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Kurzfassung

Korrosionsverhalten metallischer und keramischer Werkstoffe in

ProzeBgasen zur Herstellung von Solarsilizium

Christina Kraus*, Willem J. Quadakkers

Kurzfassung

Unter dem Gesichtspunkt der notwendigen Verminderung der weltweiten CO,-Emissionen stellt die
Photovoltaik eine Schliisseltechnologie zur emissionsfreien Stromerzeugung dar. Die Herstellung von
Solarsilizium, dem Basismaterial fiir Solarzellen, ist aufgrund der aufwendigen Reinigung des
Rohsiliziums sehr teuer. Eine Optimierung dieses Reinigungsverfahrens kann daher die Gesamt-
herstellungskosten deutlich senken.

Die Trichlorsilansynthese (SiHCls), der erste Teilschritt der Si-Reinigung, erfordert Temperaturen bis
zu 650°C und einen Prozefdruck von 30 bar. Die dabei auftretende chlorierende und silizierende
Atmosphire stellt besonders hohe Anforderungen an die Korrosionsbestindigkeit der Konstruktions-
werkstoffe. Im Rahmen dieser Arbeit wurden Korrosionsuntersuchungen an verschiedenen
Werkstoffgruppen durchgefiihrt. Dabei wurden die Bedingungen der SiHCI;-Synthese simuliert, um
einen geeigneten Werkstoff fiir den Wirbelschichtreaktor auszuwihlen.

Handelsiibliche Fe- und Ni-Basislegierungen zeigten durchweg eine deutliche Zunahme der
Korrosionsraten bei einer Temperaturerhdhung von 600°C auf 700°C und einem konstanten
Betriebsdruck von 1 bar.

Insbesondere bei den Fe-Basiswerkstoffen war der Anstieg der Korrosionsrate charakterisiert durch
ein starkes Silizidwachstum, zunehmende Porositdt der Schichten, verstirkte Chloridbildung und
reduzierte Schichthaftung durch abdampfende Chloride. Die Druckerhdhung auf 30 bar fiihrte zu einer
erhohten Stabilitidt der Chloride, d.h., da} fliichtige Chloride die langsam wachsende Silizidschicht
zerstorten und die fortwihrende Chloreinwirkung hohe Korrosionsraten verursachte.

Eine erhohte Bestindigkeit konnte fiir Ni-Basiswerkstoffe mit hohen Cr- und Mo-Gehalten wie
MITSUBISHI alloy T21 und HASTELLOY alloy C-276 nachgewiesen werden. Eine Mo-An-
reicherung an der Phasengrenze Legierung/Korrosionsschicht verminderte die Bildung von
schidlichem, fliichtigen Chromchlorid. Das Silizidschichtwachstum wurde durch den Einbau von Cr
und Mo in das Ni-Silizidgitter gehemmt. Die Legierungszusammensetzung Ni25Cr20Mo zeigte die
besten Resultate. Sie war allen anderen untersuchten terndren Modellegierungen hinsichtlich
Korrosionsbestindigkeit unter SIHCI;-Synthesebedingungen iiberlegen.

Die vorliegende Arbeit soll die Auswahl eines geeigneten Werkstoffes fiir einen Wirbelschichtreaktor
zur Herstellung von SiHCI; unterstiitzen. Die Korrosionskinetik unter silizierenden und chlorierenden

Atmosphéren wird ausfiihrlich beschrieben.

*Dissertation






Abstract

Corrosion behaviour of metallic and ceramic materials in process gases to
produce solar grade silicon

Christina Kraus*, Willem J. Quadakkers
Abstract

The increasing emission of CO,, due to the growing power consumption, requires more and more
efforts to replace fossile fuels by sophisticated no-emission systems in power generation. Using
photovoltaics is one possible option. Producing electricity by solar energy, photovoltaics may
contribute to a significant reduction of CO, emissions.

The basic material in photovoltaics is solar grade silicon. It is the price of this material, which is one
of the major obstacles, when thinking of a commercial use of solar energy. Most efficient cost
reduction is expected by improving the refining process of metallurgical grade silicon. The
hydrochlorination, i.e. the synthesis of Trichlorsilane (SiHCl5), is the first step of the refining process.

Hydrochlorination requires a special material for the high-pressure fluidized bed reactor and other
components of the installation, able to resist the corrosive nature of the process gases. Some Fe and Ni
base alloys, metals and ceramics as well, have been studied in order to find suitable materials for the
reactor and to gather basic knowledge of the corrosion mechanisms.

The obtained results prove that under conditiones of the syntheses of Trichlorsilane the reaction of
silicon with the base metal initially produces a silicide film. However, with increasing temperatures up
to 700°C and pressure up to 30 bar the increased partial pressure of chlorine leads to a formation of
volatile metal chlorides. Consequently the porosity of the silicide scale increases and scale spallation
occurs especially at the iron base alloys indicating high corrosion rates.

The best resistance in chlorinizing and silicizing atmospheres were found for commercial Ni base
alloys and ternary model alloys with a molybdenum and chromium compound such as MITSUBISHI
alloy T21 and HASTELLOY alloy C-276, i.e. alloys similar to Ni25Cr20Mo.

This work presents fundamental corrosion data which might be useful for the design of future

hydrochlorination reactors. Corrosion mechanisms, as a function of temperature (600°C - 700°C) and
pressure (1 bar and 30 bar resp.), in chlorinizing and silicizing environment will be explained.

*Ph.D. thesis
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Kapitel 1: Einleitung und Problemstellung

1 Einleitung und Problemstellung

Nach aktuellen Prognosen wird sich der Weltelektrizitdtsverbrauch, der im Jahr 1990 noch
etwa 12000 TWh betrug, bis zum Jahr 2020 nahezu verdoppeln (VOLLMER, 1999). Die
Zunahme des Verbrauchs fossiler Brennstoffe zur Stromerzeugung fiihrt zu einem verstirkten
Aussto an CO, und damit zu einer stetigen globalen Erwédrmung (SPENKE, 1979).
Extrapoliert man die aus dem wachsenden Energiebedarf folgende Verbrauchssteigerung fiir
die nidchsten 100 Jahre, so ergibt sich ein von IPCC-Wissenschaftlern (Intergovernmental
Panel on Climate Change) vorhergesagter Anstieg der globalen Durchschnittstemperatur von
3°C (Greenpeace Report, 1991). Zu weiteren moglichen Konsequenzen der erhdhten CO,-
Emission zihlen: verinderte Niederschlagsverhiltnisse und Ausdehnung von Diirregebieten,
erschwerte Trinkwasserversorgung und ein Anstieg des Meeresspiegels.

Eine Verlangsamung oder Beendigung der globalen Erwidrmung erfordert eine Reduzierung
der Emission von Treibhausgasen durch die Entwicklung umweltfreundlicher, CO,-armer
Verfahren zur Stromerzeugung. Zu regenerativen und emissionsfreien Energiequellen gehoren
die Sonnenenergie, die Windkraft, die Wasserkraft, die Gezeitenkraft und die Geothermie.
Aber auch die Nutzung von Biomasse und Biogas, sowie Brennstoffzellen stellen
Alternativen zur Energieumwandlung dar. Eine deutliche Reduzierung klimarelevanter
Emissionen wurde im Klimaprotokoll von Kyoto 1997 beschlossen. Auf nationaler Ebene
verfolgt die Bundesregierung das Ziel, den CO,-AusstoB3 bis zum Jahre 2005 um 25% im
Vergleich zu 1990 zu reduzieren (SOHN, 2001). Der Anteil an alternativen Energien in der
Bundesrepublik betrug 2001 lediglich 2,3%. Er soll bis zum Jahre 2010 durch geeignete
FérdermaBnahmen auf 15% ansteigen (HENKEN-MELLIES, 2001).

Die direkte Umwandlung von Sonnenlicht in Strom ist die am meisten diskutierte
Technologie zur Nutzung erneuerbarer Energien. Sie gilt als die vielversprechendste
Moglichkeit zur klima- und umweltfreundlichen Stromerzeugung. Photovoltaikanlagen
ermoglichen die direkte Umwandlung der eingestrahlten Sonnenenergie in elektrische
Energie, ohne CO, zu emittieren. Das wichtigste Halbleitermaterial in der Photovoltaik ist das
Solarsilizium, aus dem heute mehr als 90% der Solarzellen bestehen. Rechnet man nach
vorsichtigen Schitzungen mit einer jihrlichen Wachstumsrate der Photovoltaikindustrie von
15%, so wiirde dies im Jahre 2005 einen Bedarf von 5850 Tonnen Silizium ergeben, wovon
sich voraussichtlich nur 2300 Tonnen durch Abfille aus der Halbleiterindustrie decken 143t
(BERNREUTER, 2001). Diese grofie Liicke von 3550 Tonnen kann nicht mit Reinst-Silizium zu
erschwinglichen Preisen gefiillt werden. Reinst-Silizium fiir die Mikroelektronik wird zu
Preisen von 70 bis 80 US$/kg auf dem Weltmarkt angeboten. Silizium, das den Qualitéts-
anforderungen der Photovoltaikindustrie geniigt, ist fiir 15-20 US$/kg erhiltlich (SCHEER,
2000). Da rund ein Zehntel der Kosten eines Solarmoduls auf diesen Rohstoff entfallen, ist
eine kostengiinstige Herstellung von Solarsilizium im Zuge des stetig steigenden Bedarfs
unumginglich.
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Schon seit den 70er Jahren versucht man daher, preiswertere Herstellungsverfahren fiir
Solarsilizium zu entwickeln, wobei das grofite Kostensenkungspotential in der Reinigung von
metallurgischem Silizium liegt (AULICH et al., 1984). Ein vielversprechendes Verfahren zur
Gewinnung von Solarsilizium ist die Reinigung von Rohsilizium, bestehend aus den
Teilschritten Hydrochlorierung (Trichlorsilansynthese), Disproportionierung und Si-
Abscheidung (BRENEMAN, 1978). Die dabei erzielte Reinheit des Siliziums ist fiir die
Herstellung von Solarzellen ausreichend, bedeutet aber eine wesentliche Kostenersparnis im
Vergleich zu den Herstellungskosten fiir Halbleitersilizium (Abbildung 1.1).

Gewinnung von Si aus SiO,= TRICHLORSILANSYNTHESE = Disproportionierung
= Feinstreinigung = Abscheidung von Solarsilizium

Das Ziel dieser Arbeit ist, werkstoffkundliche Grundlagen zum Aufbau eines Wirbelschicht-
reaktors zur Synthese von Trichlorsilan durch Reaktion von metallurgischem Silizium mit
Wasserstoff, Chlorwasserstoff und Tetrachlorsilan (Abbildung 1.2) bereitzustellen. Zur
Auswahl und Qualifizierung der Reaktormaterialien werden zuverlidssige Korrosionsdaten
verschiedener Werkstoffe unter den zu erwartenden Betriebsbedingungen bendtigt. Die
erarbeiteten Ergebnisse dieser Dissertation sollen einen wesentlichen Beitrag zum
Verstindnis der Korrosionskinetik potentieller Konstruktions- und Schichtwerkstoffe unter
simulierten Betriebsbedingungen in chlor- und siliziumhaltigen Atmosphéren liefern und
somit die Voraussetzungen zur Auslegung des Chemiereaktors zur Herstellung von
Trichlorsilan schaffen.

0.1 1 10 100
1 | I |

Legierungen

Metallurgische
Anwendungen

10—2 —

104
Solar-
silizium
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Verunreinigungsgehalt

108 —
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Abbildung 1.1: Verhiltnis zwischen Reinheit und ~ Abbildung 1.2: Chemiereaktor zur Trichlorsilan-

Kosten von Silizium (nach WAKEFIELD et al., synthese mit Reinigungskolonnen bei der Wacker-

1975) Chemie GmbH / Burghausen (Quelle:
BERNREUTER, 2001)
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2 Solarzellen und Herstellung von Solarsilizium

Da diese Arbeit zur Etablierung eines Verfahrens zur kostengiinstigen Herstellung von Solar-
silizium beitragen soll, wird im folgenden Abschnitt kurz auf den Aufbau und die Wirkungs-
weise von Solarzellen sowie den ProzeBablauf zur Solarsiliziumherstellung eingegangen.

2.1 Solarzellentypen

Das wichtigste Basismaterial fiir Solarzellen ist Silizium (DIETL, 1987). Es gehort mit
Kohlenstoff, Germanium, Zinn und Blei zur Kohlenstoffgruppe und ist nach Sauerstoff das
hiufigste Element der Erdkruste. Am Aufbau der Erdkruste ist es zu 28,15 Mass.-% beteiligt
(PAWLEK, 1983). Seine wichtigsten natiirlichen Erscheinungsformen sind Siliziumdioxid und
Silikate (HOLLEMANN et al., 1985).

Der Rohstoff fiir Solarsilizium steht als Quarzsand (SiO;) in nahezu unbegrenzten Mengen
zur Verfiigung. Bei der Verwendung von Silizium in der Photovoltaik macht man sich dessen
Eigenschaften als Halbleitermaterial zunutze. Neben Silizium werden auch andere
Halbleitermaterialien fiir einen méglichen technischen Einsatz erprobt, so z.B. CdSe, CdS und
vor allem GaAs, das mit 27% den hochsten theoretischen Wirkungsgrad aller Halbleiter-
Solarzellen besitzt (Tabelle 2.1SEQARABIC) und bei hoherer Temperatur den geringsten
Leistungsabfall hat. Zur Produktion von Galliumarsenid wird jedoch die toxische Arsen-
Wasserstoff-Verbindung AsHj (Arsin) bengtigt. Fiir Produktionsanlagen, wie sie fiir Silizium-
Halbleiter iiblich sind, wiren grole Mengen (1000 kg/a) an Arsin notwendig. Die
notwendigen Sicherheitsma3nahmen, um diese Mengen von Arsin herzustellen, zu lagern, zu
transportieren und damit umzugehen, wiren dulerst umfangreich und kostspielig (Marburger
Uni-Journal, 1999).

Solarzellen werden nach ihrem kristallinen Aufbau in drei verschiedene Gruppen eingeteilt:
e monokristalline Zellen

e polykristalline Zellen

e amorphe Zellen

Tabelle 2.1: Wirkungsgrad verschiedener Solarzellentypen (SIMON & WAGNER, 2000)

Monokristalline Si-Zellen 15,0%

Polykristalline Si-Zellen 15,.8% 13,5%
Amorphe Si-Zellen 9,2% 7,4%

GaAs (einkristallin) 27% 17,0%
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2.2 Aufbau und Wirkungsweise von Solarzellen

Die meisten heute hergestellten Solarzellen werden als p/n—Ubergiinge in einkristallinem oder
polykristallinem Silizium ausgefiihrt (MEISSNER, 1993). Die polykristalline Solarzelle besteht
aus einem Schichtenstapel zweier unterschiedlich dotierter Halbleiterschichten mit einem p/n-
Ubergang an der Grenzschicht, Metallkontakten und einer Antireflexschicht (Abbildung 2.1).

Dabei wird das entstandene elektrische Feld zur Trennung der optisch generierten Ladungs-
triger genutzt. Uber Metallkontakte kann eine elektrische Spannung abgegriffen werden.
Wird der auBere Kreis geschlossen, d.h. ein elektrischer Verbraucher angeschlossen, flie3t ein
Gleichstrom (WEIK & ENGELHORN, 2000).

technische
Stromrichtung

n-dotiertes

p/in-Ubergang | ; //////% /////////////////////////////%/ Verbrauch.er’

p-dotiertes
Silizium

Riickseiten-Metallkontakt

Abbildung 2.1: Aufbau und Funktionsweise einer Solarzelle (nach WEIK & ENGELHORN, 2000)

Silizium ist ein Element mit 4 Valenzelektronen, die bei Energiezufiihrung unterschiedlicher
Art (z.B. Lichtquanten, Wirme) ihre festen Plétze in der duBleren Schale des jeweiligen Atoms
verlassen und somit bei dulerer angelegter Spannung einen Stromflul ermdglichen. Durch
gezielte Verunreinigung (Dotierung) des reinen Siliziums mit Fremdatomen wie Phosphor
wird eine Erhohung der Leitfihigkeit herbeigefiihrt. Phosphor stellt als Element mit fiinf
Valenzelektronen, von denen nur vier als Bindungselektronen genutzt werden, ein freies
Elektron fiir den stindigen Stromflul zur Verfiigung. Dadurch ist das Material auch bei
tieferen Temperaturen durch Anlegen einer dufleren Spannung leitend. Der Anteil an
negativen Ladungstrigern iiberwiegt und man spricht daher vom sogenannten n-Halbleiter
(Elektronenleiter) (WEIK & ENGELHORN, 2000).

Durch Dotieren von Silizium mit Aluminium oder Bor (3 Valenzelektronen) konnen analog p-
Halbleiter (Locherleiter) hergestellt werden. Bringt man n-Leiter und p-Leiter in engen
Kontakt, entsteht an der Beriihrungsstelle eine Sperrschicht, da iiberschiissige Elektronen des
n-Leiters mit den Lochern des p-Leiters rekombinieren, woraus ein elektrisch neutraler Be-
reich resultiert. Diese Sperrschicht weist eine Diffusionsspannung von 0,7V fiir Silizium auf.

4
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Sie muf3 aufgebracht werden, um die Sperrschicht zu {iberwinden. Wird die neutrale Sperr-
schicht einer Bestrahlung ausgesetzt (fiir die solarenergetische Nutzung ist der Wellenlingen-
bereich von 290 - 800 nm signifikant), so entstehen freibewegliche Ladungstrigerpaare
(Elektronen-Lochpaare). Unter dem Einflufl des dadurch entstandenen elektrischen Feldes
werden diese Ladungstrigerpaare getrennt und bewegen sich in entgegengesetzter Richtung.
Die Folge ist eine Ansammlung von negativen Ladungen im n-Halbleiter und ein Mangel an
Elektronen im p-Halbleiter. Es ist ein Photoelement entstanden, das wie eine Spannungsquelle
wirkt (Abbildung 2.1).

2.3 Herstellung von polykristallinem Solarsilizium

Zuerst wird in einem hochenergetischen Proze3 (Lichtbogen — Schmelze bis 1800°C) feinge-
mahlener Quarzsand unter Zugabe von Kohlenstoff im Graphittiegel zu Rohsilizium mit 98%
Reinheit reduziert (KIEFFER et al., 1971).

Das Rohsilizium oder metallurgische Silizium enthélt bis zu 1,5% Fremdstoffe wie Eisen,
Aluminium, Kalzium, Magnesium, Kohlenstoff, Phosphor und Bor und mufl deshalb in
mehreren Teilschritten aufbereitet und durch Destillation gereinigt werden (Abbildung 2.2).

Trichlorsilansynthese Disproportionierung  Feinstreinigung

600-650°C, 30 bar ca.80°C, 5 bar  800-1000°C, 1,2 bar
Metallurgisches Trichlorsilan
Silizium 99,3% SiHCl , SiH4+ 3SiCl4 SiH, ...
(Fe, AL Ca, = : B = i
Na...0.7%) e

]

Solarsilizium

Abbildung 2.2: Schema zur Herstellung von polykristallinem Solarsilizium

Silizium bildet eine Reihe von Halogenverbindungen der allgemeinen Zusammensetzung
SiyXons2, Welche sich von den entsprechenden Silanen durch Ersatz aller Wasserstoffatome
durch Halogenatome ableiten lassen (HOLLEMANN et al., 1985). Durch direkte Vereinigung
von Si und 2Cl, erhilt man SiCly (Tetrachlorsilan).

Durch Einbringen von metallurgischem Silizium in einen Wirbelschichtreaktor unter Zugabe
von Wasserstoff, Chlorwasserstoff und Tetrachlorsilan wird Trichlorsilan (SiHCl;)
synthetisiert (SILBERNAGEL, 1978).
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Dabei lauft in einem Wirbelschichtreaktor die folgende exotherme Gleichgewichtsreaktion
(Gleichung 2.1) in einem Temperaturbereich von 500°C - 650°C ab (BRENEMAN, 1978).

Si + 3 SiCly + 2 H, & 4 SiHCl, 2.1)

Die Gleichung 2.1 gibt die allgemeine Stochiometrie der Gleichgewichtsreaktion der Hydro-
chlorierung im Wirbelschichtreaktor wieder. Hohere Temperaturen bewirken eine schnellere
Reaktion und eine Verschiebung des Gleichgewichts hin zum SiHCI; (Union Carbide Corp.,
1978; Mu1, SEYFERTH, 1981). Studien von MUT (1983) und DANIEL (1976) zeigen, dal} zur
Erkldarung eines plausiblen Reaktionsmechanismus zwei Hauptreaktionsschritte (Gleichung
2.2, Gleichung 2.3) betrachtet werden miissen:

SiCL + H» & SiHCl; + HCl (2.2)

3 HCl + Si < H, + SiHCl; 2.3)

Tatséchlich ist die Reaktion noch komplexer, da bestimmte Nebenprodukte wie Dichlorsilane
(1-2%) und HCI entstehen. (LEVER, 1964; SIRTLE, 1974).

Der nichste Schritt ist die Disproportionierung, bei der das entstandene Trichlorsilan
katalytisch in SiH, und SiCly gespalten wird und die restlichen Fremdstoffe durch Destillation
in grolen Edelstahlkolonnen herausgeldst werden (BERNREUTER, 2001). Das SiH; wird dann
einer Feinstreinigung unterzogen, um daraus schlieBlich Siliziumgranulat abzuscheiden. Die
dabei anfallenden Nebenprodukte bleiben im Kreislauf der chemischen Industrie und kénnen
entsprechend wiederverwertet werden.

Die Qualitit des auf diese Weise gewonnenen polykristallinen Reinst-Siliziums ist fiir
Anwendungen in der Halbleiterindustrie nicht geeignet. Sie ist jedoch vollig ausreichend zur
Herstellung polykristalliner Solarsiliziumzellen mit hohem Wirkungsgrad.

Alternativ kann Reinst-Silizium auch durch andere Verfahren gewonnen werden. Auf die
Herstellung von hochreinem Einkristallsilizium wie nach dem Czochralski-Verfahren
(ZULEHNER, 1983; GISE & BLANCHARD, 1986) oder dem Zonenfloating-Verfahren (PFANN,
1958; GISE & BLANCHARD, 1986) bzw. die Gewinnung von hochreinem polykristallinem
Silizium aus der Gasphase (SiHCl; + H, — Si  (+3 HCI)) nach dem CVD-Prozef
(BRENEMAN, 1978; SPENKE, 1979; GISE & BLANCHARD, 1986; MCCORMICK et al., 1980) soll
an dieser Stelle nicht weiter eingegangen werden. Gerade diese teuren Herstellungsverfahren
sollen bei der Gewinnung von Solarsilizium durch preiswertere Prozesse ersetzt werden.
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3 Zielsetzung und Aufbau der Arbeit

Die Trichlorsilansynthese ist der erste Teilschritt des Si-Herstellungsprozesses. Um eine hohe
Ausbeute an Trichlorsilan zu erhalten, d.h. das chemische Gleichgewicht zugunsten der
Reaktionsprodukte zu verschieben, findet dieser ProzeBl in der Praxis bevorzugt bei
Temperaturen bis zu 650°C und einem Druck bis zu 30 bar statt. Die chlor- und silizium-
haltige Atmosphire stellt unter diesen Bedingungen besondere Anforderungen an das
Konstruktionsmaterial des Wirbelschichtreaktors und der gesamtem Produktionsanlage fiir
Trichlorsilan. Zum Korrosionsverhalten der Werkstoffe in diesen Atmosphiren liegen kaum
Literaturdaten vor. In dieser Arbeit werden folgende Themen behandelt:

¢ Untersuchung des Verhaltens potentiell geeigneter kommerzieller metallischer und
keramischer Konstruktions- und Schichtwerkstoffe unter simulierten Betriebsbedingungen
der Trichlorsilansynthese,

¢ Charakterisierung der ausgelagerten Materialien mit optischer Mikroskopie, Raster-
elektronenmikroskopie mit gekoppelter energiedispersiver Rontgenanalyse und Rontgen-
beugungsanalyse,

¢ Korrelation zwischen Korrosionsraten, Werkstoffzusammensetzung, Temperatur und
Gaszusammensetzung,

¢ Aussagen zum Langzeitverhalten verschiedener Werkstoffe und Herleitung der
Korrosionskinetik durch Kombination der experimentellen Ergebnisse mit thermo-
dynamischen Berechnungen der Gasgleichgewichte und der =zu erwartenden
Korrosionsprodukte,

¢ Ubertragung der experimentellen Ergebnisse in verdiinnten Gasen auf die reale Anlage
mit Hilfe von Grundlagenversuchen, thermodynamischer Betrachtungen und Untersuch-
ungen zu den Korrosionsmechnismen,

¢ Zuverlissige Auswahl und Abschitzung des Langzeitkorrosionsverhaltens von geeigneten
Konstruktionswerkstoffen fiir die verschiedenen Komponenten einer Anlage zur Solar-
siliziumherstellung (Teilschritt I — Trichlorsilansynthese)

In den Kapiteln 4 und 5 wird zunéchst kurz auf grundlegende Aspekte der Korrosion in chlor-
und/oder siliziumhaltigen Atmosphiren eingegangen. AnschlieBend werden die untersuchten
Werkstoffe, das Versuchsprogramm und die Charakterisierungsverfahren vorgestellt. In
Kapitel 6 werden dann die experimentellen Ergebnisse entsprechend der obigen Auflistung
vorgestellt und diskutiert. AbschlieBend werden aus den Ergebnissen Aussagen zur Eignung
und zur Korrosionsbestindigkeit der untersuchten Materialien unter den simulierten Betriebs-
bedingungen der Trichlorsilansythese abgeleitet und eine Auswahl geeigneter Konstruktions-
werkstoffe fiir den Einsatz als Reaktormaterial unter realen Betriebsbedingungen des
Hydrochlorierungsprozesses diskutiert.



Kapitel 4: Literaturiibersicht

4 Literaturubersicht

4.1 Allgemeines

Die Reaktion eines Werkstoffes mit seiner Umgebung, die eine meB3bare Verdnderung seiner
Eigenschaften bewirkt und zu einer Beeintrichtigung der Funktion des entsprechenden
Bauteils oder eines ganzen Systems fiihren kann, nennt man Korrosion (DIN 50 900 Teil I).
Nahezu alle Metalle und Legierungen sind in technischen Betriebsatmosphéren thermo-
dynamisch nicht stabil. Sie bilden abhéngig von der umgebenden Atmosphire Oxide, Sulfide,
Chloride, Silizide, Carbide oder Nitride. Die thermodynamischen Stabilititen der genannten
Phasen im Vergleich zu den Aktivititen der reaktiven Komponenten in der Gasphase (O, S,
Cl,, Si(g), C, Ny) legen fest, welche Korrosionsprodukte gebildet werden konnen. Die
Korrosionsrate wird von der Korrosionskinetik bestimmt. Eine Verlangsamung des korrosiven
Angriffs kann erreicht werden, wenn sich auf dem metallischen Werkstoff eine dichte, gut
haftende und langsam wachsende Korrosionsschicht bildet. Im folgenden Kapitel wird der
EinfluB chlor- und/oder siliziumhaltiger Atmosphidren auf metallische und keramische
Werkstoffe bei hoheren Temperaturen anhand von Literaturangaben diskutiert.

4.2 Korrosion in chlorhaltigen Atmospharen bei hohen Temperaturen

Ein generelles Problem bei der Verwendung von Werkstoffen in chlorhaltigen Atmosphiren
ist die Bildung niedrig schmelzender Metallchloride, die schon bei geringen Temperaturen bis
400°C einen hohen Dampfdruck aufweisen (TU, 1997). Aufgrund des geringeren Dampf-
druckes von Nickelchlorid gegeniiber Eisenchlorid werden hochnickelhaltige Legierungen
bzw. Ni-Basiswerkstoffe fiir den Einsatz in Cl-haltigen Atmosphédren meistens bevorzugt.
Tabelle 4.1SEQARABIC gibt einen Uberblick iiber die Schmelzpunkte einiger wichtiger
Chloride, die Temperatur, bei der der Partialdruck des Chlorides 10" bar iiberschreitet und die
Siedetemperatur unter Normbedingungen. In der Praxis wird hidufig angenommen, dal dann
durch Verdampfung eine wesentliche Schidigung auftritt, wenn der Partialdruck der
fliichtigen Spezies 10™ bar iiberschreitet (SCHWALM & SCHUTZE, 2000).

Tabelle 4.1: Wichtige Metallchloride, ihre Schmelzpunkte (T,,) und ihre Siedetemperaturen (Ts) sowie
die Temperatur T, bei der der Partialdruck des Chlorides 10™ bar iiberschreitet (T.) (La1, 1990;
DANIEL & RAPP, 1976; KNACKE et al., 1991)

FeCl, 676 536 1026

FeCls 303 167 319
NiCl, 1030 607 987
CrCl, 820 741 1300
CrCls 1150 611 945
MoCls 195 58 268
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CoCl, 740 587 1025

AICl, 193 76 181
CuCl 430 387 1690
SiCl, -70 (-87) 57

BrROWN et al. (1947) untersuchten die Hochtemperaturkorrosion von Metallen und
Legierungen in Cl,- und HCl-haltiger Atmosphire. Die groBte Resistenz in trockenem Chlor
zeigten Nickel, Legierungen vom INCONEL-Typ und HASTELLOY B. Fiir diese Werkstoffe
werden Korrosionsraten von etwa 1,5 mm/a bei 538°C angegeben. Diese Temperatur wird
auch als Grenzwert fiir einen kontinuierlichen Betrieb vorgeschlagen. In trockenem HCI war
Platin am korrosionsbestindigsten, gefolgt von Gold, Nickel, Legierungen vom INCONEL-
Typ und Alloy B. Nach Angaben des DECHEMA CORROSION HANDBOOK (1990) eignen sich
Nickel und Nickellegierungen wie NiCr-Basislegierungen vom INCONEL-Typ am besten fiir
Langzeitbeanspruchung in trockenem HCI-Gas bei Temperaturen bis 500°C. Platin wird bis
zu einer Temperatur von 1000°C als bestindig angesehen, d.h. die Korrosionsraten sind
nahezu null.

4.2.1 Verhalten von Keramiken in chlorhaltiger Atmosphare

Die Bestindigkeit von Keramiken gegeniiber Chlorgas wurde von LAY (1983) untersucht. Die
Maximaltemperatur fiir die Bestindigkeit in chlorhaltigen Gasen liegt fiir SiC, B;N, und
Graphit bei 700°C; SizNy ist bis zu 900°C bestindig. MARRA et al. (1988) untersuchten
verschiedene SiC- und SizNy-Keramiken in Ar-2Vol.-%Cl-Atmosphére. Fiir SiC mit
iiberschiissigem Silizium stellten sie bei 950°C starke Reaktionen fest, die sie auf die Bildung
von SiCly zuriickfiihrten. Deutlich geringere Korrosionsraten zeigten gesintertes SiC mit
Kohlenstoff- und Borzusétzen sowie einkristallines SiC. Fiir gesintertes SizNiy mit den
Sinteradditiven Al und Y wurden bei 950°C die geringsten linearen Korrosionsraten (etwa 1
mm/a) gefunden, was auf die Bildung einer Oberflachenoxidschicht durch geringe Sauerstoff-
verunreinigungen im Gas hindeutet. Ahnliche Beobachtungen wurden von MCNALLAN et al.
(1990) in einer gemischten Sauerstoff-Chlor-Atmosphire gemacht.

4.2.2 Mechanismen der Materialschadigung durch Chlor

Zum Korrosionsverhalten von metallischen Werkstoffen in chlorhaltiger Atmosphire liegen
umfangreiche Literaturdaten vor, da Chlor sowohl bei der Korrosion in kohlebefeuerten
Kraftwerken als auch in Miillverbrennungsanlagen eine wichtige Rolle spielt. Bei der
Betrachtung der Massenédnderungen miissen sowohl parabolische Massenzunahmen durch die
Bildung von Oxiden als auch lineare Massenabnahmen durch das Abdampfen fliichtiger
Chloride, die zur mechanischen Zerstorung der Oxidschicht fiihren, betrachtet werden
(BRAMHOFF et al., 1990). Unter zyklischen Bedingungen hat dies letztlich ein Abplatzen der

9
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schiitzenden Oxidschicht zur Folge, da chlorhaltige Phasen in die Oxidschicht eindringen und
sich Oxychloride an der Metall/Oxid-Grenzfliache bilden (PRESCOTT et al., 1989; ELLIOTT et
al., 1988). Als bestindige Werkstoffe erwiesen sich Al-Oxid- und Cr-Oxidbildner wie Alloy
C-276, Alloy 214 und HAYNES 556. Geringere Resistenz zeigte hingegen Alloy 800H, da
bei 650°C in verstirktem MaBe fliichtiges FeCl, gebildet wird (SCHWALM & SCHUTZE, 2000).
Die Chlorierung ist durch zwei Prozesse gekennzeichnet, zum einen durch die Verdampfung
der fliichtigen Chloride, zum anderen durch innere Chlorierung mit Ausfillung fester
Chloride wie CrCl,. Dabei nimmt der Grad der inneren Chlorierung mit steigender
Temperatur zu (TU et al., 1997). Erhohte Temperaturen bewirken somit einen zusitzlichen
Legierungsverbrauch infolge verstirkter Abdampfung der Chloride. Bei geringerer
Temperatur, d.h. bei geringerer Verdampfung nimmt die innere Ausféllung von Chloriden zu,
wobei zusitzliche Legierungselemente das Korrosionsverhalten, die Struktur und die
Morphologie der Chloridschicht dndern. Die Chloreinwirkung ist verbunden mit einer inneren
Bildung von Leerstellen durch den Transport der Metallionen nach auflen und einem
interkristallinen Angriff durch schnelle Diffusion von Chlor ins Metall und damit
einhergehender Chloridausfillung (ELLIOTT et al., 1985).

Von MCNALLAN et al. (1984) wurde ein Modell fiir die Oxidation von Kobalt in Ar-O,-Cl,-
Atmosphire aufgestellt, welches das Eindringen von Cl, aus der Gasphase iiber Poren in der
Oxidschicht zum Metall und die Bildung gasformiger oder kondensierter, fliichtiger Chloride
an der Metall/Oxid-Grenzfliche annimmt. Die fliichtigen Chloride werden dann innerhalb der
Oxidschicht zum Oxid umgewandelt oder aber auch teilweise in die Gasatmosphire
abgegeben. Da sich diese Oxide aus der Gasphase bilden, ist kein guter Kontakt zum Metall
vorhanden, woraus eine schlechte Schichthaftung resultiert. Diese beschleunigte Oxidation
(auch aktive Oxidation) wurde ebenfalls bei Untersuchungen an 2%Cr-1Mo-Stahl in He-
133mbar—0O,-HCI-Gasgemischen bei 500°C mit HCI-Gehalten bis zu 1000 vppm beobachtet
(BRAMHOFF, 1988). Das bei der Reaktion des fliichtigen Chlorids mit Sauerstoff entstandene
Cl, dringt erneut bis zur Phasengrenze Metall/Oxid vor, bildet fliichtige Metallchloride und
setzt den Prozell der aktiven Oxidation erneut in Gang, d.h. das Chlor wirkt als Katalysator
(REESE & GRABKE, 1992; SPIEGEL & GRABKE, 1995). Diese Beobachtungen wurden vor
allem an Werkstoffen aus Miillverbrennungsanlagen, Kohlevergasungsanlagen, Gasturbinen
und Industrieanlagen gemacht (STRINGER, 1980; Mayer et al., 1983; REESE & GRABKE, 1993;
GRABKE, 1995). Dabei muB3 dem negativen EinfluB von NaCl-Ablagerungen auf die
Korrosionsbestiindigkeit eine besondere Aufmerksamkeit zukommen. Deren Anwesenheit
bewirkt durch den Einbau von Cl'-Ionen in das Ionengitter des Metalloxids die Erh6hung der
Kationenleerstellenkonzentration (MANSFELD et al., 1973). Die Einwirtsdiffusion von
Leerstellen fiihrt zur Bildung von Leerstellenagglomeraten an der Phasengrenze Metall/Oxid.
Daraus resultiert eine Beeintrachtigung der Schichthaftung und schlieBlich ein Abplatzen der
Oxidschichten, was eine beschleunigte Oxidation zur Folge hat.

10
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4.2.3 Verhalten reiner Metalle in chlorhaltiger Atmosphare

Nach Untersuchungen der Reaktion von Nickel mit reinem Chlorgas bei 350-600°C
postulierten DOWNEY et al. (1969) zunichst diffusionskontrolliertes parabolisches Schicht-
wachstum von NiCl, bis zu einer gleichbleibenden Dicke der Chloridschicht. Oberhalb einer
Temperatur von 525°C nehmen die Autoren eine lineare Massenabnahme durch verstérkte
Verdampfung von Ni-Chlorid an (HAANAPPEL et al., 1992; IHARA et al., 1982; LEE, &
MCNALLAN, 1987).

Die Reaktion von Chrom mit HCI fiihrt zur Bildung divalenter Cr-Chloride (IHARA et al.,
1983), die bei Vorhandensein von O, von einer schiitzenden Cr,Os-Schicht iiberwachsen
werden. Bei Temperaturen iiber 600°C tritt ein konstanter Gewichtsverlust von Chrom in der
Chloratmosphire auf (REINHOLD & HAUFFE, 1977). SHINATA et al. (1986) beobachteten eine
beschleunigte Oxidation von Chrom unter dem EinfluB von NaCl-Ablagerungen. Es wird
vermutet, da3 NaCl eine katalytische Wirkung auf den Korrosionsprozef hat.

Bei Eisen und Kobalt findet in chlorhaltiger Atmosphére ebenfalls ein aktiver Oxidations-
prozef3 mit Bildung pordser, nicht schiitzender Oxidschichten (Fe;O,, Fe>O; bzw. CoO,
Co30,) statt. Er wird begleitet von der Bildung fester Chloride (FeCl,) bis 450°C und hoch-
fliichtiger Chloride (FeCl;, CoCl, usw.) bei Temperaturen iiber 600°C, die durch die laminare
Grenzschicht diffundieren (IHARA et al., 1983; LEE & MCNALLAN, 1990; MCNALLAN &
LIANG, 1981; JACOBSON & MCNALLAN 1986; FRUHAN & MARTONIK, 1973). Die Chlorie-
rungsrate ist dadurch neben der Werkstoffzusammensetzung auch von der Gasge-
schwindigkeit abhiingig (FRUHAN, 1972).

4.2.4 Verhalten von Legierungen in chlorhaltiger Atmosphare

Bei hochlegierten Stidhlen nimmt mit ErhShung des Ni- und Cr-Gehaltes die Korrosions-
bestindigkeit der Legierung in sauerstoffreichen, chlorhaltigen Atmosphédren zu, da sich
bildende Spinell- und Cr,Os-Deckschichten moglicherweise korrosionsresistenter sind als die
Fe-Cr-Mischoxide der niedrig legierten Stihle (STRAFFORD et al., 1989; SPIEGEL & GRABKE,
1996; IHARA et al., 1984; REESE & GRABKE, 1993). Hohe Eisengehalte fiihren hingegen zur
Degradation des Materials (ABELS & STREBLOW, 1997). Nach Angaben von TU et al. (1997)
verbessert die Voroxidation von Ni-Cr-Ce-Legierungen nur kurzzeitig die Korrosionseigen-
schaften. Die Kinetik der inneren Chlorierung folgt bei niedrigen Temperaturen annihernd
dem parabolischen Wachstumsgesetz, wobei der Grad der Chlorierung mit steigender
Temperatur zunimmt. Im héheren Temperaturbereich oberhalb 400°C wird der innere Angriff
von erhohtem Legierungsverbrauch infolge steigender Verdampfung begleitet. DEB et al.
(1996) beschreiben die Korngrenzenkorrosion an Ni-Basis-Superlegierungen durch
eindringende fliissige Chloride bei hohen Temperaturen (900-975°C). ZAHS et al. (1999)
untersuchten den EinfluB verschiedener Legierungselemente auf die chlorinduzierte
Hochtemperaturkorrosion von Fe-Cr-Legierungen in oxidierender Atmosphére bei 600°C.
Der wesentliche Korrosionsmechanismus ist wieder die aktive Oxidation, bei der sich

11
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fliichtige, divalente Metallchloride an der Metall/Oxid-Grenzfliche bilden, nachfolgend
verdampfen und zu trivalenten Metalloxiden reagieren, was zu pordsen, schlecht haftenden
Oxidschichten fiihrt. Die Morphologie der Oxidschichten hingt stark von den jeweiligen
Legierungselementen ab. Si- und Al-Zusitze bewirken eine Verbesserung des Korrosions-
widerstandes, in dem sie schiitzende Cr,O3;/Al,Os-Schichten in Abhéngigkeit von der
Oberflidchenbehandlung und der Stromungsgeschwindigkeit bilden. Einen positiven Einfluf3
auf das Korrosionsverhalten hat das Molybdidn. Es findet eine bevorzugte Reaktion der
reaktiveren Elemente Fe, Cr und Ni zu Chloriden bzw. Siliziden statt. Mo-Chlorid ist weniger
stabil als Fe- und Cr-Chlorid. Deshalb reichert sich Mo an der Grenzfliche Legierung/Silizid
an. Die Untersuchungen von ZAHS et al. (1999) und STOTT et al. (1988) bei 900°C ergaben
jedoch, dall die Entstehung fliichtiger Korrosionsprodukte wie MoO; einen raschen
Verbrauch des Werkstoffs bewirkt.

Erhohte HCl-Konzentration im Gas geht bei Fe-Cr-(Ni)-Legierungen nicht mit einer
signifikanten Erh6hung der Korrosionsrate einher. Bei Fe-Cr-Legierungen werden mehrlagige
pordse Oxidschichten mit einer dulleren Fe-Oxidschicht und einer inneren Cr-Oxid-reichen
Schicht gebildet (ZAHS et al., 2000). CHANG & WIE (1991) betonen die Bildung fliichtiger
(Oxy-) Chloride bei Fe-Cr-Legierungen, da diese zu einer beschleunigten Oxidation durch
Sublimation von Fe- und Cr-Chlorid fiihren. Im allgemeinen gilt also, dal Ni-Basis-
legierungen in chlorhaltigen, oxidierenden Atmosphiren bestindiger sind als Fe-Basis-
legierungen (SCHWALM & SCHUTZE, 2000). Die Untersuchung von handelsiiblichen Ni-Mo-
Legierungen wie Alloy B ergab geringere Korrosionsraten als fiir binire Ni-Mo- und ternire
Ni-Mo-Fe-Legierungen (RUEDL et al., 1981).

4.3 Korrosion unter Trichlorsilansynthesebedingungen

Nahezu alle technischen chlorhaltigen Atmosphédren enthalten Sauerstoff, so daBl sowohl
Oxidation und als auch Chlorierung stattfinden kann. Da unter Trichlorsilansynthesebe-
dingungen kein Sauerstoff im ProzeBgas vorhanden ist, kann auch keine schiitzende
Oxidschicht entstehen. In der Praxis finden Betriebsatmosphiren, die keinen Sauerstoff
enthalten, nur wenig Anwendungsméglichkeiten. Daher ist die Thematik der Chlorierung in
sauerstofffreien Atmosphiren nur wenig untersucht und es gibt nur eine begrenzte Anzahl an
Literatur, die die Korrosion in sauerstofffreien chlor- und siliziumhaltigen Gasen betrachten.

