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KURZFASSUNG

Kurzfassung

Alloy 625 dient in der chemischen und petrochemischen Industrie als hoch
korrosionsbestandiger Werkstoff. Auf Grund der hohen Kosten wird dieser Werkstoff oftmals
als Auflagewerkstoff in einem Verbundwerkstoff verwendet. In diesem Verbund tragt der
Auflagewerkstoff die Korrosionseigenschaften und der Grundwerkstoff die mechanischen
Eigenschaften. Es wurde der Einfluss von Warmebehandlungen auf die
Korrosionseigenschaften und das Gefilige unterschiedlicher Ausgangszustande untersucht.
Es zeigte sich, dass ein stabilgeglihter Ausgangszustand ein wesentlich besseres
Ausscheidungsverhalten hinsichtlich der Korrosionseigenschaften als ein I6sungsgeglihter
oder walzharter Ausgangszustand aufweist. Es wurden unterschiedliche Methoden der
Korrosionsprifung verglichen und miteinander verglichen. Hierbei zeigen der Streicher - Test
nach ASTM G 28 A und ein modifizierter DL-EPR - Test eine sehr gute Ubereinstimmung.
Mittels hochauflésender Techniken (EF-TEM, KPFM) konnten die flir die
Korrosionseigenschaften  kritischen  Ausscheidungen identifiziert werden. Diese
Untersuchungen zeigten, dass vornehmlich Molybdan- reiche Ausscheidungen entlang von

Korngrenzen als kritisch zu bewerten sind.

Seite |



ABSTRACT

Abstract

Alloy 625 is used in the chemical and petrochemical industry as a high corrosion resistant
alloy. Due to the high costs of this alloy, it is often used as a cladding material. Within a
cladding material, alloy 625 carries the corrosion properties and the base material the
mechanical properties. The influence of heat treatments on corrosion properties and
microstructure of different material conditions has been investigated. Within these
investigations, stable annealed material shows much better corrosion properties than
solution annealed and as rolled material. Different corrosion testing methods have been
applied and correlated. Immersion tests according to ASTM G28 A shows pretty good
correlation to a modified DL-EPR test. Critical phases have been evaluated with high
resolution techniques (EF-TEM and KPFM). These investigations showed that Molybdenum

rich precipitates along grain boundaries are critical to corrosion properties.
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EINLEITUNG

1 Einleitung

In der petrochemischen und chemischen Industrie werden hochkorrosionsbestandige
Werkstoffe bendtigt. Diese Notwendigkeit kommt daher, da korrosive Medien weitergeleitet,
hergestellt oder verarbeitet werden. Bei diesen Medien kann es sich z.B. um wassrige
Lésungen von Salpetersaure, Schwefelsaure, Salz oder H,S handeln. Zusatzlich missen die
verwendeten Werkstoffe hohen mechanischen Anforderungen gentgen. Eine Mdglichkeit ist
die Verwendung von massiven, hoch korrosionsbestandigen Werkstoffe, was jedoch mit
hohen Kosten verbunden ist. Eine kostenglinstige Alternative dazu ist die Verwendung von

Verbundwerkstoffen, im Speziellen von plattierten Werkstoffen [1].

Bei dieser Werkstoffgruppe wird ein hoch korrosionsbestandiger Werkstoff auf einen
Grundwerkstoff plattiert. Dabei werden die chemischen Eigenschaften vom Plattierwerkstoff
getragen und die mechanischen vom Grundwerkstoff. Das Kosteneinsparpotential durch
diese Bauweise ist in Abbildung 1.1 dargestellt. Es zeigt sich, dass die Verwendung von
plattierten Werkstoffen bei niedrigen Wandstarken und nur niedrig legierten
korrosionsbestandigen Werkstoffen (z. B. 1.4301) keinen Sinn ergibt. Werden aber hoch und
hochstlegierte Werkstoffe (z.B. Duplex- Stahle oder im Speziellen Nickel-Basislegierungen)
verwendet, besteht ein enormes Einsparpotential. Die Herstellung dieser Werkstoffe kann
durch unterschiedliche Prozesse durchgefiihrt werden. Diese kénnen Walzplattieren,
Explosionsplattieren, Auftragsplattieren oder bei Rohren kleiner Durchmesser auch

Extrusionsplattieren sein. Der wohl wichtigste Herstellweg ist das Walzplattieren [1][2].
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Kosteneinsparung [%)]

60+3

Dicke [mm)]

Abbildung 1.1: Kosteneinsparung bei der Verwendung von unterschiedlichen Plattierwerkstoffen

[3]

Diese Arbeit befasst sich mit der Nickel-Basislegierung Alloy 625 (Werkstoff Nr. 2.4856,
UNS Nr. N06625). Um die Legierungszusammensetzung besser zu verstehen, darf die

Entwicklungsgeschichte von Nickel-Basislegierungen nicht aufer Acht gelassen werden.

Abbildung 1.2 gibt die Entwicklung der meisten Nickel- Basislegierungen ausgehend von
der Legierung Nickel 200 wiedergegeben. Die im Rahmen dieser Art untersuchte Nickel-
Basislegierungen Alloy 625 wurde Uber den Weg der Nickelbasislegierung Alloy 600 heraus
entwickelt [4]. Im ersten Entwicklungsschritt wurde zu der Legierung Alloy 200 Chrom und
Eisen zulegiert (Alloy 600) und anschlielend Molybdan und Niob (Alloy 625). Wird eine
weitere Stabilisierung mittels Titan verwendet, sprich man von der Nickel-Basislegierung
Alloy 625 PLUS.
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Abbildung 1.2: Entwicklung von Nickel-Basislegierungen ausgehend von der Legierung Nickel 200

[5]

In Tabelle 11 ist die Zusammensetzung der Legierung Nickel 200 und den daraus

entwickelten Legierungen Alloy 600 und Alloy 625 angefuhrt.
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Tabelle 1.1: Zusammensetzung der Legierung Nickel 200 (2.4066), Alloy 600 (2.4816) und

Alloy 625 (2.4856) [Gew. %] [5]

Alloy C Cr Fe Mo Nb Ti Cu
200 <0,10 - <0,40 - - <0,10 <0,25
600 0,025 -10,10 14,0-17,0 6,00 — 10,00 - - <0,30 <0,50
625 <0,10 20,0-23,0 <5,0 8,0-10,0 3,15-4,15 <0,40 <0,50

Im Rahmen dieser Arbeit wurden Uberwiegend Streicher - Tests (entsprechend ASTM G28

Practice A), Double Loop — Elektrochemische Potentiokinetische Reaktivierungstest (DL—
EPR, basierend auf ASTM G108) und Oxalsaure - Tests (entsprechend ASTM A262 Practice
A) durchgefuhrt. Diese Tests wurden durchgefuhrt, um fur die voestalpine Grobblech GmbH

ein optimales Prozessfenster fir die Herstellung walzplattierter Bleche zu finden. Um ein

grundlegendes Verstandnis der Korrosionseigenschaften des untersuchten Werkstoffs zu

erhalten, wurde eine vorzugsweise hochauflésende Charakterisierung unterschiedlichster

Zustande durchgefiihrt. Dabei wurden die sensibilisierenden Ausscheidungen, nicht die

verfestigenden Phasen bestimmt.
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INTERKRISTALLINE KORROSION VON ALLOY 625

2 Interkristalline Korrosion von Alloy 625

2.1 Metallkundliche Vorgange

2.1.1 Ausscheidungsbildung

Die Verfestigung von Nickel-Basislegierungen erfolgt Gber unterschiedliche Mechanismen.
Nachfolgend Kapiteln werden die wichtigsten Verfestigungsmechanismen von Nickel-
Basislegierungen beschrieben. Die wichtigsten Mechanismen sind Mischkristallverfestigung
und  Ausscheidungshartung.  Ausscheidungshartung findet  Uberwiegend  durch

intermetallischen Phasen, und weniger Uber Karbide statt.

Viele in Nickel-Basislegierungen vorkommende Elemente (Kobalt, Eisen, Chrom, Wolfram,
Niob, Molybdan und Aluminium) wirken als Mischkristallverfestiger. Der Unterschied in den
Gitterparametern liegt unter 13 % [55]. Den bedeutendsten Einfluss auf die
Mischkristallverfestigung haben Molybdan und Wolfram. Sie bewirken eine deutliche
Erhdhung des Elastizitdtsmoduls und des Schubmoduls. Zusatzlich bewirken beide
Elemente eine deutliche Herabsetzung des Diffusionskoeffizienten in der Matrix. Eine starke
Mischkristallverfestigung bewirkt auch Aluminium. Aluminium wird jedoch in die y'-Phase
eingebaut und liegt daher nur in sehr geringen Mengen in der Matrix vor, sobald die
y'—Phase gebildet wird [39][44].

Die Verfestigung verlauft in Nickel-Basislegierungen zumeist Uber die Bildung von
y'—Ausscheidungen. Diese Ausscheidungen weisen eine geordnete kfz-Struktur auf

[19][39][55]. Die Ausscheidung dieser Phase flihrt zu einer deutlichen Festigkeitssteigerung
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INTERKRISTALLINE KORROSION VON ALLOY 625

von Nickel-Basislegierungen. Der Unterschied der Gitterparameter liegt unter 1 %, daher
scheidet sich diese Phase koherent mit wenigen Fehlpassungen (Versetzungen) aus. Auf
Grund der daraus resultierenden geringen Oberflachenenergie, kommt es zu einer hohen
thermischen Stabilitdt der Ausscheidungen. Mittels dieser Ausscheidung kann die
Kriechbestandigkeit stark erhoht werden (Anteil der y'—Phase hoch; Verteilung, Form und
Anordnung von y'—Phase mdglichst gleichmafig). Durch ein Zulegierung von Tantal oder
Niob kann der Volumenanteil der y'~Phase in der Matrix auf bis zu 60 % (bei Einkristallen)
erhdht werden. Dies bewirkt eine starke Verzdgerung der Grobkornbildung bei hohen
Temperaturen. Mittels Warmebehandlung kann die Form und GrofRe der y'—Phase eingestellt
werden [4][39][44][48][76]. Einen schematischen Uberblick (iber die Positionen der y'—Phase

(bidispers entlang der Korngrenzen und monodispers im Korn) im Geflige gibt Abbildung 2.1.

bimodal

bidispers monodispers

jeweils monomodal

Abbildung 2.1: Verschiedene Ausscheidungsformen der y'— Phase [37]

Die Keimbildung dieser Phase verlauft weitgehend homogen. Wie Abbildung 2.1 zeigt,
kénnen monodisperse, bidisperse und bimodale Ausscheidungsstrukturen auftreten. Als
festigkeitssteigernd wirken nur runde Teilchen mittlerer GréRe (0,3 bis 0,5 um), da grobe
Teilchen (> 0,5 ym) zur Vergroberung neigen und feinste Teilchen (< 0,05 um) keine
Gitterverzerrung bewirken. Ab ca. 60 % der homologen Temperatur (60 % des
Schmelzpunktes) kommt es bei allen Teilchen zu einer Vergroberung und der

festigkeitssteigernde Einfluss nimmt wieder ab [29] [37][55].

Da es sich bei der y'—~Phase um eine metastabile Phase handelt, kann sich diese Phase in
andere Phasen umwandeln. Bei hoheren Niobgehalten wandelt sich die y'—Phase in die

y""—Phase um, und es kommt zu einer weiteren Steigerung von Festigkeit und Duktilitat. Eine
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INTERKRISTALLINE KORROSION VON ALLOY 625

weitere Festigkeitssteigerung wird durch die Bildung der orthorhombischen NisNb (§)-Phase
erreicht [36][39][44][45][55].

Karbide kénnen entlang von Korngrenzen, wo sie ein Gleiten der Korngrenzen erschweren
oder in der Matrix, wo sie verfestigend wirken, entstehen. Es gibt unterschiedliche Typen von
Karbiden. Bei dem Typ MC handelt es sich um ein Karbid, welches vorwiegend Niob enthalt.
Da es sich bei diesem Typ um ein Primarkarbid handelt, sind diese Uber die Matrix regellos

verteilt, was die mechanischen Eigenschaften nicht wesentlich beeinflusst [33].

Karbide des Typs M23Cs scheiden sich bevorzugt entlang von Korngrenzen aus. Dies
bewirkt, dass durch sie die Gleitung entlang der Korngrenzen behindert wird. Im
Temperaturbereich von ca. 750 bis 980 °C kann es bei Langzeitbelastungen entlang von
Zwillingsgrenzen ebenfalls zur Bildung dieser Ausscheidungen kommen. Die Form der
Ausscheidungen variiert, jedoch fihren nur globulare Ausscheidungen zu einer
Festigkeitssteigerung, andere Ausscheidungsformen filhren zu einer Versprédung
[19][21][29][55].

Ebenfalls entlang von Korngrenzen bilden sich Ausscheidungen des Typs MgC. Diese
wirken kornwachstumshemmend, was eine Vergroberung des Korns verhindert. Sind diese
Ausscheidungen bei einer kleinen KorngroRe gebildet, so wirken sie duktilitats- und
bruchfestigkeitsstabilisierend [29]. Ab einem Gehalt von 6 % (Molybdan + 0,5 Wolfram)
kommt es bevorzugt zur Bildung von Ausscheidungen des Typs MsC [29][33].

In metallischen Werkstoffen treten bei Warmebehandlungen, abhangig von Temperatur
und Zeit, unterschiedliche Ausscheidungen, meist Karbide oder intermetallische Phasen auf.
Die  haufigsten  Ausscheidungen sind  Karbide unterschiedlichen  Typs. In
korrosionsbestandigen Werkstoffen (Stdhle und Nickel-Basislegierungen) sind dies
vornehmlich Karbide der Typen MC, M23Cs und MgC. Als intermetallische Phase kann die
Laves-Phase auftreten (y'’) [39][55].

Der Bildungsbereich von Ausscheidungen kann gut mittels Kerbschlagarbeit beschrieben
werden. Die Abbildung 2.2 gibt die Kerbschlagarbeit fur Alloy 625 in Abhangigkeit der
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INTERKRISTALLINE KORROSION VON ALLOY 625

Warmebehandlungstemperatur flir zwei unterschiedliche Warmebehandlungszustande
(1120 °C fir 50 min und 950 °C fiir 50 min) wieder.

1000
o i [T ”:
._,'900 CLT;—- I !
3 800 ‘ \I |’ alll -
s N 100 |
£ 700 \J| I~ 'FL:‘SO
: S T TN
£ 600 Jfem LTI
s ""\f‘
£ 500 [~
1
400 ’ |
1 10 100 1000
time, h
Uwcnz m———
-v 900 ")‘ ! | | I
: K ¢ =TT
% 00 <
a ™ 50
g?oc N - 1IOI'\O~T;. \r\h-
= —
£ 600 "3/0 L3 | T“'-T.—_—-..
] cm? |
€ 500 ! LT~
L]
400
1 10 100 1000
time, h

Abbildung 2.2: Einfluss der Warmebehandlung auf die Kerbschlagenergie; oben flr einen Zustand,
der bei 1120°C fiir 50 min und unten fiir einen Zustand, der bei 950 °C fiir 50 min warmebehandelt
wurde [19]

Bei Alloy 625 ist eine deutliche Abhangigkeit der Harte zur Warmebehandlungstemperatur
feststellbar. In Abbildung 2.3 ist diese Abhangigkeit flr zwei unterschiedliche
Vormaterialzustande wiedergegeben (stabilgegliiht in Abbildung 2.3a und Iésungsgegliht in
Abbildung 2.3b).
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’
/
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Abbildung 2.3: Einfluss des Warmebehandlungszustandes auf die Harte [HB] von Alloy 625 fir

zwei unterschiedliche Ausgangszusténde; a) stabilgegliht bei 980 °C fir 15 min, b) I16sungsgeliht bei

1120 °C far 15 min [118]

Wie Abbildung 2.3 zeigt, weist der 16sungsgeglihte Zustand eine um ca. 20 - 30 HB

geringere Harte als der stabilgeglihte Zustand auf. Beide Zustande zeigen eine Abnahme

der Harte bei hdheren Temperaturen. Bei langeren Warmebehandlungszeiten steigt die

Harte hingegen an.
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INTERKRISTALLINE KORROSION VON ALLOY 625

In der Vergangenheit wurden unterschiedliche Zeit-Temperatur—-Umwandlungs—
Diagramme fir Alloy 625 verdffentlicht [16][17][18][19][33][35][36]. Diese veroffentlichten
Diagramme unterschieden sich teilweise deutlich voneinander. Der Grund fur diese
Unterschiede kann in einer unterschiedlichen chemischen Zusammensetzung der fiur die
Erstellung der Diagramme verwendeten Legierung liegen. Diese chemischen Unterschiede
kénnen zu einer signifikanten Anderung des Ausscheidungsverhaltens filhren (z.B.
Kohlenstoffgehalt) [49][55][60][65][36]. Ein weiterer Grund kann in den flr die Identifikation
verwendeten Techniken liegen. So kénnen Unterschiede in der Identifikationstechnik bei
gleichen Ausscheidungen zu unterschiedlichen Ergebnissen fiihren [19][20]. Es wurden
bereits computergestltzte Modelle erstellt, welche gut mit der Realitdt Ubereinstimmen
[67][68][69][70]. Die Abbildung 2.4 und Abbildung 2.5 geben das Ausscheidungsverhalten
von Alloy 625 wieder. Im Ausscheidungsdiagramm in Abbildung 2.4 ist der Einfluss der Zeit
nicht berticksichtigt, es wird lediglich der Temperatureinfluss dargestellt.

1125 |—

100 |- g
earbides

M= Hb, T,

1050 Ma

ML
carbidai
1000 f— M = M, M,

Cr, 5i

MG

earbides

M =ECr,
Me

as0 —

Temperature ["C]

¥ Hi,Nb
750 |- tetr,

700 =

ditlecation
Elidings
ES0 |—

Abbildung 2.4: Einfluss der Warmebehandlung auf die Phasenbildung [36]

damman demain

samman domaln

Unter Berlcksichtigung der Warmebehandlungszeit gibt Abbildung 2.5 das

Ausscheidungsverhalten von Alloy 625 wieder.
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Abbildung 2.5: Ungefahres Ausscheidungsdiagramm von Alloy 625 [19]

Beide Ausscheidungsdiagramme (Abbildung 2.4 und Abbildung 2.5) geben eine
vergleichbare Ausscheidungssequenz als Funktion der Gluihtemperatur wieder. So zeigen
beide, dass bei niedrigen Temperaturen (bis ca. 800 °C) eine intermetallische Phase (y",
Niz(Nb,Al, Ti)) ausgeschieden wird. Diese Ausscheidung bildet sich vornehmlich in der Matrix
und nicht an den Korngrenzen. In der Erscheinung wirkt diese Ausscheidung ellipsoid. Da
diese Phase nicht an Chrom oder Molybdan angereichert ist, verandert sie das
Korrosionsverhalten nicht entscheidend. Sie wirkt jedoch festigkeitssteigernd. Auf Grund
ihrer Metastabilitait wandelt diese Phase in die stabile, orthorhombische o¢—Phase
(Nis(Nb,Mo) um [27][39][40][41][46][50][51][52][55][56]. In Abbildung 2.6 sind Karbide entlang
einer Korngrenze und y''—Ausscheidungen in der Matrix ersichtlich [39]. Die Bildung der y''—
Phase erfolgt heterogen an Versetzungen bei Temperaturen um 700 °C. Unterhalb von 700
°C erfolgt der erste Schritt der Bildung der y''—Phase heterogen. Bei langeren Glihzeiten
erfolgt eine homogene bildung der Phase [27][48][50][55][58].
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(a) ih)

Abbildung 2.6: Karbide entlang einer Korngrenze und y'’-Phase in der Matrix nach ungefahr
60000 h bei 600 °C im Betrieb und einer anschlieRenden Warmebehandlung fir 1 h bei 650 °C; a)

Karbide entlang einer Korngrenze; b) y'’-Phase in der Matrix; c) Beugungsbild der y"’-Phase [39]

Werden extrem lange Glihzeiten (ca. 60 000 h) bei niedrigen Temperaturen (ca. 600 °C)
erreicht, kommt es zur Bildung einer intermetallischen Niy(Cr,Mo)-Phase, welche eine
schneeflockenartige Struktur aufweist [48][73]. Die Struktur der Niy(Cr,Mo)-Phase ist in
Abbildung 2.7 wiedergegeben.

