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Zusammenfassung

Diese Arbeit thematisiert materialwissenschaftliche Aspekte der thermischen Methan-
zersetzung in fliissigem Zinn. Das Verfahren bietet die Mdoglichkeit, ohne Freisetzung
von Kohlendioxid aus Methan Wasserstoff zu erzeugen und den produzierten Kohlen-
stoff in fester Form aus dem Prozess zu entfernen. Fiir die Konvertierung werden Pro-
zesstemperaturen von mindestens 700 °C bendétigt. Allerdings verursacht fliissiges Zinn
bei den meisten metallischen Werkstoffen Korrosion durch Lésung sowie durch Bildung
intermetallischer Phasen.

In der vorliegenden Arbeit wird daher zunachst die Korrosion méglicher metallischer
Strukturwerkstoffe qualitativ und quantitativ ausgewertet. Anschliefend wird unter-
sucht, ob Oberflachenschichten die metallischen Strukturwerkstoffe gegen Korrosion
schiitzen konnen und welche Eigenschaften sie dafiir aufweisen miissen. Im letzten Teil
dieser Arbeit werden Membranen, zur Produktabtrennung, sowie Sensoren, zur Uber-
wachung des Prozesses in einem entsprechenden Reaktor, getestet.

Unbeschichtete Proben aus moglichen metallischen Strukturwerkstoffen, wie austeniti-
sche Stahle und Nickel-Basislegierungen, weisen nach den Laborversuchen in fliissigem
Zinn verhaltnismaf3ig hohe Materialverluste auf. Damit werden Restzeiten bis zum Aus-
fall sehr kurz sein, falls es zum Versagen einer Schutzschicht kommt. Die Korrosion wird
hauptsachlich durch die Loslichkeit der Legierungselemente in der Schmelze und der
Bildung von intermetallischen Phasen verursacht. Speziell die hohe Loslichkeit von Ni-
ckel in fliissigem Zinn fiihrt zum selektiven Entfernen dieses Elements, wodurch die
Korrosionsstrukturen entsprechend an Nickel verarmt sind. Die schlechter ldslichen
Elemente, insbesondere Chrom und Molybdan, verbleiben hingegen in den korrodierten
Bereichen als a- oder o-Phasen. Auf den Proben aus Eisen und Stahl bilden sich eher
Schichten aus intermetallischen Phasen als bei den Nickel-Basislegierungen, da die Los-
lichkeit von Eisen im Vergleich zu Nickel geringer ist.

Die Korrosionstests an beschichteten Proben, mit den entwickelten Oberflachenschich-
ten aus Karbiden, Nitriden oder Oxiden, zeigen, dass die Schutzwirkung der Oberfla-
chenschichten gegeniiber der Schmelze zunachst von der Kontinuitat der Schicht ab-
hiangt. Um die Schichtdichtigkeit und eine effektive Schutzwirkung zu gewahrleisten,
miissen nicht nur die Bestdndigkeit der Schichtmaterialien gegeniiber dem fliissigen
Zinn, sondern auch Phasenumwandlungen der Schichtmaterialien auf der Seite des Sub-
strates berticksichtigt werden.

Um Membranen und Sensoren fiir spatere Reaktoren zur thermischen Methanzerset-
zung untersuchen zu kénnen, wird eine Versuchsanlage konstruiert. Zur Verifizierung
der Funktionsweise der Anlage und im Hinblick auf die Produktabtrennung von Wasser-
stoff wird die Permeabilitat von Eisen- und Nickel-Folien fiir Wasserstoff ermittelt. Die
mit der konstruierten Versuchsanlage bestimmten Permeabilitatswerte sind ahnlich zu
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den in der technischen Literatur beschriebenen Werten, was die Funktionsfahigkeit der
Anlage bestitigt.

In weiterfiihrenden Versuchen wird die Permeation von Kohlenstoff durch Ei-
sen-Membranen beobachtet. Die Permeation ist im gewdahlten experimentellen Aufbau
abhdngig von der Kohlenstoffaktivitit auf der Eintrittsseite, aber auch von der Oxida-
tionsneigung von Eisen und Kohlenstoff auf der Austrittsseite. Auf3erdem erfolgt, auf-
grund der Versuchsdurchfiihrung, zeitgleich zur Kohlenstoffpermeation eine signifikan-
te Wasserstoffpermeation.

In Hinblick auf Kohlenstoffsensoren zeigen Funktionstests, dass die Sensoren nicht se-
lektiv auf Kohlenstoff, sondern auch auf Wasserstoff reagieren. Fiir den Einsatz in einem
Reaktor miissen die Sensoren demnach fiir unterschiedliche Methankonvertierungsgra-
de und Temperaturen kalibriert werden.



Abstract

In this work material related aspects of the thermal decomposition of methane in liquid
tin are analysed. This process allows to produce hydrogen out of methane without car-
bon dioxide and also to remove the produced carbon as a solid from the process. For the
conversion process temperatures of at least 700 °C are necessary. Liquid tin causes,
however, corrosion of most metallic materials due to solution and the formation of in-
termetallic compounds.

Therefore, first the corrosion on possible metallic structural materials is qualitatively
and quantitatively analysed in this work. Subsequently, it is investigated whether sur-
face layers may protect metallic structural against corrosion and which properties they
have to possess. In the last part of this work, membranes, for the separation of products,
and sensors, for monitoring the process in respective reactors are tested.

After the laboratory scale corrosion tests on unprotected samples made of possible
structural metallic alloys, like austenitic steels and nickel-based alloys, severely high
material losses are observed. Therefore, grace periods will be very short in case protec-
tive surface layers fail. The corrosion is mainly caused by the solubility of the alloying
elements in the melt. Especially the high solubility of nickel in liquid tin leads to selec-
tive removal of this element, which causes nickel depletion of the corrosion structures.
The low soluble elements, especially chromium and molybdenum, mainly remain in the
corroded areas as a- or o-phases. On samples of iron and steel layers of intermetallic
compounds form earlier than on nickel-based alloys, due to the comparatively lower
solubility of iron than nickel.

The corrosion tests on samples with the developed coatings made of carbide, nitride, or
oxide layers show that the protection of the layers against the melt is mainly determined
by the layers continuity. Furthermore, not only the stability of the layer material against
liquid tin, but also phase transformations of the layer material on the side facing the al-
loy have to be considered, to ensure the layers density and effective protection.To ana-
lyse membranes and sensors, for later reactors for the thermal decomposition of me-
thane, a testing facility is constructed. To verify the functionality of the testing facility as
well as in respect to the product separation of hydrogen measurements are performed
on iron- and nickel-foils to determine the permeability of hydrogen. Using the construct-
ed testing facility similar hydrogen permeability values were determined as in technical
literature and thus the functionality of the facility verified.

During further experiments carbon permeation through an iron-membrane is observed.
In the chosen experimental setup the permeation depends on carbon activity at the inlet
side and the oxidation tendency of iron and carbon at the outlet side. Furthermore, due
to the testing procedure, significant hydrogen permeation occurs at the same time as the
carbon permeation.



Abstract

In regard to carbon sensors functionality tests show that the sensors do not react exclu-
sively on carbon, but also on hydrogen. For the implementation in a reactor the sensors
have to be calibrated for different methane conversion ratios and temperatures.



1 Einleitung

Die Nutzung von Wasserstoff (H), anstelle auf Kohlenstoff (C) basierender fossiler Ener-
gietrager, bietet eine Moglichkeit den Klimawandel positiv zu beeinflussen, weil damit
die Freisetzung des klimaschadlichen Stoffes Kohlenstoffdioxid (CO2) vermieden werden
kann [1,2]. Weil Wasserstoff, im Gegensatz zu fossilen Brennstoffen, kein primarer
Energietrager ist, muss dieser erst durch die Umwandlung anderer Energietrager er-
zeugt werden.

Allerdings setzen existierende Verfahren zur Wasserstofferzeugung, wie die Kohlever-
gasung (C + 2 H20 2 COz2+ 2 Hz) und die Umwandlung von Methan mit Wasserdampf
(CH4+ 2 H20 2 CO2+ 4 H), ebenfalls CO> frei [1-9]. Eine COz-freie Alternative ist die
thermische Zersetzung von Methan (CHs4 2 C + 2 Hp; thermal decomposition of methane,
TDM) in Wasserstoff und festem Kohlenstoff bei Temperaturen iiber 700 °C [5,6,10].

In bisherigen Verfahren lagert sich der Kohlenstoff auf den katalytisch wirkenden Ober-
flaichen der Reaktorwiande ab, wodurch die Reaktoren bereits nach kurzer Dauer ver-
stopfen. Die Kohlenstoffablagerung wird durch den Einsatz von Katalysatorschiittungen
zusatzlich verstarkt [5].

Um bei der thermischen Methanzersetzung eine Reaktorverstopfung zu verhindern, pos-
tulieren u.a. Steinberg et al. [5] die Verwendung eines fliissigmetallgefiillten Reaktors.
Damit kann zundchst eine Ablagerung von Kohlenstoff auf den Reaktorwanden verhin-
dert werden, indem prozesstechnisch der Kontakt der Gasblasen zu den Reaktorwanden
unterbunden wird. Des Weiteren dient das Fliissigmetall als Warmetrager und unter-
stiitzt zugleich die Kohlenstoffabtrennung, da aufgrund der héheren Dichte des Fliissig-
metalls der Kohlenstoff in fester Form aufschwimmt und somit entfernt werden kann
[5].

Das Fliissigmetall muss fiir den Einsatz daher oberhalb von 700 °C thermisch stabil sein.
Ferner darf es weder Karbide noch Hydride bilden, damit der Reaktor nicht durch
nichtmetallische Feststoffe verstopft wird. Diese Kriterien erfiillt insbesondere das Fliis-
sigmetall Zinn (Sn) [11,12], weshalb es in dieser Arbeit und einer parallel erfolgenden
Reaktorentwicklung [13,14] verwendet wird.

Im Hinblick auf die materialwissenschaftlichen Aspekte fiir einen Reaktor zur thermi-
schen Methanzersetzung miissen die Werkstoffe, welche als Strukturmaterialien einge-
setzt werden, zundchst hochtemperaturfest sein. Allerdings korrodiert Sn die meisten
Metalle, insbesondere Stahle und Nickel (Ni)-Basislegierungen [11]. Auch Niob (Nb) und
Molybdan (Mo), die in anderen Fliissigmetallen wegen ihrer geringen Loslichkeit be-
standig sind [15-17], korrodieren durch die Bildung intermetallischer Phasen [18,19].
Die Einzigen der bislang untersuchten Werkstoffe, die einen angemessenen Korrosions-
widerstand gegentiber fliissigem Sn bei {iber 600 °C zeigen, sind Rhenium (Re), Wolfram
(W) und Mo-50Re [15,17] sowie Chrom (Cr)- oder Tantal (Ta)-Karbide, Alumini-
umoxidkeramik, Graphit und Quarz [11,15,16]. Letztere werden zwar zurzeit fiir Pro-
zesse mit fllissigem Sn eingesetzt, sind aber vergleichsweise schwerer zu handhaben.
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Es ist allerdings denkbar, die Bestiandigkeit der Metalle durch Schutzschichten gegen die
Fliissigmetalle zu erhéhen. Dann kdénnten auch alternativ austenitische Stdhle wie
1.4571 und Ni-Basislegierungen wie 2.4663 bis zu ihrer thermomechanischen maxima-
len Einsatztemperatur von etwa 700 [20] bzw. 1100 °C [21] verwendet werden.
Mogliche Schutzschichten sind Karbide, Nitride oder Oxide, welche mit den nichtmetalli-
schen Elementen Kohlenstoff, Stickstoff (N) bzw. Sauerstoff (O) erzeugt werden.

Die Schutzwirkung aller drei Schichtsysteme ist bereits gegeniiber anderen Fliissigme-
tallen sowie bei geringeren Temperaturen nachgewiesen worden [22-24]. Grund fiir die
Stabilitat der Schichten gegeniiber den Schmelzen ist in den meisten Fillen die geringe
Loslichkeit der Schichtwerkstoffe in den Fliissigmetallen. Im Falle der Oxidschichten
wird trotz ihrer Loslichkeit in fliissigen Bleilegierungen eine gute Schutzwirkung erzielt,
da die Schichten durch einen geregelten Sauerstoffgehalt in der Schmelze stabilisiert
werden [23].

Gegeniiber dem fliissigen Sn wurde die Bestandigkeit von Cr- und Ta-Karbiden [15] nur
fiir die Reinstoffe nachgewiesen. Die Karbide sind aufgrund der geringen Kohlenstofflos-
lichkeit in fliissigem Sn [12] gegeniliber der Schmelze stabil. Des Weiteren werden die
Karbide bei der thermischen Methanzersetzung durch den produzierten Kohlenstoff
zusatzlich stabilisiert.

In Versuchen bei Temperaturen unterhalb 500 °C, wurde eine gewisse Schutzwirkung
von Eisen (Fe)-Nitridschichten auf Stahlen gegeniiber fllissigem Sn fiir mehrere Wochen
beobachtet [24,25]. Die Nitride sind, aufgrund der geringen Stickstoffloslichkeit in fliis-
sigem Sn [12], gegeniiber der Schmelze stabil. Im Gegensatz zu Karbiden werden Nitride
wahrend der Methanzersetzung nicht zusatzlich stabilisiert.

In Versuchen, nahe dem Schmelzpunkt von Sn, konnen nanometerdicke Oxidschichten
Stahle fiir mehrere Stunden schiitzen [26]. Ihre vergleichsweise geringe Stabilitdat kann
durch die Loslichkeit von Sauerstoff in fliissigem Sn bedingt sein [12], wobei der im Me-
thanzersetzungsprozess produzierte Wasserstoff zusatzlich destabilisierend auf die
Schichten wirken wird. Insgesamt wird von den Oxidschichten daher eine geringe Stabi-
litdt oder gar eine Auflésung erwartet. Da Oxidschichten jedoch leicht zu erzeugen sind,
konnen sie als ein Kurzzeitschutz dienen, um damit erste Versuche zur Analyse des Me-
thanzersetzungsprozesses zu ermoglichen. Neben dem Schutz gegen die Korrosion
durch fliissiges Sn verhindern die Oberflachenschichten auch mogliche Reaktionen des
produzierten Wasserstoffs und Kohlenstoffs mit den metallischen Strukturmaterialien.

Neben den Strukturwerkstoffen kénnen zur Optimierung bzw. Uberwachung des Me-
thanzersetzungsprozesses Separationsmembranen und Sensoren eingesetzt werden.
Mithilfe der Membranen kann die Abtrennung der Reaktionsprodukte von dem nicht-
konvertierten Methan unterstiitzt werden. Die Sensoren konnen als Komponente zur
lokalen Messung des Methankonvertierunggrades im Reaktor eingesetzt werden. Auf-
grund der erwarteten Fliissigmetallkorrosion ist es vorgesehen, die Membranen und
Sensoren zundchst in der Gasphase oberhalb der Schmelze einzusetzen.
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Bisher wurden weder die metallischen Strukturwerkstoffe noch die Schutzschichten
oder die Membranen und Sensoren auf ihre Anwendbarkeit unter den besonderen Pro-
zessbedingungen getestet, die fiir einen Sn-gefiillten Reaktor zur thermischen Methan-
zersetzung erwartet werden. In diese Liicke zielt die vorliegende Arbeit.

Um das Verhalten von austenitischen Stahlen und Ni-Basislegierungen gegentiber fliissi-
gem Sn bei Temperaturen dhnlich des Methanzersetzungsprozesses zu analysieren,
werden im ersten Abschnitt dieser Arbeit die Werkstoffe zunachst ohne Schutzschichten
in Laborversuchen bei 500 °C und 700 °C bzw. 700 °C und 1000 °C getestet.

Mittels der Korrosionsprodukte konnen die Korrosionsprozesse von fliissigem Sn an
Legierungen ermittelt werden. Ferner konnen anhand der beobachteten Materialverlus-
te Restzeiten bis zum Ausfall abgeschatzt werden, sollte es bei beschichteten Werkstof-
fen zu einem Versagen der Schutzschichten kommen.

In Bezug auf die Korrosionsschutzschichten werden im zweiten Teil der vorliegenden
Arbeit erste Oberflachenschichten auf Basis von Karbiden, Nitriden und Oxiden entwi-
ckelt.

Anschliefdend wird die Stabilitdt und Schutzwirkung der Schichten gegeniiber fliissigem
Sn bei 700 und 1000 °C analysiert. Dabei wird auch das Verhalten der Schichten bei
Temperaturwechsel und eine mogliche Interdiffusion der Schichtbestandteile mit den
Legierungen untersucht.

Um die Trennwirkung von Separationsmembranen fiir Wasserstoff und Kohlenstoff tes-
ten zu konnen, wird eine Versuchsanlage konstruiert. Mit dieser Anlage werden im drit-
ten Teil dieser Arbeit zundchst Permeationsuntersuchungen an Eisen- und Nickel-Folien
im Bereich von 500 bis 700 °C durchgefiihrt.

Die Eisen-Folien werden auch als Membranen in elektrochemischen Sensoren fiir die
Kohlenstoffmessung eingebaut. Die Kohlenstoffsensoren werden in ersten Versuchen im
Temperaturbereich von 500 bis 700 °C auf ihre Messfahigkeit hin getestet und hinsicht-
lich ihrer Stabilitat gegeniiber wasserstoffhaltigen Gasgemischen untersucht.



2  Grundlagen

2.1 Thermodynamische Grundlagen

Als Basis fiir die spater aufgefiihrten Erlduterungen und verwendeten Formeln wird in
zwei Abschnitten speziell auf die Darstellung von Reaktionen, Gemischen sowie von
Stofftransport eingegangen.

Die thermische Zersetzung von Methan und generell chemische als auch physikalische
Reaktionen lassen sich mithilfe der Thermodynamik beschreiben und teilweise auch
vorhersagen. Damit eine physikalische oder chemische Reaktion bei konstanter Tempe-
ratur T und konstantem Druck p ablduft, muss die Anderung der freien Enthalpie AG ne-
gativ sein [27-29]:

AGlr, < 0. (1)

Ist der Prozess im thermodynamischen Gleichgewicht, so ist die freie Enthalpie minimal
oder [27-29]

AGlrp, =0. (2)

Die Anderung der freien Enthalpie steht in Zusammenhang mit der chemischen Zusam-
mensetzung der betrachteten (homogenen) Phase iiber die partielle molare freie Ent-
halpie oder das chemische Potential u;i des involvierten Stoffes i, das der Komponente i
in der Phase zugeordnet wird [28]. Aus der Differenz der chemischen Potentiale der
Produkte und Edukte, multipliziert mit ihren stéchiometrischen Koeffizienten v; aus der
Reaktionsgleichung, kann die Anderung der freien Enthalpie AG berechnet werden [27-
29]:

AG = Z Vil — z Vildi - (3)
Produkte Edukte

Das chemische Potential eines Stoffes i in der betrachteten Phase kann dabei tiber das
chemische Potential in dem gewahlten Standardzustand pi° und einen Term, welcher
von der Zusammensetzung der Phase abhangt, beschrieben werden [28]. Fiir ideale Gase
in idealen Gasmischungen kann das chemische Potential des Stoffes i fiir den Standard-
zustand des reinen Gases bei dem Referenzdruck p® und der betrachteten Temperatur
als

p.
Wi = pf + RTIn p—; 4)

dargestellt werden. Dabei bezeichnet T die Temperatur in K, R die allgemeine Gaskon-
stante und pi den Partialdruck des Stoffes i [27-29].

Flir ideale Mischungen kondensierter Phasen (fest, fliissig) kann die Abhdngigkeit von
der Zusammensetzung mittels des Stoffmengenanteils y; formuliert werden, sodass sich
fiir das chemische Potential des Stoffes i

8



2.1 Thermodynamische Grundlagen

f; = uf + RTln y; (5)

ergibt [27-29].
Wird Gleichung 5 in 3 eingesetzt, so folgt

[vil

HProdukteXi
AG = Z v — Z viu? | + RT In : 6
( ol s l_[Edukte)(ilvi| ( )

Produkte Edukte

Der vordere Term ist die Anderung der freien Enthalpie im Standardzustand oder AGP.

Der Term im Logarithmus wird als die Gleichgewichtskonstante K, auch Massenwir-

kungskonstante, bezeichnet:

_ HProdukte Xi'vil
l_[Edukte)(ilvi|

Ky

(7)
Auf Basis von thermodynamischen Daten lassen sich somit die Zusammensetzungen von
Phasen im thermodynamischen Gleichgewicht abschatzen. Gleichung 6 lasst sich dem-
nach auch verkirzt als

AG = AG® + RT InK (8)

darstellen.

Fiir nicht-ideale kondensierte Mischungen kann das Verhalten eines Stoffes i mittels der
Aktivitat a; beschrieben werden, welche aus dem Aktivitiatskoeffizienten yi und dem
Stoffmengenanteil yi gebildet wird:

ai; = Yixi- (9)

Dabei ist y; von der Temperatur und den Gehalten aller Komponenten der Mischung ab-
hangig. In zwei Fallen kann yi jedoch als unabhangig von dem Gehalt des Stoffes angese-
hen werden: Erstens, flir den Fall der idealen Losung (Raoultsches Gesetz, y; — 1 und
yi=1) und zweitens fiir den Fall der ideal verdiinnten Losung (Henrysches Gesetz,
X; — 0) [28]. Diese beiden Gesetze konnen eine Losung anndhernd beschreiben. So gilt
das Raoultsche Gesetz meist fiir das Losungsmittel, wahrend das Henrysche Gesetz den
gelosten Stoff reprasentiert. Im Falle des letzteren Gesetzes kann der Zusammenhang
zwischen der Aktivitdt a; und dem Gehalt iiber die Henry-Konstante h; formuliert wer-
den:

a; = hix; . (10)

Dabei ist hi unabhingig von dem Stoffmengenanteil y;, aber abhiangig von Temperatur
und der Zusammensetzung des Losungsmittels [28]. Fiir den reinen festen Stoff sowie
die gesattigte Losung mit dem Gehalt y; s (Loslichkeit) gilt ai = 1. Wenn ferner das Hen-
rysche Gesetz bis zur Loslichkeitsgrenze giiltig ist, entspricht Gleichung 10



2 Grundlagen

hyo=— (11)

Gleichung 10 kann somit auch zu der Aktivitait umgestellt werden:

Xis Wis '

aj
Damit entspricht die Aktivitdt nur noch dem Verhaltnis zwischen dem aktuellen Gehalt
sowie dem Gehalt bei der Sattigung, bei einer bestimmten Temperatur und ist folglich
unabhangig von der Konzentrationsskala (z.B. w in Massenanteil, Massen-%).
Als Anwendungsbeispiel fiir diese Gleichungen wird die Bildung eines festen Oxides be-
trachtet und der fiir die Stabilitdt notwendige Sauerstoffpartialdruck p0O: bestimmt. Die
Bildung eines Oxides mit der allgemeinen Zusammensetzung My0, aus einem Metall M
(fest-s, fliissig-1) und 1 mol gasférmigen Sauerstoff kann iiber die stochiometrische Re-
aktion

2 2
“M(s,D +0, 2 =M0,(5) (13)

beschrieben werden [28]. Die Gleichgewichtskonstante der Reaktion ist
2/z
amyo0,

(14)
a2l*(p0,/p®)

Km/my0, =

mit am als die Aktivitat des oxidierten Metalls sowie mit awm, o, der Aktivitat des Oxides.
Fiir die Bildung eines reinen Oxides (aMyoZ = 1) aus dem reinen Metall (am = 1) ist die

Gleichgewichtskonstante:

1

KM/MyOZ = W . (15)

Fiir das thermodynamische Gleichgewicht kann die Gleichgewichtskonstante durch Glei-
chung 8 ersetzt werden und zu p0O2 umgestellt werden:

AG°
0, = pexp —. 16
pU, p exp RT ( )

Mit thermodynamischen Daten und dem Referenzdruck p® kann so der theoretische

Grenzwert des Sauerstoffpartialdrucks fiir die Bildung bzw. die Zersetzung eines festen
Oxides My0; abgeschatzt werden.

10



2.2 Stofftransport

2.2 Stofftransport

Der Transport von Stoffteilchen, zu bzw. von einem Ort, kann durch Diffusion oder Kon-
vektion erfolgen.

Diffusion basiert auf der allgemeinen ungerichteten Bewegung von Stoffteilchen [30].
Existiert ein Konzentrations- bzw. Aktivitatsgradient fiir einen Stoff i, ist der Teilchen-
strom von i durch eine Flache A in einer Richtung grofer in die Entgegengesetzte, d.h. es
existiert ein Nettoteilchenfluss [30,31]. Im Falle eines Konzentrationsgradienten bei
konstantem Druck und konstanter Temperatur, gilt fiir die Stoffstromdichte Ji oftmals
das erste Ficksche Gesetz [30-32]

ACi

—D. 17
'Ax (17)

Ji=
mit dem Diffusionskoeffizienten D; in m?/s sowie dem linearen Konzentrationsgradien-
ten Aci/Ax in mol/m*.

Diffusion ist ein thermisch aktivierter Prozess, bei dem die Temperaturabhdngigkeit des
Diffusionskoeffizienten D; mithilfe einer Arrhenius-Gleichung dargestellt werden kann

Di = Di'oe(ﬁ) (18)

mit dem Diffusionskoeffizient Djo im Standardzustand, der Aktivierungsenergie Q, der
allgemeinen Gaskonstante R und der Temperatur T [30,32,33]. Der Diffusionskoeffizient
ist ebenfalls abhangig von dem Aggregatzustand der Mischung sowie von den Kompo-
nenten und ihren Konzentrationen in der Mischung [33].

Die zeitliche Anderung der lokalen Konzentration wird durch das zweite Ficksche Gesetz
beschrieben [30,32]

dCl' d2 Ci

—_t_p_1 19
dt ' dx? (19)

mit der Zeit ¢t.

Im atomistischen Bild besteht die Bewegung der betrachteten Teilchen in kristallinen
Feststoffen aus Spriingen von einem Gitter- bzw. Zwischengitterplatz zu einem anderen
Platz des Gitters [30].

Als mogliche Mechanismen werden der Leerstellen-, der Zwischengitter- sowie der In-
terstitialcy-Mechanismus genannt. Bei dem Leerstellenmechanismus bewegen sich die
Atome durch den Kristall, indem sie auf einen benachbarten unbesetzten Gitterplatz
springen und von dort aus auf die nachste Leerstelle [30,32,34].

Im Falle des Zwischengitterplatzmechanismus springen die im Zwischengitter befindli-
chen Teilchen direkt von einem Zwischengitterplatz zum Nachsten. Dieser Mechanismus
tritt insbesondere bei Teilchen auf, die kleiner als die Wirtsgitterteilchen sind
[30,32,34].

Bei dem Interstitialcy-Mechanismus verdrangt ein Zwischengitterteilchen ein Gitterteil-
chen und nimmt dessen Platz ein. Das neue Zwischengitterteilchen verfahrt in der glei-

11



2 Grundlagen

chen Weise weiter. Dieser Mechanismus tritt auf, wenn Gitter- und Zwischengitterteil-
chen etwa gleich grof3 sind [30].

Defekte in der Gitterstruktur wie Versetzungen, Korngrenzen und freie Oberfldachen er-
moglichen, aufgrund der h6heren Anzahl an Leerstellen, eine schnellere Diffusion als im
ungestorten Gitter [32].

In Fliissigkeiten erfolgt die Diffusion vergleichsweise schneller als in festen Stoffen, da
keine periodische Fernordnung existiert. Dies bietet mehr Bewegungsmaoglichkeiten und
somit eine schnellere Diffusion der Stoffteilchen [32].

Die Grofienordnung von D; in Fliissigkeiten kann tiber die modifizierte Stokes-Einstein-
Gleichung approximiert werden, wenn die Komponenten, wie Molekiile oder Atome, des
geldsten Stoffes und des Losungsmittels in etwa den gleichen Durchmesser haben:

kT
 4mr

i (20)
Dabei bezeichnet k die Boltzmann-Konstante, T die Temperatur, n die dynamischen Vis-
kositat des Losungsmittels und r den Radius der diffundierenden Komponente [35,36].
Im Falle von Konvektion werden die in Fliissigkeiten oder Gasen geldsten Stoffe durch
die Stromung des Wirtsmediums transportiert. Die Stromung des Mediums, welche auch
als Konvektionsstrom bezeichnet wird, kann durch externe Mittel, wie beispielsweise
Pumpen, erzwungen sein oder aufgrund von instabiler Massendichteverteilung im Me-
dium entstehen (freie Konvektion). Dichteunterschiede kénnen durch Temperaturgra-
dienten erzeugt werden und fiihren zum Aufsteigen des Mediums aus tiefer liegenden
Schichten, wenn dort die Dichte geringer ist [31].

Die Stoffstromdichte eines Stoffes i kann aus dessen Stoffmengenkonzentration c; sowie
der Stromungsgeschwindigkeit des Mediums v (m/s) berechnet werden [31]:

Ji=¢qv (21)

Sollten in dem Medium zusatzlich Konzentrationsgradienten existieren, tiberlagern sich
Diffusion und Konvektion [31].

12



3 Stand der Technik

3.1 Korrosion durch fliissiges Zinn

Fliissige Metalle wie Natrium (Na) oder Bleilegierungen korrodieren metallische Werk-
stoffe durch das Losen der Legierungselemente [37-42]. Mit hoheren Temperaturen
steigt sowohl die Loslichkeit [41,42] als auch die Diffusion der Legierungselemente im
Fliissigmetall und fiihrt zu starkerem Werkstoffverbrauch.

Losen von Legierungselementen

Bei hohen Unterschieden in der Loslichkeit kann selektives Losen auftreten. Dabei wer-
den Elemente mit einer hohen Loslichkeit selektiv aus den Werkstoffen entfernt und in
das Volumen der Schmelze transportiert. Dadurch entsteht in der oberflaichennahen Zo-
ne des Werkstoffes ein Bereich, der an diesen Elementen verarmt ist. In diese Verar-
mungszone dringt die Schmelze tblicherweise ein [38,39]. Beispiele sind das selektive
Losen von Ni aus austenitischen Stahlen in fliissigem Na bzw. Bleilegierungen [37-40]
oder auch die Entzinkung von Messing durch wassrige Losungen [43-45].

Fiir das selektive Losen werden zwei mogliche Mechanismen angenommen. Im ersten
Mechanismus werden die Legierungselemente zundchst nicht-selektiv gelost. Anschlie-
3end wird das gut l6sliche Element in der fliissigen Phase abtransportiert, wahrend sich
die schlecht loslichen Elemente etwa wieder beim Losungsort ausscheiden [39,44,45].
Im Falle des zweiten Mechanismus wird das gut losliche Element selektiv aus dem
Werkstoff gelost, wobei es mittels Feststoffdiffusion an die Werkstoffoberflache nachge-
liefert wird [37,39,44,45]. Dieser Mechanismus impliziert einen Konzentrationsgradien-
ten unterhalb der tiefsten Eindringtiefe der Fliissigkeit [39]. Unabhdngig vom Mecha-
nismus nimmt die Geschwindigkeit des Werkstoffverbrauchs tiblicherweise mit langerer
Korrosionsdauer ab [40,46,47].

Flir Sn wird erwartet, dass die Korrosion durch das Losen der Legierungselemente star-
ker als flir Na oder Bleilegierungen ist, da die Loslichkeit typischer Legierungselemente
von Stdhlen oder Ni-Basislegierung in Sn hoher ist (Tabelle 1) [41,42,48-53]. Zudem ist,
ahnlich wie bei Na oder Bleilegierungen, die Loslichkeit von Ni in Sn héher als die von Fe
und Cr.

Tabelle 1: Loslichkeit (in Massen-%) typischer Legierungselemente in Sn bei verschiedenen Temperatu-
ren, entnommen aus bindren Phasendiagrammen [48-53].

Temperatur  »1 ¢y v Fe Ni Ti
in°C
500 7 1 05 <05 1 1
700 * 2 1 1 5 4
1000 * 15 3 3 19 12

* Vollstandig mischbar oberhalb der Schmelztemperatur von Al
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3 Stand der Technik

Bildung und Wachstum von Stanniden

Zusatzlich zur Korrosion durch das Losen der Legierungselemente kdnnen letztere in-
termetallische Phasen mit Sn (Stannide, MxSny) bilden. Hierdurch wird selbst bei einer
im gesamten Volumen gesattigten Schmelze Werkstoff verbraucht.

Das bindre Fe-Sn-Phasendiagramm [50] (Abbildung 1 a) zeigt vier verschiedene
Fe-Stannide: Erstens auf der Sn-reichen Seite die Stannide FeSn und FeSn, die von
Raumtemperatur bis zu 513 °C bzw. 770 °C stabil sind; Zweitens die Fe-reicheren Stan-
nide Fe3Snz und FesSns, die sich im Temperaturbereich von 607 bis 806 °C bzw. von 765
bis 910 °C bilden kénnen. In dem Ni-Sn-System [51] (Abbildung 1 b) ist das Sn-reiche
Stannid NizSns stabil von Raumtemperatur bis 798 °C. Auf der Ni-reichen Seite konnen
sich die Stannide Ni3Snz und Ni3Sn, im Temperaturbereich von Raumtemperatur bis zu
1280 °C bzw. 1189 °C formen. Die letzten beiden Stannide haben sowohl eine Nieder- als
auch eine Hochtemperaturmodifikation [54].

0 20 30 40 50 60 70 80 85 90 95 wt%
2000 T T T T T T T T T T
. Fe-Sn
181K
1800 1667K /—\
two liquids \
N /
1600 \
2400 \ 103K \
S—
(y-Fe) \
F
N 1200 ::SKE) 183K \
FesSn;~] 079K \
036K |
1000 / T 043K ‘\
Fey5n;
/ 880K ik \
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FeSn-] FeSn,
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b Sn
Abbildung 1: Bindre Phasendiagramme der Systeme (a) Fe-Sn [50] und (b) Ni-Sn [51].
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3.1 Korrosion durch fliissiges Zinn

Nach Korrosionsversuchen an Fe- [46,55-57] oder Ni-basierten [47,58] Werkstoffen in
flissigem Sn wird jedoch hauptsdchlich das entsprechend Sn-reichste Fe- bzw.
Ni-Stannid, das bei der jeweiligen Temperatur stabil ist, beobachtet. Ahnliche Beobach-
tungen werden bei Korrosionsversuchen von Fe und Stdhlen mit fliissigem Al gemacht
[59]. Im Falle von Fe-Al ist auf den Werkstoffoberflachen hauptsachlich das Al-reichste
Aluminid FeAlz vorhanden, das aus der lokal gesittigten Al-Schmelze ausgeschieden
wurde. Somit kénnen sich auch die Sn-reichen Stannide aus der lokal gesittigten
Schmelze ausgeschieden haben.

Bei Versuchstemperaturen < 500 °C wird beobachtet, dass nach der Bildung einer ersten
Stannidschicht direkt auf dem Werkstoff eine zweite Schicht auf der Ersten in die
Schmelze wachst [57]. Die erste Schicht scheidet sich aus der gesittigten Schmelze, die
im Kontakt mit der Werkstoffoberflache steht, aus, wohingegen die Zweite durch die
Diffusion von Fe Richtung Schmelze entlang der bereits existierenden FeSnz-Korner
wachst [57]. Die Bildung der zweiten Schicht erfolgt bereits bei Versuchsdauern < 2 min
[57].

Ferner folgt aus den Beobachtungen in der technischen Literatur, dass unterschiedliche
Schichtstrukturen moglich sind. Auf 99,7 % reinem Fe wuchs bei 500 °C kolumnares
FeSn; [56] und auf 99,99 % reinem Ni wurde NizSn4 mit facettierten Oberflichen nach
Lotexperimenten bei 250 °C beobachtet [58]. Im Falle einer bindren Fe-Ni-Legierung,
die bei 270 °C in fliissigem Sn getestet wurde, wiesen die Proben mit einem Ni-Gehalt
von 40,8 Atom-% blockférmige FeSnz-Schichten auf, wohingegen sich bei einem
Ni-Gehalt von 95 Atom-% massiv erscheinende NizSns-Schichten an den Probenoberfla-
chen bildeten [60].

Demnach wird die Kristallstruktur der Stannide offenbar durch den Ni-Gehalt der Pro-
ben beeinflusst. Ferner wurde gezeigt, dass die Struktur von FeSnz-Schichten auf 99,9 %
reinem Fe ebenfalls durch die Temperatur und Schmelzzusammensetzung beeinflusst
wird [55]. Mit langerer Kontaktdauer konnen Segmente der gebildeten Stannidschichten
abplatzen, was insbesondere bei FeSn [55] und NizSns4 [58,60] beobachtet wurde. Man-
che Legierungselemente in Stihlen oder Ni-Basislegierungen wie Cr [49] und Al [48]
bilden keine stabilen bindren Stannide.

In Diffusionsversuchen mit Fe-Sn- und Ni-Sn-Paarungen werden Stannide mit geringe-
rem Sn-Gehalt zwischen einer vorher gewachsenen Schicht aus dem Sn-reichsten Stan-
nid und dem Fe bzw. Ni beobachtet, d.h. FeSn zwischen FeSn; und Fe bzw. Ni3Sn» oder
Ni3Sn zwischen Ni3Sns und Ni [61]. Ein dhnlicher Effekt wird bei Aluminiden auf Fe oder
Stahlen beobachtet, bei denen sich FeAls zwischen dem FeAls und den Werkstoffen bil-
det [59]. Im Falle des Systems Fe-Al diffundiert hauptsachlich Al durch die vorher gebil-
deten Aluminidschichten und verursacht weiteres Wachstum der intermetallischen Pha-
se an der Grenzflaiche Werkstoff/Schicht. Mit zunehmender Schichtdicke nimmt die Zu-
fuhr von Al zu der Grenzfliche ab, sodass die notige Konzentration fiir das Al-reiche
Aluminid nicht langer erfiillt wird. Als Folge bildet sich das Aluminid mit dem nachst
geringeren Al-Gehalt [59].

15
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Bei den bindren Stanniden wurde aufgrund von Versuchsergebnissen gefolgert, dass Sn
schneller als die anderen Elemente in FeSn, FeSn, und Ni3Sns diffundiert, wiahrenddes-
sen Ni schneller als Sn in Ni3Sn und Ni3Sn; diffundiert [61]. Dies impliziert, dass die
Stannide entsprechend hauptsachlich an der Grenzflaiche Werkstoff/Stannid bzw. an der
Grenzflache Stannid/Schmelze wachsen. In beiden Fallen fiihrt das Stannidwachstum
zum Werkstoffverbrauch. Sollten diese Schichten teilweise oder vollstindig abplatzen,
werden mogliche reduzierende Einfliisse der wachsenden Stannide auf den Werkstoff-
verbrauch beeintrachtigt.

Es wurde bislang jedoch noch nicht untersucht, wie sich Fe- und Ni-basierte Werkstoffe
mit mehreren Legierungselementen bei Temperaturen, wie sie fiir die thermische Me-
thanzersetzung erwartet werden, in fliissigem Sn verhalten. Dies erfolgt im Rahmen die-
ser Arbeit mit Fokus auf die Korrosionsprozesse und Materialverluste.

3.2 Materialschidigung durch Wasserstoff und Kohlenstoff

Zusatzlich zu der Korrosion durch fliissiges Sn kann eine Schadigung der Werkstoffe
durch Wasserstoff und Kohlenstoff, die im TDM-Prozess produziert wurden, erfolgen.
Atomarer Wasserstoff kann sich aufgrund seiner Grofie leicht im Metallgitter 16sen und
diffundieren. Als Folge entstehen Versprodung, innerer Druck sowie Rissbildung
[32,34]. Die Wasserstoffversprodung entsteht, wenn sich der geloste Wasserstoff an
Rissspitzen, Korngrenzen, Versetzungen anreichert oder die Bindungskrifte des Metalls
herabsetzt, was sproden Bruch begiinstigt [32,34]. Der wasserstoffinduzierte Druck
entwickelt sich, wenn der Wasserstoff beispielsweise an Defekten (z.B. Versetzungen,
Ausscheidungen) zu einem  Wasserstoffmolekiill rekombiniert oder mit
nicht-/metallischen Legierungselementen Hydride bildet [32,34]. Dies kann zu Mikro-
rissen im Metall fiihren [32,34].

Im Falle des Kohlenstoffs ist die Art der Werkstoffschdadigung abhangig von dem Unter-
schied in der Kohlenstoffaktivitit zwischen Umgebung (acumgebung) und Legierung
(acLegierung)- AcLegierung Wird durch kohlenstoffaffine Elemente (Cr, Mo, W,...) verringert
und durch Legierungselemente wie Ni, Kobalt (Co) sowie Kupfer (Cu) erhoht [62,63].
Somit kann mehr bzw. weniger Kohlenstoff in der Legierung gelost werden, bevor die
Sattigungskonzentration erreicht ist.

Wenn dc,umgebung < ac Legierung UNd Wasserstoff oder Sauerstoff in der Umgebung vorhan-
den sind, wird der Kohlenstoff aus den Legierungen entfernt [32,34]. Ist
ac,Umgebung > A Legierung, Wie bei Aufkohlungsverfahren, wird Kohlenstoff in den Legierun-
gen gelost. Dariiber hinaus konnen Legierungselemente Karbide bilden, wenn acegierung
gleich oder hoher als die notige Kohlenstoffaktivitat ist [62-66].

Flir den Fall acumgebung>> ac Legierung, insbesondere dc,umgebung >> 1, kann im Temperatur-
bereich von etwa 400 - 900 °C Metal Dusting auftreten. Die Art der Werkstoffschadigung
durch Metal Dusting ist dabei abhingig vom Legierungssystem. Bei niedriglegierten
Stahlen bildet sich durch die hohe Kohlenstoffaktivitit der Umgebung zunachst Zementit
(Fe3C), auf dem sich im Laufe der Zeit Graphit abscheidet [64,65,67,68]. Aufgrund der
geringeren Kohlenstoffaktivitat von Graphit im Vergleich zum Zementit (ac=1,3) zersetzt
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3.3 Prozesse zur Schutzschichterzeugung

sich letzterer in 3Fe+C [69]. Das Gemisch aus Kohlenstoff, einzelnen Fe3C- sowie Fe-
Partikeln wird als ,Coke” und der entsprechende Prozess als ,Coking” bezeichnet. Die
Partikel konnen im weiteren Verlauf als Keimstellen fiir Kohlenstoffablagerungen die-
nen. Weiteres Zementitwachstum an der Grenzfliche Zementit/Werkstoff verursacht
zudem Spannungen und Defekte [64,65,67,68]. An den Defekten ist es wiederum mog-
lich, dass die Umwandlung von Zementit zu Kohlenstoff und Fe erfolgt.

Im Falle von niedriglegierten Ni-Basiswerkstoffen 16st sich der Kohlenstoff in der Matrix
bis zur Sattigung und scheidet sich schliefdlich als Graphit im Metall aus [64,67,68]. Die
Ausscheidung erfolgt vorzugsweise an Keimstellen, wie Matrixdefekten und insbesonde-
re an Korngrenzen, bei einer bevorzugten Orientierung der Graphitbasalebenen (0001)
entlang der (111) Ebenen des Ni. Die Graphitausscheidung zerstort das Nickelgitter als
auch die Kornstruktur, wobei einzelne Nickelpartikel aus dem Werkstoff herausge-
driickt werden. Diese freien Partikel konnen als Keimstelle fiir weitere Kohlenstoffabla-
gerungen dienen [64,67,68].

In Hinblick auf hochlegierte Werkstoffe konnen kohlenstoffaffine Elemente wie Cr, Ti,
Mo und W zunédchst Karbide bilden, die anschliefend jedoch durch den Sauerstoff in der
Metal-Dusting-Atmosphare selektiv oxidiert werden. Diese Oxide bilden keine dichte,
schiitzende Schicht, sondern sind eher pords und verringern nicht die weitere Eindiffu-
sion des Kohlenstoffs. Die Umwandlung von Karbiden zu Oxiden verursacht eine Volu-
menzunahme, die den umgebenden Werkstoff schadigt [67,70,71]. Durch die Umwand-
lung wird der Kohlenstoff wieder freigesetzt und l6st sich im Werkstoff [67,70,71].

3.3 Prozesse zur Schutzschichterzeugung

Die fiir diese Arbeit untersuchten Schutzschichten bestehen aus einer Metallkomponen-
te sowie den Nichtmetallen Sauerstoff, Stickstoff oder Kohlenstoff. Die Schutzwirkung
dieser Schichtmaterialien wurde bereits in anderen Fliissigmetallsystemen erfolgreich
nachgewiesen.

Die Schutzschichten kénnen iiber zwei verschiedene Wege auf den Werkstoffen erzeugt
werden: Zum einen kénnen die Schichtmaterialien sofort mit beiden Komponenten mit-
hilfe von Abscheidungsprozessen auf den Werkstoffen aufgetragen werden; Zum ande-
ren konnen auch nur die nichtmetallischen Komponenten extern an die Werkstoffe zu-
gefiihrt werden. Beim letzteren Prozess reagieren die Nichtmetalle mit den Legierungs-
elementen der Werkstoffe, wodurch Schichten wachsen. Das Schichtwachstum kann mit-
tels thermochemischer Prozesse gezielt beeinflusst werden.

Die fiir die thermochemischen Prozesse verwendeten Verfahren sind in den folgenden
drei Unterkapiteln beschrieben, gefolgt von einem Abschnitt fiir einen Abscheidungs-
prozess.

3.3.1 Thermochemisches Oxidwachstum

Das Pilling-Bedworth-Verhaltnis (PBV) zeigt die mogliche Schutzwirkung und Dichtig-
keit von gewachsenen Oxidschichten auf. Das PBV ist das Verhéltnis des molaren Volu-
mens des gewachsenen Oxides zu dem verbrauchten Metall bzw. zur Legierung, aus dem
das Oxid entsteht [64,72-74]:

17



3 Stand der Technik

]7 MOxid
Oxid i
PBV = = = Lo (22)
Metall nM—etaH
PMetall

Das molare Volumen des Oxides (Vyiq) ergibt sich aus dem Verhéltnis der molaren Mas-
se des Oxides sowie dessen Massendichte (1‘710xid/P0xid) wahrend sich das molare Vo-
lumen des bei der Oxidbildung verbrauchten Metalls (Vyeta) aus der Anzahl (n) der Me-
tallatome pro Oxideinheit, dem Molgewicht des Metalls (1\71Meta11) und der Massendichte
(PMetan) ergibt. Somit ist das PBV ein Maf3 der Volumenanderung vom Metall zum Oxid.
Flir PBV <1 (MgO 0,81; Naz0 0,97 [64]) ist das Volumen des Oxides geringer als das des
verbrauchten Metalls. Auf ebenen Oberflichen entstehen dadurch Zugspannungen in
den Schichten und nicht durchgiangige Oxidschichten [64,73]. Werte > 1 entsprechen
einer Volumenzunahme, die zu dichten Schichten und Druckspannungen fiihren kann
[64,73]. Bei PBV = 3 ist die Volumenzunahme jedoch so grof}, dass deutliche Wachs-
tumsspannungen entstehen, die Risse parallel zur Metalloberfliche, Aufwolben oder
Abplatzen der Schichten verursachen kénnen [64,73,74]. Das Prinzip des PBV ist ebenso
auf Karbid- und Nitridschichten iibertragbar.

Die Oxidschichten miissen in einen TDM-Reaktor ex-situ erzeugt werden, da wahrend
des TDM-Prozesses kein Sauerstoff vorhanden ist. Verglichen mit den Karbid- und Nit-
ridschichten ist die Erzeugung von Oxidschichten einfacher, da zum einen Oxide che-
misch stabiler als Karbide oder Nitride sind, und zum anderen Sauerstoff oftmals in der
Atmosphare ausreichend vorhanden ist. So bilden nichtrostende Stidhle bereits bei Um-
gebungsbedingungen schiitzende Cr-Oxidschichten [34], die meist vom Typ Cr203 sind
und fiir Cr203/Cr ein PBV von etwa 2,07 [64] haben. Bei hoheren Temperaturen
(~800 °C) steigen die Diffusionsgeschwindigkeit der Legierungselemente zur Oberflache
und die Oxidationskinetik [34,75]. Dadurch konnen mikrometerdicke Oxidschichten auf
den Werkstoffen entstehen. Nichtrostende Stiahle kdnnen auch in erwdrmter konzen-
trierter Salpetersaure (HNO3) passiviert werden, wodurch fest haftende, gleichmafige,
nanometerdiinne und dichte Oxidschichten wachsen [26,76].

Die Stabilitit der mit Salpetersdure erzeugten Oxidschichten gegeniiber fliissigem Sn
wurde von Zhao et al. [26] fiir einen rostfreien AISI 304 Stahl (1.4301) untersucht. Bei
der Testtemperatur 250 °C hatten die erzeugten Schichten eine Bestdndigkeit von min-
destens 8 h [26]. Im Rahmen dieser Arbeit wird gepriift, ob die Oxidschichten auch bei
den deutlich hoheren Temperaturen der thermischen Methanzersetzung bestandig sind
und welche Eigenschaften ihre Bestandigkeit erhohen.