Mur (1983, 1985) untersuchte verschiedene Materialien fiir den Hydrochlorierungsreaktor bei
500°C und 20 bar. Es wurden C-Stahl, Alloy 400, 304L, Alloy 800H und Alloy B2 und die
Metalle Kupfer und Nickel untersucht. Dazu wurde ein H,/SiCly-Gemisch in ein Versuchs-
reaktorrohr aus rostfreiem Stahl 304 iiber die Proben geleitet. Ein wichtiges Ergebnis war, da3
Werkstoffe, die eine schiitzende Silizidschicht bilden, bestindiger gegeniiber Chlorangriff
sind als niedrig legierte Stdhle, bei denen durch die Verdampfung fliichtiger Chloride die
Silizidschicht zerstort wird. Durch die anfingliche Reaktion von Silizium mit dem Metall an

der Phasengrenze Gas/Metall bildeten sich bei Ni-Basislegierungen stabile Silizidphasen. Ein
12
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kontinuierlicher Wachstumsprozel} setzte die Bildung einer dicken Silizidschicht in Gang. Die
Wachstumsrate der Silizide variiert zwischen den verschiedenen Metallen und Legierungen.
Reines Nickel war durch hohe Wachstumsraten von Ni-Siliziden (Ni3Si,, NiSi) bei
gleichméBiger Verteilung von Si und Ni gekennzeichnet. Auf Alloy 800H bildete sich ein
komplexer Silizidfilm aus verschiedenen Metallsiliziden. Die zum Teil abgeplatzte Schicht
wies an mehreren Stellen unterschiedliche Verteilungen von Fe, Cr, Ni und Si auf, ein Indiz
fiir das Vorhandensein unterschiedlicher Silizide (MuUIL, 1985).

Trotz gleichmiéBiger Verteilung von Cu und Ni im Grundwerkstoff bildete sich bei der
MONEL-Legierung eine inhomogene Korrosionsschicht aus Ni- und Kupfersilizid. Bei den
reinen Metallen wie Cu und Ni sowie bei C-Stahl wurden hohere Silizidwachstumsraten als
bei den Legierungen Alloy 800H, Alloy B2 und Alloy 400 festgestellt. MUT (1985) begriindet
diese Beobachtung damit, dal die chemischen Aktivititen der Elemente in den Legierungen
geringer sind als die der jeweiligen reinen Metalle.

Ein weiterer Grund, weshalb auf den Legierungen die Silizide langsamer wachsen als auf den
reinen Metallen, sind die hohen Schmelztemperaturen von Mo und Cr. MuT (1985) nimmt an,
dal Elemente mit hohen Schmelzpunkten langsamer im Silizid diffundieren und damit die
Silizidwachstumsraten bei Legierungen geringer sind als bei reinen Metallen. In
hochschmelzenden Siliziden wie Cr- und Mo-Silizid (T CrSi, = 1550°C, T Cr3Si = 1770°C,
Ts MosSix = 2190°C, Ty MoSi, = 1980°C) ist die Diffusion von Metall bzw. Silizium
langsamer als in niedrigschmelzenden Siliziden wie Fe- und Ni-Silizid (T FeSi = 1410°C, Ts
FeSi, = 1212°C, T, Ni,Si = 1318°C, T, NiSi = 992°C) (MURAKA, 1983). Deshalb wachsen
Mo- und Cr-Silizid langsamer als Fe- oder Ni-Silizid. Daraus folgt, daf sich Legierungen mit
hohen Cr- und Mo-Gehalten besser als Konstruktionsmaterialien in silizium-/chlorhaltigen
Gasen eignen als niedrig legierte Stihle.

Die Ausscheidung von Cr-Carbiden (Cr,3Cs) reduziert die Resistenz von Legierungen gegen
chemischen Angriff durch Chlor (WAHL & SCHMADERER, 1981). Bei Feuchtigkeit in der
Atmosphire ist der transkristalline Angriff von Chloriden bei austenitischen Stéhlen
besonders gravierend (chloride stress cracking). Zyklischer Betrieb des Reaktors oder
Anwesenheit von Luft und Feuchtigkeit konnen die schiitzende Silizidschicht zerstoren.

Wasserstoff fiihrt zur Versprédung von C-Stahl. Dieses Material eignet sich also nicht als
Reaktorwerkstoff fiir die Trichlorsilansynthese. Zur Reduktion der Korrosion der
Reaktorwand bei hoheren Temperaturen wurde daher eine Beschichtung mit SiC
vorgeschlagen (IUIN & Kir1l, 1987). BRENEMAN (1993) empfahl ebenfalls den Einsatz von
Alloy 800H und Alloy C-276 als Reaktormaterial. Die Reaktionskinetik, d.h. die
Zusammenhinge zwischen Chloridbildung, Verdampfung und Silizidzerstérung werden in
den genannten Arbeiten nicht beschrieben.

Andere Autoren berichten von der Verwendung von Chrom-Nickel-Stahl (AISI 316) fiir den
Wirbelschichtreaktor (HSU et al., 1984). Dessen Schutzschicht aus SiO,, gebildet aufgrund
von Sauerstoffverunreinigungen in der Atmosphire, reduzierte die metallischen Verun-
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reinigungen im Reaktionsgas deutlich (HSU et al., 1987). Auch Union Carbide (1981)
berichtet von einer Quarzschicht (quartz liner) auf einer INCOLOY 800 - Legierung als
Schutz der Reaktorwandung (LAY & IvA, 1991; IvA et al., 1982). BADE & HOFFMANN (1996)
verwendeten als Reaktorwerkstoff zur Umsetzung von metallurgischem Silizium unter
Hydrochlorierungsbedingungen bei 450°C und 20 bar ebenfalls Cr-reichen austenitischen
Stahl mit einer Beschichtung aus Kohlenstoff, um die Besténdigkeit des Materials zu erhohen.

14
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5 Experimentelle Untersuchungen

5.1 Untersuchte Werkstoffe

Da unter den gegebenen Bedingungen nur wenig zuverldssige Erfahrungen zum Werkstoff-
verhalten in bezug auf die Korrosion in chlorierenden und silizierenden Atmosphiren
vorliegen, wurde ein breites Werkstoffspektrum in zwei Ubersichtsversuchen im Testgas bei
einer Temperatur von 600°C und 700°C und einem Gesamtdruck von 1 bar untersucht. Es
wurden verschiedene Fe-Basis- und Ni-Basis-Legierungen, sowie reine Metalle und
Keramiken ausgewihlt (Anhang 9.1). Die Werkstoffauswahl orientierte sich an den von MUI
(1985) und BRENEMAN (1993) untersuchten Legierungsgruppen und Werkstoffen, die sich in
chlorhaltigen Betriebsatmosphiren wie z.B. in Miillverbrennungsanlagen bewihrt haben. Die
Ubersichtsversuche lieferten erste Hinweise auf geeignete Werkstoffe. Die Ergebnisse wurden
mit denen von MUI (1985) und BRENEMAN (1993) verglichen und die Werkstoffauswahl fiir
die folgenden Versuche (Langzeittests, Versuche mit variierten Versuchsparametern
hinsichtlich Stromungsrate, Temperatur, Druck und Konzentration der korrosiven Kompo-
nenten im Testgas) eingeschrinkt (Tabelle 5.1).

Tabelle 5.1: Aufgelistet sind Werkstoffe, die bei den Versuchen mit variierten Versuchsparametern
wie Temperatur (Ubersichtsversuchen), Konzentration der korrosiven Komponenten im Testgas (Si-
Pulver), Strémungsrate und Druck, sowie in Versuchen zu Mechanismen der Deckschichtbildung und
zum Langzeitverhalten untersucht worden sind.

Versuchshe-
zeichnung

Ubersichtsversuche

korrosiven Kony -
und der Stromungsrate

Deck-
schieht-

Variation von
CSiCh, CHz,

Zugabe von S5i-
Pulver

geanderter | Einflub der Temperatur

Parameter bei | bar

. . Gasdurchsatz | 650°C | bildung | bei |
Werkstoff- 600°C 700°C 1 bar | 30 bar 1 bar 30 bar 1 bar 1 bar und
gruppe 30 bar
Fe-Basis 304L 304L 304L 304L 304L 316LN 304L
Alloy 800H Alloy Alloy Alloy 800H Alloy Alloy 825 Alloy
800H 800H 800H 800H
Ni-Basis Alloy 625 | Alloy 625 | Alloy Alloy 625 Alloy 625 Alloy Alloy 625
625 C-22
Werkstoffe [ Ajloy 617 | Alloy 617 Alloy 617 Alloy 617
siehe Alloy 59 | Alloy 59 Alloy 59 Alloy 59
Anhang 9.1
MA T21 MA T21 MA T21
C-276 C-276 C-276 C-276
Keramiken Weitere SiC SiC SiC
Werkstoffe ALOs Al,O; AlLO;
im Anhang SiSiC
9.1 SisN,
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5.2 Versuchsprogramm

In einem Vorversuch mit 65h Auslagerungszeit bei 600°C und 1 bar zeigte sich, daf3 die
Normaldruckanlage richtig konzipiert war. Es wurden erste Erfahrungen sowohl im
anlagentechnischen Bereich als auch zum Korrosionsverhalten der Werkstoffe gesammelt.
Unter Beriicksichtigung dieser Ergebnisse wurden erste Screeningversuche bis 400h bei
Temperaturen von 600°C und 700°C durchgefiihrt. Es wurden anschlieBend Langzeitversuche
bis zu 1000h durchgefiihrt, um erste Abschitzungen korrosionsbedingter Lebensdauergrenzen
der untersuchten Werkstoffe machen zu konnen und Korrosionsmechanismen aufzukliren.
Dazu wurden die Versuchsparameter wie Temperatur, Druck, Gaszusammensetzung und
Stromungsrate variiert (Tabelle 5.2). Aus sicherheitstechnischen Griinden und zur besseren
Verfolgung der Korrosionsschichtbildung wurden ausschlieflich verdiinnte Gase eingesetzt.
Zur Anpassung an die realen Bedingungen wurden Versuche unter Zusatz einer Si-Pulver-
schiittung durchgefiihrt.

Tabelle 5.2: Versuchsbedingungen bei den einzelnen Auslagerungsversuchen

| Kap. | Versuchs- | Druck | Temp. |Stromungs-| c(SiCly) | c(H,) | Versuchs-
{barl] [l rate [I/h] | [Vol.-
600 4

1.-%]| [Vol.-%] | dauer |h]

1 6.2 Screening 1 1 3 400
1 6.2 Screening 2 1 700 4 3 2 400
m 6.3 Variation 1 600 5,47 5,2 0 100

c(Ha)
v 6.3 Variation 5,2 3,5
c(SiCly) 1 600 5,47 7.4 3,2 100
17 3
A\ 6.4 | Variation der 2,875
Strémungs- 1 600 5,75 7.4 3,2 100
rate 11
VI 6.5 Einfluf3 der 1 600 5,75 7,4 3,2 100
Si-Aktivitdt 30 6 6 4
VII 6.6 | Druckeinflufl 650 6 6 4 214
30 1000
600 100
6 6 4 220
1000
VIII 6.7 Einfluf} der 1 5.47 5,2 3,5
Legierungs- 30 600 6 6 4 100
elemente
X 6.8 Wachstums- 5,47 5.2 3,5 5-100
bis kinetk 5,47 5,2 3,5 1000
6.10 1 600 5,75 7,4 3,2 400
5,75 7,4 3,2 1000

16



Kapitel 5: Experimentelle Untersuchungen

5.3 Versuchsanlagen

5.3.1 Normaldruckanlage

Zundchst wurde eine Normaldruckanlage aufgebaut, um das Werkstoffverhalten unter
Bedingungen der Trichlorsilansynthese zu untersuchen (Abbildung 5.1). Diese Anlage
bestand aus einem Rohrofen mit einem Quarzglasrezipienten, in den die Proben in einem
Schiffchen eingebaut wurden. Die Tetrachlorsilanzufuhr erfolgte anfangs iiber eine SiCly-
fordernde Pumpe mit Argon als Trigergas (Versuche I+II, Tabelle 5.2). Die verwendeten
Kunststoffspritzen mufiten wegen ihrer geringen Bestindigkeit gegeniiber SiCly zweimal
téglich ausgetauscht werden. Dies storte die Kontinuitit der Langzeitversuche erheblich. Aus
diesem Grunde wurde das Tetrachlorsilan spédter mit einem neuen Verfahren, einem
Sittigersystem zugefiihrt. Dabei wurde Argon als Trigergas durch den Sittiger geleitet und
der Dampfdruck pSiCly iiber die Temperatur im Sittiger geregelt.

Ar/H, Ar

A1/SiCly(g)

Temperatur Sicl, (il)
regelung

Sattiger

Abbildung 5.1:Aufbau der Normaldruckkorrosionsanlage zur Simulation der Trichlorsilansythese
(Prinzipskizze im Anhang 9.17)

5.3.2 Hochdruckanlage

Eine Druckerhthung verbessert die Ausbeute an Trichlorsilan im Produktionsprozefl (Mul,
1985) (Kap. 6.1). Deshalb wurde eine Versuchsanlage aufgebaut, die bei einem Betriebsdruck
von 30 bar und einer Temperatur von 600°C bis 650°C betrieben werden konnte (Abbildung
5.2). Das Kernstiick dieser Hochdruckanlage war ein horizontaler Rohrofen mit einem
Druckbehilter aus Alloy 800H und einem inneren Quarzglasrohr, in dem die Reaktionsgase
an den zu untersuchenden Proben entlang geleitet wurden. Die Proben waren in einem
Probenschiffchen untergebracht, welches durch eine Stange bewegt werden konnte, so daf3 die
Proben im kalten Anlagenteil durch eine Offnung entnommen werden konnten. Es handelte
sich um eine kontinuierlich arbeitende Anlage, bei der die Reaktionsgase im Durchfluf3 an den
zu untersuchenden Proben vorbeigefiihrt wurden. SiCly liegt bei Raumtemperatur als
Fliissigkeit vor. Die Dosierung von SiCly erfolgte iiber ein Sittigersystem mit Argon als
Trigergas. Durch Regelung der Temperatur lie sich der Dampfdruck von SiCly im
Verdampfer genau einstellen (Abbildung 5.3 und Abbildung 5.4). Das Gasgemisch aus Ar

und SiCly gelangte dann iiber beheizte Gasleitungen in den Ofen. Die Gase Ar und Ar/H,
17
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wurden Gasflaschen entnommen und der Druck von 30 bar iiber Flaschendruckminderer
eingestellt.

Eine Prinzipskizze der programmgesteuerten Hochdruckanlage ist im Anhang 9.18 dar-
gestellt. Es wurden Auslagerungsversuche bis zu 1000h durchgefiihrt und der Druckeinfluf3
auf das Korrosionsverhalten der Werkstoffe untersucht. Die geschliffenen Proben (1200 grit

SiC-Papier) hatten, wie auch bei den Normaldruckversuchen, Abmessungen von
10*20*2 mm.

Abbildung 5.2: Hochdruckkorrosionsanlage (30 bar) zur Simulation der Trichlorsilansythese
(Prinzipskizze im Anhang 9.18)

Fliissigkeits- 20 T
standmesser

Einfiill-
stutzen

log (pSiCly)/ bar)
(=) (=] o
(&2} o [4)]
>\
]

|_ Ar + SiCl, (2)

SiCL(D) E

T, i 0 30 60 90 120 150 180 210 240 270 300
Temperatur [°C]

Abbildung 5.3: Skizze des Sittigers  Abbildung 5.4: Dampfdruckkurve von SiCly,. Bei einem

zur SiCly-Zufuhr Gesamtdruck von 30 bar ergibt sich bei einer Temperatur
von 54°C eine SiCly-Konzentration von 3 % im Trigergas
im Gleichgewicht mit SiCly(l) bei strémendem Trigergas.
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5.4 Einstellung der Gaszusammensetzung

Nach Inbetriebnahme des Sittigersystems zur Dosierung von SiCls, muBten Uberlegungen

angestellt werden, wie man durch die Variation der Gasstrome das gewiinschte SiCly/H,-

Verhiltnis einstellt und welche Konzentrationen an SiCly und H, im Gasgemisch vorherrscht.

Die nachfolgenden Berechnungen beziehen sich auf einen Gesamtdruck von 1 bar.

In Abbildung 5.5 ist die Abhingigkeit des SiCly/H,-Verhiltnisses in der Gasphase vom
Verhiltnis der Gasstrome (y/x) fiir drei verschiedene SiCly — Partialdriicke im Verdampfer

dargestellt (Tabelle 5.3). Die Partialdriicke lassen sich iiber die Temperatur im Séttiger mit
einem Thermostaten regeln (pSiCly = 0,39 bar bei 30°C, pSiCly = 0,6 bar bei 42°C, pSiCly =

0,7 bar bei 47°C).

Die Verhiltnisse von SiCly zu H, als Funktion der Gasstrome und des SiCly-Partialdruckes

ergeben sich aus:

p [
y
SiCl4_[1—p)

H-> 0,04 e x

p.... Partialdruck SiCly(g) im Verdampfer
X.... Ar-4%H, [1/h]
(.1 y.... Ar [/h]

SIiCI/H,

13

12
11
10

—B—p(SiCl,)=0,39 bar (30°C) ]
—@— p(SiCl,)=0,6 bar (42°C) .
—A— p(SiCl,)=0,7 bar (47°C) .

T T T T T T
0.06 0.08 0.10 0.12 0.14 0.16 0.18 0.20 0.22
(y/x)

Abbildung 5.5: Abhéngigkeit des SiCly/H,-Verhiltnisses in der Gasphase vom Verhéltnis der
Gasstrome y/x fiir drei verschiedene Temperaturen bzw. SiCly(g)—Partialdriicke im Verdampfer
(Gleichung 5.1). Die Versuchsbedingungen sind markiert.
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Tabelle 5.3: Abhingigkeit des SiCl./H,-Verhiltnisses in der Gasphase vom Verhiltnis der Gasstrome
y/x fiir drei verschiedene SiCly(g)-Partialdriicke im Verdampfer (p = 0,39; 0,6; 0,7 bar). Die
markierten Bereiche entsprechen den durchgefiihrten Versuchen (Gleichung 5.1).

/M] | ylvh] | yix | plbar] | SiCl/H; | pbar] | SiCl/H; | p[bar]
_0,31 0,6

H \: # -
0,062

o

5 [ 0% 00w |03 [ 75 | os | e | o7 | s
06 | 583 | 07 | 87
5 1 0,2

0,6 7,50 0,7 11,67

In Abbildung 5.6 ist der Anteil SiCly im Gas als Funktion der Gasstrome (y/x) und der
SiCly(g)—Partialdriicke aufgetragen.

Die Konzentration von SiCly im Gas ergibt sich aus:

_P |2
eSiCls = (1 -p ) (x ) (52) p.... Partialdruck SiCly(g) im Verdampfer

l p z Xeeen Al‘-4%H2 []./h]
(x)+(l—p].(x)+l ... At [Vh]

0.30 — T T

| —m—p(sicl) = 0,39 bar (30°C) i ]
0.5, —®—P(SICL) = 0.6 bar (42°C) ]
: —A—p(SiCl,) = 0,7 bar (47°C)

0.20

0.15

0.10

Konzentration SiCl,

0.05 4

0.00

I v I — L 4 ! N Ll M Ll v ! v Ll N
0.06 008 0.10 012 0.14 016 0.18 020 022
(y/x)

Abbildung 5.6: Abhingigkeit der SiCls,-Konzentration in der Gasphase vom Verhéltnis der Gasstrome
y/x fiir drei verschiedene Temperaturen bzw. SiCly(g)-Partialdriicke im Verdampfer (Gleichung 5.2).
Die Versuchsbedingungen sind markiert.

Tabelle 5.4: Abhingigkeit der SiCl,-Konzentration in der Gasphase vom Verhiltnis der Gasstrome y/x
fiir drei verschiedene SiCly(g)-Partialdriicke im Verdampfer (p = 0,39; 0,6; 0,7 bar). Die markierten
Bereiche entsprechen den durchgefiihrten Versuchen (Gleichung 5.2).

S(sicy)
0,7 0,23
0,6 0,2 0,7 0,28

yix

A R R

5 [ o | ors | o3 | oors |
5 2 ,

1 0 0,39
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Der Anteil an H, im Gas als Funktion der Verhiltnisse der Gasstrome (y/x) und des SiCly —
Partialdruckes ist in Abbildung 5.7 dargestellt (Tabelle 5.5).

Die H,- Konzentration ergibt sich aus:

_ 0,04 p-... Partialdruck SiCly(g) im Verdampfer
cHa= N p S (53) | x.... Ar-4%H, [I/h]
= |+ of — [+1
(x) [l—p] (x) y.... Ar [I/h]
0.038 T—— 11—
] —B—p(SiCl,) = 0,39 bar (30°C)
0.036 n —@—(SiCl,) = 0,6 bar (42°C)
) i —A—p(SiCl,) = 0,7 bar (47°C)
o~ 0.0344 e d
T .
S 0.032- -
g 0.030- -
< ]
(O]
N 0.028- -
) 4
X 0.026 .
0.024 -

— T T T T T T T T
0.04 006 0.08 0.10 0.12 0.14 0.16 0.18 0.20 0.22
(y/x)

Abbildung 5.7: Abhéngigkeit der H,-Konzentration in der Gasphase vom Verhiltnis der Gasstrome
y/x fiir drei verschiedene Temperaturen bzw. SiCly(g)-Partialdriicke im Verdampfer (Gleichung 5.3).
Die Versuchsbedingungen sind markiert.

Tabelle 5.5: Abhéngigkeit der H,-Konzentration in der Gasphase vom Verhiltnis der Gasstrome y/x
fiir drei verschiedene SiCly(g)-Partialdriicke im Verdampfer (p = 0,39; 0,6; 0,7 bar). Die markierten
Bereiche entsprechen den durchgefiihrten Versuchen (Gleichung 5.3).

X
0,7
2

0,6 0,027 0,7 0,024

0
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5.5 Charakterisierungsverfahren

5.5.1 Rontgenbeugungsanalyse

Die phasenanalytische Charakterisierung der Korrosionsschichten erfolgte zunéchst durch
Rontgenbeugung (Siemens D500/2). Bei diesem Verfahren wird monochromatische
Rontgenstrahlung an den Netzebenen der Kristalle gebeugt (ALLMANN, 1994). Dabei kommt
es bei bestimmten Einfallswinkeln zu Interferenzen zwischen den an den verschiedenen
Netzebenen reflektierten Rontgenstrahlen. Es gilt die Bragg’sche Gleichung:

nel=2e¢d*sin(0) (5.4)

n...0rdnung der Interferenz

A... Wellenldnge der Rontgenstrahlung
d...Netzebenenabstand
0... Einfallswinkel

Sind Wellenldinge und Einfallswinkel der Rontgenstrahlung bekannt, konnen die
Netzebenenabstinde im Kristall errechnet werden. Die Messungen erfolgten in einem Winkel-
bereich zwischen 10 - 70° 20 bei einer Schrittweite von 0,01° und MeBzeiten von 1-3 sec im
Step-Scan-Verfahren. Die Anodenspannung (Cu-Anode) betrug 30kV und der Anodenstrom
40 mA. Die Identifizierung der Phasen erfolgte entsprechend der Richtlinien des JCPDS
(Joint Committee on Powder Diffraction Standards). Die Auslagerung der Proben unter den
simulierten Bedingungen der Trichlorsilansynthese fiihrte aufgrund vieler verschiedener
Legierungsbestandteile in verstirktem Malle zur Bildung von Mischkristallen, was eine
Verschiebung der 2(6)-Winkel bzw. Reflexe zur Folge hatte. Nicht alle Mischkristalle sind in
den Datenbanken enthalten, wodurch eine eindeutige Zuordnung der Beugungslinien nicht
immer moglich war. AuBlerdem erhShte das Auftreten von Texturen die Intensitit einzelner
Rontgenreflexe einer Phase. Deshalb konnte die Intensitéit der Reflexe nicht zwangsliufig als
quantitatives MaB fiir die einzelnen Phasen angesehen werden.

5.5.2 Gravimetrie und Metallographie

Zur Charakterisierung der Korrosionsprodukte wurden die iiblichen
Standardanalysemethoden angewandt. Zur Ermittlung der Korrosionskinetik wurden die
Proben nach der Auslagerung gewogen. Bei den Langzeitversuchen wurden in bestimmten
Zeitabstinden wihrend des Versuches die Masseninderungen der Proben bestimmt. Dadurch
konnte die Masseninderung iiber den Auslagerungszeitraum verfolgt werden. Nach
Versuchsende wurden durch Rontgenbeugungsanalyse die Phasen bestimmt.
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Nach Anfertigung von metallographischen Schliffen wurden im Lichtmikroskop (LM) bzw.
Rasterelektronenmikroskop (REM/EDX) die Dicke der Korrosionsschichten und die Phasen-
bzw. Elementverteilung untersucht.

Wegen der leicht 1oslichen Chloride mufiten die Proben bei der metallographischen
Priaparation wasserfrei bearbeitet werden. Dazu wurden die Proben zuerst mit Ni-Folie
(d=0,15 pm) umwickelt, anschlieBend in leitfihiges Einbettmittel eingebettet und trocken mit
Schleifpapier bis zu einer Kérnung von 4000 pm geschliffen. AnschlieBend wurde mit
perforiertem Poliertuch bzw. Nylontuch mit aufgebrachter Diamantpaste (sukzessive 6, 3, 1
und 0,25 um) unter Zusatz einiger Tropfen Petrolbenzin poliert. Die einzelnen Schleif- und
Polierschritte durften 1-2 Minuten nicht {iberschreiten, um Kantenabrundungen im
Grenzbereich Korrosionsschicht/Ni-Folie/Einbettmittel zu vermeiden.

Der Korrosionsangriff wurde lichtmikroskopisch, wie in Abbildung 5.8 dargestellt, ausge-
wertet. Dabei wurden die Dicke die Korrosionsschicht, die Tiefe der inneren Schidigung
sowie der Metallabtrag ermittelt.

Metallographische Bestimmung des Korrosionsangriffes
A
z 2222 | ] innereKorrosion(®
% Restdicke (R)
5
[ | Schichtdicke (d)
\ 4
(A-R)/2 =Metallabtrag

Abbildung 5.8: Metallographische Bestimmung des Korrosionsangriffes durch Lichtmikroskopie

5.5.3 Rasterelektronenmikroskopie

Als Ergénzung zu den rontgenographischen und metallographischen Verfahren wurden
elektronenmikroskopische Untersuchungen mit gekoppelter, energiedispersiver Rontgen-
analyse angewandt (REM - LEO 440, EDX — ISIS 300). Durch die Detektierung von Riick-
streuelektronen ist eine detaillierte Phasendifferenzierung in der Korrosionsschicht méglich.

Mit energiedispersiver Rontgenanalyse (EDX) konnten Elementverteilungsbilder, Punkt-
analysen und Linienprofile erstellt werden.
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6 Ergebnisse und Diskussion

In diesem Kapitel werden thermodynamische Berechnungen vorgestellt, die die Gaszu-
sammensetzungen im thermodynamischen Gleichgewicht in Abhingigkeit von Temperatur
und Druck sowie die Bildung verschiedener Chloride und Silizide unter den gegebenen
Bedingungen modellhaft berechnen. Mit Hilfe von Phasenstabilititsdiagrammen wird die
Entwicklung der Phasen in den untersuchten Legierungen bei Anderung der Gaszusammen-
setzung gedeutet.

Anschlieend werden die Versuchsergebnisse besprochen, die unter Variation der Parameter
Temperatur, SiCly;-Konzentration, Strémungsrate, Siliziumaktivitiat und Gesamtdruck erhalten
wurden. Untersuchungen an binédren und terndren Modellegierungen beschreiben den Einfluf3
der Hauptlegierungselemente auf das Korrosionsverhalten. Desweiteren wird auf die
Mechanismen der Deckschichtbildung eingegangen, um Hinweise zur Korrosionskinetik zu
erlangen. Zuletzt werden die Ergebnisse im Hinblick auf das zu erwartende Langzeitverhalten
diskutiert und geeignete Konstruktionswerkstoffe vorgeschlagen.

6.1 Thermodynamische Berechnungen

6.1.1 Berechnung der Gleichgewichtszusammensetzung als Funktion von
Druck und Temperatur

Die Gleichgewichtszusammensetzung der Gasatmosphire, d.h. die Partialdriicke der Spezies
im thermodynamischen Gleichgewicht, wurden mit dem Programm Chemsage (ERIKSSON &
HACK, 1990) fiir verschiedene Versuchsbedingungen berechnet.

Von Bedeutung fiir die Interpretation der Korrosionsmechanismen sind insbesondere die
Partialdriicke von Chlory) und Silizium,. Diese sind in Abbildung 6.1 als Funktion der
Temperatur unter Standardbedingungen bei einem Gesamtdruck von 1 bar und einem
SiCly/H,-Verhiltnis von 3:2 aufgetragen. Bei allen nachfolgenden Gleichgewichts-
berechnungen wird fiir die Gasphase ein Druck von 1 bar als Standardzustand definiert. Somit
entspricht eine chemische Aktivitiit von a=1 fiir eine Gasspezies einem Partialdruck von 1 bar.
Fiir feste Stoffe entspricht a=1 der reinen festen Phase. Eine TemperaturerhShung bewirkt,
neben einem Anstieg der Chlor- und Siliziumaktivitit im Gas, auch eine grofere Trichlor-
silanausbeute (Abbildung 6.2). Aus diesem Grund wurde der Temperatureinflu auf das
Korrosionsverhalten der Werkstoffe experimentell untersucht.
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Abbildung 6.1: Gleichgewichtszusammensetzung im Reaktor (Cl,- und Si-Aktivitditen) als Funktion
der Temperatur bei einem Gesamtdruck von 1 bar, cSiCly(g) = 5,2 Vol.-%, cH,= 3,5 Vol.-%,
Stromungsrate = 5,471/h; Tabelle 5.2
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Abbildung 6.2: Gleichgewichtszusammensetzung im Reaktor (Cl,- und Si- Aktivititen, sowie pSiHCI3)
als Funktion der Temperatur bei einem Gesamtdruck von 1 bar, cSiCly(g) = 5,2 Vol.-%, cH,= 3,5
Vol.-%, Stromungsrate = 5,471/h; Tabelle 5.2

log (Gleichgewichtsaktivitét)

In Abbildung 6.3 werden Chlor- und Siliziumaktivititen bei verschiedenen Temperaturen und
Driicken im Testgas gezeigt. Die angegebenen Werte entsprechen den Bedingungen, die
experimentell untersucht wurden. Mit steigender Temperatur (600°C auf 700°C bei 1 bar bzw.
600°C auf 650°C bei 30 bar) werden sowohl der Chlorpartialdruck als auch die Si-Aktivitit
erhoht. Bei hohem Druck und hohen Temperaturen (650°C, 30 bar) herrschen die hchsten
Chlorpartialdriicke, jedoch eine geringere Si-Aktivitit. DruckerhShung fiihrt zu einer
deutlichen Zunahme des Chlorpartialdrucks im Gas, wobei die Siliziumaktivitiit erniedrigt
wird (Abbildung 6.69). Die Ausbeute an Trichlorsilan nimmt mit steigendem Druck ebenfalls
zu (Abbildung 6.140).
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Abbildung 6.3: Aktivititen von Clyg), Si(e und Si bei verschiedenen Versuchsbedingungen (Versuche
L II, VII -IX, Tabelle 5.2)

6.1.2 Stabilitiat der Chloride und Silizide

Mit thermodynamischen Berechnungen zum Bildungsdruck fester Chloride (Programme
Chemsage und HSC - ERIKSSON & HACK, 1990; ROINE, 1994) wurde bestimmt, welche

Metallchloride unter den experimentellen Bedingungen dieser Arbeit als feste Phase vorliegen
konnen.

Abbildung 6.4 zeigt den Zersetzungsdruck der festen Chloride der Hauptlegierungselemente
(Fe, Cr, Mo, Ni) als Funktion der reziproken Temperatur. Mit steigender Temperatur nehmen
die Zersetzungsdriicke der Spezies zu. Chromchlorid (CrCl,) bildet sich bei den geringsten
Chlorpartialdriicken und hat damit die grofte Bildungswahrscheinlichkeit als feste Phase,
gefolgt von Fe-Chlorid (FeCl,). Zur Bildung von festen Chloriden des Molybdins und des
Nickels sind die Chlorpartialdriicke in den Versuchsgasen, die den Korrosionsuntersuchungen
in dieser Arbeit zu Grunde lagen, zu gering (Abbildung 6.17 und Abbildung 6.18).
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Abbildung 6.4: Zersetzungsdriicke von Chloriden verschiedener Metalle als Funktion der reziproken
Temperatur im Vergleich zum Chlorpartialdruck im Testgas bei einem Gesamtdruck von 1 bar,
cSiCly(g)=5,2 Vol.-%, cHy= 3,5 Vol.-% (Berechnungen auf der Basis von Daten aus ROINE, 1994)

Abbildung 6.5 bis Abbildung 6.8 zeigen die Dampfdriicke verschiedener Spezies als Funktion
der Temperatur im Gleichgewicht mit den festen Chloriden von Fe, Cr, Ni und Mo. Die
Dampfdriicke geben Hinweise liber die jeweiligen relativen Fliichtigkeiten der betreffenden
Chloride. Fiir die Abschitzung des Korrosionsverhaltens ist es nicht nur wichtig, zu wissen,
welche Chloride sich bei einem vorgegebenen Cl,-Partialdruck in der Atmosphire bilden
konnen, sondern auch welche Partialdriicke die fliichtigen Spezies bei diesem Cl,-

Partialdruck aufweisen.
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Abbildung 6.5: FeCl - Partialdriicke im Gleichgewicht mit festem FeCl, als Funktion der reziproken
Temperatur
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Abbildung 6.6: CrCly - Partialdriicke im Gleichgewicht mit festem CrCl, als Funktion der reziproken
Temperatur
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Abbildung 6.7: MoCl, - Partialdriicke im Gleichgewicht mit festem MoCl, als Funktion der reziproken
Temperatur
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Abbildung 6.8: NiCl, - Partialdriicke im Gleichgewicht mit festem NiCl, als Funktion der reziproken
Temperatur

Festes FeCl, ist im Standardtestgas bei 600°C, 1 bar und Konzentrationen von cSiCly(g) = 5,2
Vol.-% und cH,= 3,5 Vol.-%, was einem pCl, von 107! bar entspricht, nicht stabil. Dabei ist
es jedoch wichtig zu bemerken, dall fliichtige Spezies einer bestimmten Komponente in der
Gasphase vorhanden sein konnen, auch wenn die jeweilige feste Phase noch nicht
thermodynamisch stabil ist. Im Standardtestgas sind FeClyg, (10'5 bar) und CrCls, (10'6 bar)
fliichtige Chloride mit hohen Partialdriicken (Abbildung 6.9 und Abbildung 6.10).

Abbildung 6.10 zeigt, daB sich bei 600°C oberhalb eines pCl, von 1077 bar festes CrCl,
bilden kann. Da unter allen vorliegenden Versuchsbedingungen der Chlorpartialdruck immer
> 10" bar ist, folgt daraus, daB sich Chromchloride als feste bzw. fliissige Phase sowohl bei 1
bar als auch bei 30 bar in der ProzeBgasatmosphire bilden konnen. Die gasformige Spezies
CrCl;(g) weist im Standardtestgas (s.0.) einen Dampfdruck von etwa 10°° bar auf.

Feste Ni- und Mo-Chloride knnen sich bei den vorliegenden Chlorpartialdriicken (pCl,=10"*
bei 30 bar / 600°C bis 10" bar bei 1 bar / 600°C) nicht bilden. Die fliichtigen Mo- und Ni-
Chlorid - Spezies haben bei 1 bar und 600°C geringe Dampfdriicke (fiir MoCls g etwa 1013
bar, fiir NiCly, etwa 10”° bar) (Abbildung 6.11 und Abbildung 6.12).

Fiir alle Berechnungen (Abbildung 6.9 bis Abbildung 6.12) wurde fiir die Metalle eine

Aktivitdt von 1 festgesetzt (aye = 1), d.h. man geht von thermodynamischem Gleichgewicht
zwischen der Gasphase und dem festen Metall in der Atmosphére aus.
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Abbildung 6.9: Gleichgewichtsaktivititen der wichtigsten Spezies im System Fe-Cl als Funktion des
Cl,-Partialdruckes bei 600°C (Standardtestgas bedeutet 600°C und 1 bar, cSiCls(g) = 5,2 Vol.-%, cH,=
3,5 Vol.-%, aye = 1)
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Abbildung 6.10: Gleichgewichtsaktivititen der wichtigsten Spezies im System Cr-Cl als Funktion des
Cl,-Partialdruckes bei 600°C (Standardtestgas bedeutet 600°C und 1 bar, cSiCly(g) = 5,2 Vol.-%, cH,=
3,5 Vol.-%, aye = 1)
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Abbildung 6.11: Gleichgewichtsaktivitdten der wichtigsten Spezies im System Mo-Cl als Funktion des
Cl,-Partialdruckes bei 600°C (Standardtestgas bedeutet 600°C und 1 bar, cSiCly(g) = 5,2 Vol.-%, cHy=

3,5 Vol.-%, aye = 1)
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Abbildung 6.12: Gleichgewichtsaktivititen der wichtigsten Spezies im System Ni-Cl als Funktion des
Cl,-Partialdruckes bei 600°C (Standardtestgas bedeutet 600°C und 1 bar, ¢SiCly(g) = 5,2 Vol.-%, cH,=

3,5 Vol.-%, aye = 1)

Neben der Chloridbildung ist in der ProzeBgasatmosphire auch Silizidbildung moglich. Diese

wurde ebenfalls mit Chemsage modelliert. Abbildung 6.13 zeigt die Zersetzungsdriicke

verschiedener Metallsilizide als Funktion der reziproken Temperatur. Ebenso ist der Si(g)-

Partialdruck im Standardgas (s.o.) aufgetragen. Bei allen Versuchsbedingungen reichte der

Partialdruck von pSi) aus, um die Silizide der Elemente Fe, Cr, Mo und Ni zu bilden. Den

niedrigsten Bildungsdruck pSi, hat FesSi, gefolgt von Cr3Si, MosSiz und NiSi. Mit steigender

Temperatur nehmen die Bildungsdriicke der Silizide zu.
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Abbildung 6.13: Zersetzungsdriicke der Metallsilizide verschiedener Elemente als Funktion der
reziproken Temperatur im Vergleich zum pSi(g) im Testgas bei einem Gesamtdruck von 1 bar,
¢SiCly(g)=5,2 Vol.-%, cHy= 3,5 Vol.-% (Berechnungen auf der Basis von Daten aus ROINE, 1994)

Dies bedeutet, da} Silizidbildung fiir metallische Werkstoffe auf Eisen- oder Nickelbasis
erwartet werden kann.

Abbildung 6.14 zeigt die Gleichgewichtspartialdriicke von Si(g) bei verschiedenen Silizium-
aktivitiiten als Funktion der reziproken Temperatur. Im Gleichgewicht mit reinem Si betrigt
aSi = 1, was den Bedingungen in der realen Anlage bei 600°C und einem pSi(g) von 10°'° bar
gleichkommt. Ohne Si-Zugabe im Testgas mit cSiCly(g) = 5,2 Vol.-%, cH,= 3,5 Vol.-% bei
600°C und 1 bar Gesamtdruck betriigt pSi(g) etwa 10 bar, was einer Si-Aktivitit von etwa

107 entspricht.
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Abbildung 6.14: Gleichgewichtspartialdriicke von Si(g) bei verschiedenen Siliziumaktivititen als
Funktion der reziproken Temperatur bei 1 bar
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Die bisherigen Ausfiihrungen zeigen die relativen Stabilititen der Chloride und Silizide unter
Bedingungen, in denen nur Cl, oder Si(g) als korrodierendes Medium vorhanden ist. Bei den
vorliegenden Versuchsbedingungen handelt es sich jedoch um ein Cl,- und Si(g)-haltiges
Gasgemisch. Die in Abbildung 6.15 bis Abbildung 6.18 dargestellten Stabilitdtsdiagramme
zeigen Stabilitiatsberechnungen verschiedener fester Phasen als Funktion der Partialdriicke
von Cly(g) und Si(g). Ebenfalls in die Stabilitditsdiagramme eingetragen sind die Gleich-
gewichtspartialdriicke von Cly(g) und Si(g) der Versuchsatmosphiren ¢SiCl, = 5,2 Vol.-%,
cH,= 3,5 Vol.-% bei 1 bar und ¢SiCl; = 6 Vol.-%, cH,= 4 Vol.-% bei 30 bar und 600°C. Die
Berechnungen zeigen, dal man sich unter diesen Bedingungen demnach fast immer im
Stabilititsfeld der Metallsilizide befindet. Ein Ausnahmefall entsteht, wenn durch Erhéhung
des Druckes von 1 bar auf 30 bar in o.g. Testgas eine Verschiebung vom Stabilititsfeld des
Cr-Silizids zu dem des Cr-Chlorids stattfindet (Abbildung 6.16).
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Abbildung 6.15: Stabilitdtsdiagramm Fe-CI-Si bei 600°C (Gleichgewichtswerte fiir das Testgas mit
¢SiCly = 5,2 Vol.-%, cH>= 3,5 Vol.-% bzw. cSiCl; = 6 Vol.-%, cH,= 4 Vol.-% bei: x; — 1 bar, x, —
30 bar) (Versuche I, IV, V, VII-IX, Tabelle 5.2)
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Abbildung 6.16: Stabilitdtsdiagramm Cr-CI-Si bei 600°C (Gleichgewichtswerte fiir das Testgas mit
cSiCly = 5,2 Vol.-%, cHy= 3,5 Vol.-% bzw. c¢SiCly = 6 Vol.-%, cH>= 4 Vol.-% bei: x; — 1 bar, x> — 30
bar) (Versuche I, IV, V, VII-IX, Tabelle 5.2)
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Die Phasenstabilitéitsdiagramme Mo-Cl-Si und Ni-Cl-Si zeigen, dal im Gleichgewicht mit der
Atmosphire bei 1 bar und 30 bar Betriebsdruck die Metallsilizide stabil sind (Abbildung 6.17
und Abbildung 6.18).
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Abbildung 6.17: Stabilitidtsdiagramm Mo-Cl-Si bei 600°C (Gleichgewichtswerte fiir das Testgas mit
¢SiCl; = 5,2 Vol.-%, cH>= 3,5 Vol.-% bzw. c¢SiCly = 6 Vol.-%, cH,= 4 Vol.-% bei: x; — 1 bar, x, — 30
bar) (Versuche I, IV, V, VII-IX, Tabelle 5.2)
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Abbildung 6.18: Stabilitdtsdiagramm Ni-CI-Si bei 600°C (Gleichgewichtswerte fiir das Testgas mit
¢SiCly = 5,2 Vol.-%, cHy= 3,5 Vol.-% bzw. cSiCl, = 6 Vol.-%, cH,= 4 Vol.-% bei: x; — 1 bar, x, — 30
bar) (Versuche I, IV, V, VII-IX, Tabelle 5.2)

Zur Beurteilung welche Phasen tatséchlich gebildet werden kénnen, mufl vom Vorhandensein
eines Gradienten der Cl- und Si-Aktivitdt innerhalb der Korrosionsschicht ausgegangen
werden. Thermodynamische Berechnungen im Gasgleichgewicht ergeben bei 1 bar
Gesamtdruck einen log pCl, von —15,8 bar (Tabelle 6.1). Falls das Gas molekular durch
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Mikrorisse durch die Silizidschicht gelangt und sich beim Erreichen der Metalloberfliche ins
Gleichgewicht mit dieser Oberfliche setzt, wird sich an dieser Stelle ein Partialdruck von
Si(g) einstellen, der dem Zersetzungsdruck des Metallsilizids (in diesem Fall von Ni-Silizid)
entspricht. Nach Abbildung 6.18 liegt dieser Wert von log Si(g) bei etwa —24 bar. Rechnet
man das Gleichgewicht des oben genannten Gases erneut aus, jedoch unter der Annahme, daf3
log pSi(g) auf den Zersetzungsdruck von Ni-Silizid fixiert ist, ergibt sich fiir log pCl, ein
Wert von —14,5 bar. Der Partialdruck von Cl, ist also um mehr als eine Zehnerpotenz hoher
als der Wert im normalen Gleichgewicht (ohne Fixierung der Si-Aktivitit). Es ist interessant
zu bemerken, dafl wenn die gleiche Berechnung fiir 30 bar durchgefiihrt wird, diese Anderung
geringer austillt. Der Grund dafiir ist, da3 der Si(g)-Partialdruck im Gas kleiner (und der Cl,-
Partialdruck grofler) ist als bei 1 bar. Der Wert liegt also niher am Zersetzungsdruck von Ni-
Silizid als im Gas bei 1 bar Gesamtdruck. Folglich ist die Absenkung des Si(g)-Partialdruckes
bei Transport durch die Schicht geringer und damit auch die Erhdhung des Cl,-Partialdruckes
als im Fall des Testgases mit 1 bar Gesamtdruck. Durch diese Aktivititsgradienten in der
Korrosionsschicht kénnen in der Schicht bzw. an der Unterseite der Schicht andere Phasen
stabil werden als an der Phasengrenze Silizid/Gas (Abbildung 6.19). Mo- bzw. Ni-Chloride
konnen auch bei einem Gradienten der Chloraktivitit, wie in Abbildung 6.19 beschrieben,
nicht gebildet werden, da auf diese Weise keine Verschiebung in das Stabilititsfeld des
Chlorids bewirkt wird.

