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Zusammenfassung

Im Hinblick auf einen moglichen Einsatz als Strukturwerkstoff in zukiinfti-
gen Fusionskraftwerken wurde das Korrosions- und Massetransportverhalten
der Vanadinlegierung V 3Ti 1Si in flussigem Lithium unter kreislaufspezifi-
schen Bedingungen untersucht. Zu Vergleichszwecken wurde auch Reinvanadium
in das Versuchsprogramm aufgenommen,
Alle Versuche wurden in einem Kreislauf der aus dem titanstabilisierten
Stah1 X10 CrNiMoTi 18 10 (W.Nr. 1.4571) gefertigt wurde, durchgefiihrt. Es
konnte bei Temperaturen um 823K ein problemloser Betrieb von nahezu 7500 h
erreicht werden, Die Erlangung dieses Zustands erforderte allerdings den
Einbau einer Magnetfalle im kdlteren Teil des Kreislaufs. Ein vor dem Um-
bau durchgefiihrter Korrosionsversuch mit Reinvanadium ermoglichte es Riick-
schiliisse iiber den Magnetfalleneinfluf auf das Korrosionsverhalten zu ziehen.
Die Ergebnisse der Korrosionsversuche an den Werkstoffen Vanadium so-
wie der Legierung V 3Ti 1Si lassen sich wie folgt zusammenfassen:

- Flr Vanadium ergibt sich aus dem Massenverlust eine Korrosionsrate von

< 14 um/a unabhdngig vom Stickstoffgehalt des Lithiums,
Bei der Legierung V 3Ti 1Si ist die Korrosionsrate vom Stickstoffgehalt

abhangig., Bei 30 wppm Stickstoff im Lithium bewirkt eine Schutzschicht-

bildung eine niedrige Rate von nur ~ 4 um/a.

- Beide Werkstoffe nehmen weit mehr Stickstoff als Kohlenstoff auf, das Va-
nadium doppelt so viel wie die Legierung V 3Ti 1Si.

- Der Stickstoff diffundiert in das Probeninnere, wahrend der Kohlenstoff -
an der Oberfldche gebunden wird. Die Aufhdrtung im Randbereich wird vom

eindiffundierten Stickstoff verursacht.

- Die an den Oberfldchen gebildeten Schichten aus Vanadium-Karbonitrid bzw,
Vanadium-Titannitrid beeinflussen sowohl den Materialabtrag als auch die

Aufnahme der Nichtmetalle.

- Die Magnetfalle vermindert die Gewichtsverluste des Vanadiums in deutlicher
Weise (die Versuche mit der Legierung V 3Ti 1Si erfolgten ausschlieBlich
mit Magnetfalle), Der positive EinfluB der Magnetfalle wird in der Redu-
zierung der Stickstoffgehalte des Lithiums vermutet,



- Die gemessenen Korrosionsraten der Legierung lassen erkennen, daB die
10sende Korrosion keine Begrenzung der Lebensdauer darstellt, Der Ver-
gleich mit Stdhlen und Nickelbasislegierungen ergibt eine eindeutige
Uberlegenheit der Vanadinlegierung V 3Ti 1Si, Allerdings muB eine Rei-
nigung und Reinheitsiiberwachung des Lithiums gewdhrleistet sein.



Corrosion of vanadium and V 3Ti 1Si in flowing Tithium:-

Abstract

The application of vanadium alloys as structural materials for the first
wall or blanket of a fusion reactor will strongly depend on their compati-
bility with the coolants and breeding materials included in the blanket
system, Liquid lithium offers the advantage of being>an excellent heat
transfer fluid as well as a breeder of tritium,

For the studies of the corrosion behaviour of V 3Ti 1Si in flowing Tithium
(pure vanadium was used as a reference material), a pumped 1ithium loop
fabricated from a titanium stabilized Type 316 steel was designed and con-
structed. At temperatures of about 823K, experiments over a duration of
more than 7500 h were performed without any problems., A magnetic trap had
to be incorporated just before the flowmeter to avoid the precipitation of
magnetic particles. Therefore it was possible to investigate the influence
of the magnetic trap on the corrosion behaviour of vanadium in flowing
1ithium,

The results of the corrosion experiments of vanadium and V 3Ti 1Si in
flowing 1ithium are as follows:

- The corrosion rate of vanadium is about 14 um/year and independent of the

nitrogen content of 1ithium.
The corrosion rate of V 3Ti 1Si depends on the nitrogen concentration of

Tithium, At about 30 wppm nitrogen in 1ithium a vanadium-titanium-nitride
is formed at the surface of the specimens. Hence, a Tow rate of 4 um/year

can be stated,

Both materials pick-up more nitrogen than carbon from Tithium, pure vana-
dium double as much nitrogen as the alloy V 3Ti 1Si.

Nitrogen diffuses into the bulk of both materials, whilst carbon is bound
near the surface. The hardening at the surface is due to the up-take of
nitrogen,

The vanadium-carbonitride-, respectively the vanadium-titanium-nitride-
layers have a strong influence on the weight loss and the up-take of non-

metals.



- The magnetic trap reduces the weight loss of vanadium in a significant
way (the V 3Ti 1Si-experiments were only performed with a magnetic trap).
The positive influence of the magnetic trap is supposed to be due to the
reduction of the nitrogen content of 1ithium,

- The corrosion rates of the alloy V 3Ti 1Si show, that the dissolution due
to vanadium Toss does not affect the lifetime of the alloy. The comparison
with steels and nickel-base-alloys demonstrates the advantages of this ma-
terial. Nevertheless, the purification of the 1ithium and the control of

its nonmetal-Tevels is indispensable.
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1. Einleitung

Zur Sicherung der weltweiten Energieversorgung im nachsten Jahrhundert
werden neben den schon seit langer Zeit Tlaufenden Forschungs- und Ent-
wicklungsarbeiten zum Schnellen Brutreaktor auch Untersuchungen iiber die
nukleare Energiegewinnung durch kontrollierte Kernfusion von Deuterium

und Tritium angestellt. Von allen moglichen Fusionsprozessen hat dabei

die D-T-Reaktion am ehesten eine Chance der Realisierung. Es gibt unter
den leichten Atomkernen nur wenige, die unterhalb einer kinetischen Tem-
peratur von 100 keV miteinander reagieren. Unter diesen besitzen Deuteri-
um und Tritium die hOchste Reaktionswahrscheinlichkeit bei hoher Energie-
ausbeute pro Kernverschmelzung /1/. Erste Studien iiber diese Art der Ener-
gieerzeugung reichen schon bis in die friihen fiinfziger Jahre zurlick /2/.
Nach einer langen Phase, in der hauptsachlich mathematisch-physikalische
Untersuchungen erfolgten /3-8/, konnte ein Hohepunkt der Entwurfsstudien
Anfang der siebziger Jahre beobachtet werden. Speziell aus den USA kamen
dazu viele Denkanstofe und Uberlegungen. Die Realisierung der eigentli-
chen Kernverschmelzungsreaktion erfordert zur Uberwindung der abstofen-
den Coulomb-Krdfte das Vorliegen der beiden Reaktionspartner in Form eines

sehr heiRen Plasmas.

%D + 3T > JHe (3,5 MeV) + én (14,1 MeV) (1)
Die durch den Massendefekt freigesetzte Energie erscheint dabei als kine-
tische Energie der Reaktionspartner. Sie iibersteigt die bei chemischen Re-
aktionen freiwerdenden Werte etwa um einen Faktor 106. Da das fiir den Fu-
sionsprozef3 benotigte Tritium in der Natur praktisch nicht vorkommt, ist
seine Herstellung auf kiinstlichem Wege erforderlich. Diese Tatsache fiihr-
te zwangslaufig zur Auswahl des Elements Lithium als Brutstoff. Das in der
Natur vorhandene Lithium besteht zu 7,52% aus dem Isotop gLi und zu 92,48%
aus dem Isotop gLi. Entsprechend den G1. (2) und (3) sind deshalb durch
Wechselwirkung der beiden Lithiumisotopkerne mit den Fusionsneutronen zwei

verschiedene Reaktionsablaufe gegeben.

6, - 1 3 4

3L1 + il 1T + 2He + 4,8 MeV (2)
7, - 1 3 4 1

3L1 + o 1T + 2He +on - 2,5 MeV (3)



Wegen des exothermen Charakters von G1. (2) und der Tatsache, daB GI. (3)
einen positiven EinfluB auf die Neutronenbilanz besitzt, ist es lberhaupt
erst moglich, mehr Tritium zu erzeugen als durch den FusionsprozeR ver-
braucht wird. Es ist aber zu bedenken, daB speziell G1. (2) fiir unterschied-
liche Neutronenenergien sehr verschiedene mikroskopische Wirkungsquerschnitte
besitzt /9/. Ein moglichst effektiver TritiumbrutprozeB erfordert deshalb
eine Moderation der freiwerdenden Fusionsneutronen.

Zur kontrollierten Stabilisierung und Steuerung des Plasmas werden weltweit
zwei unterschiedliche Konzepte verfolgt. Die eine Entwicklungsrichtung be-
faBt sich mit dem magnetischen Einschluf, wobei man zwischen Spiegelmaschi-
nen mit Tinearer Plasmaanordnung sowie toroidalem EinschluB nach Art des
Tokamaks und Stellarators unterscheiden kann /10-13/. Eine andere Uberlegung
beruht dagegen auf dem sogenannten Trdgheitseinschluf3 des Reaktionsplasmas
/14-16/. Eine eingehende Ubersicht liber die einzelnen Reaktortypen wird in

/17/ gegeben.

Die meiste Beachtung hat aber das Tokamakprinzip erfahren. Der prinzipielle
Aufbau eines Fusionsreaktors besteht aus der Plasmaeinschliefenden "Ersten
Wand", dem Blanket, der Abschirmung und den supraleitenden Magnetspulen. Den
fir die spdtere Stromerzeugung wichtigsten Bereich des Reaktorkerns stellt
aber das Blanket dar. Hier soll die kinetische Energie der beim Fusionspro-
zeB freigesetzten Neutronen durch Kernstdsse und -reaktionen in geeigneter
Weise in Warme umgesetzt werden. Hier Taufen auch die in den G1. (2) und

(3) vorgestellten Kernreaktionen zur Tritiumgewinnung ab. Das Blanket ist
somit Kiih1- und Brutzone zugleich,

Fragen zum physikalischen und chemischen Zustand des Lithiums werden welt-

weit unterschiedlich diskutiert und beantwortet. Es werden dabei Konzepte un-
tersucht, die sowohl das reine Lithium in fliissiger Form /18/ sowie die eutek-
tische Lithium-Bleilegierung L1'17Pb83 /19, 20/ als auch feste oxidkeramische
Verbindungen (Feststoffbiankets) /21, 22/ beriicksichtigen. Das Fliissigmetall-
blanket bietet dabei den Vorteil der kontinuierlichen Abfiihrung des erzeug-

ten Tritiums sowie der freigesetzten Warme durch Umdlzung in einem geschlosse-
nen Kreislaufsystem d.h., es kann Brut- und Kiihlaufgaben zugleich erfiillen.
Dies trifft speziell auf das reine Lithium wegen seiner ausgezeichneten Wdrme-
leitfahigkeit, weniger aber fiir L117Pb83, zu. Hier muB die Wdrmeabfuhr mit



Wasser- oder Gaskiihlung erfolgen, Letztere ist auch als KiihTung eines

Feststoffblankets vorgesehen,

Die Werkstoffauswahl fiir die "Erste Wand" eines Fusionsreaktors muB nach
bestimmten Kriterien, namlich den Hochtemperaturfestigkeitseigenschaften,
dem Korrosionsverhalten, den nuklearen Eigenschaften sowie dem Bestrah-
Tungsverhalten erfolgen, Eine ausfiihrliche Ubersicht hierzu wird von Ehr-
lich in /171/ gegeben, Dabei wurden aufgrund der mechanischen Eigenschaf-
ten bei hohen Temperaturen bisher austenitische und ferritische Stdhle, -
Nickellegierungen, Titanlegierungen sowie Legierungen auf der Basis von
Vanadium, Niob oder Molybddn in die engere Wahl gezogen. In den letzten
Jahren wurden, auch bedingt durch das vorhandene Entwicklungspotential aus
der Briterforschung, die Vanadinlegierungen stdrker in die Diskussion ge-
bracht. Es hob sich hierbei, auch aufbauend auf den Erfahrungen aus Zeit-
standsfestigkeits- und Kriechuntersuchungen an Vanadium-Basislegierungen
Anfang der siebziger Jahre /23, 24/, die Gruppe der Vanadium-Titan-Silizium-
Legierungen, mit und ohne Zusatz veon Niob, hervor., Diese weisen flr den
Einsatz bei hohen Temperaturen hinsichtlich der Festigkeitseigenschaften
deutliche Vorteile gegeniiber Stahlen und einigen Nickelbasislegierungen auf,

Neben den mechanischen Eigenschaften muB aber das Korrosionsverhalten der
in Frage kommenden Werkstoffe mit dem Lithium im Blanket als unter Umstdn-
den den Einsatz begrenzendes Auswahlkriterium angesehen werden, So schei-
den aufgrund der hohen Nickelloslichkeit im Lithium alle hoch-nickelhalti-
gen Werkstoffe (austenitische Stdhle, Nickelbasislegierungen) als Struktur-
materialien fir ein Fliissig-Lithium-Blanket aus, Trotz der niedrigen Nickel-
gehalte (v 1 Gew,.-%) sowie der im Vergleich zu austenitischen Stahlen bes-
seren Korrosionsbestandigkeit der ferritischen Stdhle bei hohen Temperatu-
ren, muB3 von einem Einsatz dieser Werkstoffe wegen einer gewissen Neigung
zur Flussigmetallversprodung (473K<T<523K) moglicherweise Abstand genommen
werden, Die Korrosionstendenzen, die im wesentlichen von der Loslichkeit
der beteiligten Legierungselemente im Lithium bestimmt werden lassen aber
erwarten, daB Legierungen auf Vanadium-Basis relativ resistent gegeniber

flussigem Lithium sein sollten,



Betrachtungen zur Sicherheit von Fusionsanlagen lenken die Aufmerksamkeit
bei der Werkstoffauswahl auf die Moglichkeit der Bildung von Tanglebigen
Radionukliden. Untersuchungen zu dieser Problematik belegen die geringere
Aktivierung der Vanadinlegierungen gegeniiber den austenitischen Stdahlen,
Aus Sicherheitsgriinden erscheinen weiterhin Vanadinlegierungen ohne Niob
vortei]haftér, da das Niob in Kernreaktionen duBerst langlebige Radionu-
klide bildet /29/, die das System aktivieren, Es wird deshalb auch im Rah-
men des amerikanischen Fusionsprogramms zur Zeit eine Legierung vom Typ

V 5Ti 15Cr, bei der das Niob durch Chrom substituiert ist, favorisiert.

Obwoh1 nur wenige Resultate auf dem Gebiet der Bestrahlungsschdadigungen
vorliegen 1dBt sich doch absehén, dal die Vanadium-Basislegierungen eine
geringere Anfalligkeit gegeniiber Strahlenschaden wie der Hochtemperatur-
versprodung aufweisen als die austenitischen Stdhle, In dieser Beziehung
diirften die Vanadinlegierungen eine interessante Alternative zu den Stdh-
len fur den Einsatz im Fusionsreaktor darstellen,

Bewertet man die fiir die Werkstoffvorauswahl wichtigen Kriterien, so wei~
sen die Vanadinlegierungen im Vergleich zu den weiteren Mitbewerbern deut-
liche Vorteile auf. Die vielversprechenden Eigenschaften dieser Legierungen
im Hinblick auf ihren Einsatz in Fusionsreaktoren mit Lithiumblanket machen
Versuche zur Klarung der Korrosionsproblematik in stromendem Lithium unum-

ganglich.



2. Ziel der Arbeit

Die vorliegende Arbeit hat zum Ziel, das Korrosionsverhalten von unlegier-
tem Vanadium und der hochwarmfesten Legierung V 3Ti 1Si in stromendem Li-
thium bei Temperaturen um 823K aufzukldren, Die Parameter im Lithium - Tem-
peratur und Stromungsgeschwindigkeit - wurden so gewdhlt, daB den Bedingun-
gen im Lithiumblanket und an der "Ersten Wand" Rechnung getragen wird, Auf-
grund von Voruntersuchungen und thermodynamischen Uberlegungen war bekannt,
daB die Werkstoffschdadigung sehr weitgehend durch den Austausch von Kohlen-
stoff und Stickstoff bestimmt sein diirfte. Die Ausschaltung von Quellen fir
diese Verunreinigungen war deshalb von besonderer Wichtigkeit. Es stand zur
Untersuchung, wie weit sich die Kohlung und Stickung der Proben begrenzen
1dBt., Eine Entoxidation von Vanadium durch Lithium mit interkristalliner
HohTraumbildung war in Voruntersuchungen beobachtet worden. Durch Zulegie-
rung von Titan ist dieses Problem aber beherrschbar,

Die Voruntersuchungen geben keine Hinweise auf Probleme der aufldsenden
Korrosion und des Massetransports. Die Untersuchungen zur Beurteilung der
technischen Verwendbarkeit muBten daher Versuche in dynamischen Systemen
einschlieBen. Das setzte die Erstellung eines Lithiumkreislaufs voraus,
mit dessen Hilfe ein genaueres Bild liber die Vorgdnge der Korrosion und
des Massetransports in einer Lithiumstromung mit Temperaturgradienten ge-

wonnen werden sollte.

Ferner waren Methoden zu entwickeln oder zu ilibernehmen, die eine Kontrolle
der chemischen Zusammensetzung des Lithiums ermdglichen, Die Notwendigkeit,
einen Kreislauf aus einem hitzebestandigen Chrom-Nickelstahl zu konstru-
ieren, mute hinsichtlich der daraus entstehenden Massetransportprobleme

in Kauf genommen werden. Daraus ergab sich jedoch die Chance, das Problem
der Kombination zweier verschiedener Werkstoffe auf Eisen- und Vanadium-

basis in einem Lithiumsystem zu untersuchen,

Die Parameteruntersuchungen auch in Bezug auf die Lithiumreinheit sollten
neben den Aussagen zum Korrosionsverhalten der Vandinlegierung auch Hin-
weise auf die Spezifikation des Lithiums zur Minimierung der Korrosions-



effekte geben., Die Ergebnisse aller Versuche und Nachuntersuchungen sol1-
ten Grundlagen fiir die Auslegung von groBeren Versuchsanlagen unter Ver-
wendung von Vanadinlegierungen liefern, wozu auch die Erfahrungen mit den
Techniken und den Komponenten des Lithiumkreislaufs an sich beitragen soll-

ten.



3. Losungen nichtmetallischer und metallischer Elemente

in fllissigem Lithium
3.1. Loslichkeit der Nichtmetalle in flissigem Lithium

In diesem Abschnitt wird eine Literaturiibersicht Uber die Loslichkeit der
Nichtmetalle Kohlenstoff, Stickstoff, Wasserstoff, Deuterium und Tritium
in flussigem Lithium gegeben. Dabei wird versucht, eine kritische Dis-
kussion der Literaturdaten vorzunehmen. Die meisten der aufgefiihrten
LosTichkeiten wurden im Argonne National Laboratory, USA, sowie in der
Universitat Nottingham, UK, bestimmt.

Kohlenstoff

Die der Literatur entnommenen Angaben sind in Abb. 1 zusammengefaBt. Zur
Kohlenstoffloslichkeit in fliissigem Lithium existieren nur wenige Arbeiten
/32, 33/. Als einzige neuere Untersuchung kann dabei die von Yonco et al.

/33/ angesehen werden.
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Die deutlichen Unterschiede zwischen beiden Angaben sind hauptsachlich

auf die Tatsache zurilickzufiihren, daB3 die experimentellen Bedingungen von
Grishin /32/ eine Kontamination der Proben mit Luft zulieRBen und somit
hohere LOslichkeitswerte vortduschen. Yonco und Homa /33/ ermittelten da-
gegen ihre Daten unter Helium-Schutzgas mit Hilfe einer direkten Probe-
entnahmetechnik. Zur Kohlenstoffbestimmung wurde ein Gas-Chromatograph

der das nach der Hydrolyse der Lithiumprobe freigesetzte C2H2 analysierte,

verwendet.

Die Temperaturabhdngigkeit beider LOslichkeitsangaben wird durch die fol-
genden Gleichungen ausgedriickt (x = Molenbruch):

Grishin: Tn x. = 0,618 - §$§§ (4)
750
Yonco: n x; = 1,100 - 2022 (475K<T<975K) (5)

Stickstoff

Uber die LOsTichkeit des Stickstoffs im Lithium findet sich umfangreiche
Literatur. Eine Zusammenfassung der wichtigsten Daten gibt Abb. 2.
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Sehr friihe Untersuchungen erfolgten von Hoffmann /34/ durch Analyse gefil-
terter Proben aus gesdttigten LOsungen. Durch Auswertung der Ergebnisse
von Bolshakov et al. /35/ und Kombination mit den entsprechenden Angaben
von Hoffmann /34/, gelangten Smith und Natesan /36/ spdter zu folgender

Beziehung:

Tncy = 6,583 - 2232 (Gew.-% N) (6)
Neuere Resultate zur Stickstoffloslichkeit wurden hauptsdchliich von Pulham
et al. /37/ bzw. Yonco et al, /38/ verdffentlicht, Pulham benutzte dazu
die "Elektrische Widerstandsmethode", die sehr genau auf Anderungen des
elektrischen Widerstands des Lithiums, verursacht durch Veranderungen des
Stickstoffgehalts, reagiert, Dieses Verfahren besitzt den Vorteil, daB bei
entsprechender Kalibrierung der MeBanordnung sehr kleine Verdnderungen im
Stickstoffgehalt nachgewiesen werden konnen. Weiterhin scheidet eine at-
mospharische Kontamination des Lithiums vor oder wahrend der Messung aus.
Die auf diesem Wege ermittelten LOslichkeiten lassen sich durch die nach-
folgende Gleichung ausdriicken,

2036
Tog xy = 1,168 - - (473K<T<708K) (7)

Yonco /38/ verwendete dagegen fiir seine Untersuchungen die schon zur Koh-
lenstoffbestimmung angewandte direkte Probenentnahme mit nachfolgender Hy-
drolyse des Lithiums, Der Stickstoffgehalt wurde anschlieBend nach der
Mikro-KjeldahT-Methode bestimmt. Die so erhaltenen LOsTichkeiten werden

durch folgende Gleichung repréasentiert.

Tog ¢ = 3,323 - 2290 (Mol-% LiN) (468K<T<825K) (8)
Der Vergleich aller Daten bestdtigt die sehr gute Ubereinstimmung der Er-
gebnisse von Pulham /37/ und Yonco /38/ trotz unterschiedlicher MeBmetho-
den. Die Abweichung der Resultate von Smith /36/, speziell bei tieferen
Temperaturen, mag zum Teil an den experimentellen Bedingungen gelegen ha-
ben. Im interessierenden Temperaturbereich um 823K sind jedenfalls die
Unterschiede zwischen den Angaben aller Autoren vernachldssigbar gering.
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Sauerstoff

Die Loslichkeit des Sauerstoffs in flussigem Lithium wurde ebenfalls von
verschiedenen Autoren untersucht., Aus der Zusammenstellung der wichtigs~
ten Arbeiten ging Abb., 3 hervor.

Die frihesten Untersuchungen stammen, wie im Falle des Stickstoffs, von
Hoffman /34/. Eine neuere Bewertung dieser Daten durch Smith /36/ ergibt
dabei folgende Gleichung:

4662

Inc, = 4,208 - T

0 (Gew.-% 0) (9)

Wie man aus Abb. 3 gut erkennen kann, liegen diese Werte vor allem bei tie-
feren Temperaturen, deutlich hdher als die Ergebnisse von Yonco et al. /39/
bzw. Adams et al. /40/. Die Ursache mag hierfiir vor allem in der Verwendung
eines groberen 20um- Filters von Hoffman, gegeniiber einem 2um- Filter von
Yonco gelegen haben. Ungeldstes und vom groberen Filter nicht zuriickgehalte-
nes LiZO hatte somit die Moglichkeit, hGhere LosTichkeiten vorzutduschen.
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Im Gegensatz zu der relativ einfachen Analysenmethode von Hoffman verwen-
deten Yonco et al./39/ die Aktivierung des im Lithium vorhandenen Sauer-
stoffs mit Hilfe von 14 MeV- Neutronen. Die von ihnen ermittelte Beziehung

lautet:

2896
log ¢y = 6,992 -~ == (wppm 0) (10)

Diese sehr aufwendige Methode ist zwar ebenfalls durch entsprechende expe-
rimentelle Bedingungen beeinfliuBbar, bietet aber doch die Moglichkeit, bei
genauer und vorsichtiger Handhabung reproduzierbare Werte im ppm- Bereich

zu erfassen.

Eine kritische Wirdigung verschiedener Arbeiten wurde von Adams et al. /40/
vorgenommen. Dabei zeigten sich besonders bei hdheren Temperaturen nur ge-

ringe Abweichungen in den einzelnen Versuchsserien. Die Kombination der Da-
ten im Bereich von 523- 908K ergab folgende Gleichung:

log ¢y = 2,773 - ZL20 (mo1-  0) (523K<T<908K ) (11)

Wasserstoff, Deuterium, Tritium

Untersuchungen zur LOslichkeit der verschiedenen Wasserstoffisotope in fliis-
sigem Lithium wurden hauptsdchlich von Adams et al. /41, 42/ sowie Veleckis
et al. /43/ vorgenommen. Adams verwendete zur Bestimmung der Wasserstoff-
bzw. Deuteriumgehalte ebenfalls die schon bei anderen Nichtmetallen benutzte
"Elektrische Widerstandsmethode" . Es ergaben sich dabei folgende Abhdngig-

keiten:

log x, = 1,523 - §§$§ ( 523K<T<775K ) (12)

2,321 - B3 ( sa9k<T<720K ) (13)

Tog Xp
Veleckis /43/ ermittelte die Deuteriumloslichkeit durch indirekte Probenent-
nahme aus der Reaktionsschmelze in einer Helium-Gasatmosphdre. Das an-
schlieBend durch thermische Zersetzung bei 1123K freigesetzte Deuteriumgas
wurde mit einem Massenspektrometer analytisch bestimmt. Eine von

Hubberstey et al./44/ durchgefiihrte kritische Wirdigung der Ergebnisse von
Veleckis /43/ und Adams /42/ fihrte schlieBlich zu dieser Gleichung:
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5082
Tn xy = 3,101 - 225 ( 472K<T<771K ) (14)

Ein Vergleich der Daten in Abb. 4 zeigt die geringen Unterschiede in den
Loslichkeiten der beiden Wasserstoffisotope bei tiefen Temperaturen. Es jst
gut erkennbar, da die "Elektrische Widerstandsmethode" fiir sehr verdiinnte
Losungen etwas niedrigere Werte als die analytischen Verfahren liefert,

Leider ist es bis zu diesem Zeitpunkt nicht moglich, exakte Loslichkeiten

von Tritium in flissigem Lithium anzugeben. Extrapolationen der Li-LiH- bzw.

Li-LiD-Loslichkeiten in das Li-LiT-System Tassen aber erkennen, daB die Tri-

tiumloslichkeit etwas niedriger als die der anderen beiden Isotope sein dirf-
te, wobei aber die tatsdchlichen Unterschiede duBerst gering sind /44/.
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3.2. LsTichkeiten von Metallen in flissigem Lithium

Da die Korrosion metailischer Werkstoffe in fliussigem Lithium unter an-

derem durch Losungsprozesse der einzelnen Legierungselemente beeinfluBt

wird, ist die Kenntnis der entsprechenden Loslichkeiten von wesentlicher
Bedeutung. Es werden deshalb im Rahmen dieses Abschnitts die Loslichkei-
ten der wichtigsten Metalle in fliissigem Lithium vorgestellt.

Eisen

Zur Loslichkeit des wohl wichtigsten Stahlelements liegen verschiedene
Arbeiten aus den friihen sechziger Jahren vor /45-47/. Die umfassendste
Untersuchung ist dabei die von Leavenworth et al. /47/. Er benutzte dazu
eine Apparatur, in der das Lithium in einem Eisen-Behdlter filir 24 Stun-
den bei den gewlinschten Temperaturen gesdttigt wurde. AnschlieBend erfolg-
te die Probenentnahme mit einem kleinen Tiegel aus Titan oder Molybdan
unter Argon-Schutzgas. Die auf diesem Wege erhaltenen Proben wurden dann
in 10%-iger Salzsdure aufgelOst und der Eisengehalt spdter colorimetrisch
bestimmt. Zur Kontrolle der Reproduzierbarkeit der Resultate wurde der
Stickstoffgehalt ebenfalls bestimmt. Eine statistische Auswertung der Er-
gebnisse nach der Methode der kleinsten Fehlerquadrate /48/ flihrte zu fol-
gender Gleichung:

log x = - 2,3492 - 30343 (15)

Byckow /45/ verwendete ebenfalls Eisentiegel fiir seine Untersuchungen. Der
Eisengehalt wurde nach dem Abschrecken der Lithiumprobe auf colorimetrischem
Wege bestimmt. Uber die vorhandenen Nicht-Metallgehalte wurde dabei nichts
ausgesagt, Eine Auswertung von Anthrop /48/ nach der gleichen Methode wie

0.a. erbrachte diesen Zusammenhang:

log x = 2,6248 -

8749,6
< (16)

Minushkin /46/ untersuchte die Eisenloslichkeit mit einer dhnlichen MeR-
technik wie Byckow. Die Experimente erfolgten bei zwei Temperaturen mit je-
weils zwolf verschiedenen Proben. Der Eisengehalt wurde ebenfalls colori-
metrisch bestimmt, wobei der Stickstoffgehalt etwa 100 wppm betrug. Die
Auswertung von Anthrop /48/ lieferte folgende Beziehung:
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4390

log x = - 0,1822 - T (17)

Eine abschlieBende kritische Wirdigung aller Daten zeigte eine relativ

gute Obereinstimmung der Ergebnisse von Leavenworth /47/ und Minushkin /46/.
Dies ist nicht allzu verwunderlich, da in beiden Fdllen die Stickstoffgehalte
dhnlich hoch waren. In Abb. 5 wurde zum Vergleich der Loslichkeiten der ver-

schiedenen Metalle die von Anthrop nach den Daten von Leavenworth ermittel-
te Beziehung beriicksichtigt.
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Abb. 5 : LOslichkeit von Eisen, Chrom, Nickel, Molybddn, Niob und Titan in
flussigem Lithium nach Leavenworth /47/.
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Chrom

Die Loslichkeit von Chrom wurde hauptsachlich von Leavenworth /47/ und
Beskorovaynyy /49/ untersucht. Leavenworth verwendete hierzu die gleiche
Versuchsapparatur wie zur Messung der Eisenldslichkeit. Versuche bei un-
terschiedlichen Stickstoffgehalten ergaben eine eindeutige Abhdngigkeit
von der Stickstoffkonzentration im Lithium. Die Auswertung von Anthrop
/48/ fiihrte zu folgenden Gleichungen:

bei 150 wppm: log x = -2,1364 - 243 (18)
bei 790 wppm: 1log x = -1,1138 - 39$9’6 (19)

Beskorovaynyy /49/ bestimmte die Chromldslichkeit durch Erhitzen von rei-
nem Lithium bzw. Lithium- Chrom- Mischungen in Chrom- und Armco- Eisentie-
geln. Der Chromgehalt wurde anschlieBend chemisch- analytisch ermittelt.
Auf eine Messung des Stickstoffgehalts wurde aber leider verzichtet. Nach
Anthrop /48/ werden diese Daten durch die folgende Gleichung reprasentiert:

2225,1 (20)

log x =7-1,4362 ol

Fiir die Darstellung in Abb. 5 wurden die Daten von Leavenworth bei dem
niedrigeren Stickstoffgehalt gewahlt. Insgesamt gesehen erscheinen seine
Ergebnisse als in sich konsistenter und mehr den tatsdachlichen Gegebenhei-
ten entsprechend. AnschlieBend sei noch auf die Ahnlichkeit zur Eisenlos-

lichkeit hingewiesen.

Nickel

Die Nickelldslichkeit wurde im wesentlichen von den gleichen Autoren wie die
entsprechenden Daten von Eisen und Chrom untersucht. Leavenworth /47/ be-
stimmte auf die gleiche Weise wie schon zuvor beschrieben die NickellosTich-
keit bei zwei verschiedenen Stickstoffgehalten. Es zeigte sich auch hier

die deutliche Zunahme der LGslichkeit mit steigender Stickstoffkonzentration,
bei zusdtzlich wesentlich hoherem Niveau. Nach Anthrop ergeben sich fiir bei-
de Stickstoffgehalte die folgenden Zusammenhdnge:
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146 wppm: log x = -0,2679 - 33$4’2 (21)
220 wppm:  Tog x = 0,346 - 222 (22)

Byckow /45/ sattigte das Lithium in Nickeltiegeln, schreckte es von der
Testtemperatur ab und analysierte den Nickelgehalt auf chemischem Wege.
Leider wurde von ihm keine Angabe zum Stickstoffgehalt gemacht. Die Aus-

wertung von Anthrop fiihrte zu folgender Gleichung:

Tog x = 2,6442 - B127.2 (23)

Minushkin /46/ verwendete fiir seine Untersuchungen zum Erhitzen und Sattigen
des Lithiums einen Nickelbecher. Den Nickelgehalt ermittelte er colori-

metrisch mit Hilfe der Dimethylglyoxim- Methode. Obwohl die Streuung der Da-
ten speziell bei tieferen Temperaturen relativ groB war, bestimmte Anthrop

die Temperaturabh@ngigkeit der vorliegenden MeBwerte zu:

4774,5 ;
T (24)

log x = 1,7015 -

Wie aus Abb. 5 deutlich erkennbar ist, liegt die Nickelloslichkeit um etwa
zwei Zehnerpotenzen iiber den entsprechenden Werten von Chrom und Eisen. Die-
se Tatsache ist von duBerst wichtiger Bedeutung flir das Korrosionsverhalten
der Chrom- Nickel- Stahle, wie sich spater noch zeigen wird. Als Ursache fiir
diese hohe Loslichkeit kann moglicherweise die Bildung von intermetallischen

Li- Ni- Verbindungen angesehen werden.

Molybddn

Die Loslichkeit des Molybdans wurde ebenfalls von Leavenworth /47/ unter-
sucht. Er fand dabei nur sehr geringe Werte, die sich im Temperaturbereich
von 940 bis 1190K zwischen 6 und 11 wppm bewegten. Als Stickstoffgehalt
wurde 100 wppm genannt. Die Auswertung von Anthrop brachte diesen Zusammen-

hang:



17

Tog x = -4,7299 - 139922 (25)

Eine spatere Untersuchung von Cleary /50/ kam zu dem Ergebnis, daB die
L6sTichkeit bei etwa 1600K kleiner als 1 wppm ist und keine Abhdngigkeit

vom Sauerstoff- bzw. Stickstoffgehalt besteht, wenn diese 5000 bzw. 500 wppm
nicht iiberschritten. Der Vergleich zu den anderen Metallen ist aus Abb. 5

ersichtlich.

Niob und Vanadium

uber die Loslichkeit des Niobs wird von Leavenworth /47/ und Cleary /50/
berichtet. Leavenworth benutzte die gleiche MePmethode wie zur Bestimmung
der LOslichkeiten der bisher erwahnten Metalle.Die Untersuchungen wurden
bei 38, 70 und 260 wppm Stickstoff durchgefiihrt. Es bestatigte sich auch
hier die deutliche Zunahme der LGslichkeit mit steigendem Stickstoffge-
halt. Anthrop errechnete fiir die beiden hoheren Konzentrationen die Aus-

gleichsgeraden zu:

70 wppm: Tog x = -3,7381 - 1288:% (26)
260 wppm:  Tog x = -2,6435 - 1352:4 (27)

Cleary /50/ fand dagegen im Rahmen seiner Untersuchungen keine Stickstoff-
abhangigkeit. Anthrops Auswertung ergab:

log x = -4,475 --15%9 (28)
Letztendlich erscheinen aber die Daten von Leavenworth wegen der geringeren
Streuung der MeRwerte begriindeter und glaubwiirdiger. In Abb. 5 wurden die
Daten fiir 38 wppm Stickstoff beriicksichtigt.
Zur Loslichkeit von Vanadium liegen leider nur zwei widerspriichliche An-
gaben von Jesseman et al. /51/ vor. Er bestimmte die Loslichkeit durch
chemische Analyse von dquilibrierten Proben bei 1000 bzw. 1277K zu 150 bzw.
65 wppm. Die absolute Hohe dieser Werte scheint, wenn man sie mit den ent-
sprechenden Loslichkeiten der beiden Metalle Titan und Niob vergleicht,
realistisch zu sein. Die gemessene Abnahme der Loslichkeit mit steigender

Temperatur muB dagegen als duBerst unwahrscheinlich angesehen werden.



18

Titan

Die Loslichkeit des Titans wurde ebenfalls von Leavenworth /47/ unter-
sucht. Die Messungen erfolgten bei 55 bzw, 210 wppm Stickstoff im Lithium.
Eine spdtere Durchsicht der verschiedenen Daten durch Anthrop fihrte zu

folgenden Gleichungen:

2613,1 (29)

55 wppm: Tlog x = -3,4883 - T
210 wppm: Tog x = -3,4707 - 19643 (30)

Der Vergleich in Abb. 5 zeigt aber recht eindrucksvoll die geringe LOS-
Tichkeit des Titans, wenn es gelingt den Stickstoffgehalt sehr niedrig
zu halten.

Zirkonium

Hierzu gibt es lediglich eine Untersuchung von Byckow /45/ im Temperaturbe-
reich von 973 bis 1473K. Die Loslichkeiten erreichten dabei Werte von etwa
300 wppm bei 1273K bzw. 1500 wppm bei 1473K. Infolge der groBen Streuung der
MeRBdaten ist eine gewisse Vorsicht bei der Anwendung der Ergebnisse ange-
bracht.

Blei, Silizium und Germanium

Hubberstey et al. /44/ ermittelte die LOslichkeit dieser Metalle mit Hilfe
_der "Elektrischen Widerstandsmethode". Die Loslichkeiten aller drei Metalle
waren dabei sehr #hnlich, zeigten aber eine Tendenz der Zunahme mit zu-
nehmendem metallischen Charakter des geldsten Metalls. Es zeigte sich wei-
terhin, daB die LOslichkeiten in Metall-Salz-Systemen sehr empfindlich auf
die Art der im Gleichgewicht ausgeschiedenen Phase LiXMey (Me = Metall) re-
agieren. Da aber alle drei Metalle als Verbindungen der Stochiometrie
L1'22Me5 (Me = Pb, Si, Ge) ausgeschieden werden, sind die gefundenen Ahn-
lTichkeiten in den Ldslichkeiten nicht allzu verwunderlich. Die entsprechen-

den Gleichungen lauten:
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6722
Tn xpp = 5,717 = 225 (550<T<670K) (31)

5,608 - 8212 (500<T<700K) (32)

Tn Xe;

5,459 - 8920 (530<1<715K) (33)

In xGe

Andere Metalle

Angaben zur Loslichkeit von anderen Metallen sind in der Literatur

duBerst selten zu finden. In /52/ wird unter anderem auch iiber die LGs-
lichkeit von Beryllium, Tantal, Uran und Wolfram berichtet. Dabei zeigte
sich, daB die Daten teilweise sehr widerspriichlich und mit groBen Streuungen
versehen sind. Die Loslichkeit des Berylliums wurde bei 1008 bzw. 1273K
mit einem Sauerstoffgehalt des Lithiums von 2400 wppm in Eisentiegeln ge-
messen. Die entsprechenden Loslichkeiten betrugen 3000 bzw. 2500 wppm.
Diese Abnahme der LOslichkeit mit steigender Temperatur ist sicherlich
kein tatsdchlicher Effekt, sondern wahrscheinlich den Versuchsbedingungen
zuzuschreiben.