3.3.2 Thermochemisches Nitridwachstum

Auch die Nitridschichten miissen ex-situ erzeugt werden, da in dem TDM-Prozess kein
Stickstoff vorhanden ist. Die berechneten PBV moglicher Nitride wie CrN/Cr [77] oder
Cr2N/Cr [78] betragen 1,486 bzw. 1,207. Daher wird angenommen, dass die Nitride als
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durchgangige, dichte Schichten wachsen und in den Schichten nur geringe Druckspan-
nungen herrschen.

Zur thermochemischen Erzeugung von Nitridschichten muss die Prozessatmosphare so
frei wie moglich von Sauerstoff sein, da ansonsten die Legierungselemente Oxid- anstel-
le von Nitridschichten bilden werden [34,79,80]. Die Oxidationsgefahr kann zudem
durch das Beimischen von Wasserstoff zum Prozessgas verringert werden [34]. In der
Industrie wird die Gasnitrierung angewandt, um bei niedriglegierten Nitrierwerkstoffen
(z.B. 1.8507) die Verschleifdbestandigkeit und Schwingfestigkeit zu erhohen [34].

Dazu werden die Stahle bei einer Temperatur T < 590 °C einer ammoniakhaltigen Atmo-
sphare ausgesetzt. Ammoniak (NH3z) wird aufgrund seiner guten Dissoziationseigen-
schaft eingesetzt, wahrend reiner Stickstoff bei den Temperaturen aufgrund seiner Drei-
fachbindung iiberwiegend stabil bleibt [34]. Fiir die Dissoziation von Stickstoff werden
Prozesstemperaturen um 800 °C oder eine Plasmaaktivierung benétigt. Hohere Prozess-
temperaturen begiinstigen die Dissoziation von Stickstoff, erhéhen aber auch die Gefahr
innerer Nitridbildung im Substrat [79-81]. Mit langerer Versuchsdauer wachsen existie-
rende Nitride, was zu durchgdngigen und dickeren Schichten fiihren kann.

Die Schutzwirkung von Nitridschichten gegen die Korrosion durch fliissiges Sn bei Ver-
suchstemperaturen von 500 °C wurde von Morris et al. [24,25] fiir Melonite-QPQ nit-
rierbehandelte Stahle untersucht. Die Nitrierbehandlung Melonite-QPQ ist eine Abfolge
von Salzbadnitrieren, Politur der Oberflaichen und abschliefender Oxidation fiir die
Verbesserung der Verschleif3- und Korrosionswiderstdnde von Stiahlen [24,25]. In Kor-
rosionstests mit fliissigem Sn schiitzten die Schichten die Stahle bei Versuchstemperatu-
ren von 250 °C fiir mehr als 8 Wochen und bei 450 °C fiir mehr als 4 Wochen [24,25]. Die
untersuchten Fe-Nitridschichten degradierten jedoch auf der Legierungsseite, da der
Stickstoff aus der Schicht in die Legierung diffundierte. Dadurch entstanden Defekte in
der Nitridschicht, durch die das Sn eindringen und die Schichten unterwandern konnte
[24,25].

Es wiare daher denkbar, dass Schichten aus Nitriden, die thermodynamisch stabiler als
Eisennitride sind (z.B. Cr-Nitride), die Legierungen bei hoheren Temperaturen und fiir
langere Zeiten gegen Sn Korrosion schiitzen. Solche Schichten werden daher in der vor-
liegenden Arbeit untersucht.

3.3.3 Thermochemisches Karbidwachstum

Im Falle der Karbide ist es denkbar, dass wahrend des TDM-Prozesses der produzierte
Kohlenstoff mit den kohlenstoffaffinen Legierungselementen der Werkstoffe reagiert
und somit in-situ Karbidschichten wachsen. Sollte das in-situ Wachstum nicht méglich
sein, konnen die Schichten auf den Werkstoffen vor ihrem Einsatz mittels Aufkohlungs-
prozessen thermochemisch erzeugt werden. Die berechneten PBV [64] moglicher Karbi-
de wie Cr7C3/Cr oder Crz3Ce/Cr betragen 1,142 bzw. 1,094. Es wird daher angenommen,
dass Karbide als durchgangige Schichten wachsen kénnen und nur geringe Druckspan-
nungen in den Schichten vorliegen.
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Ein Aufkohlungsprozess, mit sehr guten Aufkohlungseigenschaften, geringer Oxidati-
onsgefahr und ohne Verwendung von Plasma, ist das Niederdruckaufkohlen
[34,66,82,83]. Dieser Prozess wird in der Industrie zur Einsatzhirtung niedriglegierter
Stahle (z.B. 1.7131) verwendet [34].

Zu Beginn des Niederdruckaufkohlens werden die Werkstoffe zur Minderung der Oxida-
tionsgefahr bei geringem Druck (< 102 mbar) auf Prozesstemperatur erhitzt. Bei Pro-
zesstemperaturen zwischen 650 und 1050 °C werden Kohlenwasserstoffe wie Ethylen
(C2Ha4), Propan (C3Hs) oder Acetylen (CzH2) liber das Material geleitet, wahrend der Pro-
zessdruck im Bereich von 5 bis 10 mbar gehalten wird.

Die hohen Temperaturen ermdglichen es den Kohlenwasserstoffen an den Werkstoff-
oberflachen zu pyrolisieren, wiahrend der eingestellte Druck eine homogene Pyrolyse
der Kohlenwasserstoffe und das Abdampfen von Legierungselementen wie Cr sowie
Mangan (Mn) verhindert [34,66,83].

Eine homogene Pyrolyse ist unerwiinscht, weil sich dabei die Kohlenwasserstoffe in der
Gasphase und nicht an den Werkstoffoberflachen zersetzen. Zusatzlich wird bei der ho-
mogenen Pyrolyse Ruf$ produziert, welcher nicht nur die Kohlenstoffaktivitat auf 1
senkt, sondern auch eine Verstopfung des Reaktors verursachen kann.

Bevorzugt wird Acetylen als Aufkohlungsgas verwendet, da es aufgrund seiner Instabili-
tat schon bei geringeren Temperaturen als die anderen Kohlenwasserstoffe pyrolisiert.
Vergleichsweise stabilere und ldngere Kohlenwasserstoffe wie Propan wandeln sich
hingegen zundchst in andere Kohlenwasserstoffe um, sodass nicht die gesamte Menge
als Kohlenstoffquelle dient [34,83-85]. Jedoch sind aufgrund der Instabilitdt des Acety-
lens sicherheitstechnische Mafdnahmen erforderlich [83].

Im Unterschied zu anderen Aufkohlungsverfahren, wie z.B. Aufkohlung in Kohlenstoff-
pulver (Packaufkohlung), kénnen mit Kohlenwasserstoffen hohe Kohlenstoffaktivititen
in der Gasphase erreicht werden, was die Aufkohlung von Werkstoffen beschleunigt und
die Prozessdauer verkiirzt.

Zudem kann bei der Gasaufkohlung die Kohlenstoffaktivitat iiber den Volumenstrom der
Kohlenwasserstoffe und dem Beimischen weiterer Gasen (Hz, Inertgase) reguliert wer-
den [34,66].

Des Weiteren ist es moglich die Dicke der aufgekohlten Randschicht gezielt einzustellen,
indem die Werkstiicke wahrend des Prozesses ohne Zufuhr von Kohlenwasserstoffen
auf Prozesstemperatur gehalten werden (Diffusionsintervalle) [66].

Nach den Beobachtungen von Young et al. [64] ist es jedoch nicht mdglich, mittels Auf-
kohlung tiber die Gasphase dichte Karbidschichten auf kommerziell verfiigbaren, hoch-
legierten Werkstoffen zu erzeugen. Hauptsachlich wird die Bildung von inneren Karbi-
den, die Versprodung der Werkstoffe und bei sehr langen Aufkohlungsdauern sogar das
Auftreten von Metal Dusting beobachtet [64]. Diese Phanomene werden durch die hohe-
re Permeabilitit der Legierung fiir Kohlenstoff im Vergleich zu den anderen Legierungs-
elementen, wie Cr, und dem geringen molaren Volumen der Karbide verursacht [64].
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Karbidschichten sind zu Beginn der Fliissigmetalltechnologie als Korrosionsschutz ein-
gesetzt worden [22]. Fiir ihre Erzeugung wurde die eingesetzte Bismutschmelze mit
dem kohlenstoffaffinen Element Zirkon (Zr) legiert. Die auf den Werkstoffoberflachen
adsorbierten Zirkonatome reagieren sowohl mit Stickstoff als auch mit Kohlenstoff in
der Legierung und bilden ZrN+ZrC Schichten. Jedoch bildet Zr ebenfalls mit dem in der
Schmelze gelosten Sauerstoff ZrOz, weshalb zusatzlich sauerstoffaffine Elemente wie Ti
der Schmelze beigemischt werden miissen, damit gentigend Zr zur Schichtbildung ver-
fligbar ist [22].

Ob sich auch Karbidschichten mittels Niederdruckaufkohlen erzeugen lassen und ob
diese die Legierungen gegen fliissiges Sn schiitzen ist allerdings noch unklar. Dies soll in
der vorliegenden Arbeit erprobt werden.

3.3.4 Physical Vapor Deposition

Beim Physical Vapor Deposition (PVD) -Verfahren wird die Schicht als vollstandiges Ma-
terial, d.h. sowohl die metallische als auch die nichtmetallische Komponente, auf den zu
beschichtenden Werkstoff (Substrat) abgeschieden.

Dazu wird bei Driicken im Bereich von Hoch- bis Feinvakuum das Schichtmaterial ver-
dampft bzw. zerstdubt [86-88]. Beim Verdampfen wird das feste Schichtmaterial durch
Erhitzen in Tiegeln oder mittels Elektronenstrahlen bzw. Laser in die Gasphase {iber-
fiihrt [86-88]. Fiir das Zerstduben (Sputtern) wird, mithilfe eines Inertgases sowie Anle-
gen einer elektrischen Gleichspannung, zwischen Schichtmaterial (Target) und Substrat
ein Plasma erzeugt [86-88]. Die positiven Plasmaionen (z.B. Ar*) werden zu dem negativ
geladenen Target hin beschleunigt und kénnen beim Auftreffen Targetatome herauslo-
sen. Die Qualitat sowie Dichte des Plasmas und damit auch die Abscheidegeschwindig-
keit konnen durch das Einsetzen einer Wechselspannung oder durch Magnetfelder
(Magnetron-Sputtern) gesteigert werden [86-88].

Die in die Gasphase tiberfiihrten Teilchen des Schichtmaterials kondensieren anschlie-
3end auf dem Substrat. Damit die Teilchen auf dem Weg zum Substrat nicht zu stark
gestreut werden, wird bei geringen Driicken gearbeitet.

Flir eine gute Schichtqualitit muss die Substratoberflaiche méglichst eben und frei von
Verunreinigungen sein, da ansonsten die Schichten ungleichméafig wachsen bzw. nicht
gut haften [89,90]. Die Oberflachenqualitit kann in dem PVD-Prozess verbessert wer-
den, indem leicht auf dem Substrat anhaftende Teilchen, mithilfe der Plasma-Ilonen, ent-
fernt werden (Plasmaatzen) [34,89].

Die Morphologie der entstehenden Schicht wird von mehreren Prozessparametern [89]
wie Substrattemperatur, Prozessdruck und Abscheidegeschwindigkeit beeinflusst [90].
Von diesen ist die Substrattemperatur ein sehr wichtiger Faktor, da zum einen mit zu-
nehmender Substrattemperatur die Diffusion beglinstigt wird, was zu grobkoérnigeren
Schichten fiihrt [90]. Sollte zum anderen das Schichtmaterial einen geringeren thermi-
schen Ausdehnungskoeffizienten als das Substrat haben, kann die Substrattemperatur
wahrend des Beschichtens so gewadhlt werden, dass sie in etwa der spateren Einsatz-
temperatur entspricht. Somit treten zwar bei Raumtemperatur Druckspannungen in den
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Schichten auf, jedoch kénnen so gefahrlich hohe Zugspannungen und Risse wahrend des
Einsatzes vermieden werden [88].

Ein PVD-Prozess kann um zusatzliche Targets erweitert werden, sodass mehrlagige oder
gradierte Schichten aus verschiedenen Schichtmaterialien erzeugt werden kénnen
[86,87]. Somit kdnnen u.a. die Unterschiede im thermischen Ausdehnungskoeffizienten
von Schicht und Substrat reduziert werden.

Nach Korrosionstests in fliissigem Sn an mit Titannitrid (TiN) bedampften Proben blieb
an den Proben kein Sn haften [25]. Dies deutet auf eine sehr geringe Wechselwirkung
hin. Aufgrund der hohen Herstellungskosten wurde dieser Weg von Morris et al. jedoch
nicht weiter verfolgt [25]. In dieser Arbeit wird er allerdings als Vergleich, zu den mit
thermochemischen Prozessen hergestellten Schichten, benutzt.

3.4 Separationsmembranen

Mithilfe von permeablen Membranen kénnen Stoffe selektiv aus einer Stoffmischung
entfernt werden, z.B. auch die Produkte aus dem TDM-Prozess. Membranen sind fiir die
Trennung von Stoffen eine Alternative zu Destillation oder Refraktion [2,7-9,91]. Der
kontinuierliche Entzug von Produkten verbessert generell die Effektivitat eines Reaktors
[2,6-9,91]. Es ist wiinschenswert, dass die Stoffabtrennung nahezu vollstindig und bei
hoher Stoffstromdichte erfolgt.

Das Trennprinzip von Membranen hangt davon ab, ob die Membran poroés oder dicht ist.
Im Fall von porésen Membranen wird der abzutrennende Stoff (Permeat) von den ande-
ren Stoffen einer Mischung (Retentat) aufgrund der molekularen Siebwirkung der
Membran entfernt [91]. Im Falle von dichten Membranen erfolgt die Trennwirkung
durch die Lésung und Diffusion des Permeats in dem Membranwerkstoff [91], sodass
generell die Selektivitat der dichten Membranen hoher ist als die poréser Membranen.
Die Stoffstromdichte durch dichte Membranen kann mit dem ersten Fickschen Gesetz
(Gleichung 17) beschrieben werden. Die Konzentrationsdifferenz zwischen Eintrittsseite
und Austrittsseite der Membran kann dabei hochstens der Sattigungskonzentration cis
entsprechen. Wenn die Dicke s der Membran konstant bleibt und der Diffusionskoeffi-
zient D unabhingig von der Konzentration in der Membran ist (D # f{ci)), liefert das
Ficksche Gesetz fiir die maximal mogliche Stoffstromdichte:

1
] = DCi,S;- (23)

Das Produkt von D und c;s ist materialspezifisch und wird als die Permeabilitiat P [92]
bezeichnet:
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P = DCi,S . (24’)

Mithilfe von Diffusionsdaten [93,94] und Daten zur Loslichkeit [93,95-97] kann somit
die Permeabilitit von metallischen Werkstoffen z.B. fiir Kohlenstoff berechnet werden,
was grafisch in Abbildung 2 dargestellt ist.

Im Falle der Membranen zur Kohlenstoffabtrennung ist es sehr wichtig zu beriicksichti-
gen, dass die Werkstoffe moglichst keine oder hochstens metastabile Karbide bilden,
damit die Membranen nicht degradieren. Als Membranen zur Kohlenstoffabtrennung fiir
die Messung von Kohlenstoff in Fliissigmetallen wurden Fe, austenitischer Stahl und Ni
verwendet, jedoch ohne vorangehende Bestimmung des Durchgangs von Kohlenstoff
durch die Membranwerkstoffe [98-101]. In der technischen Literatur werden im
Wesentlichen Permeabilitaitswerte von Metallen fiir Kohlenstoff indirekt iiber die
Bildung von inneren Karbiden bestimmt [102,103].
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Abbildung 2: Berechnete und interpolierte Kohlenstoffpermeabilitat metallischer Werkstoffe [93-96,102]

Im Falle von Wasserstoff muss bei der Berechnung der Permeabilitat zusatzlich die Zer-
setzung des Wasserstoffmolekiils berticksichtigt werden, da sich Wasserstoff atomar im
Werkstoff 16st (Hz2(g) = 2 H (Membran)). Wenn fiir den gelésten Wasserstoff das Henry-
sche Gesetz gilt, kann die Wasserstoffaktivitit des gelosten Wasserstoffs ay mit dem Sie-
vertschen Gesetz dargestellt werden [28,104]:

ay = Ky, /u /PHZ/PO . (25)

Ky, /n, ist eine legierungs- und temperaturabhéingige Dissoziationskonstante, pu2 der
Wasserstoffpartialdruck in der Prozessatmosphére und p? der Referenzdruck.

Die Aktivitat an kann auch mittels Henryschen Gesetz (Gleichung 11) durch die Konzent-
ration des in der Membran geldsten Wasserstoffs cy und der Henry-Konstante fiir Was-
serstoff hy ersetzt werden, wodurch Gleichung 25 umgeformt wird zu [28]:
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Ku,/n
cy = h_zh /PHZ/PO- (26)

Wenn das Henrysche und damit auch das Sievertsche Gesetz bis zur Sattigungskonzent-
ration mit den entsprechenden Gleichgewichtspartialdriicken gelten, folgt analog zu
Gleichung 12

Pu X c
2 -0 X (27)
PH,s XHsS CHS

wonach die Wasserstoffkonzentration cy

CH = CH,s /sz/sz_s (28)

entspricht. In Anlehnung an Gleichung 23 und 24 ergibt sich damit die Stoffstromdichte

Py AV Pu,

— (29)

v PHs S

mit A, /py, als Differenz der Wurzeln der Wasserstoffpartialdriicke an der Eintritt- und
P

H
gungspartialdruck standardisierte Permeabilitit und soll als P' bezeichnet werden. P'
entspricht der Wasserstoffpermeabilitit, wie sie in der technischen Literatur aufgefiihrt
ist.

Die Wasserstoffpermeabilititen von metallischen Membranmaterialien sind in Abbil-
dung 3 iiber der Temperatur aufgetragen. Diese beriicksichtigen ebenfalls keine Degra-
dation der Membranwerkstoffe.

] =

der Austrittsseite der Membran [28,92]. Der Faktor

ist dabei die Uber den Satti-
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Abbildung 3: Wasserstoffpermeabilitat metallischer Werkstoffe [6,92].
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3.5 Elektrochemischer Kohlenstoffsensor

In der technischen Literatur werden als Membranmaterialien zur Wasserstoffabtren-
nung neben metallischen, hauptsachlich Palladium (Pd)-Basislegierungen, weitere An-
satze genannt, welche von keramischen, tiber Molekularsiebe bis zu Polymermembra-
nen reichen (Tabelle 2) [6,105].

Im Hinblick auf den Einsatz der Membranen in einen TDM-Reaktor sollte die Einsatz-
temperatur von Membranen im Bereich von 500 - 700 °C liegen, um zum einen mog-
lichst hohe Stoffstrome zu ermdéglichen und zum anderen, um zeitgleich zu verhindern,
dass sich das nicht konvertierte Methan an den Kkatalytisch wirkenden Oberflachen
[106,107] der Membranen zersetzt. Im Falle der Membranen zur Wasserstoffabtren-
nung werden, aufgrund der Anforderungen an die Temperaturstabilitat, bei moglichst
hoher Wasserstoffselektivitiat und Stoffstromdichte, zunachst metallische Membranen in
Betracht gezogen (Tabelle 2).

Es ist jedoch von Interesse, wie sich die Werkstoffe und die Permeabilititen verhalten,
wenn zeitgleich Wasserstoff und Kohlenstoff durch die Membranen durchtreten kénnen.
Eine Abschitzung ist aufgrund der unterschiedlichen Einheiten der Permeabilitatswerte
fiir Kohlenstoff- und Wasserstoff dahingehend nicht moéglich.

Tabelle 2: Eigenschaften verschiedener wasserstoffselektiver Membranen [105].

Dichte Mikroporoése Dichte Poroser Dichte

Polymere Keramik Keramik Kohlenstoff Metalle
Temperatur- <100 200-600 600-900 500-900 300-600
bereich in °C
H»-Selektivitat Gering Mittel Sehr Hoch Gering Sehr Hoch
le-Stoffstrom- Gering Hoch Mittel Mittel Hoch
dichte

: Aggressive
Degradierung HCI, SOy, i H,S Dimpfe, H,S, HCL, CO
durch CO2 .
Organika
Beispiel- Si-, Al-, Zr-, Ti- SrCeO0s.s, Palladium
materialien Polymere Oxide, Zeolithe BaCeO3.s Kohlenstoff Legierungen
Oberflachen-
Transport- Losung/ Molekulares Losung/ diffusion, Losung/
mechanismen Diffusion Sieben Diffusion molekulares Diffusion
Sieben

3.5 Elektrochemischer Kohlenstoffsensor

3.5.1 Funktionsprinzip

Elektrochemische Kohlenstoffsensoren wurden insbesondere fiir die Uberwachung von
mit fliissigen Na gefiillten Systemen entwickelt und eingesetzt [98,99,101,108-110]. In
diesen Systemen ist ac meist < 1. Die Kohlenstoffsensoren wurden auch in der Gasphase
getestet [109-111], wobei sich bei ac=1 Kohlenstoff auf den Sensoren ablagerte.
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3 Stand der Technik

Die Tests, mit den in der technischen Literatur beschriebenen elektrochemischen Senso-
ren, haben gezeigt, dass die gemessenen Spannungen die Kohlenstoffaktivitat korrekt
wiedergeben [108,110].

Ein solcher elektrochemischer Sensor beruht auf dem Prinzip der galvanischen Zelle mit
zwei elektrischen Leitern (Elektroden), wobei die Elektroden voneinander durch einen
Elektrolyten getrennt sind (Abbildung 4).

CH, — C +2H, a=K(pCH, /p°’H,)
Ubergang
Gasphase — Membran : o .
Elektrode | el G
(Membran) £ A
Ubergang CacC"+4e Hew'= = 4u, u'=u-Fo
Membran — Elektrolyt 4 -
€
Elektrolyt )
(Karbonat) lonenleitung (LD
Ubergang [
Elektrolyt — Graphitreferenz ". - v o= - " .
Elektrode Il y>Cel td How ~He— 3t e

(Graphit-Ref) B\ Al

/ucll=‘u(‘D.II+RT In(a(«“)

ac Gmplm:l

Abbildung 4: Prinzipskizze eines elektrochemischen Kohlenstoffsensors.

Die Membran ist die erste Elektrode. Sie schliefd3t zudem die Zelle nach aufden hin ab und
lasst den Kohlenstoff moglichst selektiv in die Zelle ein. Die zweite Elektrode ist die Re-
ferenz mit bekanntem chemischem C-Potential, z.B. Graphit. Damit ist die Zelle als

Elektrode I (Membran), C (uc") | Elektrolyt | C (uc'), Elektrode II (Graphit)

definiert. Der Elektrolyt ist dabei im Idealfall ein reiner Ionenleiter. Es wird angenom-
men, dass in dem Elektrolyten Kohlenstofftransport {iber C#-lonen erfolgt
[98,99,109,110]. Damit lauft auf beiden Seiten des Elektrolyten die Halbzellenreaktion
ab:

C 2 C**(Elektrolyt) + 4e~ (Leiter) (30)

So wiirden auf der Seite mit dem hoheren Kohlenstoffpotential aus Kohlenstoff sowohl
C#*-Ionen als auch 4 Elektronen (e-) entstehen und entsprechend in den Elektrolyt sowie
in den elektrischen Leiter libergehen, wahrend an der Gegenelektrode C**-lonen sowie
4e- vom Elektrolyt und dem elektrischen Leiter verbraucht werden und Kohlenstoff sich
auf der Elektrode ablagert.

Die notwendige Arbeit, um 1 mol einer elektrisch geladenen Substanz i (z.B. lonen oder
Elektronen) in eine Phase mit dem elektrischen Potential @ zu transferieren, wird mit
dem elektrochemischen Potential f;
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3.5 Elektrochemischer Kohlenstoffsensor

fi = ui + zFP (31)

beschrieben, mit dem chemischen Potential der betrachteten Phase ui, der elektrischen
Ladung zi und der Faraday-Konstante F [28].

Flir das chemische Potential des Kohlenstoffs an den Elektroden folgt unter Beriicksich-
tigung der Halbzellenreaktionen, d.h. der Oxidation bzw. Reduktion von Kohlenstoff
(Gleichung 30),

ACar = MG — 4t (32)
und
fCqs = HC — 45 (33)

Erfolgt kein Transport von Elektronen, so ist das elektrochemische Potential der Koh-
lenstoffionen im Elektrolyten konstant:

lzIC4+ = IIEJI4+ . (34)

Somit kénnen Gleichung 32 und 33 kombiniert werden zu

He = Afle- = pUC — 4 (35)
und umgestellt zu
ue — ue = 4@ — fig-). (36)

Die elektrochemischen Potentiale der Elektronen auf der rechten Seite der Gleichung 36
kénnen iiber die Gleichung

flew = phe— — F® (37)

dargestellt werden [28].

Wenn die Leiter, die den Sensor mit einem Messgerat verbinden, aus demselben Werk-
stoff und auf gleicher Temperatur sind, ist das chemische Potential der Elektronen auf
beiden Seiten des Messgerites gleich ul_ = pll. Damit kann Gleichung 36 umgestellt
werden zu:

uc —ué = 4F(@" - =U. (38)

Im stromlosen Fall, bei dem kein Elektronenfluss in den Leitern erfolgt, bildet das Mess-
signal dieses elektrochemischen Sensors die Differenz der elektrischen Potentiale ab,
d.h. die Spannung U, die von einem elektrischen Spannungsmessgerat (Voltmeter) ange-
zeigt wird. Die chemischen Potentiale konnen, in Anlehnung an Gleichung 5, durch Akti-
vitidten ersetzt werden

27



3 Stand der Technik

(u2' + RTIn al) — (X" + RTIn a¥) = 4F (" — @") (39)
was fir u>' = u2" reduziert werden kann zu:
RT  ag
11 I C
= — = . 40
U=(@" -9 F In 2l (40)

In Abhédngigkeit von der Aktivitit des Kohlenstoffs in der Umgebung, z.B. in der
TDM-Prozessatmosphare, kann sich das chemische Potential von Kohlenstoff an der
Membran andern, sodass eine variable Differenz im chemischen Potential zwischen den
beiden Elektroden entsteht [28].

3.5.2 Elektrolyt

Damit ein Ausgleich von Kohlenstoffionen im Kohlenstoffsensor erfolgen kann, muss der
Elektrolyt Kohlenstoffionen bilden kénnen und die dazugehorige Reaktion reversibel
sein. Insbesondere dquimolare Schmelzen aus Natriumkarbonat (NazCO3) und Lithium-
karbonat (Li2CO3), die einen eutektischen Schmelzpunkt von 498 °C besitzen, haben sich
als brauchbar herausgestellt [99,101,109].

Die Karbonate konnen sich zersetzen: Im Falle von Natriumkarbonat bei héheren Sauer-
stoffpartialdriicken (pO2 = 10-°> bar) geschieht dies iiber die Reaktion

Na,CO3 2 Na,0, + CO (41
und bei geringeren Sauerstoffpartialdriicken durch die Umwandlung [101,112]:
Na,CO3 2 Na,0 + CO, . (42)
Auch die entstehenden Oxide konnen sich zersetzen, und zwar nach
Na,0, 2 2Na* + 20~ (43)
sowie
Na,0 2 2Na‘t + 0%~ (44)

Das Auftreten von Naz0z, d.h. des Peroxidions O~, sollte dabei moglichst vermieden
werden, weil es die Elektrolysereaktionen und damit auch die Spannungen verfalschen
wiirde [101]. Das Sauerstoffion 0%~ wird hingegen fiir die Zellreaktionen benétigt, da
der Kohlenstoff damit tiber die Reaktion

C+ 302" 2 C03% + 4e” (45)

zu einem Karbonation an den Elektroden oxidiert werden kann. Das Karbonation kann
dann durch die Schmelze diffundieren und an der anderen Elektrode wieder zu Kohlen-
stoff und Oxidion reduziert werden [101,109,112]. Die gesamte Elektrodenreaktion, be-
zogen auf Kohlenstoff, entspricht damit der Gleichung 30.

28



3.5 Elektrochemischer Kohlenstoffsensor

Da bei der Zersetzung von Natriumkarbonat CO bzw. CO; entsteht (Gleichung 41 und
43), ist es denkbar, die Bildung von Naz02 nicht nur iiber den Sauerstoffpartialdruck p0Oz,
sondern auch mithilfe eines Kohlenmonoxid- (pCO) bzw. Kohlendioxidpartialdruck
(pCO2z) zu vermeiden.

Fiir NazCO3 wurden Gleichgewichtsdiagramme fiir verschiedene Partialdriicke von Sau-
erstoff, CO und CO2 mithilfe des Programms HSC 5.0 [113] berechnet. Diese sind in Ab-
bildung 5 dargestellt. Um NazCOs3 zu stabilisieren, sollten bei z.B. 500 °C pCO > 10-25 bzw.
pCOz > 1014 bar eingestellt werden, wobei im letzteren Fall das Phasenfeld von Na;CO3
hauptsachlich unabhangig von pO; ist. Die Diagramme deuten ebenfalls an, dass Na2CO3
gezielt zu NazO zersetzt werden kann, was zudem eine wahrscheinlichere Bildung von
Sauerstoffionen impliziert, indem z.B. bei 500 °C und p0:2 < 10-5 bar pCO bzw. pCO; ver-
ringert wird. Einen dhnlichen Effekt hat eine Temperaturerh6hung von 500 auf 700 °C.

In Hinblick auf den spateren Einsatz in dem TDM-Reaktor ist eine Wechselwirkung von
Wasserstoff mit dem Elektrolyten ebenfalls denkbar. Eine mogliche Reaktion von Natri-
umkarbonat mit Wasserstoff ist die Bildung von Natriumhydroxid und CO:

Na,CO; + H, 2 2 NaOH + CO . (46)

Dies wiirde zu einer Veranderung der Schmelze fithren und das OH™-lon kann zusatz-
lich die Zellelektrochemie verandern. Inwiefern der Wasserstoff die Messung der Koh-
lenstoffaktivitat tatsachlich beeinflusst, wird in der vorliegenden Arbeit untersucht.
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Abbildung 5: Gleichgewichtsdiagramme von Natriumkarbonat fiir 500 und 700 °C, in Abhangigkeit von
Sauerstoff- (p0;), Kohlenmonoxid-(pC0) und Kohlenstoffdioxidpartialdruck (pCO:).

3.6 Analysemethoden

Im Rahmen dieser Arbeit werden feste und gasformige Stoffe untersucht. Fiir die mikro-
strukturelle Analyse der festen Stoffe werden ein optisches Mikroskop (OM) mit Auflicht
und ein Rasterelektronenmikroskop (REM) verwendet. Die Zusammensetzung der Fest-
stoffphasen wird mit der energiedispersiven Rontgen (engl.: energy dispersive X-ray,
EDX)-Analyse bestimmt. Bei einigen Proben wird zusatzlich die Rontgendiffraktometrie
(engl.: X-ray diffraction, XRD)-Analyse sowie eine Variante der XRD-Analyse mit strei-
fendem Einfall angewendet, um die Phasen zu identifizieren.

In Bezug auf die Untersuchung der gasformigen Stoffe werden die quantitativen Gehalte
der Gasgemische mit einem Massenspektrometer bestimmt.

3.6.1 Analyse von Feststoffen

In einem REM wird ein Elektronenstrahl (Primarstrahl) iiber die Probenoberflache be-
wegt, wobei die Primdrelektronen in den Werkstoff eindringen und verschiedene Effek-
te auslosen (Abbildung 6) [114,115].
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einfallender

Primarstrahl
Ruickstreu- Sekundar-
Elektronen Auger- Elektronen

Charakteristische ERkanen

Réntgenstrahlung Rontgen-

Bremsstrahlung

Abbildung 6: Anregungsvolumen des einfallenden Elektronenstrahls in der Probe sowie die erzeugten
Effekte [115].

Durch den Elektronenstrahl werden zum einen die Werkstoffatome angeregt, wodurch
die nur leicht gebunden Elektronen das Leitungsband der Atome als Sekundarelektro-
nen verlassen [114,115]. Die Sekundarelektronen haben eine geringe Energie, sodass
nur solche aus dem oberflaichennahen Bereich aus der Probe austreten.

Zum anderen konnen die Priméarelektronen auch an den Atomen des Werkstoffes zu-
riickgestreut werden und werden dann als Riickstreuelektronen bezeichnet [114,115].
Die Rickstreuung erfolgt eher an schweren Elementen (Mo, Sn), als an vergleichsweise
kleinen und leichten Elementen (Al, Cr, Fe). Hinsichtlich der untersuchten Probe, sind
die mit Sekundarelektronen erzeugten Abbildungen priméar topografie- und die mit
Riickstreuelektronen eher zusammensetzungsspezifisch.

Die elementare Zusammensetzung von Proben kann iiber emittierte Rontgenstrahlung
bestimmt werden. Bei der EDX-Analyse wird die erzeugte charakteristische Rontgen-
strahlung der Elemente anhand der Energie ausgewertet. Die Erzeugung der charakte-
ristischen Rontgenstrahlung ist in Abbildung 7 dargestellt.

ausgestolenes
Orbitalelektron
°
\ Emittierung eines
. gestreutes Wechsel der Schalen Réntgenphotons
L ana,relektron und Photonenbildung LL7

S — —e O

einfallendes
Primarelektron

Abbildung 7: Entstehung von charakteristischer Rontgenstrahlung [114].
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Zu Beginn der Erzeugung der Rontgenstrahlung stof3en die Priméarelektronen aus den
Werkstoffatomen Elektronen von den inneren Schalen. Danach wechselt ein Elektron
von den dufderen Schalen auf den freigewordenen Platz, wobei die Energiedifferenz zwi-
schen den Schalen (Eaugen- Etnnen) iber Rontgenstrahlung abgegeben wird [114]

Epugen = Etnnen = % (47)
mit dem Planckschen Wirkungsquantum hp, der Lichtgeschwindigkeit vi, und der Wel-
lenldnge A. Weil die Energie der erzeugten Rontgenstrahlung charakteristisch fiir die
verschiedenen Elemente und Schalentibergange ist, kann die elementare Zusammenset-
zung einer Probe bestimmt werden [114,115]. Die Energie von leichten Elementen wie
Kohlenstoff, Stickstoff und Sauerstoff kann jedoch durch das Fenster des Detektors sig-
nifikant abgeschwacht werden, sodass vergleichsweise geringere Intensititen gemessen
werden.

Flr die quantitative Auswertung der Elementgehalte kann von der Messung eine stan-
dardlose ZAF-Korrektur durchgefiihrt werden. Die ZAF-Korrektur beriicksichtigt die
Einfliisse der Ordnungszahl (Z), der Absorption (A) und der Fluoreszenz (F) [114,115].
Die Bestimmung der Elementgehalte mittels einer EDX-Analyse kann sehr schnell erfol-
gen (< 1 min fiir eine Punktanalyse), jedoch muss zum einen berticksichtigt werden, dass
die Informationen stets aus einem grofderen Volumen unterhalb der beobachteten Ober-
flaiche stammen, wie in Abbildung 6 schematisch dargestellt ist. Zum anderen kann die
Messung zusatzlich, von an den Probenoberflichen adsorbierten Molekiilen, beeinflusst
werden. Die adsorbierten Molekiile verursachen vergleichsweise hohere Intensitaten,
als vom Material gemessen, und werden als Artefakte registriert.

Feststoffphasen konnen mittels der XRD-Analyse unterschieden werden. Das Prinzip der
XRD-Analyse kann mit der selektiven Reflexion von Réntgenstrahlung an Kristallebenen
(Abbildung 7) und der Braggschen-Gleichung (Gleichung 48) beschrieben werden.

Detektor
ADC =n\A
0 =</ ABD
sinQ = =—
BD
dth:_D
sind = nx
2dhk|

Abbildung 8: Reflexion von Rontgenstrahlen an Netzebenen und Ableitung der Braggschen-Gleichung
[116].

In einen Kristall, dessen Atome in Netzebenen parallel zur Oberflache liegen und mit
dem Abstand dnk angeordnet sind, wird ein Teil eines monochromatischen, einfallenden
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Rontgenstrahls (Teilstrahl 1) im kernnahen Bereich der Kristallatome reflektiert [116].
Der Ausfallwinkel des Rontgenstrahls ist nach dem Reflexionsgesetz gleich dem Ein-
fallswinkel (8). Andere Teilstrahlen konnen weiter in den Kristall eindringen und an den
tiefer liegenden Netzebenen reflektiert werden. So wird z.B. Teilstrahl 2 an der nachsten
Netzebene reflektiert und legt im Vergleich zu Teilstrahl 1 eine um ADC ldngere Strecke
zurlck. Dadurch sind die reflektierten Teilstrahlen phasenverschoben und interferieren
miteinander. Ist die Strecke ADC nicht ein ganzzahliges Vielfaches (n) der Wellenldnge A
interferieren die reflektierten Teilstrahlen nur schwach konstruktiv oder destruktiv
[116]. Somit erfolgt konstruktive Interferenz nur bei bestimmten Winkeln 6, welche von
der Wellenldange A, der verwendeten Rontgenstrahlung und den Netzebenenabstinden
dna des Kristalls abhdngen [116]. Diese Abhangigkeit wird durch die
Braggsche-Gleichung beschrieben:

ZdthSin ehkl =nA. (48)

Bei der XRD-Analyse in einem Goniometer wird wahrend der Messung der Winkel 6
verandert, sodass winkelabhangige Intensitdten aufgezeichnet werden.

Da die Verteilung der winkelabhdngigen Intensititen materialspezifisch ist, konnen die
aufgezeichneten Daten mit Literaturdaten verglichen und so die Phasen bestimmt wer-
den. Die Phasenidentifizierung kann jedoch nicht mehr eindeutig erfolgen, wenn viele
verschiedene Phasen mit dhnlichen Intensititsverteilungen im Werkstoff vorhanden
sind.

Eine Variation der Messung ist die Rontgendiffraktometrie mit streifendem Einfall, bei
dem der Einfallswinkel auf 8 < 3° festgesetzt ist und nur der Aufnahmewinkel des Detek-
tors variabel ist. Dies verldngert die Wegstrecke im oberflaichennahen Bereich und ver-
ringert die Eindringtiefe, wodurch Oberflichenschichten genauer analysiert werden
kénnen [116].

3.6.2 Analyse von Gasen

Bei der Bestimmung der Zusammensetzung von Gasgemischen mit einem Massenspekt-
rometer werden die einzelnen ionisierten Gaskomponenten aufgrund ihres Verhaltnis-
ses von Masse zu Ladung (m/z) voneinander unterschieden.

Flir die Analyse wird das Gas zundchst positiv ionisiert, z.B. durch die kinetische Energie
von Elektronen einer Gliihkathode (Elektronenstofdionisation). Durch ein elektrisches
Feld werden die positiven lonen im Analysator beschleunigt, der die Ionen aufgrund
ihres Verhaltnisses von m/z trennt [117,118]. Dabei kann, aufgrund unterschiedlicher
Massen bei gleicher Ladung, z.B. Helium* (He*) von Neon* (Ne*) unterschieden werden.
Andererseits bedeutet es aber auch, dass CO* nicht von N2+ unterschieden werden kann.

In einem Quadrupol-Analysator erfolgt die Trennung iiber elektrische Felder und der
Pfadstabilitat der lonen [117,118].
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Abbildung 9: Vereinfachte Darstellung und Funktionsprinzip eines Quadrupols [117].

Wie in Abbildung 9 dargestellt ist, wird auf vier, idealerweise hyperbolischen Stdben,
liberkreuz eine Spannung mit konstanter und alternierender Komponente angelegt.
Wenn die positiven Ionen in den Quadrupol eintreten, werden sie durch die positive
bzw. negative Gleichspannung an den Stiben entsprechend zu bzw. aus der Mittelachse
gelenkt. Die zusatzlich angelegte Wechselspannung fiihrt zu einem Schwingen der Ionen
aus der Mittelachse zu den Stdaben hin bzw. weg. Dabei ist die Wechselspannung der ho-
rizontal und vertikal angeordneten Stibe zueinander um eine halbe Phase (m) verscho-
ben.

Aus der Uberlagerung dieser zwei Spannungen entsteht das Filterprinzip des Quadru-
pols [117,118]. Die schweren Ionen werden starker durch die Gleichspannung abge-
lenkt, als sie schwingen. Die leichten Ionen hingegen kénnen aufgrund ihrer geringeren
Masse eher durch die Wechselspannung aus der Mittelachse herausschwingen. Damit
dienen die horizontal angeordneten Stdbe als ,high pass filter, der nur von Ionen mit
einer Mindestmasse passiert werden kann, wahrend die vertikal angeordneten Stibe als
»low pass filter” arbeiten, sodass nur Ionen bis zu einer maximalen Masse durchtreten
konnen. Durch entsprechendes Variieren der Spannungen lassen sich der gewtiinschte
Massenbereich sowie die gewiinschte Auflosung einstellen [117,118].

Die Ionen, die das Quadrupol verlassen, konnen mit einem Faraday-Becher registriert
werden [117,118]. Dessen Messsignal ist eine Spannung, die ein Maf} fiir den auftreffen-
den Ionenstrom ist. Damit die Software des Massenspektrometers die lonenstréme in
Volumenanteile der Gaskomponenten umrechnen kann, wird vor der Messreihe eine
Kalibrierung mit Kalibriergasgemischen durchgefiihrt.
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Im Folgenden werden anhand einer theoretischen Betrachtung des TDM-Prozesses die
mogliche Wirkung der Gasphase oberhalb des Fliissigmetallpegels auf die Werkstoffe
sowie die Anforderungen an Membranen und Sensoren abgeschatzt.

So kann die lokale Kohlenstoffaktivitidt im thermodynamischen Gleichgewicht wie folgt
bestimmt werden. Es gelten die Annahmen, dass in dem Fliissigmetall Konvertierung
erfolgt ist und sich die Gasphase wie eine ideale Mischung idealer Gase verhilt. Die Re-
aktionsgleichung von gasformigem Methan zu festem Kohlenstoff und gasférmigem
Wasserstoff ist

CH4(g) = C(s) + 2H (g) (49)

mit der Gleichgewichtskonstante K

2
_ bu,Ac

p°pcn,

K (50)

und den Partialdriicken von Methan pcy,und Wasserstoff py, sowie der Aktivitdt von

festem Kohlenstoff ac.
Umgestellt nach der Kohlenstoffaktivitat entspricht die Gleichung [119,120]:

PcH,

ac = p°K 2
H;

(51)

Da es sich bei der Aktivitat festen Kohlenstoffs in Gasen um eine rein rechnerische Gro-
3e handelt, kdnnen sich auch Kohlenstoffaktivititen grofier als die des festen Kohlen-
stoffs (Graphit, ac=1) ergeben. Fiir die Bestimmung der thermodynamischen Gleichge-
wichtskonstante K bei unterschiedlichen Temperaturen wurde fiir diese Arbeit die
Software HSC 5.0 [113] verwendet. Das berechnete K ist oberhalb von 550 °C gréfder als
1, d.h. erst ab dieser Temperatur ist die Menge der Produkte grofier als die der Edukte.

Die Partialdriicke von Methan und Wasserstoff stehen iiber den Methankonvertierungs-

grad und die Stoffmengen miteinander in Verbindung. Der Konvertierungsgrad X" ist das
Verhaltnis vom Umsatz, d.h., die Differenz der in den Reaktor eintretenden (nglﬁl) aus

austretenden (né‘ﬁﬂ ) Stoffmenge an Methan, zu new,:

ein aus
Ncy, — NcH,
ein
Ncy,

Xew, = (52)
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Die Stoffmengen an produzierten Kohlenstoff bzw. Wasserstoff sind:

aus — nell’l naus
£ i), (53)
ny, = Z(nCH - nCH4)
Mit diesen beiden Gleichungen sind die Stoffmengenanteile y; der Gasphase und somit
auch die Partialdriicke bestimmt. Fiir Stoffmengenanteile gilt §; = n;/).; n;, wodurch der
Stoffmengenanteil des produzierten Wasserstoffs, mit Gleichung 52 als

. 2(nélt, —n3it) _ 2, 5
g+ (n8, - @) + 2(ndl, —nd) 1+ e,
und der von Methan als
~aus _ new, _ 1—-Xcy, cc
CHy aus + (nem nélﬁs) + Z(Tlem nélﬁs 1+ 2Xé]—[4 ( )

beschrieben wird. Diese Stoffmengenanteile konnen tiber Daltons Regel fiir ideale Gase
(pi = ViPgesame) in Partialdriicke umgerechnet werden. Demnach folgt fiir die Kohlen-
stoffaktivitat in Gleichung 51:

PcH y(e:lll-lls PGesamt Pc t ygﬂs
ac = pOKT4 — pOK au: _ esam au: ' (56)
Ph, (y pGesamt) pGesamt (y )

Fiir den Fall pgesqme = p°, d.h. der Druck im System entspricht den Referenzdriicken der
Gase, gilt:

yaus 1—Xeu, (142X, ) 1+ Xeu, — 2){5}142
ac =K ausz_K1+2X =K axr. 2 ' (57)
(i) ey (2Xg,)" CH,

2

Somit ist die Kohlenstoffaktivitdt nur noch von der Gleichgewichtskonstante K und den
erreichten Methankonvertierungsgraden abhdngig. Die maximale Konvertierung
XcnH,max Wird im thermodynamischen Gleichgewicht mit festem Kohlenstoff erreicht.

Flir ac=1 folgt aus Gleichung 57, dass:

K ¥/9K?* + 16K (58)

XEH4,max = 4‘K + 8

Da die Subtraktion der Wurzel im Zahler negative Werte fir Xy, max €rgibt ist der Ver-
lauf von Xcy, max Uber der Temperatur fiir den Fall der Addition der Wurzel in Abbil-
dung 10 dargestellt. In den nachfolgenden Berechnungen ist Xcy, max die Obergrenze.

Der Kurvenverlauf von Xcy, max dhnelt u.a. dem der Konvertierungskurve von [121] o-

der dem H»-Stoffmengenanteil aus [122]. Allerdings sind die Konvertierungswerte in
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4 Theoretische Betrachtung des TDM-Prozesses

[121] insbesondere unterhalb von 800 °C kleiner und die Stoffmengenanteile in [122]
grofier, da Kohlenstoff nicht in der Gasphase beriicksichtigt wird.
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Abbildung 10: Maximal erreichbare Methankonvertierung X¢y, mq, Uber der Temperatur.

950 1050

Die berechnete Kohlenstoffaktivitat in Abhédngigkeit von X¢yy, und K ist grafisch in Ab-

bildung 11 dargestellt. Den Berechnungen zufolge sind hohe Kohlenstoffaktivititen be-

sonders bei Umsatzen unterhalb von etwa 0,3 und Temperaturen oberhalb von etwa
750 °C zu erwarten.

10°

10*
10

10°

aktivitat

10?

10"

10°

Konlenstoff

Abbildung 11: Berechnete Kohlenstoffaktivititen in dem TDM-Prozess fiir unterschiedliche Me
thankonvertierungsgrade und Temperaturen.

Aufgrund der hohen Kohlenstoffaktivititen besteht die Méglichkeit von Kohlenstoffab-

lagerungen im Reaktor und Karbidbildung oder gar dem Metal Dusting von metallischen
Komponenten. Es ist daher von Interesse, wie sich Sensoren mit Metallmembranen zur
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4 Theoretische Betrachtung des TDM-Prozesses

Bestimmung des Konvertierungsgrades, z.B. Kohlenstoffsensoren, bei solchen Kohlen-
stoffaktivitaten verhalten.

Alternativ zur Kohlenstoffaktivitit kann zur Bestimmung des Konvertierungsgrades
auch der Wasserstoffgehalt als Messgrofde herangezogen werden, da er nach Gleichung
54 nur von X¢y, abhdngig ist. Der berechnete Wasserstoffgehalt ist in Abhangigkeit von
Temperatur und Konvertierungsgrad in Abbildung 12 grafisch dargestellt. Es ist er-
kennbar, dass bei einer Methankonvertierung oberhalb von 60 % die Gasphase im Reak-
tor zum Grof3teil Wasserstoff beinhaltet. Infolgedessen kann eine Schadigung der metal-
lischen Komponenten durch Wasserstoff auftreten. Es stellt sich zudem die Frage, wie

Kohlenstoffsensoren, falls sie zur Bestimmung des Konvertierungsgrades eingesetzt
werden, auf solche Wasserstoffgehalte reagieren.

nanteil
)

\Nasserstoft Stofimenge!

Abbildung 12: Berechnete Wasserstoff-Stoffmengenanteile im TDM-Prozess fiir unterschiedliche Me-
thankonvertierungen und Temperaturen.
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5 Versuchsdurchfithrung

5.1 Probenmaterial

Die Korrosionsversuche werden insbesondere am austenitischen Stahl 1.4571 und an
der Ni-Basislegierung 2.4663 durchgefiihrt. Weitere Korrosionsversuche erfolgen mit
technisch reinem Eisen (Reinheit > 98 %), dem austenitischen Stahl 1.4301 sowie den
Ni-Basislegierungen 2.4642 und 2.4650. Das Wachstum der Korrosionsschutzschichten
wird zusatzlich an den Stdhlen 1.0038 und 1.4749 sowie an der Ni-Basislegierung
2.4816 analysiert.

