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1. Einleitung und Problemstellung

Brennstoffzellen ermdglichen die Produktion elektrischer Energie aus der chemischen
Reaktion der Elemente Sauerstoff und Wasserstoff ohne Entstehung umwelt-
schéadlicher Abfallprodukte, wie dies beispielsweise beim Verbrennungsmotor der Fall
ist. Aus diesem Grund wird dieser Technologie hohes Potential als stationarer
Energieerzeuger bzw. als Antriebsaggregat in Kraftfahrzeugen zugeschrieben. GréBte
Probleme aus heutiger Sicht sind die fir einen wirtschaftlichen Betrieb bendtigte hohe
Arbeitstemperatur der Brennstoffzelle (700 — 900 °C) und die darausfolgende
Materialbelastung sowie die sichere Speicherung des Brenngases Wasserstoff.
Zusatzlich findet die Brennstoffzellenreaktion in stark korrosiver Umgebung statt, was
die Verwendung korrosionsbestandiger Werkstoffe erfordert. Dies flihrte vorerst zur
Verwendung von Legierungen auf Chrombasis, welche heutzutage hauptsachlich fur
stationdre Anwendungen verwendet werden. Der nachste Schritt in der
Brennstoffzellenforschung war die Entwicklung korrosionsbestandiger Legierungen auf
Eisenbasis. Diesen Legierungen wird im Hinsicht mobiler Anwendungen das gréBte
Potential eingerdumt. Sie haben allerdings den Nachteil, dass sie ab einem
Chromgehalt von ca. 20 Mass% bei Einsatz im Arbeitstemperaturbereich der
Brennstoffzelle eine sprdde, intermetallische Phase, die so genannte Sigma — Phase,
im Geflge ausbilden. Diese kann sich nachteilig auf die Materialeigenschaften
auswirken. Aus diesem Grund soll ihnr Mengenanteil im Gefige méglichst minimal sein.
Aus den Materialanforderungen fur Brennstoffzellenwerkstoffe sowie dem
Eigenschaftsprofil der Sigma — Phase entwickelte sich das Ziel dieser Diplomarbeit,
namlich die Charakterisierung der Sigma — Phase in Fe-Cr — Legierungen, welche in
Festoxidbrennstoffzellen (SOFC) verwendet werden. Im Speziellen sollte die
Sigma — Phasen — Bildung in Fe — Cr — Legierungen der Fa. Plansee SE untersucht
werden. Bei den untersuchten Materialien handelte es sich um die Werkstoffe IT11,
IT12 und IT14, die als Interkonnektoren in Festoxidbrennstoffzellen Verwendung
finden. Da sich die Sigma — Phase besonders negativ auf die elekirischen und
mechanischen Eigenschaften eines Werkstoffes auswirkt, sollte sie genau untersucht
werden. Besonderes Augenmerk sollte auf die Ausscheidungskinetik sowie den
Mengenanteil der gebildeten Sigma — Phase bei unterschiedlichen Glihzeiten gelegt
werden. Die Glihtemperatur betrug jeweils 800 °C, da dies eine typische
Anwendungstemperatur von Festoxidbrennstoffzellen darstellt. Zusatzlich wurde die
Zusammensetzung der Sigma — Phase (wiederum abhéngig von der Glihdauer)
quantitativ.  ermittelt. Weiteres Bestreben lag in der Feststellung eines
Zusammenhanges zwischen dem Geflige des Rohzustands der genannten Materialien
und den Keimbildungsmechanismen der Sigma — Phase. Die Ausscheidungskinetik
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wurde unter Verwendung von Differential Scanning Calorimetry (DSC), Dilatometer
sowie dem Lichtmikroskop untersucht, um die Inkubationszeit der Sigma — Phasen —
Ausscheidung festzustellen. Weiters wurden mittels Rontgendiffraktometer die
Kristallstruktur sowie die Gitterparameter bestimmt und die Sigma — Phase qualitativ
nachgewiesen. AbschlieBend wurde mittels 3 — dimensionaler Atomsonde die Mikro-
bzw. Nanostruktur der betrachteten Werkstoffe untersucht und aus den Ergebnissen
Erkenntnisse Uber das Ausscheidungsverhalten im nm — Bereich und dessen
Bedeutung abgeleitet. AbschlieBend wurden die untersuchten Materialien mit dem
Wettbewerbsmaterial Crofer22APU verglichen.
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2. Allgemeines zu Brennstoffzellen

2.1 Geschichtliches

Das Wirkungsprinzip von Brennstoffzellen beruht auf der Kkontrollierten
elektrochemischen Reaktion von Wasserstoff und Sauerstoff zu Wasser unter Nutzung
der abgegebenen elektrischen Energie und ist bereits lange bekannt [1,2]]. Erstmals
wurde es 1839 von Sir William Grove an einer Wasserstoff - Sauerstoffzelle mit
flissiger Schwefelsdure als Elektrolyt beschrieben. Bereits im Jahre 1897 verwendete
Walther Herrmann Nernst yttriumdotiertes Zirkondioxid als Elektrolyt in der
Nernst — Lampe, mit der er einen Pavillion auf der Weltausstellung 1900 beleuchtete.
Dieser von Nernst verwendete Elektrolyt wird “Nernst — Masse® genannt. Es stellt auch
heute noch die Basis fur die hinsichtlich der stationaren Energieerzeugung
vielversprechende Hochtemperaturbrennstoffzelle (Solid Oxide Fuel Cell — SOFC) dar
[1,2].

2.2 Thermodynamische Grundlagen

Die Brennstoffzelle ist eine elektrochemische Vorrichtung zur direkten Umwandlung
der chemischen Energie eines Brennstoffs in elekirische Energie ohne Verbrennung
von Reaktanden. Ahnlich wie Batterien produzieren Brennstoffzellen Gleichstrom
niedriger Spannung. Eine Batterie beziehungsweise ein Akkumulator bendtigt zur
Elektrizitdtserzeugung einen chemischen Stoff, der im Zellenblock selbst enthalten
sein muss. Bei den Brennstoffzellen hingegen wird der Brennstoff dem Zellenblock,
ahnlich wie bei einem Verbrennungsmotor, kontinuierlich zugefthrt. Der energetische

Umsetzungsgrad 7°?in einer Brennstoffzelle (BZ) ist durch die Beziehung

n% = produzierte Energiemenge / AH-100 [%] (1)

gegeben. Der Wert AHstelll die entsprechende Enthalpieanderung der
Verbrennungsreaktion dar. Im Unterschied zur normalen thermischen Verbrennung,
bei der die gesamte Reaktionsenthalpie AH in Warme umgesetzt wird, erfolgt in der
Brennstoffzelle allerdings nur die direkte Umsetzung des energetischen Anteils AG
(freie Reaktionsenthalpie) in Elektrizitat, d.h. der maximale theoretische Wirkungsgrad

n? ist durch die Formel
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n =4G, / AH" 100 [%] (2)

gegeben, wobei AG, der Wert der freien Reaktionsenthalpie bei der
Zellarbeitstemperatur 7,und AH° der Standardwert der Reaktionsenthalpie ist.

Zwischen AG und AH gilt bekanntermaBen der folgende Zusammenhang Uber die
Reaktionsentropie 4S:

AG=AH-T, A4S (3)
Hieraus ergibt sich der Wirkungsgrad der Brennstoffzelle als

neZ =(AH-T,-4S)/ AH-100 [%] (4)
oder anders geschrieben:

n =1-T,-AS/ AH-100 [%] (5)

Der Wirkungsgrad kann somit je nach Vorzeichen der Reaktionsentropie AS kleiner,
gleich groB oder sogar gréBer als 100% sein. Im letzteren Fall wird der Umgebung
Warme entzogen. Die Brennstoffzelle liefert unmittelbar elektrischen Strom mit der
theoretischen Gleichspannung E:

E=-AG/(n-F) (6)

In Gl. 6 beschreibt n die Anzahl der umgesetzten Elektronen / Mol und F die
Faraday — Konstante (96485,34 C / Mol).

2.3  Wirkungsweise am Beispiel einer H,/O, — Brennstoffzelle

Eine Brennstoffzelle besteht aus einer Brennstoffelekirode (Anode) und einer
Sauerstoffelekirode (Kathode), die durch einen ionenleitenden Elektrolyten
miteinander verbunden sind (siehe Abb. 2.2). Die Elektroden sind auBerhalb der Zelle
elektrisch durch externe metallische Leitungen an einen Stromverbraucher,
beispielsweise einen Elektromotor (E), gekoppelt.

Die maximale Zellspannung flr diese Elektrodenkombination betragt 1,23V (Abb 2.1).
Im Betrieb kommt es allerdings zu energetischen Verlusten, welche unterschiedliche
Ursachen haben kdnnen. Diese kdnnen entweder durch die Kinetik der
Elektrodenreaktionen verursacht werden oder sind durch die Struktur der Zelle bedingt
bzw. auf die Art der Prozessflhrung zurtickzufihren.
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Die tatsachlich abgegebene Zellspannung liefert direkt Aufschluss Uber den
Wirkungsgrad der Zelle (1,23V entspricht 100%).

U, =123V

A

H,O Anode Elektrolyt (YSZ) Kathode

Abb. 2.1: Prinzipskizze SOFC [1]

Die externe Stromleitung erfolgt ausschlieBlich durch Elektronenleitung, wahrend im
Elektrolyten die StromuUbertragung mit Hilfe von lonen erfolgt (siehe. Abb. 2.1). Im
Arbeitstemperaturbereich der SOFCs zwischen 700 und 900°C erfolgt die lonenleitung
(iber Sauerstoffionen (O?%). Die Arbeitsweise der Brennstoffzelle wird in Abb. 2.2
genauer beschrieben:
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2e’ 2e

A

Y2 Oo

H>O

Anode  Elektrolyt Kathode
Abb. 2.2: Arbeitsprinzip einer SOFC — Brennstoffzelle

Der Anode wird als Brenngas Wasserstoff bzw. reformiertes Erdgas zugefuhrt. Im Fall
von Wasserstoff bedeutet das, dass dieser an der Zwischenphase Anode / Elektrolyt
elektrochemisch in Protonen und Elektronen aufgespalten wird. Die Elektronen, die im
auBeren Stromkreis elekirische Arbeit verrichten, werden in die Kathode geleitet, wo
sie an der Zwischenphase Kathode / Elekirolyt den Sauerstoff zu Sauerstoffionen
reduzieren, welche dann durch den Elektrolyten zur Grenzflache Anode / Elektrolyt
diffundieren und dort mit den H" — lonen Wasserdampf bilden.

Die wichtigste Brennstoffzellenreaktion ist die Verbrennungsreaktion des Wasserstoffs
2H> + O — 2H>0 (Abb. 2.1). Bei einem Druck von 1 bar und einer Temperatur von
25°C betragt die entsprechende Gleichspannung fir diese Reaktion 1,23 Volt. Sowohl
diese Spannung als auch der Wirkungsgrad sind allerdings abhangig von der
Temperatur. Wird als Brenngas reformiertes Erdgas zugeflhrt, so lautet die
Brennstoffzellenreaktion: H, + CO + O> — H20 + CO:»

AbschlieBend seien noch die Vorteile des Wasserstoffs als Brenngas erlautert:

Zum einen ist die elektrochemische Aktivitdt des Wasserstoffs im Vergleich zu allen
anderen Brennstoffen, wie z.B. Kohlenwasserstoffen, Alkoholen oder Produkten der
Kohlevergasung (wie z.B. Kohlenmonoxid) héher. Sein elektrochemischer Reaktions-
mechanismus zeichnet sich durch die Einfachheit der einzelnen Reaktionsschritte aus,
bei denen zudem keine hemmenden Nebenprodukte anfallen. In dieser Hinsicht ist der
Wasserstoff allen kohlenstoffhaltigen Brennstoffen (berlegen. Kohlenstoffhaltige
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Brennstoffe reagieren unterhalb einer Temperatur von etwa 300°C elektrochemisch
nicht nur trage, sondern fihren meist auch zur Bildung von Nebenprodukten, die an
den Elektroden als Katalysatorgifte wirken kénnen. Ein entscheidender Nachteil des
Wasserstoffs ist aber sein relativ hoher Preis, was ihn im Vergleich zu
Kohlenwasserstoffen wirtschaftlich unattraktiver macht. Aus diesem Grund wird heute
intensivan sogenannten Mittel- bzw. Hochtemperaturbrennstoffzellen (zu diesen
gehdren die SOFCs) geforscht, um Brennstoffzellen in Zukunft auch mit billigeren
Brennstoffen betreiben zu kénnen.

2.4 Aufbau von Festoxidbrennstoffzellen (SOFC)

Die SOFCs wurden groBteils fir die stationdre Energieerzeugung entwickelt. SOFCs
werden in so genannter Stackbauweise gefertigt, das heiBt, es wird eine groBe Anzahl
von Einzelzellen in gréBeren Funktionseinheiten (,Stacks“) zusammengeschaltet, um
eine hdéhere Leistung zu erzielen. In Abb. 2.3 ist eine Prinzipskizze einer mdglichen
Stackkonstruktion zu sehen.

Abb. 2.3: Schematische Skizze eines SOFC — Stacks [2]

Bei dieser Variante des Stackaufbaues werden die Einzelzellen (1) in einen
rahmenartigen Bauteil (2), welcher Interkonnektor genannt wird, eingegliedert und
abgedichtet. Die Kombination aus (1) und (2) stellt das Grundelement eines
Brennstoffzellenstapels dar, welches mehrmals Ubereinander angeordnet wird. Die
jeweiligen Interkonnektoren mussen allerdings elektrisch voneinander isoliert sein, um
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Kurzschlisse zu vermeiden. Dies wird Uber Flachelemente aus Glaslot (3) realisiert.
Hat man die gewinschte StackgroBe erreicht, wird dieser in den
Brennstoffzellenrahmen (4) eingebaut. Wichtig ist, dass wahrend des Stapelvorganges
auch die notwendigen Gasversorgungs- bzw. Gasentsorgungsrdume und -kanale
berlcksichtigt werden. Ein Pluspunkt dieser Bauweise ist die Tatsache, dass fir die
Abdichtung und Isolierung der Einzelstapel Flachelemente zur Anwendung kommen,
was einen wirtschaftlichen Vorteil darstellt, da sie weitaus glnstiger als Elemente mit
komplizierterer Geometrie sind.

Wie bereits erwahnt, wird der rahmenartige Bauteil, der eine Vielzahl von Einzelzellen
enthalt, Interkonnektor genannt. Die im Rahmen dieser Arbeit untersuchten Werkstoffe
werden genau fur diese Bauelemente der SOFCs verwendet. Aus diesem Grund
sollen einige notwendige Eigenschaften und Charakteristika von Interkonnektoren
naher beleuchtet werden, um zu verstehen, wie sich die vorliegende
Werkstoffzusammensetzung entwickelt hat. Da Interkonnektoren in direktem Kontakt
zu den Einzelzellen stehen, mussen sie folgende auBergewdhnliche
Eigenschaftskombination aufweisen:

o Thermische Bestandigkeit bis tber die Anwendungstemperatur (bis ca. 900 °C)

o Temperaturwechselbestandigkeit (vor allem bei direkter Reformierung des
Brenngases — siehe Kap. 2.5.2.)

o Exzellente Korrosionsbestandigkeit, da direkter Kontakt mit dem Elektrolyten
besteht.

o Maoglichst geringe Neigung zur Sigma — Phasen — Bildung, da durch diese die
Matrix an Chrom und Molybdan unter ein kritisches Niveau verarmen kann und
somit die Korrosionsbestandigkeit des Materiales stark verringert wird (siehe
Kap. 3.1).

o Geringe Chromabdampfungsrate, da es sonst zur Vergiftung der Kathode
kommen kann. Realisierung durch dichte Deckschichten, die als
Diffusionsbarrieren wirken. Hohe elektrische Leitfahigkeit der Deckschichten
erforderlich, um energetische Verluste so gering wie méglich zu halten.

o Ahnliche Ausdehnungskoeffizienten des Grundwerkstoffs und der aufgebrachten
Schutzschichten erforderlich; ansonsten Entstehung hoher thermischer
Spannungen im Interkonnektor, die zur Zerstérung der Zelle flhren.

o Ausreichende Festigkeit im Hochtemperaturbereich notwendig, um Funktion der
Brennstoffzelle nicht zu geféhrden.
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2.5 Herstellung des Brenngases Wasserstoff

Ein seit langem bekanntes Verfahren zur Erzeugung von Wasserstoff ist die
Reformierung von Erdgas. Hauptbestandteil des Erdgases ist Methan CHi. Der
Prozess verlauft nach folgender Reaktionsgleichung:

CH, +H,0 —» 3H, + CO (7)

Diese Reaktion ist stark endotherm (Bildungsenthalpie +206 kd/mol) und kann bei
Temperaturen Uber 700 °C und in Anwesenheit geeigneter Katalysatoren
groBtechnisch durchgefihrt werden. Bei diesen Temperaturen ist eine ausreichend
hohe Reaktionsgeschwindigkeit und somit eine ausreichende Wasserstoffausbeute
gewahrleistet. Die Wasserstoffausbeute ist auBer dem thermodynamischen
Gleichgewicht der Gleichung (7) auch noch von dem thermodynamischen
Gleichgewicht der sogenannten ,Shift — Reaktion* abhéngig, welche lautet:

CO+H,0— H,+CO, (8)

Vorteilhaft bei der Anwendung von Brennstoffzellen ist, dass die durch die
elektrochemische Reaktion im Inneren der Zelle gewonnene Warmeenergie ausreicht,
um die oben beschriebenen Reaktionen aufrecht zu halten. Dies flhrte zu vielen
Entwicklungsansatzen fur die interne Reformierung des Erdgases innerhalb der Zelle.

Es lassen sich grob 2 Verfahren unterscheiden:

o Indirekte interne Reformierung (IIR)
o Direkte interne Reformierung (DIR)

Indirekte interne  Reformierung bedeutet, dass das Methan an einem
Reformierungskatalysator nach Gleichung (7) und (8) zu Wasserstoff umgesetzt wird,
dieser aber raumlich vom eigentlichen Brennstoffzellenstack getrennt ist. Ein Nachteil
dieser Ausfihrung ist, dass die bei der elektrochemischen Reaktion innerhalb der Zelle
entstandene und fir die Reformierung notwendige Wéarmeenergie nicht vollstéandig
ausgenltzt werden kann, da nur die Zellen, die direkt am Reformierungsraum
anliegen, die Warme auch tatsachlich in diesen weiterleiten kénnen.

Bei der direkten internen Reformierung wird das Methan direkt innerhalb der Anode zu
Wasserstoff umgesetzt. Dies hat einige wesentliche Vorteile:

o Die gesamte entstehende Warmeenergie kann zur Reformierung verwendet
werden, da der Prozess direkt im Reaktionsraum der Zelle stattfindet.
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Der als Abfallprodukt bei der Brennstoffzellenreaktion anfallende Wasserdampf
kann direkt flr die Reformierungsreaktion verwendet werden, das heif3t, es muss
weniger zusatzlicher Wasserdampf erzeugt und zugefiihrt werden.

Die bei der Brennstoffzellenreaktion entstehende Warmemenge ist ungefahr
doppelt so groB wie die zur Reformierung bendtigte Warmemenge. Durch die
gute thermische Verbindung der Zellenreaktionszone und der Reformierungs-
zone wird die Kiihlung des Brennstoffzellenstacks erleichtert.

Dieses Verfahren steigert die Wirtschaftlichkeit der Zelle, da der
Methan — Umsatz verglichen mit der indirekten Reformierung héher ist.

Die Systemkosten werden verringert, da kein eigener externer
Reformierungsapparat notwendig ist.

Das Verfahren der direkten internen Reformierung hat allerdings auch einige Nachteile
aufzuweisen, welche beispielsweise sind:

Gefahr von Fremdelementablagerungen (vor allem von Kohlenstoff) am
Reformierungskatalysator und in Konsequenz Deaktivierung desselben.

Komplizierterer ~Systemaufbau verglichen mit der indirekten internen
Reformierung, da der Reformationsapparat in den Brennstoffzellenstack integriert
werden muss.