Tabelle 6.1: Cl,- und Si(g) — Partialdriicke im Testgas mit und ohne Fixierung des Si(g)-Partialdruckes
bei 1 bar und 30 bar Gesamtdruck des Testgases

1 bar Gesamtdruck ' 30 bar Gesamtdruck
im Gas Si(qg) fixiert (Grenzflache im Gas Si(g) fixiert (Grenzflache
[bar] Metall/Gas) [bar] [bar] Metall/Gas) [bar]
log pCl, -15,8 -145 -14,2 -13,8
log pSi(g) -21,9 -24 -23,3 -24

In Abbildung 6.19 sind zwei Gaszusammensetzungen (Gas a,b) und vier mogliche Fille zur
Phasenstabilitéit aufgetragen. Fall 1 (Abbildung 6.19a) beschreibt eine Atmosphire, bei der
das Metallsilizid stabil ist (Gas a). Falls thermodynamisches Gleichgewicht vorliegt,
entspricht der Wert von pSi(g) in Punkt ,,Gas a* (Abbildung 6.19b) dem der Gasphase. In
Punkt P stehen Metall und Silizid im Gleichgewicht. Der Zustand hinsichtlich pSi(g) wird
durch einen Punkt auf der Linie AB beschrieben. Der Wert fiir pCl, in Punkt P an der
Grenzfliche Metall/Silizid ergibt sich unter der Annahme von molekularem Transport durch
Mikrorisse in der Schicht aus dem thermodynamischen Gleichgewicht des Gases, jedoch mit
vorgegebenem Si(g)-Partialdruck entsprechend dem Wert fiir die Linie AB (Punkt P). Damit
ist keine Bildung von Chlorid unterhalb der Silizidschicht méglich.

Fall 2 geht von der gleichen Gaszusammensetzung aus, jedoch @ndern sich sowohl die Si(g)-
als auch die Cl,-Aktivitit in der Deckschicht, d.h. in den experimentell vorliegenden
Bedingungen gibt es eine leichte Erhohung der Chloraktivitit innerhalb der Silizidschicht
(Tabelle 6.1). Das fiihrt dazu, daB an der Grenzfliche Metall/Silizid bei molekularem
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Transport von SiCly durch die Schicht das Chlorid stabil sein kann (Punkt auf der
Verlingerung der Linie AB in Abbildung 6.19a).

In den Fillen 3 und 4 wird von einer Gaszusammensetzung (Abbildung 6.19a, Gas b) mit
hoherem Cl,-Partialdruck als bei Gas a ausgegangen. Ein Gradient der Si-Aktivitéit in den
Deckschichten kann nun ebenfalls die Bildung von Chloriden unterhalb der Silizidschicht
bewirken. Falls diese Chloridschicht entsteht, sind die eingezeichneten Reaktionswege nicht
exakt definiert, aber einige Punkte liegen absolut fest (Abbildung 6.19c). Punkt E (Abbildung
6.19d) entspricht den Gleichgewichtswerten der Gasphase E (Abbildung 6.19¢). Die
Aktivitdten in Punkt F (Abbildung 6.19d) entsprechen einem Wert auf der Linie BC (Punkt
F), da sich Chlorid und Silizid im Gleichgewicht befinden. Punkt D (Abbildung 6.19d) ist
einem Punkt auf der Linie BG zuzuordnen, da zwischen Metall und Chlorid Gleichgewicht
besteht, z.B. Punkt D (Abbildung 6.19¢).
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Abbildung 6.19: (a,c) Verschiebung der relativen lokalen Aktivitdten von Silizid und Chlorid bei
Annahme von molekularem Transport des Gases durch die Silizidschicht; Fall 1) keine Bildung fester
Chloride unterhalb der Silizidschicht mdglich, Fall 2) Bildung fester Chloride unterhalb der
Silizidschicht moglich; Fall 3 und 4) immer Bildung von Metallchlorid unterhalb der Silizidschicht;
(b) schematische Darstellung der Bildung der Silizidschicht, (d) schematische Darstellung der Bildung
fester Chloride an der Grenzflidche Metall / Silizidschicht
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Die Berechnungen zur Phasenstabilitit der Silizide (nach thermodynamischen Daten von
ERIKSSON & HACK, 1990; ROINE, 1994) unter den experimentellen Bedingungen dieser Arbeit
zeigen, da} eisenreiche Legierungen verstirkt Fe-Silizide mit der Zusammensetzung Fe;Si
bilden sollten. Bei Ni-reichen Fe-Basislegierungen sollten NiSi und FeSi entstehen. Bei Ni-
Basislegierungen ist hauptséichlich von der Entstehung von Ni-Silizid auszugehen, da Ni
schneller mit Si reagiert als Cr und Mo. Man muf3 jedoch vorwegnehmen, dal die
thermodynamischen Daten fiir Silizide wahrscheinlich nicht vollstéindig sind oder eine falsche
Stochiometrie bestimmt wurde, da die Ergebnisse der Rontgenbeugungsanalysen der eigenen
Untersuchungen nicht exakt mit den nach thermodynamischen Berechnungen zu erwartenden
Phasen iibereinstimmen. GroBle Bedeutung hat die Bildung von festen Chromchloriden. Hohe
Dampfdriicke von FeCl,(g) und CrCls(g) bei allen vorliegenden Versuchsbedingungen
(600°C bis 700°C, 1 bar bzw. 30 bar) konnten zur Materialschidigung durch Verdampfung
fiihren.
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6.2 EinfluB der Temperatur auf das Korrosionsverhalten

Der Temperatureinflu auf das Korrosionsverhalten der Werkstoffe wurde experimentell
untersucht, da sich hohe Prozefltemperaturen positiv auf die Trichlorsilanausbeute auswirken
(Abbildung 6.2). In Ubersichtsversuchen wurde ein breites Werkstoffspektrum fiir 400h bei
Temperaturen von 600°C und 700°C und einem Druck von 1 bar und einem SiCly/H, —
Verhiltnis von 3:2 ausgelagert (Versuch I+I1, Tabelle 5.2). Bei einer Stromungsrate von 4 I/h
betrug die Gaszusammensetzung 95 Vol.-% Argon, 3 Vol.-% Tetrachlorsilan und 2 Vol.-%
Wasserstoff. Die nach thermodynamischen Gleichgewichtsberechnungen zu erwartenden
Gleichgewichtsaktivititen von Chlor und Silizium in der Gasatmosphidre bei den
Korrosionsversuchen zeigt Abbildung 6.3. Es wurden neben einer Reihe verschiedener Fe-
und Ni-Basis-Legierungen ebenso Modellegierungen, Keramiken und (reine) Metalle
untersucht (Anhang 9.1).

Die Auswertung der gravimetrischen Untersuchungen ergab, da3 Fe-Basiswerkstoffe und
reine Metalle, insbesondere Nickel, sowie Alloy 400 und Alloy B3 deutlich hohere
Massenzunahmen als die anderen Ni-Basiswerkstoffe aufwiesen (vgl. Abbildung 6.20 und
Abbildung 6.21). Bei der Bewertung der Massendnderung mufl insbesondere bei Fe-
Basiswerkstoffen der Abdampfung fliichtiger Chloride wie Eisenchlorid Aufmerksamkeit
gelten. Diese Chloride wurden im kalten Bereich des Quarzglasrezipienten wieder
abgeschieden. Ursache dafiir ist der sehr hohe Dampfdruck von FeCly(g) von etwa 10” bar
bei 600°C (Abbildung 6.9). Die geringe Masseninderung bei FeSil5 erklirt sich aus der
Verdampfung von Fe-Chlorid und durch die Reaktion von Silizium in der Legierung mit dem
Chlor in der Atmosphire. Reines Nickel, Chrom, 316LN, Fe20Cr, Alloy 400 und die Ni-Mo-
Legierung Alloy B3 zeigen die grofiten Massenzunahmen (Abbildung 6.20 und Abbildung
6.21). Die austenitischen Werkstoffe 304L und Alloy 800H haben geringere
Massenzunahmen als die iibrigen Fe-Basiswerkstoffe wie Fe20Cr, Fe20CrSAl und 316LN.
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Abbildung 6.20: Masseninderung (a) der Fe-Basiswerkstoffe und (b) der reinen Metalle und C-Stahl
nach 400h Auslagerung bei 600°C und 1 bar Gesamtdruck des Testgases (Versuch I, Tabelle 5.2)
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Die Ni-Basiswerkstoffe Alloy 617, Alloy 59, C-22, Alloy 625, Alloy 825, HAYNES 556 und
Alloy S wiesen die geringsten Masseninderungen auf. Wie bereits erwihnt, grenzen sich die
Ni-Cu-Legierung Alloy 400 und die Ni-Mo-Legierung Alloy B3 durch ihre sehr hohen
Massenzunahmen deutlich von den iibrigen Ni-Basislegierungen ab (Abbildung 6.21).

Massenanderung [mg/cm?]

Aloy 625 [0

o I 2 O @
> 0 > 9 3
k) > ) g =
< <=( <

Ni-Basiswerkstoffe

Abbildung 6.21: Massenénderung der Ni-Basiswerkstoffe nach 400h Auslagerung bei 600°C und 1 bar
Gesamtdruck des Testgases (Versuch I, Tabelle 5.2)

Bei einer Temperaturerhohung auf 700°C nimmt die Korrosionsrate bei fast allen Werk-
stoffen deutlich zu. Dies zeigt Abbildung 6.22 exemplarisch fiir die wichtigsten Vertreter der
drei untersuchten Werkstoffgruppen. Wegen der schlechten Schichthaftung der Korrosions-
schichten auf Fe20Cr5Al und dem daraus folgenden Schichtabplatzen bei 700°C, ergaben sich
fiir die Massenénderung negative Werte.
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Abbildung 6.22: Vergleich der Massenénderung verschiedener Werkstoffe nach 400h Auslagerung bei
600°C bzw. 700°C und 1 bar Gesamtdruck des Testgases (Versuche I-1I, Tabelle 5.2)

Es tritt bei allen Werkstoffen eine deutliche Zunahme des Schichtwachstums bzw. der inneren
Schédigung bei Temperaturerhdhung auf (Abbildung 6.23 und Abbildung 6.24). Schicht-
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dicken und innere Schidigung vergréBern sich bei Temperaturerh6hung von 600°C auf 700°C
um das zwei- bis dreifache. Die groBite innere Schidigung von 1200 um war beim C-Stahl zu
beobachten. Sehr dicke Schichten wurden bei Nickel (500 um), Alloy 400 und Alloy B3 (175
um) festgestellt. Zu den Werkstoffen mit den geringsten Schichtdicken gehoren Alloy 625,
Alloy 59, Kupfer und Chrom (Abbildung 6.23 und Abbildung 6.24).

@ 600°C
B 700°C|]|

Schichtdicke + innere Schidigung

Fe-Basiswerkstoffe und (reine) Metalle

Abbildung 6.23: Schichtdicke und innere Schidigung der Fe-Basiswerkstoffe und der Metalle nach
400h Auslagerung bei 600°C bzw. 700°C und 1 bar Gesamtdruck des Testgases (Versuche I-II,
Tabelle 5.2)
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Abbildung 6.24: Schichtdicke und innere Schidigung der Ni-Basiswerkstoffe nach 400h Auslagerung
bei 600 bzw. 700°C und 1 bar Gesamtdruck des Testgases (Versuche I-11, Tabelle 5.2)

Sehr groB3e Schichtdicken von 100 bis zu 500 um bei 700°C entstanden bei austenitischen Fe-
Basislegierungen mit Chromanteilen von weniger als 20 Mass.-%, wie 304L (Abbildung 6.25)
oder die Modellegierung Fe20Cr5Al (Abbildung 6.26). Ein wichtiges Ergebnis ist, dal der
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klassische oxidationsbestindige Werkstoff Fe20Cr5Al, nicht notwendigerweise giinstiges
Verhalten unter den vorliegenden Korrosionsbedingungen zeigt, da keine schiitzende Oxid-
schicht gebildet werden kann. Das Aluminium im Werkstoff reagiert zum Al-Chlorid, das
aufgrund seiner niedrigen Sublimationstemperatur verdampft und dabei die Fe-Silizidschicht
zerstort (Abbildung 6.26). Dies wurde bestitigt durch gelbe Belédge, bestehend aus
kondensiertem Al-Chlorid, die nach der Auslagerung im kalten Bereich des Quarzglas-
rezipienten nachgewiesen werden konnten.

Abbildung 6.25: Metallographische Querschliffe von 304L nach 400h Auslagerung bei (a) 600°C, (b)
700°C und 1 bar Gesamtdruck des Testgases (Versuche I-11, Tabelle 5.2)

Abbildung 6.26: Metallographische Querschliffe von Fe20Cr5Al nach 400h Auslagerung bei (a)
600°C, (b) 700°C und 1 bar Gesamtdruck des Testgases (Versuche I-II, Tabelle 5.2)

Der hochlegierte Stahl Alloy 800H mit Nickelanteilen von etwa 32 Mass.-%, zeigt nach
Auslagerung bei 600°C eine nur etwa 15 um dicke, relativ dichte Silizidschicht (Abbildung
6.27a). Jedoch ist die Silizidschicht bei 700°C etwa fiinffach dicker und sehr schlecht haftend
(Abbildung 6.27b). Diese wesentlich dickeren und pordsen Schichten tendieren dazu, wegen
der chlorhaltigen Schicht zwischen Werkstoff und Silizid leicht abzuplatzen.
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Ni-Folie

800H (a) 600°C

Abbildung 6.27: Metallographische Querschliffe von Alloy S00H nach 400h Auslagerung bei (a)
600°C, (b) 700°C und 1 bar Gesamtdruck des Testgases (Versuche I-II, Tabelle 5.2)

Die Korrosionsschichten der Ni-Basiswerkstoffe sind deutlich diinner und fester haftend als
die der Fe-Basislegierungen (vgl. Abbildung 6.25 bis Abbildung 6.30). Wird die Aus-
lagerungstemperatur von 600°C auf 700°C erhoht, so nehmen die Schichtdicken bei allen Ni-
Basiswerkstoffen um meist mehr als das doppelte zu (Abbildung 6.24). Die Dicke der
Korrosionsschicht einschlieBlich innerer Korrosion betrigt bei 700°C z.B. fiir Alloy B3 etwa
175 wm (Abbildung 6.28b). Ein Charakteristikum des Alloy B3, der einen hohen Molybdin-
anteil von 30 Mass.-% enthiilt, ist eine innere Schicht aus Molybdénsilizid (Abbildung 6.28).
Diese molybdinreiche Schicht entsteht durch Verarmung der Legierung an Nickel an der
Phasengrenze Legierung/Korrosionsschicht durch Bildung der duBeren Nickelsilizidschicht.
Die Aktivitit von Nickel an der Grenzfliche Legierung/Korrosionsschicht sinkt und somit
tritt dort eine relative Anreicherung von Molybdén auf. Aus der Akkumulation von Poren in
dieser inneren Schicht resultiert schlieflich die Entstehung von Rissen parallel zur
Metalloberfliche, die die Schichthaftung beeintréichtigen.

HB 3 (a) 600°C Cl-haltige Schicht 10HM HB 3 (b) 700°C 100 pm

Abbildung 6.28: Metallographische Querschliffe von Alloy B3 nach 400h Auslagerung bei (a) 600°C,
(b) 700°C und 1 bar Gesamtdruck des Testgases (Versuche I-1I, Tabelle 5.2)

Besonders hervorzuheben ist Alloy 625. Die Schichten auf diesem Werkstoff sind mit einer
Dicke von 10 pm bei 600°C bzw. 50 um bei 700°C im Vergleich zu denen auf beispielsweise
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Alloy 800H, Alloy B3 und Alloy 617 ausgesprochen diinn und relativ gut haftend (Abbildung
6.29). Die Ni-Basislegierung Alloy 617 mit hohem Kobaltgehalt zeigt im Vergleich zu dieser
Legierung wesentlich schlechtere Bestindigkeit (Abbildung 6.24). Die duflere Silizidschicht
weist groBe Inhomogenititen auf und insbesondere bei htheren Temperaturen verschlechtert
eine dicke innere Chloridschicht die Schichthaftung.

Ni,Mo,Fe-Silizid

~10pm | | N 625 (b) 700°C

Abbildung 6.29: Metallographische Querschliffe von Alloy 625 nach 400h Auslagerung bei (a) 600°C,
(b) 700°C und 1 bar Gesamtdruck des Testgases (Versuche I-1I, Tabelle 5.2)

.
Cl-haltige
\‘ ., - Schich

- Alloy 617 (a) »@\(}"C Alloy 617 (b) 700°C '

Abbildung 6.30: Metallographische Querschliffe von Alloy 617 nach 400h Auslagerung bei (a) 600°C,
(b) 700°C und 1 bar Gesamtdruck des Testgases (Versuche I-II, Tabelle 5.2)

Um die Korrosionsmechanismen unter den experimentellen Bedingungen besser verstehen zu
konnen, wurden neben Legierungen auch reine Metalle und Modellegierungen untersucht.
Besonders ausgepriigt ist die korrosive Schidigung des C-Stahls (Abbildung 6.31), der wegen
seines hohen Fe-Gehaltes von 99,53 Mass.-% in der Gruppe der Metalle aufgefiihrt wird.
Neben der Bildung einer Fe-Silizidschicht tritt eine tiefgreifende innere Chlorkorrosion auf,
die bei 700°C noch verstirkt wird (Abbildung 6.31b). Bei reinem Nickel sind die
gravimetrischen Messungen gut korrelierbar mit dem Silizidschichtwachstum. Nach 400h
Auslagerung bildete sich bei 600°C eine 270 pm dicke Ni-Silizidschicht (Abbildung 6.32a).
Bei 700°C entstand eine etwa 500 um dicke Schicht (Abbildung 6.32b). Wie bei Alloy B3
fiihrte die verstirkte Porenbildung in der inneren Silizidschicht bei 700°C zur Bildung von
Rissen und schlieBlich zum Schichtabplatzen.
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C-Stahl (a) 600°C

Abbildung 6.31: Metallographische Querschliffe von C-Stahl nach 400h Auslagerung bei (a) 600°C,
(b) 700°C und 1 bar Gesamtdruck des Testgases (Versuche I-II, Tabelle 5.2)

Ni (a) 600°C

Abbildung 6.32: Metallographische Querschliffe von Nickel nach 400h Auslagerung bei (a) 600°C, (b)
700°C und 1 bar Gesamtdruck des Testgases (Versuche I-11, Tabelle 5.2)

Tu et al. (1997) untersuchten Ni-Cr-Ce-Legierungen in Chlorgas bei Temperaturen zwischen
400°C und 700°C. Mit steigender Temperatur stellten sie eine Zunahme der inneren
Chlorierung und einen verstirkten Legierungsverbrauch durch abdampfende Chloride fest.
Dieses Ergebnis kann fiir alle untersuchten Fe-Basiswerkstoffe bestétigt werden. Die starke
Materialschidigung hat, insbesondere bei 700°C, zwei Hauptursachen. Zum einen fiihrt u.a.
der Chlorangriff zu innerer Porenbildung, da das Metall mit Chlor reagiert und fliichtige
Metallchloride nach auflen transportiert werden. Zum anderen findet durch die schnelle
Diffusion von Chlor durch die Silizidschicht ins Metall interkristalline Chloridausfillung
statt. Bei allen Werkstoffen #dndert sich die Morphologie der Korrosionsschichten bei
Erhthung der Temperatur von 600°C auf 700°C. Die aufgefiihrten Beispiele (Abbildung 6.25
bis Abbildung 6.31) belegen, daBB mit Temperaturerhhung die Porositit der Silizidschichten
zunimmt und sich die Schichthaftung durch verstérkte Bildung fliichtiger Fe- und Cr-Chloride
verschlechtert. Abbildung 6.33a zeigt die duflere Silizidschicht auf Alloy B3 bestehend aus
idiomorph ausgebildeten Fe-Silizidkristallen nach 400h Auslagerung bei 600°C. Diese
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Silizidschicht wird von einer rissigen chlorhaltigen Schicht unterlagert (Abbildung 6.33b).
Die Korrosionsmechnismen von Nickel werden in Kap. 6.7.1 genauer erliutert.

Abbildung 6.33: (a) Fe-Silizidkristalle und (b) rissige, chlorhaltige Schicht auf der Oberfliche von

Alloy B3 nach 400h Auslagerung bei 600°C und 1 bar Gesamtdruck des Testgases (Versuche I-II,
Tabelle 5.2)

Die Ergebnisse der Rontgenbeugungsanalysen stimmen qualitativ mit den Berechnungen der
zu erwartenden Korrosionsprodukte (Abbildung 6.16 bis Abbildung 6.19) iiberein. Es wurden
abhéingig von der Legierungszusammensetzung hauptsichlich die Silizide der Elemente Fe,
Ni, Mo, Cr detektiert. Bei den Fe-Basiswerkstoffen und den Fe-Modellegierungen traten
iiberwiegend die Eisensilizide Fe;Si, FeSi und FesSi; auf, auflerdem ein Ni-Silizid der
Zusammensetzung ,,M,Si“ (entspricht den Reflexen von Ni,Si und Co,Si) beim hochlegierten
Stahl Alloy 800H mit 32 Mass.-% Ni (Abbildung 6.34).
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Abbildung 6.34: Rontgenbeugungsdiagramme der Fe-Basiswerkstoffe Alloy SO0H, 316LN, 304L nach
400h Auslagerung bei 600°C und 1 bar Gesamtdruck des Testgases (Versuche I, Tabelle 5.2)

Beim Fe-Basiswerkstoff EAS-2Si und bei Fe20Cr wurde ein wasserhaltiges Cr-Chlorid
nachgewiesen (Abbildung 6.35a). Dessen hygroskopische Eigenschaft wurde bereits
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makroskopisch in Form minutenschneller Griinfirbung an Luft durch Bildung von Oxy-
chloridtropfchen auf der Probenoberfliche sichtbar (Abbildung 6.35b).
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Abbildung 6.35: (a) Rontgenbeugungsdiagramm (wasserhaltiges Cr-Chlorid neben Fe;Si) und (b)
makroskopische Aufnahme des Fe-Basiswerkstoffes EAS-2Si mit wasserhaltigem Chlorid auf der
Oberflache nach 400h Auslagerung bei 600°C und 1 bar Gesamtdruck des Testgases (Versuch I,

Tabelle 5.2)

Auch bei 700°C und 1 bar kann nach thermodynamischen Berechnungen festes Chromchlorid
gebildet werden (Abbildung 6.36 und Tabelle 6.2). Zur Bildung von festem Fe-, Ni- und Mo-
Chlorid reicht ein Chlorpartialdruck von 107'* bar im Testgas nicht aus (Tabelle 6.2).
Verantwortlich fiir die hohe Porositit der Korrosionsschichten bei 700°C ist neben dem

schnelleren Wachstum der Silizide im Vergleich zu 600°C ebenso der hohe Dampfdruck von
CrCls(g) von 10™ bar (Abbildung 6.36).
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Abbildung 6.36: Gleichgewichtsaktivitdten der wichtigsten Spezies im System Cr-Cl als Funktion des
Cl,-Partialdruckes bei 700°C (Versuch II, Tabelle 5.2)

46



Kapitel 6: Ergebnisse und Diskussion

Tabelle 6.2: Zersetzungsdruck verschiedener Chloride bei 700°C und 1 bar (Versuch II, Tabelle 5.2)

Zersetzungsdruck [bar]

FeClz ~1072
CrCl» ~10™
NiCl» ~10®
MoCls ~10®

Charakteristisch fiir die Korrosionsschicht auf den Ni-Basiswerkstoffen ist ein Ni-Silizid der
Struktur ,,M,Si“, das der Phase Ni,Si entspricht (Abbildung 6.37). Ein Chrom(II)-Silizid
konnte nach Auslagerung bei 600°C und 700°C bei den Werkstoffen Chrom, Alloy 625 und
Alloy 59 nachgewiesen werden. Die Reflexe der Metallmatrix zeigen wegen der teilweise
diinnen Silizidschicht, die bei 600°C entstanden war, relativ hohe Intensititen. Zudem traten
bei Alloy B3 FeSi und bei Werkstoffen wie Alloy 31 auch FesSi; auf.

Bei den Proben, die bei 700°C ausgelagert wurden, konnten aufgrund sehr dicker Silizid-
schichten keine Reflexe der Metallmatrix beobachtet werden. Der Phasenbestand der
Korrosionsschichten auf den Ni-Basiswerkstoffen unterscheidet sich innerhalb der Werkstoff-
gruppe kaum. Die Reflexe der Ni-Silizide sind aufgrund des Einbaus von Cr, Fe und Mo im
Vergleich zu denen des reinen Ni-Silizids verschoben. Deshalb lassen sich einige Peaks nicht
eindeutig zuordnen. Durch Temperaturerhéhung von 600°C auf 700°C éndert sich der
Phasenbestand nicht wesentlich. Der mittels Rontgenbeugung bestimmte Phasenbestand der
Deckschichten auf allen untersuchten Werkstoffen ist im Anhang 9.2 aufgefiihrt.
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Abbildung 6.37: Rontgenbeugungsdiagramme der Ni-Basiswerkstoffe Alloy 617, Alloy 625, Alloy 59
und C-276 nach 400h Auslagerung bei 600°C und 1 bar Gesamtdruck (Versuch I, Tabelle 5.2)

Mit ErhShung der Temperatur von 600°C auf 700°C ist ein deutlicher Anstieg der

Korrosionsrate bei allen Werkstoffen festzustellen (Abbildung 6.22). Der hohe Dampfdruck
der verschiedenen Metallchloride bei 700°C vermindert die Schichthaftung.
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6.3 Einflu3 der SiCl,;- und H,- Konzentrationen auf die Korrosionsraten

Da die Korrosionsuntersuchungen in verdiinnten Gasen mit Argon als Trigergas durchgefiihrt
wurden, war es wichtig zu klaren, welchen EinfluBl Konzentrationsinderungen der im Testgas
befindlichen Spezies auf das Korrosionsverhalten der Werkstoffe haben. Dies ist notwendig,
um die bei den Laborversuchen beobachteten Korrosionsraten auf die Bedingungen realer
Anlagen iibertragen zu konnen. Dazu wurde die Absolutkonzentration des Siliziumtetra-
chlorids im Gas zwischen 5,2 und 16,7 Vol.-% variiert. Dies wurde sowohl durch Anderung
der Gasdurchflufirate im Reaktionsrohr (Verinderung des SiCly/H,-Verhiltnisses von 3:2 auf
2:1) als auch durch Anderung des Partialdruckes von SiCl, im Sittiger mittels Temperatur-
variation realisiert. Dariiber hinaus wurde der EinfluB der H,-Konzentration auf das
Korrosionsverhalten untersucht, indem der Wasserstoffanteil im Gasstrom durch Argon
ersetzt wurde.

Die Ergebnisse der Ubersichtsversuche (Kap. 6.2) haben gezeigt, daB sich die Korrosions-
mechanismen bei Ni- und Fe-Basiswerkstoffen gravierend unterscheiden. Fiir die nach-
folgenden Versuche wurden daher typische Vertreter der einzelnen Werkstoffgruppen ausge-
wihlt. Als Vertreter der Fe-Basislegierung wurde der austenitischen Stahl 304L untersucht, da
dieser wesentlich geringere Korrosionsraten als beispielsweise C-Stahl aufweist. Aus der
Palette der Ni-Basislegierungen wurde Alloy 625 als beispielhafte Legierung ausgewihlt. Als
dritte Legierung wurde Alloy 800H untersucht. Dieser hochlegierte Stahl liegt im Hinblick
auf Zusammensetzung und Korrosionsverhalten zwischen 304L und Alloy 625. Die
Werkstoffe wurden fiir 100h bei einer Temperatur von 600°C und 1 bar Gesamtdruck unter
Variation von ¢SiCly und cH, ausgelagert (Versuche III und IV, Tabelle 5.2).

Ein Vergleich der gemessenen Massendnderungen und der Dicken der Korrosionsschichten
ergab lediglich einen geringen EinfluB der Konzentrationen von SiCly auf das
Korrosionsverhalten (Abbildung 6.38). Bei der hohen SiCly-Konzentration von 16,7 Vol.-%
sind bei Alloy 625 und Alloy 800H geringere Massenzunahmen als bei niedriger SiCly-
Konzentration zu beobachten. Die Ursache dafiir ist die stirkere Verdampfung fliichtiger Cr-
Chloride bedingt durch den hoheren Chlorpartialdruck. Die Fe-Basislegierung 304L zeigt mit
steigender SiCly;-Konzentration eine Verringerung der Massenzunahme. Die starke Fe-
Chloridverdampfung bei diesem Werkstoff wird durch gleichzeitig hohe Wachstumsraten von
Fe-Silizid ,,kompensiert®.
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16,7% SiCl, 7,4% SiCl, 5,2% SiCl,

Massenéanderung[mg/cm?]

304 L 800H Alloy 304L 800H Aloy 304L 800H Allloy
625 625 625

Abbildung 6.38: Massenénderung der verschiedenen Legierungen nach 100h Auslagerung bei 600°C
im Testgas mit unterschiedlichen SiCl,-Konzentrationen von 5,2 bis 16,7 Vol.-% bei einem
Gesamtdruck von 1 bar (Versuche IV, Tabelle 5.2)

Die Schichtdicke nimmt mit abnehmendem Ni-Gehalt im Werkstoff zu (Abbildung 6.39), d.h.
der austenitische Stahl 304L hat im Vergleich zu Alloy 800H und Alloy 625 bei allen SiCly-
Konzentrationen im Gas die groten Schichtdicken. Eine Erhohung der SiCly-Konzentration
bewirkt bei den untersuchten Werkstoffen eine geringe Zunahme der Schichtdicke
(Abbildung 6.39).

£16,7% SiCl4

0 7.7%Sicl4 | |
B 5.2% SiCl4

Schichtdicke [um]

Abbildung 6.39: Schichtdicken der verschiedenen Legierungen nach 100h Auslagerung bei 600°C im
Testgas mit unterschiedlichen SiCl;-Konzentrationen von 5,2 bis 16,7 Vol.-% bei einem Gesamtdruck
von 1 bar (Versuche IV, Tabelle 5.2)

Obwohl eine Erhohung des SiCly-Gehaltes im Gas von 5,2 auf 16,7 Vol.-% die Cl,- und Si-
Aktivititen nur geringfiigig dndert (Abbildung 6.40) und damit keine Verschiebung der
relativen Phasenstabilitit zu erwarten wire, konnten bei 16,7 Vol.-% SiCly im Testgas andere
Phasen in den Korrosionsschichten von Alloy 800H und Alloy 625 gefunden werden als bei
5,2 Vol.-% SiCly. Auf 304L und Alloy 800H bildeten sich bei allen untersuchten SiCly-
Konzentrationen die Fe-Silizide FeSi und FesSi;. Bei Alloy 800H verursachte die Erhdhung
der SiCly-Konzentration auf 16,7 Vol.-% die zusitzliche Bildung von Cr-Silizid, neben Fe;Si
und einem Ni-Mischsilizid. Auf Alloy 625 entstanden bei hoher SiCly-Konzentration Ni;Siy,
Cr3Si und ein Mo-Ni-Mischsilizid im Gegensatz zu NiSi bei 7,7 Vol.-% SiCly im Gas
(Phasen der Korrosionsschichten im Anhang 9.3).
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Abbildung 6.40 zeigt die Gleichgewichtspartialdriicke von Chlor(g) und Silizium(g) fiir 5,2
und 16,7 Vol.-% SiCly im Testgas als Funktion der Temperatur. Die Konzentrationsinderung
von SiCly beeinfluf3t die Partialdriicke von pCly(g) und pSi(g) kaum.
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Abbildung 6.40: Gleichgewichtspartialdriicke von Cl,(g)- und pSi(g) im Testgas als Funktion der
Temperatur bei einem Gesamtdruck von 1 bar und verschiedenen SiCl, —Konzentrationen (Versuche
IV, Tabelle 5.2)

Ein hoher SiCly — Anteil im Gas von 16,7 Vol.-% hat beziiglich des Schichtaufbaus und der
Schichtdicke nur geringe Anderungen im Vergleich zu den Versuchen mit 5,2 und 7,7 Vol.-%
SiCly zur Folge. Betrachtet man die Korrosionsschichten von 304L, Alloy 800H und Alloy
625 nach einer Auslagerung von 100h, so ist bei allen SiCly-Gehalten ein lagiger Schicht-
aufbau, bestehend aus einer inneren Chromchloridschicht (besonders ausgeprigt bei 304L)
und einer pordsen, dulleren Silizidschicht erkennbar. Wihrend es sich bei 304L ausschlieBlich
um Fe-Silizide handelt, liegt bei Alloy 800H bei hoher SiCly-Konzentration im Gas eine
inhomogene Schicht verschiedener Fe- und Ni-(Misch-)Silizide sowie feinverteiltes Chrom-
silizid vor.

Die Ni-Basislegierung Alloy 625 zeigt unabhingig von der SiCly-Konzentration eine relativ
homogen aufgebaute duBlere Ni-Silizidschicht, ein diinnes Ni-Cr-Mischsilizidband und die fiir
molybdinhaltige Werkstoffe typische Mo-Cr-Cl-Anreicherung an der Grenzfliche
Legierung/Korrosionsschicht (Abbildung 6.41a-c). Es ist festzustellen, da3 ein Anstieg der
SiCly-Konzentration im Gas auf 16,7 Vol.-% eine geringe Zunahme von pCly(g) bewirkt
(Abbildung 6.40), worauf alle Werkstoffe mit zunehmender Chloridverdampfung reagieren.
Daraus resultiert bei hoher SiCly-Konzentration eine erhShte Porositit der Silizidschicht und
Verschlechterung der Schichthaftung, wie am Beispiel von Alloy 625 erkennbar ist
(Abbildung 6.41c).
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Ni-Folie =~ . ‘ Ni-Folie

cichi ’
Mo,Cr,Cl-haltige
Schicht

20 .
(a) 5,2% SiCl, = 1| ) 7.7% sicl,

20 pm

Cr,Ni-Silizid Mo,Cr,Cl-haltige
Schicht

20 pm
(c) 16,7% SiCl, S

Abbildung 6.41: Metallographische Querschliffe von Alloy 625 nach 100h Auslagerung bei 600°C
im Testgas mit unterschiedlichen SiCl,-Konzentrationen von (a) 5,2 Vol.-%, (b) 7,7 Vol.-%, (c) 16,7
Vol.-%) und einem Gesamtdruck von 1 bar (Versuche IV, Tabelle 5.2)

Die Variation der SiCly-Konzentration zwischen 5,2 und 16,7 Vol.-% hat nur einen geringen
EinfluB auf pCly(g) und pSi(g) (Abbildung 6.40) und somit treten kaum Anderungen im
Korrosionsverhalten auf. Ist kein Wasserstoff im Testgas vorhanden, hat dies jedoch einen
groBBen Effekt auf die Aktivititen von Chlor und Silizium (Abbildung 6.42). Es tritt bei 600°C
ein Anstieg des Chlorpartialdruckes von 10™'® auf 10! bar im Gas ohne Wasserstoff und
gleichzeitig eine Verringerung des Si(g)-Partialdruckes von 107 auf 107 bar auf. Zur
Klirung, ob diese Anderungen der Versuchsparamter das Korrosionsverhalten der Werkstoffe
beeinflussen, wurde ein Versuch mit einem SiCly-Anteil von 5,2 Vol.-% jedoch ohne
Wasserstoff im Gas durchgefiihrt. Auf diese Weise kann also gepriift werden, ob das
Korrosionsverhalten maBgeblich vom Partialdruck der Si/Cl-haltigen Spezies im Testgas
(SiCly) bestimmt wird oder von den Partialdriicken von Cl, und/oder Si(g).

Die Masseninderungen nach Auslagerung in der H,-freien Atmosphére waren fiir alle drei
Werkstoffe signifikant geringer als die Werte in den H,-haltigen Gasen (Abbildung 6.43).
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Abbildung 6.42: Gleichgewichtszusammensetzung (Cl,(g)- und Si(g)-Partialdriicke) in Abhingigkeit
von der Temperatur im Testgas mit H, und ohne H, bei einem Gesamtdruck von 1 bar (Versuche III,
1V, Tabelle 5.2)

45
A 800H
B Alloy 625
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ohne Wasserstoff mit Wasserstoff

Abbildung 6.43: Massenénderung nach 100h Auslagerung im Testgas mit und ohne H,-Zusatz bei
einer SiCly-Konzentration von 5,2 % im Gas bei 600°C und einem Gesamtdruck von 1 bar (Versuche
III-1V, Tabelle 5.2)

Festes Cr-Chlorid an der Grenzfliche Legierung/Silizid trat bei allen Proben auf, die im Test-
gas mit Wasserstoff ausgelagert wurden. Die Hauptphase in den Korrosionsschichten auf
304L ist Fe;Si. Bei Alloy 625 und Alloy 800H sind im Gas ohne H, aufgrund einer diinnen
Korrosionsschicht noch Matrixreflexe und sehr schwach Ni-Silizid bzw. Ni-Mischsilizid
detektierbar. Bei Alloy 625 wurde zusitzlich Mo-Silizid nachgewiesen. Im Anhang sind die
Phasenbestiinde der Deckschichten fiir alle untersuchten SiCls-Konzentrationen sowie die

Phasen in den Korrosionsschichten nach Auslagerung im Gas ohne Wasserstoff aufgelistet
(Anhang 9.3).

Die treibende Kraft fiir die Bildung stabiler Metallsilizide ist im Gas ohne Wasserstoff wegen

der geringen Siliziumaktivitit von pSi(g) = 107° bar geringer als im Gas mit Hy-Zusatz mit

pSi(g) = 10 bar. Ohne Wasserstoff im Testgas verringert sich die Schichtdicke von Fe-
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Silizid bei 304L im Vergleich zur Auslagerung im Testgas mit H, (Abbildung 6.44). Im Gas
ohne H, bildete sich eine dicke, innere Chromchloridschicht und die Porositit der

Silizidschicht nimmt zu (vgl. Abbildung 6.44 a+b).

o * # T, Ni-Folie o

#

20 pm

304 L (a) mit H, 50 ym 304 L (b) ohne H,

Abbildung 6.44: Metallographische Querschliffe von 304L nach 100h Auslagerung bei 600°C im
Testgas mit c(SiCly) = 5,2 Vol.-%, (a) mit H,, (b) ohne H, und einem Gesamtdruck von 1 bar
(Versuche 111, IV, Tabelle 5.2)

Abbildung 6.45 zeigt die Korrosionsschichten auf Alloy 800H nach 100h Auslagerung im
Testgas mit und ohne Wasserstoff. Wahrend sich unter Zugabe von Wasserstoff eine dicke
Silizidschicht aus Fe-Siliziden unterlagert von Chromchlorid gebildet hatte (Abbildung
6.44a), entstand auf der Probe, die im Gas ohne Wasserstoff ausgelagert wurde, eine diinne
pordse Ni-Mischsilizidschicht und eine innere Cr-Chloridschicht (Abbildung 6.44b).

#orésgs/ e :
Ni-Mischsilizid Cr-Chiorid |

O0H (b) ohne Hy w3 20um

800H (a) mit H, 20pm

Abbildung 6.45: Metallographische Querschliffe von Alloy SO0H nach 100h Auslagerung bei 600°C
im Testgas mit c(SiCly) = 5,2 Vol.-%, (a) mit H,, (b) ohne H, und einem Gesamtdruck von 1 bar
(Versuche 111, 1V, Tabelle 5.2)

Noch deutlicher wird der Einflul von Wasserstoff in der Atmosphire beim Ni-Basiswerkstoff
Alloy 625 (Abbildung 6.46). Nach Auslagerung dieses Werkstoffes in wasserstoffhaltiger
Atmosphire hatte sich eine diinne, homogene, festhaftende duflere Ni,Si-Schicht auf einer an
Mo-angereicherten Zone an der Phasengrenze Legierung/Silizid gebildet (Abbildung 6.45a).
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NiSi bildet sich bei 600°C bei pSi(g)=10>* bar (Abbildung 6.45). Im Testgas ohne
Wasserstoff betriigt pSi(g)= 10° bar. Das bedeutet, daB Ni-Silizid im Testgas ohne Wasser-
stoff nicht stabil ist und man sich unter Annahme des thermodynamischen Gleichgewichtes
im Stabilititsfeld von Nickel befindet (Tabelle 6.3). Wie in Abbildung 6.48 ersichtlich ist, hat
Ni-Chlorid im Gas ohne H, jedoch einen relativ hohen Dampfdruck von 10~ bar. Daher
konnte unter diesen Bedingungen nur eine sehr diinne duflerst pordse und schlecht haftende
Mischsilizidschicht entstehen (Abbildung 6.46b). Abbildung 6.47 zeigt, dall die Bildung von
festem Chromchlorid im Testgas ohne Wasserstoff moglich ist.

i Ni-Folie ' Ni-FoIié

"Schicht MISChSIlIZId CrCl, |

20 pm

20 pm
IN625 (a) mit H, H IN 625 (b) ohne H,

Abbildung 6.46: Metallographische Querschliffe von Alloy 625 nach 100h Auslagerung bei 600°C
und c(SiCly) = 5,2 Vol.-% im Testgas, (a) mit H,-Zusatz, (b) ohne H, (Versuche III, 1V, Tabelle 5.2)
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Abbildung 6.47: Stabilitdtsdiagramm Cr-CI-Si bei 600°C (Gleichgewichtswerte fiir das Testgas bei: x;
—mit H», X, — ohne H) und 1 bar Gesamtdruck (Versuche I, IV, V, VII-IX, Tabelle 5.2)

Zusammenfassend 1dBt sich feststellen, daB3 das Korrosionsverhalten der drei untersuchten
Werkstoffe maBgeblich von der Anwesenheit von Wasserstoff in der Testgasatmosphire
abhingt. Die Ursache dafiir ist eine signifikante Anderung der Aktivititen von Chlor und
Silizium im Testgas. Ein Anstieg des Chlorpartialdrucks von pClx(g) = 107'° bar im Gas mit
H, auf pCly(g) = 10! bar im Gas ohne Wasserstoff und gleichzeitig auftretende geringere
Si(g)-Partialdriicke von pSi(g) = 10°° bar im Vergleich zu pSi(g) = 10°>* bar haben im System
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Fe-Cl-Si bzw. Cr-CI-Si eine Verschiebung vom Stabilititsfeld der Silizide in Richtung des
Stabilitéitsfeldes von festem Cr- und Fe-Chlorid zur Folge (Abbildung 6.47).