Die Hauptverunreinigungen im technisch reinem Eisen sind Kalzium (Ca), Mn und Silizi-
um (Si) [123]. Im Falle der Legierungen sind die Gehalte der wichtigsten Legierungsele-
mente in Tabelle 3 aufgelistet. Fiir die Stdhle sind die nominellen Zusammensetzung
entsprechend ihrer Datenblatter [20,124-126] angegeben, fiir die Ni-Basislegierungen,
die Ergebnisse der jeweiligen Chargenanalysen. Die Ni-Basislegierungen sowie 1.4571
liegen im l6sungsgegliihten Zustand vor, wohingegen der Warmebehandlungszustand
von 1.0038, 1.4301 und 1.4749 unbekannt ist.

Tabelle 3: Sollzusammensetzung der untersuchten Stdhle [20,124-126] und Ergebnisse der Chargenana-
lysen der untersuchten Ni-Basislegierungen (in Massen-%).

Legierung Al C Co Cr Fe Mo Si Ti Ni
1.0038 - <0,17 - - Basis
17,5- .
1.4301 - <0,07 195 Basis - - - 8-10,5
16,5- . 5xC- 10,5-
1.4571 - <0,08 185 Basis 2-2,50 - 0,70 135
1.4749 - <0,20 - 26,50 Basis - 0,50
2.4642 - 0,02 - 27,85 8,70 - 0,15 - Basis
2.4650 0,45 0,05 19,80 20,00 0,44 5,90 0,09 2,10 Basis
2.4663 0,99 0,06 11,70 21,97 1,09 8,53 0,13 0,41 Basis
2.4816 0,16 0,003 0,06 16,15 8,00 - 0,31 0,22 Basis

Die Legierungen 1.0038, 1.4749, 2.4642 und 2.4816 sind als zugeschnittene Plattchen
vorhanden, mit einer Gesamtoberfliche von etwa 300 bis 400 mm?. Die Legierungen
1.4571, 2.4650 und 2.4663 sind als nahtlose Rohre verfiighar, wiahrend 1.4301 ein ge-
schweifdtes Rohr ist. Die Abmessungen der Rohre betragen im Lieferzustand (Aufien-
durchmesserxWanddicke): 25x2 mm fiir 1.4301, 25x2,5 mm fiir 1.4571, 38x6,3 mm fiir
2.4650 sowie 38x11 mm fiir 2.4663.

Nach den Versuchen werden generell aus dem Probenmaterial Schliffe erstellt. Die
Schliffe werden mit metallografischen Standardmethoden prapariert, wobei als letzten
Praparationsschritt 1 pm Diamantpoliersuspension genutzt wird. Anschlief3end werden
sie mittels OM, REM sowie EDX analysiert.
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5 Versuchsdurchfiihrung

5.2 Erzeugung der Korrosionsschutzschichten

5.2.1 Anlagenaufbau fiir thermochemisches Schichtwachstum

Die Erzeugung der Schutzschichten iiber thermochemische Gasphasenreaktionen erfolgt
in einer Anlage, die fiir das Niederdruckaufkohlen zur Karbidbildung konstruiert wurde.
Flir die Gasnitrierung zur Nitridbildung und die Oxidation zur Oxidbildung wird die An-
lage entsprechend angepasst.

Ein allgemeines Schema mit den verschiedenen Modifikationen fiir die Erzeugung der
Schutzschichten auf den Materialproben ist in Abbildung 13 dargestellt. Die Volumen-
strome der verwendeten Gase werden mit Schwebekoérperdurchflussmessern
(Vmax = 1700 ml/min fiir Luft) mit eingebauten Nadelventilen eingestellt. Zusatzlich
kann ein Gemisch aus Argon (Ar) 4.6 (Reinheit 2 99,996 %) mit 5 Volumen (Vol.)-% Hz,
was im weiteren Verlauf dieser Arbeit als Ar/H2 bezeichnet wird, durch die Anlage gelei-
tet werden, um Oxidbildung auf den Proben zu minimieren. Reiner Wasserstoff wird
aufgrund sicherheitstechnischer Aspekte nicht verwendet.

Mittels erhitzter Cu-Spane erfolgt eine Sauerstoff-Reinigung der Gase. Anschliefiend
werden die Gase durch Di-Phosphorpentoxid (P4010)-Pulver geleitet und somit getrock-
net. Mit einem Manometer, welches einen Piezo- und einen Pirani-Sensor beinhaltet,
werden wahrend des Niederdruckaufkohlens die Systemdriicke gemessen. Mittels des
Piezo-Sensors wird der Druck oberhalb von 15 mbar und mit dem Pirani-Sensor unter-
halb von 15 mbar bestimmt. Letzterer bestimmt den Druck iiber die Warmeleitfahigkeit
eines Gases und ist werksmaf3ig auf N2 abgeglichen. Damit kann bei Gasgemischen und
Driicken von etwa 10 mbar der angezeigte Druck um etwa 2 mbar vom tatsdchlichen
Druck abweichen [127].

In dem Rohrofen mit einer Quarzrohre (Aufiendurchmesser 50 mm) finden die eigentli-
chen Reaktionen statt. Dazu werden die zu beschichtenden Proben mittig in den Ofen
gelegt. Rohre und zylinderformige Stiicke, auf Basis von Aluminiumoxid, reduzieren da-
bei den freien inneren Querschnitt der Quarzrohre und leiten die Gasgemische entlang
der Probenoberflachen.

Bei der Nitrierung werden in dem Hauptofen vor die Proben zusatzlich 5 bis 10 mm lan-
ge Rohrstiicke aus 1.4571 und ein Tiegel mit Spanen aus 1.4571 sowie Ti-Granulat ge-
legt, um den Sauerstoffpartialdruck nochmals lokal zu senken.

Die Heizgeschwindigkeit des Ofens betragt bei allen Prozessen 8 °C/min.

Hinter dem Ofen ist ein elektrochemischer, potentiometrischer Sauerstoffsensor
(A-Sonde) in einem Bypass eingebaut, um ihn wahrend des Niederdruckaufkohlens vor
Reaktionen und Ablagerungen von langkettigen Kohlenwasserstoffen zu schiitzen. Fiir
die periodische qualitative Messung der Sauerstoffpartialdriicke werden die Ventile auf
die Leitung der A-Sonde umgestellt. Das Messsignal der A-Sonde ist eine Spannung, die
mit einem Digitalmultimeter (Innenwiderstand > 10 G{1) abgelesen wird. Bei der Nitrie-
rung und Oxidierung ist der Sensor hingegen kontinuierlich zugeschaltet.

40



5.2 Erzeugung der Korrosionsschutzschichten

Fir die Erzeugung des Niederdrucks bei dem Niederdruckaufkohlen wird eine Vakuum-
pumpe verwendet, die eine Saugleistung von 16 1/h hat und einen minimalen Druck von
etwa 104 mbar in der Anlage erzeugt. Bei der Nitrierung und Oxidierung wird die auf
der Abgasseite eingebaute Gaswaschflasche verwendet, die die Riickstromung des Pro-
zessgases und das Eindringen von Luft verhindert.

Die fiir die Beschichtung der Korrosionsproben verwendeten Prozessparameter wurden
anhand von Plattchenproben in Vorexperimenten ermittelt. Wenn Probenmaterial nur
in Form von Rohren vorlag, wurden Proben in Form von Bogensegmenten, mit einer
zum Probenmaterial in Form von Plattchen vergleichbarer Gesamtoberflache, zuge-
schnitten.
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PO Granulat  Trockner T §
(@]
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Reinigung |\—./"'§

<

Gaswaschflasche  Vakuumpumpe

Abbildung 13: Anlagenaufbau fiir die thermochemische Erzeugung von Korrosionsschutzschichten. Mit
Arbeitsgasen (Propan, Stickstoff oder Argon), dem Reduziergasgemisch Ar/H,, Durchflussmessern, einer
Sauerstoffreinigung, einem Trockner, einem Manometer, Ti-Granulat mit Spdnen und einem Rohrstiick
aus 1.4571, der A-Sonde, einer Vakuumpumpe sowie einer Gaswaschflasche.

5.2.2 Niederdruckaufkohlen

Fir die Erzeugung von Karbiden wurde das Niederdruckaufkohlen angewendet und
technisches Propan als Arbeitsgas eingesetzt [66,85]. Die Verfahrensschritte und Pro-
zessparameter orientierten sich zundchst an dem Prozess des Niederdruckaufkohlens
zur Einsatzhartung von Stahlen [34,66,85]. Das Verfahren und die Anlage wurden an-
hand einer Versuchsreihe (Tabelle 4) fiir die gezielte Karbidbildung angepasst.
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5 Versuchsdurchfiihrung

Tabelle 4: Versuchsreihe zur Ermittlung der Prozessparameter fiir das Niederdruckaufkohlen, mit
Reihennummer, Zeiten, Temperaturen, Volumenstrome bei Umgebungsdruck und verwendete
Materialien.

Versuchs-  Desoxidations-  Aufkohlungs-  Aufkohlungs- 4 4 Verwendete
nummer dauer temperatur dauer (Ar/H;) (Propan) Materialien und
inh in°C inh in in Form
ml/min  ml/min
1 1/6 - 10
2 1/3 - 10
3 1/2 - 10
4 1 - 50
5 2 - 50 Plittchen
6 6 - 50 1.4571
7 6 50 50
8 18 6 50 50
9 18 1000 6 50 50
10 18 6 50 50
Plattchen
1.0038
11 18 6 50 50 Rohr
1.4571
Korrosions-
12 18 8 50 50 rohrproben

1.4301, 1.4571,
2.4650, 2.4663

Zu Beginn der Versuchsreihe waren daher das Ar/Hz, die Gasreinigung, die Reduzierstii-
cke und die A-Sonde noch nicht in die Anlage integriert. Der Prozess selbst bestand bei
den ersten Versuchsreihen aus den drei Prozessabschnitten: Evakuieren mit Erhitzen,
Aufkohlen und dem abschliefdenden Abkiihlen (Abbildung 14).

Evakuieren Abklihlen
und Erhitzen Autkohlen im Vakuum

Abbildung 14: Prozessabschnitte beim Niederdruckaufkohlen.

Das Hauptaugenmerk bei der Ermittlung der Beschichtungsparameter zur Karbidbil-
dung lag bei dem Prozessabschnitt des Aufkohlens. Daher erfolgte das Evakuieren,
nachdem die Proben in den Ofen gelegt waren, stets bei Raumtemperatur ohne Gas-
strome, gefolgt von dem Erhitzen auf Aufkohlungstemperatur. Die Aufkohlungstempera-
tur betrug 1000 °C, um moglichst viel Propan zu pyrolisieren und damit eine hohe Koh-
lenstoffaktivitat zu erzielen [66,85]. Zur Abkiihlung wurden der Propan-Gasstrom, die
Vakuumpumpe sowie der Ofen ausgeschaltet und damit die Proben auf Raumtempera-
tur abgekiihlt.

Nach den Versuchen 1 bis 5 werden hauptsadchlich Oxidschichten auf den Proben aus
1.4571 beobachtet. Erst ab Versuch 6 (Tabelle 4) werden nach 6 h Aufkohlung auf den
Proben grofdflichige Kohlenstoffablagerungen in Form von Schichten auf den Oxid-
schichten beobachtet (Abbildung 15 a). Im Querschliff der Probe sind jedoch keine Kar-
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5.2 Erzeugung der Korrosionsschutzschichten

bide in der Legierung zu sehen (Abbildung 15 b), da die Oxidschichten offenbar die Auf-
nahme des Kohlenstoffs durch die Legierung verhinderten.

Harz

; Oxide

C-Ablagerung

C-Ablagerungen
£3wR )

Abbildung 15: Mikrostrukturen der Probe aus Versuch 6 von der Versuchsreihe zur Ermittlung der Pro-
zessparameter fiir das Niederdruckaufkohlen: (a) Aufsicht auf die Oberfliche der Probe und (b) Quer-
schliff des oberflaichennahen Bereichs der Probe.

Daher wurde bei Versuch 7 zusitzlich Ar/Hz dem Propan zugemischt, um die Oxid-
schichten zu destabilisieren. Jedoch wird weiterhin keine Karbidbildung beobachtet.
Daraus folgt, dass der Sauerstoffgehalt und damit auch die Bildung von Oxidschichten
auf den Proben signifikant reduziert werden muss. Um den Sauerstoffgehalt zu reduzie-
ren wurden die Anlagenkomponenten zur Gasreinigung und die A-Sonde zur Messung
eingebaut. Damit sich das Propan nicht an den Cu-Spanen zersetzt, werden die Spane
nur auf 200 °C erwdarmt. Um von den Proben Oxide zu entfernen bzw. zumindest zu de-
stabilisieren wird vor der Aufkohlung zusatzlich ein Prozessabschnitt zur Desoxidation
der Proben eingefiihrt (Abbildung 16). Der Prozessabschnitt der Desoxidation dauert 18
h bei einer Temperatur von 1000 °C. Damit sich nach der Aufkohlung keine neuen Oxide
bilden und dadurch Karbide zersetzt werden, erfolgt die Abkiihlung der Proben unter
Ar/Hz-Atmosphare.

Evakuieren — Abkuhlen
und Erhitzen—>IDeSOX|d|erenl—>IAufkohIen}—>ume r Ar/H,

Abbildung 16: Prozessabschnitte beim Niederdruckaufkohlen mit zusatzlicher Desoxidation.

Im Querschliff der Probe aus Versuch 8 ist durch diese Verfahrensanderungen eine deut-
liche Bildung von Ausscheidungen in der Legierung zu beobachten (Abbildung 17 a).
EDX-Analysen zeigen fiir die Phasen hohere Intensitdten an Cr und Mo sowie niedrigere
Intensitdten an Fe und Nj, als fiir die umgebenden Bereiche. Da Cr und Mo kohlenstoffaf-
fine Elemente sind [34,63] kann davon ausgegangen werden, dass diese Phasen Cr- und
Mo-haltige Karbide sind.

Zu Versuch 9 wurden die Rohre und die zylinderférmigen Reduzierstiicke mit in den
Ofen gelegt, um die Gasgemische entlang der Probenoberflachen zu leiten. Im Querschliff
der entsprechenden Probe (Abbildung 17 b) erscheinen im Vergleich zu der vorherigen
Probe die Oberflichenoxide weniger kontinuierlich. Wahrenddessen hat sich die Anzahl
der Karbide in dem oberfldchennahen Bereich nicht signifikant gedndert.
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5 ; / 4 LAl : s ;
(Cr,Ti)-Oxide N oxide
(Cr, Mo)-Karbide ; .7 (Cr, Mo)-Karbide -

14571 - P ETATEEN T
a 20 um b & b " b9 F o2 \! 20 um

Abbildung 17: Mikrostrukturen der Proben von der Versuchsreihe zur Ermittlung der Prozessparameter
fiir das Niederdruckaufkohlen: (a) Querschliff des oberflichennahen Bereiches der Probe aus Versuch 8
und (b) Querschliff des oberflichennahen Bereichs der Probe aus Versuch 9.

Bei Versuch 10 wurde die Desoxidation bei Umgebungsdruck durchgefiihrt, um durch
einen hoheren Wasserstoffpartialdruck die Oxidbildung noch weiter zu reduzieren. Im
Querschliff der Probe werden jedoch wiederholt kontinuierliche Oxidschichten und kei-
ne inneren Karbide beobachtet.

Versuch 11 wurde daher wieder nach den Parametern von Versuch 9 durchgefiihrt. Als
Probenmaterial wurde erstmals zum Vergleich ein Pldttchen von 1.0038 sowie ein Rohr
aus 1.4571, im Hinblick auf die eingesetzten Rohrproben fiir Korrosionsversuche (Ab-
schnitt 5.3), aufgekohlt.

Die Legierung 1.0038 zeigt durch das Aufkohlen eine deutliche Gefiigednderung. Fiir die
in Abbildung 18 dargestellten Querschliffe wurden die Proben aus 1.0038 mit einer Lo6-
sung aus konzentrierten Mineralsduren (32 % Salzsdure (HCl), 65 % Salpetersdure
(HNO3) und 95-97 % Schwefelsaure (H2S04)) geatzt. Im gelieferten Zustand weist die
Legierung im Querschliff (Abbildung 18 a) ein ferritisches-perlitisches Gefiige auf. Nach
dem Aufkohlen ist sie hingegen vollkommen perlitisch (Abbildung 18 b). Das Geflige ist
dabei umso grober, je weiter es von den Aufdenoberflachen, z.B. von der Oberkante, ent-
fernt ist. Die Perlitisierung bestdtigt zundchst, dass unter den gewahlten Prozesspara-
metern Aufkohlung stattfindet und nicht andere Prozesse die Gefiigednderungen in den
getesteten Werkstoffen verursachen. Des Weiteren macht der niedriglegierte Baustahl
die Wirkung der Legierungselemente, insbesondere von Cr, in den anderen Werkstoffen
deutlich. Die Legierungselemente fiihren entweder zu Oxidschichtwachstum und verrin-
gern damit die Kohlenstoffaufnahme oder sie bilden einzelne lokale Karbide.

Im Falle der Rohrprobe aus 1.4571 ist im Querschliff zu sehen, dass die Legierung an der
Innenseite (Abbildung 18 c) des Rohres weniger Karbide gebildet hat als an der Aufden-
seite (Abbildung 18 d).

44



5.2 Erzeugung der Korrosionsschutzschichten

Abblldung 18: Querschllffe der Proben des Versuches 11 aus der Versuchsrelhe zur Ermittlung der Pro-
zessparameter fiir das Niederdruckaufkohlen: Vergleichsprobe aus 1.0038 aus Versuch 11 nach der At-
zung (a) im Lieferzustand, (b) nach der Aufkohlung, Rohrprobe aus 1.4571 aus Versuch 11 (c) Innenseite,
(d) Aufienseite.

Aufgrund der Beobachtungen an dem Rohr aus 1.4571 wurden die Rohrproben fiir die
Korrosionsversuche zusitzliche zwei Stunden aufgekohlt, um eine hohere Karbiddichte
an der Rohrinnenseite zu erreichen. Die angewandten Prozessparameter fiir die Aufkoh-
lung der Korrosionsproben sind in Tabelle 5 eingetragen.

Tabelle 5: Parameter der verschiedenen Prozessabschnitte beim Niederdruckaufkohlen fiir die
Korrosionsproben mit Zeiten, Temperaturen, Volumenstrome bei Umgebungsdruck, Systemdriicke und A-
Sondenspannungen.

prosabsini Dot Tempanr V() ) bk e
Evakuieren - Raumtemperatur - - <1 0,88
Desoxidieren 18 1000 50 - 412 1,07
Aufkohlen 8 1000 50 50 10+2 1,05
Abkiihlen - 1000 50 - - 1,07

Der oberflichennahe Bereich einer mit diesen Parametern aufgekohlten Korrosions-
rohrprobe aus 1.4571 ist in Abbildung 19 dargestellt. Dieser Bereich hatte wahrend des
Korrosionsversuches bei 700 °C fiir 100 h keinen Kontakt zum fliissigen Sn und repra-
sentiert damit den aufgekohlten Zustand. Auf der Oberflache der Legierung befindet sich
eine etwa 4 pm dicke Cr- und Fe-haltige Oxidschicht. Innerhalb des Stahls sind Cr- und
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5 Versuchsdurchfiihrung

Mo-haltige Karbide, in Form eines nahezu durchgangigen Netzwerkes, sichtbar. Die an-
deren getesteten Legierungen zeigen dhnliche Mikrostrukturen nach dem Aufkohlen.

» (CrMo)-Karbide

1.4571
3 20 pm

Abbildung 19: Oberflachennaher Bereich der Korrosionsrohrprobe aus 1.4571 im aufgekohlten Zustand.

Das Niederdruckaufkohlen bei 1000 °C Prozesstemperatur fiihrt zwar hauptsachlich zu
innerer Karbidbildung, jedoch ist es denkbar, dass, falls die Oxidschichten versagen, die
Karbidnetzwerke die Kontaktfliche zwischen Sn und Stahl verringern und somit die
Korrosion reduziert wird [24,25]. Dies sollte insbesondere fiir die nahezu durchgangi-
gen Karbidnetzwerke, die mit den ermittelten Parametern erzeugt wurden, gelten. Da-
her wird diese Mikrostruktur auf ihre Korrosionsschutzwirkung hin getestet.

5.2.3 Nitrierung

Die Prozessparameter fir die Nitrierung zur Nitridbildung orientierten sich an den Pro-
zessparametern fiir das Gasnitrieren [34] und den Daten von Krupp et al. [79,80]. Ferner
wurden die durchgefiihrten Verbesserungen aus dem Niederdruckaufkohlen, beziiglich
der Vermeidung von Oxidschichten, weiter angewendet.

Flr die Nitrierung wurde als Arbeitsgas Stickstoff [79,80] mit der Reinheit 6.0 sowie
Ar/H; als Reduziergas verwendet. Der Prozess ist bei Umgebungsdruck durchgefiihrt
worden. Damit das Prozessgas nicht zuriickstromen oder Luft eindringen konnte, wurde
die auf der Abgasseite eingebaute Gaswaschflasche eingesetzt. Die Versuchsreihen, mit
denen die Prozessparameter fiir die Schichterzeugung ermittelt wurden, sind in Tabelle
6 aufgelistet.

Der Nitrierungsprozess besteht ebenfalls aus vier Prozessabschnitten: Spiilen mit an-
schliefendem Erhitzen, Desoxidation der Proben, Nitrierung und Abkiihlung (Abbildung
20). Bei der Ermittlung der Beschichtungsparameter zur Nitridbildung lag das Hauptau-
genmerk bei dem Prozessabschnitt der Nitrierung. Beim Spiilen wurde die Atmosphare
der Anlage bei Raumtemperatur durch Ar/Hz und Stickstoff ausgetauscht, bis die A-
Sonde etwa einen Wert 1,1 V anzeigte. Im Vergleich zu dem Niederdruckaufkohlen sollte
somit die Gefahr der Probenoxidation entsprechend geringer sein. Das Erhitzen und die
anschliefende Desoxidation bei 1000 °C wurden dann unter stréomender Ar/H:-
Atmosphare durchgefiihrt. Zur Abkiihlung wurde lediglich der Ofen ausgestellt. Dadurch
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5.2 Erzeugung der Korrosionsschutzschichten

kiihlten die Proben unter stromender Stickstoff- und Ar/Hz-Atmosphare auf Raumtem-
peratur ab.

Spilen Abkuhlen
X —»Desoxidieren—»Nitrieren—¥»{ unter N,
und Erhitzen und Ar/H,

Abbildung 20: Prozessabschnitte bei der Nitrierung.

Tabelle 6: Versuchsreihe zur Ermittlung der Versuchsparameter fiir das Nitrieren, mit Reihennummer,
Zeiten, Temperaturen, Volumenstréme bei Umgebungsdruck und verwendete Materialien.

versuchs- < oxidation- Nitrier- - V (Ar/Hy) v Verwendete
nummer Nitrierdauer . (N2) Materialien und
sdauer temperatur . i :
. S inh . in Form
inh in °C ml/min :
ml/min
Plattchen
1 550 144 50 50 1.0038,1.4301,
1.4571,1.4749
Plattchen
2 800 144 300 200 1.0038, 1.4301,
18 1.4571,1.4749,
2.4642,2.4650,
3 800 144 300 300 2.4663, 2.4816
4 800 192 300 300 Korrosionsproben
1.4571, 2.4642,
2.4663

Bei dem ersten Versuch wurden hauptsachlich nicht kontinuierliche Schichten von Oxi-
den auf den Proben beobachtet. Daher wurden die Volumenstrome gesteigert, insbeson-
dere von Ar/Hz, um geringere Sauerstoffgehalte zu erreichen. Des Weiteren ist die Tem-
peratur der Cu-Spane auf 600 °C erh6ht worden, was zundchst den erreichbaren p0O:
erhoht. Aufgrund der schnelleren Bildungskinetik von Kupferoxid sollten so jedoch die
grofderen Volumenstrome kompensiert werden konnen und der Sauerstoffpartialdruck
verhaltnismaf3ig moéglichst weit gesenkt werden. Dabei ist laut technischer Literatur
keine Reaktion von Stickstoff mit dem Kupfer zu erwarten [128]. Zusatzlich wurde die
Prozesstemperatur gesteigert, um mehr Stickstoff zu zersetzen.

Die getesteten Stahle zeigen im Querschliff jedoch weiterhin Oxide (Abbildung 21 a),
wohingegen die Ni-Basisliegerungen, die von der Probenanordnung dahinter liegen,
schon Nitridschichten aufweisen (Abbildung 21 b). Daher muss fiir eine gleichmafiige
Nitridbildung an den grofderen Korrosionsproben der Sauerstoffgehalt lokal reduziert
werden, da die A-Sonde bereits einen Wert von etwa 1,28 V anzeigte, was einen geringen
pO:z an der Sonde impliziert; zudem muss der Stickstoffgehalt erhoht werden, um die
Nitribbildung noch weiter zu férdern.
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2 um 2 um
— —

Abbildung 21: Querschliffe der Proben des Versuches 2 aus der Versuchsreihe zur Ermittlung der Pro-
zessparameter fiir das Nitrieren: (a) Probe aus 1.4571 und (b) Probe aus 2.4642.

Um den Sauerstoffgehalt lokal zu senken, wurden vor die Proben das Rohrstiick aus
1.4571 und in einem Tiegel Spadne aus 1.4571 sowie Ti-Granulat mit in den Ofen gelegt.
Der Volumenstrom von Stickstoff wurde dem von Ar/H; angeglichen.

Bei dem dritten Versuch zeigte die A-Sonde wahrend des Nitrierungsabschnittes etwa
1,27 bis 1,28 V an. Nach der Nitrierung sind nun auch in den Stahlproben Schichten aus
Cr-Nitriden und innere Nitride zu sehen (Abbildung 22 a). Auch in der Legierung 2.4642
werden an der Oberflache Nitride beobachtet (Abbildung 22 b). Die Oberflachennitride
werden mithilfe der XRD-Analyse mit streifendem Einfall als Cr-Nitride vom Typ Cr2N
identifiziert. In der Legierung werden ebenfalls innere Nitride beobachtet, jedoch weni-
ger als in der Probe aus 1.4571.

Im Falle der Legierung 2.4650 (Abbildung 22 c) sind vergleichsweise weniger und klei-
nere Nitride als in der Legierung 2.4642 vorhanden. Zusatzlich wird in den Nitriden mit
EDX-Analyse Mo und Ni gemessen. Im Querschliff der Legierung 2.4663 (Abbildung 22
d) ist der Bereich mit inneren Nitriden diinner als bei den vorherigen Ni-
Basislegierungen. Des Weiteren ist an der gesamten Oberfliche ein Gemenge aus der
Legierung und den Nitriden zu sehen. Dieses Gemenge kann mithilfe der XRD-Analyse
mit streifendem Einfall als ein Mischnitrid aus Cr und Mo sowie Fe und Ni identifiziert
werden.

Anhand der verschiedenen Legierungen wird deutlich, dass hohere Legierungsgehalte
von Mo zu der Bildung von Mo-haltigen Mischnitriden fiihren und weniger reine Cr-
Nitride auftreten. Das Legierungselement Ti kann hingegen auch bei den bereits redu-
zierten Sauerstoffgehalten weiterhin oxidiert werden. Dadurch kénnen auf den Legie-
rungen Oxidschichten entstehen, welche die Stickstoffaufnahme der Legierung reduzie-
ren.
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Abbildung 22: Querschliffe der Proben des Versuches 3 aus der Versuchsreihe zur Ermittlung der Pro-

zessparameter fiir das Nitrieren: (a) Probe aus 1.4571, (b) Probe aus 2.4642, (c) Probe aus 2.4650 und (d)
Probe aus 2.4663.

Um sicherzustellen, dass sich auf den Korrosionsproben aus 1.4571, 2.4642 und 2.4663
durchgingige Schutzschichten bilden, wurde die Nitrierdauer um zusatzliche 48 h auf
192 h verlangert. Die entsprechend angewandten Parameter der einzelnen Prozessab-
schnitte sind in Tabelle 7 eingetragen.

Tabelle 7: Parameter der verschiedenen Prozessabschnitte beim Nitrieren fiir die Korrosionsproben mit
Zeiten, Temperaturen, Volumenstréme und A-Sondenspannungen.

Proesabscimie Dt Tenperus () Vit UG, S
Spiilen - Raumtemperatur 300 300 min. 1,10
Desoxidieren 18 1000 300 -
Nitrieren 192 800 300 300 ~1,28
Abkiihlen - - 300 300

Der oberflichennahe Bereich einer mit diesen Parametern nitrierten Korrosionsrohr-
probe aus 1.4571 ist in Abbildung 23 a dargestellt. Auf der Oberfldche ist eine etwa 1 um
dicke Cr-Nitridschicht sichtbar. Unterhalb dieser Schicht gibt es Bereiche, die hohe Ge-
halte an Cr, Si sowie Fe aufweisen. In der Legierung gibt es Ausscheidungen, die haupt-
sachlich aus Cr und Fe bestehen und mitunter auch zusatzlich Mo enthalten. Diese Aus-
scheidungen kénnen ebenfalls Nitride sein.
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Im Falle einer nitrierten Korrosionsprobe in Form eines Pliattchens aus der Legierung
2.4642 ist an der Oberflache eine weitgehend durchgangige CraN-Nitridschicht vorhan-
den (Abbildung 23 b). Die Nitridschicht ist, sowohl extern als auch intern, gewachsen
und hat eine Gesamtdicke von 1 bis 2 pum. In der Legierung sind weitere Cr-reiche Aus-
scheidungen, vermutlich auch Cr-Nitride, auf den Korngrenzen und als Nadeln in den
Kornern, zu beobachten.

Von diesen Nitridschichten wird eine sehr gute Schutzwirkung in den Korrosionsversu-
chen erwartet, da sie durchgangig sind und, dem fliissigen Sn gegentiber, aus chemisch
stabilen Phasen bestehen.

N

/ 14571  (CgEe)

(Cr,Fe,Mo) '
\Cr

a 10 pm b 10 pm

2.4642

Abbildung 23: Oberflaichennaher Bereich der nitrierten Korrosionsproben aus (a) 1.4571 und (b) 2.4642.

Es stellt sich nun die Frage, wieso sich im Vergleich zur Aufkohlung, primar durchgangi-
ge Oberflachenschichten und nicht ebenfalls hauptsachlich innere Ausscheidungen ge-
bildet haben. Die Bildung von inneren Karbiden wird, laut der technischen Literatur
[64], durch die h6here Permeabilitit der Metallmatrix fiir Kohlenstoff im Vergleich zu Cr
und anderer Legierungselemente sowie durch das geringere molare Volumen der Karbi-
de verursacht.

Die Permeabilitit einer Metallmatrix, wie Fe fiir z.B. Kohlenstoff, kann tiber Gleichung 24
aus der Loslichkeit und der Diffusion berechnet werden. Die Loslichkeit wird anhand
eines Phasendiagramms [96] bestimmt und die Werte fiir die Diffusion aus Tabellen [94]
tibernommen. Bei 800 °C betragt der Permeabilititswert von austenitischem Fe fiir Koh-
lenstoff somit etwa 8,96x10-° mol/mxs. Im Falle von Stickstoff ergeben die Loslichkeit
[129] sowie die Diffusion [94] in austenitischen Fe bei 800 °C einen dhnlichen Permeabi-
litatswert mit 8,41x10-? mol/mxs und dennoch haben sich durchgangige Nitridschichten
gebildet.

In Hinblick auf die molaren Volumina der Karbide und Nitride kann die Anderung von
Metall zu Ausscheidung mithilfe des Pilling-Bedworth-Verhaltnis (PBV, Gleichung 22)
bestimmt werden. Dabei sind die berechneten Werte der Nitride CrN/Cr mit 1,486 und
Cr2N/Cr mit 1,207, etwa 6 bis 36% grofder als die der Karbide Cr7C3/Cr mit 1,142 und
Cr23Ce/Cr mit 1,094.

Unter Berticksichtigung der Stochiometrie folgt daraus, dass mehr Kohlenstoff und Cr
fiir vergleichsweise kleinere Karbide als Stickstoff und Cr fiir Nitride bendtigt werden,
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d.h., bei der gleichen Menge an Legierungselementen kénnen sich mehr Nitride als Kar-
bide ausscheiden und eher Nitridschichten bilden.

Des Weiteren reduziert die Bildung von Ausscheidungen die Permeabilitiat der eindrin-
genden Elemente [81], sodass im Vergleich zu Kohlenstoff die Eindringtiefe von Stick-
stoff und die interne Nitridbildung verringert wird.

Damit kann die durch die Nitridschichtbildung verursachte Verarmung an Legierungs-
elementen an der Oberflache durch die Diffusion der entsprechenden Elemente aus dem
Rest der Legierung ausgeglichen werden, wodurch existierende Nitride wachsen bzw.
sich neue Nitride bilden kénnen.

Abschliefdend wird, im Vergleich zur Aufkohlung, durch die Prozessparameter bei der
Nitrierung die Bildung von Oxidschichten deutlich unterdriickt, sodass mehr Legie-
rungselemente fiir die Nitride zur Verfligung stehen.

5.2.4 Oxidation

Die Liste der Vorversuche zur Bestimmung der Prozessparameter zur Bildung von Oxid-
schichten ist in Tabelle 8 aufgefiihrt.

Tabelle 8: Versuchsreihe zur Ermittlung der Versuchsparameter fiir das Oxidieren, mit Reihennummer,
Zeiten, Temperaturen, Volumenstréme bei Umgebungsdruck und verwendete Materialien.

Versuchs- Oxidations- Oxidations- 14 V (Ar) Verwendete
nummer temperatur in °C dauer (synth. Luft) in ml/min Materialien und
inh in ml/min Form
Rohre
HNO; 50 1/2 ) ) 14301, 1.4571
Plattchen
Luft 800 2 - - 1.4301, 1.4571,
2.4650, 2.4663
Plattchen
1.0038,1.4301,
1 800 48 150 - 1.4571, 1.4749,

2.4642,2.4650,
2.4663, 2.4817

Plattchen
1.0038, 1.4301,
1.4571,1.4749,
2.4642,2.4650,
2 800 48 ' 150 2.4663, 2.4817

Korrosionsrohrproben
1.4301, 1.4571,
2.4650, 2.4663

Bei einem ersten Screening-Versuch wurden Oxidschichten durch Oxidation der Proben
in 50 °C warmer 25 %-iger Salpetersdure fiir 30 min [26] erzeugt und anschliefend in
fliissigem Sn bei 700 °C fiir 100 h getestet. Nach dem Versuch werden keine Uberreste
von den Oxidschichten und keine Unterschiede im Korrosionsverhalten im Vergleich zu
den unbeschichteten Proben beobachtet. Demnach sind diese Oxidationsparameter
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nicht angemessen, um Oxidschichten, die Korrosion durch fliissiges Sn bei den hoheren
Temperaturen signifikant beeinflussen konnen, zu erzeugen.

Bei dem nachsten Versuch wurden die Proben an Luft in einem Kammerofen mit
5 °C/min auf 800 °C erhitzt und diese Temperatur fiir 2 h gehalten. AnschliefRend wur-
den die Proben im Ofen abgekiihlt. Nach der Oxidation weisen die Legierungen im Quer-
schliff jedoch nicht kontinuierliche Oxidschichten mit einer Dicke < 1 pm auf.

Die Prozessparameter des nachsten Versuches orientierten sich an Lillard et al. [75] zur
Oxidierung von Proben an feuchter Luft. Dazu wurde in der Beschichtungsanlage
(Abbildung 13) synthetischer Luft als Arbeitsgas verwendet. Die Anlagenkomponenten
zur Gasreinigung und das Granulat wurden nicht eingesetzt. Die synthetische Luft wurde
zum Befeuchten bei Raumtemperatur durch eine Gaswaschflasche mit deionisiertem
Wasser geleitet. Der Oxidierungsprozess bestand aus den Prozessabschnitten Aufheizen,
Oxidieren und Abkthlen. Das Aufheizen erfolgte sobald die Proben in den Ofen gelegt
waren und der Gasstrom eingestellt war. Nach Erreichen der Solltemperatur von 800 °C
wurde diese fiir 48 h gehalten. Anschlief3end wurde der Ofen ausgestellt und mit ihm die
Proben abgekiihlt.

Die Werkstoffe 1.0038 und 1.4301 (Abbildung 24 a) weisen nach der Oxidation bei 800
°C fiir 48 h eine einwarts gewachsene Schicht auf. Die hoher legierten Werkstoffe, wie
2.4650 (Abbildung 24 b), bilden hingegen doppellagige Oxidschichten. EDX-Analysen
der Oxidschichten deuten aufgrund der Zusammensetzungen darauf hin, dass die inne-
ren Oxidschichten aus chemisch stabileren Oxiden als die dufderen bestehen.

(CrTi}-Oxide " O*19°

(Cr,Fe)-Oxide

1.4301

Abbildung 24: Querschliffe der Proben aus der Versuchsreihe zur Ermittlung der Prozessparameter fiir
die Oxidation, nach 48 h bei 800 °C in feuchter Luft: aus (a) 1.4301 und (b) 2.4650.

Bei dem nachsten Test wurden die Proben in getrocknetem Ar 6.0 (Sauerstoffgehalt
< 0,1 ppm-mol) oxidiert. Im Gegensatz zum vorherigen Prozess wurde vor dem Aufhei-
zen die Atmosphare in der Anlage ausgetauscht (Abbildung 25).

Abkuhlen

Spulen —
unter Ar

und Erhitzen

Abbildung 25: Prozessabschnitte beim Oxidieren in getrocknetem Ar.
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Nach dem Oxidationsprozess weisen die Legierungen 1.0038 und 1.4301 (Abbildung 26
a) diinne kontinuierliche Oxidschichten auf. Bei den hoher legierten Werkstoffen, wie
2.4650 (Abbildung 26 b) werden hingegen keine signifikanten Anderungen zum vorhe-
rigen Prozess beobachtet.

oW —

(Cr,Ti)-Oxide Croxide

Abbildung 26: Querschliffe der Proben aus der Versuchsreihe zur Ermittlung der Prozessparameter fiir
die Oxidation, nach 48 h bei 800 °C in getrocknetem Ar: aus (a) 1.4301 und (b) 2.4650.

Dieser letzte Prozess wurde auch zur Beschichtung der Korrosionsproben angewendet.
Die verwendeten Prozessparameter sind in Tabelle 9 eingetragen.

Tabelle 9: Parameter fiir die Oxidation der Korrosionsproben mit Zeit, Temperatur, Volumenstrom, und A-
Sondenspannung.

. U
Prozessabschnitt D_auer Tempiratur .V[Ar 6'9) (A-Sonde)
inh in °C in ml/min :
inVv
Spiilen - Raumtemperatur 150
Oxidieren 48 800 150 0,16-1
Abkiihlen - - 150

Der oberflichennahe Bereich einer oxidierten Korrosionsrohrprobe aus 1.4571 ist in
Abbildung 27 dargestellt. Auf der Oberfliche hat sich eine etwa 1 bis 2 pm dicke
Cr-Oxidschicht gebildet und darunter finden sich Bereiche, welche hauptsachlich Cr und
Sauerstoff sowie etwas Si und Ti enthalten. Diese Oxidschicht erfiillt das Kriterium einer
durchgingigen Schutzschicht und wird daher in Korrosionsversuchen getestet.
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| N\

Cr-Oxide (Cr,Si, Ti,0)

1.4571

20 pm

Abbildung 27: Oberflachennaher Bereich der Korrosionsrohrprobe aus 1.4571 im oxidierten Zustand.

5.2.5 Beschichtung mittels PVD

Als Substrat fiir die PVD-Schichten wurden aus der Legierung 2.4663 runde Pliattchen
mit den Abmessungen @10x2 mm hergestellt. Die Abmessungen werden zum einen
durch die in den speziellen Korrosionsversuchen (Abschnitt 5.3.5) verwendeten Tiegel
definiert und zum anderen durch die Abmessungen der PVD-Anlage. Die Ober- und Un-
terseiten der Proben sind mit 1 um Diamantpoliersuspension poliert und abschliefsend
mit Aceton sowie Isopropanol in einem Ultraschallbad gereinigt worden.

Als Schichtmaterialen wurden Titankarbid (TiC) und Titannitrid (TiN) gewahlt, die in
einer Anlage mittels nichtreaktivem Gleichstrom-Magnetron-Sputtern abgeschieden
wurden. Die TiC- und TiN-Targets hatten die Abmessungen @#75x5 mm und einen Ab-
stand von den Substraten von etwa 50 mm.

In dem eigentlichen Beschichtungsprozess lagen die Proben auf dem geerdeten Proben-
teller und hatten somit ein definiertes elektrisches Potential. Als Arbeitsgas wurde Ar
mit der Reinheit 6.0 eingesetzt. Zu Beginn des Prozesses wurde die nicht beheizte Plas-
makammer bis zu einem Restgasdruck von 8x10-¢ mbar evakuiert. Dann wurde das
Sputtertarget hinter einer Blende bei einem Gasdruck von 6x10-3 mbar und einer Gleich-
strom-Leistung von 300 W fiir 3 min eingebrannt.

Die Substrate wurden hingegen fiir 15 min in einem Hochfrequenz-Plasma geatzt, um
Oxidschichten zu entfernen. Dabei betrug der Gasdruck 6x10-3 mbar und die Plasmafre-
quenz 13,56 MHz bei einer am Tisch angelegten Hochfrequenz-Leistung von 800 W.
Anschliefend wurden die Substrate bei einer Gleichstrom-Leistung am Target von
500 W und einem Gasdruck von 6x10-3mbar fir 55 min beschichtet, um eine Schichtdi-
cke von 5 pum zu erreichen. Die einzelnen Prozessschritte sind in Abbildung 28 grafisch
aufgelistet. Der gesamte Prozess wurde danach ein weiteres Mal durchgefiihrt, um die
Riickseiten der Proben zu beschichten.

Target
einbrennen
Substrat
atzen

Abbildung 28: Prozessabschnitte bei der Beschichtung mittels PVD.
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Im Querschliff der beschichteten Proben weisen die TiC- und TiN-Schichten an den
Stirnseiten der Probe hauptsichlich eine gleichmafiige Dicke und Struktur auf. Abbil-
dung 29 zeigt jedoch, dass oberhalb von Anderungen der Probentopographie sowie
oberhalb von Einschliissen, wie z.B. Oxidschichtresten, Fehler in der Schichtstruktur zu
beobachten sind. An den Seitenflichen der Probe sind die Schichten aufgrund der ge-
richteten Abscheidung ungleichmaf3ig.

Fehler

TiC

2.4663

10 pm
P

Abbildung 29: Querschliff der TiC-Schicht auf der Legierung 2.4663 nach der Beschichtung.

5.3 Aufbau und Durchfithrung der Korrosionsversuche

5.3.1 Rohrproben

Fur die erste Art von Korrosionstests, an nicht beschichteten und beschichteten Proben,
wurden Rohrproben gefertigt. Da sich das fliissige Sn innerhalb der Rohrproben befin-
det, wurden keine komplexen Versuchsanlagen benétigt, sondern die Tests konnten in
einem Kammerofen bei einer Hochsttemperatur von bis zu 1200 °C durchgefiihrt wer-
den.

Fir die Herstellung der Rohrproben wurden innerhalb einer Handschuhbox mit
Ar-Atmosphdare Zinnbarren, mit einer Reinheit > 99,99%, in einem Aluminiumoxidtiegel
aufgeschmolzen und bei 300 °C gehalten. Laut Herstellerangaben sind die Hauptverun-
reinigungen der verwendeten Sn-Charge Indium (In), Pb und Wismuth (Bi), jedes Ele-
ment in einer Konzentration im Bereich von 10 ug/kg. Der analysierte Fe-Gehalt betragt
2 pg/kg, Ni und Cr werden mit < 1 pg/kg angegeben. Die Ar-Atmosphare enthielt weni-
ger als 10 Vol.-ppm 02 und 30 Vol.-ppm H20, was die Oxidation des fliissigen Sn mini-
mierte. Die Schicht die sich dennoch auf der Oberflache des fliissigen Sn bildete, beste-
hend aus Zinn- und anderen Oxiden, wurde abgeschopft.

Als Probenmaterial fiir die Rohrproben wurden von den Legierungen 1.4301, 1.4571
und 2.4663 jeweils 52 mm lange Stiicke von den entsprechenden Rohren abgetrennt.
Zusatzlich wurde der Auf3endurchmesser von 2.4663 auf #25 mm reduziert, wahrend
der Innendurchmesser auf @20 mm vergrofiert wurde.

Die Reduzierung des Aufdendurchmessers ermdglichte die Verwendung von kommerzi-
ell verfiigbaren Verschliissen aus rostfreiem Stahl (AISI 316) fiir @25 mm-Verrohrung,
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zum Abdichten beider Rohrenden. Die Grofde dieser Verschliisse bestimmte ebenfalls die
Mindestlange der Proben von 52 mm.

Im Falle von 2.4650 waren die verbliebenen Wanddicken zu diinn geworden, sodass der
Aufdendurchmesser auf 30 mm reduziert wurde. Die Rohrstiicke von 2.4650 sind 67 mm
lang, um den grofieren @30 mm Verschliissen gentligend Platz zu bieten. Die inneren
Rohroberflachen erhielten eine Endbearbeitung durch Drehen, sodass alle Rohrproben
eine vergleichbare Oberflaichenqualitdt aufweisen.

Flr die Quantifizierung der Korrosion, nach den durchgefiihrten Versuchen, wurde die
durchschnittliche Wanddicke nach dem Drehen, s, bestimmt. Diese wurde, anhand der
Massen, der Aufienabmessungen der Rohre sowie der Massendichte aus den Legie-
rungsdatenblattern, mit einer Genauigkeit von 1 um berechnet. so betragt im Durch-
schnitt etwa 1,8 mm fiir 1.4301, 2,4 mm fir 1.4571, 2,3 mm fiir 2.4650 und 2,5 fiir
2.4663. Messungen unter dem OM von nicht korrodierten Rohrquerschnitten zeigten,
dass aufgrund von Fertigungstoleranzen die lokalen Wanddicken um bis zu 40 pm bei
den Stdhlen bzw. 30 um bei den Ni-Basislegierungen von dem durchschnittlichen so ab-
weichen kdnnen.

Vor dem Einschleusen der (unbeschichteten und beschichteten) Probenstiicke der Le-
gierungen 1.4301, 1.4571, 2.4650 und 2.4663 in die Handschuhbox wurde ein Rohrende
mit den Verschliissen aus rostfreiem AISI 316 Stahl abgedichtet. Die Rohrproben wur-
den dann in der Handschuhbox, stehend mit der abgedichteten Seite nach unten, auf 300
°C vorgewarmt. Das Vorwarmen sollte ein Erstarren von Sn an den Probenwénden ver-
meiden, sodass sich wahrend des Fiillens keine Hohlrdume bilden. Das fllissige Sn wurde
dann bis zum oberen Rand der Rohre eingefiillt und die zweite Seite der Proben mit ei-
nem weiteren Verschluss aus rostfreiem Stahl abgedichtet. Die Abfolge der einzelnen
Herstellungsschritte ist schematisch in Abbildung 30 aufgefiihrt.

Ein schematischer Langsschnitt einer gefiillten Rohrprobe ist in Abbildung 31 darge-
stellt. Aufgrund der inneren Geometrie der @25 und @30 mm Verschliisse verbleibt im-
mer eine Gasblase aus Ar mit einem Volumen von etwa 507 bzw. 1416 mm? in den
Rohrproben.

Fertigung . Beschichten Probenbau
und Vermessen+§und Vermessen  |und Fiillen

Abbildung 30: Herstellungsschritte fiir den Bau von Rohrproben.

In unbeschichteten Rohrproben ist auch die in-situ Karbidbildung, d.h. die Bildung von
Karbiden wahrend der Korrosionstests und nicht mittels Aufkohlungsprozessen, unter-
sucht worden.

Dazu werden beim Fiillen der Proben zusatzlich Kohlenstoffquellen beigefiigt; entweder
in Form eines Graphitstabes (@6,15 mm, Reinheit > 99,9995 %) oder die Rohrprobe
wird zu etwa % Fiillhohe mit Carbon Black (Super C65) gefiillt. Der Graphitstab sollte
liber die gesamte Probenliange gleichmafdig Kohlenstoff anbieten kénnen, wohingegen
beim Carbon Black die grofdere Oberflache einen hoheren Stoffiibertrag erwarten lasst.
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Gasblase Rohrprobe

Verschllsse

Abbildung 31: Langsschnitt durch eine gefiillte Rohrprobe mit @25 mm fiir Untersuchungen an nicht be-
schichteten und beschichteten Proben sowie zur in-situ Karbidbildung. Versuchskapseln mit 330 mm
Auflendurchmesser haben einen Innendurchmesser von @#25,4 mm, eine Linge von 67 mm und die ge-
samte Kapselldnge betragt etwa 105 mm.