Die bei weitem wichtigste Gruppe der Ausscheidung, welche die Korrosionseigenschaften
beeinflusst, sind Karbide. In Nickel-Basislegierungen treten hauptsachlich Karbide der Typen
MeC, M23Cs, M5C, und MC auf [44][46][50][54][55]
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Abbildung 2.7: Struktur und Position einer Niy(Cr,Mo) Ausscheidung; a) Ni»(Cr,Mo)-Ausscheidung
entlang einer Korngrenze, b) Struktur der Ausscheidung in hoher Auflésung,
¢) Beugungsbild, d) Strukturbild [48]

Zur Auflésung der y”'— und Niy(Cr, Mo)-Phase reicht bereits eine Warmbehandlung bei

850 °C fur 1 h aus [48].

Bei karbidischen Ausscheidungen des Typs MgC steht das M fir die Elemente Molybdan,
Chrom, Eisen, Niob oder Vanadium. Im Wesentlichen sind bei korrosionsbestandigen
Werkstoffen Karbide mit Molybdén und Niob von Bedeutung. Dieser Typ von karbidischer

Ausscheidung besteht immer aus mehr als einem Metallelement. Die Struktur entspricht
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meist A3B3;C oder A;B,C wobei A und B unterschiedliche Metallelemente darstellen (z.B.
Molybdan und Niob). Die Gitterstruktur des MgC Karbids ist kubisch flachenzentriert
[63][61][66]. Zur Entstehung dieser Karbide kommt es bei Temperaturen tber 850 °C [29].
Oberhalb von 1000 °C kommt es bei ldngeren Zeiten wieder zu einer Aufldsung dieser
Karbide zugunsten von Karbiden des Typs MC. MsC Karbide entstehen offensichtlich durch
die Auflésung von My;Cs Karbiden. Beide Karbide kdnnen nebeneinander mit gleicher

Orientierung gefunden werden. Die Umwandlung geschieht offensichtlich teilweise in situ

vom M3Ce zu MgC [66].

Abbildung 2.8: TEM Aufnahme mit M2;Cs und MgC Karbiden [61]

Das wohl am besten untersuchte Karbid in korrosionsbestandigen Werkstoffen ist das
Karbid des Typs Mox3Cs. Zahlreiche Veroffentlichungen beschreiben die Wirkung und
Morphologie dieser Ausscheidung [41][59][78][64][[104]. Zwischen dem Karbid und der
Matrix besteht bei austenitischen Werkstoffen (austenitische Stahle und Nickel -
Basislegierungen) eine gewisse Gleichorientierung (beide verfugen Uber ein kubisch
flachenzentriertes Gitter). Die Bildung der Karbide erfolgt bevorzugt entlang der {111} Ebene,
da hier eine minimale Bildungsenergie erforderlich ist. Das Kornwachstum erfolgt ausgehend

von der {111} Ebene in das angrenzende Korn hinein [43].
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Abbildung 2.9: Entwicklungsschritte beim M,;Cs Wachstum; a) beginnende Ausscheidung entlang
der Korngrenzen, b) Bildung von einzelnen Ausscheidungen, c) Wachstum der Ausscheidungen, d)

Vergroberung der Ausscheidungen [43]

Bei bereits bei hohen Temperaturen kommt es in der Legierung Alloy 625 zur Bildung von
Karbiden des Typs MC, welche ein kubisch flachenzentriertes Gitter aufweisen. Da diese
Karbide die hdchste Bildungstemperatur aufweisen, werden sie bei einer Abklhlung von
hohen Temperaturen als erste gebildet. Werden diese Karbide vor anderen Karbiden (MgC
und My3Ce) gebildet, wird der freie Kohlenstoff bis zu Erreichen eines
Gleichgewichtszustandes abgebunden. Der metallische Hauptbestandteil dieser Karbide in
Nickel-Basislegierungen ist Niob. Betrachtet man die Affinitdtsreihe verschiedener Elemente,

welche in Nickel-Basislegierungen vorhanden sein kdnnen,
V> Nb > Ti> Mo

so erkennt man, dass Niob (welches die Korrosionseigenschaften nicht beeinflusst) vor
Molybdan (welches die Korrosionseigenschaften sehr stark beeinflusst) zur Bildung von MC
Karbiden fuhrt. Da die Bildung von Ausscheidungen nur bis zu Erreichen eines
Gleichgewichtszustandes ablauft, kann auch eine Uberstdchimetrische Zugabe von Niob die
Bildung anderer Karbide nur bis zu einem gewissen Grad verhindern und zu langeren Zeiten
verschieben [29][55][59].
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Eine Auflistung der wichtigsten Ausscheidungen von Alloy 625 ist in Tabelle 21 angefuhrt.

Tabelle 2.1: Ausscheidungen in Alloy 625 [19][20][55]

Typische Chemische Bildungs.-Temp. Auflésungs.-Temp.
Phase Struktur
Zusammensetzung [°C] [°C]

(Tio,07Cro,04F€ 0,02Nio,00Nbo 75

MOoyos)C
kubisch, Fm3m
MC (Ti0,53Cr0103Nioyo4Nb0,39M00,01)C 1050 > 1250
ao= 0,43 nm
(Tio,15Cro,04Fe€0,01Nig,08Nbo 67
Moy 01)C
kubisch, Fd3m (Cro,21Fe0,02Nio,37Nbo 08M00 24
MeC ) 800 1050
ap=1,13 nm Sio,08)6C
kubisch, Fm3m
M23Ce (Cro,85F€0,01Ni0,07M00,07)23Cs 700 970
ap= 1,08 nm

tetragonal, 14/mm

y" a= 0,36 nm, c= Ni3(Nbsg 5Ti<o 5Al<0 5) 600 900
0,74 nm

orthorhombisch,

Pmmm

o a=0,51 nm, b= Niz(Nb, Mo) 700 800
0,42 nm

c=0,45 nm

hexagonal, (Cro,3gFeo,ogNio,41 )Q(SiO,'I 7Tio,o1
Laves 650 950
P6smmc Nbo,19M0g,63)

Wie aus Tabelle 2 zu entnehmen ist, enthalten die meisten Ausscheidungen (vor allem die
Karbide) Chrom und Molybdan. Durch die Entstehung dieser Karbide kommt es naturgemaf
zu einer Verarmung der Elemente Chrom und Molybdan in der Matrix. Auf Grund des
Diffusionskoeffizienten der einzelnen Elemente kommt es zu einem mehr oder weniger stark
ausgepragten Verarmungsprofil. Elemente mit kleinem Atomradius mit einer hohen
Diffusibilitat wie Kohlenstoff, werden die Verarmung schnell ausgleichen, Elemente mit
einem grofRen Atomradius (z.B. Chrom und Molybdan) werden hingegen eine ausgepragte
Verarmung um die Ausscheidung aufweisen [7][28][49].
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Mit zunehmender Temperatur kdnnen auch Elemente wie Chrom oder Molybdan schneller
diffundieren und verarmte Bereiche durch Nachdiffusion wieder aufgeflllt werden. Ist dies
der Fall, sprich man von Selbstheilung, die Abbildung 2.10 zeigt dies am Beispiel des
Chromgehalts. Hierbei wird der Chromgehalt in der Verarmungszone wieder auf ein héheres
Niveau aufgeflllt, im Gegenzug sinkt sein Gehalt in der Matrix ab [7][25][26][101].
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Abbildung 2.10: Ausgleichen der Verarmung durch Warmebehandlung; 1) Matrixgehalt, 2) Bildung

einer Verarmungszone, 3 und 4) Ausgleich der Verarmung durch Diffusion [7]

Streicher et al. beschrieb flir den Werkstoff Alloy C276, welcher ahnlich Alloy 625 ist, dass
die Ausbildung einer scharfen Verarmungszone abhangig, von der Morphologie der
Ausscheidung und der Bildungstemperatur ist [25]. So fihren niedrige Temperaturen zu
kleinen, durchgangigen MgC Ausscheidungen. Diese bewirken eine starke Herabsetzung des
Molybdangehaltes in der Verarmungszone. Bei hdheren Temperaturen kommt es zur Bildung
von intermetallischen Phasen (u-Phase), welche von grofleren Karbiden umgeben sind. Es
bildet sich nur mehr eine geringe Verarmung aus da es zu einem Ausgleich der
Molybdankonzentration durch Diffusion aus der Matrix kommt. Abbildung 2.11 gibt das
Schema dieses Vorgangs wieder, welcher auch fir Alloy 625 gilt [25][26][28].
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Abbildung 2.11: Schematisches Diagramm der Korngrenze mit Ausscheidung fiir Alloy C276;
oben) bei 704 °C kommt es zur Bildung von feinen, durchgangigen MgC Ausscheidungen und einer
scharfen Verarmungszone, unten) bei 1038 °C bildet sich ein Ring von groben MgC Ausscheidungen
um eine

p-Phase und es bildet sich durch Diffusion aus der Matrix nur eine geringe Verarmungszone aus [25]

Um die unterschiedlichen Zustande, welche bei Alloy 625 als Vormaterialzustande
vorliegen kénnen, zu unterscheiden, muss die Prozesskette flr die Fertigung betrachtet
werden. Die Fertigung beginnt Ublicherweise im Stahlwerk, wo der Werkstoff
schmelzmetallurgisch hergestellt wird. Im Stahlwerk kann die Herstellung entweder Uber die
konventionelle Lichtbogenofen- Route fiihren oder es kann im Anschluss an die Lichtbogen
Route- noch umgeschmolzen (Elektroschlacke Umschmelzverfahren ESU) werden. Eine
Umschmelzung mittels Vakuumlichtbogenofen (VAR) wird Ublicherweise nicht durchgefihrt
[19].

In Abbildung 2.12 ist ein schematisches Phasendiagramm mit Eutektikum im
Gleichgewicht mit MC-Phase, welches flr Alloy 625 zutrifft, angefihrt.
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Abbildung 2.12: Schematisches Phasendiagramm mit Eutektikum im Gleichgewicht mit MC-Phase
[19]

Es zeigt sich, dass es zur Ausscheidung einer MC-Phase bereits nach der Erstarrung
kommen kann. Einen Schnitt bei 1200 °C durch das quarternare Ni-Nb-Fe-Cr-System ist in
Abbildung 2.13 gegeben.

Cr

1473K

C15 Laves
{CrpMb)

C14 Laves

Nb u-(Ni, Fe)gNby  &-NiaNb Ni

Abbildung 2.13: Isothermes vier-Phasendiagramm bei 1473 K fir das System Ni-Nb-Fe-Cr [22]

Seite 19



INTERKRISTALLINE KORROSION VON ALLOY 625

Alloy 625 weist drei unterschiedliche Zustande flr die Weiterverarbeitung auf [24]. Bei

diesen Zustanden handelt es sich um:

1. Walzhart
2. Ldsungsgegliht
3. Stabilgegliiht

1. Walzhart (WH):
Bei diesem Zustand handelt es sich um jenen Zustand, welcher nach der Fertigung
eines Bleches im Walzwerk ohne weitere Warmebehandlung vorliegt. Es sind hier

Niob-, Chrom- und Molydankarbide vorhanden bzw. méglich.

2. Losungsgegliht (LG):
Dieser Zustand wird durch die Warmebehandlung eines walzharten Vorzustandes
hergestellt. Die Warmebehandlung findet bei 1080°C fir 15 min statt. Bei dieser

Warmebehandlung sollen alle vorhandenen Ausscheidungen aufgeldst werden.

3. Stabilgegluht (SG):
Um einen stabilgeglihten Zustand zu erreichen, wird ein 16sungsgeglihter Zustand
noch einmal bei 980 °C fur 15 min warmebehandelt. Bei dieser Warmebehandlung soll
der freie Kohlenstoff als Niobkarbid abgebunden werden und daher wenig bis kein

Kohlenstoff mehr in der Matrix geldst sein.

2.1.2 Rekristallisation

Bei metallischen Werkstoffen kénnen durch eine gezielte Warmebehandlung
unterschiedlichste Eigenschafften gezielt eingestellt werden. Bei einer Warmebehandlung
kann abhangig von der Temperatur Erholung, Rekristallisation oder Kornvergréberung
eintreten. Besonders die Rekristallisation fiihrt durch Anderung der KorngréRe (Neubildung
der Korner) zu einem Anstieg der Duktilitat und Festigkeit [29][43][95][33]. Abbildung 2.14
gibt den Einfluss der Rekristallisation und der Erholung eines CuZn35 Messings schematisch

wieder. Dieses Schema gilt auch fir alle anderen Legierungsarten [29].
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Abbildung 2.14: Einfluss einer Kaltumformung und einer Warmebehandlung auf die Eigenschaften

eines CuZn35 Messings [29]

Wie aus Abbildung 2.15 zu entnehmen ist, flhrt ein steigender Umformgrad zu einer
Absenkung der elektrischen Leitfahigkeit und Bruchdehnung. Dem entgegengesetzt steigt
die Streckgrenze stark an. Bei einem Umformgrad von 75 % tritt fir die untersuchte
Kupferlegierung unterhalb von ca. 280 °C keine Anderung der KorngréRe ein (Erholung). Im
Temperaturintervall von 280 bis 400 °C tritt Rekristallisation auf, welche mit einer geringen
KorngroRe einhergeht. Uber 400 °C kommt es zur Kornvergroberung. Bei der
Rekristallisation handelt es sich um die Neubildung der Kornstruktur aus einem verformten
Material unter Bildung von neuen Grofdwinkelkorngrenzen. Die Triebkraft hinter diesem
Vorgang ist die im Werkstoff gespeicherte Verformungsenergie [29]. Dieser Vorgang lauft
zeitverzégert, dann jedoch sehr schnell ab [29][30]. Als Erholung bezeichnet man den
Vorgang des Abbaus von Versetzungen ohne eine Anderung von GroRwinkelkorngrenzen.
Es andert sich hierbei die Versetzungsstruktur und es bilden sich Kleinwinkelkorngrenzen

aus. Im Gegensatz zur Rekristallisation lauft dieser Vorgang spontan ab [29][30][31][79][71]
[32].

Schnabel et. al. [35] erstellte ein Rekristallisationsschaubild fir Alloy 625. Dieses
Diagramm beschreibt die Abhangigkeit der Korngrofie von der Temperatur und dem
Umformgrad. Das Rekristallisationsschaubild von Alloy 625 ist in Abbildung 2.15 fir eine

Glihdauer von 20 min wiedergegeben. Daraus ist ersichtlich, dass bei einer hohen
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Umformung und bei Temperaturen unter 1050 °C sehr kleine Korndurchmesser vorliegen. Zu

hdéheren Temperaturen hin kommt es zu einer starken Kornvergréberung [47][35].
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Abbildung 2.15: Korngré3e des rekristallisierten Gefiiges in Abhangigkeit des Umformgrades und
der GlUhtemperatur fiir eine Glihdauer von 20 min [35]

Bei hohen Temperaturen oder geringen Verformungsraten fiihrt die dynamische
Rekristallisation (DRX) zu einem Abbau der Versetzungsdichte. Es kommt zur Bildung von
versetzungsfreien Kérnern ausgehend von Kérnern mit sehr hohen Versetzungsdichten. Um
diesen Vorgang in Bewegung zu setzen, wird eine Grenzversetzungsdichte (yprx) bendtigt.
Erst wenn diese Grenzversetzungsdichte Uberschritten wird, beginnt die dynamische
Rekristallisation. Galindo-Nava et al [82], beschreibt diesen Vorgang flir kubisch
raumzentrierte Werkstoffe schematisch. Dieser Vorgang ist in Abbildung 2.16
wiedergegeben. Unter Verformung (Versetzungsdichte kleiner als Grenzversetzungsdichte,
¥y <Yprx) kommt es zur Kornbildung (Abbildung 2.16b) Steigt die Verformung bis zum
kritischen Wert (Grenzversetzungsdichte wird erreicht, y = yjrx), beginnt die Bildung von
Subkdrnern (Abbildung 2.16¢). Hier werden neue Grof3winkelkorngrenzen gebildet. Steigt die
Verformung weiter (die Versetzungsdichte nimmt weiter zu, o p(y —yprx) ), setzt
Kornwachstum entlang der neu gebildeten GroRwinkelkorngrenzen ein (Abbildung 2.16d)
[82][83][94].
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Abbildung 2.16: Schematischer Ablauf der dynamischen Rekristallisation: (a) y = 0: Material weist
eine sehr geringe Fehlordnungsdichte auf (po);(b) y<yjrx: Subkdérner werden gebildet (blaue
Polygone); (¢) ¥ = yprx: Kbrner entstehen an Gro3winkel(sub)korngrenzen, Fehlordnungsdichte

innerhalb der Kérner ist gering (~py); (d) ¥ > vprx: die Fehlordnungsdichte innerhalb der Kérner steigt
(< p(y — vprx)) [82]

Untersuchungen an Alloy 625 haben gezeigt, dass numerische Modelle der
Rekristallisation weitgehend mit der Realitat Gibereinstimmen [80][82][83][84][86][91][93]. Der
Einfluss der Temperatur auf das Gefiige von Alloy 625 bei einer Verformungsrate von 0,1 s™
fur unterschiedliche Temperaturen ist in Abbildung 2.17 dargestellt. Es kommt bei Alloy 625
bis zu einer Temperatur von 1150 °C nur zu einer unvollstandigen Rekristallisation. Erst tber
dieser Temperatur tritt bei diesen geringen Verformungsraten einen vollstandige
Rekristallisation auf [77][81][87][88][90].
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Abbildung 2.17: Gefiige von Alloy 625 bei einer Umformrate von 0,1 s bis zu einer Umformung
von 0,7 fiir die Temperaturen: (a) 900 °C, (b) 950 °C, (c) 1000 °C, (d) 1050 °C, (e) 1100 °C,
(f) 1150°C, (g) 1200 °C [87]

TEM Untersuchungen zeigten, dass in den neu gebildeten Kérnern nahezu keine
Versetzungen mehr vorhanden sind. Auch kommt es zur Bildung von Ausscheidungen
(Karbiden) entlang der neu gebildeten Kérnern (Abbildung 2.18d). Ausgehend von einem
Keim beginnt die Rekristallisation (Abbildung 2.18a und Abbildung 2.18b). Abhangig von der
Temperatur kdnnen die neu gebildeten Kérner nahezu frei von Versetzungen sein (Abbildung
2.18c und Abbildung 2.18d). Bei einer Temperatur von 1100 °C bei einer Umformrate von
0,1 s sind in den rekristallisierten Kérnern noch Versetzungen vorhanden, bei 1150 °C ist
dies nicht mehr der Fall [97][89].
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Abbildung 2.18: TEM Gefige fur Alloy 625 bei einem Umformgrad von 0,7 bei unterschiedlichen
Temperaturen bei einer Umformrate von 0,1 s (a), (b) 1000 °C, (c) 1100 °C und (d) 1150 °C [97]

Den Einfluss der Verformung (Verformungsrate 0,1 s™') auf die Rekristallisation bei hohen
Temperaturen (1150 °C) ist in Abbildung 2.19 wiedergegeben. Erst ab einer Verformung von
ca. 0,9 tritt eine vollstandige Rekristallisation eintritt. Es liegen im untersuchten

Temperaturbereich keinerlei Karbide mehr vor.
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Abbildung 2.19: Geflige von Alloy 625 bei einer Umformrate 0,1 s” bei Umformungen zwischen
0,1 bis 1,2 bei 1150 °C: (a) 0,1, (b) 0,3, (c) 0,5, (d) 0,9 und (e) 1,2 [87]

Wahrend der Keimbildung bei der dynamischen Rekristallisation kommt es zur Bildung von
Versetzungsbandern (Abbildung 2.20a). Diese Bander folgen den ehemaligen Korngrenzen.
Diese Bereiche mit hohen Versetzungsdichten dienen als Keime fur die Bildung von neuen
Kérnern wahrend der dynamischen Rekristallisation. Subkorngrenzen kénnen auch in einem
nicht rekristallisierten Geflige nachgewiesen werden (Abbildung 2.20b und c). Auf Grund der
niedrigen Stapelfehlerenergie in Alloy 625 koénnen bei zunehmender Verformung
Versetzungen zu den neu gebildeten Korngenzen wandern (Abbildung 2.20d) [97].
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Abbildung 2.20: TEM Gefiige fur Alloy 625 umgeformt mit unterschiedlichen Umformgraden bei
einer Umformgeschwindigkeit von 0,1 s™": (a), (b), (c) bei 0,1 und (d) bei 0,5 [97]