Aufgrund des hohen Warmeenergiebedarfes und vor allem der hohen
Reaktionsgeschwindigkeit der Reformierungsreaktion bildet sich innerhalb der
Reaktions- und der Reformierungszone ein starkes Temperaturgefalle aus,
welches die verwendeten Materialien stark belastet.
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3. Sigma — Phase in binaren und ternaren Systemen

3.1 Allgemeines zur Sigma — Phase

Die Bezeichnung Sigma — Phase beschreibt eine intermetallische Verbindung, die
bereits in 43 verschiedenen binaren Systemen nachgewiesen werden konnte [12]. Sie
tritt typischerweise in binaren Systemen zwischen Elementtypen auf, die im Folgenden
A und B genannt werden sollen. Die Charakteristika der beiden Typen werden in
Kap. 3.2 nédher erklart. Die Sigma — Phase ist eine Frank — Kasper — Phase. Diese
wiederum gehért zur Gruppe der Phasen hdchster Raumfillung (topologically closed
packed — tcp). lhr Gitter weist eine tetragonale Struktur auf. Eine Besonderheit der
Sigma — Phase ist eine nicht — stéchiometrische Zusammensetzung, was bedeutet,
dass die Zusammensetzung der Sigma — Phase in beinahe jedem A/B — Verhéltnis
auftreten kann, ganz im Gegensatz zu Laves - Phasen oder anderen intermetallischen
Phasentypen. Dies wird mittels Substitutionsmechanismen an einzelnen Gitterplatzen
durch andere Atome erklart (siehe Kap. 3.5). AuBerdem zeichnet sie sich durch einen
sehr weiten Existenzbereich aus, das heif3t, es gibt bindre Systeme, in denen die
Sigma — Phase eine Zusammensetzung von nur 10 At% A - Atomen, wie
beispielsweise im System V (A) — Mn (B), besitzt und andererseits wiederum ist ein
Sigma — Phasen — Typ mit 85 At% A — Atomen bekannt. Dies trifft auf das System
Ta (A) — Ir (B) zu. Sie ist zudem eine unmagnetische, spréde Phase mit geringer
elektrischer Leitfahigkeit und hoher Harte. Falls ihre Harte als Beitrag zur
Festigkeitssteigerung in ausscheidungshéartenden Legierungen genutzt werden soll, so
dirfen gewisse Mengenanteile nicht Uberschritten und ihre Verteilung muss zudem
genau kontrolliert werden. Generell ist die Sigma - Phase aber aufgrund ihrer
Sprddigkeit unerwinscht. Zusatzlich fihrt sie auf Grund ihrer Zusammensetzung (die
je nach Legierungszusammensetzung der Matrix unterschiedlich sein kann) zu einer
Verarmung der Matrix an Chrom, Molybdan und Nickel und verringert die
Korrosionsbestandigkeit hochlegierter Stéhle. Die Sigma — Phase bildet sich bevorzugt
an Korngrenzen, Einschlissen und Tripelpunkten sowie an Karbiden oder
Dispersoiden. Die Sigma — Phase ist bis zu einem Temperaturbereich von
700 — 850°C, abhangig von der Legierungszusammensetzung, bestandig und l6st sich
oberhalb dieses Temperaturbereiches wieder auf (sieche Kap. 3.4). Allerdings verlauft
die Ausscheidung der Sigma — Phase sehr trage und es sind aus diesem Grund lange
Gluhzeiten (siehe Kap. 4) erforderlich, um sie im Geflige nachweisen zu kénnen. Die
Sigma — Phasen — Ausscheidung lasst sich nicht verhindern, doch sie lasst sich durch
gewissen Legierungselemente zumindest verzdégern bzw. Iasst sich ihr Mengenanteil
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gering halten. Es wirken jedoch gerade die gebrauchlichen Stahllegierungselemente
wie Molybdéan, Mangan, Silizium und Titan hinsichtlich der Sigma — Phasen — Bildung
stark beschleunigend (siehe Kap. 3.6.6). Aus diesem Grund sind die in dieser Arbeit
untersuchten Werkstoffe (siehe Kap. 4.1.1), die zur Gruppe der superferritischen
Stéhle gehdren, sehr anfallig beziiglich der Sigma — Phase — Bildung [12].

Aufgrund des Eigenschaftsprofils der Sigma — Phase ist klar, dass sie in einem
Werkstoff, der flr Interkonnektoren in Festoxidbrennstoffzellen verwendet wird, nicht
erwinscht ist und deshalb die in Kap. 4 beschriebenen Untersuchungen durchgefihrt
wurden.

3.2 Existenz- und Homogenitatsbereich

Die in Kap. 3.1. erwdhnten Atomtypen A und B bedeuten Folgendes: Typ A ist
typischerweise arm an d — Elektronen, hat eine kubisch — raumzentrierte Gitterstruktur,
einen  verhdltnismaBig groBen Atomradius und Gitterlicken mit hoher
Koordinationszahl (KZ). Typ B dagegen ist reicher an d — Elekironen, hat kubisch —
flachenzentrierte oder hexagonal dichtest gepackte Struktur, einen kleineren
Atomradius sowie Licken mit geringer Koordinationszahl [12].

Typische Beispiele fur solche A — B — Systeme sind z. B. Mo — Mn, V —Mn und V — Ni.
Im Fall des Elements Eisen muss berlcksichtigt werden, dass es zwar unterhalb von
911° C (im Fall von Reineisen) krz Struktur aufweist, aber bei 911 °C die allotrope
Umwandlung zu Austenit mit kfz Gitter stattfindet. Aus diesem Grund ist Eisen ein
Element des Atomtyps B. Dadurch kommt es auch hier zur Bildung der
Sigma — Phase, beispielsweise im System Cr — Fe oder im System Mo — Fe [12].

Wie bereits erwahnt, tritt die Sigma — Phase in 43 verschiedenen binaren Systemen
auf, die von 20 verschiedenen Elementen gebildet werden [12].

3.3 Elektronenkonzentration

Die Existenz der Sigma — Phase kann teilweise mit den Regeln der Hume — Rothery —
Phasen (Phasen konstanter Elekironenkonzentration) beschrieben werden, allerdings
gibt es einige Einschrankungen [12]: So kénnen mit Hilfe der Regeln von Hume —
Rothery zwar die stark unterschiedlichen Zusammensetzungen der Sigma — Phase in
den unterschiedlichen bindren Systemen erklart werden, nicht aber der breite
Existenzbereich innerhalb eines einzigen Systems. Als Beispiel sei das System
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Tc — Fe erwahnt, in dem die Sigma — Phase im Bereich von ca. 20 — 65 At% Tc
(Atomtyp A) stabil ist. Daraus ist zu schlieBen, dass zur Bildung der Sigma — Phasen je
nach System nur ein gewisser Wertebereich der Elekironenkonzentration notwendig
ist. So liegt mit Ausnahme der Systeme Ta — Al und Nb — Al die Sigma — Phase immer
in einem Elektronenkonzentrationsbereich zwischen 5,5 und 8. Da dieser Bereich sehr
groB ist, Uberlappt er sich mit einigen anderen intermetallischen
Elektronenkonzentrationsphasen dieser Systeme, wie beispielsweise der A15-, der -
oder der p — Phase. Aus diesem Grund wird eine Vorhersage Uber das Vorhandensein
der Sigma — Phase im Geflige bei Existenz anderer tcp — Phasen in diesen Systemen
erschwert [12].

3.4 Atomradienverhaltnis

Eine weitere Besonderheit der Sigma — Phase wird ersichtlich, wenn man das
Atomradienverhaltnis der beteiligten Atome A und B bildet [12]. Die Sigma — Phase ist
namlich nur in einem sehr kleinen Bereich der Radienverhéltnisse bestandig
(A/B =0,96 — 1,11). Dies steht in deutlichem Gegensatz zu anderen tcp — Phasen,
wie beispielsweise der Laves - Phase, deren Existenzbereich (A/B = 1,05 — 1,68) viel
breiter ist [12].

3.5 Kiristallstruktur

Um die Kristallstruktur und die Lage der einzelnen Atome in der tetragonalen
Einheitszelle zu erklaren, ist es am einfachsten, von der geordneten Sigma — Phase
auszugehen, die die stéchiometrische Zusammensetzung A.B besitzt [12,15]. In
diesem Fall ist die korrekte Raumgruppenbezeichnung P42/mnm (Nr. 136), der
Gitterparameter a deckt einen Bereich von 8,785 A bis 10,060 A ab, der
Gitterparameter b besitzt einen Wert zwischen 4,552 und 5,229 A. Die Verteilung der
30 Atome der Einheitszelle ist in den Abb. 3.1 und Abb. 3.2 zu sehen:
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N

le

Typ B

4f 8iy

Abb. 3.1: Kristallstruktur Sigma — Phase (Tetragonale Einheitszelle mit 30
Atomen) [12]

b) c)

af 8, Ny, 8j

Abb. 3.2: a) a=0, b) a=1/4, 3/4, c) a=1/2
a), b) und c) zeigen Schnitte in unterschiedlichen Héhen der Einheitszelle
der Sigma - Phase (vgl. Abb. 3.1) [12]
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Die Sigma — Phase als tcp — Phase besitzt nur Tetraederlicken (Abb. 3.3). Aus
diesem Grund sind die Atome als Polyhedra (Kérper mit 15 Ecken) angeordnet. Wie
bereits in Kap. 3.1 erwahnt, ist die Gitterstruktur des Atomtyps A krz (besitzt
Gitterlicken mit héherer Koordinationszahl) und aus diesem Grund besetzen die
Atome des Typs A auch in der tetragonalen Einheitszelle der Sigma — Phase
(wiederum im Fall der stéchiometrischen Zusammensetzung A:B) die Gitterplatze mit
héherer Koordinationszahl, da dies am ehesten ihrem urspringlichen Kristallgitter
entspricht. Genau umgekehrt verhalt es sich bei den Atomen des Typs B.

2a
CN12

Abb. 3.3: Beschreibung der Gitterlicken und der unterschiedlichen
Gitterpldtze innerhalb der Sigma — Phasen — Einheitszelle [12]

Im Detail verteilen sich die 30 Atome der Einheitszelle auf 5 kristallographisch nicht
aquivalente Subgitter, die sich in der Einheitszelle durch 5 verschiedene Gitterplatze
beschreiben lassen. Diese Gitterpositionen werden als 2a, 4f, 8iy, 8i; und 8;
bezeichnet, wobei die Ziffer in der Benennung gleichzeitig die Anzahl der Atome in der
Einheitszelle auf diesem Gitterplatz angibt (siehe Abb. 3.1 und Abb. 3.2). Um
herauszufinden, welche dieser 5 Gitterpositionen nun bevorzugt von welcher
Atomsorte besetzt werden, missen die folgenden Regeln beachtet werden [12,15]:

1. Alle Subgitter mit gleicher Koordinationszahl (KZ) und gleicher Punktsymmetrie
werden als ein Gitter behandelt.
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2. Wenn mehr als 2 Gitter Ubrig bleiben, werden die beiden mit den hdchsten
Koordinationszahlen zu einem Gitter zusammengefasst.

3. Die verbleibenden Subgitter werden nach aufsteigender KZ geordnet.

4. Elemente des Typs B belegen bevorzugt das erste Subgitter, allerdings enthalt
dieses auch gleichzeitig einen gewissen Teil des Typs A.

5. Das zweite Subgitter wird bevorzugt vom Typ A belegt, allerdings enthalt auch
dieses Gitter gleichzeitig einen gewissen Teil des Typs B.

6. Falls noch ein Subgitter Gbrig ist, wird dieses mit Atomen des Typs A besetzt.

Aus diesen 6 Regeln ergeben sich die beiden nicht stéchiometrischen
Zusammensetzungen: (B)s(A)4(A,B)1sund (B)10(A)4(A,B)16

J Am Beispiel des Fe — Cr — Systems wird in Kap. 3.6.4 die Struktur
(B)10(A)4(A,B)+6 erlautert.

3.6 Sigma — Phase im System Cr — Fe bzw. Cr — Mo — Fe

Die Sigma — Phasen — Bildung spielt bei einigen Stahlsorten eine wichtige Rolle. Als
Beispiel ist das Geflge innerhalb der Warmeeinflusszone von SchweiBnahten in
superaustenitischen und superferritischen Stdhlen oder die Férderung von
interkristalliner Korrosion in hochtemperatur- und korrosionsbestéandigen Stahlen
aufgrund der Verarmung der Matrix an Chrom und anderen Legierungselementen zu
nennen.

3.6.1 Existenz- und Homogenitatsbereich

Die Sigma — Phase im System Fe — Cr tritt im Bereich von ca. 44 — 48 At% Cr auf.
Dies entspricht einem Existenzbereich der Sigma — Phase zwischen 42 und 46 Mass%
Cr. Da die Sigma — Phasen — Ausscheidung aber sehr trage verlauft, tritt sie meistens
erst nach einigen Stunden bei erhéhter Temperatur (ca. 500 — 1100 °C) auf. In
Abb. 3.4 ist ein Ausschnitt des Fe-Cr — Phasendiagramm gezeigt, in welchem das
Phasengebiet der Sigma — Phase zu sehen ist.
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Abb. 3.4: Ausschnitt aus dem Fe — Cr — Phasendiagramm [7]
3.6.2 Thermodynamik und Phasendiagramme in Bezug auf Fe, Cr und Mo

Da die Hauptlegierungselemente der untersuchten Werkstoffe Fe, Cr und Mo sind
(siehe Kap. 4.1), wird hier mit Hilfe eines ternaren Phasendiagrammes der
Zusammenhang zwischen diesen 3 chemischen Elementen und der
Sigma — Phasen — Bildung dargestellt. In Abb. 3.5 sieht man einen Ausschnitt des
terndaren Phasendiagramms des Systems Fe — Cr — Mo bei 800°C, was einer
typischen Arbeitstemperatur der Brennstoffzelle entspricht. Bei niedrigen Cr- und
Mo — Gehalten liegt im thermodynamischen Gleichgewicht a — Mischkristall (linke,
untere Ecke im Diagramm) vor, wahrend ab einem Cr — Gehalt von 45 Mass%
ausschlieBlich die Sigma — Phase thermodynamisch stabil ist. Bis zu einem
Mo — Gehalt von ca. 20 Mass% vergrdBert Mo das Sigma — Phasen — Feld.
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Abb. 3.5: Ausschnitt aus dem terndren Phasendiagramm Fe — Cr — Mo bei
800 °C [14]

Abb. 3.6 beschreibt den Gleichgewichtszustand im Gefligebei einem Cr — Gehalt von
28 Mass%, was nicht ganz den in dieser Arbeit untersuchten Materialen entspricht
(Cr — Gehalt 26 Mass%). Demnach wird bei den untersuchten Werkstoffen die
maximale Temperatur, bis zu der die Sigma — Phase bestandig ist, niedriger liegen als
in Abb. 3.6 gezeigt, da Cr die Stabilitdt der Sigma — Phase erhéht (vgl. Abb. 3.4). Wie
aus Abb. 3.6 ersichtlich, bleibt durch Zugabe von Mo die Sigma — Phase bis zu
héheren Temperaturen bestandig.
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Abb. 3.6: Einfluss des Mo - Gehaltes auf das Phasendiagramm
(Ausschnitt) einer Fe — Cr — Legierung mit 28% Cr [14]; rot gekennzeichnet
ist der Mo — Gehalt der in dieser Arbeit untersuchten Werkstoffe

3.6.3 Atomradienverhéltnis

Im Fall der Sigma — Phase im Eisen — Chrom — System betragt das Radienverhaltnis
in etwa 1 (Fe: 1241 pm; Cr 1249 pm) und liegt somit ca. in der Mitte des
Existenzbereiches der Sigma — Phase (siehe Kap. 3.4) [12].

3.6.4 Kristallstruktur

Wie bereits in Kap. 3.5.4 erwahnt, besitzt die Einheitszelle der Sigma — Phase
30 Atome [12]. Dies trifft nattrlich auch auf den hier behandelten Spezialfall im Fall des
Fe — Cr — Systems zu. Die in Kap. 3.5.4. beschriebenen Gitterpositionen und
Besetzungsregeln fiihren zu folgenden Uberlegungen beziiglich der Kristallstruktur der
Sigma — Phase im Fe — Cr — System: Gitterposition 2a entspricht einem Subgitter mit
KZ 12, Gitterposition 4f einem Subgitter mit KZ 15, 8i; wiederum einem Subgitter mit
KZ 12, 8i; und 8j jeweils einem Subgitter mit KZ 14. Somit ergibt sich nach
Zusammenfassen der unterschiedlichen Gitter eine allgemeine chemische Formel der
Sigma — Phase, und zwar 16 . g)4@4n:10pa + s). Wenn man diese Form nach
aufsteigender KZ ordnet, kommt man zu folgendem Zwischenergebnis:
10(2a + 8i):4n: 16 + 8). Unter Rucksichtnahme auf die Besetzungsregeln veréndert sich
die Formel zum Ausdruck 10(AB):16(AB):4(A). Wenn abschlieBend noch
angenommen wird, dass die Besetzungdichte des ersten Subgitters durch Atome des
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Typs A vernachlassigbar klein ist und das Subgitter mit gemischter Besetzung an das
Ende der Formel gereiht wird, kommt man zu folgendem Endergebnis: (B)1o(A)4(A,B)1s
[12].

3.6.5 Ausscheidungskinetik

Die Charakteristik der Ausscheidungskinetik der Sigma — Phasen — Bildung lasst sich
durch die Johnson — Mehl — Avrami — Gleichung [13] beschreiben:

A=T1-exp[-(k-1)"] (9)

In dieser Gleichung beschreibt A den umgewandelten Volumsanteil, k die so genannte
Geschwindigkeitskonstante, n einen  Formfaktor und t die Zeit. Die
Geschwindigkeitskonstante k lasst sich allgemein Gber einen Arrhenius — Ansatz
ermitteln:

k=k, exp(—E/RT) (10)

Hier beschreibt E die Aktivierungsenergie der Umwandlung, R die Gaskonstante,
ko einen Vorfaktor und T die Temperatur (in Kelvin). Uber Messung des
umgewandelten Volumenanteils kann nach einer Logarithmierung von Gl. 10 die
Aktivierungsenergie sowie der Vorfaktor bestimmt werden. So kénnen schlieBlich die
Parameter k und n berechnet werden, welche nitzliche Informationen Uber die Art und
die Geschwindigkeit der beobachteten Phasenumwandlung liefern. Im Fall der
Sigma — Phase wurde dies beispielsweise von Blachowski et. al. an einer mit Titan
dotierten Fe — Cr — Legierung durchgefihrt (siehe Kap. 3.6.6) [9].

3.6.6 Einfluss der Legierungselemente auf die Ausscheidungskinetik

Der Einfluss des Legierungselementes Titan auf die Ausscheidungskinetik der
Sigma — Phase in superferritischen Stéhlen wurde von Blachowski et. al. untersucht
[9][16]. Dabei stellte sich heraus, dass Titan bis zu einem Legierungsgehalt von
1,5 At% (entspricht in der untersuchten Legierung 1,33 Mass%) die
Sigma - Phasen - Bildung férdert. Die maximale Beschleunigung der
Sigma - Phasen — Ausscheidung tritt dabei bei einem Titan — Gehalt von
0,3 At% (entspricht 0,27 Mass%) auf.

Molybdan beschleunigt die Sigma — Phasen — Bildung dramatisch und erweitert zudem
ihren Existenzbereich zu héheren Temperaturen [6,16]. Wanders et. al. verglich die
benétigte Zeit zu einer vollstdndigen Sigma — Phasen — Umwandlung in einer
Fess5Cra16Mo19 — Legierung mit einer Fes»sCrqq7Mos5 — Legierung und stellte fest,
dass die Legierung mit dem héheren Molybdan — Gehalt bereits nach 10 Minuten



Sigma — Phase in bindren und ternidren Systemen 21

(Glihtemperatur 800°C unter Argonatmosphare) vollstandig umgewandelt war,
wahrend die Legierung mit geringerem Molybdan — Gehalt erst nach 15 Minuten
umgewandelt war. Besonders deutlich wird die beschleunigende Wirkung von
Molybdéan durch den Vergleich mit einer molybdanfreien Feso;Crso3 — Legierung, da
diese fur die vollstdndige Umwandlung in die Sigma — Phase 72 Stunden benétigt
[6,16].