Flr die Korrosionsversuche wurden die Rohrproben in einen Keramiktiegel aus Alumi-
niumoxid in den Kammerofen gelegt (Abbildung 32). Waren mehrere Kapseln mit der
gleichen Grofde vorhanden, die bei der gleichen Versuchstemperatur und -zeit ausgela-
gert werden sollten, war es moglich bis zu vier Proben gleichzeitig im Keramiktiegel zu
testen. Der Keramiktiegel ist leicht geneigt, um moglicherweise auslaufendes Sn auffan-
gen zu konnen, falls die Kapseln bei den hohen Versuchstemperaturen versagen.

Die Ofenkammer wurde mit einer Geschwindigkeit von 5 °C/min von der Raumtempera-
tur auf die Versuchstemperatur erhitzt und dann fiir die entsprechende Versuchsdauer
gehalten. Nach der entsprechenden Dauer wurden die Proben sofort aus dem Ofen ge-
nommen, auf Keramikplatten vor den Ofen gelegt und an Luft abgekiihlt.

Eine Ubersicht der durchgefiihrten Korrosionsversuche ist in Tabelle 10 aufgefiihrt. Die
Versuchstemperaturen orientieren sich an den iiblichen Einsatztemperaturen der Legie-
rungen sowie den angestrebten Temperaturen des TDM-Prozesses. Zusatzlich wurden
geringere Versuchstemperaturen gewahlt, um das Korrosionsverhalten in Abhangigkeit
von der Temperatur ermitteln zu kénnen.

Die Korrosionsversuche an beschichteten Proben wurden bei 700 °C und 1000 °C
durchgefiihrt. Sollten die Schichten bei hoheren Temperaturen bestdndig sein, werden
sie es auch bei geringeren Temperaturen sein. Fiir jede Versuchstemperatur ist jeweils
eine Rohrprobe zusatzlich mit sechs Typ-K Thermoelementen ausgestattet worden, um
die Temperaturverteilung auf der Aufdenoberfliche der Rohrproben zu messen. Gemaf3
der Position der Thermoelemente sind die Rohrproben in sechs Sektoren aufgeteilt und
mit romischen Zahlen nummeriert worden (Abbildung 32).

Flr die Analyse der Zinnkorrosion wurden die Rohrproben quer durch die Sektoren III
und IV getrennt, wobei der analysierte Querschnitt in Abbildung 31 mit Pfeilen markiert
ist. Die verbliebenen zwei Rohrprobenstiicke wurden ldngs aufgetrennt, wodurch die
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Sektoren I, II sowie V, VI freigelegt werden. Die Schliffe wurden, wie bereits erwahnt,
metallografisch prapariert und untersucht. Die quantitative Auswertung der Korrosion
erfolgte am Querschnitt der Sektoren III und IV. Dazu wurde die verbliebene Wanddicke,
s1, anhand von zwolf gleichmafdig auf den Umfang verteilten lokalen Messungen unter
dem OM bestimmt und von so subtrahiert.

Im Falle der mit Kohlenstoff gefiillten Proben weisen diese nach den Korrosionsversu-
chen keine generellen Unterschiede im Vergleich zu den unbeschichteten Rohrproben
auf. Nur bei der mit Carbon Black gefiillten Probe, die fiir 50 h bei 500 °C Versuchstem-
peratur getestet wurde, werden diinnere Korrosionsschichten, als in der Vergleichspro-
be ohne Kohlenstoffquelle, beobachtet. In diesem speziellen Fall kann die Korrosion an
dem Stahl u.a. fiir eine gewisse Dauer verhindert worden sein, z.B. durch diinne Oxid-
schichten die, durch die an der grofsen aktiven Oberflache des Carbon Black adsorbier-
ten Gasmenge, stabilisiert wurden. Es ist ebenfalls moglich, dass die Korrosion aufgrund
des reduzierten Sn-Volumens geringer ist. Generell ist die Loslichkeit von Kohlenstoff in
fliissigem Sn offenbar nicht nur fiir eine Messung zu gering [12], sondern auch zu gering
um einen signifikanten Stofftransport zu ermoglichen.

Die beobachteten Materialverluste werden bei den Ergebnissen miteinbezogen und so
erachtet, als waren sie ohne Kohlenstoff durchgefiihrt worden. Des Weiteren sind die
Kohlenstoffquellen, aufgrund der geringeren Dichte von Kohlenstoff [130] im Vergleich
zu fliissigem Sn, wahrend der Korrosionsversuche aufgestiegen.

Ofenkammer
- Tar
/ .
Thermoelement

Keramiktiegel

Gasblase

Abbildung 32: Schematischer Langsschnitt einer Rohrprobe mit den angehefteten Thermoelementen (T1-
T6) sowie dem Keramiktiegel im Ofen. Das Thermoelement des Ofens war in der hinteren, oberen Ecke.
Die Rohrprobe ist zur Orientierung in sechs Sektoren (I-VI) aufgeteilt.
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Tabelle 10: Ubersicht der durchgefiihrten Korrosionsversuche mit Rohrproben mit den entsprechenden
Legierungen, Oberflachenschichten, Versuchstemperaturen in °C, mit (+C) und ohne (-C) Kohlenstoffquel-
len sowie den Versuchsdauern in h.

Ohne Oberflichenschichten Mit Oberflachenschichten
-C +C Karbide Nitride Oxide
iTneféperatur 500 700 1000 500 700 1000 700 1000 700 1000 700 1000
50 50 50 50
1.4301 100 100 - Joo 100 - 100 - - - 100 -
25 25°
1.4571 50 50 - 15000 15000 - 100 - 100 - 100 -
100 100
24650 S .. 50 - . 50 25
50
25"
24663 0% 5 . 50 P05 L 50 - 50
50 oo 100

* Proben mit angehefteten Thermoelementen

5.3.2 Charakterisierung des Korrosionssystems der Rohrproben

Die technische Literatur weist auf einige Eigenschaften eines Korrosionssystems hin,
welche die allgemeine und lokale Korrosion durch ein Fliissigmetall beeinflussen kon-
nen [38].

Einfluss Oberfldchen zu Volumenverhdltnis

Das Verhéltnis von der exponierten Werkstoffoberflaiche zum verfiigharem Fliissigme-
tallvolumen kann die Korrosionstiefe entscheidend beeinflussen, wenn der Werk-
stoffverlust mehr oder weniger gleichmafdig entlang der exponierten Oberflache erfolgt
und die Sattigung des gesamten Fliissigmetalls mit gelosten Legierungselementen ein
Limit sein sollte.

Bei gleichem Verbrauch an Werkstoffvolumen, das proportional zu dem verfiigbaren
gesattigten Fliissigmetallvolumen ist, nimmt die tatsidchliche Korrosionstiefe mit stei-
gendem Verhaltnis von exponierter Werkstoffoberflache zu verfiigbarem Fliissigmetall-
volumen ab. Das Gleiche gilt auch fiir eine lokale 16sungsbasierte Korrosion. In diesem
Fall ist aber die Anzahl an betroffenen Stellen entscheidender als die gesamte exponierte
Oberflache. Fiir eine momentane Korrosionsgeschwindigkeit, die proportional zu der
exponierten Werkstoffoberfliache bleibt, wird die Sattigung des Fliissigmetalls eher er-
reicht je grofder das Verhaltnis von exponierter Werkstoffoberflache zu Fliissigmetallvo-
lumen ist. Daher konnen Korrosionsgeschwindigkeiten anfangs gleich sein, werden bei
grofderen Verhaltnissen von exponierter Werkstoffoberflache zu Fliissigmetallvolumen
aber schneller abnehmen und Null erreichen.

Sollten intermetallische Phasen im Korrosionsprozess involviert sein, so ist es nicht nur
die generell beschriankte Verfiigbarkeit der beteiligten Fliissigmetallkomponente, wel-
che das Verhaltnis von exponierter Werkstoffoberflache zu Fliissigmetallvolumen beein-
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flusst, sondern auch die (lokale) Sattigung des Fliissigmetalls mit Legierungselementen
und die anschlief3ende Keimbildung der intermetallischen Phasen.

Die lokale Sattigung der Schmelze wird durch die Ansammlung von gelésten Legie-
rungselementen in dem betrachteten Volumen erreicht, z.B. durch den Stofftransport
geloster Legierungselemente. Die Keimbildung von intermetallischen Phasen kann ent-
weder heterogen auf vorhandenen Oberflichen oder homogen in der Schmelze erfolgen.

Im Hinblick auf das Verhéltnis von Oberflache zu Volumen der angefertigten Rohrpro-
ben ergibt sich das Fliissigmetallvolumen, im Falle von vernachldssigbarer thermischer
Ausdehnung zu 300 °C Filltemperatur, aus den geometrischen Abmessungen der Pro-
ben bei Raumtemperatur (Abbildung 31). Das Zinnvolumen ist, aufgrund der senkrech-
ten Befiillung, die Summe der Innenvolumina des Rohrstiicks und des unteren Ver-
schlusses. Damit befinden sich in den Proben aus 1.4301, 1.4571, 2.4650 und 2.4663
Zinnvolumina von entsprechend 23,1, 21,1, 43,8 und 20,8 cm3.

Im Hinblick auf die exponierten Oberflaichen konnen nicht nur die eigentlichen Rohrstii-
cke sondern auch die Verschliisse aus rostfreiem Stahl korrodiert werden. Die Zusam-
mensetzung der Verschliisse ist generell dhnlich zu denen der Stahlproben, weshalb de-
ren Oberflachen mit in das Verhaltnis einbezogen werden.

Allerdings wird das in dem oberen Verschluss eingeschlossene Gasvolumen den Kontakt
zwischen Probe und Schmelze unterbinden. Ferner wird das Gas als Blase in den Rohr-
proben wandern, sobald die Rohrproben in den Keramiktiegel gelegt werden und das Sn
geschmolzen ist.

Somit ist die Innenoberflache der Probe die Summe aus der Oberflache des Rohrstiicks
und der exponierte Oberfliche des unteren Verschlusses, d.h. die Senke und Teile der
Innenwand von der Kappe. Fiir die Rohrproben aus 1.4301 und 1.4571 ergeben sich da-
her Innenoberflichen von 46,7 bzw. 44,7 cm? und letztendlich ein Oberflichen-
zu-Volumenverhaltnis von 2 bzw. 2,1 cm-1.

Im Vergleich zu den Proben aus 2.4650 und 2.4663 besitzen die Verschliisse hingegen
nur etwa ein Fiinftel bis Viertel des Ni-Gehaltes der Legierungen. Sollte die Ni-Sattigung
der Schmelze einen mafdgeblichen Einfluss auf den Werkstoffverbrauch haben ist es da-
her angemessener, die Oberflache der Verschliisse nicht zu berticksichtigen.

Somit ergeben die Innenoberflichen der Proben aus 2.4650 und 2.4663 von 53,5 bzw.
32,7 cm? und die Zinnvolumina Verhiltnisse von 1,2 bzw. 1,6 cm-1. Aufgrund dieser An-
nahmen sind die Verhéltnisse von exponierter Oberflache zu Sn-Volumen der Stahlpro-
ben insgesamt grofier als die der Rohrproben aus Ni-Basislegierungen. Daher ist bei den
Stahlproben eher mit Sattigung der Schmelze zu rechnen.

Einfluss Temperaturverteilung

Weitere Eigenschaften von Korrosionssystemen, die moglicherweise Unterschiede im
lokalen Werkstoffverlust oder in der Struktur der Korrosionsschichten verursachen
konnen, sind Temperaturgradienten und die Konvektion des Fliissigmetalls [38].

Ein Temperaturgradient verursacht generell lokale Unterschiede in der Loslichkeit der
Legierungselemente im Fliissigmetall. Sollte ein Temperaturgradient entlang des korro-
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dieren Werkstoffes vorhanden sein, kann er einen Konzentrationsgradienten im Fliis-
sigmetall aufgrund unterschiedlicher lokaler Losungsgeschwindigkeiten verursachen.
Dies kann zu Massetransfer der gelosten Legierungselemente durch Diffusion fiihren,
normalerweise von den warmeren zu den kiihleren Bereichen in dem Korrosionssystem.
Im kiihleren Bereich neigen die gelosten Elemente zum Wiederausscheiden und im Falle
von fliissigem Sn kann die verringerte Loslichkeit auch zu Stannidbildung (Abschnitt
3.1) fithren.

Gemafd der Temperaturmessungen auf den Aufdenoberflichen der Rohrproben
(Abbildung 33) existieren Temperaturgradienten in allen Versuchsabschnitten, d.h. Auf-
heizen, Halten und Abkiihlen.

Wahrend des Aufheizens sind die Oberflichentemperaturen in den Sektoren I und III
(T1 und T3) um etwa 4 °C h hoher als in den Sektoren Il und V (T2 und T5) und um etwa
8 °C hoher als in den Sektoren IV und VI (T4 und T6).

Wahrend des Haltens bei der nominellen Versuchstemperatur von 700 °C sind die Sek-
toren I und II die warmsten (T1 und T2), wahrend die Sektoren III-VI bis zu 9 °C gerin-
gere Temperaturen aufweisen (T3-T6). Die Temperaturen in den Sektoren I und II sind
etwa 8 bzw. 10 °C unterhalb der nominellen Versuchstemperatur von 700 °C.

Nachdem die Rohrproben aus dem Ofen entnommen und an Luft abgekiihlt wurden,
sind die Temperaturen T1, T3 und T5 etwa 20 °C hoher als T2 und T6, wo die Probe
Kontakt zu den Keramikplatten hatte.

Die Temperaturmessungen bei 500 und 1000 °C nomineller Versuchstemperatur zeigen
generell eine dhnliche Temperaturverteilung wie bei 700 °C. Wahrend des Haltens bei
500 °C sind die Temperaturen in den Sektoren I und Il etwa 14 bzw. 15 °C unterhalb der
nominellen Versuchstemperatur, jedoch bis zu 5 °C oberhalb derer in den Sektoren III-
VI. Bei 1000 °C ist wahrend des Haltens die Temperatur in Sektor I etwa 1 °C oberhalb
und in den Sektoren II und III etwa 2 °C unterhalb der nominellen Versuchstemperatur.
Des Weiteren zeigen die Sektoren I-III bis zu 12 °C héhere Temperaturen als die Sekto-
ren [V-VL.

Vor und nach den Versuchen war die Abweichung der Thermoelemente untereinander
weniger als 0,5 °C. Es wird angenommen, dass, unabhingig von den Legierungen und
der Anzahl an gleichzeitig getesteten Rohrproben, die Temperaturverteilung dhnlich
bleibt.
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Abbildung 33: Temperaturprofil an der Aufienseite der Rohrprobe aus 1.4571 wahrend des Versuches fiir
25 h bei 700 °C mit Ausschnitten aus den Versuchsabschnitten des Aufheizens, Halten und wahrend des
Abkiihlens.

Wahrend des Haltens bei Versuchstemperatur und unter der Annahme, dass die Tempe-
raturverteilung auf der Auféenseite ebenfalls die Verteilung auf der Innenseite der Rohr-
probe wiedergibt, hat das fliissige Sn in Querrichtung generell eine hohere Temperatur
in den oberen Sektoren der liegenden Kapsel (I, IIIl und V in Abbildung 32) als in den
Sektoren unterhalb (II, IV und VI). In Querrichtung der Kapsel sind daher Konzentrati-
onsgradienten und Transfer von geldsten Legierungselementen durch Diffusion von den
oben liegenden Sektoren (I, III und V) zu den unten liegenden Sektoren (II, IV und VI)
moglich. In Langsrichtung sind die Sektoren generell umso warmer je weiter sie von der
Tiir des Ofens liegen (Abbildung 32, T(I, IT) > T(III, IV) > T(V, VI)). Damit kénnen Kon-
zentrationsgradienten vom linken Teil der Kapsel zum rechten Teil (Abbildung 32) exis-
tieren, die einen Stofftransport der geldsten Legierungselemente durch Diffusion verur-
sachen.

Des Weiteren haben in Langsrichtung, aufgrund der Neigung der Proben in der Ver-
suchsanordnung, die Sektoren mit der geringeren Temperatur (V, VI) eine erhohte Posi-
tion als die Sektoren mit der hoheren Temperatur (I, II). Dementsprechend ist die Dichte
des Fliissigmetalls in den erhoht liegenden Sektoren tendenziell hoher, sodass auch freie
Konvektion in der Rohrprobe eintreten kann.

Das exakte Stromungsmuster kann allein anhand der Temperaturverteilung nicht genau
vorhergesagt werden, jedoch ist es zu vermuten, dass sich die Schmelze vom kiihlsten
Sektor VI, durch IV nach II bewegt. Es ist nicht eindeutig, ob diese Stromung wieder
durch dieselben Sektoren zuriickkehrt, was eine dhnliche Stromung in den oberen Sek-
toren V, Il und [ implizieren wiirde, oder ob sich ein einzelner Wirbel bildet. Im letzteren
Fall konnte die Riickstromung von Sektor II durch den oberen Teil der Rohrprobe den
warmeren Sektor I auslassen, sollte jedoch den kiihleren Sektor III passieren.
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Denkbar ist auch eine entgegengesetzte Stromungsrichtung, d.h. von Sektor III nach II
und entlang von IV nach VI. In beiden Fillen kompensieren die Verschliisse auf beiden
Seiten den generell stabilen Temperaturgradienten in Querrichtung und lenken die
Stromung um. Die freie Konvektion ermdoglicht den Transfer von geldsten Legierungs-
elementen zwischen verschiedenen Sektoren, zusatzlich zu der Diffusion durch Kon-
zentrationsgradienten.

Die Entfernung der gelosten Legierungselemente aus einem Sektor durch Diffusion oder
Konvektion wird zu erhohten Werkstoffverbrauch in dem Sektor fuhren; wahrend die
Zufuhr von zusatzlichen geldsten Legierungselementen in einen Sektor geringeren
Werkstoffverbrauch in dem entsprechenden Sektor verursacht. Fiir eine endgiiltige Cha-
rakterisierung des Stofftransportes zwischen den Sektoren der Rohrproben werden je-
doch die Untersuchungsergebnisse benotigt.

Wahrend des Abkiihlens fiihren grofie Temperaturgradienten dazu, dass sich geldste
Legierungselemente zunachst lokal ausscheiden und an den neuen Oberflichen weitere
geloste Elemente ablagern, was in gerichtetem Wachstum resultiert. Im Hinblick auf die
Temperaturverteilung in den Rohrproben ist Keimbildung in den Sektoren II und VI zu
erwarten, da dort die Sattigung wahrend der Abkiihlung vermutlich als erstes erreicht
ist, und anschlief3endes Wachstum der Ausscheidungen in Richtung der Sektoren III bis
V.

Einfluss Sauerstoffgehalt

Des Weiteren konnen nichtmetallische Verunreinigungen im fliissigen Sn, wie Sauer-
stoff, die Korrosion beeinflussen [38]. Sauerstoff kann mit den gelosten Legierungsele-
menten Oxide bilden, wodurch der Gehalt der gel6sten Elemente in der Schmelze redu-
ziert wird. Es ist auch denkbar, dass der Sauerstoff mit den Legierungselementen rea-
giert bevor diese in der Schmelze gelost werden, wodurch Oxidschichten auf den Legie-
rungen wachsen.

Fiir die Rohrproben wird angenommen, dass nach dem Abdichten der Kapsel mit den
Verschliissen kein Sauerstoff in die Rohrprobe ein- oder austreten kann und sich die Sn-
Schmelze wie eine inkompressible Fliissigkeit verhilt. Somit bleibt das Volumen der
Gasblase konstant, wobei das eingeschlossene Gas als ideal betrachtet wird.

Flir die Zusammensetzung der Ar-Atmosphare in der Handschuhbox und einem Innen-
druck bei Raumtemperatur von etwa 1 bar betragt der Sauerstoffpartialdruck somit et-
wa 1x10-5 bar. Durch das Erhitzen der Kapseln auf Versuchstemperatur wird sowohl der
Sauerstoffpartialdruck als auch der Referenzdruck ansteigen, sodass ein Verhdltnis von
(p02/p°) konstant bleibt. Aus dem pO: liber der Schmelze kann der entsprechende
Stoffmengenanteil an Sauerstoff in der Schmelze, yq, mittels der Gleichung [12]

1
log(xo) = —2,9 + =log

<p02> 9460
2

p—o + T (59)
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berechnet werden, mit yg in Atom-%, der Temperatur T in K und dem Druckverhéltnis
(p02/p°) von pO; zu dem Referenzdruck p9. Sollte der Sauerstoffanteil in der Schmelze
gering sein, sodass die Gesamtmasse der Schmelze von der Masse an Sauerstoff nicht
beeinflusst wird, betragt der Masseanteil von Sauerstoff in der Schmelze, wg,

Wo = Xo =5 (60)
Sn

mit der molaren Masse von Sauerstoff My = 16 g/mol und Sn Mg,=118,71 g/mol. Einge-
setzt in Gleichung 59 ergibt somit:

0, 9460
P 2)+—. 61)

1
log(wg) = —3,77 + Elog (F T
Die flir ein p°=1 bar berechneten w, sind in Tabelle 11 aufgelistet. Die Werte von w,
sinken mit steigender Versuchstemperatur, da der Wert fiir die Temperaturabhéngigkeit
in Gleichung 61 deutlich mit der Temperatur abnimmt.
Im Vergleich zum berechneten w, kann mit der Gleichung [12]

log(wp max) = 3.37 — —— (62)

die Loslichkeit, wg max in Masse-%, von fliissigem Sn flir Sauerstoff bei der Temperatur T
in K berechnet werden, um zu ermitteln ob die Schmelze bereits gesattigt ist. Die Los-
lichkeit wird mit SnO; als Gleichgewichtsphase definiert, d.h. bei dem entsprechenden
Sauerstoffgehalt gilt das Gleichgewicht:

Sn(l) + 0, 2 Sn0,(s). (63)

Wenn ferner der Referenzdruck in Gleichung 61 dem von Gleichung 16 entspricht, kon-
nen die Stabilitatssauerstoffgehalte moglicher Oxide, wie Fe304 oder Cr203, iiber Glei-
chung 16 und 61 ermittelt werden. Dazu wurde AG° mit der Software HSC 5.0 [113] be-
rechnet. Die Loslichkeit von Sn fiir Sauerstoff und als Beispiel der notige Stabilitats-
sauerstoffgehalt von Crz03 sind in Tabelle 11 aufgelistet.

Tabelle 11: Berechnete Massenanteile von Sauerstoff, Loslichkeit von Sauerstoff und Stabilititssauerstoff-
gehalt von Cr,03 in der Schmelze der Rohrproben.

W w w
;l;lezréperatur in Maosse- in l\(;['zrinsasxe- in 1(\)/'1;232-

% % %
500 10597 10-411 10-1247
700 103,45 10-2,57 10-9,77
1000 10116 10-117 10731

Es ist erkennbar, dass die aus den Sauerstoffpartialdriicken iiber Gleichung 61 berech-
neten theoretischen Sauerstoffgehalte deutlich hoher sind als die Loslichkeit und damit
auch als der notige Stabilitatssauerstoffgehalt von Cr203. Demnach wird als maximaler
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Sauerstoffgehalt der Schmelze die Loslichkeit angenommen, wonach die Oxide SnOp,
Cr203 und ferner Al,03, Fe203, Fe304, SiO2 sowie TiOz stabil sind.

5.3.3 Zylinderproben

Zusatzliche Versuche wurden mit Zylinderproben durchgefiihrt [131], um die Korrosi-
onsmechanismen genauer bestimmen zu kénnen. Die Zylinderproben wurden mittels
Drahterodieren hergestellt und ihre Oberflache wurde abschlief3end feingedreht. Sie
haben die Abmessungen @#8x35 mm (Abbildung 34) und wurden aus technisch reinem
Eisen, dem Stahl 1.4571 und der Ni-Basislegierung 2.4663 gefertigt. Fiir die Befestigung
der Proben sind an den Kopfenden Gewinde eingearbeitet.

Nach der Fertigung wurde der Ausgangsdurchmesser (do) jeder Probe mithilfe eines
Lasermikrometers, das eine Reproduzierbarkeit von 0,5 - 1 pm hat, kontrolliert. Die
Messungen sind entlang der Linge der Probe in Abstinden von 2 mm durchgefiihrt
worden. Jede Messung besteht aus 12 Messpunkten in 15 °-Schritten um den Umfang
der Probe. Aus diesen Messungen wurde der Anfangsdurchmesser mit einer Genauigkeit
von 1 pm gemittelt, wobei die Differenz zwischen dem grofdten und kleinsten Wert ge-
nerell geringer als 5 pm ist.

] X 00
= B e ey R R S e e S

SW6
M6
%]

Abbildung 34: Abmessungen und Abbildung der verwendeten Zylinderprobe.

Die Versuche an Zylinderproben wurden in einer Apparatur durchgefiihrt, deren sche-
matischer Aufbau in Abbildung 35 dargestellt ist. Die Apparatur besteht aus einem ein-
seitig geschlossenen Rohrofen, einer verschliefbaren Kapsel mit Durchfithrungen und
einem Aluminiumoxidtiegel.

In die Kapsel wird der Aluminiumoxidtiegel (#60x100 mm) eingesetzt, in dem vor jeder
Versuchsreihe 1 kg frisches Sn eingeschmolzen wird. Fiir die Korrosionsversuche wur-
den die Proben einzeln an den Probenhalter aus rostfreiem Stahl geschraubt und etwa in
das Zentrum der Schmelze im Tiegel abgesenkt.

Zur Versuchsiiberwachung sind zwei Thermoelemente in das fliissige Sn eingetaucht,
eines im Zentrum und eines unterhalb der Probe. Da Legierungselemente wie Cr wah-
rend der Versuche oxidieren kénnen, sind zur Kontrolle des Sauerstoffgehaltes zusatz-
lich zwei potentiometrische Sauerstoffsensoren mit Platin (Pt)/Luft-Referenz einge-
taucht. Der Sensor unterhalb der Probe tragt die Bezeichnung S1 und der neben der
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Probe S2 (Abbildung 35). Zusatzlich befindet sich in der Gasauslassleitung eine A-Sonde
zur Uberwachung des Sauerstoffgehaltes im Gas oberhalb der Schmelze.

Um den Sauerstoffgehalt der Schmelze zu senken und die Oxidation von Legierungsele-
menten zu begrenzen wird Ar/H; mit etwa 30 ml/min durch das fliissige Sn geleitet, was
zu Blaschenbildung fiihrt.
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Abbildung 35: Schema der Apparatur fiir die Zylinderproben.

Die Korrosionsversuche wurden in mehreren Versuchsreihen durchgefiihrt, deren Rei-
henfolgen in Tabelle 12 aufgelistet sind. Bevor die Proben in das Zinn getaucht wurden,
ist dieses auf 500 bzw. 700 °C vorgewarmt worden.

Versuche erfolgten in frischem und mit dem jeweiligen Basislegierungselement gesattig-
tem Sn. Die Schmelze wurde durch das gel6ste Probenmaterial gesattigt und im Falle der
Tests an der Ni-Basislegierung auch durch das Material einer Platte aus reinem Ni. Die
entsprechenden Versuche sind in Tabelle 12 mit fett gedruckten Zahlen markiert. Unter-
strichene Versuchszeiten entsprechen Experimente bei denen der Sauerstoffgehalt der
Schmelze oberhalb der Stabilititsgrenze des jeweiligen Basislegierungselementoxides
liegt, wie im nachsten Abschnitt gezeigt wird.
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Tabelle 12: Ubersicht der Versuchsreihen an den Zylinderproben. Aufgefiihrt sind die untersuchten Mate-
rialien, Versuchstemperaturen sowie -dauern in h. Die fett gedruckten Zeiten reprasentieren die Versuche
bei denen das Zinn mit dem jeweiligen Basislegierungselement gesattigt war und die unterstrichenen bei
denen der Sauerstoffgehalt oberhalb der Stabilitidtsgrenze des Basislegierungselementoxides lag.

Versuchsreihe Probenmaterial 500°C 700 °C

1 Eisen 45 5 - - - - - - - -
2 Eisen 22 22 22 - - - - - - -
3 Eisen 5 10 20 45 - - - - - -
4 Eisen - - - - - 45 24 16 6 -
5 1.4571 5 10 20 45 100 - - - - -
6 14571 - - - - - 8 16 4 25 72
7 2.4663 - - - - - 3 3 6 16 48

Nach jeder Versuchsreihe wurden die Sn-Schmelzen ausgetauscht und der Tiegel, die
Thermoelemente sowie die Sensoren fiir die nachste Versuchsreihe gereinigt.

Die Proben wurden nach den Versuchen quer zur Lingsachse in der Mitte getrennt, um
ihren Querschnitt zu analysieren. Die Schliffe wurden entsprechend prapariert und ihre
Mikrostruktur mithilfe von Mikroskopen untersucht. Fiir die quantitative Auswertung
der Korrosion wurden an den Querschliffen 12 Restdurchmesser (di) in 15 °-Schritten
bestimmt und von do subtrahiert. Im Falle der Schichtdickenbestimmung sind die ent-
sprechenden Werte fiir jeden 15 °-Schritt aus mindestens drei einzelnen Messungen
gemittelt worden. Sollte eine Schicht nicht vorhanden sein wird der jeweilige Schritt in
den Darstellungen nicht berticksichtigt.

5.3.4 Charakterisierung des Korrosionssystems der Zylinderproben

Im Vergleich zu den Rohrproben haben alle Zylinderproben dieselben Abmessungen
und es wird stets das gleiche Fliissigmetallvolumen vorgegeben, weshalb das Verhaltnis
von Probenoberflache zu Zinnvolumen fiir alle Proben 6,41x10-2 cm-! betragt. Des Wei-
teren ermoglicht die Temperaturmessung in der Schmelze, dass die tatsachlichen Ver-
suchstemperaturen maximal *2 °C von der nominellen Temperatur abweichen. Die
Temperatur am tieferliegenden Thermoelement war bei 500 °C Versuchstemperatur
1 °C und bei 700 °C Versuchstemperatur bis zu 3 °C héher als am Thermoelement nahe
der Probe.

Das Aufsteigen der Blaschen aus Ar/Hz wird eine lokal begrenzte Stromung, die speziell
auf der Seite des Gaseinlasses stiarker sein wird als auf der anderen, und damit lokal un-
terschiedliche Korrosion verursachen.

Messung Sauerstoffgehalt

In Hinblick auf den Sauerstoffgehalt der Schmelze bildet der Sauerstoffsensor mit dem
Fliissigmetall und dem Probenhalter eine galvanische Zelle. Falls keine zusatzlichen Ef-
fekte, wie thermoelektrische Spannungen, auftreten entspricht die gemessene Sensor-
spannung U dem chemischen Potential von Sauerstoff in der galvanischen Zelle. Unter
der Annahme, dass sich der Sauerstoff als ideales Gas verhdlt, entspricht dessen chemi-
sches Potential einem dquivalentem Partialdruck (Gleichung 4). Somit kann aus der an-
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gezeigten Sensorspannung U in V und der Temperatur T in K ein hypothetischer Gleich-
gewichtssauerstoffpartialdruck oberhalb der Schmelze berechnet werden [28]:

pO, U
log—— = —0,6789 — 20159;. (64)

pO
Wird das Verhaltnis (p02/p°) in Gleichung 61 eingesetzt kann w, direkt mittels

U 9460
log(wo) = —4.109 — 100795 = + —— (65)

ermittelt werden.

Die Verlaufe der Sauerstoffgehalte der verschiedenen Versuchsreihen sind in Abbildung
36 bis Abbildung 38 eingezeichnet. Dabei sind die einzelnen Messungen in derselben
Reihenfolge aufgefiihrt wie in Tabelle 12. Dargestellt sind die Sauerstoffgehalte, die aus
den jeweiligen Sensorspannungen und Temperaturen berechnet wurden. Im Falle der
A-Sonde wird hingegen angenommen, dass aufgrund der inneren Heizung die Tempera-
tur etwa 650 °C betragt. Zum Vergleich sind die notigen Sauerstoffgehalte fiir die Oxida-
tion des Basislegierungselementes bei der nominellen Versuchstemperatur aufgefiihrt.
Die Werte wurden tiiber Gleichung 16 und 61 sowie mit den thermodynamischen Daten
aus [28] berechnet. Der Grenzwert fiir die Oxidation eines Elements gilt eigentlich nur
wenn die Schmelze mit dem entsprechenden Element gesattigt ist [28], er wird in dieser
Arbeit aber ungeachtet dessen als Abschatzung verwendet. Ein merklicher Teil des Sau-
erstoffs wird bereits durch den Wasserstoff von Ar/H; konsumiert. Da das Gasgemisch
konstant durch die Schmelze geleitet wird sollte es keine signifikanten zeitlich begrenz-
ten Anderungen verursachen.

Bei allen Versuchsreihen ist der Sauerstoffgehalt unter dem Stabilitdtslimit von SnOg,
welches sich somit nicht bilden kann, und deutlich oberhalb demjenigen von Crz03
(Tabelle 11).
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Abbildung 36: Sauerstoffgehalte der Schmelzen wahrend der Versuche an Fe bei 500 °C (a) Versuchsreihe
1, (b) Versuchsreihe 2, (c) Versuchsreihe 3 und bei 700 °C (d) Versuchsreihe 4.

Der Sauerstoffgehalt der Versuchsreihen 1 und 2 ist in Abbildung 36 a und b eingezeich-
net. Zu Beginn und Ende von jedem Experiment steigt der Sauerstoffgehalt in der
Schmelze an, da wahrend des Einbringens und der Entnahme von Proben Luft in die
Kapsel eindringt. Dennoch ist der Sauerstoffgehalt innerhalb der Schmelze unterhalb der
Stabilitatsgrenze fiir Fe304, sodass mogliches Fez04 auf den Proben dazu neigt sich auf-
l6sen. Der Sauerstoffge-halt weist nicht immer einen eindeutigen Verlauf auf, sondern
gelegentlich Zunahmen und rapide Abnahmen, insbesondere im Falle von Versuchsreihe
1 an S1. Der Sauerstoffgehalt wird ansteigen wenn sich Oxide auflésen und sinken wenn
sich Oxide bilden. Beispielsweise konnen die Verunreinigungen in den Eisenproben (Ca,
Mg und Si) bei geringeren Sauerstoffgehalten oxidieren. An der Oberflache der Schmelze
konnte sich, dem Signal der A-Sonde zufolge, hingegen Fe304 bilden.

Im Gegensatz zu den Versuchsreihen 1 und 2 sind die Sauerstoffgehalte der dritten Ver-
suchsreihe (Abbildung 36 c), trotz des Einleitens von Ar/H, oberhalb der Stabilitats-
grenze fiir Fe304. Demnach kénnen sich Oxidschichten wahrend der Versuche auf den
Proben bilden. Ferner sind die lokalen Anstiege des Sauerstoffgehaltes nicht so deutlich
erkennbar wie in den vorherigen Abbildungen.

Bei 700 °C Versuchstemperatur (Abbildung 36 d) sind die bendétigten Sauerstoffgehalte
zur Oxidbildung hoher, da die Oxide im Vergleich zu 500 °C weniger stabil sind. Alle be-
stimmten Sauerstoffgehalte sind unterhalb des nétigen Gehalts fiir FeO, sodass sich Oxi-
de weder auf den Proben noch auf der Schmelzoberflache bilden werden.

Des Weiteren weisen die Sauerstoffgehalte in der Mitte (S2) und Unten (S1) unter-
schiedliche Verlaufe auf. So sinkt speziell der Sauerstoffgehalt bei S1 nach dem Einbrin-
gen der Proben und nahert sich anschliefend dem Sauerstoffgehalt von S2 wieder an.
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Ersteres impliziert ein Verbrauch von Sauerstoff, méglicherweise aufgrund von Oxidbil-
dung, wahrend Letzteres darauf hinweist, dass eine Homogenisierung des Sauerstoff-
gehaltes in der Schmelze erfolgt. Im mittleren Teil der Schmelze kann zwar auch Sauer-
stoff verbraucht werden, jedoch ist er ndher zum Gas mit dem hoheren Sauerstoffpoten-
tial, sodass der Sauerstoffgehalt schneller wieder erganzt ist.
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Abbildung 37: Sauerstoffgehalte der Schmelzen wahrend der Versuche an dem Stahl 1.4571 bei (a) 500 °C
und (b) 700 °C.

Die Sauerstoffgehalte wahrend der Tests an Stahlproben bei 500 °C sind in Abbildung 37
a eingezeichnet. Im Falle der ersten Probe, mit 5 h Versuchsdauer, ist der Sauerstoffgeh-
alt oberhalb der Stabilitatsgrenze von Fe304.

Bei den danach folgenden Versuchen ist der Sauerstoffgehalt im zentralen und unteren
Bereich der Schmelze hingegen deutlich unterhalb dieser Grenze. Dies impliziert, dass
hauptsachlich wahrend des 5-stiindigen Versuches Oxide die Korrosion beeinflussen
konnen. Wahrend des zweiten Experiments fallt der Sauerstoffgehalt plotzlich ab, was
auf signifikanten Sauerstoffverbrauch hinweist. Dies kann eintreten wenn eine grofdere
Menge an sauerstoffaffinen Elementen verfiigbar ist, was impliziert, dass eine deutliche
Menge an Probenmaterial gelost wurde. Unabhangig davon, ist der Sauerstoffgehalt im
mittleren Teil der Schmelze hoher als im unteren, vermutlich da ersterer naher zur At-
mosphare, mit dem hoheren Sauerstoffpotential, ist.

Bei 700° Versuchstemperatur ist der untere Sauerstoffsensor ausgefallen. Daher konn-
ten nur Daten vom mittleren Sauerstoffsensor und der A-Sonde erfasst werden
(Abbildung 37 b). Wahrend dieser Versuchsreihe ist der Sauerstoffgehalt deutlich un-
terhalb der Stabilititsgrenze von FeO und im mittleren Teil der Schmelze betragt er
liberwiegend 10-8 bis 10-7> Masse-%.
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Abbildung 38: Sauerstoffgehalt der Schmelze wahrend der Versuche an der Ni-Basislegierung 2.4663 bei
700 °C.

Im Falle der Versuchsreihe an den Proben aus Ni-Basislegierung sind alle berechneten
Sauerstoffgehalte deutlich unterhalb der Stabilitdtsgrenze von NiO (10-215> Masse%) und
bleiben wahrend der gesamten Versuchsreihe nahezu konstant (Abbildung 38).

5.3.5 Plittchenproben

Flr die Untersuchungen an den nitrierten Proben in Form von Plattchen aus 2.4642 und
den PVD-beschichteten Proben aus 2.4663 ist ein weiterer Kapseltyp genutzt worden.
Diese Kapsel besteht aus einem einseitig zugeschweifdten Rohr aus 1.4571.

Die Plattchenproben wurden in einen Aluminiumoxidtiegel gelegt und diese mit dem
Rohrstiick in die Handschuhbox mit Ar-Atmosphare eingeschleust. Die Tiegel wurden in
der stehenden Position auf 300 °C vorgewarmt, mit fliissigem Sn gefiillt und anschlie-
8end abgekiihlt. Nach dem Abkiihlen sind die Tiegel in die einseitig zugeschweifdten
Rohrstiicke geschoben und deren zweites Ende mit einem @325 mm Verschluss aus rost-
freiem Stahl abgedichtet worden. Dadurch verbleibt ein Ar-Volumen von etwa
8298 mm? in der Kapsel. Ein schematischer Liangsschnitt einer solchen Kapsel ist in Ab-
bildung 39 dargestellt.

Flussiges
Zinn a
=
<
[S]
%
2
N
N Aluminium-
oxidtiegel
4>~Probe
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17,6
Abbildung 39: Liangsschnitt der Versuchskapsel fiir die Korrosionsexperimente an der nitrierten Legie-
rung 2.4642 und den PVD-beschichteten Proben nach dem Fiillen.

Flr die Korrosionsversuche wurden die Kapseln aufrecht in die Mitte desselben Kam-
merofens, der schon fiir die Rohrproben verwendet wurde, gestellt. Auch bei diesen Ver-
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suchen ist die Ofenkammer mit einer Geschwindigkeit von 5 °C/min von Raumtempera-
tur auf Versuchstemperatur erhitzt worden und wurde dann fiir die entsprechende Ver-
suchsdauer gehalten. Nach der entsprechenden Dauer wurden die Proben sofort aus
dem Ofen genommen, auf eine Keramikplatte vor den Ofen gestellt und an Luft abge-
kiihlt. Eine Ubersicht der durchgefiihrten Korrosionsversuche ist in Tabelle 13 aufgelis-
tet.

Tabelle 13: Ubersicht der durchgefiihrten Korrosionsversuche mit Pldttchenproben mit den Legierungen,
Oberflachenschichten, Versuchstemperaturen sowie den Versuchsdauern in h.

Nitridschichten PVD-TiC PVD-TiN
700 °C 1000 °C 700 °C 700 °C
2.4642 50 50 -
2.4663 - - 50 50

Nach den Versuchen wurden die Keramiktiegel aus den Kapseln entnommen, zerbro-
chen und die Zinnzylinder mit den eingeschlossenen Proben ldngs getrennt. Die Schliffe
sind entsprechend metallografisch vorbereitet und mit OM, REM sowie EDX untersucht
worden.

5.3.6 Charakterisierung des Korrosionssystems der Pliattchenproben

Auch bei den Plattchenproben kénnen nur die Proben vom fliissigen Sn korrodiert wer-
den. Damit ergibt sich fiir die nitrierten Proben aus 2.4642 ein Verhaltnis von gesamter
Probenoberflaiche zu Zinnvolumen von etwa 0,6 cm! und fiir die PVD-beschichteten
Proben aus 2.4663 von etwa 0,3 cm-L.

Aufgrund der Position der Kapseln im Ofen und den Temperaturmessungen an den
Rohrproben kann die tatsachliche Temperatur an der Probe um bis zu 15 °C geringer als
die nominelle Versuchstemperatur gewesen sein. Es werden jedoch, wegen der kleine-
ren Abmessungen, keine signifikanten Temperaturgradienten entlang der Probenober-
flaichen erwartet.

Im Hinblick auf den Sauerstoffpartialdruck in der Kapsel und damit dem Massenanteil
von Sauerstoff in der Schmelze entsprechen diese, wie bei den Rohrproben, dem der
eingeschlossenen Ar-Atmosphare und dem daraus resultierenden Sauerstoffgehalt.

5.4 Permeationsmessungen und Kohlenstoffsensortest

5.4.1 Anlagenaufbau fiir Permeationsmessungen und Kohlenstoffsensor-
test

Um Permeationsmessungen und Tests an Kohlenstoffsensoren zu erméglichen wurde
eine Anlage konstruiert, deren Schema in Abbildung 40 dargestellt ist.

Die zentrale Komponente der Anlage ist die Versuchskapsel mit der Membran. Die rest-
lichen Komponenten der Anlage befinden sich mit Bezug auf die Membran auf der Ein-
tritts- bzw. auf der Austrittsseite. Des Weiteren kann die Eintritts- und Austrittsseite
aufgeteilt werden in die Gaszuleitung und die Abgasseite.

Der Hauptbestandteil der Gaszuleitung auf Eintritts- und Austrittsseite ist die Gasver-
sorgung. Diese besteht aus Schwebekoérperdurchflussmessern (V,,,x = 34 ml/min Luft)
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mit Nadelventilen zum Einstellen der Volumenstrome und aus Kolonnen zur Gasreini-
gung mit erhitzten Cu-Spanen (120 °C) zur O2-Reinigung bzw. P4O1o-Pulver zum Trock-
nen. Die Sauerstoffpartialdriicke der Gase werden vor dem Eintritt in die Kapsel qualita-
tiv mit A-Sonden liberwacht. In der Zuleitung auf der Eintrittsseite ist zudem im Bypass
zu der Gasreinigung ein Wasserbehalter mit Temperaturregelung eingebaut, um alterna-
tiv den Wassergehalt der Gasgemische iiber den Taupunkt einzustellen. Des Weiteren ist
in dem Zuleitungsrohr zur Membran ein Typ-K Thermoelement eingesetzt, um die Tem-
peratur an der Membran zu messen.

In der Abgasleitung auf der Eintrittsseite ist eine Gaswaschflasche eingebaut, damit we-
der das Abgas zuriickstromen, noch Umgebungsluft eindringen kann.

Auf der Austrittsseite besteht die Abgasleitung wahlweise aus einer Gaswaschflasche fir
Gasspiilung der Versuchskapsel oder dem Massenspektrometer mit einem Quadrupol
und einem Pumpenstand fiir die Gasanalyse. Der durch den Pumpenstand reduzierte
Druck wird mithilfe eines Manometers, das Piezo- und Pirani-Sensoren enthalt, in der
Zuleitung der Austrittsseite gemessen.

Massenspektrometer

Gaswaschflasche 1

Austrittsseite S ; r
e : & '
Eintrittsseite o i

Versuchskapsel \

Gaswaschflascheﬂ |
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Abbildung 40: Schematische Darstellung der Anlage fiir die Permeationsmessungen und dem Kohlen-
stoffsensor bestehend aus: Schwebekdrperdurchflussmessern, Kolonnen zur Oz-Reinigung und Trock-
nung, A-Sonden, einem Befeuchter, einem Thermoelement, Gaswaschflaschen, einem Manometer sowie
dem Massenspektrometer. Die Grofdbuchstaben markieren bestimmte Ventile.

Versuchskapsel Permeationsmessungen

Im Hinblick auf die Versuchskapsel mit der Membran gibt es zwei Modifikationen
(Abbildung 41), eine fiir die Permeationsmessungen und eine fiir den Kohlenstoffsensor.
In beiden Fallen besteht die Versuchskapsel zundchst aus einer oberen und unteren
Halfte. Zwischen diese wird eine Membran mithilfe von zwei Cu-Dichtringen (@#82x63x2
mm) eingespannt. Auf den Cu-Dichtringen sind zusatzlich 20 um dicke Ni-Schichten
elektrolytisch abgeschieden worden, um Cu-Oxidbildung wahrend der Versuche vorzu-

beugen.
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Abbildung 41: Modifikationen der Versuchskapsel fiir die Permeationsmessungen bzw. den Kohlen-
stoffsensor.

Die untersuchten Membranen bestehen aus 250 und 500 um dicken Fe-Folien sowie 125
und 250 um dicken Ni-Folien. Die Anordnung aus zwei Dichtringen und Membran er-
laubt es, die Permeabilitit an unterschiedlich dicken metallischen Membranen zu be-
stimmen und die Membranen auch wechseln zu kénnen.

Um die Kapsel gasdicht abzuschliefden, sind in beide Halften der Kapsel Schneidringe,
nach dem Prinzip von CF-Vakuumdichtungssystemen, eingearbeitet. Die Schneidringe
verformen beim Schliefden der Kapsel die Cu-Dichtringe plastisch, wodurch die Beriih-
rungsflachen von Kapselhalften und Cu-Dichtringe gasdicht werden. Die Beriihrungsfla-
chen von Membran und Cu-Dichtringe wurden gasdicht, indem die Kapsel vor den Ver-
suchen im Ofen auf 750 °C erwdrmt und fiir 24 h auf der Temperatur gehalten wurde.
Dies hat zur Folge, dass die Cu-Dichtringe und die Membranen miteinander diffusions-
verschweifden. Wahrend des Diffusionsschweifdens werden die Kapselhilften fiir die
Permeationsmessungen mit Ar/H; gespiilt, um die Oxidation der Komponenten zu ver-
hindern.

Versuchskapsel Kohlenstoffsensor

Flr den Kohlenstoffsensor wurde die Austrittsseite der Versuchskapsel modifiziert. Als
Elektrolyt wurde eine dquimolare Mischung aus NazC03-Li2CO3 in einem Rohrofen unter
stromender COz-Atmosphdre (CO2 4.5, Vcozz 50 ml/min) erschmolzen. Dafiir ist zu-
nachst die Mischung in dem Rohrofen mit einer Heizgeschwindigkeit von 8 °C/min auf
120 °C erhitzt und fiir 3 h getrocknet worden. Anschlief3end wurde die Temperatur fiir
das Erschmelzen auf 600 °C erhoht und fiir 24 h gehalten. Abschlief3end ist der Elektro-
lyt im Ofen abgekiihlt und danach in einem Mérser fein gemahlen worden. Mit etwa 18 g
dieser feingemahlenen Karbonat-Mischung wird die Kapselhalfte der Austrittsseite be-
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fillt, damit nur die Referenzelektrode und nicht auch ihre Befestigung in Kontakt mit
dem Elektrolyten steht.

Als Referenzelektrode wird ein etwa 10 mm langes Stiick von den Graphitstdben, mit
?#6,15 mm, verwendet und mit einem M3 Innengewinde versehen. Die Referenzelektro-
de wird an einer Schraube, die an einem Draht festgeschweifdt ist, befestigt. Der Draht
wird in einem Keramikrohr durch das Stahlrohr der Abgasleitung gefiihrt, damit er nicht
mit dem Stahlrohr in Kontakt kommt. Am Ende ist das Keramikrohr mit einem Zwei-
komponenten Klebstoff abgedichtet und der Draht befestigt.

Die elektrische Spannung zwischen dem Draht und dem Stahlrohr wird mit einem Digi-
talmultimeter (Innenwiderstand > 10 GQ) gemessen. Die elektrische Leitung zum Stahl-
rohr ist mit dem Anschluss des Digitalmultimeters fiir das hohe elektrische Potential
und die elektrische Leitung der Referenzelektrode mit dem fiir das geringe elektrische
Potential verbunden. Aufgrund des Versuchsaufbaus ist das elektrische Potential des
Stahlrohrs und damit auch der Membran stets gleich dem elektrischen Potential der Er-
de.