In Tabelle 6.3 sind die stabilen Phasen der Elemente Fe, Cr, Mo und Ni im Testgas mit und
ohne Wasserstoff aufgelistet. Bei Vorhandensein von Wasserstoff sind immer die
Metallsilizide stabil. Von besonderer Bedeutung fiir das Korrosionsverhalten der Ni-Cr-
Basiswerkstoffe im Testgas ohne Wasserstoff ist die Tatsache, dal in dieser Atmosphire
Nickel und Molybdéin stabil sind. Somit kann keine schiitzende Silizidschicht gebildet
werden, da hauptséchlich festes bzw. fliissiges Chromchlorid entsteht und starke Abdampfung
fliichtiger Chloride stattfindet.

Tabelle 6.3: Stabile Phasen der Elemente Fe, Cr, Mo, Ni im Testgas bei 600°C und c(SiCly) = 5,2
Vol.-% mit und ohne H,-Zusatz (Berechnungen siche Kap. 6.1, Abbildung 6.15 bis Abbildung 6.18
analog zu den Gaszusammensetzungen X; und X; in Abbildung 6.47)

Abbildung 6.48 zeigt, daB im Vergleich zum Gas mit Wasserstoff die Partialdriicke der
gasformigen Chloride mit den héchsten Dampfdriicken im Testgas ohne Wasserstoff deutlich
ansteigen. Die Dampfdriicke von CrClz(g) und FeCl,(g) steigen von 10 bar bzw. 10~ bar
(mit H,-Zusatz im Testgas) auf 10 bar (ohne H,-Zusatz im Testgas) an. Diese hohen
Dampfdriicke von FeCly(g), CrClz(g) und NiCly(g) konnen zusitzlich eine Zerstérung der
Silizidschicht bewirken.
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Abbildung 6.48: Partialdriicke der Chloride mit den hochsten Dampfdriicken im Testgas mit c¢SiCly =
5,2 Vol.-% mit und ohne Wasserstoff bei 600°C und 1 bar Gesamtdruck (Versuche III, IV, Tabelle
5.2)
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6.4 EinfluB der Gasgeschwindigkeit auf die Korrosionsraten

Durch die Variation der Gasdurchflufiraten im Rezipienten sollte untersucht werden, inwie-
weit die Stromungsrate Auswirkungen auf das Wachstum der Silizidschichten hat. Dabei galt
es zu klédren, ob die Kinetik der Abdampfung fliichtiger Chloride durch die Erhohung des
Gasdurchflusses beeinfluB3t wird. Fiir diese Untersuchungen wurden, aus Griinden wie in
Kap. 6.3 beschrieben, die Werkstoffe 304L, Alloy 800H und Alloy 625 ausgewihlt. Proben
dieser Werkstoffe wurden fiir 100h bei einem Gesamtdruck von 1 bar und einer Temperatur
von 600°C im Testgas mit 5,2 Vol.-% SiCly und 3,5 Vol.-% H, ausgelagert. Es wurden
jeweils Gasdurchfliisse von 2,8 I/h, 5,7 I/h und 11,5 I/h eingestellt (Versuche V, Tabelle 5.2).

Die gravimetrischen Untersuchungen zeigen, daB eine Anderung der DurchfluBrate im
genannten Bereich keinen wesentlichen Einfluf auf die Masseninderung hat (Abbildung
6.49). Vergleicht man die Schichtdicken der Proben nach Auslagerung, so ist bei Alloy 625
und Alloy 800H ebenfalls keine signifikante Beeinflussung der Schichtmorphologie durch die
Gasstromungsrate erkennbar (Abbildung 6.50). Im Gas mit der hdchsten Durchfluf3rate von
11,5 I/h ist jedoch bei 304L im Gegensatz zu den Versuchen mit 2,8 I/h und 5,7 I/h eine tiefe
innere Chlorkorrosion zu beobachten (Abbildung 6.52).
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Abbildung 6.49: Masseninderung verschiedener Werkstoffe nach 100h Auslagerung im Testgas mit
unterschiedlichen Gasdurchfliissen bei 600°C und 1 bar Gesamtdruck (Versuche V, Tabelle 5.2)
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Abbildung 6.50: Dicke der Korrosionsschichten und Tiefe der inneren Schédigung verschiedener
Werkstoffe nach 100h Auslagerung im Testgas mit unterschiedlichen Gasdurchfliissen bei 600°C und
1 bar Gesamtdruck (Versuche V, Tabelle 5.2)

Der Phasenbestand der Korrosionsschichten wird nur geringfiigig von den Gasdurchflulraten
beeinfluft. Die rontgenographische Untersuchung von 304L ergab, daf3 bei einem Gasdurch-
satz von 11,5 I/h Chromsilizid schwach detektiert werden konnte. Ansonsten konnten bei
allen Gasdurchsédtzen immer die beiden Fe-Silizide FeSi und FesSi; nachgewiesen werden
(Abbildung 6.51) (Phasen der Korrosionschichten aller Werkstoffe sind im Anhang 9.4
aufgefiihrt).
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Abbildung 6.51: Rontgenbeugungsdiagramme von 304L nach 100h Auslagerung im Testgas mit
verschiedenen Gasdurchfliissen bei 600°C und 1 bar Gesamtdruck (Versuche V, Tabelle 5.2)
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In Abbildung 6.52 sind die Korrosionsschichten des austenitischen Stahls 304L bestehend aus
verschiedenen Fe-Siliziden bei 2,8 1/h und 5,7 I/h und zusitzlich Cr-Silizid bei 11,5 1/h sowie
einer inneren chlorhaltigen Schicht zu sehen. Nach ErhShung des Gasdurchflusses auf 11,5 I/h
nahm zwar die Dicke der Korrosionsschicht nicht deutlich zu, jedoch fand eine tiefgreifende
(bis 40 um) innere Schidigung des Werkstoffes durch fortschreitende Chlorkorrosion statt
(Abbildung 6.52c,d). FRUEHAN (1972) untersuchte die Wechselwirkung zwischen Cl, und Fe
in Cl,-He-Gas bei Temperaturen zwischen 612°C und 720°C und verschiedenen Gasstromen.
Er stellte mit zunehmender Gasgeschwindigkeit fiir Eisen hohere Chlorierungsraten fest. Da
bei niedriglegierten Stihlen die Bildung von Fe-Chloriden und der Abtransport der fliichtigen
Spezies eine grofie Rolle spielt, bedeutet dies fiir 304L, dal der hohe Gasstrom die Bildung
von Fe-Chloriden beschleunigt und somit im Vergleich zu niedrigen Gasstromen zu héheren

Korrosionsraten mit tiefer innerer Schadigung fiihrt.

Cl-haltige . o
Schicht , ~ . Cl-haltige
' Schicht

50 '
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| Cl-haltige
Schicht

'Innere Korrosion
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i
Abbildung 6.52: Metallographische Querschliffe von 304L nach 100h Auslagerung im Testgas mit

verschiedenen Gasdurchfliissen von (a) 2,8 1/h, (b) 5,71/h, (¢ und d) 11,5 I/h bei 600°C und 1 bar
Gesamtdruck (Versuche V, Tabelle 5.2)

Die Morphologie der Korrosionsschichten von Alloy 800H ist bei allen drei Gasdurchsitzen
sehr dhnlich. Charakteristisch ist die inhomogene, etwa 30 um dicke Fe-Silizidschicht und die
im Vergleich zu 304L diinne, chlorhaltige Schicht zwischen Werkstoff und Silizid.
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Der Ni-Basiswerkstoff Alloy 625 bildete bei 2,8 1/h und 5,7 1/h das Ni-Silizid der Struktur
»M>Si“. Dies entspricht der Phase Ni,Si. Es zeigten sich auBerdem schwache Reflexe von
MosSi. Bei 11,5 1/h Durchflu8 trat zusétzlich Cr-Silizid auf und das Ni-Silizid wurde Si-
reicher. Die Stochiometrie von Ni-Silizid dnderte sich von Ni,Si bei 2,8 I/h und 5,7 1/h zu
Ni,Si; bei 11,5 1/h (Abbildung 6.53). An der Phasengrenze Silizid/Gas ist Ni also nicht aus-
reichend verfiigbar, um mit Si aus der Gasphase zu reagieren. Somit entstanden Si-reichere
Silizide als bei geringeren Gasdurchfliissen. Das bedeutet, da3 hohere Stromungsraten Einfluf3
auf die Phasenbildung haben und das Schichtwachstum davon abhingt, wie die Gasspezies
(SiCly, Si()) an der Phasengrenze Gas/Schicht verfiigbar ist. Offenbar wird aber die Schicht-
wachstumsrate nur unwesentlich durch die Gasstromungsrate beeinfluf3t.
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Abbildung 6.53: Rontgenbeugungsdiagramme von Alloy 625 nach 100h Auslagerung im Testgas mit
verschiedenen Gasdurchfliissen bei 600°C und 1 bar Gesamtdruck (Versuche V, Tabelle 5.2)

Die Morphologie der Korrosionsschicht auf Alloy 625 wird weniger vom Gasdurchsatz
beeinfluflt als die auf 304L. Bei allen Versuchen der Testreihe zeigte sich auf Alloy 625 nach
100h Auslagerung bei 600°C eine dichte, gut haftende, etwa 15 um dicke Korrosionsschicht,
die aus einem #dufleren Ni-Mischsilizid und einer diinnen inneren Cl-haltigen Schicht besteht
(Abbildung 6.54 a-c). Mit EDX-Analysen wurden in der inneren Korrosionsschicht Chlor,
Chrom und Molybdin nachgewiesen. Da Molybdénchlorid im Testgas dieser Untersuchungen
nicht stabil ist, handelt es sich vermutlich um Chromchlorid und um Molybdin in der
Legierung, das an der Phasengrenze Legierung/Korrosionsschicht aufgrund der Reaktion von
Cr und Ni mit dem Testgas angereichert ist.
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Abbildung 6.54: Metallographische Querschliffe von Alloy 625 nach 100h Auslagerung im Testgas
mit verschiedenen Gasdurchfliissen von (a) 2,8 1/h, (b) 5,7 I/h, (¢) 11,5 I/h bei 600°C und 1 bar
Gesamtdruck (Versuche V, Tabelle 5.2)

Wie bereits erldutert wurde, hat die Gasgeschwindigkeit nur beim austenitischen Stahl 304L
einen signifikanten Einfluf auf das Korrosionsverhalten. Er macht sich bei grof3en
Gasdurchsiitzen durch tiefgreifende innere Chlorkorrosion bemerkbar, d.h. mit erhohter
Gasgeschwindigkeit nimmt die Korrosionsrate bei Fe-Basiswerkstoffen wie 304L zu.
FeCly(g) ist unter den vorlegenden Versuchsbedingungen bei 600°C und 1 bar das Chlorid mit
dem hochsten Dampfdruck (Abbildung 6.48, Kap. 6.3). Transportprozesse an der
Phasengrenze Gas/Korrosionsschicht sind fiir die Chlorierungsreaktionen von grofler
Bedeutung. Ein schnellerer Gasstrom fiihrt dazu, da der Abtransport der fliichtigen Fe-
Chloride an der Grenzflidche Gas/Schicht erhoht und somit eine beschleunigte Verdampfung
der fliichtigen Chloride hervorgerufen wird. Bei den Ni-Basiswerkstoffen wie Alloy 625 ist
dieser EinfluB weniger gravierend, da hierbei die Bildung fliichtiger Komponenten stark
unterdriickt wird und deshalb die Stromungsrate fiir den Korrosionsprozel eine
untergeordnete Rolle spielt.
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6.5 Einflu3 der Siliziumaktivitat auf das Korrosionsverhalten

In den bisher beschriebenen Versuchen ergab sich die Si-Aktivitit (bzw. pSi(g)) im Testgas
aus der Gleichgewichtseinstellung des Gasgemisches bei den jeweils gewihlten Versuchs-
bedingungen. Wie in Kap. 6.1 erlautert, steht die Gasphase im Realfall im Gleichgewicht mit
einem UberschuB an festem Silizium. Es ist daher davon auszugehen, daB sich unter realen
Betriebsbedingungen unabhingig vom Gesamtdruck und der genauen Zusammensetzung des
Betriebsgases eine Si-Aktivitdt gleich 1 einstellt, was bei 600°C einem Wert fiir pSi(g) von
10" bar entspricht. Zur Priifung, welchen EinfluB eine Fixierung der Si-Aktivitit auf die
Korrosionsmechanismen haben kann, wurden Versuche bei 1 bar Gesamtdruck mit 7,4
Vol.-% SiCl und 3,2 Vol.-% H, (SiCls/H, = 2:1, d.h. Versuchsbedingungen wie in Kap. 6.4)
jedoch unter Zugabe einer Si-Pulverschiittung im Testgas durchgefiihrt.

Abbildung 6.55 verdeutlicht, wie sich die Chlor- und Siliziumaktivitdten im Testgas durch die
Zugabe von Si-Pulver dndern. Bei Zugabe von festem Silizium in den Gasstrom bei 1 bar
Gesamtdruck und einer Temperatur von 600°C nimmt die Siliziumaktivitit um drei GroéBen-
ordnungen zu, wihrend der Chlorpartialdruck um etwa anderthalb GroBenordnungen
verringert wird.

Cl,(g) ohne|Si-Zugabe
Cly(9) 2  _ .g’ R

mit Si-Zugabe. —- :
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o
s
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7
7

L ohne Si-Zugabe

log (Gleichgewichtsaktivitat)
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_35 | | | g
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Abbildung 6.55: Partialdriicke von Cl,(g)- und Si(g) als Funktion der Temperatur im Testgas mit und
ohne Zugabe von Si-Pulver bei einem Gesamtdruck von 1 bar und einem SiCly/H,-Verhiltnis von 2:1
(Versuche VI, Tabelle 5.2)

In Tabelle 6.4 sind die Partialdriicke der im Versuchsreaktor vorkommenden Spezies im
Testgas mit und ohne Si-Pulver bei einem Gesamtdruck von 1 bar und einer Temperatur von
600°C wiedergegeben.
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Tabelle 6.4: Berechnete Gleichgewichtszusammensetzung der Gasatmosphiren bei 600°C und 1 bar
Gesamtdruck mit und ohne Zugabe von Si-Pulver in den Versuchsreaktor (SiCls/H,=2:1) (Versuche
VI, Tabelle 5.2)

Partialdruck in | Anteil

bar bei 600°C | i bar bei 600°C
(ohne Si- Vol.-% | (mit Si-Pulver) %
Pulver)
Ar 9*10° 90 9+10° 90
H, 30*107° 3 2,7*107° 2,7
SiCl, (g) 74 *107° 7.4 6,8*10° 6,8
SiHCI; (g)| 2,5 *10~° 0,25 1,1*107* 1,1
HCI (g) 43*107° 0,43 49*107" 0,049
Cl, (q) 2,1*10° 8,610 "
Si (g) 8,6 *107%# 4,9*107"

Die in diesen Versuchen untersuchten Werkstoffe (Tabelle 6.5) wurden fiir 100h im Testgas
mit Si-Pulver bei 600°C und 1 bar Gesamtdruck ausgelagert. Neben den drei Legierungen, die
in den vorangegangenen Versuchen untersucht worden waren, wurden weitere Ni-Basiswerk-
stoffe, die in den Ubersichtsversuchen (Kap. 6.2) geringe Korrosionsraten zeigten, getestet.
Der Versuchsaufbau entsprach dem in Kap. 5.3 beschriebenen mit dem Unterschied, da3 sich
im Gasstrom vor den Proben eine Si-Pulverschiittung befand.

Tabelle 6.5: Eingesetzte Werkstoffe zur Auslagerung im Testgas mit Zugabe von Si-Pulver

Alloy 800H Alloy 617

304L Alloy 625
Alloy 59

MA T21

C-276

Die Ergebnisse der gravimetrischen und metallographischen Untersuchungen sind in
Abbildung 6.56 und Abbildung 6.57 dargestellt. Fiir alle untersuchten Werkstoffe gilt, dal3
eine Siliziumzugabe die Massenzunahme und das Schichtwachstum beschleunigen. Sowohl
mit als auch ohne Si-Pulverzugabe zeigen die austenitischen Werkstoffe 304L und Alloy
800H sowie der Ni-Basiswerkstoff Alloy 617 groBlere Massenzunahmen und Schichtdicken
als die Ni-Basiswerkstoffe Alloy 625, MA T21, Alloy 59 und C-276 (Abbildung 6.57).
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Abbildung 6.56: Massendnderung verschiedener Werkstoffe nach 100h Auslagerung im Testgas mit
und ohne Zugabe von Si-Pulver bei 600°C und 1 bar Gesamtdruck (Versuche VI, Tabelle 5.2)
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Abbildung 6.57: Dicke der Korrosionsschicht und Tiefe der inneren Schidigung verschiedener
Werkstoffe nach 100h Auslagerung im Testgas mit und ohne Zugabe von Si-Pulver bei 600°C und 1
bar Gesamtdruck (Versuche VI, Tabelle 5.2)

Durch die Zugabe des Si-Pulvers in den Rezipienten wurde die Siliziumaktivitit von etwa
107 auf 1 erhsht. Der dadurch gestiegene Partialdruck von Sig) im Testgas verursacht nach
thermodynamischen Berechnungen (Kap. 6.1) eine Verschiebung der Phasen hin zu Si-
reicheren Metallsiliziden, wie am Beispiel des Stabilititsdiagrammes Ni-CI-Si bei 600°C in
Abbildung 6.58 gezeigt wird. Bereits die makroskopische Betrachtung der untersuchten
metallischen Werkstoffe verdeutlicht, dall die Korrosionsschichten wesentlich schlechter
haften als bei den Versuchen ohne Si-Zugabe, wie am Beispiel von Alloy 800H, in Abbildung
6.59 dargestellt, erkennbar ist.
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21| NiCl,

log (pSi(g) / bar)

log (pCl(g) / bar

Abbildung 6.58: Stabilitdtsdiagramm Ni-Cl1-Si bei 600°C (x; - Lage der Gaszusammensetzung im
Testgas ohne Si; X, - Lage der Gaszusammensetzung im Testgas mit Si-Zugabe) (Versuche I, IV-VI,
VIIL, IX, Tabelle 5.2)

mit Si-Zugabe
ohne Si-Zugabe

(b)

Abbildung 6.59: Makroskopische Aufnahmen von Alloy 800H nach (a) 1000h Auslagerung im Testgas
ohne Si-Zugabe und (b) 100h Auslagerung im Testgas mit Zugabe von Si-Pulver bei 600°C und 1 bar
Gesamtdruck (Versuche VI, IX, Tabelle 5.2)

Nach Auslagerung im Testgas mit Si-Pulverzugabe sind bei Betrachtung der Korrosions-
schichten der Legierungen im Querschliff bei fast allen Werkstoffen porose Silizidschichten
zu beobachten. Besonders bei den Fe-Basiswerkstoffen 304L und Alloy 800H sind
porenreiche Fe-Silizidschichten (Ni-haltiges FeSi und FesSiz) und beginnende innere
Chlorkorrosion erkennbar. In Abbildung 6.59 sind die metallographischen Querschliffe von
Alloy 800H nach Auslagerung im Testgas mit und ohne Si-Pulver dargestellt. Ohne Si-
Zugabe hatte sich nach 100h Auslagerung eine dichte mehrphasige Schicht verschiedener
Silizidphasen gebildet (Abbildung 6.60a). Eine Erhohung der Si-Aktivitit durch Si-Zugabe
bewirkte bei Alloy 800H die Bildung einer pordsen, schlecht haftenden Korrosionsschicht aus
Fe-Siliziden sowie Cr- und Ni-haltigem Fe-Mischsilizid (Abbildung 6.60b).
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Abbildung 6.60: Metallographische Querschliffe von Alloy 800H nach 100h Auslagerung im Testgas
(a) ohne Si-Pulver (b) mit Zugabe von Si-Pulver bei 600°C und 1 bar Gesamtdruck (Versuche VI,
Tabelle 5.2)

Die Ni-Basiswerkstoffe Alloy 625, C-276, Alloy 59 und MA T21 bildeten bei Si-Zugabe im
Gas ebenso pordse, schlecht haftende Korrosionsschichten. Rontgenographische Unter-
suchungen an Alloy 625 bestitigten die thermodynamischen Berechnungen zur Phasen-
stabilitit im Testgas. Das Ni-Silizid wurde durch Si-Zugabe zum Testgas Si-reicher
(Abbildung 6.61). Das Ni-Si-Verhiltnis im Ni-Silizid &dnderte sich von Ni:Si = 2:1 ohne Si im
Testgas auf Ni:Si = 3:2 mit Si im Testgas. Die Reflexe von Mo-Silizid nehmen bei Si-Zugabe
an Intensitit zu, d.h. der erhdhte Wert fiir pSi(g) beschleunigt die Bildung des im Vergleich
zu Ni-Silizid weniger stabilen Mo-Silizids (Phasen der Korrosionschicht aller iibrigen
Werkstoffe im Anhang 9.5).
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Abbildung 6.61: Réntgenbeugungsdiagramme des Werkstoffes Alloy 625 nach 100h Auslagerung im
Testgas mit und ohne Zugabe von Si-Pulver bei 600°C und 1 bar Gesamtdruck (Versuche V, VI,
Tabelle 5.2)
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Abbildung 6.62 zeigt die metallographischen Querschliffe der Korrosionsschichten auf Alloy
625 nach 100h Auslagerung im Testgas mit und ohne Si-Zugabe bei 600°C. Im Gas ohne
zusitzliche Si-Pulverschiittung bildete sich eine etwa 15 um dicke Korrosionsschicht aus
Ni,Si und eine innere chlorhaltige Schicht (Abbildung 6.62a). Im Vergleich dazu entstanden
im Gas mit Si-Zugabe etwa 40 pm dicke, sehr porose Schichten aus Ni;3Si, und eine innere
chlorhaltige Schicht (Abbildung 6.62b). Der erhohte Si-Partialdruck beschleunigt das
Wachstum der Ni-Silizide, das von der Diffusion von Ni in Ni,Si bestimmt wird (MURAKA,
1983). Dies bewirkt bei Ni-Basiswerkstoffen wie Alloy 625 hohere Wachstumsraten von Ni-
Silizid, was schnellere Porenbildung und Wachstumsspannungen zur Folge hat. Letztlich
fiihrt dies zu beschleunigtem Abplatzen der Schichten und damit zu erhdhten Korrosionsraten.

Ni-Folie

Mo,Cr,Cl-haltige
Schicht

-~ Mo,Cr,C
Schicht .

(a) ohne Si 20 ym

Abbildung 6.62: Querschliffe der Korrosionsschichten auf Alloy 625 nach 100h Auslagerung im
Testgas (a) ohne Si-Zugabe, (b) mit Zugabe von Si-Pulver bei 600°C und 1 bar Gesamtdruck
(Versuche V, VI, Tabelle 5.2)

Die Korrosionsschichten auf den molybdidnreichen Werkstoffen MA T21 und Alloy 59
(Abbildung 6.63) sind durch ihren mehrlagigen Aufbau und ihre im Vergleich zu den iibrigen
Fe- und Ni-Basiswerkstoffen wesentlich diinneren Schichten von etwa 10 pm gekennzeichnet.
Die dulere Lage besteht aus Ni-Silizid (Ni3;Si»). Ein Cr,Ni,Mo-Mischsilizid und eine diinne
Cl,Mo,Cr-haltige Schicht bilden die inneren Korrosionsschichten. Rontgenographisch
konnten Ni3Si, und MosSi analysiert werden. Letztere Phase ist besonders bei MA T21
rontgenographisch erkennbar (vgl. Abbildung 6.61 mit Abbildung 6.64). Chloride lassen sich
durch Rontgenbeugung nicht detektieren, da bei den Versuchen mit Si-Zugabe durch den
geringeren Chlorpartialdruck und der gestiegenen Siliziumaktivitéit die Silizidschichten sehr
dick sind. Jedoch ist von Bedeutung, dal bei einem Gradienten von pCl, innerhalb der
Silizidschicht (wie in Kap. 6.2, Abbildung 6.19 beschrieben) die Bildung von Chlorid
unterhalb der Silizidschicht durchaus méglich ist. Deshalb konnte, wie in den metallo-
graphischen Querschliffen (Abbildung 6.63) zu sehen ist, mit EDX in den inneren
Korrosionsschichten aller Werkstoffe Chlor nachgewiesen werden. Da festes Mo-Chlorid
unter den vorliegenden Versuchsbedingungen nicht stabil ist, handelt es sich hierbei wahr-
scheinlich um Chromchlorid.
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Abbildung 6.63: Querschliffe der Korrosionsschichten auf (a) Alloy 59 und (b) MA 721 nach 100h
Auslagerung im Testgas mit Zugabe von Si-Pulver bei 600°C und 1 bar Gesamtdruck (Versuche VI,
Tabelle 5.2)
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Abbildung 6.64: Rontgenbeugungsdiagramm des Werkstoffes MA 721 nach 100h Auslagerung im
Testgas mit Zugabe von Si-Pulver bei 600°C und 1 bar Gesamtdruck (Versuche VI, Tabelle 5.2)

Da die Zugabe von Si-Pulver die Si-Aktivitit erhoht und gleichzeitig den Chlorpartialdruck
im Gas verringert (Tabelle 6.4), findet eine stirkere Silizierung der Werkstoffe statt als im
Gas ohne Si-Pulver, d.h. die Silizidwachstumsraten nehmen im Vergleich zu den Proben, die
ohne eine Si-Pulverschiittung im Testgas ausgelagert wurden, zu. Die entstandenen
Silizidschichten zeigen aufgrund erhShter Wachstumsraten der Silizide eine groBere Porositiit
und infolge daraus resultierender Wachstumsspannungen eine schlechtere Haftung als nach
Auslagerung im Gas ohne Si-Pulver. Bei hochmolybdinhaltigen Ni-Basiswerkstoffen wie
MA T21 wird durch den hohen Molybdingehalt (>15 Mass.-%) das Wachstum von Ni-Silizid
gegeniiber Werkstoffen mit geringeren Mo-Gehalten gehemmt. Die Schichthaftung nimmt
jedoch auch bei diesen Legierungen durch Si-Zugabe im Testgas ab.
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6.6 EinfluB des Testgasdruckes auf das Korrosionsverhalten

6.6.1 Allgemeines

Nach thermodynamischen Berechnungen (Kap. 6.1) nimmt die Ausbeute an Trichlorsilan mit
steigender Temperatur und steigendem Druck zu. Daher wird der Hydrochlorierungsprozef3 in
der Praxis voraussichtlich nicht bei Normaldruck (1 bar), sondern bei einem Betriebsdruck
von 30 bar stattfinden. Deshalb wurde untersucht, ob ein erhohter Druck einen wesentlichen
Einflul auf das Korrosionsverhalten hat. Die Hochdruckuntersuchungen wurden bei
Temperaturen von 600°C und 650°C und einer Auslagerungszeit bis zu 1000h durchgefiihrt.
Versuchsaufbau und Versuchsbedingungen sind in Kap. 5.3.2 und in Tabelle 5.2 genauer
beschrieben. Aus den Erkenntnissen der Ubersichtsversuche (Kap. 6.2) zum Korrosions-
verhalten verschiedener Werkstoffgruppen ging eine eingegrenzte Auswahl an Werkstoffen
fiir die nachfolgenden Versuche hervor (Tabelle 6.5). Es wurden die austenitischen Stédhle
304L (als Referenzmaterial) und Alloy 800H untersucht. Aus der Palette der Ni-Basiswerk-
stoffe wurden Alloy 617, Alloy 625, Alloy 59, C-276 und MA T21 gewihlt.

6.6.2 Auswirkungen der Druckerh6hung

Zur Bestimmung des Druckeinflusses auf das Korrosionsverhalten wurden vergleichend zwei
Versuche bei 1 bar bzw. 30 bar Gesamtdruck, einer Temperatur von 600°C und einer
Auslagerungszeit von 100h durchgefiihrt.

Abbildung 6.65 und Abbildung 6.66 zeigen die Masseninderungen und Schichtdicken mit
innerer Schidigung nach 100h Auslagerung bei 1 bar und 30 bar Gesamtdruck. Bei den Fe-
Basiswerkstoffen 304L und Alloy 800H sind die Massenzunahmen nach Auslagerung bei 30
bar niedriger als nach Auslagerung bei 1 bar. Die Ni-Basislegierung Alloy 625 zeigt bei
hohem Testgasdruck jedoch eine hohere Massenzunahme als bei 1 bar Gesamtdruck
(Abbildung 6.65). Die Schichtdicken nehmen mit zunehmendem Ni-Anteil in der Legierung
ab und dndern sich bei Druckerh6hung nicht wesentlich. Nur beim austenitischen Stahl 304L
hiingt die Schichtdicke (40 pm nach Auslagerung bei 1 bar bzw. 28 um bei 30 bar) deutlich
vom Druck ab (Abbildung 6.66).

In Kap. 6.1 wurden thermodynamische Modellrechnungen vorgestellt, die die Auswirkungen
einer Druckénderung des Testgases auf die Partialdriicke von Cly(g) und Si(g) beschreiben.
Aus diesen Berechnungen geht hervor, daBl eine DruckerhShung von 1 bar auf 30 bar bei
600°C eine signifikante Erhdhung des Chlorpartialdruckes um zwei GroBenordnungen zur
Folge hat, wihrend der Si(g)-Partialdruck um etwa eine GroBenordnung verringert wird
(Abbildung 6.3). Die Gleichgewichtsaktivititen von Cl,, Si(g) und Si bei verschiedenen
Driicken und Temperaturen sind in Tabelle 6.6 dargestellt. Somit reichen die Daten der
gravimetrischen Untersuchungen fiir die Beurteilung der tatséchlichen Schidigung nicht aus,
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da die bei hohem Druck verstirkt gebildeten fliichtigen Fe-Chloride das Korrosionsverhalten
mafBgeblich beeinflussen (Abbildung 6.68).

Tabelle 6.6: Gleichgewichtsaktivitdten von Cl,, Si(g) und Si der Gasatmosphiren bei verschiedenen

Gesamtdriicken und Temperaturen

Partialdriicke [bar] /

30 bar (600"
pClx(g) 107 107 107" 107
pSi(g) 10 10% 107 10
a(Si) 10 104 10 10

»
3]

I

w

; N ¢
(L S S R

dnderung [mg/cm?]

-y

Werkstoff

Abbildung 6.65: Einflu} des Gesamtdrucks (1 bar bzw. 30 bar) auf die Massendnderungen
verschiedener Werkstoffe nach 100h Auslagerung bei 600°C (Versuche VII, IX, Tabelle 5.2)
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Abbildung 6.66: EinfluB des Gesamtdrucks (1 bar bzw. 30 bar) auf die Schichtdicke und die innere
Schidigung verschiedener Werkstoffe nach 100h Auslagerung bei 600°C (Versuche VII, IX, Tabelle
5.2)

Auf den Fe-Basiswerkstoffen wie beispielsweise auf 304L bildete sich bei 1 bar eine schlecht
haftende, aber relativ homogene Silizidschicht aus FeSi und Fe;Sis (Abbildung 6.67a).
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Bei 30 bar steigt die Porositit der Schichten und die Schichthaftung wird vermindert
(Abbildung 6.67b). Aufgrund der verstirkten Bildung und Verdampfung von Fe- und
Chromchloriden (siehe auch Abbildung 6.10), den Chloriden mit den héchsten Dampfdriicken
im System, wird das Silizidschichtwachstum offenbar erheblich gestort.

e ' ’ Ni-Folie

Ni-Folie

Cl-haltige

(a) 1 bar _50um_ | | (p) 30 bar Schicht . 4

Abbildung 6.67: Metallographische Querschliffe von 304L nach 100h Auslagerung bei 600°C, (a)
1 bar, (b) 30 bar (Versuche VII, IX, Tabelle 5.2)

Abbildung 6.68 zeigt die Gleichgewichtspartialdriicke der wichtigsten Spezies im System Fe-
Cl bei 600°C als Funktion von pCl. Der Chlorpartialdruck steigt von 107 bar bei einem
Gesamtdruck von 1 bar auf 107'* bar bei einem Gesamtdruck von 30 bar. Der hohere Cl,-
Partialdruck bei 30 bar reicht aus, um festes Fe-Chlorid (FeCl,(s)) zu bilden. Der Partialdruck
von FeCl,(g) steigt ebenfalls von etwa 107 auf 107 bar an. Fe-Basiswerkstoffe haben deshalb
einen erhohten Materialverbrauch durch Bildung fester und fliichtiger Fe-Chloride. Au3erdem
wird das Wachstum einer kompakten Silizidschicht gestort. Daher sind nach Auslagerung bei
30 bar Gesamtdruck die Fe-Silzidschichten viel diinner ist als bei 1 bar und somit die
Massenzunahmen auch geringer als bei den Ni-Basiswerkstoffen.

2
=  {[pCl,im FeCly(s)
5 o ites < —
. H gas E
£ Hbei 1 bar
s 2
2 i FeCl,/Gas
= LR e
g : / . o
z -4 P
[ L #
[} r
_S C &
E 6 L .’ A
e e 7 pCl, im Testgas
g 81~ bei 30 bar

-10 L L L " L . N } . ' ' ) }
-20 -15 -10 -5 0
log (Cl,-Partialdruck / bar)

Abbildung 6.68: Gleichgewichtsaktivitdten der wichtigsten Spezies im System Fe-Cl als Funktion des
Cl,-Partialdruckes bei 600°C; Vergleich der Cl,-Partialdriicke im Testgas mit Gesamtdriicken von
1 bar und 30 bar (Versuche I, IV, V, VII-IX, Tabelle 5.2)
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Analytische Untersuchungen der Sublimationsprodukte, die sich beim Abkiihlen im Innen-
bereich des Druckbehilters aus Alloy 800H abgeschieden hatten, ergaben, dal es sich bei den
verdampften Chloriden bei 30 bar auch zu einem Grof3teil um Fe-Chloride handelte.

Die Zunahme des Cl,-Partialdruckes und die gleichzeitige Abnahme des Si(g)-Partialdruckes
bei Erhohung des Gesamtdruckes im Testgas (Abbildung 6.69) verstirkt die Bildung fester
und fliichtiger Cr-Chloride durch Verschiebung der Phasenstabilitit vom Cr-Silizid in
Richtung Cr-Chlorid (Abbildung 6.70). Daraus resultiert, dal unter der Voraussetzung von
thermodynamischem Gleichgewicht zwischen Gas und Metall kein Chromsilizid gebildet
werden kann. Die entstandenen Ni-Silizide sind aufgrund des geringeren Si(g)-Partialdruckes
bei 30 bar Gesamtdruck Si-drmer als nach Auslagerung bei 1 bar (Angaben zu den gebildeten
Phasen im Anhang 9.8).
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Abbildung 6.69: Partialdriicke von CI, und Si(g) im Testgas unter Annahme von thermodynamischen
Gleichgewichtsbedingungen bei einer Temperatur von 600°C als Funktion des Gesamtdruckes des
Testgases bei einem SiCly/H, —Verhiltnis von 3:2 (Versuche VII, IX, Tabelle 5.2)
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Abbildung 6.70 Stabilititsdiagramm Cr-Cl1-Si bei 600°C (x; - Lage der Gaszusammensetzung aus
Abbildung 6.69 bei 1 bar Gesamtdruck, x, —bei 30 bar Gesamtdruck) (Versuche I, IV, V, VII-IX,
Tabelle 5.2)
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Die schlechtere Schichthaftung nach Auslagerung bei htherem Druck im Vergleich zu 1 bar
Gesamtdruck beim Ni-Basiswerkstoff Alloy 625 ist bereits makroskopisch erkennbar
(Abbildung 6.71). Im metallographischen Querschliff ist nach Auslagerung im Testgas mit
1 bar eine 15 pm diinne, gut haftende Ni-Silizidschicht und eine an Molybdin angereicherte,
innere Korrosionsschicht aus Mos;Si zu beobachten (Abbildung 6.72a). Die Schichthaftung
nimmt durch Druckerhthung im Testgas auf 30 bar deutlich ab und die Porositit der Schicht
nimmt zu (Abbildung 6.72b). Dadurch wird das Wachstum dichter Silizidschichten erschwert
und anhaltender Chlorangriff schidigt das Material.

1 bar 30 bar

(a)
(b)

Abbildung 6.71: Makroskopische Aufnahmen von Alloy 625 nach 1000h Auslagerung im Testgas mit
(a) 1 bar Gesamtdruck, (b) 30 bar Gesamtdruck (Versuche VII, IX, Tabelle 5.2)

Ni-Folie L Ni-Folie

Mo-Anreicherung

20 20
(a) 1 bar pm (b) 30 bar Hm

Abbildung 6.72: Metallographische Querschliffe von Alloy 625 nach 100h Auslagerung im Testgas
mit (a) 1 bar Gesamtdruck, (b) 30 bar Gesamtdruck und 600°C (Versuche VII, IX, Tabelle 5.2)

Vergleicht man den Einflul einer Druckerh6hung auf das Korrosionsverhalten der Fe- und
Ni-Basiswerkstoffe, so zeigen die Werkstoffe mit hohen Fe-Gehalten aufgrund der Bildung
fliichtiger Fe-Chloride schlechtere Bestindigkeit als die Ni-Basiswerkstoffe mit hohen
Chrom- und Molybdingehalten wie Alloy 625 und MA T21. Das 148t sich damit erklédren, dal
die langsam wachsende Ni-Silizidschicht auf den Ni-Basiswerkstoffen nicht von fliichtigen
Fe-Chloriden zerstort wird. Generell wird jedoch auch bei den Ni-Basislegierungen die
Schichthaftung bei hohem Druck durch die Bildung von fliichtigen Cr-Chloriden vermindert,
was eine geringere Korrosionsbestindigkeit der Werkstoffe unter diesen Bedingungen zur
Folge hat.
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6.6.3 TemperatureinfluB bei hohem Gesamtdruck des Testgases

Der Einflufl der Temperatur auf das Korrosionsverhalten bei 30 bar wurde untersucht, da hohe
ProzeBtemperaturen die Ausbeute an Trichlorsilan verbessern (Kap. 6.1, Abbildung 6.2).
Dabei wurde ihnlich wie bei 1 bar Gesamtdruck (Kap. 6.2) bei allen untersuchten
Werkstoffen eine Zunahme der Korrosionsraten bei einer Temperaturerh6hung (600°C auf
650°C) festgestellt. Sowohl die Masseninderungen (Abbildung 6.73) als auch die Korrosions-
schichtdicken (Abbildung 6.74) nahmen bei allen Legierungen zu. Fiir die Fe- und Ni-
Basislegierungen mul3 jedoch bei Betrachtung der gravimetrischen und metallographischen
Ergebnisse die verstirkte Bildung fliichtiger Fe- bzw. Cr-Chloride berticksichtigt werden.
Alloy 617 nimmt aufgrund seiner Zusammensetzung eine besondere Stellung ein. Es bildeten
sich Ni-Co-Silizide mit h6heren Wachstumsraten als reines Ni-Silizid. Damit ist ein stirkerer
Materialverbrauch als bei den iibrigen Ni-Basislegierungen gegeben.

_
o

600°C |

B 650°C

Massenédnderung [mg/cm?]
O =2 N W A~ OO N ® ©

304L 800H Alloy59 MAT21 C-276 Alloy  Alloy
625 617

Abbildung 6.73: Vergleich der Massenénderung ausgewihlter Werkstoffe nach 200h Auslagerung bei
600°C bzw. 650°C und 30 bar Gesamtdruck des Testgases (Versuch VII, Tabelle 5.2)

@ 650°C
600°C

Schichtdicke [pm]

|

304L 800H Alloy59 MAT21 C-276 Alloy  Alloy
625 617

Abbildung 6.74:Vergleich der Schichtdicken ausgewihlter Werkstoffe nach 200h Auslagerung bei
600°C bzw. 650°C und 30 bar Gesamtdruck des Testgases (Versuch VII, Tabelle 5.2)
Wird bei 30 bar die Temperatur von 600 auf 650°C erhdht, steigen sowohl der Chlorpartial-

druck als auch die Siliziumaktivitit an (Abbildung 6.75, Tabelle 6.4).
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Abbildung 6.75: Gleichgewichtsaktivitdten der Spezies Cl(g) und Si(g) im Testgas bei einem Gesamt-
druck von 1 bar bzw. 30 bar in Abhéngigkeit von der Temperatur (Versuche I, VII-IX, Tabelle 5.2)

Gleichzeitig dndern sich jedoch auch die Zersetzungsdriicke der Chloride und Silizide. Damit
werden die Stabilititsbereiche der Chloride und Silizide gegeniiber den Stabilitédtsbereichen
bei 600°C verschoben. In Abbildung 6.68 wurde gezeigt, dal festes FeCl, bei 600°C und
30 bar Gesamtdruck stabil ist. In Abbildung 6.76 ist ersichtlich, daB bei 650°C der
Zersetzungsdruck fiir festes FeCl, etwa 107'* bar ist. Eingetragen ist ebenso der Chlor-
partialdruck im Testgas bei dieser Temperatur, der etwa 10> bar betriigt (Tabelle 6.6). Festes
FeCl, kann demzufolge bei 650°C nicht unterhalb der Silizidschicht gebildet werden und es
entstehen deshalb auf Fe-Basiswerkstoffen bei 650°C und 30 bar bevorzugt Eisensilizide
(Abbildung 6.77a). Der Dampfdruck von gasférmigem FeCly(g) bleibt mit etwa 10™ bar im
Vergleich zu 600°C unverindert.

27
F FeCly(s)

0t o

2E / FeCl,/Gas \
/ 1 “MW*“%

-4 & ul

Testgas bei 650 °C
und 30 bar Gesamtdruck

log (Gleichgewichtsaktivitit)

-20 -15 -10 -5 0
log (Cl,-Partialdruck / bar)

Abbildung 6.76: Gleichgewichtsaktivitdten der wichtigsten Spezies im System Fe-Cl als Funktion des
Cl,-Partialdruckes bei 650°C (Versuche VII, Tabelle 5.2)

Betrachtet man das Legierungselement Chrom wunter den gleichen experimentellen
Bedingungen, so befindet man sich bei 650°C wie bei 600°C eindeutig im Stabilititsfeld von
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CrCl, (Abbildung 6.77b). Bei den Elementen Ni und Mo sollten bei 650°C und 30 bar
Gesamtdruck MosSiz bzw. NiSi stabil sein. Feste Mo- oder Ni-Chloride kdnnen unterhalb der
Silizidschicht nicht gebildet (Abbildung 6.78). Die
Berechnungen zur Phasenstabilitit verdeutlichen, dal Veridnderungen in der Phasenbildung

werden thermodynamischen

nach Temperaturerh6hung von 600°C auf 650°C insbesondere bei den Fe-Basiswerkstoffen
zu erwarten sind (vgl. Abbildung 6.9 und Abbildung 6.76).