Die Loslichkeit des Tantals wurde bei 998 und 1273K und einem Sauerstoffge-
halt von 2400 wppm bestimmt. Das Tiegelmaterial war ebenfalls aus Eisen.
Die gefundenen Ldslichkeiten betrugen 19 bzw. 1850 wppm. Inwieweit dieser
hohe Wert bei 1273K den Tatsachen entspricht, muf offen bleiben. Mdg-
licherweise ist auch wie im Falle des Nickels die Bildung von interme-
tallischen Phasen fiir diese starke ErhChung verantwortlich.

Zur Loslichkeit des Urans im Lithium liegen zwei verschiedene Literaturan-
gaben vor /52, 45/. In /52/ wurde die LGslichkeit bei 1073 und 1273K zu

70 bzw. 560 wppm gemessen. Als Tiegelmaterial fand dabei Molybdan Verwen-
dung. Uber die Nicht- Metallgehalte im Lithium wurden aber leider keine
Angaben gemacht.

Byckow /45/ bestimmte dagegen die LOslichkeit des Urans mit frisch des-
tilliertem Lithium in Urantiegeln unter Argon- Schutzgas. Eine eigene Aus-
wertung seiner Ergebnisse nach der Methode der kleinsten Fehlerquadrate
ergab im Temperaturbereich von 973 bis 1173K folgende Gleichung:
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In ¢ = 18,625 - 2312 (wppm U) (34)

Der Vergleich zu den Daten von McKisson et al, /52/ zeigt eine relativ

gute Ubereinstimmung der MeBwerte, Bei htheren Temperaturen treten dagegen
sehr deutliche Abweichungen zwischen den MeBergebnissen von Byckow und den
errechneten Daten aus G1. (34) auf, so daB ihre Giltigkeit auf den angege-
benen Bereich beschrankt bleiben muf.

Angaben zur LOsTichkeit des Wolframs sind dagegen duBerst schwierig zu er-
halten., In /52/ wird lediglich Uber eine Messung bei 988K mit einem Sauer-
stoffgehalt des Lithiums von 2400 wppm berichtet, Als Ldslichkeit wurde da-
bei ein Wert von 1050 wppm ermittelt. Der verwendete Tiegel war in diesem
Experiment aus Eisen. Da leider nur ein MeBwert vorliegt, ist iber die

Temperaturabhdngigkeit keine Aussage moglich,

3.3. Freie Bildungsenthalpien der Lithiumverbindungen L12C2,
L13N, LlZOs Li(H,D,T)

Zum genauen Verstdndnis der ablaufenden Korrosionsprozesse in Lithium-

Salz-Systemen ist es notwendig, die entsprechenden thermodynamischen

Daten der Bildung der Lithiumverbindungen L12C2, L13N, L120 und Li(H,D,T)

zu kennen.

Freie Bildungsenthalpie von L1'2__Q2

Zur Temperaturabhangigkeit der freien Bildungsenthalpie des Lithiumacety-
lids sind in der Literatur nur wenige brauchbare Angaben verfiigbar., Viele
Veroffentlichungen basieren dabei auf russischen Untersuchungen der sech-
ziger dJahre /53-55/, Eine kritische Wirdigung und Zusammenfassung der ver-
schiedenen Arbeiten erfolgte spdater von Smith /36/ und Rumbaut /57/. Die
entsprechenden Gleichungen Tlauten:

Smith: AG -32,66 + 0,0297T (kd/g-atom C) (35)

O-
L12(32

Rumbaut: AG -29,73 + 0,0234T7 (kdJ/g-atom C) (36)

0.
L12C2
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Flir die eigenen Betrachtungen wurden dagegen die Ergebnisse von Douglas
/56/ herangezogen, da sie eigentlich als die einzigen brauchbaren Hoch-
temperaturdaten angesehen werden konnen.

Douglas: AG? = -31,17 + 0,0089T (kd/g-atom C) (37)

L1'2C2

Der Vergleich mit den Bildungsenthalpien der anderen Lithiumverbindungen
ist aus Abb. 6 ersichtlich.
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Abb. 6: Freie Bildungsenthalpien der Lithiumverbindungen Li,C,, LijN,
LiZO und LiH (a: /37/, b: /63/, c: /38/, d: /60/)

N

Freie Bildungsenthalpie von Li3_

Die freie Bildungsenthalpie des Lithiumnitrids wurde von einer Vielzahl
von Autoren untersucht. Eine gute Ubersicht dazu wird von Asano et al.
in /58/ durch Vergleich der bekanntesten Verdffentlichungen gegeben, Da-
bei zeigte sich, daB die Gleichungen von Wicks und Block /59/ sowie der
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JANAF Tab]es'/60/ deutlich negativere Werte als die Arbeiten von Yonco
/38/, Bonomi /61/, Osborne /194/ und Asano /58/ ergeben, Die Ursachen fiir
die entsprechenden Abweichungen sind sicherlich in den unterschiedlichen
MeBverfahren der einzelnen Autoren zu sehen. Bonomi benutzte tMK-Messungen
in einer galvanischen Zelle zur Bestimmung seiner Daten. Yonco errechnete
dagegen aus der StickstofflosTichkeit sowie dem Stickstoffdampfdruck uber
Lithiumnitrid die Werte der freien Bildungsenthalpie von L13N. Fir die ei-
genen Rechnungen wurde auf die Daten von Yonco zuriickgegriffen. Die ent-
sprechende Gleichung Tautet (Abb. 6):

AG -163,72 + 0,139T (kd/g-atom N) (38)

0 —_—
L13N -

Freie Bildungsenthalpie von Lizg

Obwoh1 zur freien Bildungsenthalpie des Lithiumoxids mehrere Veroffent-
Tichungen vorliegen /36, 57, 59/, basieren doch die meisten Arbeiten
auf den Daten der JANAF-Tables /60/. Lediglich von Wicks and Block /59/
liegen dazu noch vergleichbare Ergebnisse vor. Insgesamt gesehen er-
scheinen aber die JANAF-Daten (Abb. 6) als mit den meisten Ergebnissen
vertraglicher.

AG -604,36 + 0,137T (kd/g-atom Q) (39)

O =
L120

Freie Bildungsenthalpie von LiH, LiD, LiT

Zur freien Bildungsenthalpie von LiH, LiD bzw. LiT Tiegen im wesentlichen
die Arbeiten von Veleckis /62/, Maroni et al. /63/ und Ihle /64/ vor. Dabei
zeigte sich , daB die Ergebnisse fiir das Lithiumhydrid bis auf die Daten
von Veleckis sehr nahe beieinander liegen, obwohl die benutzten Arbeits-
methoden teilweise verschieden waren. Das relativ starke Abweichen der
Resultate von Veleckis verwundert etwas, da der Autor an der Untersuchung
von /63/ ebenfalls beteiligt war, aber in seiner spdteren Veroffentlichung
/62/ keinerlei Begriindung filir die Unterschiede gab.

Die Ergebnisse von Ihle haben den Nachteil, daB sie nur im Temperaturbe-
reich zwischen 700 und 975K ermittelt wurden, also nur bedingte Aussage-
moglichkeiten fiir hdhere bzw. niedrigere Temperaturen besitzen. Im folgen-
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den werden alle relevanten Gleichungen zur freien Bildungsenthalpie des

LiH vorgestellt.

Maroni:  8G. ., = -69,50 + 0,0565T  (kJ/g-atom H) (40)
Ihle: 8G) .y = -80,30 + 0,0730T  (kd/g-atom H) (41)
Veleckis: AGY., = -94,75 + 0,0827T  (kJ/g-atom H) (42)

LiH
Zum Vergleich wurde in Abb. 6 die Beziehung von Maroni /63/ beriicksichtigt.

Uber die freien Bildungsenthalpien von LiD und LiT wurde bisher nur in den
Arbeiten von Veleckis /62/ bzw. Maroni /63/ berichtet. Die beiden Gleichun-
gen der freien Bildungsenthalpien des LiD Tauten:

-66,57 + 0,0553T (kd/g-atom D) (43)

.. 0
Maroni: AGLiD

Veleckis: 4G° -95,17 + 0,0850T  (kJ/g-atom D) (44)

LiD

Die freie Bildungsenthalpie des LiT ist dagegen bisher nur von Veleckis /62/

angegeben worden. Sie lautet:

0G0, = -95,54 + 0,0864T (kd/g-atom T) (45)

LT
Inwieweit die beiden Angaben der freien Bildungsenthalpien des LiD bzw. LiT
von Veleckis ebenfalls zu hohe Werte, dhnlich wie beim LiH darstellen,
kann mangels vergleichbarer Daten momentan nicht beantwortet werden. Es
zeigte sich aber die Tendenz, daB die Stabilitdt der Lithium-Wasserstoff-
verbindungen, ausgehend vom LiH liber das LiD zum LiT hin, leicht abnimmt.
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4, Reaktionen nichtmetallischer Elemente mit Vanadium

4,1, Loslichkeiten der Nichtmetalle in Vanadium

Fiir das Verstandnis der Art und des Umfangs der Wechselwirkung von Vana-
dium mit den im Lithium geldsten Nicht- Metallen ist deren Loslichkeits-
verhalten im Vanadium von grofer Bedeutung. Es soll nun in diesem Ab-

schnitt eine Ubersicht liber das vorhandene Datenmaterial mit entsprechen-

den kritischen Anmerkdngen gegeben werden.

Kohlenstoff

Ausgehend vom Phasendiagramm Vanadium- Kohlenstoff, erscheint die LosTich-
keit des Kohlenstoffs duBerst gering zu sein. In der Literatur findet sich
hierzu lediglich eine Angabe von Gebhardt et al./65/, der Vanadiumproben
unter Vakuum in Graphit- Hohlzylindern, allerdings bei Temperaturen zwi-
schen 1773 und 1873K , gegliiht hatte. Die auf diese Weise erhaltene LOs-
lichkeit 1dBt sich durch folgende Gleichung errechnen:

log c_ = 7,4 - 2230 (1773-1873K), (At.-%C) (46)

Eine Abschdtzung in dem Temperaturbereich von etwa 823K ergdabe Konzentra-
tionen in der GroBRenordnung von ungefahr 7-10_9At.—%. Die maximale Loslich-

keit bei der eutektischen Temperatur von 1903K dagegen, betrdgt ca. 5 At.-%C.

Stickstoff

Uber die LOslichkeit von Stickstoff in Vanadium Tiegen nur wenige Arbeiten
teilweise qualitativer Art vor. Ein zusammenfassender Vergleich der ver-
schiedenen Veroffentlichungen, die mehr oder weniger ausgepragte Unter-
schiede aufweisen, wird von Horz in /66/ gegeben. Ob dies an den ver-
schiedenen Methoden der Bestimmung, wie z.B. elektrische Widerstands-
messungen, Metallographie, Innere Reibung u.s.w. liegt, kann nur vermu-

tet werden. Aus Angaben von Horz /66/ ergibt sich fiir die Temperaturabhdngig-
keit der Stickstoffsdttigungskonzentration im a- Mischkristall folgen-

der Zusammenhang:
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Tn ¢y = 2,166 - 222 (Gew.-2N) (47)
Die mit dieser Gleichung errechneten Konzentrationen weisen zwar Abwei-
chungen gegeniiber friiheren Messungen des gleichen Autors auf /67/, zeigen
aber eine gute Ubereinstimmung mit der von Henry et al. /68/ ermittelten

Beziehung. Fiir 823K ergeben sich nach dieser Gleichung ca. 0,85 Gew,.-%.

Sauerstoff

Die Bestimmung der Loslichkeitsgrenzen von Sauerstoff in Vanadium erfolgte

durch Fromm und Kirchheim /69/, Alexander /70/ sowie Smith /71/ mit Hilfe
verschiedener experimenteller Methoden. Die untersuchten Temperaturen iiber-

deckten dabei den Temperaturbereich von etwa 473 bis 1373K.

Smith: log ¢, = 1,20 - 232 (473- 1023K) , (At.-% 0)  (48)

it

T
. B 482 9
Fromm: 1log c, = 1,35 - T (823- 1373K) , (At.-% 0) (49)
Fromm et al. verwendete fiir seine Bestimmungen EMK- Messungen, wdhrend
Smith Verteilungsgleichgewichte des Sauerstoffs zwischen Vanadium und
Natrium heranzog. Der Vergleich beider Gleichungen zeigt, daf die Daten
von Smith etwas niedrigere Werte als die Ergebnisse von Fromm et al. 1ije-
fern. Insgesamt liegen die Ldslichkeiten etwas iliber dem Niveau des Stick-
stoffs, aber deutlich hoher als die Kohlenstoffwerte.

Wasserstoff, Deuterium

Vanadium bildet mit Wasserstoff im Bereich von 0 - 40 At.-% Wasserstoff
feste Losungen. Lediglich bei sehr tiefen Temperaturen tritt eine Mischuhgs-
liicke auf /72/. Die Loslichkeiten von Wasserstoff und Deuterium wurden so-
woh1l von Veleckis /72/ und Mareché /73/, als auch von Westlake /74, 75/ ge-
messen. Dabei gehen die Meinungen inwieweit ein Isotopieeffekt vorliegt
deutlich auseinander. Wdhrend Westlake im Temperaturbereich zwischen 223 und
423K einen deutlichen Unterschied der Loslichkeiten nachwies, konnten Ve-
leckis sowie Mareché diesen Effekt zwischen 673 und 1073K nicht beobachten.
Leider sind von Veleckis und Maréché keine Loslichkeitsgleichungen flir den
Hochtemperaturbereich vertffentlicht worden. Die von Westlake angegebenen
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Gleichungen sind aber flr fusionsrelevante Anwendungen nicht brauchbar,
da sie lediglich bis zu Temperaturen von etwa 423K Giiltigkeit besitzen.

Im Gegensatz zu den beiden Isotopen Wasserstoff und Deuterium existieren zur
Tritiumloslichkeit keine Angaben. Vergleiche zum System Li-T Tassen aber er-
kennen, daB wenn lberhaupt ein Isotopieeffekt vorhanden ist, die Unter-
schiede zur Wasserstoff- bzw. Deuteriumloslichkeit sehr gering sein miissen.

4.2. Freie Bildungsenthalpien des Vanadium- Karbids,
~-Nitrids , -0xids , -Hydrids und Deuterids

Vanadium- Kohlenstoff

Vanadium ist in der Lage mit Kohlenstoff zwei verschiedene Karbide, eine
kubisch- flachenzentrierte Struktur der Stochiometrie VC (NaCl- Typ), die
im allgemeinen als §- Phase bezeichnet wird, sowie eine anndhernd hexagonal
dichteste Subphase der Stochiometrie V2C mit der Bezeichnung 8- Phase zu
bilden /76,77/. Die Phasengrenzen der §-Phase ergeben sich dabei genauge-
nommen zu VC0,74‘ VCO,92 /78/. Hohere Kohlenstoffgehalte als VCO’92 wur-
den nicht gefunden, es sei denn als freier Kohlenstoff im Karbidgitter.
Uber die Stochiometrie der g- Phase liegen etwas widerspriichliche Angaben
vor. Storms /76/ sieht als Phasengrenze VCO,43- VCO’50 an, wahrend Schon-
berg /77/ im Gegensatz dazu eine untere Grenze von VCO,37 erwahnt.
Aufgrund dieser Ausfiihrungen erscheint es klar, daB die Angabe genauer
thermodynamischer Daten schwierig ist, da sie letztlich von der chemischen
Zusammensetzung der Karbide abhdngen. In der Literatur wird lediglich uber
die beiden stochiometrischen Karbide VC und V2C berichtet /36, 59/.

3

Wicks & Block : A 0. = -117,06 + 6,41-107°T  (kJ/g=atom C)  (50)
Smith : A Gy o= -147,38 + 4,19-107°T  (k/g-atom C)  (51)
2

Stabilitdtsbetrachtungen zeigen einerseits die schwache Temperaturabhdngig-
keit der freien Bildungsenthalpien beider Karbide, andererseits auch die
Tendenz zur Bildung der g-Phase bei ausreichend hohem Kohlenstoffangebot.
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Vanadium-Stickstoff

Aus den Arbeiten von Hahn /79/ und Schnell /80/ ergibt sich sowohl die Exis-
tenz einer hexagonalen B-Phase der Stdchiometrie VNO’37 - VNO,43 als auch
einer kubischen &-Phase der Zusammensetzung VNO’71 - VNl,OO‘ Rostocker und
Yamamoto /81/ erwdhnen dagegen eine tetragonale Phase mit der Zusammenset-
zung VN0’19. Nach Schonberg /82/ ist diese Verbindung jedoch auf die Gegen-
wart von Sauerstoff zuriickzufiihren. Ahnlich wie auch im Falle des Kohlen-
stoffs hdngen die thermodynamischen Daten deutlich von der Stdchiometrie

der Nitride ab. Fiir die kubische §-Phase YN bzw., die hexagonale g-Phase

V2N kann man aus /36/ folgende Beziehungen fiir die freien Bildungsenthal-

pien entnehmen:

269y = -169,15 + 8,4-107°T  (kJ/g-atom N) (52)

VN -194.27 + 8,4:107°T  (kJ/g-atom N) (53)
) |

AG

Aussagen iiber die Stabilitdt beider Verbindungen sind zwar moglich, behal-
ten ihre Gutligkeit aber nur solange sie auf das Zweistoffsystem Vanadium-
Stickstoff beschrédnkt bleiben. Die thermodynamischen Gegebenheiten im Sys-
tem Lithium-Vanadium-Stickstoff konnen aber bei entsprechend hohen Stick-
stoffkonzentrationen im Lithium die Bildung des terndren Nitrids L1’7VN4

gegeniiber den bindren Nitriden begiinstigen /31/.

Vanadium-Sauerstoff

Das System Vanadium-Sauerstoff ist im Gegensatz zu den anderen Vanadium-
Nichtmetallsystemen wesentlich komplizierter aufgebaut /70, 83, 84/. Es
existiert eine tetragonal-raumzentrierte o” -Phase (V90), eine tetragonal-
raumzentrierte g-Phase (VOO,15 - VOO,28)’ eine monokline y-Phase (VZO)’
die kubisch-fldchenzentrierte §-Phase (VOO,85 - V01’24) sowie einige tri-
k1ine, rhomboedrische und martensitische Phasen unterschiedlicher Struktur,
Welche Phasen sich letztlich bilden hdngt von den vorhandenen Sauerstoff-
aktivitdten, der Temperatur, der Versuchszeit und unter Umstdnden von der
AbkiihTrate ab, Die Thermodynamik vermag also nicht allein Aussagen lber
die Existenz der einzelnen Verbindungen zu treffen., Aus der Literatur sind
wie man sich leicht vorstellen kann, nur begrenzt thermodynamische Daten

erhaltlich, Angaben der freien Bildungsenthalpien des VO bzw. V90 sind
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/85, 36/ zu entnehmen,

AGSO = -555,75 + 7,5-10_2T (kd/g-atom 0) (54)
8GY o= -531,72 + 0,198T (kd/g-atom 0) (55)
9

Thermodynamische Daten zu anderen Vanadiumoxiden sind in der Veroffent-
lichung von Walker und Price /86/aufgefiihrt.

Vanadium- Wasserstoff

Dieses System unterscheidet sich deutlich von den bisher beschriebenen
Phasenbeziehungen. Es existieren zwar ebenfalls mehrere Verbindungen, ei-
ne tetragonal- raumzentrierte g- Phase (VHO,45_ VH0,95) mit verschiedenen
Ordnungsstrukturen sowie eine kubisch- fldchenzentrierte y- Phase (VHZ)'
Die thermische Stabilitdt dieser Hydride ist aber nur bis zu Temperaturen
von etwa 473K gegeben. Oberhalb dieser Temperaturschwelle bildet das Vana-
dium mit dem Wasserstoff iiber einen weiten Bereich feste LOsungen ohne Aus-
scheidung einer zweiten Phase. Fiir den Bereich der Bildung der g- Phase
(283~ 313K) ergibt sich die freie Bildungsenthalpie aus /87/ zu:

2

A G -41,55 + 6,45-10 °T (kd/g-atom H) (56)

0 =
VH
Das Phasendiagramm Vanadium- Deuterium zeigt ein sehr dahnliches Aussehen.
Als wichtigster Unterschied sei die niedrigere Auflosungstemperatur der
g- Phase von etwa 373K angemerkt. Thermodynamische Daten zur Bildung der
g~ Phase konnten in der Literatur nicht gefunden werden.

Flir das System Vanadium- Tritium liegen nur wenige Arbeiten vor. In einer
Untersuchung von Ldsser et al./88/ iiber das Verhalten von Tritium in Me-
tallen wird auch ein Ausschnitt des entsprechenden Phasendiagramms vorge-
stellt. Es zeigte sich dabei die Ahnlichkeit zum V-D System. Die obere
Grenztemperatur der AuflOsung der g- Phase betrdgt etwa 348K. Angaben zu
freien Bildungsenthalpien von Vanadiumtitriden konnten dieser Untersu-

chung Teider nicht entnommen werden.
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4.3, Bildung von Karbonitriden

Aufgrund von thermodynamischen Gegebenheiten ist Vanadium in der Lage,
neben den bindren Karbiden und Nitriden auch Karbonitride zu bilden

/80, 89/. Dies ist fiir die Korrosionsexperimente von Vanadium in fliissi-
gem Lithium von groBer Bedeutung, da man immer mit dem gleichzeitigen
Vorhandensein von Kohlenstoff- und Stickstoffverunreinigungen rechnen
muB. Gegeniiber den bekannten Phasen aus den beiden bindren Randsystemen
V-C bzw. V-N treten keine neuen Phasen auf. Es existieren neben der me-
tallischen a-Phase sowohl die g-Phase, die etwa der Formel VZ(C’ N) ent-
spricht und eine hexagonal dichteste Packung der Metallatome aufweist,
als auch die &-Phase vom NaC1-Typ mit ungefdhr der Ndherungsformel V(C, N).
Das Phasendiagramm fiir die vanadiumreiche Ecke des Systems V-C-N wurde in
/78, 80/ vorgestelit. Dabei wird deutlich, daB die terndre §-Phase ein
sehr breites Homogenitdtsfeld aufweist, das die s-Karbid- und Nitridphase
kontinuierlich miteinander verbindet. Die Phasengrenzen verlaufen fast
geradlinig zwischen VC0592 und VNl,OO’ sowie VCO,74 und VNO,72‘ Im Falle
der g-Phase kann ebenfalls von einer Tiickenlosen Reihe von Mischkristal-
len ausgegangen werden. Da diese Phase aber sehr empfindlich auf kleine
Sauerstoffgehalte reagiert, ist es duBerst schwierig das Existenzfeld
gegeniber dem (a+g)-Feld bzw. (B+8)-Feld genau abzugrenzen. Als obere Pha-
sengrenze wird eine Zusammensetzung entlang V(C, N)O,SO angenommen. Der
Verlauf der unteren Phasengrenze kann im Gegensatz dazu nur vermutet wer-

den.

5. Mechanismus der Wechselwirkung zwischen fliissigem
Lithium und festen metallischen Werkstoffen

Umfangreiche Erfahrungen und Erkenntnisse zur Wechselwirkung fliissiger
Alkalimetalle mit festen metallischen Werkstoffen sind im Rahmen der For-
schungs- und Entwicklungsarbeiten zum natriumgekiihlten Brutreaktor gewon-
nen worden. Grundsdtzlich kann ein d@hnliches Verhalten der Werkstoffe auch
gegeniiber anderen Alkalimetallen wie z. B. Lithium, beobachtet werden.

Ein wesentlicher Unterschied zu den anderen Fliissigmetallen wie Natrium
oder Kalium besteht jedoch in dem deutlich groReren Losungsvermogen des
Lithiums flr andere Elemente, sowie einer stdrkeren Affinitdt zu den nicht-



30

metallischen Elementen wie Stickstoff, Kohlenstoff und Sauerstoff. Dies
hat auch ein anderes Verhalten der Werkstoffe in flilissigem Lithium zur
Folge /90/. Als Korrosionsphdnomene, die durch die Wechselwirkung von
fliissigem Lithium mit festen metallischen Werkstoffen verursacht werden,

konnen folgende Erscheinungen beobachtet werden:

Massenverlust durch Materialabtrag in heiBen Zonen
Materialabscheidung in kdlteren Zonen

Vef&nderungen der chemischen ZUsammensetzuhg

Verdnderungen der Mikrostruktur und der Oberfldachenmorphologie
Verdanderungen physikalischer Eigenschaften (Festigkeit, Duktilitat,
elektrische und thermische Leitfdhigkeit usw,)

5.1. Losung von Metallen in fliissigem Lithium

Nach einer Regel von Mott /91/ sollten Elemente wie Ti, Zr, Hf, V, Nb, Ta,
Cr, Mo, W, Mn, Re, Fe, Co und Ni in fliissigem Lithium nur sehr gering 10s-
Tich sein. Werkstoffe, die also im wesentlichen aus diesen Elementen auf-
gebaut sind, sollten deshalb von einer Lithiumschmelze nur wenig angegrif-
fen werden. Als wichtigste Einschrankung dieser Regel muB3 allerdings gel-
ten, daB Werkstoffe mit hohem Nickelgehalt ‘wie z. B. alle Nickelbasisle-
gierungen, wegen der hohen Nickelloslichkeit ungeeignet fiir einen Einsatz
in flissigem Lithium sind, Wirde nun die Lithiumkorrosion auf einer LOsung
der o. a. Metalle im Flissigmetall beruhen, so sollten die Elemente Ti, Zr,
(Abb, 5, S.14) und wegen der physikalischen Ahnlichkeit zu diesen Elementen
auch V, Nb und Ta eine hervorragende Vertrdglichkeit mit flussigem Lithium
besitzen. Da aber in realen technischen Lithiumkreislaufen zusdatzliche Para-
meter wie Temperaturgradienten und Verunreinigungsgehalte im Lithium an Be-
deutung gewinnen, sind die tatsdchlich beobachteten Korrosionseffekte unter
Umstanden wesentlich stdrker und komplizierter in ihrem Ablauf.
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5.2. Austausch nichtmetallischer Elemente

Die Festigkeitseigenschaften der meisten metallischen Werkstoffe werden

im groBem Umfang von den vorhandenen Gehalten an Kohlenstoff, Stickstoff,
Sauerstoff und Wasserstoff ( Wasserstoffversprodung ! ) beeinfluBt. Ge-
ringe Verdnderungen in den Nichtmetallkonzentrationen konnen deshalb die
Einsatzbereitschaft dieser Werkstoffe deutlich verdndern.

Flussiges Lithium besitzt ein betrdchtliches, aber stark von der Tempera-
tur abhangiges Losungsvermogen fiir nichtmetallische Elemente. Die chemische
Affinitdat zur gemeinsamen Verbindungsbildung zeigt eine d@hnlich starke Tem-
peraturabhangigkeit. Das Lithium erweist sich deshalb als hervorragendes
Transportmedium fiir Kohlenstoff, Stickstoff, Sauerstoff sowie Wasserstoff.
Letztlich ausschlaggebend fiir die Starke der Wechselwirkung der Lithium-
schmelze mit den Werkstoffen ist der Umfang und die Richtung der Nichtme-
tall- Austauschreaktionen.

Fir die thermodynamische Beschreibung der ablaufenden Korrosionsvorgange
sind aber nicht die Unterschiede im Nichtmetallgehalt zwischen dem Lithium
und einer festen Legierung von Bedeutung, sondern Differenzen im chemischen
Potential bzw., der Aktivitdt des nichtmetallischen Elements in den be-
teiligten Phasen. Die Aktivitdt a ist bei gegebener Konzentration c in ver-

diinnten Losungen ndherungsweise gegeben durch,

C
a =z (57)
S

wobei Ce die Sdttigungskonzentration des Nichtmetalls bei der entsprechen-
den Temperatur ist. Fiir Verbindungen mit sehr ausgeprdgter Bildungstendenz
wie z.B. L120 und Li3N, miissen allerdings zusdtzlich die freien Bildungs-
enthalpien bei den thermodynamischen Stabilitdtsbetrachtungen bericksichtigt
werden. Da die Aktivitdat eine temperaturabhdngige GroBe ist kann man leicht
einsehen, daB das Lithium bei gleichem Nichtmetallgehalt entlang eines Tem-
peraturgradienten verschiedene Nichtmetallaktivitdten d.h. also unterschied-
lTiche Wirkungen auf die betroffenen Werkstoffe besitzt. Diesem durch Tempe-
raturdifferenzen entstandenen Aktivitdtsunterschied kann aber eine weitere Ak-
tivitdtsdifferenz z.B. durch Kombination von Werkstoffen unterschiedlicher
Zusammensetzung in einem Lithiumkreislauf Uberlagert werden. Diese Wechsel-
wirkung ist analog der Korrosion durch Lokalelementbildung in wdssrigen

Elektrolytsystemen.
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Eine thermodynamische Beschreibung der Richtung des Nichtmetallaustauschs
zwischen Lithium und den meisten Metallen wie Ti, V, Cr, Fe, Ni usw. ist
mit Hilfe des Nernst'schen Verteilungskoeffizienten K moglich,

S 0 0
c C AG, . - AG
K = ...ME = _.M..ei exp. L1 Me (58)
C . cS RT
Li Li
wobei C und CLi die Nichtmetallkonzentrationen im festen Metall bzw. Li-
thium, c; und Cii die entsprechenden Sattigungskonzentrationen und

AGEi und AGﬁe die freien Bildungsenthalpien der Nichtmetall- Lithium
bzw.- Metallverbindungen sind. Nach dieser Definition bedeutet ein

K- Wert > 1 einen Transport des Nichtmetalls vom Lithium in die feste Me-
‘tallphase, bei einem K- Wert < 1 dagegen in die andere Richtung. Eine gute
Ubersicht der Verteilungskoeffizienten des Sauerstoffs, Stickstoffs und
Kohlenstoffs zwischen Lithium und den wichtigsten Metallen wird von Smith

in /36/ gegeben.

Wie man aus der Definition fir K erkennen kann, beeinfluBt die Differenz

der freien Bilungsenthalpien der beteiligten Phasen die Richtung des Nicht-
metallaustauschs. So ergibt sich z.B. filir das System Li- 0- V, da eine
deutlich hOhere Stabilitdt des Lithijumoxids gegeniiber dem Vanadiumoxid

bei allen Temperaturen vorliegt, ein Austausch des Sauerstoffs in die Rich-
tung der stabileren Phase, d.h. vom Vanadium zum Lithium. Eine Abschdtzung
der Gleichgewichtsverteilung des Nichtmetalls zwischen dem Lithium und einem
beliebigen Metall 18Rt sich also durch Vergleich der entsprechenden freien
Bildungsenthalpien der in Frage kommenden Phasen durchfiihren. Eine ebenfalls
von Smith /36/ durchgefiihrte sehr interessante Rechnung stellt die Nichtme-
tallgehalte Cﬂi im Lithium, die fiur die Bildung der Nichtmetall- Metall- Ver-

bindungen notwendig sind, vor.
' S _
In ¢ = in CMe n K (59)

Aus dieser {bersicht geht klar hervor, daB die meisten Refraktdrmetallkarbide
und- Nitride schon bei duRerst niedrigen Kohlenstoff- und Stickstoffkonzen-
trationen gebildet werden. Da aber insgesamt gesehen die thermodynamischen
Gegebenheiten der Nichtmetall- Metall- Verbindungen des Kohlenstoffs, Stick-
stoffs und Sauerstoffs teilweise etwas unterschiedlich sind, soll im folgen-
den noch auf besondere Eigenheiten der einzelnen Nichtmetalle eingegangen

werden.
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Kohlenstoff

Kohlenstoff ist in Lithium im Temperaturbereich von 600 bis 900K zwischen
0,04 und 0,9 Gew.-% 10slich /33/. Als einzige stabile Verbindung tritt da-
bei das Acetylid L1'2C2 auf. Infolge dieser guten Loslichkeit ist fliissiges
Lithium als hervorragendes Transportmedium fiir Kohlenstoff anzusehen. Die-
se Tatsache kann unter gewissen Umstdnden allerdings zu nicht tolerierbaren
Werkstoffschadigungen fiihren. Wie schon zuvor angedeutet, ist flr die Rich-
tung des Kohlenstoffaustauschs die Stabilitdt der in Frage kommenden Karbi-
de von ausschlaggebender Bedeutung. Betrachtet man nun die freien Bildungs-
enthalpien der wichtigsten Karbide /36/ so zeigt sich, daB die meisten Me-
talle wie Ti, Zr, V, Nb, Ta, Mo, W und Mn weitaus starkere Karbidbildner
als das Lithium sind. Als Konsequenz daraus ergibt sich, daB in den mei-
sten Fallen ein Kohlenstofftransport aus dem Lithium in das feste Metall
mit einer dadurch verbundenen Aufkohlung stattfindet; selbst wenn dieses
deutlich an Kohlenstoff untersdttigt ist. Als Beispiel hierzu kann das Sys-
tem Lithium-Kohlenstoff- 18 9 CrNi- Stahl dienen, wo je nach Temperatur
entweder Aufkohlung oder Entkohlung des Stahls zu beobachten ist /92/. Die
Entkohlung des Stahls 1aRt sich am wirkungsvollsten durch eine Stabili-
sierung mit stark karbidbildenden Elementen wie Titan und Niob verhindern,
Beide Metalle sind in der Lage durch Ausscheidung von Karbiden den im

Stahl vorhandenen Kohlenstoff teilweise abzubinden und somit eine Ausdif-
fusion bei entsprechenden duBeren Bedingungen abzuschwédchen.

Stickstoff

Der Stickstoff zeigt im Vergleich zum Kohlenstoff ein @hnliches Verhalten.
Er ist im Lithium im gesamten Temperaturbereich gut 16slich, Bei Tempera-
turen zwischen 773 und 873K werden GroBenordnungen von etwa 10 Gew.-% er-
reicht, Weiterhin kann eine hohe chemische Affinitdt des Lithiums zur Ver-
bindungsbildung beobachtet werden. Als einzige stabile Verbindung tritt da-
bei das Nitrid Li3N auf /38, 93/. Ein Vergleich der freien Bildungsenthal-
pien des Lithiumnitrids mit den Nitriden der wichtigsten Metalle zeigt, daB
Lithium den Stickstoff an Elemente wie Ti, V und Nb selbst bei stark ver-
dinnten Losungen abgibt, aber ein umgekehrter Massetransport, d. h. eine
Entstickund flir Cr, Mo, Mn, Fe oder Ni, typische Stahlelemente, zu erwar-
ten ist /94, 95/. Somit ist der im Lithium geldste Stickstoff in der Lage,



34

das Korrosionsverhalten der meisten Werkstoffe wesentlich zu verschlechtern
/96, 97/. Als Schddigungsarten konnen dabei &hnlich wie fiir Kohlenstoff,
Versprodung, duBere Schichtbildung, Abtragung sowie selektive Korrosion zu
Tage treten., Im Falle der Vanadinlegierungen konnen durch Stickstoffauf-
nahme sehr harte Randschichten mit Stickstoffgehalten, die sich im Prozent-
bereich bewegen, entstehen /26, 27/. Eine Beeinflussung der mechanischen
Eigenschaften kann dabei als gegeben angesehen werden.

Sauerstoff

Der Sauerstoff zeigt zumindest im Lithium im Vergleich zum Kohlenstoff

und Stickstoff ein deutlich anderes Verhalten. Aufgrund der stark nega-
tiven freien Bildungsenthalpie des Lithiumoxids ist die Richtung des Sauer-
stoffaustauschs im wesentlichen vorgegeben. Das hat zur Folge, daB fast alle
Metalloxide (selbst von gesdttigten Sauerstofflosungen) vom Lithium redu-
ziert werden. Da bei Werkstoffen auf der Basis von Ti, Zr, V, Nb und Ta
Sauerstoffaustauschvorgange zu den wichtigsten Korrosionsreaktionen zdhien,
ist vor einem Einsatz dieser Metalle in sauerstoffhaltigem Lithium die Ver-
traglichkeit zu ermitteln /98/. Als Schadigungsphdnomen kann dabei die Bil-
dung von Hohlrdumen in der Matrix sowie entlang von Korngrenzen eintreten
/27, 28/. Die Vermeidung solcher Effekte ist sowohl durch niedrige Sauer=-
stoffgehalte im festen Metall, als auch durch Zulegieren von bestimmten Ele-
menten moglich, Nach Beobachtungen von Klueh /99/ zeigte Tantal mit einem
Sauerstoffgehalt > 1000 wppm nach der Auslagerung in Lithium deutliche Spu-
ren der Entoxidation, wahrend bei Gehalten < 200 wppm keine Hohlraumbildung
festgestellt wurde, Durch Zulegieren von Titan kann Vanadium gegen Entoxi-
dation geschiitzt werden. Ahnliches gilt filir das Zulegieren von etwa 1 Gew,-%
Zr zu Niob, Beide Elemente verhindern die Ausdiffusion des Sauerstoffs durch
feinverteiltes Ausscheiden von Ti0- bzw. ZrOZ-Teilchen.

wasserstofﬁ

Wasserstoff ist in Lithium bei hdheren Temperaturen gut 1oslich, Es werden
dabei Konzentrationen von etwa 1 - 2 Gew.-% erreicht. Als einzig stabile Ver-
bindung wird das Hydrid LiH gebildet. Rechnungen zu Verteilungsgleichgewich-
ten des Wasserstoffs zwischen Lithium und Metallen wie Ti, Zr, V, Nb, Cr und
Mo ergeben, daB der Wasserstoff die Tendenz zeigt eher im Lithium zu verblei-
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ben, als sich in den o.a. Metallen anzureichern /100, 107/. Ahnliche Aus-
sagen gelten auch fiir die Verteilungsgleichgewichte des Tritiums. So er-

hdlt man z.B. bei 973K bei etwa 1 wppm Wasserstoff im Lithium ca. 0,1 wppm
Wasserstoff im Titan und Zirkonium bzw. 0,01 wppm Wasserstoff im Niob und Va-
nadium. Die entsprechenden Wasserstoffgehalte im Chrom und Molybdan sind
nochmals um einige GroBenordnungen geringer.

Flir den spateren Betrieb eines Fusionskraftwerks sind diese Faktoren von
groBer Bedeutung da sie doch zeigen, daB bei Verwendung eines Lithium-
Blankets nicht mit einer Anreicherung des Tritiums in den Strukturwerkstoffen
gerechnet werden muB. Diese Tatsache kann sicherlich bei etwaigen Sicherheits-

betrachtungen eine wesentliche Rolle spielen.