Flr das Diffusionsschweifen der Membran mit den Cu-Dichtringen ist die Kapsel beid-
seitig mit Ar 6.0 und nicht mit Ar/Hz gespiilt worden, wodurch zwar die Gefahr der Oxi-
dation der Sensorbestandteile besteht, aber mogliche unbekannte Reaktionen des Was-
serstoffs mit dem Elektrolyten vermieden werden. Des Weiteren wurde auf der Aus-
trittsseite der Gasstrom wahrend des Aufheizens bei 450 °C abgestellt. Damit wird ver-
hindert, dass gasformige Produkte der Zersetzungsreaktionen des Elektrolyten (Ab-
schnitt 3.5.2) durch den Gasstrom abtransportiert werden und sich die Zusammenset-
zung des Elektrolyten signifikant dndert. Das Ventil zur Gaswaschflasche blieb jedoch
offen, um den Druckanstieg durch weiteres Aufheizen auszugleichen.

5.4.2 Versuchsdurchfiihrung Wasserstoffpermeation

Die Wasserstoffpermeation wurde als erstes gemessen, zum einen, um die Werte mit
Literaturdaten vergleichen und so die Funktion der Anlage verifizieren zu kénnen, und
zum anderen, um mdogliche Einfliisse durch sie bei den Untersuchungen zum Kohlen-
stoffsensor einschatzen zu kénnen.

Fir die Messungen der Wasserstoffpermeation wurde Ar/H; als Wasserstofflieferant
eingesetzt. Dazu floss dieses bei Umgebungsdruck entlang der Eintrittsseite der Memb-
ran mit einem Volumenstrom von Vy, /hz & 29 ml/min, was einem Wasserstoffvolumen-

strom von VHZ,Eingang ~ 29 ml/min entspricht.

Wahrenddessen stromte auf der Austrittsseite der Membran das Tragergas Ar 6.0 ent-
lang der Membran und der Druck auf der Austrittsseite wurde durch den Pumpenstand

reduziert, wodurch Wasserstoff durch die Membran hindurchtritt (Abbildung 42).
Austrittsseite

Zusammenbau
und Diffusions-
schweil}en

essungen,

_ |Arbeits-
~| gase

Eintrittsseite
Abbildung 42: Prozessabschnitte bei den Permeationsmessungen.
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5 Versuchsdurchfiihrung

Ein vordefinierter Tragergasvolumenstrom war nétig, weil das Massenspektrometer
Volumenanteile angibt, wohingegen fiir die Bestimmung der Permeabilitit Massenstro-
me notwendig sind. Der Tragergasvolumenstrom auf der Austrittsseite wurde bei Um-
gebungsdruck (pumgebung) mit dem Nadelventil des Schwebekoérperdurchflussmessers
(Abbildung 40, Ventil A) auf VAr‘Umgebung ~ 2 ml/min eingestellt. Dabei war Ventil B ge-

schlossen und Ventil C gedffnet, damit bei letzterem das Gas entweichen konnte. Nach
der Einstellung des Volumenstroms wurden Ventil B und C wieder gedffnet bzw. ge-
schlossen. Durch die Druckreduzierung wahrend der Messung dndert sich der Volumen-
strom auf der Austrittsseite.

Der Trigergasvolumenstrom, V,,, bei reduzierten Druck ergibt sich aus folgendem Zu-
sammenhang. Der durch ein Ventil durchflieflende Volumenstrom wird bei einer Venti-
leinstellung durch den Durchflusskoeffizienten Kv des Ventiles bestimmt. Bei der Be-
rechnung des Kv-Wertes wird unterschieden, ob der absolute Druck nach dem Ventil
grofder oder kleiner als die Halfte des absoluten Druckes vor dem Ventil (pvor) ist
[132,133]. pvor war auf absolut 2,5 bar eingestellt, sodass sowohl beim Einstellen des
Volumenstromes gegen Umgebungsdruck als auch wahrend des Betriebes der Druck
hinter dem Ventil kleiner als die Halfte als der Vordruck betragt. Somit gilt [132,134]

Kv — VNorm
257pvor

(pvor,NormT) (66)

mit dem Druck vor dem Ventil pyor, der Gasdichte vor dem Ventil pvor,Norm und dem Vo-
lumenstrom Vi, bei Normzustand (0 °C, 1,013 bar) sowie der Temperatur T in K. Da
die Gleichung nur von den Parametern vor dem Ventil abhdngig ist und der Ventilhub
nicht verdndert wird, sind somit sowohl der Kv-Wert als auch der durchfliefende Ar-
Massenstrom konstant.

Unter den Annahmen, dass sich die Menge des Tragergases vom Ventil bis zum Massen-
spektrometer nicht dndert und sich die Gasmischungen auf der Austrittsseite ideal ver-
halten, kann der Volumenstrom des hindurchgetretenen Wasserstoffs VHZ,Umgebung aus
dem eingestellten Volumenstrom von Ar sowie dem Verhaltnis aus dem vom Massen-
spektrometer gemessenen Volumenanteil von Wasserstoff zu dem des Tragergases
((pHZ /(pAr) berechnet werden:

. . PH
VHZ,Umgebung = VAr,Umgebung_Z- (67)
Par
Der Wasserstoffvolumenstrom entspricht dem Stoffstrom durch die Membran. Der
Stoffstrom kann tber die allgemeine Gasgleichung aus dem Volumenstrom bestimmt
werden:
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5.4 Permeationsmessungen und Kohlenstoffsensortest

_ pUmgebungVHz,Umgebung

Ny (68)
2 RTMassenspektrometer

TMassenspektrometer 1St die Temperatur des Massenspektrometers in K, die fiir die Berech-
nungen auf 298,15 K gesetzt wird.

Fiir die Berechnung der Differenz der Wasserstoffpartialdriicke zwischen der Eintritts-
und Austrittsseite der Membran wird angenommen, dass der vom Manometer angezeig-

te Druck (pm) dem Druck an der Membran entspricht. Somit gilt

A\/ Pu, = \/(sz,Ar/Hz Pumgebung — v/ PH,PM (69)

mit @y, .y als der Wasserstoffvolumenanteil im Ar/H». Da die Membranflache (Amem-

ran=31,17 cm?) und -dicke (s) bekannt sind, ist es somit moglich Gleichung 29 umzustel-
len und die Wasserstoffpermeabilitat P' der Membran zu berechnen:
Ny

Z g

pl — AMembran (70)

A,/pwu,

5.4.3 Versuchsdurchfiihrung Kohlenstoffpermeation

Nach den Versuchen zur Wasserstoffpermeation wurde die Permeation von Kohlenstoff
durch 250 pm dicke Fe-Membranen untersucht. Die Ergebnisse werden u.a. auch genutzt
um die Durchfithrung der Kohlenstoffsensortests entsprechend anzupassen.

Als Kohlenstofflieferant ist auf der Eintrittsseite Kohlenmonoxid (CO) 2.5 (Vco ~
15 ml/min) und nicht technisches Propan eingesetzt worden, um mogliche Verunreini-
gungen der Kapsel durch langkettige Kohlenwasserstoffe zu vermeiden. Als Tragergase
wurden auf der Eintrittsseite Ar 6.0 und auch Ar/H: eingesetzt. Das CO kann mit dem
Wasserstoff von Ar/H; (VAr/Hz ~ 29 ml/min) liber die Wassergasreaktion reagieren

CO+H, 2 C+H,0 (71)

und so Kohlenstoff an die Membran liefern. Da das zweite Produkt der Reaktion Wasser
ist, kann das Reaktionsgleichgewicht und somit die Kohlenstoffaktivitit des Gasgemi-
sches zusatzlich tliber die Variation des Wasserpartialdrucks bzw. iiber den Taupunkt
der Gasmischung mithilfe des Befeuchters beeinflusst werden. Generell erfolgen die Ver-
suche zur Kohlenstoffpermeation nach demselben Prozessablauf wie zur Wasserstoff-
permeation (Abbildung 42).

Um den in der Membran geldsten Kohlenstoff mit dem Massenspektrometer messen zu
konnen, wird auf der Austrittsseite anstelle von Ar 6.0, Ar 4.6 mit 1 Vol.-% O3 als Trager-
gas eingesetzt und so der Kohlenstoff zu CO bzw. CO; oxidiert. Das Massenspektrometer
registriert entsprechend Volumenanteile von CO (¢cg) bzw. CO2 (§0c02)- Ein dhnliches
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5 Versuchsdurchfiihrung

Verfahren wird in der technischen Literatur als Diffusions-Kohlenstoffsensoren be-
zeichnet und eingesetzt [100,108,135,136]. Bei jenen Sensoren wird der durch die
Membran hindurchgetretene Kohlenstoff ebenfalls oxidiert, anschliefdend allerdings in
Methan umgewandelt und dessen Gehalt iiber Flammen-Ionisations-Detektoren be-
stimmt.

Durch die Zugabe von Sauerstoff konnen neben dem Kohlenstoff auch noch andere Ele-
mente in der Kapsel oxidiert werden. Fiir einen Vergleich der nétigen pO; werden fiir die
festen Oxide, wie von Fe und Ni, die pO; tiber Gleichung 16 fiir p%=1 bar berechnet und
sind in Abbildung 43 a dargestellt, wahrend fiir die gasférmigen Oxide, wie von Kohlen-
stoff und Wasserstoff, die Gleichgewichts-p0O; anhand eines Richardson-Ellingham-
Diagramm (Abbildung 43 b) abgeschatzt werden.

Es ist erkennbar, dass Fe-Oxide generell geringere Sauerstoffpartialdriicke fiir die Bil-
dung benotigten als CO, CO2 oder H20. Dahingegen miissen die Sauerstoffpartialdriicke
vergleichsweise deutlich hoher sein, damit sich NiO bilden kann.

Nach den Versuchen wurden Teile der Membranen herausgetrennt, ebenfalls metallo-
grafisch prapariert und untersucht.

1E-15 § ' : : - s :

16 1 2 Ni + Oy(9) i
15516 ! =2 NiO ]
1817 ! 2 Ni + 2 Cr,0, + 0,(g) ]
1E-18 + =2 NiCr,0,4 4

1E-19 | 2 Fe + 2 Cr,05 + 0,(g)
1E-20 ‘ =2 FeCr,0,
1E-21 .
1E-22 §
1E-23 |

1E-24 1

1E-25 1 ‘4
DY 6 FeO + 0,(g)
1E-26 § oo

1E-27 3 )
] 3/2 Fe + O,(g) 3
1E-28 o =1/2 Fe;0, ]

1E-29 1 413 Fe + 0,(q)
z =2/3 Fe,0,
1E-30 : :

T

450 500 550 600 650 700 750
a Temperatur in °C

Abbildung 43: (a) Berechnete Sauerstoffpartialdriicke fiir die Stabilitit verschiedener Oxide und (b)
Richardson-Ellingham-Diagramm [64].

\

2 Fe + O,(g)
=2 FeO .

pO, in bar

T
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Hg/M20 ratio 1078 107 1074 Po,
CO/CO; ratio 108 106 104 102
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Abbildung 43 Fortsetzung: (a) Berechnete Sauerstoffpartialdriicke fiir die Stabilitit verschiedener Oxide
und (b) Richardson-Ellingham-Diagramm [64].

5.4.4 Versuchsdurchfiihrung Kohlenstoffsensortest

Im Rahmen der Tests zum Kohlenstoffsensor wurde untersucht, wie sich die Spannung
des Kohlenstoffsensors durch unterschiedliche Temperaturen und Gasmischungen ver-
andert. Als Membranen wurden 250 pm dicke Fe-Folien eingesetzt.

Auf der Eintrittsseite wurde bei Umgebungsdruck Ar 6.0 als Tragergas verwendet, wes-
halb zundchst das Verhalten gegeniiber Ar untersucht worden ist. In den nachfolgenden
Messungen wurde dem Ar als Kohlenstofflieferant CO 2.5 und als Wasserstofflieferant
Ar/Hz zugemischt um die Verdnderung der Sensorspannung durch Kohlenstoff bzw.
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5 Versuchsdurchfiihrung

Wasserstoff zu analysieren. In abschliefenden Messungen ist COz bzw. Ar/Hz auf der
Austrittsseite durch die Kapsel bei Umgebungsdruck geleitet worden, um nachzupriifen
wie sich die Sensorspannung durch das Austauschen der Atmosphire oberhalb des
Elektrolyten verandert.

5.5 Charakterisierung der Analysetechniken

Das REM wurde mit einer Beschleunigungsspannung von 20 kV betrieben. Dies kann zu
einem Anregungsvolumen (Abbildung 6) von etwa 2 um Durchmesser unterhalb der
betrachteten Oberfliche fiihren. Daher werden EDX-Messungen von Phasen, die im
Schliff etwa 2 pm oder kleiner im Durchmesser sind, von dem umgebenden Material be-
einflusst. Als unterer Grenzwert wird fiir die Auswertung ein Elementgehalt von etwa
0,3 Masse-% gesetzt. Fiir die Phasenbestimmung werden die Verhaltnisse der gemesse-
nen Elementgehalte mit den Stabilitdtsbereichen bekannter Phasen aus Phasendia-
grammen verglichen.

Dies ist beispielhaft fiir eine EDX-Analyse an der Probe aus 1.4301, die fiir 100 h bei 500
°C in fliissigem Sn getestet wurde, in Abbildung 44 dargestellt. Es ist erkennbar, dass die
Verhéltnisse, von Fe zu Sn aber auch Fe und Cr zu Sn, der gemessenen Elementgehalte
etwa der stochiometrischen Zusammensetzung der Phasen entsprechen. Der Bereich
der Messpunkte P3 bis P5 entspricht somit dem Stannid FeSn und der Bereich der
Messpunkte P6 und P7 dem von FeSn,.

Die Phasen, die nicht eindeutig identifiziert werden konnen, sind mit den gefundenen
Hauptelementen charakterisiert und mit ihnen in den Gefiigebildern beschriftet worden.
Sollte ein Element in deutlich hoheren Gehalten vorhanden sein, ist es in den Gefiigebil-
dern unterstrichen.

80



5.5 Charakterisierung der Analysetechniken

Messpunkt  Cr Fe Ni Sn Fe/Sn Fe+Cr/Sn  Fe/Sn

Stannide

P1 20,30 73,22 6,33 - - -
P2 20,35 73,19 6,16 - - -

FeSn
P3 10,06 42,19 - 47,51 0,89 1,10
P4 9,71 43,24 - 46,82 0,92 1,13 1
P5 10,09 43,70 - 4597 0,95 1,17

FeSn,
P6 4,93 28,66 - 66,177 0,43 0,51 05
P7 5,25 28,31 - 66,23 0,43 0,51 ’
P8 - - - 99,70

Abbildung 44: Riickstreuelektronen-Aufnahme der Rohrprobe aus 1.4301 nach dem Korrosionsversuch
bei 500 °C fiir 100 h aus dem Bereich zwischen Legierung (links) und erstarrter Schmelze (rechts) mit den
Messpunkten P1 bis P8 von der EDX-Analyse (Elementgehalte in Atom-%).

Das Massenspektrometer wurde nach ldngeren Standzeiten vor den Messungen zu-
nachst bei geschlossenen Einlassventilen evakuiert und mit Heizbandern erwarmt, um
adsorbierte Stoffe, wie Wasser, aus dem System zu entfernen. Nach dem Ausheizen wur-
de eine Messung der im Massenspektrometer verbliebenen Stoffe gemacht (Zerogas).
Dieser Untergrund wird von den spateren Messungen subtrahiert. Die Heizbander wer-
den auch wahrend der Messungen betrieben, um eine erneute Adsorption von Stoffen zu
vermeiden bzw. zu reduzieren. Die untere Detektionsgrenze des Massenspektrometers
liegt bei etwa 10 Vol.-ppm. Vergleichsmessungen mit weiteren Kalibriergasgemischen
zeigten jedoch absolute Abweichungen vom Soll (¢; < 5Vol.—%) von bis zu
1 — 3 Vol. =% fiir H20, Nz, Oz, CO und CO2 sowie positive Abweichung fiir H2 und negati-
ve fiur Ar von etwa3 —5Vol.—% auf, d.h. fir ¢y, son = 1 Vol. =% wurde mitunter
¢u, = 4 Vol. —% angezeigt.

81



6 Ergebnisse und Diskussion

6.1 Korrosionsversuche in fliissigem Zinn
6.1.1 Korrosionsversuche an Zylinderproben aus Eisen

Korrosionsversuche bei 500 °C

Nach 45 h bei 500 °C in nicht gesattigtem Sn hat sich auf der Fe-Probe eine FeSnz-Schicht
mit kolumnarer Struktur gebildet (Abbildung 45 a). Zwischen dem FeSnz und dem unbe-
eintrachtigtem Probenmaterial wird zusatzlich FeSn beobachtet. Die Menge an ver-
brauchten Probenmaterial reichte aus um bei 500 °C die Schmelze zu sattigen [50].

In der gesattigten Schmelze wurde die zweite Probe getestet. Nach 5 h in der gesattigten
Schmelze hat sich ebenfalls eine FeSnz-Schicht mit kolumnarer Struktur und dhnlicher
Dicke gebildet (Abbildung 45 b). Auch alle Proben der zweiten Versuchsreihe mit 22 h
Versuchsdauer weisen FeSnz-Schichten mit kolumnarer Struktur auf (Abbildung 46).

Abbildung 45: Korrosionsschichten auf den Zylinderproben aus Fe nach den Versuchen bei 500 °C fiir (a)
45 h in nicht gesattigtem Sn und (b) 5 h in gesattigtem Sn.

K Y 1 70 /. din:
Abbildung 46: Korrosionsschicht auf der Zylinderprobe aus Fe nach dem Versuch bei 500 °C fiir 22 h in

nicht gesattigtem Sn.
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Dahingegen wird in einem einzelnen Abschnitt der Probe mit 45 h Versuchsdauer eine
etwa 15 pm dicke FeSn-Schicht beobachtet (Abbildung 47). Auf der FeSn-Schicht befin-
det sich jedoch kein FeSnz und Sn. Dies deutet darauf hin, dass das FeSn; vermutlich
wiahrend der Probenpraparation abgeplatzt ist, da ansonsten erstarrte Schmelze an dem
FeSn haften wiirde. Das FeSnz neben diesem Bereich weist eine kolumnare Struktur auf.

Abbildung 47: Bereich mit abgeplatzter Korrosionschicht auf der Zylinderprobe aus Fe nach 45 h in nicht
gesattigtem Sn bei 500 °C.

Die gemessenen Durchmesserverluste (Abbildung 48 a) streuen insbesondere bei der
Probe, die fiir 45 h dem Sn ausgesetzt war. Die Werte fiir nicht gesattigtes Sn implizie-
ren, dass der Materialverbrauch mit der Zeit abnimmt. Anhand der Proben mit 22 h Ver-
suchsdauer ist erkennbar, dass in der Fe-gesattigten Schmelze die Materialverluste ge-
ringer ausfallen. Die Schmelze wurde ebenfalls durch das konsumierte Material der ers-
ten Probe in Fe gesattigt [50]. Die Daten weisen ebenfalls darauf hin, dass der Material-
verbrauch in einer gesattigten Schmelze mit der Zeit zunimmt.

Die Schichtdicken der Proben sind in Abbildung 48 b eingezeichnet. Auf den Proben, die
der Fe-gesattigten Schmelze ausgesetzt waren, sind die Stannidschichten generell dicker
als auf den Proben, die in der ungesattigten Schmelze getestet wurden. Die Schichten auf
den Proben, die fiir 22 und 45 h in nicht gesattigtem Sn getestet wurden, sind ungefahr
gleich dick wie der Radiusverlust. Im Falle der in der gesattigten Schmelze getesteten
Proben mit 5 und 22 h Versuchsdauer entsprechen die Schichten etwa dem drei- bzw.
fiinffachen des Radiusverlustes.

400 ] PUREE YT ST SN TN SR TR TR T SN TR ST TR TN SN S S S S SN T S T 1 - 600 1 PR S ST S T ST S S T 1 U S S SN S S T T 'Y
» ] #Nicht gesattigtes Sn | 3 _ » .
= ' e Fe-gesdttigesSn [ 5 500 ] ® Nicht geséttigtes Sn |
2 = 300 4 - ] ® Fe-gesattigtes Sn
(0] o - £ ] E
>3 ¢ [ g 4003 s
o= ] ] L x ] ' :
@~ 200 1 - .9 300 1 s
- 4 r © 1
[0} p J & L P ] o
£ ] $ [ 52001 :
o ~— 100 4 - ] C
5 ] [ 3 100 1 1
Q . A 3 o
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Abbildung 48: (a) Durchmesserverluste (do-di) und (b) Stannidschichtdicken an den Zylinderproben aus
Fe nach den Versuchen bei 500 °C.
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6 Ergebnisse und Diskussion

Korrosionsversuche bei 500 °C in sauerstoffhaltigem Zinn

Bei der dritten Versuchsreihe war die Schmelze zu Beginn ebenfalls nicht mit Fe gesat-
tigt, allerdings war ihr Sauerstoffgehalt oberhalb der Stabilitdtsgrenze von Fe3z04. Die
erste zylinderformige Eisenprobe mit 5h Versuchsdauer bei 500 °C ist bereichsweise
nicht korrodiert (Abbildung 49 a), bis zu einem Viertel des untersuchten Umfangs. Auch
die anderen Proben der Versuchsreihe sind teilweise nicht korrodiert. Demnach war der
Sauerstoffgehalt der Schmelze hoch genug, dass mégliche Fe-Oxide stabilisiert werden
oder sich auf den Proben bilden und diese Korrosion durch fliissiges Sn verhindern kén-
nen. In den beeintrachtigen Bereichen erfolgt Korrosion weiterhin in Form von
FeSnz-Schichten (Abbildung 49 b). Die Schicht hat keine eindeutige kolumnare Struktur,
weist allerdings einige Vorspriinge sowie Grenzen senkrecht zur momentanen Proben-
oberflache auf.

Abbildung 49: Querschliffe der Zylinderprobe aus Fe nach 5 h in sauerstoffhaltigem Sn bei 500 °C aus (a)
einen unbeeintrichtigten und (b) einen korrodierten Bereich.

Eine klare kolumnare Struktur hat sich nach 45 h Versuchsdauer entwickelt (Abbildung
50 a). Zusatzlich wird bei hoherer Vergrofierung FeSn zwischen dem FeSn; und der
momentanen Probenoberflache beobachtet (Abbildung 50 b).

Abbildung 50: Querschliff der Zylinderprobe aus Fe nach 45 h in sauerstoffhaltigem Sn bei 500 °C mit (a)
der FeSn;-Korrosionsschicht und (b) hohere Vergrofierung der momentanen Probenoberflache.

Die quantitative Auswertung der Materialverluste und Schichtdicken sind entsprechend
in Abbildung 51 a und b eingezeichnet. Die Streuung durch kleinere Durchmesserverlus-
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6.1 Korrosionsversuche in fliissigem Zinn

te kann von Messungen, bei denen eine Probeseite nicht korrodiert war, stammen. Diese
entsprechenden Messungen stellen eher einen Verlust in Probenradius dar. Bei den ers-
ten beiden Proben, mit 5 und 10 h Versuchsdauer, nimmt der Materialverbrauch mit der
Zeit ab, wohingegen er bei den letzten beiden Proben zunimmt (Abbildung 51 a). Ahn-
lich wie bei Versuchsreihe 1 und 2 geniligt das konsumierte Material der ersten Probe,
um die Schmelze mit Fe zu sattigen [50].

Die Stannidschichtdicke (Abbildung 51 b) betrdgt bei der ersten Probe, mit 5h Ver-
suchsdauer, weniger als 10 um oder etwa ein Fiinftel des Radiusverlustes. Auf den rest-
lichen Proben, mit 10, 20 und 45 h Versuchsdauer, sind die Schichten hingegen etwa
zwei-, flinf- oder dreimal so dick wie die entsprechenden Radiusverluste.
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Abbildung 51: (a) Durchmesserverluste (do-d1) und (b) Stannidschichtdicken an den Zylinderproben aus
Eisen nach den Versuchen bei 500 °C in sauerstofthaltigem Sn.

Korrosionsversuche bei 700 °C

Vor den Versuchen an Fe bei 700 °C (Versuchsreihe 4) wurde die Schmelze mithilfe ei-
ner zusatzlichen Probe gesattigt. Auf der ersten Probe, mit 45 h Versuchsdauer, liegt
FeSn sowohl in Form einer Schicht mit kolumnarer Struktur als auch in Form von ecki-
gen Ausscheidungen in der erstarrten Schmelze vor (Abbildung 52 a). An den Grenzfla-
chen FeSn/Schmelze ist lokal auch FeSnz vorhanden. FeSn; ist bei 700 °C nicht stabil

[50] und muss sich daher wahrend des Abkiihlens gebildet haben. Die FeSn-Schicht be-
sitzt bereits nach 6 h Ve

e

rsuchsdauer eine kolumnare Struktur (Abbildung 52 b).

¥ » e
; ‘

Fe — || e Hay :  —
Abbildung 52: Korrosionsschichten auf den Zylinderproben aus Fe nach den Versuchen bei 700 °C in ge-
sattigtem Sn fiir (a) 45 h und (b) 6 h.
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6 Ergebnisse und Diskussion

Die quantitative Auswertung des Materialverbrauchs bei 700 °C ist in Abbildung 53 a
eingezeichnet. Die erste Probe der Versuchsreihe, mit 45 h Versuchsdauer, hat etwa 600
bis 900 pum ihres Durchmessers verloren, was deutlich mehr ist als bei den weiteren
Proben der Versuchsreihe, die etwa 50 bis 150 um verloren haben. Dies impliziert, dass
die Schmelze noch nicht vollstindig oder gleichmaflig gesattigt war. Bei den weiteren
Proben, mit 24, 16 bzw. 6 h Versuchsdauer, sind die Durchmesserverluste gleich bzw.
geringer als bei den Proben, die bei 500 °C getestet wurden (Abbildung 48 a) und neh-
men auch mit der Zeit zu. Aus den Werten dieser drei Proben lasst sich eine Gleichung
zur Beschreibung der Materialverluste ableiten. Die beste Ubereinstimmung einer para-
bolischen Anpassung ist

Ar =V146.52 xt—98.171 (72)

mit dem Radiusverlust Ar = (dy — d;)/2, der Zeit t in h und ist in Abbildung 53 a als
Linie dargestellt.
Die Dicke der anhaftenden FeSn-Schicht (Abbildung 53 b) nimmt offenbar mit der Ver-

suchsdauer zu. Im Vergleich zu den konsumierten Probenradien sind die Schichten auf
den Proben mit 6, 16 und 24 h Versuchsdauer etwa gleich dick, wohingegen die auf der
Probe mit 45 h Versuchsdauer mit etwa einem Siebtel deutlich diinner sind.
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Abbildung 53: (a) Durchmesserverluste (do-d1) und (b) Stannidschichtdicken an den Zylinderproben aus
Fe nach den Versuchen bei 700 °C.

6.1.2 Korrosionsversuche an Rohrproben aus 1.4301 und 1.4571

Korrosionsversuche bei 500 °C

Die Korrosionsprodukte in Sektor IV auf der Rohrprobe aus 1.4571, die fiir 25 h Ver-
suchsdauer bei 500 °C nomineller Versuchstemperatur getestet wurde, sind in Abbil-
dung 54 a dargestellt. Die Korrosion ist in Form einer durchgédngigen Schicht aus FeSn;
zu sehen, welche in die Legierung gewachsen ist. In der erstarrten Schmelze hat das
FeSn; die Form von Nadeln und Partikeln. Die Struktur des FeSn; in der erstarrten
Schmelze kann wahrend des Haltens durch Wachstum mit Vorzugsrichtung oder Ablo-
sung von der Schicht, aber auch wahrend der Abkiihlung durch Ausscheidung entstan-
den sein. Die Stannide weisen an einigen Stellen Risse auf.

Der Querschliff der Rohrprobe aus 1.4301, die fiir 100 h getestet wurde, zeigt
(Abbildung 54 b), dass nach ldngerer Versuchsdauer Hohlrdume in der FeSnz-Schicht
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6.1 Korrosionsversuche in fliissigem Zinn

und eine zusatzliche FeSn-Schicht zwischen dem Stahl sowie der FeSn;-Schicht sichtbar
werden. Dahingegen scheint die Dicke der FeSnz-Schicht mit der Versuchsdauer nicht
signifikant zuzunehmen. Unabhdngig von der Versuchsdauer und den getesteten Stdahlen
zeigen EDX-Analysen fiir beide Stannide geringe Gehalte an Cr und kein Ni. Jedoch kann
bei den erreichten Vergrofierungen im REM nicht unterschieden werden, ob Cr in den
Stanniden geldst ist oder in Form von separaten, dann wohl metallischen Partikeln, vor-
liegt.

Die Probe aus 1.4301, die fiir 100 h getestet wurde, ist mithilfe einer Losung aus kon-
zentrierten Mineralsduren zusatzlich gedtzt und das erstarrte Sn entfernt worden. In
dem gedtzten Querschliff (Abbildung 54 c) erscheint die eingewachsene Stannidschicht
weiterhin durchgingig. Des Weiteren wird die rdumliche Ausdehnung des einzelnen
FeSnz-Partikels in der erstarrten Schmelze deutlicher. Zwischen den beiden getesteten
Stahlen und den unterschiedlichen Sektoren sind keine deutlichen Unterschiede in den

Mikrostrukturen der Korrosionsschichten erkennbar.

50 pm

Abbildung 54: Querschliffe der Rohrproben nach den Korrosionsversuchen bei 500 °C aus dem Bereich
zwischen Legierung (links) und erstarrter Sn Schmelze (rechts im Bilde) aus Sektor IV von (a) 1.4571
nach 25 h, (b) und (c) 1.4301 nach 100 h Versuchsdauer. Fiir die Aufnahme von (c) wurde das erstarrte Sn
mit einer Atzlosung entfernt.

Korrosionsversuche bei 700 °C

Im Falle der bei 700 °C getesteten Rohrproben sind Korrosionsprodukte bereits bei ge-
ringer VergrofRerung sichtbar. Im Querschliff der Rohrprobe von 1.4571 sind nach 25 h
Versuchsdauer in Sektor IV Ausscheidungen als Schicht zu erkennen (Abbildung 55 a).
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6 Ergebnisse und Diskussion

Ausscheidungen werden auch im Langsschliff (Abbildung 55 b) in Form von Partikeln in
den Sektoren V und VI beobachtet. Solch grobe Ausscheidungen sind nicht in den Sekto-
ren I und II zu sehen. Die Menge grober Ausscheidungen in den Sektoren V und VI
nimmt mit zunehmender Versuchsdauer zu.

AL e

Abbildung 55: Rohrprobe aus 1.4571 nach 25 h Korrosionsdauer bei 700 °C: (a) Querschliff von Sektor III
(oben) und Sektor IV (unten), gekippt um 15 ° und (b) Langsschliff der Sektoren I, II (links) sowie V, VI
(rechts).

Bei hoherer Vergrofierung sind die Details der Korrosion in den bei 700 °C getesteten
Rohrproben erkennbar. Der Querschliff aus Sektor III des Stahls 1.4571 nach 25 h Ver-
suchsdauer ist in Abbildung 56 a dargestellt. An dem Ubergang von dem Korrosionsbe-
reich und der erstarrten Schmelze ist das Stannid FeSnz vorhanden. FeSn: ist bei 700 °C
nicht stabil [50] und muss sich daher wahrend des Abkiihlens gebildet haben. Naher
zum Stahl, ist in der REM-Aufnahme eine Schicht aus FeSn mit im Vergleich dunkler er-
scheinenden Partikeln zu sehen. Die Partikel bestehen aus etwa gleichen Anteilen an Cr,
Fe und Mo. Mit steigendem Abstand vom Stahl werden die Partikel kleiner, wahrend
deren Fe-Gehalt abnimmt.

In Sektor IV (Abbildung 56 b) ist in der erstarrten Schmelze ein grofdes und teilweise
gebrochenes FeSn-Partikel zu sehen, welches bei geringer Vergrofierung als Schicht be-
obachtet wurde. Im Vergleich zu Sektor III (Abbildung 56 a) ist die Grenzflache zwischen
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6.1 Korrosionsversuche in fliissigem Zinn

den FeSn- und FeSnz-Strukturen auf der Stahloberflache unregelmafiiger, wahrend die
Cr-, Fe- und Mo-haltigen Partikel generell kleiner erscheinen.

Bei hoheren Vergrofderungen wird in beiden Sektoren eine heterogene Schicht, welche
fiir Sektor III in Abbildung 56 c dargestellt ist, zwischen dem Stahl und dem FeSn sicht-
bar. Die in dem Gefligebild dunkel erscheinende Komponente besteht hauptsachlich aus
Cr, Fe und Mo, wahrend Ni in der gesamten zweiphasigen Schicht nicht gemessen wird.
Der Ni-Gehalt fillt direkt am Ubergang vom unbeeintriachtigten Stahl zu der zweiphasi-
gen Struktur ab. Die hellere Komponente enthdlt Sn und ist moglicherweise Fe-reiches
Stannid.

Nach der Atzung der Probe mit einer Losung aus konzentrierten Mineralsduren ist die
FeSn-Schicht weiterhin durchgangig, wohingegen der Bereich mit FeSn; fragmentierter
erscheint, da aus den Zwischenrdumen das Sn entfernt wurde. Innerhalb der analysier-
ten Versuchszeiten von 25 bis 100 h dnderte sich weder die Dicke der FeSn-Schicht noch
die der zweiphasigen heterogenen Struktur deutlich.

Im Falle der anderen Sektoren in den Rohrproben (Abbildung 32), haben Sektor I und II
von der Form her ahnliche Korrosionsschichten wie in Sektor III, wahrend die Korrosi-
onsschichten der Sektoren V und VI dhnlich zu denen in Sektor IV sind. Die korrodierten
Bereiche der Proben aus 1.4301 dhneln generell denen von 1.4571.

v g i
o

Abbildung 56: Querschliffe aus dem Bereich zwischen Legierung (links) und erstarrter Sn Schmelze
(rechts im Bilde) der Rohrprobe aus 1.4571 nach 25 h Versuchsdauer bei 700 °C: (a) Sektor III (b) Sektor
IV, (c) hohere Vergrofierung aus (a) von der Grenzflache Legierung/Stannid in Sektor III, und (d) nach der
Atzung.
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FeSn

(Cr,Fe,Mo)

Abbildung 56 Fortsetzung: Querschliffe aus dem Bereich zwischen Legierung (links) und erstarrter Sn
Schmelze (rechts im Bilde) der Rohrprobe aus 1.4571 nach 25 h Versuchsdauer bei 700 °C: (a) Sektor III
(b) Sektor 1V, (c) hohere Vergrofierung aus (a) von der Grenzfliche Legierung/Stannid in Sektor III, und

(d) nach der Atzung.

Materialverluste

Der an den Rohrproben aus den Legierungen 1.4301 und 1.4571 beobachtete Material-
verlust ist flr die jeweiligen Versuchstemperaturen und -dauern in Form von Balkendi-
agrammen in Abbildung 57 dargestellt. Da an den Rohrproben aus 1.4301 und 1.4571
keine signifikanten Unterschiede im Materialverlust von Sektor III zu IV beobachtet
wurden, geben die Balken die Durchschnittswerte iiber beide Sektoren an. Die Fehler-
balken zeigen den maximalen und minimalen beobachteten Materialverlust an.

Im Falle der Stahlproben ohne Kohlenstoffquelle (Abbildung 57 a) und den Proben mit
Kohlenstoffquelle (Abbildung 57 b) liegt bei 500 °C Versuchstemperatur der durch-
schnittliche Materialverlust innerhalb der 40 um Ungenauigkeit bei der Bestimmung der
Ausgangswanddicke, selbst nach 100 h Versuchsdauer. Der Materialverlust ist aber auch
etwa gleich grofd wie die Dicke der beobachteten Stannidschichten. Die Streuung ist fiir
1.4571 Kleiner als fiir 1.4301.

Bei 700 °C nomineller Versuchstemperatur sind die Materialverluste grofder als die Un-
genauigkeit der Ausgangswanddicke und betragen fiir beide Stahle im Durchschnitt et-
wa 150 pum nach 100 h Versuchsdauer. Im Vergleich dazu betragt die Schichtdicke der
anhaftenden Stannide nur etwa ein Drittel. Eine Tendenz, dass 1.4301 oder 1.4571 star-
ker korrodiert, ist anhand der beiden Diagramme nicht zu erkennen.
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Abbildung 57: Durchschnittswerte der Wanddickenverluste iiber Sektoren III und IV der untersuchten
Stahle nach 25, 50 und 100 h Versuchsdauer bei 500 und 700 °C (a) ohne Kohlenstoffquelle, (b) mit Koh-
lenstoffquelle.

6.1.3 Korrosionsversuche an Zylinderproben aus 1.4571

Korrosionsversuche bei 500 °C

Im Falle der Zylinderproben aus 1.4571 ist die Korrosion nach 5 h bei 500 °C in nicht
gesdttigtem Sn und einem Sauerstoffgehalt oberhalb der Stabilititsgrenze von Fe304
(Abbildung 37 a) vernachldssigbar. Dies impliziert, wie auch schon bei den zylinderfor-
migen Fe-Proben, dass Oxide die Korrosion verhindern kénnen.

Die weiteren Proben wurden bei einem Sauerstoffgehalt unterhalb des Stabilitatslimits
von Fe304 getestet (Abbildung 37 a). Bei ihnen wird Materialverlust in Form von einzel-
nen Griibchen beobachtet. Demnach miissen auf den Stahlproben stabilere Oxide, wie
Cr203, existiert und lokal versagt haben.

Eine Grube nach 10 h Versuchsdauer ist in Abbildung 58 dargestellt. In den Griibchen
wird direkt an der Legierung FeSny, ohne kolumnare Struktur, beobachtet. Mit zuneh-
mendem Abstand von der Probe tritt das FeSnz mehr und mehr verteilt in der erstarrten
Schmelze auf. In dem FeSnz werden mit EDX geringe Gehalte an Cr, Mo und Si, jedoch
keine von Ni gemessen. Ferner ist in dem Griibchen ein Netzwerk aus Cr und Fe und
auch Mo sowie Si zu sehen. Wenn die Griibchen aneinanderstofden bilden sie grof3flachi-
ge Bereiche von gleichmafiger Korrosion. Weiterer Materialverbrauch erfolgt in diesen
Bereichen ohne erneute Griibchenbildung.
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Verteiltes

: Netzwerk

Abbildung 58: Korrosionsgrube an der Zylinderprobe aus 1.4571 nach 10 h Versuchsdauer bei 500 °C.

Auch nach 100 h Versuchsdauer weist die entsprechende Stahlprobe Korrosionsgriib-
chen und unbeeintrachtigte Bereiche auf. Der Rand einer Korrosionsgrube ist in Abbil-
dung 59 dargestellt. Der Bereich neben der Grube ist deutlich geringer korrodiert. Wie
in der vorherigen Grube ist ein Netzwerk aus Cr, Fe, Mo und Si sowie das FeSnz zu sehen.
Das FeSn; ist an der momentanen Probenoberflache und sowohl als kleinere als auch als
grofdere Partikel in der erstarrten Schmelze vorhanden. Zusatzlich wird das Stannid
FeSn zwischen dem FeSn; und der Probe beobachtet.

Auf dem geringer beeintrachtigten Bereich erscheint das FeSn; als eine Schicht. Zudem
ist das FeSn zwischen dem FeSn; und dem Stahl viel ausgepragter als in der Korrosions-
grube. Dahingegen ist kein Netzwerk sichtbar.

- Netwerk
' FeSn,
S A
FeSn=—= W &

Verteiltes
FeSn,
1.4571
100 pm

Abbildung 59: Rand einer Korrosionsgrube an der Zylinderprobe aus 1.4571 nach 100 h Versuchsdauer
bei 500 °C.

Mithilfe einer Atzlosung aus konzentrierten Mineralsiuren wurde bei der Probe das er-
starrte Sn entfernt. Auf dem geringer korrodierten ist der Grofteil der FeSnz- und der
FeSn-Schicht noch vorhanden, wobei die Uberreste des FeSnz eine blockférmige Struk-
tur aufweisen (Abbildung 60 a).

In der Korrosionsgrube (Abbildung 60 b) ist auch das gréfdere FeSnz-Partikel noch vor-
handen. Dahingegen wurde das ehemals anhaftende und verteilte FeSn; vollstandig
durch das Atzen entfernt. Demnach war es keine so massive und durchgingige Schicht,
wie auf dem geringer beeintrachtigtem Bereich, da es ansonsten ebenfalls dem Atzen
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6.1 Korrosionsversuche in flliissigem Zinn

hatte widerstehen kénnen. Somit hatte die Schmelze wahrend des Versuches vermutlich
direkten Kontakt zur Probe. Die Atzung macht ebenfalls sichtbar, dass das Netzwerk
offenbar in direktem Kontakt zur momentanen Probenoberfliche ist.

Die Verteilung der Legierungselemente, dargestellt in Abbildung 60 c, zeigt, dass das
Netzwerk hauptsachlich aus Cr, Mo, Si besteht und auch Sauerstoff enthalt. Dabei weisen
die Messungen von Sauerstoff und Si in denselben Bereichen (weifse Ovale) stirkere
Signale auf. Die impliziert die Oxidation von Si, was sauerstoffaffiner ist als Cr. Die Ele-
mente Fe, Ni und Sn weisen einen deutlichen Kontrast zwischen Probenmaterial und
Korrosionsgriibchen auf. Die ersten beiden Elemente weisen keinen Konzentrationsgra-
dienten in der Legierung auf und sind in der geatzten Grube gleichméaf3ig verteilt. Dahin-
gegen wird Sn nur zwischen den einzelnen Verzweigungen des Netzwerkes detektiert.

Abbildung 60: Querschliffe der gedtzten Zylinderprobe aus 1.4571 nach 100 h Versuchsdauer bei 500 °C
vom (a) geringer korrodierten Bereich, (b) der Korrosionsgrube und (c) Elementverteilung von (b).
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Abbildung 60 Fortsetzung: Geatzte Querschliffe der Zylinderprobe aus 1.4571 nach 100 h Versuchsdauer
bei 500 °C vom (a) geringer korrodierten Bereich, (b) der Korrosionsgrube und (c) Elementverteilung von

(b).

Die bestimmten Durchmesserverluste sind in Abbildung 61 a eingezeichnet. Die Schmel-
ze wurde nicht vor der Versuchsreihe gesattigt, wird allerdings durch das konsumierte
Probenmaterial der ersten beiden Proben in Fe [50] gesattigt. Um hingegen die Schmel-
ze mit Ni zu sattigten ware ein etwa zwei Grofdenordnungen hoheres Probenvolumen
notwendig, aufgrund der Loslichkeit von Ni [51] und der Legierungszusammensetzung
[20].

Die Durchmesserverluste nehmen, trotz der Streuung der einzelnen Datenpunkte, ein-
deutig mit der Versuchsdauer zu. Die Streuung wird durch den ungleichmafdigen Materi-
alverlust und die Berechnung der Durchmesserverluste verursacht: Kleinere Werte
kénnen von kleinen Gruben, die sich eben erst gebildet haben, stammen, aber auch
wenn eine Seite des gemessenen Durchmessers nicht korrodiert ist; Grofsere Werte stel-
len eher bereits signifikant gewachsene Gruben dar. Dennoch kann der Radiusverlust Ar
liber der Zeit mit der Gleichung

Ar = /496,02 X t — 4,864 x 103 (73)
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beschrieben werden. Dies ist die beste parabolische Anpassung und der Verlauf ist in
Abbildung 61 a als Linie eingezeichnet.

Auch die Dicke der Stannidschichten an der aktuellen Probenoberfldche und die Streu-
ung der Datenpunkte nimmt mit ldngerer Versuchszeit zu (Abbildung 61 b). Die Schicht-

dicke betragt bei allen Proben nur etwa ein Fiinftel bis ein Drittel des Radiusverlustes.

600 1 PO T T T TR Y S SN (N TN ST SO SN (NN TN ST TN SN NN SO SO T TN SN TN S NN 1 - 150 o F T TN TN TN TN TN SO W TN N ST T ST N SN N S W 1 -
2] ] ©0-haltiges Sn 3 ] 00-haltiges Sn . :
% 500 ] #Fe-gesittigtes Sn : E 5125 ®Fe-gesittigtes Sn o E
¢ € 400 £ S100 :
] s o :
o c ] F < o
@ = 300 $ £ O 75 :
OS] ] $ s -2 ] . :
£ <5200 1 o ' . E S 50 1 o 3
s~ 1 8§ 4 5 o E
S 100 ] . 25 ' :
(a] ] i E @ 9 ' '
0 +—t—trr—r—rrrrrrrr 0 T e —
0 20 40 60 80 100 120 0 20 40 60 80 100 120
a Versuchsdauer in h Versuchsdauerin h

Abbildung 61: (a) Durchmesserverluste (do-d1) und (b) Stannidschichtdicken an den Zylinderproben aus
1.4571 nach den Versuchen bei 500 °C.

Korrosionsversuche bei 700 °C

Vor der Versuchsreihe bei 700 °C in fllissigem Sn wurde eine gesamte Probe aus 1.4571
zur Sattigung aufgeldst. Aus Berechnungen, auf Basis des Schmelzvolumens und der Los-
lichkeit, folgt, dass die Sattigung fiir Fe [50] erreicht wurde. Die Sattigung fiir Ni [51]
wird wahrend der Versuchsreihe hingegen nicht erreicht. Korrosion erfolgt wieder in
Form von Gruben und es treten wieder sowohl geringer als auch unbeeintrachtigte Be-
reiche auf.

Eine Vergrofderung eines Bereichs zwischen zwei Korrosionsgruben, von der Probe die
fiir 4 h bei 700 °C in gesattigtem Sn getestet wurde, ist in Abbildung 62 dargestellt. Die-
ser Bereich wird konsumiert, wenn die beiden angrenzenden Gruben aneinanderstofden.
Auf dem geringer korrodierten Bereich befindet sich eine FeSn-Schicht, die teilweise
liber beide Gruben hinausragt. In den Gruben sind Strukturen von FeSn, eingedrungener
Schmelze und des Netzwerkes aus Cr, Fe, Mo und Si sichtbar. An der Grenzfliche zwi-
schen dem FeSn und der Schmelze befindet sich generell FeSn;. Wie bei den Proben aus
Fe muss sich FeSn, wahrend der Abkiihlung gebildet haben, da es bei 700 °C nicht stabil
ist [50].
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Abbildung 62: Bereich zwischen zwei Korrosionsgruben auf der Zylinderprobe aus 1.4571 nach 4 h Ver-
suchsdauer bei 700 °C in gesattigtem Sn.

Bei hoherer Vergroflerung (Abbildung 63 a) ist auf dem geringer beeintrachtigen Be-
reich eine zusatzliche Gefiigestruktur zu erkennen. Das Geflige besteht, wie bei den
Rohrproben aus Stdhlen, aus einem Ni-verarmten Bereich mit Fe-Sn Komponenten.

In dem Korrosionsgriibchen (Abbildung 63 b) tritt FeSn hingegen nur lokal auf und bil-
det keine durchgangige Schicht an der momentanen Probenoberflache. Selbst nach der
langsten Versuchsdauer von 72 h besitzt FeSn keine durchgiangige Struktur (Abbildung
64). Zusatzlich weist der hohe Anteil an FeSn; in den Gruben darauf hin, dass ein Grof3-
teil der Schichten sich wahrend der Abkiihlung gebildet hat. Dies impliziert ferner, dass
wie bei den Versuchen bei 500 °C die Schmelze wahrend der Versuche direkten Kontakt
zu den Proben hatte.

Abbildung 63: Hohere Vergrofierung der Korrosionsschichten auf der Zylinderprobe aus 1.4571 nach 4 h
Versuchsdauer bei 700 °C in gesattigtem Sn vom (a) Bereich zwischen den beiden Korrosionsgruben und
(b) der momentanen Probenoberflache in einer Grube.
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Abbildung 64: Korrosionsstruktur an der momentanen Probenoberflache der Zylinderprobe aus 1.4571
nach 72 h Versuchsdauer bei 700 °C in gesattigtem Sn.

In Hinblick auf den Materialverbrauch (Abbildung 65 a) nehmen die Korrosionsge-
schwindigkeiten offenbar mit der Versuchsdauer ab. Fiir den Radiusverlust Ar kann dies
mit der parabolischen Gleichung

Ar = /5,846 x 10° X t — 1,9685 x 10* (74)

dargestellt werden, was in Abbildung 65 a als Linie wiedergegeben ist. Im Vergleich zur
Versuchsreihe bei 500 °C (Abbildung 61) ist der Materialverlust bei 700 °C deutlich gro-
3er und erfolgt auch gleichmafiiger, sodass die Streuung in den Durchmesserverlusten
geringer ausfallt.

