Wirklichkeit in zwei Felder, ein «-Feld und ein Feld, in dem der aus oy-Misch-
kristall und V,C; bestehende Perlit auftritt.

In den Abb. 194—199 sind eine Reihe von charakteristischen Gefiigebildern
nach Vogel und Martin wiedergegeben.
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In Abb. 194 sieht man primir ausgeschiedenes Vanadin-Karbid in wohlaus-
gebildeten Dendriten. Nach der Zusammensetzung dieser Legierung (8% C,
27% V) miiBte die Grundmasse aus ternirem Eutektikum bestehen. Man er-

Abb. 190, Gipsmodell des terniren Sy- Abb. 191. Gipsmodell des terndren Sy-
stems. (Im Vordergrund die Eisenecke.) stems. (Im Vordergrund die Zementit-
[Vogel und Martin (9)]. ecke.) [Vogel und Martin (9)].

kennt jedoch nur graue Zementitnadeln mit hellen Séumen aus y-Mischkristallen.
Der dritte Bestandteil, das Vanadin-Karbid, ist bei der schwachen VergroBerung
nicht zu erkennen. Er ist aber auch anteilmiBig nur gering und dabei in sehr
feinen Teilchen vertreten. Abb. 195 zeigt das ter-
nire Eutektikum bei stirkerer Vergroferung.
Hierbei wurde der Schliff so weit angelassen,
daB der Zementit rot, der y-Mischkristall blau
gefiirbt wurde, wihrend das Vanadinkarbid gelb

Abb. 192. Gipsmodell des terndren Sy-
stems. (Im Vordergrund die Vanadinecke.)
[Vogel und Martin (9)].

blieb. Im Bild erscheint daher der Zementit dunkel, der y-Mischkristall heller und
die feinen Kérnchen des Vanadinkarbids ganz hell. Aus der Schmelze, also bei der
Bildung des terndren Eutektikums, miissen diejenigen V,C,-Teilchen entstanden
sein, die im Zementit eingebettet sind, wihrend diejenigen, die im +-Mischkristall

liegen, zum Teil auch im festen Zustand aus dem y-Mischkristall ausgeschieden
sein kénnen.
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Die Abb. 196—199 zeigen Gefiigeformen, die im festen Zustand durch Zerfall
der homogenen terniren y-Mischkristalle entstehen. Die Legierung in Abb. 196
gehért mit einem Gehalt von 1,9% C und 2,2% V dem Gebiet der Sattigungs-
fliche fiir Zementit an. Die dunkeln Nadeln sind dementsprechend aus dem
y-Mischkristall primér ausgeschiedene Zementitnadeln. Das Perlitgefiige der

Abb. 194. Legierung mit 8% Cund 27% V, Abb. 195. Legierung mit 6,2% C und 12% V;
X 80 [Vogel und Martin (9)]. ungeitzt, X 800 [Vogel und Martin (9)].

Grundmasse ist, da der Perlitzementit von Natriumpikrat nicht angegriffen
wird, nicht sichtbar geworden.

Die Legierung der Abb. 197 gehort mit 3% C und 10% V in das Gebiet der
priméren Ausscheidung von V,C;. Theoretisch miifite sich bei dieser Legierung
nach der priméiren Ausscheidung von V,C; ein bindres Eutektoid V,C; 4 FeyC
und schlieBlich das ternire Eutektoid V,C, 4+ FeyC -+ ternérer «-Mischkristall
ausscheiden. In Wirklichkeit sind diese drei Abschnitte meist nicht deutlich
ausgebildet und so auch in Abb. 197 nicht deutlich zu erkennen. Man erkennt

Abb. 196. Legierung mit 1,9 % Cund 2,2%V; Abb.197. Legierung mit 3%C und 10% V;
alkal. Natriumpikrat, X 200 [Vogel und alkohol. Salpetersiure, X 100 {Vogel und
Martin (9)]. Martin (9)].

lediglich die rundlichen priméren Ausscheidungen des Vanadinkarbids, auBerdem
die feinen Zementitnadeln in der dunklen Grundmasse, dem terndren Perlit.
Die optische Auflosung dieses Perlits gelingt erst bei starken Vergr6Berungen, wie
Abb. 198 zeigt. Man erkennt deutlich verhiltnismiBig grobe Kérnchen von
Vanadinkarbid, dagegen ist die Absonderung von Zementit und y-Mischkristall,
eines Vanadinferrit mit 0,2% C und 0,8% V, erst an der Grenze der Wahrnehm-
barkeit angelangt. In dieser Form wird der ternédre Vanadinperlit unter gewchn-
lichen Abkiihlungsverhaltnissen (1°/sek) erhalten. Aber selbst beim Ausgliihen
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macht die Ausbildung des sorbitischen Vanadinferrit-Zementitgefiiges nur lang-
same Fortschritte. Die Geschwindigkeit des Perlitzerfalls im Kohlenstoffstahl
nimmt mit zunehmendem Vanadingehalt ab, bis die Grenze fiir das Auftreten
des terniren Perlits erreicht wird. Wihrend nun die Ausscheidungsgeschwindig-

Abb. 198. Legierung mit 1,8 % Cund 6 % V; Abb. 199. Legierung mit 2,5% C und 12% V
alkohol. Salpet%f[smtllre,(g);]moo [Vogel und [Vogel und Martin (9)].
artin (9)].

keit des Zementits durch Vanadin sehr stark herabgesetzt wird, ist im Gegensatz
hierzu die Ausscheidungsgeschwindigkeit des Vanadinkarbids aus den yp-Misch-
kristallen so groB, daB sie sich auch durch Abschrecken nicht unterdriicken 1a8t;
das Abschrecken bewirkt nur eine feinere Ausbildung der Karbidteilchen.
SchlieBlich ist in Abb. 199 noch das Entmischungsgefiige
einer Legierung mit 2,5% C und 12% V gegeben. Die hier
verhiltnismiBig grobe eutektoidische Entmischung steht
im Gegensatz zu der unter gleichen Abkiihlungsbedingungen
noch sehr unvollkommenen Entmischung des zementit-
haltigen Perlits und entspricht andererseits der schon er-
withnten groBen Ausscheidungsgeschwindigkeit des Vana-
dinkarbids.
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