Guo et al. beschreiben fur Alloy 625 (Umformgrad 0,7 bei einer Umformgeschwindigkeit
von 0,1 s™), dass bei steigender Temperatur der Anteil der rekristallisierten Kérner zunimmt.
Gleichzeitig kommt es jedoch zu einer Kornvergréberung (Abbildung 2.21) [98]. Diese zeigt
sehr deutlich, dass bei Auflésung der Karbide bei hohen Temperaturen die Korngrée der
rekristallisierten Koérner sehr stark zunimmt. Abbildung 2.21 zeigt auch, dass bei Alloy 625
die dynamische Rekristallisation erst ab einer Temperatur von ca. 950 °C beginnt
[97][98][33].
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Abbildung 2.21: Einfluss der Temperatur auf die Korngré3e und den Volumenanteil der
rekristallisierten Kdrner bei einer dynamischen Rekristallisation bei Alloy 625: a) Korngrdf3e in
Abhangigkeit von der Temperatur flr einen Umformgrad von 0,7 bei einer Umformgeschwindigkeit von

0,1s”, b) Volumsanteil der rekristallisierten Kérner [98]

Guo et al. charakterisierte die Verformbarkeit von Alloy 625 [98]. Dabei wurden
Temperaturen zwischen 950 bis 1200 °C und Umformgeschwindigkeiten zwischen 0,01 und
10 s” untersucht. Der Umformgrad bei diesen Untersuchungen betrug 0,2 bis 0,7. In
Abbildung 2.22 stellen die schraffierten Bereiche die Felder instabiler Umformung dar. Diese
Instabilitaiten treten bei eher kleinen Umformgraden im Bereich von geringen
Umformtemperaturen (< 960°C) auf. Bei niedrigen Umformgraden, liegen diese Instabilitaten
im Bereich von Temperaturen unter 980 °C und bei geringen Umformgeschwindigkeiten. Wie
bereits andere Veroffentlichungen [97][91][98] gezeigt haben, erfolgt Rekristallisation am

leichtesten im Temperaturbereich von ca. 1150 bis 1200 °C [98].
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Abbildung 2.22: Verformbarkeit von Alloy 625 fir die Umformgrade ¢ von: a) 0,2; b) 0,3; ¢) 0,5 und

d) 0,7, schraffierte Bereiche stellen den Bereich von instabiler Umformung dar [98]

Guo et al.

leitet aus Abbildung 2.22 finf unterschiedliche Bereiche der

Verformungsmechanismen bei Alloy 625 fest. Diese Bereiche sind wie folgt (Abbildung 2.23)

[98]:

Bereich 1:

Bereich 2:

Bereich 3:

Bereich 4:

Bereich 5:

Instabilitdt beim FlieRen wahrend der Umformung mit Bildung von
Bereichen mit hochsten Versetzungsdichten und umforminduzierten

Zwillingen und solcher mit geringer Verformung

Verfestigung wahrend der Umformung, dynamische Erholung und
teilweise dynamische Rekristallisation (Volumenanteil < 50 % des

gesamten Volumens)

dynamische Erholung und dynamische Rekristallisation (Volumenanteil

des > 50 % des gesamten Volumens)
vollstandige Rekristallisation

dynamische Rekristallisation und Kornwachstum
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Abbildung 2.23: Unterschiedliche Bereiche der Mechanismen bei der Gefiigebildung wahrend der
Umformung von Alloy 625; Bereich 1: Instabilitaten wahrend der Umformung mit Bildung von
Bereichen mit héchsten Versetzungsdichten und umforminduzierten Zwillingen, Bereich 2:
Verfestigung wahrend der Umformung, dynamischer Erholung und teilweiser dynamischer
Rekristallisation (Volumenanteil < 50 %), Bereich 3: dynamische Erholung und dynamische
Rekristallisation, Bereich 4: vollstandige Rekristallisation, Bereich 5: dynamische Rekristallisation und

Kornwachstum [98]

2.2 Korrosionschemische Vorgange

2.2.1 Passivierung

Einzelne Metalle und Legierungen reagieren mit ihnrer Umgebung und bilden eine Schicht
geringer Fehlordnung. Sind diese Schichten thermodynamisch stabil, sprich man von

Passivschichten (Fahigkeit der Passivierung).

Nickel-Basislegierungen besitzen ab einem Legierungsgehalt von ca. 12 Gew. % Chrom

die Fahigkeit zur Passivierung. Die Passivierung findet durch die Bildung einer wenige nm
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dinnen Passivschicht statt. Die Passivschicht ist in Abhangigkeit der Legierungselemente in
zwei unterschiedliche Schichten aufgebaut [6][8]. Die innere Schicht besteht in den meisten
Fallen (Edelstdhle und Nickel- Basislegierungen) aus einer Mischung (Abhangig von der
Legierungszusammensetzung) aus Chromoxid (Cr,O3) und Chromhydroxid (Cr(OH);). Diese
Schicht beinhaltet die unedlen, sauerstoffaffinen Elemente wie Chrom, Eisen und Molybdan.

In der ausseren Schicht befinden sich vorwiegend edle Elemente wie Nickel oder Kupfer.

In wassrigen Medien bilden passivierbare Werkstoffe wie Nickel-Basislegierungen eine
aus Chromoxid und Chromhydroxid bestehende Passivschicht aus. Zusatzlich kommt es
noch zur Bildung einer auleren Nickelhydroxid (Ni(OH),) Schicht. Dieses Modell ist in
Abbildung 2.24 dargestellt [9].

Ni-Cr-Fe alloy

Abbildung 2.24: Passivschichtmodell einer Nickel-Basislegierung in einem wassrigen Medium [9]

Auf Grundlage diese Modells wurden von Machet et al. (Legierung Alloy 600, NiCr19Fe9)
XPS Untersuchungen und Monte — Carlo Simulationen durchgefuhrt. Aus diesen
Simulationen geht hervor, dass flir eine vollstandige Passivierung ein Chromgehalt von ca.
15 fur die Hydroxidschicht und 18 Gew. % fir die Chromoxidschicht erforderlich ist [9]. Ab
einem Chromgehalt von 24 Gewichtsprozenten kommt es zur Bildung einer amorphen,
glasartigen Passivschicht. Die Bildung einer solchen glasartigen Struktur wird durch nahe
beieinander liegende freien Bindungsenthalpien geférdert [7][74][75][23]. Die Stabilitat der
Passivschicht ist auch vom pH-Wert des Mediums abhangig. Diese Abhangigkeit wird durch
Potential-pH-Wert-Diagramme beschrieben (Pourbaix-Diagramme). In Abbildung 2.25 ist
exemplarisch der Bestandigkeitsbereich des Chromoxids Cr,O; in Abhangigkeit von pH-Wert

und Potential mit daraus resultierender Stromdichte—Potentialkurve dargestellt.
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Abbildung 2.25: Pourbaix—Diagramm fiir Chrom, Bestandigkeitsbereichs des Chromoxids Cr,O3 in

Abhangigkeit von pH-Wert und Potential mit daraus resultierender Stromdichte—Potential-Kurve [6]

Nahezu jedes in einer Legierung vorhandene Element hat Einfluss auf die
Passivierungsfahigkeit von Eisen- und Nickel-Basislegierungen. Marcus et al. [10] hat die
Legierungselemente in unterschiedliche Gruppen eingeteilt. Die beiden Hauptgruppen sind
.passivity promoters” (Passivitatsforderer) und ,dissolution blockers* (Auflosungshemmer). @
beschreibt in den folgenden angefiihrten Beziehungen die Bedeckung an der Oberflache
durch Adsorbtion. Die Passivitatsforderer sind jene Elemente die eine geringe Metall — Metall
Bindungsenergie (ey_y) jedoch eine hohe Metall — Sauerstoff Bindungsenergie
(AH445(0xygen) at 6, — 0) aufweisen (Aluminium, Titan, Chrom). Auflésungshemmer weisen
eine hohe Metall — Metall Bindungsenergie (gy,_y) und eine hohe Metall — Sauerstoff
Bindungsenergie (AH,;5(oxygen) at 6, — 0) auf (Molybdan, Niob, Tantal und Wolfram). Bei
diesen vier in Abbildung 2.26 angefuhrten Auflésungshemmern handelt es sich um
Refraktarmetalle, welche eine hohe Affinitdt zu Sauerstoff aufweisen. Ist Schwefel
vorhanden, wird dieser adsobiert und fuhrt zu einer Herabsetzung der Metall — Metall

Bindungsenergie.
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Abbildung 2.26: Einteilung der Legierungselemete in Passivitatsforderer und Auflosungshemmer
[10]

Die Stabilitat des Oxidfilms wird durch eine hohe Metall — Sauerstoff Bindungsenergie
(AH445(oxygen) at O, —» 0) gefoérdert, hingegen fordert eine geringe Metall — Metall
Bindungsenergie (&y_p) das Aufbrechen der Metall — Metall Bindung. Dies trifft auf die
Elemente Aluminium, Titan und Chrom zu. Auflésungshemmer hingegen verfiigen Uber eine
hohe Metall — Metall Bindungsenergie (sy_)), welche daher Uber eine groRe Stabilitat der
Bindung verfligen und es daher energetisch schwierig ist, diese Bindung aufzubrechen.
Daraus resultiert eine stark herabgesetzte Auflésungsgeschwindigkeit der Metalle. Liegt bei
den Auflésungshemmern zusatzlich eine hohe Metall — Sauerstoff Bindungsenergie
(AH445(0xygen) at ©, — 0) vor, bilden diese Elemente ein Oxid und werden daher in die
Passivschicht eingebaut. Weisen die Auflésungshemmer eine niedrige Metall — Sauerstoff
Bindungsenergie (AH,45(oxygen) at ©, — 0) auf, werden sie nicht in die Passivschicht
eingebaut, sondern befinden sich am Ubergang von der Matrix zur inneren Passivschicht
(Nickel und Kupfer). Werden die beiden wichtigsten Legierungselemente Chrom und
Molybdan verglichen, so zeigt sich, dass Chrom eine starke Bindungsenergie zu Sauerstoff
aufweist und die zwischenmetallische Bindung (Cr-Cr) leicht aufgebrochen werden kann.

Daher kann Chrom sehr leicht einen Oxidfilm bilden. Molybdan hingegen weist eine sehr
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hohe Metall-Metall Bindungsenergie (Mo-Mo) auf, daher kann diese Bindung nur sehr

schwer wieder aufgebrochen werden, was zu einer Stabilisierung des Passivfilms flhrt [10].

In Abbildung 2.27 ist eine Stromdichte-Potential-Kurve fur einen passivierbaren Werkstoff

angefuhrt. In dieser Abbildung sind die einzelnen Bereiche der Kurve bezeichnet.

Ubergangsbereich
aktiver passiver transpassiver

| Zustand Zustand Zustand

5 I
= :g
£5 |
o3 |
- =
= I
zw I
SE I
& m I
[ I

l | 1 Potential

Una H UaH Uﬂ

U,as = Passivierungspotential
Uk = Aktivierungspotential
Uy =Durchbruchspotential

Abbildung 2.27: Stromdichte-Potential-Kurve mit einzelnen Bereichen eines passivierbaren
Werkstoffs [7]

Im aktiven Zustand kommt es zu einer gleichférmigen Auflésung des Werkstoffs. Hier sind
bei einem niedrigen Potential hohe Stromdichten vorhanden. Steigt das Potential tber das
Passivierungspotential (Upss), beginnt die Stromdichte bis zum Erreichen des
Aktivierungspotentials (U,) abzusinken (Ubergangsbereich). Bei weiterem Anstieg des
Potentials bis zum Erreichen des Durchbruchspotentials (Uy) bleibt die Stromdichte
annahernd konstant (Passivbereich). Wird das Durchbruchspotential Gberschritten, tritt eine

gleichférmige Auflosung des Werkstoffs ein (transpassiver Zustand) [6][7].

Der Einfluss der gebrauchlichsten Legierungselemente auf die Stromdichte-Potential-
Kurve eines passivierbaren Werkstoffs ist in Abbildung 2.27 angefihrt.
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Abbildung 2.28: Einfluss der Legierungselemente auf die elektrochemischen

Eigenschaften passivierbarer Werkstoffe [11]

Die Elemente Chrom und Titan flihren zu einer friiheren Passivierung (Herabsetzung des
Passivierungspotentials Upss). Gleichzeitig fuhrt Chrom zusammen mit Nickel, Molybdan,
Kupfer und Vanadium zu einer Herabsetzung der Passivierungsstromdichte i,. Chrom, Nickel
und Titan wirken sich auch positiv auf die Passivstromdichte i, aus (Herabsetzung der
Passivstromdichte i,), jedoch wirkt in diesem Fall Molybdéan negativ, da es die
Passivstromdichte i, anhebt. Die Wirkung des Nickels beruht auf seinem im Vergleich zu
Eisen edlen Charakter [12].

Die Passivschicht wirkt in einer Vielzahl von unterschiedlichen Medien als Schutzschicht
und reduziert, sofern sie nicht verletzt wird, die Korrosionsgeschwindigkeit. Diese Medien
konnen sowohl oxidierend (wie z.B. Schwefelsdure oder Salpetersdure) oder auch
reduzierend (z.B. Salzsaure oder FluRsaure) sein. Die Schutzwirkung ist jedoch vom pH-
Wert abhangig, da die in der Passivschicht vorhandenen Verbindungen (vornehmlich Oxide)
nur in einem bestimmten Bereich stabil sind (siehe Abbildung 2.25 fir den
Bestandigkeitsbereich von Chromoxid). Es besteht jedoch bei Passivschichten eine

Anfalligkeit auf Halogenid-lonen (Fluorid, Chlorid und Bromid), welche zu Lochkorrosion
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fuhren kénnen. Bei Stdhlen und Nickel-Basislegierungen sind dies Fluorid- und Chlorid-

lonen, bei Aluminiumlegierungen Chlorid- und Bromid-lonen [7][12].

Um die Wirkung der Passivschicht zu verbessern ist eine Reinigung der Oberflache des
Werkstoffs entscheidend. Nach vielen Verarbeitungsschritten des Werkstoffs (z.B. Walzen
oder mechanische Bearbeitung) befinden sich an der Oberflache unterschiedliche
Verunreinigungen wie Fette, Ole, Staub oder Metallpartikel. Da durch die Bearbeitung die
Passivschicht verletzt wurde, ist es zwingend fir eine gute Repassivierung notwendig
jegliche Verunreinigungen zu entfernen. Sollte dies nicht geschehen, kénnen Fehlstellen in
der Passivschicht auftreten, wovon ein Angriff ausgehen kann. Eine Repassivierung der
beschadigten Passivschicht kann z. B. mit einer 20 %igen Salpetersdure (HNO;) fur ca.
30 min bei ca. 50 °C erfolgen. Diese Behandlung stellt die Passivschicht wieder im
bestmoglichen Zustand her [6][7][13][14][15].

Auf Grund der Herstellung (z.B. Walzprozess oder Schmiedeprozess) von
korrosionsbestandigen Werkstoffen (CRA’s) kommt es haufig zur Bildung von
Ausscheidungen im Werkstoff. Fir korrosionsbestandige Werkstoffe ist es besonders kritisch
wenn sich diese Ausscheidungen an den Korngrenzen befinden. Diese Ausscheidungen
kénnen reich an den Elementen Chrom und/oder Molybdan sein. Da diese Elemente jedoch
entscheidend fur die Korrosionseigenschaften eines Werkstoffs sind, kann es zu einer
dramatischen Verschlechterung der Korrosionseigenschaften kommen
[71[16][17][18][19][20][21].

2.2.2 Sensibilisierung

Die korrosionsbestandige Stahle und Nickel-Basislegierungen bilden eine Passivschicht
aus. Diese Passivschicht besteht vorwiegend aus Chrom- und Molybdanoxid oder Hydroxid.
Kommt es zur Bildung von kritischen Ausscheidungen (welche reich an den
passivschichtbildenden Elementen sind), bilden sich um die Ausscheidungen mehr oder
weniger stark ausgepragte Verarmungssaume aus [7][9][21][45][33][34]. Die Abbildung 2.29

zeigt eine solche Ausscheidung mit einer Verarmungszone.
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Abbildung 2.29: Verarmungszone um eine gebildete Ausscheidung von Chrom fir zwei
unterschiedliche Warmebehandlungszustande (700 °C fir 15 h und 700 °C fir 100 h) des Werkstoffs
316L [41]

Wie aus Abbildung 2.29 fir den Werkstoff 316L zu entnehmen ist, fallt in der
Verarmungszone der Gehalt an Chrom stark ab. Daher liegt in der Verarmungszone ein
anderer Werkstoff als in der Matrix vor. Dieser Bereich hat deutlich unterschiedliche

Korrosionseigenschaften als der urspriingliche, ausscheidungsfreie Ausgangszustand.

Auf Grund der sich verandernden Zusammensetzung um eine Ausscheidung andert sich

auch das elektrochemische Verhalten in diesem Bereich im Vergleich zur Matrix [7][42].
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Abbildung 2.30: Interkristalliner Korrosionsangriff auf chrom- und molybanverarmte Bereiche [7]

Wie Abbildung 2.30 zeigt, wird der chrom- und molybdanverarmte Bereich selektiv
angegriffen. Dies zeigt sich in einer deutlich héheren Stromdichte im Vergleich zur Matrix.
Einzelne, nicht zusammenhangende kritische Ausscheidungen bewirken jedoch noch keine
deutliche Sensibilisierung. Erst wenn die Verarmungssaume durchgehend vorhanden sind,

kommt es zu einer starken Sensibilisierung mit einhergehendem Kornzerfall.

Da die meisten kritischen Ausscheidungen Karbide unterschiedlichen Typs sind, gilt dem
Einfluss des Kohlenstoffs besonderes Augenmerk. Der Einfluss des Kohlenstoffgehalts auf
die Sensibilisierung bei einem Edelstahl mit 18 % Chrom und 8 % Nickel ist in Abbildung
2.31 wiedergeben [7].
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Abbildung 2.31: Einfluss des Kohlenstoffgehalts auf die Sensibilisierung eines Stahls mit 18 %
Chrom und 8 % Nickel [7].

Wie aus Abbildung 2.31 zu entnehmen ist, bewirkt eine Reduktion des Kohlenstoffs eine

Verschiebung des kritischen Bereichs (kritischer Bereich der Sensibilisierung liegt innerhalb
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der Sensibilisierungsnasen in Abbildung 2.31) zu langeren Zeiten. Entscheidend fur die
Bildung von Karbiden ist das Vorhandensein von freiem Kohlenstoff in der Matrix. Wird der
freie Kohlenstoff von starken, nicht die Korrosionseigenschaften beeinflussenden
Karbidbildnern wie Niob oder Titan abgebunden, wird die Sensibilisierung zu langeren Zeiten
hin verschoben. Posch et al. haben bei Edelstahlen beschrieben, das es ab einem Verhaltnis
von ca. 24 von Niob zu Kohlenstoff zu keiner nennenswerten Sensibilisierung im technisch
relevanten Herstellprozessen mehr kommt [38]. Die Abbildung 2.32 zeigt den Einfluss des
Verhaltnisses von Niob zu Kohlenstoff flir eine Legierung mit unterschiedlichen Niobgehalten
im Straul3- Test.
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Abbildung 2.32: Einfluss des Verhaltnisses von Niob zu Kohlenstoff auf die Ergebnisse im Straul3-
Test fir den Werkstoff 1.4551 [38]

Einen weiteren Einfluss auf die Bildung von kritischen, karbidischen Ausscheidungen hat
der Gehalt von Stickstoff in der Matrix. So verzogern héhere Gehalte an Stickstoff die
Bildung von kritischen M,3C¢ Ausscheidungen in molybdanhaltigen Edelstéhlen. Abbildung
2.33 gibt diesen Einfluss fur einen Edelstahl mit 17 % Chrom, 13 % Nickel und 5 %
Molybdan wieder [7].
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Abbildung 2.33: Einfluss des Stickstoffgehaltes auf die Bildung von M,3Cs-Ausscheidungen in
einem Stahl mit 17 % Chrom, 13 % Nickel und 5 % Molybdan [7]

Einen weiteren Einfluss auf das Sensibilisierungsverhalten hat Molybdan, das die

kritischen Bereiche zu héheren Temperaturen und l&ngeren Zeiten verschiebt [7][33].