Die Dicke der anhaftenden Stannide (Abbildung 65 b) ist allerdings dhnlich wie bei
500 °C. Sie entsprechen bei den jeweiligen Materialverlusten etwa ein Zehntel bis Sechs-
tel des Radiusverlustes.
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Abbildung 65: (a) Durchmesserverluste (do-d1) und (b) Stannidschichtdicken an den Zylinderproben aus
1.4571 nach den Versuchen bei 700 °C in gesattigtem Sn.

6.1.4 Korrosionsversuche an Rohrproben aus 2.4650 und 2.4663

Korrosionsversuche bei 700 °C

An den Rohrproben aus den Ni-Basislegierungen 2.4650 und 2.4663, die bei 700 °C ge-
testet wurden, ist deutlicher Materialverlust bereits bei geringer VergrofRerung im Quer-
schliff und Langsschliff erkennbar. Dies ist beispielhaft mit der Probe der
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Ni-Basislegierung 2.4663 nach 25 h Versuchsdauer in Abbildung 66 a und b dargestellt.
Bis auf Sektor V sind in allen Sektoren nadelférmige Ausscheidungen sichtbar. In Sektor
V wird der meiste Platz von der versuchsbedingten Gasblase eingenommen. Die Gasbla-
se erscheint grofler als bei den Versuchen mit den austenitischen Stahlen (Abbildung
55), trotz dhnlicher Probenabmessungen. Es ist moglich, dass der Unterschied durch die
grofere Menge an gebildeten Stanniden verursacht wird, d.h. es wurde mehr flissiges
Sn verbraucht. Die nadelférmigen Ausscheidungen sind kleiner in den Sektoren I bis III
als in den Sektoren IV und VI, wobei die Korrosion ausgepragter in den Sektoren I und
Il erscheint.

VEICHELE

Abbildung 66: Rohrprobe aus 2.4663 nach 25 h Korrosionsdauer bei 700 °C: (a) Querschliff von Sektor 11
(oben) und Sektor IV (unten), gekippt um 15 ° und (b) Langsschliff der Sektoren I, II (links) sowie V, VI
(rechts).

Der korrodierte Bereich in Sektor III der Ni-Basislegierung 2.4663, die bei 700 °C fiir
25 h getestet wurde, ist in Abbildung 67 a und b dargestellt. Bei geringer Vergrofderung
(Abbildung 67 a) sind in der erstarrten Schmelze Nadeln sichtbar, die bereits bei gerin-
gerer Vergroflerung beobachtet wurden (Abbildung 66), wobei einige dieser Nadeln
Risse aufweisen. Mittels EDX werden diese Nadeln als Ni3Sns identifiziert. Zudem hat die
erstarrte Schmelze keinen direkten Kontakt mehr zu der Korrosionsschicht. Dies kann
moglicherweise durch die Probenpraparation oder auch durch Volumenveranderung
der Schmelze wahrend der Abkiihlung verursacht worden sein.
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6.1 Korrosionsversuche in fliissigem Zinn

Der korrodierte Bereich in Sektor III dhnelt grofdtenteils den Koérnern der
Ni-Basislegierung. Bei héherer Vergrofderung (Abbildung 67 b) werden die Substruktu-
ren der Korrosionsschicht deutlich sichtbar. An dem Ubergang von dem korrodierten
Bereich zu den nadelférmigen Stanniden und der erstarrten Schmelze (Abbildung 67 b,
rechts) ist eine heterogene Schicht sichtbar, die aus Sn, Sn mit Cr und Mo sowie aus Al-
und Co-reichen Partikeln besteht.

Im Inneren des korrodierten Bereiches haben sich, in einigem Abstand von der momen-
tanen Oberflache der Legierung, Cr- und Mo-reiche Korrosionsprodukte als diagonale
Lamellen angesammelt, die in dem dargestellten Gefiigebild dunkel erscheinen. Tiefer in
der Korrosionsschicht bestehen die Bereiche, die den ehemaligen Korngrenzen entspre-
chen, hauptsachlich aus Sn, mit unterschiedlichen Ni-Gehalten. Die hochste Konzentrati-
on entspricht der von NizSn4. In manchen Bereichen der ehemaligen Korngrenzen wer-
den kleine eckige Partikel, die hohe Gehalte an Al und Co aufweisen, beobachtet. Die Be-
reiche, die den ehemaligen Legierungskornern entsprechen, haben eine Substruktur mit
zwei feinverteilten Komponenten, die in manchen Bereichen lamellar angeordnet sind.
Die helleren Komponenten bestehen hauptsidchlich aus Ni und Sn, méglicherweise
NizSns. Die dunklen Komponenten hingegen sind reich an Cr und Mo.

Der korrodierte Bereich aus Sektor IV ist in Abbildung 67 c dargestellt. Im Gegensatz zu
Sektor III bildet das Ni3Sn4 auf dem korrodierten Bereich eine massive Schicht anstatt
Nadeln. Die Schicht hat auch keinen Kontakt mehr zu dem korrodierten Bereich, was
durch Effekte wahrend der Abkiihlung oder Schadigung wahrend der Praparation verur-
sacht worden sein kann. Der Bereich mit der legierungsahnlichen Struktur beinhaltet ein
Band aus Ni3zSng, sodass diese Zone nahe der unbeeintrachtigten Legierung durch das
NizSns unterbrochen wird. Die Substrukturen der Korrosionsschicht sind ansonsten
dhnlich wie die in Sektor III.

Abbildung 67: Querschliffe aus dem Bereich zwischen Legierung (links) und erstarrter Sn Schmelze
(rechts im Bilde) der Rohrprobe Legierung 2.4663 nach 25 h Versuchsdauer bei 700 °C: (a) Sektor III (b)
hohere Vergroflerung der Korrosionsschicht in Sektor Il und (c) Sektor IV.
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Abbildung 67 Fortsetzung: Querschliffe aus dem Bereich zwischen Legierung (links) und erstarrter Sn
Schmelze (rechts im Bilde) der Rohrprobe Legierung 2.4663 nach 25 h Versuchsdauer bei 700 °C: (a) Sek-
tor III (b) hohere Vergrofierung der Korrosionsschicht in Sektor III und (c) Sektor IV.

In Abbildung 68 a ist der korrodierte Bereich des Sektors III von Legierung 2.4663 nach
50 h Versuchsdauer dargestellt. Der korrodierte Bereich hat weiterhin eine Struktur,
wie das Geflige der Ni-Basislegierung. Deutlich sichtbar ist Ni3Sns als Nadeln in der er-
starrten Schmelze und als eine massive, dichte Schicht auf dem korrodierten Bereich.
Einige der Nadeln weisen Risse entlang der Grenzflachen zur Schmelze auf, wohingegen
andere anscheinend rechtwinklig zu ihrer Langsachse gebrochen sind.

Im Falle der massiven Stannidschicht ist das Ni3Sns mit dem korrodierten Bereich ver-
bunden; hauptsachlich entlang der Bereiche, die in der erhaltenen Mikrostruktur den
Korngrenzen der Ni-Basislegierung entsprechen. Im Vergleich zu der Probe mit 25 h
Versuchsdauer ist der Abstand der momentanen Probenoberfliche zu der erstarrten
Schmelze, aufgrund von héherem Materialverbrauchs, grofler und es gibt eine zweite
Ansammlung an Cr- und Mo-reichen Korrosionsprodukten (Abbildung 68 a, Pfeile). Die
Substrukturen der Korrosionsschicht verandern sich hingegen nicht. Abbildung 68 b
zeigt deutlich den Erhalt der Mikrostruktur der Legierung an der Korrosionsfront sowie
den transgranularen Verlauf des Prozesses. Die Legierung nahe der Korrosionsfront
scheint unverandert. Die Korrosionsschicht in Sektor IV derselben Probe ist in Abbil-
dung 68 c dargestellt. Das bandférmige NizSn4, nahe der Korrosionsfront, ist sichtbar
dicker als nach 25 h Versuchsdauer und weist eine mehrlagige Struktur auf.

Abbildung 68 d stellt die Korrosionsschicht aus Sektor III der Probe aus 2.4650 ebenfalls
nach einer Versuchsdauer von 50 h dar. Qualitativ zeigt die Legierung 2.4650 ein dhnli-
ches Korrosionsverhalten wie die Legierung 2.4663. Eine Ausnahme bilden die Partikel
in den Bereichen, die den Korngrenzen der Ni-Basislegierungen entsprechen, die im Fal-
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6.1 Korrosionsversuche in flliissigem Zinn

le von 2.4650 hauptsachlich aus Ti und Co bestehen, anstelle von Al und Co wie im Falle
von 2.4663.

Unabhangig von der Ni-Basislegierung weist Sektor I von der Form her generell mit Sek-
tor III vergleichbare Korrosionsstrukturen auf. Die Strukturen in den Sektoren II und VI
dhneln dagegen eher denen in Sektor IV. Im Vergleich zu den Ni-Basislegierungen haben
die Verschliisse aus Stahl deutlich diinnere Korrosionsschichten, die denen in Sektor IV
der Stahlproben dhneln.
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Abblldung 68: Querschliffe aus dem Bereich zwischen Leglerung (links) und erstarrter Sn-Schmelze
(rechts im Bilde) der Legierung 2.3663 nach 50 h Versuchsdauer bei 700 °C: (a) Sektor III, mit Cr- und Mo-
reichen Korrosionsprodukten angeordnet in Form von Bédndern (Pfeile), (b) hohere Vergrofierung der
Grenzflache Legierung/Korrosionsschicht aus Sektor Il aufgenommen im OM, (c) Sektor 1V; (d) Sektor III
der Legierung 2.4650 nach 50 h Versuchsdauer bei 700 °C.

Die an den Proben gemessenen Materialverluste sind deutlich gréfier als die 30 pm Un-
sicherheit von so. Des Weiteren werden, wegen der unterschiedlichen Wanddickenver-
luste von den Sektoren III und IV, in Abbildung 69 Durchschnittswerte fiir die einzelnen
Sektoren angeben. Die Fehlerbalken geben die maximalen bzw. minimalen beobachteten
Materialverluste an.

Bei der Versuchstemperatur 700 °C werden nach 50 h in Sektor III Wanddickenverluste
von etwa 1000 pm und in Sektor IV etwa 600 pm bei beiden Ni-Basislegierungen gemes-
sen. Die Materialverluste nach 25 und 50 h Versuchsdauer deuten an, dass die Korrosi-
onsgeschwindigkeit in beiden Sektoren tendenziell mit der Zeit abnimmt. Fiir beide Ver-
suchsdauern und Sektoren sind die beobachteten Korrosionsschichten stets kleiner als
die Materialverluste. Etwaige Unterschiede im Materialverlust zwischen den beiden Ni-
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6 Ergebnisse und Diskussion

Basislegierungen liegen innerhalb der Streuung der lokalen Messungen. Auch fiir diese
Proben sind keine signifikanten Unterschiede im Materialverlust zwischen den Proben
ohne und mit Kohlenstoffquelle auszumachen, aufier, dass im Sektor IIl der Probe mit
Kohlenstoffquelle die Streuung vergleichsweise geringer ist.

Sektor 1l Sektor IV
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Abbildung 69: Separate Mittelwerte der Wanddickenverluste in den Sektoren III und 1V, der
Ni-Basislegierungen nach 25 und 50 h Versuchsdauer bei 700 °C ohne und mit Kohlenstoffquelle (+C).

Korrosionsversuche bei 1000 °C

Im Falle der Proben der Ni-Basislegierungen, die bei 1000 °C nomineller Versuchstem-
peratur getestet wurden, ist schon nach 25 h Versuchsdauer die komplette Rohrwand in
Sektor III von 2300 bzw. 2500 um durch Korrosion konsumiert und durch Korrosions-
produkte ersetzt worden (Abbildung 70 a). Sektor IV weist Uberreste der Rohrwand
sowie unregelmiRig geformte Ausscheidungen auf. Aufgrund der Uberreste folgt, dass
der Materialverlust mindestens etwa 1 mm betragt. Eine deutliche Steigerung des Mate-
rialkonsums in Sektor IV ist nach 50 h Versuchsdauer nicht offensichtlich.

In Abbildung 70 b ist der Langsschliff der Probe dargestellt und zeigt dendritisches
Wachstum der Ausscheidungen hauptsachlich von Sektor VI zu Sektor IIl. Aus diesen
Proben ist wahrend der Versuche zudem fliissiges Sn ausgetreten, sodass die angezeigte
Gasblase verhaltnismaf3ig grofd ist. Solche Strukturen werden bei allen Proben aus den
Ni-Basislegierungen, die bei 1000 °C getestet wurden, in den Quer- und Langsschliffe
beobachtet und dndern sich auch nicht offensichtlich mit langerer Versuchsdauer.
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Abbildung 70: Rohrprobe aus 2.4663 nach 25 h Korrosionsdauer bei 1000 °C: (a) Querschliff von Sektor
III (oben) und Sektor IV (unten), gekippt um 15 ° und (b) Langsschliff der Sektoren I, II (links) sowie V, VI
(rechts). Die Dendriten und ihre Wachstumsrichtung sind mit Pfeilen markiert.

Abbildung 71 a zeigt von derselben Probe eine hohere Vergrofierung des Querschliffs in
Sektor III, in dem die Rohrwand vollstdandig aufgezehrt ist. Sichtbar sind vielzdhlige Par-
tikel mit unterschiedlichen Formen und verschiedenen Helligkeiten in der REM-
Aufnahme. EDX-Analysen zeigen, dass die Partikel aus Cr, Fe und Mo mit variierenden
Gehalten bestehen. Partikel mit etwa gleichen Gehalten an Cr, Fe und Mo erscheinen hel-
ler als solche, die hauptsachlich aus Cr bestehen. Der Raum zwischen den Partikeln ist
mit erstarrtem Sn sowie Ni3Sns ausgefiillt, die in dem Gefiigebild entsprechend durch
hellere bzw. dunklere Bereiche wiedergegeben werden. NizSns ist bei 1000 °C nicht
stabil [51] und muss sich daher wahrend der Abkiihlung gebildet haben. An der Auf3en-
kante der Probe werden vereinzelt Oxide aus Al und Ti beobachtet, die nicht in der Ab-
bildung 71 a gezeigt sind. Eine offensichtliche Oxidation des Sn wird nicht beobachtet.

Die Korrosionsprodukte aus Sektor IV sind in Abbildung 71 b dargestellt. Die Zone A
entspricht dem erstarrten Sn und zeigt Querschnitte der bei geringer Vergrofierung be-
obachteten Dendriten. Anhand von EDX-Analysen werden die Dendriten als NizSns iden-
tifiziert, wobei neben Ni noch geringe Gehalte weiterer Legierungselemente in dem ge-
bildeten Ni3Sn4 gemessen werden. Die interdendritischen Bereiche zeigen eine zweipha-
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6 Ergebnisse und Diskussion

sige Struktur bestehend aus Sn und Ni-haltigem Sn, was in dem Gefiigebild mit helleren
und dunkleren Bereichen entsprechend wiedergegeben wird. Der héchste Ni-Gehalt in
der Schmelze entspricht dem von Ni3Sna.

Zone B in Abbildung 71 b ist der dufdere und mittlere Teil der Korrosionsschicht, die sich
wahrend des Versuches bei 1000 °C gebildet hat. Sichtbar sind eckige Partikel, die aus
Cr, Fe sowie Mo bestehen und mit zunehmendem Abstand von der Legierung grofder
werden. Der Fe-Anteil in den Partikeln betragt bis zu 15 Masse-%, was deutlich hoher ist
als der Fe-Anteil der Legierung (Tabelle 3). Fe kann allerdings von den Verschlusskap-
pen aus Stahl zu den Proben transportiert worden sein und sich in den Partikeln ange-
reichert haben. Der Platz zwischen den eckigen Partikeln ist mit Sn und Ni3Sna gefiillt,
was in der REM-Aufnahme entsprechend heller bzw. dunkler erscheint.
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Abbildung 71: Gefiigebilder der Legierung 2.4663 nach 25 h Versuchsdauer bei 1000 °C: (a) Korrosions-
produkte im Bereich der ehemaligen Rohrwand in Sektor III und (b) Bereich zwischen verbliebener Legie-
rung (links) und ehemaliger Sn Schmelze (rechts im Bilde) in Sektor IV, wobei die eingezeichneten ge-
punkteten Linien als Trennlinien der Zonen A, B und C dienen.

Zone C in Abbildung 71 b zeigt den legierungsnahen Bereich der Korrosionsschicht und
die unbeeintrachtigte Legierung. Deren Struktur und Verteilung der Legierungselemente
bei hoherer VergréfRerung sind in Abbildung 72 a bzw. b dargestellt. Der Ubergang von
Zone B zu C ist auf der rechten Seite von Abbildung 72 a dargestellt und besteht aus Ni
sowie Sn. In dieser Ni-Sn-Matrix sind, verglichen mit Zone B, eine kleinere Anzahl der
Partikel, welche unterschiedliche Gehalte von Cr, Fe und Mo enthalten, zu sehen. Die
Dicke dieses Bereichs dndert sich mit steigender Versuchsdauer von 25 zu 100 h nicht.
Das mit EDX gemessene Verhaltnis des Ni-Gehalts zum Sn-Gehalt liegt zwischen den er-
warteten Werten von Ni3Snz sowie Ni3Sns. Dies entspricht bei 1000 °C Versuchstempe-
ratur dem Zweiphasengebiet von Ni3Snz und gesattigter Schmelze [51]. Es ist daher un-
klar, ob dieser Bereich bereits wiahrend der Haltephase als Ni3Sn; fest war oder aus ge-
sattigter Schmelze bestand, aus der sich wahrend der Abkiihlung Ni3zSn4 ausgeschieden
hat. Der erste Fall impliziert, dass bei weiteren Korrosionsprozessen Feststoffdiffusion
involviert gewesen ware.

Direkt an der momentanen Oberflache der Legierung hat die Korrosionsfront eine lamel-
lare Struktur, wobei die Lamellen rechtwinklig zu der Korrosionsfront orientiert sind
(Abbildung 72 a).
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6.1 Korrosionsversuche in fliissigem Zinn

Das EDX-Mapping (Abbildung 72 b) zeigt, dass sich die Legierungselemente in dieser
Struktur in unterschiedliche Phasen aufteilen. Ni ist hauptsachlich mit Sn vorzufinden.
Nahe der Korrosionsfront sind nur vereinzelte Ni-Sn-Partikel und mit zunehmendem
Abstand von der unbeeintrachtigten Legierung verandert sich die Struktur in die Ni-Sn-
Matrix. Durch den Ubergang von Ni in das Sn ist die Struktur an Ni verarmt und weist
verhaltnismaf3ig hohe Cr- sowie Mo-Gehalte auf. Diese Struktur wandelt sich in die, in
der Ni-Sn-Schicht verteilten, Cr-, Fe- und Mo-haltigen Partikel. Der Fe-Gehalt ist jedoch
in der erstarrten Schmelze erkennbar hoher als in der Legierung. Dies unterstreicht,
dass das Fe von den Verschlusskappen aus rostfreiem Stahl stammt und aus der Schmel-
ze in die zundchst Cr- und Mo-haltigen Partikel {ibergeht.

b i
Abbildung 72: Gefiigebilder der Legierung 2.4663 nach 25 h Versuchsdauer bei 1000 °C: (a) hohere Ver-
grofderung von Zone C, mit der Legierung sowie dem oberflaichennahen Bereich der Korrosionsschicht
und (b) Verteilung der Legierungselemente des Bereichs prasentiert in (a).
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Al befindet sich in Phasen, die in der Ndhe der unbeeintrachtigten Legierung zu sehen
und, im Vergleich zur Legierung, an Cr verarmt sind. Dies bedeutet zugleich, dass diese
Phasen hauptsachlich aus Al und Ni bestehen, wonach sie Ni-Aluminide sein kénnen. Das
Legierungselement Co (Legierungsanteil 11,7 Masse-%, Tabelle 3) weist geringere Ge-
halte in Bereichen mit hoheren Cr-Gehalten auf, zeigt aber ansonsten kein besonderes
Verhalten sich in bestimmten Phasen anzureichern. Im Falle von Ti (Legierungsanteil
0,41 Masse-%, Tabelle 3) ist in der Struktur eine Anreicherung in Phasen nicht erkenn-
bar. Die Probe aus 2.4650, die fiir 25 h bei 1000 °C korrodiert ist, zeigt ahnliche Mikro-
strukturen wie die Proben von 2.4663. In der lamellaren Korrosionsfront in Sektor IV
von 2.4650 befindet sich Ti, dhnlich wie Al bei 2.4663, in Phasen mit geringerem Cr-
Gehalt. Diese Phasen kénnten Ni-Titanide sein.

Unabhdngig von der Art der beiden Ni-Basislegierungen, hat Sektor I von der Form her
generell dhnliche Korrosionsstrukturen wie Sektor III, wohingegen die Sektoren II und
VI dhnliche Strukturen wie Sektor IV haben. Bei 1000 °C Versuchstemperatur sind die
Korrosionsschichten auf den Verschliissen aus Stahl etwa halb so dick wie die Korrosi-
onsschichten auf den Réhren der Ni-Basislegierungen. An dem oberen Verschluss aus
Stahl sind Stannide eher Schichten und an dem unteren Verschluss vorwiegend als Par-
tikel vorzufinden.

6.1.5 Korrosionsversuche an Zylinderproben aus 2.4663

Korrosionsversuche bei 700 °C in nicht gesdttigtem Zinn

Zu Beginn der Versuchsreihe wurde eine gesamte Probe aus 2.4663 aufgeldst und der
Ni-Gehalt der Schmelze erhoht. Die Korrosionsschicht auf der ersten Zylinderprobe aus
2.4663, die fiir 3 h bei 700 °C in der Ni-haltigen Schmelze getestet wurde, ist in Abbil-
dung 73 a dargestellt. Ein betrdchtlicher Anteil des Probenmaterials ist konsumiert
worden und die Korrosionsprodukte haben eine dhnliche Struktur wie die Kornstruktur
der Legierung.

In der Mitte der Abbildung ist ein etwa 20 bis 40 pm breiter Spalt in der Korrosions-
struktur. Es ist moglich, dass sich der Spalt wahrend der Abkiihlung bildet. So schrumpft
der verbliebene Probenradius, etwa 2650 pm, von 700 °C zu Raumtemperatur um etwa
27 um [21]. Dabei kann die Probe auch den inneren Teil der Korrosionsstruktur bewe-
gen, wohingegen die Verbindung innerhalb der Korrosionsstruktur offenbar zu schwach
ist, um auch noch den aufieren Teil zu verschieben.

Mit zunehmendem Abstand von der unbeeintrachtigten Legierung 16st sich die Korrosi-
onsstruktur auf. Die dunkel abgebildeten Korrosionsprodukte, in den Bereichen der
ehemaligen Korner, weisen wie bei den Rohrproben hohe Gehalte an Cr und Mo auf.

Im Falle der Bereiche, die den ehemaligen Korngrenzen entsprechen, dringt das Sn in die
Korrosionsschicht ein. Ferner sind in diesen Bereichen Al- und Co-haltige Ausscheidun-
gen zu sehen. Diese Ausscheidungen sind auch noch weiter entfernt von der unbeein-
trachtigten Legierung vorhanden, wo die Cr- und Mo-haltigen Korrosionsprodukte nicht
mehr existieren.
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An der momentanen Probenoberflache (Abbildung 73 b) wird, dahnlich wie in Sektor III
der Rohrproben (Abbildung 67 a und b), eingedrungene Schmelze an den ehemaligen
Korngrenzen und den heller dargestellten Gefligebestandteilen detektiert. Das Sn ent-
halt unterschiedliche Ni-Gehalte, wobei die hochste Konzentration dem Ni-Sn Verhaltnis
von Ni3Sn4 entspricht. Ni-Stanniden in Form einer Schicht oder grofierer Partikel wer-
den allerdings nicht beobachtet.

Abbildung 73: Korrosionsschicht auf der Zylinderprobe aus 2.4663 nach 3 h Versuchsdauer bei 700 °C in
Ni-haltigen Sn bei (a) geringer Vergrofierung und (b) hoherer Vergrofierung der momentanen Proben-
oberflache.

Korrosionsversuche bei 700 °C in gesdttigtem Zinn

Bevor die weiteren Proben der Versuchsreihe getestet wurden ist eine Ni-Platte in der
Schmelze aufgelost und so die Sattigung erreicht worden. Wie die Zylinderproben aus
1.4571 weisen die Zylinderproben aus 2.4663 nach dem Test drei unterschiedliche Be-
reiche auf: ohne Korrosion, Bereiche mit Stannidschichten sowie Bereiche mit signifi-
kantem Materialkonsum in Form von Korrosionsgruben. Im Gegensatz zu den Stdhlen
sind die Gruben auf einer Seite der Proben allerdings tiefer als auf der anderen. Dies
trifft insbesondere bei den Proben mit langerer Versuchsdauer zu (Abbildung 74).

Stannid- Korrosions-
schichten grube

nbeeintrachtiger
Bereich

Abbildung 74: Umfang der Zylinderprobe aus 2.4663 nach 16 h bei 700 °C in Ni-gesattigtem Sn.
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Der Rand einer Korrosionsgrube an der Probe, die fiir 16 h getestet wurde, ist in Abbil-
dung 76 a dargestellt. Auf dem Bereich neben der Grube und teilweise auch iiber der
Grube sind Stannidschichten aus NizSns. Zusdtzlich befindet sich ein heterogenes Ge-
menge zwischen der Ni3Sns-Schicht und der unbeeintrachtigten Probe. Auf Seiten der
Korrosionsgrube weist die NizSns-Schicht eine klare untere Kante auf. Solch eine klare
Kante kann allerdings nur entstehen, wenn das Stannidwachstum durch eine entspre-
chende Form, wie eine Oberflache, eingeschrankt wurde. Dies impliziert, dass die
Ni3Sn4-Schicht bereits existiert, bevor die Grube das Material unterhalb der Schicht kon-
sumiert.

In der Korrosionsgrube gibt es nadelférmige Ausscheidungen und eine Schicht an der
momentanen Probenoberfliche. Diese beiden Korrosionsprodukte bestehen aus
Ni-haltigem Sn, wobei die hochste Konzentration dem Ni-Sn-Verhaltnis von Ni3Sn4 ent-
spricht. Im Falle der Nadeln ist der Ni-Gehalt in ihrem Zentrum am hdchsten und nimmt
mit den Kanten hin ab. Die Ni-Sn-Schicht reicht bis unter die NizSns-Schicht und geht
tiber in das heterogene Gemenge. Die schlechter 16slichen Elemente, Cr und Mo, sind in
kleinen Partikeln in der erstarrten Schmelze zu finden.

Weiter entfernt vom Grubenrand (Abbildung 76 b) existiert eine durchgiangige
Ni3zSns-Schicht an der momentanen Probenoberflache. Unterhalb dieser NizSns-Schicht
ist ebenfalls das heterogene Gemenge vorhanden. Die Legierungselemente Cr und Mo
werden hauptsachlich in den nadelférmigen Ausscheidungen und in kleinen Partikeln

gefunden.

Abbildung 75: Querschliffe der Zylinderprobe aus 2.4663 nach 16 h bei 700 °C in Ni-gesattigtem Sn von
(a) dem Rand einer Korrosionsgrube und (b) innerhalb einer Korrosionsgrube.
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Ni-Basislegierung 2.4663
P1 1,14 11,25 22,14 0,93 10,10 53,73 0,20 0,24

Gemenge
P2 0,93 3,45 34,91 0,34 18,1212,1229,75 0,12
P3 0,11 1,59 51,89 0,31 14,05 7,37 24,47 0
P4 0,19 3,78 20,92 0,14 14,93 15,7544,28 0
P5 0 3,72 1559 0,26 9,04 19,07 52,12 0
Ni,Sn,
P6 0 4,17 061 0,15 0,26 24,5670,19 O

Abbildung 76: Hohere Vergrofierung und Ergebnisse einer standardlosen EDX-Punktanalyse (Werte in
Masse-%) der Punkte P1-P6 unterhalb der Ni3Sn4 Schicht von der Zylinderprobe aus 2.4663 nach 16 h bei
700 °C in Ni-gesattigtem Sn .

Eine Vergrofderung des heterogenen Gemenges mit der dazugehorigen EDX-Analyse ist
in Abbildung 76 dargestellt. Die Ergebnisse der EDX-Analyse deuten darauf hin, dass die
Bereiche mit dunkleren Kontrast (P2 und P3) im Vergleich zur Legierung (P1) vorwie-
gend einen hoheren Cr- und Mo-Gehalt sowie einen deutlich reduzierten Ni-Gehalt ha-
ben. Die heller erscheinenden Bestandteile des Gemenges (P4 und P5) weisen besonders
hohe Sn-Gehalte auf, wobei die Ni-Sn-Verhaltnisse (26-74 und 27-73 Masse-%), wie im
Falle der Ni3Sns-Schicht (P6, 26-74 Masse-%), dem von Ni3Sns (etwa 28-72 bis 26-74
Masse-%, [51]) entsprechen.

Die beobachteten Durchmesserverluste der Proben sind in Abbildung 77 a eingezeich-
net. Die Probe, die dem Ni-haltigem Sn ausgesetzt war, ist deutlich korrodiert und hat
etwa 2700 pm an Durchmesser innerhalb der 3 h verloren. Im Vergleich dazu hat die
Probe nach 3 h in gesattigtem Sn mit etwa 200 pm deutlich weniger verloren. Nach 48 h
Versuchsdauer in gesattigtem Sn betragt der durchschnittliche Durchmesserverlust et-
wa 810 um. Die entsprechenden Radiusverluste in Abhdngigkeit von der Versuchsdauer
konnen annahernd mit der parabolischen Gleichung

Ar = \/9,099 x 103 xt—5,2194 x 104 (75)
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6 Ergebnisse und Diskussion

beschrieben werden, was als Linie in Abbildung 77 a eingezeichnet ist. Ferner nimmt mit
der Versuchsdauer die Streuung der Datenpunkte, aufgrund von lokalem Grubenwachs-
tum, zu.

Im Hinblick auf die Korrosionsprodukte ist die Korrosionsschicht auf der Probe, die fiir
3 h in Ni-haltigem Sn getestet wurde, etwa 600 bis 900 pm dick. Dies ist deutlich weni-
ger als die Halfte des Radiusverlustes, was auf einen effektiven Abtransport von Pro-
benmaterial hinweist.

Im Falle der in der gesattigten Schmelze getesteten Proben sind die Schichtdicken der
Ni3Sn4-Schicht, die an der momentanen Probenoberflache haftet, und des darunter be-
findlichen Gemenges in Abbildung 77 b dargestellt. Ersteres ist als die Summe der
Schicht und des Gemenges eingezeichnet, um die Sichtbarkeit zu verbessern. Die Dicke
des Gemenges nimmt mit der Versuchsdauer von 5 pm nach 3 h zu etwa 15 um nach
48 h zu. Auch die Schichtdicke des Ni3zSns4 nimmt offenbar mit der Versuchsdauer, von
15 um nach 3 h zu etwa 30 um nach 48 h, zu, obwohl die Datenpunkte merklich streuen.
Im Vergleich zu dem konsumierten Probenmaterial betragen die Schichtendicken gene-
rell weniger als ein Fiinftel der Radiusverluste.
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Abbildung 77: (a) Durchmesserverluste (do-d1) und (b) Schichtdicken an den Zylinderproben aus 2.4663
nach den Versuchen bei 700 °C.

6.2 Analyse der Korrosionsprozesse

6.2.1 Einfluss der Versuchsbedingungen auf die Korrosion

Einfluss durch feste Oxide

Ein Einfluss durch feste Oxide, wie Cr- oder Fe-Cr-Mischoxide, auf die Korrosion an den
Rohrproben ist nicht offensichtlich. Demnach haben sich entweder keine Oxide gebildet
oder bereits auf den Innenoberflichen der Proben vorhandenen Oxide haben sich wah-
rend des Versuches aufgelost. Dafiir muss allerdings der Sauerstoffgehalt in der Schmel-
ze und der Gasblase unter die Stabilitatsgrenzen der Oxide reduziert worden sein. Mog-
licherweise wurde durch die Oxidation der Innenoberflachen an der Gasblase genligend
Sauerstoff konsumiert und somit der Sauerstoffanteil gesenkt.

Im Falle der Versuche an Zylinderproben lag bei der dritten Versuchsreihe an Fe-Proben
bei 500 °C oder bei dem Versuch an der Probe aus 1.4571 bei 500 °C fiir 5 h der Sauer-
stoffgehalt oberhalb des Stabilitdtslimits von Fe304. Die entsprechenden Proben waren
vergleichsweise geringer bzw. nicht korrodiert. Dies bestatigt, dass der Sauerstoffgehalt
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hoch genug war, damit Fe-Oxide stabilisiert werden oder sich auf den Proben bilden
konnen. Die Oxidschichten sind zudem in der Lage, Korrosion durch fliissiges Sn zu ver-
hindern.

Bei den restlichen Versuchen an Zylinderproben war der Sauerstoffgehalt unterhalb des
Stabilitatslimits von Fe304. Dabei erfolgt an den Eisenproben gleichmafdige Korrosion
und an den Proben aus austenitischen Stahl und Ni-Basislegierung in Form von Gruben.
Dies deutet darauf hin, dass auf den beiden letzteren stabilere Oxide, wie Cr203, existiert
und versagt haben miissen um lokal Korrosion zu ermdglichen.

Einfluss von Temperaturabweichungen

Weitere Unterschiede in den Korrosionsversuchen werden durch Abweichungen in der
Versuchstemperatur hervorgerufen. So zeigten die Temperaturmessungen auf den Au-
3enoberflichen der Rohrproben, dass in den analysierten Sektoren bei 500, 700 und
1000 °C nomineller Versuchstemperatur die tatsachliche Temperatur etwa 20, 15 bzw.
4 °C niedriger war.

Im Falle der Zylinderproben wich die Temperatur der Schmelze, aufgrund der Tempera-
turregelung, hingegen um hochstens +2 °C von der Solltemperatur ab. Die tieferen Tem-
peraturen bei den Rohrproben haben zwar keinen Einfluss auf die Bildung der Stannid-
typen, da die Abweichung der Temperatur noch im Stabilitdtsbereich der entsprechen-
den Stannide [50,51] liegen. Tiefere Temperaturen bedeuten jedoch generell kleinere
Korrosionsgeschwindigkeiten, u.a. aufgrund der geringeren Loslichkeit und Beweglich-
keit der Elemente in der Schmelze.

Einfluss von induziertem Massetransfer

Im Hinblick auf die beobachteten Temperaturgradienten wahrend des Haltens der
Rohrproben, wird Massetransfer der gelosten Legierungselemente zwischen den Sekto-
ren sowohl durch Diffusion als auch durch freie Konvektion als moglich erachtet. Bei der
nominellen Versuchstemperatur von 500 °C werden in den Langsschnitten der Rohr-
proben allerdings keine Phdnomene, die auf einen Stofftransport hinweisen kénnen,
beobachtet. Bei der Versuchstemperatur 1000 °C schranken hingegen der hohe Materi-
alverlust und die Dendriten eine mogliche Bestimmung ein, ob in den entsprechenden
Proben Stofftransport wahrend der Haltephase erfolgte.

Bei der nominellen Versuchstemperatur von 700 °C sind in den Rohrproben aus Stahl
FeSn-Partikel in den Sektoren V und VI beobachtet worden. Dies ist bemerkenswert, da
die Sektoren V und VI in der Versuchsanordnung den hochsten Punkt darstellen, wah-
rend des Haltens die geringsten Temperaturen aufweisen und FeSn eine hohere Dichte
[137] als fliissiges Sn [138] hat. Ein Aufsteigen des FeSn kann somit nicht die Ursache
sein.

Es ist allerdings denkbar, dass geldstes Fe aus anderen Sektoren in die Sektoren V und
VI transportiert wird und sich als FeSn wieder ausscheidet. Als moglicher Ursprung des
Fe kann Sektor IV ausgeschlossen werden, da dort ebenfalls gréfiere Stannidpartikel
beobachtet werden. Daher sollte das wieder ausgeschiedene Fe aus den Sektoren I bis
[1I, die wahrend des Haltens hohere Temperaturen aufweisen, stammen.
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Daraus folgt, dass der Transport von geléstem Fe generell von den warmeren zu den
kiihleren Sektoren sowie von tiefer zu hoher Lage erfolgt. Damit sind Diffusion und freie
Konvektion gleichermaf3en moglich.

Im Falle der Rohrproben aus Ni-Basislegierungen, die bei 700 °C getestet wurden, sind
grofdere, nadelféormige Stannide in den Sektoren IV und VI als in den Sektoren I bis III
beobachtet worden. Die grofderen Nadeln sind zudem hauptsachlich in Querrichtung der
Rohrprobe und die kleineren Nadeln eher unregelmaflig orientiert. Es wird angenom-
men, dass die grofden Nadeln bei Versuchstemperatur wachsen und die kleinen sich
wahrend der Abkiihlung ausscheiden. Ferner ist der Materialverbrauch in Sektor III ho-
her als in Sektor IV.

Die Orientierung der grof3en Nadeln und der unterschiedliche Materialverlust implizie-
ren, dass das geldste Ni aus Sektor III entfernt und entlang des Temperaturgradienten in
Querrichtung der Rohrprobe in die Sektoren IV und VI transportiert wird.

Der Stofftransport vermindert damit die chemische Aktivitat des geldsten Ni in Sektor III
und ermdoglicht weitere l6sungsbasierte Korrosion. Dahingegen wird die Schmelze in
den Sektoren IV und VI durch das zusatzliche Ni gesattigt, was wiederum das Ausschei-
den von Ni wahrend des Haltens und das Wachstum der NizSns-Nadeln in Richtung des
Konzentrationsgradienten verursacht.

Somit erfolgt der Materialtransport bei den Rohrproben aus Ni-Basislegierungen wieder
von den warmeren zu den kiihleren Sektoren. Jedoch liegen in diesem Fall die warmeren
Sektoren oberhalb der kiihleren, sodass Stofftransport wahrscheinlich durch Diffusion
erfolgt.

Riickblickend sollte der Stofftransport bei den Stahlproben vermutlich auch mittels Dif-
fusion erfolgen. Generell ermdoglicht die Bildung von Stanniden in der Schmelze das
Wiederausscheiden geloster Legierungselemente und damit weiteren Materialver-
brauch, selbst bei einer nahezu gesattigten Schmelze.

In Bezug auf die Zylinderproben fiihren sowohl der Temperaturgradient als auch das
Aufsteigen der Blaschen aus Ar/H; zu einer aufsteigenden Stromung. Damit wird Pro-
benmaterial vom unteren zum oberen Teil der Probe transportiert. Falls dadurch die
Schmelze lokal gesattigt wird, werden sich die gelosten Elemente auf der Probe aus-
scheiden.

Dies kann zu den Stannidschichten, die auf den geringer beeintrachtigten Bereichen der
Stahl- und Ni-Basisproben beobachtet wurden, fithren. Diese Schichten bilden sich of-
fenbar frither als die Korrosionsgruben, da sie von letzeren untergraben werden und
daher mitunter klare untere Kanten aufweisen.

Ahnliche Prozesse konnten auch in Sektor 1V der Rohrproben aus Ni-Basislegierung er-
folgt sein, da insbesondere dort die massiven Schichten ebenfalls eine klare Kante auf-
seiten des korrodierten Bereichs haben.

Im Hinblick auf die Abkiihlung der Rohrproben, wurde bei der Temperaturmessung ein
Temperaturgradient von den Sektoren II und VI zu den Sektoren III bis V beobachtet.
Der Temperaturgradienten wird durch das dendritisch gewachsene NizSns bestatigt, da
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zum einen Ni3Sns bei 1000 °C nicht stabil ist [51] und sich nur wahrend der Abkiihlung
gebildet haben kann und zum anderen weil die Dendriten entlang des Temperaturgradi-
enten orientiert sind.

Einfluss der Sdttigung

Einen signifikanten Einfluss auf die Korrosion hat schlief3lich das unterschiedliche Ver-
héltnis von Probenoberflache zu Zinnvolumen, wobei das Verhaltnis der Rohrproben um
etwa zwei Gréfienordnungen grofier ist als von den Zylinderproben.

Bei 500 °C werden bei den Zylinderproben die Schmelzen bereits durch das konsumier-
te Material der ersten Proben in der Versuchsreihe gesattigt. Es ist daher wahrschein-
lich, dass bei den Rohrproben das verfiigbare Sn, welches zwar immer frisch eingefiillt
wird, aufgrund des hohen Verhéltnisses ebenfalls und friihzeitig gesattigt sein wird.
Demnach wurden die Rohrproben primar in Sn, das mit dem Basislegierungselement
gesattigt ist, getestet.

Der Einfluss der Sattigung der Schmelze auf die Korrosion wurde mit den Versuchen an
Zylinderproben, insbesondere denen aus Fe, untersucht. Generell weisen die Proben, die
der gesattigten Schmelze ausgesetzt waren, vergleichsweise geringere Durchmesserver-
luste und dickere Stannidschichten auf. Letztere erscheinen zudem massiver und bilden
sich friiher.

Durch die Sattigung wird der chemische Aktivitatsgradient von der momentanen Pro-
benoberfliche in den Rest der Schmelze reduziert. Infolgedessen vermindert sich der
Stofftransport geloster Legierungselemente von der Probenoberflache in den Rest der
Schmelze per Diffusion und damit auch die Korrosionsgeschwindigkeit. Wird weiteres
Probenmaterial konsumiert, aber nicht abtransportiert, wird die Schmelze nahe der
Probe gesattigt und Stanniden bilden sich. Es ist ferner unwahrscheinlich, dass sich die
Stannide wieder auflosen wenn die Schmelze gesattigt und der Gradient der chemischen
Aktivitat reduziert ist. Dies tragt dazu bei, dass die Stannidschichten in der gesattigten
Schmelze dicker als in der ungesattigten sind.

Ob die Schmelze wahrend eines Versuches gesattigt oder nicht gesattigt war lasst sich
zum einen an der Menge an konsumierten Probenmaterial und der Loslichkeit berech-
nen und zum anderen anhand des Verhaltnisses von Stannidschichtdicke zu Material-
verlust ermitteln.

Insbesondere bei den Zylinderproben aus Reineisen war das Verhaltnis fiir nicht gesat-
tigtes Sn < 1 und fiir gesattigtes = 1. Das Verhaltnis bestatigt damit, falls keine signifi-
kante Menge an Schichtsegmenten abplatzt, dass in ungesattigten Schmelzen Probenma-
terial gelost und entfernt wird, wohingegen in gesattigten Schmelzen Schichtwachstum
dominiert.

Da in den gesattigten Schmelzen auch weiterhin Probenmaterial mit der Versuchsdauer
verbraucht wird, erfolgt offenbar Korrosion durch Schichtwachstum in die Proben.

Im Falle der austenitischen Stidhle und der Ni-Basislegierungen ist das Verhaltnis von
Stannidschichtdicke zu Materialverlust hingegen hauptsachlich < 1. Speziell im Hinblick
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auf die Proben aus Stahl impliziert solch ein Verhaltnis, dass trotz einer in Fe-gesattigten
Schmelze Korrosion primar iiber Losung erfolgt. Dies korreliert insbesondere mit den
nicht durchgingigen Fe-Stannidschichten in den Korrosionsgruben der Zylinderproben.
Ferner ist das Verhaltnis bei 700 °C Versuchstemperatur kleiner als bei 500 °C und das
der Zylinderproben kleiner als das der Rohrproben.

Solch eine Abhdngigkeit von Temperatur und Schmelzvolumen deutet ebenfalls darauf
hin, dass die Korrosion von austenitischen Stahlen in Fe-gesattigtem Sn weiterhin durch
die Loslichkeit eines Legierungselements bzw. der Kapazitdat der Schmelze dafiir beein-
flusst wird. Dafiir kommt speziell das gut 16sliche Ni in Betracht. Dessen Gehalt war in
den Korrosionsschichten zudem deutlich geringer als in den Legierungen was darauf
hindeutet, dass das Ni geldst und selektiv entfernt wurde.

Wie unterschiedlich die Tendenz fiir Sattigung von Fe und Ni ist, kann mithilfe des Ver-
haltnisses von exponierter Probenoberflache zu Fliissigmetallvolumen veranschaulicht
werden (Abschnitt 5.3.2). Fiir die jeweilige Tendenz wird das Verhaltnis aus exponierter
Probenoberflache zu verfiigbaren Sn-Volumen, multipliziert mit der Loslichkeit (Tabelle
1) des Legierungselements, gebildet. Grof3ere Verhaltnisse implizieren eine hohere An-
falligkeit fiir Sattigung.

Fiir die Zylinderproben ergibt sich somit bei 500 und 700 °C fir Ni ein Wert von 6,41
bzw. 1,28 cm-l. Im Falle von Fe ist der Wert mit 12,82 bzw. 6,41 cm! deutlich grofier.
Dies stiitzt die Vermutung, dass trotz einer in Fe-gesattigten Schmelze Ni noch weiterhin
gelost werden kann. Der Unterschied verstarkt sich mit der Temperatur, da die Loslich-
keit von Ni starker zunimmt als von Fe (Tabelle 1).

Im Vergleich dazu betragt bei den Rohrproben, z.B. aus 1.4571, das Verhaltnis von expo-
nierter Probenoberflache zu Fliissigmetallvolumen und Léslichkeit bei 500 und 700 °C
fiir Ni 210 bzw. 42 cm! und fiir Fe 420 bzw. 210 cm-1. Auch bei diesen Proben ist die
Tendenz zur Sattigung bei Fe hoher als bei Ni. Zusatzlich ist das Verhaltnis deutlich gro-
f3er als bei den Zylinderproben, was die Annahme der friithen Sattigung bekraftigt.

Insgesamt folgt aus dieser Betrachtung, dass das selektive Losen und Entfernen von Ni
die Korrosion von austenitischen Stiahlen in Fe-gesattigtem Sn dominiert. Die Tendenz
der Korrosionssysteme zur Ni-Sittigung fiihrt demnach auch dazu, dass in einer
Fe-gesattigten Schmelze bei demselben Werkstoff unterschiedliche Materialverluste und
Korrosionsstrukturen bei Rohr- und Zylinderproben entstehen.

Der Unterschied im Materialverlust ist anscheinend jedoch nicht proportional zu der
Tendenz fiir Ni-Sattigung. So betragt bei 700 °C der Radiusverlust der Zylinderproben
aus 1.4571 nach 72 h etwa das 4-fache des Wandstarkenverlustes der Rohrproben nach
50 und 100 h aber die Tendenz fiir Ni-Sattigung bei den Zylinderproben ist etwa 33-mal
kleiner als bei den Rohrproben.

Im Hinblick auf die restlichen Legierungselemente, fithrt deren vergleichsweise geringe-
re Loslichkeit zu einem kleineren chemischen Aktivititsgradient sowie geringerem
Stofftransport und damit zu der Sattigung der probennahen Schmelze mit diesen Ele-
menten. Im Falle von Fe entstehen, wie bei den Reineisenproben, Stannidschichten. Au-
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f8erdem erfolgt ebenfalls weiterer Konsum von Probenmaterial, wonach die Schichten
auch in die Proben wachsen.

Im Vergleich zu den Stiahlen werden die Proben aus den Ni-Basislegierungen bei 700 °C
wegen des hoheren Ni-Gehalts deutlich starker korrodiert, wobei der hohere Ni-Gehalt
auch zu einer schnelleren Sattigung der Schmelze mit Ni fithren wird. Aufgrund des ho-
heren chemischen Aktivititsgradienten von Ni in der Schmelze ist die Neigung zur Stan-
nidschichtbildung jedoch geringer als bei Fe. Daher entstehen in den Rohrproben aus
Ni-Basislegierung vermutlich die vielen Stannidpartikel in der Schmelze. Sollten aller-
dings durchgangige Stannidschichten existieren, wie in Sektor IV der Rohrproben oder
teilweise liber den Korrosionsgruben der Zylinderproben, werden sie den Kontakt der
Schmelze zur momentanen Probenoberflache und somit auch den Stofftransport im fliis-
sigen Sn behindern. Letzteres konnte die Korrosion reduzieren.

Im Falle der in Ni-gesattigtem Sn getesteten Zylinderproben sind jedoch nicht nur Stan-
nidschichten sondern auch Korrosionsgruben vorhanden. Auch das Verhiltnis von Stan-
nidschichtdicke zu Radiusverlust ist kleiner als 1, was trotz der Sattigung in Ni Korrosi-
on iiber Losung impliziert und daher genauerer Betrachtung benotigt. Bei diesen Proben
wurde Materialverbrauch hauptsachlich auf einer Seite der Probe beobachtet und ge-
messen.

Der unterschiedliche Materialverbrauch kénnte daher durch die lokale Stromung des
Ar/Hz-Stroms verursacht werden. Moglicherweise transportiert die Stromung gentligend
Ni ab, sodass Materialverbrauch und Korrosionsstrukturen wie in einer nicht gesattigten
Schmelze entstehen. Auf der anderen Seite der Probe ist der Einfluss der Stromung deut-
lich geringer, wodurch die Korrosionsmechanismen durch die Sattigung der Schmelze
bestimmt werden.

Im Riickblick auf die Zylinderproben aus Stahl und der Ni-Basislegierung, welche in
Ni-haltigem Sn getestet wurde, waren solch signifikanten Unterschiede nicht vorhanden.
Daraus folgt, dass der Einfluss der Stromung auf die Entfernung von Ni, im Vergleich zu
einer in Ni ungesattigten Schmelze, geringer ist.