Mangan beschleunigt ebenfalls die Sigma — Phasen - Bildung, allerdings ist dieser
Effekt nicht so stark ausgepragt wie bei Molybdan [7,16]. Shortsleeve et. al. [7]
untersuchten den Einfluss der typischen Stahllegierungs-elemente auf die Sigma —
Phasen — Bildung. Es stellte sich heraus, dass durch den Zusatz von 0,72 Mass%
Mangan und 0,80 Mass% Silizium die Zeit bis zum Start der Sigma — Phasen —
Ausscheidung von ca. 1700 Minuten auf ca. 100 Minuten reduziert [7,16] wird. Silizium
selbst beschleunigt die Sigma — Phasen — Bildung ahnlich deutlich wie das Element
Mangan [7].

Aluminium wird Ubereinstimmend als Sigma — Phasen — Hemmer beschrieben
[4,10,11]. Beispielsweise fihrt bei 750 °C ein Aluminiumgehalt von 5 Mass% zur
volligen Vermeidung der Sigma — Phase im Fe-Cr-Al — System [16]. Verglichen mit
dem Fe-Cr-Mo-Al — System zeigt sich die gleiche Wirkungsweise des Aluminiums,
allerdings wird durch Mo das Phasenfeld der Sigma — Phase in Richtung héherer
Aluminiumgehalte vergroBert. Betreffend der Wirkung des Aluminiums auf die
Ausscheidungsrate lasst sich Folgendes feststellen: Bereits ab 0,6 Mass% Aluminium
in der Fe-Cr — Legierung wird die Ausscheidungsrate deutlich verlangsamt, bis
schlieBlich ab 1,45 Massenprozent Aluminium keine Sigma — Phasen — Umwandlung
mehr stattfindet [4,10,11,16].

Auch Kupfer wird als Sigma — Phasen — Hemmer (siehe Aluminium) beschrieben,
allerdings nicht in so starkem MaBe wie Aluminium und auBerdem kehrt sich dieser
Effekt ab einem Gehalt von 0,7 Mass% Kupfer um [4]. Ab 1,1 Mass% Kupfer ist der
hemmende Einfluss des Kupfers vollstandig verschwunden [16].

Zugabe von Aluminium bzw. Kupfer fuhrt im Temperaturbereich zwischen 450 und
550° C zu starker Versprdodung des Materials. Zusatzlich verschlechtert Aluminium ab
einem Gehalt von 4 Mass% die Bestandigkeit gegen LochfraB entscheidend. Kupfer
alleine erhbéht die Korrosionsbestandigkeit in FeCl; — L&sung, wirkt aber in
Kombination mit Aluminium stark korrosionsférdernd [4,16].

Nach Costa et. al. ist Zinn ein sehr starker Sigma — Phasen — Hemmer [5]. Grund daftr
ist die Ausscheidung des Zinns an den Korngrenzen und somit die Belegung guinstiger
Keimplatze, wodurch die Sigma — Phasen — Ausscheidung behindert wird. Allerdings
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kommt dieser Effekt erst ab einem Zinngehalt von 2 At% zum Tragen, da darunter das
Zinn vollstandig in Ldsung ist und sich somit nicht ausscheidet. Zusatzlich vergréBert
Zinn den energetischen Unterschied zwischen dem Ferrit und der Sigma — Phase und
erschwert so wiederum die Sigma — Phasen — Umwandlung [5].

Da Zinn ein sehr niedrigschmelzendes Element mit sehr geringem Dampfdruck ist
(Schmelzpunkt bei 232 Grad Celsius), kommt es als Legierungszusatz in thermisch
hochbelasteten Werkstoffen jedoch nicht in Frage. Das an den Korngrenzen
ausgeschiedene Zinn wiirde schmelzen und das Material wiirde zerstért werden [5].

Shortsleeve et al. untersuchten den Einfluss von Kohlenstoff und Stickstoff auf die
Sigma — Phasen — Umwandlung und stellten fest, dass Kohlenstoff und Stickstoff mit
Fe und Cr Eisenchromkarbide, -nitride bzw. —karbonitride ausbildeten, welche sich
immer vor dem Beginn der Sigma — Phasen — Ausscheidung formierten und so den
Start der Sigma — Phasen — Umwandlung zu langeren Zeiten verschoben [7]. Somit
erniedrigen Kohlenstoff und Stickstoff den laut chemischer Analyse in einem Material
vorhandenen Chromgehalt zum so genannten effektiven Chromgehalt. Im Fall von
Kohlenstoff wurde folgender Zusammenhang ermittelt.

%4Cr _ %Cr—12,4-%C
T 1-0,182-%C

(12)

%Cres bezeichnet den nach Berlcksichtigung des vorhandenen Kohlenstoffs
Leffektiven” Chromgehalt, wahrend %Cr sowie %C den Gehalt an Cr bzw. C in Mass%
im Material bezeichnen [7]. Der Einfluss von Stickstoff auf den effektiven Chromgehalt
liegt in der gleichen GrdBenordnung.

Die gebildeten Karbide bzw. Nitride haben allerdings noch einen weiteren Einfluss [7].
Sie kénnen als Nukleiierungsstellen fir die Sigma — Phasen wirken und beschleunigen
in diesem Fall die Sigma — Phasen — Ausscheidung. Welcher der beschriebenen
Effekte vorherrschend ist, hangt vom einerseits vom C- bzw. N — Gehalt im Material
und andererseits von der Menge der anderen vorkommenden Legierungselemente ab.

3.6.7 Einfluss der KorngréBe auf die Ausscheidungskinetik

Costa et. al. untersuchten den Einfluss einer Mahlbehandlung (Kugelmahlen) auf die
Bestandigkeit der Sigma — Phase in pulverférmigen Legierungen mit stark
unterschiedlichen KorngréBen [8]. Dabei konnte bewiesen werden, dass die
Sigma — Phasen — Bildung durch kleiner werdende KorngréBen stark beschleunigt wird
und es wurde mittels XRD — Messungen und Mdssbauer — Spektroskopie
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nachgewiesen, dass sich mit fortdauernder Mahldauer bereits gebildete
Sigma — Phase vollstédndig zu a — Eisen riickumwandelt [8].

3.6.8 Einfluss des Umformgrades auf die Ausscheidungskinetik

Bei verformten Fe — Cr — Legierungen (z. B. durch Warmwalzen) lauft die
Sigma — Phasen — Bildung beschleunigt ab [19]. Ausschlaggebend daflr ist, dass
durch plastische Verformung die Versetzungsdichte des Werkstoffes stark erhéht wird
und in Konsequenz die Anzahl der Keimstellen zur Sigma — Phasen — Bildung ansteigt.
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4. Experimenteller Teil und Ergebnisse

41 Untersuchte Werkstoffe

411 Chemische Zusammensetzung

Die genaue chemische Zusammensetzung der 3 untersuchten Werkstoffe IT11, IT12
und IT14 der Fa. Plansee SE sowie des Wettbewerbsmateriales Crofer wurde von der
Fa. Plansee SE mittels nasschemischer Analyse bereits im Vorfeld bestimmt und diese
Daten (siehe Tab. 4.1) in dieser Arbeit verwendet.

Die Materialien IT11 und IT14 unterscheiden sich nur im Gehalt eines
Legierungselementes signifikant. IT11 weist einen Mn — Gehalt von <1500 pg/g auf,
wahrend das Material IT14 Uber 3600 ug/g enthalt. Das Element Ti kommt im Material
IT12 im Gegensatz zu IT11 und IT14 nicht vor. Auch der Al — Gehalt sowie der
N — Gehalt sind beim Material IT12 geringer. Zusatzlich wurde im Material IT12 ein um
0,7% bzw. 0,5% hdherer Cr — Gehalt (25 — 26 Mass%) verglichen mit den Materialien
IT11 bzw. IT14 festgestellt. Der C — Gehalt ist beim Material IT12 verglichen mit den
beiden anderen Plansee — Materialien leicht erndht. Auffallig ist auBerdem, dass im
Material IT12 ein H — Gehalt von 10 pg/g gefunden wurde, wahrend die Materialien
IT11 bzw. IT14 nur 3 bzw. 2 pg/g H aufweisen.

Das Wettbewerbsmaterial Crofer22APU weist einen deutlich geringeren Cr — Gehalt
als die Plansee — Materialien auf, wodurch es bei Crofer22APU innerhalb der
ausgewahlten Messdauer (bis zu 1000h bei 800 °C) zu keiner Sigma — Phasen —
Bildung kommt (vgl. Abb. 3.4). Aus diesem Grund wurde auf dieses Material in
Kap. 4.4.1 und 4.4.2 nur geringfligig eingegangen, da es zu keiner Sigma — Phasen —
Ausscheidung gekommen ist. Einen weiteren deutlichen Unterschied stellt der
Mo — Gehalt dar. Alle Plansee — Materialen weisen einen Mo — Gehalt von etwa
2 Mass% auf, wogegen Crofer22APU kein Mo enthélt. Nachster deutlicher Unterschied
ist der O — Gehalt in den Materialien. Bei den Plansee — Materialien liegt dieser
zwischen 2700 und 3000 ug/g, wahrend das Material Crofer nur ca. 100 pg/g
Sauerstoff aufweist. Eine weitere Auffalligkeit stellt der Gehalt an Y,O3 dar, da nur die
Plansee — Materialien diese Verbindung enthalten. Der Mn — Gehalt des Materials
Crofer22APU liegt im Bereich der Werkstoffe IT12 und 1T14, ist jedoch deutlich héher
als der des Materials IT11. Beim Ti — Gehalt liegt Crofer22APU zwischen den
Materialien 1T12 bzw. IT14 und IT11, welche den héchsten Ti — Gehalt der
untersuchten Werkstoffe aufweisen. Der Si — Gehalt von Crofer22APU ist etwas héher
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als bei den Plansee — Materialien. Die Gehalte der Elemente C, N und H in
Crofer22APU liegen in der gleichen GrdéBenordnung wie die der Materialien 1T11 und
IT14.

41.2 Herstellprozess

Alle untersuchten Werkstoffe wurden mittels Pulvermahlen und HIP — Prozess
hergestellt (,Hot Isostatic Pressing“). Der Vorteil dieser Prozessroute liegt darin, weit
gréBere Gehalte an Legierungselementen in einen Werkstoff einbringen zu kénnen als
dies Uber einen konventionellen schmelzmetallurgischen Weg mdglich ware.
Zusatzlich ist die Legierungselementeverteilung in der Regel sehr homogen.

Die Rohstoffe Fe, Cr, Mo, Ti und Y203 wurden in einem Containermischer fir 30 min
homogenisiert. AnschlieBend wurde das Pulver in einem Attritor unter reinem
Wasserstoff 25 h gemahlen. Beim Material 1T12 war die durchschnittliche
PartikelgréBe etwas geringer.

AbschlieBend wurden jeweils 3 kg Pulver in eine Stahlkanne gefiillt, warmentgast,
evakuiert und der Fillstutzen verschwei3t. Dann wurde bei 1200 °C und 1300 bar fir
3h gehipt. Durch Drahterodieren und anschlieBendes, allseitiges Flachschleifen
wurden schlussendlich Probenstiicke mit 0,5 mm Dicke hergestellt.

Fir das Wettbewerbsmaterial Crofer22APU waren keine Prozess- bzw.
Herstellparameter bekannt.

4.2 Probenpraparation

4.2.1 Probenpraparation fur Mikro- / Makroatzung (Lichtmikroskop)

Diese Untersuchungsmethode wurde gewahlt, um einen ersten mikro- und
makroskopischen Eindruck des gesamten Geflges sowie der Gr6Be, Form und des
Mengenanteils der ausgeschiedenen Sigma — Phase zu erhalten.

Probendimension

Fir die mikro- bzw. makroskopische Gefligebeurteilung wurden die vorhandenen
Bleche mit der Dimension 20 x 20 x 1 mm?3 zu Stlicken mit der Dimension
4 x 4 x 1 mm?3 mittels des Accutoms der Fa. Struers zugeschnitten, da diese GrdBe
identisch der bei den DSC — Messungen ist und so das beurteilte Geflige in Form,
GroBe und Auspragung gut vergleichbar ist.
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Schleif- und Polierparameter

Alle Proben wurden erst auf einem Einbettautomaten der Fa. Struers leitend mit der
Einbettmasse ,Polyfast® eingebettet und anschlieBend auf dem Polierautomaten
Tegrapol der Fa. Struers geschliffen und poliert. In Tab. 4.1 sind die verwendeten
Scheiben und Parameter aufgeflhrt.

Tab. 4.1: Polierparameter Mikro- / Makro&dtzung

Stufe Schleifscheibe | Poliertuch | Kraft / Probe Dauer | Drehgeschwindigkeit
(Kérnung) [um] [N] [min] [U/min]

1 800 - 25 2,5 250

2 1200 - 25 2,5 250

3 - 6 20 2,5 250

4 - 3 20 2 250

5 - 1 20 1 250
Atzmethode

Fir die Mikro- / Makrodtzung wurde heiBe V2A — Beize (Atzdauer ca. 20 Sekunden)
verwendet. Bei dieser Atzldsung hebt sich die Sigma — Phase deutlich weiB3 von der
Matrix ab.

422 Probenpraparation fiir elektrolytische Atzung

Diese Untersuchungsmethode wurde gewahlt, um einen erstmaligen Eindruck Uber die
Neigung der untersuchten Materialien zur Sigma — Phasen — Bildung zu gewinnen. Es
wurden Atzldsung und Atzdauer (siehe Kap. 4.2.3) so gewahlt, dass ausschlieBlich die
Sigma — Phase angeatzt wurde. So konnte der Mengenanteil der ausgeschiedenen
Sigma — Phase in Abhangigkeit der Glihdauer bestimmt werden. Zudem konnten
durch diese Atzmethode auch wichtige Informationen iber die Form und GrdBe der
Sigma — Phase gewonnen werden.

Probendimension

Fur die elektrolytische Atzung wurden die vorhandenen Bleche mit der Dimension
20 x 20 x 1 mm3 zu Stlicken mit der Dimension 9 x 9 x 1 mm mittels des Accutoms der
Fa. Struers zugeschnitten. Diese GréBe war erforderlich, da die kleinsten vorhandenen
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Lochschablonen fiir das verwendete elektrolytische Atzgerat Electropol der Fa. Struers
einen Durchmesser von 6 mm hatten. Durch dieses Loch erfolgte dann der Atzangriff
auf der Probe.

Schleif- und Polierparameter

Die verwendeten Schleifparameter waren ahnlich denen in Kap. 4.2.1 angegebenen,
allerdings war die jeweilige Schleif- bzw. Polierdauer aus Griinden des gréBeren
Querschnitts der Proben langer (siehe Tab. 4.2). Zudem wurden die Proben nicht
eingebettet, sondern direkt am Probenhalter aufgeklebt.

Tab. 4.2: Polierparameter elektrolytische Atzung

Stufe Schleifscheibe | Poliertuch | Kraft / Probe Dauer | Drehgeschwindigkeit
(Kérnung) [um] [N] [min] [U/min]

1 800 - 25 3 250

2 1200 - 25 7 250

3 - 6 20 4 250

4 - 3 20 4 250

5 - 1 17 5 250
Atzmethode

Fur die elektrolytische Atzung wurde 10% — ige Oxalsdure verwendet. Wichtigster
Parameter war dabei die angezeigte Stromstarke am Gerat Elektropol. In einem
Strombereich zwischen 0,08A und 0,1A war nach ca. 7 Sekunden der gewinschte
Atzangriff erreicht. Bei langerer Atzdauer brach die Sigma — Phase bereits aus.

423 Probenpraparation fur Untersuchungen am Rasterelektronenmikroskop

Flr die Messungen am Rasterelektronenmikroskop (,Evo 50“ der Fa. Zeiss) wurden
polierte  Proben  bendétigt. Der  Praparationsweg entsprach dem  der
Mikro- / Makroatzung (siehe Kap. 4.2.1).

424 Probenpraparation fir DSC — Untersuchungen

Aus geratetechnischen Grinden durften alle DSC — Proben (TiegelgrdBe ist limitiert)
nur eine maximale GréBe von 4 x 4 mm? besitzen. Zur Gefligebetrachtung wurde
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wiederum der Praparationsweg der Mikro- / Makroatzung herangezogen (siehe
Kap. 4.2.1).

4.2.5 Probenpraparation flr Untersuchungen am Dilatometer

Die Dilatometerproben wurden auf einen Durchmesser von 4 mm gedreht und auf eine
Lange von 10 mm zugeschnitten. Die Stirnflichen wurden anschlieBend planparallel
geschliffen.

4.2.6 Probenpréaparation fir Untersuchungen mittels Atomsonde (3DAP)

Um die bendétigten feinen Spitzen fir die Atomsonden — Untersuchungen herstellen zu
kdnnen, mussten als Vorarbeit diinne Stdbchen mit der Dimension 0,3 x 0,3 x 20 mm?3
zugeschnitten werden. Dies erfolgte mittels des Accutoms der Fa. Struers. Zuvor
mussten die Blechplatichen (1 mm Dicke) allerdings auf dem Polierautomaten
Tegrapol (Fa. Struers) auf 0,3 mm Dicke herabgeschliffen werden.

Diese Stabchen wurden anschlieBend solange selektiv im Mittenbereich angeatzt, bis
sich zwei Halften mit jeweils einer scharfen Spitze ergaben. Die Atzparameter wurden
der Literatur entnommen [3].

4.2.7 Probenpraparation fir XRD — Untersuchungen

Die Proben fir die XRD — Untersuchungen wurden mit den in Kap. 4.2.2
beschriebenen Polierparametern prapariert. Die Proben hatten eine GréBe von
10x 10 x 1 mmé.

4.3 Verwendete Gerate und Messverfahren

4.3.1 Lichtmikroskop

Das fur die lichtmikroskopischen Auswertungen verwendete Messgerat war ein
Mikroskop der Fa. Reichert — Jung mit der Typenbezeichnung ,Polymer* Es verflgt
Uber 5 Objektive mit den VergrdoBerungen 5x, 10x, 20x, 50x und 100x. In Kombination
mit der 10-fachen VergréBerung des Okulars ergeben sich folgende mdgliche
VergréBerungen (50x, 100x, 200x, 500x und 1000x).

43.2 Rasterelektronenmikroskop (REM)

Die Mikrostruktur der Proben wurde im Rasterelektronenmikroskop (REM) und dem
integrierten EDX — System (Energy Dispersive X-ray Spectroscopy) betrachtet. Im
REM werden die von der Probe emittierten Réntgenstrahlen mittels eines Detektors
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erfasst und ausgewertet. Die Rdntgenstrahlen entstehen aufgrund inelastischer
Streuung der einfallenden Elektronen des Elektronenstrahls mit den Elektronen der
Probenatome. Durch Analyse der emittierten Rdntgenstrahlung kann die chemische
Zusammensetzung der Probe bestimmt werden. In dieser Arbeit wurde das REM far
drei verschiedene Aufgaben verwendet:

e Quantitative Gefligeanalyse zur Bestimmung der  chemischen
Zusammensetzung der Sigma — Phase

e Bestimmung des Mengenanteils der Sigma — Phase mittels Ruckstreu-
elektronenkontrast (Phasenkontrast)

e Texturbestimmung mittels Elektronenstrahlriickstreubeugung (EBSD)

Verwendetes Gerat war ein ,Evo 50 der Fa. Zeiss mit einem EDX — Detektor der
Fa. Oxford Instruments vom Typ INCA Drycool sowie einem EBSD — Detektor der
Fa. Oxford Instruments vom Typ INCA Crystal.

4.3.3 Differential Scanning Calorimetry (DSC)

Ein Differentialthermokalorimeter ist in der Lage, die bei Phasenumwandlungen
freiwerdende bzw. verbrauchte Warme zu messen und dient so zur Bestimmung von
Umwandlungspunkten. In dieser Arbeit wurde das Kalorimeter zur Ermittlung der
Starttemperatur der Sigma — Phasen — Umwandlung verwendet. Verwendetes Gerat
war ein ,STA 409 der Fa. Netzsch. Als Schutzgas wurde Argon mit einer
Durchflussrate von 58 I/min verwendet. Es wurden Messungen mit verschiedenen
Heizraten (1K, 3K und 10K) und unterschiedlichen Endtemperaturen (1170 °C,
1200 °C) durchgeflhrt. Starttemperatur war jeweils 25 °C.