Seit der Entwicklung von Alloy 625 ist eine Vielzahl von Literatur Uber Korrosion im
Allgemeinen und interkristalline Korrosion im Speziellen zu diesem Werkstoff erschienen
[16][17][18][19][24][53][57]. Von Kdhler et al. wurde das Sensibilisierungsverhalten von Alloy
625 flr zwei unterschiedliche Zustande publiziert [16]. Bei diesen Zustanden handelt es sich
um einen bei 980 °C fir 15 min stabilgeglihten Zustand und einen bei 1120 °C fir 15 min
I6sungsgeglihten Zustand. Abbildung 2.34 gibt die Ergebnisse des stabilgegluhten
Zustandes nach Streicher-Tests (entsprechend ASTM G28 Practice A) wieder. Dieser
Zustand zeigt bei Temperaturen zwischen 700 und 800 °C ab einer
Warmebehandlungsdauer von 10 h eine Sensibilisierung. Hier liegen Korrosionsraten iber 2

mm/a vor.
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Abbildung 2.34: Zeit-Temperatur-Sensibilisierungsdiagramm fir Alloy 625 fiir einen bei 980 °C fir
15 min stabilgeglihten Zustand [16]

Abbildung 2.35 gibt die Ergebnisse flr den I6sungsgellinten Zustand nach dem Streicher-
Test wieder. Dieser Zustand zeigt eine deutlich zu kirzeren Zeiten verschobene
Sensibilisierung. Zusatzlich wird der kritische Temperaturbereich zu héheren Temperaturen
(bis ca. 950 °C) aufgeweitet.
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Abbildung 2.35: Zeit-Temperatur-Sensibilisierungsdiagramm fir Alloy 625 fir einen bei 1120 °C fur
15 min I6sungsgeglihten Zustand [16]

Die Oberflache von Alloy 625 zeigt nach einem ASTM G28 Test stark selektiven Angriff.
Fur geschweildtes Alloy 625 ist dies in Abbildung 2.36 fir zwei unterschiedliche
Sensibilisierungen (700°C fir 8 h und 950 °C fir 8) wiedergegeben. Hier ist ein starker

Angriff im interdendritischen Bereich bei beiden Warmebehandlungen ersichtlich.
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a-8hat 700°C b - 8h at 950°C

Abbildung 2.36: Oberflache von geschweilttem Alloy 625 nach einem ASTM G28 Test fiir zwei
unterschiedliche Sensibilisierungszustande; a) 700 °C fir 8 h, b) 950 °C fir 8 h[54]

Der Einfluss der Warmebehandlung auf die Korrosionsergebnisse von geschweif3tem Alloy
625 sind in Abbildung 2.37 wiedergegeben. Es zeigt sich auch flir geschweil3tes Alloy 625,
dass ein hoher Grad an Sensibilisierung im Bereich von 700 °C bis ca. 950 °C vorliegt.
Unterhalb von 700 °C und oberhalb von 950 °C tritt keine Sensibilisierung ein. Dies ist an
der Abnahme der Korrosionsrate ersichtlich. Die hdchste Korrosionsrate wird zwischen 850
und 950 °C erreicht.
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Abbildung 2.37: Einfluss der Warmebehandlung auf die Korrosionsraten von geschweil3tem Alloy
625 [54]
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Die Stromdichte-Potential-Kurve fur einen stabilgeglihten Alloy 625 in 3,5 %iger NaCl-
Lésung ist in Abbildung 2.38 wiedergegeben. In dieser Lésung weist Alloy 625 ein
Lochkorrosionspotential von ca. 1000 mV auf. Das Repassivierungspotential liegt bei ca.
200 mV.

S
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<
> 035
¢ o0 Repassivation potential
8
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S >
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-4 3 -2 -1 0 1 2 3
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Abbildung 2.38: Stromdicht- Potentialkurve fur Alloy 625 in 3,5 %iger NaCl-Lésung [128]

Der Einfluss der Warmebehandlung auf die Korrosionseigenschaften wurde auch mittels
anderer elektrochemischer Methoden ermittelt. Fiar einen bei 980 °C fur 15 min
stabilgeglihten Zustand sind diese Ergebnisse aus einem DL-EPR-Test in Abbildung 2.39
dargestellt. Als Testmedium diente eine Lésung mit 238 ml H,SO,4, 600 ml H,O, 58 mg NacCl

und Stickstoffsplilung. Dieser Zustand zeigt eine hohe Sensibilisierung bei ca. 750 °C [17].

0.01

1E-2 -

Ca/Cp

1E-3 -

650 700 750 800 850 900 950 1000 1050

Wirmebehandlungstemperatur [°C]

Abbildung 2.39: Ca/Cp (Aktivierungsladung/Passivierungsladung)fiir einen bei 980 °C fir 15 min

stabilgeglihten Zustand von Alloy 625 bei einer Warmebehandlungsdauer von 8 h [17]
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Der Angriff auf die Probenoberflaiche von geschweilltem Alloy 625 nach einem ASTM
G108 Test ist in Abbildung 2.40 wiedergegeben. Hier zeigt sich wie bereits beim ASTM G 28
Test (Abbildung 2.36) ein bevorzugter Angriff entlang von interdendritischen-Bereichen. Bei

einer Temperatur von 750 °C ist ein starkerer Angriff festzustellen.

b-8hat 750°C

Abbildung 2.40: Oberflache von geschweil’tem Alloy 625 nach einem ASTM G108 Test fur zwei
unterschiedliche Warmebehandlungszustande; a) 700 °C fir 8 h, b) 750 °C fiir 8 h [54]

2.3 Prifmethoden und Auswertung

2.3.1 Auslagerungstests

Es gibt eine Reihe unterschiedliche Auslagerungstests um die Anfalligkeit eines Werkstoffs
auf interkristalline Korrosion zu priufen [7][21][113][33]. Zumeist werden Straul3-, Streicher-
und Huey-Test verwendet. Diese unterscheiden sich hinsichtlich der Prufdauer (24 h bis
120 h) und der Zusammensetzung des verwendeten Elektrolyten. Mittels der
Elektrolytzusammensetzung kann das Potenzial der Probe wadhrend des Tests festgelegt
werden. Stromdichte-Potential-Kurven fur Werkstoffe mit unterschiedlichen chemischen
Zusammensetzungen sowie die Potentiale unterschiedlicher Tests sind in Abbildung 2.41

dargestellt.
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Abbildung 2.41: Stromdichte-Potential-Kurven von unterschiedlichen CrNi-Stahlen und
Potentialbereiche von Tests fur interkristalline Korrosion; StrauR-Test mit CuSO4-Lésung, Streicher-

Test mit Fe;(SO,4);s-Losung, Huey-Test mit HNO3-Losung [7]

Wie aus Abbildung 2.41 zu entnehmen ist, liegen die Auslagerungstest im Potentialbereich
von 0,35 bis 1,20 V.

Die wichtigsten Tests (Straul-, Streicher- und Huey-Test) werden im Folgenden
beschrieben:

Straul® — Test:

Der Strauld — Test ist in der ASTM Norm A262 Practice E beschrieben. Bei diesem Test
handelt es sich um einen Kupfersulfat — Schwefelsdure Test. Es herrscht ein Potential von
ca. 0,35 V vor. Die zu prifende Probe wird vollstandig in den Elektrolyten eingetaucht und
mindestens 15 h, Ublicherweise mindestens 24 h ausgelagert. Wahrend dieser Zeit soll der
Elektrolyt sieden. Nach der Auslagerung wird die Probe entnommen und gebogen. Zeigen
sich an der Probe nach dem Biegen rissdhnliche Strukturen (es handelt sich nicht um Risse,
sondern um geldste Verarmungssaume), liegt interkristalline Korrosion vor. Dieser Test gibt

keinen Aufschluss wie stark der Angriff ist, sondern ob ein Angriff vorliegt [7].
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Streicher — Test:

Der Streicher-Test ist ein Auslagerungstest in einem siedenden Eisensulfat-
Schwefelsdure-Medium bei einem Potential von 0,77 V. Beschrieben ist dieser Test in der
ASTM Norm G28 Practice A [123]. Die Auslagerungsdauer betragt 120 h und es wird der
Gewichtsabtrag der Probe bestimmt [123][124]. Die Art des Angriffs kann mittels
hochauflésender Methoden ermittelt werden. So kann gut zwischen lokalem und
gleichférmigen Angriff unterschieden werden. Da bei diesem Test ebenfalls verarmte
Bereiche angegriffen werden, kann es bei einer hohen Sensibilisierung zu Kornzerfall
kommen. Dieser Kornzerfall kann zu einer erhdhten Streuung des Priifergebnisses fiihren
[25]. Als Alternative zu diesem Test wurde von Streicher et al. die in Tabelle 2.2 angefiihrte
Lésung entwickelt. Mit dieser Testlosung kann die Problematik der hohen Streuung
weitgehend eliminiert werden. Jedoch wurde diese Losung nicht in eine Norm Ubergefiihrt
[124].

Tabelle 2.2: Zusammensetzung Lésung mit kleiner Streubreite als Alternative zum Streicher-Test

Chemikalie Gehalt [%]
H,S0, (96%ig) 23
HF 1,2
FeCl, 1
CuCl, 1

Huey — Test:

Der Huey — Test ist in der ASTM A262 Practice C genormt. Dieser Test hat eine Dauer
von 5 x 48 h in 65 %iger, siedender Salpetersaure. Es werden ebenfalls verarmte Bereiche
angegriffen [7]. Weingerl et al. beschreibt [99], dass bei diesem Test entgegen der Norm
unterschiedliche Werkstoffe in einer Priflésung gepriift werden kdnnen. Weiters weist dieser
Test im Vergleich zu anderen Tests (Steicher) eine geringe Streuung zwischen den Proben
auf. Es wurde auch gezeigt, dass eine Stabilisierung bei héheren Temperaturen (900 °C flr
4 h) bei Stahlen zu keiner Verbesserung des Korrosionsverhaltens im Huey-Test fihrt. Wird

die Prufdauer von 5 auf 3 Perioden verkirzt, gibt es zumeist trotzdem eine gute
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Ubereinstimmung der Testergebnisse. Jedoch wird bei nur 3 ausgewertet Priifperioden

lokaler Angriff in Folge von Inhomogenitaten nur unzureichend bericksichtigt [21][99].

2.3.2 Elektrochemische Methoden

2.3.2.1 Oxalsaure — Test

Der Oxalsaure — Test ist in der ASTM Norm A262 Practice A genormt [127]. Bei diesem
Test wird eine sehr hohe Stromdichte von 1 A/cm? fiir 90 s an eine polierte Probe angelegt.
Es werden Bereiche mit Fehlern in der Passivschicht bevorzugt angeétzt. Eine Atzstruktur

nach einem Oxalsaure — Test ist in Abbildung 2.42 wiedergeben.

Abbildung 2.42: Atzstruktur nach einem Oxals&ure-Test mit angeldsten Korngrenzen [127]

Dieser Test dient nur als Vortest und die Atzstruktur gibt eine Vorgabe/Empfehlung,

welche weiteren Tests durchgeflhrt werden sollen [127].
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2.3.2.2 Elektrochemische Potentiokinetische Reaktivierungstest

Die Elektrochemische Potentiokinetische Reaktivierungstest wurde 1969 von Cihal et al.
entwickelt [109]. Mit dieser Methode wurde es mdéglich mit vergleichsweise kurzen Testzeiten
(wenige Minuten) eine quantitative Aussage Uber den Grad der Sensibilisierung von
korrosionsbestandigen Werkstoffen zu treffen [108][109][126]. Die Weiterentwicklung und
Verbesserung dieser Testmethode halt bis in die Gegenwart an
[110][111][114][117][118][119]

Im Wesentlichen gibt es zwei unterschiedliche Testvarianten:

1. Single Loop Methode (SL-EPR)
2. Double Loop Methode (DL-EPR)

Single Loop Methode:

Diese Methode verwendet ein temperiertes, sauerstofffreies Prifmedium. Es wird hierbei
eine frischgeschliffene Probe vollstandig in das Prufmedium eingetaucht. Vor Beginn der
Polarisierung wird mehrerer Minuten lang das Ruhepotential der Probe im Elektrolyten
gemessen. Die Polarisierung erfolgt ausgehend von einem Potential im Passivbereich in
Richtung des Ruhepotentials. Wahrend der Polarisierung wird der Aktivbereich
durchschritten, welcher zu einem Peak in der Stromdichte/Potentialkurve flhrt. Dieser Peak
kann als Mal fir die Sensibilisierung herangezogen werden. Es wird entweder die
Stromdichte (J;) oder die Ladung (Q;) hierflir herangezogen. Der entscheidende Nachteil
dieser Methode liegt darin, dass eine Aussage Uber das Mal} der Sensibilisierung nur schwer

zu treffen ist. Aus diesem Grund wurde die Double Loop Methode entwickelt [115][109].

Double Loop Methode:

Bei dieser Methode wird eine frisch geschliffene Probe in ein sauerstofffreies, temperiertes
Medium vollstandig eingetaucht. Zu Beginn wird mehrere Minuten lang das Ruhepotential
gemessen. Nach Ende der Ruhepotentialmessung wird die Probe durch das Aktivpotential
bis zu einem vorher definierten Potential im Passivbereich polarisiert. Nach Erreichen dieses

Potentials, wird die Probe in umgekehrter Polarisationsrichtung polarisiert. Wahrend des
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gesamten Vorganges wird eine Stromdichte-Potential-Kurve aufgezeichnet [116]. Die

Abbildung 2.43 gibt diese im Schema wieder.

Current density

Ff.:m" F’1£'Ec:1rr I:i'rl."\ Pﬁti‘l‘ltim

Abbildung 2.43: Schema DL-EPR Test [116]

Wahrend der Prifung entstehen zwei unterschiedlich grof’e Polarisationspeaks. Beim
ersten, wahrend der positiven Polarisation auftretenden Peak spricht man vom
Aktivierungspeak, beim Peak der Rickpolarisierung vom Reaktivierungspeak. Bei der
Aktivierung wird die Probe gleichférmig angegriffen, bei der Reaktivierung jedoch bevorzugt
an Schwachstellen in der Passivschicht (lokaler Angriff). Diese Schwachstellen bzw. nicht
passive Bereiche stellen die Zonen um Ausscheidungen dar. Als Mal flr die Sensibilisierung
eines Werkstoffs kann das Verhaltnis zwischen Reaktivierungs- und Aktiverungspeak
genommen werden. Dabei kann sowohl das Verhaltnis von Stromdichte (J,/J,) als auch das
Verhaltnis der Ladung (Q/Q,) verwendet werden [109]. Gegenlber konventionellen Tests
(Auslagerungstest) hat diese Methode den immensen Vorteil, dass die Testzeit nur wenige
Minuten betragt. Die Nachteile dieses Tests liegen in der starken Abhangigkeit der
Pruflésung auf das Testergebnis. So mussen fur jeden Werkstoff die richtige
Elektrolytzusammensetzung und Prufbedingungen gefunden werden, damit eine gute
Differenzierung zwischen sensibilisierten und nicht sensibilisierten Proben erfolgen kann
[112][118][119]. Ein weiterer Nachteil ist, dass dieser Test nur in der ASTM G108 fir den
Werkstoff 1.4301 genormt ist und es auf Grund der vorhin genannten Grinde keine Normen
fur andere Werkstoffe gibt [117].
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2.3.2.3 Impedanzspektroskopie

Als weiteres Verfahren wird die Impedanzspekiroskopie bereits an Nickelbasis-
Legierungen eingesetzt [21][96][107]. Hierbei handelt es sich um eine Methode, welche das
dynamische Verhalten eines Werkstoffs mit einer Schicht beschreibt. Dabei wird nach
Anregung durch eine frequenzabhangige Wechselspannung und Messung der

Wechselstromantwort der komplexe Widerstand (Impedanz,
Z(w) = AA—LI'e‘i‘“‘) des zu untersuchenden Werkstoffs im Elektrolyten gemessen [7][21]. Die

dabei verwendete Wechselspannung weist eine sehr kleine, sinusférmige Amplitude
(x10mV) auf. Der gemessene Strom, kann als Funktion der Frequenz der angelegten

Spannung beschrieben werden.

Die Impedanz wird Ublicherweise in einem Frequenzbereich zwischen 10 und 10° Hz
ermittelt. Die Darstellung der ermittelten Impedanz erfolgt entweder im sogenannten Nyquist-
Diagramm (Auftragung von Realteil der Impedanz gegen den Imaginarteil) oder im Bode-
Diagramm (Auftragung von Impedanz gegen Frequenz im doppellogarithmischer
Darstellung). Das Prinzipschaltbild eines Messplatzes fiir die Impedanzmessung ist in

Abbildung 2.44 wiedergegeben.

|EEE- Schnittstelle
o~
AV
Generator
S
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Analysator
" FaYl
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Computer |
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Frequenzanalysator Eloktrochem, Metizole
Interface
{Potentiostat)

Abbildung 2.44: Prinzipschaltbild Impedanzmeflplatz [7]

Abbildung 2.45 gibt ein Nyquist-Diagramm fir die Werkstoffe Alloy 625, Alloy 825, Alloy
G3 und Alloy 718 fir eine CO, gesattigte, 5%ige NaCl-Losung bei 80 °C wie sie in

Olfeldumgebungen vorherrscht, wieder. Hier zeigt Alloy 625 auf Grund der hdéheren
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erreichten Impedanz eine bessere Bestandigkeit als die anderen untersuchten Werkstoffe
[96][100].
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Abbildung 2.45: Nyquist-Diagramm fiir unterschiedliche Nickel - Basislegierungen (Alloy 625, Alloy
825, G3 und Alloy 718) in einer CO; gesattigten Lé6sung von 5% NaCl bei 80°C [106]

Aus den mittels Impedanzspektroskopie ermittelten Daten (Frequenzabhangigkeit der
Impedanz) kann ein Ersatzschaltbild, welches den Aufbau und die Schutzwirkung der

Passivschicht beschreibt, erstellt werden [7].

2.3.2.4 Kelvin Probe Force Microscopy (KPFM)

Diese Methode stellt eine Sonderform der Atomic Force Microscopy (AFM) dar. Die
Auflésung dieser Methode liegt im Bereich von ca. 100 nm. Hierbei wird in einer feuchten
Atmosphare gearbeitet. Es wird dabei das Oberflachenpotential der Probe bestimmt.
Wahrend der Messung wird eine metallische Spitze berUhrungslos Gber die
Probenoberflache gefuhrt. Dabei bildet sich zwischen Spitze und Probenoberflache eine

Kapazitat und die Elektronenaustrittsarbeit wird gemessen. Die entstehende Spannung
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korreliert dabei direkt mit dem Ruhepotential [102][103][104][105]. Ein Potentialmapping ist in
Abbildung 2.46 wiedergegeben.

80 pum x 80 pm
Zrange: 50Hz

(d)

-20
m oV (d) Voita potential line profile

80 um x 80 m S 10 15 20 25 30 35 40 45 um
Z range: 150 mV

Abbildung 2.46: KPFM-Mapping fiir einen 2205 Duplex Stahl; a) SEM Aufnahme der Oberflache;
b) MFM (Magnetic Force Microscopy) Mapping; ¢c) KPFM-Mapping; d) Linescan entlang der

strichlierten Line aus c [103]

Die Abbildung 2.46 zeigt ein KPFM - Mapping fiir einen 2205 Duplex Stahl. Auf Grund des
Potentials ist eine klare Differenzierung der Phasen Ferrit, Austenit und ¢c—Phase mdglich.
Phasen mit héherem Potential sind in dieser Darstellung als gelbe Bereiche, jene mit

niedrigerem Potential als rote Bereiche dargestellt.
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3 Praktische Versuche

3.1 Untersuchte Werkstoffe und Zustande

In Abbildung 3.1 ist schematisch die Herstellroute von walzplattierten Blechen bei
voestalpine Grobblech wiedergegeben. Als ersten Schritt werden aus dem Vormaterial
(Blocke oder Brammen von Auflagewerkstoff und Grundwerkstoff) Bleche gewalzt.
AnschlielRend werde die hergestellten Blechte US (Ultraschall) geprift. Als nachster Schritt
werden die Pakete gebaut. Dabei wird der Auflagewerkstoff auf den Grundwerkstoff gelegt.
Nach Aufbringen einer inerten Trennschicht wird dieser Vorgang spiegelbildlich wiederholt,
so dass sich in einem Paket jeweils zwei Auflage/Grundwerkstoff - Kombinationen befinden
(Bauweise A). Als Alternative kann auch nur der Auflagewerkstoff auf den Grundwerkstoff
gelegt werden (Bauweise B). Nach dem Paketbau werden die Pakete verschweil3t und
evakuiert. Anschlielend werden die Pakete erwarmt. Nach der Erwarmung werden die
Pakete gewalzt. Anschliefiend an die Walzung werden die Pakete warmebehandelt. Diese
Warmebehandlung erfolgt zur Einstellung eines definierten Zustandes fur den
Grundwerkstoff und den Auflagewerkstoff. AnschlielRend an die Warmebehandlung werden
die Pakete wieder aufgetrennt und geprift. AbschlieRend werden die fertigen Bleche
gerichtet, geschliffen und endkontrolliert. Diese Arbeit befasst sich im Wesentlichen mit den

Prozessschritten 5 bis 7 (alle Prozesse mit einer Warmebehandlung des Auflagewerkstoffs).
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Abbildung 3.1: Herstellroute von plattierten Blechen bei voestalpine Grobblech [125]

Seite 54



PRAKTISCHE VERSUCHE

In zwei Vorgangerarbeiten wurde bereits unterschiedliche Zustande von Alloy 625
untersucht [120][121]. In beiden Arbeiten wurde jedoch kein besonderes Augenmerk auf den
Ausscheidungsmechanismus und den Einfluss von Ausscheidungen auf die
Korrosionseigenschaften bei einer isothermen Wa&rmebehandlung und wahrend eines
grofdtechnischen Herstellprozesses gelegt. Es waren bei beiden Arbeiten immer wieder stark
und nur gering sensibilisierte Proben vorhanden, ein zusammenhangendes Bild konnte nicht

entwickelt werden.