6.2.2 Selektives Entfernen von Nickel

Wie im vorherigen Abschnitt dargelegt wurde, dominiert Ni, aufgrund seiner Loslichkeit,
die Korrosion von austenitischen Stdhlen und Ni-Basislegierungen. Die korrodierten
Bereiche waren meist an Ni verarmt, da das Ni offenbar selektiv auf das fllissige Sn
iibergegangen ist. Es gilt daher zu klaren wie das Ni entfernt wurde und wie sich dessen
Entfernung auf die Korrosionsprozesse auswirkt.

Im Falle der Zylinderproben aus 1.4571 wurde gefolgert, dass in den Griibchen das fliis-
sige Sn wahrend des Haltens direkten Kontakt zur Legierung hat. Ferner wurde in der
Legierung nahe der Korrosionsfront kein Konzentrationsgradient der Legierungsele-
mente beobachtet. Dies deutet darauf hin, dass sich die Legierungselemente nicht selek-
tiv in der Schmelze geldst haben [39].

Nach der nicht-selektiven Auflésung wird speziell Ni in der Schmelze von der Korrosi-
onsfront entfernt. Die Elemente mit geringerer Loslichkeit, Cr, Fe und insbesondere Mo
und Si [139], scheiden sich zundchst wieder aus, was zur Bildung des Netzwerkes und
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der Fe-Stannide fiihrt. In dem Netzwerk wieder ausgeschiedenes Fe fehlt fiir die Bildung
von dichten Stannidschichten.

Auf den geringer korrodierten Bereichen der Zylinderproben aus 1.4571 und besonders
im Falle der Rohrproben aus 1.4301 und 1.4571 wurden hingegen massive durchgangi-
ge Fe-Stannidschichten beobachtet. Diese Schichten verhindern wahrscheinlich den di-
rekten Kontakt zwischen fliissigem Sn und Stahl. Der Ubergang von Ni in die Schmelze
muss demnach iiber Feststoffdiffusion durch das Stannid erfolgen. In Bezug auf die
Ni-verarmte Struktur, die insbesondere in den Rohrproben bei der Versuchstemperatur
700 °C zwischen dem unbeeintrachtigten Stahl und der FeSn-Schicht zu sehen ist, wur-
den Sn-haltige Komponenten beobachtet, die sogar in Kontakt mit dem unbeeintrachtig-
ten Stahl sind. Diese Komponenten konnen FeSn sein.

Das FeSn wiirde somit in die verarmte Zone eindringen, wodurch die FeSn-Schicht im
direkten Kontakt mit der unbeeintrachtigten Legierung steht. Ni kann damit zundchst
von der Legierung in das FeSn und von dem FeSn in die Schmelze tibergehen.

Die Entfernung des Ni aus dem Stahl destabilisiert die austenitische Phase und fiihrt zur
Transformation in die ferritische oder auch andere Phasen wie die o-Phase. Diese Pha-
sen sind die zweite Komponente der Ni-verarmten Struktur. Ferner dndert sich die Di-
cke der Ni-verarmten Struktur wahrend der analysierten Versuchsdauern und zuneh-
menden Materialverbrauchs nicht signifikant.

Daraus folgt, dass Ni schneller durch das FeSn diffundiert, als die Transformation von
Austenit zu Ferrit sowie die Bildung der FeSn-Schicht erfolgen. Die schnelle Ni-Diffusion
kann daher auch der Grund fiir den deutlichen Abfall des Ni-Gehalts an der Grenzflache
Stahl/Ni-verarmte Struktur sein. Als zweite Phase bleiben die anderen Hauptlegierungs-
elemente, wie Cr, Fe und Mo, zurick.

Durch weitere Degradierung der Ni-verarmten Struktur kénnen aus der zweiten Kom-
ponente die einzelnen Cr-, Fe- und Mo-haltigen Partikel entstehen. Fe kann aus den Par-
tikeln durch das wachsende FeSn verbraucht werden, wonach hauptsachlich Cr und Mo
in den Partikeln verbleiben. Mo wird moglicherweise aufgrund seiner geringen Loslich-
keit in fliissigem Sn nicht aus den Partikeln entfernt, obwohl es Stannide bilden kénnte
[19]. Im Falle von Cr ist dessen Loslichkeit zwar dhnlich zu Fe (Tabelle 1), bildet jedoch
keine Stannide. Des Weiteren ist es moglich, dass die Diffusion von Cr und Mo durch
FeSn sehr gering ist.

Die Bildung von Partikeln aus schlechter l6slichen Elementen deutet darauf hin, dass die
Elemente in grofderer Menge verfligbar waren, dhnlich wie bei der Bildung des Netzwer-
kes in den Zylinderproben. Da die Tendenz zur Ni-Sattigung bei den Rohrproben aller-
dings hoher ist bilden sich nur Partikel und kein Netzwerk.

Im Vergleich dazu wurde bei 500 °C Versuchstemperatur bei beiden Probentypen weder
Ni in den durchgidngigen FeSnz-Schichten detektiert, noch eine zusatzliche verarmte
Struktur unter der Stannidschicht beobachtet. Da bei den Zylinderproben bei beiden
Versuchstemperaturen Korrosionsgruben entstanden sind, bildet sich die Ni-verarmte
Struktur vermutlich nicht bei 500 °C aufgrund vergleichsweise langsamerer thermisch
aktivierter Prozesse, wie der Diffusion von Ni durch die Fe-Stannidschicht.
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Im Falle der Rohrproben aus Ni-Basislegierungen, die bei 1000 °C getestet wurden, kann
der mogliche Mechanismus des selektiven Entfernens von Ni, aufgrund des vollstandi-
gen Verbrauchs der Rohrwand in Sektor III, nur an dem verbliebenen Probenstiick in
Sektor IV ermittelt werden. Der Mechanismus wird dabei abhédngig von dem Zustand der
Ni-Sn-Matrix, neben der lamellaren Korrosionsfront, sein.

Es geht allerdings nicht aus den Ergebnissen hervor ob die Matrix wahrend des Versu-
ches fllissig oder fest war. Daher wird die Tendenz zur Schichtbildung anhand des Ver-
héltnisses aus exponierter Probenoberflache zu verfiigharen Fliissigmetallvolumen und
der Loslichkeit von Ni in Sn bei 1000 °C (Tabelle 1) abgeschatzt. Fiir eine Rohrprobe aus
2.4663 ergibt sich somit ohne die Verschlusskappen ein Verhaltnis von 6,32 cm-! bei
1000 °C und bei 700 °C von 24 cm-1. Da das Verhaltnis bei 1000 °C deutlich kleiner ist als
bei 700 °C wird auch die Neigung zur Stannidbildung geringer sein. Damit ist es wahr-
scheinlicher als bei 700 °C, dass die Schmelze in direktem Kontakt zu der Legierung
stand.

Andererseits sind in Sektor IV, unabhdngig von der Versuchsdauer, noch Probenreste
vorhanden. Fiir diesen Fall ist es denkbar, dass durchgangige, dichte Stannidschichten
den Kontakt zwischen Schmelze und der Legierung verringert und damit den Material-
verbrauch reduziert haben. Da es weiterhin nicht eindeutig ist, in welchen Zustand die
Ni-Sn-Matrix wahrend des Versuches war, werden beide Moglichkeiten betrachtet.
Sollte die Matrix festes Ni3zSn, gewesen sein, muss Feststoffdiffusion von Ni durch die
Schicht zu der Schmelze involviert gewesen sein, d.h. die Trennung der Legierungsele-
mente wiirde dhnlich erfolgen, wie es fiir die durchgangigen FeSn-Stannidschichten an
den Stahlproben bei 700 °C beschrieben wurde.

War die Ni-Sn-Struktur auf Versuchstemperatur hingegen fliissig, ware die lamellare
Struktur in direktem Kontakt zu dem fliissigen Sn. Die Ni- und Sn-reichen Komponenten
in der lamellaren Struktur kdnnten damit eingedrungene Schmelze mit Ni sein. Da un-
terhalb der momentanen Probenoberflache kein Ni-Gradient gemessen wird, impliziert
es, dass die Legierungselemente nicht selektiv gelost werden.

Das geloste Ni wird selektiv entfernt, wohingegen die schlechter l6slichen Elemente,
insbesondere Cr und Mo, sich wieder ausscheiden und die einzelnen Partikel bilden. Die
unterschiedlichen Grofien der Partikel konnen, zusatzlich zu der Fe-Aufnahme aus der
Schmelze, durch Stoffstrome zwischen den Partikeln verursacht werden, wodurch gro-
3ere Partikel auf Kosten der kleineren Partikeln wachsen und insgesamt die Grenzfla-
chenenergie des Systems verringert wird (Ostwald-Reifung).

Die Zunahme der Partikelgréfde mit steigendem Abstand von der momentanen Material-
oberflache impliziert ebenfalls, dass die Schmelze an diesen Legierungselementen pri-
mar gesattigt ist, sodass sich die Elemente hauptsachlich in den Partikeln ansammeln
und nicht auf das Volumen der Schmelze iibergehen.

Bei 700 °C Versuchstemperatur sind die korrodierten Bereiche von den Rohrproben aus
2.4650 und 2.4663 in Sektor Il sowie von der Zylinderprobe aus 2.4663, die in ungesat-
tigtem Sn getestet wurde, von der Schmelze durchdrungen, sodass die Proben in direk-
ten Kontakt zu der Schmelze stehen kénnen. Somit ist sowohl nicht-selektives Losen der
Legierungselemente, als auch selektives Losen von Ni moglich. Da in den Proben unter-
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halb der momentanen Probenoberflache kein Ni-Gradient gemessen wird, ist davon aus-
zugehen, dass nicht-selektives Losen der Legierungselemente, selektive Entfernung des
gelosten Ni und Wiederausscheiden der schlecht 16slichen Legierungselemente erfolgt.
Die Ahnlichkeit der korrodierten Bereiche mit den Kérnern der Ni-Basislegierung und
die feinen Substrukturen weisen darauf hin, dass die Auflosung und Wiederausschei-
dung der Elemente hauptsachlich im Nahbereich erfolgt. Die Korngrenzen werden hin-
gegen nicht nachgebildet, da sich dort das eingedrungene Sn ansammelt. Entlang der
ehemaligen Korngrenzen kann weitere Schmelze in den korrodierten Bereich eindrin-
gen und in der Gegenrichtung konnen die l6slichen Elemente aus dem Korrosionsbe-
reich diffundieren, sollte die Trennung der Legierungselemente in dem Korrosionsbe-
reich und insbesondere in den ehemaligen Kérnern mit der Versuchsdauer weiter fort-
schreiten.

Im Falle von Al, Co und Ti fiihrt die Entfernung aus den ehemaligen Koérnern in die Be-
reiche mit dem eingedrungenen Sn, die den einstigen Korngrenzen entsprechen, zu ei-
ner Anreicherung. Aus den Anreicherungen kénnen sich in Verbindung mit Co Alumini-
de [140] bzw. Titanide [141] bilden. Diese sind offenbar stabil gegeniiber der Schmelze,
da sie auch noch deutlich weiter entfernt von der Korrosionsfront der Zylinderprobe
beobachtet wurden.

Die Cr- und Mo-haltigen Korrosionsprodukte in den korrodierten Bereichen, die mit zu-
nehmender Entfernung von der Korrosionsfront grober erscheinen, implizieren, dass
die schlechter l6slichen Elemente hauptsachlich im korrodierten Bereich verbleiben und
nicht signifikant in der Schmelze gel6st werden. Der Unterschied in der Partikelgrofie
kann, wie bei den bei 1000 °C getesteten Proben, durch Ostwald-Reifung verursacht
worden sein.

In Sektor IV der Rohrproben aus 2.4650 und 2.4663, die bei 700 °C getestet wurden,
hatten sich hingegen, aufgrund des Ni-Stofftransports aus anderen Sektoren, auf den
korrodierten Bereichen zur Schmelze hin durchgidngige Stannidschichten gebildet. Die
Stannidschichten behindern vermutlich den Ubergang in das Volumen der Schmelze,
wodurch die in den korrodierten Bereich der Rohrproben eingedrungene Schmelze ein-
geschlossen wird.

In der eingedrungenen Schmelze geldstes Ni kann sich auf der Innenseite der Stannid-
schicht ablagern, was zum Einwartswachsen der Schicht fithrt. Wenn jedoch Ni weiter-
hin aus der Legierung in die eingeschlossene Schmelze libergeht, sollte Letztere gesattigt
werden und sich Ni3Snsbilden. Dies kann u.a. die Ursache fiir das bandféormige NizSng,
das nahe der momentanen Oberfliche der Rohrproben die legierungsahnliche Struktur
des korrodierten Bereichs unterbricht, sein.

Es stellt sich dabei die Frage, wieso das NizSns4 nicht direkt an der Korrosionsfront, d.h.
an der Ni-Quelle, zu finden ist, sondern von der unbeeintrachtigten Legierung noch
durch ein Gemenge aus Cr- und Mo-haltigen Phasen sowie Ni3Sns getrennt ist. Auch im
Falle der Zylinderproben aus 2.4663, die in gesattigtem Sn getestet wurden, ist zwischen
den durchgingigen Stannidschichten und der Korrosionsfront ein Gemenge aus Ni3Sna
sowie Cr- und Mo-haltige Phasen vorhanden. Dabei nehmen die Materialverluste mit der
Versuchsdauer weiter zu und ebenso die Dicke des Gemenges an den Zylinderproben.
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Ferner weist das bandférmige Stannid in den Rohrproben nach 50 h eine heterogene
Struktur auf.

Daraus folgt, dass sowohl die Korrosion als auch der Ubergang von Ni in Sn-haltige Pha-
sen fortschreitet. Es ist somit moglich, dass sich das Ni3Sns zundchst an der momentanen
Probenoberfliche bildet, mit langerer Versuchsdauer sich die Legierung an der Korrosi-
onsfront entmischt und somit das Gemenge aus NizSns und Cr- und Mo-haltigen Phasen
unterhalb der Ni3Sns-Schicht erzeugt. Dazu muss Sn die Korrosionsfront erreichen, was
tiber Feststoffdiffusion erfolgen kann.

6.2.3 Wachstum von Stannidschichten

Insbesondere bei den Zylinderproben aus Eisen und Rohrproben aus den Stdhlen wurde
Wachstum von Stannidschichten bei fortschreitendem Materialverlust beobachtet.
Demnach wachsen die Schichten in die Proben.

Im Falle der Proben aus Eisen hat das FeSny, nach den Versuchen bei 500 °C, eine ko-
lumnare Struktur wie in der technischen Literatur nach Versuchen an Reineisen in fliis-
sigem Sn bei 500 °C [55,56]. In Hinblick auf das FeSn, nach den Versuchen bei 700 °C,
stimmt dessen kolumnare Struktur ebenfalls mit Berichten in der technischen Literatur
iiberein [61]. Im Falle der Proben aus austenitischen Stihlen weisen die durchgidngigen
FeSnz-Stannidschichten blockférmige Strukturen, wie Stannidschichten auf einer bina-
ren Fe-Ni-Legierung mit 40,8 Atom-% Ni-Gehalt nach Versuchen bei 270 °C in fliissigem
Sn [60], auf.

Zusatzlich wurde nach den Versuchen bei 500 °C an Eisen und den Stdhlen besonders
zwischen den dichten FeSnz-Schichten und dem Probenmaterial Fe-reichere
FeSn-Schichten beobachtet.

Bei 500 °C Versuchstemperatur ist allerdings das FeSnz und bei 700 °C das FeSn das
Fe-Stannid [50] bzw. Ni3Snsdas Ni-Stannid [51] im Gleichgewicht mit dem gesattigten
Sn. Durch diese Stannide diffundiert Sn schneller als Fe [61] bzw. Ni [61], was zwar das
Einwartswachsen der Schichten in die Werkstoffe bestdtigt aber der Bildung von
Fe-reicheren Stanniden widerspricht. Des Weiteren stellt sich die Frage, wieso von den
Fe- und den Ni-Stannidschichten Partikel oder Nadeln in die Schmelze wachsen, wenn
die Schichten hauptsachlich in die Werkstoffe wachsen.

Das Wachstum der Stannide in die Werkstoffe wird zu Spannungen an der Grenzflache
Werkstoff/Stannid fiihren, falls das Volumen des gebildeten Stannides grofder ist als das
Volumen des verbrauchten Materials. Das Verhaltnis der molaren Volumina von Stannid
zu Metall kann mithilfe des Pilling-Bedworth-Verhaltnisses (PBV, Gleichung 22) be-
stimmt werden. Auf Basis der Massendichten aus der technischen Literatur fiir Fe- [137]
und Ni-Stannide [54] sowie physikalischen Daten der jeweiligen Elemente [130] ent-
sprechen die berechneten PBV fiir FeSn/Fe 3,06, fiir FeSnz/Fe 4,82, fiir NizSnz/Ni 2,29
und fiir Ni3Sns/Ni 3,82. Dies bedeutet speziell fiir die Bildung von FeSn; auf reinem Fe
eine fast 5-fache Volumenzunahme. Diese Volumenzunahme spiegelt sich im Rahmen
der Versuche an Fe-Proben bei 500 °C in gesattigtem Sn, bei denen die Stannidschichten
bis etwa fiinfmal so dick waren wie die Radiusverluste, wieder.
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Im Falle der Stiahle wird die Masse, aufgrund des selektiven Entfernens von Ni, bereits
um etwa 10 % reduziert und durch die Destabilisierung des Austenits die Dichte verrin-
gert. Dadurch entspricht das PBV von Stannid/austenitischer Stahl etwa dem von Stan-
nid/Fe.

Durch die Volumendifferenz zwischen Probe und Stannid entstehen mechanische Span-
nungen, welche die Bildung von neuem Stannid an der Grenzfliche Werkstoff/Stannid
behindern. Dabei muss die chemische Reaktion zusatzliche mechanische Arbeit aufbrin-
gen, um neues Stannid an der Grenzflache einzubringen. Dadurch geht ein Teil der freien
Bildungsenergie fiir die Erzeugung von mechanischen Spannungen verloren.

Dies kann sogar dazu fiihren, dass das einwarts diffundierende Sn nicht mehr ver-
braucht wird und sich in der Schicht ansammelt, wodurch der Gradient der chemischen
Aktivitat reduziert wird. Des Weiteren wiirden Fe bzw. Ni nicht mehr aus dem Werkstoff
in die Schichten wechseln.

Jedoch diffundieren Fe und Ni zur selben Zeit von der Grenzfliche Werkstoff/Stannid zu
der Schmelze, wie Sn einwarts diffundiert. Durch den Stofftransfer werden nicht nur die
Spannungen an der Grenzfliche verringert, was weiteres Stannidwachstum an der
Grenzflaiche Werkstoff/Stannid ermdglicht, sondern fiihrt ebenfalls zu externen Stan-
nidwachstum an der Grenzfliche Stannid/Schmelze, trotz der unterschiedlich schnellen
Diffusion der Bestandteile der Stannidschicht.

Wird Fe oder Ni an der Grenzflache Stannid/Schmelze verbraucht, entweder aufgrund
von Losung in die Schmelze oder als externes Stannidpartikel, ist die Stannidschicht im-
stande, in den Werkstoff zu wachsen. Dieser Mechanismus des Schichtwachstums wurde
bereits in der technischen Literatur fiir einwarts wachsende Oxidschichten diskutiert
[74].

Die Form und Orientierung der in die Schmelze wachsenden Stannide kann durch die
Diffusion von Fe oder Ni entlang der Stannidoberflachen [57], energetisch gilinstige Kris-
tallorientierungen [56] oder auch Konzentrationsgradienten entstehen.

Dieser Mechanismus kann ebenfalls zu der Bildung des Fe-reicheren Stannids FeSn zwi-
schen dem FeSnz und dem Probenmaterial gefiihrt haben. Da das PBV von FeSn geringer
ist als von FeSnz, kann die Bildung von FeSn giinstiger sein, weil dadurch die Volu-
mendifferenz und damit auch die mechanischen Spannung zwischen Werkstoff und
FeSnz-Schicht schrittweise reduziert werden. Zusatzlich kann die grofdere freie Bil-
dungsenergie von FeSn gegeniiber FeSnz [142] und die geringere bendtigte Menge an Sn
die Bildung von Ersteren begiinstigen.

Die mechanischen Spannungen in den Schichten kénnten auch zum Abplatzen von
Schichtsegmenten fiihren. Insbesondere im Hinblick auf die Zylinderprobe aus Eisen, die
fiir 45 h bei 500 °C getestet wurde, wurde eine etwa 15 pm dicken FeSn-Schicht ohne
dariiber liegende FeSnz-Schicht beobachtet. Moglicherweise waren an der speziellen
Stelle die Spannungen deutlich hoher, sodass das Wachstum der FeSn-Schicht signifikant
gefordert und das lokale Abplatzen des FeSn; induziert wurde.

Unterhalb nicht durchgangiger und massiver Stannidschichten wurden deutlich diinnere
bis keine zusatzlichen Stannide beobachtet. Zusatzliche Stannide waren auch nicht er-
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kennbar wenn sich heterogene Gefiige unterhalb von durchgangigen Stannidschichten,
wie die Ni-verarmten Strukturen in den austenitischen Stahlproben und die heterogene
Gefiige in den Proben aus Ni-Basislegierungen, gebildet haben. Dies impliziert, dass sich
in solchen Fillen keine signifikanten Wachstumsspannungen an den Grenzflichen ent-
wickeln bzw. auf anderen Wegen abgebaut werden. Dementsprechend wird weder das
Verhéltnis der Diffusionsgeschwindigkeiten in den Schichten beeinflusst noch die Bil-
dung von zusatzlichen Stanniden unterstiitzt.

Letztendlich basiert dieser Mechanismus stark auf Annahmen. Zur Bestitigung dieses
Mechanismus sind weitere Experimente, die speziell auf die Untersuchung der Schichten
ausgerichtet sind, notwendig. So konnte beispielsweise eine Messung der Schichteigen-
spannungen die Argumentation untermauern.

6.2.4 Ursachen der Stannidschaden

An den Stanniden wurden Risse und zwischen Stanniden und der erstarrten Schmelze
mitunter Spalte beobachtet. Ebenfalls sind Spalte zwischen der erstarrten Schmelze und
korrodierten Bereichen zu sehen. Es wird angenommen, dass diese Phdnomene entwe-
der durch die Praparation oder z.B. wiahrend der Abkiihlung entstanden sind.

In Bezug auf die Risse konnen diese u.a. durch unterschiedliche thermischen Ausdeh-
nungskoeffizienten und damit einhergehende Spannungen verursacht werden. So listet
die technische Literatur beispielsweise fiir Ni3Sns einen thermischen Ausdehnungskoef-
fizienten von 16,0x10-¢/°C von Raumtemperatur bis 160 °C auf [143], wohingegen die
Datenblatter von 2.4650 [144] und 2.4663 [21] fiir den Bereich Raumtemperatur bis
200 °C thermische Ausdehnungskoeffizienten von 12,0x10-¢/°C bzw. 12,6x10-¢/°C ange-
ben. Diese Verhaltnisse konnen zu Zugspannungen innerhalb der Stannidschichten fiih-
ren und es wird angenommen, dass dieser Effekt ebenfalls auf die Fe-Stannidschichten
an den Stdhlen zutrifft.

Wihrend der Erstarrung erhoht sich zudem die Massendichte des Sn von 6,978 g/cm?
bei 233 °C [138] auf etwa 7,31 g/cm? bei Raumtemperatur [130]. Die Volumeninderung
kann die beobachteten Spalten zwischen den korrodierten Bereichen sowie den Stanni-
den und der erstarrten Schmelze verursacht haben. Sie kann ebenfalls zu Druckspan-
nungen und Brechen der einzelnen Stannidpartikel in der erstarrten Schmelze fiihren,
sollte die thermische Ausdehnung der Stannide nicht im Verhaltnis zu der Volumenan-
derung des Sn stehen.
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6.3 Testder Schutzschichten in fliissigem Zinn

Die Beschreibungen konzentrieren sich ausschlief3lich auf das Verhalten der Schutz-
schichten bei 700 °C, da Ansitze verbesserter Bestandigkeit bei 1000 °C nicht zu be-
obachten sind.

6.3.1 Oxidierte Randschichten

Nach den Korrosionstests in fliissigem Sn bei 700 °C an oxidierten Proben wird beobach-
tet, dass die Oxidschichten die Korrosion nur lokal verringern. Ein solcher Bereich mit
lokal geringerem Materialverlust ist von der oxidierten Rohrprobe aus 1.4571 nach dem
Korrosionstests fiir 100 h bei 700 °C in Abbildung 78 a und vergréfert in Abbildung 78
b dargestellt.

Es ist sichtbar, dass oberhalb des Bereiches mit hohem Materialverbrauch die Oxid-
schichten fehlen und sich an deren Stelle Partikel, die Cr, Fe, Mo und Si enthalten, befin-
den. Dies impliziert, dass sich die Oxidschichten in dem Bereich aufgeldst haben. Ober-
halb des Bereiches mit reduziertem Materialverlust ist die Oxidschicht hingegen durch-
gangig und weist keine signifikanten Anderungen in der Zusammensetzung auf.

Sn | 0. ~ (Cr.SiTi.0)

FéSn ; | \/

FeSn

14579 M

Abbildung 78: Querschliffe der oxidierten Legierung 1.4571 nach dem Korrosionsversuch bei 700 °C fiir
100 h (a) aus einem wenig korrodierten Bereich und (b) Vergrofierung des Bereichs aus (a).

Im Vergleich dazu sind die durch die Aufkohlung erzeugten dickeren Oxidschichten nach
den Korrosionsversuchen anscheinend unverdndert. Dies zeigt Abbildung 79 a fiir einen
oberflaichennahen Bereich der aufgekohlten Korrosionsrohrprobe aus 1.4571, die fiir
100 h bei 700 °C fliissigem Sn ausgesetzt war.

In diesem Bereich ist die Oxidschicht durchgangig und verhindert zum Grof3teil den
Kontakt zwischen Schmelze und Legierung und somit auch die Korrosion.

In Abbildung 79 b ist ein Bereich dargestellt, in dem grof3flichig Korrosion erfolgt ist. Da
die Oxidschicht noch vorhanden ist, muss das fliissige Sn fiir die Korrosion die Oxid-
schicht durch Defekte, wie z.B. Risse penetriert haben.

Im Hinblick auf die, durch die Aufkohlung erzeugten, inneren Karbide ist eine signifikan-
te Reduktion der Korrosion nicht offensichtlich. Die Schmelze konsumiert die Bereiche
um die Karbide und hinterlasst die Korrosionsprodukte FeSn und FeSn». Auch die ande-
ren getesteten Legierungen zeigen dhnliches Korrosionsverhalten.
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Daraus folgt, dass durch die Karbidnetzwerke die Korrosion, iiber eine Reduzierung der
Kontaktflache zwischen Legierung und eindringender Schmelze, nicht verringern. Der
Einfluss dieses Effektes [24,25] ist wahrscheinlich bei hoheren Versuchstemperaturen
nicht stark ausgepragt.

(Cr,Mo)-
Karbide “:

e, o L O
R oy Y
Abbildung 79: Querschliffe der aufgekohlten Legierung 1.4571 nach 100 h bei 700 °C aus (a) einem gering
korrodierten Bereich und (b) einem starker korrodierten Bereich.

P O

6.3.2 Nitrierte Randschichten

Nach dem Test einer nitrierten Rohrprobe, bei der nominellen Versuchstemperatur
700 °C fir 100 h, der Legierung 1.4571 in fliissigem Sn wird sehr ungleichmafiiger
Werkstoffverbrauch beobachtet. So gibt es Bereiche, die frei von Korrosion (Abbildung
80 a) sind, in denen die Nitridschicht unverandert erscheint und keine Defekte aufweist.
Andererseits sind auch Bereiche vorhanden, welche einen ahnlich hohen Werkstoffver-
brauch aufweisen wie bei den Proben ohne Schutzschichten.

Ein Ubergang von einem geschiitzten und einem lokal korrodierten Bereich ist vergro-
ert in Abbildung 80 b dargestellt. Es ist sichtbar, dass die Nitridschicht weiterhin vor-
handen ist, aber angehoben wurde. Das fliissige Sn ist dabei durch die Fehlstellen einge-
drungen (Pfeile) und hat die darunter liegende Legierung korrodiert.

EesSn .

b (Cr,Fe,Mo)

Abbildung 80: Querschliffe der nitrierten Legierung 1.4571 nach dem Korrosionsversuch bei 700 °C fiir
100 h (a) aus einem nicht korrodierten Bereich und (b) ein lokal korrodierter Bereich.
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In Bezug auf die nitrierten Plattchenproben aus 2.4642 sind die Korrosionsprodukte,
nach dem Test in Sn-gefiillten Keramiktiegeln bei 700 °C fiir 50 h, in Abbildung 81 a dar-
gestellt. Die Korrosion wurde offenbar nicht eingeschrankt, da die Probe vollstindig
konsumiert wurde. Dahingegen sind die einstigen Probenoberflichen (markiert mit
schwarzen Pfeilen) weiterhin sichtbar.

Am ehemaligen oberen Rand der Probe weisen die Ausbuchtungen der dunkel erschei-
nenden Ausscheidungen, die hauptsachlich aus Cr bestehen, auf einstige Griibchenbil-
dung und somit auf lokales Schichtversagen hin.

Die Korrosionsprodukte der einstigen Nitridschicht sind in Abbildung 81 b abgebildet.
Teile der dufieren Cr-Nitridschicht sind noch vorhanden, was die Bestdndigkeit von
Cr-Nitrid gegeniiber fliissigem Sn unterstreicht. Allerdings bestehen die Schichtreste nur
aus einzelnen Abschnitten, sodass die Schmelze durch Liicken eindringen konnte.
Anstelle der ehemaligen inneren Cr-Nitridschicht sind Al- und Ti-reiche Ausscheidungen
zu beobachten, was moglicherweise Al- oder Ti-Nitride sind. Dies impliziert eine Um-
wandlung der Cr-Nitride, auf Seiten der Legierung, in thermodynamisch stabilere Nitri-
de. Dadurch ist die Durchgangigkeit der inneren Nitridschicht nicht mehr gegeben und
das Sn kann eindringen.

/ Sn Cr-Nitride

S AV,

(AI,Ti)
Sn

' Sn ' '
\ s %M{n b 10 pm

—

Abbildung 81: Querschliffe der nitrierten Legierung 2.4642 nach dem Korrosionsversuch fiir 50 h bei 700
°C Versuchstemperatur (a) der gesamte Querschnitt der einstigen Probe und (b) Vergrofierung der ehe-
maligen Probenoberflache.

6.3.3 PVD-beschichtete Proben

Da die TiC- und TiN-Schichten extern aufgetragen wurden, sind Versuche fiir 50 h bei
700 °C unter Ar-Atmosphdre durchgefiihrt worden, um das Schichtverhalten in Abhan-
gigkeit von der Temperatur zu bestimmen.

Der oberflichennahe Bereich der TiC-beschichteten Probe nach diesem Versuch ist in
Abbildung 82 a abgebildet. Trotz gleichméafdiger Probentopografie sind mehrere Defekte
in der Schichtstruktur (weifde Pfeile) sichtbar. An der Grenzfliche TiC/Legierung wer-
den weder eine Umwandlung der TiC-Schicht, noch zusatzliche Phasen beobachtet.
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Nach dem Korrosionsversuch fiir 50 h bei 700 °C Versuchstemperatur ist die Probe aus
2.4663 unter der TiC-Schicht vollstindig von der Schmelze konsumiert worden
(Abbildung 82 b). Ein losgelostes Segment der TiC-Schicht ist vergrofiert in Abbildung
82 c dargestellt.

Sichtbar ist zum einen, dass das fliissige Sn in die Defekte der Schicht eingedrungen ist
(weifder Pfeil) und zum anderen, dass auch bei diesem Versuch keine Umwandlung der
TiC-Schicht erfolgte. Die Beobachtungen unterstreichen die chemische Stabilitat von TiC
gegeniiber der Schmelze und der Legierung. Allerdings weist die Schicht oft Defekte auf,
wodurch die Schichtkontinuitit nicht mehr besteht und Sn eindringen kann.

Im Hinblick auf die TiN-beschichteten Proben, werden dhnliche Beobachtungen ge-
macht, wie bei den TiC-beschichteten Proben.
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Abbildung 82: Querschliffe der mit TiC beschichteten Legierung 2.4663 (a) nach der Warmebehandlung
fiir 50 h bei 700 °C unter Ar-Atmosphare, (b) und (c) nach dem Korrosionsversuch fiir 50 h bei 700 °C.

6.3.4 Bewertung der Schichtbestiandigkeit und Schutzwirkung

Die diinnen Oxidschichten haben geringste schlechteste Bestandigkeit und damit auch
schlechteste Schutzwirkung gezeigt. Die Schichten haben sich anscheinend wahrend des
Korrosionsversuches zum Grofdteil aufgelost, was durch das Loslichkeitsprodukt von
Sauerstoff und der metallischen Komponente der Oxidschicht, wie Cr, in fliissigem Sn
verursacht wird.

Eine hohere Bestandigkeit und Schutzwirkung weisen dementsprechend dickere Oxid-
schichten auf, wie z.B. die Oxidschichten auf den aufgekohlten Korrosionsproben. In de-
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6 Ergebnisse und Diskussion

ren Fall war offenbar die Durchgangigkeit nicht immer gegeben, sodass das Sn trotz der
bestandigeren Schichten die darunterliegende Legierung korrodieren konnte.

Im Riickblick auf die Korrosionsversuche an den Zylinderproben folgt, dass bei einem
gewissen Sauerstoffgehalt in der Schmelze die Stabilitit von Oxidschichten und damit
auch ihre Schutzwirkung gegeniiber fliissigem Sn gesteigert werden kann.

Die Nitridschichten an der Korrosionsrohrprobe aus 1.4571 waren gegeniiber der
Schmelze bestindig und konnten somit die Korrosion vermindern. Sn konnte nur durch
Defekte unter die Schicht gelangen.

Diese Schichtdefekte kdonnen zum einen bereits nach der Erzeugung, aufgrund nicht
vollstandig durchgangigen Schichtwachstums, vorhanden sein. Zum anderen kénnen sie
auch wahrend des Versuches aufgrund von thermischen Spannungen oder der Aufwdl-
bung der Schicht entstanden sein.

Im Falle der Nitridschichten an der Legierungen 2.4642 (Abschnitt 6.3.2) waren die ex-
ternen Cr-Nitride zwar ebenfalls gegentiber der Schmelze bestdandig, wurden jedoch auf
der Legierungsseite in thermodynamisch stabilere Al- und Ti-Nitride umgewandelt.

Dass sich die Al- und Ti-Nitride nicht bereits wahrend der Nitrierung bilden, kann zum
einen an dem hohen Stickstoffpartialdruck liegen, wodurch die Cr-Nitride stabil sein
kénnen, und zum anderen an dem im Vergleich zu den Begleitelementen héheren Legie-
rungsgehalt an Cr (Tabelle 3), was die Cr-Nitridbildung begiinstigt. Wahrend des Korro-
sionsversuches erfolgt jedoch keine zusatzliche Stabilisierung der Cr-Nitride durch
Stickstoffzufuhr, sodass sich die thermodynamisch stabileren Nitride bilden.

Die Abwesenheit dieser Al- und Ti-Nitride in der Stahlprobe bzw. die Bildung der Nitride
in der Probe aus 2.4642 erscheint im Widerspruch zu der Zusammensetzung der Legie-
rungen zu stehen. So ist die Legierung 1.4571 speziell mit Ti legiert, wohingegen bei
2.4642 weder Al noch Ti bei der Schmelzanalyse registriert wurden (Tabelle 3).

Das Ti wurde jedoch zu 1.4571 legiert, um die Legierung zu stabilisieren, da es eher als
Cr mit interstitiellen Elementen, wie z.B. Kohlenstoff oder Stickstoff, in der Legierung
Ausscheidungen bildet. Dadurch steht mehr Cr zur Oxidschichtbildung zur Verfiigung,
sodass die Korrosionsbestindigkeit des Stahls gesteigert [34] und durch die Ausschei-
dungen das Kornwachstum behindert werden.

Dahingegen ist der gemessene Kohlenstoffgehalt in 2.4642 deutlich geringer als der Soll-
Kohlenstoffgehalt in 1.4571 (Tabelle 3), sodass moglicherweise eine ausreichende Men-
ge an den Begleitelementen Al und Ti zur Verfligung stand um die Nitridschichten um-
zuwandeln.

Des Weiteren deuten die mittels Tabellenwerken bestimmten bzw. extrapolierten Inter-
diffusionskoeffizienten von Al und Ni mit etwa 1,0x10-4 m?/s [145], von Ti und Ni mit
6,79x10-5 m?/s [146] sowie von Ti und austenitischen Fe mit 1,5x10-5> m?/s [147] an,
dass die entsprechenden Elemente in der Ni-Basislegierung schneller zu der Nitrid-
schicht gelangen konnen als in der Stahlprobe und somit eher eine Umwandlung erfol-
gen kann.

In Bezug auf die mit PVD erzeugten TiN- und TiC-Schichten wurde weder nach der
Warmebehandlung unter Ar-Atmosphire noch im fliissigen Sn eine Umwandlung der
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6.3 Test der Schutzschichten in fliissigem Zinn

Schichten beobachtet. Dies unterstreicht ihre chemische Stabilitit und Bestadndigkeit
gegeniiber der Schmelze sowie der Legierung. Eine signifikante Schutzwirkung haben
sie, aufgrund der Schichtdefekte, dennoch nicht gezeigt.

Die Schichtkontinuitat ist zundchst stark abhangig von der Oberflaichenqualitat des Sub-
strates. Zusatzlich entstehen Defekte nach den Warmebehandlungen. Die Defekte kon-
nen durch das Verhiltnis der thermischen Ausdehnungskoeffizienten von TiC [148] mit
durchschnittlich 8,5x10-¢/°C bzw. von TiN [148] mit durchschnittlich 9,9x10-¢/°C im
Vergleich zu 2.4663 [21] mit 14,8x10-6/°C fiir Raumtemperatur bis 700 °C erzeugt wor-
den sein [88].

Im Hinblick auf Schutzschichten fiir einen Sn gefiillten TDM-Rohrreaktor sind, auf Basis
der gemachten Beobachtungen, die mit dem thermochemischen Prozess erzeugten Nit-
ridschichten die vielversprechendste Option. Die Umwandlung der Schichten kann ver-
mieden werden, indem Werkstoffe nitriert werden, die hohe Legierungsgehalte von Al
und Ti besitzen und damit von vornherein die thermodynamisch stabilsten Nitride bil-
den sollten.

Die Nitridschichtqualitdt kann zusatzlich begiinstigt werden, wenn bei der Schichter-
zeugung andere Gase eingesetzt werden, wie z.B. reiner Wasserstoff zur Reduzierung
des Sauerstoffpartialdrucks oder Ammoniak, das sich leichter zersetzt als Stickstoff. Der
Nitrierprozess kann auch unter Plasmaaktivierung erfolgen, wodurch Schichten auf den
Probenoberflichen entfernt und die Dreifachbindung des Stickstoffs besser aufgetrennt
werden kénnen [34].

Von Karbiden kann, aufgrund ihrer Stabilitdt, auch eine gute Schutzwirkung erwartet
werden, jedoch miissten diese z.B. mit dem PVD-Prozess auf den Werkstoffen abge-
schieden werden. Die Unterschiede in den thermischen Ausdehnungskoeffizienten zwi-
schen abgeschiedener Schicht und Substrat, sowie etwaige Unregelmafigkeiten in der
Oberflachentopographie des Substrates kénnen durch funktionell gradierte Schichten
bzw. durch viellagige Schichten kompensiert werden. Flir die Beschichtung der Innen-
seiten von Rohren miisste der PVD-Prozessaufbau angepasst werden, indem abhangig
vom Innendurchmesser des Rohres entweder Targets in Form von Stdaben oder Ringen
eingesetzt werden.

Alternativ kann auch das Chemical Vapor Deposition-Verfahren eingesetzt werden, bei
dem sowohl die metallischen als auch die nichtmetallischen Schichtkomponenten als
gasformige Stoffe an die Substrate geliefert werden, sich dort niederschlagen und tiber
eine chemische Reaktion das gewiinschte Schichtmaterial bilden [34,88].

Abgesehen vom TDM-Prozess konnen auch dicke Oxidschichten als Schutzschichten ge-
gentiber fliissigem Sn eingesetzt und zusatzlich durch geldsten Sauerstoff in der Schmel-
ze stabilisiert werden.
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6 Ergebnisse und Diskussion

6.4 Wasserstoffpermeation

6.4.1 Beobachtung und Fehleranalyse der Wasserstoffpermeation

Beobachtung

Im Hinblick auf die Wasserstoffpermeation sind, am Beispiel der Messung der 500 pm
dicken Fe-Membran, die Volumenanteile von Ar und H; sowie die vom Manometer ange-
zeigten Driicke in Abbildung 83 a dargestellt.

Der vom Manometer angezeigte Druck ist unabhdngig von der Versuchstemperatur und
betragt, abgesehen von einem Messwert bei 500 °C, etwa 18 bis 19 mbar. Der Volumen-
anteil von H; steigt mit zunehmender Versuchstemperatur von etwa 20 auf 42%, wo-
hingegen der Volumenanteil von Ar von etwa 70 auf 50% sinkt.

Diese Werte wurden bei steigender Versuchstemperatur (500—-700 °C) sowie bei sin-
kender Versuchstemperatur (700—-500 °C) gemessen. Bei den jeweiligen Versuchstem-
peraturen weisen die Volumenanteile stets dhnliche Werte auf. Aus diesen Werten kann
tiber die Gleichungen 67 bis 70 die Permeabilitdt von Eisen fiir Wasserstoff in Abhangig-
keit von der Temperatur berechnet werden (Abbildung 83 b).

1 U N NN N TN TN W NN T T NN T T S T T TN U U N 25L
+ Volumenanteil Ar 24 S
0g | @ Volumenanteil H, [ €
— ' Druck am Manometer - 23 .S
Q ] » - o
S 06 - ¢ v F 2 g
é « ¢ - 21 §
S5 04 - ° 9 [ ©
;; ° i 20 s
L 19 E€
0.2 - ? & [
- 18 S
2
0 TT T T T T T T rr I rrr 1T T T T T T T 1T 17Q
1.3 14 15 16 17 18 1.9 2 2.1
a Inverse Temperatur in 1000/°C
‘:‘_\1E_08-lllIllllllIllllllllllllllllllll
Hﬂ!
a.
X
wv
X
£ ¢ *
< L 3
5]
£ k3
£
T -
£ %
Q0
o A
£ -
5 1E-09 e
e 1.3 14 15 16 17 18 1.9 2 2.1
b Inverse Temperatur in 1000/°C

Abbildung 83: Wasserstoffpermeationsmessung an einer 500 pm dicken Fe-Folie mit (a) Volumenanteile
von Ar und H; sowie die vom Manometer angezeigten Driicke der Ausgangsseite und (b) berechnete Was-
serstoffpermeabilitit von Fe.
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6.4 Wasserstoffpermeation

Im Vergleich zu den Fe-Folien, die in einem Zeitraum von bis zu 4 Wochen mehrfach
aufgeheizt und abgekiihlt wurden, versagten die Ni-Folien wahrend der Messungen bei
steigender Versuchstemperatur, sodass keine Werte fiir sinkende Versuchstemperatu-
ren ermittelt werden konnten. Anzeichen fiir das Versagen der Ni-Folien waren zum
einen die verdanderten Durchfliisse, angezeigt durch die Schwebekorperdurchflussmes-
ser und zum anderen das Hochsteigen des Wassers in dem Steigrohr der Gaswaschfla-
sche.

Bei der 250 pm dicken Ni-Folie wurde zudem vor dem Versagen bei der Versuchstempe-
ratur 700 °C ein leichter Anstieg der Permeabilititswerte mit langerer Versuchsdauer
beobachtet. Nach mehreren Stunden bei 700 °C riss die 250 pm dicke Ni-Folie an der
Innenkante, was beim Ausbau der Membran entdeckt wurde. Die 125 um dicke Ni-Folie
versagte hingegen bereits wahrend des Aufheizens zwischen den Versuchstemperaturen
600 und 650 °C. Wahrend ihrem Ausbau ist eine Ausbeulung der Membran zu der Aus-
trittsseite hin, verursacht durch die hohen Temperaturen und Druckdifferenzen, sehr
deutlich zu sehen (Abbildung 84 a).

Auch die anderen Membranen waren nach den Versuchen ausgebeult, wenn auch nicht
so deutlich wie die 125 pm dicke Ni-Folie. Bei der Berechnung der Permeabilitdtswerte
miissen daher die durch die Ausbeulung vergrofierte Membranoberflache berticksichtigt
werden. Wahrend des Ausbaus der 125 um dicken Ni-Folie wurden zudem fehlerhafte
Stellen in der Membran mit einer Farbeindringpriifung sichtbar gemacht (Abbildung 84
b, Pfeile).

\

Abbildung 84: 125 pm dicke Ni-Membran wahrend des Ausbaus aus der Képsel. In (é) is;t die Wolbung er
Membran zur Austrittsseite hin sichtbar und in (b) sind die Defekte in der Membran mittels Farbeindring-
prifung als dunkle Punkte (Pfeile) sichtbar gemacht worden.

In den Querschliffen der 125 um dicken Folie, welche zusatzlich mit einer Oxid-Polier-
Suspension gedtzt wurde, sind die Kérner nach dem Permeationsversuchen, im Ver-
gleich zum Lieferzustand (Abbildung 85 a), deutlich gewachsen und einzelne Korngren-
zen verbinden sogar beide Membranoberflachen direkt (Abbildung 85 b). An manchen
Stellen versagte die Membran entlang der Korngrenzen (Abbildung 85 c).

Im Vergleich dazu hat die 250 um dicke Fe-Folie im gelieferten Zustand eine Walzstruk-
tur, wie in Abbildung 86 a zu sehen ist. Nach den Versuchen (Abbildung 86 b) ist das
Geflige ebenfalls vergrobert, jedoch nicht so stark wie bei den Ni-Folien.
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6 Ergebnisse und Diskussion

Abbildung 85: Querschliff der 125 pm dicken Ni-Folie mit Oxid-Polier-Suspension geitzt (a) im gelieferten
Zustand, (b) und (c) nach dem Einsatz als Membran. Korngrenzen sind zusatzlich mit Linien markiert.

Abbildung 86: Querschliff der 250 pm dicken Fe-Folie mit Oxid-Polier-Suspension geétzt (a) im gelieferten
Zustand und (b) nach dem Einsatz als Membran.

Moglicherweise wird der Stofftransport von Wasserstoff durch die Membran durch das
Kornwachstum der Metallfolien und die damit verbundene Anderung der Korngrenzen
beeinflusst.

In der technischen Literatur wurden jedoch weder bei Fe [92,149,150] noch bei Ni
[151-153] signifikante Anderungen in der Permeabilitit durch Korngrenzen beschrie-
ben, was mit der schnellen Zwischengitterdiffusion von Wasserstoff begriindet ist. Erst
bei Mo und W [154], welche eine um bis zu sechs Groéfienordnungen geringere Wasser-
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6.4 Wasserstoffpermeation

stoffpermeabilitdt als Fe bzw. Ni haben, wurden bei polykristallinen Proben hohere
Permeabilititswerte als bei einkristallinen Proben bestimmt. Demnach wiirde das
Kornwachstum und die damit verbundene Reduzierung an Korngrenzen zu geringeren
Permeabilititswerten fithren. Wenn jedoch durchgiangige Korngrenzen, wie im Falle der
125 pm dicken Ni-Folie, beide Membranoberflichen direkt verbinden, sind auch héhere
Permeabilitatswerte denkbar.

Im Hinblick auf die Cu-Dichtringe ist es zunachst moglich, dass Wasserstoff auch durch
sie hindurchtritt. Jedoch sind die Cu-Dichtringe deutlich dicker als die untersuchten
Membranen und Cu hat eine geringere Wasserstoffpermeabilitit als Fe oder Ni
(Abbildung 3 b). Es ist daher unwahrscheinlich, dass der ermittelte Wert von P' durch
die Cu-Dichtringe signifikant beeinflusst wird. Insgesamt stellt sich die Frage, wie ver-
lasslich die berechneten Permeabilititswerte sind, da sich u.a. die Membranoberflache
geandert hat und die Messgerdte ebenfalls eine gewisse Ungenauigkeit haben. Daher
wird die Verlasslichkeit anhand einer Fehleranalyse der Gleichungen 67 bis 70 (Seite
75) bestimmt.

Fehleranalyse

Zundchst werden die Werte der einzelnen Grofien variiert und die damit verursachten
Anderungen der Permeabilititswerte ausgewertet. Dazu sind in Tabelle 14, der Einfach-
heit halber, die nominellen Werte (siehe Abbildung 83 b) den gednderten Mittelwerten
der 500 um dicken Fe-Folie gegeniiber gestellt.