43.4 Atomsonde (3DAP— 3 — dimensional Atom Probe)

Die 3DAP erlaubt die Rekonstruktion des chemischen Aufbaues eines sehr kleinen
Volumens (in dieser Arbeit betrug das untersuchte Volumen ca. 100 pm®) mit
annahernd atomarer Auflésung [3]. Dies wird erreicht, indem die x-, y- und
z — Positionen sowie das Masse-zu-Ladungs — Verhaéltnis der Atome registriert
werden. Dazu werden die Oberflachenatome der Probe (Geometrie bzw.
Herstellmethode — Kap. 4.1.6) durch einen Hochspannungsimpuls (3 — 30 kV)
feldverdampft, ionisiert und danach zum Bildverstarker mit Hilfe der so genannten
Beschleunigungsspannung (200 — 500 V) beschleunigt. Bei allen Typen der 3DAP
treffen die ionisierten Atome auf einem ortsauflésenden Multi-Channel — Detektor auf,
wobei die Flugzeit (mittels Flugzeitmassenspektrometer) und ihr Auftreffpunkt
registriert wird. Mit Hilfe dieser Daten sowie der Masse der lonen wird schlieBlich die
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Anzahl der Atome jedes vorkommenden chemischen Elements und dessen
urspriingliche Position im analysierten Volumen bestimmt. Uber eine geeignete
Software wird schlieBlich auf eine dreidimensionale Abbildung der Probe
rickgerechnet. Die laterale Auflésung des fir die Untersuchungen dieser Arbeit
verwendeten Geréats liegt im Bereich eines Nanometers, die Tiefenauflésung im
Angstrom — Bereich. Verwendetes Gerat war eine 3DAP der Firma Oxford Nano
Sciences. Die elektrolytische Atzung der Proben wurde entsprechend Vorgaben aus
der Literatur durchgefiihrt [3]. Die Auswertung der Messergebnisse erfolgte mittels der
Software ,IVAS 3.0.6".

435 Dilatometer

Ein Dilatometer ist in der Lage, eine Probe mit definierten Heizraten aufzuheizen bzw.
mit definierten KUhlraten abzukihlen (abzuschrecken). Dies kann in Luft- oder
Schutzgasatmosphare bzw. Vakuum erfolgen. Wahrend das Temperaturprogramm
durchlaufen wird, wird kontinuierlich die L&ngené&nderung der Probe gemessen. Wird
die gewodhnliche thermische Langenanderung von den Messdaten abgezogen, so
kénnen Gefligeumwandlungen identifiziert werden. Mit einigen Dilatometern kénnen
sehr hohe Kuhlraten realisiert werden und so Abschreckvorgange simuliert werden. In
der vorliegenden Arbeit wurde das Dilatometer verwendet, um den Startpunkt der
Sigma — Phasen — Umwandlung festzustellen. Es wurden sowohl kontinuierliche als
auch isotherme Versuche durchgefihrt. Verwendetes Gerat war ein Dilatometer vom
Typ ,Dil 805 A/D* der Fa. Bahr Thermoanalyse.

4.3.6 Roéntgendiffraktometrie (XRD)

Mittels Rontgenbeugung (XRD) wurde in der vorliegenden Arbeit eine qualitative
Phasenanalyse der untersuchten Werkstoffe nach unterschiedlichen Glihzeiten
durchgeftihrt. Mithilfe der gewonnenen Daten wurden anschlieBend die exakten
Gitterkonstanten der Fe-Cr — Matrix und der Sigma — Phase berechnet. Die
Bestimmung der kristallographischen Daten erfolgte mittels 6 — 26 — Messung.
Verwendetes Messgerat war ein Roéntgendiffraktometer vom Typ ,Siemens D500
welches mit einer CuK, — Strahlungsquelle ausgestattet war. Die fir die XRD -
Messungen verwendete Schrittweite betrug 0,02° und die Verweilzeit war 1,2 Sek. /
Schritt. Die Diffraktogramme wurden in einem 26 — Bereich zwischen 20° und 90°
gemessen.
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4.3.7 Industriegliihofen

Alle 3 untersuchten Materialen wurden folgenden Glihbehandlungen unter
Umgebungsluft unterzogen. Es wurde ein Ofen der Fa. Nabertherm vom Typ N11/HR
verwendet.

10h bei 800°C (25.5.07 13.00 Uhr —25.5.07 23.00 Uhr)

100h bei 800°C (25.5.07 13.00 Uhr —29.5.07 17.00 Uhr)

168h bei 800°C (25.5.07 13.00 Uhr —1.6.07 13.00 Uhr)

1000h bei 800°C (22.5. 14.20 Uhr — 3.7.07 06.20 Uhr)

4.3.8 Mikrohartemessung

Die Mikrohartemessung wird allgemein verwendet, um Hartewerte einzelner
Geflgebestandteile zu messen. In dieser Arbeit wurde dieses Verfahren benutzt, um
die als Sigma — Phase identifizieten Geflgebestandteile in den lichtmikroskopisch
betrachteten Proben auf deren Harte, verglichen mit der umgebenden FeCr — Matrix,
zu Uberprifen. Somit konnten Fehler bei der Phasenbestimmung aufgrund der
signifikant hdheren Harte der Sigma — Phase zweifelsfrei ausgeschlossen werden. Das
far dieses Messverfahren verwendete Gerat ist ein Produkt der Fa. Reichert — Jung mit
der Typenbezeichnung ,Micro — Duromat 3000“.

4.4 Ergebnisse

441 Lichtmikroskopische Untersuchungen

In den Abb. 4.1 — 4.6 sind lichtmikroskopische Aufnahmen des Geflges der Werkstoffe
IT11, IT12 und IT14 nach 168h bzw. 1000h Glihung bei 800 °C zu sehen. Abb. 4.7
zeigt eine lichtmikroskopische Aufnahme des Gefliges des Materials IT11 nach einer
Gluhdauer von 3000h bei 800°C.
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Abb. 4.1: Lichtmikroskopische Aufnahme der Probe IT11_168h mit
3 Gefligebestandteilen: WeiB und dunkelbraun eingefdrbte Matrixbereiche
sowie fein netzférmige, weiB eingefdrbte Sigma — Phase

Abb. 4.2: Lichtmikroskopische Aufnahme der Probe [T12_168h mit
3 Gefligebestandteilen: Beige und hellbraun eingefdrbte Matrixbereiche
sowie grob netzférmige, weiB eingefdrbte Sigma — Phase



Experimenteller Teil und Ergebnisse 33

Abb. 4.3: Lichtmikroskopische Aufnahme der Probe IT14_168h mit
3 Gefligebestandteilen: Beige und dunkelbraun eingefédrbte Matrixbereiche
sowie fein netzférmige, weiB eingefdrbte Sigma — Phase

Abb. 4.4: Lichtmikroskopische Aufnahme der Probe IT11_1000h mit
3 Gefligebestandteilen: Beige und hellbraun eingefdrbte Matrixbereiche
sowie fein netzférmige, weiB eingefdrbte Sigma — Phase
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Abb. 4.5: Lichtmikroskopische Aufnahme der Probe [T12_1000h mit
3 Gefluigebestandteilen: Beige und hellbraun eingefdrbte Matrixbereiche
sowie grob netzférmige, weiB eingefdrbte Sigma — Phase

Abb. 4.6: Lichtmikroskopische Aufnahme der Probe IT14_1000h mit
3 Gefligebestandteilen: WeiBB und dunkelbraun eingefdrbte Matrixbereiche
sowie fein netzférmige, weiB eingefdrbte Sigma — Phase
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Abb. 4.7: Lichtmikroskopische Aufnahme der Probe [T11_3000h mit
3 Geflugebestandteilen: WeiB und hellbraun eingefédrbte Matrixbereiche
sowie netzférmige, weiB eingefdrbte Sigma - Phase mit bldulichen
Réndern

Betrachtet man die Abb. 4.1 — 4.7, so kann man grundsatzlich drei unterschiedliche
Bereiche erkennen: Es sind helle und dunkle Matrixbereiche, die einem
Fe-Cr — Mischkristall entsprechen, sowie weiBe Gebiete, welche der Sigma — Phase
zugeordnet werden kénnen, zu erkennen. Hierbei sind auch Atzeffekte nicht
auszuschlieBen. Es fallt auf, dass die Gefligebilder des Materials 1T14 weit groBere
Anteile an dunkel erscheinenden Matrixbereichen aufweisen als die Materialien 1T11
und IT12. Dies qilt fir alle untersuchten Glihzeiten.

Es wurden qualitative Mikrohartemessungen nach Vickers durchgefthrt, um Fehler bei
der ldentifikation der Sigma — Phase auszuschlieBen.

Abb. 4.8 zeigt im linken oberen Bereich des Bildes eine Sigma — Phasen -
Ausscheidung, in der zwei Harteeindriicke zu sehen sind:



Experimenteller Teil und Ergebnisse 36

Matrix

Sigma — Phase ::V-f-

Abb. 4.8: Lichtmikroskopische Aufnahme mehrerer Hérteeindriicke in
Sigma — Phase und Matrix (IT11_1000h)

Vergleicht man die GréBe dieser Eindriicke mit denen in der umgebenden Matrix, so
ist ein deutlicher Unterschied feststellbar. Die Sigma — Phase ist wie erwartet,
signifikant harter als die Matrix. Hierbei konnte Uber die unterschiedliche GréBe der
Harteeindriicke in der Sigma — Phase und der Matrix ein qualitativer Unterschied
zwischen diesen beiden Gefligebestandteilen sichtbar gemacht werden. Zudem
wurden innerhalb der Matrix Harteunterschiede zwischen den im LIMI hell bzw. dunkel
erscheinenden Bereichen festgestellt (Abb. 4.8 und 4.9).

Abb. 4.9 zeigt einen qualitativen Hartevergleich der hell bzw. dunkel erscheinenden
Matrixbereiche. Die dunkel erscheinenden Matrixbereiche weisen einen kleineren
Harteeindruck auf und sind somit harter. Da diese dunklen Bereiche im Lichtmikroskop
sehr feinkdérnig aussehen, kdnnte sich der Harteunterschied aufgrund der hdheren
Korngrenzendichte ergeben (Hall — Petch — Gleichung [17]).
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Abb. 4.9: Lichtmikroskopische Aufnahme mehrerer Hérteeindriicke in hell
bzw. dunkel erscheinenden Matrixbereichen (IT11_1000h)

Da der Mengenanteil der Sigma — Phase quantitativ ermittelt werden sollte und der
Kontrast zwischen hellen Matrixbereichen und Sigma — Phase zu gering war, um
bildanalytisch ausgewertet werden zu kdnnen, wurde elektrolytisch geatzt. Diese
Methode hat den Vorteil, dass bei korrekter Wahl der Atzparameter selektiv ein
Phasentyp des Gefliges angeatzt werden kann. In diesem Fall wurde nur die
Sigma — Phase angeatzt und so ein deutlicher Kontrast zur Matrix erzeugt. In den
Abb. 4.10, 4.12 und 4.13 sind jeweils eine Aufnahme einer elektrolytisch geatzten
1000h — Probe der untersuchten Materialen zu sehen. Mittels des Programmes
AnalySIS wurde eine quantitative Gefligeanalyse an den elektrolytisch geéatzten
Schliffen (siehe Kap. 4.2.2) durchgefuhrt, welche zur Bestimmung des Mengenanteils
der Sigma — Phase diente. Mit Hilfe der elektrolytischen Atzung konnte mit geringem
Aufwand ein erster Eindruck Uber Form und Anteil der Sigma — Phase im Geflige der
Plansee — Materialien gewonnen werden. Zudem konnte der Beginn der Sigma —
Phasen — Umwandlung abgeschatzt werden. Abb. 4.11 soll stellvertretend fir alle
Proben den zur Mengenanteilbestimmung herangezogenen Flachenanteil der
Sigma — Phase im Schliff (gelb eingefarbt) zeigen. Unter der Annahme, dass die
Sigma — Phase homogen im gesamten Probenvolumen verteilt ist, wurde der
bildanalytisch  ermittelte Flachenanteil mit dem Volumsanteil (Vol%) der
Sigma — Phase gleichgesetzt. Dieser wird im Folgenden als Mengenanteil bezeichnet.
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Abb. 4.10: Lichtmikroskopische Aufnahme der Probe [T11_1000h mit
elektrolytisch angeétzter, blau - violett eingefédrbter, fein netzférmig
ausgepréagter Sigma — Phase

Abb. 4.11: Bestimmung des Mengenanteils der Sigma — Phase aus der
lichtmikroskopischen Aufnahme der Probe [T11_1000h mit Hilfe des
Programmes AnalySIS (Sigma — Phase ist gelb eingeféarbt).
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Abb. 4.12: Lichtmikroskopische Aufnahme der Probe [IT12_1000h mit
elektrolytisch angeétzter, rot — violett eingefdrbter, grob netzférmig

ausgeprégter Sigma — Phase

Abb. 4.13: Lichtmikroskopische Aufnahme der Probe [T14_1000h mit
elektrolytisch angeétzter, blau - violett eingefédrbter, fein netzférmig

ausgepréagter Sigma — Phase
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Wie aus den Abb. 4.10 — 4.13 deutlich ersichtlich ist, ist der ausgeschiedene
Mengenanteil der Sigma — Phase (in den Schliffbildern dunkel eingeférbt) im Material
IT12 am gréBten, gefolgt vom Material IT14 und schlieBlich vom Material IT11.
Abb. 4.14 zeigt den Zusammenhang zwischen dem bildanalytisch bestimmten
Mengenanteil der Sigma — Phase und der Glihdauer.
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Abb. 4.14: Bildanalytische Bestimmung des Mengenanteils der
Sigma — Phase aus elektrolytisch geéatzten Schliffen

Wie man sieht, zeigt das Material IT14 bei kurzen Glihzeiten die héchste Neigung zur
Sigma — Phasen — Ausscheidung, wahrend das Material IT12 nach 1000h den
eindeutig héchsten Anteil an Sigma — Phase aufweist. Das Material IT11 weist nach
jeder Gluhzeit den geringsten Anteil an Sigma — Phase auf.

AuBerdem fallt auf, dass auch die Morphologie der Sigma — Phase unterschiedlich ist.
Bei den Materialien IT11 und IT14 scheidet sich die Sigma — Phase in schmélerer,
starker vernetzter Form verglichen mit der Sigma — Phase im Material 1T12 aus
(vergleiche Abb. 4.10 — 4.13).

Sowohl die Mikrodtzung als auch die elektrolytische Atzung zeigten bei einer
Glihdauer von 10h bereits erste Sigma — Phasen — Ausscheidungen (rétlich bis violett
eingefarbt und mit Pfeilen gekennzeichnet). Die ausgeschiedene Menge ist bei dieser
Gluhzeit aber noch zu gering, um eine reprasentative Aussage tber den Mengenanteil
zu machen. Allerdings kénnen auch hier bereits deutliche Unterschiede zwischen dem
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Material IT12 und den Materialen IT11 und IT14 festgestellt werden (siehe Abb. 4.15,
4.16 und 4.17). Folgende Schlussfolgerungen kénnen aus den elekirolytisch geatzten
Schliffen gezogen werden:

Hoéherer Porenanteil (Poren erscheinen als dunkle Kreise bzw. Punkte in den
Aufnahmen) beim Material IT12 verglichen mit IT11 und IT14 feststellbar

Bei gleicher VergréBerung des Lichtmikroskops sind beim Material 1T12
4 Sigma — Phasen — Ausscheidungen in der Aufnahme feststellbar (Abb. 4.16),
wahrend bei den Materialien IT11 und IT14 nur eine Sigma — Phasen —
Ausscheidung identifizierbar ist. Die Sigma — Phasen — Ausscheidung im
Material IT11 ist zudem weitaus kleiner verglichen mit der des Materials 1T14
(Abb. 4.15 und Abb. 4.17).
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Abb. 4.15: Lichtmikroskopische Aufnahme der Probe IT11_10h mit
elektrolytisch angeétzter Sigma — Phase (rétlich) sowie Poren bzw. groben
Y03 — Partikeln mit 1 — 2 um typischer GréBe (schwarz)
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Abb. 4.16: Lichtmikroskopische Aufnahme der Probe [T12_10h mit
elektrolytisch angeétzter Sigma — Phase (rétlich) sowie Poren bzw. groben
Y-O3 — Partikeln mit 1 — 2 um typischer GréBe (schwarz)
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Abb. 4.17: Lichtmikroskopische Aufnahme der Probe [T14_10h mit
elektrolytisch angeétzter Sigma — Phase (rétlich) sowie Poren bzw. groben
Y03 — Partikeln mit 1 — 2 um typischer GréBe (schwarz)

Die Auswertung der elektrolytisch geatzten Geflgebilder gestaltete sich kompliziert, da
durch die Atzung Farb- und Kontrastunterschiede innerhalb eines einzelnen Bildes
sowie in den Bilder untereinander auftraten, was eine gleichwertige Erfassung der
Sigma — Phase erschwerte. Zudem brach die Sigma — Phase in starker angeétzten
Bereichen teilweise aus. Auch dies verfélschte das Messergebnis. Es wurde an dieser
Stelle bereits vermutet, dass der tatsdchliche Mengenanteil an Sigma — Phase mit
hoher Wahrscheinlichkeit geringer sein wird. Aus diesem Grund wurde der
Mengenanteil der Sigma — Phase zusatzlich mit Hilfe des Rasterelektronen-
mikroskopes (Ruckstreuelektronenaufnahmen) ermittelt (Kap. 4.4.2).

442 Rasterelektronenmikroskop (REM)

Um den aus den elektrolytischen Atzungen ermittelten Mengenanteil der
Sigma — Phase zu kontrollieren und dessen Materialabhangigkeit zu bestatigen,
wurden von jeder auftretenden Material / Glihdauer — Kombination
3 Ruckstreuelektronenbilder (Phasenkontrast) aufgenommen. Fir diese Aufnahmen
wurde eine 100 — fache VergréBerung gewahlt, um eine reprasentative und
ausreichend groBe Flache beurteilen zu kénnen. Die Bilder wurden wiederum mittels
des grafischen Bildanalyse — Systems AnalySIS ausgewertet und beurteilt. Analog zur
Bestimmung des Mengenanteils der Sigma — Phase aus den lichtmikroskopischen
Aufnahmen wurde auch bei der Beurteilung der REM — Aufnahmen der ermittelte
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Flachenanteil der Sigma — Phase ihrem Volumsanteil (Vol%) gleichgesetzt. In den
Abb. 4.18, 4.19 und 4.20 sind jeweils eine reprasentative Aufnahme einer
1000h — Probe der untersuchten Materialen zu sehen, wobei sich die Sigma — Phase
(hellgrau) deutlich von der Matrix abhebt (dunkelgrau). Vergleicht man diese Bilder mit
den lichtmikroskopischen Aufnahmen des Gefliges (Abb. 4.1 — 4.7 bzw. 4.10 — 4.13),
so wird klar, dass die bildanalytische Auswertung der REM — Bilder die Bestimmung
des Mengenanteils der Sigma — Phase mit weit hdherer Genauigkeit zulasst.

Vergleicht man die Abb. 4.18, 4.19 und 4.20 miteinander, so fallt auf, dass die
Sigma — Phasen der Materialien IT11 und IT14 sehr ahnliche Morphologie (schmale
Form, fein netzférmig) aufweisen. Im Gegensatz dazu steht die Sigma — Phase des
Materiales IT12. Sie scheidet sich in deutlich gréberer Form aus und erscheint weniger
netzférmig. Einen weiteren Unterschied zwischen den Materialien stellt der Porenanteil
dar. Dieser ist im Material IT12 signifikant hdher, was einen mdglichen Grund fir
dessen erhdéhte Neigung zur Sigma — Phasen — Bildung darstellen kénnte, da eine
Pore einen Gitterfehler darstellt und diese laut Sauthoff et. al als Keimbildungsstelle
fungieren kann [18] (Kap. 5.1.1).
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WD = 8.5 mm EHT=15.00 kV Signal A= QBSD

File Name = it11 1000h-71.tif
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Abb. 4.18: Rickstreuelektronenaufnahme IT11_1000h mit fein netzférmiger
Sigma — Phase (hellgrau), Matrix (dunkelgrau) sowie Poren (schwarz)

WD = 9.0 mm EHT =15.00 kV Signal A= QBSD 23, Metallkunde & W, frprofun
File Name = it12 1000n-98.tif :? * Montanuniversitat Leoben

Abb. 4.19: Rilckstreuelektronenaufnahme IT12_1000h mit grob netz-
férmiger Sigma - Phase (hellgrau), Matrix (dunkelgrau) sowie Poren
(schwarz)
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WD =10.0 mm EHT =15.00 kV  Signal A=QBSD .