5.3. Strukturelle Verdanderungen in den Werkstoffen

In den Kapiteln 5.1 und 5.2. wurden Wechselwirkungen beschrieben, denen
feste metallische Werkstoffe in fliussigem Lithium unterliegen konnen. Im
Rahmen dieses Kapitels sol11 nun aufgezeigt werden, welche Verdanderungen
dadurch in oder an den Oberfldchen dieser Werkstoffe moglich sind und wel-

chen GesetzmdBigkeiten sie unterliegen.
5.3.1. Phaseninstabilitdten

Die Korrosion metallischer Werkstoffe in Lithium kann zur teilweisen oder
volligen Instabilitdt vorhandener Phasen fiihren /97, 101- 104/. Als wich-
tigstes Beispiel sei hier die Ferritschichtbildung an der Oberflache aus-
tenitischer Stahle erwahnt. Durch Herauslosung des relativ hohen Nickelan-
teils auf Gleichgewichtswerte in der GroBenordnung von etwa 3 Gew.-% je nach
Versuchsbedingungen, wird die Austenitphase destabilisiert und geht in das
Ferritgitter tber. Bis zur Ausbildung dieser neuen Gleichgewichtszusammenset-
zung in der Oberflache folgt die Auflosungsrate einem parabolischen Zeitge-
setz /103/. Die geschwindigkeitsbestimmenden Teilschritte konnen sowohl die
Festkorperdiffusion des Nickels als auch die Phasengrenzreaktion an der Flis-
sig-Fest-Grenzfldche sein. Ist der stationdre, d.h. zeitunabhdangige Zustand
erreicht, verhdlt sich der Austenit wie ein ferritischer Stahl und zeigt ein
lineares Korrosionsverhalten. In diesem Zustand bleibt die Dicke der Ferrit-
schicht konstant, da die Wanderungsgeschwindigkeit der Ferritschicht nach In-
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nen genau der Aufldsungsrate an der Oberfldche entspricht. Somit ist es mog-
1ich, durch Messung der zeitlichen Verdnderung der Ferritschichtdicke den
Zeitpunkt der Dickenkonstanz, d.h. also den Beginn des "steady-state regime"
zu bestimmen.

Im Gegensatz zur reinen Ferritschichtbildung der CrNi-Stdhle, zeigen die
MnCr-Stiahle etwas kompliziertere Phasendnderungen /105/. Nach einer Aus-
lagerung von 1500h bei 873K in Lithium ergab sich ein mehrlagiger Schicht-
aufbau. Zuerst tritt eine Korrosionsschicht auf deren oberste Lage auste-
nitisch ist, die darunter liegende wird durch die Manganverarmung ferritisch,
darunter wird eine hexagonale e-Martensitphase beobachtet. Durch Vergleich
mit Proben die unter Abwesenheit/von Lithium die gleiche Warmebehandlung
erfahren haben zeigte sich, daB die Martensitbildung auf die Lithiumein-
wirkung zurilickzufiihren war und beim Abkiihlen auf Raumtemperatur erfolgte.
EDX-Messungen im Bereich der e-Phase ergaben Kohlenstoffwerte, die etwa

um einen Faktor drei unter dem Matrixgehalt lagen. Dieser Tatsache sowie
der vol1ligen Abwesenheit von Karbiden in diesem Bereich wird diese Pha-

sendnderung zugeschrieben.

5.3.2. Ausscheidung neuer Phasen

Neben der Aufldsung oder Umwandlung bestehender Phasen 1ist das Lithium auch
in der Lage, eine Ausscheidung neuer Phasen zu bewirken /31, 97, 101, 106,
108/. Dabei werden die Phasenverdanderungen oft nicht vom Lithium selbst, son-
dern von den in ihm gelésten Elementen wie Kohlenstoff und Stickstoff hervor-
gerufen.

Aufgrund thermodynamischer Gegebenheiten ist das Eisenkarbid Fe3C bei mitt-
leren Temperaturen (<900K) in Lithium instabil. Es kann deshalb das Fe3C
zugunsten des LiZC2 aufgelost werden. Dieser Umstand filihrt speziell bei

Eisen und niedriglegierten Stahlen zu einer Penetration des Lithiums ent-
lang der Korngrenzen /101/. Im Falle der htherlegierten chromhaltigen Stdh-
le wird fast ausschlieBlich die Bildung des M23C6—Karbids (M = Cr, Fe, Mo)
gefunden /37, 106, 108/. Die Ausscheidung dieses Karbids erfolgt ebenfalls
bevorzugt auf den Korngrenzen. Eine Beeintrdchtigung der mechanischen Ei-
genschaften kann dadurch erfolgen, Waren schon vor der Auslagerung im Li-
thium M23C6-Karbide vorhanden, so zeigte sich nach den Experimenten eine
Umorientierung der Ausscheidungen /106/, Weiterhin wurden Anderungen in der
chemischen Zusammensetzung der Karbide von CrMn-Stdhlen gefunden. Nach der
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Lithiumeinwirkung waren die Karbide angereichert an Chrom und Nickel, da-
gegen verarmt an Eisen und Mangan /106/.

Uber die Bildung anderer Karbide wird nur sehr wenig berichtet /31/. Nach
einer Auslagerung des Stahls AISI-316 Uber 672h in Lithium bei 873K, wur-
den neben dem Hauptanteil von M23C6-Ausscheidungen auch geringe Mengen an

M7C3 gefunden.
Neben der Ausscheidung von Karbiden in Stdhlen oder anderen Legierungen be-

steht ebenfalls die grundsdtzliche Moglichkeit der Bildung von Nitriden des
Typs MN bzw. MZN (M= Ti, V, Nb, Cr). Aufgrund von Untersuchungen zeigte sich
aber, daB im System Li-N-Cr nicht die bindren Nitride CrN bzw. Cr2N im In-
neren der entsprechenden Stdhle, sondern vielmehr das terndre Nitrid L1'9CrN5
auf der Oberfliche oder an Korngrenzen, die eine Verbindung zum Lithium be-

saBen, gefunden wurde /109,110/.

5.3.3. Penetration entlang von Korngrenzen

In den vorangegangenen Ausfiihrungen war die Moglichkeit der Penetration von
Lithium entlang von Korngrenzen angedeutet worden. Untersuchungen zu dieser
Art der Korrosion erfolgten hauptsdchlich an Eisen- Basislegierungen /106,
111, 114/. Als Triebkraft dieses Korrosionsphanomens erweist sich immer die
Instabilitdt der vorhandenen Korngrenzenausscheidungen gegeniiber einem Li-
thiumangriff. Das Lithium allein vermag allerdings eine Penetration nicht
auszulosen. In allen Fdllen sind entsprechende Kohlenstoff- bzw. Stickstoff-
gehalte im Lithium eine notwendige Voraussetzung fir eventuelle Phasenander-
ungen. ,

Der Vergleich zwischen dem Kohlenstoff und Stickstoff zeigt eindeutig die
stdrkere Aggresivitdt des Stickstoffs bei der Korngrenzenpenetration. Die Ur-
sache hierfiir ist in der Tatsache zu sehen, daB der Stickstoff lber die Bil-
dung von terndren Nitriden in der Lage ist, eine Umorientierung oder Auf-
10sung der auf den Korngrenzen vorhandenen Phasen herbeizufihren /106/. Uber
die Bildung von Karbiden des Typs LiXM CZ mit dhnlicher Wirkung ist in die-

y
sem Zusammenhang nichts bekannt.

Ruedl et al. schlagen in /111/ einen mehrstufigen Mechanismus fiir den Ablauf
der Korngrenzenpenetration vor. Dabei ist die erste Phase durcﬁ die Bildung
einer duBeren Schicht, in der Anderungen der Zusammensetzung eintreten kon-
nen, geprdagt. Unterhalb dieser Schicht werden auf den Korngrenzen Karbide
ausgeschieden, die sich allerdings in der Zusammensetzung von Karbiden, die
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in Vergleichsproben ohne Lithiumeinwirkung entstanden sind, deutlich un-
terscheiden. Die zweite Phase, die mit einer gewissen Inkubationszeit ver-
bunden ist, wird durch einen Angriff entlang von GroBwinkelkorngrenzen ge-
kennzeichnet. Die Penetration selbst ist dabei mit der Ausscheidung eines
Korrosionsprodukts auf den Korngrenzen gekoppelt. Als mogliche Phase wird
das terndare Nitrid LiQCrN5 vorgeschlagen.

5.3.4. Bildung duBerer und/oder innerer Korrosionszonen

Diese Art der Korrosion kann wohl als die am haufigsten auftretende bezeich-
net werden. Die gebildeten Schichten kdnnen dabei oxidischer, karbidischer
und auch nitridischer Natur sein. Welche Verbindungen nun auf oder in den
Werkstoffen gebildet werden, hangt von verschiedenen Parametern ab. Auf ei-
ne Beschreibung der oxidischen Phasen, seien es nun bindre oder terndre
Oxide, kann aber im Zusammenhang mit Lithium (siehe Kapitel 5.2.) verzich-
tet werden. Nicht zu vernachldssigen ist dieses Problem allerdings bei der
Wechselwirkung mit Natrium /90, 115/, wo je nach Sauerstoffgehalt des Na-
triums duBere, teilweise schlecht haftende Komplexoxide oder keine duBeren
Schichten aber innere Oxidation, auftreten kdnnen.

Unabhangig vom untersuchten System haben die auf den Oberfldachen gebildeten
Schichten einen bedeutenden EinfluB auf die Korrosionsraten der meisten
Werkstoffe. Sind die duBerden Phasen dicht aufgebaut, so besteht eine raum-
liche Trennung der Reaktionspartner, d.h. Festkorperdiffusionsvorgange miis-
sen fiir eine Nachlieferung der beteiligten Atomsorten sorgen. Das hat aber
eine mit der Zeit abnehmende Korrosionsgeschwindigkeit, ausgedriickt durch
ein parabolisches Zeitgesetz, zur Folge. Ahnliches gilt fir die Bildung in-
nerer Korrosionszonen wie z.B. bei der inneren Oxidation von V-Ti-Legie-
fungen in Natrium, oder bei den stark aufgekohlten bzw. aufgestickten Be-
reichen von St&hlen in Lithium. Fir beide Systeme kann die Diffusion durch
die gebildete innere Oxidationszone, sowie die stark aufgekohlten bzw. auf-
gestickten Bereiche geschwindigkeitsbestimmend werden. Als Konsequenz da-
raus kann ebenso mit einem parabolischen Verhalten des Korrosionsangriffs
gerechnet werden.

Bleiben die gebildeten Schichten allerdings poros und lassen eine direkte
Einwirkung des angreifenden Elements zu, so wird keine Verlangsamung des
Angriffs mit der Zeit zu erwarten sein. Die bisherigen Aussagen treffen



39

aber strenggenommen nur auf statische Systeme bei konstanter Temperatur

zu. In Lithiumkreislaufen so zeigen die Ergebnisse, hangt die Korrosions-
rate von der Temperatur, dem Temperaturgradienten im Kreislauf, der Posi-
tion in der Testzone, der Lithiumgeschwindigkeit sowie einigen geometri-
schen Parametern des Kreislaufs ab. Es tritt also eine Uberlagerung vieler
EinfluBfaktoren ein, wodurch eine klare Deutung der MeBergebnisse erschwert
wird.

Betrachtet man den AbTauf der Korrosion von Stahlen in Lithium, so erfolgt
zuerst wegen der stark reduzierenden Wirkung des Lithiums eine Aufldsung
der vorhandenen oxidischen Passivschichten. Je nach der Hohe des Kohlen-
stoff- bzw. Stickstoffgehalts im Lithium zeigen sich anschlieBend unter-
schiedliche Reaktionsprodukte auf der metallischen Stahloberfldche.
Frankham /31/ fiihrte Messungen zum Korrosionsverhalten des Stahls AISI-316
sowohl in stickstofffreiem Lithium bei verschiedenen Kohlenstoffaktivitadten,
als auch in kohlenstofffreiem Lithium bei verschiedenen Stickstoffaktivi-
tdten durch. Im Falle der Experimente in stickstofffreiem Lithium bildete
sich immer eine Ferritphase als duBere Korrosionsschicht mit darunterlie-
genden M23C6—Karbiden, wobei allerdings die Menge der Ausscheidungen abhan-
gig von der Kohlenstoffaktivitdt war. In kohlenstofffreiem Lithium dagegen
wurden keine Karbide gefunden. Es bildete sich in allen Untersuchungen, mit
Ausnahme der Versuche bei Stickstoffaktivitdten um 6-10_4, eine dicke brau-
ne Schicht aus LiQCrN5 mit darunterliegender Ferritschicht auf der Oberfla-
che. Aus den metallographischen Ergebnissen zeigte sich weiterhin, daB bei
beiden Versuchsreihen den duBeren Korrosionsschichten stark aufgekohlte bzw.
aufgestickte Bereiche, die bis in Tiefen von ca. 80 um reichten, folgten.

In der gleichen Arbeit wurden auch die Reaktionen zwischen den Me-
tallen Ti, Zr, V, Nb, Ta, Cr, Fe und Ni mit kohlenstoff- bzw, stickstoff-
haltigem Lithium untersucht. Bis auf Eisen, das keine Reaktionsprodukte auf-
wies, und Nickel, das sich nahezu vo1lig aufloste, wurden auf allen Ober-
fldchen entweder Karbide oder bindre bzw. terndre Nitride gefunden.
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6. Korrosionsphdanomene in Lithiumkreisldufen

Die bisher ausgefiihrten Bemerkungen zur Wechselwirkung fester metallischer
Werkstoffe in flissigem Lithium beschrieben immer den in praktischen Ver-
suchsanlagen selten erreichten Idealzustand der Gleichgewichtseinstellung.
Der Begriff Idealzustand bezieht sich dabei auf Bedingungen, in denen die
thermodynamischen Gegebenheiten immer exakt definiert und auch bekannt sind,
eine Temperaturkonstanz gilt und keine Abhdangigkeit der gemessenen Daten von
systemgeometrischen GroRen gegeben ist. Aufgrund der vorliegenden Erkenntnis-
se aus vielen Untersuchungen ist aber bekannt, daB die genannten Parameter
sehr wohl einen EinfluB auf die Ergebnisse von Korrosionsexperimenten besit-
zen. Will man nun die reaktortypischen Korrosionsprobleme studieren, so sind
Experimente in Kreislaufen uner1dBlich. Das hat aber zur Folge, daB bei der
Gesamtbetrachtung von Versuchsergebnissen die kreislaufspezifischen Korro-

sionsphdnomene beriicksichtigt werden missen.
6.1. Materialabtrag in Hochtemperaturzonen

In jedem den Reaktorbetrieb simulierenden Versuchskreislauf sind Bereiche in
denen eine starke Warmezufuhr d.h. Aufheizung, bzw. Warmeabfuhr d.h. Kih-
lung erfolgt, vorhanden. Die vorliegenden Erfahrungen zeigen nun, daB im
Bereich der Aufheizung teilweise Gewichts- bzw. Wandstdrkenverluste sowie
selektive Erscheinungen auftreten. Die Oberflachenform und auch ihre Zusam-
mensetzung sind bei diesen Vorgdngen deutlichen Verdnderungen unterworfen.
Die bei der Rohrherstellung entstandenen Bearbeitungsspuren verschwinden

nach einiger Zeit vollstdndig. Besteht das Kreislaufmaterial wie in nahezu
allen Fdllen aus einem Austenit, so kommt noch eine Ferritschichtbildung

auf der Oberflache sowie eine Penetration entlang der Korngrenzen dazu..
Spektrometrische Analysen zeigen eine deutliche Verarmung des Stahls in die-
sem Bereich an Nickel und weniger ausgeprdgt auch an Mangan und Chrom. Ver-
suche zur quantitativen Erfassung der Korrosionsraten in Lithiumkreisldufen
sind bis zum jetzigen Zeitpunkt erfolglos geblieben /116/. Die Resultate deu-
ten an, daB der AufldsungsprozeB der die Korrosion von Eisen- Basis- Legie~
rungen in Lithium kontrolliert, eine viel kompliziertere Abhangigkeit von der

Temperatur zeigt, als z.B. in Natrium .
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6.2. Abscheidung in Abkihlungsbereichen

In allen Warme- Transportkreisldufen bestehen aufgrund technischer Notwen-
digkeiten mehr oder weniger stark ausgeprdgte Temperaturgefdlle. Diese Tem-
peraturgradienten fiihren nun dazu, daB die in den Hochtemperaturzonen aus
dem Strukturmaterial herausgelosten Bestandteile an kiihleren Stellen des
Kreislaufsystems wieder abgeschieden werden. Chemische Analysen zeigen, daB
diese Abscheidungsprodukte hauptsdchlich aus Chrom, Eisen und Nickel, wobei
sich die Zusammensetzung mit der Zeit verdndern kann, bestehen /117/. Es
existieren aber in allen Kreisldufen bestimmte Bereiche, in denen eine Mate-
rialabscheidung schadlich ist und unter gewissen Umstanden zum Versagen des
Systems fiihren kann. Zu diesen sehr empfindlichen Stellen zdhlen vor allem
die Warmetauscher. Durch die Abscheidung von Korrosionsprodukten verandern
sich vor allem die Warmelibergange zwischen dem Lithium und den Rohrwanden
sehr deutlich. Das fiihrt letztlich dazu, daB die urspriingliche Auslegung der
Warmetauscher und somit auch die thermischen Gleichgewichte verandert werden.
Ist die Abscheidung entsprechend hoch und erfolgt sie ungestort, so kann es
im Extremfall zu einer volligen Blockierung des Rohrquerschnitts kommen. Als
besonders gefdhrdete Stellen erweisen sich dabei die Rohrverengungen in War-
metauschern oder Pumpenkandlen. Sind zusdtzlich noch magnetische Felder wie
in elektromagnetischen DurchfluBmessern und Pumpen vorhanden, so konnen be-
sonders dort im Lithium vorhandene magnetische Partikel abgeschieden wer-
den und ebenfalls zu einer volistdndigen Verstopfung der Rohre fiihren /118/.

6.3. EinfluBparameter auf die Korrosionsraten metallischer
Werkstoffe

Die Systemparameter die die Korrosion metallischer Werkstoffe in Lithium-
kreisldaufen beeinflussen, zeigen eine viel groBere Variationsbreite als in
entsprechenden Natriumversuchsanlagen bei gleichzeitigem geringeren Kennt-
nisstand iiber die ablaufenden Mechanismen. Dementsprechend ist es noch nicht
moglich, Gleichungen fiir Korrosionsgeschwindigkeiten (z.B. in um/Jahr) in
Abhdngigkeit von der Temperatur, den Verunreinigungsgehalten sowie der
FlieBgeschwindigkeit des Lithiums zu entwickeln. Trotz dieser unbefriedi-
enden Situation soll anhand der wichtigsten EinfluBgroBen deren Wirkung

auf das Korrosionsverhalten von Werkstoffen in einem Lithiumkreislauf er-

lTdautert werden.
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Maximaltemperatur und Temperaturgradient

Der stdrkste Materialabtrag in einem anisothermen Kreislauf ist bei der
hochsten Temperatur zu erwarten. Dies wird auch durch die umfangreichen
Untersuchungen von Tortorelli und DeVan /117, 119, 120/ mit Hilfe von
Thermokonvektionskreisldufen bestehend aus dem Stahl AISI-316 belegt. Die
Erhohung der Maximaltemperatur von 773 auf 823 und schlieBlich auf 873K
lieB eine deutliche Zunahme der Aufldsungsraten erkennen. Die Korrosions-
geschwindigkeiten der Proben die sich auf niedrigeren Temperaturen be-
fanden, Tagen immer unter den entsprechenden Werten der Proben bei den Maxi-
maltemperaturen. DaB dies nicht immer der Fall sein muB, belegen dagegen
die Arbeiten von Smith /121/ und Bauer /122/ durch Untersuchungen in ge-
pumpten Lithiumkreislaufen. Die hochsten Korrosionsraten lagen nach Smith
nicht bei 755K, sondern bei der niedrigeren Temperatur von 700K. Fiir den
Stahl AISI-316 fand Bauer geringere Langzeit-Aufldsungsraten bei 763 als
bei 713K. Ahnliches beobachtete auch Tortorelli /123/ fiir die Korrosions-
raten des ferritischen Stahls HT-9 (Fe 12Cr 1Mo) bei einer Maximaltempe-
ratur von 773K und einem AT von 150K. Die Gewichtsverluste iiber einem
Zeitraum von iiber 13000 Stunden waren sehr gering, allerdings mit dem Ma-
ximum eher bei den tieferen als bei den hoheren Temperaturen.

Position im Kreislauf (downstream effect)

Nach der Definition des Effekts sollte die Korrosionsrate in einer isother-
men Zone vom Eintritt bis zum Austritt dieser Teststrecke abnehmen. Ist
diese isotherme Zone auPerdem noch von konstanter Geometrie, so sollte die
Korrosionsrate proportional dem Verhdltnis L/D sein, wobei L die Entfer-
nung vom Ende der vorangegangenen Aufheizzone und D den hydraulischen Durch-
messer bedeutet. Zur Theorie des downstream effects gibt es viele verschie-
dene Ansdtze wobei allen aber gleich ist, daB sie nur Teilaspekte deuten,
nicht aber eine Gesamterkldrung geben kdonnen. Die Annahme, daB die abneh-
mende Korrosionsrate durch eine kontinuierliche Sattigung des Flissigmetalls
an Korrosionsprodukten erfolgt, ist dabei die am weitesten verbreitete, Ei-
ne andere Uberlegung geht von einer Getterung des fiir den Korrosionsangriff
wichtigsten nichtmetallischen Elements (z.B. Sauerstoff im Natrium) ent-
lang der isothermen Zone aus. Weeks und Issacs /124/ sprechen dagegen im
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Zusammenhang mit der Korrosion von CrNi-Stdhlen in Natrium von einer “kata-
lytischen Wirkung" des downstream effects. Durch die Wiederabscheidung von
Chrom und Nickel auf aktiven Korrosionspldtzen soll die Aufldsungsrate des
Eisens reduziert werden. Ein Vergleich der Befunde in Fliissigmetallen zeigt,
daB Tediglich in Natrium eine mehr oder weniger ausgepragte Positionsabhan-
gigkeit des Korrosionsangriffs auftritt /183/. Flir das Lithium liegen zu
diesem Thema nur widerspriichliche Ergebnisse vor. Bauer berichtet in /122/
von nahezu keiner L/D-Abhdangigkeit, wahrend Bagnall /125/ nach liber 2000h
nur einen duBerst gefingen downstream effect bei der Korrosion des Stahls
AISI-304 in Lithium beobachtet hatte. Konvicka /108/ dagegen fand einen
deutlich hoheren Korrosionsangriff zu Beginn (853K) als am Ende der Test-
strecke (873K) des Lithiumloops (AISI-316). Inwieweit der downstream effect
auch bei anderen Werkstoffen in Lithium auftritt, kann zum jetzigen Zeit-
punkt wohl noch nicht geklart werden.

Lithiumgeschwindigkeit und Systemgeometrie des Kreislaufs

Zur Abhangigkeit der Korrosionsraten von Werkstoffen in Lithiumkreisldufen
von der FlieBgeschwindigkeit des Lithiums sowie den geometrischen Abmessungen
der Teststrecken liegen nur sehr wenige Untersuchungen vor. Bauer /122/ fand
zwar eine deutliche Zunahme der Korrosion des Stahls AISI-316 nach der Erho-
hung der Geschwindigkeit auf 0,5m/s. Trotzdem war die Abhangigkeit der Kor-
rosionsraten von der Lithiumgeschwindigkeit auch bei sehr niedrigen Werten
viel geringer als in entsprechenden Natriumsystemen. Zu anderen Ergebnissen
kam dagegen Selle /126/ bei der Bestimmung der Lithiumkorrosion austeniti-
scher Stdahle. Es ergaben sich Wandstdrkenverluste von bis zu 3mm in sehr
schnell strdmendem Lithium (> 10m/s) bei Temperaturen um 973K. Lagen die
Geschwindigkeiten unter lm/s, so wurden nur noch Abtrdge von ungefdahr 50um
pro Jahr beobachtet. Beide Werte sind aber eindeutig zu hoch und fiir eine
technische Anwendung nicht akzeptabel. Untersuchungen zum EinfluB der Li-
thiumgeschwindigkeit auf die Korrosion von Nichteisen-Werkstoffen liegen
praktisch nicht vor. In allen in Frage kommenden Arbeiten blieb die Geschwin-
digkeit konstant, d.h. eine Abhangigkeit der Korrosionsraten von der FlieB-
geschwindigkeit konnte nicht ermittelt werden. Da die Korrosion ebenfalls von
geometrischen GroBen wie Durchmesser des Rohrquerschnitts, Ldnge der Test-

Strecke sowie dem Oberfldchen zu Volumenverhdaltnis Stah1/Lithium abhangt,
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sind die Resultate verschiedener Lithiumkreisidufe untereinander nur be-
dingt vergleichbar. Flir bestimmte Temperaturbedingungen sind die Ergeb-
nisse von Kreisldufen der gleichen Geometrie allerdings sehr gut repro-
duzierbar /119/. Veridndert man dagegen die Dimensionen des Kreislaufs bei
gleicher Temperaturverteilung, so treten deutliche Anderungen der Korro-

sionsraten auf /119, 120/.

7. Analytische Chemie der Ldsungen in Lithium
7.1. Chemische Reaktionen in fllissigem Lithium

Zum besseren Verstdandnis der ablaufenden Korrosionsvorgange ist es notwendig,
die unter bestimmten Voraussetzungen im Lithium stattfindenden chemischen
Reaktionen umfassender zu verstehen. Dabei soll hier nur beispielhaft auf die
beiden wichtigsten Reaktionstypen eingegangen werden. Aus den vorangegange-
nen Ausfihrungen Uber die LGslichkeit ist bekannt, daB das Lithium Nichtme-
talle und Metalle teilweise nicht unerheblich zu 16sen vermag. Allerdings er-
geben sich fiir die Ubergangsmetalle nur Werte im 10 wppm- Bereich bei 973K,
wenn reines Lithium vdr]iegt. Im Lithium geloste Nichtmetalle wie z.B. Stick-
stoff sind aber in der Lage, die entsprechenden LosTichkeiten drastisch zu
erhthen. Diese deutlichen Zunahmen konnen in nahezu allen Fdllen durch die
Bildung terndrer Nitride erklart werden. Der Reaktionsablauf soll am Beispiel
des terndren Chrom- bzw. Eisennitrids aufgezeigt werden.

BLigh + Cr > LigCrNg + 6L (60)

2LisN + Fe > L1'3FeN2 + 3L1i (61)

Inwieweit nicht auch durch andere Nichtmetalle wie z.B. Kohlenstoff oder Sauer-
stoff eine Loslichkeitszunahme verursacht werden kann, ist in der Literatur
nicht mit Sicherheit belegt.

Das Lithium bildet mit den liblichen Nichtmetallen Sauerstoff, Kohlenstoff,
Stickstoff und Wasserstoff die bekannten Verbindungen LiZO, LiZCZ, L13N und
LiH. Nach iibereinstimmender Meinung ist dabei das Lithiumatom vollig zum Lit
und einem Elektron e  ijonisiert. Die Verbindungen haben somit einen Salz-
Charakter, wobei sich der Aufbau zu Li*X~ (X= Nichtmetall) beschreiben 13Bt.
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Neben den Nichtmetall-Metall-Reaktionen im Lithium sind auch soliche des
Typs Nichtmetall-Nichtmetall denkbar und auch moglich. In diesem Zusam-
menhang wird vor allem Ulber die Reaktion des Lithiumnitrids mit dem Li-
thiumacetylid zum Dilithiumcyanamid LiZNCN berichtet /127/.

L1'2C2 + 4L13N > 2L12NCN + 10Li (62)
Diese Reaktion findet statt unabhdngig davon, in welcher Reihenfolge der
KohTenstoff und Stickstoff dem Lithium zugesetzt wurde, oder welches der
beiden Nichtmetalle im UberschuB vorhanden ist. Die Problematik dieser Re-
aktion erwdchst aus der Tatsache, daB nun neben dem karbidischen und mdg-
licherweise auch freien Kohlenstoff eine dritte kohlenstoffhaltige Verbin-
dung im Lithium stabil sein kann. Ahnliches gilt auch fiir das System Li-
thium-Stickstoff. Bei der iiblichen Bestimmung der Kohlenstoff- bzw. Stick-
stoffkonzentrationen im Lithium werden normalerweise die Gesamtgehalte der
jeweiligen Nichtmetalle ermittelt. Filir die Deutung der auftretenden Kor-
rosionseffekte kann aber unter Umstanden eine Aufschliisselung in die ent-
sprechenden Konzentrationen des karbidischen, freien und des im LizNCN ge-
bundenen Kohlenstoffs von besonderer Wichtigkeit sein.

7.2. Bestimmung von Nichtmetallen

Um die Korrosion der Werkstoffe von Komponenten in Alkalimetallkreisldufen
ausreichend verstehen und damit auch beherrschen und kontrollieren zu kdnnen
ist es notwendig, die Gehalte der Verunreinigungen im Alkalimetall zu kennen.
Flir die Messung dieser geringen Konzentrationen im ppm- Bereich stehen mehrere
Methoden zur Verfiigung. Eine ndhere Beschreibung der am hdufigsten angéwandten
Verfahren wird nachfolgend gegeben.

7.2.1. MeBsonden

Die Anwendung von MeBsonden zur Nichtmetallbestimmung kann nach vielen Jahren
der Erprobung als etabliert betrachtet werden. MeBsonden der verschiedensten
Art wurden mittlerweile als Analysengerdte zur Routinebestimmung von Nichtme-
tallen in groBeren Flissigmetallanlagen eingebaut und erfolgreich betrieben

/128, 131/.
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In Bezug auf das physikalische MeBprinzip kann man zwischen Diffusionssonden
und elektrochemischen Sonden unterscheiden. Beiden Sondentypen ist aber gemein-
sam, daB sie eigentlich Nichtmetallaktivitaten und erst bei entsprechender
Kalibrierung Nichtmetallkonzentrationen im Alkalimetall anzeigen. In dem in
dieser Arbeit eingesetzten Lithiumkreislauf sind solche Sonden aus techni-

schen Griinden nicht eingesetzt worden.
7.2.1.1. Sauerstoffsonde

Die Sauerstoffsonde gehort zur Katégorie der elektrochemischen Sonden. Die
MeBmethode beruht dabei auf dem Prinzip der galvanischen Konzentrationszelle.
Als Elektrolyt findet bei dieser MeRBanordnung ein sauerstoffionen- halblei-
tender Festelektrolyt, bestehend aus Thoriumoxid dotiert mit bis zu 15 Gew=%
Yttriumoxid, Verwendung. Neben der Erfiillung der Voraussetzungen zur Anwend-
barkeit als Elektrolyt in dieser Sonde ist eine andere wichtige Bedingung,
namlich eine ausreichende Korrosionsbestandigkeit dieser halbleitenden Ke-
ramik in den fliissigen Alkalimetallen, zumindest fiir das Natrium, Rubidium,
Kalium und unter gewissen Voraussetzungen auch fiir das Lithium, erfiilit. Als
Referenzsysteme sind Cu/CuZO, Sn/SnOz, Sauerstoff von 1 bar, Luft (po =0,209
bar) oder In/In203 moglich. Die EMK solch einer Zelle 1dBt sich aus der
freien Enthalpie AG der Zellreaktionen, der Zahl der umgesetzten Elektronen z

und der Faradaykonstanten F errechnen.

AG
= -7 (63)

Flir eine Zelle mit z.B. Au/O2 als Referenzelektrode und sauerstoffhaltigem
Lithium als Arbeitselektrode gilt /129/,

RT abi

F=z = - 1n-—T72 (64)
2F pO
2

wobei agi die Sauerstoffaktivitdt des Lithiums und p02 der Sauerstoffpar-
tialdruck des Referenzsystems bedeuten. Unter der Annahme, daB das
Henry'sche Gesetz auf die Sauerstoffldsungen des Lithiums anwendbar ist,
sowie durch die Benutzung der Daten der freien Bildungsenthalpie des LiZO
und der Sauerstoffloslichkeit des Lithiums, erhdalt man die folgende Ab-
hangigkeit der EMK ( in Volt ) bei z.B. 753K von der Sauerstoffkonzentra-

tion C5' (in wppm ) im Lithium /129/.
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E = 2,669 - 0,075 log Cj' (65)

Geht man anstatt von Luft zu reinem Sauerstoff als Referenzgas iiber, so er-
hdalt man nur eine geringe Erhthung der EMK um 26mV. Diese Zunahme ist aller-
dings in Ubereinstimmung mit der entsprechenden Vorhersage in G1. (64).

Die praktische Uberpriifung der Anwendbarkeit dieser Sonde in Lithium er-
brachte zufriedenstellende Ergebnisse /129/. Die Sonde zeigte wdhrend ei-
nes Einsatzes von iiber 1500h bei 753K EMK-Werte die sich im Bereich von
2,39 - 2,47 Volt, also nur geringfiigig unter der theoretischen EMK, beweg-
ten. BewuBt zugesetzte Mengen an Sauerstoff offenbarten ein relativ schnel-
les Ansprechen auf verdnderte Sauerstoffaktivitdten im Lithium.

7.2.1.2. Kohlenstoffsonden

Fiir die Kohlenstoffbestimmung in Alkalimetallen stehen sowohl elektroche-
mische als auch Diffusionssonden zur Verfiligung. Vom lTetzteren Typ ist die
Harwell-Sonde die bekannteste. Bei beiden Sondentypen kann man dabei auf
mehr oder weniger umfangreiche Erfahrungen aus einer Vielzahl von Untersu-
chungen in Natrium zuriickgreifen /130, 132, 134, 135/. Vergleichbare Ex-
perimente in Lithium wurden aber nur vereinzelt und leider oft mit nicht
allzu groBem Erfolg durchgefiihrt /31/. Als Versagensursache stellte sich
in allen Fdllen eine Korrosion infolge eines zu hohen Stickstoffgehalts im
Lithium heraus /136/. Trotzdem soll der prinzipielle Aufbau beider Sonden
kurz beschrieben werden, da bei entsprechender Vorreinigung des Lithiums
(niedriger Stickstoffgehalt) einer grundsdtzlichen Anwendung nichts im Wege
steht.

Harwell-Sonde

Die Harwell-Sonde hat durch Einbau in groBeren Natriumversuchskreislaufen
ihre Gebrauchstiichtigkeit unter Praxishedingungen Tangst bewiesen /132, 134,
135/. Inr Aufbau beruht auf einer Kapillarrohrspule aus a-Eisen mit mog-
lichst groBer Oberfldche, die in das Fliissigmetall eintaucht. Die Innenseite
der diinnen Kapillare (25um Wandstdrke) ist durch Voroxidation mit einer diin-
nen Schicht aus FeQ belegt. Aufgrund von Aktivitdtsdifferenzen diffundiert
Kohlenstoff aus dem Fliissigmetall durch die u—Eiseﬁﬁémﬁfan und reagiert auf

der Innenseite mit dem Fe0 zu:
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C + FeO - Fe + CO (66)

Das im Inneren der o- Eisenrohrspule vorhandene hochreine Argon~ Trdagergas
transportiert das gebildete CO iiber einen Katalysator, wo durch Reaktion mit
Wasserstoff Methan entsteht. Das gebildete Methan wird dann in einem Flammen-
Ionisationsdetektor (FID) bestimmt. Bei entsprechender Kalibrierung der Sonde
1dBt sich das FID- Signal leicht in Kohlenstoffaktivitdten umrechnen. Die An-
sprechzeit auf Anderungen der Kohlenstoffaktivitdt in Natriumsystemen ist
vergleichsweise schnell. Schon nach weniger als einer Stunde erfolgt die er-
neute Gleichgewichtseinstellung. auf in diesem Falle niedrigere Aktivitdten
/134/. Als Schwachpunkt dieser Sonde in Lithiumsystemen hat sich aber die
schlechte Korrosionsbestandigkeit der a- Eisenmembran erwiesen /31/. Bei ei-
ner Temperatur von 873K ergab sich schon nach 48h noch vor der Gleichgewichts-
einstellung ein Versagen durch Penetration des Lithiums entlang der Korngren-
zen der Eisenspule. liberhaupt zeigte sich, daB die Zeit bis zum Erreichen des
Gleichgewichts in Lithium wesentlich Tanger dauert als in Natrium bei glei-
chen Kohlenstoffaktivitdten. Ebenso ist die Empfindlichkeit der Harwell-Son-
de in Lithium deutlich niedriger als in Natrium bei gleichen Kohlenstoffak-

tivitaten.

Elektrochemische Kohlenstoffsonde

Diese Kohlenstoffsonde ist in ihrem prinzipiellen Aufbau deutlich verschieden
von der vorher vorgestellten Sauerstoffsonde, obwohl beide Sonden die Aktivi-
taten auf elektrochemischem Wege bestimmen. Als Elektrolyt dieser Konzentra-
tionszelle dient hier die bei 778K flissig werdende eutektische L12C03-Na2C03—
Salzschmelze. Der fliissige Elektrolyt befindet sich in einem diinnwandigen

Rohr aus a- Eisen, das zur Messung der gewiinschten Kohlenstoffaktivitdten in
das entsprechende Alkalimetall, dhnlich wie bei der Harwell- Sonde, einge-
taucht wird. Als Referenzsysteme stehen sowohl Fe3C- als auch Graphitelektro-
den zur Verfiigung.

Die EMK dieser Sonde 1&Bt sich aus den elektrochemischen GesetzmaRigkeiten

der Konzentrationszellen ableiten und ergibt sich zu ,

RT a(L:"
F= = — 1In T (67)
4F aC

wobei at1 die Kohlenstoffaktivitdt des Lithiums und ag die Kohlenstoffaktivi-
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tat des Referenzsystems bedeuten. Fiir den Fall der Verwendung von Graphit

als Referenzelektrode gilt:

ar =1

Die gesammelten Erfahrungen mit diesem Sondentyp sind nicht allzu giinstig.
Es liegen zwar einige mehr oder weniger positive Versuchsergebnisse liber
Messungen in Natrium vor /134, 135, 137, 138/. Das ResUmee aller dieser
Untersuchungen in Natrium aber deutet auf betrachtliche noch zu bewdlti-
gende Entwicklungsarbeiten hin. Die bisher vorliegenden Ergebnisse aus Li-
thiumversuchen sind dagegen ausnahmslos negativ /136/. Ahnlich dem Versagen
der Harwell- Sonde zeigte auch die elektrochemische Kohlenstoff- Sonde schon
nach relativ kurzer Zeit eine Lithiumpenetration entlang der Korngrenzen der
a- Eisenmembran. Als ausldsende Ursache wird auch fiir diesen Fall ein zu
hoher Stickstoffgehalt angenommen. Untersuchungen in gereinigtem Lithium
werden zwar an der Universitit Nottingham durchgefiihrt /139/, Ergebnisse

sind aber noch nicht veroffentlicht,

7.2.1.3. Wasserstoffsonde

Die Wasserstoffsonde gehort wie die Harwell- Kohlenstoffsonde zu den Dif-
fusionssonden. Die Sonde selbst besteht im wesentlichen aus einer wasser-
stoffdurchldssigen Miobmembran ( Nickel fir Messungen in Natrium ), sowie
einer leistungsfdhigen Ionengetterpumpe. Nach dem Eintauchen der sehr diin-
nen Nb- Membran in das Lithium diffundiert der Wasserstoff in eine Zelle
und wird dort von der lonengetterpumpe abgesaugt. Da der Pumpenstrom eine
direkte Funktion des durch die Membran diffundierenden Wasserstoffs ist,
besteht die Moglichkeit mit Hilfe des Sieverts'schen Gesetzes die entspre-
chenden Wasserstoffkonzentrationen im Lithium zu berechnen. Dieses MeB-
prinzip garantiert dabei sehr kleine Ansprechzeiten die sich im Sekunden-
bereich bewegen. Die Abhéngigkei? des Pumpenstroms I in yA von der Wasser-

stoffkonzentration im Lithium Ch1 in wppm ergibt sich zu,
Ko Koo A .
1
=L 2 ol (68)

. H
K3 L
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wobei A die Membranoberfldche in cm2 und L die entsprechende Dicke in cm,

1/zwppm_l, K, die Permeationskonstante des

1/2] S—l -1

K1 die Sievertskonstante in Pa
cm ~ und K3 der Ionengetter-

Wasserstoffs im Membranmaterial in Pa
pumpenfaktor in Pa 1 5-111A'1 bedeuten. Ergebnisse aus zwei Untersuchungen
von Down /133/ in statischen LithiumgefdBen bei 748 bzw. 793K offenbarten
ein schnelles Ansprechen der Sonde auf Wasserstoffzugaben, sowie den in
G1. (68) vorhergesagten linearen Zusammenhang zwischen Pumpstrom und Was-
serstoffkonzentration. Der Beweis der Gebrauchstiichtigkeit in groBeren
Lithiumkreisldufen steht allerdings noch aus. Erfahrungen aus entsprechen-
den Natriumanlagen zeigten allerdings, daB einer Anwendung als Analysenge-
rdt zur Detektierung von Wasserstoff im Routinebetrieb nichts im Wege

steht.
7.2.2. Foliendquilibrierung

Stickstoff ist ebensoc wie Kohlenstoff als Verunreinigung im ppm- Bereich

im Lithium vorhanden. Da aus vielen Arbeiten der EinfluB speziell des
Stickstoffs auf die Korrosivitdt des Metalls bekannt ist 1ist es notwendig,
die Gehalte im Lithium genau zu kennen /96, 97, 140-142/. Eine direkte ana-
lytische Bestimmung der Kohlenstoff- und Stickstoffgehalte im Lithium ist

zwar moglich, aber von einer Probennahme und Analysemdoglichkeit die jede
Kontamination durch die Atmosphdre ausschlieBt, abhangig.