Im Falle einer vergrofderten Membranoberflache durch Ausbeulung, wird die entspre-
chende grofdere Oberflaiche mittels eines Kugelsegmentes berechnet. Fiir eine Ausbeu-
lung der Membran bzw. Auslenkung aus der Ebene um 5 mm oder um 10 mm ergeben
sich liber die Gleichung 70 entsprechend etwa 2,5 % bzw. 10 % geringere Permeabili-
tatswerte.

Im Hinblick auf die Genauigkeit des Massenspektrometers wurden bei Kalibriergasen
negative absolute Abweichungen fiir Argon bzw. positive absolute Abweichungen fiir
Wasserstoff von 3 bis 5 Vol.-% vom Soll festgestellt (Abschnitt 5.5). Werden fiir Ar héhe-
re Volumenanteile angenommen, so ergeben sich etwa 4 bis 10 % geringere Permeabili-
tatswerte. Werden im Falle von Wasserstoff geringere Volumenanteile von 3 oder
5Vol.-% angenommen, so ergeben sich entsprechend kleinere Permeabilitatswerte im
Bereich von etwa 10 bis 19 bzw. 15 bis 30 %.

In Bezug auf die vom Manometer abgelesenen Werte verursachen Abweichungen von
+2 mbar Abweichungen von +3 % vom nominellen Permeabilitiatswert.

Die vorletzte variable Grofie in den Gleichungen 67 bis 70 ist der eingestellte Tragergas-
volumenstrom. Die Genauigkeit des Schwebekoérperdurchflussmessers wurde zusatzlich
mit einem digitalen Massedurchflussregler (Reproduzierbarkeit 0,04 ml/min) nachge-
messen. Fiir die gewahlte Ventileinstellung des Nadelventils betragt der Tragergasvolu-
menstrom daher etwa 2,22+0,145 ml/min. Die Abweichung vom Mittelwert fiihrt zu
Abweichungen des Permeabilititswertes um +7%.

Die Mischungstoleranzen des Ar/Hz von 0,5 Vol.-% Hz verursachen Abweichungen der
Permeabilitatswerte um =7 %.
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Im Hinblick auf einen Umgebungsdruck, von 980 oder 1080 mbar, fiihrt dies entspre-
chend zu Abweichungen bei den Permeabilititswerten von bis zu +3 bzw. -5 %.

Tabelle 14: Anderung der Permeabilititswerte, am Beispiel der Daten der 500 um dicken Fe-Folie, in
10-° mol/(mxsxPal/2), durch die variablen Grofen.

Versuchstemperatur in °C

Grofde Variation 500 550 600 650 700

Nominell - 1,239 1,925 3,188 4,335 4,836

5mm 1,209 1,878 3,109 4,229 4,717

Ausbeulung Membran 10mm 1,126 1,749 2,896 3,939 4,394

Volumenanteil +3 Vol.-% 1,188 1,839 3,025 4,093 4,558
Ar +5 Vol.-% 1,156 1,786 2,926 3,946 4,391
Volumenanteil -3Vol.-% 1,007 1,651 2,837 3,915 4,388
H, -5Vol.-% 0,858 1,475 2,610 3,643 4,098

-2 mbar 1,216 1,880 3,094 4,192 4,669

Druck am Manometer +2mbar 1,262 1,971 3,282 4,481 5,006

Tragergas- -0,145 ml/min 1,158 1,800 2,979 4,052 4,520
volumenstrom +0,145 ml/min 1,320 2,051 3,396 4,619 5,152
Mischungstoleranz -0,5Vol.-% H; 1,333 2,079 3,461 4,730 5,286
Ar/H; +0,5 Vol.-% H- 1,161 1,800 2,965 4,017 4,474

980 mbar 1,268 1,972 3,270 4,454 4971

Umgebungsdruck 1080 mbar 1,186 1,839 3,036 4,118 4,588

Anhand dieser Betrachtungen wird deutlich, dass die Fehler der einzelnen Faktoren das
Ergebnis der berechneten Permeabilitdtswerte beeinflussen kénnen. Wie sich diese Feh-
ler als zusammengesetzte Grofien von der Gleichung 67 bis zu der Gleichung 70 verhal-
ten und weiterentwickeln, wird anhand einer Fehlerfortpflanzung analysiert. Die parti-
ellen Ableitungen der Gleichungen wurden jeweils nur bis zu dem ersten Grad durchge-
fiihrt.

Fir die Faktoren, die eine positive Abweichung vom nominellen Permeabilitatswert
verursachen, werden folgende Abweichungen angenommen: einen um 0,145 ml/min
héheren Vy,, einen um 0,5 Vol.-% geringeren ®H,,Reduziergas: €iN€N um 2 mbar héheren
Druck am Manometer (pm) und einen um 67 mbar gesteigerten Umgebungsdruck.

In Bezug auf die Faktoren, die zu einem geringeren Permeabilititswert als den Nominel-
len fithren, werden nachfolgende Anderungen eingesetzt: Va,. um 0,145 ml/min redu-
ziert, flr @, einen um hoheren 5 Vol.-% und fir ¢y, einen um 5 Vol.-% geringeren
Wert, @y, Reduziergas UM 0,5 Vol.-% erhoht, einen Druck am Manometer um 2 mbar ver-
ringert, einen um 33 mbar geringeren Umgebungsdruck sowie flir die Membran eine
Ausbeulung von 10 mm, dhnlich der beobachteten Ausbeulung. Die Fehlerfortpflanzung
von Gleichung 67

. Vy Vy Wy, .
AVy, = ﬁAQDHz + W[;AQDAr + FAZAVM (76)
r

2
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ist grafisch in Abbildung 87 a dargestellt. Die Fehler, die zu hoheren Permeabilitatswer-
ten fithren, ergeben etwa 7 % hohere Wasserstoffvolumenstrome und die Fehler, die zu
geringeren Permeabilititswerten fiihren, reduzieren die Wasserstoffvolumenstréme um
30 bis 40 %. Die negativen Abweichungen werden hauptsachlich durch den angenom-
menen Fehler von ¢y, verursacht. Abbildung 87 b zeigt die Fehlerfortpflanzung der

Gleichung 68:

. aN, ON
ANy, = —2 AV, + ik

aVHZ apUmgebung Umgebung ( )

Die Werte des Wasserstoffstoffstroms sind im Falle der positiven Abweichungen etwa
um 10% grofer als die Nominellen und betragen im Falle der negativen Abweichungen
nur etwa 60 bis 70 % des Nominellen, was hauptsachlich durch den Fehler des Wasser-
stoffvolumenstroms aus Gleichung 67 herriihrt. Im Falle der Partialdruckdifferenz des
Wasserstoffs zwischen Eintritts- und Austrittsseite der Membran (Gleichung 69) zeigt
die Fehlerfortpflanzung

A szA 4 _2oVPH, A A/pu,

AApy, = ®u, Ag
o 0Py, O0Pu, Ar/H, Ha Ar/H,
(78)
+aA pH"’A + 08P, Ap
apM apUmgebung Umgebung

dass sich bei dem angenommen Fehler fiir positive Abweichungen des Permeabilitat-
wertes bis zu 20 % geringere Partialdruckdifferenzen und bei der negativen Abwei-
chungen etwa 60 % hohere Werte (Abbildung 87 c) ergeben. Die positiven Abweichun-
gen werden mafdgeblich durch den angenommenen Fehler pm und die negativen durch
Ay, hervorgerufen. Letztendlich fithren die Fehler nach der Fehlerfortpflanzung von

Gleichung 70

! !

— AN AA + AA
aNHZ H, T aA\/_ PH, (79)

zu positiven Abweichungen des Permeabilititwertes von etwa 15 bis 30 % (Abbildung
87 d), wobei hier insbesondere der Fehler der Partialdruckdifferenz ausschlaggebend

AP' =

ist. Im Falle der negativen Abweichungen fiihrt das vergleichsweise gréfiere A A,/py,

allerdings zu einem Fehler des Permeabilitatswertes, der 2 bis 16 % grofder ist als der
berechnete Permeabilititswert. Der dadurch bestimmte wahre Permeabilititswert,
wiirde somit negativ werden. Daher wird als negative Abweichung etwa 20 % ange-
nommen.
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Abbildung 87: Fehlerfortpflanzung bei der Berechnung der Wasserstoffpermeabilitdt am Beispiel der Da-
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70.
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Abbildung 87 Fortsetzung: Fehlerfortpflanzung bei der Berechnung der Wasserstoffpermeabilitit am
Beispiel der Daten der 500 um dicken Fe-Folie fiir (a) Gleichung 67, (b) Gleichung 68, (c) Gleichung 69,
und (d) Gleichung 70.

Diese Fehleranalyse kann aufgrund teilweise angenommener Fehler nur als erste Ab-
schiatzung dienen, insbesondere im Hinblick auf die negativen Abweichungen. Fiir zu-
kiinftige Permeabilititsmessungen konnen die Messungenauigkeiten durch weitere Ver-
gleichsmessungen eingegrenzt werden. Fiir den Funktionstest der Anlage werden Ab-
weichungen von bis zu 30 % hingegen noch als akzeptabel betrachtet.

6.4.2 Berechnete Wasserstoffpermeabilitiat von Fe- und Ni-Membranen

Auf Basis der Fehleranalyse werden fiir die Messergebnisse ein positiver Fehler von
30 % und ein negativer Fehler von 20 % angenommen.

In Abbildung 88 a sind die fiir Fe-Folien gemessenen Werte der Wasserstoffpermeabili-
tat (schwarze Datenpunkte) den Datenkurven aus der Literaturiibersicht zur Wasser-
stoffpermeabilitdt von Steward et al. [92] gegeniibergestellt. Die Literaturdaten gelten
fiir unterschiedliche Temperatur- sowie Druckintervalle und werden mittels Arrhenius-
Gleichungen beschrieben [92]. Die gemessenen Werte der Wasserstoffpermeabilitdt von
Fe weisen einen dhnlichen Verlauf auf, wie in der Literaturwerte beschrieben, liegen
aber etwa eine halbe Grofdenordnung oberhalb der maximalen Literaturwerte.
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6 Ergebnisse und Diskussion

In Abbildung 88 b sind die gemessenen Werte der Wasserstoffpermeabilitat der Ni-
Folien (schwarze Datenpunkte) den entsprechenden Literaturdaten aus der Literatu-
riibersicht [92] gegeniibergestellt. Die Messpunkte liegen oberhalb des Bereichs der
Gruppe der haufigsten in der Literatur aufgefiihrten Messwerte, jedoch noch unterhalb
der dort angegebenen maximalen Werte. Die Permeabilitdtswerte fiir die 125 um dicke
Ni-Folie sind tiberwiegend grofier als fiir die 250 um dicke Ni-Folie und sind bei 600 °C
Versuchstemperatur deutlich gestreut. Die positiven Abweichungen koénnen sowohl
durch die durchgidngigen Korngrenzen, als auch durch die Ausbeulung der Membran
verursacht worden sein. Letzteres sollte bei der 125 pm dicken Membran vergleichswei-
se einfacher erfolgen als bei der 250 um dicken Membran. Die Streuung der Messwerte
kann hingegen durch das Versagen der Membran entstanden sein.

Die Ahnlichkeit der gemessenen Permeabilititswerte zu den Literaturdaten bestitigt in
einem ersten Test, die Funktionsfahigkeit der Anlage. Fiir weitere mogliche Messungen
der Wasserstoffpermeabilitit mit der Anlage konnten die Gaszufuhr des Tragergases
modifiziert werden, um die Reproduzierbarkeit des Tragergasvolumenstroms zu erho-
hen sowie eine zusatzliche Kalibrierung des Massenspektrometers flir Wasserstoff und
Ar durchgeflihrt werden, um die Messunsicherheiten von ¢y, sowie @, zu reduzieren.
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Abbildung 88: Vergleich der bestimmten Wasserstoffpermeabilititswerte mit Literaturdaten aus [92] fir
(a) Eisen und (b) Nickel.
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6.5 Kohlenstoffpermeation

6.5.1 Versuche zur Messung von Kohlenstoffpermeation

Die bei 500 °C auf der Austrittsseite der 250 um dicken Fe-Membran gemessenen Volu-
menanteile von CO (¢¢p) und CO: (‘Pcoz) sind in Abbildung 89 a dargestellt, wobei ¢¢q
stets gleich null ist. Im Falle von ¢, steigt auf der Eintrittsseite der Wert mit einer
Verzogerung von etwa 17000 s nach Einschalten des CO-Volumenstroms an. Diese Reak-

tion konnte in den nachfolgenden Messungen bei 500, 550 und 600 °C nicht reprodu-
ziert werden.

Erst bei der Versuchstemperatur von 700 °C wurde auf der Austrittsseite wieder ein
Anstieg von ¢¢o, nach dem Einschalten des Volumenstroms von CO auf der Eintrittssei-
te beobachtet (Abbildung 89 b). Die zeitliche Differenz zwischen dem Einschalten von
CO und der ersten Messung von CO; betragt etwa 400 s. Zu Beginn steigt der Wert von
®co, signifikant an und ab einer Versuchsdauer von etwa 5500 s flacht der Anstieg deut-
lich ab. Bei etwa 12000 s erreicht ¢¢o, ein Maximum von etwa 0,4 Vol.-% und nimmt
anschliefSend wieder ab und zwar ohne, dass die Zusammensetzung des Arbeitsgases
gedndert wurde. Nach dem Ausschalten von CO sinkt mit einer Verzégerung von etwa
500 s der Wert von ¢, signifikant ab und schwankt anschliefend im Bereich von etwa
0,12 und 0,14 Vol.-%.
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Abbildung 89: Gemessene Volumenanteile von CO und CO; bei (a) 500 °C und (b) 700 °C.
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6 Ergebnisse und Diskussion

Beim Ausbau der Membran wurde beobachtet, dass die Kapselhélfte der Eintrittsseite
mit pudrigem Kohlenstoff gefiillt war. Im Querschliff der Membran (Abbildung 90 a) ist
erkennbar, dass sich wahrend der Versuche auf der Austrittsseite der Membran eine
Fe-Oxidschicht gebildet hat.

Auf der Eintrittsseite sind hingegen Kohlenstoffablagerungen mit Fe-Partikeln sichtbar
(Abbildung 90 b), was auf Metal Dusting hindeutet und eine sehr hohe Kohlenstoffaktivi-
tat impliziert. Die Kohlenstoffaktivitat der Wassergasreaktion (Gleichung 71) kann iiber

a. = pCO pHZ - K pGesamtyCOpGesamtsz
‘ popHZO popGesamtyHZO

(80)

bestimmt werden. Die Stoffmengenanteile und die Massenwirkungskonstante werden
fir die jeweiligen Temperaturen und in Bezug auf die eingesetzten Volumenstrome mit-
tels der Software HSC [113] fiir das thermodynamische Gleichgewicht berechnet. Damit
ergeben sich flr pgesam=p° ein ac von etwa 1,05 bei 500 °C und bei 700 °C von 1,08.

Die wirklichen Kohlenstoffaktivitiaten sollten hoher liegen, da zum einen das thermody-
namische Gleichgewicht nicht erreicht werden kann und zum anderen Metal Dusting
beobachtet wurde, d.h. die Kohlenstoffaktivitit lag liber 1,3. Die Kohlenstoffablagerung
auf der Eintrittsseite weist zudem darauf hin, dass die Kohlenstoffzufuhr auf der Ein-
trittsseite hoher war als die Kohlenstoffentfernung durch die Membran.

Abbildung 90: Querschliffe der oberflichennahen Bereiche der 250 pm dicken Fe-Membran nach dem
Versuch zur Bestimmung der Kohlenstoffpermeation (a) die Austrittsseite und (b) die Eintrittsseite.

6.5.2 Auswertung der gemessenen Kohlenstoffpermeation

Durch die Fe-Membran getretener Kohlenstoff wurde bei den Messungen als COz vom
Massenspektrometer nur bei den Versuchstemperaturen von 500 und 700 °C registriert.
Bei der ersten Messung bei 500 °C war die Fe-Folie vermutlich noch frei von Kohlen-
stoffablagerungen und Fe-Oxiden, was den Durchtritt von Kohlenstoff durch die Memb-
ran und die Oxidation auf der Austrittsseite ermoglichen konnte. Die ¢¢o,-Werte errei-
chen wahrend des Messzeitraums jedoch keinen stationdren Zustand oder wie bei 700
°C ein Maximum.
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6.5 Kohlenstoffpermeation

In den Messungen bei 550 und 600 °C wurde auf der Austrittsseite moglicherweise kein
CO2 detektiert, weil sich wahrend der Messungen bei 500 °C auf der Eintrittsseite Koh-
lenstoff abgelagert hat oder die Austrittsseite oxidiert wurde.

Die erneute Bildung von CO2 bei 700 °C kann aufgrund von zwei Aspekten wieder erfol-
gen: zum einen aufgrund unterschiedlicher Oxidationskinetiken von Fe und Kohlenstoff
als bei 500 °C; zum anderen, weil nach den vorangegangenen Messungen kein CO mehr
zugefiihrt wurde, wodurch sich, bis zu Beginn der Messung bei 700 °C, Kohlenstoffabla-
gerungen auf der Eintrittsseite verringert haben kénnen und der Eintritt von Kohlen-
stoff aus der Gasphase in die Membran wieder moglich ist.

Im Vergleich zu 500 °C weist ¢¢o, bei 700 °C eine deutlich geringere Verzogerungszeit
auf Veranderungen des Volumenstroms von CO auf, was auf thermisch aktivierte Pro-
zesse, z.B. Diffusion von Kohlenstoff durch die Membran, zuriickgefiihrt werden kann.
Des Weiteren deuten die vergleichsweise hoheren ¢¢o,-Werte auf einen signifikanten
Kohlenstofftransport hin. Die Abnahme von ¢¢o, nach Uberschreiten des Maximums
impliziert, dass der Kohlenstoffstoffstrom durch die Membran abnimmt.

Dies ist bemerkenswert, da auf der Eintrittsseite sowohl Metal Dusting als auch Kohlen-
stoffablagerungen zu beobachten sind und somit Kohlenstoff verfiigbar ist. Allerdings ist
die Aktivitdt von festem Kohlenstoff geringer als die Kohlenstoffaktivitit der Gasphase.
Des Weiteren ist es denkbar, dass der Ubergang von festem Kohlenstoff in die Membran
geringer ist als aus der Gasphase. Insgesamt wird somit die Kohlenstoffzufuhr in die
Membran abnehmen. Nach Ausschalten von CO, gegen Ende der Messung bei 700 °C,
stellt sich ein anndhernd konstanter ¢co,-Wert von etwa 0,13 Vol.-% auf der Aus-
trittsseite ein.

Die Werte von ¢, kénnen, dhnlich wie im Falle der Wasserstoffpermeation, tiber die
Gleichungen 67 und 68 in einen Stoffstrom und mittels der bekannten Membranflache in
eine Stoffstromdichte umgerechnet werden. Die Stoffstromdichte kann in Gleichung 23
eingesetzt und zu der Permeabilitit umgestellt werden. Wird fiir das Tragergas Ar mit
Sauerstoff ein Volumenstrom von 1 ml/min angenommen, ergibt sich fiir das maximale
®co, von 0,4 Vol.-%, bei 700 °C, ein Permeabilititswert von etwa 3,24X 107° mol/mxs
und ist damit etwa 436-mal grofier als der mit Loslichkeit- und Diffusionsdaten von fer-
ritischem Eisen errechnete Permeabilitdtswert (Abbildung 2). Fir ein ¢¢o,-Wert gleich
0,13 Vol.-%, wie gegen Ende der Messung bei 700 °C, ergibt sich ein Kohlenstoffpermea-
bilititswert von ungefahr 1,14 X 107® mol/mxs und ist damit etwa 153-mal grofRer als
der tiber die Loslichkeit- und Diffusionsdaten berechnete Permeabilitatswert. Wird Letz-
teres jedoch in erster Naherung mindestens mit der Kohlenstoffaktivitit von Zementit
(ac=1,3) multipliziert, erhéht sich der Wert von etwa 7,44 107° mol/mxs auf
9,67% 1072 mol/mxs. Somit betrdgt der ermittelte Permeabilititswert nur noch etwa
das 335- bzw. 118-fache des theoretisch bestimmten Wertes. Die Unterschiede zwischen
ermittelten und theoretischen Permeabilitatswert sollten weiter abnehmen, wenn die
korrekte Kohlenstoffaktivitiat bekannt ist und bei der Berechnung der Permeabilitat be-
rucksichtigt wird.
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6 Ergebnisse und Diskussion

Insgesamt werden die Messungen des Kohlenstoffdurchtritts durch die Membran von
der Kohlenstoffaktivitat auf der Eintrittsseite und der Oxidationskinetik der Elemente
auf der Austrittsseite beeinflusst.

Weitere Versuche zur Bestimmung der Kohlenstoffpermeation sollten daher bei Kohlen-
stoffaktivitaten ac < 1 durchgefiihrt werden, um Metal Dusting zu vermeiden. So kdnnen
Messungen zundchst bei einer konstanten Kohlenstoffaktivitit auf der Eintrittsseite
durchgefiihrt werden, wie fester Kohlenstoff (ac=1), und anschliefiend bei geringeren
Kohlenstoffaktivititen, um die Abhingigkeit der Kohlenstoffpermeation von der Aktivi-
tat zu untersuchen.

Im Hinblick auf die Oxidation der Elemente auf der Austrittsseite ist es denkbar, eine
diinne Schicht an Ni auf die Membran aufzutragen und eine Regelung des Sauerstoffpar-
tialdruckes einzusetzen, da NiO vergleichsweise hohere Sauerstoffpartialdriicke beno-
tigt als CO oder CO2 und somit primar der Kohlenstoff und nicht die Membran oxidiert
werden sollte. Die Ni-Schicht muss dabei so diinn sein, dass sie die eigentlichen Permea-
tionsmessungen der Membran nicht beeinflusst.

Da wahrend der Messungen zudem eine signifikante Wasserstoffpermeation erfolgte,
sollte in einem TDM-Reaktor die Produktabtrennung mittels Membranen von Wasser-
stoff einfacher realisierbar sein als von Kohlenstoff.

In Hinblick auf die nachfolgenden Tests an elektrochemischen Kohlenstoffsensoren darf
CO nur ohne Ar/H; eingesetzt werden, um zusatzlichen Einfluss von Wasserstoff zu un-
terbinden.

Zusatzlich weisen die Messungen der Kohlenstoffpermeation darauf hin, dass zum einen
auf der Austrittsseite die Kohlenstoffaktivititen abhdngig sind von der Eintrittsseite und
zum anderen, dass deutlichere Reaktionen bei hoheren Versuchstemperaturen zu er-
warten sind.

Signifikante Kohlenstoffstoffstrome durch die Membran werden bei dem Sensor hinge-
gen nicht benotigt, lediglich ein Ausgleich der Kohlenstoffaktivititen auf beiden Seiten
der Membran, da sich ansonsten die Zusammensetzung des Elektrolyten dndern kénnte.
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6.6 Test der Kohlenstoffsensoren

6.6.1 Messwerte der Kohlenstoffsensortests

Die wahrend der Kohlenstoffsensortests aufgezeichneten Temperaturen, die Spannun-
gen der A-Sonde und des Kohlenstoffsensors sind in Abbildung 91 dargestellt. Da die
Datenerfassung diskontinuierlich erfolgte sind die Werte gruppiert und mit unterbro-
chenen Zeitachsen aufgefiihrt.

Die Werte vom Stabilitiatstest des Sensors gegeniiber stromender Ar-Atmosphare
(VAr =29 ml/min) sind in Abbildung 91 a aufgefiihrt. Die Temperatur betriagt 554+1 °C
und die A-Sondenspannung im Mittel etwa 130 mV.

Insgesamt gesehen sinkt die Spannung des Kohlenstoffsensors mit langerer Versuchs-
dauer von maximal 0 auf minimal -80 mV. Nach Gleichung 40 entsprechen die Spannun-
gen Kohlenstoffaktivititen an der Membran (a};) von 1 bzw. 0,01. Es ist unklar, wieso
der Sensor zwischenzeitlich einen Anstieg der Kohlenstoffaktivitat bis 1 anzeigt, insbe-
sondere da kein Kohlenstoff hinzugegeben wurde. Abgesehen davon zeigt der Sensor
eine durch das stromende Ar sinkende Kohlenstoffaktivitat in der Membran an.

Die Messwerte der Kohlenstoffsensorstests, beziiglich der Zugabe von CO zu dem
Ar-Volumenstrom, sind in Abbildung 91 b dargestellt. Wahrend der ersten beiden Mes-
sungen betragt die Temperatur 554 °C und bei der dritten Messung etwa 702 °C.

Durch die Zugabe von CO zum Tragergas Ar steigt jeweils nach etwa 10 min die Span-
nung der A-Sonde von etwa 135 mV auf bis zu 1,2 V an. Nach dem Ausschalten von CO
dauert es etwa eine halbe Stunde bis die Spannung der A-Sonde signifikant sinkt. Die
Anderung der A-Sondenspannung bestitigt, dass sich die Gaszusammensetzung vor dem
Eintritt in die Versuchskapsel gedndert hat und impliziert einen geringeren Sauerstoff-
partialdruck durch die Zugabe von CO.

Im Falle des Kohlenstoffsensors steigt, wahrend der ersten Zugabe von CO, die Span-
nung von -45 mV (aIC = 0,08) auf ein Maximum von -37 mV (a}; = 0,16) und erreicht
dieses 4 h nach dem Einschalten von CO bzw. 3 h nach Ausschalten von CO. Nach dem
ersten Test stromte nur das Tragergas entlang der Membranoberfliche. Im Falle des
zweiten CO-Tests ist keine signifikante Anderung der Sensorspannung durch die Varia-
tion von CO erkennbar. Vor der dritten Datenaufzeichnung wurde die Temperatur von
554 auf etwa 700 °C erh6ht, wodurch sich die Spannung des Kohlenstoffsensors von -40
mV (aIC = 0,10) auf -90 mV (aIC = 0,14) andert. Bei Zugabe von CO steigt die Spannung
des Kohlenstoffsensors mit einer Verzogerung von etwa 20 min von den anfdngli-
chen -90 mV an und erreicht ein Maximum von -18 mV (aIC = 0,42) 3 h nach dem Ein-
schalten von CO bzw. 2 h nach dem Ausschalten von CO.

Die beobachteten Spannungsdnderungen des Kohlenstoffsensors nach Zugabe von
Ar/H; sind in Abbildung 91 c aufgefiihrt. Bei den ersten zwei Messungen betragt die

Temperatur 554 °C und bei der der dritten 702 °C.
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Die Zugabe von Ar/H: fiihrt, dhnlich wie CO, jeweils zum Anstieg der A-Sondenspannung
von etwa 130 mV auf bis zu 1,2 V und das Ausschalten von Ar/Hz entsprechend zum Ab-
fall der Spannung zurtick auf 130 mV.

Bei der ersten Gruppe an Messwerten steigt die Spannung des Kohlenstoffsensors durch
die Zugabe von Ar/Hz von -41 mV auf -32 mV an, was nach Gleichung 40 einer scheinba-
ren Kohlenstoffaktivitit an der Membran von 0,1 bzw. 0,16 entspricht und vergleichbar
ist zur Anderung der Sensorspannung durch Zugabe von CO. Nach dem Ausschalten von
Ar/H; sinkt die Spannung des Kohlenstoffsensors ohne signifikante Verzégerung. Im
Rahmen der zweiten Messung weist die Spannung des Kohlenstoffsensors keine Abhan-
gigkeit von Ar/H; auf. Bei dem dritten Datensatz bei 702 °C betrdgt die Spannung des
Kohlenstoffsensors etwa 3 mV (aIC = 1,15) und nimmt durch die Zugabe von Ar/H; auf 5

mV (aIC = 1,27) zu, sinkt anschlief3end jedoch vor dem Ausschalten von Ar/Ha.

Die Beobachtungen, wie sich der Kohlenstoffsensor in Abhangigkeit von der Atmosphare
oberhalb des Elektrolyten verhalt, sind in Abbildung 93 d dargestellt. Die Temperatur
betragt wahrend der Tests etwa 704 °C.

Im Falle des ersten Tests wird die Austrittsseite mit CO2 gespiilt, wahrend Ar entlang der
Eintrittsseite stromt. Die Sensorspannung steigt dabei von etwa -20 auf maximal 270 mV
an und sinkt danach unabhingig von Anderungen des COz-Gehalts unter 55 mV. An-
schliefRend sinkt die Spannung trotz Zugaben von CO oder Ar/Hz zum Arbeitsgasstrom
weiter von 24 auf 9 mV.

Bei dem nachsten Test wird zundchst Ar/H; zum Arbeitsgas hinzugefiigt, wobei sich die
Sensorspannung nicht dndert. Danach wird die Austrittsseite des Sensors mit Ar/H; ge-
spult, wodurch die Sensorspannung kurzfristig von etwa 5 mV auf etwa 25 mV ansteigt
und anschliefiend unabhdngig von Ar/H: auf etwa 12 mV absinkt. Bei anschliefenden
Zugaben von CO bzw. Anderungen von Ar/H; im Arbeitsgas auf der Eintrittsseite ver-
bleibt die Sensorspannung weiterhin im Bereich um 12 mV.
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Abbildung 91: Verlaufe der gemessenen Spannungen der A-Sonde und des Kohlenstoffsensors iiber der
Zeit fiir (a) Spiilen mit Ar 6.0, (b) Zugabe von CO, (c) Zugabe von Ar/H; und (d) Spiilen der Austrittsseite
mit CO; oder Ar/H,. Die eingezeichneten vertikalen Linien dienen als Orientierungshilfe.
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Abbildung 91 Fortsetzung: Verldufe der gemessenen Spannungen der A-Sonde und des Kohlenstoffsensors
liber der Zeit fiir (a) Spiilen mit Ar 6.0, (b) Zugabe von CO, (c) Zugabe von Ar/H; und (d) Spiilen der Aus-
trittsseite mit CO; oder Ar/H.. Die eingezeichneten vertikalen Linien dienen als Orientierungshilfe.

Nach dem Offnen des Sensors sind auf der Eintrittsseite der Membran weder Kohlen-
stoffablagerungen noch signifikante Oxidation sichtbar. Auf der Austrittsseite ist der
Elektrolyt um die Graphitelektrode herum an der Oberfliche schwarz verfarbt
(Abbildung 92).

Im Querschliff der Membran sind auf der Austrittsseite Oxide zu beobachten, in denen,
mittels EDX-Analyse, hauptsachlich Fe und geringe Gehalte an Na gemessen werden
(Abbildung 93).
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6.6 Test der Kohlenstoffsensoren

Abbildung 92: Aufsicht auf die Austrittsseite der ausgebauten Fe-Membran des getesteten Kohlen-
stoffsensors mit Elektrolyt.

o 20 pm
|

Abbildung 93: Querschliff des der Austrittseite von der 250 pm dicken Fe-Membran nach dem Einsatz

6.6.2 Diskussion der Sensormesswerte

Im Rahmen der Kohlenstoffsensortests fiihrt die Zugabe von CO zum Arbeitsgasstrom Ar
hauptsachlich zum Anstieg der Sensorspannung und ohne CO im Arbeitsgasstrom sinkt
die Spannung des Kohlenstoffsensors. Die Anderung der Sensorspannung in Bezug zu CO
entspricht damit den Erwartungen nach Gleichung 40 in Abhéangigkeit von der Kohlen-
stoffaktivitat der Membran.

Im Falle der Sensortests auf Ar/H: reagierte die Sensorspannung vergleichsweise
schneller auf Anderungen des Wasserstoffgehalts im Arbeitsgas, als auf Anderungen des
Kohlenstoffgehalts. Dies wird vermutlich durch die im Vergleich zu Kohlenstoff h6here
Permeation von Wasserstoff durch die Eisen-Membran verursacht.

Da sich die Kohlenstoffsensorspannung dhnlich wie im Falle der Zugabe von CO andert,
reagiert der Sensor offenbar vergleichbar auch auf Hz wie auf CO. Demnach sollte bei
Wasserstoff eine Anderung von chemischen Potentialen an den Elektroden, wie bei Koh-
lenstoff, erfolgen. Im Hinblick auf Kohlenstoff soll dieser mit den Sauerstoffionen des
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6 Ergebnisse und Diskussion

Elektrolyten die Karbonationen bilden (Gleichung 45). Im Fall von Wasserstoff ist die
Bildung von Hydroxidionen

H+ 0> 20H +e” (81)

eine mogliche Reaktion mit Sauerstoffionen. Dies impliziert allerdings, dass der Sensor
hauptsachlich von der Aktivitat der Sauerstoffionen (agz-) im Elektrolyten abhingig ist
und auf den Sauerstoffpartialdruck reagiert. Somit miissen die Aktivititen an den Elekt-
roden und der lonentransport im Elektrolyten auf Sauerstoffionen bezogen werden.
Beziiglich der Aktivitaten an den Elektroden sollte an der Graphitreferenzelektrode, auf-
grund ihrer konstanten Kohlenstoffaktivitit, eine Gleichgewichtsaktivitit von Sauer-
stoffionen iiber die Reaktion C + 302~ 2 C03;°~ + 4e~ (Gleichung 45) vorliegen, wih-
rend die Aktivitat der Sauerstoffionen an der Membran durch die Arbeitsgase beein-
flusst wird.

Im Hinblick auf die Spiilung der Austrittsseite mit COz steigt die Spannung, obwohl auf
der Eintrittsseite weder CO noch Ar/H; dem Ar-Tragergasstrom hinzugegeben wurden.
Es ist allerdings denkbar, dass bei gleichbleibender Sauerstoffionenaktivitit an der
Membran die Sensorspannung steigt, weil die Aktivitat an der Referenzelektrode verrin-
gert wird (Gleichung 40). Letzteres kann eintreten wenn durch das Spiilen der Aus-
trittsseite mit CO; das Karbonat stabilisiert wird (Abbildung 5). Dadurch wird die Zer-
fallsreaktion zu Natriumoxid unterdriickt (Abschnitt 3.5.2) und der agz--Wert im Elekt-
rolyten, insbesondere an der Grenzflache Elektrolyt/Gasphase, gesenkt. Mit fortschrei-
tender Versuchsdauer dndert sich agz- im gesamten Elektrolyten wodurch die Sensor-
spannung absinkt.

Durch das Spiilen der Austrittsseite mit Ar/H2 wird der Partialdruck von CO; reduziert.
In Bezug auf Abbildung 5, fiihrt dies im Bereich von pO2 zwischen 10-39 und 10-5 bar zur
Destabilisierung von NaCO3; und Ubergang in das Stabilititsfeld des Na20, was die nach-
folgende Bildung von Sauerstoffionen wieder ermoéglichen und ag2- erhdhen sollte. Auf-
grund moglicher Reaktionen des Wasserstoffs mit dem Elektrolyten kann die Erh6hung
von agz- jedoch unterbunden worden sein. Durch die Reduzierung von ag2- kann zu-
dem kein lonentransport mehr im Elektrolyten erfolgen. Daher werden nach dem Spii-
len auch keine Anderungen der Sensorspannung in Abhingigkeit von der Zusammenset-
zung des Arbeitsgases beobachtet. Die Sauerstoffionen koénnen ferner mit der
Fe-Membran Oxide bilden, was zur Deaktivierung des Sensors fiihren wird.

Im Hinblick auf den Einsatz eines solchen Sensors in einem TDM-Reaktor, miisste der
Sensor aufgrund der nicht-selektiven Messung von Kohlenstoff und Wasserstoff fiir un-
terschiedliche Temperaturen und Methankonvertierungsgrade kalibriert werden. Des
Weiteren kann bei hohen Kohlenstoffaktivititen an den metallischen Membranen Metal
Dusting eintreten. Fiir die Bestimmung der Konvertierung kénnte es sich daher anbieten
Wasserstoffsensoren mit keramischen Membranen zu verwenden [155]. Eine kerami-
sche Membran kann eine geringere katalytische Wirkung fiir die Methanzersetzung als
die metallischen Membranen haben sowie eine geringere Anfalligkeit fiir Schadigung

146



6.6 Test der Kohlenstoffsensoren

durch Kohlenstoff besitzen. Zusaitzlich sollte die Selektivitit aufgrund des Protonen-
transports durch die Keramik hoher sein.
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7  Schlussfolgerung und Ausblick

7.1 Schlussfolgerung

Aus den Ergebnissen, die in den drei Themengebieten dieser Arbeit erzielt wurden, kon-
nen folgende Schlussfolgerungen gezogen werden:

Im Rahmen der Korrosionsversuche wurde bestatigt, dass die Korrosion durch fliissiges
Zinn oberhalb von 500 °C und insbesondere bei 1000 °C signifikante Materialverluste an
den getesteten Legierungen verursacht. Die Materialverluste in den Korrosionssystemen
wurden auch quantitativ erfasst und daraus Gleichungen abgeleitet, die den Materialver-
lust in Abhadngigkeit von der Zeit darstellen.

Von den beobachteten Korrosionsprodukten wird gefolgert, dass die Korrosionsprozes-
se von Legierungen in fliissigem Zinn zundchst von der Loslichkeit der Legierungsele-
mente in der Schmelze abhingig sind. So wird insbesondere Nickel, aufgrund seiner ho-
hen Loslichkeit und dem damit verbundenen Gradienten der chemischen Aktivitat, se-
lektiv von der Korrosionsfront in das Volumen der Schmelze entfernt.

Dahingegen ist von geringer loslichen Elementen, wie Eisen und insbesondere Chrom,
Molybdan sowie Silizium, der Aktivitdtsgradient und somit auch der Stofftransport mit-
tels Diffusion kleiner. Diese Elemente verbleiben daher hauptsachlich in den korrodier-
ten Bereichen, wodurch in erster Linie die Schmelze nahe der Probe lokal gesattigt wird,
und scheiden sich als a- oder o-Phasen aus. Die Basislegierungselemente Eisen und Ni-
ckel kénnen bei lokaler Sattigung auch intermetallische Phasen mit Zinn bilden, was zu
Ausscheidungen in Form von Partikeln und Schichten, insbesondere im Falle der Eisen-
basierten Materialien, fithrt. Die Eisen-basierten Proben wiesen dabei Korrosionsschich-
ten auf, wie sie auch in der technischen Literatur beobachtet wurden.

Durch die globale Sattigung des vorhandenen Schmelzvolumens werden die Aktivitats-
gradienten von der momentanen Probenoberfliche in die Schmelze. Damit wird auch
der Stofftransport der gelosten Elemente durch Diffusion reduziert.

Besonders im Falle der Basislegierungselemente fiihrt dies zu einen geringeren Materi-
alverbrauch, die lokale Sattigung der probennahen Schmelze tritt eher ein und dement-
sprechend bilden sich die Schichten aus intermetallischen Phasen mit Zinn friiher.
Materialverbrauch kann allerdings auch in einer gesittigten Schmelze stattfinden, da
sich die gelosten Basislegierungselemente als intermetallische Partikel in der Schmelze
wieder ausscheiden kénnen. Nickel wurde auch in den Versuchen an austenitischem
Stahl in einer Eisen-gesdttigtem Schmelze selektiv im Zinn geldst, da die Sattigung der
Schmelze fiir Nickel im Rahmen der Versuche nicht erreicht worden ist. Mit sinkender
Tendenz der verfiigbaren Schmelze zur Sattigung mit Nickel und den damit steigendem
Nickelkonsum wird auch die Menge an Korrosionsprodukten, aus schlechter lslichen
Elementen, im korrodierten Bereich grofier. Dies flihrt bei den verwendeten Korrosi-
onssystemen zu unterschiedlichen Korrosionsstrukturen und Materialverbrauch der
Stahlproben.
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Falls die intermetallischen Phasen auf den Probenoberflachen kontinuierliche Schichten
gebildet haben, werden sie den Stofftransport von gelosten Legierungselementen in der
fliissigen Phase, von der momentanen Korrosionsfront in das Volumen der Schmelze,
verhindern. Bei diesen Korrosionsprozessen ist somit zusatzlich Feststoffdiffusion in-
volviert, wodurch die Korrosionsgeschwindigkeiten vermindert werden konnen.

Nickel wird dennoch, aufgrund seiner hoheren Loslichkeit in fliissigem Zinn, selektiv aus
der Legierung entfernt. Es wird auf Basis der Untersuchungen gefolgert, dass das Nickel
dabei zunichst in die Schichten aus intermetallischen Phasen, auch aus Eisen-Zinn,
iibergeht und sich aus diesen in die Schmelze 16st. Dies fiihrt zu einer Entmischung des
oberflaichennahen Bereichs der Proben und im Falle der getesteten Stahle zur Umwand-
lung von Austenit in Ferrit.

Mit fortschreitender Korrosionsdauer steigen sowohl die Materialverluste als auch die
Dicke der intermetallischen Schichten, wonach Letztere in die Proben wachsen. Das
Einwartswachsen erfolgt unter anderem, weil Zinn die schneller diffundierende Kompo-
nente in den Schichten ist. An der Grenzflache Legierung/Schicht werden allerdings me-
chanische Spannungen entstehen, wenn sich die molaren Volumina der durchgangigen,
massiven intermetallischen Schichten von denen der Legierungen unterscheiden. Diese
mechanischen Spannungen kénnen das Wachstum der Schichten beeinflussen. Es wird
angenommen, dass sie zum einen durch die Diffusion von Eisen oder Nickel von der Kor-
rosionsfront in die Schmelze, was zum beobachteten abschnittsweisen Auswartswach-
sen der intermetallischen Schichten fiihrt, kompensiert werden. Zum anderen bildeten
sich zwischen Legierung und intermetallischer Schicht weitere intermetallischer Phasen.
Die berechneten molaren Volumina dieser zusatzlichen Phasen sind vergleichsweise
geringer, sodass die Unterschiede im molaren Volumen und damit auch die mechani-
schen Spannungen an den Grenzflachen von Legierung und intermetallischer Schichten
kleiner werden.

Im Hinblick auf die Entwicklung eines Korrosionsschutzes gegen fliissiges Zinn bei Tem-
peraturen oberhalb von 700 °C wurden in dieser Arbeit erste Oberflaichenschichten er-
zeugt und getestet. Davon erwies sich insbesondere die Schicht aus Chromnitrid, die auf
einer Stahlprobe mittels Gasnitrierung erzeugt wurde, als vielversprechender Ansatz
eines Korrosionsschutzes. Ferner folgt aus den Untersuchungen, dass die Korrosions-
schutzschichten nicht nur durchgiangig und ihr Schichtmaterial gegentiber dem fliissi-
gem Zinn bestidndig sein muss, um eine Auflosung der Schicht zu verhindern, sondern
auch seitens der Legierung, um eine Umwandlung des Schichtmaterials und damit einer
Schadigung der Schicht vorzubeugen.

Fiir Tests von Separationsmembranen und Sensoren, unter den erwarteten Bedingun-
gen der thermischen Methanzersetzung, wurde eine Anlage konstruiert um entspre-
chende Messungen zu ermdoglichen. Die ersten Versuchsreihen wurden im Rahmen der
Separationsmembranen durchgefiihrt. Dabei sind dhnliche Wasserstoffpermeabilitats-
werte wie in der technischen Literatur ermittelt worden, was die Funktionalitat der An-
lage verifiziert. Aus einer Fehleranalyse folgt, dass die Messunsicherheiten der Anlage
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durch eine Modifikation der Anlagenkomponenten fiir die Zufuhr des Tragergasvolu-
menstroms sowie durch eine zusatzliche Kalibrierung des Massenspektrometers fiir
Wasserstoff und dem Tragergas Argon reduziert werden kénnen.

In der nachfolgenden Versuchsreihe wurde die moégliche Abtrennung von Kohlenstoff
mittels metallischer Membranen getestet und dabei auch Kohlenstoffpermeation durch
eine Eisen-Folie beobachtet. Die Messergebnisse deuten darauf hin, dass die beobacht-
bare Permeation zum einen von der Kohlenstoffaktivitat auf der Eintrittsseite und zum
anderen auf der Austrittsseite von den unterschiedlichen Oxidationskinetiken der Eisen-
Folie sowie des Kohlenstoffs abhingig ist. Es ist denkbar, dass in weiteren Messungen
Nickel-Schichten und eine prazise Einstellung des Sauerstoffpartialdrucks auf der Aus-
trittseite eingesetzt werden, da Nickel fiir die Oxidation hohere Sauerstoffpartialdriicke
benotigt als Kohlenstoff und daher letzteres hauptsachlich oxidiert werden kann.

Beziiglich der Anwendbarkeit von Sensoren zur Messung des Konvertierungsgrades in
einem Reaktor zur thermischen Methanzersetzung, reagierten die in der Versuchsanlage
getesteten Kohlenstoffsensoren mit Eisen-Membranen auf Kohlenstoff und auf Wasser-
stoff mit Spannungsanstiegen. Aus den dazu gefiihrten Uberlegungen wurde gefolgert,
dass dies nicht nur durch die Durchladssigkeit der Eisen-Membran fiir beide Elemente
ermoglicht wird, sondern auch dadurch dass die Sauerstoffionen im Elektrolyten sowohl
mit Kohlenstoff als auch mit Wasserstoff reagieren. Der Sensor ist damit eher abhangig
von der Aktivitat der Sauerstoffionen an den Elektroden und dem Sauerstoffpartialdruck
innerhalb des Sensors.

7.2 Ausblick

Im Hinblick auf einen spateren Zinn-gefiillten Reaktor zur thermischen Methanzerset-
zung folgt aus den in dieser Arbeit prasentierten Ergebnissen, dass Strukturwerkstoffe
aus austenitischen Stdahlen oder Nickelbasislegierungen unbedingt durch Oberflachen-
schichten vor der Korrosion geschiitzt werden miissen. Diese Schichten miissen zudem
regelmafdig kontrolliert werden um mogliches Schichtversagen rechtzeitig zu erkennen.
Sollte es zu einem Schichtversagen kommen, fiihrt die hohe Korrosionsgeschwindigkeit
zu sehr kurzen Restzeiten bis zum Ausfall, z.B. bei 1000 °C und im Falle von 2,5 mm di-
cken Rohrwanden aus Nickel-Basislegierungen weniger als 25 h.

Fiir die Legierungen wurden auch erste Korrosionsprozesse dargestellt, allerdings ba-
sieren die Korrosionsprozesse, bei denen kontinuierliche intermetallische Schichten
involviert sind, auf Annahmen. Hier sind zusatzliche, spezielle Versuche notwendig um
die Thesen zu begriinden. So kénnen die mechanischen Spannungen in den intermetalli-
schen Schichten beispielsweise durch Messungen der Restspannung nach den Versu-
chen nachgewiesen werden.

Effektive Schutzschichten kénnen auf Basis der hier prasentierten Chromnitridschichten
entwickelt werden. Um Phasenumwandlungen des Schichtmaterials, z.B. von Chrom- in
stabilere Aluminium- und Titannitride, vorzubeugen und damit die Stabilitat der Schicht
zu erhohen, miissen von vornherein die stabilsten Phasen erzeugt werden. Werden die
Schichten durch thermochemische Reaktionen in der Gasphase erzeugt, miissen die zu
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beschichtenden Werkstoffe dementsprechend einen hohen Aluminium- bzw. Titan-
Gehalt aufweisen.

Werden die Schutzschichten hingegen auf den Werkstoffen abgeschieden, z.B. mittels
Physical-Vapor-Deposition, ist es empfehlenswert gradierte oder viellagige Schichten zu
erzeugen, um Schichtdefekte durch Unregelmafdigkeiten in der Oberflachenqualitédt des
Substrates sowie Unterschiede in den thermischen Ausdehnungskoeffizienten von Le-
gierung und Schicht zu vermeiden. In beiden Fallen von Schutzschichterzeugung sollte
allerdings zusatzlich die Langzeitstabilitat der Schichten untersucht werden, da die In-
terdiffusion von Elementen der Legierung und der Schicht auch zur Schadigung der
Schicht fithren wird.

In einem Reaktor zur thermischen Methanzersetzung kann die Abtrennung von Reakti-
onsprodukten vom nicht konvertieren Methan mit dichten, metallischen Membranen
unterstiitzt werden. Dabei bietet sich speziell die Abtrennung von Wasserstoff an, da
signifikante Wasserstoffpermeation, im Vergleich zu Abtrennung von Kohlenstoff durch
metallische Membranen, bereits bei deutlich geringerem technischem Aufwand erfolgt.

Mittels Kohlenstoffsensoren, wie sie in dieser Arbeit prasentiert wurden, kénnen in ei-
nem Reaktor zur thermischen Methanzersetzung die Methankonvertierungsgrade be-
stimmt werden. Allerdings miissten die Sensoren fiir verschiedene Temperaturen und
Methankonvertierungsgrade kalibriert werden. Alternativ konnte der Konvertierungs-
grad mithilfe von Wasserstoffsensoren mit Keramikmembranen ermittelt werden. Dies
wadre mit zwei Vorteilen verbunden: zum einen ist der Wasserstoffgehalt, wie in der Ar-
beit dargelegt wurde, direkt abhdngig vom Konvertierungsgrad; zweitens sollten die
Wasserstoffsensoren, aufgrund der Keramikmembranen, eine hohere Selektivitat flr
Wasserstoff aufweisen. Die Anwendbarkeit solcher Sensoren unter den Bedingungen
der thermischen Methanzersetzung muss allerdings noch verifiziert werden.
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