File Name = it14 1000h-01.tif

Abb. 4.20: Rickstreuelektronenaufnahme IT14_1000h mit fein netzférmiger
Sigma — Phase (hellgrau), Matrix (dunkelgrau) sowie Poren (schwarz)

Die Ergebnisse der bildanalytischen Auswertung sind in Tab. 4.3 zusammengefasst
und in den Abb. 4.21 und 4.22 graphisch dargestellt. Zur Bestimmung des
Mengenanteils wurden jeweils 5 Aufnahmen pro Material / Glihdauer — Kombination
herangezogen.

Der Mengenanteil der gebildeten Sigma — Phase steigt mit fortdauernder Glihzeit an.
Auffallend ist, dass die Plansee — Werkstoffe unterschiedliche Ausscheidungs-
charakteristika aufweisen. Bis zu einer Glihdauer von 120h bildete das Material IT14
den hdéchsten Anteil an Sigma — Phase aus, das Material IT12 den zweithéchsten und
IT11 den geringsten. Beim nachsten Messpunkt, dies entspricht einer Gliihdauer von
168h, weist das Material IT12 bereits den hdchsten Anteil an Sigma — Phase auf.
Dieses Verhalten ist auch nach einer Glihdauer von 1000h nachzuweisen. Dies
bedeutet, dass das Material IT12 ab einer Glihdauer von 100h die héchste Sigma —
Phasen — Wachstumsrate aufweist. Das Material IT14 hingegen weist ab einer
GlUhzeit von 100h die niedrigste Sigma — Phasen — Wachstumsrate auf und hat nach
1000h Glihdauer den praktisch gleichen Mengenanteil an Sigma — Phase wie das
Material IT11 gebildet. Es ware zu Uberprifen, ob sich dieser Trend fortsetzt und das
Material IT14 bei Glihzeiten Gber 1000h einen geringeren Sigma — Phasen — Anteil als
das Material IT11 aufweist. Dies konnte im Rahmen dieser Arbeit aus Zeitgrinden
nicht ermittelt werden.
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Tab. 4.3:

Bildanalytisch

ermittelter

Mengenanteil

der gebildeten

Sigma — Phase in Abhéngigkeit der Glihdauer aufgrund von Rdickstreu-
elektronenaufnahmen am Rasterelektronenmikroskop

Material | Gluhdauer [h] [ Mengenanteil Sigma - Phase [Vol%]
IT11 10h 0,045 +0,007
IT11 100h 0,484+0,244
IT11 168h 1,670+0,629
IT11 1000h 7,210+0,526
IT11 3000h 11,204+0,631
IT12 10h 0,070+0,052
IT12 100h 1,478+0,686
IT12 168h 3,550+1,259
IT12 1000h 10,100+0,582
IT14 10h 0,114+0,019
IT14 100h 2,260+0,911
IT14 168h 2,550+0,484
IT14 1000h 7,190+0,731

Die Abb. 4.18 und 4.19 zeigen deutlich das unterschiedliche Wachstumsverhalten der
Sigma — Phase in den untersuchten Plansee — Werkstoffen in Abhé&ngigkeit der
Glihdauer. Speziell Abb. 4.19 verdeutlicht die unterschiedlichen Wachstumsraten
unter bzw. Uber 100h Glihdauer.
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Abb. 4.22: Bildanalytisch ermittelter Mengenanteil der gebildeten
Sigma — Phase (kurze Glihzeiten bei 800 °C)
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Um die chemische Zusammensetzung der Sigma — Phase zu bestimmen, wurde
wiederum fir jede auftretende Material / Gliuhdauer — Kombination eine quantitative
Zusammensetzungsanalyse  mit  Hilfe  von EDX  (Energy  Dispersive
X-Ray — Spectroscopy) durchgefihrt. Es stellte sich heraus, dass sich die
Zusammensetzung der Sigma — Phase in der gewahlten Messdauer (bis 1000h) nicht
signifikant andert. Dies gilt fur alle Plansee — Werkstoffe (Tab. 4.4, 4.6 und 4.7).
Weiters zeigen die Tab. 4.4, 46 und 4.7 deutlich die Anreicherung der
Legierungselemente Cr sowie Mo in der Sigma — Phase. Cr reichert sich in allen
Plansee — Materialien unabhanging von der Glihdauer von 25 — 26 Mass% auf
31 — 32 Mass%, Mo von 2 Mass% auf 6,5 — 7,2 Mass% in der Sigma — Phase an. Dies
fhrt zu einer minimalen Verringerung des Gehaltes an Cr und Mo in der Matrix. Dies
hat jedoch keine Auswirkung auf die Korrosionseigenschaften. Erwdhnenswert ist
zudem der gemessene Gehalt an Ti. Obwohl Ti laut nasschemischer Analyse
(Kap. 4.1) sowohl in IT11 als auch in IT14 mit annahernd gleichem Gehalt vorkommen
(ca. 0,3 Mass%) sollte, konnte es nur im Material IT11 mit Hilfe des EDX — Systems
nachgewiesen werden. Allerdings gab es auch bei diesem Material Messungen, die
keinen Hinweis auf Ti in der Sigma — Phase lieferten. Es ist wahrscheinlich, dass die
Auflésungsgrenze des EDX — Systems zu niedrig war (0,3 — 0,5 Mass%), um im Fall
von IT11 und IT14 Ti zweifelsfrei nachzuweisen. Beim Material IT12 ist der Ti — Gehalt
mit Sicherheit zu gering, um in der Messung aufzuscheinen. Der gefundene Cr —
Gehalt in der Sigma — Phase zeigt die gleiche Tendenz wie der gesamte Cr — Gehalt
der Materialien, der mittels nasschemischer Analyse bestimmt wurde
(IT12>IT14>IT11). Der Unterschied zwischen den Materialien ist allerdings minimal.
Obwohl alle Plansee — Werkstoffe identische Mo — Gehalte aufweisen, unterscheiden
sich die ermittelten Gehalte an Mo in der Sigma — Phase zwischen den einzelnen
Plansee — Werkstoffen geringfligig. IT11 weist den héchsten Gehalt an Mo auf, IT12
liegt zwischen IT11 und IT14 und somit weist IT14 den geringsten Mo — Gehalt auf.
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Tab. 4.4: Quantitative Analyse der Sigma — Phase (Material IT11)

Glihdauer Ti [%] Cr [%] Fe [%] Mo [%]
10h 0,17 31,67 60,96 7,2
100h 0,37 31,65 60,36 7,62
100h 0,42 32,09 59,91 7,58
100h 0,27 31,77 60,51 7,45
168h 0 32,23 60,95 6,82
168h 0 31,22 61,74 7,04
168h 0,49 31,22 61,16 7,13

1000h 0 31,96 61,46 6,58
1000h 0,44 30,84 61,26 7,46
1000h 0,1 31,74 61,31 6,85

Mittelwert 0,23 31,64 60,96 7,17
Max. 0,49 32,23 61,74 7,62
Min. 0,00 30,84 59,91 6,58

Standardabweichung 0,19 0,41 0,53 0,34

Tab. 4.5: Quantitative Analyse der Sigma — Phase (Material 1T12)

Glihdauer Cr [%] Fe [%] Mo [%]
1000h 32,42 60,67 6,91
1000h 32,09 61,40 6,51
1000h 32,11 60,94 6,95
Mittelwert 32,21 61,00 6,79
Max. 32,42 61,40 6,95
Min. 32,09 60,67 6,51
Standardabweichung 0,15 0,30 0,20

Tab. 4.6: Quantitative Analyse der Sigma — Phase (Material IT14)

Glihdauer Cr [%] Fe [%] Mo [%]
1000h 32,24 61,80 5,96
1000h 31,85 60,99 7,17
1000h 32,39 61,28 6,32
Mittelwert 32,16 61,36 6,48
Max. 32,39 61,80 7,17
Min. 31,85 60,99 5,96
Standardabweichung 0,23 0,34 0,51
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443 Electron Back Scattering Diffraction (EBSD)

Dieses Messverfahren wurde gewahlt, um Informationen Uber die Kornstruktur bzw.
-orientierung zu gewinnen. Spezielles Augenmerk wurde auf die Untersuchung der im
Lichtmikroskop hell bzw. dunkel erscheinenden Fe-Cr — Matrixbereiche gelegt, um
eventuelle Unterschiede zwischen ihnen festzustellen und daraus Erkenntnisse Uber
die Bildung der Sigma — Phase ableiten zu kénnen. Dazu wurden Proben nach einer
GlUhzeit von 10h bei 800°C untersucht, da im LIMI und im REM nach diesem Zeitraum
erstmals geringe Mengen an Sigma — Phase nachzuweisen war, d.h. diese Glihzeit
dem Beginn der Sigma — Phasen — Ausscheidung am nachsten kommt.

Abb. 4.23 zeigt eine Sekundarelektronenaufnahme (a) sowie ein Elektronen-
rackstreubild (Phasenkontrastaufnahme — b) einer Sigma — Phasen — Ausscheidung
des Materials IT11 nach 10h Glihdauer.

a) b)

10um WD =10.5 mm EHT = 15.00 kV
10pm I I File Name = t11 10n-74.if

Abb. 4.23: Sekunddrelektronenaufnahme der Probe IT11_10h mit
eingezeichnetem Messbereich (grin), aufgenommen unter 70° (a);
Phasenkontrastaufnahme (b)

Vergleicht man Abb. 4.22 (a) und Abb. 4.23 (b), so wird klar, dass der starker
angeéatzte Bereich einer Sigma — Phasen — Ausscheidung entspricht. Es muss bei der
Betrachtung bzw. Beurteilung der Aufnahmen berlcksichtigt werden, dass
Abb. 4.23 (a) unter einem Winkel von 70 ° aufgenommen wurde und aus diesem Grund
etwas verzerrt dargestellt wurde.

In Abb. 4.24 (a und b) sind jeweils 2 Phasen zu sehen. Die tetragonale Sigma — Phase
ist pink eingefarbt und befindet sich vorwiegend im oberen Teil des Messbereichs.
Dieser Teil wurde bis auf 2 kleine Bereiche innerhalb der Phase vollstédndig als Sigma
— Phase identifiziert und erscheint in sich homogen. Die gelb eingefarbten Bereiche
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beschreiben den kubischen Fe-Cr-Mo — Mischkristall. Auch diese Phase weist
homogene Bereiche auf, einer befindet sich im mittleren Teil des Messbereichs, der
zweite an seinem unteren Ende. Abb. 4.24 (a) zeigt die tatsachlich gemessenen
Phasen, wahrend Abb. 4.24 (b) die Veranderung in der Phasenverteilung beschreibt,
wenn 2 Subkoérner (sehr geringe Verkippung) bei einem Kornorientierungsunterschied
von maximal 5° zu einem Subkorn zusammengefasst werden. Interessanterweise

verschwindet in diesem Fall die Sigma — Phase im mittleren und unteren Teil des
Messbereichs fast vollstdndig. Dies kénnte auf den Umwandlungsbeginn der Matrix in
die Sigma — Phase hinweisen.

Abb. 4.24: Ermittelte Phasen aus der EBSD — Messung; Schrittweite 55 nm
(pink...Sigma — Phase; gelb...Matrix) ohne (a) bzw. mit Korn-
orientierungskorrektur von 5°(b)

Abb. 4.25 zeigt eine Sekundarelektronenaufnahme mit Gberlagerter Sigma — Phase.
Auch hier ist deutlich der homogene Sigma — Phasen — Bereich im oberen Teil der
Aufnahme zu sehen (rot eingefarbt). Im mittleren und unteren Teil hingegen wurde
eine groBe Anzahl sehr kleiner Koérner gefunden. Dieser feinkérnige Bereich
verschwindet wiederum bei Anwendung der 5° — Kornorientierungskorrektur.



Experimenteller Teil und Ergebnisse 53

10um 10um

Abb. 4.25: Sekundéarelektronenaufnahme mit (berlagerter Sigma — Phase
ohne (links) bzw. mit Kornorientierungskorrektur von 5 ° (rechts)

Abb. 4.26 zeigt die gleiche Sekundarelekironenaufnahme wie in Abb. 4.25, allerdings
ist hier der Fe-Cr — Mischkristall Gberlagert. Es ist deutlich zu sehen, dass sich rund
um die Sigma — Phase (nicht eingeféarbte Bereiche) sehr feinkdrnige Matrix befindet.
Die Gefligebereiche, die in der Phasenanalyse als eindeutig als kubische Matrix
identifiziert wurden (in Abb. 4.24 gelb dargestellt, mittlerer bzw. unterer Teil der
Aufnahme), bestehen aus vergleichsweise groBen Kérnern. Am deutlichsten ist dies
am unteren Rand des Messbereichs in Abb. 4.26 sehen (helloranges Korn).

10pm 10um
Abb. 4.26: Sekundérelektronenaufnahme mit (berlagerter Fe-Cr — Matrix
ohne (a) bzw. mit Kornorientierungskorrektur von 5°(b)

Die Ergebnisse der EBSD — Messungen der Probe IT11_10h sowie der angewandten
Kornorientierungskorrektur lassen folgende Schliisse zu:
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e Der obere Sigma — Phasen — Teil aus Abb. 4.24 ist bereits vollstédndig
umgewandelt und weist eine vollkommen andere Orientierung als die
umgebende Fe-Cr — Matrix auf und ist deshalb eindeutig identifizierbar.

e Beim unteren Teil des gemessenen Bereiches liegt die Vermutung nahe, dass
hier der Start der Umwandlung aufgezeichnet werden konnte, da die sehr
kleinen Sigma — Phasen — Bereiche nur eine geringfligig andere Orientierung
auf als die umgebende feinkdrnige Fe-Cr — Matrix aufweisen. Dies deutet
darauf hin, dass die Umwandlung der kubischen Matrix in die tetragonale
Sigma — Phase gerade am Beginn steht.

Abb. 4.27 zeigt eine Sekundarelektronenaufnahme des Wettbewerbsmaterials
Crofer22APU nach einer 10h — Glihung bei 800°C. Die in unterschiedlichen
Grauschattierungen dargestellten Bereiche beschreiben jeweils einzelne Kérner mit
unterschiedlicher Orientierung. Die schwarzen Punkte in der Aufnahme sind Poren.

60um

Abb. 4.27: Sekunddrelektronenaufnahme der Kornstruktur des Materials
Crofer22APU nach 10h Glihdauer bei 800°C; Kdérner unterschiedlicher
Orientierung sind in unterschiedlichen Grauschattierungen dargestellt

In Abb. 4.28 ist eine dazugehdrige EBSD — Aufnahme der Probe Crofer22APU_10h in
Normalrichtung dargestellt. Wie man sieht, haben alle Kérner in etwa die gleiche
GroBe, allerdings ist ihre Orientierung regellos (vgl. Abb. 4.31).
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I20pm I

Abb. 4.28: EBSD — Aufnahme (Normalrichtung); Schrittweite 984 nm

Abb. 4.29 zeigt die EBSD — Aufnahme der Probe Crofer22APU in Querrichtung und
Abb. 4.30 gibt die EBSD — Aufnahme derselben Probe in Walzrichtung wieder.

N
o
-
3]

Abb. 4.29: EBSD — Aufnahme (Querrichtung); Schrittweite 984 nm

I20pm I

Abb. 4.30: EBSD — Aufnahme (Walzrichtung),; Schrittweite 984 nm
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Die Kombination der Abb. 4.28 — 4.30 ergibt die Polfigur in Abb. 4.31. Es ist keine
Texturierung erkennbar.

(1,00 O il

[001] [101]

Abb. 4.31: (100) — Polfigur und Einheitsdreieck
444 Differential Scanning Calorimetry (DSC)

Eine Methode zur Bestimmung des Ausscheidungsbeginns in einem Material ist die
Dynamische Differenzkalorimetrie (DDK). Um den Beginn der Sigma — Phasen —
Ausscheidung festzustellen, wurden DSC - Messungen mit verschiedenen
Aufheizraten durchgefiihrt (3K / min, 1 K / min). Da die Sigma — Phasen — Aus-
scheidung sehr trage verlauft und ihr Beginn bei kontinuierlicher Aufheizung zu
héheren Temperaturen als 800 °C verschoben wird, wurde als Endtemperatur der
Messungen 1200 °C gewahlt. Die Abschreckrate betrug bei den kontinuierlichen
Versuchen 250 K/ min, bei den isothermen Versuchen 150 K/ min.

Die Abb. 4.34 — 4.37 zeigen DSC — Kurven der Materialien IT11, IT12 und IT14. Die
Kurven weisen jeweils ein Minimum bei ca. 550°C auf. Dieses Minimum beschreibt die
magnetische Umwandlung des Eisens (Curie — Temperatur). Weiters trat in einem
Temperaturbereich von 1150 — 1170°C bei jedem Material ein sehr schwach
ausgepragter Peak auf, der aufgrund seiner geringen Intensitat sehr schwer zu deuten
war. Aus diesem Grund wurde seine Bedeutung mit dem Dilatometer Uberprift
(Kap. 4.4.5).
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Abb. 4.32: DSC — Kurve des Materials IT11 (Heizrate 1K/min)
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Abb. 4.33: DSC — Kurve des Materials IT11 (Heizrate 3K/min)
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Abb. 4.34: DSC — Kurve des Materials IT12 (Heizrate 1K/min)
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Abb. 4.35: DSC — Kurve des Materials IT14 (Heizrate 1K/min)
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445 Dilatometer

Ergénzend zu den DSC — Versuchen wurden Dilatometer — Messungen an den zu
untersuchenden Materialen durchgeflhrt, um den Einfluss der Entstehung der
Sigma — Phase auf die thermische Ausdehnung des Materials und somit der
Langenanderung wahrend des Einsatzes in der Brennstoffzelle festzustellen. Mit Hilfe
von Messungen mit kontinuierlicher Aufheizrate sollten Erkenntnisse Uber den
Ausscheidungsbeginn gewonnen werden. Zusétzlich wurden isotherme Versuche bei
800 °C mit unterschiedlichen Haltezeiten (10h bzw. 100h) durchgefihrt. Die hierbei
gemessenen Daten sollten eine Aussage bezliglich entstehender Thermospannungen
im Interkonnektor erlauben. Unglicklicherweise wurden alle isothermen Versuche mit
einer geplanten Haltedauer von 100h zwischen 60h und 90h aufgrund von Problemen
mit der Kihlwasserzufihrung vom Messgerat abgebrochen und somit konnten keine
Daten wahrend des Abklhlens aufgenommen werden. Aus diesem Grund konnten nur
Messungen mit einer Haltezeit von 10h bei 800 °C flr eine Aussage bezlglich
Thermospannungen verwendet werden. Weiters sollten durch die durchgeflhrten
Dilatometerversuche aufgeworfene Fragen geklart bzw. getroffene Annahmen erértert
werden, die sich aus den DSC - Messreihen ergaben. Die kontinuierlichen
Dilatometermessungen wurden mit einer Aufheizrate von 1 K / min, die isothermen
Versuche mit einer Aufheizrate von 10 K/ min unter Umgebungsluft durchgefihrt.

Das Verhalten der untersuchten Plansee — Materialien wahrend kontinuierlicher
Aufheizung wird exemplarisch anhand des Materials IT11 beschrieben.

Abb. 4.36 zeigt die Messkurve der kontinuierlichen Dilatometermessung des Materials
IT11 mit einer Heizrate von 1K / min bis zu einer Endtemperatur von 1200 °C. Die
Kurve zeigt keine auffalligen, stark ausgepragte Peaks. Selbst im Temperaturbereich
der magnetischen Umwandlung ist nur ein sehr schwacher Peak zu sehen. Eine
Detailansicht der Messung (Temperaturbereich 1100 — 1200 °C) zeigt Abb. 4.37.



