6 Theoretische Grundlagen

Q =mx Cpx* (Toye — Tin) = m* Cp x AT @-1)

E= p*Cp*(Toyr —Trn) = p*Cp*AT 2-2)

Aus diesen Gleichungen kann schlussgefolgert werden, dass ein optimales
Wirmeiibertragungsmedium eine hohe Wiarmekapazitit Cp aufweisen muss und {iber einen
weiten Temperaturbereich AT stabil sein sollte. [4] Als Vergleich ist in Abbildung 2-3 die

speicherbare Energie verschiedener Wiarmespeichermedien in Abhédngigkeit der Temperatur

aufgetragen.
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Abbildung 2-3: Spezifische thermische Energieinhalte verschiedener fliissiger Speichermedien [46]

Salzschmelzen sind sowohl als Wiarmeiibertrigermedium als auch als Warmespeichermedium
bestens geeignet. Derzeit werden Nitratsalzschmelzen vorwiegend als Warmespeichermedium in
Parabolrinnen-Solarthermie-Kraftwerken verwendet. Als Wirmeiibertrigermedium werden
synthetische Ole verwendet, die aber auf eine maximale Temperatur von ca. 400 °C limitiert
sind. Dieses Konzept nennt sich indirektes Speicherkonzept, da zwei unterschiedliche Medien
zum Transport und als Speichermedium verwendet werden. Durch den Einsatz von
Nitratsalzschmelzen in beiden Bereichen, also sowohl als Speicher-, als auch als
Wiairmeiibertragermedium, kann die Temperatur auf bis zu 600 °C angehoben werden. Die
Effizienz der Energiespeicherung steigt und ermdglicht hohere Speicherkapazititen bei gleichem
Speichervolumen. [46,47,49]

Ein Vergleich beider Systeme ist in Abbildung 2-4 dargestellt.
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Abbildung 2-4: Gegeniiberstellung von Parabolrinnen-Kraftwerken mit (a) Zwei Kreisldufen (b) Fliissigsalz-

Anlage mit einem Kreislauf [47,49]

Das bislang nur als Speichermaterial verwendete Solarsalz besteht aus 60 % NaNO; und 40 %
KNOs;, hat einen Schmelzpunkt von ca. 220 °C und kann bis ca. 600 °C eingesetzt werden.
Allerdings ist die Mischung brandfordernd und demnach sind entsprechende
Sicherheitsmafinahmen notwendig. Der hohe Schmelzpunkt der Salzmischung ist als kritisch zu
erachten, da in sonnenarmen Zeiten besondere Vorkehrungen nétig sind, um ein Einfrieren des
Salzes zu verhindern. Zusitzlich koénnen durch die Zersetzungsreaktionen nach [53]
(Gleichungen (2-3) und (2-4)) der Salzschmelzen giftige und umweltgefdhrdende Produkte
(Stickoxide) entstehen.

1
MN03 _)MNOZ +§02 (2_3)
2MNO, — M,0 + NO + NO, (2-4)

Die Korrosivitdit der Salzschmelzen stellt die Kraftwerkstechnologie vor weitere
Herausforderungen, da in den Schmelzen viele oxidierend wirkende Spezies, wie z.B. NOs™ und
NO; sowie der Sauerstoff O, aus der Luft, vorhanden sind. Die Korrosionsbestdndigkeit der
Werkstoffe ist in diesem Fall komplett abhéngig von der Stabilitdt und den Eigenschaften der
sich ausbildenden Oxidschichten, also ob diese schiitzend wirken oder keinen Schutz gegen
weitere  Oxidation bzw. Korrosion darstellen. [7,46,47] Weiterhin variieren die
Umgebungsbedingungen, wie Temperatur, Spannung, Atmosphire, etc. fiir unterschiedliche
Bauteile in solarthermischen Kraftwerken extrem, sodass komplett unterschiedliche
Korrosionsmechanismen auftreten konnen und hohe Anforderungen an die einzusetzenden

Werkstoffe gestellt werden.
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2.2 Metallische Werkstoffe

Generell sind fiir die Auswahl von Werkstoffen fiir spezifische Anwendungen viele Faktoren
von Bedeutung: Die Werkstoffe miissen sowohl chemische Bestindigkeit, mechanische
Belastbarkeit und besondere physikalische Eigenschaften unter den Umgebungsbedingungen bei
oft hohen Temperaturen oder auch in einem breiten Temperaturbereich aufweisen. [54] In den
stark oxidierenden Nitratschmelzen ist eine hohe Bestindigkeit gegen externe und interne
Oxidation sowie die Ausbildung einer schiitzenden Deckschicht notwendig. Da sich die
hochtemperaturbestindigen Nickel-Basis-Legierungen fiir den Einsatz in kilometerlangen
Rohrleitungen in Parabolrinnen-Solarthermie-Kraftwerken aufgrund ihres hohen Preises nur
bedingt eignen, soll in dieser Arbeit der Fokus auf dem Einsatz von den kostengilinstigeren

austenitischen nichtrostenden Stdhlen sowie hochwarmfesten Fe,Cr-Stihlen liegen.

2.2.1 Nichtrostende Edelstihle

Nichtrostende Edelstéhle sind Fe-basierte Legierungen, die mindestens 10,5 % Chrom und unter
1,2 % Kohlenstoff enthalten miissen. [55-57] Die Unterscheidung der verschiedenen Stihle
hinsichtlich der chemischen Zusammensetzung sowie die Einteilung in verschiedene Gruppen ist
in DIN EN 10088-1 [57] genormt. Durch den Chromanteil bilden sie in vielen Medien spontan
eine Cr- Oxidschicht, die vor weiterer Oxidation und fldchigem Korrosionsangriff in natiirlicher
Atmosphire schiitzt. Der Begriff ,,nichtrostend* wurde durch diese Eigenschaft gepragt. Die sich
bildende schiitzende Cr-Oxidschicht wird auch als Passivschicht bezeichnet; sie regeneriert sich
im Fall einer Schddigung durch mechanischen oder korrosiven Angriff in einer Vielzahl von
Medien von selbst. [58] Diese Stahlsorte wurde in den Jahren zwischen 1910 und 1915
entwickelt. Seitdem wurden bedingt durch wechselnde Anforderungen an die Werkstoffe
konstant neue nichtrostende Stdhle entwickelt, sodass heutzutage eine Vielzahl verschiedener
Legierungen zur Verfiigung steht. Sie konnen abhingig von ihrem Geflige und den damit
verbundenen variierenden Eigenschaften in vier unterschiedliche Arten unterteilt werden:
[56,58-60]

Ferritische nichtrostende Stihle haben eine kubisch-raum-zentrierte (krz) Kristallstruktur.
Diese Legierungen sind magnetisch und weisen eine gute Bestdndigkeit gegeniiber Chlorid-
induzierter Spannungsrisskorrosion, atmosphérischer Korrosion und Oxidation bei gleichzeitig
relativ geringen Kosten auf. Allerdings sind sie anfillig fiir Sensibilisierung und weisen eine
geringe Zihigkeit sowie nicht besonders gute Festigkeit auf. Weiterhin ist ihre

Hochtemperaturfestigkeit deutlich schlechter als die der austenitischen nichtrostenden Stihle.
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Austenitische nichtrostende Stihle haben eine kubisch-flachen-zentrierte (kfz) Kristallstruktur
und konnen nicht durch Wérmebehandlung gehirtet werden. Sie sind nicht magnetisch und
zeichnen sich durch exzellente Duktilitat, Zéhigkeit, Festigkeit und Formbarkeit aus. Durch das
Legieren mit Nickel wird die austenitische Gefligestruktur erzielt und stabilisiert. Mangan und
Stickstoff werden ebenfalls zu diesem Zweck hinzulegiert. Die mechanischen Eigenschaften
dieser Gruppe konnen durch Hinzufligen von Kombinationen verschiedener Elemente, wie
Chrom, Nickel, Kohlenstoff und Stickstoff beeinflusst werden. Um die Korrosionsbestdndigkeit
gezielt zu steuern, werden Zusédtze von Molybdidn oder Stickstoff fiir wéssrige Ldsungen
verwendet, wihrend Silizium und seltene Erden fiir die Hochtemperaturbestindigkeit eingesetzt

werden.

Martensitische nichtrostende Stihle haben eine tetragonal verzerrte Kristallstruktur und sind
magnetisch. Die Festigkeit dieser Werkstoffe ist abhdngig vom Kohlenstoffgehalt in der
Legierung. Mit zunehmendem Kohlenstoffgehalt steigt auch die Festigkeit; Duktilitdt und
Zahigkeit sinken aber. Molybddn und Nickel werden hinzulegiert um die Korrosions-
bestindigkeit zu erhohen. Allerdings ist die Zugabe dieser beiden Elemente limitiert, da

ansonsten kein vollstdndiges martensitisches Geflige mehr vorliegen wiirde.

Nichtrostende Stihle mit Duplex-Gefiige sind Chrom-Nickel-Molybdidn Legierungen, die
sowohl austenitische als auch ferritische Gefiligeanteile aufweisen. Dadurch wird eine verbesserte
Besténdigkeit gegen Spannungsrisskorrosion gegeniiber den rein austenitischen Stéhlen und eine
erhohte Zdhigkeit und Duktilitdt gegeniiber den rein ferritischen Stdhlen erzielt. Diese Gruppe
der nichtrostenden Stdhle vereint also die Vorteile von den austenitischen mit denen der

ferritischen Legierungen.

Durch Zugabe einzelner Legierungselemente, konnen die Eigenschaften der nichtrostenden
Stahle entsprechend der jeweiligen Umgebungsbedingungen hinsichtlich der Korrosions-

bestidndigkeit oder mechanischer Belastbarkeit beeinflusst werden: [56,58,61]

Chrom sorgt fiir eine gute Hochtemperaturoxidationsbestindigkeit und -festigkeit, da sich das
bestdandige Cr-Oxid bildet.
Nickel fordert die Korrosionsbestindigkeit unter Hochtemperatur-Bedingungen, sowie die

Bestandigkeit gegen Spannungsrisskorrosion.
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Stickstoff erhoht die Festigkeit austenitischer nichtrostender Stdhle und kann die
Lochkorrosionsbestiandigkeit erhdhen, sofern sich keine Nitride ausbilden.

Molybdén erhoht die Loch- und Spaltkorrosionsbestdndigkeit in wassrigen Medien sowie die
Bestandigkeit gegeniiber Chlorid-induzierter Spannungsrisskorrosion.

Titan und Niob werden zur Stabilisierung und zum Schutz vor Sensibilisierung und
interkristalliner Korrosion eingesetzt. lhre Wirkung beruht auf ihrer hohen Affinitdt sich mit

Kohlenstoff und Stickstoff zu Karbiden und Nitriden zu verbinden.

2.2.2 Niedriglegierte Stihle fiir Hochtemperaturanwendungen / Warmfeste Stihle

Als niedriglegierte Stdhle werden Fe-basierte Werkstoffe bezeichnet, die insgesamt nicht mehr
als 12 % anderer Legierungselemente aufweisen. Diese Stahlgruppe wird oft in Anwendungen,
in denen gute mechanische Eigenschaften benétigt werden, eingesetzt. Bei hoheren
Temperaturen und gleichzeitig oxidierenden Bedingungen ist jedoch ihre Lebensdauer deutlich
reduziert. Durch Zugabe von Legierungselementen wie Silizium, Aluminium oder Chrom kann
die Bestdndigkeit unter diesen Bedingungen verbessert werden, auch wenn aufgrund der 12 %
Grenze nicht die bestdndigsten Oxide wachsen konnen. Zugaben von Molybdingehalten
zwischen 0,5 und 5,6 % reduzieren die Oxidationsrate von Eisen deutlich. Zusétzlich unterstiitzt
Molybdén die Bildung einer Duplex-Spinell-Magnetit-Schicht. Ab einem Anteil von ca. 11 %
Chrom in der Legierung kann sich eine durchgingige, schiitzende Cr-Oxidschicht ausbilden. Bei
Chromgehalten unter 11 % wird ebenfalls durch die Ausbildung von Fe,Cr-Spinellen die
Oxidationsgeschwindigkeit vermindert. [62] Als warmfeste Stihle werden Werkstoffe
bezeichnet, die einen Mindestchromgehalt von 8 % enthalten und sich durch eine hohe
Zeitstandfestigkeit und Zeitdehngrenze bei mechanischer Langzeitbeanspruchung oberhalb von

500°C auszeichnen. Sie werden nach DIN EN 10302 [63] klassifiziert.

2.3 Korrosion

Unter Korrosion versteht man die Reaktion eines Metalls oder einer Legierung mit seiner
Umgebung, die eine messbare Verdnderung des Werkstoffs beinhaltet oder zu einer
Funktionsbeeintrachtigung eines Bauteils oder vollstindigen Systems fiihren kann. Man

unterscheidet elektrochemische, Hochtemperatur-, chemische oder physikalische Korrosion. [64]
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2.3.1 Hochtemperaturkorrosion in Gasen

Hochtemperaturkorrosion ist ein komplexes und stark unterschiedlich auftretendes
Korrosionsphidnomen, da es sich abhidngig von den vorliegenden Bedingungen, als Oxidation mit
Deckschichtbildung, Aufkohlen, Sulfidierung oder Aufstickung auswirken kann. In den meisten
Systemen ist die Sauerstoffaktivitit hoch genug, sodass Sauerstoff im Korrosionsprozess
involviert ist; d.h. es liegen dann oxidierende Bedingungen vor. [54]

Die Oxidationsreaktion zwischen einem Metall (M) und Sauerstoff (O,) kann nach Gleichung

(2-5) ablaufen: [65]
M(s) + 0;(g) = MO,(s) 2-5)

Um das Hochtemperaturkorrosionsverhalten von Werkstoffen voraussagen zu konnen, sind die
thermodynamischen und kinetischen Aspekte von entscheidender Bedeutung. Uber die Thermo-
dynamik lassen sich Aussagen iiber das sich wahrscheinlich bildende Oxidationsprodukt treffen,
sofern die dafiir notwendigen Bedingungen, also sobald der Sauerstoffpartialdruck groBer ist als
der Bildungsdruck des Oxids, vorliegen. [65,66]

Dieser Bildungsdruck kann fiir die Oxidation reiner Metalle {iber die Thermodynamik nach den

Gleichungen (2-6), (2-7) und (2-8) berechnet werden: [66]

Py, = exp(AG°/RT) (2-6)

AG° = AH®° — TAS® 27

AG®  AH® AS°
Po, = 2r =RT TR ¢

AGP° ist der Standardwert der Gibbs’schen freien Enthalpie, 4H® die Enthalpie der Reaktion und
AS8° der Standardwert der Entropie der Oxidationsreaktion.

Werden Legierungen oxidiert und bilden Mischoxide aus, ist die Aktivitdt der beteiligten Metalle
ay < 1 und die Aktivitit des Oxids MyOy < 1. Dann miissen die geltenden thermodynamischen

Formeln zu den Gleichungen (2-9) und (2-10) umgeschrieben werden: [66]
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2/y

(—AG®/RT) = —x% 2-9)

exp(— = = -
asz/ypoz

Po, = aM‘Zx/yaMxoyz/yexp(AG°/RT) (2-10)

In sogenannten Ellingham/Richardson Diagrammen (Abbildung 2-5) werden die Gibbs’schen
freien Enthalpien fiir verschiedene Oxide in Abhédngigkeit der Temperatur aufgetragen. Dadurch
konnen vereinfacht Informationen {liber den Sauerstoffpartialdruck, der zur Oxidschichtbildung
bei einer bestimmten Temperatur notwendig ist, sowie iiber die Stabilitdt der sich bildenden
Oxide abgelesen und miteinander verglichen werden. Je niedriger die Position der Linie im

Diagramm ist, also je niedriger der Wert fiir AG° ist, desto stabiler ist das Oxid. [65-68]
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Abbildung 2-5: Ellingham / Richardson Diagramm fiir die wichtigsten Oxide [67]

Uber die Kinetik der Schichtbildung konnen Wachstumsraten abgeschiitzt werden. Ob sich
jedoch die thermodynamisch vorhergesagten Schichten mit den kinetisch vorhergesagten
Wachstumsraten ausbilden und inwiefern diese schiitzendes und haftendes Verhalten aufweisen,
ist von verschiedenen anderen Faktoren, wie z.B. von den Legierungskomponenten im Werkstoff

und der chemischen Zusammensetzung des umgebenden Mediums abhéingig. [65,66]
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Alle Oxidbildungsreaktionen weisen spezielle Wachstumsbedingungen, also unterschiedliches
kinetisches Verhalten auf. Man unterscheidet prinzipiell zwischen parabolischen, linearen oder
logarithmischen Wachstumsraten; dieses unterschiedliche Verhalten ist in Abbildung 2-6

veranschaulicht.
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Abbildung 2-6: Kinetik des Oxidschichtwachstums [69]

Wird die weitere Oxidation nicht durch eine schiitzende Oxidschicht behindert, da die Schicht
abplatzt, aufreilit oder im korrosiven Medium aufgelost wird, liegt lineares Schichtwachstum
vor. Das bedeutet, dass die Schicht mit zunehmender Zeit konstant an Dicke zunimmt. Das

entsprechende Gesetz fiir die lineare Oxidation ist in Gleichung (2-11) wiedergegeben.
X=k- t 2-11)

Lauft die Bildung von Oxidschichten diffusionskontrolliert (abhingig vom Gradient des
chemischen Potentials als Antriebskraft) ab, spricht man von parabolischem Schichtwachstum.
Die meisten Metalle weisen ein  parabolisches  Schichtwachstum  bei  der
Hochtemperaturoxidation auf. Die Oxidationsrate kann dann nach Gleichung (2-12) berechnet

werden:
X2 =kp-t (2-12)

Dabei ist X jeweils die Oxidschichtdicke, ¢ die Auslagerungszeit und k; bzw. kp die lineare oder
parabolische Konstante. [66,67,69,70]
Metallische Oxide weichen meist von ihrer stochiometrischen chemischen Formel ab, sind also

nicht-stochiometrisch. Zusétzlich besteht in jeder festen Verbindung, also auch in Oxiden, eine
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gewisse Fehlordnung durch Zwischengitteratome und Leerstellen im Gitter, woriiber dann
Transportvorgdnge moglich werden. Wire das Oxidgitter vollig starr und geordnet, wire kein
Transport von Teilchen moglich und somit auch kein Wachstum der Oxidschichten. Damit
ergeben sich zudem fiiber eine Dotierung Moglichkeiten, Einfluss auf die Diffusions- und
Oxidationsgeschwindigkeit zu nehmen. Die Fehlordnung von Oxiden sowie deren
Wachstumsmechanismen wurden von C. Wagner bereits ab 1933 [71] und in den Folgejahren
untersucht. Transportprozesse konnen sowohl die Diffusion von Metallkationen durch die
wachsende Oxidschicht hindurch zur Oberflaiche Oxid/Medium sein, Diffusion der gasformigen
Komponenten, wie z.B. Sauerstoff, durch das Oxid zum Oxid/Metall-Grenzschicht als auch die
Diffusion von durch Reduktion an der Grenzfldche Oxid/Gas erzeugter Sauerstoffanionen durch
die Gitterstruktur. Grundsitzlich ist das Oxidschichtwachstum abhédngig von der Kinetik der
geschwindigkeitsbestimmenden Prozesse, also z.B. der Geschwindigkeit von Phasengrenz-
reaktionen oder moglichen Diffusionsprozessen iiber Korngrenzen, Versetzungen oder

Gitterleerstellen sowie Porenbildung. [66,67,69,70,72]

Bei Abplatzen oder Aufreiflen der gebildeten Schicht, ist das darunter liegende Material nicht
weiter geschiitzt und wird weiter oxidiert oder auch lokal angegriffen. Daher ist es von Interesse,
vorab Aussagen iiber die Bestidndigkeit von Oxidschichten treffen zu konnen. Eine Mdglichkeit
ist die Berechnung des Pilling-Bedworth-Verhéltnisses nach Gleichung (2-13), das das

Verhiltnis zwischen Oxid- und Metallvolumen angibt.