650°C 650°C
-5 T T -10 /
10 ; 1 i Crsi |
FeSi —~-15 A
= | 2.33 /_ E
g -15 I:an2 f
3 2 Pl 3= ews
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2 25 Fe,Si FeCl, FeCl, - 25 CrCl,
2 )
2 %0 | "3  cr
-35 Fe | 1 1 1
M 12 10 8 2 2 25 20 15 10 -5 0
a) log (pCl,(g) / bar) b) log (pCl,(g) / bar)

Abbildung 6.77: Stabilititsdiagramme von (a) Fe-Cl-Si und (b) Cr-CI-Si bei 650°C und einem

Gesamtdruck von 30 bar; x Lage der Gaszusammensetzung (Versuche VII, Tabelle 5.2)
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Abbildung 6.78: Stabilititsdiagramme von (a) Mo-CI-Si und (b) Ni-Cl-Si bei 650°C und einem
Gesamtdruck von 30 bar; x Lage der Gaszusammensetzung (Versuche VII, Tabelle 5.2)

Bei 600°C ist der Si(g)-Partialdruck mit 10> bar scheinbar zu gering, um auf den Fe-
Basislegierungen stabile Fe-Silizidschichten zu bilden. Der relativ hohe Chlorpartialdruck von
10 bar erméglicht die Bildung stabiler fester und fliichtiger Fe-Chloride (Abbildung 6.68).
Durch das Abdampfen fliichtiger Fe- und Cr-Chloride werden die Silizidschichten zerstort
und platzen nach 220h Auslagerungszeit ab, wie am Beispiel von Alloy 800H in Abbildung
6.79a dargestellt ist. Deshalb sind die Schichtdicken der Fe-Basiswerkstoffe nach
Auslagerung bei der niedrigeren Temperatur von 600°C geringer als nach Auslagerung bei
650°C (Abbildung 6.74).

Nach Temperaturerhohung auf 650°C bei einem Gesamtdruck von 30 bar im Testgas
entstanden hingegen bei Alloy 800H schlecht haftende, dickere Silizidschichten aus Fe- und
Ni-Mischsiliziden und eine innere Cr-Chloridschicht (Abbildung 6.79b). Die Ursache dafiir
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ist die abnehmende Stabilitit von FeCly(s) bei 30 bar und 650°C im Vergleich zu 600°C, da
der Zersetzungsdruck fiir FeCly(s) etwa 107'? bar betriigt und im Gas bei einer Temperatur von
650°C ein pClx(g) von nur 10" bar vorherrscht (Abbildung 6.76). Somit werden bei den Fe-
Basiswerkstoffen bevorzugt Fe-Silizide gebildet. Das stirkere Wachstum der Silizidschichten
bei 650°C auf den Fe-Basiswerkstoffen erkldrt auch die groBeren Massenzunahmen
verglichen mit den Proben, die bei 600°C ausgelagert wurden.

" Ni,Fe-Silizi

(b) 650°C

Abbildung 6.79: Metallographische Querschliffe von Alloy 800H nach 220h Auslagerung bei einem
Gesamtdruck des Testgases von 30 bar und Temperaturen von (a) 600°C und (b) 650°C, (Versuche
VII, Tabelle 5.2)

Bei den Ni-Basislegierungen kann kein fliichtiges Fe-Chlorid entstehen und die Korrosions-
rate wird vorwiegend von der Bildung der Ni-Silizide sowie von Cr-Chlorid bestimmt. Der
Dampfdruck von pCrCls(g) ist mit 10°bar bei 600 und 650°C gleich. Daher hat eine
Temperaturerh6hung von 600°C auf 650°C einen geringeren EinfluB3 auf die Morphologie der
Korrosionsschichten als bei den Fe-Basiswerkstoffen Alloy 800H und 304L. Abbildung 6.80
zeigt exemplarisch Querschliffe des Ni-Basiswerkstoffes Alloy 625. Nach Auslagerung bei
600°C lag eine homogene Ni,Si-Schicht vor, die von einer chlorhaltigen inneren Schicht
unterlagert wurde (Abbildung 6.80a). Die Dicke der Silizidschicht nahm mit steigender
Temperatur zu. Auf den Phasenbestand der Korrosionsschicht hat die Temperaturerh6hung
keinen signifikanten EinfluB, da durch Temperaturerh6hung von 600°C auf 650°C keine
Verschiebung in Stabilitdtsfelder anderer Phasen stattfindet. Bei allen Ni-Basiswerkstoffen
konnten Ni,Si und CrCl; sowohl nach Auslagerung bei 600°C als auch bei 650°C mit
Rontgenbeugungsanalysen detektiert werden. Alle Mo-haltigen Legierungen, wie z.B.
Alloy 625, sind durch eine Mo-angereicherte Schicht an der Grenzfliche Metall/
Korrosionsschicht gekennzeichnet (Abbildung 6.80b). Ebenso lassen sich Cr-Chloride
rontgenographisch nachweisen (Phasen der Korrosionsschichten im Anhang 9.8, Anhang
9.12).
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Cr-Chlorid

Ni,Si Cl-haltige
Schicht .
(a) 600°C 20 pm . 20pm =

Abbildung 6.80: Metallographische Querschliffe von Alloy 625 nach 220h Auslagerung bei einem
Gesamtdruck des Testgases von 30 bar und Temperaturen von (a) 600°C, (b) 650°C, (Versuche VII,
Tabelle 5.2)

6.6.4 Zeitabhangigkeit des Korrosionsverhaltens bei hohem Druck

Zur Untersuchung der Zeitabhingigkeit des Korrosionsverhaltens bei hohem Druck wurden
weitere Versuche mit Auslagerungszeiten bis zu 1000h und Temperaturen von 600°C und
650°C im gleichen Testgas wie in Kapitel 6.6.3 (Versuche VII, Tabelle 5.2) durchgefiihrt.
Beobachtungen der Korrosionsschichtbildung iiber einen ldngeren Zeitraum sind die
Grundlage fiir die Prognose des Langzeitverhaltens der Werkstoffe im Modellgas bzw. im
realen Betriebsgas. Um zu priifen, wie sich bei Temperaturerhdhung die Korrosionsraten bzw.
die Korrosionsmechnismen {iber einen lingeren Zeitraum bis zu 1000h dndern, wurden die in
Kapitel 6.5 aufgefiihrten Werkstoffe (Tabelle 6.5) bei 600°C und bei 650°C im Testgas mit
einem Gesamtdruck von 30 bar untersucht.

Die Bestimmung der Massenéinderungen ergab fiir die Ni-Basiswerkstoffe hohere Massenzu-
nahmen als fiir die Fe-Basiswerkstoffe (Abbildung 6.80). Dies ist, wie in den vorhergehenden
Abschnitten (Kap. 6.6.3) erwihnt, auf das starke Abdampfen der fliichtigen Fe-Chloride bei
Werkstoffen mit hohen Fe-Gehalten bei hoheren Testgasdriicken zuriickzufiihren. Abbildung
6.81 soll verdeutlichen, daf} gravimetrische Untersuchungen allein, auch iiber einen langen
Zeitraum, keine klaren Riickschliisse auf die Korrosionskinetik und die tatséichliche
Schidigung zulassen. Werkstoffe wie Alloy 625 oder MA T21, die sich in den bisherigen
Untersuchen als korrosionsbestindigere Werkstoffe erwiesen haben, zeigten bei 650°C hohere
Massenzunahmen als beispielsweise der austenitische Stahl Alloy 8O00H. Die Betrachtung der
Masseninderungen konnen unter diesen Bedingungen nicht zur Beurteilung der tatséichlichen
Schidigung herangezogen werden, da bei hohen Driicken aufgrund der hohen Abdampfungs-
raten von Fe-Chloriden bei Fe-Basiswerkstoffen der tatsichliche Materialverbrauch nur im
Querschliff analysierbar ist.
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Abbildung 6.81: Masseninderung verschiedener Werkstoffe wihrend der Auslagerung bis
1000h bei 30 bar Gesamtdruck des Testgases und Temperaturen von: a) 600°C und b) 650°C
(Versuche VII, Tabelle 5.2)

Um den tatsiachlichen Materialverbrauch herleiten zu konnen, wurde nach der Anfertigung
metallographischer Querschliffe der Metallabtrag bestimmt. Abbildung 6.82 zeigt den
zeitlichen Verlauf des Metallabtrages der verschiedenen Werkstoffe nach 200 und 1000h
Auslagerung im Testgas bei 650°C und einem Gesamtdruck von 30 bar. Die Schidigung ist
definiert als (Ausgangsdicke-Restdicke)/2. Unter der pessimistischen Annahme, dafl die
Korrosionsschichten nach 1000h abplatzen und der Korrosionsproze erneut beginnt, ergeben
sich aus dieser Auswertung folgende extrapolierte lineare jahrliche Schédigungsraten:
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Abbildung 6.82: Zeitlicher Verlauf des Metallabtrages der verschiedenen Werkstoffe nach
Auslagerung bei 650°C und 30 bar Gesamtdruck (gemessen wie in Abbildung 5.8 angegeben),
(Versuche VII, Tabelle 5.2)

Unter Voraussetzung einer parabolischen Wachstumskinetik, wie sich beispielsweise fiir die
hochmolybdinhaltigen Ni-Cr-Legierungen MA T21 oder C-276 andeutet (Abbildung 6.82),
ist die prognostizierte jihrliche Schidigung deutlich geringer. In Abbildung 6.83 werden die
Korrosionsschichten auf Alloy 625 und C-276 verglichen. C-276 (Abbildung 6.83b) hat eine
dichtere und diinnere Silizidschicht als Alloy 625 (Abbildung 6.83a).

Abbildung 6.83: Metallographische Querschliffe von (a) Alloy 625 und (b) C-276 nach 1000h
Auslagerung bei 650°C und einem Gesamtdruck von 30 bar (Versuche VII, Tabelle 5.2)

6.6.5 EinfluB der Siliziumaktivitat bei hohem Druck

Das Ausgangsmaterial fiir die Trichlorsilansynthese ist in erster Linie feingemahlenes
Rohsilizium, das in den Wirbelschichtreaktor eingebracht und mit Wasserstoff,
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Tetrachlorsilan und Chlorwasserstoff zur Reaktion gebracht wird (Kap. 2.3). Wie bereits in
Kap. 6.5 erldutert wurde, wird das Korrosionsverhalten der Werkstoffe von der Temperatur,
vom Druck, aber auch von der Siliziumaktivitit beeinflu3t, die durch das Vorhandensein von
reinem Silizium deutlich erhéht wird. Deshalb wurden Berechnungen der thermodynamischen
Gasgleichgewichte mit und ohne Zugabe von Si-Pulver bei 30 bar Gesamtdruck durchgefiihrt.
Unter Beriicksichtigung der Pridsenz von reinem Silizium bei den Berechnungen des
Gasgleichgewichtes wird der Partialdruck von Si(g) von 10% bar im Gas ohne Si-Pulver auf
10" bar erhsht. Tm Testgas mit einem Gesamtdruck von 30 bar wird der Chlorpartialdruck
gleichzeitig von etwa 10™* bar im Gas ohne Si-Zugabe auf weniger als 10° bar im Gas mit
Si-Zugabe abgesenkt (vgl. Abbildung 6.69 mit Abbildung 6.84).
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Abbildung 6.84: Clx(g)- und Si(g)-Partialdriicke im Testgas unter Annahme thermodynamischer
Gleichgewichtsbedingungen bei 600°C als Funktion des Druckes unter Zugabe von Si-Pulver
(Versuche VI, Tabelle 5.2)

Die Untersuchungen bei 1 bar Betriebsdruck (Kap. 6.5) zeigten bereits, dal infolge erhShter
Si-Aktivititen die Zugabe von Si-Pulver in den Reaktionsraum eine Beeinflussung des
Korrosionsverhaltens aller untersuchten Werkstoffe bewirkt wird. Aufgrund dieser
Beobachtungen und zur besseren Simulation realer Betriebsbedingungen, wurden Versuche
bei einem Gesamtdruck von 30 bar und einer Temperatur von 600°C unter Einbringung einer
Si-Pulverschiittung in den Rezipienten mit einer Auslagerungszeit von 100h durchgefiihrt
(Versuche VI, Tabelle 5.2). Fiir diese Untersuchungen wurden wieder die drei Vertreter der
verschiedenen Werkstoffgruppen, der austenitische Stahl 304 L, der hochlegierte Stahl Alloy
800H und die Ni-Basislegierung Alloy 625, ausgewihlt.

Bei einem Gesamtdruck von 30 bar und einer Si-Zugabe zum Testgas zeigte der austenitische
Stahl 304L hohere Massenzunahmen und Schichtdicken als bei den Versuchen ohne Si-
Zugabe. Wie bereits in den vorhergehenden Abschnitten erlidutert wurde, beschleunigt der
hohe Chlorpartialdruck von 10 bar bei 30 bar Gesamtdruck im Testgas ohne Si-Zusatz die
Bildung von festen Fe-Chloriden auf den austenitischen Stdhlen und erhdht die Dampfdriicke
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fliichtiger Fe-Chloride. Deshalb sind im Vergleich zu den Versuchen mit Si-Zugabe, bei
denen ein hoherer Si-Partialdruck im Testgas vorherrscht, die Massenzunahmen im Gas ohne
Si geringer. Festes Fe-Chlorid ist bei dem niedrigen Chlorpartialdruck von etwa 10 bar
nicht mehr stabil (Abbildung 6.84). Der Dampfdruck von fliichtigem FeCl,(g) fillt im Gas
mit Si-Zugabe unter den fiir die Schiidigung weniger kritischen Wert von 10™ bar auf 10” bar.
Fe-Silizide entstehen bei 304L schneller als Ni-Silizide bei Ni-Basiswerkstoffen, da deren
Bildungsdriicke kleiner als die der Ni-Silizide sind (Abbildung 6.13).

Die Massenzunahmen von Alloy 800H und Alloy 625 sind nach Auslagerung im Testgas mit
Si-Zugabe niedriger als im Gas ohne Si (Abbildung 6.85). Genau umgekehrt verhalten sich
die Schichtdicken, die nach Auslagerung im Gas mit Si-Zugabe hoher sind als im Gas ohne
Si. Der Cly(g)-Partialdruck nimmt durch die Si-Zugabe um mehr als zwei GroBenordnungen
ab. Aullerdem verringert sich die Stabilitit von festem CrCl, und die stabilere Phase im
System Cr-ClI-Si ist dann Cr-Silizid. Dies hat zur Folge, dafl die Schichthaftung der Silizide
verbessert wird.
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Abbildung 6.85: Massendnderung verschiedener Werkstoffe nach 100h Auslagerung im Testgas mit
und ohne Zugabe von Si-Pulver bei 600°C und einem Gesamtdruck von 30 bar, (Versuche VI, VII,
Tabelle 5.2)

Die metallographischen Querschliffe von Alloy 800H und Alloy 625 nach 100h Auslagerung
im Testgas mit einem Gesamtdruck von 30 bar mit und ohne Si-Zugabe sind in Abbildung
6.86 und Abbildung 6.87 dargestellt. Das Fe-Ni-Silizidgemisch auf Alloy 800H haftet auch
bei Si-Zugabe sehr schlecht, bedingt durch den hohen Dampfdruck von FeCly(g) von etwa
107 bar (Kap. 6.6.2, Abbildung 6.68) und daraus resultierender Schidigung durch
abdampfendes Fe-Chlorid (Abbildung 6.86b).

In Abbildung 6.87b ist deutlich zu erkennen, dal sich bei Alloy 625 im Gas mit Si-Zugabe
eine dilinne, festhaftende Korrosionsschicht aus Ni-, Cr- und Mo-Silizid gebildet hat.
Aufgrund der geringen Stabilitiit von festem Cr-Chlorid ist anzunehmen, dal3 die verstérkte
Bildung von Cr-Siliziden und Cr-Ni-Mischsiliziden das Schichtwachstum der Silizidschicht
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im Vergleich zu dem einer reinen Ni-Silizidschicht vermindert und deshalb die Schichtdicke
bei 30 bar Gesamtdruck mit Si-Zugabe geringer ist als ohne Zugabe von Si.

< W R S

Ni-Folie

Cr-Chilorid Fe,Si +
Ni-Mischsilizid
800H (a) ohne Si 20 pm 800H (b) mit Si 20 um

Abbildung 6.86: Metallographische Querschliffe von Alloy 800H nach 100h Auslagerung im Testgas
(a) ohne Zugabe von Si-Pulver, (b) mit Zugabe von Si-Pulver bei 600°C und 30 bar Gesamtdruck
(Versuche VI, VII, Tabelle 5.2)

Ni-Folie AP ‘ Ni-Folie

NiSi+CrSi  crcp+
Mo-Mischsilizid

Mo-Anreicherung

20 pm

IN 625 (a) ohne Si 20 pm IN 625 (b) mit Si

Abbildung 6.87: Metallographische Querschliffe von Alloy 625 nach 100h Auslagerung im Testgas (a)
ohne Zugabe von Si-Pulver, (b) mit Zugabe von Si-Pulver bei 600°C und 30 bar Gesamtdruck
(Versuche VI, VII, Tabelle 5.2)

Aus diesen Beobachtungen folgt, daB Ni-Cr-Basiswerkstoffe wie Alloy 625 bei hohen
Driicken unter Zugabe von Si-Pulver diinne, festhaftende Korrosionsschichten bestehend aus
Ni-, Cr- und Mo-(Misch-)Silizid bilden. Ihre Silizidschicht wird nicht wie auf den eisen-
reichen Legierungen 304L und Alloy 800H durch das Verdampfen fliichtiger Fe- und Cr-
Chloride zerstort, da die erhthte Si-Aktivitit im Gas einerseits eine Verschiebung ins
Stabilititsfeld von Chromchlorid ins Chromsilizid bewirkt und andererseits keine Fe-Chloride
gebildet werden konnen.

In Abbildung 6.88 sind die Gleichgewichtsaktivititen der wichtigsten Chromchloride als
Funktion des Chlorpartialdruckes dargestellt. Aus der Verringerung von pCly(g) im Testgas
mit Si-Zugabe resultiert, dal sich der Partialdruck von CrCly(s) im Grenzbereich
gasformig/fest (fliissig) befindet und somit festes CrCl, nicht mehr so stabil ist wie im Gas
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ohne Si-Zugabe. Die Stabilitit von Chromsilizid, das die Wachstumsrate von Ni-Silizid
hemmt, im Gas mit Si-Zugabe erklirt die Entstehung sehr diinner Korrosionsschichten bei Ni-
Basiswerkstoffen. Der Dampfdruck von CrCls(g) dndert sich durch die Si-Zugabe im Testgas
von etwa 3107 bar auf einen fiir die Materialschidigung weniger kritischen Wert von
107 bar.

2T

5 CrCly(s)
g oo
2 _ Lot
£ 24 5
[+] »
2 N - .-
.-‘:3 -4 N ,’. et 7
2 s _.— | CrCly/Gas
o 61—~
s L
T 3 4 Testgas
(:5, r f’ < mit Si
8 -10 1

C | Testgas ohne Sil

-12 r | | | " | | | } L L L L '
-20 -15 -10 -5 0
log (Cl,-Partialdruck / bar)

Abbildung 6.88: Gleichgewichtsaktivitdten der wichtigsten Spezies im System Cr-Cl als Funktion des
Cl,-Partialdruckes bei 600°C. Vergleich der Cl,-Partialdriicke im Testgas mit und ohne Si-Zugabe bei
einem Gesamtdruck des Testgases von 30 bar (Versuche I, IV, VI, VII-IX, Tabelle 5.2)
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6.7 EinfluB einzelner Legierungselemente auf das Korrosionsverhalten

Da die meisten kommerziellen Werkstoffe eine groBe Anzahl von Legierungselementen
enthalten, ist aus den bisherigen Versuchen nur sehr bedingt der Einflul einzelner Elemente
auf das Korrosionsverhalten abzuleiten.

Die Ubersichtsversuche (Kap. 6.2) haben gezeigt, daB die konventionellen, hochtemperatur-
korrosionsbestindigen =~ Werkstoffe, die normalerweise im Hinblick auf hohe
Oxidationsbestindigkeit entwickelt worden sind, d.h. Cr-Oxid- und Al-Oxid-Bildner wie
Fe20Cr5Al (QUADAKKERS, 1991), in silizierenden/chlorierenden Atmosphiren nicht
unbedingt giinstiges Verhalten zeigen, da keine schiitzende Oxidschicht gebildet werden kann
(Abbildung 6.89). Die Korrosionsmechanismen und damit die Strategien zur Reduzierung der
Korrosionsraten, die in konventionellen, sauerstoffhaltigen Atmosphiren bekannt sind, sind
somit nicht auf die in dieser Arbeit untersuchten Bedingungen iibertragbar.

T

~Ni-Folie~ = ="

Fe20Cr5Al

(a)

Abbildung 6.89: Korrosionsschicht auf Fe20Cr5Al nach 400h Auslagerung bei 600°C und 1 bar
Gesamtdruck im Testgas mit 3 Vol.-% SiCl, (a) makroskopische Aufnahme mit hygroskopischen
Chloriden auf der Oberfldche, (b) metallographischer Querschliff (Versuche VIII, Tabelle 5.2)

Aus diesem Grund wurden Versuchsreihen mit reinen Metallen sowie bindren und ternéren
Modellegierungen aus den Hauptlegierungsbestandteilen Eisen, Nickel, Chrom und Molybdén
durchgefiihrt. Die Metalle und Legierungen wurden bei 600°C fiir 100h in einem Testgas mit
einem Gesamtdruck von 1 bar, einer SiCly;-Konzentration von 5,2% und einem SiCly/H,-
Verhiltnis von 3:2 ausgelagert (Versuche VIII, Tabelle 5.2). AnschlieBend wurden die
Ergebnisse mit den Beobachtungen an handelsiiblichen Legierungen verglichen.
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6.7.1 Korrosionsverhalten reiner Metalle

Um eine gegenseitige Beeinflussung durch verdampfende fliichtige Chloride zu vermeiden,
wurden die Reinmetalle Fe, Cr, Ni und Mo getrennt fiir 100h im Rezipienten im Testgas
ausgelagert.

Die Auswertung der gravimetrischen Untersuchungen ergab, daB Nickel die hdchsten
Wachstumsraten der Deckschicht auf reinen Metallen besitzt. Die Massenzunahmen und die
Schichtdicken iibertreffen um ein Vielfaches die von Fe, Cr und Mo (Abbildung 6.90a,b).
Sehr geringe Massenzunahmen und Schichtdicken traten bei Mo und Cr auf. Die im Vergleich
zu Ni relativ geringeren Massenzunahmen von Fe sind mit der starken inneren Chlorkorrosion
und des daraus resultierenden Massenverlustes durch fliichtige Fe-Chloride zu erklédren, wie
aus der Analyse der Sublimationsprodukte im kalten Bereich des Quarzglasrezipienten und
den metallographischen Querschliffen von Fe hervorging.

%
a) Cr Mo Fe Ni b) Mo Cr

Abbildung 6.90: (a) Masseninderung, (b) Schichtdicke und innere Schiadigung der reinen Metalle Fe,
Ni, Cr, Mo nach 100h Auslagerung im Testgas bei 600°C und 1 bar Gesamtdruck (Versuche VIII,
Tabelle 5.2)

Wie aufgrund der thermodynamischen Berechnungen (Kap.6.1) zu erwarten war, entstanden
wihrend der Auslagerung der reinen Metalle bei 600°C und 1 bar Gesamtdruck die
entsprechenden Metallsilizide wie Ni,Si Cr3Si, CrSi, Fes;Si, MoSi, (Phasen der
Korrosionsschichten im Anhang 9.13 und Anhang 9.14). Eisen bildete eine sehr dicke,
grobkristalline Fe-Silizidschicht (Fe;Si), die sehr leicht abplatzt (Abbildung 6.91b). Das
Auftreten fliichtiger Fe-Chloride schéddigte das Material bis tief ins Innere (bis zu 100 um)
entlang der Korngrenzen (Abbildung 6.91a).
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Fe

(b)

Abbildung 6.91: (a) Metallographischer Querschliff und (b) Makroskopische Aufnahme (Silizid-
schicht abgeplatzt) von Eisen nach 100h Auslagerung bei 600°C und 1 bar Gesamtdruck (Versuche
VIII, Tabelle 5.2)

Auf Chrom entwickelte sich eine diinne, jedoch ebenfalls schlecht haftende Cr-Silizidschicht
(Cr3Si und CrSiy) (Abbildung 6.92). AuBlerdem konnte rontgenographisch Chromchlorid
(CrCl,) nachgewiesen werden.

Cr

Cr-Silizid CrCl,

Cr (a\g

(b)

Abbildung 6.92: (a) Metallographischer Querschliff und (b) Makroskopische Aufnahme von Chrom
nach 100h Auslagerung bei 600°C und 1 bar Gesamtdruck (Versuche VIII, Tabelle 5.2)

Auf der Molybdinprobe waren im Lichtmikroskop dunkelgraue Bereiche aus Molybdinsilizid
zu erkennen (Abbildung 6.93). Rontgenographisch wurden Reflexe der Legierungsmatrix und
von MoSi, gefunden. Es wurde keine durchgehende Silizidschicht gebildet.
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Mo

Mo (a) T

Abbildung 6.93: (a) Metallographischer Querschliff und (b) Makroskopische Aufnahme von
Molybdiin nach 100h Auslagerung bei 600°C und 1 bar Gesamtdruck (Versuche VIII, Tabelle 5.2)

Das Korrosionsverhalten von reinem Nickel wurde nach verschiedenen Auslagerungszeiten
von 5 bis 200h untersucht, um detaillierte Informationen zur Kinetik des Schichtwachstums
zu erhalten. Bei Betrachtung der Massenzunahmen wihrend des Auslagerungszeitraums, ist
eine anndhernd parabolische Wachstumskinetik zu erkennen (Abbildung 6.94a).

Nach 5h bildete sich bereits eine etwa 15 um dicke Nickelsilizidschicht. Nach 200h
Auslagerung hatte die Schicht eine Dicke von 300 um erreicht (Abbildung 6.94b). Im
Vergleich zu den anderen Elementen sind bei Nickel sehr hohe Wachstumsraten zu
beobachten. Abbildung 6.95a belegt, dal die grobkristalline Silizidschicht nach 100h
Auslagerungszeit leicht abplatzen kann. Abbildung 6.95b zeigt idiomorph ausgebildete Ni-
Silizidkristalle nach 65h Auslagerungsdauer.
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Abbildung 6.94: (a) Massenanderung sowie (b) Schichtwachstum von Nickelsilizid wéhrend der
Auslagerung von Nickel bis zu 200h bei 600°C und 1 bar Gesamtdruck (Versuche VIII, Tabelle 5.2)
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(a) Ni

Abbildung 6.95: Silizidschicht auf Nickel: (a) makroskopisch nach 100h, bei 600°C und 1 bar
Gesamtdruck (b) REM-Aufnahme der Probenoberfliche nach 65h Auslagerung mit idiomorphen Ni-
Silizidkristallen (Versuche VIII, Tabelle 5.2)

Die zeitliche Entwicklung der Korrosionsschicht beginnt mit der Bildung eines dichten Ni-
Silizids (Ni,Si) durch Diffusion von Nickel nach auBen und nachfolgender Reaktion mit
gasformigem Silizium (ROZHANSKII & LIFSHITS, 1997). Nach etwa 24h bilden sich bereits
erste Risse im Silizid. Charakteristisch fiir die Korrosionsschicht nach 100h Auslagerung ist
ein kompaktes, dueres Ni-Silizid (Ni,Si), das durch grofle Poren von einer porfsen, inneren
Ni-Silizidschicht (Ni;Siy) getrennt ist (Abbildung 6.96). Der Nickelgehalt nimmt von auflen
nach innen zu, wihrend der Siliziumgehalt abnimmt. Bei einem Vergleich der Ergebnisse an
reinem Nickel mit denen der Ni-Legierungen ist festzustellen, dal die Wachstumsraten bei Ni
hoher sind als die der kommerziellen Ni-Mo-Legierung Alloy B2 oder der Ni-Cu-Legierung
Alloy 400. Diese Abhingigkeit der Korrosionsrate von der Legierungszusammensetzung
wurde auch von MuIl (1985) an den genannten Werkstoffen bei Untersuchungen unter
Bedingungen der Trichlorsilansynthese beobachtet. Wenn verschiedene Elemente in den
Legierungen vorhanden sind, so sind die Aktivititen der einzelnen Legierungselemente
geringer als die bei reinen Metallen. Bei gleicher Siliziumaktivitit im Gas bedeutet das fiir
Legierungen eine geringere Wachstumsrate von Silizid als fiir Reinmetalle.

Die Korrosionsmechanismen fiir Nickel sind wie folgt zu erkliren (Abbildung 6.97):

e Ni wandert nach auflen und reagiert mit Si) zum Ni-Silizid, d.h. die Korrosionsraten sind
von der Diffusion des Metalls durch das Silizid bestimmt (entspricht Zeitpunkt t; in
Abbildung 6.97).

e Leerstellen wandern nach innen.

e Durch Kondensation der Leerstellen zu Leerstellenagglomeraten bilden sich Poren im
inneren Schichtbereich (entspricht Zeitpunkt t; in Abbildung 6.97).

e Durch die Porenbildung wird der Transport von Ni durch die Silizidschicht verlangsamt,
d.h. der Gradient der Ni-Aktivitit in der inneren Schicht nimmt zu. Anders gesagt, es
diffundiert zu wenig Nickel durch die innere Teilschicht nach auBlen, um das Wachstum
der duBeren Teilschicht aufrecht zu erhalten. An der Grenzfliche zwischen innerer und
duBerer Schicht sinkt daher die Ni-Aktivitit an der Innenseite unterhalb des Wertes an der
Auflenseite. Dies hat die Bildung von grofen Poren an der Grenzfldche zwischen innerer
und duBerer Schicht zur Folge (entspricht Zeitpunkt t3, Abbildung 6.97).
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e Die Porenbildung an der Grenzfldche zwischen innerer und duerer Ni-Silizidschicht fiihrt

zum Abplatzen der duBeren Silizidschicht.

Einbettmasse

-

(100h)

100 um

Abbildung 6.96: Lichtmikroskopische

Einbettmasse
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(200h) o 100 pm

Aufnahmen der Korrosionsschicht auf Nickel nach

verschiedenen Auslagerungszeiten bei 600°C und 1 bar Gesamtdruck (Versuche VIII, Tabelle 5.2)

Y Silizidschicht

1
Leer%tellen
1

Y Silizidschicht | B Silizidschicht

Abbildung 6.97: Schematische Beschreibung des Korrosionsmechanismus von Nickel (Versuche VIII,

Tabelle 5.2)
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6.7.2 Korrosionsverhalten binarer und ternarer Modellegierungen

Um den Einflu} einzelner Legierungselemente auf das Korrosionsverhalten von Legierungen
besser erkldren zu konnen, wurden binédre und terndre Modellschmelzen der Hauptlegierungs-
elemente Fe, Ni, Cr, und Mo hergestellt (Tabelle 6.7). Der Anteil an Chrom und Molybdin
wurde an die Zusammensetzung chromreicher kommerzieller Legierungen angepalit, deren
Gehalte zwischen 10 und 25 Mass.-% lagen. Bindre Fe-Cr- und Ni-Cr-Modellegierungen
standen als Versuchsschmelzen der Fa. Inco zur Verfiigung.

6.7.2.1 Herstellung der Modellegierungen

Die nicht verfiigbaren Modellegierungen wurden im Schwebeschmelzverfahren mit Hoch-
frequenzinduktor in einer Schutzgasatmosphére hergestellt (Abbildung 6.98). Diese Methode
basiert auf dem TEMPUS-Verfahren (Tiegelfreies Elekromagnetisches Prozessieren unter
Schwerelosigkeit, TEAM TEMPUS, 1995), bei dem die Probe durch elekromagnetisches
Aufheizen aufgeschmolzen wird. Nach dem Aufschmelzen und Abkiihlen wurden die
Legierungen fiir 100h bei 900°C (Fe-Mo-Legierungen) bzw. 48h bei 1250°C (Ni-Mo-, Ni-
Mo-Cr-, Fe-Mo-Cr-Legierungen) homogenisiert.

Die Modellegierungen wurden fiir 100h bei 600°C im Testgas mit einem SiCly/H,-Verhiltnis
von 3:2 sowohl bei 1 bar als auch bei 30 bar Gesamtdruck ausgelagert (Versuche VIII,
Tabelle 5.2).

Schmelze

Tiegel

Hochfrequenz-
induktor

Abbildung 6.98: Prinzipskizze des Schwebeschmelzverfahrens zur Herstellung der Modellegierungen
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Tabelle 6.7: Zusammensetzung der Modellegierungen in Mass.-%

Legierungsty[ Legierung | Cr [ Mo [ Ni
20

Modell- Fe-Cr Fe20Cr

Legierungen Fe10Cr 10

auf Fe-Basis ™ pcpo Fel0Mo 10 90
Fe20Mo 20 80
Fe-Cr-Mo Fe15Cr10Mo 15 10 75
Fe20Cr10Mo 20 10 70

Modell- Ni-Cr Ni25Cr 25 75

Legierungen Ni10Cr 10 90

auf Ni-Basis ™o Ni10Mo 10 90

Ni15Mo 15 85

Ni20Mo 20 80

Ni-Cr-Mo Ni10Cr10Mo 10 10 80

Ni25Cr10Mo 25 10 65

Ni10Cr15Mo 10 15 75

Ni25Cr15Mo 25 15 60

Ni10Cr20Mo 10 20 70

Ni25Cr20Mo 25 20 55

6.7.2.2 Korrosionsverhalten der Fe-Basis-Modellegierungen bei 1 bar Gesamtdruck

Abbildung 6.99 zeigt die Masseninderungen und Schichtdicken der Fe-Cr-Modellegierungen
nach 100h Auslagerung bei 600°C. Der EinfluB des Chromgehaltes auf das Korrosions-
verhalten ist offensichtlich. Enthiélt der Werkstoff kein bzw. wenig Chrom, so sind die
Massenzunahmen aufgrund der starken Verdampfung von Fe-Chlorid geringer als bei den
Werkstoffen mit hohen Chromgehalten (Abbildung 6.99a). Die Dicke der Korrosionsschicht
und die innere Schidigung nehmen mit steigendem Cr-Gehalt ab (Abbildung 6.99b).

Abbildung 6.99: (a) Massendnderung sowie (b) Schichtdicke und innere Schiadigung der Fe-Cr-
Modellegierungen nach 100h Auslagerung bei 600°C und 1 bar Gesamtdruck (Versuche VIII, Tabelle
5.2)
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Das Verhalten der bindren Fe-Mo-Legierungen und terndren Fe-Cr-Mo-Legierungen ist in
Abbildung 6.100 dargestellt. Auf Fe-Mo-Legierungen findet ein schnelles Wachstum von Fe-
Siliziden statt, woraus hohe Massenzunahmen und groBle Schichtdicken resultieren.
AuBerdem reichern sich Mo und Si an der Phasengrenze Legierung/Silizid an. Dies fiihrt zu
einer tiefen inneren Schidigung des Materials bis zu 140 um bei FelOMo. Die Fe-Mo-
Legierungen zeigen also gegeniiber Fe und Fe-Cr-Legierungen keine Verringerung der
Korrosionsraten. Fel0Mo20Cr zeigt neben Fe20Cr die geringsten Massenzunahmen und
Schichtdicken. Hohe Chromgehalte von 20 Mass.-% in Fe-Cr-Modellegierungen verringern
zwar die Korrosionsraten im Vergleich zu denen von Fe (Abbildung 6.99), jedoch ist erst
durch diese hohen Gehalte an Chrom (20 Mass.-%) in Kombination mit einem hohen
Molybdiénzusatz (>10 Mass.-%) ein signifikant geringeres Schichtwachstum und eine deutlich
bessere Haftung der Korrosionsschicht erreichbar (Abbildung 6.100).

7 160
= FeMo B Zone mit Mo-Anreicherung
N |FeMo| |FeMoCr| 140 | | °m I
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a) Fe10Mo Fe20Mo Fel0Mo15Cr Fel10Mo20Cr b) Fe10Mo Fe20Mo Fe10Mo15Cr  Fe10Mo20Cr

Abbildung 6.100: (a) Massenénderung sowie (b) Schichtdicke und innere Schadigung der Fe-Mo-(Cr)-
Modellegierungen nach 100h Auslagerung bei 600°C und 1 bar Gesamtdruck (Versuche VIII, Tabelle
5.2)

Zunichst soll der Einflul von Molybdin auf die Schichtbildung diskutiert werden. Abbildung
6.101 zeigt ein Linienprofil durch die Korrosionsschicht und die Silizierungszone von
Fe20Mo. Die duBlere Korrosionsschicht ist eine kompakte, etwa 40 um dicke Silizidschicht
aus Fe;Si. An der Grenzschicht Legierung/Silizid ist deutlich eine Molybdin- und Silizium
angereicherte Zone, die etwa 65 um ins Legierungsinnere reicht, zu erkennen (Abbildung
6.101b). Fe ist in diesem Bereich abgereichert. Aufgrund der hohen Porositit dieser Zone
konnte mit EDX nicht analysiert werden, um welche Phase es sich handelt. Der Si-Anteil
nimmt von auflen nach innen kontinuierlich ab. Es sind keine chlorhaltigen Phasen zu
beobachten. Eine moégliche Erklirung fiir diese pordse Mo-Silizid-reiche Zone ist eine
schnelle Bildung einer dufleren Fe-Silizidschicht in Kombination mit Mo-Silizidbildung in
dem Bereich, in dem Fe abgereichert ist (Abbildung 6.101).
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Abbildung 6.101: (a) Querschliff und (b) Linienprofil durch die Korrosionsschicht von Fe20Mo nach
100h bei 600°C und 1bar (Versuche VIII, Tabelle 5.2)

Bei einem geringeren Mo-Gehalt von 10 Mass.-% nimmt die Massenénderung verglichen mit
der von reinem Fe zu. FelOMo bildete eine dichte, etwa 50 um dicke Fe;Si-Schicht. Die
innere Silizierungszone, die durch die Reaktion des angereicherten Mo mit Si entstanden ist,
betrigt etwa 90 um (Abbildung 6.102a), was einer Gesamtschidigung von 140 um entspricht.
Das bedeutet, dal die Schichtdicken in Fe-Mo-Legierungen nicht wesentlich vom Mo-Gehalt
abhiingig sind, ein geringerer Mo-Gehalt jedoch eine tiefere Silizierungszone zur Folge hat.

Abbildung 6.102 zeigt die metallographischen Querschliffe von FelOMo, FelOCr, Fe20Cr
und FelOMo20Cr. Bei FelOMo und Fe20Cr liegen sehr unterschiedliche Schicht-
morphologien vor (Abbildung 6.102a,b). Bei den Fe-Mo-Legierungen entstehen zwar keine
schidigenden festen und fliichtigen Chloride, es tritt jedoch eine tiefe innere Silizierung auf
(Abbildung 6.102a). Die Dicke der schlecht haftenden Fe-Silizidschicht auf FelOCr betrigt
etwa 90 um (Abbildung 6.102b). Da Chromchlorid stabiler als Eisenchlorid ist (Kap. 6.2,
Abbildung 6.4) verhindert der Zusatz von Cr zu Fe die innere Chlorkorrosion entlang der
Korngrenzen, die bei reinem Fe stattfindet, es wird jedoch eine dicke, innere Cr-
Chloridschicht (etwa 30 um) gebildet. Es treten also sowohl bei den Fe-Mo-Legierungen als
auch bei Fe-Cr-Legierungen mit Chromgehalten von weniger als 10 Mass.-% hohe
Korrosionsraten auf.

Bei Fe20Cr ist die chromhaltige Eisensilizidschicht zwar diinner (etwa 40 um) als bei Fel0Cer,
die Schichthaftung ist jedoch aufgrund der inneren Cr-Chloridschicht (20 um) ebenso gering
wie bei FelOCr (Abbildung 6.102c).

FelOMo20Cr =zeichnet sich durch verbesserte Schichthaftung und durch deutlich
verlangsamtes Schichtwachstum im Vergleich zu den biniren Legierungen auf Fe-Basis aus.
Im inneren Bereich der Korrosionsschicht bildete sich ein Fe-Cr-Mischsilizid und an der

Grenzfliche Legierung/Schicht wurde Mo angereichert (Abbildung 6.102d). Dadurch wird
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zum einen die Cr-Aktivitit an der Grenzfliche Legierung/Silizid herabgesetzt und somit die
Bildung von Chromchlorid vermindert. Zum anderen ist der Transport von Fe durch die
Fe,Cr-Mischsilizidschicht blockiert und damit die Wachstumsrate von Fe-Silizid verringert
(Angabe der mit Rontgenbeugung analysierten Phasen im Anhang 9.15).

Abbildung 6.102: Metallographische Querschliffe der bindren (Fe-Mo und Fe-Cr) und terndren
Modellegierungen vom Typ Fe-Mo-Cr nach 100h Auslagerung bei 600°C und 1 bar Gesamtdruck
(a) FelOMo, (b) FelOCr, (c) Fe20Cr, (d) FelOMo20Cr (Versuche VIII, Tabelle 5.2)

Damit lassen sich Parallelen zu den Untersuchungen von ZAHS et al. (1999) ziehen, die den
EinfluB der Legierungselemente auf das Korrosionsverhalten von Stihlen in N»>-5 Vol.-% O,-
Gas mit HCI-Zusitzen vom 500-1500 vppm in einem Temperaturbereich zwischen 400°C und
700°C untersuchten. Die Autoren stellten fest, daBl die Zugabe von nur 10 Mass.-% Mo zu
Fe-15Cr und Fe-35Cr eine Verbesserung der Korrosionsbestindigkeit bewirkt.

Die mittlere Mo-freie Fe-Cr-Mischsilizidschicht bei FelOMo20Cr ist viel kompakter und
weniger pords als die Fe,Cr-Silizidschicht auf der Fe20Cr-Modellegierung (Abbildung
6.102c). An der Grenzfliche Legierung/Schicht befindet sich eine an Mo-angereicherte
pordse Metallzone, in der die Chromaktivitit herabgesetzt ist und somit die Cr-
Chloridbildung vermindert wird (Abbildung 6.102d).

6.7.2.3 Korrosionsverhalten der Ni-Basis-Modellegierungen bei 1 bar Gesamtdruck

Der EinfluB von Cr und Mo auf das Korrosionsverhalten der Ni-Basis-Modellegierungen
entspricht teilweise den Beobachtungen an Fe-Basis-Modellegierungen. Die Untersuchungen
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an Ni-Mo-Modellegierungen verdeutlichen, dal der Zusatz von Molybdén das Silizidschicht-
wachstum im Vergleich zu reinem Nickel hemmt. Die Ni-Mo-Modellegierungen zeigen
geringere Massenzunahmen und Schichtdicken als reines Nickel (Abbildung 6.103) sowie
eine an Mo-angereicherte innere Zone (Abbildung 6.103).