Experimenteller Teil und Ergebnisse 60

180
170 3
160
150
140
130
120
110
100
90
80 -}
70
60 -}
50 -}
40
30
20
10

Langenanderung [um]

0 " 20 400 600 80 1000 1200
Temperatur [°C]

Abb. 4.36: Kontinuierliche Dilatometermessung bis 1200°C (Heizrate von
1 K/min) am Material 1T11

In Abb. 4.37 ist zu sehen, dass auch mit dem Dilatometer ein sehr schwacher Peak
unter bzw. Gber 1170 °C nach unten bzw. oben festgestellt werden konnte. Dieses
Verhalten zeigten auch die Materialien IT12 bzw. IT14.
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Abb. 4.37: Detailansicht der kontinuierlichen Dilatometermessung
bis 1200 °C (Heizrate von 1 K/min) am Material 1T11

Um zu klaren, ob die beschriebenen Messergebnisse um 1170 °C der Sigma — Phase
zugeordnet werden kdnnen, wurde mittels Rasterelektronenmikroskop Uberprift, ob in
den betreffenden Proben Sigma — Phase nachzuweisen war. Fir die Aufnahme der
REM — Bilder wurden Proben verwendet, die mit einer Heizrate von 1 K / min
kontinuierlich genau bis zur fraglichen Temperatur (1170 °C) aufgeheizt wurden, um
auszuschlieBen, dass sich eventuell gebildete Sigma — Phase bereits wieder aufgeldst
haben koénnte (siehe Kap. 5.2). Abb. 4.38 zeigt exemplarisch fur alle
Plansee — Materialien anhand des Materials IT11 eine Ruckstreuelektronenaufnahme
der Probe IT11_1170C. Wie man sieht, konnte keine Sigma — Phase in der Probe
nachgewiesen werden. Dieses Ergebnis lieferten neben IT11 sowohl IT12 als auch
IT14. Somit kann folgende Aussage bezogen auf die Peaks bei 1170 °C formuliert
werden: Entweder sind die Peaks auf Messartefakte des Dilatometers zuriickzufihren
oder der Anteil der gebildeten Sigma —  Phase war zu gering, um im
Rasterelektronenmikroskop mit  verninftiger VergroBerung (500x —  1000x)
nachgewiesen werden zu kdnnen (siehe Kap. 5.2).
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Abb. 4.38: Rlckstreuelektronenaufnahme der  Dilatometerprobe
IT11_1170C nach einer kontinuierlichen Aufheizung auf 1170 °C mit einer
Heizrate von 1K/min

Die Abb. 4.39 — 4.41 zeigen die Dilatometerkurven der Werkstoffe IT11, IT12 und IT14.
Es ist jeweils die Langendnderung in Abhangigkeit der Messzeit dargestellt. Die
Werkstoffe IT11 (Abb. 4.39) und IT12 (Abb. 4.40) zeigen anndhernd identische
Messkurven. In beiden Féllen nimmt die Langenanderung ab dem Erreichen der
Haltetemperatur (800 °C) leicht ab. Beim Werkstoff IT14 hingegen (Abb. 4.57) steigt
die Langenanderung nach dem Erreichen der Haltetemperatur geringfligig an und fallt
gegen Ende der Messung wieder leicht ab. Anhand der Kurven kénnen jedoch keine
Aussagen getatigt werden, ob eine Phasenreaktion stattgefunden hat. Um zu
Uberprifen, ob sich Sigma — Phase gebildet hatte und die beschriebenen
Kurvenverlaufe somit praktische Relevanz besitzen, wurden wiederum am
Rasterelektronenmikroskop aufgenommene Ruckstreuelektronenbilder verwendet.
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Abb. 4.39: Dilatometermessung mit isothermen Halten auf 800 °C fir 10h
am Material IT11

100

90

80

= 70+

3 i

o0 60

c .
2

o S04

o ]

40

o 4
()

o 30
c

Hey) 1

— 20

10

0
0

10000

T
20000

Zeit [s]

30000

40000

Abb. 4.40: Dilatometermessung mit isothermen Halten auf 800 °C fir 10h
am Material IT12
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Abb. 4.41: Dilatometermessung mit isothermen Halten auf 800 °C fir 10h
am Material IT14

Es wurden die Proben, die 10h isotherm auf 800°C gehalten wurden, im
Rasterelektronenmikroskop auf das Vorhandensein von Sigma — Phase Uberprift. Da
nach dieser Gluhdauer bei allen vorangegangenen Untersuchungen (Lichtmikroskop
und Rasterelektronenmikroskop) Sigma — Phase gefunden wurde, musste sie auch in
den Dilatometerproben nachzuweisen sein. Wie in Abb. 4.42 zu sehen ist, wurden in
den Proben der isothermen Messungen im Gegensatz zu den Proben der
kontinuierlichen Messungen in jeder Materialsorte zumindest einige sehr kleine
Sigma — Phasen — Ausscheidungen gefunden. Eine solche Ausscheidung ist
exemplarisch anhand der Probe IT11_10h in Abb. 4.30 gezeigt (rot eingekreister
Bereich mit schwarzem Pfeil).
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Abb. 4.42: Rickstreuelektronenaufnahme einer kleinen Sigma — Phasen —
Ausscheidung (rot eingekreist mit Pfeil) in der Dilatometerprobe IT11_10h

In Abb. 4.43 ist die Messkurve der Dilatometerprobe IT14_100h zu sehen. Die
Messkurve zeigt keine ausgepragten Peaks. Somit lasst sich aufgrund der
Dilatometerkurven selbst nach einer Glihzeit von 100h keine Aussage Uber eine
stattgefundene Phasenreaktion treffen, obwohl sich nach 100h Glihung bei 800 °C
definitiv eine gewissen Menge (= 2 Vol%) Sigma — Phase gebildet hat, wie die licht-
und rasterelektronenmikroskopischen Untersuchen gezeigt haben (vgl. Tab 4.4).
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Abb. 4.43: Dilatometermessung mit isothermen Halten auf 800 °C fir 100h
am Material IT14

Um die GrdBe eventuell auftretender Thermospannungen aufgrund gebildeter
Sigma — Phase abschatzen zu koénnen, ist in Abb. 4.44 exemplarisch fur alle
Plansee — Materialien anhand des Materials [T11 die Abhangigkeit der
Langenanderung von der Temperatur nach einer Glihzeit von 10h bei 800 °C
dargestellt. Es ist zu erkennen, dass nach Abkihlung auf Raumtemperatur die
Langenanderung einen geringflgig negativen Wert aufweist. Dies wirde auf eine
Kontraktion des Materials wahrend des Einsatzes hinweisen. Diese Tendenz musste
aber durch langere Glihzeiten bestatigt werden.
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4.4.6 Atomsonde (3DAP)

Um den mikro- bzw. nanostrukturellen Aufbau der betrachteten Werkstoffe zu
ermitteln, wurden Untersuchungen an der 3 — dimensionalen Atomsonde durchgefihrt.

Die Plansee — Materialien wurden exemplarisch anhand der Werkstoffe IT11 und IT12
untersucht. Die gemessenen Massenspekiren sind in den Abb. 4.45 und 4.53 zu
sehen. Abb. 4.61 hingegen zeigt das Massenspekirum des Wettbewerbsmateriales
Crofer22APU. Alle Materialien wurden im ungeglihten Zustand untersucht.

Abb. 4.45 zeigt die Anzahl der gemessenen Atome in Abhéangigkeit ihres
Masse-zu-Ladung — Verhéltnisses des Materiales 1T11. Wie der Legende in
Abb. 4.45 zu entnehmen ist, wurde jedem Element bzw. jeder Verbindung eine Farbe
in dem Spekirum zugeordnet. Abgesehen von den bekannten Legierungselementen
wurde eine Reihe von Peaks in dem Spektrum gefunden, welche keinem Element
zuzuordnen waren. Diese mit dunkelrot gekennzeichneten Peaks wurden aufgrund
ihrer Verteilung (Abb. 4.47) im Geflige und den Ergebnissen firmeninterner
Untersuchungen als noch nicht n&her identifiziete Sauerstoffverbindungen
gekennzeichnet (siehe Kap. 5.3).

Das untersuchte Volumen hatte eine GroBe von 235 x 20 x 20 nms.
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Abb. 4.45: Zusammenhang Anzahl der gemessenen Atome in Abhédngigkeit
ihres Masse-zu-Ladung — Verhéltnisses des Materials IT11

Die Abb. 4.46 — 4.52 zeigen die Verteilungen der einzelnen Legierungselemente. Es
fallt auf, dass einige Legierungselemente vermehrt in den sauerstoffreichen Zonen
vorkommen.  Speziell das Element Yitrium und die  gefundenen
Sauerstoffverbindungen (vermutlich komplexe Oxide — siehe S. 74) Uberlappen sich
sehr stark (vgl. Abb. 4.47 und Abb. 4.48 mit Abb. 4.49). Leicht inhomogene
Verteilungen zeigen zudem Titan, Aluminium und Kupfer, was die Annahme gebildeter
komplexer Sauerstoffverbindungen bestétigt (vgl. Kap. 5.3). Mo ist homogen verteilt
(Abb. 4.50).
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Abb. 4.46: Verteilung des Sauerstoffs im Material IT11
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Abb. 4.47: Verteilung der Sauerstoffverbindungen im Material 1T11



Experimenteller Teil und Ergebnisse 71

AN AR
A Y

Abb. 4.48: Verteilung des Elementes Yttrium im Material IT11
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Abb. 4.49: Uberlagerung des Elementes Yttrium (griin) mit den gefundenen
Sauerstoffverbindungen (rot)
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Abb. 4.51: Verteilung des Elementes Titan (rétlich) und des Elementes
Aluminium (bldulich) im Material IT11
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Abb. 4.52: Verteilung des Elementes Kupfer im Material 1T11

Die Atomsondenmessung des Materials IT11 zeigte, dass der nasschemisch ermittelte
Cr — Gehalt deutlich héher war (um ca. 4 Mass%) als der mit der 3DAP ermittelte
Anteil. Grund dafiir war mit hoher Wahrscheinlichkeit die Peakiiberlappung der **Fe-
und >*Cr — Isotope. Da der betreffende Peak dem Element Fe zugeordnet wurde, war
der gemessene Cr — Gehalt erniedrigt. Bei Al, Ti und O war der nasschemisch
ermittelte Anteil ebenfalls hdoher wie der mit der 3DAP ermittelte. Y wurde nur in
elementarer Form und nicht als Y,O3 feldverdampft. Ansonsten lagen die Gehalte der
Legierungselemente in der gleichen GréBenordnung wie in der nasschemischen
Analyse.

Da es sich bei den gefundenen Sauerstoffverbindungen vermutlich um komplexe
Oxide [21] handelt (Uberprift wurden unter anderem die Verbindungen Y,Ti>Oy,
YAITi,O; bzw. Al;Ti,O;), wurde eine durchschnittiche Molmasse von 300g/mol
angenommen, um den Gehalt in Mass% auszurechnen (Kap. 5.3). Es ergab sich ein
Gehalt von ca. 2 Mass%. Die Unterschiede in den Gehalten der Elemente Ti, Al und O
zwischen nasschemischer Analyse und Atomsonde sind auf das Vorhandensein dieser
Elemente in den komplexen Oxiden zurlckzufihren. Diese wurden bei der
nasschemischen Analyse nicht nachgewiesen bzw. bertcksichtigt.
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Abb. 4.53 zeigt den Zusammenhang der Anzahl der gemessenen Atome zum
Masse-zu-Ladung — Verhéltnis des Materials 1T12. Wie schon beim Material 1T11
wurden auch beim Material IT12 die Peaks der Sauerstoffverbindungen dunkelrot
eingeféarbt.

Das untersuchte Volumen betrug bei diesem Werkstoff 150 x 30 x 30 nm3,
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Abb. 4.53: Zusammenhang Anzahl der gemessenen Atome in Abhédngigkeit
ihres Masse-zu-Ladung — Verhéltnisses des Materials 1T12

Die Abb. 4.54 — 4.60 zeigen die Verteilung der einzelnen Legierungselemente. Wie
schon beim Material IT11 festgestellt, weist auch beim Material IT12 das Element Y
den héchsten Inhomogenitatsgrad auf. Y wurde stark angereichert an den Stellen
hoher Sauerstoffkonzentration gefunden (vgl. Abb. 4.54, 4.55 und 4.56 mit Abb. 4.57).
Dies erscheint logisch, da Y in Form von Y,O; — Partikeln dem Ausgangs-
pulvermaterial zugegeben wurde. Ti und Cu hingegen sind nur leicht inhomogen
verteilt (Abb. 4.59 und 4.60). Mo ist homogen verteilt (Abb. 4.58).
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Abb. 4.54: Verteilung des Sauerstoffs im Material IT12
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Abb. 4.55: Verteilung der Sauerstoffverbindungen im Material IT12
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Abb. 4.56: Verteilung des Elementes Yttrium (grin) und des Elementes
Aluminium (violett) im Material IT12

Abb. 4.57: Uberlagerung des Elementes Yttrium (griin) mit den gefundenen
Sauerstoffverbindungen (rot) im Material 1T12



Experimenteller Teil und Ergebnisse 77

Abb. 4.58: Verteilung des Elementes Molybdédn im Material IT12
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Abb. 4.59: Verteilung des Elementes Kupfer im Material IT12
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Abb. 4.60: Verteilung des Elementes Titan im Material IT12

Die Atomsondenmessung des Materials IT12 ergab, dass der nasschemisch ermittelte
Cr — Gehalt deutlich héher war (um ca. 4 Mass%) als der mit der 3DAP ermittelte
Anteil. Grund dafiir war mit hoher Wahrscheinlichkeit die Peakiiberlappung der **Fe
und *>*Cr — Isotope. Da der betreffende Peak dem Element Fe zugeordnet wurde, war
der gemessene Cr — Gehalt erniedrigt. Bei Al und O war der nasschemisch ermittelte
Anteil ebenfalls héher wie der mit der 3DAP ermittelte. Der Gehalt an Ti war weit
geringer als im Material IT11. Y wurde nur in elementarer Form und nicht als Y>O3
feldverdampft. Ansonsten lagen die Gehalte der Legierungselemente in der gleichen
GréBenordnung wie in der nasschemischen Analyse.

Die Unterschiede in den Gehalten der Elemente Al, O und (in geringem MaBe) Ti
zwischen nasschemischer Analyse und Atomsonde sind auf das Vorhandensein dieser
Elemente in den komplexen Oxiden zurlckzufihren. Diese wurden bei der
nasschemischen Analyse nicht nachgewiesen bzw. bertcksichtigt.

Far den berechneten Gehalt der Sauerstoffverbindungen (in Mass%) gelten wieder die
gleichen Annahmen wie fir das Material IT11 (Molmasse 300g/mol). Es ergab sich ein
Gehalt von ca. 1 Mass%.
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In Abb. 4.61 ist das Massenspekirum des Materials Crofer22APU zu sehen. Es fallt
auf, dass die Peaks dieses Materials und die daraus ermittelte chemische
Zusammensetzung zu einem hohen Grad mit der nasschemisch bestimmten
Zusammensetzung Ubereinstimmen (Tab. 4.7). Einzige Auffélligkeit in diesem
Spektrum ist der gemessene Vanadium — Peak (dunkelgelb eingefarbt), auf welchen in
Kap. 5.3 ndher eingegangen wird. Die Verteilung dieses Elementes (homogen) ist in
Abb. 4.62 zu sehen. Alle sonstigen Legierungselemente sind ebenfalls homogen im
Material verteilt. Aufgrund des Fehlens von Sauerstoff im Material Crofer22APU
konnten keine Sauerstoffverbindungen nachgewiesen werden. Zudem fehlen die
Peaks des Molybdéans, da dieses Element im Material Crofer22APU nicht vorkommt.
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Abb. 4.61: Zusammenhang Anzahl der gemessenen Atome in Abhédngigkeit
ihres Masse-zu-Ladung — Verhéltnisses des Materials Crofer22APU
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Abb. 4.63: Verteilung von Mn (dunkelblau), Ti (lachsfarben), Si (hellviolett),

Al (turkis), V (dunkelgelb), P (dunkelviolett), C (dunkelrot), H (rot) im
Material Crofer22APU

80
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Nach Auswertung der 3DAP — Messung mit Hilfe der Software IVAS 3.0.6 ergab sich
folgender Legierungselementegehalt des untersuchten Volumens (Tab. 4.7). Als
Vergleich ist die nasschemisch ermittelte Legierungszusammensetzung angefihrt. Es
fallt auf, dass der nasschemisch ermittelte Cr — Gehalt (analog zu IT11 und IT12)
deutlich héher war als der mit der 3DAP ermittelte Anteil. Grund war wiederum die
Peakiberlappung eines Fe- bzw. Cr — Isotops (siehe S. 74 bzw. S 80). Ansonsten
lagen die Gehalte der Legierungselemente in der gleichen GréBenordnung wie in der
nasschemischen Analyse.

Tab. 4.7: Ermittelte chemische Zusammensetzung des
Wettbewerbsmaterials Crofer22APU mit Hilfe der 3DAP

Element At% 3DAP Mass% 3DAP Mass% nasschemisch
Fe 79,2619 80,5344 77,1379
Cr 19,5669 18,8791 22,35
Mn 0,4205 0,4203 0,4120
Ti 0,0867 0,0756 0,056
Si 0,1066 0,0545 0,0213
Al 0,0217 0,0107 0,0029
\Y 0,0108 0,0100 -

P 0,0175 0,0099 -

@) - - 0,0095
C 0,0176 0,0038 0,0074
N - - 0,0057
H 0,0999 0,0018 0,0003

Vergleicht man die Massenspekiren der untersuchten Werkstoffe miteinander, so
lassen sich folgende Unterschiede feststellen:

e Kein Sauerstoff im Wettbewerbsmaterial Crofer22APU nachweisbar

e Der gemessene Sauerstoffgehalt in den Materialen IT11 und IT12 ist um einen
Faktor 5 — 10 geringer als der in der chemischen Analyse angegebene, was auf
das Vorhandensein von komplexen Oxiden in den Materialien hinweist.



Experimenteller Teil und Ergebnisse 82

e Der Gehalt der Legierungselemente Mn, Al, Si weicht um einen Faktor 2 — 3
von der chemischen Analyse ab, was aber ohne weitere Messungen nicht als
signifikant betrachtet werden kann.

e Cr — Gehalt bei allen untersuchten Werkstoffen geringer als in der chemischen
Analyse

e In den Materialien IT11 und IT12 wurden geringe Gehalte an Kupfer gefunden.

e Eindeutig zuordenbare Peaks beim Wettbewerbsmaterial und keine
Unklarheiten bis auf einen Peak bei 25,5 m/e. Dieser wurde dem Element
Vanadium zugeordnet, allerdings kommt Vanadium in der mitgelieferten
chemischen Analyse des Materials Crofer22APU nicht vor. Es wurde aber keine
andere mogliche Entsprechung gefunden.

e Einige Peaks im mittleren (29 — 32 m/e) sowie im rechten Bereich
(52 — 59 Einheiten) der Spekiren lassen sich keinen Elementen zuordnen und
wurden aufgrund ihrer Verteilung (Abb. 4.37 und 4.44) und den Ergebnissen
interner Plansee — Untersuchungen als komplexe Oxide identifiziert [21].

e Material IT11 weist in der analysierten 3DAP — Probe (sehr kleines Volumen)
einen deutlich héheren Gehalt an den erwahnten komplexen Oxiden auf.

Die gefundenen Sauerstoffverbindungen werden in Kap. 5.3 naher diskutiert.

4.4.7 X-ray — Diffraction (XRD)

Durch die XRD — Messungen konnte die Entstehung der Sigma — Phase anhand der
Erhdhung der Intensitat unterschiedlicher Peaks nachgewiesen werden. Die
Abb. 4.64 — 4.75 zeigen jeweils Diffraktogramme der Materialien IT11, IT12 bzw. IT14
nach 10 h, 100 h, 168 h und 1000 h Glihdauer bei 800 °C. Die der Sigma — Phase
zugeordneten Peaks sind mit blauen Strichen in den Diffraktogrammen eingezeichnet,
wéahrend die dem Fe-Cr-Mo — Mischkristall zugehérigen Peaks mit rot markiert sind.
Zusatzlich sind alle Peaks mit den zugehérigen Gitterebenen indiziert. Aus diesen
Diffraktogrammen wurden die Gitterkonstanten des Fe-Cr-Mo — Mischkristalls ermittelt
(Kap. 5.5).