VOx _ MOxPOx

PBV = =
VMe MMepMe

(2-13)

Bei Werten < 1 (Abbildung 2-7a) entstehen Zugspannungen beim Schichtwachstum, die die
Festigkeit des Oxids iiberschreiten konnen und somit zu Rissen fiihren. Ist der Wert des PBV > 1
(Abbildung 2-7b) haben die Oxidschichten zunéchst schiitzenden Charakter, konnen aber durch
Druck-Wachstumsspannungen lokal abheben und reiflen. Der Wert des PBV ‘s fiir Cr,0O; liegt bei
2,07, der fiir Fe,Cr-Mischoxide bei 2,1. In Cr,Os-Deckschichten konnen Anionen und Kationen
etwa gleich schnell entlang der Korngrenzen diffundieren und somit ein Wachstum innerhalb der

Schicht bewirken. Dies erzeugt ebenfalls Spannungen und Rissbildung. [67,73]
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Abbildung 2-7: Modell der Oxidschichtbildung fiir (a) PBV <1 und (b) PBV > 1 [73]

Um die Reaktionsmechanismen, die zur Oxidschichtbildung unter Hochtemperaturbelastung
fiihren, identifizieren und verstehen zu konnen, konnen sogenannte Markerversuche
durchgefiihrt werden. Dazu wird ein inerter Marker, der weder mit dem Metall, noch mit der
Oxidschicht oder dem Medium reagiert, auf der Metalloberflache aufgebracht und anschlieBend
werden die Proben oxidiert. Danach kann anhand der Lage der Marker, Wissen iiber das
Wachstumsverhalten der Oxide gesammelt werden. Wenn der Marker nach dem Versuch an der
Grenze zwischen Metall und Oxid liegt, ist die nach auBlen gerichtete Diffusion von
Metallkationen dominant (siche Abbildung 2-8a). Befindet sich der Marker allerdings auf der
OxidauBlenseite, wird die Schichtbildung durch nach innen gerichtete Sauerstoffdiffusion
bestimmt (Abbildung 2-8b). Lauft die Schichtbildung durch gleichwertige Diffusion von
Metallionen und Sauerstoff ab, liegt der Marker nach der Oxidation innerhalb der Schicht
(Abbildung 2-8c). [67]

) Marker
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Mark il Sauerstoffdiffusion
Al Metalldiffusion | Sauerstofdifiusion ® ' Oxidschicht
Metalldiffusion
_,&:/- i
(a) Metall (b) Metall (C) Metall ¢

Abbildung 2-8: Position der Marker nach der Oxidation bei diffusionskontrollierter Schichtbildung: (a)
Wachstum durch nach auflen gerichtete Diffusion von Metallkationen, (b) Wachstum durch nach innen

gerichtete Sauerstoffdiffusion, (c) Wachstum durch Diffusion in beide Richtungen [67]

2.3.1.a Hochtemperaturoxidation von austenitischen nichtrostenden Stdhlen

Bei der Hochtemperaturoxidation von nichtrostenden Cr,Ni-Stidhlen an Luft bildet sich die Cr-

haltige = Oxidschicht Cr,O;. Diese  Schicht behindert die Oxidation anderer
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Legierungsbestandteile, wie Eisen, indem sie als eine Barriere fiir den Sauerstoff der Umgebung
wirkt. Damit sich eine schiitzende Cr-Oxidschicht bildet, wird ein minimaler Chromgehalt von
ca. 13-14% in Fe-basierten Legierungen bendtigt. Allerdings ist der benétigte Chromgehalt stark
abhédngig vom Sauerstoffpartialdruck, der Temperatur sowie von Oberflichenbehandlungen und
KorngroBen des verwendeten Werkstoffs. Um den Schutz aufrecht zu erhalten, muss die Cr-
Oxidschicht kompakten und haftenden Charakter aufweisen. Kann dieser Schutz aufgrund von
Abplatzungen, AufreiBen oder sonstigen Griinden nicht aufrechterhalten werden, ist der
darunterliegende Werkstoff aufgrund von Cr-verarmten Zonen unterhalb der Oxidschicht nicht
vor weiterer Oxidation geschiitzt. In diesem Fall bildet sich durch die schnellere
Oxidbildungskinetik des Fe-Oxids ein Spinell aus mit Chrom angereichertem Magnetit, was
einen deutlich geringeren Schutz als reines Chromoxid mit sich bringt. Sie ermdglicht auswirts
gerichtete Diffusion von Eisen aus dem Grundwerkstoff und nach innen gerichtete Diffusion von
Sauerstoff und fiihrt dann zu einem zweilagigen Aufbau aus einer dufleren chromfreien
Magnetit- oder Hadmatit-Schicht und einem innenliegenden Fe,Cr-Spinell des Typs FeCr,O4
fiihrt. [61,74] Die nach AISI benannte 300-Serie der austenitischen nichtrostenden Stihle wurde
bereits in weiten Bereichen der Hochtemperatur-Anwendungen eingesetzt [56]. Bei
Temperaturen unterhalb von 800°C werden vorwiegend 1.4301 (304) und 1.4541(321)
verwendet. [61] Werden austenitische nichtrostende Stdhle hohen Temperaturen ausgesetzt,
konnen sich verschiedene Ausscheidungen bilden. [58] Nichtrostende Stdhle sind grundséitzlich
anfillig fiir einen Angriff durch Stickstoff (Aufsticken/Nitridieren), wenn sie stickstoffhaltigen
Atmosphéren bei hohen Temperaturen ausgesetzt sind. Wahrend der Aufstickung wird Stickstoff
aus der Umgebung an der Oberfliche der Legierung absorbiert, diffundiert ins Innere und bei
Erreichen der Ldoslichkeitsgrenze werden Nitride in der Matrix oder an den Korngrenzen
ausgeschieden und das Material versprodet. Zulegieren von Nickel erhoht die Bestindigkeit

gegen Nitridierung. [56]

2.3.1.b  Hochtemperaturoxidation von niedriglegierten Stihlen

Wird Eisen bei hohen Temperaturen an Luft oxidiert, bilden sich zundchst Oxide auf der
Werkstoffoberfliche. Die weitere Oxidation ist dann abhédngig von der Stabilitdt der zuerst
gebildeten Phasen. Unter 570°C entstehen Fe;O,4 (Magnetit) oder Fe,Os (Hamatit). Oberhalb von
570°C kann die dritte mogliche Fe-reiche Phase FeO (Wiistit) gebildet werden. Zuerst bildet sich
Magnetit und wichst auf der gesamten Oberfldche bis die vollstindige Bedeckung erreicht ist

und nimmt dann iiber parabolisches Schichtwachstum an Dicke zu. Anschliefend startet die
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Keimbildung von Hématit oben auf dem Magnetit. Dadurch wird die Wachstumsrate des
Magnetits verlangsamt. [62] Durch die Zugabe verschiedener Legierungselemente, wie Chrom,
Aluminium, Silizium oder Molybdin lédsst sich das Hochtemperaturverhalten dieser Werkstoffe
malgeblich beeinflussen. Es werden dann z.B. bei Zugabe von Chrom, statt reiner Eisenoxide,
Fe,Cr-Spinelle gebildet, die die Oxidationsbestindigkeit gegeniiber den reinen Fe-Oxiden
erhéhen, aber dennoch weniger Schutz bieten, als reines Cr-Oxid. [62] Bei Oxidation in
stickstoffhaltigen Medien, besteht immer die Mdglichkeit des Eindringens von Stickstoff in das
Material und der Bildung innerer Nitride, insbesondere in Verbindung mit Chrom. Stickstoff
kann vermutlich nicht durch eine schiitzende, geschlossene, deckende Oxidschicht diffundieren,
vielmehr sind zum Eindringen Wachstumsspannungen in der Oxidschicht nétig, die zu
Rissbildung und Abplatzen der Oxidschicht fiihren. [66] Da bei niedriglegierten Stdhlen nur die
bedingt schiitzende Fe,Cr-Schicht vorhanden ist, ist ein Eindringen des Stickstoffs vermutlich
moglich und als Folge konnten sich Nitride z.B. in Form von Chromnitriden im Grundmaterial

bilden

2.3.1.c Heifsgaskorrosion

Bei dieser Art von Korrosion handelt es sich um Hochtemperaturkorrosionsformen in Gegenwart
von Salzschmelzen. Der grundlegende Mechanismus, Einflussfaktoren und verschiedene Formen
werden in diesem Kapitel dargestellt: [54,67,73,75]

Die fliissigen Salze konnen direkt aus dem Prozess stammen oder auch erst bei
Verbrennungsvorgingen aus den Bestandteilen der Luft und des Brennstoffs gebildet werden. So
tritt diese Korrosionsform z.B. in Gasturbinen, die mit Brennstoffen, die Schwefel enthalten,
betrieben werden, bzw. allgemein bei der Verbrennung fossiler Brennstoffe vorwiegend im
Temperaturbereich zwischen 550 und 950°C auf. Bei hoheren Temperaturen ist der Dampfdruck
unter stationdren Bedingungen zu hoch, sodass die Sulfate nicht mehr auf den heiflen
Oberflachen kondensieren. Bei Temperaturen unterhalb von 550°C liegen die kondensierten
Sulfate in fester Form vor und sind damit vorwiegend wirkungslos. Aus natriumhaltigen
Luftbestandteilen und Schwefel, der aus den Verbrennungsprodukten des schwefelhaltigen
Brennstoffs stammt, entsteht Natriumsulfat (Na,SO,), das auf den Komponenten kondensiert und
sich dort ablagert. Dabei werden die schiitzenden Schichten der Materialien aufgeldst und
HeifBgaskorrosion entsteht. Im Vergleich zu reiner, trockener Oxidation wird bei der
HeifBgaskorrosion ein beschleunigter Angriff durch die Salzschmelzen verzeichnet. Der Angriff
kann dabei sowohl duBerlich durch volumindse, porése und nicht schiitzende Mischoxide

gekennzeichnet sein, als auch durch innere Korrosion, wie z.B. durch Aufkohlung. Mit
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steigendem Schwefel-Gehalt der Brennstoffe verstirkt sich ebenfalls die Hei3gaskorrosion. Man

unterscheidet grundsitzlich zwei verschiedene Arten:

Heif3gaskorrosion — Typ 1

Diese Form der Heiflgaskorrosion tritt bei hohen Temperaturen auf. Dabei wird die
Hauptdeckschicht durch groBflachigen basischen Aufschluss aufgeldst und eine exzessive innere
Korrosion ermoglicht. Dabei wird aus den Salzschmelzen hauptséchlich elementarer Schwefel
freigesetzt und verursacht nach Diffusion in die Legierung innere Sulfidierung. Zwischen 800
und 900 °C ist sie am schwerwiegendsten und wird auch als basischer Aufschluss bezeichnet, da
bei der Auflosung der Oxiddeckschicht ein negativ geladenes Oxid-Ion erzeugt. Am Beispiel
einer Nickellegierung lauft dieser Aufschluss nach Gleichung (2-14) ab:

1
2Ni0 + Naz0 + 50, & 2NiNa0, (2-14)

Bei einer Ni-Cr-Al-Legierung entstehen auflen dicke und pordse Schichten aus erstarrten
Ablagerungen mit darin ausgefillten Oxiden und Sulfiden (siche Abbildung 2-9). Zusétzlich

entsteht innen eine Sulfidierung unter Beteiligung von Cr, Al und Ti mit mehreren Sulfidarten.
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Abbildung 2-9: Schematische Darstelllung der Heiflgaskorrosion - Typ I an einer Ni-Cr-Legierung [73]

Uber die thermodynamische Stabilitit der Sulfide entscheidet der Schwefelpartialdruck unterhalb
der duBeren Korrosionsschicht. Bei der Bildung von Ni3S; kann oberhalb der eutektischen
Temperatur zusétzlich die fliissige Phase Ni-S entstehen. Der Cr-Gehalt spielt aufgrund der

thermodynamischen Stabilitit der Chromsulfide beim Abbinden von Schwefel eine
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entscheidende Rolle. Ein hoherer Chromgehalt fiihrt daher nicht durch die Bildung der Cr-
Oxidschicht zu einer hoheren Bestdndigkeit gegen Heiflgaskorrosion, sondern eher durch die

Bildung von stabilen CrS.

HeiBBgaskorrosion — Typ 11

Diese Form tritt bei niedrigeren Temperaturen zwischen 600 und 800°C und hohen SO;-
Partialdriicken auf wund weist dabei keine interne Sulfidierung auf, da die
Diffusionsgeschwindigkeit des Schwefels in der Legierung bei diesen Temperaturen zu niedrig
ist. Sie wird aufgrund der Entstehung des positiv geladenen Metall-Ions als saurer Aufschluss

bezeichnet. Der Aufschluss am Beispiel NiO lduft nach den Gleichungen (2-15) und (2-16) ab:

NiO & Ni%t + 0%~ (2-15)

NiO + S0; & NiSO, 2-16)

Damit der Aufschlussmechanismus stattfinden kann ist eine Inkubationsperiode notwendig, um
eine ausreichende Bildung von NiSO4 zu ermdglichen. Thre Bildung erfolgt dabei aus dem
betreffenden Oxid und SO;. Fiir die Heiflgaskorrosion Typ II muss ein kritischer SO;-
Partialdruck tiberschnitten werden.

Die Morphologie des Korrosionsangriffs unter saurem Aufschluss unterscheidet sich dabei
deutlich von der des basischen Aufschlusses bei der HeiB3gaskorrosion Typ 1. An Legierungen
die reine Cr- oder Al-Oxide aufweisen kann es aufgrund der vorliegenden SOs-Partialdriicke
nicht zur Sulfatbildung kommen. Dafiir ist es notwendig, dass sich auf den Oberfldchen Spinelle
oder Mischoxide aus Ni-, Co-, Cr- und Al-Oxiden bilden. Dadurch kommt es zu selektiven
Aufschlussreaktionen und zum charakteristischen, ungleichméfigen und pustelartigen
Korrosionsangriff, wie er am Beispiel einer NiCr-Legierung mit Na,SO4-NiSO, - Schmelze in
Abbildung 2-10 dargestellt ist.

Nach lokalem Durchdringen der Cr,Os-Deckschicht kann die Salzschmelze die Legierung
darunter angreifen. SOs; und Sauerstoff diffundieren durch die Salzschmelze und bilden
vorwiegend mit Nickel zusammen Oxide und Sulfide. An der Grenze zwischen der Legierung
und den Korrosionsprodukten wird ein diinner Film aus schmelzfliissigem Ni-Ni3S, gebildet, der

geloste Chromsulfide enthélt.
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Abbildung 2-10: Heiflgaskorrosion, Typ II - sulfatinduzierter Korrosionsangriff bei 700°C [75]

2.3.2 Elektrolytische Korrosion

Die Korrosion von Metallen oder Legierungen in Elektrolyten ist elektrochemischer Natur; sie
findet statt, wenn sowohl die anodische als auch die kathodische Teilreaktion auf einer
Metalloberflache stattfinden. Das Ergebnis dieser Reaktionen kénnen geldste Ionen oder feste
Korrosionsprodukte sein. [76] Die Thermodynamik des Systems beeinflusst dabei maBgeblich,
welche Reaktionen stattfinden und in welche Richtung sie ablaufen. [77] Zusétzlich zur
anodischen Teilreaktion der Metallauflosung in (2-17) muss auch eine Reduktionsreaktion nach

Gleichung (2-18) oder (2-19), die abhidngig vom Elektrolyten ist, ablaufen. [64]

Me = Me?t + ze™ (2-17)
O,-haltige Medien: 0, + H,0 +4e” =40H™ (2-18)
In Séuren: 2H" +2e~ =H, (2-19)

Die treibende Kraft der Korrosion ist die Spannungsdifferenz zwischen den anodischen und
kathodischen Bereichen auf der Metalloberflache, also den Bezirken, in denen Oxidation und

Reduktion ortlich getrennt voneinander ablaufen. Das Elektrodenpotential eines Redox-Paares
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kann nach der Nernst'schen Gleichung (2-20) berechnet werden. £, ist das
Standardelektrodenpotential aus der elektrochemischen Spannungsreihe, und ao, sowie ag., die
Aktivitdten der oxidierten oder reduzierten Spezies. Die Faraday’sche Konstante ist /" und z ist

die Zahl der Ladungen der gebildeten Metallionen. [64,76]

RT a
E=Ey,+ —In—-2%
Z'F  Qgeq

(2-20)

Die elektromotorische Kraft (EMK) gibt an, ob Reaktionen freiwillig oder nur durch Zugabe von
Energie ablaufen und kann nach Gleichung (2-21) berechnet werden. AG ist die freie

Reaktionsenthalpie, die bei freiwillig ablaufenden Reaktionen stets negativ ist. [64,78]

—AG
EMK = —— (2-21)
z-F

Die thermodynamischen Daten finden Anwendung in Pourbaix-Diagrammen, die 1945 von
Marcel Pourbaix [79] entwickelt wurden. Sie geben in Abhdngigkeit von Potential und pH-Wert,
Auskunft {iber die thermodynamische Stabilitidt aller verschiedenen Phasen, die sich im
vorliegenden System bilden konnen. Sie enthalten die thermodynamisch berechneten
Gleichgewichtspotentiale der moglichen FElektrodenreaktionen. Diese Diagramme weisen
allerdings auch diverse Grenzen der Aussagefdhigkeit auf. Zum einen sind keine Informationen
beziiglich praxisrelevanter Potentiale, die meistens von den thermodynamischen abweichen,
gegeben. Zum anderen fehlen jegliche Angaben iiber die Reaktionskinetik. Beispielsweise bilden
sich manche Produkte derart langsam, dass sie keinerlei Korrosionsgefdhrdung darstellen.
Weiterhin fehlen Informationen iiber Elektrolyte, die Komplexbildner enthalten, oder iiber
Elektrolyte, die aggressive lonen enthalten und somit selbst bei passiven Werkstoffen zu lokalen
Korrosionserscheinungen fithren. [64,78] In Abbildung 2-11 ist als Beispiel ein Pourbaix-
Diagramm fiir Eisen in Wasser bei 25°C dargestellt. Darin ist bspw. erkennbar, dass reines Eisen
nicht oberhalb von einem Potential von -0,6 V immun ist. Weiterhin ist die Ausbildung

unterschiedlicher Fe-Oxide in Abhdngigkeit vom pH-Wert und Potential erkennbar. [80]
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Abbildung 2-11: Pourbaix-Diagramm von Eisen in Wasser bei 25°C [80]

Die Kinetik der Korrosionsvorginge beschreibt notwendige Aktivierungsenergien der
Elektrodenprozesse sowie die Art des stattfindenden Massentransports und soll im Folgenden
genauer beschrieben werden [64,77,80]: Taucht ein Metall in eine elektrolytische Losung, gehen
bei der stattfindenden Reaktion Metallionen in Losung. Wenn anschlieend als Riickreaktion
wieder eine Abscheidung stattfindet, entsteht kein Stoffumsatz, sondern es lduft eine
elektrochemische Reaktion mit Ladungsdurchtritt ab. Das dabei aufgebaute Potential wird als
Gleichgewichts- oder Ruhepotential bezeichnet. Die anodische und kathodische Teilreaktion
sind gleich groB und es flieBt kein messbarer Strom. Laufen die beiden Teilreaktionen nahe am

Gleichgewicht ab, kann der Strom iiber die Butler-Volmer-Gleichung (2-22) berechnet werden:

a-z-F-AU (1-a)-z-F-AU
“LE - | e

i:i"[exp{ R-T R-T
Dabei ist iy die Austauschstromdichte und a der Ladungsdurchtrittsfaktor. Der vordere Teil der
Gleichung beschreibt die Vorgidnge an der Anode und der hintere Gleichungsanteil die
Teilreaktion an der Kathode. Trdgt man sowohl die einzelnen Teilreaktionen, als auch die
Gesamtreaktion graphisch auf (Abbildung 2-12), ist ersichtlich, dass beim Ruhepotential Uy die
anodische Auflosung und kathodische Abscheidung gleich gro3 sind und damit die
Gesamtstromdichte gleich Null ist.
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Abbildung 2-12: Stromdichte-Potential-Kurve fiir eine Gleichgewichtsreaktion [80]

Bei Korrosionsvorgiangen liegt jedoch kein Gleichgewichtspotential vor, vielmehr unterscheiden
sich die anodische und kathodische Teilreaktion voneinander und beim Ruhepotential (oder auch
freies Korrosionspotential) findet ein Stoffumsatz statt. Die Abweichung des
Elektrodenpotentials vom Ruhepotential wird als Polarisation bezeichnet. Der Quotient aus der
Polarisationsspannung U und dem Summenstrom / der Mischelektrode wird Polarisations-
widerstand genannt und gibt Auskunft iiber die Korrosionsgeschwindigkeit des Systems. Durch
Messung von Stromdichte-Potential-Kurven kdnnen generelle Aussagen iiber die Bestindigkeit
und Korrosionsgeschwindigkeit von Werkstoffen getroffen werden. Eine detaillierte

Beschreibung dieser Messmethode befindet sich in Abschnitt 2.3.4.b.