Deshalb bietet sich die sogenannte "Folien- Aqulibrierungsmethode" an, die
urspriinglich von Natesan und Kassner /143, 144/ nur fir das System Stahl-
Kohlenstoff- Natrium entwickelt wurde. Die Beziehungen zwischen den Kohlen-
stoffaktivitdaten und den Kohlenstoffkonzentrationen in verschiedenen Stahlen
wurden liber Gleichgewichtseinstellungen in CH4— HZ- Gasgemischen bei unter-
schiedlichen Temperaturen erhalten. Zur Ermittlung der entsprechenden Kon-
zentrationen im Fliussigmetall muB lediglich die Loslichkeit des Kohlenstoffs
im Natrium oder Lithium bei Giiltigkeit des Henry'schen Gesetzes fiir verdiinnte
Losungen bekannt sein. Die Anwendbarkeit dieser Methode fiir Kohlenstoff wur-
de schon mehrfach nachgewiesen /92, 145, 146/.

Prinzipiell ist die Foliendquilibrierung natiirlich auch zur Stickstoffbestim-
mung in Natrium und Lithium geeignet. Leider gibt es aber in der Literatur
keine ausreichenden thermodynamischen Daten iiber die Aktivitats- Konzentra-
tionsbeziehungen des Stickstoffs im Stahl wie fiir das System Stahl- Kohlen-
stoff.Im folgenden soll nun aufgezeigt werden wie es trotzdem moglich ist,
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mit Hilfe von Stickstoffloslichkeiten im Stahl sowie den thermodynamischen
Daten der Chromnitridbildung entsprechende Abhangigkeiten abzuleiten /95/.

7.2.2.1, Theoretische Grundlagen

Aktivitdts- Konzentrationsbeziehungen fir Kohlenstoff

Befinden sich diinne Stahifolien in kohlenstoffhaltigem Lithium, so erfolgt
eine Diffusion des Kohlenstoffs im Stahl solange bis im Gleichgewicht die
chemischen Potentiale des Kohlenstoffs im Stahl und im Lithium identisch
sind. Dies 1dBt sich folgendermaRen ausdriicken,

wt e g (69)
wobei gitt 2t = w4 RT 0 o2t (70)
we' = ug +RT Tn ag’ (71)

ug ist das chemische Potential des Standardzustands. Bezieht sich der Stan-
dardzustand des Kohlenstoffs auf Graphit so gilt,

Gr

He T 0 (72)

0
He

Durch Einsetzen in G1.(70) und (71) erhdlt man beim Gleichgewicht,

St Li
= 73
ac ac (73)
wobei
agt = Aktivitat des Kohlenstoffs im Stahl
ati = Aktivitit des Kohlenstoffs im Lithium

Somit 18Rt sich die Kohlenstoffaktivitdt im Lithium liber eine Bestimmung der
Kohlenstoffaktivitdt im Stahl ermittein. Zu diesem Zweck ist es notwendig,
exakte Aktivitdts- Konzentrationsabhdngigkeiten des Kohlenstoffs im Stahl

zu Kennen. Natesan und Kassner fiihrten eine Vielzahl von Experimenten in

CH4- H2— Gasgemischen durch /143, 144/. Fur den Fall der Chrom- Nickel- Stdh-
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le mit Chromgehalten bis 22 Gew.-% und Nickelkonzentrationen bis zu
16 Gew.-%, erhielten sie den folgenden Zusammenhang:

Tn a2 = Tn (0,048 Gew.~% C) + (0,525 - 22%) Gew.-% ¢ - 1,845 + 2100 -

- (0,021 - L83 Gew.-z Ni + (0,248 - 14) Gew.-% Cr -

- (0,0202 - 22222) Gew.-% cr’

(74)

G1.(74) ist sowohl auf einphasige (Austenit) als auch auf zweiphasige (Aus-
tenit + Karbid) Legierungen anwendbar. Eigene Erfahrungen /95/zusammen mit

experimentellen Ergebnissen von Thorley et al. /132/ deuten an, daB diese
Gleichung etwas zu hohe Werte filir in Lithium aufgekohltes Probenmaterial,

aber korrekte Resultate fiir entkohlte Stdhle Tiefert,

Aus G1.(73) folgt, daB im Gleichgewicht die Aktivitdt des Kohlenstoffs im
Stahl und im Lithium identisch ist, Es sollte somit moglich sein, bei Kennt-
nis der Kohlenstoffaktivitdt mit Hilfe entsprechender thermodynamischer Zu-
sammenhdange Kohlenstoffkonzentrationen im Lithium zu berechnen. Die erste
Annahme geht davon aus, daB die Lithium-Kohlenstoffldosungen das Henry'sche
Gesetz erfiillen. Wird Graphit ebenfalls als Standardzustand des Kohlenstoffs

gewdahlt so gilt,

Li _ Li
ag = Vgt Xg (75)
wobei _
xE1 = Molenbruch des Kohlenstoffs im Lithium
Yo T Aktivitdtskoeffizient des Kohlenstoffs im Lithium

Im Falle der Sdttigung gilt at1 =Y " Xt1sat’ wobei Xé1sat die LOslichkeit
in Molenbruch ist. Deshalb erhdlt man bei Sattigung, falls Graphit ebenso

als Standardzustand gewahlt wird,

YC:
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Durch Einsetzen von G1.(77) in G1. (75) erhdlt man schlieBlich

Li
i (78)
c XE1

C,sat

Fiir sehr niedrige Konzentrationen zeigt sich, daB x proportional ¢ ist, wo-
bei ¢ die Konzentration in beliebigen Einheiten darstellt. Dies fuhrt zu:

CLi
Li  C
ac = 213———— (79)
C,sat

Ct' . ist die Kohlenstoffldslichkeit im Lithiun bezogen auf Graphit. Kohlen-
stoffaktivitdten lassen sich deshalb auch als Grad der Sdttigung einer Losung

ausdriicken. Fiir diese Zwecke wurde auf die Ldslichkeitsgleichung von Smith /36/
zuriickgegriffen.

Li 3885 B
I cclgap = 5772 - <> (Gew.~% C) (80)

Kombiniert man G1.(74) und G1.(80) und die freie Bildungsenthalpie des L12C?
/56/ in Verbindung mit der Grundbedingung ausgedriickt in G1.(73), so erhdlt
man aus G1.(81) die tatsdchliche Kohlenstoffkonzentration im Lithium.

Li _ St 3612
In cc = 2 In ac + 3,642 + —= (81)

Der analytische Teil der Kohlenstoffbestimmung erfordert also lediglich die
genaue Ermittiung der Kohlenstoffkonzentration in der Stahlfolie nach dem

Versuch.

Aktivitdts- Konzentrationsbeziehungen filir Stickstoff

Eine exakte Aktivitdts- Konzentrationsbeziehung fiir Stickstoff in Chrom-
Nickelstdhlen, dhnlich dem System Stahl- Kohlenstoff, bestand bislang nicht.
Die Aufgabe dieser theoretischen Abschatzung war es nun, mit Hilfe thermo-
dynamischer Daten einen Zusammenhang zwischen beiden GroBen herzustellen.
Aus Abb. 7 ist ersichtlich, daB im interessierenden Temperaturbereich das
Chromnitrid Cer die stabilste Stickstoffverbindung in einem Chrom- Nickel-
stahl ist. Unter Verwendung der Stickstoffldslichkeit in Edelstdahlen und der
freien Bildungsenthalpie des Cer ist es moglich, Stickstoffaktivitdaten aus
analytisch bestimmten Stickstoffkonzentrationen zu errechnen. Fiir die Stick-
stoffl1oslichkeit in einem 18 10 CrNi- Stahl gilt /147/:
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St 2830 0
Tog °N,sat = 1,733 - —~— (Gew.-% N) (82)
Die freie Bildungsenthalpie des Cer wurde /36/ entnommen,
AGS . = -101,512 + 0,0497T  (kJ/g-atom N)  (83)
Cer
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Abb, 7 : Freie Bildungsenthalpien der Nitride der wichtigsten Stahllegie-
rungselemente (a: /59/, b: /185/, c: /186/)

Mit Hilfe der G1, (82) und (83) lassen sich nun sowohl die Aktivitdts-Kon-
zentrationsbeziehungen fiir gesdattigte als auch fiir ungesdttigte Stickstoff-
16sungen herleiten,

Fiir die Bildung des Cer gilt:

2Cr + 1/2N2 > CroN (84)
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Die freie Enthalpie dieser Reaktion ergibt sich zu:

o aCer
AG = AGCrZN + RT 1n-;§-?—;T7§ (85)
Cr N

2

Fir den Fall des chemischen Gleichgewichts d.h., AG = 0, und der Verwendung
der Stickstoffaktivitdt anstelle des Stickstoffpartialdrucks ergibt sich

folgender Zusammenhang,

0
St _ ZAGC’“2”
1n ay’ =g t 2In a,. PN - 41n ey (86)

Ldge eine ideal verdiinnte Losung des Chroms im Chrom-Nickelstahl vor so
konnte man 3y = Xep setzen, wobei Xop der Molenbruch des Chroms im Stahl
ist., Friihere Untersuchungen haben aber nachgewiesen, daB die Abweichungen
vom idealen Zustand nicht zu vernachldssigen sind /195/ d.h., der Aktivi-
tatskoeffizient Yep des Chroms im Stahl von 1 verschieden ist. Aus /195/
1dBt sich fiir die Temperaturabhiangigkeit von Yer die nachfolgende Bezie-
nung ableiten.

N o, = 2,44 - 1,33-107°T (87)

Eine Abhdngigkeit von Yop VON der Chrom- bzw. Nickelkonzentration im Stahl
konnte aus der Arbeit von Mazandarany /195/ nicht entnommen werden.

Die Umformung von Gl. (86) unter Beriicksichtigung der G1. (82), (83) und
(87) sowie einem Wert von 0,1997 (18,75 Gew.-%) flr den Molenbruch Xcp
des Chroms im Stahl, ergibt schlieBlich die in G1, (88) dargestellte Ak-
tivitdts-Konzentrationsbeziehung des Stickstoffs in einem 18 10 Chrom-
Nickelstahl,

St _ _ 11401 -3 St
In ay - —1— + 5,32 10 °T + 0,66 + 21n cN A(88)

Der Giiltigkeitsbereich dieser Gleichung ist bis zur Sattigungsgrenze des
Stickstoffs im Stahl gewdhrleistet.

Fuir die thermodynamische Herleitung der Lithium-Stickstoff-Aktivitdts-Kon-
zentrationsbeziehung wurde entsprechend dem System Lithium-Kohlenstoff
(G1. (75) = (79)) verfahren. Die Daten der freien Bildungsenthalpie des
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L13N (G1. (89)) sowie der

AG 163,72 + 0,139T  (kJ/g-atom N) (89)

O -
L13N
Loslichkeit des Stickstoffs im Lithium wurden /38/ bzw. /39/ entnommen, So-

mit erhalt man als Aktivitdts-Konzentrationsbeziehung des Stickstoffs in

Lithium folgende Abhdngigkeit,

Li _ _ 14820 Li
n ay = t 8,372 + 1n °N (90)

wobei ch1 in Gew.-% anzugeben ist.
Durch Kombination der G1. (89) und (90) erhdlt man schlieBlich die gewiinsch-
te mathematische Abhdngigkeit der Stickstoffkonzentration im Lithium von der

entsprechenden Konzentration im Stahl,

Li St |, 3419 -3

n aN1 = 21n Cy toTT - 7,713 + 5,324-10 °T (91)
Ahnlich wie im Falle des Kohlenstoffs besteht die wesentliche Aufgabe darin,
die Stickstoffkonzentration im Stahl nach dem Versuch moglichst genau zu be-

stimmen.

7.2.3. Vakuumdestillation

Die chemische Analyse geringer Mengen an Verunreinigungen in den Alkalime-
tallen gelingt nach der Abtrennung des reinen Metalls von den gelosten Be-
standteilen, Dabei hat sich die Anreicherung der geldsten Stoffe durch Va-
kuumdestillation seit Jahren bewdhrt. Zur Durchfiihrung dieser Methode wer-
den lediglich ein gasdichtes evakuierbares DestillationsgefaB, in das ein
mit Alkalimetall geflillter Tiegel eingehdngt werden kann, ein Pumpstand so-
wie ein HF-Generator zur induktiven Beheizung des Tiegels benotigt. Auf
diese Weise wurden die Alkalimetalle Lithium, Natrium, Kalium, Rubidium und
Casium zur Nichtmetallbestimmung destilliert. Die weitaus hdufigste Anwen-
dung fand dabei aber die Vakuumdestillation bei der Sauerstoffbestimmung im
Natrium, Fiir das Lithium kann allerdings die Vakuumdestillation noch nicht

als etablierte Methode zur Bestimmung von Verunreinigungen angesehen werden.
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Der erschwerende Umstand ist dabei die hOhere Siedetemperatur des Lithiums
(823 - 873K) und die Reaktivitdt gegeniiber vielen Werkstoffen. Eigene Er-
fahrungen mit der Lithiumdestillation offenbarten sowohl Probleme mit dem
Tiegelmaterial als auch mit dem Glas des verwendeten DestillationsgefaBes.
Infolge der wesentlich hoheren Destillationstemperatur kann das Lithium mit
A1203—T1ege]n vollstdndig reagieren /182/, andererseits aber auch die Wan-
de des relativ kalten DestillationsgefdBes aus Glas unter RiBbildung angrei-
fen. Verbesserungsmoglichkeiten konnten in der Verwendung von Armco-Eisen-
tiegeln, die sich besser induktiv ankoppeln Tassen und kiirzere Destillations-
zeiten bei niedrigeren Wandtemperaturen ermdgliichen, liegen.

Zur eigentlichen Bestimmung der Nichtmetallgehalte im Destillationsriickstand
werden die Proben anschlieBend einer chemischen Analyse zugefiihrt. Eine aus-
fiihrliche Ubersicht zu den einzelnen Methoden ist der Arbeit von Schneider

»et al. /148/ zu entnehmen.

7.2.4. Andere Methoden

Neben den bisher beschriebenen Moglichkeiten der Nichtmetallbestimmung in
Alkalimetallen hat sich in den letzten Jahren vor allem durch Arbeiten an
der Universitdt Nottingham die "Electrical-Resistivity"-Methode, d.h. die
Messung des elektrischen Widerstands von Lithium-Nichtmetallosungen, durch-
gesetzt /37, 41, 44, 149/. Die Methode begrUndét sich dabei auf der Tat-
sache, daB ausgehend von reinem Lithium eine Zugabe von Nichtmetallen immer
eine Erhohung des elektrischen Widerstands bewirkt. So ergibt sich z.B. pro
Mo1-% Stickstoff eine Zunahme um 7-10-8 om. Besitzt man nun eine Eichkurve
des elektrischen Widerstands in Abhdngigkeit von bestimmten Nichtmetallge-
halten, so lassen sich damit auch in Losungen unbekannter Zusammensetzung
durch Widerstandsmessungen die entsprechenden Gehalte ermittein. Dabei

nimmt der Widerstand linear mit steigender Nichtmetallkonzentration zu /150/.
Die Methode hat in einer Vielzahl von Untersuchungen bewiesen, daB sie
nicht nur zur Nichtmetallbestimmung geeignet ist, sondern auch die Moglich-
keit gibt, chemische Reaktionen im Lithium zu verfolgen. So konnte sehr
deutlich nach der Zugabe von Kohlenstoff zu einer Lithium-Stickstoffldsung
eine sofortige zeitlich lineare Abnahme des Widerstands auf einen nahezu
konstanten Wert festgestellt werden /37/. Die Analyse des Destillationsriick-
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stands ergab ausschlieBlich das Vorhandensein der nach G1.(62) gebildeten
Verbindung L12NCN. Der Steilabfall des Widerstands 1aBt sich somit direkt
auf die Abbindung von zwei Stickstoff bzw. einem Kohlenstoffatom pro Mol
gebildetem LiZNCN zurlickfiihren., Eine Begrenzung der Anwendbarkeit dieses
Verfahrens konnte aber aus der geringen Empfindlichkeit bei Nichtmetall-
konzentrationen im ppm-Bereich gegeben sein. Weiterhin zeigt sich, daB
diese Methode sehr storanfdllig auf dritte Stoffe reagiert. Bei etwas ho-
heren Gehalten stellt die "Electrical-Resistivity"-Methode allerdings ei-
ne echte Alternative zu den bisher etablierten Analyseverfahren dar.

7.3. Bestimmung der Metallgehalte

Die Bestimmung der Metallgehalte im Lithium geschieht nach den gleichen
Grundprinzipien wie die Nichtmetallanalyse, d.h. im wesentlichen mit Hilfe
der Vakuumdestillation und anschliefender LOsung des Riickstands in bidestil-
liertem Wasser oder ultrapurer Sdure und nachfolgender Atom- Absorption oder
Rontgenfluoreszensspektroskopie. Vor der eigentlichen AAS- oder RFA- Bestim-
mung kann allerdings noch eine Anreicherung in einem geeigneten Gruppenfal-
lungsmittel erfolgen /151/. Bei entsprechend hohen Metallgehalten kann aber
eventuell auf eine Destillation verzichtet und das Lithium direkt hydroli-
siert werden. Eine genaue und ausfiihrliche Beschreibung aller Verfahren wird

ebenfalls in /148/ gegeben.
7.4. Reinigung des Lithiums

Die groBe Anzahl der bisher durchgefiihrten Untersuchungen hat eindeutig ge-
zeigt, daB die Gehalte der nichtmetallischen Verunreinigungen Sauerstoff,
Kohlenstoff und Stickstoff einen starken EinfluB auf das Korrosionsverhalten
der meisten Werkstoffe in fliussigem Lithium ausiiben. Das hat zur Folge, daB
das Lithium im vom Hersteller ge11eferten Zustand, im Hinblick auf einen spa-
teren Einsatz in einem Fusionsreaktor, wegen seiner Korrosivitdt noch nicht
brauchbar ist. Da eine weitgehende Verminderung der Gehalte an Sauerstoff,
Kohlenstoff und Stickstoff wie man aus Abb. 8 erkennen kann, mit einer
Kaltfalle aber nicht moglich ist, muB eine selektive Entfernung der Verunrei-
nigungen mit verschiedenen Methoden erfolgen. Die Verringerung der oxidischen
Bestandteile in dynamischen Lithijumsystemen wird am besten mit Hilfe einer
Kaltfalle, die bei Temperaturen knapp oberhalb des Schmelzpunkts des Lithiums
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betrieben wird (463K), erreicht. Durch die Unterschreitung der temperatur-
abhangigen Loslichkeitsgrenze des Oxids im Lithium findet eine Ausfdllung
mit anschlieBender Ablagerung in der Kaltfalle statt. Der Wirkungsgrad der
Kaltfalle hangt deutlich davon ab, ob man es mit einer statischen, d.h.
einer Diffusions-Kaltfalle, oder mit einer von langsam flieBendem Lithium
durchstromten Kaltfalle zu tun hat. Im letzteren Fall lassen sich Sauer-
stoffgehalte in der GroBenordnung von etwa 4 - 6 wppm erzielen. Es muB da-
bei lediglich gewdhrleistet sein, daB durch entsprechende konstruktive MaB-
nahmen ein Zuriickhalten der ausgeschiedenen Oxide gegeben ist.
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Abb, 8: Loslichkeiten von Kohlenstoff /33/, Stickstoff /36/ und Sauer-
stoff /39/ in fllissigem Lithium

Wegen der zu hohen LosTichkeit des Stickstoffs bei der realisierbaren Kalt-
fallentemperatur muB deshalb ein anderer Weg zur Verringerung dieser Verun-
reinigung gegangen werden. Dies geschieht am sinnvollsten mit einer soge-
nannten HeiBfalle, d. h. einer Getterung mit einem fiir Stickstoff affinen
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Material bei hohen Temperaturen. Als Gettermaterial findet aufgrund thermo-
dynamischer Gegebenheiten Titan in der Form von Titanschwamm die hdgufigste
Verwendung., Die Gettertemperatur liegt sowohl aus Griinden der Thermodyna-
mik, als auch der Kinetik der stattfindenden Reaktionen iiblicherweise bei
973K, Obwohl die Kohlenstoffldslichkeit nach Yonco /39/ relativ gering ist
und somit eine Entfernung aus dem Lithium mit einer Kaltfalle moglich sein
miiBte, hat sich ebenfalls die Getterung mit Titan bei 973K als effektivstes
Verfahren durchgesetzt. Mit Hilfe thermodynamischer Uberlegungen ist es
moglich, den im Gleichgewicht verbleibenden Verunreinigungsgehalt im Li-

thium zu berechnen,

L1'XMy + yTi > yTiM + xLi (92)
y X
ax. « 3, .

26 = A6° + RT Tn ;“M L (93)
AT * &y
Ti L1XMy

wobei AG die freie Bildungsenthalpie der Verbindung TiM (M = N, C), AGP die
freie Standardbildungsenthalpie dieser Reaktion und a die entsprechenden

Aktivitaten bedeuten,
Da sowohl das Lithium, das Titan sowie das gebildete TiM als reine Phasen
vorliegen, konnen die entsprechenden Aktivitaten als 1 angenommen werden.

Somit ergibt sich im Gleichgewicht bei AG = 0,

0
Y
esm = RT (94)
X'y
. 0 _ .0 0 _ a0 _ 0
mit 067 = Yoy * 6y " YoTy 7 G (99)

Unter der Annahme der Gliltigkeit des Henry'schen Gesetzes fiir verdiinnte Lo-
sungen ergibt sich schlieBlich der verbleibende Nichtmetallgehalt CLim 2Ys

Xy
C s =C . - oa (96)
L1XMy L1XMy,sat L1XMy
wobeji CLi M .sat die entsprechende Nichtmetalloslichkeit im Lithium bedeutet.

Die Ein- XY heiten von ¢ sind dabei willkiirlich festlegbar und hdngen im
Prinzip von der verwendeten Loslichkeitsgleichung fiir i M ab, Unter der
Annahme der Getterung von Kohlenstoff und Stickstoff er- Xy gdben sich aus

den G1. (92) - (96) Konzentrationen, die sich im ppb-Bereich bewegen wiirden.

In der Praxis lassen sich solch niedrige Gehalte allerdings nicht realisie-
ren, da immer Kohlenstoff- bzw. Stickstoffquellen vorhanden sind (Behdlterwerk-
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stoffe!) und ein mehr oder weniger starkes kontinuierliches Nachliefern,
allerdings auf relativ niedrigem Niveau, ermoglichen, Erfahrungen aus vie-
len Untersuchungen haben gezeigt, daB das Gewichtsverhdltnis Titan/Lithium
etwa 1:3 bis 1:5 betragen soll. Die schon angedeutete Verwendung von Titan-
schwamm gegeniiber Titanfolien hat den Vorteil der entschieden groBeren wirk-
samen Oberflache,

Die schon im Zusammenhang mit der Bestimmung von Verunreinigungen im Lithium
erwdahnte Methode der Vakuumdestillation bietet sich aber auch als Reinigungs-
mﬁg1ichkeit, allerdings mehr fiir kleinere Mengen Lithium, an. In diesem Fall
ist lediglich dafiir Sorge zu tragen, daB das abdestillierte Lithium wieder
aufgefangen und einer erneuten Verwendung zugefiihrt wird, ohne daB es kon-
taminiert werden kann. Eine genauere Beschreibung des Verfahrens sowie An-
gaben zur Anwendung sind /31/ zu entnehmen. Allerdings haben die Erfahrungen
gezeigt, daB Stickstoff und Wasserstoff nur schwerlich auf diese Weise abzu-
trennen sind, da sich Lithiumnitrid bzw. Lithiumhydrid schon unterhalb der
Destillationstemperatur zu zersetzen beginnt. Eine Rekombination des so frei-
gesetzten Stickstoffs und Wasserstoffs mit dem im kdlteren Teil der Apparatur
kondensierten Lithium kann deshalb nicht ausgeschlossen werden /31/.

8. Literaturiibersicht zur Korrosion von Vanadium bzw.
Vanadinlegierungen in fllissigem Lithium

Die Anzahl der Veroffentlichungen iiber die Vertrdglichkeit von Vanadium und
Vanadinlegierungen mit flissigem Lithium ist im Vergleich zu den austenitischen
und ferritischen Stdahlen gering. Die wenigen vorliegenden Arbeiten stammen da-
bei alle aus den sechziger bzw. friihen siebziger Jahren. Als Ursache hierfir
18Rt sich anfiihren, daf vor dem jetzt entstandenen Interesse im Rahmen der
weltweiten Fusions- Energieprojekte keinerlei Bedarf an einer technischen An-
wendung der Vanadinlegierungen in fliissigem Lithium bestand. Deshalb erfolgten
mit Vanadinlegierungen systematische Untersuchungen, wie sie fiir die Stahle
durchgefiihrt wurden, nicht.

Die ersten Ergebnisse zur Lithiumvertrdglichkeit von Vanadium wurden von
Hoffman /152/ verdffentlicht. Reines Vanadium mit 1500 wppm 02, 1400 wppm C,
400 wppm N2 und 1 wppm H2 wurde unter statischen und halb- dynamischen ( Schau-
kelkapsel) Bedingungen bei 1089K 100 Stunden ausgelagert. Das Lithium enthielt
dabei etwa 200 - 600 wppm Stickstoff sowie 100 - 400 wppm Sauerstoff. Die Pro-
ben aus dem statischen Experiment zeigten nach Versuchsende eine Gewichtszu-
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nahme von 13 g/mz, jene aus der Hochtemperaturzone (1089K) des dynamischen
Tests etwa 2 g/m2 Gewichtsverlust, wdhrend die entsprechenden Proben aus

der Tieftemperaturzone (755K) keine Gewichtsdnderungen auswiesen. Freed

und Kelly /153/ berichteten liber ein dhnliches dynamisches Experiment mit
Temperaturen zwischen 1144 und 924K bei einer Versuchsdauer von 1194h.
Angaben zur Lithiumreinheit wurden nicht gemacht. Die qualitativen Resul-
tate offenbarten keinen Angriff in der Hochtemperaturzone und keine Abschei-
dungen im Tieftemperaturbereich.

DiStefano /154/ berichtete iiber eine isotherme Versuchsserie bei 1089K iiber
100 Stunden. Die Versuchskapseln waren ebenso wie das Probenmaterial aus
Vanadium. Die Vanadiumfolien wurden vor den eigentlichen Experimenten mit
bis zu 2200 wppm Sauerstoff beladen und anschlieBend einer Homogenisie-
rungsgliihung unterzogen. Mikrohdrtemessungen dienten zur Uberpriifung der
gleichmdBigen Verteilung des Sauerstoffs. Alle Proben wiesen allerdings

nach den Versuchen deutlich geringere Sauerstoffgehalte auf. Die Proben

mit 2200 wppm erfuhren eine Reduktion auf etwa 180 wppm. Eine Penetration
konnte unabhdngig vom Sauerstoffgehalt bei keiner der Folien festgeéte1]t
werden.,

In einer spdteren Arbeit von DeVan und Klueh /155/ wurden Ergebnisse iiber
Experimente mit Vanadium in Vanadiumkapseln sowie V 20Ti-Proben in Molyb-
dankapseln im Temperaturbereich von 881 bis 1273K veroffentlicht. In al-
len Fd1len erfolgte eine Abgabe des Sauerstoffs an das Lithium, obwohl

der LiZO-Gehalt oberhalb der Sdttigungskonzentration lag. Es wurden eben-
falls keine Anzeichen fiir eine Penetration durch Lithium gefunden. In rei-
nem Vanadium wurde der Sauerstoffgehalt bei 973K von urspringlich 1336 wppm
auf <15 wppm erniedrigt. Die Legierung V 20Ti wurde bei Temperaturen von
1073 und 1273K ebenfalls entoxidiert, wobei der Vorgang allerdings etwas
trdger als im Vergleich zum Vanadium verlief. Nach dem 1273K-Versuch konn-
te zudem noch ein Massetransport zwischen der Molybdankapsel und den V 20Ti-
Proben festgestellt werden. Beide Autoren folgerten aus diesen Befunden, daB
die Erniedrigung der Sauerstoffgehalte fiir Legierungen deren Festigkeit auf
gelostem Sauerstoff oder der Ausscheidung von Oxidteilchen beruht, eine
deutliche Verschlechterung der mechanischen Eigenschaften bedeutet.
Borgstedt /28/ berichtete liber Tests von Vanadium sowie der Legierung V 3Ti
15Nb bei 973K iiber 310 bzw. 500 Stunden. Alle Versuche erfolgten in Kapseln
aus dem Stahl X 2 CrNiMo 18 10, Die Gewichtskontrolle ergab, daB die Vana-
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diumfolien eine Gewichtszunahme von 2,9 g/m2 erfahren hatten. Weiterhin zeig-
te sich, daB der Sauerstoffgehalt des reinen Yanadiums von urspringlich 1450
wppm nach 310 h auf 570 bzw. nach 500 h auf 275 wppm reduziert wurde. Der
Kohlenstoffgehait stieg im Gegensatz dazu von 800 auf 1300 wppm, als Folge
der Verwendung eines unstabilisierten Stahls als Kapselwerkstoff. Als Re-
sultat der Entoxidation konnte bis zu einer Tiefe von etwa 100 um ein lo-
kalter Angriff, der zur Bildung von Hohlrdumen gefiihrt hatte, beobachtet
werden. Hdartemessungen an Korrosionsproben ergaben im Mittel Werte um

190 HY 0,025, wobei die Ausgangshdrte etwa 155 HV 0,025 betrug. Die Legie-
rung V 3T1 15Nb erfuhr wdhrend der Lithiumexposition eine Gewichtszunahme
von 4,4 g/mz. Das Ergebnis der chemischen Analyse zeigte, daf aus dieser Le-
gierung der Sauerstoff nicht herausgeldst wurde, aber eine deutliche Kohlen-
stoffzunahme von 480 auf 1055 wppm zu verzeichnen war. Als Kohlenstoffquelle
konnte auch hier das unstabilisierte Kapselmaterial identifiziert werden.
Nach den metallographischen Befunden entstand durch die Aufkohlung an der
Oberfldche eine etwa 50 um dicke innere Korrosionszone. '

In spateren Untersuchungen berichtete Borgstedt /27, 30, 94/ weiterhin uber
die Vertrdglichkeit der Legierungen V 5T1 2Cr, V 3Ti 5Nb 10Cr und V 3Ti 151
bei 973K und Versuchszeiten zwischen 500 und 1000 Stunden. Als Kapselwerk-
stoffe kamen sowohl der unstabilisierte Stahl X5 CrNiMo 18 10 als auch der
stabilisierte Stahl X10 CrNiMoTi 18 10 zum Einsatz. Im Falle der Legierung
V 5T1 2Cr ergaben sich unabhdngig vom Kapselwerkstoff, nahezu keine Verdn-
derungen im Sauerstoffgehalt. Die Gehalte an Kohlenstoff in der Vanadinle-
gierung zeigten aber bei Verwendung der unstabilisierten Stahlkapsel eine
Zunahme von 550 auf 1200 wppm, wahrend im Falle des stabilisierten Kapsel-
werkstoffs ein leichter Riickgang auf 400 wppm festzustellen war. Mikrohar-
temessungen bestdtigten diese Befunde durch unterschiedliche Randzonenver-
sprodungen. Wahrend bei der Verwendung der Kapseln aus unstabilisiertem
Stahl deutliche Hartezunahmen bis in Tiefen von etwa 50 um gemessen wurden,
konnten nach den gleichen Experimenten, allerdings in stabilisierten Stahl-
kapseln, nur leichte Versprodungen bis etwa 20 um beobachtet werden. Eine
Beeinflussung der Stickstoffaufnahme durch den Behdlterwerkstoff hatte
nicht stattgefunden. In beiden Arten von Kapseln verlduft die Austauschre-
aktion am Beispiel der Legierung V 3Ti 5Nb 10Cr, nach einem parabolischen
Zeitgesetz. Die absoluten Werte betrugen dabei bei 973K ausgehend von

200 wppm, etwa 3100 wppm nach 500 Stunden sowie 4300 wppm nach 1000 Stunden.
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Diese drastische Stickstoffaufnahme fiihrte bei dieser Legierung zu einer
deutlich erkennbaren Ausbildung von Versprodungszonen.

In Bezug auf den Sauerstoffaustausch zeigte die Legierung V 3Ti 1Si ein
erwartetes Verhalten. Es ergab sich nach 500 Stunden bei 973K lediglich

ein leichter Riickgang von 1000 auf 900 wppm. Der Kohlenstoffgehalt zeigte
allerdings bei Verwendung der unstabilisierten Stahlkapsel eine Zunahme
nach 500 Stunden von 430 auf 1550 wppm. Stabilisierte Stahle waren auch

wie im Falle der beiden anderen Legierungen in der Lage, die Aufkohlung

auf ein ertrdagliches MaB zu reduzieren. Casteels /156/ berichtete Uber Un-
tersuchungen der Legierung V 20Ti in einem gepumpten Lithiumkreistauf. Die
Proben befanden sich dabei in der Hochtemperaturzone des Kreislaufs bei
673K, wahrend die Temperatur der Niedertemperaturzone etwa 623K betrug.

Das Lithium wurde vor dem Versuch bei 973K durch Getterung mit Titan ge-
reinigt. Nach 833 Stunden und einer Lithiumgeschwindigkeit von 0,87 m/s
ergab sich aus Gewichtsverlustmessungen, eine Korrosionsrate von 1 -

2,6 um/Jahr. Dieser Wert lag etwa um einen Faktor Hundert unter den ent-
sprechenden Korrosionsraten der gleichzeitig mituntersuchten CrMn-Stdhle.
Die Oberfldache der Vanadiumlegierung zeigte nach dem Versuch eine leichte
Aufrauhung, allerdings ohne erkennbaren Korrosionsangriff. Analysen mit der
Mikrosonde offenbarten einen Verlust an Titan, der aber durch eine Aufnahme
von Eisen gewichtsmdBig nahezu ausgeglichen wurde. Die im gleichen Versuch
im Niedertemperaturbereich ausgelagerten V 20Ti-Proben wiesen dagegen ei-
ne deutlich andere Oberflachenmorphologie auf. Alle Folien waren nach dem
Experiment mit einer Schicht, die hohe Gehalte an interstitiellen Elementen
aufwies, bedeckt.

Im Gegensatz zu Casteels, der fiir seine Studien der Legierung V 20Ti einen
Lithiumkreislauf aus dem Stahl AISI-316 verwendete, benutzte Smith /107/
flir seine Korrosionsuntersuchungen einen volistdndig aus der Legierung

V 15Cr gefertigten gepumpten Kreislauf. Zum Schutz vor einer atmosphdri-
schen Oxidation waren die V 15Cr-Rohre mit dem Stahl AISI-304 iiberzogen. In
der Anfangszeit wurde der Kreislauf hauptsdchlich fir analytische Untersu-
chungen, wie Lithiumprobenentnahmen sowie der Folienexposition verschiede—
ner Werkstoffe zur Bestimmung der Verteilung von Wasserstoff und Stickstoff
zwischen dem Lithium und den Folienwerkstoffen, verwendet. Es zeigte sich
dabei, daB die Wasserstoffgehalte nach Versuchen bei 873K und Versuchszei-
ten von 110 - 470 Stunden, in den Vanadiumfolien bzw. den Folien aus der
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Legierung V 5Ti 15Cr duBerst gering waren d.h., aufgrund der Verteilungs-
gleichgewichte eine Tendenz des Verbleibens des Wasserstoffs im Lithium
beobachtet wurde. Diese Tatsache ist besonders wichtig filir zukinftige Fu-
sionsanlagen, die flussiges Lithium als Blanket bzw. Vanadinlegierungen

als Strukturwerkstoffe verwenden. Infolge anderer thermodynamischer Gege-
benheiten zeigten sowohl die Folien aus Vanadium als auch die aus der Le-
gierung V 5T1i 15Cr deutliche Stickstoffaufnahmen nach Experimenten bei 873K
und Versuchszeiten bis zu 470 Stunden. Im Falle des Vanadiums stieg der
Stickstoffgehalt von anfdnglich 396 wppm auf maximal 836 wppm, wahrend flr
die Legierung eine Zunahme von 778 wppm auf etwa 950 wppm beobachtet wurde.
Eine abschlieBende Untersuchung des V 15Cr-Rohrmaterials nach liber 10000 h
Betriebszeit bei 873K ergab giinstige Resultate, die einen spdteren Einsatz
in einem Fusionskraftwerk, wenn man lediglich den Korrosionsaspekt beriick-
sichtigt, moglich erscheinen lassen /157/.

In der Vergangenheit befaBten sich die Untersuchungen fast ausschlieBlich
mit Vertrdglichkeitsproblemen der Vanadinlegierungen in statischen Systemen.
Es besteht deshalb ein Mangel an Informationen lber die Korrosionsbestdndig-
keit von Vanadinledierungen in stromendem Lithium bei Temperaturen zwischen
823 und 873K. Dabei ist ein besonderes Augenmerk auf die Nichtmetallgehalte
im Lithium sowie auf die durch den Nichtmetallaustausch in den Vanadinlegie-

rungen verursachten mikrostrukturellen Veranderungen zu richten.

9. Experimentelles

9.1. Versuchswerkstoffe und deren Vorbehandlung

9.1.1. Lithium

Das sowohl fiir die statischen Kapselexperimente als auch zur Fillung des
Kreislaufs verwendete Lithium wurde in technischer Qualitdt in Form von Std-
ben von der Metallgesellschaft AG, Frankfurt, geliefert. Vor der eigentli-
chen Verwendung des Lithiums muBte eine Verminderung der Gehalte an Fremd-
stoffen erfolgen. Die fiir die statischen Versuche bendtigten geringen Li-
thiummengen wurden in einer Argon-Schutzgasbox gereinigt. Dazu wurde das
Lithium fiir mehrere Stunden auf einer Temperatur kurz oberhalb des Schmelz-
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punkts gehalten, wobei die auf der Oberfldache schwimmende Oxid/Nitridhaut
entfernt wurde. Die anschlieBend analytisch bestimmten verbliebenen Verun-

reinigungen sind Tab.l zu entnehmen.

Tabelle 1: Gehalte des Lithiums an metallischen Verunreinigungen

Element Konzentration Element Konzentration

wppm wppm

Fe 34 Cd <5

Cr 4 Ag <5

Ni .10 Bi <3

Mn <1 Sn <5

Co <1 Ca 43

Cu < 1

Uber die Reinigung des Lithiums das zur Fiillung des Kreislaufs verwendet
wurde soll hier nicht berichtet werden, da dies im Rahmen der KreisTlaufbe-

schreibung geschieht.