Eine signifikante Verbesserung der Korrosionsbestindigkeit wird allerdings erst durch die
Zugabe von Cr erzielt. Die Schichtdicken der Ni-Cr-Legierungen NilOCr und Ni25Cr
betragen nur etwa 20 um, die der Ni-Mo-Modellegierungen 80-130 pm, die auf reinem Nickel
sogar 150 um.

Die Korrosionsbestindigkeit der Ni-Cr-Modellegierungen ist gegeniiber der Korrosions-
bestindigkeit der Ni-Mo-Legierungen zwar deutlich erhoht. Die geringsten Massenzunahmen
und Schichtdicken zeigen aber die terndren Ni-Mo-Cr-Modellegierungen (Abbildung 6.104).
Dabei muff in zwei Gruppen mit unterschiedlichem Cr-Gehalt differenziert werden.
Legierungen mit einem Cr-Gehalt von 25 Mass.-% bildeten 10-13 pm diinne Schichten. Bei
Legierungen mit 10 Mass.-% Cr betragen die Schichtdicken 40-65 pm. Die Modellegierung
Ni25Cr20Mo zeigt die geringsten Massenzunahmen und Schichtdicken und weist damit die
beste Korrosionsbestindigkeit auf.
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Abbildung 6.103: Schichtdicken der Ni-Cr und Ni-Mo — Modellegierungen nach 100h Auslagerung
bei 600° und 1 bar Gesamtdruck (Versuche VIII, Tabelle 5.2)
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Abbildung 6.104: Schichtdicken der Modellegierungen vom Typ Ni-Cr-Mo mit 10 bzw. 25 Mass.-%
Cr nach 100h Auslagerung bei 600° und 1 bar Gesamtdruck (Versuche VIII, Tabelle 5.2)

Die Auswertung der Querschliffe der Ni-Mo-, Ni-Cr- und Ni-Cr-Mo-Modellegierungen wird
im Folgenden erldutert. Zunichst soll hier auf die binidren Ni-Modellegierungen eingegangen
werden. NilOMo zeigt die fiir Mo-reiche Legierungen typische an Mo-angereicherte Zone an
der Grenzfliche Legierung/Silizid (Abbildung 6.105a). Die Korrosionsschichten bestehen aus
mehreren Lagen von Siliziden unterschiedlicher Stochiometrie. Zwei duBlere grobkristalline
Ni-Silizidschichten haften fest auf einer laminar strukturierten, an Molybdin angereicherten,
Zone. Charakteristisch fiir diese Zone ist der Wechsel von Mo-reichen und Mo-armen
Schichten. Diese Mo-reichen Schichten behindern wahrscheinlich den schnellen Transport
von Nickel nach auB8en und hemmen damit das Ni-Silizidwachstum. Dies ist mdglicherweise
die Ursache fiir die reduzierten Korrosionsraten gegeniiber den auf reinem Nickel. Durch den
verlangsamten Transport von Nickel durch die Mo-angereicherte Schicht ist die duflere
Silizidschicht Si-reicher als das innere Ni-Silizid und es treten Poren an der Grenzfliche
Legierung/Silizid auf. Der Ni-Gehalt nimmt in Richtung Legierung zu. Wie grobkristallin die

duBere Silizidschicht tatsdchlich ist, zeigt die makroskopische Aufnahme von NilOMo
(Abbildung 6.105b).

Ni1OMo

NnoMo(a) - . (b)

Abbildung 6.105: NilOMo nach 100h Auslagerung bei 600°C und 1 bar Gesamtdruck (a) Querschliff
(b) makroskopische Aufnahmen (Versuche VIII, Tabelle 5.2)

96



Kapitel 6: Ergebnisse und Diskussion

Die metallographischen Querschliffe der Ni-Cr- und Ni-Mo-Cr-Modellegierungen sind in
Abbildung 6.106 dargestellt. Der hohe Chromgehalt bewirkt eine Abnahme der Korrosions-
raten um den Faktor 4 bis 6 im Vergleich zu den von Ni und Ni-Mo-Legierungen. Der Einbau
von Chrom ins Ni-Silizidgitter bzw. die Bildung von Chromsilizid verlangsamt deutlich das
Wachstum der Silizidschichten. Allerdings bildet Chrom in der inneren Korrosionsschicht
Chromchloride, die die Schichthaftung beeintrichtigen (Abbildung 6.106a,b).

Bei Betrachtung der Querschliffe der terndren Ni-Cr-Mo-Modellegierungen kénnen folgende
Feststellungen getroffen werden (Abbildung 6.106c-f). Wie bereits erldutert wurde, miissen
die ternéren Ni-Modellegierungen nach ihrem Mo-Gehalt, aber auch nach ihrem Chromgehalt
unterschieden werden. Wihrend auf den Legierungen NilOCr1OMo und Nil0OCr20Mo zwei-
lagige, schlecht haftende Ni-Silizidschichten entstehen (Abbildung 6.106c,e), bilden die
Legierungen Ni25Cr10Mo und Ni25Cr20Mo diinne, fest haftende Silizidschichten aus Ni-,
Cr- und Ni-Mo-Silizid (Abbildung 6.106d,f). Ni10Cr20Mo (Abbildung 6.106¢) besitzt die fiir
hochmolybdinhaltige Werkstoffe typische Mo-reiche innere Korrosionsschicht im Wechsel
mit Ni-reichen Lagen. In dieser Hinsicht verhilt sich NilOCr20Mo &hnlich wie die binédren
Ni-Mo-Legierungen. Die Silizidschichten sind sehr pords und zeigen schlechte Haftung zur
Legierung. Die Dicke der duBleren Ni-Silizidschicht auf Nil0OCr20Mo deutet, verglichen mit
Ni25Cr10Mo, auf hohere Wachstumsraten hin. Die Silizidschicht ist zudem durch
verdampfende, fliichtige Cr-Chloride sehr poros.

Ni25Cr20Mo, die Modellegierung mit den hochsten Cr- und Mo-Gehalten von 25 bzw. 20
Mass.-%, zeigt die geringsten Korrosionsraten (Abbildung 6.106f). Der Schichtaufbau ist dem
von Ni25Cr10Mo sehr dhnlich (Abbildung 6.106d). Eine dullere Ni-Silizidschicht wird von
einem inneren Ni-Mischsilizid durch eine diinne Chromsilizidlage getrennt. Der hohe
Chromgehalt reduziert das Ni-Silizidwachstum durch oben beschriebene Dotier- bzw.
Barriere-Effekte, da die Diffusion von Ni verlangsamt wird. Da Molybdéin und Chrom
deutlich langsamer als Nickel zum Silizid reagieren, reichert sich Mo an der Phasengrenze
Metall/Ni-Mischsilizid an. Diese Mo-Anreicherung fiihrt zur Herabsetzung der Chrom-
aktivitidt (Abbildung 6.108). Dadurch wird die Entstehung von Chromchlorid, das die Schicht-
haftung verringern wiirde, gehemmt. Das Resultat sind diinne, festhaftende Silizidschichten.

C:f-SIIIZId L Cr-Chlorid Cr-Silizid

* Ni;Si +1%Cr’

‘]\Ij10015’(a)§ " . ‘;2}'0}1[“, Ni25Cr (b) 20 ym
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Ni-Folie

(Ni, Mo, Cr),Si Cr-Silizid

Ni10Cr10Mo (c) —30pm

‘ 2 v 7 i w// 7
Mo-haltige Schic¢ht

20 pm

Ni10Cr20Mo (e) Ni25Cr20Mo (f)

Abbildung 6.106: Metallographische Querschliffe der bindren Ni-Cr-Modellegierungen sowie der
terndren Ni-Cr-Mo-Modellegierungen nach 100h Auslagerung bei 600°C und 1 bar Gesamtdruck (a)
NilOCr, (b) Ni25Cr, (c) Nil0Crl0Mo, (d) Ni25Cr10Mo, (e) Nil0Cr20Mo, (f) Ni25Cr20Mo (Versuche
VIII, Tabelle 5.2)

Die Abhingigkeit der Schichtdicke von der Zusammensetzung der Legierungen vom Typ Ni-
Cr-Mo ist in Abbildung 6.107 dargestellt. Je hoher der Chromgehalt in der Legierung ist, um
so niedriger sind die Schichtdicken. Legierungen mit einem Chromgehalt von 0-10 Mass.-%
bilden wesentlich dickere und schlechter haftende Schichten als Legierungen mit 25 Mass.-%
Cr. Es ist offensichtlich, daB ein Chromgehalt von 25 Mass.-% zur entscheidenden
Reduzierung der Korrosionsraten notwendig ist. Der Mo-Gehalt scheint bei alleiniger
Betrachtung der Schichtdicken von untergeordneter Rolle zu sein. Jedoch bei Einbeziehung
der Schichthaftung wird diese durch einen hohen Mo-Gehalt deutlich verbessert, da die
Chromchloridbildung durch Mo-Anreicherung in der inneren Schicht gehemmt wird.
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Abbildung 6.107: Schichtdicken in Abhéngigkeit vom Mo- und Cr-Gehalt bei Ni-Cr-Mo-Legierungen
nach 100 Auslagerung bei 600°C und 1 bar Gesamtdruck des Testgases mit 5,2 Vol.-% SiCly
(Versuche VIII, Tabelle 5.2)

Die Untersuchungen an reinen Metallen und Modellegierungen lassen sich wie folgt
zusammenfassen. Ein hoher Chromgehalt wirkt sich positiv auf die Bestindigkeit
insbesondere der Ni-Basislegierungen aus. Zunehmender Mo-Gehalt reduziert bei biniren
Ni-Mo-Legierungen die Wachstumsrate von Ni-Silizid. Eine ternédre Ni-Basis-Modellegierung
mit 10 Mass.-% Cr und 20 Mass.-% Mo zeigt keine ausreichende Reduzierung des Ni-
Silizidwachstums im Vergleich zu Ni-Mo-Legierungen. Die Legierung verhilt sich qualitativ
dhnlich wie die bindre Ni-Mo-Legierung (vgl. Abbildung 6.106e mit Abbildung 6.105a).
Chrom reagiert zu Chromchlorid und verdampft durch Risse in der Silizidschicht. Abbildung
6.107 zeigt, daBl ein Cr-Gehalt von 25 Mass.-% die Silizidwachstumsrate deutlich reduziert.
Die Querschliffe der Korrosionsschichten auf Ni-Cr-Mo-Legierungen (Abbildung 6.106)
belegen, dall bei gleichzeitigem Vorliegen eines hohen Mo-Gehaltes von 20 Mass.-% die
Schichthaftung entscheidend verbessert wird, da die Chromchloridbildung gehemmt ist. Das
bedeutet, dal die Legierung groBle Cr- und Mo-Anteile enthalten muf}, um eine optimale
Korrosionsbestindigkeit unter den Bedingungen der Trichlorsilansynthese zu haben.

Beschreibung des Einflusses der Legierungselemente auf das Korrosionsverhalten

Der Einfluf der Legierungselemente Nickel, Chrom und Molybdin auf das Korrosions-
verhalten der Legierungen 146t sich wie folgt zusammenfassen:

e Reagiert reines Nickel mit Silizium aus der Gasphase, so entsteht das thermodynamisch
stabile Nickelsilizid. Die vorliegenden Cl,- und Si(g)-Partialdriicke im Gas erlauben keine
Bildung von festem Ni-Chlorid (Abbildung 6.18). Die inneren Silizide sind Ni-reicher als
die in der duBeren Ni-Silizidschicht, d.h. die Si-Aktivitit in der Silizidschicht nimmt in

Richtung Metall ab. Der geschwindigkeitsbestimmende Faktor des Schichtwachstums ist
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die Auswirtsdiffusion von Nickel durch das Ni-Silizid (ROZHANSKII & LIFSHITS, 1997,
MURAKA, 1983).

Molybdiin reagiert sehr langsam mit Silizium, so daf das Schichtwachstum von
Molybdinsilizid langsamer als die Bildung von Ni-Silizid geschieht. Es wird kein festes
Mo-Chlorid gebildet, da unter den gegebenen Versuchsbedingungen Mo-Chlorid
thermodynamisch nicht stabil ist, auch nicht an der Grenzfliche Metall/Schicht
(Abbildung 6.17).

Bei der Betrachtung von Chrom hinsichtlich der Korrosionsmechanismen sind ver-
schiedene Fille in Abhidngigkeit von der Gaszusammensetzung zu betrachten. Eine
Moglichkeit zur Erkldrung der Chloride unterhalb der Silizidschicht ist das in Kap. 6.1.2
(Abbildung 6.19) diskutierte Vorhandensein eines Gradienten der Cl,- und Si-Aktivitit
innerhalb der Korrosionsschicht. Durch diese Aktivititsgradienten in der
Korrosionsschicht konnen in der Schicht bzw. an der Unterseite der Schicht andere
Phasen stabilisiert werden als an der Phasengrenze Silizid/Gas (Abbildung 6.19). Dies
bedeutet, dal Chrom in einer Atmosphire, bei der das Metallsilizid stabil ist, zundchst mit
dem Silizium im Gas zu Chromsilizid reagiert. In der Deckschicht sinkt die Si(g)-
Aktivitdt und die Cl-Aktivitdt steigt innerhalb der Silizidschicht bei molekularem
Transport von SiCly durch die Schicht leicht an (Kap. 6.1.2, Tabelle 6.1). Das fiihrt dazu,
daB an der Grenzfliche Metall/Silizid das Chlorid stabil sein kann (Abbildung 6.108,
Legierung: Ni-Cr).

Unter erhohtem Gesamtdruck wird von einer Gaszusammensetzung mit hoherem Cl,-
Partialdruck als im o.g. Gas ausgegangen. Die Chloraktivitit steigt und der Punkt der
Gasphase bezogen auf die Partialdriicke von pCl, und pSi(g) befindet sich im Phasen-
stabilitatsfeld von Chromchlorid (Abbildung 6.16). Deshalb ist bei Ni-Cr-Legierungen im
Gas mit hohen Gesamtdriicken immer mit der Bildung von Chloriden unterhalb der
Silizidschicht zu rechnen.

Durch Einbau von Cr in Ni-Silizid bzw. durch Vorhandensein von Cr-Silizid in der
Schicht wird der Transport von Ni gehemmt, d.h. Chrom reduziert durch Dotier- bzw.
Barriereeffekte die Wachstumsrate des Nickelsilizids.

Die Legierungselemente Cr und Mo bewirken folgenden Effekte in einer Ni-Basislegierung,
die in Abbildung 6.108 (Legierung: Ni-Cr-Mo) schematisch dargestellt sind:

Hohe Chromgehalte in der Legierung fiihren dazu, da Nickel und Chrom mit Silizium im

Gas zu Mischsiliziden reagieren. Fiir Ni-Mo-Cr-Legierungen gilt, daB Ni und Cr bei der

Silizidbildung wesentlich stirker verbraucht werden als Mo. Daher reichert sich Mo an der

Grenzfliche Silizid/Legierung an. Das hat unter anderem eine ErhShung Mo-Aktivitit im

Vergleich zum Ausgangsmaterial unterhalb der Ni,Cr-haltigen Silizidschichten zur Folge. Die

hierdurch bedingte gleichzeitige Senkung der Cr-Aktivitit unterhalb der Deckschicht in der
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Legierung bewirkt, dal die Bildung fliichtiger und damit schédigender Chromchloride somit
gehemmt wird. Ist kein Molybdén in der Ni-Cr-Legierung vorhanden, wird zwar die
Wachstumsrate von Ni-Silizid vermindert, es konnen sich aber unterhalb der Silizidschicht
feste und fliichtige Cr-Chloride bilden, die wiederum die Schichthaftung vermindern.

Ni,Si,
+
Cr,Si,
Ni-Cr P Ni-Cr-Mo
Cr-Chlorid Mo- Cr,Si,
Anreicherung
| Si(g) Ni-Cr-Mo Si(g)

e .
Ni-C asi TI_)_\ asSi
i-Cr aN'

Cr-Chlorid Mo-
Anreicherung

Abbildung 6.108: Schematische Darstellung des Einflusses der Legierungselemente Ni, Cr und Mo auf
die Korrosionsrate von Ni-Basislegierungen

6.7.2.4 Korrosionsverhalten der Ni-Basis-Modellegierungen bei 30 bar Gesamtdruck

Um letztendlich Aussagen iiber das Korrosionsverhalten von Werkstoffen unter Betriebs-
bedingungen treffen zu konnen, war es wichtig, die Untersuchungen an den
Modellegierungen auch bei erhShtem Testgasdruck durchzufiihren. Da die bisherigen
Versuche zeigten, dafl Legierungen auf Ni-Basis gute Korrosionsbestindigkeit aufweisen,
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wurden nur die Ni-Basismodellegierungen NilOCr, Ni25Cr, Nil0Cr10Mo und Ni25Cr10Mo
ausgewihlt und fiir 100h bei 600°C und einem Testgasdruck von 30 bar ausgelagert.

Unter diesen Versuchsbedingungen ergeben sich fiir die Ni-Mo-Cr-Legierungen beziiglich
des qualitativen Einflusses von Chrom und Molybdin auf die Schichtbildung tendenziell
dhnliche Effekte wie bei 1 bar. Die Werkstoffe mit einem Chromgehalt von 25 Mass.-% sind
bestandiger als diejenigen mit nur 10 Mass.-% Cr. Dies spiegelt sich in den gemessenen
Masseninderungen und Schichtdicken wider. Abbildung 6.109 zeigt die Massenzunahmen
und Schichtdicken verschiedener Ni-Basismodellegierungen nach 100h Auslagerung im
Testgas bei 600°C und einem Gesamtdruck von 1 bar bzw. 30 bar. Bei niedrigem
Betriebsdruck steigen die Massenzunahmen und Schichtdicken mit abnehmendem Cr-Gehalt
in der Legierung an.

Bei einem Gesamtdruck von 30 bar sind die Verhiltnisse umgekehrt, d.h. ein hoher
Chromgehalt von 25 Mass.-% fiihrt zu hoheren Massenzunahmen, gleichzeitig jedoch zu
geringeren Schichtdicken als bei 1 bar Gesamtdruck. Dieses Verhalten bei 30 bar wurde auch
bei den kommerziellen Legierungen beobachtet (Kap. 6.6). Mit Hilfe bindrer und ternirer
Modellegierungen konnen also grundlegende Eigenschaften kommerzieller Legierungen
erkliart werden. Der hohe Chlorpartialdruck bei 30 bar (Abbildung 6.69) verstérkt bei den Cr-
drmeren Legierungen die Bildung fester Chloride und insbesondere die Abdampfung
fliichtiger Chromchloride. Deshalb sind die Massenzunahmen bei Legierungen mit 25 Mass.-
% Cr-Gehalt hoher als bei 10 Mass.-% Cr.
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Abbildung 6.109: (a) Masseninderung sowie (b) Schichtdicken ausgewihlter bindrer Ni-Cr-
Legierungen und ternédrer Ni-Cr-Mo-Modellegierungen nach 100h Auslagerung bei 600°C und einem
Gesamtdruck von 1 bar bzw. 30 bar (Versuche VIII, Tabelle 5.2)

Deutlich werden die oben beschriebenen Effekte anhand der Querschliffe (Abbildung 6.110).
NilOCr zeigt im Vergleich zu Ni25Cr und Ni25Cr10Mo grofere Schichtdicken, aber auch
eine tiefere innere Schidigung durch Chlor (Abbildung 6.110a). Die erhohte Chlorid-
verdampfung fiihrt bei Ni1l0Cr zu Massenabnahme. Das bedeutet, obwohl die Schichtdicken
auf NilOCr groBer sind als auf Ni25Cr und Ni25CrlOMo, sind die Masseninderungen
geringer als bei den Cr-reichen Legierungen (Abbildung 6.109a).
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Bei Ni10Cr10Mo unterdriickt der Zusatz von Mo die Chromchloridbildung. Ein geringer Cr-
Gehalt kann also durch Mo-Zusatz kompensiert werden. Deshalb sind die Massenéinderungen
von Ni25Cr und NilOCr1OMo bei 30 bar nahezu gleich. NilOCrlOMo hat jedoch groBere
Schichtdicken als Ni25Cr, da die Cr-Aktivitit an der Phasengrenze Legierung/Silizid durch
die Mo-Anreicherung herabgesetzt und damit die Cr-Chloridbildung gehemmt wird
(Abbildung 6.110b,c). Infolgedessen ist das Wachstum der Silizidschicht auf Ni25Cr10Mo
einer geringeren Schidigung durch fliichtige Chloride ausgesetzt und die Silizidwachstums-
rate ist gegeniiber der von Ni25Cr erhoht. Dies bedeutet aber auch einen zunehmenden
Materialverbrauch. Die Legierung Ni25Cr1OMo hat die hoéchsten Massenzunahmen, ein
Hinweis auf niedrige Abdampfungsraten von Cr-Chlorid. Sie hat jedoch auch die geringsten
Schichtdicken und dementsprechend geringere Materialschidigung als die iibrigen
untersuchten Legierungen (Abbildung 6.110d).

Ni-Folie

Ni-Folie

Cr-Chlorid
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Abbildung 6.110: Metallographische Querschliffe von Ni-Mo-Cr-Modellegierungen nach 100h
Auslagerung bei 600°C und 30 bar Gesamtdruck (a) NilOCr , (b) Ni25Cr, (c) NilOCriOMo, (d)
Ni25Cri0Mo (Versuche VIII, Tabelle 5.2)

Fiir alle untersuchten Legierungen gilt, da} die Schichthaftung bei 30 bar stets schlechter ist
als bei 1 bar (vgl. Abbildung 6.106 und Abbildung 6.110). Ein hoher Gesamtdruck des
Testgases erhoht den Chlorpartialdruck, verringert aber gleichzeitig die Siliziumaktivitit im
Gas wodurch das Wachstum dichter, schiitzender Ni-Silizidschichten beeintréichtigt wird
(Kap. 6.6.2, Abbildung 6.69, Angabe der mit Rontgenbeugung ermittelten Phasen im Anhang
9.16). Nach lidngeren Auslagerungszeiten bei 30 bar Betriebsdruck wird also trotz hoher
Molybdingehalte verstirkt Chlorid gebildet und damit werden hoéhere Schidigungsraten
auftreten als bei 1 bar Betriebsdruck.

Die Untersuchungen zum Einflul der Si-Aktivitét bei 30 bar Gesamtdruck haben ergeben,
dal} eine Zugabe von festem Silizium einen erhohten Si-Partialdruck und eine Absenkung des
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Chlorpartialdruckes im Gas bewirkt (Kap. 6.6.5). Da genau dies unter realen Betriebs-
bedingungen geschieht, d.h. die Reaktionen unter Zusatz von festem Si-Pulver stattfinden, ist
bei Ni-Cr-Mo-Legierungen mit hohen Cr- und Mo-Gehalten die Bildung einer diinneren,
fester haftenden Silizidschicht als im Gas ohne Si-Zugabe wahrscheinlich.

6.7.3 Vergleich von Modellegierungen und kommerziellen Legierungen

Die Zusammensetzung der kommerziellen Legierungen ist hiufig sehr komplex, so da3 der
EinfluB} der einzelnen Legierungselemente auf die Korrosionsmechanismen oft schwer zu
interpretieren ist. In diesem Kapitel wird das Korrosionsverhalten der kommerziellen
Legierungen auf Basis der Resultate diskutiert, die an den reinen Metallen und den
Modellegierungen ermittelt wurden.

Da sich, wie die Ubersichtsversuche gezeigt haben, das Korrosionsverhalten der Fe-
Basiswerkstoffe deutlich von dem der Ni-Basiswerkstoffe unterscheidet, wird zunichst der
Ni-Gehalt als Vergleichskriterium herangezogen. Je hoéher der Anteil an Nickel der Fe-
Basiswerkstoffe ist, um so besser ist ihre Korrosionsbestindigkeit. Obwohl die Korrosions-
raten insgesamt als hoch einzustufen sind, besitzt Alloy 800H mit 32 Mass.-% Ni geringere
Korrosionsraten als 304L mit nur 10 Mass.-% Ni. Bei 1 bar Betriebsdruck und 600°C haben
Ni-Basiswerkstoffe Alloy 625 und Alloy 59 mit den hochsten Ni-Gehalten von iiber 60
Mass.-% besonders geringe Korrosionsraten (Tabelle 6.8). Auch bei 30 bar Betriebsdruck ist
zu beobachten, dal ein hoher Ni-Gehalt in der Legierung die Korrosionsbestindigkeit
verbessert. Werkstoffe mit hohen Ni-Gehalten wie Alloy 59, Alloy C-276 und MA T21 sind
durch einen geringeren Metallabtrag gekennzeichnet als die austenitischen Stéihle Alloy 800H
und 304L.

Der Mo-Gehalt ist fiir die Korrosionsrate kommerzieller, chromreicher Ni-Basislegierungen
ebenso von entscheidender Bedeutung. Alloy 625 zeigte bei niedrigem Betriebsdruck hohe
Korrosionsbestindigkeit. Bei 30 bar sind seine Korrosionsraten allerdings als mittel bis gering
einzustufen, da der Mo-Gehalt unter 10 Mass.-% liegt und damit die Cr-Chloridbildung
weniger gechemmt wird als bei Mo-reichen Werkstoffen wie MA T21 und C-276. Die Ni-Cr-
Legierungen Alloy C-276 und MA T21 mit hohen Mo-Gehalten von 15,5 und 18 Mass.-%
weisen die niedrigsten Schidigungsraten bei hohem Druck und hohen Temperaturen auf.

Mittlere Korrosionsraten treten bei Alloy 617, einer Co-haltigen Ni-Cr-Basislegierung auf.
Ein weiteres wichtiges Kriterium fiir die Interpretation ist, wie in Kap. 6.7.2 erldutert, der
Chromgehalt einer Legierung. In der vorliegenden Arbeit wurden kommerzielle Ni-
Basislegierungen mit Chromgehalten zwischen 15 und 22 Mass.-% untersucht. Diese geringe
Bandbreite reicht jedoch fiir eine detaillierte Analyse der Wechselwirkung von Cr-Gehalt und
Korrosionsverhalten nicht aus. Die Bewertung der Korrosionsraten der verschiedenen Ni-Cr-
(Mo)-Werkstoffe weisen jedoch darauf hin, dal ein Chromgehalt von 15 Mass.-%
wahrscheinlich ausreichend hoch fiir die Reduzierung der Korrosionsrate ist.
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Diese relativen Unterschiede im Korrosionsverhalten abgeleitet aus den metallographischen
Untersuchungen konnten qualitativ mit der Zusammensetzung der jeweiligen Korrosions-
schichten korreliert werden.

Im Folgenden werden typische Vertreter aus den wichtigsten Werkstoffgruppen anhand ihrer
Korrosionseigenschaften und Zusammensetzung beschrieben: Fe-Basislegierung - 304L, Ni-
Basislegierung mit geringem Mo-Gehalt - Alloy 617, Ni-Basislegierung mit hohem Mo-
Gehalt - C-276). Die Zusammensetzung und die damit korrelierten Korrosionsraten sind in
Tabelle 6.8 dargestellt.

Tabelle 6.8: Korrosionsverhalten einiger ausgewahlter Werkstoffe aus den verschiedenen untersuchten
Werkstoffgruppen beziiglich der Zusammensetzung

Anteil in Mass.-%

Fe-Basis 304L 10,05 | 18,5 67,25 | 0,07 hoch
Alloy 800H 32 21 44
Ni-Basis Alloy 617 555 | 21,75 | 11,35 | 1,05 | 11,4 mittel bis
(Mo-Gehalt < 15 Mass.-%) Alloy 625 63 22,5 8,88 | 1,65 | 0,04 gering
Ni-Basis C-276 55,8 15,2 | 15,54 | 6,71 2,3 gering

(Mo-Gehalt > 15 Mass.-%) MA T21 62,8 18 18 1 1,0
Alloy 59 60,65 | 22,5 15,9 | 0,23 | 0,03

Aus der Gruppe der austenitischen Stihle wird im Folgenden der Werkstoff 304L diskutiert.
Abbildung 6.111 zeigt die Querschliffe unter verschiedenen Auslagerungsbedingungen. Bei
1 bar Betriebsdruck und 600°C (Versuche IX, Tabelle 5.2) hatte sich nach 1000h Auslagerung
eine etwa 130 um dicke Korrosionsschicht gebildet. Eine zweiphasige inhomogene Fe-
Silizidschicht mit Fe-Siliziden unterschiedlicher Stochiometrie wird von einer chlorhaltigen
inneren Schicht mit tiefgreifender innerer Korrosion unterlagert (Abbildung 6.111a). Die
Morphologie entspricht der der Modellegierung Fel0Cr (Abbildung 6.111b und Kap. 6.7.2).
Bei Erhchung des Gesamtdruck auf 30 bar wird das Silizidwachstum deutlich reduziert. Im
Querschliff sind nur noch diinne porose Silizidlagen eingebettet in Cr(Fe)-Chlorid erkennbar
(Abbildung 6.111c+d). Bei Erhohung der Temperatur auf 650°C bei 30 bar Gesamtdruck
bildeten sich eine etwa 20 um dicke dullere Fe-Silizidschicht und eine 90 pm dicke innere Cr-
Chloridschicht. Fe reagiert vorzugsweise zu Fe-Silizid, da festes Fe-Chlorid im Testgas mit
30 bar bei 650°C nach thermodynamischen Berechnungen nicht mehr stabil ist (Kap. 6.6.3).
In Kap. 6.7.2 wurde erldutert, da bei Fe-Basislegierungen insbesondere bei 30 bar hohe
Schidigungsraten durch die Bildung fester und fliichtiger Fe- und Cr-Chloride zu erwarten
sind. Feste Chloride beeintrdchtigen die Silizidschichthaftung auf der Legierung und erhShen
die Wahrscheinlichkeit des Schichtabplatzens. Die hohen Dampfdriicke von FeCly(g) und
CrCls(g) bei hohen Gesamtdriicken des Testgases tragen in verstirktem MaBe zur Schidigung
des Materials bei (Kap. 6.3, Abbildung 6.48).
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Abbildung 6.111: Querschliffe der Korrosionsschichten nach 1000h Auslagerung auf (a) 304L, bei
1 bar / 600°C, (b) FelOCr, bei 1 bar / 600°C (nach 100h Auslagerung), (c) 304L, bei 30 bar / 600°C,
(d) 304L, bei 30 bar / 650°C (Versuche VII, IX, Tabelle 5.2)

Der Co-haltige Ni-Basiswerkstoff Alloy 617 zeigt mittlere Schéddigungsraten mit relativ
dicken Korrosionsschichten aus verschiedenen Mischsiliziden der Metalle Ni, Cr und Co
(Abbildung 6.112a). Seine Bestindigkeit ist bei allen Versuchsbedingungen deutlich
schlechter als die der anderen Ni-Basislegierungen Alloy 625, Alloy 59, C-276 und MA T21,
was hochstwahrscheinlich auf den hohen Co-Gehalt von 11,4 Mass.-% zuriickzufiihren ist.
Ein dhnliches Korrosionsverhalten wurde bei der Modellegierung NilOCrlOMo festgestellt
(Kap. 6.7.2, Abbildung 6.106). Bei 30 bar und 600°C bildete sich nach 1000h Auslagerung
eine porose, schlecht haftende Korrosionsschicht, die durch eine innere chlorhaltige
Molybdinsilizidschicht und ein duBleres Ni,Co-Mischsilizid gekennzeichnet ist (Abbildung
6.112c). Das bedeutet, dal sich auch diese Werkstoffzusammensetzung als ungiinstig fiir die
herrschenden Bedingungen erweist. Der Chromgehalt liegt zwar iiber 20 Mass.-%, jedoch ist
der Molybdingehalt bei Alloy 617 wie auch bei NilOCrlOMo zu gering, um hohe
Korrosionsbestindigkeit zu gewihrleisten. Der hohe Co-Gehalt fiihrt zur Bildung eines Ni-
Co-Mischsilizids im Gegensatz zu Ni-Silizid bei den iibrigen Ni-Basislegierungen, dadurch
wird jedoch die Wachstumsrate des Silizids nicht entscheidend reduziert. Festes Co-Chlorid
kann nach den thermodynamischen Berechnungen nicht gebildet werden, da der Zersetzungs-
druck von CoCly(s) mit 10! bar wesentlich héher ist als die Cl,-Partialdriicke unter den ver-
schiedenen Versuchsbedingungen (pCl, = etwa 10'° bis etwa 10" bar) (Abbildung 6.1124).
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Abbildung 6.112: Querschliffe der Korrosionsschichten nach 1000h Auslagerung auf (a) Alloy 617,
bei 1 bar / 600°C, (b) NilOCrl0OMo, bei 1 bar / 600°C (nach 100h Auslagerung), (c) Alloy 617, bei 30
bar / 600°C, (d) Stabilititsdiagramm Co-Cl-Si bei 600° x,- Lage der Gaszusammensetzung bei 1 bar,
X, - Lage der Gaszusammensetzung bei 30 bar (Versuche VII, IX, Tabelle 5.2)

Als einer der Werkstoffe mit den geringsten Schéddigungsraten bei allen in dieser Arbeit
sowohl bei 1 bar als auch bei 30 bar vorliegenden Bedingungen hat sich der hochmolybdin-
haltige Ni-Basiswerkstoff Alloy C-276 herausgestellt. Die Untersuchungen an den
Modellegierungen haben gezeigt, dal Molybdin die Schichtbildung entscheidend beeinfluf}t.
Ein Vergleich der Querschliffe von der kommerziellen Legierung C-276 und der
Modellegierung Ni25Cr15Mo, beides Legierungen mit 15 Mass.-% Mo, verdeutlicht die
Ubereinstimmung im Aufbau und hinsichtlich der Morphologie der Korrosionsschichten
(Abbildung 6.113a,b, Kap. 6.7.2). Die Mo-angereicherte Zone an der Phasengrenze
Legierung/Silizid senkt die Chromaktivitdit und hemmt damit generell die Bildung von
Chromchlorid. Bei der hoheren Auslagerungstemperatur von 650°C und einen Gesamtdruck
von 30 bar bildete sich eine kompaktere Ni-Silizidschicht im Vergleich mit 600°C und 30 bar
Gesamtdruck (Abbildung 6.113c,d).
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Abbildung 6.113: Querschliffe der Korrosionsschichten nach 1000h Auslagerung auf (a) C-276 bei
1 bar / 600°C, (b) Ni25Cri5Mo bei 1 bar / 600°C (nach 100h Auslagerung), (c) C-276 bei 30 bar /
600°C, (d) C-276 bei 30 bar / 650°, sowie (Versuche VII, IX, Tabelle 5.2)

Anhand der genannten Beispiele wurde beschrieben, welchen Einflu3 die Hauptlegierungs-
elemente Fe, Cr, Ni, Mo auf das Korrosionsverhalten der Legierungen haben. Zu diesem
Zweck wurde versucht, die Ergebnisse der Modellegierungen auf die der kommerziellen
Legierungen zu iibertragen. Dabei wurde auch der Einfluf einer Druckerhthung besonders
bei lingerer Auslagerungszeit von 1000h bei Temperaturen von 600°C bzw. 650°C auf das
Korrosionsverhalten der Werkstoffe im Hinblick auf die Rolle der einzelnen
Legierungselemente diskutiert.

Das weitgehend iibereinstimmende Korrosionsgeschehen bei 304L / FelOCr, Alloy 617 /
NilOCr10Mo und Hastelloy C-276 / Ni25Cr15Mo belegt, da3 die Erkenntnisse iiber die
Korrosionskinetik, ermittelt an den Modellegierungen, wertvolle Hinweise auf das
Korrosionsverhalten der kommerziellen Legierungen geben kénnen.
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6.8 Korrosionsverhalten von Beschichtungswerkstoffen

6.8.1 Bestandigkeit von keramischen Beschichtungswerkstoffen

Eine Vielzahl an wissenschaftlichen Publikationen weist auf die hohe Bestindigkeit von
Keramiken gegen mechanischen und korrosiven Angriff hin (LAY, 1983; MARRA et al., 1988
MCNALLAN et al., 1990). Sie verhindern die Schidigung des Druckbehiltermateriales durch
das erosive Siliziumpulver im Wirbelschichtreaktor. Deshalb wurden verschiedene
Keramiken auf ihr Korrosionsverhalten unter simulierten Bedingungen der Trichlorsilan-
synthese untersucht, um die Eignung als Beschichtungsmaterial zu priifen. Dafiir wurden
hochreines Aluminiumoxid, Siliziumcarbid, siliziuminfiltriertes Siliziumcarbid sowie
Siliziumnitrid hinsichtlich ihrer Korrosionsbestindigkeit getestet.

Die Versuchsbedingungen entsprachen denen, die den metallischen Werkstoffen zugrunde
lagen. Temperatur, Druck, Gaszusammensetzung und Si-Aktivitit wurden in gleicher Weise
variiert (Versuche I, VI, VII, IX, Tabelle 5.2). Dabei wurde festgestellt, dal die meisten
Keramiken nicht durch Chlorierung oder Silizierung geschidigt werden. Gravimetrisch und
rontgenographisch wurden nur geringste oder keine Anderungen wihrend der Auslagerung im

Testgas festgestellt. Al,O3, SizNy und SiC zeigen weder rontgenographisch noch im metallo-
graphischen Querschliff erkennbare Reaktionsprodukte (Abbildung 6.114).

Abbildung 6.114: Metallographische Querschliffe von (a) Si;N, nach 1000h Auslagerung und (b) SiC
nach 400h Auslagerung bei 600°C und 1 bar (Versuche IX, Tabelle 5.2)

Das Ergebnis von SiSiC weicht hiervon ab. Nach Auslagerung von 1000h im Testgas mit
einem SiCly/H,-Verhiltnis von 2:1 unter Normaldruck bei 600°C bildete sich eine pordse
Zone im oberflichennahen Bereich mit einer Tiefe von etwa 75 um (Abbildung 6.115a).
Durch EDX-Analysen kombiniert mit Rontgenbeugungsmessungen wurde nachgewiesen, dal3
diese Porositit auf die Auflosung des freien Siliziums zuriickzufiihren ist (Abbildung 6.116).
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Das Vorhandensein der chlorhaltigen Spezies im Testgas und eine Si-Aktivitit < 1 fiihrt

offenbar zu einer Auflosung des Siliziums durch Bildung fliichtiger Si-Chloride. Diese

Annahme konnte durch das Ergebnis einer zweiten Versuchsserie, bei der das o.g. Testgas

durch Zugabe von Si-Pulver in den Gasstrom verdndert wurde, bestitigt werden (vgl. Kap.

6.5). Nach Auslagerung unter diesen Bedingungen, d.h. mit einer Si-Aktivitiit gleich 1, konnte

keinerlei Porenbildung im SiSiC festgestellt werden. Ein zweiphasiges Gefiige aus SiC und Si
war nach der Auslagerung weiterhin intakt (Abbildung 6.115b).

Abbildung 6.115: Metallographische Querschliffe von SiSiC im Testgas mit einem SiCly/H»-
Verhiltnis von 2:1 nach Auslagerung bei 600°C und 1 bar Gesamtdruck des Testgases (a) ohne Si-
Zugabe, (b) mit Si-Pulverzugabe (Versuche IX, VI, Tabelle 5.2)
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Abbildung 6.116: Rontgenbeugungsdiagramme von SiSiC nach Auslagerung im Testgas mit einem
SiCly/H,>-Verhiltnis von 2:1 bei 600°C und 1 bar Gesamtdruck mit und ohne Zusatz von Si-Pulver,

(Versuche VI, IX, Tabelle 5.2)
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Abbildung 6.117 zeigt am Beispiel von Aluminiumoxid, dafl auch bei Druckerh6hung von
1 bar auf 30 bar die untersuchten Keramiken mit Ausnahme von SiSiC im Testgas bis 1000h
resistent sind. Auch bei SiC tritt bei erhhtem Druck und einer Temperatur von 600°C
keinerlei Schidigung des Materials auf.

Abbildung 6.117: Metallographische Querschliffe von A,O; (a) nach 400h Auslagerung bei 600°C
und 1 bar und (b) nach 1000h Auslagerung bei 600°C und 30 bar (Versuch I, IX, Tabelle 5.2)

6.8.2 Bestidndigkeit metallischer Beschichtungswerkstoffe

Zur Herstellung diinner Schichten aus beispielsweise Silizium oder Bor als Korrosionsschutz
auf Konstruktionswerkstoffen wird ein chemischer Ablagerungsprozel3 aus der Gasphase
(CVD) genutzt. Bei Untersuchungen der CVD-Beschichtung von Bor auf niedriglegierten Cr-
Ni-Stihlen in einem BCl;-H,-N>-Gasgemisch bei Temperaturen zwischen 600°C und 900°C
stellten SINGHEISER et al., (1984) fest, da die Bildung von Fe-Chloriden durch eine Kupfer-
plattierung auf dem metallischen CVD-Reaktor verhindert werden kann. Um zu priifen, ob
sich Kupfer auch als Beschichtungsmaterial unter den Bedingungen der Trichlorsilansynthese
eignet, wurde Kupfer als reines Metall fiir 100h bei 600°C und 1 bar im Testgas mit 5,2 Vol.-
% SiCl, untersucht (Versuche VIII, Tabelle 5.2).

Die gravimetrischen Untersuchungen ergaben, dal Kupfer hohere Massenzunahmen als Mo,
Cr und Fe, aber geringere Massenzunahmen als Nickel zeigt. Jedoch sind die Schichtdicken
wesentlich geringer als die auf Nickel und es tritt bei Kupfer eine starke innere Schidigung
des Materials auf (Abbildung 6.118).
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Abbildung 6.118: Schichtdicke und innere Schidigung der reinen Metalle Mo, Cr, Cu, Fe und Ni nach
100h Auslagerung im Testgas bei 600°C und 1 bar Gesamtdruck (Versuche VIII, Tabelle 5.2)

Im metallographischen Querschliff ist auf der Kupferprobe eine etwa 10 um diinne Cu-
Silizidschicht (CusSi) erkennbar (Abbildung 6.119a). Diese Silizidschicht ist allerdings nicht
durchgehend und es tritt eine tiefe innere Schidigung mit Porenbildung auf, die eventuell
durch fliichtiges Cu-Chlorid hervorgerufen wurde. Festes Cu-Chlorid ist unter den gegebenen
Bedingungen bei einem Partialdruck von pCl, etwa 10™° bar nicht stabil. Der Partialdruck von
CusCli(g) ist mit etwa 10 bar bei 600°C nicht hoch genug, um eine signifikante Schidigung
zu verursachen (Abbildung 6.119b).

of CuCl(s)
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Abbildung 6.119: Metallographischer Querschliff der Korrosionsschicht auf Kupfer nach 100h
Auslagerung bei 600°C und 1 bar (Versuche VIII, Tabelle 5.2): (a) duBlere Silizidschicht und innere

Schidigung des Materials durch Porenbildung, (b) Gleichgewichtsaktivititen der wichtigsten Spezies
im System Cu-Cl als Funktion des Cl,-Partialdruckes bei 600°C

Die Ergebnisse der metallographischen Untersuchungen belegen, daB3 Kupfer in der chlor-
und siliziumhaltigen Atmosphédren eine tiefe, innere Schidigung erfdhrt und als Be-
schichtungsmaterial nicht geeignet ist. Eine weitere mdgliche Erklidrung fiir die innere
Porenbildung kann ebenso in der Hy-Versprédung von Cu gesehen werden.
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FRIEND (1949) beschreibt, dal in der chemischen Industrie bei Prozessen in chlorhaltigen
Medien kupferhaltige Nickellegierungen vom Typ MONEL aufgrund ihrer hohen Resistenz
unter diesen Bedingungen vielfach Anwendung finden. Aus diesem Grund wurde der
Werkstoff Alloy 400 mit etwa 65 Mass.-% Nickel und 32 Mass.-% Kupfer in die Unter-
suchungen einbezogen.