In wiéssrigen Medien kann eine Vielzahl unterschiedlicher Korrosionsmechanismen auftreten.

Diese werden in den folgenden Abschnitten beschrieben.

2.3.2.a Fldchige Korrosion

GleichméBige Fldchenkorrosion ist eine Korrosionsform, bei der durch gleichméBigen flachigen
Abtrag auf der gesamten Oberfliche aktive Metallauflosung stattfindet. Niedriglegierte Stihle
weisen vorwiegend flachigen Korrosionsabtrag in wéssrigen Medien auf, da sie im Gegensatz zu
nichtrostenden Stdhle keine passivierende Schicht aufweisen und damit aktiver Korrosion
unterliegen. Bei den austenitischen nichtrostenden Stdhlen tritt diese Korrosionsform in

wissrigen Losungen nur bei Verlust der Passivschicht oder im aktiven Zustand auf. Tendenziell



24 Theoretische Grundlagen

sind die Stdhle aber durch diese Schicht geschiitzt und nur lokal durch Fehlstellen in der
Oxidschicht korrosiven Angriffen ausgesetzt. [64] In der Realitit ist ein vollstindig
gleichmaBiger flachiger Abtrag jedoch selten, da aufgrund geometrischer, werkstoffseitiger oder
medienbedingter UnregelméBigkeiten oder auch durch die Ausbildung von Deckschichten
unterschiedliche Korrosionsraten auftreten und in eher ungleichméBiger Flachenkorrosion

resultieren. [80]

2.3.2.b Lochkorrosion

Der Begrift Lochkorrosion, wird vielfach ausschlieBlich mit der lokalen Korrosionserscheinung
bei nichtrostenden passiven Stahlen in Verbindung gebracht. Allerdings ist dieser Korrosionstyp
nach DIN EN ISO 8044 [81] durch sein Erscheinungsbild, also den kraterférmigen, die
Oberflache unterhohlenden Lochern, definiert und kann auch bei niedriglegierten Stdhlen durch
einen anderen Mechanismus auftreten. Im Folgenden [64,80,82,83] soll dennoch nur der
Mechanismus der Lochkorrosion bei nichtrostenden Stdhlen beschrieben werden. Lochkorrosion
wird in Anwesenheit von aggressiven Spezies, wie z.B. Chloriden, durch lokale Beschdadigung
der Passivschicht initiiert, da Chlorid Ionen aufgrund ihrer kleinen GroéBe und ihres hohen
Diffusionspotentials die Passivschicht durchdringen und zur Ausbildung lokaler Anoden fiihren
konnen. Prinzipiell gibt es verschiedenen Theorien, inwiefern die Initilerung dieser
Korrosionsform stattfindet. Storstellen im Passivfilm und heterogene Einschliisse fungieren
bevorzugt als Startplatz. Als Mechanismen zur Lochkorrosionsbildung existieren Penetrations-,
Adsorptions- oder Schichtrissmechanismus. In der Realitét tridgt vermutlich eine Mischung aller
Faktoren zur Initiierung der Lochkorrosion bei. Sobald die Locher beginnen zu wachsen, werden
die lokalen Bedingungen in der Art verdndert, dass weiteres Lochwachstum geférdert wird. Es
entstehen zwei Bereiche: Die Reduktionsreaktion lauft vorwiegend an der Oberfldche aullerhalb
des Lochs ab, wihrend die Umgebung im Loch bedingt durch die Auflésung mit Metallkationen
angereichert wird. Aufgrund von Ladungsausgleich werden kontinuierlich Chlorid-Ionen aus der
Losung in das Loch nachgeliefert. Der pH-Wert im Loch sinkt bedingt durch die Hydrolyse der
Metallkationen und fordert durch die aggressiven sauren Bedingungen das Voranschreiten des
Lochwachstums. Der Mechanismus der Lochkorrosion ist schematisch in Abbildung 2-13

dargestellt.
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Abbildung 2-13: Mechanismus der Lochkorrosion bei passiven Werkstoffen [64]

Im Vergleich zum Gleichgewichtspotential der aktiven Metallauflosung kann das
Elektrodenpotential des passiven Werkstoffs stark positiv sein. Bei lokaler Aktivierung und dem
Verhindern von Repassivierung, unterliegt die aktive Metallauflésung einer hohen
Uberspannung, die dann zu einer sehr hohen lokalen Stromdichte im Loch und einer gesittigten
Ionenkonzentration fithrt. Auf dem Loch kann dann ein fester Salzfilm wachsen, wodurch dann
die Lochwachstumsrate durch den Massentransport aus dem Loch begrenzt wird. Allerdings ist
wissenschaftlich nicht geklart, ob dieser Salzfilm weiteres Lochwachstum verhindert, oder eher
fordert, indem es den Ubergang von metastabilen zu stabilen Lochern ermdglicht. Bei
nichtrostenden Stdhlen, bei denen die Passivschicht geniigend elektronenleitend ist, wird die
passive Flache als Kathode fungieren und das Loch bildet die Lokalanode, wodurch das
Flachenverhéltnis Anode / Kathode sehr ungiinstig (kleine Anode, sehr gro3e Kathode) ist und

demnach das Lochwachstum ebenfalls beschleunigt [84].

2.3.2.c Interkristalline Korrosion

Nichtrostende Chrom-Nickel-Stéhle sind generell anfillig fiir interkristalline Korrosion. Bei
niedriglegierten Stdhlen tritt sie nicht auf. Durch Temperatureintrag in den Werkstoff
diffundieren Kohlenstoff und Stickstoff an die Korngrenzen und reagieren dort mit Chrom zu
Karbiden, Nitriden oder Karbonitriden. Dadurch entsteht ein Cr-Konzentrationsabfall im
Umgebungsbereich der Korngrenzen, durch den in diesen Bereichen, der Cr-Gehalt nicht mehr

ausreicht, um die Passivitidt des Werkstoffs aufrecht zu erhalten. Dadurch sind die Werkstoffe in
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diesen Bereichen besonders anfillig fiir Korrosionsangriffe; interkristalline Korrosion entsteht.
Durch diese Art der Korrosion kommt es zum Herauslosen einzelner Korner oder auch zum
Zerfall des kompletten Gefiiges in einzelne Korner. Zum Schutz vor interkristalliner Korrosion
bilden sich durch Zulegieren von Titan, Niob oder Tantal bereits beim Losungsgliihen fein

verteilte Karbide und binden somit den Kohlenstoff ab und stabilisieren den Werkstoff. [78,82]

2.3.3 Korrosion in Salzschmelzen

Das Korrosionsverhalten von Werkstoffen in Salzschmelzen ist selten gezielt vorhersehbar, da
sehr unterschiedliche Arten des Korrosionsangriffs, bedingt durch die oftmals hohen
Temperaturen in Kombination mit der Aggressivitit der Salzschmelzen und eventuell
vorliegender mechanischer Spannungen, auftreten konnen. Beispielsweise konnen sich dicke,
nicht haftende Oxidschichten ausbilden, Reaktionen der Salzschmelze mit dem jeweiligen
Werkstoff auftreten oder auch selektive Angriffe in Form von Lochkorrosion,
Spannungsrisskorrosion oder Ausscheidungsbildung stattfinden. Grundsitzlich unterscheidet
man jedoch, ob der Werkstoff in der Schmelze 16slich ist oder ob der Werkstoff durch die
Schmelze oxidiert wird. Im Gegensatz zu wéssrigen Losungen sind Salzschmelzen komplett
ionischer Natur. Die am meisten verwendeten Salzsysteme sind Nitrat- oder Halogenidsalze;
zusitzlich gibt es aber auch Systeme aus Karbonat-, Sulfat-, Hydroxid- oder Oxidsalzen. Der
Sauerstoffpartialdruck sowie die Konzentration und Verfiigbarkeit von Sauerstoff in der
Schmelze oder Atmosphére sind von entscheidender Bedeutung fiir den Korrosionsangriff in
Salzschmelzen. [85-87]

Da das Korrosionsverhalten in Salzschmelzen extrem von den vorliegenden Bedingungen, also
Einsatztemperatur, chemische Zusammensetzung der Salzschmelzen, vom einzusetzenden
Material sowie weiterer Einflussfaktoren abhédngt, kann an dieser Stelle kein allgemein giiltiger
Korrosionsmechanismus beschrieben werden. Bedingt durch den fliissigen Zustand der
Salzschmelzen und den hohen Temperaturen zwischen 410 °C - und 560°C ist in dieser Arbeit
ein kombiniertes Korrosionsverhalten der Stihle sowohl durch elektrolytische Korrosion, als
auch durch Hochtemperaturkorrosion zu erwarten. Welcher Korrosionsmechanismus liberwiegt,
bzw. stirker ausgeprigt ist, werden die im Folgenden dargestellten Ergebnisse kldren. Einen
Uberblick iiber mdglicherweise auftretende Korrosionsmechanismen in Salzschmelzen gibt eine

Publikation von Walczak [88].
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2.3.4 Elektrochemie

Die in dieser Arbeit als Elektrolyt fungierenden Salzschmelzen verfiigen {iber hohe
Ionenkonzentrationen und damit {iiber eine hohe -elektrische Leitfdhigkeit, was fiir die
elektrochemischen Messungen einen Vorteil mit sich bringt. Im Gegensatz dazu, stellen die
hohen Messtemperaturen und die sehr korrosiven Salzschmelzen, andere und komplexere
Anforderungen an den Versuchsaufbau und die verwendeten Materialien, verglichen mit den
Anforderungen flir herkdémmliche Messungen in wissrigen Systemen. [89]

Daher ist fiir die Durchfithrung elektrochemischer Messungen in Salzschmelzen bei hohen
Temperaturen eine Anpassung bereits etablierter elektrochemischer Messmethoden und der zu

verwendenden Referenzelektroden an diese speziellen Bedingungen notwendig.

2.3.4.a Referenzelektroden fiir elektrochemische Messungen in Salzschmelzen

Zur Aufnahme elektrochemischer Messungen, bei denen den Werkstoffen ein Potential
aufgeprdgt werden soll, werden in Korrosionssystemen grundsétzlich drei Elektroden benotigt.
Zur Bestimmung des Potentials einer stromdurchflossenen Elektrode (Arbeitselektrode bzw. der
zu untersuchende Werkstoff) wird eine zusétzliche dritte Elektrode, die keiner Strombelastung
unterliegt (Bezugs-, oder Referenzelektrode), verwendet, da die Gegenelektrode ebenfalls
stromdurchflossen ist. [90,91] Um elektrochemische Messungen in Salzschmelzen bei hohen
Temperaturen durchfiihren zu konnen, ist der Einsatz spezieller Referenzelektrodensysteme, die
verldssliche und genaue Werte liefern, ndtig. Grundsétzliche Anforderungen an
Referenzelektroden, die fiir elektrochemische Messungen in Salzschmelzen verwendet werden

sollen, sind: [89]

- die Stabilitdt des Potentials der Elektrode iiber die Zeit, also keine oder nur eine sehr geringe
Potentialverschiebung (< 10 mV pro Tag)
- Stabilitdt der chemischen Zusammensetzung im gewiinschten Temperaturbereich

- Reproduzierbarkeit der Werte iiber die Nutzungsdauer

Grundsétzlich konnen fiir die Untersuchung in Salzschmelzen Referenzelektroden erster und
zweiter Art sowie sogenannte Quasi-Referenzelektroden verwendet werden. Vorteile der
letzteren sind ihre einfache Anwendbarkeit, da sie direkt in die Salzschmelze eintauchen, dass
keine aufwendige Praparation notwendig ist und dass der Messelektrolyt nicht durch Ionen, die

aus der Referenzelektrode stammen, verunreinigt werden kann. Beispiele fiir diesen
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Referenzelektrodentyp sind Platin- oder Silber-Driahte. Der Nachteil von Quasi-
Referenzelektroden-Systemen besteht darin, dass kein thermodynamisches Gleichgewicht
vorliegt und damit ebenfalls keine Potentialverschiebung zum Vergleichsnormal, der Standard-
Wasserstoffelektrode, deren Standardpotential definitionsgemal gleich null ist, berechenbar ist.
[89,90] Damit ist ein Vergleich zu anderen Systemen bzw. eine eindeutige Quantifizierung von
Potentialen nicht mdglich, ein Vergleich von Messungen im selben System allerdings schon.

Elektrochemische Messungen in Salzschmelzen ermoglichen jedoch durch die anspruchsvollen
Bedingungen, selten den Einsatz von Referenzelektroden erster oder zweiter Art. Ein

Ausweichen auf Pseudo-Referenzelektroden ist notwendig.

2.3.4.b Polarisationskurven

Durch die Aufnahme von Stromdichte-Potential-Kurven (Polarisationskurven) kénnen gezielt
Aussagen iiber das Korrosionsverhalten von Werkstoffen in verschiedenen Medien getroffen
werden. Dabei werden {iiber eine duflere Stromquelle, in der Regel ein Potentiostat, dem
Werkstoff Potentiale aufgepriagt und jeweils dessen Stromantwort gemessen. Das Potential wird
dabei entweder schrittweise in kleinen Stufen (quasi-potentiostatisch) oder kontinuierlich
(potentiodynamisch) erhoht. Bei langen Verweilzeiten bei einzelnen Potentialen zeichnet man
nahezu stationdre Stromdichte-Potential-Kurven auf, wihrend bei einer zu schnellen
Vorschubgeschwindigkeit die Moglichkeit besteht, bestimmte Prozesse aufgrund der zu
schnellen Potentialinderung nicht mit aufzuzeichnen. [82]

Fiir die Auswertung aufgenommener Stromdichte-Potential-Kurven existieren zwei verschiedene
Auftragungsvarianten. Diese sind fiir ein aktivierungskontrolliertes System, d.h. der Durchtritt an
Ladungstragern bestimmt die Geschwindigkeit, in Abbildung 2-14 dargestellt. Ist der
Stofftransport zu oder von der Elektrode weg geschwindigkeitsbestimmend, spricht man von
einer Diffusionskontrolle. [78,80]

Uber die lineare Auftragung (Abbildung 2-14a) konnen u.a. Aussagen iiber die Wirkung von
Oxidations- oder Reduktionsmitteln getroffen werden. Werden die Absolutwerte der Stromdichte
logarithmisch gegeniiber dem Potential aufgetragen (Abbildung 2-14b) erhdlt man einen
sogenannten ,,Tafel-Plot“. Durch Anlegen von Tangenten (gestrichelte Linien), sowohl an den
anodischen, als auch den kathodischen Kurvenast, kann grafisch iiber die Schnittpunkte der
Tangenten die Korrosionsstromdichte iy, in Abhédngigkeit vom Korrosionspotential Ej,,;

bestimmt werden.
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Abbildung 2-14: Vergleichende Darstellung einer (a) linearen und (b) logarithmischen Stromdichte-Potential-
Kurve [80]

Alternativ ldsst sich die Korrosionsgeschwindigkeit ebenfalls rechnerisch nach der Stern und
Geary Gleichung (2-23) bestimmen, wobei b, und b, die Steigungen der Tafelgeraden sind und
der Quotient aus (di/dU) die Steigung der Stromdichte-Potential-Kurve beim Korrosionspotential
darstellt.

= e (), =0 )

korr 23 ( 1 1 ) av)._, U/ ., (2-23)

b, b

Allerdings beschrénkt sich die Berechnung auf gleichférmige Korrosionsprozesse, da ansonsten
die Konstante b eine zeitliche Anderung ihres Wertes zeigt. Bei lokal auftretenden
Korrosionsmechanismen ist die Bestimmung der Korrosionsbestindigkeit dieser Art demnach

ohne Bedeutung. [64,78,80]

Wie bereits in den vorhergehenden Abschnitten eingehend dargestellt, héngen das
Korrosionsverhalten und die Geschwindigkeit der ablaufenden Reaktionen maf3igeblich von der
Ausbildung der jeweiligen Deckschichten ab. Bilden sich also schiitzende Deckschichten, so ist
der weitergehende Korrosionsvorgang dadurch gehemmt bzw. unterbunden. Ein wichtiges
Beispiel solches Verhaltens sind nichtrostende Stéhle. Ab einem Chromgehalt von ca. 11 %
bildet sich eine diinne, aber schiitzende Cr-Oxidschicht auf dem Material, die auch als
Passivschicht bezeichnet wird. In Abbildung 2-15 ist die schematische Stromdichte-Potential-

Kurve eines solchen Werkstoffs dargestellt. Zu Beginn ist der Werkstoff aktiv, die Stromdichte
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steigt an. Ab dem Passivierungspotential Up sinkt die Stromdichte auf sehr kleine Werte ab und
bleibt iiber einen weiten Potentialbereich konstant. Die Passivschicht hat sich gebildet und das
Material zeigt passives Verhalten, ist also gegeniiber flichiger Korrosion geschiitzt. Lokale
Korrosionsmechanismen, wie bspw. Lochkorrosion (Abschnitt 2.3.2.b) kénnen jedoch in diesem
Bereich auftreten und wiirden sich durch einen spontanen schnellen Anstieg der Stromdichte im
Passivbereich erkennen lassen. Das entsprechende Potential nennt sich Lochkorrosionspotential
Up und ist unter bestimmten Betriebsbedingungen ein entscheidendes Kriterium fiir die
Werkstoffauswahl. In Anwesenheit stark oxidierender Spezies kann sich die Passivschicht

auflosen, was in einem Anstieg der Stromdichte resultiert (Transpassivitit). [64,82]

°

Stromdichte i

passiv transpassiv

=
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- e
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Abbildung 2-15: Schematische Stromdichte-Potential-Kurve eines passiven Werkstoffs [64]

Nicht passivierende Werkstoffe weisen keinen Passivbereich auf. Thre Stromdichte steigt je nach
Starke der Oxidation bzw. abhingig von der Ausbildung hemmender Schichten kontinuierlich

flacher oder steiler an. [64]

2.3.4.c Elektrochemische Impedanzspektroskopie

Die elektrochemische Impedanzspektroskopie unterscheidet sich von anderen elektrochemischen
Priifmethoden vorwiegend dadurch, dass die Werkstoffeigenschaften lediglich an einem festen
Potential, z.B. dem Ruhepotential, allerdings in Abhéngigkeit der Frequenz eines kleinen
Wechselstrom-Signals, untersucht werden. [92] Ein entscheidender Vorteil der Methodik der
elektrochemischen Impedanzspektroskopie ist, dass einfach und schnell eine vielfiltige Menge
an Informationen iiber das vorliegende System, wie z.B. der in dieser Arbeit untersuchten

Besténdigkeit, Haftfestigkeit und Strukturen von Oxidschichten in Korrosionssystemen, vorliegt.
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Weiterhin bietet diese Messmethode den Vorteil, dass sie ,,nicht zerstorend ist, da bedingt durch
die kleine Anregungsamplitude das System tendenziell im Gleichgewicht bleibt. Allerdings
besteht durch die enorme Komplexitit des zum Fitten der Daten verwendeten Ersatzschaltbildes
und der hohen Gefahr durch Verwendung fehlerhafter Ersatzschaltbilder Impedanzmessungen
falsch zu interpretieren auch ein deutlicher Nachteil. [90] Generell ist also bei dieser
Messmethode ein moglichst ausgeprigtes Wissen tiber das vorliegende System ndtig, um solche
Fehlinterpretation zu vermeiden.

Die physikalischen Grundlagen dieser Messmethode werden in den folgenden Abschnitten

dargestellt [82,90,92-94]:

Gemessen wird die Antwort des Polarisationsstromes, bzw. des Elektrodenpotentials des
untersuchten Systems, auf eine duflere Polarisation mit einem sinusférmigen Wechselstrom in
Abhingigkeit der Frequenz. Das Anregungssignal kann durch Gleichung (2-24) und der

Zusammenhang zur Frequenz mit Gleichung (2-25) beschrieben werden:

w = 2nf (2-25)

Dabei ist Ey die Signalamplitude, @ die radiale Frequenz, E; die Spannung zur Zeit ¢ und f die

Frequenz.