9.1.2. Vanadium

Die Proben aus Reinvanadium hat die Firma Goodfellow Ltd., Cambridge GB,
als diinne Bleche der Abmessungen 150 x 150 x 0,5 mm geliefert. Vor der ei-
gentlichen Verwendung in den Kreislaufexperimenten wurden die Bleche in
Proben von 40 x 10 x 0,5 mm aufgeteilt. Zur Beseitigung der durch diesen
Schneidvorgang bedingten inneren Spannungen sowie zur Homogenisierung des
Gefliges, erfolgte anschliefend eine einstiindige Vakuumglihung bei 1253K.
Die Mikrohdrte dieses Gefiigezustands betrug nach der Warmebehandlung etwa
100 HV 0,025. Die folgenden Nichtmetallgehalte ergaben sich aus den nach
der Gliuhung vorgenommenen chemischen Analysen.

Stickstoff:' <100 wppm
Kohlenstoff: 220 wppm
Sauerstoff: 245 wppm



67

Das Geflige des Reinvanadiums nach der Warmebehandlung ist in Abb. 9 dar-
gestellt. Als Atzmittel wurde eine Mischung aus 30 ml1 Glyzerin, 10 m]l HNO3
(65 %ig) und 20 m1 HF ( 40 %ig) benutzt. Die Atzdauer erfolgte nach Augen-
schein und betrug im allgemeinen etwa 20 Sekunden,

Abb, 9: Gefiige des Reinvanadiums nach der Warmebehandlung (1 h gegliiht im
Vakuum bei 1253K, VergroBRBerung 1000 : 1)

9.1.3. V 3Ti 1Si

Die Legierung V 3Ti 1Si wurde in Form von Blechen der Abmessungen 160 x 160
x 0,7 mm von der Metallgesellschaft AG, Frankfurt, hergestellt. Fir den Ein-
satz im Lithiumkreislauf wurden diese in Proben der Abmessungen 40 x 10 x
0,7 mm zerteilt. Zur Erzielung eines homogenen Gefiiges sowie zur Beseiti-
gung der durch den Schneidvorgang erzeugten Verfestigung wurden alle Kor-
rosionsproben einer 30-miniitigen Vakuumglihung bei 1423K unterzogen. Die
Mikrohdrte dieses Gefliges betrug nach dieser Warmebehandlung 185 HV 0,025.
Die analytisch bestimmten Konzentrationen der Legierungselemente sowie der

nichtmetallischen Verunreinigungen sind Tab. 2 zu entnehmen.
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Tabelle 2: Gehalte der Legierungselemente sowie der nichtmetallischen Ver-
unreinigungen in der Legierung V 3Ti 1Si

Element Konzentration Element Konzentration
Gew.-% Gew.-%
Ti 4,25 N 0,024
Si 1,10 C 0,040
Vv Rest O 0,100

Das Gefiige der Legierung V 3Ti 1Si nach der Wdrmebehandlung ist der Abb. 10
zu entnehmen. Wie man deutlich erkennen kann, besteht eine Vorzugsorientie-
rung einer zweiten Phase parallel zur Querrichtung der Korrosionsproben. Mit
Hilfe der Elektronenbeugung konnte nachgewiesen werden, daB es sich dabei

um Ti0-Ausscheidungen handelt /158/. Das Atzmittel sowie die Atzdauer ent-
sprachen den Bedingungen des Reinvanadiums. Weiterhin sind starke Zer-
k1iiftungen und Unebenheiten als Reste des Umform- und Walzvorgangs in

Abb. 11 gut zu erkennen. Dies wird spdter bei der Deutung des Korrosions-

angriffs von besonderer Bedeutung sein.

9.1.4. Chrom-Nickelstahl AISI-304

Dieser amerikanische Stahl wurde sowohl fiir die Foliendquilibrierung in

den statischen Kapselexperimenten als auch zur Bestimmung der Nichtmetall-
gehalte des Lithiums in den Kreislaufversuchen eingesetzt. Fiir diese Zwecke
wurde er als Folie mit einer Dicke von 25 bzw. 50 um von der Firma Good-
fellow Ltd., Cambridge U.K., in den Abmessungen 150 x 150 mm, bezogen. Nach
dem Zerschneiden in Folien der Gréfe 40 x 10 x 0,05 mm, erfoligte eine 15~
minlitige Vakuumgliihung bei 1323K zur Beseitigung jeglicher Vorverformung
sowie zum Einstellen eines homogenen Gefliges. Die chemische Zusammenset-
zung nach dieser Behandlung ist in Tab. 3 aufgefiihrt.
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Langsschiiff
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40/10/0,5 mm Langsschliff - +—
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Abb, 10: Geflige der Legierung V 3Ti 1Si nach der Warmebehandlung (0,5 h
gegliiht im Vakuum bei 1423K)
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Querschliff

metallograph. Aufnahme
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Plmm293kY SEIE2 4418-11 AUSULEG

REM-Aufnahme

Abb. 11: Oberfléchenrauhigkeiteh der Legierung V 3Ti 1Si, dargestellt als
metallographischer Querschliff bzw. REM-Aufnahme
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Tabelle 3: Gehalte der Legierungselemente im Stahl AISI-304

Element Konzentration Element Konzentration
‘ Gew.-% Gew.-%
Cr 18,75 -0 0,0073
Ni 8,86 N 0,045
Mn 1,81 C : - 0,091

S 0,0075 Fe Rest

Die nach der Losungsglihung vorliegende Mikrostruktur ist in Abb. 12 als
voll austenitisches Geflige deutlich erkennbar. '

Abb. 12: Geflige des Chrom-Nickelstahls AISI-304 nach der Warmebehandlung
' (15 min Tosungsgegliht im Vakuum bei 1323K)
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9.2. Kapselexperimente

In Kapitel 7.2.2 wurden thermodynamische Beziehungen zwischen den Kohlen-
stoff- bzw. Stickstoffaktivitdten in einem 18 10 Chrom-Nickelstahl und

den entsprechenden Kohlenstoff- bzw. Stickstoffkonzentrationen hergelei-
tet. Ahnliches geschah auch mit den Aktivitdts-Konzentrationsabhdngigkei-
ten im System Lithium-Kohlenstoff bzw. Stickstoff. Da in der Literatur
derzeit keine Angaben zur praktischen Anwendbarkeit solcher theoretischen
Beziehungen vorlagen, muBten experimentelle Uberpriifungen der aufgestell-
ten Gleichungen vorgenommen werden. Filir diesen Zweck wurden statische Kap-
selversuche mit dem Stahl AISI-304 in Lithium bei Temperaturen von 873

und 973K und Versuchszeiten zwischen 150 und etwa 2000 Stunden durchge-
fiihrt. Die einzelnen Experimente erfolgten in 200 mm langen Edelstahlkap-
seln, die einen Innendurchmesser von 25 mm bzw. eine Wandstdrke von 2 mm
besaBen. Als Kapselwerkstoff fand dabei der titanstabilisierte Stahl

X10 CrNiMoTi 18 10 (W. Nr. 1.4571) Verwendung. Das Fiillen und Entleeren
der Kapseln erfolgte in einer Argon-Schutzgasbox bei einem Sauerstoff-
bzw. Feuchtegehalt von <1 vpm. Die in allen Experimenten eingefiillte Men-
ge an Lithium betrug etwa 16 Gramm, wobei nur vorgereinigtes Lithium

(Kap. 9.1.1) verwendet wurde. Zum dichten VerschluB der Kapsel diente ein
Blindflansch mit "Conoseal"-Verbindung (Aeroquip Corp., Los Angeles, USA),
der sich in Natriumanlagen bereits gut bewahrt hatte. Zur Aufnahme der bei-
den Proben wurde eine Halterung an der Innenseité des Blindflanschdeckels
angeschweiBt. Nach dem Fiillen und VerschlieBen der Kapsel wurde sie aus
der Schutzgasbox herausgeschleust und in einen Kammerofen eingesetzt, wo-
bei dessen Temperatur auf + 3K konstant gehalten werden konnte. Die Auf-
heizgeschwindigkeit sowie die spdtere Temperaturkonstanz wurde mit einem
Mantelthermoelement, das an einem Kompensationsschreiber angeschlossen war,
uberprift.

Nach Versuchsende wurden die Kapseln erneut in die Schutzgasbox einge-
schleust, gedffnet, und die beiden Stahlfolien entnommen. Die Reinigung
der Stahlfolien von anhaftendem Lithium erfolgte auBerhalb der Box in bi-
destilliertem alkalifreiem Wasser. Anschlieend an die Trocknung wurden
die Proben gewogen und auf die verschiedenen Nachuntersuchungen aufgeteilt.
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9.3. Lithiumkreislauf

Zur Untersuchung der Korrosions- und Massetransportvorgange von Vanadium
bzw. Vanadinlegierungen wurde ein Versuchskreislauf konzipiert, dessen
duBere Form der eines Parallelogramms entsprach (Abb. 13). Diese Gestalt
wurde gewdhlt, um die beim Betrieb im Rohrmaterial auftretenden Warme-
spannungen moglichst gering zu halten. In die urspringlich als Thermokon-
vektionskreislauf konzipierte Anlage, wurde aber noch wahrend der Erpro-
bungsphase wegen der zu geringen sowie nicht ganz konstanten DurchfluB-
geschwindigkeit des Lithiums eine Konduktionspumpe eingebaut. Die maxi-
male Forderleistung betrug bei einem Druckveriust von 2,5 bar etwa 0,5 m3/h,
war also fiir die voriliegenden Anforderungen mehr als ausreichend. Zur Mes-
sung der tatsachlich vorhandenen Lithiumgeschwindigkeiten konnte ein vor
der Pumpe eingebauter elektromagnetischer DurchfluBmesser benutzt werden.
Wahrend des anfanglichen Versuchsbetriebs zeigte sich, daB er zwar ein un-
entbehrliches, aber nicht immer vollig problemloses MeBRgerdt darstellte.
Die auftretenden Probleme sind nicht dem DurchfluBmesser selbst anzulas-
ten, sondern sind vielmehr mit dem MeBprinzip eng verkniipft. Das hat zur
Folge, daB im Bereich des von auBen einwirkenden Magnetfeldes im Lithium
gelostes Material abgeschieden werden kann und es dadurch zu einer Durch-
fluBhemmung im Rohrquerschnitt kommt. Eine Bestdtigung fiir diese Beflirch-
tung ergab sich schon nach Beendigung der ersten Versuche. Es trat trotz
voller Pumpenleistung eine stetige Abnahme der DurchfluBgeschwindigkeit

des Lithiums ein. MNach Versuchsende und Zerlegung der Rohre im Bereich der
Pumpe sowie des DurchfluBmessers wurden in beiden Rohren, besonders im ver-
engten Querschnitt, magnetische Ablagerungen gefunden. Diese waren teil-
weise so hart, daB sie nur schwer entfernt werden konnten. Die chemische
Analyse ergab neben einem hohen Lithiumanteil, deutliche Mengen an Eisen,
Nickel und Chrom, Zur Losung dieses Problems wurde in den Kreislauf eine
“Magnetfalle" eingebaut. In Abb. 13 ist sie ohne den sie umschlieBenden
Permanentmagneten zwischen kdltester Stelle und EM-Pumpe erkennbar. Sie
besteht aus einem zylindrischen Behdlter von 80 mm Durchmesser, mit dem
EinlaB und AuslaBl auf der Oberseite. Der EinlaB ist dabei als Tauchrohr
ausgebildet und reicht bis etwa zur Mitte des Zylinders. Die Positionie-
rung des Permanentmagneten (magn. Induktion: 3,48-10_3T) erfolgte am
unteren Ende der Magnetfalle. Damit soll eine mogliche Verstopfung des
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Tauchrohrs durch magnetisches Material verhindert werden. Als weitere Pro-
blemzone erwies sich ein T-Stiick, das sich zwischen der Abzweigung zur
Kaltfalle und der relativ diinnen AblaBleitung befand. Es wurde deshalb
ebenfalls ein Umbau in diesem Bereich des Kreislaufs vorgenommen. Die
durchgefiihrte Aufteilung in getrennte AblaB- und Fiilleitungen erwies sich
wahrend der weiteren Versuchszeit als vorteilhaft. Weiterhin wurde auch
der AblaB- und Gettertank zu einem Behdlter mit groferem Volumen zusammen-
gefalt. Es ergaben sich in der weiteren Versuchspraxis positive Erfahrun-
gen durch Verwendung dieses kombinierten Systems.

Werkstoffe der Rohrleitungen und Komponenten

Der Lithiumkreislauf wurde fast ausschlieBlich aus dem titanstabilisier-
ten Stahl X10 CrNiMoTi 18 10 (W. Nr. 1.4571) hergestellt. Das galt sowohl
fiir den Ausdehnungs-, AblaB3-.und Getterbehdlter als auch flr die beiden
Teststrecken im Aufheiz- und Abkiihlbereich des Kreislaufs. Lediglich im
Bereich des DurchfluBmessers wurde von seiten des Herstellers der US-Stahl
AISI-316 verwendet. Die Auswahl des Stahls 1.4571 begriindete sich zum ei-
nen auf die Verfiigbarkeit des Rohrmaterials in allen Dimensionen als auch
auf die akzeptable Korrosionsbestandigkeit bezogen auf die zu fordernde
Lebensdauer dieses Versuchskreislaufs.

Teststrecken

Aufgrund der vorgegebenen Anforderungen an den Kreislauf erfolgte eine An-
ordnung der-Teststrecken jeweils im Bereich der hochsten sowie der niedrigs-
ten Temperaturen. Es konnten dabei sowohl im Aufheiz (hot Teg) als auch im
AbkiihTbereich (cold leg) je 12, also insgesamt 24 Proben exponiert werden.
Der Einbau der 12 Proben in Form von Folien pro Teststrecke geschah dabei
immer paarweise, wobei der Abstand zwischen den einzelnen Folienpaaren etwa
12 cm betrug. Die an den Probenpositionen herrschenden Temperaturen konn-
ten in beiden Teststrecken mit jeweils sechs NiCr-Ni-Thermoelementen die
"in das Lithium eintauchten gemessen werden. Die Einbringung oder Entnahme
der Proben, die zur ausreichenden Fixierung ihrer Positionen an einem Fo-
lienhalter befestigt waren, in oder aus dem Kreislauf, erfolgte lber die
16sbaren Flansche an den oberen Enden des hot bzw. cold legs.

Die Abmessungen der Rohre im Bereich der Teststrecken betrugen fiir die
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erste Version des Kreislaufs (ohne Magnetfalle) 20 x 2 mm, fir die letzte
Ausfiihrung (mit Magnetfalle) dagegen 33,7 x 3,2 mm. Aus den beiden unter-
schiedlichen Dimensionen, einschiieBlich der Beriicksichtigung des Proben-
halters mit den Testfolien, resultieren bei sonst gleichen Bedingungen,
deutlich verschiedene Reynoldszahlen. Es ergaben sich dabei bei einer an--
genommenen Temperatur von 823K, einer Lithiumgeschwindigkeit von 7,2 cm/s,
einer dynamischen Viskositdt von 0,301-10_3 Ns/m2 und einer Dichte von
480,656 Kg/m3, jeweils bei der o. a. Temperatur, folgende Werte:

Re
Re

846 (Version 1)
2101 (Version 2)

Die Reynoldszahl der ersten Teststrecke lag mit 846 deutlich unter der kri-
tischen Reynoldszahl Rekrit von 2320, die den Ubergang von laminarer zu
turbulenter Stromung kennzeichnet. Im Falle der bis zum Ende aller Versuche
benutzten Teststrecke ergab sich mit 2101 dagegen ein Wert, der sich schon
im Ubergangsbereich von laminarer zu turbulenter Stromung befand. Da man in
den komplex gebauten Teststrecken mit Storungen des Stromungsverlaufs rech-
nen muB, dirfte der turbulente Anteil an der Gesamtstromung sicherlich lber-

wogen haben.

Lithiumreinigungssystem

Uber die verschiedenen Reinigungsverfahren in Lithiumkreislaufen wurde schon
in Kapitel 7.4 berichtet. Fiir die Kreislaufversuche wurde wie folgt vorge-
gangen:

Vor der eigentlichen Fiillung des Kreislaufs wurde der zur Getterung benttig-
te Titanschwamm in den AblaBbehdlter als Bodensatz eingebracht. Das Verhalt-
nis von eingefiilltem Lithium zu Titanschwamm betrug dabei 5 kg/1 kg.

Aus Griinden der Kreislaufabmessungen war ein Flillen des Kreislaufs mit Li-
thium in der Argon-Schutzgasbox nicht méglich. Das Lithium muBte deshalb auf
die gleiche Art wie der Titanschwamm in den AblaBtank eingefiilit werden.
Dazu wurde es unmittelbar neben dem Kreislauf der Argon-Schutzgasverpackung
entnommen, in kleine Stiicke zerschnitten und sofort in den Behdalter einge-
bracht. Wahrend dieser Prozedur wurde der Fiillbeha@lter mit hohem Argondruck
zur Vermeidung der Eindiffusion von Luft durchsplilt. Nach Beendigung des
Flillvorgangs wurde der AblaBbehdlter verschlossen, bis auf 10_3 - 10_4 Pa
evakuiert und anschlieBend auf die Gettertemperatur von 973K aufgeheizt.
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Die Getterdauer bei dieser Temperatur betrug im allgemeinen zwischen 350
und 400 Stunden. Danach wurde das Lithium lber die FiilTeitung nach pas-
sieren eines 20 um-Filters mit Argondruck in den Kreislauf gedriickt. Der
eingebaute Filter sollte gewdhrleisten, daB keine groben Verunreinigungen
aus dem AblaBbehdlter in den Kreislauf gelangen konnten. Nach Beendigung
jedes einzelnen Versuchs wurde das Lithium abgelassen und in der Versuchs-
pause erneut bei 973K fiir mehrere hundert Stunden gegettert. Dieser dis-
kontinuierlichen Reinigung zwischen den Versuchen wurde der Vorzug gegen-
uber einer kontinuierlichen Reinigung mit einer HeiBfalle wahrend den Ver-
suchen gegeben. Die Begriindung fiir diese Vorgehensweise ergab sich aus den
teilweise sehr negativen Erfahrungen anderer Lithiumkreisldufe auf &hnli-
chem Gebiet /159/. Dort wurde beobachtet, daB der Massetransport von Stahl-
legierungselementen aus dem Bereich der sehr hohen Temperaturen in der
HeiBfalle in den Teil des Kreislaufs, der bei niedrigeren Temperaturen be-
trieben wurde, ein betrdchtliches Ausma3 annahm. Deshalb wurde ebenfalls

zu einer diskontinuierlichen Getterung libergegangen, wohlwissend, daB bei
einer deutlichen Erhohung der Stickstoff- bzw. Kohlenstoffgehalte z. B.
durch eine Leckage, ein erneutes Herausgettern mit einer HeiBfalle vor Ver-
suchsende nicht moglich ist.

Die Verringerung des Sauerstoffgehalts im Lithium wurde mit einer Kaltfalle,
die bei 463K betrieben wurde, erreicht. Aus rdumlichen und geometrischen
Griinden war es nicht moglich eine von Lithium durchstromte Falle, wie sie
bei groBeren Fliissigmetallanlagen Verwendung findet, zu benutzen. Es muBte
deshalb auf eine nach dem Diffusionsprinzip arbeitende Kaltfalle zuriickge-
griffen werden. Dazu wurde ein etwa 1,5 Liter fassendes Rohrstiick der Nenn-
weite 60 mm am Ende der cold leg-Teststrecke, noch vor dem Eintritt in die
Magnetfalle, mit einem T-Stiick angeschweifft. Oxide die in diese Falle ein-
diffundieren, Uberschreiten wegen der Kiihlung die Loslichkeitsgrenze und
scheiden sich ab. Die Effektivitdt solch einer Kaltfalle bleibt natiirlich
hinter denen zuriick, die im bypass-Betrieb stdndig von Flissigmetall durch-

flossen werden.

Argonschutzgassystem

Ein direkter Kontakt des Lithiums mit der Luftatmosphdare muB auf jeden Fall
verhindert werden. Deshalb wurden alle freien Lithiumoberflachen mit dem
Inertgas Argon bedeckt. Gleichzeitig wurde das Argon auch zum Fullen und
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Ablassen des Lithiums aus dem oder in den AblaBbehdlter verwendet. Die
dazu bendtigten Gasdrucke konnten durch ein eingebautes Reduzierventil
eingestellt und mit Hilfe der vorhandenen Manometer kontrolliert werden.

Heizung und KiihTung des Kreislaufs

Die Heizungsregelung des Lithiumkreislaufs war zur genaueren Einstellung
der gewlinschten Temperaturen in acht Einzelheizkreise mit jeweils sepa-
ratem Regler unterteilt. Es war somit moglich, bestimmte Temperaturprofile
entlang der Teststrecken sowie die absolute Temperaturdifferenz AT vorzu-
geben. Die Warmeeinbringung in das Lithium erfolgte mittels auBen auf den
Rohren befestigten ummantelten Heizdrahten unterschiedlicher Lange und
Leistung. Um die im stationdren Betrieb in der Aufheizzone (hot leg) ein-
gebrachte Warmeleistung dann in der Abkiihlzone (cold Teg) wieder abfiihren
zu konnen, muBte von Kdnvektions- auf Zwangskiihlung ubergegangen werden.
Es wurde deshalb ein den cold leg umschlieBendes Kiihlrohr angebracht das
es gestattete, mit Hilfe eines Lifters (2,2 kW, 2800/min) kalte Luft von
unten nach oben entlang der Teststrecke zu blasen. Wie die Kreislaufver-

suche zeigten war es mit dieser Anordnung moglich, reproduzierbare Tem-

=]

peraturprofile in beiden Teststrecken einzustellen und auch wdhrend der

Versuche aufrecht zu erhalten.
Der GesamtanschluPwert des Kreislaufs betrdgt ca. 20 kW. Alle Heizkreise
sind gegen zu hohe Beriihrungsspannungen durch FI-Schutzschaltungen ge-

sichert.

MeB- und Regeltechnik

Die Temperaturmessung erfolgte einheitlich mit ummantelten NiCr-Ni-Thermo-
elementen mit einer Vergleichsstellentemperatur von 323K. Eine rechneri-
sche Kompensation dieser Temperaturvorgabe wurde automatisch fiir jede Mef3-
stelle in der EDV-Anlage durchgefihrt.

Die Thermoelemente die zur Heizungsregelung dienten, waren teilweise aus-
sen auf die Rohrwande aufgeschweift, fiir die hot bzw. cold Teg Regelung
aber tauchten diese ebenso wie zur Temperaturmessung in das Lithium ein.
Zur Messung der Durchflufmenge des Lithiums wurde ein elektromagnetischer
DurchfluBmesser der Firma GEC Energy Systems Ltd., Leicester U.K., verwen-
det. Da dieses MeBgerdt vom Hersteller fiir den Einsatz in Natrium geeicht
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wurde, muB3te der durch die Verwendung von Lithium bedingte Fehler rechne-
risch ermittelt und kompensiert werden. Die tatsdchliche DurchfluBgeschwin-
digkeit steht zur induzierten Spannung in folgendem Verhdaltnis /160/.

K, v (m¥/s)
o o U (mv)

Die einzige Konstante, in der die materialspezifischen Eigenschaften des
durchflieBenden Mediums zum Ausdruck kommen, ist K2. Hier wirkt sich der
Unterschied der elektrischen Eigenschaften des Lithiums gegeniiber dem Na-
trium aus. Alle anderen Konstanten beinhalten nur Parameter die vom Durch-
fluBmedium unabhangig sind. Die maximale Abweichung bei der Benutzung in
Lithium ergab sich zu 1,075%. Diese Abweichung war geringer als die MeBge-
nauigkeit des Instruments, die Korrektur war also unnotig, die Eichkurve
konnte unverdandert verwendet werden. Die im DurchfluBmesser induzierte
Gleichspannung wird um Storspannungen zu vermeiden, vor der eigentli-

chen Weiterverarbeitung, in einen entsprechenden Gleichstrom von 4 - 20 mA

umgewandelt.

Datenerfassung

Eine im Laboratorium filir den Betrieb von zwei Natriumkreislaufen vorhandene
MeBwerterfassungsanlage wurde auch zur Datenaufzeichnung des Lithiumkreis-
laufs benutzt. Die gesamte Anlage bestand aus:

Zentraleinheit AEG-80
Magnetbandspeicher

2 Fernschreiber
serieller Drucker
Plotter

2 Datensichtgerdte

Alle in der Zentraleinheit aufbereiteten Daten konnten sowohl an den bei-
den Datensichtgerdten in Form von Tabellen als auch als graphische Darstel-
lungen ausgegeben werden. Weiterhin war es moglich, Tagesprotokolle mit
stiindTichen Mittelwerten aller MeBstellen ausgedruckt zu bekommen, wobei
Jeweils um 24.00 Uhr der gesamte Tagesblock auf das Magnetband iibernommen



80

wurde. Mit dem Plotter war es anschlieBend moglich, den Verlauf aller MeB-
werte liber den gesamten Versuchszeitraum ausgeplottet zu bekommen.

9.4. Untersuchungsmethoden

Nach der Entnahme der Proben aus dem Kreislauf, der Reinigung in bidestil-
Tiertem Wasser und der anschlieBenden Trocknung, wurde das vorhandene Pro-
benmaterial auf die angewandten Nachuntersuchungsmethoden aufgeteilt. Im
folgenden werden die benutzten Verfahren sowie ihre Bedeutung fiir die Inter-

pretation der MeBergebnisse dargelegt.

9.4.1. Gewichtsdnderungen

AnschlieBend an die Trocknung wurden die Proben einer Messung der Gewichts-
anderungen unterzogen. Die Wagung der Folien erfolgte mit einer Digital-
waage Modell 2004 MP, der Firma Sartorius, Gottingen, bei einer Genauig-
keit von + 0,01 mg. Durch Beriicksichtigung der vor den Versuchen ermittel-
ten Oberflache der Proben war es moglich, die Gewichtsanderungen bezogen
auf die Flacheneinheit von 1 mz, in g/m2 anzugeben.

Diese Methode erlaubte es, sofort Angriffe durch deutliche Gewichtsverluste
sowie Materialablagerungen durch erhebliche Gewichtszunahmen festzustellen.
Dabei darf aber nicht Ubersehen werden, daB nicht meBbare Gewichts@nderun~
gen, nicht gleichbedeutend mit nicht stattgefundener Wechselwirkung der Fo-
lien mit dem Lithium sind. Vielmehr konnen sich in einem solchen Falle der
Materialverlust durch Korrosion sowie die Aufnahme von Elementen gerade in
ihrer Wirkung aufheben. Trotz dieser Komplikation bietet dieses Verfahren
die Moglichkeit, die kinetischen Aspekte der Austauschreaktionen mit dem
Fllissigmetall zu untersuchen. Liegt der Gewichtsanderung W ein diffusions-
gesteuerter ProzeB zugrunde so ist ein parabolisches Zeitgesetz der Form

W= (k- )00

in g/m2

zu erwarten, wobei t die Versuchszeit darstellt und k als Geschwindigkeits-
konstante der Gewichtsdnderung bezeichnet wird. Im Falle eines phasengrenz-
reaktionsabhdngigen Vorgangs ergibt sich dagegen ein linearer Zusammenhang

zwischen Versuchszeit und Gewichtsanderung.
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W=k -t in g/m?

Nach der Bestimmung der Gewichtsanderungen der Testfolien wurde durch
graphische Auftragung Uber der Versuchszeit festzustellen versucht, in-
wieweit die gefundenen Ergebnisse eines der beiden Zeitgesetze erfiillten.
Zusatzlich dazu kann eine Darstellung der Gewichtsdanderungen als Funktion
der Entfernung vom Eintritﬁ in die Teststrecke Erkenntnisse liefern, ob
ein solcher EinfluB der "downstream"-Ldnge ("downstream effect") wdhrend

der Versuche vorlag.

9.4.2. Metallographie

Die Metallographie erweist sich als das beste Mittel, Wechselwirkungen von
Werkstoffen mit dem umgebenden Medium darzustellen. Aus diesem Grunde wur-
den von allen fiir die Korrosionsuntersuchungen verwendeten Proben metallo-
graphische Querschliffe prdpariert., Die Folien wurden dazu mit SiC-Papier
bis zur Kornung 1200 naB vorgeschliffen und anschlieBend mit Diamantpaste
hochgianzpoliert. Zur Gefligeentwicklung diente ein Gemisch aus 30 ml Gly-
zerin, 10 ml HNO3 (65 %ig) und 20 m1 HF (40 %ig). Die Atzdauer erfolgte
nach Augenschein und betrug im allgemeinen etwa 20 Sekunden, Gefiigeiiber-
sichtsaufnahmen wurden in 100- und 500-facher, Detailaufnahmen teilweise
in 1000-facher VergroBerung, im ungedtzten und gedtzten Zustand, 1ichtmik-

roskopisch angefertigt,

9.4.3. Mikrohdrtemessungen (HV 0,025)

AnschlieBend an die metallographischen Schliffprdparationen erfolgten an
ausgewdhlten Proben Vickers-Mikrohdrtemessungen mit einer Last von 25 p,
an einem Mikrohdrtepriifer der Firma Leitz, Wetzlar. Die Einwirkzeit der
Belastung betrug dabei etwa 15 Sekunden.

Durch Messung der Mikrohdrte liber die gesamte Probendicke war es mdglich,
Mikrohdrteprofile zu erhalten. Diese Profile lassen erkennen, ob eine
gleichmaBige Harteverteilung in den Proben vorhanden war. Durch Aufnahme
von interstitiellen Elementen in den Randzonen ist es durchaus mdglich
Hartesteigerungen zu erzeugen, die das 8 - 10-fache der urspringlichen
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Werte erreichen. Hat man eine Eichkurve der Harte als Funktion des Ge-

halts an interstitiellen Elementen zur Verfligung, so 1assen sich die ge-
messenen Harteprofile in Konzentrationsprofile der entsprechenden Atom-
sorte umrechnen. Ein Vergleich mit den chemischen Profilmessungs-Verfahren
(AES, GDOS) zeigte die prinzipielle Anwendbarkeit dieser Methode. Aller-
dings existieren nur wenige Eichkurven, was die Anwendbarkeit der Methode
einschréankt. Fir die Betrachtungen im Rahmen der Korrosionsversuche von
Reinvanadium wurde auf Angaben von Horz /161/ sowie Fromm und Gebhardt /162/
zuriickgegriffen. Khnliche Eichwerte waren aber fiir die Legierung V 3Ti 1Si
nicht verfiigbar. Es war deshalb nicht moglich vergleichbare Berechnungen

flir diese Legierung anzustellen.

9.4.4. Auger-Elektronenspektroskopie (AES), Glimmentladungs-
spektroskopie (GDOS)

Die Bestimmung der Zusammensetzung der Diffusionszonen der in Lithium
korrodierten Proben erfolgte spektralanalytisch mit einer Glimmentladungs-
lampe /179/. Die Analyse der duBersten Randbereiche (<10 um) wurde dage-
gen mit Hilfe der Auger-Elektronenspektroskopie vorgenommen /180/.
Ungeachtet der Unterschiede des physikalisch-chemischen MeBprinzips eig-
nen sich beide Verfahren hervorragend zur Messung von Konzentrationspro-
filen in korrodierten Testfolien. Aus der verschiedenen Arbeitsweise bei-
der Methoden ergeben sich deutlich unterschiedliche Eindringtiefen. So
lassen sich infolge der viel Tangsameren Abtragsrate bei der AES, mit
vertretbarem Aufwand lediglich Tiefen von etwa 5 bis maximal 15 um er-
reichen. Im Gegensatz dazu ist es mit der GDOS moglich, bis in die Mitte
von etwa 500 pm-dicken Proben vorzudringen. Eigene Erfahrungen mit stark
aufgekohlten bzw. aufgestickten Vanadiumfolien zeigten allerdings mogliche
Grenzen der Anwendbarkeit der GDOS auf. Trotz vorhandener Eichprdparate
war es duBerst schwierig, in den duBersten Randbereichen dieser hoch-koh~
lenstoff- bzw. stickstoffhaltigen Proben entsprechende Profile zu messen.
Erst als Konzentrationen <1 Gew.-% erreicht wurden, konnten unterscheid-
bare Ergebnisse erhalten werden. Im Falle der AES erwiesen sich die Resul-
tate in diesem Randbereich als reproduzierbar und den tatsdchlichen Ge-
gebenheiten entsprechend. Es zeigte sich somit, daB keine der beiden Me-

thoden als Universalmethode angesehen werden kann, und erst in der Kom-
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bination beider Verfahren umfassende Einsichten in die Konzentrations-
veranderungen der untersuchten Werkstoffe gewonnen werden konnten.

Das fur beide Messungen verwendete Probenmaterial erfuhr auBer einer
Entfettung im Ultraschallbad keine besondere Vorbehandlung. Die gemes-
senen Daten konnten unter Beriicksichtigung vorhandener Eichkurven mit
Hilfe eines Computers verarbeitet und anschlieBend als graphische Dar-
stellung der Konzentration (Gew.-%) als Funktion der Entfernung von der
Probenoberfldche (um), ausgeplottet werden. ’

9.4.5. Rasterelektronenmikroskopie (REM)

Diese Methode wurde hauptsdchlich dazu benutzt, die Oberfldchenmorpholo-
gie der Korrosionsproben zu untersuchen. Durch die ausgezeichnete Tiefen-
scharfe dieses Mikroskoptyps ist die plastische Darstellung lokaler oder
gleichmaBiger Korrosionsangriffe sowie von Abscheidungsprodukten auf der
Oberfldche der Proben sehr eindrucksvoll moglich. Mit Hilfe der angeschlos-
senen EDAX-Analyseneinheit ist es weiterhin moglich, chemische Veranderun-
gen in den Oberfldchen durch die Wechselwirkung mit dem Lithium sowie Zu-
sammensetzungen von Abscheidungsprodukten zu erfassen und bei Vergleich
mit Eichproben zu quantifizieren,

Die zu analysierenden Folien wurden vor der Untersuchung im Phillips

SEM 505 lediglich im Ultraschallbad entfettet. Die Oberflachenbetrachtung
der Proben erfolgte im allgemeinen bei einer Beschleunigungsspannung von
30 kV und einem Spotdurchmesser von 100 nm, Alle Ubersichtsaufnahmen wur-

den bei 600 - 5000-facher Vergroferung aufgenommen.

9.4.6. Rontgenstrukturanalyse

Die Rontgenstrukturanalyse kann wohl als die am haufigsten angewandte Un-
tersuchungsmethode zur Bestimmung von Kristallstrukturen, Gitterkonstan-
ten sowie zur Phasenidentifizierung angesehen werden. Mit Hilfe dieser
Technik wurden sowohl die Gitterkonstanten der beteiligten Werkstoffe vor
und nach den Korrosionsversuchen als auch in oder auf den Oberflachen der
Proben gebildete Reaktionsprodukte (Siemens Kristalloflex, Cr-K - bzw.
Mo-Ka-Strah]ung, 35 kV, 25 mA) bestimmt. Die plattenfGrmigen Proben wur-
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den dazu, nach der Reinigung von anhaftendem Lithium, in den Halter ein-
gebaut und bei einer Vorschubgeschwindigkeit von 0,75 Grad/min im Winkel-
bereich von 20 = 20 - 140° untersucht. Anhand der aus den beobachteten
Reflexen errechneten Netzebenenabstdnden, konnte eine Zuordnung der vor-
handenen Phasen mit Hilfe der JCPDS-Kartei /163/ durchgefiihrt werden.

Fiir die kubisch-raumzentrierte a-Phase des Vanadiums bzw. der
Legierung V 3Ti 1Si wurde der Reflex 211 vermessen und die Gitterkonstan-

te a, aus folgender Gleichung berechnet,

2 9 2 2

2 (h2 + K2 + 19

sin“o =

>

|

[

4aO

wobei 0 den Glanzwinkel und hk1 die Millerschen Indizes des ausgewdhlten
Reflexes sowie A die Wellenldnge der benutzten Strahlung in nm bedeuten.

Bei der hexagonalen g-Phase wurden die Reflexe 100 und 101 bzw.
101 und 110 zur Vermessung herangezogen. Die beiden Gitterkonstanten a,
und < wurden mit Hilfe der nachfolgenden Gleichung ermittelt.
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9.4.7 Analytisch-chemische Methoden

Neben den bisher beschriebenen Untersuchungsmethoden wurden auch andere
chemisch-analytische Verfahren angewandt /181/. Dazu gehorten im wesent-
lichen die Atom-Absorptions-Spektroskopie (AAS), die Rontgenfluoreszenz-
analyse (RFA), die HeiBextraktion sowie naBchemische Verfahren zur Bestim-
mung von Verunreinigungen im ppm-Bereich. Eine besondere Probenvorbehand-

lung war im allgemeinen nicht notwendig.
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10, Versuchsergebnisse

10.1, Untersuchungen zur Aquilibrierung des 18 9 Chrom-
Nickelstahls AISI-304 in statischem Lithium

Die Wechselwirkung des Stahls AISI-304 mit stickstoff- bzw, kohlenstoff-
haltigem Lithium wurde im Temperaturbereich von 873 - 973K und iiber Ver-
suchszeiten bis etwa 2000 Stunden untersucht, Dabei sollten die Experi-
mente im wesentlichen den Nachweis der Anwendbarkeit der in Kapitel 7.2.2
hergeleiteten Gleichungen erbringen. Zusdtzlich dazu lieBen sich aus den
ermittelten Gewichtsanderungen sowie aus metallographischen bzw, REM-Un-
tersuchungen, weitere Informationen lber das Korrosionsverhalten dieses

Stahls in statischem Lithium gewinnen,

10,1.1. Experimentelle Durchfithrung

Hier kann auf die Beschreibung der Versuchsanordnung sowie der experimen-
tellen Parameter in Kapitel 9.2. verwiesen werden, Die chemische Zusammen-
setzung des im 1osungsgegliihten Zustand untersuchten Stahls ist Tab. 3 zu
entnehmen. Die gewahlten Temperaturen von 873 bzw, 973K sollten einerseits
eine ausreichend schnelle Gleichgewichtseinstellung gewdhrieisten, anderer-
seits, speziell im Falle der tieferen Temperatur, eine mogliche Einsatztem-
peratur in einer spdteren Routineanwendung simulieren, Zur exakten kineti-
schen Verfolgung der Aquilibrierung der Stahlfolien, wurden Versuchszeiten
zwischen etwa 150 und 2000 Stunden eingehalten.