Im Rahmen dieser Arbeit wurden finf unterschiedliche Ausgangsmaterialien untersucht.
Diese unterschieden sich hinsichtlich der chemischen Zusammensetzung und auch in ihrer
Warmebehandlung (Tabelle 3.1). Die Werkstoffe stammen von unterschiedlichen Herstellern,
wobei das Material von 3 den hochsten C-Gehalt bei niedrigster Legierungslage (Cr, Mo,
Nb, Ti) und jenes von 2 den geringsten C-Gehalt aufweist. Bei den
Warmbehandlungszustanden handelt es sich um stabilgegliht, I6sungsgegliht und walzhart.
Bei dem walzharten Zustand handelt es sich um jenen Zustand, welcher nach einer Walzung
ohne nachfolgende Warmebehandlung vorliegt. Der 16sungsgeglihte Zustand wird aus
einem walzharten Zustand mit einer Warmebehandlung von 1120 °C bei einer
Warmebehandlungsdauer von 15 min (gultig fur ein 5 mm starkes Blech, Zeit ausgehend bei
Erreichen der Warmebehandlungstemperatur im Kern) hergestellt. Der stabilgegliihte
Zustand wird durch die Warmebehandlung eines |dsungsgeglihten Zustandes bei einer
Temperatur von 980 °C und einer Warmebehandlungsdauer von 15 min hergestellt. In

Tabelle 31 sind die chemischen Analysen der untersuchten Zustdande angegeben.

Tabelle 3.1: Chemische Analysen der untersuchten Ausgangszusténde

Element [Gew. %]

Hersteller Zustand

Cr Mo Nb Fe Ti S Mg Si
1 SG 0,02 21,3 8,6 3,30 43 0,2 0,001 0,20 0,21
1 WH 0,024 21,2 8,6 3,34 4,2 0,22 0,000 0,20 0,22
1 LG 0,024 21,2 8,6 3,34 4,2 0,22 0,001 0,20 0,22
2 WH 0,009 22,03 8,29 3,45 4,2 0,17 0,001 0,21 0,24
3 unbek. 0,07 22,57 8,08 3,34 44 0,19 0,001 0,19 0,25
SG... Stabilgegluht LG...Losungsgegliiht WH...Walzhart

Der Hauptteil der Arbeit war eine systematische Untersuchung der
Korrosionseigenschaften an unterschiedlich warmebehandelten Proben der genannten

Ausgangszustande. In
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Tabelle 32 sind samtliche untersuchte Warmebehandlungszustande

angeflhrt.

Seite 56



PRAKTISCHE VERSUCHE

Tabelle 3.2: Ubersicht tiber die untersuchten Warmebehandlungszustéande und angewandten Methoden

Isotherme Sensibilisierung

Gluhung von vorsensibilisierter Probe

2 malige Glihung von vorsensibilisierter

Probe
Hersteller Ausgangszustand Var. Temp. [°C] Var. Zeit [h] Var. Temp. [°C] Var. Zeit [h] Var. Temp. [°C] Var. Zeit [h]
650, 750, 850, 950, 980, 1000, 1050, 1100, 1150 + 1,3,10 +
950, 1050 0.3 1310 1050, 1100, 1150 1310 920, 950, 980 0,5
1 SG XXX XXX - - - -
1 LG XXX XXX - - - -
1 WH XX XX XX XX XX XX
2 WH XX XX - - - -
3 unbek. XX XX - - - -

X... Streicher — Test

Var. Temp... Variation Glihtemperatur

X... DL-EPR — Test

X...Oxalsaure — Test

Var. Zeit... Variation Gliuhdauer
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3.2 Korrosionspriifung

3.2.1 Streicher — Test

Es wurden interkristalline Korrosionstests entsprechend der Norm ASTM G28 Practice A
(Streicher — Tests) durchgefuhrt. Hierbei wird in einem Auslagerungstest fir chromlegierte
Werkstoffe die Anwesenheit von chromverarmten Bereichen geprift. In Tabelle 33 sind die

Versuchsparameter angegeben.

Tabelle 3.3: Versuchsparameter fiir Auslagerungstests nach ASTM G28 Practice A

Oberflache Nass geschliffen mit #80 abrasivem SiC Papier
Elektrolyt 236 ml H,SO,, 75 g F(\alfl(ass(gé)r& 400 ml deionisiertes
Temperatur siedend
Auslagerungszeit 120 h
Evaluierung Korrosionsrate aus Gewichtsverlust

Die Lésung weist ein Redoxpotential von + 0,8 Vsye auf. Es werden nur nicht passivierte
Bereiche angegriffen. In Abbildung 3.2 ist der Versuchsaufbau flr die Streicher—Tests
abgebildet.

Abbildung 3.2: Versuchsaufbau fir Streicher-Tests
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Die Versuchsmatrix ausgehend von der in der Literatur bekannten Sensibilisierungskurve

fur den I6sungsgegliihten und stabilgeglihten Zustand [16] ist in Abbildung 3.3 dargestellt.
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Abbildung 3.3: Versuchsmatrix fur Streicher-Tests mit Sensibilisierungskurven aus der Literatur

[16] fur einen stabilgeglihten und I6sungsgegliihten Vormaterialzustand

Die Versuchsmatrix aus Abbildung 3.3 wurde bei alle funf Vormaterialzustdnden
angewandt. Teilweise wurden Parallelproben gepruft.

3.2.2 Oxalsaure — Test

Zusatzlich zu den elektrochemischen Tests nach ASTM G 108 wurden Tests nach ASTM
A262 Practice A durchgefiihrt. Bei diesen Tests werden die Korngrenzen in einer
Oxalsaurelosung elektrochemisch angeatzt. Die zu untersuchenden Proben wurden mittels
eines Nickeldrahtes kontaktiert und anschlieRend in ein Kalteinbettmittel eingebettet. Die
Versuchsbedingungen nach ASTM A262 Practice A sind in Tabelle 34 wiedergegeben. In

Anschluss an die Tests wurden die Proben mittels Lichtmikroskop ausgewertet.
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Tabelle 3.4: Versuchsparameter des Oxalsaure - Tests

Oberflache poliert mit 1 ym Diamantsuspension
Elektrolyt 10 % H,C,04-2H,0
Temperatur Raumtemperatur
Atmosphare Luft
Atzdauer 90's
Stromdichte 1 Alcm?

Da der Oxalsaure — Test flir zahlreiche und erheblich unterschiedlich legierte Werkstoffe
herangezogen werden kann, wurde dieser fir die Legierung Alloy 625 etwas detailierter
untersucht. Speziell wurde der Einfluss der Stromdichte und der Atzdauer auf unterschiedlich
sensibilisierte Proben untersucht. Die Versuchsmatrix zur Optimierung der Prifbedingungen
ist in Abbildung 3.4 dargestellt.

Stromdichie [Afcmd]
¥

o8

06

o 30 20 240
Zeit [s]

Abbildung 3.4: Versuchsmatrix fur die Optimierung der Oxalsdure — Test — Parameter mit
eingetragenen ASTM A262 Prufbedingungen (rote Markierung)

3.2.3 Elektrochemischer — Potentiokinetischer — Reaktivierungstest

Weiters wurden elektrochemische Versuche nach ASTM G108 durchgefihrt. Es wurde
jedoch nicht der in der Norm beschriebene Single-Loop-Test verwendet, sondern die
aussagekraftigere Double—Loop—Methode verwendet. In Tabelle 35 sind die angewandten

Versuchsparameter der DL-EPR-Test zusammengefasst.
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Tabelle 3.5: Versuchsparameter fir elektrochemische Versuche der Double-Loop-EPR Test

Oberflache poliert mit 1 ym Diamantsuspension

Zeit zwischen Polieren

und Testbeginn 120 bis 180 s

146 ml H,SO4, 120 ml HCI, 97 mg KSCN,

Elekirolyt 734 ml deionisiertes Wasser
Temperatur 35°C
Atmosphare Argon

Messdauer des
Ruhepotentials (OCP) 120 s
vor Testbeginn
Startpotential -100 mVocp
Scanrate 100 mV/min
Umkehrpotential 150 mVsce

Verhaltnis von Reaktivierunsstromdichte zu

Evaluierung Aktivierungsstromdichte (Jr/Ja)

3.2.4 Kelvin Probe Force Microscopy (KPFM)

Zur hochauflésenden Potentialbestimmung der Oberflache der Proben wurde die Methode
Kelvin Probe Force Microscopy eingesetzt. Die Untersuchungen wurden an der Universitat
von Manchester durchgefuhrt. Dabei wird eine leitfahige Metallspitze kontaktlos Uber die
Probenoberflache bewegt. Die Messspitze wird mittels Piezoaktuatoren in Schwingung
versetzt (Bewegung kann mittels Laser detektiert werden). Das System aus Probe und
Messspitze verhalt sich wie ein Plattenkondensator. Es wird eine Spannung induziert, welche
detektiert werden kann. Die zu untersuchenden Proben wurden bis auf
Ya ym Diamantsuspension vorpoliert und anschliel3end mittels OP-S fertigpoliert. Die Proben
wurden nach Abschlufd des Poliervorgangs in 5 % Oxalsaure mit 5 V fir 5 s elektrochemisch
geatzt. Fur die KPFM Messungen wurde ein ,Dimension 3100 Atomic Force Microscope® der
Fa. Nanoscope verwendet. Als Analysesoftware diente die Nanoscope analysis software 1.5.
Es wurde zur Potentialmessung eine platinbeschichtete OSCM-PT Spitze der Fa. Bruker

verwendet. Die Messungen wurden bei 30 — 40 % relativer Luftfeuchtigkeit durchgefiihrt.

Seite 61



PRAKTISCHE VERSUCHE

3.3 Hochauflosende Werkstoffcharakterisierung

3.3.1 Scanning Electron Microscopy (SEM)

Es wurden zur weiteren Charakterisierung unterschiedliche hochauflésende Methoden
verwendet. Es handelte sich um ein hochauflésendes Rasterelektronenmikroskop (HR-SEM)
und energiegefilterte Transmissionselekironen-Mikroskopie (EF-TEM). Die hochauflosende
Rasterelektronenmikroskopie wurde am Lehrstuhl fiir Metallkunde der Montanuniversitat
Leoben durchgeflihrt. Es wurde ein Rasterelektronenmikroskop der Fa. ,Zeiss“ Evo 50 mit
integriertem EDX (Energy Dispersive X-ray Spectroscopy) — System der Fa. Oxford
Instruments verwendet. Bei dem Detektor handelt es sich um einen Detektor des Typs INCA

Crystal.

Es wurden bei der voestalpine Stahl GmbH in Linz Untersuchungen mittels eines
automatisierten Rasterelektronenmikroskops mit WDX (Wavelength Dispersive X-ray

Spectroscopy) — System durchgefihrt.
3.3.2 Energy Filtered — Transmission Electron Microscopy

Die Untersuchungen mittels energiegefiltertem Transmissionselektronenmikroskop (EF-
TEM) und die Probenpraparation wurden am Zentrum flir Elektronenmikroskopie in Graz
durchgefiihrt. Diese Untersuchungsmethode wurde zur Bestimmung des Ausscheidungstyps
und zur Evaluierung von Verarmungszonen angewandt. Bei dieser Technik werden die mittels
Focused lon Beam (FIB) hergestellten Proben von Elektronen durchstrahit. Eine Sonderform
des TEM ist das energiegefilterte Transmissionselektronenmikroskop (EF-TEM). Dabei wird
entweder Uber Elektronenenergieverlustspektroskopie (EELS) oder energiedispersive
Rontgenspektroskopie (EDX) eine chemische Information des zu analysierenden

Probenvolumens erhalten [92].

Wie bereits beschrieben, erfolgt die Probenpraparation mittels FIB. Dabei werden mit Hilfe

eines lonenstrahls Lamellen aus den zu untersuchenden Materialien herausgeschnitten [85].
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Es wurde ein Gerat der Type ,NOVA 200 Nanolab“ der Fa. FEI mit einer Schottky

Feldemissionsquelle (Einstellbereich der Kathodenspannung 200 V - 30 kV) verwendet. Als

lonenquelle diente eine Gallium Flissigmetallquelle (LMIS). Bei dem verwendeten Detektor

handelte es sich um einen Si(Li) Detektor der Fa. EDAX. Es wurden folgende

Praparationsschritte durchgeflhrt:

1.

2.

8.

Lokalisierung der zu untersuchenden Probenstelle

Abscheidung von Platin zur Markierung und zum Schutz des zu untersuchenden

Probenbereichs
Schneiden der Lamelle bei 7 nA und 30 keV

Anbringen des Probenhalters (Probenhalter wird mittels Platinabscheidung auf die

Lamelle geklebt)

Reinigen der Lamelle bei ca. 0,5 nA und 30 keV (Dicke der Lamelle ca. 1 um)
Abheben der Probe mit einem Kupfer Probenhalter

Enddinnen der Probe bei 0,1 — 0,3 nA bei 30 keV auf eine Dicke von 70 — 100 nm

Endreinigen der Probe bei 70 pA und 5 keV

Die Abbildung 3.5a — c geben die wesentlichen Schritte der Herstellung einer FIB — Lamelle

wieder. Abbildung 3.5a gibt die Lokalisierung der Ausscheidung in einem EBSD — Bild wieder;

Abbildung 3.5b die geschnittene noch mit Platin an der Oberkante geschitzte aber noch

verunreinigte und mit dem Grundmaterial verbundene Lamelle und Abbildung 3.5c die fertige,

gereinigte und gediinnte Lamelle.
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a) Lokalisierung der Ausscheidung b) Geschnittene Lamelle mit Platin an der
Oberkante und Verunreinigungen an der
Oberflache

c) Gereinigte und gediinnte Lamelle mit Ausscheidungen entlang von Korngrenzen

Abbildung 3.5: Sequenz zur Herstellung einer FIB — Lamelle; a) Lokalisierung der Ausscheidung, b)
Geschnittene Lamelle mit Platin an der Oberkante und Verunreinigungen an der Oberflache, d)
Gereinigte und gediinnte Lamelle mit Ausscheidungen entlang von Korngrenzen, roter Pfeil markiert die

Ausscheidung

Es wurde das EF-TEM zur Charakterisierung der chemischen Zusammensetzung von
Ausscheidungen und Verarmungszonen eingesetzt. Die Bestimmung kristallografischer Daten

erfolgte mittels Elektronenbeugung.

Es wurde hierbei ein energiegefiltertes Transmissionselektronenmikroskop der Type , TF20“

der Fa. Philips mit einem ,Gatan Imaging“ Filter (GIF). Betrieben wurde das Philips TF20 mit
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einer Schottky — Kathode bei 200 kV. Fir EF-TEM Aufnahmen wurde eine langsam
scannende CCD — Kamera verwendet, welche in den GIF integriert war. Die Auswertung
erfolgte mit der Software ,Gatan’s Digital Micrograph®“. EDX — Linescans erfolgten im STEM
Modus bei einem Strahldurchmesser von ca. 7 nm. Hierbei wurde ein ,Noran HPGe* —
Detektor mit ultradiinnem Fenster verwendet. Diese Aufnahmen wurden ebenfalls mittels eines

langsam scannenden CCD’s aufgenommen.
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4 Ergebnisse

4.1 Ausgangszustiande

In der Abbildung 4.1 ist die Mikrostruktur der unterschiedlichen Zustidnde im
Anlieferungszustand wiedergegeben. Der Zustand 1 stabilgegliht (Abbildung 4.1a) zeigt
hauptsachlich Niobkarbide (markiert mit gelben Pfeilen) und einzelne Chromkarbide (Rote
Pfeile). Der Zustand 1 I6sungsgegliiht (Abbildung 4.1b) weist Niobkarbide (gelbe Pfeile) und
einzelne Chromkarbide, welche hauptsachlich in den Koérner liegen (rote Pfeile) auf. Im
Zustand 1 walzhart (Abbildung 4.1c¢) sind Chromkarbide (rote Pfeile) und Molybdankarbide
(blaue Pfeile) sowie magnesiumreiche Ausscheidungen (grine Pfeile) vorhanden. Die
karbidischen Ausscheidungen befinden sich nahezu durchgangig an den Korngrenzen. Der
Zustand 2 walzhart (Abbildung 4.1d) zeigt die gleiche Mikrostruktur wie der Zustand 1
walzhart. Wie aus Abbildung 4.1e zu entnehmen ist, weist der Zustand 3 ebenfalls
Niobkarbide (gelbe Pfeile) und einen durchgehenden Saum an Chromkarbiden und

Molybdankarbiden auf (rote und blaue Pfeile).
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a) 1 stabilgegliht b) 1 l6sungsgegliht

PN e85 8530

c) 1 walzhart d) 2 walzhart

Abbildung 4.1: Gefiige der unterschiedlichen Ausgangszustande; a) 1 stabilgegluht, b) 1
I6sungsgegliht, c) 1 walzhart, d) 2 walzhart, e) 3; gelbe Pfeile markieren Niobkarbide, rote Pfeile
markieren Chromkarbide, blaue Pfeile markieren Molybdankarbide, griine Pfeile markieren

Magnesiumoxide

Abbildung 4.2 gibt die Korrosionsraten der Ausgangszustinde wieder. Alle finf

Ausgangszustande weisen Korrosionsraten um 0,3 mm/a auf.

Seite 67



ERGEBNISSE

Korrosinsrate [mm/a]

0 — [ |

15G 2 WH 211G 3 WH 4

Abbildung 4.2: Ergebnisse der Streicher-Tests fir die Vormaterialzustédnde 1 stabilgegliht, 1

Idsungsgegliht, 1 walzhart, 2 walzhart und 3

Die Ergebnisse der DL-EPR Tests flr die untersuchten Ausgangszustdnde sind in
Abbildung 4.3 wiedergegeben. Alle Ausgangszustande zeigen nur ein geringes

Reaktivierungs- zu Aktivierungsverhaltnis von ca. 5 %.

45 -
40 -
35 -

30 -

20 A

15 A

Verhiltnis Jr/Ja [%]

10 A

I . .
0 T T T T 1

15G 2 WH 211G 3WH 4

Abbildung 4.3: Ergebnisse der DL-EPR Tests fiir die Vormaterialzustande 1 stabilgegliht, 1

I6sungsgegliiht, 1 walzhart, 2 walzhart und 3
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4.2 Isotherm sensibilisierte Zustiande

4.2.1 Streicher — Test

Es wurde eine Vielzahl von unterschiedlichen Warmebehandlungen durchgefihrt
(Versuchsmatrix in Abbildung 3.3) Das Gefiige flr drei ausgewahlte Zustadnde ist in
Abbildung 4.4 wiedergegeben. Diese Zustdnde zeigen eine starke Sensibilisierung

einhergehend mit Karbidausscheidungen entlang von Korngrenzen.