Das Anregungssignal wird mdglichst klein gewihlt, um eine Pseudo-Linearitit des Systems zu
erzeugen, wobei zu bedenken ist, dass Korrosionsprozesse normalerweise keine Linearitdt
aufweisen. Meist werden sinusformige Wechselspannungs-Signale im Bereich von 10 mV
verwendet. Dadurch ist die Antwort des Stroms auf das sinusformige Potential ebenfalls

sinusformig, jedoch im Bezug dazu phasenverschoben (Gleichung (2-26)):

I; = Iysin(wt + ¢) (2-26)

1, ist der Strom zur Zeit ¢, Iy die Signalamplitude und ¢ die Phasenverschiebung.

EIS-Messungen konnen in einem weiten Frequenzbereich durchgefiihrt werden, sehr geringe und
sehr hohe Frequenzen verursachen jedoch hiufig Probleme. Bei hohen Frequenzen ist der

Einsatz von Pseudo-Referenzelektroden, wie z.B. Platin, zu empfehlen, um die
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Phasenverschiebung verursacht durch die Referenzelektrode zu eliminieren. Bei sehr kleinen
Frequenzen muss ein Kompromiss zwischen einer hohen Messungenauigkeit und einer

zeitintensiven Messung gefunden werden.

Das Ohm’sche Gesetz definiert den Widerstand R nach Gleichung (2-27) als Verhiltnis

zwischen der Spannung £ und dem Strom I:

R =

£ (2-27)
I

Allerdings ist die Anwendbarkeit dieser Gleichung nur auf ideale Widerstinde beschrankt. Liegt
kein ideales Verhalten vor, wird die Impedanz verwendet, um den Widerstand eines Systems

gegen den Stromfluss zu beschreiben und kann dann nach Gleichung (2-28) berechnet werden:

E; Epsin(wt) sin(wt)

"I Isin(wt+¢)  Csin(wt + ) (2-28)

Mit Hilfe der Euler’schen Beziehung (Gleichung (2-29)) ist es mdglich, die Impedanz als

komplexe Funktion darzustellen,
exp(jp) = cos¢ + jsing (2-29)
wobei das Potential nach Gleichung (2-30) beschrieben werden kann
E; = Ejexp(jwt) (2-30)
und der Strom nach Gleichung (2-31).

It = IOeXp(]a)t - d)) (2-31)

Somit ist die Impedanz dann nach Gleichung (2-32) als komplexe Zahl darstellbar:

Z(w) = % =Zyexp(jp) = Zy(cosg + jsing) (2-32)

Die mittels EIS gemessenen Werte konnen in zwei verschiedenen Auftragungen grafisch
ausgewertet werden: Nyquist- und Bode-Plot. Im Nyquist-Plot (Abbildung 2-16a) wird der
imagindre Impedanzanteil Z‘‘ gegeniiber dem realen Impedanzanteil Z* aufgetragen. Der reale

Anteil entspricht dabei (2-33) und der imaginédre Anteil Gleichung (2-34).
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R
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(@) = TR0 @39
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Z"(w) = _er (2-34)
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Diese Auftragung enthidlt jedoch keinerlei Frequenzinformation. Im Bode-Plot (Abbildung
2-16b) ist dagegen auf der X-Achse die Frequenz logarithmisch aufgetragen und auf den Y-

Achsen der Phasenwinkel sowie die logarithmierte Gesamtimpedanz des Systems. [91,94]
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Abbildung 2-16: Nyquist- (a) und Bode-Plot (b) einer vereinfachten Randles Zelle (c) [94]

Bereits anhand der Ausbildung der Halbkreise kdnnen Aussagen iiber das vorliegende System
getroffen werden. Ist im Nyquist-Plot ein perfekter Halbkreis zu sehen, entspricht die Impedanz
einem einzigen Prozess, der iiber eine Aktivierungsenergie kontrolliert wird. Ein flacherer
Halbkreis deutet darauf hin, dass ein aufwéndigeres Ersatzschaltbild notwendig ist, wihrend
mehrere Halbkreise hintereinander bedeuten, dass mehrere Zeitkonstanten den Prozess
beschreiben, bzw. mehrere Schichten vorliegen. Der erste Schnittpunkt des Halbkreises mit der
X-Achse gibt den Elektrolytwiderstand Rs an. Der zweite Schnittpunkt ist die Summe aus
Elektrolytwiderstand und Polarisationswiderstand. Bei mehreren Halbkreisen wird der
Polarisationswiderstand am letzten Schnittpunkt des Halbkreises mit der X-Achse abgelesen. Es

gilt dann also z.B. bei zwei Halbkreisen Rp = Rs+R;+R, Die Werte im rechten Bereich des
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Nyquist-Plots entsprechen niedrigen Frequenzbereichen, wahrend die Kurve im linken Bereich
dem hochfrequenten Bereich zuzuordnen ist. [94]

Im Bode-Plot kann der Ubergang zwischen niederfrequentem und hochfrequentem Bereich
Informationen iiber das Verhalten der Impedanzantwort und somit dem vorliegenden System
liefern. Aquivalent zum Nyquist-Plot sind ebenfalls die Werte des Polarisationswiderstandes
ablesbar. Der Verlauf des Phasenwinkels ist sehr abhdngig von den Systemparametern und kann
daher sehr hilfreich bei der Interpretation der Ergebnisse sein. Liegt der Peak des Phasenwinkels
bspw. bei 45°, lasst sich ein diffusionskontrollierter Stofftransport ableiten. Liegen mehr als ein
Peak fiir den Phasenwinkel vor, ist das ein Hinweis auf mehrere Zeitkonstanten im System. [94]
Der entscheidende Vorteil der elektrochemischen Impedanzspektroskopie ist jedoch, dass durch
die Verwendung von elektrischen Ersatzschaltbildern, wie z.B. die in Abbildung 2-16¢
dargestellte Randles-Zelle, quantitativ Kennwerte berechnet bzw. ,,gefittet” werden konnen. Die
im Ersatzschaltbild verwendeten Elemente sind gewohnliche elektrische Bauteile, wie z.B.
Widerstidnde, Kondensatoren oder induktive Spulen. Die gebrduchlichen Elemente eines
Ersatzschaltbildes sind zusammen mit ihren jeweiligen Formeln fiir die Impedanz bzw. Strom-

Spannungs-Beziehung in Tabelle 2-1 dargestellt.
Tabelle 2-1: Elektrische Elemente fiir Ersatzschaltbilder [94]

Komponente Kurz- Strom vs. Impedanz

bezeichnung  Spannung

Widerstand R [Q] U=IR R
Kondensator C[F] 1=C-dV/dt 1/joC
Induktion L [H] V=1L -di/dt joL
Infinite Diffusion Zw [Q] Ry/ \/]_w

R,tanh ( \/(ij%)/D / \/(ja)L

Finite Diffusion Zo[€1]

Rpcoth <\/(ja)L%)/D/\/(ij
CPE 0[Q"s] !

QUw)”

Widerstdande zeigen eine von der Frequenz unabhédngige Impedanz und haben lediglich einen
realen Impedanzanteil. In einem Korrosionssystem werden die Eigenschaften des Elektrolyten

iiber den Elektrolytwiderstand Rg definiert. Ebenfalls {iber einen Widerstand wird das MaB fiir
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die Korrosionsbestindigkeit, der Polarisationswiderstand Rp, festgelegt. Eine weitere
gebriauchliche Komponente ist der Widerstand des Ladungstransfers Rcr, der ein Mal fiir die
Geschwindigkeit der ablaufenden Redoxreaktionen ist.

Weisen Korrosionsprozesse einen Diffusionsanteil auf wird die sog. Warburg-Impedanz Zy
verwendet. Hat die Diffusionsschicht jedoch eine begrenzte Dicke, wird die finite Impedanz Zp
angewendet.

Die elektrochemische Doppelschicht, andere gebildete Schichten, wie z.B. Oxide oder
Beschichtungen werden im Ersatzschaltbild durch einen Kondensator C (bei der elektrochem.
Doppelschicht C;) dargestellt. Kondensatoren weisen nur einen imaginidren Impedanzanteil auf.
Ihre Impedanz sinkt mit zunehmender Frequenz. Zusitzlich zeigt der Strom, der durch den
Kondensator flieB3t, eine Phasenverschiebung um 90° in Relation zur Spannung. [93,94] Zudem
weisen Elemente, des Korrosionssystems, die sich durch Kondensatoren fitten lassen, aufgrund
von Heterogenitdt, wie z .B. Poren oder Rauigkeit, kein ideales Verhalten auf. Um bessere
Fitting-Ergebnisse zu erzielen, werden sie daher durch CPE’s (Constant Phase Element) ersetzt.
Die Impedanz der Kondensatoren besteht dann aus der Kapazitit und einer empirischen
Konstante, z.B. n oder m, die allerdings keine reelle physikalische Basis hat. Der Wert einer
empirischen Konstante liegt bei Korrosionssystemen meistens zwischen 0,5 und 1. Bei einem
sich ideal verhaltenden Kondensator wire dieser Wert 1. [37,95] Nach dem Fitten sollten die
Werte der CPE’s jedoch mittels Gleichung (2-35) in Kapazititen umgerechnet werden, um die
Werte besser mit Standardwerten vergleichen zu konnen und Aussagen iiber die Schichten
treffen zu konnen. Die Gleichung (2-35) nach [95,96] ist nur bei einer Parallelitit zwischen CPE

und dem zugehorigen Widerstand anzuwenden.

C = A(Wmg)™ ! (2-35)

Dabei entspricht 4 dem Wert des Fits des CPE’s, co“max der Frequenz des Maximums aus der A

vs. @ Abhéngigkeit und n der empirischen Konstante.

Bei einem System, in dem mehrere Zeitkonstanten vorliegen ist es notwendig Elemente in Reihe
bzw. parallel zu schalten. Fiir die Impedanz gilt dabei nach Gleichung (2-36) bei in Reihe

geschalteten Elementen:
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Z = Zl + Zz + Z3 (2'36)

Bei parallelen Impedanzen gilt nach Gleichung (2-37):

11 + 1 + L 2-37)
Z 7y Z, Z,

Durch den Einsatz moderner Technik bei der EIS-Messung ist es moglich, die quantitative
Auswertung der Daten halbautomatisch durch eine Software durchfiihren zu lassen. Ein guter
Uberblick iiber die Methodik des Fittens und verschiedene relevante Beispiele sind in einer
anwendungsbasierten ,,Application Note“ von Gamry [97] dargestellt. Grundsitzlich ist beim
Fitten immer zu beachten, dass mit dieser Methode versucht wird, komplexe Phédnomene, die
chemische, physikalische, elektrische und mechanische Eigenschaften vereinen, unter
elektrischer Sichtweise darzustellen. [94] Um das Ersatzschaltbild entsprechend an das
vorliegende System adaptieren zu koénnen, ist es notwendig, vorab durch zusitzliche
mikroskopische Untersuchungen mdglichst viele Informationen zu sammeln. Allerdings ist auch
zu bedenken, dass oftmals mehrere Ersatzschalbilder zum gleichen Kurvenverlauf fiihren

konnen. [98]



Experimentelles Vorgehen 37

3 Experimentelles Vorgehen

3.1 Salzschmelzen

Die verwendeten Salzmischungen bestanden aus 60 % NaNO; und 40 % KNOs, auch Solarsalz
genannt.
Drei verschiedene Mischungen kamen zum Einsatz:
1. NaNO; + KNOjs (60:40) - 99,5 % Reinheit
(Merck Kalium- und Natriumnitrat zur Analyse EMSURE® ISO, Reag. Ph Eur)
2. NaNO; + KNOj; (60:40) — kommerziell erhéltlich
(Chemische Analyse entsprechend des Sicherheitsdatenblatts in Tabelle 3-1)

Tabelle 3-1: Chemische Analyse des kommerziellen Salzes

KNO; NaNOs3
[70] [“o]
KNO; >99 -
NaNO; <0,8 98,1
Chloride <0,01 0,41
Sulfate <0,002 0,14

Magnesium <0,0005 -

Nitrate <0,1 -
Eisen - 0,003
Nitrit - 0,014

3. NaNO; + KNOj (60:40) — mit CI'- Gehalten von 0,5 / 3 und 10 Gew.-% verunreinigt

Alle Salzmischungen wurden vor Versuchsbeginn im Trockenschrank bei 100 °C fiir 2 Stunden
getrocknet, um Feuchtigkeit aus dem Salz zu entfernen. Anschliefend wurden die Salze im
Verhiltnis 60:40 (NaNO;:KNO3) gemischt, etwaige Chloridgehalte zugegeben und in einem
Morser von Hand homogenisiert. Bis zum Versuchsbeginn wurde die fertige Salzmischung

wasserfrei in einem Exsikkator gelagert.
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3.2 Untersuchte Werkstoffe

Der Fokus bei den zu untersuchenden Werkstoffen wurde bewusst auf nichtrostende Stihle
gelegt, um die Anwendungsmoglichkeit kostengilinstigerer Alternativen zu den teuren
Nickelbasis Legierungen fiir dieses Einsatzgebiet zu iiberpriifen. Als Ausgangsmaterial dienten

grof3e Stahlplatten, aus denen Material fiir die Proben entnommen wurde.

1.4301 - X5CrNil8-10 ist die giinstigste und gédngigste Variante eines austenitischen CrNi-

Stahls. Wird héufig als V2A bezeichnet. Dieser Stahl wurde ausgewaihlt, da bereits Angaben zu
Abtragsraten, Korrosionsprodukten und Beschaffenheit der Deckschicht in der Literatur zu
finden sind. Er stellt deshalb eine gute Referenz dar und gibt einen Hinweis auf die

Vergleichbarkeit und Reproduzierbarkeit der Ergebnisse.

1.4307 - X2CrNil8-9: Dieser nichtrostende CrNi-Stahl wird als kostenglinstige Alternative zu

1.4301 untersucht. Die Anfélligkeit gegeniiber interkristalliner Korrosion sollte aufgrund seines

niedrigeren Kohlenstoffgehaltes geringer ausfallen

1.4404 - X2CrNiMol17-12-2 hat aufgrund von ca. 2 % Mo in der Legierung eine erhdhte

Besténdigkeit gegeniiber Lochkorrosion (verglichen mit der Mo-freien Variante 1.4301). Wird

hdufig als V4A bezeichnet. Auch zu diesem Stahl findet man bereits Messungen in der Literatur.

1.4571 - X6CrNiMoTil7-12-2: Nichtrostender Stahl mit einem Chromgehalt von 16,5 - 18,5 %

und bis zu 0,7 % Titan. Nichtrostende Stdhle, die Titan enthalten, nennt man auch stabilisierte
Stéhle. Sie weisen eine deutlich reduziertere Anfalligkeit gegeniiber interkristalliner Korrosion
als nicht stabilisierte nichtrostende Stihle auf, da sich Titankarbide anstelle von Chromkarbiden

bilden.

1.4541 - X6CrNiTil8-10: Hierbei handelt es sich um einen weiteren nichtrostenden CrNi-Stahl,

der eine etwas kostengiinstigere Alternative zu 1.4571 darstellt. 1.4541 ist mit Titan stabilisiert,

enthélt aber im Gegensatz zu 1.4571 kein Molybdén.

1.4903 / T91 - X10CrMoVNDB9-1: Legierter ferritischer hochwarmfester Stahl mit einem

Chromgehalt von 8-9,5 %. Seine maximale Einsatztemperatur im Dauerbetrieb liegt bei 650°C.

Diese Legierung stellt die kostengiinstigste Variante aller untersuchten Werkstoffe dar.
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3.2.1 Chemische Zusammensetzung der Werkstoffe

Die elementare Zusammensetzung der Werkstoffe wurde mit einem optischen
Emissionsspektrometer (OES) der Firma ,,Spectro Analytical Instruments® gemessen. Die

zugehorigen Werte sind in Tabelle 3-2 angegeben.

Tabelle 3-2: Elementare Zusammensetzung der Werkstoffe in Massen-%

1.4301 1.4307 1.4404 1.4541 1.4571 1.4903 / T91

Al <0,001 <0,001 0,001 0,024 0,005 0,004
As 0,005 0,001 0,007 0,005 0,005 0,008
B - <0,0003 - 0,003 0,002 0,001
C 0,069 0,023 0,025 0,040 0,035 0,122
Cr 18,26 18,01 16,86 17,04 16,66 8,88
Co 0,165 0,219 0,179 0,132 0,191 0,016
Cu 0,395 0,030 0,331 0,114 0,269 0,068
Fe Rest Rest Rest Rest Rest Rest
Mn 1,15 0,88 1,24 1,34 0,85 0,41
Mo 0,194 0,028 2,045 0,073 2,075 0,906
N - 0,055 - 0,021 0,022 0,048
Nb 0,016 0,007 0,020 0,008 0,023 0,085
Ni 8,08 8,01 10,06 8,90 10,28 0,22
P 0,039 0,031 0,034 0,028 0,029 0,021
Pb <0,001 <0,001 <0,001 <0,001 <0,001 <0,001
S 0,006 0,002 0,005 0,003 0,002 <0,0004
Si 0,35 0,51 0,36 0,56 0,57 0,23
Sn 0,014 0,004 0,011 0,008 0,010 0,005
Ta <0,001 <0,001 <0,001 <0,001 0,001 0,002
Ti 0,004 0,004 0,012 0,392 0,324 0,003
v 0,062 0,076 0,089 0,067 0,083 0,219
Y 0,030 0,012 0,086 0,018 0,033 0,012

3.2.2 Ausgangszustand der Werkstoffe

Von allen untersuchten Werkstoffen wurde zu Beginn der Ausgangszustand mithilfe von
Schliffenn und  Lichtmikroskopie  hinsichtlich  der  Gefiigestruktur ~ und  des

Wiérmebehandlungszustands charakterisiert. Die zugehorigen lichtmikroskopischen Aufnahmen
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der finf nichtrostenden Stdhle und des hochwarmfesten Stahls sind in Abbildung 3-la-f
dargestellt.

1.4301 1.4307

1.4404 1.4541

Abbildung 3-1: Ausgangszustand der Werkstoffe

Alle nichtrostenden Cr,Ni-Stdhle zeigen ein 16sungsgegliihtes austenitisches Gefiige. Im Gefiige
der beiden stabilisierten Stdhle 1.4541 und 1.4571 sind Titankarbide erkennbar. Der
hochwarmfeste Stahl 1.4903 / T91 weist ein ferritisch-bainitisches Gefiige auf.
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3.3 Probenpriparation

3.3.1 Proben fiir isotherme Auslagerungsversuche

3.3.1.a Bestimmung der Abtragsraten

Als Proben fiir die Oxidationsversuche dienten Plittchen der Abmessungen 15 mm x 15 mm x 2
- 6 mm. Die Oberflichen und Kanten dieser Plittchen wurden mit SiC- Schleifpapier einer
Koérnung von P600 geschliffen, um fiir alle Proben eine einheitliche Ausgangsoberfliche zu
gewihrleisten. AbschlieBend wurden die Proben mit Ethanol gereinigt und unter HeiBluft

getrocknet.

3.3.1.b Elektronenmikroskopische und réntgenografische Analyse

Alle elektronenmikroskopischen und rontgenografischen Analysen wurden an Proben, die wie in
Abschnitt 3.3.1.a pripariert und im Anschluss bei 560°C in Solarsalz fiir unterschiedliche Zeiten
ausgelagert wurden, durchgefiihrt. Die REM-Untersuchungen wurden teilweise direkt an den
ausgelagerten Proben mit und auch nach Entfernen der Oxidschicht vorgenommen. Die
rontgenografischen Analysen sowie die Untersuchungen mittels FIB wurden ausschlieBlich an
Proben mit Oxidschicht angewendet, um die oberflichennahe Phasenzusammensetzung bzw. die
Charakteristika der Oxidschichten zu ermitteln.

TEM-Proben wurden im FIB so prizise wie mdoglich im Ubergangsbereich
Oxidschicht/Grundwerkstoff heraus geschnitten, um die Auswirkungen der Salzschmelze auf
den Grundwerkstoff zu bestimmen. AnschlieBend wurden diese Proben nach dem Einbau in

spezielle Probenhalter bis zur Durchstrahlbarkeit mittels des lonenstrahls im FIB weiter gediinnt.