Die Abb. 4.64 — 4.67 zeigen die Diffraktogramme des Werkstoffes IT11. Betrachtet
man Abb. 4.64 (10h Glihdauer bei 800 °C), so fallt auf, dass nach 10h noch kein
Peak, abgesehen von den 3 Peaks der Matrix, in den Diffraktogrammen zu erkennen
war. Erst nach 100h trat der erste deutliche Sigma — Phasen — Peak auf (Abb. 4.65).
Dieser wurde mit (410) bzw. (112) indiziert. Die Aquivalenz dieser Gitterebenen in der
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Sigma — Phase wird in Kap. 5.2 erklart. Nach 168h Glluhzeit (Abb. 4.66) waren weitere
4 Sigma — Phasen — Peaks identifizierbar. Es waren dies die Peaks der Gitterebenen
(002), (420 / (212), (411) sowie (311). Nach 1000h Glihdauer bei 800 °C (Abb. 4.67)
waren 3 Sigma — Phasen — Peaks am starksten ausgepragt und zwar die Peaks der
Ebenen (410) / (112), (330) sowie (411). Der Peak der Ebene (330) war nach 168h
noch nicht identifizierbar, vergréBerte sich nach langerer Glihdauer allerdings sehr
stark. Die Peaks der Ebenen (002) und (831) waren hingegen nach 1000h
verschwunden, wahrend die Intensitédt des (420) / (212) — Peaks verglichen mit der
168h — Messung sich nicht mehr verandert hatte. Zusatzlich erschienen nach 1000h
4 weitere Peaks geringerer Intensitat zwischen 75°und 80°, die ebenfalls der Sigma —
Phase zuzuordnen waren.

200 ‘
180
160
140 -
120 4

100 —

Intensity

80 —

60 —

20 30 40 50 60 70 80 90
2 Theta [°]

Abb. 4.64: XRD — Messung Material IT11 — Glihdauer 10h
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Abb. 4.65: XRD — Messung Material IT11 — Glihdauer 100h
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Abb. 4.66: XRD — Messung Material IT11 — Glihdauer 168h
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Abb. 4.67: XBRD — Messung Material IT11 — Gliihdauer 1000h

Die Abb. 4.68 — 4.71 zeigen die Diffraktogramme des Werkstoffes 1T12. Betrachtet
man Abb. 4.68 (10h Glihdauer bei 800 °C), so féllt auf, dass nach 10h (analog zum
Material 1T11) noch kein Peak, abgesehen von den 3 Peaks der Matrix, in den
Diffraktogrammen zu erkennen war. Erst nach 100h traten die ersten deutlichen
Sigma — Phasen — Peaks auf (Abb. 4.69). Diese stimmten mit den Peaks der
168h — Messung des Materials IT11 bis auf die beiden schwachen (002)- bzw.
(222) — Peaks Uberein. Nach 168h Gliihzeit (Abb. 4.70) waren 3 zusatzliche Peaks
aufgetreten und zwar der (330) — Peak mit hoher Intensitat und die Peaks der (550)-
bzw. (503) — Ebenen. Der (222) — Peak hingegen war nicht mehr identifizierbar. Die
Intensitaten der bereits nach 100h aufgetretenen Peaks verdnderten sich
unterschiedlich. Wahrend der (410) / (112) und der (420) / (212) — Peak keine
Veranderungen zeigten, wies der (411) — Peak nach 168h die gr6Bte Intensitat aller
Sigma — Phasen — Peaks auf. Nach 1000h Glihdauer bei 800 °C (Abb. 4.71) waren
3 Sigma — Phasen — Peaks beim Material IT12 am stéarksten ausgepragt und zwar die
Peaks der Ebenen (410) / (112), (8330) sowie (331). Die Peaks der Ebenen (330) und
(420) / (212) waren nach nach 1000h im Gegensatz zum Material IT11 nicht mehr
identifizierbar. Zusatzlich erschienen nach 1000h die Peaks der Ebenen (430) / (312)
sowie (720), die ebenfalls der Sigma — Phase zugeordnet werden konnten.
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Abb. 4.68: XRD — Messung Material IT12 — Glihdauer 10h
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Abb. 4.69: XRD — Messung Material IT12 — Glihdauer 100h
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Abb. 4.70: XRD — Messung Material IT12 — Glihdauer 168h
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Abb. 4.71: XRD — Messung Material IT12 — Glihdauer 1000h

Die Abb. 4.72 — 4.75 zeigen die Diffraktogrammen des Werkstoffes IT14. Betrachtet
man Abb. 4.72 (10h Glihdauer bei 800 °C), so fallt auf, dass nach 10h (analog zum
Material IT11 und IT12) noch kein Peak, abgesehen von den 3 Peaks der Matrix, in
den Diffraktogramme zu erkennen war. Erst nach 100h traten die ersten deutlichen
4 Sigma — Phasen — Peaks auf (Abb. 4.73). Diese stimmten mit den Peaks der
168h — Messung des Materials IT11 und den Peaks der 100h — Messung des Materials
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IT12 Gberein. Auch nach 168h bzw. 1000h Glihdauer bei 800 °C (Abb. 4.75) traten
ausschlieBlich diese 4 Peaks auf, ihre Intensitét stieg allerdings geringfligig bis zum
Ende der Glihbehandlung. Der geringe Unterschied zwischen dem 168h- und dem
1000h — Spektrum unterstreicht die geringe Wachstumsrate der Sigma — Phase des
Materials IT14 bei langeren Glihzeiten. Dies wird in Kap. 5.1 erldutert.
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Abb. 4.72: XRD — Messung Material IT14 — Glihdauer 10h
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Abb. 4.73: XRD — Messung Material IT14 — Gliihdauer 100h
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Abb. 4.75: XRD — Messung Material IT14 — Gliihdauer 1000h

Wie den Abb. 4.64 — 4.75 entnommen werden kann, wurden einige dieser Peaks in
den jeweiligen Messungen doppelt, d.h mit 2 Gitterebenen indiziert. Dies resultiert aus
der Geometrie der Sigma — Phase (tetragonale Einheitszelle). Durch nachfolgendes
Beispiel soll die Aquivalenz (gleicher Gitterabstand) dieser Gitterebenen anhand der
(410)- bzw. der (112) — Gitterebenen gezeigt werden:

Zugrunde gelegt wird die Bragg'sche Bedingung,
2-d-sin(@)=n-1, (13)

wobei d den Netzebenenabstand, 6 den Beugungswinkel, n die Ordnung und A die
Wellenlange des verwendeten Rdntgenstrahls beschreibt. In unserem Fall wird die
Ordnung als 1 angenommen und die Wellenldnge der CuK, — Strahlung betragt
1,54 nm.

Der Netzebenenabstand wurde durch Umformen von Gleichung (13) anhand der
Probe IT11_1000h ermittelt und fir 4 verschiedene Peaks bestimmt.

In Tab. 4.8 sind diese Peaks und die aus ihnen berechneten Netzebenenabstidnde
aufgelistet:



Experimenteller Teil und Ergebnisse 91

Tab. 4.8: Gitterebenen und Netzebenenabstand der Sigma — Phase

Indizierung 20 [ 89 Netzebenenabstand [A]
(410)/ (112) 42,324 21,162 2134
(330) 43,609 21,8045 2,074
(420)/ (212) 45,914 22,953 1,074
(411) 46,958 23.479 1,033

Da die Einheitszelle, wie erwahnt, tetragonale Form aufweist, gilt folgende Formel:

d= 2 (14)

\/h2+k2+(a)2-/2
(o}

Hier bezeichnet d wiederum den Netzebenenabstand, a und c¢ die Gitterkonstanten der
Einheitszelle und h, k sowie /die Miller'schen Indizes der Gitterebenen.

Die Berechnung der Gitterkonstanten wird nun anhand der Ebenen (420) und (212)
gezeigt, die beide einen Netzebenenabstand von 1,974 A aufweisen. Wenn die
Berechnung korrekt durchgefthrt wird, so muss als Ergebnis fir alle sonstigen doppelt
indizierten Peaks durch Einsetzen der berechneten Gitterkonstanten derselbe Wert fur
den Netzebenenabstand d herauskommen. Dies dient der Kontrolle.

Setzt man in Gl. 14 die Ebene (420) ein, so lasst sich die Gitterkonstante a mit 8,83 A
berechnen. Wird nun Gl. 14 durch Umformen auf die Form

a2.d2'/2
C:\/az—dz-hz—dz-kz 1o

gebracht, so ergibt sich fir die auf Basis der Ebene (212) berechnete Gitterkonstante ¢
der Wert 4,558 A.

Zur Kontrolle der berechneten Gitterkonstanten wird das Ergebnis mittels Gl. 14 mit
den Ebenen (410) bzw. (112) UOberprift, die laut Tab. 4.8 beide einen
Netzebenenabstand von 2,134 A aufweisen sollen.

8,83

Yoo = 42 +12 407

8,83

d(112) =
12+12+( 8:83 )2 *22
4,558

=2142 A

=2141A
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Es st deutlich zu sehen, dass bis auf eine geringe Abweichung die
Netzebenenabstande ident und die beiden Gitterebenen somit 4quivalent sind.

Zuséatzlich wurde die Gitterkonstante des Eisen — Chrom — Mischkristalls aus den
XRD — Messungen bestimmt. Flr kubische Kristalle gilt:

h? + k2 + |2 (14)

Wie den Abb. 4.64 — 4.75 entnommen werden kann, ist die Fe-Cr — Matrix durch
folgende 3 Peaks in den Diffraktogrammen, die in Tab. 4.9 (Material 1T11) angefthrt
sind, eindeutig definiert:

Tab. 4.9: Gitterebenen und Netzebenenabstand des Fe-Cr — Mischkristalls,
Material 1T11

Indizierung 20 [ 89 Netzebenenabstand [A]
(110) 44,495 22,2475 2,03455
(200) 64,621 32.3105 1,44114
(211) 81,879 40,9395 1,17556

Daraus lasst sich nun der Gitterparameter berechnen:

8110, = 2,03455* 17 + 17 + 0% = 2,03455*/2 = 2,87729A
Aio00) = 144114 *\2% + 0% + 0% =1,44114 *\/Z = 2,88228A

8p17)=1,17556" 22 412 +1% =1,17556 * /6 = 2,87952A

Gemittelt ergibt sich somit fir das Material IT11 eine Gitterkonstante von 2,87970 A.

Die aus den (200) — Ebenen berechnete Gitterkonstante ist etwas héher als die der
(110)- bzw. (211) — Ebenen. Dies ist auf die Position gel6ster Atome in der
Elementarzelle zurlckzufihren. Es kann somit gefolgert werden, dass sich das
Element Mo bevorzugt in den (200) — Gitterebenen einlagert und aufgrund seines
hohen Atomdurchmessers das Gitter aufweitet.
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5. Diskussion

In diesem Kapitel wird auf die Unterschiede der untersuchten Materialien hinsichtlich
ihren Eigenschaften nach isothermer Glihung bei 800 °C eingegangen. Weiters wird
ihr ~ Verhalten wahrend kontinuierlicher Aufheizung beleuchtet sowie der
mikrostrukturelle Aufbau der untersuchten Werkstoffe diskutiert. Zuséatzlich werden die
Einflisse der Legierungselemente und des Herstellprozesses besprochen.

5.1 Unterschiede nach isothermer Glihung im Ofen bei 800 °C

5.1.1 Unterschiede der gebildeten Sigma — Phase in Morphologie und Menge

Das folgende Kapitel befasst sich mit den materialspezifischen Unterschieden der
Plansee — Materialien bezlglich Menge der gebildeten Sigma — Phase sowie ihrer
Morphologie.

Die lichtmikroskopischen Untersuchungen lieferten drei deutlich unterscheidbare
Gefligebestandteile. Zum einen wiesen alle Plansee — Materialien hell sowie dunkel
erscheinende Matrixbereiche (Fe-Cr — Mischkristall) auf und zusatzlich wurden,
abhangig von der Glihdauer, entsprechende Mengen an Sigma — Phase gefunden.
Die jeweiligen Mengenanteile an Sigma — Phase wurden bildanalytisch ausgewertet
und in einem Diagramm in Abhangigkeit der Glihdauer grafisch dargestellt. Dabei
zeigte sich, dass das Material IT11 nach einer Gluhdauer von 1000h bei 800 °C die
geringste Neigung zur Sigma — Phasen — Bildung aufwies, gefolgt vom Material IT14
und dem Material IT12. Weiters fiel auf, dass bis zu Gluhzeiten von ca. 120h das
Material IT14 mehr Sigma — Phase gebildet hatte als das Material IT12 und das
Material IT11. Erst bei langeren Glihzeiten bildete das Material IT12 den hdchsten
Mengenanteil an Sigma — Phase aus.

Aufgrund qualitativer Mikrohartemessungen wurde die Vermutung angestellt, dass die
dunklen Matrixbereiche aufgrund ihrer héheren Harte deutlich feinkdérniger sein
mussten als die helleren Bereiche der Fe-Cr — Matrix. Durch die héhere
Korngrenzendichte stauen sich Versetzungen bei plastischer Verformung vermehrt an
den Korngrenzen auf und erhdhen so die Festigkeit des Materiales [17]. Das
Vorhandensein feinkdrniger Matrixoereiche wurde durch EBSD - Messungen
(Kap. 5.1.3) bestatigt. Entsprechend Erkenntnissen aus der Literatur [8] férdert ein
feines Korn wegen der héheren Korngrenzendichte die Sigma — Phasen — Bildung.
Somit mUsste das Material IT14 eine deutlich héhere Tendenz zur Sigma — Phasen —
Bildung aufweisen als die Materialien IT11 und IT12. Im Fall von IT11 trifft diese



Diskussion 94

Annahme im Gegensatz zum Material IT12 auch zu. Grund dafir kénnte sein, dass
Uber die groBe Zahl der Korngrenzen die Diffusion der bendtigten Elemente (Cr und
Mo) beschleunigt ablaufen kénnte. Eine mdgliche Erklarung, warum [T12 trotz
geringerem feinkdrnigen Geflgeanteil am starksten zur Sigma — Phasen — Bildung
neigt, ist, dass der feinkérnige Geflgeanteil zwar die Diffusion der
sigmaphasenbildenden Elemente beschleunigt, allerdings zum Sigma — Phasen —
Wachstum auch genltgend Keime mit guter Wachstumsfahigkeit vorhanden sein
mussen. Diesen Keime bilden sich laut Sauthoff et.al [18] an Gitterfehlern wie Poren,
Karbiden oder GroBwinkelkorngrenzen, da hier das Gitter lockerer aufgebaut ist. Dies
wirde erklaren, warum IT14 zwar bis zu einer Glihzeit von 100h die héchste Sigma —
Phasen — Wachstumsrate aufweist, diese dann aber stark abféllt (zuwenig
Wachstumsplatze, sprich GroBwinkelkorngrenzen und Poren). Im Gegensatz dazu ist
die Wachstumsrate des Materials IT12 auch nach langeren GlUhzeiten noch
entsprechend hoch und dies korreliert mit der Tatsache, dass IT12, wie mittels
Rasterelektronenmikroskop festgestellt wurde, mit Abstand den hdchsten Porenanteil
der untersuchten Werkstoffe aufweist. Laut Fa. Plansee SE wurden unterschiedliche
Pulverfraktionen fir die Herstellung der Materialien IT11 / IT14 bzw. IT12 verwendet
und somit durfte der erhdhte Porenanteil auf den Herstellprozess zurtckzufihren sein
(siehe Kap. 5.5). Da das Material 1T12 trotz geringstem Anteil an feinkdrniger Matrix
nach 1000h Gluhdauer bei weitem den grdBten Anteil an Sigma — Phase ausgebildet
hat, kann gefolgert werden, dass Poren speziell nach langerer Glihdauer (> 120h)
einen grdéBeren Einfluss auf die Sigma — Phasen — Ausscheidung verglichen mit dem
Anteil an feinkérniger Fe-Cr — Matrix besitzen.

Die bildanalytische Bestimmung des Mengenanteils der Sigma — Phase auf Basis der
elektrolytisch geatzten Schliffe zeigte bei allen Plansee — Materialien qualitativ gleiche
Ergebnisse wie die bildanalytische Auswertung der REM — Aufnahmen. Jedoch
ergaben die elektrolytisch geatzten Schliffe far jede Material / Glihdauer —
Kombination héhere Werte fir den Mengenanteil, was auf das Ausbrechen der
Sigma — Phase aus der Schliffoberflache bzw. den schlechteren Kontrast der
Sigma — Phase im Lichtmikroskop verglichen mit dem Kontrast im REM
zurlGckzufihren ist. Quantitativ korrekte Ergebnisse lieferten die
REM — Untersuchungen.

In Tab.5.1. sind die gefundenen Erkenntnisse aus den lichtmikroskopischen und
rasterelektronenmikroskopischen Untersuchungen in Bezug auf die Sigma — Phasen —
Bildung zusammengefasst:
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Tab. 5.1: Zusammenfassung Ergebnisse LIMI und REM

IT11 IT12 IT14
Anteil feinkdrniger Matrixbereiche o0 ° (YY)
, , unter 120h: ® oo oo
Tendenz zur Sigma — Phasen — Bildung
tber 120h: *® ooe °
Porenanteil ° eoo °
Die gefundenen Erkenntnisse bezlglich des Starts der Sigma — Phasen -

Umwandlung wahrend isothermer Gliihung im Ofen bei 800 °C sollten im Dilatometer
bestatigt werden. Aus diesem Grund wurden mehrere isotherme Glihungen im
Dilatometer durchgefihrt (bis ca. 70h). Doch diese Messkurven lieferten keine
Hinweise auf erfolgte Sigma — Phasen — Bildung, obwohl im Rasterelektronen-
mikroskop bereits nach 10h Glihdauer Sigma — Phase nachgewiesen werden konnte.
Vermutlich war der gebildete Sigma — Phasen — Anteil (1 — 2 Vol%) zu gering, um als
deutlicher Peak in den Messkurven aufzuscheinen.

Ob die Ausscheidung der Sigma — Phase, wie aufgrund der 10h — Glihversuche
vermutet, tatsachlich zu einer Kontraktion des Materiales und somit zu einer
Entstehung von Thermospannungen im Interkonnektor fiihrt, konnte im Rahmen dieser
Arbeit nicht mit Sicherheit geklart werden. Dazu waren weiterfiihrende Versuche mit
langeren Haltezeiten als 10h bei 800 °C notwendig. Empfohlene Haltezeiten liegen
zwischen 100h und 168h.

51.2 Unterschiede in der Gitterorientierung der Sigma — Phase

Im folgenden Kapitel wird naher auf die bevorzugten Orientierungen der gebildeten
Sigma — Phase eingegangen.

Durch XRD - Untersuchungen wurde festgestellt, dass sich bei allen Plansee —
Materialien zu Beginn der Sigma — Phasen — Ausscheidung die gleichen
Orientierungen der Sigma — Phasen — Einheitszelle ausbilden. Es sind dies die
Orientierungen (410) / (112), (330), (420) / (212) sowie (411). Weiters zeigten sich
beim Material IT11 und IT12 nach langeren Glihzeiten (bei IT11 nach 1000h, bei IT12
bereits nach 168h) einige zusatzliche Peaks héherer Indizierung, wie beispielsweise
(550), (503) und (720). Die gefundenen Peaks stimmen sehr gut mit Ergebnissen aus
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der Literatur Uberein [19]. Die Intensitaten der Peaks sind am hdchsten, wenn sie
niedrig indiziert sind. Dies ist jedoch auf die Beugungsbedingungen zurtickzufihren.

5.1.3 Unterschiede in der Gefligeausbildung

In diesem Abschnitt wird auf Unterschiede in der Gefligeausbildung der Plansee —
Materialien  (exemplarisch  gezeigt am Material IT11) gegenlber dem
Wettbewerbsmaterial Crofer22APU eingegangen.

Um die aufgrund der lichtmikroskopischen Untersuchungen getroffenen Annahmen
beziglich des Vorhandenseins fein- und grobkdrniger Matrixbereiche in den Plansee —
Materialien zu bestatigen, wurden EBSD — Messungen an geglihten Proben
(Gluhdauer 10h) im Bereich einer Sigma — Phasen — Ausscheidung durchgefihrt. Zur
Optimierung der EBSD — Messungen wurden als Kristalldaten in der Auswertesoftware
des Rasterelektronenmikroskops die in Kap. 4.6 ermittelten Gitterparameter
verwendet.