10 pm 9 =15.00 kV Signal A = CZ BS0

Fie ame = 730_10 5601 8¢

a) Stabilgegliht 750 °C, 10 h

b) Walzhart 750 °C, 10 h c) Walzhart 950 °C, 3 h

Abbildung 4.4: Gefiige der Proben nach isothermen Warmebehandlungen fur die
Ausgangszustande 1; a) 1 stabilgegliiht bei
750 °C flr 10, b) 2 walzhart bei 750 °C fur 10 h, c) 2 walzhart bei 950 °C fir 10 h
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Es wurden die Auslagerungstests nach ASTM G 28 Practice A nach der in Abbildung 3.3
dargestellten Versuchsmatrix durchgefiihrt. Die Ergebnisse fir die unterschiedlichen
Vormaterialzustande sind in den Abbildung 4.5 bis Abbildung 4.9 wiedergegeben. Die
Abbildung 4.5 gibt die Ergebnisse der Streicher - Tests fur den Hersteller 1 stabilgegliht
wieder. Wie aus Abbildung 4.5 zu entnehmen ist, liegt einzig bei einer Warmebehandlung bei
750 °C wund 10 h eine Sensibilisierung der Probe vor. Alle anderen
Warmebehandlungszustande weisen keine Sensibilisierung auf. Abbildung 4.6 gibt die
Ergebnisse der Streicher - Tests fir den Hersteller 1 walzhart wieder. Wie aus Abbildung 4.6
zu entnehmen ist, zeigt dieser Zustand bei langen Glihzeiten auftretende Sensibilisierung.
Der kritische Temperaturbereich liegt zwischen 750 wund 950 °C. Uber
950 °C tritt keine weitere Sensibilisierung mehr auf. In Abbildung 4.7 sind die Ergebnisse der
Streicher - Tests flur den Hersteller 1 16sungsgegliht wiedergegeben. Dieser Zustand zeigt
ebenfalls bei bereits geringen Temperaturen und kurzen Zeiten eine Sensibilisierung. Uber
950 °C tritt ebenfalls keine weitere Sensibilisierung mehr ein. Das Maximum der

Sensibilisierung ist bei 750 °C Glihtemperatur erreicht.
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Abbildung 4.5: Ergebnisse der Streicher - Tests fir den Hersteller 1 stabilgegliiht in Abhangigkeit

von Warmebehandlungstemperatur und Warmebehandlungsdauer
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Korrosionsrate [mm/a]
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Abbildung 4.6: Ergebnisse der Streicher - Tests fur den Hersteller 1 walzhart in Abh&angigkeit von

Korrosionsrate [mm/a]
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Abbildung 4.7: Ergebnisse der Streicher - Tests fiir den Hersteller 1 16sungsgegliht in

Abhangigkeit von Warmebehandlungstemperatur und Warmebehandlungsdauer

Ergebnisse der Streicher-Tests fur den Hersteller 2 walzhart sind in Abbildung 4.8

dargestellt. Dieser Vormaterialzustand zeigt das gleiche Sensibilisierungsverhalten wie der

Vormaterialzustand 1 walzhart. Abbildung 4.9 gibt die Ergebnisse der Streicher—Tests flr

den

Sensi

Vormaterialzustand 3 wieder. Dieser

Vormaterialzustand zeigt ein ahnliches

bilisierungsverhalten wie der |6sungsgeglihte Zustand von 2.
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Korrosionsrate [mm/a]
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Abbildung 4.8: Ergebnisse der Streicher - Tests fur den Hersteller 2 walzhart in Abhangigkeit von

Korrosionsrate [mm/a)
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Abbildung 4.9: Ergebnisse der Streicher - Tests fur den Hersteller 3 in Abhangigkeit von

Anschlielend an die Streicher —

Warmebehandlungstemperatur und Warmebehandlungsdauer

Tests wurde die Art des Angriffs auf die Proben mittels

Rasterelektronenmikroskop (REM) untersucht. Die Abbildung 4.10 und Abbildung 4.11

zeigen den Angriff auf die Proben nach einem Streicher — Test fur unterschiedliche

Warmebehandlungszusténde der Hersteller 1 stabilgegliht (Abbildung 4.10) und Hersteller 1

walzhart (Abbildung 4.11). Der Hersteller 1 stabilgegluht zeigt im Ausgangszustand nur
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leichten Angriff an den Korngrenzen (verbunden mit gleichférmigen Angriff, Abbildung
4.10a). Bei kurzen Warmebehandlungszeiten (bis 3 h) zeigt dieser Vormaterialzustand einen
gewissen Angriff an den Korngrenzen (verbunden mit gleichformigem Angriff, Abbildung

4.10Db). Erst bei langen  Warmebehandlungsdauern (10 h) bei  einer

Warmebehandlungstemperatur von 750 °C kommt es zu starkem Angriff (Abbildung 4.10c).

b) 950 °C, 3 h c) 750°C,10h

Abbildung 4.10: Angriff auf die Proben nach einem Streicher — Test flir den Hersteller 1
stabilgegliiht bei unterschiedlichen Warmebehandlungen, a) stabilgegliht, b) stabilgegliht + 950 °C
fur 3 h, c) stabilgegliiht + 750 ° C fir 10 h

Der Hersteller 1 walzhart zeigt im Ausgangszustand (walzharter Zustand) nahezu
gleichférmigen Angriff mit leichtem Korngrenzangriff, jedoch keinen Kornzerfall (Abbildung
4.11a). Wird dieser Zustand warmebehandelt (bei hohen Temperaturen und langen Zeiten
oder niedrigen Temperaturen und kurzen Zeiten) kommt es zu einem starken Angriff an den
Korngrenzen und zu einem Kornzerfall (Abbildung 4.11b und Abbildung 4.11c). Zusatzlich

dazu bildet sich auch ein lochférmiger Angriff aus.
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b) 950°C,3h c) 750°C,10h

Abbildung 4.11: Angriff auf die Proben nach einem Streicher — Test fiir den Hersteller 1 walzhart
bei unterschiedlichen Warmebehandlungen, a) walzhart, b) walzhart + 950 °C fiir 3 h, c) walzhart +
750 °C fir 10 h
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4.2.2 Oxalsaure — Test

Es wurden Oxalsaure — Tests nach ASTM A262 Practice A an drei unterschiedlich

sensibilisierten Proben durchgefiihrt. In Tabelle 41 sind die Zustande und die Korrosionsrate
der untersuchten Proben angefihrt.

Tabelle 4.1: Untersuchte Proben im Oxalséaure - Test

Vormaterial

Temperatur [°C] Zeit[n]  Korrosionsrate [mm/a]
1LG 750 10 7
18G 750 10 1,7
18G 850 10 0,5

Diese Proben wurden ausgewahlt, da sie sowohl wenig als auch hoch sensibilisierte

Zustande reprasentieren, sowie einen Zustand zwischen beiden Extremen liegt. Die Lage

der ausgewahlten Proben im Sensibilisierungsschaubild ist in Abbildung 4.12 dargestellt.

1050

TS0

Temparatur [C]

B850

n
L
[=d=]

Stabilgegloht

Zeit [h]

Abbildung 4.12: Sensibilisierungsdiagramm fur einen I6sungsgeglihten und stabilgegliihten

Vormaterialzustand [16] mit eingetragenen Markierungen fir die Versuchsdurchflihrung fur die

Oxalsaure — Tests

Die Abbildung 4.13 bis Abbildung 4.15 zeigen den Angriff auf die Oberflache der

untersuchten Proben nach den Oxalsaure — Tests. Die Abbildung 4.13 zeigt die Oberflache
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nach einem Oxalsdure — Test bei einer Stromdichte von 1 A/cm? und einer Priifdauer von
90s. Bei diesen Priufbedingungen zeigt der I6sungsgegliihte Zustand einen durchgangigen
Angriff auf den Korngrenzen, bei den beiden stabilgeglihten Zustinden ist kein
durchgangiger Angriff feststellbar (nicht angeatzte Bereiche an den Korngrenzen sind
vorhanden). In Abbildung 4.14 ist die Oberflache nach einem Oxalséure — Test bei 1,2 A/cm?
und einer Prifdauer von 240 s wiedergegeben. Bei diesen Prifbedingungen zeigt der
I6sungsgegliihte Zustand wieder einen durchgangigen Angriff an den Korngrenzen, die
beiden stabilgeglihten Zustande hingegen nicht. Abbildung 4.15 zeigt den Angriff an der
Oberflache nach einem Oxalsdure — Test bei einer Stromdichte von 0,6 A/cm? und einer
Prifdauer von 30 s auf die drei unterschiedlich sensibilisierten Proben. Die Form des Angriffs

entspricht bei allen Proben jeweils der bereits zuvor beschriebenen Angriffsform.
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Abbildung 4.13: Angriff an die Oberflache drei unterschiedlich sensibilisierter Zusténde nach einem
Oxalsaure - Test fiir eine Priifdauer von 90 s bei einer Stromdichte von 1 A/lcm? fiir drei

unterschiedliche Zustande

o _ 2 llr' e I > 3 :
‘r‘- EI“.\-"".._ _‘ ,_-. ; L] .‘L % ;‘ ! i :-'.
It b 'J'\" :-.:‘w( ':: 1 :‘_J : - '- r..-'; | i ( ’
. - " - - ' ]
. " . 4 e 1.~ 1
S A &l
ae cEEN- g AW . it
iy 300 B | B T
- ¢ = i 1" e 2 . 1 llQ 1
’ « E M Y J '4m_| : 21%
a) 1LG750°C,10h b) 1SG 750 °C, 10 h c) 1SG850°C,10h

Abbildung 4.14: Angriff an die Oberflache drei unterschiedlich sensibilisierter Zustande nach einem
Oxalsaure - Test fiir eine Priifdauer von 240 s bei einer Stromdichte von 1,2 A/lcm? fiir drei

unterschiedliche Zustande
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a) 1LG750°C,10h b) 1SG750°C, 10 h c) 1SG850°C,10h

Abbildung 4.15: Angriff an die Oberflache drei unterschiedlich sensibilisierter Zustande nach einem
Oxalsaure - Test fiir eine Priifdauer von 30 s bei einer Stromdichte von 0,6 A/cm? fiir drei

unterschiedliche Zustande

Wie aus Abbildung 4.13 bis Abbildung 4.15 zu entnehmen ist, ist eine Unterscheidung
zwischen einer wenig und einer maRig sensibilisierten Probe nicht méglich. Jedoch kann
eine Unterscheidung zwischen einer mafig sensibilisierten und einer stark sensibilisierten

Probe getroffen werden.

4.2.3 Elektrochemischer — Potentiokinetischer — Reaktivierungstest

Zur Bestimmung der Sensibilisierung unterschiedlich warmebehandelter Zustande wurde
der DL — EPR — Test verwendet. Es wurde eine Optimierung der Lésung durchgefuhrt, als

auch der Einfluss der Warmebehandlung auf die Sensibilisierung der Proben untersucht.

Ausgehend von bekannten Versuchsbedingungen (angefiihrt in Tabelle 35 und in [130])
wurde eine Optimierung der Versuchsbedingungen durchgefiihrt. Diese Optimierung sollte
klaren, ob eine noch bessere Differenzierung zwischen ,guten“ und ,schlechten“ Proben
maoglich ist. In Abbildung 4.16 ist die Versuchsmatrix fir die Optimierung der DL — EPR —
Test — Parameter ausgehend von zwei bekannten Prifbedingungen (rote
(Ausgangskonzentration fur Alloy 625) und griine (Ausgangskonzentration fur Alloy 316L)
Markierungen) wiedergegeben. Fir die Optimierung wurde ein 5 % Raster (Veranderung der

Konzentrationen in 5 % Schritten) gewahlt. Es wurde jeweils eine gute Probe (Korrosionsrate
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0,4 mm/a) und eine schlechte Probe (Korrosionsrate 5,6 mm/a) flr die Optimierung

herangezogen.
30 ~ 4 L 4 L 2
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Abbildung 4.16: Versuchsmatrix fur die Optimierung der EPR-Parameter ausgehend von

bekannten Zusammensetzungen (rote und griine Markierung)

Zusatzlich zum Einfluss der Saurekonzentration des Elektrolyten wurde der Einfluss des
Aktivators KSCN (Kaliumthiocyanat) untersucht. Abbildung 4.18 gibt den Einfluss der

Saurekonzentration des Elektrolyten und den Einfluss des Aktivators wieder.

Wie aus Abbildung 4.18 bis Abbildung 4.20 zu entnehmen ist, verbessert sich die
Differenzierung der untersuchten Zustande mit der Zugabe des Aktivators KSCN erheblich.
Bei geringen Saurekonzentrationen ist eine Differenzierung nur schwer moglich (beide
Proben werden als gut gemessen), da kritische Bereiche (Verarmungssaume um
Ausscheidungen und Korngrenzen) nur sehr wenig angegriffen werden. Dies ist bei hohen
Saurekonzentrationen ebenfalls der Fall, da sich beide Proben gleichformig auflésen. Im
Bereich von 25 % H,SO4, 15 % HCI und Verwendung von KSCN als Aktivator ist eine

Differenzierung am besten.
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10 % HCl 10 % HCl 10 % HCl 10 % HCI 10 % HCl

Abbildung 4.17: Einfluss des Aktivators KSCN und der Elektrolytzusammensetzung auf die

Ergebnisse des EPR — Test bei einer Konzentration von 10 % HCI und variierenden Konzentrationen
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10 % H2504 + 15 % H2504 + 20 % H2504 + 25 % H2S04 + 30 % H2504 +
15 % HCl 15 % HCl 15 % HCl 15 % HCl 15 % HCl

Abbildung 4.18: Einfluss des Aktivators KSCN und der Elektrolytzusammensetzung auf die

Ergebnisse des EPR — Test bei einer Konzentration von 15 % HCI) und variierenden Konzentrationen

an HZSO4
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Abbildung 4.19: Einfluss des Aktivators KSCN und der Elektrolytzusammensetzung auf die

Ergebnisse des EPR — Test bei einer Konzentration von 20 % HCI und variierenden Konzentrationen

an H2804
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Abbildung 4.20: Einfluss des Aktivators KSCN und der Elektrolytzusammensetzung auf die

Ergebnisse des EPR — Test bei einer Konzentration von 25 % HCI und variierenden Konzentrationen

an H2804
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Der Einfluss der Warmebehandlung auf die Ergebnisse des DL — EPR — Tests auf die
unterschiedlichen funf Vormaterialzustande ist in den Abbildung 4.21 bis Abbildung 4.25
wiedergegeben. Es wurden bei diesen Tests die Testparameter aus Tabelle 35 verwendet. In
Abbildung 4.21 sind die Ergebnisse fur den Vormaterialzustand 1 stabilgegliht
wiedergegeben. Dieser Vormaterialzustand zeigt bei einer Warmebehandlungsdauer von 10
h bei 750 °C eine erhdhte Sensibilisierung (hohes Jr/Ja Verhaltnis). Bei allen anderen
Warmebehandlungen liegt eine niedrige Sensibilisierung (niedriges Jr/Ja Verhaltnis) vor. Die
Ergebnisse des Herstellers 1 walzhart sind in Abbildung 4.22 angeflihrt. Die Sensibilisierung
ist hier zu kirzeren Zeiten hin verschoben. Zusatzlich wird der sensibilisierte Bereich zu
hoheren Temperaturen hin erweitert. Abbildung 4.23 gibt die Ergebnisse flir den Hersteller 1
I6sungsgegliiht wieder. Hier wird der sensible Bereich ebenfalls zu kirzeren Zeiten

verschoben und zu héheren Temperaturen erweitert.
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Verhiltnis Jr/Ja [%]
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.
.
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Abbildung 4.21: Ergebnisse der EPR-Tests fir den Hersteller 1 stabilgegliht in Abhangigkeit von

Wéarmebehandlungstemperatur und Warmebehandlungsdauer
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Abbildung 4.22: Ergebnisse der EPR-Tests fir den Hersteller 1 walzhart in Abhangigkeit von

Warmebehandlungstemperatur und Warmebehandlungsdauer
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Abbildung 4.23: Ergebnisse der EPR-Tests flr den Hersteller 1 I6sungsgegliiht in Abhangigkeit

von Warmebehandlungstemperatur und Warmebehandlungsdauer

In Abbildung 4.24 sind die Ergebnisse des Herstellers 2 walzhart wiedergegeben. Die
Ergebnisse entsprechen weitgehend jenen des Vormaterialzustands 1 walzhart (Abbildung
4.22). Es tritt jedoch bei einer Warmebehandlungstemperatur von 950 °C bei 10 h eine
erhdhte  Sensibilisierung auf. Der Hersteller 3 zeigt einen sehr groflen
Sensibilisierungsbereich (Abbildung 4.25). Lediglich bei hohen Temperaturen (tber 950 °C)

liegt keine Sensibilisierung vor.

Seite 82



ERGEBNISSE

45 -
40 A
35 -
30 -
25 -
20 -
15 -

Verhiltnis Jr/Ja [%]

10 4
5

O T T T T T LI | T LI | LI B | T T T T LI | 1
SIS RS %'\,%,\9 %»%\9 SN 9 Q%x%@
STEELT S NUS g g »7

Abbildung 4.24: Ergebnisse der EPR-Tests fur den Hersteller 2 walzhart in Abh&ngigkeit von

Warmebehandlungstemperatur und Warmebehandlungsdauer
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Abbildung 4.25: Ergebnisse der EPR-Tests fur den Hersteller 3 in Abh&ngigkeit von

Warmebehandlungstemperatur und Warmebehandlungsdauer

Zusammenfassend lassen die walzharten Qualitdten eine maximale Sensibilisierung bei

950 °C Gluhtemperatur erkennen. Die Materialien 1 I6sungsgegliht und 3 zeigen ein

Maximum der Sensibilisierung bei 750 °C der stabilgeglihte Zustand von 1 zeigt nur eine

sehr geringe Neigung zur Sensibilisierung (auftretend bei 750 °C).

Nach Ende der DL-EPR-Tests wurde die Form des Angriffs auf die Proben mittels

Rasterelektronenmikroskop untersucht. In den Abbildung 4.26 und Abbildung 4.27 ist der
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Angriff auf unterschiedlich warmebehandelte Proben fiir die Vormaterialzustande 1
stabilgegliht und 1 walzhart wiedergegeben. Die Zustande 1 16sungsgegliht, 2 walzhart und
3 wurden nicht untersucht. Der Vormaterialzustand 1 stabilgegliht zeigt im Ausgangszustand
(stabilgegliht) nur eine sehr geringe Anatzung der Korngrenzen (Abbildung 4.26a). Bei
kurzen Warmebehandlungszeiten (3 h) ist ein leichter Angriff an den Korngrenzen erkennbar
(Abbildung 4.26b). Bei einer langen Warmebehandlungsdauer (10 h) bei 750 °C ist ein

Angriff auf die Korngrenzen sowie eine Vielzahl von Léchern vorhanden (Abbildung 4.26¢).

a) stabilgegliht

b) 950 °C, 3 h c)750°C, 10 h

Abbildung 4.26: Angriff auf die Proben nach einem DL- EPR- Test fiir den Hersteller 1
stabilgegliht bei unterschiedlichen Warmebehandlungen, a) stabilgegliht, b) stabilgegliht + 950 °C
fur 3 h, c) stabilgegluht + 750 °C fur 10 h

Der Hersteller 1 walzhart zeigt im Ausgangszustand ebenfalls nur sehr wenig Angriff an
den Korngrenzen. (Abbildung 4.27a). Bereits bei kurzen Warmebehandlungszeiten (3 h) bei
hohen Temperaturen (950 °C) kommt es zu einem starken Angriff an den Korngrenzen
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(Abbildung 4.27b). Bei niedrigen Warmebehandlungstemperaturen kommt es bei langen
Warmebehandlungszeiten zu einem starken Anatzen der Korngrenzen und zur Ausbildung
einer Vielzahl von Léchern (Abbildung 4.27d).

a) walzhart

b) 950 °C, 3 h d) 750 °C, 10 h

Abbildung 4.27: Angriff auf die Proben nach einem DL- EPR- Test fir den Hersteller 1 walzhart
bei unterschiedlichen Warmebehandlungen, a) walzhart, b) walzhart + 950 °C fir 3 h, ¢) walzhart +
750° Cfur10h

4.2.4 Kelvin Probe Force Microscopy (KPFM)

Zur Bestimmung des lokalen Potentials wurden Untersuchungen mittel KPFM

durchgefiihrt. Diese Untersuchungen wurden an einer isotherm bei 950 °C und 3 h geglihten
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Probe des Herstellers 1 walzhart durchgefiihrt. Die Ergebnisse der Untersuchungen sind in

Abbildung 4.28 wiedergegeben.