3.3.1.c Goldmarker zur Untersuchung des Oxidschichtwachstums

Nach der Probenpréparation, wie in Abschnitt 3.3.1.a beschrieben, also dem Schleifen bis zu
einer Kornung von P600 und der abschlieBenden Reinigung, wurde auf die Probenoberfldche
eine diinne Goldschicht aufgesputtert und die Proben anschlieBend ausgelagert. Anhand der
Position der Goldschicht nach der Auslagerung kann eine Aussage iiber das Wachstumsverhalten

der Oxidschichten getroffen werden.
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3.3.2 Proben fir zvklische Auslagerungsversuche

Der Einfluss zyklischer Temperaturverliufe wihrend der Auslagerung wurde mittels zwei
verschiedener Probentypen untersucht:

. Proben mit geschliffener Oberflache (wie in 3.3.1.a beschrieben).

. Proben, die aufgrund einer isothermen Voroxidation in Solarsalz fiir 1008 h bei 560°C
bereits eine Oxidschicht an der Oberflache aufwiesen. Anhand dieser Proben sollte untersucht
werden, ob die im Vergleich zum Grundwerkstoff sprodere Oxidschicht anders auf die zyklische

Temperaturbelastung reagiert und ggf. lokal oder flachig abplatzt.

3.3.3 Proben fir die elektrochemische Charakterisierung

Als Proben fiir die elektrochemischen Untersuchungen wurden, wie bereits in Abschnitt 3.3.1.a
beschrieben, Metallpldttchen mit den Mallen 15 x 15 x 2 — 6 mm mit SiC Schleifpapier bis zur
Koérnung P600 geschliffen und anschlieBend gereinigt. Zur Kontaktierung wird ein
elektrochemisch edlerer Stahldraht mittels Punktschwei3en angebracht.

Zur elektrochemischen Untersuchung von voroxidierten Proben wurde auf der Oberfliche der
bereits mit Oxidschicht behafteten Probenplittchen mit SiC Schleifpapier 600 in einem Bereich

von ca. 2 x 2 mm die Oxidschicht entfernt und dort der Draht zur Kontaktierung angeschweif3t.
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4 Ocxidationsversuche und mikroskopische Analyse

4.1 Versuchsaufbau und —durchfiihrung

Zur Untersuchung des Oxidationsverhaltens von Stdhlen bei 560°C in Solarsalz wurden
Auslagerungsversuche in Rohréfen mit horizontal gelagerten Quarzglasrohren durchgefiihrt. In
Abbildung 4-1a sind in Position 2 und 3 zwei dieser Ofentypen unterschiedlicher Linge

dargestellt.

. - . Auslagerungséfen

. Quarzglasrohr . Gaswaschflasche

. Elektrochemischer Messplatz @ schiiffkappe mit Auslassen . Stahlwanne
@ Uberdruckventil

Abbildung 4-1: (a) Salzschmelzenlabor und (b) Detail Auslagerungsofen mit Gaswaschflasche

Um sicheren Umgang mit den brandfordernden Nitratschmelzen, die sich wéhrend der
Versuchsdurchfithrung zersetzen und nitrose Gase erzeugen, zu gewéhrleisten, ist am Gasauslass
jedes Ofens eine Gaswaschflasche installiert. Diese ist mit Natronlauge, deren pH-Wert auf 12
eingestellt wurde, und der Indikatorlosung Phenolphthalein gefiillt (Abbildung 4-1b). Ein
Uberdruckventil am Auslass des Rohrofens sorgt fiir einen konstanten Innendruck im Rohr,
offnet aber sobald ein Uberdruck von 0,2 bar im Rohrinneren erreicht ist und ldsst die
Zersetzungsprodukte in die Gaswaschflasche entweichen. Das dariiber abgeleitete NOx wird in
der Natronlauge geldst und bildet u.a. salpetrige Sdure, was zu einem Absinken des pH-Werts
der Waschlosung fiihrt. Im pH-Bereich von ca. 8 bis 13 ist die Mischung in der Gaswaschflasche
rosa gefarbt, sobald der pH-Wert unter 8 sinkt, wird die Losung farblos. Diese
Sicherheitsvorrichtung ermdglicht es sehr einfach zu verhindern, dass gesundheitsschéidliche
Gase in die Laborluft entweichen, da sehr gut ersichtlich ist, wann die Waschlosung gewechselt

werden muss.
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Nach der Probenpréparation wurden die Stahlpléttchen einzeln in kleine keramische Tiegel aus
Alsint gelegt (Abbildung 4-2a), die Tiegel mit der Solarsalzmischung befiillt (Abbildung 4-2b),
mittels keramischer Deckel verschlossen (Abbildung 4-2¢) und mehrere dieser kleinen
zylindrischen Tiegel in einem groferen Gliihkasten aus Al,O3; zusammengefasst. AnschlieBend
wurde der Glithkasten samt Tiegeln in das Quarzglasrohr geschoben und in der Mitte des Ofens

positioniert (Abbildung 4-2d und Abbildung 4-2¢).

Abbildung 4-2: Vorbereitung und Start eines Oxidationsversuches

4.1.1 Isotherme Oxidationsversuche

Zur Bestimmung der Abtragsraten wurden die metallischen Proben fiir Auslagerungszeiten
zwischen 24 und 3000 h in Solarsalz bei einer Temperatur von 560°C oxidiert. Die Versuche

wurden an Luft durchgefiihrt und die Aufheizrate betrug 5 K/min.

4.1.2 Zyklische Oxidationsversuche

Aufgrund unterschiedlicher thermischer Ausdehnungskoeffizienten von Oxidschicht und
Grundwerkstoff, konnte thermisches Zyklieren, wie es in solarthermischen Kraftwerken
vorkommt, zu hoheren Abtragsraten aufgrund von Abplatzen der gebildeten Schichten fiihren.

Zur Untersuchung des Haftvermdgens der Oxidschichten, wurden alle Proben in 99,5 % reinem
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Solarsalz mit 140 Zyklen belastet, wobei das Temperaturprogramm eines Zyklus wie folgt
aussah:

. Heizrampe 5 K/min (42 Min.)

. Isotherm bei 560 °C (120 min)

. Kiihlrampe 5 K/min (42 Min.)

. Isotherm 350°C (180 min)

4.1.3 Proben ohne Salz

Zur Untersuchung des Oxidationsverhaltens der Stihle in heiBen Gasen, wurden Proben, wie in
Abschnitt 3.3.1.a prépariert, fir 1008 h bei 560°C in Luft ausgelagert. Die Motivation fiir die
Auslagerung an Luft bei 560°C und die anschlieBende Charakterisierung liegt darin,
grundlegende Informationen iiber den Bildungsmechanismus der Oxidschicht ohne den Einfluss

der Salzschmelze zu erhalten.

4.2  Versuchsauswertung und Dokumentation

4.2.1 Gravimetrische Auswertung

In der Norm DIN 50905-1 [99] sind die wichtigsten Grundsitze fiir die Durchfiihrung von
Korrosionsuntersuchungen ohne Berlicksichtigung zusétzlicher mechanischer Belastungen
festgelegt. Die Korrosion der Metalle kann zu sehr verschiedenen Korrosionserscheinungen
(Korrosionsformen) fithren. Nach [99] wird der flichenbezogene Massenverlust m, bei
Oxidationsversuchen mittels Gleichung (4-1) nur unter der Voraussetzung, dass keinerlei
Massenverlust in Form von innerer Korrosion oder Abplatzen der Oxidschicht auftritt, ermittelt.

—Adm _ +Am n-A; ye
A A m-Ay

my = 4-1)

Dabei stellt -4m den Masseverlust dar, +4m die Massezunahme, 4 die Oberfliche der Probe,
n-A,y. die n- relative Atommasse des Metalls Me in der Oxidschicht Me, X,,, und m-4, xy die

mrrelative Atommasse des Nichtmetalls X in der Oxidschicht Me, X,

Bei Oxidationsversuchen wird jedoch auch hidufig die Massenzunahme bzw. der zeitliche

Verlauf der Massenzunahme ermittelt.
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In der Norm DIN 50905-2 [100] werden ausschlieBlich die KorrosionsgroBBen behandelt, die zum
Berechnen der Korrosionsgeschwindigkeit / Abtragsrate bei nahezu gleichmédfigem
Flachenabtrag geeignet sind. Die Korrosionsgrof3en werden im Regelfall aus Massenédnderungen

errechnet. In Tabelle 4-1 sind die erforderlichen Messgro3en angegeben:

Tabelle 4-1: Messgrofien zur Bestimmung der Korrosionsgeschwindigkeit / Abtragsrate

Bezeichnung Formelzeichen Einheit
Korrosionsbelastete Oberflache A m?
Massednderung Am g
Dichte p g/cm?
Belastungsdauer T h

Um eine Vergleichbarkeit zu anderen Korrosionssystemen bzw. eine bessere Vergleichbarkeit
mit Ergebnissen aus wissenschaftlichen Publikationen zu erreichen, wird im Folgenden die
Abtragsgeschwindigkeit nach der DIN DIN 50905-2 [100] berechnet. Dazu wurden die Proben
jeweils vor und nach dem Versuch und zusitzlich nach dem Entfernen der Oxidschicht mittels
Beizen gewogen. Bei Chromgehalten < 12 % wurden die Oberflichen mit Acitol S abgebeizt,
wihrend bei Chromgehalten > 12 % Acitol EP als Beizmittel zur Entfernung der Oxidschichten
verwendet wurde. Im Anschluss wurde aus den ermittelten Gewichten die Masseédnderung Am

ermittelt und die flichenbezogene Masseverlustrate nach Gleichung (4-2) berechnet.

Amy g
v= il @)
Am = Masseédnderung [g]
A = korrosionsbelastete Flache [m?]
T = Belastungsdauer [h]

Teilt man die flichenbezogene Masseverlustrate durch die Dichte des getesteten Materials, erhalt

man nach Gleichung (4-3) die Abtragsgeschwindigkeit / Abtragsrate w in mm pro Jahr.

w=s876 - [

- Y p a (4-3)
w = Abtragsgeschwindigkeit [mm / a]
v = Flachenbezogene Massenverlustrate [g/ m? h]

p = Dichte [g/ cm?]
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4.2.2 Mikroskopische und elektronenmikroskopische Untersuchung

4.2.2.a Lichtmikroskopie

Mittels Lichtmikroskopie wurden sowohl die abgebeizten Probenoberflichen, als auch die
aufgewachsenen Oxidschichten hinsichtlich des aufgetretenen Korrosionsangriffs beurteilt.
Zusiétzlich wurden von manchen Proben metallografische Schliffe angefertigt, um die

Oxidschichtdicke und -beschaffenheit beurteilen zu konnen.

4.2.2.b REM- und EDX — Analyse

Anhand rasterelektronenmikroskopischer Untersuchungen an einem Gerét des Typs Zeiss ESEM
EVO LS 15 mit LaBg Kathode und EDAX Genesis Detektor wurden sowohl Aufnahmen der
aufgewachsenen Oxidschichten als auch der Korrosionsangriff auf der blanken Stahloberflache

dokumentiert sowie EDX-Analysen durchgefiihrt.

4.2.2.c REM mit Focused lon Beam (FIB)

An einem Gerit des Typs Crossbeam Workstation von Zeiss Auriga mit EDAX-Detektorkonnen
mittels eines fokussierten Ionenstrahls unter Vakuum Schnitte an Werkstoffoberflachen
durchgefiihrt werden. Anhand dieser Schnitte ist eine direkte Betrachtung des Schichtaufbaus
und dessen Analyse und Charakterisierung moglich. Zur Vorbereitung wurden die mit
Oxidschicht behafteten Proben mit Silberleitlack auf Probenhalter aufgeklebt und anschlieBend
unter Vakuum mit Kohle bedampft, um ein ,,Abdriften des Probenkorpers wiahrend des
Schnittes weitestgehend zu vermeiden. Nach Auswahl der Stelle, an der der Schnitt mit dem
Ionenstrahl durchgefiihrt werden sollte, wurde die Oberflache mit Platin besputtert. Hierbei war
zu beachten, dass eine Vorheizzeit von ca. einer Stunde einzuhalten war. Der Emissionsstrom
des Ionenstrahls wihrend der Schnittfiihrung betrug 2 pA bei einer Spannung von 30 kV. Der
auf der Probe treffende Ionenstrahl hatte jedoch nur einen Strom von 10 nA. Die Schnittlinge
betrug pro Probe ca. 20 pm bei einer Schnitttiefe von 15 um. Nach dem ersten Schnitt musste
dieser noch schrittweise poliert, also durch Anderung des Strahlstroms verfeinert werden. Dafiir
wurden bei gleichbleibender Spannung von 30 kV Strahlstréme von 2 nA, 200 pA und 50 pA

eingesetzt.



48 Oxidationsversuche und mikroskopische Analyse

Abschliefend wurden im REM Modus Bilder des Oxidschichtaufbaus bei geringen und hohen
VergroBerungen aufgenommen und EDX Untersuchungen in Form von flichigen oder

punktformigen Analysen durchgefiihrt.

4.2.2.d Transmissionselektronenmikroskopie (TEM)

Die Werkstoffanalysen mittels Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) wurden an einem
Gerdt von JEOL des Typs JEM 2010F mit 200 kV Beschleunigungsspannung durchgefiihrt.
Zusatzlich besitzt dieses Gerit die Mdoglichkeit mittels EDAX EDS direkt Analysen, wie z.B.
Line-Scans, Punktanalysen und Elemente-Mappings, der Proben hinsichtlich der elementaren
Bestandteile durchzufiihren und somit Riickschliisse auf Gefiigeverdnderungen, wie z.B.

Ausscheidungsbildung, ziehen zu kdnnen.

4.2.3 Rontgenbeugung (XRD)

In diesem Forschungsprojekt wurden die Materialproben mit einem Rontgendiffraktometer des
Typs Bruker AXS D8 mit Cu-K, — Strahlung und Sol-X Halbleiterdetektor zur Phasenanalyse
untersucht. Die aufgenommenen Spektren wurden mit Hilfe der ICDD-Datenbank ausgewertet
und den entsprechenden  Phasen  zugeordnet. Um  Informationen  iiber die
Oxidschichtzusammensetzung der zuvor in Salzschmelze ausgelagerten Werkstoffe zu erhalten,
also oberflichennahe Phasen zu identifizieren, wurden die rotierenden Proben mit streifendem
Einfall stufenweise zwischen 5° und 125° Einfallswinkel und eine Fldche von 1,2 cm?
untersucht. Diese Methode wird GID (,,grazing incidence diffraction®) genannt. Diese
Anordnung ist notwendig um diinne Schichten auf kristallinen Substraten zu untersuchen, da
man bei der Verwendung von steilen Einstrahlwinkeln iiberwiegend unerwiinschte

Beugungsinformationen des Substrats erhalten wiirde.

4.2.4 Salzanalysen

Die in den Oxidationsversuchen verwendeten Salze, wurden nach den jeweiligen Versuchen
hinsichtlich ihrer Stabilitit und Zusammensetzung, also z.B. die Nitrat/Nitrit Konzentration in
der Salzschmelze sowie die Anionenloslichkeit der Komponenten aus den Werkstoffen,
untersucht. Die Zusammensetzung des Salzes, also die qualitative und quantitative Bestimmung
der Anionen Nitrat, Nitrit, Chlorid und Chromat wurde iiber Anionen-Chromatographie

bestimmt. Diese Untersuchungen wurden am DLR durchgefiihrt.
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4.3 Ergebnisse Oxidationsversuche

4.3.1 Gravimetrische Auswertung

4.3.1.a Abhdngigkeit von der Reinheit der Salzschmelze

Die Abtragsraten der Stdhle sind in Abhédngigkeit der Auslagerungsdauer in Abbildung 4-3 fiir
alle untersuchten Werkstoffe dargestellt. Die Werte wurden mittels der in Abschnitt 4.2.1
dargestellten Gleichungen berechnet. Pro Probentyp wurden die Ergebnisse aus mindestens drei
und maximal sechs Einzelversuchen gemittelt. Die Proben wurden fiir Zeiten zwischen 168 und

3000 h in Solarsalz mit 99,5 % Reinheit bei 560°C ausgelagert.

600 — 1.4301
- 1.4307
550 — E= 1.4903/T91
7 1.4541
500 ] 1.4404
T 450 — B 14571
E 400
T 350 = -
b .
g 250 — -
= i -
< 200 ]
150 —
100 — I
0 ™ . — I LTE=—mm . Té;:r.-_

168 432 1008 3000
Auslagerungsdauer [h]

Abbildung 4-3: Abtragsraten [um/a] fiir alle Werkstoffe nach 168, 432, 1008 und 3000 h Auslagerung in
Solarsalz (99,5 % Reinheit) bei 560 °C

Die Abtragsraten aller Werkstoffe zeigen eine Zeitabhdngigkeit: Sie sinken mit zunechmender
Auslagerungsdauer. Die stabilisierten nichtrostenden Stdhle 1.4541 und 1.4571 sowie der
nichtrostende Stahl 1.4404 weisen die geringsten Abtragsraten und damit auch die beste
Korrosionsbestidndigkeit unter diesen Bedingungen auf. Der hochwarmfeste Stahl 1.4903 weist
in reinen Salzschmelzen moderate Abtragsraten auf und liegt in diesem Ranking im Mittelfeld.

Der austenitische nichtrostende Stahl 1.4301 hat mit Abstand die hochsten Abtragsraten und
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zudem eine schlechte Reproduzierbarkeit. Der Grund hierfiir ist, dass bei diesem Stahl in ca. der
Halfte der Versuche starke interkristalline Korrosion auftrat und in der anderen Hilfte nur ein
flichiger Abtrag stattfand. Die Reproduzierbarkeit der anderen untersuchten Stihle erwies sich
jedoch als sehr gut. Die genauen Werte der Abtragsraten aus Abbildung 4-3 sind in Tabelle 4-2
wiedergegeben. Zusitzlich wurden noch Abtragsraten nach 24, 72 und 120 h Auslagerungsdauer

berechnet. Die Werte aller Werkstoffe spiegeln das oben beschriebene Verhalten wider.

Tabelle 4-2: Abtragsraten in Anhingigkeit von der Auslagerungsdauer in Solarsalz ( 99,5 % Reinheit)

Abtragsrate [num/a]
24 h 72 h 120 h 168 h 432h 1008 h 3000 h

1.4301 334 159 219 261 113 165 98
1.4404 122 63 55 40 31 16 7
1.4307 380 209 158 88 43 24 24
1.4541 - - - 54 33 19 7
1.4571 190 75 48 30 20 13 5
1.4903 / T91 783 872 319 71 20 21 22

Zur Ermittlung von Kennwerten iiber das Oxidationsverhalten der Werkstoffe, bzw. um
Aussagen iiber das kinetische Wachstum der Oxidschichten treffen zu konnen, wird die
Gewichtszunahme in mg/cm? liber die Auslagerungszeit aufgetragen. Das zugehorige Diagramm
ist in Abbildung 4-4 dargestellt. Aufgrund der geringen Anzahl an Werten wird auf die
quantitative Auswertung des Diagramms verzichtet.

Die Werkstoffe 1.4301 und 1.4307 zeigen ein nahezu lineares kinetisches Verhalten bei der
Gewichtszunahme. Diese beiden Werkstoffe wiesen zudem die hochsten Abtragsraten auf. Bei
allen drei Stdhlen ist zudem zu Beginn ein Gewichtsverlust statt einer Zunahme erkennbar. Dies
deutet auf einen korrosiven Angriff hin, bevor sich eine zumindest teilweise schiitzende
Oxidschicht ausbilden kann.

Fir die korrosionsbestindigeren Werkstoffe 1.4404 und 1.4571 kann ein parabolisches
Oxidschichtwachstum ermittelt werden. Nach anfanglich starker Oxidation mit entsprechender
Gewichtszunahme flachen die Kurven mit zunehmender Auslagerungsdauer ab. Der Stahl
1.4903/T91 weist ein fast linecares Oxidwachstum auf, das bedeutet, dass er keine dauerhaft
schiitzende Oxidschicht bildet und die Dicke der Oxidschicht mit zunehmender

Auslagerungsdauer zunimmt.
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Abbildung 4-4: Gewichtszuwachs in [mg/cm?] in Solarsalz (99,5 % Reinheit) bei 560°C in Abhiingigkeit von

der Auslagerungsdauer

In solarthermischen Kraftwerken werden enorme Mengen an Nitratsalz zur Energiespeicherung
benotigt, wodurch die Verwendung von Salzen mit einer hohen Reinheit (99,5 % Reinheit) einen
hohen Kostenfaktor darstellen wiirde. Daher werden meist kommerzielle Salzmischungen, die
einen geringen Anteil an Verunreinigungen aufweisen (Analyse in Abschnitt 3.1), eingesetzt.