Die Morphologie der Korrosionsschichten auf Alloy 400 &hnelt hinsichtlich des lagigen
Schichtaufbaus der auf Alloy B3 (Kap. 6.2) und auf den Modelllegierungen Ni-Mo und Fe-
Mo (Kap. 6.7.2). Es bildete sich eine sehr dicke Schicht aus Cu-Ni-Silizid und Ni-Silizid
(Abbildung 6.120b). Diese Schicht ist jedoch diinner als auf reinem Nickel.

Der Einbau von Kupfer in das Ni-Silizidgitter, die Ausscheidung von Cu-Silizid und die
damit verbundene mdogliche Blockierung des Transportpfades von Nickel reduzieren die
Wachstumsrate des Nickelsilizids. An der Phasengrenze Legierung/Silizid ist eine Kupferan-
reicherung erkennbar (Abbildung 6.120b). Dies bedeutet, dal die Si-Aktivitit hier soweit
abgesenkt ist, dal Cu-Silizid nicht mehr stabil ist.

Der Partialdruck von fliichtigem Kupferchlorid von etwa 10° bar bei 600°C (Abbildung
6.119b) kann nicht die alleinige Ursache fiir die Entstehung der Poren sein. Eine mogliche
Erkldrung ist die Bildung von Leerstellenagglomeraten durch Diffusion von Ni in Richtung
Phasengrenze Schicht/Gas innerhalb der Silizidschicht. Da der Partialdruck von Cu;Cl;(g)
gering ist und festes Kupferchlorid unter diesen Bedingungen nicht stabil ist, ist eine relativ
gute Schichthaftung auf der Legierung gegeben und es konnte sich ein stabiles Schicht-
wachstum einstellen. Aufgrund der hohen Korrosionsraten scheint diese Legierung jedoch als
Beschichtungsmaterial wenig geeignet.

Monel 400

(a)

Abbildung 6.120: (a) Makroskopische Aufnahme und (b) Querschliff der Cu-Ni-Legierung Alloy 400
nach 100h Auslagerung bei 600°C und 1 bar Gesamtdruck (Versuche VIII, Tabelle 5.2)
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6.9 Mechanismen der Deckschichtbildung bei metallischen Werkstoffen

Zum besseren Verstindnis der Mechanismen der Zeitabhédngigkeit der Korrosionsschicht-
bildung wurden zwei verschiedene kommerzielle Legierungen jeweils aus den in Kap. 6.7.3
(Tabelle 6.8) genannten Werkstoffgruppen iiber einen Zeitraum von 100h in kurzen
Zeitabstinden (5, 24, 48, 72, 100h) untersucht. Dazu wurden der austenitische Fe-
Basiswerkstoff 316LN und der Ni-Cr-Werkstoff Alloy C-22 mit hohem Molybdingehalt
ausgewihlt. Die Werkstoffe wurden in einem Testgas mit 5,2 Vol.-% SiCly und einem
SiCly/H,-Verhiltnis von 3:2 bei 600°C und 1 bar ausgelagert. Die Versuchsbedingungen sind
in Tabelle 5.2 angegeben. Die Masseninderungen pro Flicheneinheit wurden nach jeweils 5,
24, 48, 72 und 100h Versuchsdauer bestimmt.

Der austenitische Stahl 316LN zeigt die hochsten Massenzunahmen (Abbildung 6.121a).
Hierbei muf3 erwihnt werden, dal der Werkstoff 316LLN nach 5h Auslagerungszeit geringe
Gewichtsverluste aufzeigt. Erklirbar ist dies mit der anfénglichen Bildung von fliichtigen
Chloriden an der Phasengrenze Gas/Legierung. Ebenso nehmen die Dicken der Korrosions-
schichten bei 316N annihernd linear zu (Abbildung 6.121b). Dies 146t auf hohe Wachstums-
raten {iber einen lingeren Auslagerungszeitraum schlieBen. Der Ni-Basiswerkstoff C-22 mit
hohen Mo- und Cr-Gehalten zeigt die geringsten Massenzunahmen und Schichtdicken mit
annghernd parabolischer Wachstumskinetik (Abbildung 6.121a,b).
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Abbildung 6.121: (a) Massendnderungen sowie (b) Schichtdicken und innere Schidigung von 3/6LN
und C-22 nach verschiedenen Auslagerungszeiten bei 600°C und 1 bar Gesamtdruck (Versuche IX,
Tabelle 5.2)

Die Auswertung der Rontgenbeugungsdaten ergab, dal sich bei den untersuchten
Werkstoffen der qualitative Phasenbestand nach 24h Auslagerung kaum noch dndert. Nach 5h
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Auslagerung im Testgas findet man hauptsiichlich die Reflexe der Metallmatrix. Bei der Fe-
Basislegierung 316N kann nach 5h schwach Fe-Silizid (Fe,Si) detektiert werden. Nach 24h
haben sich Fe;Si und ein Ni-Fe-Mischsilizid gebildet. Nach 48h kommt ein weiteres
Mischsilizid hinzu. Bis zum Ende der Auslagerungszeit von 100h #ndert sich der Phasen-
bestand nicht mehr (Abbildung 6.122).
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Abbildung 6.122: Réntgenbeugungsdiagramme von 3/6LN nach 5, 24 und 100 h Auslagerung
bei 600°C und 1 bar Gesamtdruck. Ni-Fe-Mischsilizid angepaBit an die Linien von Niz;Siy,
(Versuche IX, Tabelle 5.2)

Die =zeitliche Entwicklung der Korrosionsschichten auf 316LN ist sehr gut in den
Querschliffen nachvollziehbar (Abbildung 6.123). Nach 5h Auslagerung ist metallographisch
noch kein Schichtwachstum erkennbar. Wihrend nach 24h noch eine kompakte (Fe,Ni);Si-
Schicht auf einer chlorhaltigen Schicht vorhanden ist, beginnt nach 48h aufgrund verstirkter
Chloridverdampfung der Grenzfliche Legierung/Schicht die Ablosung der Silizidschicht und
schlieBlich eine Differenzierung der Silizidschicht in Fe;Si und zwei Fe-Ni-Mischsilizide.
Diese Differenzierung wird nach 72h Auslagerung besonders deutlich. Es hat sich ein inneres
Fe-Ni-Silizid der etwaigen Zusammensetzung (Fe-Cr-Ni) : Si = 3:1 gebildet, welches von
einer pordsen Schicht aus (Fe,Ni,Cr)Si iiberlagert wird. Nach 100h sind die beiden dulleren
Mischsilizide komplett abgeldst .
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Abbildung 6.123: Mikroskopische Querschliffe von 3/6LN nach verschiedenen Aus-
lagerungszeiten (Sh-100h) bei 600°C und 1 bar Gesamtdruck des Testgases (Versuche IX,
Tabelle 5.2)

Auf der Ni-Basislegierung C-22 ist die Korrosionsschicht wesentlich diinner, homogener und
besser haftend als auf 316LN. Ebenso wie bei 316LN é&ndert sich die Stochiometrie der
Silizide wihrend der Auslagerung. Nach 24h Auslagerung betrigt das Verhiltnis Metall zu
Silizium in den Silizidphasen noch 2:1, was im Verlauf der Auslagerungszeit bis zu 100h auf
3:2 reduziert wird. Die Ni-Mischsilizide werden also mit zunehmender Reaktionszeit Si-
reicher (Abbildung 6.124).
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Abbildung 6.124 Rontgenbeugungsdiagramme von C-22 nach 5, 24 und-100 h Auslagerung bei 600°C
und 1 bar Gesamtdruck. Ni-Cr-Mischsilizid angepalt an die Linien von Ni3;Si (Versuche IX, Tabelle
5.2)

Auf dem Mo-reichen Alloy C-22 hat sich nach 5h zunichst Cr;Si gebildet, das metallo-
graphisch nicht nachzuweisen ist (Abbildung 6.125). Nach 24h Auslagerung ist Ni,Si, Cr3Si,
sowie die typische Anreicherung von Molybdin in der inneren Korrosionsschicht zu
beobachten. Dieser silizierte ,,Legierungsrest” ist von einer diinnen Cl-haltigen Schicht
unterlagert. Die Ni- und Cr-Silizidschichten auf C-22 wachsen wesentlich langsamer als die
Fe-Ni-Mischsilizide auf 316LN, d.h. die Schichtdicken sind im gleichen Auslagerungs-
zeitraum wesentlich geringer. Auch ist die Schidigung infolge der Chlorkorrosion durch die
Bildung fliichtiger Fe- und Cr-Chloride deutlich weniger ausgeprigt als bei 316 LN. Die
hohen Anteile an Chrom, Molybdin und Nickel in der Legierung verbessern die
Bestindigkeit des Werkstoffes. Nach 72 bzw. 100h Auslagerungszeit sind ein dulleres Ni-
Silizid (NiSi) und ein inneres Ni-Cr-Misch-Silizid (M3Si,) zu beobachten (Abbildung 6.125).
Die Haftung der Korrosionsschichten ist wesentlich besser als bei 3161LN.
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Abbildung 6.125: Metallographische Querschliffe von C-22 nach verschiedenen
Auslagerungszeiten (5h-100h) bei 600°C und 1 bar Gesamtdruck des Testgases (Versuche IX,
Tabelle 5.2)

Die Untersuchungen der Werkstoffe innerhalb kurzer Zeitabstiinde bestitigen bei dem
Vertreter der Ni-Basiswerkstoffe eine anndhernd parabolische Korrosionskinetik. Typische
Unterschiede im Korrosionsverhalten von Fe- und Ni-Basislegierungen zeigen sich unter
anderem in der Ausbildung der Korrosionsschichten. Bereits nach sehr kurzer Auslagerungs-
zeit von 24h entsteht bei der Fe-Basis-Legierung zwischen Werkstoff und Silizid eine
ausgeprigte Chloridschicht. Eine deutliche Phasendifferenzierung und eine erhohte Porositit
tritt nach 48h Auslagerung ein, d.h. die zunehmende Bildung und Verdampfung von Fe- und
Chromchloriden beeintrichtigt die Haftung der Silizidschichten. Hohe Gehalte an Ni und Cr
fiihren wie bei C-22 zu diinnen, homogenen dulleren Ni-Silizidschichten. Aus hohen Gehalten
an Mo resultieren innere, molybdidnreiche Schichten, die die Entstehung von Chloriden
hemmen.
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6.10 Korrosionskinetik bei metallischen Werkstoffen

6.10.1 Langzeitbetrachtungen

Um Aussagen iiber die Korrosionsbestindigkeit moglicher Reaktormaterialien treffen zu
konnen, sind Kenntnisse iiber das Zeitgesetz der Korrosionsschidigung fiir die eingesetzten
Werkstoffe von grofer Bedeutung. Da mit zunehmender Auslagerungszeit die Ermittlung
dieser Zeitgesetze zuverldssiger wird, wurden die Korrosionsversuche unter simulierten
Trichlorsilansynthesebedingungen bis zu 1000h bei 1 bar bzw. 30 bar und 600°C sowie bei
30 bar und 650°C durchgefiihrt. Um Schichtwachstum und Schichtabplatzen zu verfolgen,
wurden die Proben in regelmifigen Intervallen von etwa 200h auf Raumtemperatur abgekiihlt
und deren Masseniinderung mit einer Genauigkeit von 10g bestimmt. Es wurde eine
begrenzte Auswahl an Legierungen untersucht (Tabelle 6.8). Bei der Auswahl wurde darauf
geachtet, daBl Vertreter der in Kap. 6.7.3 genannten Werkstoffgruppen bei den Unter-
suchungen beriicksichtigt werden. Zu den untersuchten Werkstoffen gehoren der austenitische
Stahl 304L, der hochlegierte Stahl Alloy 800H, Ni-Basiswerkstoffe mit geringen Mo-
Gehalten bis 10 Mass.-% Mo wie Alloy 617 und Alloy 625 und hochmolybdinhaltige Ni-Cr-
Legierungen mit 15 bis 20 Mass.-% Mo wie MA T21, Alloy 59 und C-276. Exemplarisch
werden die Ergebnisse von 304L, Alloy 617 und MA T21 erldutert.

Betrachtet man die Masseninderungen der Werkstoffe wihrend des Auslagerungszeitraumes
von 1000h bei 600°C und 1 bar, so ist eine annihernd parabolische Massenzunahme bei allen
Ni-Cr-Legierungen zu beobachten (Abbildung 6.126). Die Wachstumsrate des austenitischen
Stahls 304L ist annihernd linear. Jedoch spielt der gleichzeitige Massenverlust durch
fliichtige Chloride besonders bei den Fe-Basislegierungen fiir die Bewertung der Langzeit-
kinetik auf der Grundlage der gemessenen Massenédnderung eine gro3e Rolle.

20 T

15

E & Alloy 617 i E

MA T21

k4

T T T M T T T
400 600 800 1000
Auslagerungszeit [h]

0 -

Massenanderung/Flacheneinheit [mg;’cmz]

Abbildung 6.126: Massendnderungen pro Fldcheneinheit verschiedener Werkstoffe wihrend der
Auslagerung bis 1000h bei 600°C und 1 bar Gesamtdruck (Versuche IX, Tabelle 5.2)
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Die zeitliche Entwicklung der Korrosionsschicht hinsichtlich der Schichthaftung lat sich
bereits makroskopisch, besonders nach Auslagerung bei einem Gesamtdruck von 30 bar,
beobachten. Der fortschreitende Chlorangriff wihrend der Auslagerung bei 30 bar wird bei
Alloy 800H und Alloy 617 besonders deutlich. Die Korrosionsschicht auf Alloy 8O00H platzt
nach 1000h Auslagerung groBfldchig ab (Abbildung 6.127b). Die Chloride auf Alloy 617 sind
so stark hygroskopisch, da3 der Kontakt mit Luftfeuchtigkeit zur sekundenschnellen Bildung
von Oxychloriden fiihrt (Abbildung 6.128b). Bei den Mo-reichen Werkstoffen wie MA T21
und Alloy C-276 ist diese Schidigung makroskopisch nicht sichtbar (Abbildung 6.129).

800H 220h 800H 1000h

(@) (b)

Abbildung 6.127: Makroskopische Aufnahmen von Alloy 800H nach (a) 220h und (b) 1000h
Auslagerung bei 600°C und 30 bar Gesamtdruck (Versuche VII, IX, Tabelle 5.2)

Alloy 617 220h Alloy 617 1000h

(a) (b) |

Abbildung 6.128: Makroskopische Aufnahmen von Alloy 617 nach (a) 220h (b) und 1000h
Auslagerung bei 600°C und 30 bar Gesamtdruck (Versuche VII, IX, Tabelle 5.2)

T .

(a)

(b)

Abbildung 6.129: Makroskopische Aufnahmen von MA 721 nach (a) 220h und (b) 1000h Auslagerung
bei 600°C und 30 bar Gesamtdruck (Versuche VII, IX, Tabelle 5.2)
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In Ubereinstimmung mit den theoretischen Berechnungen der zu erwartenden Korrosions-
produkte wurden nach 1000h Auslagerung bei 1 bar und 600°C (Tabelle 5.2, Versuche IX)
hauptsichlich die Silizide der Hauptlegierungselemente (Fe, Ni, Mo, Cr) detektiert. Auf den
Fe-Basiswerkstoffen Alloy 800H und 304L findet man verschiedene Fe-Silizide. Auf Alloy
800H entsteht wie bei den Ni-Basiswerkstoffen ebenso ein Ni-Silizid der Zusammensetzung
Ni,Si. Die Ni-Basiswerkstoffe sind auBerdem durch die Bildung von Ni,Cr,(Mo)-
Mischsiliziden gekennzeichnet.

Nach 1000h Versuchsdauer nimmt die Schichthaftung besonders bei den Fe-Basiswerkstoffen
deutlich ab. Hohe Gasdriicke verschlechtern der Schichthaftung nochmals, wie hier am
Beispiel von Alloy 800H und Alloy 617 gezeigt wird (Abbildung 6.127b und Abbildung
6.128b). Verdampfende Chloride zerstéren die Fe-Silizidschicht der Fe-Basiswerkstoffe nach
langerer Versuchsdauer. Beim Werkstoff Alloy 800H mit einem Ni-Gehalt von 32% ist die
Dicke der Korrosionsschicht mit 45 wm bei 1 bar zwar annihernd gleich der Schichtdicke von
304L, jedoch fand bei dem hoher legierten Stahl keine tiefgreifende innere Schidigung statt.
Die porose, schlecht haftende Korrosionsschicht auf Alloy 800H besteht aus Fe-Silizid
(dunkelgrau) und vereinzelt aus Ni-Silizid (hellgrau) (Abbildung 6.130a,b). Zwischen
Werkstoff und Silizid befindet sich eine Cr-reiche Chloridschicht. Bei 30 bar wurde keine
durchgehende Silizidschicht mehr gebildet. Schon nach 200h Auslagerung sind nur noch
Reste an Fe- und Ni-Silizid, eingebettet in eine chlorhaltige Schicht, erkennbar (Abbildung
6.131a,b).

Ni-Folie

Abbildung 6.130: Metallographische Querschliffe von Alloy 800H nach (a) 400h und (b)
1000h Auslagerung bei 600°C und 1 bar Gesamtdruck (Versuche VII, IX, Tabelle 5.2)
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Auslagerung bei 600°C und 30 bar Gesamtdruck (Versuche VII, IX, Tabelle 5.2)

Der Co-haltige Ni-Basiswerkstoff Alloy 617 verhilt sich bei niedrigen Gasdriicken dhnlich
wie Alloy 800H. Nach 400h Auslagerung bei 1 bar Gesamtdruck wird eine ca. 40 um dicke
inhomogene Ni-Mischsilizidschicht gebildet, die von einer chlorhaltigen Schicht unterlagert
ist (Abbildung 6.132a). Mit zunehmender Auslagerungszeit verschlechtert sich die
Schichthaftung (Abbildung 6.132b). Bei einem Gasdruck von 30 bar wird der positive Einfluf3
von Molybdén auf die Ausbildung der Korrosionsschichten deutlich (800H: 0 Mass.-% Mo —
Alloy 617: 11 Mass.-% Mo). Es entsteht eine innere Mo-haltige Schicht, die die Cr-
Chloridbildung vermindert und damit den Werkstoff vor weiterer Schidigung durch Chlor
schiitzt (Abbildung 6.133). Die &duBlere Ni-Silizidschicht ist jedoch im Vergleich zu der
Schicht auf MA T21 nach 1000h Auslagerung bei 30 bar Gesamtdruck relativ porés und
haftet schlecht.

N

(b) 1000h héltige Schicht 20 ym

(a) 400h haltige Schicht _20um

Abbildung 6.132 Metallographische Querschliffe von Alloy 617 nach (a) 400h und (b) 1000h
Auslagerung bei 600°C und 1 bar Gesamtdruck (Versuche VII, IX, Tabelle 5.2)
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Cr-Chlorid +
Mo-Silizid

20 pm

Abbildung 6.133: Metallographische Querschliffe von Alloy 617 nach (a) 200h und (b) 1000h
Auslagerung bei 600°C und 30 bar Gesamtdruck (Versuche VII, IX, Tabelle 5.2)

Besonderes Augenmerk sollte bei der Untersuchung der Schichtbildung noch einmal auf den
EinfluB von Molybdin gelegt werden. Bei Untersuchungen des Korrosionsverhaltens von
Alloy 600 und HAYNES 230 in chlorhaltiger, oxidierender Atmosphire bei 750°C bis 900°C
beobachteten ELLIOTT et al. (1985) einen deutlichen Einflul von Chrom und Molybdin auf
die Struktur und die Morphologie der Chloridschichten, aber auch der Silizidschichten. Eine
neuartige Ni-Cr-Mo-Ta-Legierung ist MITSUBISHI alloy T21 mit verbesserter Korrosions-
bestindigkeit gegeniiber schwefelsidurehaltigen Atmosphiren, wie sie in fossil befeuerten
Kraftwerken auftreten, sowie bessere Resistenz gegeniiber Loch- und Spaltkorrosion als
andere Ni-Cr-Mo-Legierungen wie Alloy C-276 und Alloy C-22 (MITSUBISHI MATERIALS
CORPORATION, 1999). Auch unter den aggressiven Bedingungen der Trichlorsilansynthese ist
dieser Werkstoff besonders korrosionsbestindig. Auf MA T21 bildeten sich bei allen unter-
suchten experimentellen Bedingungen dichte, gut haftende dulere Ni-Mischsilizidschichten
und eine breite, innere Mo-angereicherte Zone (Abbildung 6.134a,b). Auch bei 30 bar
Betriebsdruck ist diese Legierung wesentlich korrosionsbestindiger als alle anderen
untersuchten Werkstoffe. Es bildete sich auch nach lingerer Auslagerungszeit von 1000h eine
sehr diinne, relativ gut haftende, zweilagige Korrosionsschicht. Diese besteht aus einer
duBeren Ni-Silizidschicht und einer inneren Mo-Silizidschicht (Abbildung 6.135b). Der hohe
Molybdingehalt (18 Mass.-%) wirkt sich im Zusammenspiel mit hohem Chromgehalt (18
Mass.-%) positiv auf die Korrosionsbestéindigkeit des Werkstoffes aus. Dieser Zusammen-
hang wurde schon bei den Untersuchungen an Modellegierungen deutlich (Kap. 6.7.2). Das
bedeutet, dal durch die Bildung von Molybdédnsilizid an der Grenzfliche Legierung/
Korrosionsschicht die Chromaktivitat sinkt. Somit wird durch die Herabsetzung der
Chromaktivitét der Partialdruck der fliichtigen Cr-Chloride verringert und die Zerstérung der
Silizidschicht durch Bildung fliichtiger Phasen reduziert. Die Auswirtsdiffusion von Nickel
wird durch die Mo-reiche Schicht behindert und dadurch das Wachstum von Ni-Silizid
verlangsamt. Die Folge ist eine geringere Schidigungsrate durch die Reduzierung der
Entstehung fliichtiger Chloride und somit die Verhinderung fortschreitender innerer
Chlorkorrosion sowie ein geringerer Materialverbrauch.

123



Kapitel 6: Ergebnisse und Diskussion

. / - '
.
/,,g OO0 /?/W / - %//?%;/%/
| () 1000h, Thar —

A i SRARR

Mola, 20

()
1000h, 1bar

Abbildung 6.134: (a) Korrosionsschicht und (b) Elementverteilung von MA T2/ nach 1000h
Auslagerung bei 600°C und 1 bar Gesamtdruck (Versuche IX, Tabelle 5.2)

Meocrc/ . ! ... . .
haltige Schicht
(a) 200, 30bar 20 pm (b) 1000h, 30 bar

Abbildung 6.135: Metallographische Querschliffe der Korrosionsschicht von MA T21 nach (a) 220h
und (b) 1000h Auslagerung bei 600°C und 30 bar Gesamtdruck (Versuche VII, Tabelle 5.2)

Im DECHEMA CORROSION HANDBOOK (1990) ist beschrieben, dafl sich Nickel-Chrom-
Legierungen vom INCONEL-Typ am besten fiir langandauernde Beanspruchung in
trockenem HCI-Gas bei mittleren Temperaturen bis zu 500°C eignen. Diese Aussage trifft
auch fiir chlor- und siliziumhaltige Gase zu, jedoch muBl das Langzeitverhalten der
Werkstoffe bei unterschiedlichen Driicken differenziert betrachtet werden. Wihrend bei
niedrigen Gasdriicken ein stetiges Schichtwachstum der Silizide auf fast allen Legierungen
stattfindet, ist eine Schichtbildung bei 30 bar stark gehemmt. Nur auf Mo-reichen Ni-Cr-
Basiswerkstoffe konnen relativ bestindige, gut haftende Silizidschichten entstehen. Durch die
geringe Bildung von fliichtigen Chloriden wird die Zerstdrung der Schichten reduziert.
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6.10.2 Auswirkungen der Korrosionskinetik auf die Lebensdauervorhersage
der Werkstoffe

Zunichst sollen die in der Literatur aufgefiihrten Mechanismen zur Hochtemperaturkorrosion
kurz dargestellt werden. AnschlieBend wird gepriift, inwieweit diese Theorien zur
Beschreibung der Korrosionskinetik unter den vorliegenden Bedingungen angewandt werden
konnen und inwiefern sie zur Extrapolation der experimentellen Daten auf praxisrelevante
Zeitraume dienen konnen. Dafiir werden zunichst Grundlagen zu Mechanismen der
Hochtemperaturoxidation in oxidierenden und chlorierend/oxidierenden Atmosphéren
vorgestellt. Im zweiten Teil soll auf sauerstofffreie chlorierend/silizierende Gase eingegangen
werden, um letztlich das Langzeitkorrosionsverhalten der Werkstoffe unter den Bedingungen
der Trichlorsilansynthese prognostizieren zu konnen.

6.10.2.1 Hochtemperaturkorrosion in oxidierenden und oxidierenden/
chlorierenden Atmosphéaren

Nach der Theorie von WAGNER (1933), die die Hochtemperaturoxidation von Metallen
beschreibt, ist die Ionendiffusion im Oxid der geschwindigkeitsbestimmende Faktor. Die
Tonen- und Elektronentransportprozesse werden von Phasengrenzreaktionen und der Bildung
neuer Oxide begleitet. Ob die Oxidschichtbildung an der Grenze Metall/Schicht oder
Schicht/Gas stattfindet, ist vor allem von der Konzentration der Anionen- und Kationen-
leerstellen im Oxid abhingig. Unter der Annahme, dal der Kationentransport durch die
wachsende Oxidschicht das Schichtwachstum bestimmt und dal thermodynamisches Gleich-
gewicht an jeder Grenzfliche vorliegt, ist die diffusionskontrollierte Oxidation durch das
Auswirtsdiffundieren von Kationen und gleichzeitigem Einwirtsdiffundieren von Kationen-
leerstellen gekennzeichnet. Die Kationenleerstellenkonzentration ist vom Sauerstoff-
partialdruck abhéngig. Liegt ein lokales thermodynamisches Gleichgewicht im Oxid und an
den Grenzflichen Metall/Schicht und Schicht/Gas vor, so bestehen innerhalb der Korrosions-
schicht Aktivititsgradienten von Metall und Sauerstoff. Falls der Transport von Ionen in der
Deckschicht der geschwindigkeitsbestimmende Faktor beim Schichtwachstum ist, so zeigt das
Schichtwachstum eine parabolische Zeitabhingigkeit.

Das parabolische Wachstumsgesetz (Abbildung 6.136)

=2k, t (6.1) k‘;....Zunderkonstante
X......Schichtdicke
t......Zeit

gilt jedoch nur, wenn folgende Voraussetzungen erfiillt sind:

e kompakte Oxidschicht, die sehr gut auf der Metallschicht haftet,

e Migration von Ionen oder Elektronen durch die Schicht ist der wachstumsbestimmende
Faktor,
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e lokales thermodynamisches Gleichgewicht an Metall/Schicht- und Schicht/Gas-
Grenzfliche,

¢ Oxidschicht ist anndhernd stochiometrisch,

e thermodynamisches Gleichgewicht innerhalb der Schicht,

e Sauerstoffloslichkeit im Metall ist vernachlissigbar.

linear

w parabolisch dx_/ dtt= é
= | dudt=k/x X = kit

1 2 o
_—,:) X= 2kpt+C
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Abbildung 6.136: Parabolisches und lineares Wachstumsgesetz (KOFSTAD, 1988)

Die Auswirtsdiffusion von Metallionen durch die Korrosionsschicht fiihrt zu Gitterleerstellen
im Metall, dessen Form und Morphologie an der Grenzfliche Metall/Oxid dadurch geéndert
wird. Durch plastische Verformung der Oxidschicht bleibt der Kontakt zwischen Metall und
Schicht erhalten. Durch die Entwicklung von Wachstumsspannungen kommt es zur
Deformation und RiB3bildung der Schichten (KOFSTAD, 1988). Das Volumen der Leerstellen
ist gleich dem Volumen des Metalls, das auswirts transportiert wird und dort zum Oxid
reagiert. Aber nur ein Teil des Volumens entwickelt sich zu Rissen und Porositiit, deshalb
bleibt die Haftung der Schicht am Metall hiufig bestehen.

Die bei der Hochtemperaturkorrosion entstehenden fliichtigen Phasen haben ebenfalls einen
starken Einfluf auf die Korrosionskinetik und konnen zum Anstieg der Korrosionsraten
fiihren (BIRKS & MEIER, 1983). In oxidierend/chlorierenden Atmosphiren tritt als
wesentlicher Korrosionsmechanismus die aktive Oxidation (SPIEGEL & GRABKE, 1995) auf.
Dabei gelangt Chlor durch Risse und Poren in der Oxidschicht zur Phasengrenze Metall/Oxid
und bildet bei dem dort vorliegenden geringeren Sauerstoffpartialdruck Metallchloride (FeCl,,
bzw. CrCl,). Diese Chloride verdampfen und gelangen durch Risse und Poren in der
Oxidschicht an die Schicht/Gas-Grenzfliche. Dort werden sie aufgrund der hdoheren
Sauerstoffaktivitit wieder in Oxid umgewandelt. Dieser Prozell zerstort letztlich die
Oxidschicht und die Korrosion wird beschleunigt. Aufgrund der stindigen Wiederholung
dieses Prozesses, in dem Chlor zum Metall diffundiert und zum Chlorid reagiert, das
verdampfende Chlorid wieder zum Oxid umgewandelt und dabei Chlor freigesetzt wird, kann
Chlor eine Kkatalytische Rolle zugeschrieben werden. Am Beispiel von Eisen, dessen
Korosionsverhalten in Ar-20%-0, unter Zusatz von 0,1-1% HCI bei 600°C-700°C untersucht
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wurde, kann die Chlorkorrosion mit den folgenden Reaktionsgleichungen (6.2 bis 6.5)
beschrieben werden (STOTT & SHIH, 2000):

1. Chlorbildung:

2 HCl + % 0, < CL, + H,O 6.2)

2. Eindringen von Chlor durch die Oxidschicht bis zur Metalloberflache, wo FeCl, gebildet
wird :

Fe + Cl, & FeCl, (6.3).

3. In der Praxis wird hiufig angenommen, dal dann durch Verdampfung eine wesentliche
Schidigung auftritt, wenn der Partialdruck der fliichtigen Spezies 10™ bar iiberschreitet
(SCHWALM & SCHUTZE, 2000). Dies bedeutet, wenn pFeCl, > 4'10° bar bei 500°C ist,
verdampft es und diffundiert auswérts durch Poren und Risse in der Schicht (STOTT &
SHIH, 2000). Innerhalb der Schicht steigt pO, in Richtung Schicht/Gas-Grenzfliche an.
Daher reagieren die fliichtigen Chloride mit Sauerstoff und bilden kondensierte Oxide:

3 FCC]Z +20, & Fe;04+ 3 C12 (6.4)

oder

2 FCC12 + 3/202 {1 F6203 +2 Clz (65)

Durch die Chloridverdampfung und anschlieBende Umwandlung der Chloride zu Oxiden
innerhalb der Oxidschicht wird deren Porositit erhSht und die Schichthaftung vermindert.

Die Entstehung einer Oxid- bzw. Chloridschicht durch Festkorperdiffusion und Ablagerung
von Oxiden, die sich durch die unmittelbare Reaktion der verdampften Chloride mit
Sauerstoff bilden, filhren zu einer Massenzunahme. Eine Massenabnahme erfolgt auch dann,
wenn gasférmiges FeCl, nicht zum Oxid reagiert, sondern an die Umgebung abgegeben wird.
Aber nur ein bestimmter Anteil an Chloriden wird zu Oxiden umgewandelt. STOTT & SHIH
(2000) stellten fest, daBl das Schichtwachstum nur zu einem geringen Anteil aus der
Festkorperdiffusion resultiert.
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6.10.2.2 Korrosionskinetik in chlorierend/silizierenden Atmosphéaren

Im Folgenden sollen in Analogie zu den oben beschriebenen, aus den Literaturdaten iiber das
Oxidationsverhalten in oxidierenden/chlorierenden Atmosphidren bekannten allgemeinen
Uberlegungen zur Hochtemperaturkorrosion in chlorhaltigen Gasen, Aussagen zur
Korrosionskinetik unter den Bedingungen der Trichlorsilansynthese hergeleitet werden. Dabei
miissen die verschiedenen Reaktionen an den Phasengrenzen Metall/Gas, Metall/Silizid und
Silizid/Gas fiir Fe-Cr-, Ni-Cr- und Ni-Cr-Mo-Legierungen getrennt voneinander betrachtet
werden (Abbildung 6.137 bis Abbildung 6.139).

¢ to: In der Anfangsphase wird das Korrosionsverhalten durch die Reaktion an der Phasen-
grenze Metall/Gas bestimmt. Es finden Dissoziationsvorginge der Gasmolekiile SiCl; und
HCI statt und es entstehen durch Reaktion von Silizium und Metall die Silizide der
Hauptlegierungselemente Nickel (NiySi), Eisen (Fe;Si), Chrom (Cr;Si) und Molybdén
(Mo3Si) (Abbildung 6.137 und Abbildung 6.138).

¢ t;: Die Silizidschicht trennt die Metalloberfliche von der Gasatmosphire, so dal das
Wachstum der Silizidschichten durch Diffusion, hauptsdchlich des Metalls, bestimmt
wird. LOSCH & ACCHAR, (1999) stellten bei ihren Untersuchungen zur Korngrenzen-
diffusion in diinnen Ni,Si-Schichten ebenso fest, da Ni die diffundierende Spezies
zwischen den Ni,Si-Korngrenzen ist. Der Si(g)-Partialdruck ist innerhalb der diinnen
Silizidschicht ungefihr gleich dem von pSi(g) im Gas. Es bildet sich noch kein Chlorid,
da es im Gleichgewicht mit der Gasphase nicht stabil ist.

¢ t;: Innerhalb der dicken Silizidschicht sinkt der Partialdruck von Si(g) und pCl, entspricht
dem Wert von pCl, im Gas bzw. steigt bei molekularem Transport von SiCly durch die
Schicht leicht an (Kap. 6.1.2, Tabelle 6.1). Deshalb bilden sich nach etwa 20h Auslage-
rungszeit im Testgas bei 1 bar und 30 bar Gesamtdruck im Temperaturbereich zwischen
600°C bis 700°C feste Chloride an der Grenzfliche Metall/Silizid, d.h. unterhalb der
Silizidschicht (Abbildung 6.139). Nach thermodynamischen Berechnungen kénnen unter
den hier betrachteten Versuchsbedingungen festes Chromchlorid bei 1 bar und 30 bar
sowie festes Eisenchlorid bei 30 bar entstehen. Bei den Ni-Cr-Basiswerkstoffen wird
durch Vorhandensein von Chrom bzw. Chromsilizid in der Ni-Silizidschicht das Schicht-
wachstum von Nickelsilizid gehemmt und durch inhomogen verteiltes Chromsilizid in der
Ni-Silizidschicht der Transportweg von Nickel blockiert (Abbildung 6.137).

¢ t3: Es setzt insbesondere bei Fe-Basiswerkstoffen eine beschleunigte Korrosion durch ein
Verdampfen der an der Grenzfliche Schicht/Legierung gebildeten Chloride ein. Voraus-
setzung fiir das Entweichen der fliichtigen Komponenten ist die Entstehung von Rissen in
der Silizidschicht senkrecht zur Metalloberfliche. Fe-Basis-Legierungen werden bei
hohem Druck zum einen durch die Bildung von festem Fe-Chlorid beeinflufit.
Desweiteren ist der Partialdruck pFeCl,(g) sehr hoch und zerstort durch die Verdampfung
des Chlorids die Silizidschicht. SchlieBlich platzt die Silizidschicht besonders bei Fe-
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Basislegierungen ab und die Schédigung durch Chlor wird beschleunigt. Fe-Chlorid
verdampft stéirker als Chromchlorid, weil der Dampfdruck von FeCly(g) groBer ist als der
von CrCl;(g). Da Cr-Chlorid thermodynamisch stabiler ist ein Fe-Chlorid, trégt ein hoher
Chromgehalt in der Fe-Basislegierung zur Unterdriickung der Fe-Chloridbildung und
damit zur Minimierung der Schidigung durch fliichtiges FeCl,(g) bei. Bei hohen Fe- und
niedrigen Cr-Gehalten kann wegen der Anwesenheit von fliichtigen Chloriden keine
Bildung dichter Silizidschichten stattfinden.

¢ t3: Bei einem Betriebsdruck von 30 bar ist die treibende Kraft fiir die Chloridbildung
grofer als bei 1 bar. Aus diesem Grund wird auch bei Ni-Cr-Basiswerkstoffen die
Ausbildung einer geschlossenen Silizidschicht durch eine ErhShung des Gasdrucks
ungiinstig beeinfluBt, da der Dampfdruck von CrCls(g) groBer als 107 bar ist und die
Verdampfung des Chlorids die Silizidschicht zerstort.

¢ Die Entstechung der Chloride wird durch die Legierungszusammensetzung beeinfluf3t.
Molybdin reagiert viel langsamer als Nickel und Eisen zum Silizid und reichert sich daher
an der Phasengrenze Legierung/Korrosionsschicht an. Die daraus resultierende Herab-
setzung der Chromaktivitit an der Grenze Metall/Silizid bei konstantem (oder
steigendem) pCl, innerhalb der Schicht hemmt die Bildung schidigender fliichtiger
Chromchloride (Abbildung 6.139). Deshalb konnen sich auf Mo-haltigen Ni-Cr-
Basiswerkstoffen dichtere Silizidschichten bilden.
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y

Fe - Cr

) sicl, 7 Hol

Fe-Silizid i

1 bar Fe - Cr 30 bar

t,) SiCl, t,) SiCl,
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Abbildung 6.137: Grenzflichenreaktionen Metall/Gas bzw. Metall/Silizid bei Legierungen auf Fe-Cr-
Basis bei 1 bar und 30 bar Gesamtdruck des Testgases
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Abbildung 6.138: Grenzflachenreaktionen Metall/Gas bzw. Metall/Silizid bei Legierungen auf Ni-Cr-
Basis bei 1 bar und 30 bar Gesamtdruck im Testgas
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Abbildung 6.139: Schematische Darstellung der Aktivitidtsgradienten in bzw. nahe der Silizid-
deckschicht auf Ni-Cr-Basiswerkstoffen a) ohne und b) mit Molybdin

Die Analyse der Korrosionsmechanismen hat letztendlich zum Ziel, eine Lebensdauervorher-
sage fiir die Werkstoffe abzuleiten. Bei Hochtemperaturoxidationsprozessen wird nach der
Phase der Oxidschichtbildung die Diffusion in der Deckschicht der geschwindigkeits-
bestimmende Faktor fiir das Schichtwachstum.
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Fiir eine fest haftende, gasdichte und porenfreie Korrosionsschicht gilt folgender
Zusammenhang zwischen Schichtwachstum (x) und Auslagerungszeit (t)

X =2kyt (6.6).

Falls dieses parabolische Zeitgesetz auch fiir die Silizidbildung unter Bedingungen der
Trichlorsilansynthese giiltig wire, so ist die Schichtdicke (x) proportional zu der durch
Siliziumaufnahme bedingten flichenbezogenen Masseninderung (x ~Am/A), so dall aus
Gleichung (6.7) folgt:

(Am/AY =k*, "t 6.7)

Unter den vorliegenden Bedingungen dieser Arbeit mufl jedoch das gleichzeitige Abdampfen
der fliichtigen Chloride mit in die Wachstumskinetik einberechnet werden. Es liegen
demzufolge bei realen Systemen andere Wachstumsgesetze vor, die in einem allgemeineren
Ausdruck dargestellt werden konnen:

(Am/A) =k¢ " t* (6.8)

Von MURAKA (1983) wurden Untersuchungen zur Wachstumskinetik von Siliziden in
Silizium-Metall-Systemen durchgefiihrt. Er gibt fiir das Wachstum der verschiedenen Silizide
folgende Zeitabhingigkeiten an, die in Tabelle 6.9 zusammengestellt sind:

Tabelle 6.9: Zeitabhingigkeiten fiir das Wachstums verschiedener Silizide in Silizium-Metall-
Systemen bei 450°C bis 900°C (MURAKA, 1983)

CrSi, T
MoSi, t, 17
FeSi 2
Co,Si '
Ni,Si "2
NiSi T

2_Abhiingigkeit, die durch diffusionsgesteuertes Wachstum

bestimmt ist. Bei den eigenen experimentellen Untersuchungen wurde festgestellt, daf3 die

Fiir die meisten Silizide gilt eine t

Bildung von Nickelsilizid eine dominierende Rolle im Schichtwachstum spielt. Da Ni,Si nach
t'? wichst, muB dieser Zeitabhingigkeit die groBte Bedeutung fiir die Silizidschichtbildung
insgesamt beigemessen werden. Nach ROZHANSKII & LIFSHITS (1997), die die Entstehung von
Siliziden bei Festkorperreaktionen in diinnen Schichten (Ni-Nb-Glas mit Siliziumsubstrat)
untersuchten, bestimmt die Diffusion von Nickel die Wachstumsrate, d.h. Nickel diffundiert
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schneller im Silizid als Silizium. MURAKA (1983) stellte bei seinen Untersuchungen zur
Wachstumskinetik von Ni-Silizid in Nickel-Silizium-Systemen ebenfalls fest, da Nickel bei
der Diffusion (entlang der Korngrenzen im Silizid) Silizium gegeniiber vorherrschend ist.
Von dieser Betrachtungsweise kann man jedoch nur ausgehen, wenn eine kompakte
Silizidschicht gebildet wird. Wird diese wie bei Fe-Basiswerkstoffen durch fliichtige Chloride
zerstort bzw. gar nicht ausgebildet, treffen diese Mechanismen nicht exakt zu. Zur
Beschreibung der Wachstumskinetik der Schichten bei den Untersuchungen dieser Arbeit
kann man also fiir die Fe-Basisstoffe das lineare Wachstumsgesetz (x = k* * t) zugrunde legen,
wobei davon auszugehen ist, dal3 die Silizidschicht bei pessimistischer Annahme nach 1000h
abplatzt und die Korrosionsvorginge erneut einsetzen. Fiir die Ni-Basiswerkstoffe gilt unter
der Voraussetzung einer unterdriickten Chloridbildung durch hohen Mo-Gehalt in der

Legierung das parabolische Wachstumsgesetz (x = k * t'/%),
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6.11 Werkstoffe fir den Hydrochlorierungsreaktor

Um Werkstoffe fiir den Wirbelschichtreaktor zur Synthese von Trichlorsilan vorschlagen zu
konnen, muB3 zunichst unterschieden werden, ob es sich um einen Konstruktionswerkstoft,
eine metallische Plattierung oder eine keramische Beschichtung handeln soll.