193.2 nm

S -238.3 mV

-93.5 nm -312.5 mV

Height 4.0 ym Potential 4.0 pm

a) Héhenprofil b) Potentialmapping

193.2 nm

4.0 ym
c) Uberlagerung von Héhenprofil und Potentialmapping

Abbildung 4.28: KPFM Mapping des Herstellers 2 walzhart mit einer Warmebehandlung bei
950 °C fir 3 h, a) Héhenprofil, b) Potentialmapping, ¢) Uberlagerung von Héhenprofil und

Potentialmapping

Die Abbildung 4.28a zeigt ein Hohenprofil des untersuchten Bereichs. Es sind Karbide an
den Korngrenzen ersichtlich (ragen aus der Matrix hervor). Erhéhte Bereiche sind im
Mapping als gelbe bis weile Bereiche erkennbar. Das Potentialmapping Abbildung 4.28b

zeigt einerseits Inhomogenitaten in der Probe, wie auch verarmte Bereich um
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Ausscheidungen. Bereiche mit geringem Potential sind als rote Bereiche dargestellt,
Bereiche mit hohem Potential als gelb-weil3e Bereiche. Edle Ausscheidungen sind mit
grunen Pfeilen markiert. Im Bereich der markierten Ausscheidungen sind hofférmige
Bereiche mit niedrigem Potential vorhanden. Diese Bereiche weisen ein ca. 60 mV
geringeres Potential als die Umgebung auf. Eine Uberlagerung von Hohenprofil und

Potentialmapping ist in Abbildung 4.28c dargestelit.

4.2.5 Wellenlangendispersive Rontgenspektroskopie

Es wurde eine Untersuchung der Ausscheidungsverteilung Uber die Anzahl und
AusscheidungsgroRe am Zustand 1 walzhart gegliht bei 950 °C fir 3 h mittels
wellenlangendispersiver Rontgenspektroskopie (WDX) durchgefiihrt. Diese zeigte, dass hier
sehr viele Chromkarbide vorhanden sind (Abbildung 4.29).
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Abbildung 4.29: Verteilung der Partikelgrof3e mit Partikelcharakterisierung fiir den Zustand 1
walzhart bei 950 °C flr 3 h gegliht

Diese Ausscheidungen wurden mittels hochauflosender Methoden identifiziert. In diesem
Zustand liegen im Verhaltnis zu den schadlichen Ausscheidungen (Cr,3Cs und MogC) nur
wenige, stabilisierend wirkende Niobkarbide vor. Diese Untersuchung zeigte auch eine
verhaltnismalig grole Anzahl an Titankarbiden, jedoch wurden diese bei anderen

Untersuchungen nicht gefunden. Dies bedeutet nicht, dass sie bei anderen Untersuchungen
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nicht vorhanden sind, sondern lediglich dass sie nicht gefunden wurden. Sind diese Karbide
vorhanden, kénnen sie ebenso wie Niobkarbide durch die Abbindung von in der Matrix

geldstem Kohlenstoff zu einer Stabilisierung fuhren.

Abbildung 4.30 zeigt die mittels GroRRenverteilung charakterisierten Ausscheidungen im
quarternaren Ni-Cr-Mo-Nb System. Auf Grund der geringen GréfRe (< 200 nm), der bereits
mittels EF — TEM charakterisierten MgC Ausscheidungen, konnten diese bei der
Untersuchung mittels WDX nicht gefunden werden. Die die Vielzahl der Ausscheidungen
sehr klein (< 1 ym) sind, wird auch ein erheblicher Teil der Matrix mit angeregt. Daher kommt
es im, in Abbildung 4.30 dargestellten Vierstoffsystem, zu einer Verschiebung in Richtung
Nickel.

Es ist ersichtlich, dass entgegen den Literaturdaten (z.B. Abbildung 2.13) keine eindeutige,
scharfe Abgrenzung der Zusammensetzungen der Ausscheidungen vorliegt. Vielmehr ist ein
flieRender Ubergang zwischen den einzelnen Ausscheidungstypen hinsichtlich ihrer
chemischen Zusammensetzung vorhanden. Es muss bei dieser Analyse jedoch beachtet
werden, dass vor allem die Gehalten an Molybdan und Chrom nicht mit den mittels EF-TEM
gefundenen Ubereinstimmen. Da ein WDX- anstelle eines EDX-Detektors verwendet wurde,
liegen hier groBere Unterschiede in den chemischen Analysen vor. Weiters geben diese
Analysen keine exakten Werte, sondern geben lediglich Anhaltswerte bei den chemischen

Zusammensetzungen der Ausscheidungen wieder.
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Abbildung 4.30: Zusammensetzungen unterschiedlicher Ausscheidungen im quarternaren System
Ni-Cr-Mo-Nb bei Alloy 625 fir den Zustand 1 walzhart gegliht bei 950 °C fur 3 h

4.2.6 Energy Filtered Transmission Electron Microscopy (EF — TEM)

Wie bereits HR-SEM Untersuchungen gezeigt haben, befinden sich an den Korngrenzen
chrom- und molybdanreiche Ausscheidungen. Diese wurden bei verschiedenen Zustanden
mittels EF-TEM untersucht. Bei den untersuchten Zustanden handelte es sich um zwei
walzharte Zustande (Vormaterialzustand 1 gegliiht bei 950 °C fir 3 h und 750 °C fir 10 h)
und einen stabilgegliihten Zustand (Hersteller 1 gegliht bei 750 °C bei 10 h). Diese wurden
ausgewahlt, da beide Vormaterialzustande ein unterschiedliches Sensibilisierungsverhalten

aufweisen.
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Abbildung 4.31: Lage der ausgewahlten Zustande im Sensibilisierungsdiagramm flr die Zustande 1

stabilgegliiht und 1 walzhart

Die Ergebnisse der EF-TEM Untersuchungen sind in Abbildung 4.32 bis Abbildung 4.37

wiedergegeben.

Die Abbildung 4.32 und Abbildung 4.33 geben die Charakterisierung der Phasen fir den

Vormaterialzustand 1 stabilgegliiht mit einer Warmebehandlung bei 750 °C fliir 10 h wieder.

Die Abbildung 4.32 gibt die Ergebnisse flir die gefundene chromreiche Phase wieder. Die

Abbildung 4.32a stellt eine Ubersicht (iber die Probe dar. Es wurde die mit einem Rahmen

markierte Phase untersucht. Mittels Elektronenbeugung (Abbildung 4.32b) konnte die Phase

als Crp3Cs identifiziert werden. Es wurde ein Linescan ausgehend von der Matrix in die

Phase durchgefihrt. Der Linescan fir Molybdan (Abbildung 4.32c) zeigt eine ca. 200 —

300 nm breite Verarmungszone neben der Ausscheidung. Innerhalb dieser Verarmungszone

ist der Molybdangehalt um ca. 2 % herabgesetzt.
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a) Ubersicht mit Scanrichtung entlang des b) Beugungsbild der Ausscheidung
gelben Pfeils, Ausscheidung an der Spitze
des Pfeils
é - g 3.0
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c) Molybdan-Linescan d) Chrom-Linescan

Abbildung 4.32: Charakterisierung der Ausscheidung (Cr3Cs) und des Verarmungssaums der Probe
1 stabilgegliiht, isotherm gegliiht bei 750 °C fiir 10 h; a) Ubersicht mir Ausscheidung am Pfeilbeginn,

b) Beugungsbild, c) Linescan fiir Molybdan, d) Linescan fir Chrom

Die molybdanreiche Phase ist in Abbildung 4.33 wiedergegeben. Die Abbildung 4.33a gibt
eine Ubersicht Uber den untersuchten Probenbereich. Die Ausscheidung befindet sich an der
0 nm Position des gelben Pfeiles. In Abbildung 4.33b ist das Beugungsbild der Ausscheidung
zu sehen. Diese Ausscheidung konnte Als MosC Ausscheidung identifiziert werden. Zur
Bestimmung der Elementkonzentrationen wurde ein Linescan ausgehend von der
Ausscheidung in die Matrix durchgefiihrt. Der Linescan flir Molybdan ist in Abbildung 4.33c
wiedergegeben. Es zeigt sich hier eine ca. 300 nm breite Verarmungszone. Innerhalb dieser
Verarmungszone ist der Gehalt an Molybdan um ca. 2 % herabgesetzt. Die gefundene

Ausscheidung ist an Chrom verarmt (Abbildung 4.33d).
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EDX line scan

a) Ubersicht mit Scanrichtung entlang des gelben b) Beugungsbild der Ausscheidung
Pfeils, Ausscheidung am Beginn des Pfeils
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Abbildung 4.33: Charakterisierung der Ausscheidung (MogC) und des Verarmungssaums der Probe
1 stabilgegliiht, isotherm gegliiht bei 750 °C fir 10 h; a) Ubersicht mir Ausscheidung am Pfeilbeginn,

b) Beugungsbild, c) Linescan fiir Molybdan, d) Linescan fiir Chrom

Die folgenden Abbildungen geben die Untersuchungsergebnisse fur den walzharten
Vormaterialzustand 1 wieder. Bei einem Warmebehandlungszustand bei 750 °C fir 10 h
wurden ebenfalls eine chromreiche (Abbildung 4.34) und eine molybdanreiche Phase
(Abbildung 4.35) gefunden. Die Abbildung 4.34a gibt eine Ubersicht Gber den untersuchten
Probenbereich (Phase befindet sich an der 0 nm Position des gelben Pfeils). Mit Hilfe von
Elektronenbeugung (Abbildung 4.34b) konnte diese Phase als Cr,3Cs identifiziert werden. Es
wurden entlang des gelben Pfeils in Abbildung 4.34a ein Linescan durchgeflhrt. Es zeigt
sich fur Molybdan (Abbildung 4.34c) wie auch fir Chrom (Abbildung 4.34d) eine Verarmung
um die Ausscheidung. Diese ist fur Molybdan mit ca. 2 % (Breite ca. 300 nm) stark

ausgepragt, jedoch nicht bei Chrom (ca. 0,5 %).
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Abbildung 4.34: Charakterisierung der Ausscheidung (Cr,3Cs) und des Verarmungssaums der Probe 1
walzhart, isotherm gegliiht bei 750 °C fiir 10 h; a) Ubersicht mir Ausscheidung am Pfeilbeginn, b)

Beugungsbild, ¢) Linescan fiir Molybdan, d) Linescan fir Chrom

In Abbildung 4.35 sind die Ergebnisse der molybdanreichen Phase dargestellt. Die Phase
befindet sich an der 0 nm Position des gelben Pfeils in Abbildung 4.35a. Mittels
Elektronenbeugung (Abbildung 4.35b) konnte die Phase als MogC identifiziert werden. Die
Linescans (entlang des gelben Pfeils in Abbildung 4.35a) zeigen eine Verarmung der Phase
an Chrom (Abbildung 4.35d) und eine Anreicherung an Molybdan (Abbildung 4.35c). Es ist

wieder ein Verarmungssaum von Molybdan ersichtlich (ca. 2 % bei 300 nm Breite).
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Abbildung 4.35: Charakterisierung der Ausscheidung (MogC) und des Verarmungssaums der Probe
1 walzhart, isotherm gegliiht bei 750 °C fiir 10 h; a) Ubersicht mir Ausscheidung am Pfeilbeginn, b)

Beugungsbild, ¢) Linescan fir Molybdan, d) Linescan fur Chrom

Die Ergebnisse der Untersuchungen bei einer Warmebehandlung von 950 °C bei 3 h
Warmebehandlungsdauer sind in den Abbildung 4.36 und Abbildung 4.37 wiedergegeben.
Es wurden wieder eine chromreiche und eine molybdanreiche Phase gefunden. Die
chromreiche Phase ist in Abbildung 4.36 dargestellt. Die Phase befindet sich an der 0 nm
Position des gelben Pfeils in Abbildung 4.36a. Mittels Elektronenbeugung (Abbildung 4.36b)
konnte die Phase als Cr,3Cg identifiziert werden. Es wurde ein Linescan entlang des gelben
Pfeils aus Abbildung 4.36a durchgefiihrt. Die Molybdankonzentration fallt auf einer Breite von
ca. 200 nm neben der Ausscheidung um ca. 1,5 % ab. Eine signifikante Verarmung an
Chrom ist nicht feststellbar (Abbildung 4.36d).
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a) Ubersicht mit Scanrichtung entlang des b) Beugungsbild der Ausscheidung
gelben Pfeils, Ausscheidung am Beginn
des Pfeils
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Abbildung 4.36: Charakterisierung der Ausscheidung (Cr,3Cs) und des Verarmungssaums der Probe
1 walzhart, isotherm gegliiht bei 950 °C fiir 3 h; a) Ubersicht mir Ausscheidung am Pfeilbeginn, b)

Beugungsbild, c) Linescan fur Molybdan, d) Linescan fur Chrom

Die molybdanreiche Ausscheidung befindet sich am Ende des gelben Pfeils in Abbildung
4.37a. Es wurde ein Elektronenbeugungsbild zur Bestimmung der Phase aufgenommen
(Abbildung 4.37b) Dadurch konnte die Phase als Mo;C; bestimmt werden. Der Linescan
entlang des gelben Pfeils fur die Elemente Chrom und Molybdan ist in den Abbildung 4.37c
und Abbildung 4.37d wiedergegeben. Um diese Ausscheidung lieg eine ca. 300 nm breite
Molybdanverarmung vor. Innerhalb dieser Zone ist der Gehalt um ca. 2 % gegenuber dem

Matrixgehalt reduziert.
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a) Ubersicht mit Scanrichtung entlang des gelben b) Beugungsbild der Ausscheidung
Pfeils, Ausscheidung an der Spitze des Pfeils
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Abbildung 4.37: Charakterisierung der Ausscheidung (Mo,C3)und des Verarmungssaums der Probe
1 walzhart, isotherm gegliiht bei 950 °C fiir 3 h; a) Ubersicht mir Ausscheidung am Pfeilbeginn, b)

Beugungsbild, ¢) Linescan fur Molybdan, d) Linescan fur Chrom

In Tabelle 4.2 Sind die Wirksummen der Ausscheidungssdume der untersuchten
Ausscheidungen wiedergegeben. Dabei stellen die MogC Karbide die kritischen Phasen mit

der gréReren Absenkung der Wirksumme im Ausscheidungsssaum dar.
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Tabelle 4.2: Wirksumme von Matrix und Ausscheidungssaumen der untersuchten Hersteller 1
stabilgegliiht bei 750 °C fir 10 h und 1 walzhart gegliht bei 750 °C fir 10h und 950 °C fir 3 h

PREN
Zustand  Sensibilisierung  Ausscheidung
Matrix Verarmungssaum

Cr23C5 49,7 42,8
1SG 750°C 10 h

MoeC 48,0 40,0

Cr23C6 48,2 45,3
1 WH 750°C 10 h

MoeC 49,6 40,4

Cry3Ce 50,2 47 .6
1 WH 950°C 3 h

MogC 48,7 40,7

PREN=%Cr+3,3% Mo+16 % N

4.3 Isotherm sensibilisierte Zustande mit zusatzlicher

Warmebehandlung

Fur diese Untersuchungen wurde der der isotherm bei 950 °C flr 3 h geglihte Hersteller 1
walzhart mit einer Korrosionsrate von 5,5 mm/a verwendet. Im ersten Schritt wurde eine
zusatzliche Gluhung durchgefihrt. Diese Gluhung fand zwischen 950 °C und 1150 °C und
1 hund 10 h statt (Abbildung 4.38).
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Abbildung 4.38: Reparatur eines vorsensibilisierten Zustandes (1 walzhart gegliht bei 950 °C fir 3

h mit einer Korrosionsrate von 5,5 mm/a) bei 950 °C bis 1150 °C zwischen 1 hund 10 h

Wie aus Abbildung 4.38 zu entnehmen ist, kommt es bei einer Temperatur von 950 °C zu
keiner wesentlichen Verbesserung des Korrosionsverhaltens (Korrosionsrate bleibt im
Bereich des sensibilisierten Ausgangszustandes). Erst ab einer Temperatur von 980 °C bei

einer Warmebehandlungsdauer von 1 h sinkt die Korrosionsrate auf unter 1 mm/a.

4.4 Isotherm sensibilisierte Zustande mit zwei zusatzlichen

Warmebehandlungen

Zusatzlich wurde der Einfluss einer weiteren zusatzlichen Warmebehandlung auf bereits
warmebehandelte und vorsensibilisierten Proben untersucht. Dazu wurden die Zustande
(sensibilisierter Zustand 2 walzhart, zusatzlich gegliht bei 1050 °C bis 1150 °C zwischen 1 h
und 10 h) noch einmal zwischen 920 °C und 980 °C fir 30 min warmebehandelt. Die
Abbildung 4.39 bis Abbildung 4.41 geben die Ergebnisse der Reparaturwarmebehandlung im
Streicher — Test wieder. Aus Abbildung 4.39 (Warmebehandlung bei 1050 °C) ist zu

entnehmen, dass eine weitere Warmebehandlung keinen Einfluss auf das
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Korrosionsverhalten des  Auflagenwerkstoffs hat. Wie aus Abbildung 4.40
(Warmebehandlung bei 1110 °C) zu entnehmen ist, kommt es auch hier zu keiner weiteren
Sensibilisierung des Auflagewerkstoffs. Wird der bei 1150 °C warmebehandelte
Auflagewerkstoff einer weiteren Warmebehandlung unterzogen, kommt es bei
Warmebehandlungstemperaturen von 920 °C und 950 °C zu einer Erhéhung der Abtragsrate
im Streicher — Test. Bei 980 °C ist dies nicht der Fall.

7_
_ 1050 °C
T |
Es] 1n 3h 10 h
24
o
23
R
22 -
S1-
0_—._|_._|_._7_._|_7_._|_._7_._|_._|_|_I_|_._7_._|_l_\
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980
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ohne WBH

Abbildung 4.39: Warmebehandlung (bei 1050 °C zwischen 1 h und 10 h) eines vorsensibilisierten

Zustandes (1 walzhart 950 °C, 3 h mit einer Korrosionsrate von 5,5 mm/a)
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Abbildung 4.40: Warmebehandlung (bei 1100 °C zwischen 1 h und 10 h) eines vorsensibilisierten

Zustandes (1 walzhart 950 °C, 3 h mit einer Korrosionsrate von 5,5 mm/a)
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Abbildung 4.41: Warmebehandlung (bei 1150 °C zwischen 1 h und 10 h) eines vorsensibilisierten
Zustandes (1 walzhart 950 °C, 3 h mit einer Korrosionsrate von 5,5 mm/a)

Die Ursache daflir ist in Abbildung 4.42 dargestellt. Sie zeigt das Geflige des
Auflagewerkstoffs nach der zusatzlichen Warmebehandlung. In Abbildung 4.42a ist das

Geflige flur eine zusatzliche Warmebehandlung bei 980 °C und 30 min wiedergegeben. Bei

Seite 100



ERGEBNISSE

dieser Warmebehandlung sind an den Korngrenzen keine durchgehenden
Ausscheidungssdume ersichtlich. Im Gegensatz dazu ist bei einer Warmebehandlung bei
950 °C flr 30 min ein durchgangiger Ausscheidungssaum an den Korngrenzen vorhanden.