Der Einfluss dieser Verunreinigungen auf das Korrosionsverhalten der Stahle wurde in Form von
Auslagerungsversuchen bei 560°C fiir Zeiten zwischen 168 und 1008 h in diesem kommerziellen
Solarsalz untersucht. Die nach den Versuchen ermittelten Abtragraten sind in Abbildung 4-5
graphisch sowie quantitativ in Tabelle 4-3 wiedergegeben. Aquivalent zu den Versuchen in
reinem Solarsalz weisen die Abtragsraten auch in der kommerziellen Solarsalzmischung eine
Abhéngigkeit von der Auslagerungsdauer auf; auch hier sinken die Abtragsraten mit
zunehmender Zeit. Ebenso kann das gleiche Ranking der Werkstoffe wie in den reinen
Salzmischungen erstellt werden. Es wurden pro Werkstoff und Auslagerungsdauer jeweils drei
Proben ausgelagert und ausgewertet. Die Reproduzierbarkeit der Ergebnisse ist gut und speziell

nach 1008 h sehr gut.
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Abbildung 4-5: Abtragsraten [pm/a] fiir alle Werkstoffe nach 168, 432 und 1008 h Auslagerung in
kommerziellem Solarsalz (geringer CI'-Gehalt) bei 560 °C

Die Abtragsraten weisen im Vergleich zum reinen Solarsalz teilweise geringere Werte auf.
Dieser Unterschied ist besonders anhand der Werte in Tabelle 4-3 sowie zum Vergleich in

Tabelle 4-2 ersichtlich.

Tabelle 4-3: Abtragsraten in Anhiingigkeit von der Auslagerungsdauer in kommerziellem Solarsalz

Abtragsrate [num/a]
168 h 432 h 1008 h

1.4301 97 64 14
1.4404 45 17 11
1.4307 102 26 18
1.4541 58 31 17
1.4571 33 14 9
1.4903 / T91 63 18 8

Da die verwendeten kommerziellen Salzmischungen nur einen geringen Chlorid-Gehalt
aufweisen und Chloride zumindest bei der wéssrigen Korrosion von nichtrostenden Stéhlen

einen kritischen Faktor darstellen, da sie zu schnell fortschreitenden lokalen



Oxidationsversuche und mikroskopische Analyse 53

Korrosionserscheinungen, wie Loch-, oder Spaltkorrosion, fithren, wurde der Einfluss hoherer
Chlorid-Gehalte untersucht. Die Stidhle wurden dazu in einer Solarsalzmischung mit 0,5 Gew.-%
Chlorid fiir 1008 h bei 560°C ausgelagert. Die zugehorigen Abtragsraten sind in Abbildung 4-6,
vergleichend mit den Abtragsraten von Proben, die in reinem Solarsalz bei denselben

Bedingungen ausgelagert waren, dargestellt.
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Abbildung 4-6: Abtragsraten [um/a] fiir alle Werkstoffe nach 1008 h Auslagerung in reinem Solarsalz,

kommerziellem Solarsalz und in mit 0,5 Gew.-% CI verunreinigtem Solarsalz bei 560°C

Es ist erkennbar, dass fiir die Stahle 1.4571, 1.4404, 1.4541 sowie 1.4307 kaum ein Einfluss auf
die Abtragsraten ermittelt werden kann. Die Abtragsraten dieser Stdhle sind teilweise etwas
niedriger und teilweise etwas hoher als in reinem Solarsalz. Die Abtragsrate fiir 1.4301 ist
deutlich geringer als in chloridfreiem Solarsalz. Die schwierige Reproduzierbarkeit fiir diesen
Stahl wurde bereits oben diskutiert. Fiir den hochwarmfesten Stahl 1.4903 / T91 lésst sich eine
sehr starke Abhidngigkeit vom Chlorid-Gehalt in der Salzschmelze schlussfolgern. Die
Abtragsrate ist mit 2,7 mm/a in Solarsalz mit 0,5 Gew.-% CI" ca. 130x hoher als in reinem Salz

mit 0,021 mm/a. In Abbildung 4-7 ist die Probe von 1.4903/T91 nach diesem Versuch
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dargestellt. Man erkennt eine dicke abblitternde Oxidschicht und eine gelbliche Farbung des

noch anhaftenden Solarsalzes.

Abbildung 4-7: Probe von 1.4903/T91 nach 1008 h Auslagerung bei 560°C in mit 0,5 Gew.-% CI

verunreinigtem Solarsalz

Das Salz wurde nach der Auslagerung beim Projektpartner DLR hinsichtlich der
Anionenloslichkeit sowie der Nitrat/Nitrit-Zusammensetzung mittels Ionenchromatographie
untersucht. Es wurde zusétzlich Solarsalz ohne Stahlprobe ausgelagert und anschliefend

ebenfalls untersucht. Diese Ergebnisse sind in Tabelle 4-4 dargestellt.

Tabelle 4-4: Anionen-Gehalte im Salz nach der Auslagerung bei 560°C in mit 0,5 Gew.-% Cl- verunreinigtem

Solarsalz [49]

Anionen-Gehalt [Gew.-%]

NOj3 NO; Cl” Cro;~
1.4301 63,91 2,90 0,43 -
1.4404 63,97 2,70 0,42 -
1.4307 64,72 2,88 0,45 -
1.4541 63,25 2,82 0,45 0,06
1.4903/T91 61,28 3,38 0,45 1,52
1.4571 65,48 2,63 0,41 -
Solarsalz 65.73 2.15 - -

Fir die reine Solarsalzprobe ergibt sich ein Nitrit-Gehalt von 2,15 Gew.-% nach der
Auslagerung. Der Gehalt an Nitrit im Salz, in dem die Stahlproben ausgelagert wurden, ist im
Vergleich dazu leicht erhoht bei gleichzeitig niedrigerem Gehalt an Nitrat. Das bedeutet, dass
Stahl vermutlich die Zersetzungsreaktionen des Solarsalzes fordert bzw. katalysiert. Im Salz der
Werkstoffe 1.4541 sowie 1.4903/T91 konnten nach der Auslagerung Anteile an Chromat
ermittelt werden. Im Salz des Stahls 1.4903/T91 ist die Chromat-Konzentration nach dem
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Versuch extrem erhoht. Die vorab bereits erwdhnte Gelbfarbung der Schmelze hatte bereits
darauf hingewiesen. Wird aus dem Werkstoff 1.4903/T91 das Element Chrom, welches fiir die
Bildung einer Cr-reichen Oxidschicht zustindig ist, geldst, sinkt die Korrosionsbestindigkeit

dieses Werkstoffs und resultiert dann in der extrem hohen ermittelten Abtragsrate von 2,7 mm/a.

4.3.1.b Abhdngigkeit von der Art der Temperaturbelastung

Da die Werkstoffe in solarthermischen Kraftwerken zyklischer Temperaturbelastung ausgesetzt
sind, wurde dieser mogliche Einflussfaktor untersucht. Zyklische Temperaturbelastungen
konnten bedingt durch die unterschiedlichen Wérmeausdehnungskoeftizienten des Grund-
materials und der Oxidschicht zum Abplatzen oder Ablosen der Oxidschichten fiihren. Die
zugehorigen Abtragsraten sind vergleichend mit den Abtragsraten fiir 1008 h isotherme

Auslagerung in Abbildung 4-8 dargestellt.
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Abbildung 4-8: Abtragsraten [um/a] fiir alle Werkstoffe nach 1008 h isothermer Auslagerung, 895 h
zyklischer Auslagerung und einer Kombination aus 1008 h isotherm und 895 h zyklisch in Solarsalz (99,5 %
Reinheit) bei 560 °C
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4.3.2.a Elementare Verteilung und chemische Zusammensetzung (EDX)

Von grundlegender Bedeutung fiir die Analyse des Schichtbildungsmechanismus und den
Eigenschaften der sich bildenden Oxidschichten ist die chemische Zusammensetzung der
einzelnen Lagen. Anhand der im FIB préparierten Querschnitte wurde mittels EDX sowohl
flichig als auch punktformig die Zusammensetzung der gebildeten Schichten nach 1008 und
3000 h Auslagerung in Solarsalz (Reinheit 99,5 %) bei 560°C analysiert. Die Ergebnisse dieser
Untersuchungen sind fiir die Werkstoffe 1.4404, 1.4571 und 1.4903/T91 im Folgenden
dargestellt.

4.3.2.a.1 Analyse von 1.4404

Die Aufnahmen und Analysen des Stahls 1.4404 sind in Abbildung 4-15, Abbildung 4-16 und
Abbildung 4-17 wiedergegeben. Abbildung 4-15 zeigt den Querschnitt von 1.4404 nach 1008 h

Auslagerung und die zugehorigen flachigen EDX-Mappings der Elemente Sauerstoff, Eisen und
Chrom.

Grundwerkstoff

Abbildung 4-15: 1.4404 — FIB-Schnitt nach 1008 h in Solarsalz (99,5 % Reinheit) bei 560°C

Die Oxidschicht des Stahls 1.4404 weist nach 1008 h Auslagerung dicke und diinne Bereiche
auf. Unterhalb des dicken Bereichs liegt eine Mulde, die mit einem stark porésen Oxid gefiillt
ist. Anhand der Verteilung der Elemente in den EDX-Mappings ist ersichtlich, dass es sich dabei
um ein Mischoxid mit hoheren Anteilen an Chrom und geringeren Eisen-Anteilen handelt.
Oberhalb dieses Mischoxids befindet sich ein stark ausgeprigtes Fe-Oxid. Nach 3000 h
Auslagerung (Abbildung 4-16) sind die unterschiedlich dicken Oxidschichtbereiche
verschwunden. Es liegt eine kompakte mehrlagige Oxidschicht vor. Der Bereich zwischen

Grundmaterial und Oxidschicht ist durch einen Spalt aufgrund von stark ausgeprigter Porositét
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4.3.4.c Charakterisierung von 1.4903/T91

Bereits in den FIB-Aufnahmen nach 3000 h Auslagerung (Abschnitt 4.3.2.a.3) wurden
Anderungen im Grundmaterial des Werkstoffs 1.4903/T91 festgestellt. Eine Aufnahme des
Grundgefiiges dieses Werkstoffs sowie eine Detailaufnahme sind in Abbildung 4-39 zu sehen.

Nadelformige Ausscheidungen unterschiedlicher GréBe sind im kompletten Grundmaterial

dieses Werkstoffs verteilt.

Abbildung 4-39: TEM-Aufnahme an 1.4903/T91 nach 3000 h in Solarsalz (99,5 % Reinheit) bei 560°C -

nadelformige Ausscheidungen

Um die chemische Zusammensetzung dieser nadelformigen Ausscheidungen zu kldren, wurden
flachige EDX-Analysen durchgefiihrt. Der zugehorige Bildausschnitt und die EDX-Analysen der
Elemente Mangan, Chrom und Stickstoff sind in Abbildung 4-40 dargestellt. Die chemische
Analyse lasst schlussfolgern, dass sich im gesamten Grundmaterial des hochwarmfesten Stahls
1.4903/T91 nadelformige Ausscheidungen, die sowohl Chrom, Mangan und Stickstoff enthalten,
gebildet haben. Auf eine quantitative Auswertung der EDX-Analysen soll an dieser Stelle
verzichtet werden, da bspw. die Analyse von Stickstoff aufgrund seines sehr geringen
Atomgewichts groBe Schwierigkeiten mit sich bringt. Zusitzlich ist eine quantitative Analyse
der doch sehr kleinen und diinnen Nadeln aufgrund ihrer GroBe nur mit erheblichen

Einschrankungen moglich.
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Stickstoff

05 um

Abbildung 4-40: EDX-Mapping der nadelférmigen Ausscheidungen an 1.4903/T91

4.3.5 Analyse der Oberflachen nach dem Entfernen der Oxidschicht

In Abbildung 4-41 sind die im REM aufgenommenen Probenoberflachen der sechs untersuchten
Werkstoffe nach der Auslagerung in Solarsalz (Reinheit 99,5 %) bei 560°C fiir 1008 h nach dem
Entfernen der Oxidschicht durch Beizen abgebildet. Anhand dieser Analyse konnten Aussagen
iber den korrosiven Angriff, der je nach Werkstoff variiert, gewonnen werden. Der austenitische
nichtrostende Stahl 1.4301 zeigt einen starken Angriff durch interkristalline Korrosion. Die
beiden stabilisierten Stdhle 1.4541 und 1.4571 weisen beginnende Sensibilisierung der Korn-
grenzen auf, wobei diese bei 1.4541 stirker fortgeschritten scheint und zusétzlich im Korn-
inneren ein 16chriger Angriff auftritt. Fiir 1.4307 und 1.4404 wurde vorwiegend ein flachiger
Korrosionsangriff identifiziert. Bei 1.4404 sind allerdings auch stellenweise einzelne Kdorner
herausgeldst. Der hochwarmfeste Stahl 1.4903/T91 zeigt auf der gesamten Oberfliche einen
starken flachigen korrosiven Angriff, der teilweise stirker und teilweise schwicher ausgeprigt

ist. Die komplette Oberflache wirkt jedoch stark angegriffen.
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Abbildung 4-41: Oberflichen von 1.4301, 1.4307, 1.4404, 1.4541, 1.4571 und 1.4903/T9, ausgelagert fiir 1008 h
bei 560°C in Solarsalz (99,5 % Reinheit) nach dem Entfernen der Oxidschicht
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bei der Oxidation unterschiedliche Stofftransportvorginge bei den verschiedenen
Temperaturbereichen vor. Bei 410°C kdnnten im Nyquist-Plot von 1.4571 zwei Halbkreise statt

einem vorhanden sein. Die Auspragung ist allerdings nicht sehr deutlich sichtbar.

Ubereinstimmend mit den Ergebnissen der beiden nichtrostenden Stihle, zeigt auch der
hochwarmfeste Stahl 1.4903/T91 (Abbildung 5-10) die eindeutige Abhingigkeit des
Polarisationswiderstandes und somit der Korrosionsbestindigkeit von der Temperatur. Im
Nyquist-Plot sind hier eindeutig zwei Halbkreise bei 410°C zu sehen. Auch bei diesem

Werkstoff lassen sich zwei Temperaturbereiche mit dhnlichem Werkstoffverhalten identifizieren.
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Abbildung 5-10: EIS von 1.4903 bei 410, 470, 520 und 560 °C in 60 % NaNO; + 40 % KNO; (99,5 %
Reinheit)

In Tabelle 5-1 sind die Makro-Aufnahmen der Probenoberflachen der drei untersuchten Stéhle
nach der elektrochemischen Charakterisierung bei 560°C in Solarsalz mit 99,5 % Reinheit zu
sehen. Die gebildeten Oxidschichten zeigen hinsichtlich ihrer Farbe, Beschaffenheit und Dicke
eine Abhdngigkeit von der Temperatur. Wihrend die Schichten bei 1.4404 und 1.4571 bei 410°C
eine gelb-goldene homogene Farbung aufweisen und sehr diinn zu sein scheinen, gehen sie bei
470°C in eine blau-braune fleckige Farbung iiber. Bei 520°C und 560°C weisen die Oberflichen
eine braun-rote dichtere Oxidschicht auf. Im Gegensatz dazu ist die ausgebildete Oxidschicht
beim hochwarmfesten Stahl 1.4903/T91 bei 410°C von rot-orangener Farbung und nimmt dann
mit steigender Temperatur sowohl an Schichtdicke (die Schleifriefen sind nicht mehr sichtbar)
als auch an braun-roter Farbung zu. Die Farben der Oxidschichten konnen eventuell dhnlich wie
bei den Anlauffarben von Edelstdhlen bei Warmebehandlung Aufschluss iiber Schichtdicken und
Beschaffenheit der Oxidschichten geben.
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Tabelle 5-3: Probenoberfléiichen (Vorder- und Riickseite) nach der Voroxidation fiir 168, 1008 und 3000 h
nach OCP und EIS

168 h 1008 h 3000 h

1.4404 . - ' - ﬁ
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5.2.6 Quantitative Auswertung — Fitten der elektrochemischen Impedanzspektren

Um eine addquate quantitative Auswertung zu gewdhrleisten, ist es notig, das vorliegende
System aus Werkstoff, gebildeten Schichten und Elektrolyt moglichst genau zu kennen.
Anschliefend kann mittels der Zuweisung von elektrischen Elementen zu den einzelnen
Bestandteilen des Systems ein mdglichst passendes Ersatzschaltbild entwickelt werden. Das
Ersatzschaltbild, das nach sorgfiltiger Uberpriifung und Anpassung auf Basis des physikalischen
elektrochemischen Systems in dieser Arbeit zur quantitativen Auswertung der EIS-Messungen

verwendet wurde, ist in Abbildung 5-17 dargestellt.

Anhand der Charakterisierung der ausgelagerten Proben mittels mikroskopischer
Analysetechniken wurden fiir Auslagerungszeiten unter 3000 h inhomogen gewachsene
Oxidschichten identifiziert (siche Abschnitt 4.3.2.a). Es gab Bereiche, auf denen nur diinne Cr-
Oxidschichten vorhanden waren, wihrend unterhalb der dicken Fe-reichen Oxidschichten ein
muldenartiger Korrosionsangriff identifiziert wurde. Diese Mulden waren ebenfalls mit porosem
Oxid gefiillt. Da davon auszugehen ist, dass diese unterschiedlichen Bereiche verschiedene
Eigenschaften hinsichtlich des Schutzes vor weiteren Reaktionen mit der Schmelze, also eine
unterschiedliche Korrosionsbestidndigkeit aufweisen, ist eine Abdeckung beider Bereiche im

elektrischen Ersatzschaltbild notig.
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Abbildung 5-17: Ersatzschaltbild zum Fitten der elektrochemischen Impedanzspektren

Der in Reihe geschaltete Widerstand Rg entspricht im Ersatzschaltbild (Abbildung 5-17) dem
elektrischen Widerstand des Elektrolyten, also der hochionischen Salzschmelze. Der
Kondensator Cc,.oxig und der Widerstand R¢,-oxis Stehen fiir die physikalischen Vorginge bzw.
Eigenschaften in den diinnen Oxidschichtbereichen. Dort ist der Werkstoff durch die Cr-reiche
Oxidschicht vor weiterer Oxidation geschiitzt, solange die Schicht nicht aufreif3t oder abplatzt. In
den dicken Oxidschichtbereichen ist nur eine geringe Schutzwirkung vor weiterer Korrosion
vorhanden, solange keine neue dichte Cr-Oxidschicht wichst. Anstelle dessen kommt es zu
einem starken lokalen Korrosionsangriff und schnell wachsendem Fe-Oxid. Die physikalischen
Eigenschaften dieses Bereiches werden im Ersatzschaltbild durch die Elemente Cr,_oyig und Rp..
orid abgedeckt.

Zur quantitativen Ermittlung der Kennwerte dieses Systems, wurde das Programm Gamry
Echem Analyst verwendet. Die im Ersatzschaltbild dargestellten Kondensatoren wurden durch
CPE’s ersetzt, da kein ideales Kondensatorverhalten zu erwarten war. Die Werte wurden nach
dem Fitten mittels der in Abschnitt 2.3.4.c dargestellten Gleichung (2-35) mit Unterstiitzung der
Gamry Software in Farad/cm? umgerechnet.