10.1.2. Austausch von Kohlenstoff und Stickstoff zwischen dem
Stahl AISI-304 und fliissigem Lithium

Die Konzentrationen des Kohlenstoffs und Stickstoffs in den Stahlfolien
nach den entsprechenden Versuchen bei 873 bzw, 973K, sind aus Tab. 4 er-

sichtlich.
Es ist dabei offensichtlich, daB alle Folien entkohlt bzw. entstickt wurden,

Lediglich die beiden bei 873K untersuchten Proben zeigen eine leichte Stick-
stoffaufnahme, Im Falle der Folien 2 bis 4 ist es nicht mdgiich genauere
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Stickstoffkonzentrationen anzugeben, da nur eine begrenzte Menge an Pro-
benmaterial flir die chemischen Analysen zur Verfiigung stand. Das chemische
Gleichgewicht des Stickstoffaustauschs ist offensichtlich schon nach etwa
500 Stunden erreicht, Die weiteren Versuche bis etwa 2000 Stunden erbrin-
gen keine weitere Abnahme der Stickstoffgehalte. Im Gegensatz dazu zeigen
die bei 873K dquilibrierten Folien von Anfang an keine wesentliche Ande-
rung der Stickstoffkonzentrationen,

Tabelle 4: Kohlenstoff-und Stickstoffkonzentration im Stahl AISI-304
nach den Versuchen bei 873 und 973K

Folien Temperatur Versuchszeit Kohlenstoff Stickstoff
Nr. K h Gew.-% Gew.-%
Ausgangsgehalte: — 0,091 0,045
1 973 149 0,073 0,04
2 973 500 0021 <0,02
3 973 999,5 0,012 <0,02
4 973 2014 0,020 - <0,02
5 873 170,5 0,0064 0,05.
6 873 503 0,0051 0,06

Die Tatsache, daB alle Folien eine mehr oder weniger ausgeprdgte Entkoh-
lung aufweisen 1dBRt den SchluB zu, daB die Kohlenstoffaktivitdten im Li-
tium zu Beginn der Experimente relativ niedrig waren, Fiir die Folien 2 bis

4 wird eine Abnahme auf etwa ein Viertel des urspriinglichen Wertes beobach-
tet. Der im Vergleich zu den anderen Proben recht hohe Kohlenstoffgehalt

der Folie 1 ist wahrscheinlich auf den noch nicht erreichten Gleichgewichts-
zustand zurlickzufiihren, Die Versuchszeit von 149 Stunden ist anscheinend
nicht ausreichend, einen Ausgleich der Kohlenstoffaktivitdten im Stahl und
im Lithium zu ermoglichen. Die aus den G1. (74), (81), (90) und (91) er-
rechneten Kohlenstoff- und Stickstoffaktivitdten bzw. Konzentrationen im
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Lithium sind Tab. 5 zu entnehmen. Es zeigt sich dabei, daB bei nicht allzu
unterschiedlichen Konzentrationen die Aktivitdten des Kohlenstoffs im Li-
thium um etwa zwei bis drei Zehnerpotenzen hoher Tiegen als die des Stick-
stoffs, )

Tabelle 5: Kohlenstoff- und Stickstoffaktivititen bzw. Konzentrationen im

Lithium
Folien Temperatur ak ct ay cf
Nr. K wppm : wppm
1 973 6,18 - 103 — 4,48 -10° : 43
2 973 1,76 - 103 48 <1,12-10% <M
3 973 1,00 - 103 16 <1,12-10% <11
4 973 1,67 - 103 44 <1,12-10° <11
5 873 6,36 - 10 10 1,08-10° 59
6 873 5,06 - 10 6 1,55-108 84

Die berechneten Kohlenstoffkonzentrationen im Lithium (G1. (81)), darge-
stellt in Tab, 5 sind niedriger als die erwdahnten 100 wppm von Borgstedt
in /164/. Diese Abweichungen konnen aber auf Unterschiede in den urspriing-
Tichen Kohlenstoffkonzentrationen des Lithiums sowie auf die Verwendung
anderer thermodynamischer Daten wahrend der erfolgten Rechnungen zuriickge-
fiihrt werden, Der letztere Grund hat besonders in diesem Zysammenhang ei-
nen sehr deutlichen EinfluB auf die spdteren Ergebnisse. Inwieweit sich
die angewandte Methode aber generell zur Kohlenstoffbestimmung im Lithium
eignet, kann nur durch einen spateren Vergleich mit anderen Analysenver-
fahren getestet werden. In jedem Fall muB aber als wichtige Voraussetzung
fur eine mogliche Anwendbarkeit der Foliendquilibrierung chemisches Gleich-
gewicht vorliegen, Mit der AES gemessene Konzentrationsprofile fiir Kohlen-
stoff und Stickstoff offenbaren aber, daB diese Annahme nur fiir die Folien
2 bis 4 sowie Folie 6 erfiillt ist, Obwohl die Temperaturen relativ hoch
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sind zeigt sich, daB sich die Folien 1 und 5 noch nicht im Gleichgewicht
befunden haben. Durch rasterelektronenmikroskopische Untersuchungen ist

es moglich, chrom- und eisenreiche Kristalle auf den Oberfldchen beider
Folien nachzuweisen, Im Gegensatz dazu, werden auf den Oberfldachen aller
anderen Proben keine derartigen Abscheidungen entdeckt, Dies ist ebenfalls
ein Hinweis dafiir, daB bei den vorgegebenen Temperaturen, Versuchszeiten
von weniger als 500 Stunden nicht ausreichen um die Stahlfolien ins Gleich-
gewicht zu bringen. Inwieweit die aufgestellten Gleichungen auf aufgekohl-
tes Probenmaterial angewandt werden konnen, muf durch weitere Untersuchun-
gen belegt werden. Vom thermodynamischen Standpunkt aus gesehen gibt es
dazu allerdings keine Einschrankungen.

Vergleicht man die Ergebnisse in Bezug auf den Stickstoffaustausch so
stellt man fest, daB bei der htheren Temperatur eine Entstickung stattge-
funden hatte, Ahnlich dem Kohlenstoff ist das Gleichgewicht auch hier nach
etwa 500 Stunden erreicht. Allerdings stehen die Stickstoffaufnahmen bei
873K im Widerspruch zu den bei 973K erhaltenen Werten. Aufgrund der Resul-
tate kann nicht entschieden werden, ob eine mogliche Kontamination mit
Stickstoff wahrend der Handhabung der Proben, Abweichungen in den Ausgangs-
konzentrationen des Stickstoffs im Lithium vor den Experimenten, oder die
niedrigere Temperatur und somit hoShere Stickstoffaktivitdten im Lithium fir
die erhdhten Stickstoffgehalte in den 873K-Folien verantwortlich sind, Wei-
tere Untersuchungen iiber einen langeren Zeitraum, speziell in diesem Tempe-
raturbereich sind deshalb notwendig, um Ulber diese Diskrepanz Klarheit zu

bekommen.

10.1.3. Korrosionsverhalten des Stahls AISI-304 in statischem
Lithium unter den Bedingungen der Foliendquilibrierung

Neben der Uberpriifung der Eignung des Stahls AISI-304 zur Foliendqulibrie-
rung in Lithium wurden auch Untersuchungen lber die Vertrdglichkeit mit
flussigem Lithium durchgefiihrt, Hierzu gehorten insbesondere die Bestim~
mung von Gewichtsadnderungen nach den einzelnen Experimenten, metalio-
graphische Techniken zur Sichtbarmachung eines Korrosionsangriffs des Li-
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thiums sowie REM-Untersuchungen, die Aufschluf3 Uber die Oberflachenmor-
phologie der Stahlfolien geben sollten.

Die Ermittlung von Gewichtsveriusten bzw. -zunahmen erfolgte als erste
Nachuntersuchung unmittelbar nach der Entnahme aus den Versuchskapseln., Um
einer Verfdlschung der tatsdchlichen Gewichtsanderungen vorzubeugen, wur-
den die Proben in bidestilliertem Wasser von anhaftendem Lithium gereinigt
und anschlieBend getrocknet, Die erhaltenen Ergebnisse offenbaren, daB in
allen Experimenten mehr oder weniger ausgeprdgte Gewichtsverluste aufgetre-
ten sind. Die von Konvicka /108, 166, 167/ beobachteten Gewichtszunahmen
der Stdhle AISI-304 bzw, -316, nach einer Auslagerung bis zu 10000 Stunden
bei 773 und 873K, kOnnen nicht bestatigt werden.

Alle gemessenen Gewichtsverluste sowie die daraus errechneten Korrosionsge-
schwindigkeiten (bei Annahme einer linearen Kinetik) konnen Tab. 6 entnom-

men werden,

Tabe]le 6: Gewichtsverluste und Korrosionsraten des Stahls AISI-304 nach .
der Auslagerung in statischem Lithium bei 873 und 973K

Folien Temperatur Versuchszeit Gewichtsverlust Korrosionsrate
Nr. K h g/m? um/Jahr
1 973 149 1,15 8,67
2 973 500 10,03 22,52
3 973 999,5 15,09 16,95
4 973 2014 20,12 11,22
5 873 170,5 0,69 4,55
6 873 503 1,56 3,48

Trdgt man die Gewichtsverluste als Funktion der Versuchszeit auf, so ge-
Jangt man zu den in Abb. 14 aufgezeigten Abhdngigkeiten, Der Vergleich
beider Kurven verdeutlicht die wesentlich hoheren Effekte bei 973K,
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Abb. 14: Gewichtsverluste des Stahls AISI-304 bei 873 und 973K nach ver-
schiedenen Versuchszeiten

Eine Auswertung der bei 973K durchgerhrten Versuche bestdtigt den fiir die-
sen Werkstoff erwarteten parabolischen Zusammenhang zwischen Gewichtsver-
Tust und Versuchszeit. '

Mgy = 0,61.0240 (g/m?) (97)
Es sei an dieser Stelle aber angemerkt, da der gemessene Gewichtsverlust
der Folie 1 als etwas zu niedrig anzusehen ist, da auf der Oberfldche die-
ser Probe eine Vielzahl von Abscheidungen gefunden wurde, Die Gewichtsbe-
stimmung taduscht somit ein zu hohes Gewicht vor. Ahnliches gilt in diesem
Zusammenhang auch flr Folie 5 aus dem Versuch bei 873K, In beiden Fdllen
sind die relativ kurzen Versuchszeiten nicht ausreichend, die eingesetzten
Stahlfolien mit dem umgebenden Lithium ins Gleichgewicht zu bringen. Diese
Ablagerungen nach kurzen Zeiten, die sich dann mit langer werdender Ver-
suchsdauer wieder aufldsen, sind iibrigens sehr typisch fiir statische Sys-
teme. Eine vergleichende REM-Darstellung aller Folien wird in Abb., 15
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o

170,5h, 873K 503h,873K

Abb, 15: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen der Oberfldchen der
AISI-304 Proben nach den Versuchen iiber 149, 500, 999,5 und 2014 h
bei 973K sowie 170,5 und 503 h bei 873K.
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gegeben. Aus den Messungen der Elementverteilungen in den Ablagerungspro-
dukten ist erkennbar, daB sie hauptsachlich aus Chrom und Eisen, nicht

aber aus Nickel, bestehen. Weiterhin 148t Abb. 15 den Korngrenzenangriff
bei ldngeren Versuchzeiten (grain-boundary grooving) deutlich erkennen,

Bei gleicher VergroBerung wird die Zunahme der Tiefe der Anlosungen, aus-
gehend von Folie 2 bis hin zu Folie 4, offensichtlich. Zusatzlich dazu

sind in der Oberfldche der Folie 4 Locher von herausgelosten Ausscheidungen
zu erkennen., Diese Anldsungen werden dabei ausschlieBlich an Korngrenzen
und dort hauptsdchlich an Tripelpunkten beobachtet, wie Abb, 16 bei etwas
niedrigerer VergroBerung aufzeigt. Der Vergleich der beiden etwa 500 h

Abb, 16: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahme der Oberfldche der
AISI-304-Probe nach 2014 h bei 973K

bei 873 bzw. 973K in Lithium ausgelagerten Proben (Abb, 15), erkldrt den
um ein vielfaches hoheren Gewichtsverlust von Folie 2 in deutlicher Weise.
Die Oberfldche dieser Folie 18Rt schon nach 500 Stunden eine ausgeprdgte
Anl1osung der Korngrenzen erkennen, wahrend nach etwa gleicher Versuchszeit
Folie 6 keinen allzu groBen Unterschied zum Ausgangszustand aufweist. Wei-
terhin ist es moglich, selbst nach 500 Stunden bei 973K, noch vereinzelt
Ablagerungsprodukte auf der Oberfldache von Folie 2 zu entdecken.
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Ein anderer interessanter Befund ist aus der Darstellung der metallogra-
phischen Querschliffe der AISI-304-Folien 2 - 4 und 6 in Abb., 17 ersicht-

500h,973K 9995h,973K

20u

.
.
e -
]

e
-

2014 h,973K 503h, 873K
Abb. 17: Metallographische Schliffbilder der AISI-304-Proben nach 500,
999,5 und 2014 h bei 973K sowie 503 h bei 873K

Tich, Wie gut zu erkennen ist, hat sich an den Korngrenzen eine zweite
Phase, je nach Temperatur und Versuchszeit mehr oder weniger deutlich,
ausgeschieden. Aufgrund der angewandten Atzmethode (Lichtenegger u. Bldck),
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kann diese Phase als a-Ferrit identifiziert werden, Es ist nun bekannt,
daB die Ferritbildung ein typisches Korrosionsphanomen von Chrom-Nickel-
stdhlen in flissigem Lithium ist /97, 101 - 104/. Durch die hauptsdch-
liche Herausldsung des Nickels, wird dabei das Austenitgitter instabil

und wandelt sich schlieBlich in den krz ao-Ferrit um. Diese Reaktion wird
im allgemeinen aber an der Oberfldche der Stdahle, durch Ausbildung einer
porosen Deckschicht beobachtet. In den hier vorgestellten Experimenten
tritt aber eine derartige Schichtbildung nicht auf, Vielmehr zeigt sich je
nach Versuchszeit und Temperatur, daB der Ferrit ausgehend von der Ober-
fldche, hauptsdachlich an den Korngrenzen gebildet wird., Die dazwischenlie-
genden Korner weisen dabei groBtenteils noch die ungestdrte Austenitstruk-
tur auf, Beriicksichtigt man nun die unterschiedlichen Versuchszeiten, so
ergibt sich bei 973K eine deutliche Zunahme des Ferritanteils mit der Ver-
suchsdauer. Ebenso eindrucksvoll ist aus Abb. 17 der EinfluB3.der Tempera-
tur auf die Ferritbildung ersichtiich, Verg1e1cht man die beiden bei 973
bzw., 873K etwa 500 Stunden ausgelagerten Folien miteinander, so zeigt
sich eine wesentlich ausgepradgtere Ferritisierung bei der hoheren Tempera-
tur von 973K, Im Falle der tieferen Temperatur von 873K sind nach 503 h
lediglich vereinzelte Ansdtze einer nach innen gerichteten Ferritbildung

an Korngrenzen zu erkennen.

10.2. Kreislaufexperimente mit Reinvanadium

Die Ergebnisse der Vertraglichkeitsuntersuchungen von Reinvanadium in stro-
mendem Lithium im Temperaturbereich von 823 - 865K werden vorgestellt. Die
einzelnen Experimente wurden anfangs in einem Lithiumkreislauf ohne Magnet-
falle und in einer spateren Version mit eingebauter Magnetfalle durchge-
flihrt. Es ergab sich somit die Moglichkeit, neben der rein ana]ytischen Er-
fassung des Korrosionsangriffs auch den EinfluB der Magnetfalle auf das
Korrosionsverhalten des Vanadiums zu studieren, Die Maximaltemperatur lag
im ersten Kurzzeitversuch bei 865K, muBte aber in der weiteren Versuchs-
serie aus verschiedenen Griinden auf 823K gesenkt werden,
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10,2.1. Kurzzeitversuch in einem Lithiumkreislauf ohne

Magnetfalle

Infolge von anfanglich in der ersten Ausfilhrung des Lithiumkreislaufs
auftretenden technischen Problemen war es nicht moglich, ohne konstruk-
tive Anderungen das vorgesehene Versuchsprogramm abzuwickeln, Eine Blok-
kage durch magnetische Partikel im Bereich der Pumpe und des DurchfluB-
messers fiihrte zur vorzeitigen Beendigung des ersten Versuchs nach 360 h,
Trotzdem konnten aus den verschiedenen Nachuntersuchungen der Vanadiumpro-
ben interessante Ergebnisse zum Korrosionsverhalten in einem gepumpten

Lithiumkreislauf ohne Magnetfalle gewonnen werden.

10.2.1.,1, Experimentelle Durchfiihrung

Die Untersuchungen zur Korrosion von Vanadium in dynamischem Lithium wur-
den in dem in Kapitel 9,3 beschriebenen Lithiumkreisiauf durchgefiihrt. Der
Kreislauf war zur Reinigung des Lithiums mit einer Kaltfalle (463K) sowie
einer HeiRfalle (973K) ausgestattet. Die Reinigung des Lithiums bei 973K
geschah dabei vor dem eigentlichen Versuch in dem dafiir vorgesehenen Get-
terbehdlter. Nach einer Verweildauer von etwa 360 Stunden wurde das Lithium
mit Hilfe von Argongas aus dem Behdlter in den Kreislauf gedriickt und auf
die Versuchstemperatur aufgeheizt. Die im Kreislauf an den verschiedenen
Positionen (hot leg: H1 - H6, cold leg: C7 - Cl2) exponierten Proben ge-
statteten es, die auftretenden Korrosions- und Massetransportvorgdange als
Funktion der Position zu untersuchen. Die Temperaturgradienten entlang den
beiden Teststrecken betrugen etwa 40 - 70K, mit einer Maximaltemperatur

von 865K am oberen Ende des hot legs (Pos, H6). Als FlieBgeschwindigkeit
des Lithiums wurden mit dem elektromagnetischen DurchfluBmesser etwa

7,2 cm/s ermittelt, Die Reinheit des Lithiums beziiglich Stickstoff und Koh-
Tenstoff wurde durch Aquilibrierung von Edelstahlfolien, die an der hei-
Besten Stelle des hot legs (Pos H6) ausgelagert wurden, iiberpriift,

Nach dem Experiment wurde das Lithium abgelassen und die Proben lber die
beiden Flansche an den oberen Enden der Teststrecken entnommen., Zur Vermei-
dung des Eindringens von Luft wurde im Kreislauf ein Argoniberdruck von et~
wa 5-10° Pa eingestellt d.h., wdhrend des Ausbaus der beiden Probenhalter
erfolgte eine kontinuierliche Splilung mit dem Edelgas bei so hohem Druck,
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daB eine Verunreinigung der inneren Bereiche des Kreislaufs nicht zu erwar-
ten war. Der Entnahme der Vanadiumproben aus dem Kreislauf erfolgte eine

Reinigung in entsalztem Wasser zur Beseitigung von anhaftenden Lithiumres-
ten. Nach der Trocknung wurden die Proben gewogen und anschlieBend auf die

anderen Nachuntersuchungen aufgeteilt.

10.2.1.2. Bestimmung der Gewichtsdnderungen und Austausch von

interstitiellen Elementen

Die Messung von Gewichtsdnderungen stellt eine Moglichkeit dar, korrosive
Wechselwirkungen zwischen dem zu untersuchenden Werkstoff und dem umgeben-
den Medium festzustellen. Nach der Wagung der Proben war es unter Berlick-
sichtigung der Ausgangsgewichte moglich, Gewichtsverluste und somit Auflo-
sungsprozesse sowie Gewichtszunahmen, verursacht durcn Abscheidungsprodukte
auf den Oberfldchen der Folien, aufzuzeigen.

In Tab. 7 werden die Gewichtsdanderungen der Vanadiumproben dieses Versuchs

vorgestellt.

Tabelle 7: Gewichtsanderungen von Reinvanadium in stromendem Lithium
(7,2 cm/s) nach 360 h in einem Kreislauf ohne Magnetfalle

Position Temperatur AW AW,
K g/m? g/m?
H1 795 — 37,65 — 39,73
H2 807 — 36,88 — 43,36
H3 820 ; — 37,36 — 44,90
H4 839 — 77,87 — 84,02
H5 852 — 88,44 — 91,69
C7 844 — 2,67 — 523
C8 840 — 1,24 — 355
Cco 830 — 0,13 — 2,14
C10 : 819 + 1,40 — o1
Cc11 813 + 0,43 — 0,05

c12 806 + 0,15 — 0,02
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Alle Vandiumfolien bis auf die Pos. C10 - C12 haben Gewichtsverluste er-
fahren. Nun ist aber die gemessene Gewichtsdnderung entstanden durch Auf-
10sung von metallischen Bestandteilen, denen die Aufnahme von intersti-
tiellen Elementen entgegengerichtet ist. Daher muB in die Betrachtung ne-
ben den Gewichtsdnderungen die Zunahme an Gehalten von Kohlenstoff und
Stickstoff einbezogen werden. Je nach den Temperaturen und Gehalten an
Nichtmetallen im Lithium kann dabei der eine oder der andere Prozef3 iiber-
wiegen. Es zeigt sich somit, daB es sinnvoller ist die Gewichtsanderungen
zu korrigieren d.h., die gemessenen Gewichtsdanderungen um die aufgenommenen
Nichtmetalle zu vergrofern.

Eine Darstellung der korrigierten Werte wird ebenfalls in Tab, 7 gegeben,
Im Vergleich mit den tatséch]ichen‘Gewichtsénderungen fallt dabei auf, daB
nun ausschlieBlich Gewichtsverluste auftreten. Fiir die hot leg-Folien hat
sich dabei aber prinzipiell nichts wesentliches verdndert d,h., die Zunahme
der Gewichtsverluste von der Pos. Hl bis zur Pos. H5 bleibt erhalten., Im
Gegensatz dazu, ergeben die korrigierten Gewichtsdnderungen der cold leg-
Proben fiir alle Positionen mehr oder weniger ausgeprdgte Gewichtsverluste,
Es muB dabei allerdings festgehalten werden, daB die nun fir die Pos. Cl0 -
C12 ebenfalls beobachteten Gewichtsverluste minimal sind. Die gemessenen
Gewichtszunahmen sind also lediglich durch die Aufnahme von Kohlenstoff und
Stickstoff verursacht worden,

Vergleicht man die Gewichtsverluste aller Proben miteinander so wird of-
fensichtlich, daB die hochsten Werte in der Aufheizzone des Kreislaufs auf-
traten, obwohl die Temperaturen in dem hot leg und dem cold Teg nicht allzu
verschieden waren, Starke Gewichtszunahmen durch Abscheidungsprodukte von
den im Bereich des cold legs exponierten Folien, wurden im Gegensatz zu
Untersuchungen in anderen Kreisldufen nicht gefunden /108, 116, 119/.
Chemische Analysen zeigten, daR deutliche Verdnderungen der Gehalte an Koh-
lenstoff und Stickstoff eingetreten waren. Wie Tab, 8 zeigt, sind die Koh-
lenstoffkonzentrationen in den Folien teilweise auf etwa das dreifache der
Ausgangswerte angestiegen, wahrend die Stickstoffgehalte Werte erreichen
die bis zu dem Fiunfzigfachen der urspriingiichen Gehalte entsprechen. Der
Vergleich der verschiedenen Kohlenstoff- und Stickstoffkonzentrationen in
Tab. 8 offenbart, daf bei gleicher Temperatur die Aufstickung der Folien
deutlicher ausgeprdgt ist als die entsprechende Aufnahme von Kohlenstoff,
Diese Tatsache TieR auf relativ hohe Stickstoffaktivitaten im Lithium wah-
rend des Versuchs schlieBen. Zur Kontrolle der Reinheit des Lithiums wurde
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Tabelle 8: Kohlenstoff-, Stickstoff- und Sauerstoffkonzentrationen in den
Vanadiumfolien nach Ende des 360-Stunden Versuchs

Position Temperatur Kohlenstoff Stickstoff Sauerstoff

K Gew.-% Gew.-% Gew.-%

Ausgangsgehalte: 0,022 <0,01 0,0245
H1 795 0,0270 0,155 0,025
H2 807 0,0445 : 0,445 0,020
H3 820 0,0625 0,500 0,019
H4 839 0,0583 , 0,425 0,029
H5 852 0,0393 0,245 0,018
C7 844 0,0269 0,190 0,014
C8 840 0,0286 0,175 0,015
C9 830 0,0270 0,155 0,016
C10 819 0,0220 0,100 0,021
C11 813 0,0331 0,072 0,019
C12 806 0,0256 0,037 0,018

deshalb eine 50 um-dicke Edelstahlfolie (AISI-304) an der Pos, H6 zusam-
men mit den Vanadiumfolien ausgelagert. Die nach dem Versuch bestimmten
Gehalte an Kohlenstoff und Stickstoff im Stahl sowie die daraus errechne-
ten Aktivitdten und Konzentrationen im Lithium (Kap. 7.2.2) sind Tab. 9

zu entnehmen. Die Kohlenstoffgehalte im Lithium wurden sowohl nach den
LosTichkeitsangaben von Grishin™ /32/ als auch von Yonco™ /33/ berechnet.
Ausfiihrlichere Erlduterungen dazu erfolgen in Kapitel 10.2.2.2,

Als Voraussetzung fiir die Anwendbarkeit der Foliendquilbrierung zur Stick-
stoffbestimmung im Lithium ist aber die Unterschreitung der Loslichkeits-
grenze des Stickstoffs im Edelstahl anzusehen. Fiir die in Tab. 9 angegebene
Temperatur war dies nicht der Fall, Es ergab sich lediglich die Moglichkeit,
eine ungefdahre Abschdtzung durchzufilihren, Die filir die Stickstoffaktivitdt
bzw. Stickstoffkonzentration im Lithium angegebenen Werte von 1,76-10_6 und
114 wppm sind deshalb als Minimalwerte zu betrachten,
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Tabelle 9: Kohlenstoff- und Stickstoffgehalte im Stahl AISI-304 nach dem
360 h-Versuch sowie die entsprechenden Kohlenstoff- und Stick-
stoffaktivitdaten bzw. Konzentrationen des Lithiums

T AlSI-304 Lithium
Aktivitaten Konzentrationen
Kohienstoff Stickstoff Kohienstoff Stickstoff Kohlenstoff Stickstoff
K Gew.-% Gew.-% wppm®  wppm*  wppm
865 0,0255 0,070 2,58 - 10° >1,76 - 10° 165 3 >114

Weiterhin wird aus Tab, 8 ersichtlich, daB sowohl die Kohlenstoff- als auch .
die Stickstoffgehalte nicht gleichmdBig von Pos, H1 bis H5 ansteigen; wie
man es infolge der zunehmenden Temperaturen erwarten wiirde, sondern ein Ma-
ximum bei der Pos, H3 vorliegt. Die Ursache dieses beobachteten Aufkohlungs-
bzw. Aufstickungsverhaltens konnte im "downstream-effect" liegen, Eine Defi-
nition dieses Phanomens wurde schon in Kapitel 6.3 gegeben, Obwohl im vor-
Tiegenden Versuch keine streng isothermen Verhdltnisse vorlagen, kdnnte die-
ser Effekt bei den relativ geringen Temperaturdifferenzen eingetreten sein,
Das wiirde bedeuten, daB das Kohlenstoff- und Stickstoffangebot im Lithium
durch die Getterwirkung der Vanadiumproben am Anfang des hot legs ab etwa
der Pos. H3 merklich verringert wurde und fiir die weitere Aufnahme von Koh-
lenstoff und Stickstoff in den Pos. H4 und H 5 nur noch geringere Mengen

zur Verfiigung standen,

Die cold leg-Folien C7 - C12 zeigen dagegen das erwartete Bild, Die Gehalte
an Kohlenstoff und Stickstoff haben ihre Maximalwerte bei der hochsten Tem-
peratur (Pos. C7) und fallen dann kontinuierlich auf Konzentrationen ab
(Pos. C12), die nur wenig iber den Ausgangswerten Tiegen. Das allgemeine
Niveau der Aufkohlung bzw. Aufstickung im cold leg Tiegt deutlich unter den
entsprechenden Gehalten des hot legs. Es zeigt sich in diesem Versuch, daf
die korrosive Wirkung auf das Vanadium im wesentlichen vom Stickstoff und
nicht vom Kohlenstoff ausgegangen ist. Die Wechselwirkung des Vanadiums mit
beiden interstitiellen Verunreinigungen ist in der Aufheizzone ausgeprdgter
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als im Abklihlbereich.
Die Sauerstoffgehalte der Folien beider Teststrecken zeigen im Gegensatz

zu frilheren Untersuchungen /26 - 28/, keine wesentlichen Verdnderungen,

Eine Hohlraumbildung entlang von Korngrenzen konnte nicht beobachtet wer-
den. Die Begriindung hierfiir ist in jedem Fall in dem deutlich niedrigeren
Sauerstoffgehalt des in dieser Untersuchung verwendeten Vanadiums (245 wppm)
zu sehen. Das fiir die in /26 - 28/ beschriebenen Experimente zur Verfiigung
gestandene Vanadium hatte dagegen eine Sauerstoffkonzentration von

1450 wppm und war somit fiir eine Entoxidation durch das Lithium wesentlich

anfalliger,

10.2.1.3. Metallographie und Rasterelektronenmikroskopie

Bei den metallographischen Nachuntersuchungen der Vanadiumfolien ergeben
sich sehr deutliche Unterschiede zwischen den Proben aus dem Aufheiz-(Pos,
H1 - H5) bzw, dem Abkiihlbereich (Pos., C7 - C12)., Die hot leg-Folien zeigen
durchweg eine Vielzahl von nadelformigen Ausscheidungen, die von der Ober-
flache aus nach innen gewachsen sind. In Abb, 18 ist dies durch Vergleich
der verschiedenen metallographischen Querschliffe zu erkennen. Weiterhin
wird deutlich, daB die Ausscheidungsdichte bis zur Pos. H3 zunimmt, wahrend
flir die Pos. H4 und H5 wieder ein Riickgang auf etwa das Niveau von Pos. Hl
festzustellen ist. Diese Verdnderung des Ausscheidungsverhaltens der Folien
im Bereich des hot legs, trotz steigender Temperatur von Pos, Hl1 - H5, ist
ebenfalls dem "downstream-effect" zuzuschreiben, Wie man Tab. 8 entnehmen
konnte, 1duft dieser Zunahme der Ausscheidungsdichte von Pos, Hl bis H3

und dem Riickgang von Pos, H4 bis H5 eine Zu- bzw., Abnahme der Kohlenstoff-
und Stickstoffkonzentrationen in den Folien parallel, Das wiederum bedeu-
tet, daB die ausgeschiedenen Phasen wegen der hohe Affinitdt des Vanadiums
zu Kohlenstoff und Stickstoff, karbidischer, nitridischer oder karbonitri-
discher Natur sein konnten. Die Dicke dieser mit Ausscheidungen durchsetz-
ten Zone variiert je nach der Position der Vanadiumfolien im Kreislauf zwi-
schen 20 und 100 um, Lokale Effekte entlang von Korngrenzen sind aber nicht
beobachtet worden. Allerdings konnten vereinzelte Risse, die wdhrend der
metallographischen Prdparation entstanden waren und auf eine betrdchtliche
Versprodung hindeuteten, in oberfldachennahen Bereichen entdeckt werden.
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Abb. 18: Metallographische Schliffbilder der Reinvanadiumproben HI - H5

sowie C7 - C12 nach 360 h in stromendem Lithium.
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Deutlich anders dagegen zeigt sich die Mikrostruktur der cold leg-Folien
C7 - Cl2. Dies ist ebenfalls aus Abb. 18 ersichtlich. Lediglich ein du-
Berst schmaler Bereich nahe der Oberfldche der Pos. C7, der bei den rest-
lichen Proben kaum mehr erkennbar ist, zeigt eine gegeniiber der Matrix
erhohte Ausscheidungsdichte. Die Form der ausgeschiedenen Phasen ist im
Gegensatz zu den hot leg-Folien eher rund als nadelformig anzusehen. Ein
lokaler Oberfldchenangriff sowie Abscheidungsprodukte sind ebenfalls nicht
zu beobachten, Wie Tab. 8 zu entnehmen ist, deckt sich dieser metallogra-
phische Befund sehr gut mit den analytischen Ergebnissen., Die Stickstoff-
gehalte der Pos., C7 - Cl12 zeigen eine kontinuierliche Abnahme mit fallen-
der Temperatur, bei insgesamt ebenfalls erhOhten Konzentrationen, Das ab-
solute Niveau der Gehalte ist aber dabei so niedrig, daB der aufgenommene
Kohlenstoff und Stickstoff nicht in der Lage ist, ein @hnliches Ausschei-
dungsverhalten zu verursachen, wie es im Falle der hot Teg-Proben aufge-
treten ist,

Die Betrachtung der Oberfldchenmorphologie der Vanadiumfolien mit dem Ra-
sterelektronenmikroskop offenbarte am Beispiel der Pos. H3, H5, C7 und C10,
die sehr unterschiedliche Wechselwirkung der Proben mit dem flussigen Li-
thium (Abb, 19). Vergleicht man die verschiedenen Aufnahmen miteinander,
so bestdtigt sich der schon von den metallographischen Ergebnissen bekann-
te deutliche Unterschied zwischen den hot leg- und den cold 1eg—F011en} Im
Falle der hot Teg-Proben H3 und H5 kann man die teilweise Aufrauhung der
Kornflachen sowie das leichte "grainboundary-grooving" an den Korngrenzen
gut erkennen., Allerdings sind die Unterschiede in der Struktur der Ober-
fldchen zwischen beiden Folien, obwohl die Pos. H5 insgesamt einen starke-
ren Gewichtsverlust erfahren hatte, nicht allzu ausgepragt,

Die Oberfldchen der cold leg-Folien zeigen nach der Auslagerung im Lithium
nahezu keine Verdnderungen. Lediglich an den heiBesten Positionen des Ab-
kiihlbereichs (C7, C8) sind 1eichte’Anlbsungen zu beobachten (Abb. 19). Be-
trachtet man dagegen die restlichen Proben des cold legs, so zeigt sich am
Beispiel der Pos, C10 (Abb. 19), daB nur noch ein geringer Korrosionsan-
griff stattgefunden hat. An den Proben C9 - C12 sind nach dem Versuch teil-
weise noch die Spuren der mechanischen Vorbehandlung mehr oder weniger deut-
lich zu erkennen,

Mit der an das Rasterelektronenmikroskop angeschlossenen EDAX-Analysenein-
heit wurden zusdtzlich alle Oberflachen der hot leg- und cold leg-Folien
auf mogliche Verdnderungen in der chemischen Zusammensetzung untersucht.
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Abb. 19: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen der Oberfldchen der Rein-

vanadiumproben H3, H5, C7 und Ci0 nach 360 h in stromendem Lithium

Dabei stellte sich heraus, daB ein Massetransport von Chrom und Eisen aus
dem Rohrmaterial des Kreislaufs hin zum Vanadium stattgefunden hatte, Das
Verhdltnis des KB/Ku—peaks Cr/Fe bleibt dabei aber bis zur Pos. H4 nahezu
konstant bei 1, Ab der Pos. H5 wird der Chrom-KB—peak aber deutlich groBer
als der Eisen-Ku-peak, wobei sich das Verhdltnis auf ungefahr 1,5 erhoht,
Die absoluten peak-HGhen sind aber im Vergleich zu den Pos. Hl - H4 etwas
niedriger.

Das Nickel hatte sich am Massetransport zu den hot leg-Proben offensicht-
lich nicht beteiligt. Es konnten auf den untersuchten Vanadiumfolien keine
Spuren dieses Metalls entdeckt werden. Moglicherweise stellten sowohl die
Pumpe als auch der DurchfluBmesser mit ihren Magnetfeldern Senken fiir das
Nickel dar und verhinderten dadurch eine Ablagerung auf den Vanadiumfolien,
Wieviel Chrom zu den hot leg-Folien transportiert wurde, konnte durch diese
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Methode nicht gekldrt werden, da die Chrom- bzw. Vanadium-peaks bei nahe-
zu identischen Energien auftreten und somit eine deutliche Trennung zugun-
sten der Chrom-peaks nicht moglich ist.

Die Untersuchungsergebnisse der EDAX-Spektren der cold leg-Proben zeigen,
daB der Massetransport von Stahlelementen im Vergleich zu den hot leg-Fo-
lien um einige GroBenordnungen geringer ist. Es werden im wesentlichen
ebenfalls Chrom und Eisen, mit geringen Anteilen auch Nickel, gefunden,

Die absoluten Mengen dieser Metalle sind aber duBerst gering. Das Verhdlt-
nis des KB/Ku-peaks Cr/Fe 1ist nahezu temperaturunabhangig, doch konnte eine
leichte Zunahme des Chromgehalts bei den hoheren Temperaturen festgestellt

werden,

10.2.1.4,. ROntgenbeugungsuntersuchungen

Zur Bestimmung der Gitterkonstanten des Vanadiums vor und nach dem 360 h-
Korrosionsversuch sowie zur Identifizierung moglicher neuer Phasen wurden
Rontgenbeugungsuntersuchungen durchgefiihrt, Die genaue Vermessung des
211-Reflexes des Vanadiums nach der Warmebehandlung ergab dabei eine Git-
terkonstante von 0,30263 nm, Der Vergleich mit Literaturangaben von Seybolt
/168/ zeigt, daB diesem Wert eine Sauerstoffkonzentration von etwa 460 wppm
entsprechen wiirde, Beriicksichtigt man die teilweisen hohen Abweichungen bei
derartigen Eichkurven der Gitterkonstanten als Funktion der Sauerstoffkon-
zentration /84, 169/, so ist die Ubereinstimmung mit dem chemisch-analy-
tisch gemessenen 245 wppm als relativ gut anzusehen. Die erneute Messung
der Gitterkonstanten nach dem Korrosionsversuch ergab am Beispiel der Pos.
H2 schlieBTich 0,30334 nm. Dieser Wert ist nun infolge der starken Aufnahme
von Kohlenstoff und Stickstoff deutlich groBer als im Ausgangszustand, Eine
dhnliche Zunahme der Gitterkonstanten des Vanadiums durch Aufnahme von in-
terstitiellen Elementen wurde auch von Frankham /31/ beobachtet. Selbstver-
stdndlich besteht jetzt keine Mdglichkeit mehr, mit Hilfe der Eichkurve von
Seybolt und der gemessenen Gitterkonstanten auf den vorhandenen Sauerstoff-
gehalt zu schlieBen, da die verursachte Gitteraufweitung nicht mehr allein
auf den Sauerstoff, sondern auf die ebenfalls aufgenommenen Elemente Koh-
lenstoff und Stickstoff zuriickzufiihren ist, Da alle diese Elemente im ge-
19sten Zustand die Gitterkonstante beeinflussen, ist eine klare Zuordnung
der Erhohung zu einer Atomsorte nicht mdglich /77, 161/.
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Zusdatzlich zu Messungen der Gitterkonstanten wurde versucht, die im metal-
lographischen Schliffbild erkennbaren nadelfdrmigen Ausscheidungen zu cha-
rakterisieren, Aufgrund der relativ hohen Gehalte an Kohlenstoff und Stick-
stoff in den Folien deutete sich schon an, daPB es sich moglicherweise nicht
um Karbide oder Nitride, sondern um Karbonitride handelte. Fir die Auswer-
tung der gefundenen Reflexe erwies sich aber das Fehlen von rontgenogra-
phischen Daten Uber die Vanadiumkarbonitride als duferst erschwerend, Die
einzigen Vergleichsmoglichkeiten bieten in diesem Zusammenhang die umfang-
reichen Untersuchungen von Schnell /78/ im terndren System Vanadium-Kohlen-
stoff-Stickstoff, Wie aus dieser Arbeit klar ersichtlich ist, zeigen die
Gitterkonstanten der hexagonalen bzw. der kubischen Karbonitridphase eine
starke Abhangigkeit von der jeweiligen stochiometrischen Zusammensetzung.
Die eigentliche rontgenographische Identifizierung der gefundenen
Phasen ist reprdsentativ fiir alle anderen Folien an der Probe H2 vorgenom-
men worden, Eine libersichtliche Darstellung der beobachteten Reflexe sowie
die Zuordnung zu bestimmten Phasen wird in Tab. 10 gegeben. Durch Vergleich

Tabelle 10: Auswertung der rintgenographischen Untersuchung der Vanadium-
folie H2 (Mo-Ku-Strah1ung)

Uget Vi, hkl Phasen

(nm)
0,2491 100 B-Karbonitrid
0,2184 101 B-Karbonitrid
0,2142 13 110 Vanadium
0,1514 6 200 Vanadium
0,1429 110 B-Karbonitrid
0,1263 103 B-Karbonitrid
0,1238 100 211 Vanadium
0,1118 004 B-Karbonitrid
0,1075 7 220 Vanadium
0,0986 203 B-Karbonitrid
0,0956 2 310 Vanadium
0,0877 22 222 Vanadium

0,0715 5 330 Vanadium
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mit den Ergebnissen von Schnell /78/, konnten eindeutig die a-Phase des
Vanadiums sowie die hexagonale g-Phase VCXNy nachgewiesen werden. Hinweise
auf die kubische §-Phase konnten nicht entdeckt werden.