Wie erwartet, wurden in den EBSD — Aufnahmen Sigma — Phasen — Bereiche sowie
sehr feinkdrnige und im Gegensatz dazu grobkérnige Matrixbereiche identifiziert. Um
Aussagen Uber das AusmaB des Orientierungsunterschiedes zwischen kubischer
Matrix und tetragonaler Sigma — Phase tatigen zu kdnnen, wurde zusétzlich eine
5° — Kornorientierungskorrektur angewandt und deren Einfluss auf die
EBSD — Messungen festgehalten. Es zeigte sich, dass die gefundene Sigma — Phase
im Bereich der feinkérnigen Matrix einen geringeren Orientierungsunterschied zur
Fe-Cr — Matrix aufwies als die Sigma — Phasen — Bereiche in der Nahe von gréberen
Kdrnern. Dies stimmt mit der in Kap. 5.1.1 geduBerten Vermutung Uberein, dass
innerhalb der feinkérnigen Matrix zwar die Diffusion der sigmaphasenbildenden
Legierungselemente Cr, Mo sowie Ti aufgrund der hohen Anzahl an Korngrenzen
beschleunigt ablauft und somit die Umwandlung der kubischen Fe-Cr — Matrix in die
tetragonale Sigma — Phase erleichtert wird, allerdings gleichzeitig das Wachstum der
gebildeten Sigma — Phasen — Ausscheidungen durch das Fehlen grdBerer Gitterfehler
(Korngrenzen, Poren) erschwert wird.

Um Hinweise auf die Ursachen des Auftretens dieser feinkérnigen Matrixbereiche zu
erhalten, wurden Untersuchungen auf der 3DAP durchgeflihrt. Die dabei erzielten
Ergebnisse werden in Kap. 5.3 diskutiert.

Zieht man nun einen Vergleich bezlglich der Kornstruktur sowie -orientierung
zwischen den Plansee — Materialien und dem Wettbewerbsmaterial Crofer22APU, so
sind deutliche Unterschiede feststellbar. Wahrend beim Material [T11 die
besprochenen grob- bzw. feinkdrnigen Matrixbereiche (mit regelloser Orientierung)
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sowie eine Sigma — Phasen — Ausscheidung zu sehen sind, zeigt das Material
Crofer22APU eine sehr homogene Kornstruktur mit statistisch regelloser Textur.

5.2 Unterschiede nach kontinuierlicher Aufheizung auf 1200 °C

In diesem Kapitel werden die Ergebnisse der Dilatometer- sowie der DSC -
Messungen diskutiert und deren Aussagekraft bezogen auf den Beginn der Sigma —
Phasen — Ausscheidung bewertet. Weiters werden die untersuchten Materialien
miteinander verglichen.

Die DSC — Kurven aller Plansee — Materialien zeigten einen Peak bei ca. 550 °C,
welcher eindeutig der magnetischen Umwandlung des Eisens zugeordnet werden
konnte sowie einen sehr schwach ausgepragten und aus diesem Grund schwer zu
deutenden Peak im Temperaturbereich von 1150 — 1170 °C. Dieser Peak kdnnte der
Sigma — Phasen — Umwandlung zuzuordnen sein. Auch die durchgefiihrten
Dilatometermessungen zeigten dieses Verhalten, wobei in diesem Fall die Peaks im
fraglichen Temperaturbereich von 1150 — 1170 °C noch schwacher ausgepragt waren.
Nachdem im Rasterelektronenmikroskop Fotos (Phasenkontrast) der Dilatometer-
proben aufgenommen wurden, stellte sich heraus, dass die Peaks im
Temperaturbereich zwischen 1150 — 1170 °C entweder auf Messartefakte
zurtickzuflihren waren oder, falls die Peaks tatsachlich den Start der Sigma — Phasen
— Umwandlung beschrieben, die Sigma — Phase zu diesem Zeitpunkt in zu geringem
Mengenanteil bzw. in zu geringer GrdéBe auftrat, als dass sie im
Rasterelektronenmikroskop mit vernlnftiger VergroBerung (500x — 1000x) identifiziert
werden konnte. Da die Diffusionskoeffizienten der Legierungselemente bei
Temperaturen um 1200 °C bereits sehr groB sind und die Sigma — Phase laut
Phasendiagramm Uber 800 °C thermodynamisch instabil ist, kdnnte sich die gebildete
Sigma — Phase bei weiterer Aufheizung schnell wieder auflésen.

5.3 Unterschiede im nanostrukturellen Aufbau des Gefliges

Dieser Abschnitt behandelt die Unterschiede der Plansee — Materialien verglichen mit
dem Wettbewerbsmaterials Crofer22APU in Bezug auf ihren nanostrukturellen Aufbau.
Die Messergebnisse wurden mit Hilfe einer 3DAP ermittelt.

Es wird angenommen, dass es sich bei den diskutierten Sauerstoffverbindungen um
komplexe Komplexe Oxide (Information aus firmeninternen Untersuchungen von
Plansee SE) mit 5 — 10 nm Gr6Be handelt (Granate sind Metall — Sauerstoff —



Diskussion 98

Verbindungen mit 7 Sauerstoffatomen). Zusatzlich wurde noch eine Verbindung mit
6 Sauerstoffatomen in die Uberlegungen miteinbezogen (Y2Al,0g). Weiters wére es
moglich, dass der geléste Sauerstoff mit den Elementen Fe und Cr Oxide gebildet
haben koénnte. Ubereinstimmung der berechneten Peaks dieser chemischen
Verbindungen mit den gemessenen Peaks der Massenspekiren wurde flr jeden Peak
separat Uberprift.

Tab. 5.5 zeigt die Gegenlberstellung des Masse-zu-Ladungs — Verhaltnisses der
Uberpriften chemischen Verbindungen mit den gemessenen Peaks des
Massenspektirums des Materials IT11:
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Tab. 5.2: Auswertung des Massenspektrums exemplarisch am Beispiel des

Materials IT11

Peak gemessen [u/e]

Peak berechnet [u/e]

Ubereinstimmung

21,50 21,45 Fes04 (11+)
25,45 YoTioO7 (15+)
25,47 25,44 YAITi,O7 (13+)
25,42 Y203 (9+)
29,47 29,43 YAITi;O7 (11+)
29,63 Y (3+)
29,61 YAITi,O7 (11+)
29,64 29,67 YoTioO7 (134)
29,71 YAITi,O7 (11+)
29,60 Cra03 (5+)
30,95 Keine Ubereinstimmung
gefunden
31,48 31,47 Cu (2+)
31,80 Y2Ti07 (12+)
31 ,97 Y2Ti207 (1 2+)
31,97 31,98 YAITi,O7 (10+)
32,00 F9203 (5+)
32,14 Y2TiO7 (12+)
32,37 YAITioO7 (10+)
32,46 Cu (2+)
32,47 32,40 FeoO3 (5+)
32,47 Y2Ti207 (1 2+)
32,48 A|2T|207 (8+)
32,88 Y2AlO6 (10+)
32,97 32,98 Y2AlI,Op (10+)
32,98 Al TioO7 (8+)
Keine Ubereinstimmung
33,98 gefunden
34.48 Keine Ubereinstimmung
gefunden
51,97 — 52,17 Al Ti.O7 (5+) (Isotope)
52,00 52,00 Cro03 (3+)
52,00 Feo.O3 (3+)
52,47 52,37 AlLTioO7 (5+)
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CI’QOg (3+)
53,00 53,00 FesOs (3+)
53,36 53,33 Fe>O3 (3+)
58,97 YAITi,O7 (6+)
54.00 53,63 — 53,96 YAITi>O- (6+) (Isotope)
’ 54,00 FGQOg (3+)
53,94 Fe (1+)
54,50 54,62 Y2AloO¢ (6+)
55.00 95,10 Yo Ti07 (7+)
’ 54,53 — 55,24 YoTi,O7 (7+) (Isotope)
5550 Keine Ubereinstimmung
gefunden
56,00 55,93 Fe (1+)
56’46 56,45 Y203 (4+)
57,00 56,93 Fe (1+)
58,00 FesO04 (4+)
57,98 57,93 Fe (1+)

Die Auswertung gestaltete sich als sehr kompliziert, da bei chemischen Verbindungen
(speziell bei komplexer Stdchiometrie) nicht nur die Isotopenhaufigkeiten der
beteiligten Atomsorten sondern auch alle mdglichen auftretenden Kombinationen der
Isotope innerhalb der Verbindung untereinander berlcksichtigt werden mussten. Aus
diesem Grund sind bei einigen der untersuchten Sauerstoffverbindungen die
errechneten Peaks als Bereiche angegeben.

Wie man sieht, lieferten die yttriumhaltigen Verbindungen die besten
Ubereinstimmungen mit den gemessenen Peaks. Dies stimmte mit der Verteilung des
Elementes Yitrium im untersuchten Probenvolumen Uberein. Yitrium kam stark
angereicht an den Stellen erhdhter Sauerstoffkonzentration vor. Dies war vor allem
deshalb der Fall, da Yttrium nur als chemische Verbindung Y>O3; dem Ausgangspulver
zugegeben wurde. Ein groBer Teil dieses Yitriumoxids durfte sich allerdings in
Verbindung mit Al und Ti zu den erwadhnten komplexen Oxiden umgewandelt haben.
Als wahrscheinlich auftretende Sauerstoffverbindungen wurden YAITi>O7, Y2TioO7
sowie Y>AlLOg identifiziert. Zusatzlich war das Auftreten von Al,Ti.O; sowie Fe,Os,
Cr,0O3 und natdrlich von Y03 in seiner urspringlichen Zusammensetzung
anzunehmen. Bis auf einige Ausnahmen wiesen alle untersuchten Verbindungen
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einen Gehalt an Ti auf, was erklart, warum der Gehalt der komplexen Oxide im
Material IT12 nur ca. 50% des Gehalts im Material IT11 ausmachte. Da im Material
IT12 Ti in weit geringeren Mengen als in IT11 vorkommt, bildeten sich weniger
titanreiche Verbindungen.

Weiters liegt die Vermutung nahe, dass diese fein verteilten, sehr kleinen Oxidpartikel
einen deutlichen Einfluss auf den Anteil der in Kap. 5.1 diskutierten feinkérnigen
Matrixbereiche haben, indem sie die Korngrenzen festhalten und somit am Wandern
hindern. Es ist anzunehmen, dass auch die thermische Bestandigkeit dieser
sauerstoffreichen Verbindungen vergleichbar mit der des Yitriumoxids ist und sie
Verbindungen somit bis zu Temperaturen weit Gber der Glihtemperatur von 800 °C
bestandig bleiben. Um diese Theorie zu bestatigen, musste das Material 1T14
ebenfalls mit der 3DAP untersucht werden. Dabei sollte ein noch héherer Anteil an den
diskutierten Sauerstoffverbindungen gemessen werden kénnen, da IT14 den gréBten
Anteil an feinkdrniger Matrix aufweist. Ware dies der Fall, so missten noch andere,
bisher nicht identifizierte Sauerstoffverbindungen in den Materialien auftreten, da der
Ti — Gehalt des Materials IT14 identisch mit dem des Materials IT11 ist.

5.4 Einfluss der Legierungselemente

Da der Cr — Gehalt (laut nasschemischer Analyse) der untersuchten Plansee —
Werkstoffe annahernd gleich ist, kdnnen die in Kap. 5.1 beschriebenen Unterschiede
der Materialien IT11, IT12 und IT14 in Bezug auf ihre Neigung zur Sigma — Phasen —
Bildung nicht auf dieses Legierungselement zurlickzufiihren sein. Der Cr — Gehalt des
Wettbewerbsmateriales Crofer22APU ist allerdings deutlich niedriger (ca. 22 Mass%
anstatt 25 — 26 Mass%) und aus diesem Grund bildet sich im Material Crofer22APU
keine Sigma — Phase innerhalb des gewahlten Messzeitraumes (1000h) aus.

Da alle Plansee — Werkstoffe den gleichen Mo — Gehalt aufweisen, kann das in
Kap. 5.1 diskutierte unterschiedliche Verhalten der Materialien nach isothermer
Gluhung bei 800 °C nicht auf das Legierungselement Mo zuriickgefihrt werden. Durch
Herabsetzen des Mo — Gehaltes von ca. 2 Mass% auf etwa 1,3 Mass% ware die
Sigma — Phase nur mehr bis etwa 750 °C stabil und es wirde bei der typischen
Arbeitstemperatur der Brennstoffzelle (800 °C) zu keiner Sigma — Phasen -
Ausscheidung mehr kommen (vgl. Abb. 3.6).

Der Mn — Gehalt des Materials IT11 ist deutlich geringer als der der Materialien IT12,
IT14 sowie Crofer22APU. Da Mn die Sigma — Phasen — Bildung leicht beschleunigt
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[7,16], hat dieses Legierungselement einen gewissen Einfluss auf das
Ausscheidungsverhalten der Sigma — Phase in den untersuchten Materialien.

Entsprechend Erkenntnissen aus der Literatur beschleunigt Ti die Sigma — Phasen —
Bildung unterhalb eines Gehaltes von 1,5 At% [9]. Darlber wird die Sigma — Phasen —
Ausscheidung gehemmt. Den gréBten beschleunigenden Effekt hat Ti bei einem
Gehalt von 0,3 At%, was in etwa dem Gehalt an Ti in den Materialien IT11 und IT14
enspricht [9]. Dieses Legierungselement beeinflusst somit mit hoher Sicherheit die
Ausscheidungskinetik der Sigma — Phase in den untersuchten Werkstoffen.

Um den leicht unterschiedlichen Gehalt an Kohlenstoff in den Plansee — Werkstoffen
sowie im Wettbewerbsmaterial Crofer22APU zu bewerten, kann GI. 12 [7] verwendet
werden. Wendet man diese Formel auf die in dieser Arbeit untersuchten Werkstoffe
an, so stellt man fest, dass der vorliegende Kohlenstoff in allen Materialien in zu
geringer Menge vorhanden ist, um einen relevanten Einfluss auf die Sigma — Phasen —
Bildung auszutben. Dies zeigt Tab. 5.6:

Cr — Gehalt laut nasschemischer Effektiver Cr — Gehalt
Analyse [Mass%)] entsprechend Gl. 12 [Mass%)]
IT11 25,35 25,30
IT12 26,05 25,98
IT14 25,55 25,49
Crofer22APU 22,35 22,29

Da der Einfluss des Stickstoffs vergleichbar mit dem Einfluss des Kohlenstoffs ist, wird
auch dieses Element keinen nennenswerten Einfluss auf das Verhalten der
untersuchten Materialien wahrend einer isothermen Glihung austiben.

Fasst man die Einflisse der Legierungselemente zusammen, so wird die Sigma —
Phasen — Ausscheidung im Material 1T14 entsprechend Erkenntnissen aus der
Literatur aufgrund der vergleichsweise hohen Gehalte an Ti und Mn am deutlichsten
beschleunigt, gefolgt vom Material IT11 (viel Ti) und dem Material IT12 (viel Mn). Da
diese Legierungselemente ihre  groBte  Wirkung Zu Beginn des
Ausscheidungsvorganges entfalten, bestétigt dies die hohe Neigung des Materials
IT14 zur Sigma — Phasen — Bildung nach kurzen Gliihzeiten. Ob bei den in dieser
Arbeit untersuchten Materialien Mn oder Ti einen gr6Beren Einfluss auf die
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Ausscheidungskinetik der Sigma — Phase austibt, kann ohne weitere Untersuchungen
bzw. betrachtete Materialvarianten nicht mit Sicherheit gesagt werden.

5.5 Einfluss des Herstellprozesses

Es wurde zur Herstellung des Materials IT12 eine andere Pulverfraktion als bei den
Materialien 1T11 bzw. IT14 verwendet. Dies durfte sich betrachtlich auf die
Mengenanteile der Sigma — Phase auswirken. Fir das Material IT12 wurde im
Gegensatz zu den Materialien IT11 und 1T14 keine MindestpartikelgréBe
vorgeschrieben. Dies kdénnte ein Grund fur den hohen Porenanteil des Materials IT12
sein. Diese Hypothese kann jedoch ohne entsprechende Daten bezlglich
KorngréBenverteilungen in den pulverférmigen Ausgangsstoffen nicht bestatigt
werden.
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6. Zusammenfassung und Ausblick

Die Unterschiede der Plansee — Materialien bezlglich ihrer Neigung zur
Sigma — Phasen — Bildung sind in erster Linie auf ihre unterschiedliche Kornstruktur
bzw. auf die verwendeten Pulverfraktionen bei der Herstellung zurickzufihren. Um zu
Uberprifen, inwiefern sich die Materialen IT11, IT12 und IT14 im Rohzustand in ihrer
Kornstruktur (Korngr6Be bzw. Anteil fein- und grobkdrniger Bereiche) quantitativ
unterscheiden, waren EBSD — Messungen Uber groBe Bereiche der Materialen
vonnéten. Diese Untersuchungsergebnisse miussten anschlieBend mit den
lichtmikroskopischen Aufnahmen verglichen werden und daraus Erkenntnisse Uber
den Einfluss der unterschiedlichen KorngrdBenfraktionen auf die Sigma — Phasen —
Bildung abgeleitet werden.

Das Material IT11 bildet den geringsten Anteil an Sigma — Phase aus, gefolgt vom
Material IT14 und dem Material IT12 (héherer Pulverfeinanteil bei der Herstellung
verwendet). Langzeitglihungen an den Materialien IT14 und IT12 (3000h — 5000h) zur
Uberpriifung der getroffenen Annahmen beziiglich des Einflusses der Matrix-
kornstruktur werden empfohlen. Zusétzlich zeigt die entstehende Sigma — Phase beim
Material 1T12 eine andere Morphologie. Die Reihung der Materialien bezlglich der
Sigma — Phasen - Bildung widerspricht friheren Untersuchungen an diesen
Materialien, jedoch wurden damals andere Herstellparameter verwendet. Der
Startzeitpunkt der Sigma — Phasen — Umwandlung bei einer Glihung bei 800°C
konnte nicht exakt festgestellt werden, muss aber unter 10h liegen und wird auf einen
Zeitraum zwischen 6h und 8h geschatzt.

Durch XRD — Messungen kann das Entstehen der Sigma — Phase sehr anschaulich
durch die Erhdhung der Intensitat einzelner Peaks in den Diffraktogrammen dargestellt
und bereits sehr geringe Anteile an Sigma — Phase qualitativ nachgewiesen werden.
AuBerdem kdnnen die Gitterparameter mit hoher Genauigkeit berechnet werden und
diese Daten fiir die Optimierung der EBSD — Messungen verwendet werden, wie dies
in der vorliegenden Arbeit durchgefihrt wurde. Die Gitterparameter sind minimal
gréBer als Literaturwerte fir eine technisch reine FeCr — Sigma — Phase bzw. einen
technisch reinen FeCr — Mischkristall, was durch das Vorhandensein von Molybdén
erklart wird, welches einen gréBeren Atomradius als die Elemente Fe und Cr besitzt
und so das Gitter etwas verzerrt.

Die 3DAP liefert sehr gute Ergebnisse Uber den nanostrukturellen Aufbau der
untersuchten Werkstoffe im Rohzustand. Es sind deutlich 5 — 10 nm groBe yttrium-,
titan-, aluminium- und sauerstoffhaltige Ausscheidungen (vermutlich Granat-
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verbindungen) in den Plansee — Materialen festzustellen, die sich mit hoher
Wahrscheinlichkeit aus dem zugegebenen Yttriumoxid bilden. Flr genauere Aussagen
mussten allerdings weitere Messungen (auch an geglihten Proben) durchgeflhrt
werden. Das Wettbewerbsmaterial Crofer22APU zeigt einen sehr homogenen
nanostrukturellen Aufbau ohne identifizierbare Ausscheidungen. In diesem Fall misste
nur das Vorhandensein von Vanadium Uberpruft werden, obwohl dieses aufgrund des
sehr geringen Gehaltes keinen nennenswerten Einfluss auf die Eigenschaften des
Werkstoffes zeigen durfte. Vanadium dlrfte eine Verunreinigung aufgrund des
Herstellprozesses sein.

Der Anteil an Sigma — Phase nach einer Glihdauer von 3000h (IT11) betragt etwa
11% und ist somit mit Sicherheit nicht kritisch flr die Bauteilfestigkeit, da die aus den
untersuchten Materialien hergestellten Interkonnektoren keine bewegten Bauteile sind.
Andere Werkstoffvarianten wie beispielsweise Keramiken sind weit sproder als die
Materialien der Fa. Plansee mit einem Anteil von 11% Sigma — Phase.

Der gemessene Anteil an Sigma — Phase fihrt mit hoher Wahrscheinlichkeit nicht zur
Verarmung der Matrix an Cr unter ein fir die Korrosionsbestandigkeit kritisches
Niveau.

Um weitere Aussagen uber die Eignung der untersuchten Werkstoffe als
Interkonnektoren in SOFC’s tatigen zu koénnen, werden Messungen der
Warmeleitféahigkeit empfohlen.
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