In Tabelle 5-4, Tabelle 5-5 und Tabelle 5-6 sind die mittels Fitten berechneten Kennwerte der
elektrochemischen Impedanzmessungen der Werkstoffe 1.4404, 1.4571 und 1.4903/T91 in
Abhingigkeit der Voroxidationszeit wiedergegeben. Zusitzlich sind, um die Ergebnisse der
gefitteten Werte auf Basis der gebildeten Schichten und deren physikalischen Eigenschaften
interpretieren zu konnen, die FIB-Querschnitte der drei Werkstoffe nach 168, 1008 und 3000 h
wiederholt in Abbildung 5-18, Abbildung 5-19 und Abbildung 5-20 dargestellt.
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Tabelle 5-4: Quantitative Auswertung mittels Fitten fiir 1.4404 in Abhiingigkeit der Voroxidationszeit

168 h 1008 h 3000 h
R; 2,1 2,6 2,4 Q *cm?
Rer-oxid 909,8 471,3 394,0 Q *cm?
Rpe-0xid 196,5 86,8 143,1 Q *cm?
(CPE)cr-0xid 6,1E-04 7,5E-03  4,0E-02 S*s™a/cm?
Ccr-oxid 6,1E-04 1,6E-02  1,5E-01 F/cm?
n 1,00 0,63 0,68
(CPE)re-0xid 6,2E-03 8,3E-04  2,9E-02 S*s™a/cm?
Cre-0xid 7,5E-03 4,8E-04  4,7E-02 F/cm?
m 0,50 0,83 0,75
Goodness of Fit  4,6-03 6,3E-04  6,4E-04

Der Elektrolytwiderstand Rg (Tabelle 5-4) ist bei den Messungen an 1.4404 nach 168, 1008 und
3000 h Voroxidation mit Werten zwischen 2,1 und 2,6 Q*cm? sehr stabil. Der Widerstand der
intakten Cr-Oxidschicht sinkt im Verlauf der Zeit von 910 auf 394 Q*cm?, dass bedeutet die
Schutzwirkung der Schicht verschlechtert sich. Die Kapazitit Ccroxig steigt dagegen mit
zunehmender Voroxidationszeit und Schichtdicke. Interessant ist auch, dass sich das CPE des
Chromoxids nach 168 h wie ein idealer Kondensator verhélt: die empirische Konstante n ist 1.
Im Gegensatz dazu liegt der Widerstand des Fe-Oxids nach 168 h bei 197 Q*cm?, sinkt nach
1008 h auf 87 Q*cm? ab und steigt nach 3000 h wieder auf 143,1 Q*cm? an. Auffillig ist, dass
die Widerstinde in diesem Bereich, in dem lokale Korrosion stattfindet, deutlich geringer sind
als in den Bereichen, in denen die Cr-Oxidschicht vorhanden ist. Speziell nach 168 h ist ein
grofler Unterschied zwischen den Widerstdnden vorhanden, nach 3000 h weisen die Werte
geringere Unterschiede zueinander auf. Diese Werte stehen also im Einklang mit den
Ergebnissen der FIB-Querschnitte von 1.4404 in Abbildung 5-18. Nach 168 und 1008 h sind
zwei Bereiche mit verschiedener Bestidndigkeit gegeniiber Korrosion vorhanden. Nach 3000 h ist
die Schicht homogen, es sind keine zwei verschiedenen Bereiche mehr detektierbar. Vielmehr ist
die Na,Fe-reiche Oxidschicht obenauf gewachsen. Der Einfluss dieser Schicht auf das

Korrosionsverhalten bleibt zu diskutieren.
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Abbildung 5-18: Querschnitt der Oxidschicht von 1.4404 nach 168 (a), 1008 (b) und 3000 h (c)

Die gefitteten Werte fiir 1.4571 nach 168, 1008 und 3000 h Voroxidation sind in Tabelle 5-5
wiedergegeben. Der Widerstand der Salzschmelze R ist nach 168 und 3000 h mit 3,4 und 3,5 Q
*cm? quasi gleich, nach 1008 h weicht er mit 5,6 Q *cm? etwas ab. Der Widerstand gegen
Ladungstransfer des Cr-reichen Oxids liegt nach 168 h bei 363 Q *cm?, nach 1008 h steigt er auf
934 Q *cm? an und sinkt nach 3000 h schlieBlich wieder auf 199 Q *cm? ab. Das bedeutet, dass
sich die Schutzwirkung der Schicht von 168 h nach 1008 h verbessert, nach 3000 h allerdings
deutlich abbaut.

Tabelle 5-5: Quantitative Auswertung mittels Fitten fiir 1.4571 in Abhiingigkeit der Voroxidationszeit

168 h 1008h 3000 h
R, 3.4 5,6 3,5 Q *em?
Rer-oxid 3633 933,9 198.,9 Q *cm?
Ree-0xid 7.5 14,9 211,1 Q *cm?
(CPE)cr.oxia 55E-03  5,6E-03 18E-01  S*s“a/em?
Cer-oxid 6,8E-03  2,6E-02 1,8E-01  Flem?

n 0,77 0,52 1,00

(CPE)ge.oxid 54E-03  1,IE-03 44E-02  S*s“a/em?
Creoxid 1,8E-03  1,8E-04 [3E-01  Flem?

m 0,75 0,71 0,67

Goodness of Fit  1,8E-03 7,1E-04  5,8E-04

Auch bei diesem Werkstoff wurde anhand der EDX-Analysen festgestellt, dass sich nach dieser
Auslagerungsdauer eine Na,Fe-reiche Oxidschicht gebildet hat. Diese reduziert womdglich die

Besténdigkeit der Oxidschicht. Der Widerstand der Fe-reichen Oxidschichtbereiche steigt liber
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die Zeit an, das bedeutet, dass sich in diesem Bereich die Schutzwirkung mit der Zeit verbessert.
Vermutlich hat sich iiber die Zeit in diesen Bereichen wieder eine schiitzende Cr-Oxidschicht
ausgebildet, die weitere Oxidation unterbindet. Auffallend ist, dass bei diesem Werkstoff, die
Widerstinde nach 3000 h von Cr- und Fe-Oxid nahezu identische Werte aufweisen und damit

mit den Ergebnissen der Querschnittsaufnahmen von 1.4571 in Abbildung 5-19 iibereinstimmen.

Abbildung 5-19: Querschnitt der Oxidschicht von 1.4571 nach 168 (a), 1008 (b) und 3000 h (c¢)

Die Korrosionsbestindigkeit der Fe-reichen Oxidschichtbereiche beim Werkstoff 1.4903/T91
sinkt mit zunehmender Auslagerungsdauer. Dies bedeutet, dass sich vermutlich mit der Zeit
immer mehr der muldenformigen lokalen Angriffsstellen ausbilden und sich dort schnell

wachsendes, nicht schiitzendes Fe-Oxid bildet.

Tabelle 5-6: Quantitative Auswertung mittels Fitten fiir 1.4903/T91 in Abhéngigkeit der Voroxidationszeit

168 h 1008 h 3000 h
Rq 33 472 4.9 Q *cm?
Rer-oxid 1009,0 481,9 2572 Q *cm?
RFe-0xid 74,4 33,6 0,00053 Q *cm?
(CPE)cr-0xid 2,2E-03 7,0E-03  4,1E-04 S*s”a/cm?
Ccr-oxid 3,6E-03 1,7E-02  5,0E-07 F/em?
n 0,60 0,57 0,25
(CPE)re-0xid 1,8E-03 1,3E-03  3,1E-02 S*s”a/cm?
Cre-0xid 6,5E-04 2,7E-04  1,8E-04 F/cm?
m 0,66 0,67 0,68

Goodness of Fit  1,6E-03 1,4E-03  §,8E-04
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Nach 3000 h sinkt der Wert auf einen kaum messbaren Wert, wihrend der Widerstand in den Cr-
reichen Bereichen ca. 250 x hoher liegt. Dieses Verhalten kann an dieser Stelle nicht den
mikroskopischen Analyse-Ergebnissen zugeordnet werden. Die Korrosionsbestindigkeit der mit
Cr-Oxid geschiitzten Bereiche nimmt analog zu 1.4404 mit zunehmender Auslagerungsdauer ab.
Die Kapazitit des Fe-Oxids bleibt fiir alle Voroxidationszeiten relativ konstant, wihrend die des

Cr-Oxids erst steigt und nach 3000 h extrem abfillt.

MPA Stuttgart um s MPA Stuttgart m s MPA Stuttgart

Abbildung 5-20: Querschnitt der Oxidschicht von 1.4903/T91 nach 168 (a), 1008 (b) und 3000 h (c)
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Potential quantitativ im Bezug zur Normalwasserstoffelektrode darzustellen, ein Vergleich
verschiedener Werkstoffe oder Parameter untereinander ist aber ohne Grenzen mdglich. In
relevanten aktuellen Publikationen [38,40] werden teilweise keine Angaben zum Typ der
verwendeten Referenzelektrode gemacht. Elektrochemische Messungen in anderen Salzsystem
wurden u.a. mit Ag/AgNOs;- Nitrat- oder Yttrium-stabilisiertem Zirkon [32,35,119] als
Referenzelektroden durchgefiihrt. Rahmel [120] beschreibt 1970 eine Ag/Ag,SO4
Referenzelektrode flir Untersuchungen in geschmolzenen Sulfatsalzen zwischen 600 und 650°C.
Auch diese Elektrode zeigte je nach Ag,SOs—Konzentration instabile Potentiale sowie eine
Zunahme der Silberionenkonzentration in der Schmelze, die vermutlich auf eine Korrosion des

Silberdrahtes zuriickzufiithren war.

Generell erwies sich die elektrochemische Untersuchung des vorliegenden Systems anhand der
Aufnahme von Stromdichte-Potential-Kurven als ungeeignet. Es konnte kein Unterschied im
Verlauf der Kurven sowohl fiir die nichtrostenden Stéhle als auch fiir den hochwarmfesten Stahl
im Vergleich festgestellt werden. Die Vermutung liegt nahe, dass die durch partielle Zersetzung
der Salzschmelze stattfindenden Reaktionen jegliche Reaktion, die zur Auflosung oder Oxidation
der Werkstoffe fiihrt, iiberlagert. Eine Modglichkeit zum erfolgreichen FEinsatz dieser
Messmethode wire allerdings, den Sauerstoffpartialdruck iiber Zufiihren von Gasgemischen
gezielt einzustellen und damit die Zersetzungsreaktionen zu unterbinden. Erste
Auslagerungsversuche unter Einstellung einer gezielten Atmosphére zeigten bereits, dass das

Stattfinden von Zersetzungsreaktionen der Salzschmelze dadurch beinflussbar ist [1].

Anhand der elektrochemischen Messmethoden konnten verschiedene korrosionschemische
Aspekte der Werkstoffe 1.4404, 1.4571 und 1.4903/T91 nachgewiesen werden. Der Anstieg des
Polarisationswiderstands (Korrosionsbestdndigkeit) mit sinkender Temperatur 1dsst sich deutlich
anhand der gemessenen EIS-Kurven zeigen. Aus dem Nyquist-Plot kann dieser Wert direkt
durch den Vergleich der Halbkreisradien abgelesen werden. Ebenfalls konnte dieses Verhalten
durch die Aufnahme der Stromdichte-Potential-Kurven nachgewiesen werden. Mit abnehmender
Temperatur sanken die Stromdichten der Werkstoffe. Das bedeutet, je tiefer die Temperatur ist,
desto hoher ist die Korrosionsbestindigkeit der Stdhle (s. Abbildung 5-5, Abbildung 5-8,
Abbildung 5-9 und Abbildung 5-10). Auffillig war auch, dass das Korrosionspotential in den
Stromdichte-Potential-Kurven bei Hin- und Riickreaktion zwischen 470 und 560°C anndhernd
gleich war, wihrend bei 410°C eine Abweichung beobachtet werden konnte. Ein Grund hierfiir

konnte eine Anderung der Viskositit der Salzschmelze mit zunehmender Temperatur sein. Die
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gebildeten Oxidschichten wiesen abhéingig von der Temperatur unterschiedliche Farbungen auf.
Wihrend bei 410 und 470°C eher gelb-blaue Oxidfarben auftraten, waren die Oxidschichten bei
520 und 560°C eher rot-braun gefirbt. Dieses Verhalten ist &hnlich, wie es anhand von
Anlauffarben bei der Wairmebehandlung von Edelstahl beobachtbar ist und aus einer
Dickenzunahme der Oxidschicht resultiert [121]. Je nach Temperatur und Abkiihlung bilden sich
dann unterschiedlich gefarbte Schichten aus.

Der Effekt von Chloriden in nitrathaltigen Salzschmelzen wurde bislang nicht mittels EIS
untersucht. Die in dieser Arbeit erzielten Ergebnisse sind daher vollig neuartig. Anhand der
Untersuchungen mittels EIS konnte kein Einfluss von 0,5, 3 und 10 Gew.-% Chloriden in der
Salzschmelze auf das Korrosionsverhalten der nichtrostenden Stdhle 1.4404 und 1.4571
identifiziert werden. Die Impedanzspektren der beiden Werkstoffe waren in allen Salzschmelzen,
abhéngig vom Chlorid-Gehalt und sogar in chloridfreier Salzschmelze nahezu identisch. Im
Vergleich dazu konnen Chloride in wissrigen Losungen zu schwerwiegenden
Korrosionserscheinungen, wie Loch- oder Spaltkorrosion, bei nichtrostenden Stihlen fithren. Der
Polarisationswiderstand bzw. die Korrosionsbestindigkeit des hochwarmfesten Stahls
1.4903/T91 zeigte jedoch eine deutliche Abhidngigkeit vom CI-Gehalt in der Salzschmelze.
Bereits ab 3 Gew.-% Chlorid konnte ein Abfall von Rp beobachtet werden, wobei der Wert bei
einem Chloridgehalt von 10 Gew.-% dann vergleichbar war. Dieses Ergebnis weist eine gute
Ubereinstimmung mit den Resultaten aus den Auslagerungsversuchen auf. Auch bei diesen
Untersuchungen zeigten die nichtrostenden Stdhle keine eindeutige Abhédngigkeit vom
Chloridgehalt in der Salzschmelze, wihrend beim hochwarmfesten Stahl bereits ein
Chloridgehalt von 0,5 Gew.-% ausreichte, um die Abtragsrate um den Faktor 130 zu erhdhen
und stark abblitternde Oxidschichten zu verursachen. Wie bereits diskutiert wurde, ist dieses
Verhalten der Ausbildung von Metallchloriden, ndmlich Fe-, und Cr-Chloriden und der damit
verbundenen Anderung der Stabilitit der Oxidschichten [111] zuzuschreiben. Ebenfalls die
unterschiedliche Farbung und Beschaffenheit der Oxidschichten auf den nichtrostenden Stihlen
und dem hochwarmfesten Stahl ist vermutlich ein Hinweis auf die Bildung dieser instabilen
Verbindungen, die die Tendenz haben in die Oxide zu diffundieren und dort durch die Bildung

von Metalloxiden Spannungen in den Oxidschichten verursachen.

Der Einfluss der Dicke und Beschaffenheit der Oxidschicht wurde mittels EIS-Messungen an
1.4404, 1.4571 und 1.4903/T91 untersucht. Bei allen drei Stihlen wurde nach Voroxidation im
Vergleich zu nicht voroxidierten Proben ein positiver Effekt auf den Polarisationswiderstand und

somit die Korrosionsbestindigkeit beobachtet. Die nichtrostenden Stihle wiesen bis zu einer
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Voroxidationszeit von 1008 h einen Anstieg von Rp auf, wihrend bei 1.4903/T91 bereits nach
168 h der hochste Polarisationswiderstand identifiziert wurde. Nach 3000 h Voroxidation wurde
eine deutliche Reduzierung der Korrosionsbestindigkeit aller drei untersuchten Werkstoffe
festgestellt, die vermutlich auf die sich bildende, nicht schiitzende Natriumferrat-Schicht
zuriickzufithren ist. AbschlieBend kann also schlussgefolgert werden, dass die wachsenden
Oxidschichten, unabhingig von der Ausbildung lokaler Korrosionsangriffe, die weitere
Korrosion der Werkstoffe zumindest fiir bestimmte Zeitriume hemmen, bis die Barriere-
Wirkung der Schicht wieder nachlédsst. AnschlieBend sind erneut weitere Oxidationsvorginge
moglich, wodurch sich deutliche negative Konsequenzen fiir die Langzeitstabilitit der

untersuchten Werkstoffe ergeben.

Die erzielten Ergebnisse zum Einfluss von Temperatur, Chloriden und Oxidschichtverhalten
legen nahe, dass bereits durch die rein qualitative Auswertung der EIS-Messungen in vielen
Féllen vergleichende Aussagen iiber die Korrosionsbestidndigkeit verschiedener Stahltypen in
Nitratsalzschmelzen getroffen werden konnen, bzw. die Eignung von Stdhlen bei bestimmten
Systemparametern {iberpriift werden kann. Dennoch wurden die EIS-Messungen, die mit
voroxidierten Proben durchgefiihrt wurden, im Anschluss gefittet, um quantitative Kennwerte
des Systems zu erhalten.

Das in dieser Arbeit zum Fitten verwendete Ersatzschaltbild gibt die Eigenschaften der
gebildeten Oxidschichten wieder, da es sowohl fiir die diinnen Bereiche mit der schiitzenden Cr-
Oxidschicht einen Widerstand und Kondensator enthélt sowie zusétzlich Elemente fiir die
Bereiche, in denen die schiitzende Schicht abplatzt und als Folge lokale Korrosion mit schnell
wachsenden Eisenoxiden entsteht. Generell war dabei das Ziel, das vorliegende System
moglichst genau mit Hilfe des Ersatzschaltbildes zu simulieren, also die substantiellen Vorgiange
im Korrosionssystem abzubilden.

Wie bereits vorab beschrieben, ist die Korrosionsbestindigkeit der Werkstoffe in den
Nitratsalzschmelzen von der Ausbildung und Bestdndigkeit der schiitzenden Cr-Oxidschicht
abhéngig. Platzt die Schicht ab, entsteht lokal Korrosion in Form von Mulden, bzw. bildet sich
schnell wachsendes Fe-Oxid, das eine deutlich geringere Schutzwirkung aufweist. Die weitere
Korrosionsbestdndigkeit des Werkstoffs ist dann also abhdngig von den nach wie vor
geschiitzten Bereichen sowie, ob sich in den bereits angegriffenen Bereichen erneut schiitzende
Schichten bilden. Es wird angenommen, dass die elektrochemische Doppelschicht bei diesen
Prozessen eher eine untergeordnete Rolle spielt und wird daher nicht im Ersatzschaltbild

simuliert. Der Polarisationswiderstand Rp beschreibt die Korrosionsbestindigkeit des Systems
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und ist gleichzeitig die Summe aus dem Widerstand der Salzschmelze Rgund aus Rp..oyiq und
Rer-0via. Der Widerstand der hochionischen Schmelze weist sehr geringe Werte auf und ist daher
vernachléssigbar. Der Widerstand der durch Cr-Oxid geschiitzten Bereiche R¢;.oyig sollte im
Verhiltnis zum Widerstand Rp..ovng solange der Breakaway-Mechanismus andauert, einen
deutlich héheren Wert aufweisen und somit nahezu identisch mit Rp sein. Bildet sich erneut eine
schiitzende Cr-Oxidschicht liber den lokalen korrodierten Bereichen, sollte der Widerstand Rp..
oxia ansteigen und sein Einfluss auf die gesamte Korrosionsbestindigkeit zunehmen. Die
Kennwerte der Kondensatoren (Kapazititen) geben Hinweise auf die Schichtdicken, sind aber in
dieser Arbeit eher schwierig zu interpretieren, da dabei nicht klar ist, ob die komplette
mehrlagige Schicht oder nur einzelne Phasen dominant sind und in den Wert einflieBen. Generell

ist aber bei einer grofBen Kapazitit mit eher diinnen Schichtdicken zu rechnen.

Die quantitative Auswertung des Werkstoffs 1.4404 ergab einen Abfall des Widerstands der Cr-
Oxidschicht (R¢r-oxiqy mit zunehmender Auslagerungsdauer. Das bedeutet, dass der schiitzende
Charakter dieser Schicht kontinuierlich abnimmt. Griinde dafiir konnten weitere Abplatzungen
sowie lokale Auflosung sein. Der Widerstand des Bereichs mit Fe-Oxid (Rpe.ovig fallt im
Vergleich zu 168 h Voroxidation nach 1008 h ab. Das bedeutet, dass sich nach dieser
Voroxidationszeit weitestgehend keine neue schiitzende Cr-Oxidschicht in den lokal korrodierten
Bereichen gebildet hat. Im Bode-Plot dieses Werkstoffs sind nach 168 und 1008 h Voroxidation
zwei Peaks zu sehen, wéhrend die Untersuchung nach 3000 h nur eine Zeitkonstante aufweist.
Diese Beobachtung passt sehr gut zur ermittelten Breakaway-Oxidation bis 1008 h, wo an zwei
Bereichen unterschiedliche Korrosionsbestindigkeiten vorliegen und demnach auch zwei
Zeitkonstanten (Parallelschaltungen mit jeweils einem Widerstand R und einem Kondensator C)

vorliegen und der homogen bedeckten Oberflache nach 3000 h.