Die Stochiometrie der B-Phase 1dBt sich aber nur ungefdhr bestimmen, wobei

sich die Grenzzusammensetzungen folgendermaBen ergeben:

VC N

N 0,170 - 0,490

= 0,130 - 0,400

<
|

Aus den Reflexen 100 und 101 wurden anschlieBend die beiden Gitterkonstan-

ten zu

0,2877 nm
0,4543 nm

d
0

C
0

errechnet. Der Vergleich dieser Werte mit Angaben von Schnell fiir g-Phasen
mit Zusammensetzungen im oben angegebenen Bereich, ergibt dabei im Rahmen
der vorliegenden MeBgenauigkeiten erstaunlich gute Ubereinstimmungen.

10.2.1.5. Mikrohdrtemessungen HV 0,025

Unter Verwendung der metallographischen Schliffe, wurdéen alle Vanadiumfo-
1ien Mikrohdrtemessungen (HV 0,025) unterzogen. Die Resultate zeigen da-
bej Hartesteigerungen nahe den Oberfldchen auf Werte iiber 600 HV 0,025 an,
wobei der Ausgangswert etwa 100 HV 0,025 betrdgt. In den Abb, 20 und 21
werden die gemessenen Hdrteprofile der Folien Hl1 - H5 sowie C7 - Cl12 dar-
gestellt (gestrichelt jeweils der Ausgangswert)., Diese Art der Darstellung
1dBt sowohl die GroBe als auch die Eindringtiefe der Versprodung in den
verschiedenen Proben gut erkennen. Es zeigt sich, da alle hot leg-Folien,
ausgenommen Pos. Hl, auch im Probeninnern starke Hartezunahmen erfahren
haben. Wie in Abb. 20 deutlich erkennbar ist, gehen die Mikrohdrten der
Pos, H2 - H5 in der Mitte der Proben nicht mehr auf das urspriingliche
Niveau zuriick. Lediglich Pos., Hl weist diesen Riickgang in einem schmalen
Bereich von etwa 125 um auf., Im Gegensatz zu diesem Verhalten zeigen die
cold leg-Folien C7 - C12 diese Hartung nur in einem beagrenzten Randbereich
bis maximal etwa 150 um vom Rand entfernt, obwohl die Temperaturen nicht
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Abb. 20:

Mikrohdrteprofile (HV 0,025)

der Reinvanadiumproben H1 - H5
nach 360 h in stromendem Lithium

Abb, 21:

Mikrohdrteprofile (HV 0,025)
der Reinvanadiumproben C7 - Cl12
nach 360 h in stromendem Lithium
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wesentlich anders als im hot leg sind (Abb. 21). Weiterhin ist aus beiden
Diagrammen deutlich die Temperaturabhéngigkeit der Hartezunahme sowohl fiir
die Pos. Hl - H3 (steigende Temperatur) als auch fiir die Pos. C7 - Cl12
(fallende Temperatur) zu erkennen. Diese Tendenz ist vor allem fur die
hot leg-Folien &duBerst ausgeprdgt, wobei allerdings die Hdrteprofile der
Pos. H4 und H5 niedriger als die Kurve der Pos. H3 Tiegen. Dieser riick-
ldufige Trend der Versprodung, obwohl die Temperaturen von Pos. H3 nach
H5 noch ansteigen, deckt und erkldrt sich mit den analytisch bestimmten
Abnahmen der Kohlenstoff- bzw. Stickstoffkonzentrationen von Pos, H3 nach
H5 (Tab. 8).

Sauerstoff konnte zwar ebenfalls flir die Hartesteigerungen verantwortlich
sein /161, 170/, scheidet als Ursache aber letztlich aus, da das Vertei-
lungsgleichgewicht im System Lithium-Vanadium-Sauerstoff immer auf der
Seite des Lithiums liegt d.h., mit einer Herausdiffusion des Sauerstoffs
aus dem Vandium in das Lithium zu rechnen ist, Diese thermodynamische Ge-
gebenheit wird durch die Bestimmung der Sauerstoffgehalte in den Vanadium-
folien nach dem Versuch (Tab. 8) voll bestatigt.

10.2.1.6. Messung von Konzentrationsprofilen mit der AES
bzw, GDOS

An ausgewdhlten Proben aus beiden Teststrecken wurden Konzentrationspro-
file verschiedener Elemente mit der AES bis zu einer Tiefe von etwa 3 -

4 ym sowie mit der GDOS bis zur Probenmitte gemessen. Es zeigt sich dabei
mit Hilfe der AES-Profile, daB betrdchtliche Mengen an Kohlenstoff und
Stickstoff in den Randbereichen aufgenommen worden sind (Abb, 22). Die
Oberflachenkonzentrationen erreichen dabei Werte von ca., 10 Gew.-% fiir
Stickstoff und etwa 5 Gew.-% fiir Kohlenstoff, wobei die Gehalte im unter-
suchten Tiefenbereich nahezu konstant bleiben. Fiir die Probe C12 am Ende
des cold Tegs, konnte allerdings schon nach ca, 2 - 3 um ein deutlicher
Abfall beider Konzentrationen auf Werte unter 1 Gew.-% festgestellt wer-
den. Dies bedeutet, da die Eindringtiefe des Kohlenstoffs und Stickstoffs
in diese Folje offensichtlich relativ gering ist, was letztlich auch durch
das entsprechende Mikrohdrteprofil bzw, die chemischen Analysen bestdtigt
wird. Der Ubergang der Konzentrationen von dem hohen Niveau von 5 - 10
Gew.-% auf die niedrigeren Gehalte liegt flir die anderen Proben, infolge
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der htheren Temperaturen weiter im Probeninnern und wird deshalb mit der
AES im Rahmen dieser Untersuchungen nicht erfaBt, Eine Positions- bzw,
Temperaturabhidngigkeit der Hohe der Stickstoff- und Kohlenstoffkonzentra-
tionen in den einzelnen Folien konnte aber nicht entdeckt werden,
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Abb. 22: Auger Elektronen Spektroskopie-Profile des Kohlenstoffs und Stick-
stoffs sowie der Metalle Chrom, Eisen und Nickel in den Reinvana-
diumproben H1, H5, C7 und C12 nach 360 h in stromendem Lithium

Unter Berlicksichtigung der Kohlenstoff- und Stickstoffprofile in Abb. 22,
erfihrt nun der Befund aus den vorangegangenen metallographischen-, Mikro-
hdarte- sowie rontgenographischen Untersuchungen eine zusdtzliche Bestdti-
gung. Die Annahme, die in Abb, 18 gezeigten nadelfdrmigen Ausscheidungen
seien karbonitridischer Natur, wird flr den oberfldchennahen Bereich be-
kraftigt., Weiterhin erklaren diese hohen Stickstoff- und Kohlenstoffgehalte
die durch die Mikrohdrtemessungen erhaltenen sehr hohen Hartezunahmen in
den Oberfldchen in eindrucksvoller Weise.

Eine einfache rechnerische Abschatzung fir den in Abb., 22 dargestellten
Randbereich bestdtigt das mogliche Vorhandensein der 8-Karbonitridphase
V2(C,N). Die theoretischen Gehalte (Gew,-%) dieser Verbindung betragen da-
bei fir Stickstoff etwa 6 % sowie fiir Kohlenstoff etwa 5 %. Allerdings so

zeigt Schnell /78/, kann diese Phase iiber einen groBeren Konzentrationsbe-
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reich existieren. Die Grenzzusammensetzungen liegen dabei etwa zwischen
VCO,7O—O,23N0,7O-O,33' Betrachtet man nun die eigenen Ergebnisse in Abb,

22 (ca. 12 Gew,-% Stickstoff und ca. 5 Gew,-% Kohlenstoff), so ergdbe sich
eine Zusammensetzung von ungefdhr VCO,25N0,53, also innerhalb des erwdahn-
ten Existenzbereichs.

Zur weiteren Aufkldrung der chemischen Natur dieser Nadeln, erfolgte eine
spezielle Punktanalyse an der Probe H3 mit einer hochauflosenden Scanning
Auger Microprobe, Der minimale Strahldurchmesser wdahrend der Untersuchung
betrug 35 nm, In Abb, 23 sind zwei der untersuchten nadelfdrmigen Ausschei-
dungen in einer REM-Darstellung nach dem Absputtern der urspriinglichen Ober-

Abb., 23: REM-Aufnahme der Karbonitridnadeln der Reinvanadiumprobe H2 nach
360 h in stromendem Lithium

fldche in der Bildmitte erkennbar. Die Analyse ergibt neben dem hohen An-
teil an Vanadium etwa gleiche Gehalte an Kohlenstoff und Stickstoff, wobei
sich die absoluten Konzentrationen im Prozentbereich bewegen. Die entspre-
chenden Elementverteilungsbilder fiir Kohlenstoff und Stickstoff belegen
dies recht anschaulich (Abb, 24 a, b). Punktanalysen direkt neben den Na-
deln, im Bereich der aufgerauhten Oberfldche sowie in der Matrix, ergeben
untereinander zwar identische Kohlenstoff- und Stickstoffkonzentrationen,
aber mit deutlich geringeren Anteilen als in den ausgeschiedenen Phasen,
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Elementverteilungsbild des Kohlenstoffs in der Karbonithjdaus-
scheidung der Probe H2

Abb. 24 b: Elementverteilungsbild des Stickstoffs in der Karbonitridaus-
scheidung der Probe H?
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Die sich um die Nadeln herum befindlichen aufgerauhten Strukturen werden
deshalb als durch den Atzvorgang hervorgerufene Effekte gedeutet.
Betrachtet man nun in Abb. 22 die Aufnahme der metallischen Elemente so
stellt man fest, daB neben Vanadium im wesentlichen Chrom, Eisen und ge-
ringe Spuren an Nickel in den Oberflichen vorhanden sind. Dieser Befund
steht in guter Ubereinstimmung mit den Ergebnissen der EDAX-Untersuchungen.
Die vorliegenden Konzentraitonen erreichen dabei Werte die in der GroBen-
ordnung bis maximal 30 Gew.-% liegen, Allerdings zeigt sich deutlich, daB
die Eindiffusion der Metalle auf Tiefen von etwa 1 um beschrankt bleibt,
Anreicherungen in tieferen Schichten sind nicht beobachtet worden. Ver-
gleicht man die einzelnen Profile in Abb, 22 beziiglich der Chromaufnahme

so wird offensichtlich, daB entlang des hot legs von Pos., H1 - H5 die Maxi-
malkonzentrationen trotz ansteigender Temperaturen deutlich zurlickgegangen
sind. Im cold Teg zeigen sich die Verhdltnisse dagegen genau umgekehrt.
Hier nehmen die Chromgehalte vom Eintritt bei Pos. C7 bis zum Austritt bei
Pos. C12, obwohl die Temperaturen abnehmen, ebenfalls deutlich zu. Die
Oberflachenkonzentration des Chroms in der Folie Cl12 betrdagt dabei noch
etwa 7 Gew.-%, wobei die Abnahme des Chromgehalts auf Werte unterhalb von

1 Gew.-% nach ca. 2 um erreicht ist,

Die anderen Metalle Eisen und Nickel spielen keine Rolle im Massetransport
zwischen dem Rohrmaterial des Kreislaufs sowie den eingesetzten Vanadium-
folien, Die erhohten Gehalte beider Elemente bleiben im Vergleich zum Chrom
immer wesentlich niedriger und beschranken sich auf Schichtdicken von Bruch-
teilen eines Mikrometers,

Da sich aus den Mikrohdrteprofilen andeutete, daB die Einhdrtung der Folien
bis zur Probenmitte vorgedrungen war, wurden zusdtzlich zu den AES-Unter-
suchungen von allen Proben tieferreichende GDOS-Spektren gemessen. Die Er-
gebnisse zeigen dabei, daB der Kohlenstoff fiir die beobachteten weitrei-
chenden Versprodungen nicht verantwortlich sein kann, da die gemessenen
Konzentrationen von den anfanglich hohen Werten (Abb, 22), schon nach etwa
5 - 7 um auf Werte unterhalb der Aufldsung der GDOS zuriickgegangen sind,

Im weiteren Verlauf der Betrachtungen kann deshalb auf eine Beriicksichti-
gung des Kohlenstoffs verzichtet werden.

Beschrankt man sich im folgenden auf die Verteilung des Stickstoffs in den
Vanadiumfolien so wird dabei offensichtlich, daB die GDOS den Stickstoff-
verlauf in den tieferen Bereichen des Probenmaterials aufzeigen kann., Ver-
gleicht man die verschiedenen Profile in den Abb. 25 und 26 miteinander,
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so kann man folgendes feststellen: Unabhdngig von der Probenposition im
Kreislauf weisen alle Folien einen sehr steilen Abfall der Stickstoffkon-
zentrationen innerhalb etwa der ersten 10 um auf. Beriicksichtigt man die
Diffusionsgesetze so wiirde man bei gegebener Temperatur und Versuchszeit
ein viel flacheres Auslaufen der Kurven erwarten., Fiir alle Folien

zeigt der dem Steilabfall folgende Teil des Stickstoffprofils den erwarte-
ten Verlauf, Die erkennbaren Unterschiede zwischen den einzelnen Proben
spiegeln dabei Tediglich die Positionsabhangigkeit der Menge an aufgenom-
menen Stickstoff wieder. Diese Menge nimmt, wie man deutlich in Abb., 25
sehen kann, im Falle der hot leg-Folien von Pos. H1-nacth3 Zu, wobei die
Pos. H4 und H5 allerdings wieder einen leichten Riickgang verzeichnen.

Die cold leg-Folien C7 - C12 zeigen in Abb., 26 die erwartete Abnahme des
Anteils an aufgesticktem Probenvolumen vom Eintritt bis zum Austritt aus
der Teststrecke, Beide Befunde decken sich somit eindeutig sowohl mit den
analytischen Ergebnissen in Tab, 8 als auch mit dem Verlauf der entspre-
chenden Mikrohdrtekurven (Abb, 20, 21).

Fiir die weitere Interpretation der GDOS-Profile sollen aber an dieser
Stelle noch einige Bemerkungen zum-beobachteten Kurvenverlauf gemacht wer-
den, Betrachtet man die verschiedenen AES-Profile (Abb. 22) so ergibt sich
je nach Position im Kreislauf, ein nahezu konstanter Verlauf der Stickstoff-
konzentrationen auf hohem Niveau wahrend der ersten 3 - 6 um, wobei dann
anschlieBend innerhalb von etwa 1 um ein Steilabfall (siehe AES-Profil der
Pos. C12 in Abb, 22) der Stickstoffgehalte auf Werte unter 1 Gew.-% zu be-
obachten ist. Dieser drastische Ubergang Tiegt aber nur fiir die Pos, C12
jnnerhalb des in den AES-Messungen untersuchten Bereichs von etwa 4 um, Be-
riicksichtigt man die MeBweise der GDOS so wird sofort klar, daB sie nicht
in der Lage sein kann, starke Konzentrationsdnderungen in Schichten von nur
wenigen Mikrometern genauestens zu erfassen, Hier ist selbstverstdndlich
die atomlagenweise arbeitende AES von entscheidendem Vorteil, Leider sind
aber die Abtragsgeschwindigkeiten der AES relativ gering, so daB Messungen
in groBere Tiefen mit vertretbarem Zeitaufwand kaum zu erhalten sind, Fir
tiefere Probenbereiche (>10 um), in denen relativ gleichmdBige Konzentra-
tionsverteilungen auftreten, stellt die GDOS allerdings eine aussagekraf-
tige MeBmethode dar. Diese Voraussetzung ist in den GDOS-Profilen in den
Abb. 25 und 26 fiir alle Abstdnde von der Oberfldche ab etwa 8 - 10 um ge-
geben. Die Vergleiche der GDOS-Profile mit den aus den Mikrohdrtekurven
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(Abb. 20,21) mit Hilfe einer Eichkurve von Horz /161/ errechneten Konzen-
trationsprofilen sowie die Berechnung der Diffusionskoeffizienten des Stick-
stoffs beziehen sich auf diese Bereiche der GDOS-Kurven.

10,2.1.7. Berechnung von Stickstoffkonzentrationsprofilen aus
gemessenen Mikrohdrtekurven sowie der Vergleich mit
den entsprechenden GDOS-Spektren

Im Vanadium vorhandene Nichtmetalle besitzen einen starken EinfluB auf die
mechanischen Eigenschaften dieses Metalls, Stickstoff und Sauerstoff bewir-
ken dabei im Vergleich zum Kohlenstoff die groBeren Hartesteigerungen, Bis
zu Gehalten von etwa 1 At.-% sind sie dabei nahezu identisch /162/. Erst
dariiber erfolgt durch geldosten Stickstoff eine starkere Zunahme. Will man
Hartezunahmen des Vanadiums nur einer bestimmten Atomsorte zuschreiben,
denn nur so ist eine sinnvolle Beziehung zwischen Harte und Konzentration
ableitbar, miissen alle anderen Nichtmetalle entweder in vernachlassigbaren
oder aber konstanten Konzentrationen vorliegen., In Abb, 27 ist der Harte-
verlauf des Vanadiums als Funktion der Stickstoffkonzentration dargestellt
/161, 162/. Dabei wird fir “gasfreies” Vanadium ein Wert von 55 HY 0,3
(Last 300 p) durch Extrapolation ermittelt. Da aber die eigenen Mikrohar- |
temessungen immer bei einer Belastung von 25 p durchgefiihrt wurden, mu3te
wegen der Vergleichbarkeit der Hdrtewerte, die Abhdngigkeit der Harte von
der gewdhlten Last ermittelt werden, Die bei der hoheren Last von 300 p
erhaltenen Hartwerte lagen dabei druchweg etwa 10 % niedriger als die ent-
sprechenden Ergebnisse der Messungen mit einer Belastung von 25 p.

Unter Berlicksichtigung dieser Lastabhdngigkeit der Hirte des Vanadiums,
ergibt sich eine Differenz von 34 kp/mm2 zwischen dem “"gasfreien" und dem
flir die Korrosionsuntersuchungen verwendeten Vanadium. Die Ausgangsgehalte
an Kohlenstoff, Stickstoff und Sauerstoff betragen dabei 220, <100 bzw.
245 wppm, Daraus 1dBt sich schlieBlich die anteilsmdBige Hartezunahme des
"gasfreier" Vanadiums durch die entsprechenden Gehalte an Kohlenstoff,

Stickstoff und Sauerstoff zu /161/,

220 wppm Kohlenstoff = 13,2 kp/mn’
100 wppm Stickstoff = 6,0 kp/mm2
245 wppm Sauerstoff = 14,8 kp/mm2

34,0 kp/mm2

errechnen.,
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Abb, 27: Eichkurve der Hirte (HV 0,3) von Reinvanadium als Funktion des
Stickstoffgehalts nach Horz /161/

Im Falle der korrodierten Vanadiumfolien zeigen nun sowohl die chemischen
Analysen (Tab, 8) als auch die GDOS-Profile (Abb. 25, 26), daB die weit-
reichenden Verspridungen nur auf die betrachtlichen Aufnahmen von Stick-
stoff zurilickzufiihren sind. Somit lassen sich die gemessenen Mikroharten
(Abb. 20, 21) nach Abzug des Sauerstoff- bzw. Kohlenstoffanteils mit der
Eichkurve in Abb, 27, direkt in Stickstoffkonzentrationen umrechnen. Eine
gewisse Unsicherheit beruht aber darauf, daB speziell im Randbereich der
Folien (0 - 10 um) der Harteverlauf nicht sehr genau meRbar ist, In Abb. 28
sind am Beispiel der Pos. Hl - H3 und C7, C9 und C12 zum besseren Vergleich
sowohl die tatsachlich gemessenen GDOS-Stickstoffprofile als auch die durch
Konvertierung der Hartewerte errechneten Stickstoffkurven (gestrichelt)
eingezeichnet., Die Ubereinstimmung ist durchaus befriedigend. In vereinzel-
ten Fdllen liegen die Abweichungen sogar noch innerhalb der MeBgenauigkeit

der GDOS-Messungen,
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Abb, 28: Vergleich der gemessenen GDOS-Stickstoffprofile mit den aus den
Mikrohdrte kurven (Abb, 20, 21) errechneten Stickstoffveridufen
der Proben H1 - H3 sowie C7, C9 und C12

10.2.2, Versuche in einem Lithiumkreislauf mit Magnetfalle

Nach dem notwenigen Umbau des Kreislaufs wurden zur Erfassung der kineti-
schen Aspekte der Korrosionsreaktionen Versuche iliber 360, 1083 sowie 2046 h
durchgefiihrt. Gleichzeitig war es moglich, den EinfluB der Magnetfalle so-
woh1l auf das Betriebsverhalten des Kreislaufs als auch auf das Korrosions-

verhalten des Vanadiums zu untersuchen,
10.2.2.1. Experimentelle Durchfiihrung
An dieser Stelle kann im wesentlichen auf das im Kapitel 9.3 gesagte ver-

wiesen werden. Die Handhabungstechniken des Probenein- bzw. Ausbaus, die
Getterung des Lithiums jeweils vor den einzelnen Versuchen sowie die Be-
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zeichnungen der Probenpositionen (hot Teg: H1 - H6, cold leg: C7 - C12)
blieben unverandert, Die Maximaltemperatur an der Pos, H6 wurde aber aus
technischen Griinden von knapp 873K auf etwa 823K reduziert. Die Temperatur-
gradienten entlang der Teststrecken betrugen nun etwa 15K, Als FlieBge-
schwindigkeit des Lithiums wurden in allen drei Versuchen ca. 7,2 cm/s
registriert. Zur Uberpriifung der Reinheit des Lithiums wurde jeweils eine
Stahlfolie (AISI-304) an der Pos. H6 dquilibriert. Die Dicke betrug je
nach Versuchsldnge 25 oder 50 um, Nach der Entnahme der Proben aus dem
Kreislauf wurden sie in entsalztem Wasser von anhaftenden Lithiumresten
gereinigt. AnschlieBend an die Trocknung und Wagung der Folien erfolgte
die Aufteilung auf die anderen Nachuntersuchungsmethoden,

10.2.2.2. Bestimmung der Gewichtsdanderungen und Austausch von
interstitiellen Elementen

Zur Feststellung moglicher Aufldsungs- und/oder Abscheidungsprozesse wur-
den die Gewichtsénderungén der Proben nach den Versuchen iiber 360, 1083
und 2046 Stunden ermittelt, In Tab. 11 werden die tatsdchlich gemessenen
(Awtat‘) mit den korrigierten (abzliglich der aufgenommenen Nichtmetalle)
Gewichtsanderungen (Awkor.) verglichen,

Der Vergleich der verschiedenen Ergebnisse offenbart die relative Ausge-
glichenheit der aufgetretenen Gewichtsverluste im hot bzw. cold leg, je-
weils auf eine Versuchsserie bezogen. Die im 360 h-Versuch beobachteten
leichten Gewichtszunahmen waren dabei eher unsystematisch und sind oft
typisch flir Kurzzeitversuche, in denen die Gleichgewichtszustdnde noch
nicht eingestellt sind. Im Gegensatz zum vorangegangenen 360 h-Versuch in
einem Kreislauf ohne Magnetfalle sind keine deutlich ausgepragten Maxima
der Gewichtsverluste entlang der beiden Teststrecken festzustellen. Die
jeweiligen Unterschiede zwischen dem Aufheiz- bzw. Abkiihlbereich sind da-
bei allenfalls gradueller Natur, wenn man die korrigierten Werte beriick-
sichtigt., Vergleicht man aber jeweils die tatsdchlichen mit den korrigier-
ten Gewichtsverlusten so zeigt sich, daB hier allerdings deutlichere Un-
terschiede bestehen, Absolut gesehen bleiben die Verluste die durch die
Ab16sung von Vanadiumatomen entstanden sind aber auf relativ niedrigem
Niveau. Vergleiche mit Loslichkeitsangaben in der Literatur /51/ sind
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Tabelle 11: Gewichtsdnderungen von Reinvanadium in stromendem Lithium
(7,2 cm/s) nach 360, 1083 und 2046 Stunden im Lithiumkreis-
lauf mit Magnetfalle

360 h 1083 h 2046 h
Position Temperatur AW AW, AW, AW, AW, AW,
K g/m? g/m? g/m? g/m? g/m? g/m?
H1 809 —052 —341 —056 — 427 —12,10 — 18,98
H2 812 —042 —299 —067 — 48 — 810 — 1506
H3 814 +011 —299 —133 — 648 — 8,15 — 1503
H4 818 +028 —233 —283 — 817 — 573 — 13,10
H5 822 —0,14 —290 —* —* — 437 — 12,08
Hé 824 +034 —225 —445 —1070 — 597 — 1423
Cc7 826 —088 —424 —637 —* — 11,37 — 19,44
Cc8 822 +012 —271 —493 —1087 — 864 — 16,29
C9 821 —046 —263 —354 — 920 — 578 — 13,33
C10 820 —033 —243 —412 — 923 — 850 — 16,25
C11 818 —069 —311 —219 — 7,14 — 630 — 13,83
Cc12 816 —0717 —331 —28 — 7,77 — 900 — 1648

» Die Gewichtsdnderungen dieser Folien wurden aus versuchstechnischen
Griinden nicht bestimmt

aber nur bedingt moglich, da die verfiigbaren Daten auf d1teren Messungen
in statischen Systemen beruhen. Inwieweit die dynamischen Versuchsbedin-
gungen einen EinfluB auf die Loslichkeit des Vanadiums hatten, kann nur
vermutet werden,

In den Abb. 29 a, b werden zur besseren Ubersichtlichkeit flir beide Test-
strecken jeweils die tatsdchlichen und die korrigierten Gewichtsverluste
gegeniibergestellt. Trotz der nicht unerheblichen Schwankungen lassen sich
alle MeBergebnisse durch Geradengleichungen d.h,, lineare Zeitgesetze be-

schreiben,
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Es gilt somit:

Abb. 29 a: tatsdchlicher Gewichtsverlust:

3

AW, . = - 1,941 + 4,414-107%t (g/m?), t inh (98)

tat,
Wie in Abb., 29 a deutlich zu erkennen ist, schneidet die Ausgleichsgerade
die Zeitachse nicht bei t = 0, sondern bei einer Zeit von tAW=O = 440 Stun-
den, Die physikalische Erkldarung dieser Zeit beruht darauf, daB die tat-
sdchlichen Gewichtsanderungen von den beiden gegenldufigen Teilreaktionen,
der Materialabgabe durch Ablosung sowie der Aufnahme von interstitiellen
Elementen, beeinfluBt werden. Ob nun insgesamt Gewichtsverluste oder Ge-
wichtszunahmen auftreten hangt davon ab, welcher der beiden Teilschritte
dominiert. Es ist weiterhin bekannt, daB LOsungsprozesse bei denen der Aus-
bau aus dem Metallgitter geschwindigkeitsbestimmend ist linearen Zeitge-
setzen folgen, wahrend die Aufnahme von Elementen in ein Metall nur iber
die Diffusion geschehen kann. Reaktionen die diffusionsgesteuert sind zei-
gen aber ein parabolisches Zeitverhalten, d.h, ein Abnehmen der Geschwin-
digkeit mit zunehmender Versuchszeit., Berilicksichtigt man nun beide Zusam-
menhdange, so ergibt sich ein Ubergewicht des parabolischen Zeitgesetzes
flir kiirzere Versuchszeiten d.h., die starken Aufnahmen von Kohlenstoff
und Stickstoff sorgen dafiir, daB fiir Zeiten t<440 h die totalen Gewichts-
anderungen positiv sind., Erst filir Zeiten ab etwa 440 h Uberwiegt das 1i-
neare Zeitverhalten der Materialabldsung ausgedriickt durch G1. (99),
Uber die diffusionsgesteuerte Aufnahme der Nichtmetalle,

Abb, 29 a: korrigierter Gewichtsverlust:

3

= - 0,082 + 7,118:107%t (g/m®), tinh  (99)

AWkor.
Die Ausgleichsgerade der korrigierten Gewichtsverluste geht im Rahmen der
MeBgenauigkeit durch den Koordinatenursprung. Dieser mathematische Zusam-
menhang driickt die Tatsache aus, daB die Abl6sung des Vanadiums ohne Zeit-
verzogerung (Inkubationszeit) erfolgt. Fiir die cold leg-Folien C7 - C12
gilt im wesentlichen sowohl fiir die tatsdchlichen als auch fiir die korri-
gierten Gewichtsverluste der gleiche physikalische Zusammenhang wie fiir

die Proben des Aufheizbereichs.
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Aus Abb. 29 b Tlassen sich fiir beide Gewichtsanderungen die folgenden Aus-

gleichsgeraden ableiten.
Abb, 29 b: tatsdchlicher Gewichtsverlust:

Awtat = - 1,096 + 4,600-10'3t (g/mz), t in h (100)
Der Schnittpunkt der Geraden mit der Abszisse fiir tAW:O liegt bei etwa

260 h, also nach kiirzerer Zeit als bei den hot leg-Proben. Die Ursache fiir
das frihere Erreichen dieser Schwelle liegt nicht an der geringeren Auf-
nahme von Kohlenstoff und Stickstoff, sondern an der etwas stdrkeren Ab-
10sung des Vanadiums im Bereich des cold legs, ausgedriickt durch G1, (101).
3¢ (g/m?), tinh  (101)

AW = 0,340 + 7,664-10"

kor
Dieser ausgeprdagtere Losungsangriff durch das Lithium im Abkiihlbereich ist
im Vergleich zu den hot leg-Proben bemerkenswert, da in beiden Teststrecken
die Temperaturbereiche anndhernd gleich sind.

Untersucht man nun die Ortliche Verteilung der Gewichtsverluste im Kreis-
lauf so stellt man fest, daB die Maximalwerte fast ausnahmslos am Beginn
der jeweiligen Teststrecken auftreten., Allerdings zeigt der Vergleich al-
ler Daten in Abb, 30, daB die Unterschiede zwischen den einzelnen Proben-
positionen relativ gering sind.

Wie aus Tab, 11 offensichtlich ist, bestehen zwischen den tatsachlichen

und den korrigierten Gewichtsdanderungen der Vanadiumfolien deutliche Unter-
schiede. Aufgrund der Erfahrungen aus dem vorangegangenen Versuch in dem
Kreislauf ohne Magnetfalle (Tab. 8, S.98) lag die Vermutung nahe, daf eine
starke Aufnahme an Kohlenstoff und Stickstoff hierfir verantwortlich ist,
Die chemischen Analysen bestdtigten dies auch in vollem Umfang. Wie Tab. 12
zeigt sind die Kohlenstoffkonzentrationen nach etwa 2000 Stunden teilweise
bis zu dreimal bzw, die Stickstoffkonzentrationen bis zu flinfzigmal so hoch
wie im Ausgangsmaterial. Der direkte Vergleich der Gehalte dieser beiden
Verunreinigungen in den Folien deutet in dieser Versuchsserie die wesent-
lich groBere Affinitdt des Stickstoffs zum Vanadium an, Unterschiede in den
Kohlenstoff- bzw, Stickstoffkonzentrationen des Lithiums wdhrend der ein-
zelnen Versuche sind aus den Ergebnissen der Foliendaquilibrierung ersicht-
lich. Diese Methode wurde zur Kontrolle der Reinheit des Lithiums angewandt.
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Tabelle 12: Kohlenstoff-, Stickstoff- und Sauerstoffkonzentrationen in
den Vanadiumfolien nach den Versuchen in dem Kreislauf mit

Magnetfalle
Pos T Kohlenstoff Stickstoff Sauerstoff
K Gew.-% Gew.-% Gew.-%

360h 1083h 2046h 360h 1083h 2046h 360h 1083 h 2046 h

Ausgangsgehalte: 0,022 ‘ <0,01 0,0245
H1 809 0,027 0,029 0,041 0,20 0,26 047 0032 0018 0,029
H2 812 0,030 0,027 0,045 0,18 0,31 047 0026 0,025 0,032
H3 814 0025 0,038 0,048 0,20 0,35 046 0,027 0,023 0,021

H4 818 0,031 0,035 0,050 0,18 0,38 050 0022 0017 0,027

H5 822 0,031 — 0,042 0,19 —* 053 0,029 - 0,023
H6 824 0024 0,034 0,052 0,19 0,44 057 0025 0,023 0,027
Cc7 826 0,031 —* 0,047 0,24 —* 056 0,025 —* 0,025

Cs8 822 0023 0,035 0,044 0,20 0,42 052 0025 0020 0,023
C9 821 0,028 0,040 0,051 0,16 0,39 0,50 0,021 0,023 0,025
C10 820 0,028 0,034 0,051 0,15 0,36 052 0025 0,016 0,024
Ci1 818 0032 0,035 0,062 0,17 0,34 049 0024 0,023 0,030
C12 816 0,032 0,034 0,053 0,18 0,34 050 0026 0026 0,030

* Die Gehalte dieser Folien wurden aus versuchstechnischen Griinden nicht bestimmt.

Die nach den verschiedenen Versuchen bestimmten Gehalte an Kohlenstoff und
Stickstoff im Stahl sowie die daraus berechneten Aktivitdten bzw., Konzen-
trationen im Lithium sind Tab. 13 zu entnehmen (T = 824K),

Die Konzentrationen des Kohlenstoffs wurden nach den beiden in Abb, 1 vor-
gestellten Loslichkeitsangaben von Grishin /32/ und Yonco et al, /33/ er-
rechnet, Wie in Tab. 13 zu erkennen ist, bestehen zwischen diesen beiden
Moglichkeiten der Berechnung sehr deutliche Unterschiede. Die mit Hilfe
der LOsTichkeit von Grishin erhaltenen Ergebnisse erreichen dabei Gehalte,
die sich teilweise im Zehntelprozentbereich bewegen, Dies wiirde aber bedeu-
ten, daB wdhrend der Versuche ein stark kontaminiertes Lithium vorlag. Die
nach den Angaben von Yonco ermittelten Kohlenstoffkonzentrationen entspre-
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Tabelle 13: Kohlenstoff- und Stickstoffgehalte im Stahl AISI-304 nach dem
360-, 1083- und 2046 Stundenversuch sowie die entsprechenden
Kohlenstoff- und Stickstoffaktivitdten bzw. Konzentrationen

des Lithiums

Zeit AISI-304 Lithium
Aktivitaten Konzentrationen
Kohlenstoff Stickstoff  Kohlenstoff Stickstoff Kohlenstoff Stickstoff
h Gew.-%  Gew.-% wppm®  wppm*  wppm
360 0,054 0,040 5,99 - 103 2,39 - 107 1097 | 20 36
1083 0,027 0,056 2,97 -103 478-107 270 5 71
2046 0,013 0,045 1,43-103 3,09 - 107 63 1 46

+) berechnet mit Hilfe der LosTichkeitsbeziehung von Grishin (G1. (4))
¥) berechnet mit Hilfe der Loslichkeitsbeziehung von Yonco (G1. (5))

chen dagegen eher Werten, die fiir gegettertes Lithium zu erwarten sind
/118/. Dies wird auch durch die Entkohlung der Stahifolie (Tab. 13) indi-
rekt bestdtigt. Beriicksichtigt man diese Erkenntnisse bei der Betrachtung
der Kohlenstoffgehalte der verschiedenen Vanadiumfolien in Tab. 12, so er-
gibt sich recht eindeutig eine Bestdtigung fiir die nach den Angaben von
Yonco berechneten Kohlenstoffkonzentrationen des Lithjums,

Die Verteilung der Stickstoffgehalte in den beiden Teststrecken ist im Ge-
gensatz zu dem vorangegangenen Versuch ohne Magnetfalle nun dem Tempera-
turprofil entsprechend d.h., je hdher die Temperatur desto mehr Stickstoff
wird aufgenommen, Die hGchsten Werte werden nun im allgemeinen an den heis-
sesten Stellen der Teststrecken erreicht. Die Verteilung der Kohlenstoff-
gehalte 1dBt dagegen keine eindeutige Tendenz erkennen, Ein mdglicher
"downstream-effect" konnte somit im Zusammenhang mit der Aufnahme nichtme-

tallischer Elemente nicht beobachtet werden.,
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Weiterhin 13Bt sich feststellen, daB die absolute Hohe der Kohlenstoff- und
Stickstoffgehalte im hot bzw, cold leg nahezu identisch ist. Eine deutliche
Differenz, wie sie zuvor im Versuch ohne Magnetfalle auftrat (Tab, 8),
tritt nicht auf. Die Magnetfalle fiihrte zu einer gewissen Nivellierung der
Kohlenstoff- und Stickstoffaufnahme im Kreislauf.

Die Sauerstoffgehalte in den Folien zeigen, ebenso wie in der vorangegange-
nen Untersuchung, keine ausgeprdgte Tendenz hinsichtlich des Austauschs mit
dem Lithium, Die deutlich niedrigere Anfangssauerstoffkonzentration in den
Proben verhinderte die aus friiheren Veroffentlichungen /26 - 28/ bekannte
HohTraumbiTdung entlang der Korngrenzen,

Tragt man nun jeweils die Kohlenstoff- und Stickstoffgehalte aus Tab. 13
als Funktion der Versuchszeit auf, so zeigen sich unterschiedliche kineti-
sche Gegebenheiten in der Aufnahme beider Elemente. Die Aufkohlung gehorch-
te fiir beide Teststrecken einem linearen Zeitgesetz (Abb, 31). Die Aus-
gleichsgerade fiir alle MeBpunkte nach der Methode der kleinsten Fehlerqua-
drate, ergibt dabei fiir den hot leg sowie den cold Teg den folgenden Zu-
sammenhang zwischen der Konzentration c (Gew.-%) und der Versuchszeit t (h).

2 5

hot leg:  c. = 2,277+107° + 1,114:107°t  (Gew.-%) (102)

5

2 $1,307-107°t  (Gew.-%) (103)

2,38+10°

cold Teg: Cc

Die Abweichungen zwischen beiden Geraden sind, wie auch schon aus Tab, 12
ersichtlich, gering. Das Auftreten eines linearen Zeitgesetzes bedeutet,
daB Phasengrenzreaktionen (z.B. Chemisorption des Nichtmetalls, Einbau des
Nichtmetallions in das Metallgitter) geschwindigkeitsbestimmend sind, Die-
ser Fall ist grundsdtzlich zu Beginn der Reaktion sowie eventuell beim
Nichtvorhandensein von schiitzenden Deckschichten zu erwarten,

Die Aufstickung der Vanadiumfolien verlduft dagegen nach einem paraboli-
schen Zeitgesetz. In Abb. 32 wird dies am errechneten Kurvenverlauf deut-
lich. Die prozentual stidrkste Stickstoffzunahme erfahren die Proben dabei
schon nach relativ kurzen Versuchszeiten, Fiir beide Probenserien Tassen
sich die entsprechenden parabolischen Kurvenverldufe durch die folgende

Gleichung ausdriicken,

cy = 0,01 + 7,5:107t%%°  (Gew. %) (104)
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Die Ubereinstimmung mit den tatsdchlichen MeBpunkten ist dabei, speziell
bei den cold Teg-Folien, sehr gut. Die Ursache filir das Auftreten eines pa-
rabolischen Zeitgesetzes der Stickstoffaufnahme ist 1im Gegensatz zur Tine-
aren Kinetik der Aufkohlung, in der Mikrostruktur des Vanadiums zu sehen.
Eine Erklirung dieses Verhaltens kann erst mit Hilfe der metallographischen

Ergebnisse sowie der AES-Profile gegeben werden.