Die experimentellen Untersuchungen der vorliegenden Arbeit haben gezeigt, da3 Fe-
Basiswerkstoffe wie der austenitische Stahl 304L oder auch hoher legierte Fe-Basiswerkstoffe
wie Alloy 800H sehr hohe Korrosionsraten in chlorierenden/silizierenden Atmosphéren
aufweisen. Als Konstruktionswerkstoffe bleiben daher nun noch die nach der Druckbehilter-
verordnung (BAUMGARTNER, 2000) zulédssigen Ni-Basislegierungen Alloy 617 und Alloy
C-276 iibrig. Alloy 617 =zeigt aufgrund seines hohen Co-Gehaltes ebenfalls hohe
Korrosionsraten. Hochmolybdinhaltige Werkstoffe mit einem Mo-Gehalt von mindestens 15
Mass.-% wie Alloy C-276 haben sehr gute Korrosionsbestindigkeit auch unter den
vorliegenden Versuchsbedingungen gezeigt.

Alle Untersuchungen dieser Arbeit wurden in verdiinnten Gasen durchgefiihrt. Abbildung
6.140 zeigt einen Vergleich der Partialdriicke von Cl, und Si(g) im Testgas mit Zugabe von
Si-Pulver (Kap. 6.6.5) und im Betriebsgas der realen Anlage. Zudem ist der Anstieg der
Trichlorsilanausbeute mit zunehmendem Gesamtdruck ersichtlich. Die experimentellen
Ergebnisse haben gezeigt, dal das Wachstum der Silizide vom Partialdruck Si(g) abhingt.
Zur Simulierung des realen Prozef3gases wurden Versuche durchgefiihrt, die mit Zugabe von
Siliziumpulver erfolgten. In beiden Fillen entspricht dann die Si-Aktivitit im Gas einem Wert
von 1 bzw. der pSi(g) — Gleichgewichtsdampfdruck einem Wert von etwa 10~ bar (Kap. 6.1,
Abbildung 6.14). Daraus ldBt sich ableiten, dal in der realen Anlage die Kinetik des
Silizidschichtwachstums vergleichbar ist mit dem in den Versuchen mit Si-Zusatz im Testgas.

Ob die Silizidschicht kompakt ist und gute Haftung auf dem Metall zeigt, ist in erster Linie
vom Partialdruck der Chloride an der Grenzfliche Legierung/Silizid abhingig. Die
thermodynamischen Berechnungen zum Partialdruck der fliichtigen Chloride haben ergeben,
dal besonders bei hohen Cl,-Partialdriicken fiir die Materialschadigung kritische
Chloridpartialdriicke (>10* bar) der fliichtigen Cr-Chloride erreicht werden kdnnen
(Abbildung 6.10, Kap. 6.1).

Da der Cl,-Partialdruck im ProzeBgas der realen Anlage mit etwa 107 bar nur geringfiigig
von dem im Testgas des Versuches mit Si-Pulverzugabe bei 30 bar Gesamtdruck abweicht, ist
davon auszugehen, dafl die experimentellen Ergebnisse dieses Versuches Korrosionsraten
ergeben, die mit denen, die in einer realen Anlage zu erwarten sind, vergleichbar sind. Dies
bedeutet, dal3 unter realen Bedingungen zwar festes Chromchlorid unterhalb der Silizidschicht
entstehen kann, der Partialdruck der fliichtigen Spezies jedoch unterhalb des kritischen
Wertes liegt, der nach Praxiserfahrungen Schiadigungen durch Verdampfung der fliichtiges
Spezies hervorruft. Unter dieser Voraussetzung wiirde dies beim Werkstoff Alloy 625 unter

133



Kapitel 6: Ergebnisse und Diskussion

Annahme parabolischer Schidigungsraten im Gas mit Si-Zusatz eine Schidigung von 8,9
mg/cm? pro Jahr, errechnet aus der Masseninderung mit parabolischer Extrapolation auf ein
Jahr, bedeuten. Wird diese Massenénderung multipliziert mit einem Faktor aus dem Quotient
von Schichtdicke und Massenidnderung, so ergibt dies fiir Alloy 625 einen Wandstérken-
verlust von 0,05 mm pro Jahr (Tabelle 6.10).

Sin;/Gas im Testgas

'
()]

iy
o

Cl,/Gas in realer Anlage

o
"\

log (Gleichgewichtsaktivitét)
N
o

N
&)

S S T S S S T S S S ST ST S S S

Gesamtdruck [bar]

Abbildung 6.140: Partialdriicke von Cl,(g) und Si(g) sowie SiHCl;(g) im Testgas mit Zugabe von Si-
Pulver im Vergleich zu den Bedingungen in der realen Anlage unter Annahme von thermo-
dynamischen Gleichgewichtsbedingungen bei einer Temperatur von 600°C als Funktion des Gesamt-
druckes (Versuche VI, Tabelle 5.2)

Die gravimetrischen Untersuchungen lassen Riickschliisse auf die Wachstumskinetik der
verschiedenen Werkstoffe zu. Danach ist fiir die Fe-Basiswerkstoffe eine anndhernd lineare
Wachstumskinetik anzunehmen, d.h. es ist davon auszugehen, dal nach etwa 1000h
Auslagerung Abplatzungen der Silizidschicht auftreten und der Korrosionsangriff erneut
einsetzt. Dies bedeutet sehr hohe Korrosionsraten fiir die austenitischen Stihle 304L und
316LN.

Hochlegierte Stihle wie Alloy 800H und nickelhaltige Legierungen wie Alloy 617 weisen
mittlere Korrosionsraten auf.

Die Auswertung der Masseninderungskurven der Ni-Basiswerkstoffe weist auf eine
annihernd parabolische Wachstumskinetik hin. Wihrend Alloy 625 und Alloy 59 bei 1 bar
Betriebsdruck sehr bestindig sind, bedeutet eine DruckerhShung auf 30 bar im Gas ohne Si-
Zusatz auch bei diesen Werkstoffen eine deutliche Verschlechterung der Korrosions-
bestiandigkeit im Vergleich zu hochmolybdinhaltigen Legierungen wie MA T21.

Wie bereits in Kap. 6.8.2 anhand von Modellegierungen erldutert wurde, bewirkt der hohe
Mo-Gehalt von 20 Mass.-% eine entscheidende Verminderung der Cr-Chloridbildung. Dies
ist bei 30 bar von besonderer Bedeutung, da durch Druckerhthung die Chloraktivitit deutlich
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ansteigt. MA T21 zeigt die niedrigsten Schidigungsraten sowohl bei niedrigem als auch bei
hohem Druck. Die Untersuchungen an Modellegierungen haben gezeigt, dal Werkstoffe der
Zusammensetzung Nil5-20Mo020-25Cr das giinstigste Korrosionsverhalten vergleichbar mit
dem von MA T21 aufweisen. Der Werkstoff MA T21 besitzt die genannte Zusammensetzung
mit 18 Vol.-% Mo und 18 Vol.-% Cr. Laut Druckbehilterverordnung (BAUMGARTNER, 2000)
ist MA T21 als Konstruktionswerkstoff jedoch gegenwirtig nicht zugelassen. Dennoch eignet
sich dieser Werkstoff oder ein Werkstoff dhnlicher Zusammensetzung als Plattierungsmaterial
fiir den Wirbelschichtreaktor.

Tabelle 6.10: Korrosionsverhalten der verschiedenen Werkstoffgruppen unter Annahme linearer
(austenitische Stdhle und hochlegierte Stidhle) bzw. parabolischer (hochnickelhaltige Werkstoffe)
Schidigungsraten nach Auslagerung bei 600°C mit einem Gesamtdruck von 30 bar mit Zugabe von
Si-Pulver im Testgas (Versuche VI, Tabelle 5.2)

cher Stahl 304L | 1,31

Hochlegierter Stahl 800H 0,88

molybdénhaltiger Alloy 625 0,05
Ni-Cr-Basiswerkstoff

Die Keramiken Al,O3, SiC und SizN4 weisen kaum Schidigungen nach der Auslagerung im
Testgas auf. Sie eignen sich daher unter ProzeBbedingungen alle als Beschichtungsmaterial.
Bei SiSiC hingegen wird bei niedrigen Siliziumaktivititen das freie Silizium durch die
Reaktion mit dem Chlor der Gasatomsphére herausgeldst und damit eine Schidigung dieser
Keramik verursacht. Die Versuche unter Zugabe von Si-Pulver im Reaktionsraum haben
gezeigt, dal die erhdhte Siliziumaktivitit, wie sie im Realfall vorliegt, diese Reaktion
verhindert.

Die experimentellen Untersuchungen verdeutlichen, dal den Werkstoffen in bezug auf den
Temperaturbereich Grenzen hinsichtlich ihrer Korrosionsbestindigkeit und daraus
resultierender verinderter mechanischer Eigenschaften gesetzt sind. Bei einer Temperatur von
700°C weisen sogar die bestindigeren Ni-Basislegierungen recht hohe Korrosionsraten auf.
Die Korrosionsraten nehmen mit steigenden Temperaturen deutlich zu und schon nach kurzer
Auslagerung im Testgas treten Schichtabplatzungen auf.
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7 Zusammenfassung

Alternative Energien wie die Photovoltaik (PV) konnen in Zukunft entscheidend zur
Reduzierung der CO,-Emmission beitragen. Das wichtigste Basismaterial fiir Solarzellen ist
das Silizium. Schon seit 1999 reichen die Abfille der Halbleiterindustrie nicht mehr aus, um
den zunehmenden Bedarf an Solarsilizium zu decken.

Die chemische Industrie hat ein Konzept zur preiswerten Herstellung von Silizium entwickelt,
das den Qualitidtsanforderungen der Photovoltaikindustrie geniigt. Der erste Reinigungsschritt
ist die Trichlorsilansynthese, d.h. die Reaktion von Rohsilizium mit Chlorwasserstoff und
Siliziumtetrachlorid. Da dieser Prozel3 bei hohen Temperaturen und Driicken stattfindet, sind
besonders hohe Anforderungen an die Konstruktions- und Beschichtungswerkstoffe des
Chemiereaktors gestellt. Die aggressive Atmosphire verlangt eine hohe Bestindigkeit des
Werkstoffes gegeniiber Chlorkorrosion. Da es sich um reduzierende Atmosphéren handelt,
sind konventionelle, hochtemperaturkorrosionsbestindige Werkstoffe wie Aluminium- und
Chromoxidbildner, die im Hinblick auf hohe Oxidationsbestiandigkeit entwickelt worden sind,
nicht unbedingt geeignet, da keine schiitzende Oxidschicht gebildet werden kann.

Das Ziel dieser Arbeit war es, Korrosionsdaten verschiedener Werkstoffe zu bestimmen und
eine Legierung bzw. Werkstoffzusammensetzung zu finden, die unter den Bedingungen der
Trichlorsilansynthese niedrige Korrosionsraten aufweist und somit als Reaktormaterial
verwendet werden kann (Abbildung 7.1).

Das Korrosionsverhalten unter simulierten Betriebsbedingungen der Trichlorsilansynthese
wurde unter Beriicksichtigung verschiedener Aspekte untersucht. Der Einfluf} der Parameter,
die im Verlauf der experimentellen Untersuchungen variiert wurden, ist im Folgenden
zusammengefalt.

Zum Verhalten der Werkstoffe unter diesen korrosiven Bedingungen liegen bisher kaum
Erfahrungen und Literaturdaten vor. Aus diesem Grund wurde in Ubersichtsversuchen
zundchst ein breites Spektrum an Fe- und Ni-Basiswerkstoffen sowie Keramiken bei
Temperaturen von 600°C und 700°C untersucht. Da die Trichlorsilanausbeute mit steigender
Temperatur zunimmt, ist es notwendig, die obere Temperaturgrenze abzustecken, d.h. die
maximale Betriebstemperatur festzulegen, bei welcher die eingesetzten Reaktorwerkstoffe
noch vertretbare Schidigungsraten aufweisen.

Die Versuche haben gezeigt, dall sowohl bei den Fe- als auch bei den Ni-Basiswerkstoffen bei

einer Erhohung der Temperatur von 600°C auf 700°C ein sehr groer Anstieg der Korrosions-

raten auftritt. Besonders die austenitischen Werkstoffe weisen bei 700°C bereits nach 400h

Auslagerungszeit sehr groBe Schichtdicken bis zu 500 pm auf. Auch bei den Ni-Basis-

werkstoffen wie Alloy 625 oder Alloy 617 tritt bei 700°C ein deutlicher Korrosionsanstieg im

Vergleich zu 600°C auf. Dies macht sich in einer starken Zunahme des Schichtwachstums,
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einer Erhohung der Porositéit der Schichten, einer verstirkten Chloridbildung und einer
schlechteren Schichthaftung durch abdampfende Chloride bemerkbar.

[ Problem ]

Korrosion unter Bedingungen der
TIrichlorsilansynthese -
chlorierende/silizierende Atmosphiare

Vorschlag eines geeicenten Konstr
tiir den Chemiereaktor mit hoher Bestandiskeit
in dieser Atmosphire

- \\\\*‘ Versuchsparameter J

p ///1;%//{// tur, Druck, Si-Aktivitit,

Siliziumtetrachloridkonzentration,

L egierungselemente, Zeit

|l:> [ Ergebnis ]
C

i-Cr-Basislegierung mit hohen
Mo- und Cr- Gehalten mit groBter Resistenz
MA T21 / Ni-20Mo-25Cr
Ubertragung auf
reale Bedingungen

Abbildung 7.1: Zusammenfassende Darstellung zum Aufbau dieser Arbeit

Um den geschwindigkeitsbestimmenden Faktor der Korrosion zu ermitteln, wurde die
Absolutkonzentration des Siliziumtetrachlorids im Gas von 5,2 bis 16,7 Vol.-% variiert.
Ebenso wurde der EinfluB von Wasserstoff auf das Korrosionsverhalten der Werkstoffe
untersucht. Die Ergebnisse zeigen, da} eine geringe Konzentrationsédnderung von SiCly im
Gas keinen signifikanten EinfluB auf das Korrosionsverhalten hat. Jedoch nimmt im Gas ohne
Wasserstoff die Chloridbildung deutlich zu, da der Chlorpartialdruck stark ansteigt. Die
Siliziumaktivitit ist dann so gering, daf sich kaum Silizidschichten bilden k&nnen. Das
Korrosionsverhalten ist dann vorwiegend von Massenabnahmen durch die Bildung fliichtiger
Chloride gekennzeichnet.

Zur Untersuchung des Einflusses der Gasgeschwindigkeit wurde diese zwischen 2,8 1/h,
5,75 /h und 11,5 V/h variiert, wobei die drei Werkstoffe 304L, Alloy 800H und Alloy 625 fiir
100h bei 1 bar Betriebsdruck ausgelagert wurden. Die gravimetrischen und mikroskopischen
Untersuchungen zeigen, daB eine Anderung der DurchfluBrate im genannten Bereich nur bei
Fe-Basiswerkstoffen Einfluf auf das Korrosionsverhalten hat, da der Abtransport der
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entstandenen fliichtigen Fe-Chloride durch einen hohen Gasstrom beschleunigt und damit die
Korrosionsrate erhoht wird. Da bei den Ni-Basiswerkstoffen die Bildung fliichtiger Chloride
weniger signifikant ist als bei den Fe-Basiswerkstoffen, hat eine Variation der Gasstromungs-
raten bei diesen Werkstoffen nur einen geringen Einflufl auf die Korrosionsraten.

Zur Anpassung der Versuche an reale Betriebsbedingungen wurde bei einem Teil der
Versuche das Testgas iiber eine Siliziumpulverschiittung im Rezipienten geleitet und damit
eine Siliziumaktivitdt von 1 eingestellt. Thermodynamische Berechnungen haben ergeben,
daB bei 1 bar Betriebsdruck der durch die Siliziumzugabe erhohte Partialdruck von Sig,) im
Testgas eine Verschiebung der Phasen zu Si-reicheren Metallsiliziden verursacht. Er-
wartungsgemifl fiihrt der hohere Si(g)-Partialdruck zu einer erhohten Wachstumsrate der
Silizidschicht. Die Korrosionsschichten zeichnen sich durch hohe Porositit und insbesondere
bei den Fe-Basiswerkstoffe durch schlechte Haftung auf dem Metall aus. AuBBerdem ist bei
Anwesenheit von festem Si von der Entstehung kompakter Silizidschichten auszugehen,
withrend bei den Versuchen ohne Si-Zugabe eine stirkere Bildung von festen und fliichtigen
Fe- und Cr-Chloriden vorliegt. Die sich langsam bildenden Silizidschichten werden besonders
bei hohen Gasdriicken durch die verdampfenden Chloride zerstort.

Zur Erhéhung der Trichlorsilanausbeute soll der Hydrochlorierungsprozefl unter hohem
Druck stattfinden. Deshalb ist die Untersuchung der Werkstoffe bei 30 bar Betriebsdruck von
besonderem Interesse. Nach Ubersichtsversuchen bei 600°C und 700°C bei Normaldruck
wurde die Werkstoffauswahl fiir die Hochdruckversuche auf die Fe-Basislegierungen 304L
(als Referenzmaterial) und Alloy 800H sowie die Ni-Basislegierungen Alloy 617, Alloy 625,
Alloy 59, Alloy C-276 und MA T21 eingegrenzt. Nach thermodynamischen Berechnungen
verschiebt sich die relative Phasenstabilitdt bei erhohtem Testgasdruck im System Cr-Cl-Si
vom Stabilititsfeld des Cr-Silizids in das Feld von Cr-Chlorid. Aus diesem Grund entstehen
bei allen Legierungen verstirkt feste und/oder fliichtige Chromchloride unterhalb der
Silizidschicht. Ob die Silizidschicht kompakt ist, hingt vom Partialdruck der Chloride ab. Bei
steigendem Gesamtdruck des Gases wird der Cl,-Partialdruck und somit der Dampfdruck der
Chloride erhoht. Da bei Fe-Basiswerkstoffen das Silizidschichtwachstum schon wéhrend
kurzer Auslagerungszeiten durch verdampfende Chloride erheblich gestort wird, ist die
Schichthaftung stark beeintrédchtigt. Dies bewirkt bei diesen Werkstoffen hohe Schidigungs-
raten. Ni-Basiswerkstoffe mit hohen Chrom- und Molybdéngehalten wie MA T21 und C-276
sind unter diesen Bedingungen weitaus bestéindiger als die Fe-Basislegierungen und Alloy
617, Alloy 625 und Alloy 59, da eine Mo-Anreicherung an der Phasengrenze Legierung/
Korrosionsschicht die Bildung von Chromchlorid hemmt. Das heilt, eine akzeptable
Resistenz gegeniiber dem gestiegenen Chlorpartialdruck kann durch den Einsatz hochmolyb-
dinhaltiger Ni-Cr-Basiwerkstoffe erreicht werden.

Der spezielle Einfluf} einzelner Legierungselemente auf das Korrosionsverhalten 1483t sich
anhand der kommerziellen Werkstoffe, die oft aus einer Vielzahl von Legierungselementen
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bestehen, nur schwer beurteilen. Deshalb wurden Versuche mit reinen Metallen und mit
biniren sowie terndren Modellegierungen durchgefiihrt. Der Korrosionsmechanismus im
Hinblick auf die Silizierung ld6t sich sehr gut am Beispiel von Nickel erldutern, da keine
festen oder fliichtigen Ni-Chloride entstehen. Die Massenzunahmen wihrend der Auslagerung
bis zu 200h deuten auf eine annihernd parabolische Wachstumskinetik der Ni-Silizidschicht
hin. Nach Bildung einer dichten Schicht aus Ni-Silizid (Ni,Si) durch Auswirtsdiffusion von
Nickel und Wanderung der Leerstellen nach innen bilden sich Poren im unteren
Schichtbereich. Diese Poren stellen im Laufe der Auslagerungszeit eine Diffusionsbarriere fiir
das nach auBlen diffundierende Nickel dar. Ni diffundiert nun aus dem Grenzbereich
inneres/duBeres Silizid nach auBen, so daB sich die Poren in diesem Bereich zunehmend
vergroBern und die verstirkte Porenbildung schlieflich zum Abplatzen der &du3eren
Silizidschicht fiihrt.

Die Versuche mit binidren und terniren Modellegierungen aus den Hauptlegierungselementen
Fe, Ni, Cr und Mo sollten Aufschluf} dariiber geben, welche Wechselwirkungen zwischen den
einzelnen Elementen wihrend des Korrosionsprozesses bestehen. Die Ergebnisse an biniren
Modellegierungen zeigen, da3 die Zugabe von Molybdin zu Nickel bzw. Eisen die
Wachstumsraten des Silizids im Vergleich zu den auf reinem Nickel bzw. Eisen reduziert. Es
entsteht eine an Molybdin angereicherte, innere, laminare Korrosionsschicht mit Mo- und Ni-
bzw. Fe-reichen Lagen, da das Molybdan sehr langsam mit Silizium reagiert und Ni bzw. Fe
gleichzeitig relativ schnell nach auflen diffundieren. Die biniren Ni- bzw. Fe-Mo-
Legierungen bilden kein festes Chlorid. Die Silizidwachstumsrate ist aber im Vergleich zu der
der reinen Metallen nicht signifikant reduziert. Die Korrosionsraten der bindren Fe-Cr-
Legierungen sind verglichen mit den von reinem Fe und Fe-Mo-Legierungen ebenfalls noch
sehr hoch. Deshalb wurde versucht, die Resistenz der Fe-Cr-Legierungen im Gas durch
Zusatz von Molybdin zu erhohen. Die Wachstumsrate des Silizids wird zwar gegeniiber der
auf reinem Fe geringfiigig verringert, es stellt sich jedoch im Vergleich zu den Ni-Cr-
Legierungen keine entscheidende Verbesserung der Korrosionsbestindigkeit ein.

Entscheidend fiir die Verringerung der Korrosionsrate ist ein Chromanteil von etwa
20 Mass.-%. Ni-Cr-Modellschmelzen mit Chromanteilen von 25 Mass.-% und
Molybdingehalten von 20 Mass.-% sind die Werkstoffe mit der besten Bestindigkeit unter
den in dieser Arbeit vorliegenden Versuchsbedingungen. Die Korrosionsschicht auf
Legierungen der genannten Zusammensetzung ist dicht, diinn, festhaftend und aus vier Lagen
aufgebaut. Die obere Nickelsilizidschicht wird durch ein diinnes Cr-Silizidband von einer
unteren Ni(Mo)-Silizidschicht getrennt. Da Molybdén viel langsamer als Nickel oder Eisen
mit Silizium reagiert, reichert es sich an der Phasengrenze Legierung/Korrosionsschicht an
und bildet ein inneres Molybdénsilizid. Somit wird durch die Mo-Anreicherung die Cr-
Aktivitit an dieser Phasengrenze herabgesetzt und dadurch eine Chromchloridbildung (fester
und fliichtiger Chloride) zwischen Deckschicht und Legierung maBgeblich reduziert. Das
Chromsilizidband im Ni-Silizid bzw. der Einbau von Mo ins Ni-Silizidgitter wirken als
Diffusionsbarriere fiir Ni, so da3 die Wachstumsrate von Ni-Silizid gechemmt wird. Bei hohen
Gesamtdriicken lassen sich @hnliche Beobachtungen beziiglich des Einflusses von Cr und Mo
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machen, jedoch ist das Wachstum einer dichten Silizidschicht durch den hohen
Chlorpartialdruck und der damit verbundenen starken Bildung fliichtiger Chloride
beeintrichtigt. Dies wirkt sich negativ auf die Schichthaftung und damit die Korrosionsbe-
standigkeit aus.

Die Keramiken SiC, Al,O; und Si3;N, zeigen unter allen Versuchsbedingungen eine hohe
Korrosionsresistenz. Beim Werkstoff SiSiC treten Anloseerscheinungen durch die Reaktion
des freien Siliziums mit dem Chlor der Atmosphire auf. Eine Zugabe von Si-Pulver in den
Rezipienten, d.h. Bedingungen, wie sie auch im realen Prozefgas vorliegen, verhindern diese
Reaktion.

Von groBer Wichtigkeit ist die zeitliche Entwicklung der Korrosionsschichten auf den
Metallen. Zur Untersuchung der Deckschichtbildung wurden Kurzzeitversuche von 5-100h
durchgefiihrt. Schon nach kurzer Auslagerungszeit werden typische Unterschiede in der
Ausbildung der Korrosionsschichten bei den verschiedenen Werkstoffgruppen deutlich. Die
Korrosion der Ni-Basislegierungen folgt einer annihernd parabolischen Wachstumskinetik.
Es bilden sich diinne, duBere Ni-Silizidschichten und innere Ni(Mo)-Mischsilizide, die die
Chloridbildung behindern. Die Fe-Basislegierungen entwickeln bereits nach etwa 20h an der
Phasengrenze Legierung/Silizid eine ausgeprigte Chloridschicht. Im weiteren Korrosions-
verlauf, der bei Fe-Basiswerkstoffen etwa dem linearem Wachstumsgesetz folgt, tritt eine
deutliche Phasendifferenzierung der Silizidschicht mit Erhohung der Porositit ein. Nach nur
kurzer Auslagerungszeit von rund 100h fiihrt dies zum Schichtabplatzen.

Um Vorschldge fiir den Einsatz geeigneter Konstruktions- und Beschichtungswerkstoffe
machen zu kdnnen, muf3 das Zeitgesetz der Korrosion unter den vorliegenden Bedingungen
bestimmt werden. Im Rahmen dieser Arbeit wurden Versuche bis zu 1000h bei einem
Testgasdruck von 1 bar als auch bei 30 bar durchgefiihrt. Die Langzeituntersuchungen bis
1000h bei 600°C bestitigen die schon bei den Kurzzeitversuchen beobachtete annihernd
parabolische Wachstumskinetik bei Mo-haltigen Ni-Cr-Basislegierungen. Jedoch spielt der
gleichzeitige Massenverlust durch abdampfende Chloride fiir die Betrachtung der Langzeit-
kinetik eine groBe Rolle. Die fliichtigen Chloride fiihren nach lingerer Auslagerungszeit auch
bei den Ni-Basiswerkstoffen zum Abplatzen der Silizidschichten, insbesondere bei einem
Betriebsdruck von 30 bar. Der hohe Chlorpartialdruck bei 30 bar begiinstigt die Bildung
fliichtiger Chloride. Eine Ausnahme bilden die hochmolybdénhaltigen Werkstoffe wie MA
T21 und C-276. Bei diesen Legierungen entsteht eine innere Mo-reiche Schicht, die mit
fortschreitender Zeit an Dicke zunimmt und gleichzeitig die Bildung des schédlichen,
fliichtigen Chromchlorids verringert.

Die Untersuchungen zeigen, dal von allen untersuchten Legierungen hochmolybdénhaltige
Ni-Cr-Basiswerkstoffe mit Cr-Gehalten von etwa 20-25 Mass.-% und Mo-Gehalten von etwa
15-20 Mass.-% wie MITSUBISHI alloy T21 die geringsten Schidigungsraten unter den
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Bedingungen der Trichlorsilansynthese aufweisen und damit am besten als Reaktorwerkstoff
bzw. Plattierung fiir die Trichlorsilansynthese geeignet sind. Die beobachteten Korrosions-
raten dndern sich bei Variation der Gaszusammensetzung, Druck und Temperatur. Diese
experimentellen Beobachtungen konnen sehr gut mit den theoretischen Ergebnissen der
thermodynamischen Berechnungen zum Gleichgewicht und der thermodynamischen Stabilitét
der jeweiligen Chloride und Silizide der Legierungselemente korreliert werden.

Fiir die Weiterentwicklung resistenter Werkstoffe und/oder metallischer Beschichtungs-
systeme zeigt sich aus den durchgefiihrten Versuchen, dal Ni-Basislegierungen mit hohem
Cr- und Mo-Gehalt von den metallischen Werkstoffsystemen am aussichtsreichsten fiir die
Weiterentwicklung korrosionsbestindiger Strukturwerkstoffe sind. Zusétzlich sollte das
Potential keramischer Auskleidungen auf der Basis von SiC und/oder Al,O; weiter verfolgt
werden, um die Korrosionsbestéindigkeit des Reaktors zu verbessern.
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Kapitel 9: Anhang

9.2 Ergebnisse der Réntgenbeugungsanalyse

Anhang 9.2: Phasenbestand der Korrosionsschichten der verschiedenen Werkstoffe nach 400h
Auslagerung bei 600°C bzw. 700°C und 1 bar (Versuche I, II, Tabelle 5.2

Fe-Basis HAYNES Matrix, FeSi, FesSis, “M,
556
FZD 1 Fe15Si FeSi -
ADU 3,4 |Alloy 800 H | Matrix, FesSi, FeSi, Fe;Sis, Matrix, FesSi,
"M,Si” FesSis, "M,Si”
AHS 3 1.4988 Matrix, Fe;Si, FeSi, FesSi; -
DBK2,3 [316LN Matrix, Fe;Si, FeSi, FesSis, Fe;Si
"M,Si”
FYO 1,2 |LN 304 Matrix, Fe;Si, FeSi, FesSi; Fe, Fe;Si, FeSi
FZE 1,2 |Alloy 33 Matrix, FeSi, FesSi;, M,Si” M,Si", FesSiz, Cr3Si
FZU 1,2 | EAS-2Si Matrix, Fe;Si, CrCl; * 6 H20 Fe;Si
Ni-Basis BAZ 3,4 |Alloy 617 Matrix, FeSi, "M,Si” Matrix, FeSi,
FesSis, ,M,Si”,
MoSi,
FZF 1,2 | Alloy 31 Matrix, FesSi, FeSi, FesSis, Matrix, FeSi,
"M,Si” FesSis, "M,Si”,
MoSi,
FZH 1,2 | Alloy 625 Matrix, "M,Si” Matrix, "M,Si”
FzJ 1,2 |Alloy59 Matrix, "M,Si”, Cr3Si Matrix, "M,Si”, Cr3Si
FZK 1,2 | Alloy 825 Matrix, FeSi, FesSis, Mo,Ni- "M,Si”, FeSi, Mo-
Silizid Silizid?
FZL1,2 |C-276 Matrix, "M,Si” Matrix,
"M,Si"/Ni,Si, FesSi,
FesSis
FZO 1,2 | Alloy 400 Ni, M,Si”, Cr,Ni-Silizid M,Si”, Cr,Ni-Silizid
FZT 3,4 |Alloy B3 Matrix, "M,Si”, FeSi Matrix, "M,Si”
ACS 3 Alloy S Matrix -
FZW 1,2 |C-22 Matrix, "M,Si”/Ni,Si Matrix, "M,Si”,
Cr,Ni-Silizid
Metalle FZP 3,4 | C-Stahl Fe;Si Fe;Si
FZX 3,4 | Kupfer Cu Cu, Cu-Silizid
FZM 3,4 | Nickel Ni, Niz1Sis2, M,Si” / NiySi Ni3;Sij2, M,Si”
FZS 3,4 | Chrom Cr, FesSi, FeSi, FesSis Cr, Cr3Si, Fe;Si
Modellegierungen |BEU 2,3 | Fe20Cr Fe, Fe;Si, FeSi, FesSis FeSi, FesSis, FesSi
BEX 3,4 |Fe20Cr5Al |Fe, FesSi Fe;Si
BEZ 1,2 |Ni25Cr Ni, Ni-Silizid FeSi, FesSi,
Keramiken HEL 1 SiC SiC, SiO, -
HEM 1 AlL,O; AlL,O; -
HEN 1 Al,O3 Al,O3 -
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Kapitel 9: Anhang

Anhang 9.3: Phasenbestand ausgewihlter Werkstoffe bei verschiedenen SiCly - Konzentrationen im
Gas mit und H,-Zusatz bei 600°C und 1 bar (Versuche III, IV, Tabelle 5.2)

v

mitH,

FYO 12 52 304 L FeSi, FesSi;, Matrix

ADU 14 52 Alloy 800 H FeSi, FesSi;, Matrix

FZH 12 52 Alloy 625 Ni;Si,, Mo3Si, Matrix

FYO 9 7.7 304 L FeSi, FesSis, Matrix

ADU 11 7.7 Alloy 800 H FeSi, FesSi;, Matrix

FZH 9 7.7 Alloy 625 »,M2Si*, Matrix

FYO 15 16,7 304 L FeSi, FesSiz Matrix

FYO 17 16,7 304 L FeSi, FesSi;

ADU 17 16,7 Alloy 800 H Fe;Si, Ni-Silizid, Cr-Silizid

FZH 15 16,7 Alloy 625 Ni3Si,, Cr3Si, Mo/Ni_Silizid NizSi
ohne H,

HUN 4 52 304 L FesSi, CrCls

ADU 24 52 Alloy 800 H Ni,Si, Ni-Mischsilizid, CrCl;, Matrix

FZH 19 5,2 Alloy 625 Ni31Siq2, MosSis, CrCl,, NizSi, Matrix

Anhang 9.4: Phasenbestand ausgewdhlter Werkstoffe nach 100h Auslagerung bei 600°C unter
Variation des Gasdurchsatzes bei 600°C und 1 bar (Versuche V, Tabelle 5.2)

\ - % nach 100h bei 600°C ‘f

FeSi, FesSiz, Matrix

Alloy 800 H FeSi, FesSi;, Matrix

Alloy 625 »M2Si“, Matrix

304 L FeSi, FesSis, Matrix

Alloy 800 H FeSi, FesSi;, Matrix

Alloy 625 ,M2Si“, Matrix
11.5 304 L FeSi, Cr-Silizid, Matrix
11.5 Alloy 800 H FeSi, Matrix
11.5 Alloy 625 Ni;Siz, Cr3Si, MosSi Matrix
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Kapitel 9: Anhang

Anhang95 Phasenbestand ausgewihlter Werkstoffe nach 100h Auslagerung bei 600°C unter Zugabe
n Si-Pulver (Versuche VI, Tabelle 52)

Fe-Bas
FYO 8 304 L FeSi, FesSi;, Matrix
ADU 10 Alloy 800 H FeSi, FesSi;, Matrix
Ni-Basis
BAZ 10 Alloy 617 Ni4Sizs, NisSi,, Fe3Si, FeSi, Matrix
FZH 8 Alloy 625 Ni;Sip, MosSi, Matrix
FZJ 8 Alloy 59 Ni;Si,, Mo;Si, Matrix
FZL 8 C-276 Ni;Siy, Mo;Si, Matrix
HNS 1 MA T21 Ni;Siy, Mo;Si, Matrix
Keramiken
HEN 2 Al,O3 AlL,O4
HEL 2 SiC SiC
HPE 2 SiSiC SiC, Si
HPD 2 SizN, SizNy

Anhang 9.6: Phasenbestand ausgewihlter Werkstoffe nach 5-100h Auslagerung bei 600°C und 1 bar
(Versuche IX, Tabelle 5.2)

DBK 6-9 316 LN FesSi, Niz;Sii2, Mo;Si, Ni-, Fe-Mischsilizid
FZK 4 Alloy 825 NisSi, Cr3Si, Matrix

FZK 5-8 Alloy 825 Ni>Si, FesSi, Ni-, Cr-Mischsilizid

FZW 3 C-22 Cr3Si, Matrix

FZW 4-7 C-22 NizSi,, Cr3Si, MosSis
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Anhang 9.7: Phasenbestand a g ewidhlter Werkstoffe nach 400h bzw. 1000h Auslagerung bei 600°C
und 1 bar (SiC14:H2 =24, p =0,39 bar )(V uche IX, Tabelle 5. 2)

Fe-Bas:s

FYO 3,5 304 L Fe;Si, FeSi, FesSis Fe,Si, FeSi, FesSi,
ADU 5,7 Alloy 800 H FesSi, FeSi, FesSis Ni,Si ,M2Si”, FeSi, FesSi,
Ni-Basis

BAZ 5,7 Alloy 617 ,MoSi”, FesSis Ni3Siz, NixSi, CrsSi

FZH 3, 5 Alloy 625 ,M2Si”, Cr3Si, MosSi, Matrix | Ni3Si,, Cr3Si

FZJ 3,5 Alloy 59 -M2Si", Cr3Si, Mo3Si, Matrix | Ni;Siy, Cr3Si

FZL 3,5 C-276 »M2Si", CrzSi, Mo3Si, Matrix | NizSi, Cr3Si
Keramiken

HPE1 SiSiC SiC, Si

HPD1 SizNy4 SizN,

Anhang 9.8: Phasenbestand ausgewéhlter Werkstoffe nach 100h Auslagerung bei 600°C und 30 bar
(Versuche VII, Tabelle 5. 2)

BAZ 15 AII oy 617

ADU 25 Alloy 800 H FesSi, CrCl;, Ni-Mischsilizid, Matrix

HUN 5 304 L FesSi, CrsSi, CrCls, Cr-Ni-Mischsilizid, NiSi, Matrix
FZH 20 Alloy 625 Ni.Si, CrCls

FZJ 13 Alloy 59 Ni.Si, CrCl;

FZL 13 C-276 Ni.Si, CrCls

HNS 5 MA T21 Ni.Si, CrCls

Anhang 9.9: Phasenbestand ausgewahlter Werkstoffe nach 220h Auslagerung bei 600°C und 30 bar
(Versuche VII, Tabelle 5.2)

. . 0 f  |Phasen nach 220h bei 600°C,30 bar |

BAZ 16 Alloy 617 FesSi, Cr;Si, CrCls, Ni-Mischsilizid

ADU 26 Alloy 800 H FesSi, Cr;Si, CrCls, Cr-Ni-Mischsilizid, NiSi, Matrix
HUN 6 304 L FesSi, Cr;Si, CrCls, Cr-Ni-Mischsilizid, NiSi, Matrix
FZH 21 Alloy 625 NizSi

FZJ 14 Alloy 59 NizSi

FZL 14 C-276 NizSi

HNS 6 MA T21 NizSi
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Anhang 9.10: Phasenbestand ausgewahlter Werkstoffe nach 100h Auslagerung bei 600°C und 30 unter
Zugabe von Si-Pulver (Versuche VI, Tabelle 5.2)

[Charge [Werkstofft | Phasen nach 100h bei 600°C, 30 bar + Si-Pulver

ADU 27 Alloy 800 H FesSi, Ni;Si, Matrix
HUN 7 304 L FesSi, Ni;Si, Matrix
FZH 22 Alloy 625 Ni,Si, CrCl,, MosSi;, Mo-Mischsilizid, Matrix

Anhang 9.11: Phasenbestand ausgewihlter Werkstoffe nach 1000h Auslagerung bei 600°C und 30 bar

(Versuche VII, Tabelle 5.2)

y //////////////%/

ch 1000h bei 600°C, 30 bar |

BAZ 17,18 Alloy 617 Ni-Co,Si, CrCl;

ADU 29,30 Alloy 800 H FesSi, CrCl,, NiSi, Matrix

HUN 9,10 304 L Fe;Si, CrCly, CrCl;, NizSi, Matrix

FZH 24,25 Alloy 625 Ni,Si, Cr;Si, Ni-Cr-Silizid, Matrix

FZJ 15,16 Alloy 59 Ni,Si, Cr3Si, Ni-Cr-Silizid, CrCls, Matrix
FZL 15,16 C-276 Ni,Si, Cr;Si, Ni-Cr-Silizid, Matrix

HNS 7,8 MA T21 Ni,Si, Cr;Si, Matrix

HEM 2 Al,0; Korund

Anhang 9.12: Phasenbestand ausgewéhlter Werkstoffe nach 214h und 1000h Auslagerung bei 650°C
und 30 bar (Versuche VII, Tabelle 5.2)

%/% erks%l}//%%ﬁ//%‘ich 2 nach 1000h bei 65

BAZ 13,14 |Alloy 617 Fe;Si, Cr , 3, 319112, NipSi, CrCls, Ni-Co-Silizid
ADU 20,21 |Alloy 800 H |Fe;Si, CrsSi, CrCls, Ni-Mischsilizid | Fe,Si, Ni-Fe-Mischsilizid, CrCl;
HUN 1,2 304 L Fe;Si, Cr3Si, CrCls, Ni-Mischsilizid | Fe,Si, NiSi, CrCl;

FZH 16,17 | Alloy 625 NigSi, CrCl; Niz;Sis2, Ni-Misch-Silizid, CrCl,
FZJ 11,12 | Alloy 59 NizSi, CrCl, Niz1Siq2, Ni-Misch-Silizid, CrCl,
FzL 11,12 |C-276 NizSi, CrCl, Niz1Sis2, Ni-Misch-Silizid, CrCl,
HNS 3,4 MA T21 NizSi, CrCl, Niz1Sis2, Ni-Mo-Silizid, CrCl;

Anhang 9.13: Phasenbestand der (reinen) Metalle nach 100h Auslagerung bei 600°C und 1 bar

(Versuche VIII, Tabelle 5.2)

i 0 ///////////%4 ‘ Phasea nac

HSD 1,2 Molybdan Mo-Matrix, MoSi,
FZM 5,6 Nickel Ni,Si

FZS 5,6 Chrom Cr3Si, CrSi,, CrCl,
FZP 5,6 Eisen FesSi
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Anhang 9.14: Phasenbestand von Nickel nach 5-200h Auslagerung bei 600°C und 1 bar (Versuche

VIII, Tabelle 5.2)

= |Phasenbei800°C,1bar = |

Nickel 5h Ni,Si
FZM 8 Nickel 24h Ni,Si
FZM 9 Nickel 50h Ni,Si
FZM 10 Nickel 200h Ni,Si

Anhang 9.15: Phasenbestand der Modellegierungen und Kupferwerkstoffe nach 100h Auslagerung bei
600°C und 1 bar (Versuche VIII, Tabelle 5.2)

h 100h bei 600°C, 1 ba ///%

BEP 16,17 Fe10Cr Fe;Si, CrSi,, CrCls Matrix
BEU 4,5 Fe20Cr Fe(Cr)3Si, CrCl;, Matrix
HXY 1,2 Fe10Mo Fe;Si

HYC 1,2 Fe20Mo Fe;Si

HYD 1,2,3 Fe10Mo15Cr Fe;Si

HYE 1,2,3 Fe10Mo20Cr FeSi, FesSi;

BEZ 3,4 Ni25Cr Ni,Si, Cr3Si

BEY 1,2 Ni10Cr Ni,Si

HYB 1,2 Ni10Mo Ni;Si, NizSiy, MosSi;
HYA 1,2 Ni10Cr10Mo Ni;Si,, CrCl;, CrCl,

HXZ 1,2 Ni25Cr10Mo Ni;Si,, CrCl;, CrCl;

FZX 5,6 Cu CusSi, Cu,Si

FZO 3,4 Alloy 400 Cu-Ni-Silizid, NiSi; CuCl,
JBC1 Ni15Mo Ni3Siz, Niz4Size

JBD 1 Ni20Mo Ni3Siz, Niz4Size

JAX 1 Ni10Cr15Mo Ni3Siz, Niz4Size

JAZ 1 Ni25Cr15Mo Ni3Siy, CrSiz, NisSi

JBB 1 Ni10C20Mor  |NizSi,, Niz4Sizs

JBA 1 Ni25Cr20Mo Ni3Siy, CrSiy, NisSi

Anhang 9.16: Phasenbestand der Modellegierungen nach 100h Auslagerung bei 600°C und 30 bar
(Versuche VIII, Tabelle 5.2)

Oh bei 600°C, 30 bar |

BEZ 4,5 Ni25Cr

BEY 3,4 Ni10Cr NizSi, Cr3Si, CrCl,
HYA 3 Ni10Cr10Mo NizSi, CrCl,, MosSis
HXZ 3 Ni25Cr10Mo NizSi, CrCl,, MosSis
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