Beim stabilisierten Stahl 1.4571 steigt der Widerstand der Cr-reichen Oxidschicht zwischen 168
und 1008 h stark an und sinkt nach 3000 h Oxidation auf einen geringeren Wert als nach 168 h
Auslagerung, wihrend die Kapazitit dieses Bereichs mit zunehmender Voroxidationszeit einen
grofleren Wert annimmt. Die Kapazitidt des dicken Fe-reichen Oxidschichtbereichs féllt nach
1008 h im Vergleich zu 168 h ab und steigt nach 3000 h wieder an, wahrend Rp,.oyg mit
zunehmender Voroxidationszeit zunimmt und sich nach 3000h an den Wert von Rc-oxid
anndhert. Das bedeutet, dass sich bei diesem Stahl mittels Fitten die Ausbildung des Breakaway-
Effekts sehr gut nachweisen lisst. Allerdings ist ebenfalls auffillig, dass im Bode-Plot nach allen

Auslagerungszeiten nur ein einzelner Peak im Phasenwinkel beobachtet wird. Moglicherweise ist
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bei diesem Effekt die unterhalb des Cr-Oxids auftretende diinne Ni-Schicht von grundlegender
Bedeutung.

Aquivalent wie bei 1.4404 weist auch der hochwarmfeste Stahl 1.4903/T91 nach 168 und 1008 h
Voroxidation zwei Zeitkonstanten und nach 3000 h lediglich eine einzige Zeitkonstante auf. Der
zugehorige Widerstand Rcy.orng sowie der Widerstand Rpe.onq sinken mit zunehmender
Voroxidationszeit. Diese Werte sprechen fiir eine kontinuierliche Verschlechterung der
Korrosionsbestidndigkeit dieses Werkstoffs sowie, dass es nicht zur erneuten Ausbildung einer
zumindest voriibergehend schiitzenden Schicht kommt sondern eher linear weitere Oxidation

voranschreitet.

Die Auswertung und Interpretation mittels Fitten ergab somit, dass das vorgeschlagene
Ersatzschaltbild nur eine erste Ndherung des vorliegenden Systems darstellt. Die Verwendung
von ein und demselben Schaltbild fiir alle Voroxidationszeiten gestaltet sich hinsichtlich der
Interpretation als schwierig.

Eine detaillierte Darstellung der ablaufenden physikalischen Prozesse wére vermutlich durch den
Einsatz verschiedener Ersatzschaltbilder nach verschiedenen Voroxidationszeiten mdglich.
Dabei konnte man sich bei der Entwicklung der Schaltbilder anhand der Anzahl der
Zeitkonstanten im Nyquist- und Bode-Plot orientieren sowie durch zusétzliche elektronen-
mikroskopische Analyse nach der elektrochemischen Impedanzspektroskopie einen tieferen
Einblick in das Werkstoffverhalten bekommen. Die Publikation von Zeng et al. [32] verdeutlich
bereits anhand vier verschiedener vorgeschlagener Ersatzschaltbilder die Komplexitit, die

Korrosionsprozesse in Salzschmelzen mittels EIS interpretieren zu konnen.

Bei allen drei in dieser Arbeit untersuchten Werkstoffen miissten die Impedanzspektren nach
3000 h mittels eines anderen Ersatzschaltbildes mit einer einzigen zeitlichen Konstante,
vermutlich einer Randles-Zelle, gefittet werden, da sich Natriumferrat auf der gesamten
Oberfldche bildet und der Breakaway-Effekt nicht mehr vorliegt. Theoretisch sollte also die
Korrosionsbestidndigkeit dann vollstindig von dieser Schicht abhdngen. Ein Versuch zum Fitten
der Spektren mittels dieses Ersatzschaltbildes wurde bereits in dieser Arbeit unternommen; es
konnte aber keine gute Ubereinstimmung gefunden werden, sodass schlussgefolgert werden
kann, dass vermutlich weitere Elemente im Ersatzschaltbild notwendig sind. Weiterhin ist trotz
der guten Interpretierbarkeit der gefitteten Werte von 1.4571 der Einfluss der diinnen
nickelhaltigen Schicht unterhalb der Oxidschicht nicht ganz klar. Vermutlich hat dieser Bereich
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zusitzlich zum Cr-Oxid, aufgrund ihres tendenziell schiitzenden Charakters einen zusitzlichen
Einfluss auf das Korrosionsverhalten dieses Werkstoffs. Da aber anhand der mikroskopischen
Analysen auch bei 1.4571 der Breakaway-Effekt beobachtet werden konnte, miissen fiir die
Entwicklung des Ersatzschaltbildes fiir diesen Werkstoff weitere grundlegende Untersuchungen

durchgefiihrt werden.

Fraglich ist ebenfalls, warum in keiner der Kurven der voroxidierten Proben lineare Anteile, also
ein diffusionskontrollierter Stofftransport gefunden wurde, da man beim Schichtbildungs-
mechanismus von einer Diffusionskontrolle ausgehen kann. Im Vergleich dazu wurden ndmlich
in dieser Arbeit bei den Impedanzmessungen bei geringeren Temperaturen (410 und 470°C)
durchaus Warburg-Impedanzen entdeckt, die diffusionskontrolliertem Stoffwechseltransport
zuzuschreiben sind, wiahrend bei 520 und 560°C anscheinend echer ein durch den

Ladungsdurchtritt kontrollierte Reaktion stattfindet.

In der Literatur werden zum Teil auch mehrere verschiedene Schaltbilder zum Fitten verwendet.
Diaz [37] verwendet z.B. je nach Verweildauer in der Schmelze unterschiedliche
Ersatzschaltbilder. Bei kiirzeren Zeiten wird eine einfache Randles-Zelle verwendet, wihrend die
Kurven nach lidngeren Zeiten mittels eines Ersatzschaltbildes fiir pordse Schichten gefittet
werden. Analog wird bei Pan et al [34] je nach Schichtaufbau ein unterschiedliches Schaltbild
vorgeschlagen: In einem Modell besteht die Schicht aus einer kompakten inneren Schicht und
einer duBleren pordsen Schicht, wihrend das andere Modell zwei kompakte Schichten
iibereinander simuliert. Trinstancho-Reyes et al. [39] zeigen drei verschiedene Ersatzschaltbilder
zum Fitten der EIS-Daten von Incoloy 718 bei 588°C in sulfathaltiger Schmelze. Es wird jedoch
nicht klar, welches Schaltbild zur quantitativen Auswertung herangezogen wird. Anhand der
Phasenwinkel und Halbkreise werden Riickschliisse iiber den Stofftransport mittels
Ladungsaustausch oder Diffusion gezogen. Fernandez [40] fittet die Daten von 1.4301 und dem
aluminiumhaltigen Stahl OC-4 gemdl eines Schaltbildes fiir schiitzende Schichten. Bei 390°C ist
davon auszugehen, dass sich in Solarsalz auf diesen Werkstoffen nur schiitzende Cr- oder Cr,Al-
Oxidschichten bilden. Der hochwarmfeste Stahl T22 wird mittels einer Randles-Zelle gefittet, da
er keine schiitzende Cr-Oxidschicht bildet, sondern ein Spinell aus Fe- und Cr-Oxid.

Abschliefliend sollte bedacht werden, dass die Anwendung mehrere Ersatzschaltbilder sowie eine
hohere Anzahl an Elementen im Ersatzschaltbild jedoch auch die Wahrscheinlichkeit von
falschen ,,Fits* erhoht. Daher sollte das Ziel immer sein, einen passenden Kompromiss aus einer

100% genauen Abbildung des Systems, die eine Auswertung aufgrund zu vieler Elemente
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erschwert und einer weniger genauen Abbildung, die nur die wichtigsten Elemente des Systems

enthilt, zu finden.

Vergleich Oxidationsversuche & Elektrochemie

Die aus den Oxidationsversuchen und mittels elektrochemischer Impedanzspektroskopie
gewonnenen Ergebnisse haben eine hohe Ubereinstimmung, sind aber nicht zu 100 %
iibertragbar. Die starke Abhingigkeit des hochwarmfesten Stahls vom Chloridgehalt in der
Salzschmelze wurde analog mit beiden Untersuchungsmethoden bestdtigt. Ebenfalls konnte
mittels Fitten der EIS-Messungen an voroxidierten Proben das Auftreten des Breakaway-
Mechanismus teilweise bestétigt werden. Jedoch stellt die Charakterisierung mittels EIS nur eine
Momentaufnahme des Korrosionsverhaltens der Werkstoffe dar. Zusétzlich ist der Breakaway-
Mechanismus nur lokal auf der Oberfliche vorhanden, mittels EIS wird jedoch die gesamte
Oberfliche des Werkstoffs analysiert. Ob der Polarisationswiderstand also in diesem Fall einen
charakteristischen Wert darstellt, bleibt fraglich. Detaillierter ist vermutlich die einzelne
Betrachtung von Rp..oxiq Und Rer-oxia. Gegebenentalls konnten diese beiden Werte sogar Hinweise
auf die Fldchenverhéltnisse beim Breakaway-Mechanismus, im Hinblick auf die Fldchenanteile
die bspw. noch durch Chromoxid geschiitzt sind, liefern. Dazu sind aber intensivere
Forschungsaktivititen auf dem Gebiet der Charakterisierung mittels EIS und speziell der
quantitativen Auswertung notwendig. Die mikroskopische sowie chemische Untersuchung der
Oxidschichten findet ebenfalls nur ortlich begrenzt auf der Oberfliche statt. In anderen
Bereichen konnten sich bspw. andere Oxidschichtzusammensetzungen bilden.

Ein weiterer Einfluss auf die Zusammensetzung und Beschaffenheit der Oxidschichten konnte
auch die zusétzliche Temperatur- und Salzschmelzen-Belastung bedingt durch die
elektrochemische Charakterisierung sein. Um zu beantworten, ob durch diese zusitzliche
»Auslagerung in Salzschmelze bei hoher Temperatur® Anderungen, wie z.B. eine
Potentialinderung oder weitere Effekte, am vorliegenden System entstehen, wire es notwendig,
die mittels EIS untersuchten Proben im Anschluss mit Hilfe von elektronenmikroskopischer
Analyseverfahren zu untersuchen. Sollte ein Einfluss vorhanden sein, konnte dies mafB3gebliche
Auswirkungen auf die zu verwendenden Ersatzschaltbilder beim Fitten haben.

Wu et al. [122] haben EIS und gravimetrische Bestimmungen von Korrosionsraten verschiedener
Legierungen, die in Na;SO4-Li;SO4 bei 700°C chromhaltige Oxidschichten bildeten,

durchgefiihrt und fanden ebenfalls eine gute Korrelation zwischen den beiden Priifmethoden.
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Reaktionen und Eigenschaften der Salzschmelze

Die verwendeten Nitratsalzschmelzen neigen dazu, sich aufgrund von Reduktionsreaktionen zu
zersetzen, wiahrend die metallischen Legierungselemente des Stahls oxidiert werden. Dadurch ist
der Nitritgehalt nach der Auslagerung erhoht, was zu einer Beeintrachtigung der thermischen

Eigenschaften fiihrt. Die Reduktion ldauft nach Gleichung (6-3) ab.
NO; = NO; +1/,0, (6-3)

Gegebenenfalls kann sich das Nitrit weiter zu nitrosen Gasen zersetzen, was dann ebenfalls nach

Gleichung (6-4) in einer Erh6hung des Oxidanteils in der Schmelze resultiert.
2NO; = NO + NO, + 0%~ (6-4)

Anhand der Ergebnisse in dieser Arbeit, wurde beobachtet, dass die Zersetzungsreaktionen der
Salzschmelze durch den Kontakt mit Stdhlen gefordert werden. Der Grund fiir diese erhohte
Zersetzung muss durch zusitzliche Experimente herausgefunden werden. Eine hohere
Reaktivitdt aufgrund der vorhandenen katalytisch wirkenden Stahloberfldchen ist hierbei am
wahrscheinlichsten.

Zusatzlich wurde nach den Auslagerungsversuchen teilweise eine Gelbfarbung der Salze
beobachtet. Anhand von lonenchromatographie konnte diese Farbung dem Herausldsen von
Chrom aus dem Werkstoff zugeordnet werden. Diese Losung resultiert zumeist in der Bildung
von Chromat (z.B. (Na,K),CrO,) in der Salzschmelze, das durch die oxidative Auflosung von
Chrom(IIT)oxid gebildet wird. Diese Loslichkeit von Chrom wurde bereits 1987 von Bradshaw
[14] an Incoloy 800 beobachtet. Die Toxizitdt von Chromaten und die damit verbundene
Problematik des Recyclings von Nitratsalzen sind daher bedenklich und sollten weiter diskutiert
werden. Besonders stark ist dieser Effekt bei der Auslagerung von 1.4903/T91 in Solarsalz mit
0,5 Gew.-% Chloriden aufgetreten. Da dieser Stahl zudem nur 8,8 % Chrom enthilt, resultiert
eine Verminderung des Chromanteils sehr schnell in einer deutlichen Herabsetzung der

Korrosionsbestandigkeit und somit einer deutlich hdheren Abtragsrate.

Nach 3000 h Auslagerung wurde die Bildung der Na,Fe-reichen Oxidphase beobachtet, die
mittels XRD als Na,FeO, identifiziert wurde. Diese Oxidschicht resultiert vermutlich aus einer
Reaktion der Salzschmelze mit der Fe-reichen Oxidschicht des Werkstoffs. Inwiefern sich die
Ausbildung dieser Schicht und der daraus resultierende Verlust von Natrium in der Salzschmelze

auf die thermische Stabilitdt und Speichereigenschaften auswirken, bleibt zu diskutieren.
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7 Fazit & Ausblick

Der in dieser Arbeit untersuchte Ti-stabilisierte nichtrostende Stahl 1.4571 erwies sich aufgrund
seiner geringen Abtragsraten sowohl in reinen, als auch in mit Chloriden verunreinigten
Salzschmelzen als geeignet fiir die Anwendung in Solarsalz bei 560°C. Allerdings bietet die sich
bildende Chromoxidschicht keinen vollstdndigen Schutz gegen weitere Oxidation. Es bildeten
sich aufgrund des Breakaway-Effekts mit Fe-Oxid gefiillte Mulden sowie nach langen
Auslagerungszeiten eine natrium- und eisenhaltige Oxidschicht, die die Korrosionsbestédndigkeit
des Werkstoffs vermutlich weiter reduziert. Zusitzlich kam es aufgrund des Stickstoffeintrags
aus der Salzschmelze trotz der Titan Stabilisierung zur Ausbildung von Chromnitriden und einer
einhergehenden Sensibilisierung des Werkstoffs.

Eine Alternative wére die Verwendung von Nickel-Basis-Legierungen, die durch den hohen
Nickelpreis jedoch eine extreme Kostenerhohung von Parabolrinnen-Solarthermie-Kraftwerken
verursachen wiirden. Allerdings wurden auch bereits fiir diese Werkstoffgruppe kritische
Ergebnisse erzielt. Bei Alloy 617 wurde bei Auslagerung in Solarsalz bei 600°C ebenfalls
Lochkorrosion, vergleichbar mit Sulfat-induzierter Heil3gaskorrosion und die interne Bildung
von Chromkarbiden beobachtet [18].

Kostengiinstigere Alternativen wéren zum einen der Einsatz von doppelt-stabilisierten
austenitischen nichtrostenden Stdhlen, die sowohl Titan, als auch Niob als stabilisierende
Elemente enthalten. Damit wiirde die Bildung von Chromnitriden eventuell deutlich stdrker
unterbunden werden. Diese doppelt-stabilisierten Stdhle werden bereits in automobilen
Abgassystemen eingesetzt und weisen dort eine bessere Bestindigkeit gegeniiber
Hochtemperaturoxidation auf [118].

Eine weitere Alternative wire der Einsatz von bestidndigen Beschichtungen auf kostengiinstigem
niedriglegiertem Kohlenstoffstahl, wie z.B. der in dieser Arbeit untersuchte 1.4903/T91.
Dorcheh et al. [123] untersuchten bereits Al-haltige Beschichtungen auf diesem Werkstoff in
Solarsalz bei 600°C. Es bildete sich schiitzendes Na(Fe,Al)O;, und fiihrte zu einer deutlichen
Erhohung der Korrosionsbestindigkeit dieses Werkstoffs. MCrAlY-Beschichtungen, die durch
thermisches Spritzen aufgebracht werden, konnten zudem eine andere Moglichkeit sein, um
kostengiinstigere Werkstoffe einsetzen zu konnen. Allerdings muss bei Beschichtungen immer
bedacht werden, dass je nach Bauteildimensionen das Verfahren zur Beschichtungsherstellung
deutlich erschwert werden kann oder gar nicht erst moglich ist. Zusitzlich ist unabdingbar, dass
die Beschichtungen stabil und bestdndig sind und nicht lokal abplatzen und damit zu starken

ortlich begrenzten Korrosionsangriffen fiihren.
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Die elektrochemische Messmethode EIS erwies sich als niitzlich und geeignet, um einen ersten
Eindruck des vorliegenden Systems zu erhalten. Thr Vorteil gegeniiber herkoémmlicher
Auslagerung und gravimetrischer Auswertung, ist die deutlich kiirzere Versuchsdauer.
Allerdings erwies sich die quantitative Auswertung der Impedanzspektren, aufgrund der
Komplexitit des vorliegenden Korrosionssystems als relativ schwierig. Deutlich zeitintensiver,
aber auch deutlich genauer wire es, flir jede untersuchte Probe, je nach Ausbildung der
Oxidschicht, extra angepasste Ersatzschaltbilder zu verwenden, bzw. auch unterschiedliche
auszuprobieren. Allerdings birgt auch dieses Verfahren ein hohes Risiko Fehlinterpretationen
durchzufithren, da grundsidtzlich alle Impedanzspektren mit mehreren verschiedenen
Ersatzschaltbildern auswertbar sind und dabei auch dhnlich gute Werte des ,,Goodness of Fits*
erreichen kdnnen.

Eine Moglichkeit die Auswertbarkeit des Systems zu erhohen, wire es bis zu sehr niedrigen
Frequenzbereichen zu messen, was allerdings mit hohem Zeitaufwand verbunden ist und durch
die Instabilitdt der Salzschmelze zu verdnderten Effekten filhren konnte. Eventuell konnten
durch Ausprobieren neuer Messtechniken, in denen Frequenzbereiche zusammengefasst werden
und damit eine kiirzere Messdauer ermdglicht wird, genauere Aussagen iiber das Verhalten des
Systems in niederfrequenten Bereich getroffen werden.

Zur eindeutigen und verlésslichen Interpretation der gefitteten Kennwerte des Systems ist es
unerlésslich, weiterhin elektronenmikroskopische Untersuchungen zur Ermittlung der Gefliges-
trukturen und den gebildeten Oxidschichten durchzufiihren. Um auch die unter Chlorid- und
Temperatureinfluss gemessenen Impedanzspektren in dieser Arbeit quantitativ auswerten zu
konnen, wire es notwendig, entsprechende Proben auszulagern und im Anschluss mikroskopisch
zu analysieren. Zusitzlich konnten auch die Proben, die mittels EIS gepriift wurden,
mikroskopisch untersucht werden, um den Einfluss der elektrochemischen Charakterisierung auf
die Oxidschichten zu evaluieren.

Das in dieser Arbeit verwendete Medium, eine nitrathaltige Salzschmelze, neigt bei
Temperaturen von 560°C dazu sich zu zersetzen und ist somit nicht vollstdndig stabil. Weiterhin
hat die Salzschmelze die Tendenz beispielsweise Chrom aus den Werkstoffen herauszulosen,
was zu einer reduzierten Korrosionsbestdndigkeit flihrt. Die Reaktionsprodukte metallischer
Komponenten (z.B. Chromat) in der Salzschmelze konnten ebenfalls problematisch werden.
Verschiedene Forschergruppen, u.a. auch das DLR [49] beschiftigen sich daher mit der
Untersuchung anderer Salzsysteme, die sich zum Einsatz in Energiespeichersystemen eignen
konnten. Quaterndre Salzsysteme mit Calcium- oder Lithium-Anteilen zur Herabsetzung der

Liquidustemperatur und verbessertem Cp der Schmelze stehen dabei im Fokus. [124,125]
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