Eine Charakterisierung dieser Ausscheidungen ist in Kapitel 3.3.2 beschrieben.

a) 980 °C 30 min b) 950 °C 30 min

Abbildung 4.42: Geflige nach zwei zusatzlichen Warmebehandlungen (Zustand 1 walzhart sensibilisiert
bei 950 °C fir 3 h und zusatzlichen Warmebehandlung bei 1150 °C fiir 10 h gegliiht), a)
Warmebehandlung bei 980 °C fiir 30 min, b) Warmebehandlung bei 950 °C fiir 30 min

4.5 Gewalzte Zustande

In Folge wurde der Einfluss der Walzendtemperatur auf die Ausbildung des Gefiiges
untersucht. Abbildung 4.43 zeigt die Ausbildung des Gefliges flir eine hohe und eine niedrige
Walzendtemperatur. Eine Ubersicht tiber das Gefiige ist fiir die niedrige Walzendtemperatur
in Abbildung 4.43a und fir eine hohe Walzendtemperatur in Abbildung 4.43b dargestellt. Bei
der hohen Walzendtemperatur liegt ein gleichmaRiges Geflige mit einer Korngréf3e von ca.
20 — 40 pm vor. Bei der niedrigen Walzendtemperatur liegt ein Gefige mit stark
unterschiedlichen KorngroRen vor. Details sind fir die niedrige Walzendtemperatur in
Abbildung 4.43c und fur die hohe Walzendtemperatur in Abbildung 4.43d wiedergegeben.
Die Detailaufnahmen zeigen, dass bei einer niedrigen Walzendtemperatur keine
zusammenhangenden Ausscheidungen vorhanden sind. Bei der hohen Walzendtemperatur

hingegen liegen Ausscheidungen perlschnurartig entlang von Korngrenzen vor.
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a) Niedrige Walzendtemperatur b) Hohe Walzendtemperatur 1045 °C

R Pl A

R ]

c) Detail niedrige Walzendtemperatur 916 °C d) Detail hohe Walzendtemperatur 1045 °C

Abbildung 4.43: Einfluss der Walzendtemperatur auf die Gefiige Ausbildung: a) niedrige
Walzendtemperatur, b) Detail niedrige Walzendtemperatur, ¢) hohe Walzendtemperatur und d) Detail

hohe Walzendtemperatur

Die Ergebnisse der Streicher— und DL-EPR-Tests fur die beiden unterschiedlichen
Walzendtemperaturen sind in Abbildung 4.44 wiedergegeben. Die Probe mit hoher
Walzendtemperatur zeigt ein eindeutig schlechteres Verhalten als die Probe mit niedriger
Walzendtemperatur. Es tritt bei der hohen Walzendtemperatur eine hohe Sensibilisierung
ein, welche in einer Korrosionsrate von 11 mm/a im Streicher — Test und ein hohes
Reaktivierungs- zu Aktivierungsverhaltnis von 14,5 % im DL — EPR, auf. Die niedrige
Walzendtemperatur weist im Streicher — Test eine Korrosionsrate von 0,5 mm/a und DL-
EPR-Test ein Verhaltnis von ca. 4 auf.
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Abbildung 4.44: Testergebnisse der Streicher— und DL-EPR-Test fiir eine niedrige und eine hohe

Walzendtemperaturen

Versuchsgewalzte Bleche zeigten nach Streicher—Tests eine ausgepragte Textur mit

wenig und stark angeatzten Bereichen. Daher wurden sowohl in Bereichen mit starkem

Angriff wie auch in Bereichen mit geringem Angriff Ausscheidungen untersucht. Dies sollte

klaren, ob eine Seigerung im Werkstoff vorliegt und wie gro3 diese ist. In Abbildung 4.45 ist

die Probe aus dem an Molybdan niedriger legierten Bereich und in Abbildung 4.46 die Probe

aus dem an Molybdan hoher legierten Bereich wiedergegeben.
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Abbildung 4.45: Charakterisierung der Ausscheidung (MogC) und des Verarmungssaums einer
Versuchsgewalzten Probe mit einer niedrigen Walzendtemperatur, niedriglegierter Bereich; a)
Ubersicht mir Ausscheidung am Pfeilbeginn, b) Beugungsbild, c) Linescan fiir Molybdén, d) Linescan

fir Chrom
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Abbildung 4.46: Charakterisierung der Ausscheidung (MogC) und des Verarmungssaums einer
Versuchsgewalzten Probe mit einer niedrigen Walzendtemperatur, hochlegierter Bereich; a) Ubersicht

mir Ausscheidung am Pfeilbeginn, b) Beugungsbild, c) Linescan fur Molybdan, d) Linescan fiir Chrom

Es konnten beide Ausscheidungen als MogC Ausscheidungen identifiziert werden. Wie
bereits bei den Ausscheidungen zuvor (MogC und Mo;C; in Kapitel 3.3.2 liegt hier eine
Verarmung mit einer Breite von ca. 200 bis 300 nm vor. Es tritt hier wieder eine Verarmung
in der GréRenordnung von ca. 2 % ein. Eine Uberlagerung beider Linescans ist in Abbildung
4.47 dargestellt. Daraus ist zu entnehmen, dass der niedriger legierte Bereich durchgehend
ca. 2 % weniger Molybdan gegenuber dem hochlegierten Bereich aufweist. Diese
Verarmung entspricht ungefahr der Verarmung, welche in der Verarmungszone um eine

Ausscheidung vorliegt.
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Abbildung 4.47: Vergleich der Molybdan Linescans der versuchsgewalzten Probe XY 71 fir den

niedrig und hochlegierten Bereich

In Tabelle 4.3 sind die lokalen Wirksummen der Matrix und des Verarmungssaumes des

niedrig- und hochlegierten Bereichs wiedergegeben.

Tabelle 4.3: Wirksumme von Matrix und Ausscheidungssaumen der untersuchten Probe XY 71 fiir

den hochlegierten und niedriglegierten Bereich

PREN
Probe Ausscheidung
Matrix Verarmungssaum
XY 71 niedrigleg. MogC 49,68 457
XY 71 hochleg. MogC 49,58 49,9

PREN =% Cr + 3,3 % Mo + 16 %

N
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5 Diskussion

5.1 Einfluss des Ausgangszustandes auf das

Sensibilisierungsverhalten

Wie bereits in Kapitel 4 beschrieben, verhalten sich die finf untersuchten
Ausgangszustande unterschiedlich hinsichtlich ihres Sensibilisierungsverhaltens. So
unterschieden sich alle drei untersuchten Ausgangszustande signifikant voneinander [122].
Diese Unterschiede kdnnen mit Vorhandensein von Kohlenstoff abbindenden Niobkarbiden
sehr gut erklart werden. Bei einem walzharten Zustand kommt es nach dem Walzvorgang
des Vormaterials zu einem undefinierten AbkUhlvorgang. Findet dieser Abkuhlvorgang im
hohen Temperaturbereich (bis ca. 1000 °C) so schnell statt, das keine Niobkarbide gebildet
werden kénnen, bleibt viel Kohlenstoff in der Matrix geldst. Beim Wiedererwdrmen kommt es
dadurch relativ schnell zur Bildung von kritischen Ausscheidungen (Molybdan- und
Chromkarbide) entlang der Korngrenzen. Wird das undefiniert abgekuhlte Vormaterial
I6sungsgegliht (z.B. bei 1120 °C) werden samtliche Ausscheidungen aufgeldst, auch
eventuell vorhandene, stabilisierend wirkende Niobkarbide. Dadurch wird der ehemals
abgebundene Kohlenstoff wieder in der Matrix gelést, welcher fiur die Bildung von
Ausscheidungen wieder zur Verfigung steht. Bei einem stabilgeglihten Zustand wird die
Bildung von Niobkarbid geférdert, jedoch gleichzeitig die Bildung von schadlichen Molybdan-
und Chromkarbiden verhindert. Diese Stabilisierung erfolgt bei Temperaturen tiber 980 °C.
Die Stabilglihung fihrt zu einer Verkleinerung des Zeit — Temperatur -

Sensibilisierungsbereichs. Eine Sensibilisierung tritt bei stabilgeglihten Proben bei einer
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Glihung bei 750 °C uber 3 h auf. In Abbildung 5.1 ist der Einfluss der unterschiedlichen
Ausgangszustande auf das Sensibilisierungsverhalten mit eingefigten Literaturdaten

wiedergegeben.

1 mm Abtrag im Streicher - Test

1050

1 Losungsgegliht

950 2 Walzhart

3

850

750

Temperatur ["C]

650

550

0.1 1 10 100
Zeit [h]

Abbildung 5.1: Einfluss des Ausgangszustands auf das Sensibilisierungsverhalten bei
unterschiedlichen Warmebehandlungen mit Literaturwerten fir stabilgegliihten und I6sungsgegliihten

Zustand

Wie aus Abbildung 5.1 zu entnehmen ist, zeigen die beiden walzharte Zustande (2 und 3)
trotz unbekannten und wahrscheinlich unterschiedlichen Abkuhlbedingungen und
unterschiedlichen chemischen Zusammensetzungen ein nahezu gleiches
Sensibilisierungsverhalten. Der stabilgeglihte und der I6sungsgeglihte Vormaterialzustand
von 2 zeigen ein im Wesentlichen der Literatur entsprechendes Sensibilisierungsverhalten.
Beim I6sungsgeglihten Zustand kommt es zu einer Verschiebung zu kirzeren Zeit, wobei
beachtet werden muss, das bei der Erstellung der Literaturdaten in diesem Zeitbereich keine
Werte ermittelt wurden. Daher liegt hier nicht zwingend eine Abweichung vom bekannten
Sensibilisierungsverhalten vor. Der Zustand 4 liegt von der Sensibilisierungscharakteristik
ungefahr zwischen einem walzharten und einem I6sungsgegliihten Zustand. Hier sind bereits
im Ausgangszustand viele fein verteilte Ausscheidungen entlang der Korngrenzen
vorhanden.
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5.2 Sensibilisierungsverhalten bei unterschiedlichen

Warmebehandlungen

Der untersuchte Werkstoff Alloy 625 zeigt bei unterschiedlichen Temperaturen ein
ausgepragtes Sensibilisierungsverhalten, welches mit der Bildung von kritischen
Ausscheidungen entlang der Korngrenzen einhergeht. Es wurden unterschiedliche
Ausscheidungen in Abhangigkeit der Warmebehandlung gefunden. Tabelle 51 gibt einen
Uberblick Uber die gefundenen Ausscheidungen fiir die Hersteller 1 walzhart und 1

stabilgegluht.

Es zeigt sich, dass vornehmlich Chrom- und Molybdankarbide entlang der Korngrenzen
vorhanden sind. Dabei weisen die Molybdankarbide eine Verarmungszone auf und sind
daher als besonders kritisch fiir eine Sensibilisierung anzusehen. Die Verarmungssaume
sind ca. 200 — 300 nm breit und innerhalb dieser fallt der Gehalt an Molybdan um ca. 2 % ab.
Da bei den Chromkarbiden nur eine sehr schwach ausgepragte Verarmungszone gefunden
wurde, sind diese Ausscheidungen als wenig kritisch zu bezeichnen. Die stabilisierend
wirkenden Niobkarbide sind vornehmlich in den Koérnern zu finden und spielen flr die

Korrosionseigenschaften eine untergeordnete Rolle.

Weitere TEM Untersuchungen haben gezeigt, dass bei einer Warmebehandlung bei
760 °C fur 20 h es zur Bildung von reinen Molybdan Ausscheidungen entlang von

Korngrenzen kommen kann. Abbildung 5.2 zeigt eine solche Ausscheidung.

Abbildung 5.2: MoC Ausscheidung entlang einer Korngrenze fiir den Vormaterialzustand 1
stabilgegliht, warmebehandelt bei 760 °C fir 20 h

Es ist sehr gut erkennbar, dass die Wachstumsrichtung der MogC-Ausscheidung von der

Korngrenze einseitig in das Korn verlauft.
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Tabelle 5.1: Grofe und Lage der Ausscheidungen bei den Zustanden 1 stabilgegliiht und 1 walzhart

GroRe der Chemische
. Lage der Typ der Anzahl der
Zustand Ausscheidungen ; Zusammensetzung der . . Verarmungszone
Ausscheidungen . Ausscheidungen Ausscheidungen
[um] Ausscheidungen

3-10 KG, K Nb, C NbC wenig nein

Walzhart 0.2-0.5 K Mo, C MogC wenig ja
0.3-0.7 K (Cr, Mo), C (Cr, M0),3C¢ wenig nein
. 3-10 KG, K Nb, C NbC wenig nein

Wahhar;; 750°C, 02-05 KG Mo, C MogC mittel ja
03-1 KG (Cr, Mo), C (Cr, M0),3C¢ mittel nein
. 3-10 KG, K Nb, C NbC wenig nein

Wahha{g; 750°C, 0.1-03 KG Mo, C MogC viel ja
03-1 KG (Cr, Mo), C (Cr, M0),3C¢ mittel nein
. 3-10 KG, K Nb, C NbC wenig nein

WaIZha;thJ' 90°C, 0.1-05 KG Mo, C Mo,Cs viel ja
03-1 KG (Cr, Mo), C (Cr, M0),3Cq mittel nein
3-10 KG, K Nb, C NbC wenig nein

Stabilgegliiht 0.3-0.7 KG Mo, C MogC wenig ja
0.3-0.7 KG (Cr, Mo), C (Cr, Mo),3Cs wenig nein
Stabilgegliiht + 3-10 KG, K Nb, C NbC wenig nein

750°C, 3h 05-1 KG Mo, C MogC wenig ja
0.5-2 KG (Cr, Mo), C (Cr, M0),3C¢ mittel nein
. . 3-10 KG, K Nb, C NbC wenig nein

Stiggﬁgfg'luoh; * 0.1-03 KG Mo, C MogC viel ja
03-1 KG (Cr, Mo), C (Cr, M0),3C¢ viel nein
. . 3-10 KG, K Nb, C NbC wenig nein

Sta;;'gfcg'g:t * 02-0.6 KG Mo, C Mo,Cs wenig ja
’ 03-1 KG (Cr, Mo), C (Cr, Mo)53Ce mittel nein
Versuchsgewalzt 3-10 KG, K Nb, C NbC wenig nein

XY 71 0.2-0.6 KG Mo, C MogC viel ja
03-1 KG (Cr, Mo), C (Cr, Mo),3C¢ viel nein

KG...Korngrenze, K...Korn

Seite 110



DISKUSSION

Es zeigt sich, dass eine zusatzliche Warmebehandlung erst ab einer isothermen
Gluhtemperatur von mindestens 980 °C und einer Haltezeit von 20 min zu Korrosionsraten
unter 1 mm/a fuhrt (Abbildung 5.3). Erst ab einer Haltezeit von 20 min sinken die

Korrosionsraten unter 1 mm/a.

In Abbildung 5.4 ist das Sensibilisierungsschaubild fir Alloy 625 fir die in dieser Arbeit
untersuchten Zustande und ein Ausscheidungsdiagramm [19] dargestellt. Aus diesem
Diagramm ist zu entnehmen, dass Uber 980 °C die Bildung von Niobkarbid stattfindet, jedoch
keine Bildung von schadlichen MogC Ausscheidungen im ausreichenden Mall mehr
stattfindet.
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Abbildung 5.3: Reparatur eines vorsensibilisierten Zustandes (1 walzhart gegluht bei 950 °C fur

3 h mit einer Korrosionsrate von 5,5 mm/a) bei 950 bis 1150 °C zwischen 1 bis 10 h
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Abbildung 5.4: Sensibilisierungsschaubild des Werkstoffs Alloy 625 fiir die Zustande 1
I6sungsgegliht, 1 stabilgegliiht, 1 walzhart, 2 walzhart und 3 mit eingetragenen Ausscheidungsnasen
aus [19]

Die Walzendtemperatur hat einen entscheidenden Einfluss auf die Ausbildung des
Gefliges des Plattierwerkstoffs. Wie in Kapitel 2.1.2 beschrieben tritt bei Temperaturen unter
980 °C nur mehr eine unvollstandige dynamische Rekristallisation auf. Durch die
unvollstandige Rekristallisation bleiben groRRe, bereits vor der Verformung vorhandene
Korner erhalten. Dies ist bei einer hohen Walzendtemperatur nicht der Fall. Da sowohl die
niedrige als auch die hohe Walzendtemperatur sich nicht in der Ofentemperatur
unterscheiden, muss zum Erreichen einer niedrigen Walzendtemperatur das Paket im
Rollgang des Gerlsts abkihlen. Wahrend dieses nur wenige Minuten langen Vorganges
durchschreitet das Plattiermaterial jenen Bereich, wo stabilisierend wirkende Niobkarbide
ausgeschieden werden kdnnen (Abbildung 5.5). Liegt jedoch eine hohen Walzendtemperatur
vor, wird der Bereich, wo sich stabilisierend wirkende Karbide (Niobkarbide) ausscheiden
kénnen sehr schnell durchschritten werden, kommt es zur Bildung von schadlichen
Ausscheidungen entlang der Korngrenzen, was in ein hohen Korrosionsraten resultiert.
Zusatzlich dazu kommt es bedingt durch den vorhandenen freien Kohlenstoff in der Matrix zu
einer Verschiebung der Ausscheidungszeiten der flir die Korrosion kritischen

Ausscheidungen (MogsC und Cry3Cg). Dies bedeutet dass bei viel freien Kohlenstoff der
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Beginn der Ausscheidung kritischer Phasen zu kurzeren Zeiten verschoben wird. Wird

hingegen freier Kohlenstoff abgebunden (z.B. als Niobkarbid) erfolgt die Ausscheidung
kritischer Phasen erst spater.

* Hohe Walzendtemperatur

1120

1100

/ NbC
1050

1000

950

3 Mo,C
5
T 850 —_
qé'{ Cry:Ce
g :
—_—
S —
750

650

v

Zeit

Abbildung 5.5: Schematischer Temperaturverlauf bei der Walzung mit zwei unterschiedlichen
Walzendtemperaturn von 916 °C und 1045 °C mit eingetragener NbC-Nase aus [19]

5.3 Einfluss der Prifmethodik auf das Sensibilisierungsverhalten

Eine Korrelation der Ergebnisse der Streicher- und EPR-Tests der Vormaterialzustande 1
stabilgegluht, 1 walzhart, 2 walzhart und 3 zeigt, dass beide Tests sehr gut lGbereinstimmen.
Die Ergebnisse beider Tests sind in Abbildung 5.6 gegenubergestellt.
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Abbildung 5.6: Vergleich Streicher— mit DL-EPR-Test

Uber den untersuchten Bereich weisen beide Tests in doppellogarithmischer Darstellung
eine weitgehend lineare Korrelation auf, was fiir eine gute Ubereinstimmung beider Tests
spricht. Wie aus Abbildung 5.6 zu entnehmen ist, kommt es im Bereich von geringen
Abtragsraten im Streicher- Test und bei einem geringen Verhaltnis im DL-EPR-Test zur
Ausbildung einer Punktwolke. In diesem Bereich ist eine genau Auflésung der einzelnen
Ergebnisse nicht mdglich, da hier das untere Limit des DL-EPR-Tests erreicht ist. Bei
mittleren Abtragsraten im Streicher—Test (ca. 1 bis 5 mm/a) kommt es ebenfalls zu geringen

Streuungen, da hier teilweise Kornzerfall eintreten kann.

Ein Limit von 1 mm/a im Streicher- Test entspricht ungefahr einem Verhaltnis von 12 % im
EPR-Test (oranges Rechteck in Abbildung 5.6). Unterhalb von 8 % im DL-EPR-Test und
bei Abtragsraten kleiner 0,56 mm im Streicher — Test ist keine Korrelation auf Grund des

Erreichens der Nachweisgrenze der Tests gegeben (griines Rechteck in Abbildung 5.6).
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6 Zusammenfassung

Der Werkstoff Alloy 625 zeigt ein stark vom Ausgangszustand abhangiges
Sensibilisierungsverhalten. Losungsgeglihte und walzharte Zustande zeigen bereits bei
niedrigen Temperaturen und kurzen Warmebehandlungsdauern einen hohen Abtrag im
Streicher-Test. Lediglich der stabilgegliihte Zustand zeichnet sich durch eine gute Stabilitat
gegenlber einer Sensibilisierung aus. Mittels hochaufldésender Methoden konnte gezeigt
werden, dass in diesem Werkstoff MogC und Mo;Cz; abhdngig vom Temperaturbereich
mafgeblich fur die Korrosionseigenschaften sind. Es bildet sich um diese Ausscheidungen
eine ca. 200 bis 400 nm breite Verarmungszone, in welcher der Molybdangehalt um ca.

1,5 % absinkt, aus.

Es wurden im Rahmen dieser Arbeit unterschiedliche elektrochemische Methoden auf ihre
Anwendbarkeit zur Bestimmung der Sensibilisierung bei Alloy 625 untersucht. Es zeigte sich,
dass der DL-EPR-Test sehr gut, nicht jedoch der Oxalsaure—Test. Eine Differenzierung
zwischen guten und schlechten Proben ist im DL-EPR-Test nach einer Optimierung sehr
gut moglich. Eine Korrelation mit den Ergebnissen aus dem Streicher- Test zeigte, dass

beide Tests bei optimierten Bedingungen des DL-EPR-Tests sehr gut Gbereinstimmen.

Eine Reparaturwadrmebehandlung eines stark sensibilisierten Zustandes ist ab einer
Temperatur von 980 ° bei einer Warmebehandlungsdauer von 20 min mdglich. Um eine

Anfalligkeit auf interkristalline Korrosion zu vermindern, ist eine Warmebehandlung, welche
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die Bildung von Niobkarbiden begunstigt, notwendig. Durch die Bildung der Niobkarbide wird
der freie Kohlenstoff in der Matrix bis zum Erreichen eines Gleichgewichtes abgebunden und

daher wird die Bildung von schadlichen Ausscheidungen zu langeren Zeiten hin verschoben.
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