10.2.2.3. Metallographie und Rasterelektronenmikroskopie

Die nach der Bestimmung der Gewichtsdnderungen durchgefiihrten metallogra-
phischen Untersuchungen zeigten interessante Verdnderungen in der ober-
flachennahen Mikrostruktur der Proben. In Abb, 33 ist dies durch Vergleich
der Querschliffe der Folien jeweils am Eintritt (HL, C7) bzw. am Austritt
(H6, C12) der beiden Teststrecken, deutlich erkennbar. Alle Folien zeigen
dabei, unabhdangig von der Position im Kreislauf, eine Vielzahl von nadel-
formigen Ausscheidungen, die von der Oberfldche aus nach innen gewachsen
sind. Die Unterschiede in der Ausscheidungsdichte bzw. der Lange der Na-
deln zwischen den einzelnen Folien einer Versuchsserie sind dabei duBerst
gering, da die tatsdchlichen Temperaturdifferenzen zwischen den Folien
nicht sonderlich ausgepragt sind. Ahnlich deutliche Verdnderungen in der
Dichte der Ausscheidungen entlang des hot legs, wie sie im Versuch ohne
Magnetfalle auftraten, konnten nicht beobachtet werden. Allerdings sind
nun im Gegensatz zu diesem friiheren Versuch, auch in den cold leg-Folien
Nadeln in groBer Anzahl vorhanden. Die Unterschiede in der Dichte sowie
der Lange der Ausscheidungen sind dabei ebenso wie im hot leg vernachlds-
sigbar gering,

Wie Tab, 12 zu entnehmen ist, zeigen alle Vanadiumfolien nach den ent-
sprechenden Versuchen bei nahezu konstanten Sauerstoffkonzentrationen
mehr oder weniger deutliche Zunahmen der Kohlenstoff- und Stickstoffkon-
zentrationen. Weiterhin 1dRt Tab. 12 erkennen, daPB die Aufstickung wesent-
lich ausgeprdgter als die Aufkohlung ist. Wie im vorangegangenen Versuch
kann auch hier vom Auftreten von karbonitridischen Ausscheidungen ausge-
gangen werden, Genauere Hinweise sollen die rontgenographischen Untersu-
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Abb, 33: Metallographische Schliffbilder der Vanadiumproben H1, H6, C7/8
und C12 nach 360, 1083 und 2046 h in stromendem Lithium
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chungen liefern, Bestimmt man schlieBlich die mittlere Dicke dieser mit
Ausscheidungen durchsetzten Zone, bzw, die Durchschnittsldnge der Nadeln

als Funktion der Versuchszeit, so ergibt sich am Beispiel der Pos. H6 der
in Tab. 14 aufgezeigte Zusammenhang.

Tabelle 14: Mittlere Dicke der Zone hoher Ausscheidungsdichte bzw. Durch-
schnittsldnge der Nadeln der Vanadiumfolie H6 (824K) nach ver-
schiedenen Versuchszeiten

Versuchszeit Dicke bzw. Lange

h um
360 5-6
1083 10
2046 14-15

Die nachfolgende mathematische Analyse dieser Resultate 1dBt eindeutig
ein parabolisches Zeitgesetz der Dickenzunahme AZ dieser Randschicht,

ausgedriickt durch G1, (105), erkennen,

ag = 0,335t9°%  (um) (105)

Die absoluten Werte fiir Ag, selbst nach Versuchszeiten von lber 2000 Stun-
den, sind im Vergleich zum vorherigen Kurzzeitversuch ohne Magnetfalle
vergleichsweise gering. Lokale Angriffe an Korngrenzen wurden dagegen ver-
einzelt beobachtet, wobei allerdings festgehalten werden muB, daB mancher
RiB erst wahrend der Prdparation, infolge der betrdchtlichen Sprodigkeit

der Proben, entstanden ist.

Die Untersuchungen der Oberfldchen der Proben Hl1, H6, C7/8 und C12 mit dem
Rasterelektronenmikroskop, offenbaren sehr eindrucksvoll die unterschied-
liche Wechse1wirk0ng mit dem fllssigen Lithium (Abb, 34). Da alle Einzelbil-
der mit gleicher VergroBerung (2500-fach) aufgenommen wurden, ist ein direk-
ter Vergleich sehr gut méglich. Betrachtet man in Abb. 34 die zeitliche Ab-
folge der Korrosion fiir die jeweiligen Probenpositionen, so 1dBt sich deut-
lich in vertikaler Richtung die Zunahme der Heftigkeit des Lithiumangriffs
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erkennen. Die Morphologie der Oberfldchen zeigt dabei, je nach Versuchszeit
mehr oder weniger ausgeprdgt, die fiir Anldsungen typischen Strukturen. Nach
360 Stunden sind diese Effekte bei allen Proben erst schwach erkennbar. Mit
zunehmender Versuchsdauer verschwinden aber auch die letzten Reste der ur-
spriinglichen Oberfldache, bis schlieBlich nach etwa 2000 Stunden bei allen
Folien eine stark aufgerauhte und "ausgewaschene" Morphologie entstanden
ist. Die Unterschiede zwischen den einzelnen Probenpositionen sind dabei
vergleichsweise gering., Eine typische hot leg- bzw. cold leg-Oberfldche konn-
te nicht ausgemacht werden,

Mit Hilfe der an das Rasterelektronenmikroskop angeschlossenen EDAX- Ana]y—
seneinheit wurden zusdtzlich alle Oberfldchen der Vanadiumfolien auf Ver-
anderungen in der chemischen Zusammensetzung untersucht, Im Gegensatz zu

dem Versuch ohne Magnetfalle konnte hier im Rahmen der MeBgenauigkeit kein
Massetransport von Legierungselementen des Rohrmaterials, z.B. Chrom, Eisen
oder Nickel, zu den Vanadiumfolien nachgewiesen werden, Diese Feststellung
gilt sowohl flir die hot leg als auch fiir die cold leg-Proben. Es ist des-
halb davon auszugehen, daB die eingebaute Magnetfalle fiir die im Lithium ge-

16sten metallischen Elemente eine Senke darstellte.

10.2.2.4. Rontgenbeugungsuntersuchungen

Diese Untersuchungsmethode wurde an den Vanadiumfolien H6 des 2000 h-Ver-
suchs bzw, C7 des 1000 h-Versuchs sowohl zur Identifizierung der ausge-
schiedenen Nadeln als auch, unter Beriicksichtigung gewisser prdaparativer
Vorkehrungen, zur Bestimmung moglicher auf der Oberfldche gebildeter Kor-
rosionsprodukte angewandt., Daneben wurde zusdtzlich die Gitterkonstante
des Vanadiums (Probe H6) ermittelt, so daB durch Vergleich mit dem Aus-
gangsmaterial (0,30263 nm), Riickschliisse auf die Gitterverzerrungen durch
den aufgenommenen KohTenstoff und Stickstoff gezogen werden konnen,

Die genaue Vermessung des 211-Reflexes ergab dabei einen Wert von 0,30358 nm,
Eine Zuordnung zu einem bestimmten Sauerstoffgehalt nach den Literaturan-
gaben von Seybolt /168/, ist aufgrund der Aufkohlung bzw, Aufstickung die-
ser Folie nicht moglich, da die Anwendbarkeit der Seybolt'schen Beziehung
zwischen der Gitterkonstante und dem Sauerstoffgehalt, konstante Kohlen-
stoff- und Stickstoffgehalte voraussetzt. Der Vergleich mit der Gitterkon-
stante des Ausgangszustands verdeutlicht allerdings die starke Gitterver-
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zerrung durch den Einbau des Kohlenstoffs und Stickstoffs in das Vanadium-
gitter. Ahnliche Verdanderungen der Gitterkonstante durch Kohlenstoff- und
Stickstoffaufnahmen wurden aber auch schon von Frankham /31/ gefunden,

Die Identifizierung der beobachteten Ausscheidungen und die Uberprii-
fung der moglichen Entstehung von Vanadiumkarbiden- oder Nitriden oder der
Verbindung L1'7VN4 auf den Oberfldchen der Folien war das Hauptziel der RoOnt-
genuntersuchungen. Dieses Vorhaben erforderte aber aus analytischen Griinden
eine unterschiedliche Vorgehensweise in der Probenprdparation der beiden
Vanadiumfolien.

Die Probe H6 des 2000 h-Versuchs wurde nach der Entnahme aus dem Kreislauf
dem Ublichen Reinigungsverfahren d.h., der Entfernung der anhaftenden Li-
thiumreste in bidestilliertem Wasser, unterzogen. Nach der anschlieBenden
Trocknung wurde die Oberflache mit dem Diffraktometer gerontgt. Aufgrund
dieser Reinigungsprozedur ist es aber sehr leicht moglich, daB neben dem
anhaftendem Lithium auch wasserlosliche Korrosionsprodukte, wie z.B. das
'L17VN49 mit abgewaschen werden, Deshalb wurde die Probe C7 des 1000 h-Ver-
suchs unter Argongas dem Kreislauf entnommen und bis zur weiteren Verwen-
dung in einer Argon-Schutzgasbox aufbewahrt. Im Gegensatz zur vorangegan-
genen Prozedur, erfoigte diesmal die Entfernung der noch vorhandenen Li-
thiumreste durch Abl0sung in einem flissigen Natriumbad., Das noch anhaften-
de Natrium wurde spdater durch Abdestillation bei 623 - 723K im Hochvakuum
in der in Kapitel 7.2.3 beschriebenen Anlage entfernt. Nach dieser Vorbe-
handlung wurde die gereinigte Probe C7 in einem mit Argon geflillten GefaB
zum Rontgengerdt gebracht, eingebaut und gerontgt. Durch Wiederholung der
Diffraktometeruntersuchung wurde lberpriift, ob sich infolge des Luftkon-
takts vorhandene Korrosionsprodukte wahrend des Rontgenversuchs zersetzt
hatten. Die Ergebnisse dieser beiden Rontgenuntersuchungen sind in Tab, 15

zusammengefalt.
Durch den Vergleich mit den Ergebnissen von Schnell /78/, konnten aller-

dings die a-Phase des Vanadiums sowie die hexagonale g-Karbonitridphase
einwandfrei nachgewiesen werden. Hinweise auf die kubische §-Phase konn-
ten nicht entdeckt werden. Vergleicht man die beiden Folien H6 und C7 mit-
einander, so ergeben sich in Bezug auf die gefundenen Phasen keinerlei Un-
terschiede. Die unter gewissen thermodynamischen Bedingungen mdgliche Exis-
tenz der Phase L1'7VN4 konnte an der Pos., C7 nicht bestdtigt werden. Durch
die Reinigung der Proben mit bidestilliertem Wasser werden vorhandene Kor-
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Tabelle 15: Auswertung der rontgenographischen Untersuchungen der Vanadium-
folien H6 (2046 h) und C7 (1083 h), (Cr-Ka-Strahlung)

Pos. H6 Pos. C7
dges Ager hkl Phasen
(nm) (nm)
0,2460 100 B-Karbonitrid
0,2270 002 B-Karbonitrid
0,2170 0,2171 101 B-Karbonitrid
0,2150 02152 110 Vanadium
0,1670 0,1673 102 B-Karbonitrid
0,1514 0,1522 200 Vanadium
0,1420 0,1422 110 B-Karbonitrid
0,1293 103 B-Karbonitrid
0,1239 0,1241 211 Vanadium

rosionsprodukte nicht vollstandig entfernt. Die Ursache fiir die aus Tab. 15
ersichtliche etwas unterschied]iche Anzahl von Reflexen ist darin zu se-
hen, daB fiir die Untersuchung der Probe H6 nur eine geringere Menge an Pro-

benmaterial zur Verfligung stand.
Aus den Reflexen 100 bzw. 110 konnten schlieBlich die beiden Gitterkonstan-

ten zu
Pos., H6(2046 h) Pos. C7(1083 h)
a, = 0,2841 nm aO = 0,2841 nm
Co = 0,4608 nm o = 0,4611 nm

errechnet werden, Die Gitterkonstanten der g-Karbonitridphase sind in bei-
den Folien nahezu identisch. Eine Abhangigkeit von der Position im Kreis-
lauf einerseits sowie von der Versuchsdauer andererseits ist nicht vorhan-
den. Eine ungefdhre Zuordnung /78/ dhnlich wie in dem Versuch ohne Magnet-
falle, war nicht moglich, Der Vergleich der Ergebnisse der beiden Versuchs-
reihen untereinander sowie mit den Daten von Schnell /78/ 1dBt allerdings
den SchluB zu, daB diesmal aufgrund des groBeren cO-Wertes, von etwas ho-
heren Nichtmetallgehalten ausgegangen werden kann.
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10.2.2.5., Mikrohdrtemessungen HV 0,025

Nach Abschlu3 der metallographischen Untersuchungen wurden an allen Vana-
diumfolien Mikrohdrtemessungen (HV 0,025) zur Ermittlung von Versprodungs-
effekten durchgefiihrt. Die gemessenen Harteprofile belegen dabei die star-
ken Hartezunahmen im Randbereich der Proben. Nahe den Oberfldchen werden
speziell nach langen Versuchszeiten (2046 h) Werte von liber 600 HV 0,025
erreicht, wobei der Ausgangswert ca, 100 HV 0,025 betrdgt. In Abb. 35
werden aus Grinden der Ubersichtlichkeit nur die Harteprofile der Pos. H1
und H6 sowie der Pos. C7 und Cl2, nach Versuchszeiten von 360, 1083 und
2046 Stunden verglichen. Die Profile der Pos. H2 - H5 bzw, der Pos. C8 -
Cl1 liegen dabei jeweils zwischen den dargestellten Hdrteverlaufen in

Abb, 35.

Die absoluten Hartewerte steigen unabhdngig von der Position im Kreislauf
mit zunehmender Versuchsdauer deutlich an, Die entsprechende Eindringtiefe
der Einhdrtung betrdgt zwischen 150 und 200 um, wobei im Falle der Pos. H6
die Mikrohdrtewerte nach 2046 Stunden in der Probenmitte nicht mehr auf
das urspriingliche Niveau zuriickgehen., Betrachtet man in Abb. 35 jeweils
nur die Harteprofile des hot bzw. cold legs, so zeigt sich die erwartete
Zunahme der Harte von Pos. H1 bis H6 sowie die entsprechende Abnahme der
Harte von Pos. C7 nach Cl2. Ein ahnlicher Harteverlauf im hot Teg wie er
im Versuch ohne Magnetfalle beobachtet wurde (Abb, 20), konnte in dieser
Serie nicht festgestellt werden. Die Harteverteilung in beiden Teststrek-
ken entspricht somit, wenn man die Temperaturen sowie die Kohlenstoff-

und Stickstoffkonzentrationen in den Folien (Tab. 12) beriicksichtigt, dem
zu erwartenden Verlauf, '

Vergleicht man nun die absoluten Hirtewerte im hot bzw. cold leg miteinan-
der, so ergeben sich fiir etwa gleiche Temperaturen und gleiche Positionen
in den jeweiligen Teststrecken nur geringfiigige Unterschiede. Es ist also
durch die eingebaute Magnetfalle eine Nivellierung der Versprodung wie
schon bei den korrigierten Gewichtsverlusten eingetreten.

10,2.2.6. Messung von Konzentrationsprofilen mit der AES
An den ausgewdhlten Proben H1, H6, C7 und Cl2 wurden Jjeweils nach 360,

1083 und 2046 Stunden Versuchsdauer, AES-Konzentrationsprofile zur Bestim-
mung der Wechselwirkung zwischen den Vanadiumfolien und dem fliissigen Li-
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Abb. 35: Mikrohdrteprofile (HV 0,025) der Reinvanadiumproben H1, H6, C7 und
C12 nach 360, 1083 und 2046 h in stromendem Lithium
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thium gemessen, Aus versuchstechnischen Griinden war es nicht moglich, die-
se Analysen auch an der Probe H6 des 2046 h-Versuchs bzw, an der Probe C7
des 1083 h-Versuchs durchzufiihren, Weiterhin muBte aus Zeitmangel auch auf
die Messung weitreichender Konzentrationsprofile mit der GDOS verzichtet
werden, Die gemessenen AES-Profile der Proben Hl, H6, C7 und C12 sind in

. den Abb. 36 - 38 dargestellt., Es zeigte sich, daB einerseits nur Kohlen-
stoff und Stickstoff aufgenommen wurden, andererseits dies aber auf hohem
Niveau geschah, Fiir die beiden langeren Versuchsreihen sind die Konzentra-
tionen im untersuchten Tiefenbereich nahezu konstant. Ein deutlicher Riick-
gang der Gehalte ist nur bei der kiirzesten Versuchszeit feststellbar., Me-
tallgehalte in den Oberfldchen der Folien, wie sie nach dem Versuch ohne
Magnetfalle beobachtet wurden (bis zu 30 Gew.-% Chrom), konnten nicht nach-
gewiesen werden, Dies ist wohl der Wirkung der Magnetfalle zuzuschreiben,
Die AES-Profile zeigen weiterhin, daB unabhd@ngig von der Position im
Kreislauf deutliche Unterschiede zwischen der Kohlenstoff- bzw. der Stick-
stoffaufnahme bestehen. Die Kohlenstoffgehalte erreichen, auBer in den
Randschichten, selten Werte Uber 2 Gew.-%. In nahezu allen Fdllen ist
schon in relativ geringen Entfernungen von der Oberfldche ein Riickgang auf
Konzentrationen unter 1 Gew.-% zu beobachten., Lediglich nach langen Ver-
suchszeiten bleiben die Gehalte innerhalb des Tiefenbereichs von 4 um auf
konstantem Niveau von etwa 2 Gew.-%. Vergleicht man die Kohlenstoffprofile
in den Abb, 36 - 38 fiir gleiche Versuchszeiten miteinander so zeigt sich,
daB die Aufkohlung der Proben im hot leg von Pos. H1 nach Pos, H6 ganz
leicht ansteigt. Im cold leg bleibt sie dagegen nach kurzen Zeiten von
Pos. C7 bis Pos, C12 relativ konstant. Nach langeren Zeiten Tiegt das Koh-
lenstoffprofil der Folie C12 deutlich hoher als das der Pos, C7. Absolut
sind die Unterschiede der Kohlenstoffgehalte in den untersuchten Proben
nicht sehr ausgepragt.

Deutlich anders verhdlt sich die Verteilung der Aufstickung entlang der
beiden Teststrecken. Unabhdngig von der Versuchszeit nehmen die Stickstoff-
konzentrationen im hot leg von der Pos, H1 zur Pos. H6 leicht zu, Bemer-
kenswert ist auch der Abfall der Konzentrationen nahe den Oberfldchen der
Proben H1 und H6 des 1083 h-Versuchs von iber 8 auf Werte zwischen 5 und
6 Gew.-%,

Im cold leg ist dagegen bei allen Versuchszeiten ein leichter Riickgang der
Stickstoffgehalte von der Pos, C7 zur Pos, Cl2 festzustellen, Die Stick-
stoffaufnahme im hot bzw, cold leg differiert aber nicht wesentlich. Es
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Abb, 36: Auger Elektronen Spektroskopie-Profile des Kohlenstoffs und Stick-
stoffs in den Reinvanadiumproben H1, H6, C7 und C12 nach 360 h in

stromendem Lithium
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Abb. 38: Auger Elektronen Spektroskopie-Profile des Kohlenstoffs und Stick-
stoffs in den Reinvanadiumproben Hl, C7 und Cl12 nach 2046 h in

stromendem Lithium



141

zeigt sich die Tendenz, daB besonders nach langeren Zeiten die Aufstickung
im hot Teg etwas ausgeprdgter als im cold leg verlduft.

Berlicksichtigt man noch die Mikrohdrteprofile so zeigt sich wie im Versuch
ohne Magnetfalle, daB die weitreichenden Hartezunahmen nur dem eindiffun-
dierten Stickstoff zuzuschreiben sind. Weiterhin ergibt sich aus den ge-
messenen Stickstoff- und Kohlenstoffprofilen eine zusatzliche Bestdtigung
fir die Befunde der metallographischen bzw. rontgenographischen Untersuchun-
gen.

In Kapitel 10.2.2.2 wurde fiir die Aufnahme von Stickstoff ein parabolisches
. Zeitgesetz formuliert. Eine Erkldrung fiir dieses eigentlich erwartete, aber
im Gegensatz zur Kinetik der Aufkohlung stehende Verhalten, ist nun mit Hil-
fe der vorliegenden Ergebnisse der Metallographie, der Rontgenographie sowie
der AES-Profile moglich. Die metallographischen Schiiffbilder (Abb.33)
zeigten in allen Folien diinne, von der Oberfldache aus nach innen gewach-
sene, nadelformige Ausscheidungen, Es konnte nachgewiesen werden (G1. (105)),
daf3 das Wachstum dieser Nadeln ebenfalls einem parabolischen Zeitgesetz
gehorcht, also diffusionsgesteuert erfolgt. Mit Hilfe der Rontgenbeugung
wurden die Nadeln schlieBlich als karbonitridische Ausscheidungen identi-
fiziert (Tab. 15). Beriicksichtigt man nun die gemessenen AES-Konzentra-
tionsprofile so zeigt sich, daB die Aufnahme des Stickstoffs nicht nur

wie im Falle des Kohlenstoffs auf eine diinne Randschicht beschrankt bleibt,
sondern einen viel groBeren Teil des Probenvolumens erfaBt. Durch Vergleich
der Kohlenstoff- und Stickstoffprofile der Pos., Hl, H6, C7 und C12 des

1083 bzw. 2046 h-Versuchs wird dies bereits angedeutet, Der Beweis dafiir
wird schlieBlich mit Hilfe von Abb. 39 gegeben.

Fiir diesen Zweck wurde die Probe H1 des 2046 h-Versuchs unter einem Win-

kel von 6° angeschliffen und prédpariert. Mit Hilfe dieser besonderen me-
tallographischen Technik ist es moglich in einer zehnfachen Spreizung,
AES-Punktanalysen von der Oberfldache bis hin zur Probenmitte vorzunehmen,
Die Ergebnisse des Kohlenstoffverlaufs zeigen dabei, daB schon nach etwa

5 um, Gehalte von <1 Gew.-% erreicht werden. Die entsprechenden Stickstoff-
gehalte weisen dagegen dieses Niveau erst zwischen 25 und 30 um auf, also
weit jenseits des in Abb, 36 angegebenen Tiefenbereichs,

In Abb, 4C wird der schematische Stickstoffverlauf in den Vanadiumfolien

dargestellt.
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Dabei wird deutlich, daB die Konzentrationen in der mit nadelfdrmigen
karbonitridischen Ausscheidungen durchsetzten Zone (schraffiert angedeu-
tet), nahezu konstant auf sehr hohem Niveau bleiben. In manchen Fallen
wird allerdings auch ein leichter kontinuierlicher Riickgang, ausgehend

von der Oberfldche bis hin zur inneren Phasengrenze Ausscheidungen/Matrix,
beobachtet. Im Bereich der inneren Phasengrenze erfolgt aber dann ein ab-
rupter Ubergang der Stickstoffkonzentrationen innerhalb weniger Mikrometer.
Von den hohen Werten in der Randschicht gehen die Gehalte auf Werte zu-
rick, die sich im allgemeinen zwischen 1 und 2 Gew.-% bewegen. Bei Dif-
fusionsrechnungen zur Eindiffusion des Stickstoffs in das Innere der Vana-
diumfolien nimmt man als Startpunkt diese innere Phasengrenze Ausscheidun-

gen/Matrix sowie als Ausgangskonzentration den Wert von c_ an (Abb. 40).

g

10.2.2.7. Berechnung von Stickstoffkonzentrationsprofilen aus

gemessenen Mikrohdrtekurven

Aus Griinden der Verfiigharkeit des Gerdts war es leider nicht moglich, GDOS-
Profile zur Sichtbarmachung der weitreichenden Aufstickungen in den Vana-
diumfolien aufzunehmen, Deshalb wurde auf das in Kapitel 10.2.1.7. beschrie-
bene und mit Erfolg an den Folien Hl1 - H3 sowie C7, C9 und C12 des 360 h-
Versuchs ohne Magnetfalle angewandte Verfahren, der Umrechnung von Harte-
profilen in entsprechende Stickstoffkonzentrationsprofile, zuriickgegriffen.
Da der Harteverlauf speziell im Randbereich der Folien (<10 um) aus ver-
suchstechnischen Griinden nicht gut definiert ist, beginnen die errechneten
Stickstoffprofile erst in einer Tiefe von etwa 10 um,

In Abb. 41 werden nun die errechneten Stickstoffprofile der Pos. H1l, H6, C7
und C12 des 2046 h-Versuchs vorgestellt. Die Unterschiede zwischen den ein-
zelnen Proben sind nicht sonderlich ausgepragt. Das entspricht den Verhalt-
nissen der Mikrohdrtekurven, die ebenfalls nur geringe Unterschiede auf-
weisen, Zusatzlich ist in Abb. 41 auch der in Abb, 39 vorgestellte und mit
der AES gemessene Stickstoffverlauf der Pos. H1l eingezeichnet,

Vergleicht man nun dieses AES-Profil der Pos. Hl mit dem aus der entsprechen-
den Mikrohdrtekurve berechneten Verlauf, so zeigen sich klare Abweichungen,
Das AES-Stickstoffprofil Tiegt im ganzen Verlauf deutlich lber der errech-
neten Kurve. Die Griinde fiir diese Unterschiede kdnnen dabei sowohl 1nAder
Genauigkeit der Eichkurve als auch in den moglicherweise zu vereinfachen-
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den Abschdtzungen liegen. Im 360 h-Versuch ohne Magnetfalle konnte aber
durch GDOS-Profile nachgewiesen werden, daB diese Methode fir dieses Ex-
periment im Rahmen der MeBgenauigkeit brauchbare Resultate liefert.

Stickstoffkonzentration {Gew.-% )

xo//’
//
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Abb. 41: Aus den Mikrohdrtekurven (Abb. 35) berechnete Stickstoffprofile
der Proben Hl, H6, C7 und C12 nach 2046 h in stromendem Lithium,
Zusdtzlich ist zum Vergleich der mit der AES (Abb. 39) gemessene
Stickstoffverlauf der Probe H1 aufgefiihrt.

10.3. Kreislaufexperimente mit der Legierung V 3Ti 1Si

Die Resultate der Korrosionsuntersuchungen der Legierung V 3Ti 1Si in stro-
mendem Lithium im Temperaturbereich von 806 bis 823K werden dargestellt.
Die Experimente wurden in dem Lithiumkreislauf mit eingebauter Magnetfalle
durchgefiihrt, Zur Erfassung der kinetischen Aspekte der Korrosionsreaktio-
nen wurden Versuche Uber 362, 1073 bzw. 2056 Stunden vorgenommen, Diese
Staffelung der Versuchslangen wurde zur besseren Vergleichbarkeit mit den
Reinvanadiumversuchen an den dort gewdhlten Versuchszeiten orientiert.
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10.3.1. Experimentelle Durchfliihrung der Versuche im Lithium-
kreislauf mit Magnetfalle

In Bezug auf die Handhabungstechniken des Probenein- bzw. ausbaus, der Get-
terung des Lithiums jeweils vor den Versuchen sowie der Bezeichnung der
verschiedenen Probenpositionen (hot leg: H1 - H6, cold leg: C7 - C12), kann
auf die vorangegangenen Kapitel verwiesen werden, Ahnliches gilt auch fir
die Maximaltemparatur von 823K sowie das Temperaturgefdlle von etwa 15K in
den Teststrecken, Die eingestellite FlieBgeschwindigkeit des Lithiums be-
trug in allen Experimenten etwa 7,2 cm/s. Die Kontrolle der Lithiumreinheit
beziiglich Kohlenstoff und Stickstoff wurde mit Hilfe der Foliendquilibrie-
rung vorgenommen, Die Dicke der verwendeten AISI-304-Folien betrug je nach
Versuchszeit 25 oder 50 um.

Nach der Entnahme der V 3Ti 1Si-Proben aus dem Kreislauf erfolgte die Rei-
nigung von anhaftenden Lithiumresten wie bisher, in bidestilliertem Was-
ser. AnschlieBend an die Trocknung wurden die Gewichte der Folien regis-
triert und eine Aufteilung auf die entsprechenden Nachuntersuchungsmetho-

den vorgenommen.

10.3.1.1. Bestimmung der Gewichtsdnderungen und Austausch von

interstitiellen Elementen

Zur Feststellung méglicher Korrosionsreaktionen wurden die Gewichtsdnde-
rungen der V 3Ti 1Si-Proben nach Versuchszeiten von 362, 1073 und 2046 h
bestimmt. Der Vergleich der tatsdchlich gemessenen (A wt t. ) mit den korri-
gierten Gewichtsanderungen (Aw ) wird in Tab, 16 vorgenommen,

Wie Tab. 16 zeigt, haben alle Proben auPer Pos, H2 des 2056 h- Versuchs Ge-
wichtsverluste erfahren. Der Vergleich aller Daten zeigt weiterhin die Aus-
geglichenheit der Gewichtsverluste sowohl in hot leg als auch im cold leg,
Jeweils auf eine Versuchszeit bezogen. Das Maximum der Gewichtsverluste
tritt ebenso wie in den vorangegangenen Reinvanadiumversuchen am Eintritt
des cold legs (Pos. C7) auf (Abb. 42). Allerdings sind die absoluten Un-
terschiede in den Gewichtsverlusten zwischen Aufheiz- bzw, Abkuhlbereich
relativ gering. Dies ist auf das Vorhandensein der Magnetfalle zuriickzu-
flihren. Uber den positiven EinfluB der Magnetfalle auf das Korrosionsver-
halten wurde schon in den vorangegangenen Kapiteln berichtet. Vergleicht
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Tabelle 16: Gewichtsdnderungen der V 3Ti 1Si-Proben in stromendem Lithium
(7,2 cm/s) nach 362, 1073 und 2056 h im Lithiumkreislauf mit

Magnetfalle
362 h 1073 h 2056 h
Position Temperatur AW, AW, AW AW, AW, AW
K g/m2 g/m? g/m? g/m? g/m? g/m?
H1 806 —143 —569 — 164 — 392 —138 — 622
H2 807 —166 —568 — 139 — 337 +008 — 457
H3 812 —086 —474 — 351 — 569 —035 — 460
H4 814 —119 —455 — 399 — 680 —037 — 423
H5 818 —122 —482 — 382 — 719 —0,79 — 456
H6 822 —18 —583 — 449 — 743 —027 — 422
Cc7 823 —332 —692 —1300 —1638 —740 — 11,18
C8 818 —209 —559 — 731 —1050 —093 — 4,71
C9 817 —19%6 —561 — 725 — 994 —159 — 564
C10 815 — 146 —5656 — 633 — 871 —059 — 431
Ci1 814 —095 —466 — 696 — 961 —098 — 470
Cci12 811 —026 —391 — 423 — 676 —003 — 3,86

man die Gewichtsverluste in den einzelnen Versuchszeiten miteinander, so
stellt man fest, daB fiir die meisten Probenpositionen nicht die erwartete
Zunahme der Verluste mit steigender Versuchsdauer konstatiert werden kann.
Vielmehr liegen die Resultate des 2056 h-Versuchs deutlich unterhalb den
entsprechenden Werten des 1073 h-Versuchs, Obwohl der 2056 h-Versuch etwa
sechsmal langer als der Kurzzeitversuch lber 362 h war, kdnnen keine aus-
gepragten Unterschiede in den Gewichtsverlusten beider Versuche beobach-
tet werden, Auf eine graphische Darstellung der Gewichtsverluste als Funk-
tion der Versuchszeit wurde deshalb bewuBt verzichtet,

Da die Versuchszeit unter den vorgelegenen Versuchsbedingungen nur einen
sekunddren EinfluB auf die Gewichtsverluste besaB, missen andere Versuchs-
parameter bestimmend fiir das Korrosionsverhalten gewesen sein, Friihere Un-
tersuchungen wiesen vor allem auf den bedeutenden Einfluf} der Lithiumrein-

heit auf den Nichtmetallaustausch zwischen Vanadiumlegierungen und flussi-
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gem Lithium hin /26 - 28/. Hierbei spielt der Stickstoffgehalt eine wich-
tige Rolle, Die mit Hilfe der Foliendquilibrierung ermittelten Gehalte an
Kohlenstoff und Stickstoff im Stahl AISI-304 sowie die daraus berechneten
Aktivitdten bzw. Konzentrationen im Lithium sind Tab, 17 zu entnehmen

(T = 822K).

Tabelle 17: Kohlenstoff und Stickstoffgehalte im Stahl AISI-304 nach dem
362-, 1073- und 2046-Stundenversuch sowie die entsprechenden
Kohlenstoff- und Stickstoffaktivitdten bzw. Konzentrationen

des Lithium

Zeit AlSi-304 Lithium
Aktivitaten Konzentrationen
Kohlenstoff Stickstoff  Kohlenstoff Stickstoff Kohlenstoff Stickstoff
h Gew.-%  Gew-% wppm®  wppm*  wppm
362 0,019 0,012 2,09 - 103 5,38 - 10¢ 135 2 8
1073 0,007 0,053 7,71 -10% 4,18 -107 18 03 64
2056 0,012 0,036 1,32 - 108 1,93 - 107 54 1 30

+) berechnet mit Hilfe der LOoslichkeitsbeziehung von Grishin (G1. (4))
+) berechnet mit Hilfe der Loslichkeitsbeziehung von Yonco (G1. (5))

Die Berechnung der Kohlenstoffkonzentrationen erfolgte mit Hilfe der Los-
lichkeitsangaben von Grishin /32/ und Yonco et al. /33/ (Abb, 1). Zur Be-
grindung dieser Vorgehensweise wird auf Kapitel 10.2.2.2 verwiesen,
Betrachtet man nun die korrigierten Korrosionsraten (g/m2h) der verschiede-
nen V 3Ti 1Si-Proben unter fiktiver Annahme einer Tinearen Korrosionskine-
tik in Abhdngigkeit vom Stickstoffgehalt des Lithiums, so ergibt sich der
in den Abb, 43 und 44 dargestellte Zusammenhang. Wie deutlich zu erkennen
ist, wurden allerdings die niedrigsten Korrosionsraten nicht bei einem
Stickstoffgehalt im Lithium von 8 wppm (362 h-Versuch), sondern bei der
mittleren Konzentration von 30 wppm (2056 h-Versuch) beobachtet. Dieses
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Korrosionsverhalten gilt sowohl fiir die hot leg- als auch fiir die cold
leg-Proben, Nach Erreichen des Minimums der Korrosionsgeschwindigkeiten
bei 30 wppm Stickstoff kann aber bei hoheren Stickstoffgehalten (64 wppm)
eine leichte Zunahme der Korrosionsraten festgestellt werden, Diese Ab-
nahmen der Korrosionsgeschwindigkeiten mit steigendem Stickstoffgehalt
des Lithiums bis zu einem bestimmten Schwellenwert sind wie die nachfol-
genden metallographischen Untersuchungen zeigen werden, auf die Bildung
von relativ dichten Deckschichten zuriickzufiihren.

Der Vergleich der tatsdchlichen (Awtat.) mit den korrigierten Gewichtsver-
Tusten (Awkor.) in Tab. 16 zeigt nun weiterhin, daB ebenfalls umfangreiche
Nichtmetallaustauschreaktionen stattgefunden haben miissen. Die korrigier-
ten Werte d.h., die Werte die allein auf eine Materialabldsung zuriickzu-
fiihren sind, betragen nahezu unabhdngig von der Versuchszeit etwa das
Fiinffache der tatsdchlichen Gewichtsverluste. Beriicksichtigt man die Er-
kenntnisse zur LOsung des Reinvanadiums im Lithium aus der vorangegange-
nen Versuchsserie (Kap. 10,2.2.2.) so zeigt sich, daB die dynamischen Ver-
suchsbedingungen anscheinend auch wdhrend der V 3Ti 1Si-Korrosionsversuche,
eine Erhohung der Vanadiumloslichkeit im Lithium bewirkt haben. Die im Fol-
genden noch vorgestellten AES-Untersuchungen bestdtigen, daB die Material-
verluste nahezu vollstdndig auf die Ablosungen des Vanadiums, zu einem ge-
ringen Teil auf die des Siliziums, nicht aber auf Titanverluste zuriickzu-

fiihren sind.

Die Ergebnisse der chemischen Analysen der V 3Ti 1Si-Proben nach der Aus-
lagerung im Lithium belegen die Aufnahmen von Kohlenstoff und Stickstoff
aus dem Lithium (Tab. 18). Der Vergleich der verschiedenen Kohlenstoff-
und Stickstoffgehalte zeigt die ausgeprdgtere Affinitdt dieser Legierung
zum Stickstoff als zum Kohlenstoff, Wie Tab. 18 zeigt, sind die Kohlen-
stoffkonzentrationen nach etwa 2000 Stunden viel weniger als die Stick-
stoffkonzentrationen angestiegen. Die Verteilung der Kohlenstoff- und
Stickstoffgehalte in den beiden Teststrecken zeigt keine eindeutige Abhan-
gigkeit von der Probenposition d.h, von der Temperatur. Die verschiedenen
Werte unterscheiden sich, jeweils auf eine Versuchszeit bezogen, nicht we-
sentlich, Ein moglicher "downstream-effect" konnte somit nicht nachgewie-

sen werden,
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Tabelle 18: Kohlenstoff-, Stickstoff- und Sauerstoffkonzentrationen in
den V 3Ti 1Si-Proben nach den Versuchen im Kreislauf mit

Magnetfalle
Pos T Kohlenstoff Stickstoff Sauerstoff
K Gew.-% Gew.-% Gew.-%
362h 1073h 2056h 362h 1073h 2056h  362h 1073h 2056 h
Ausgangsgehalte: 0,04 0,024 0,10

H1 806 0,052 ~ 0,041 0,077 0,22 0,15 0,25 0,12 0,10 0,10
H2 807 0,047 0,048 0,083 0,23 0,13 0,26 0,09 0,10 0,10
H3 812 0,048 0,045 0,052 0,21 0,13 0,24 0,08 0,09 0,09
H4 814 0,046 0,045 0,051 0,20 0,16 0,22 0,10 0,09 0,10
H5 818 0,044 0,054 0,056 0,21 0,17 0,20 0,09 0,08 0,09
H6 822 0,049 0,041 0,057 0,23 0,17 0,21 0,10 0,09 0,09
c7 823 0,042 0,054 0,056 0,22 0,19 0,20 0,09 0,10 0,09
C8 818 0,048 0,052 0,065 0,20 0,19 0,20 009 0,10 0,09
Cco 817 0,040 0,053 0,061 0,20 0,16 0,21 0,08 0,10 0,09
Ci0 815 0,051 0,052 0,056 0,23 0,14 0,21 0,11 0,10 0,10
c11 814 0,043 0,048 0,050 0,22 0,14 0,20 0,10 0,08 0,08
ci2 811 0,046 0,044 0,050 0,21 0,14 0,21 0,11 0,08 0,09

Die Unterschiede zwischen der Hohe der Werte im hot bzw. cold leg ist ver-
nachlassigbar gering. Eine deutliche Differenz wie sie im Reinvanadiumver-
such ohne Magnetfalle beobachtet wurde, tritt nicht auf. Somit erfolgte
auch im Falle der V 3Ti 1Si-Versuche durch die Magnetfalle eine gewisse
Nivellierung des Nichtmetallaustauschs im Kreislauf.
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Die Sauerstoffkonzentrationen der Folien zeigen ebenso wie in den voran-
gegangenen Reinvanadiumuntersuchungen, keine Tendenz des Austauschs mit
dem Lithium, Dieser positive Befund ist umso erfreulicher, da im Gegensatz
zum Reinvanadium (245 wppm), die V 3Ti 1Si-Proben einen weitaus hoheren
Sauerstoffgehalt von 1000 wppm besitzen, Eine Entoxidation entlang der
Korngrenzen konnte trotz dieses hohen Wertes aber nicht beobachtet werden.
Betrachtet man nun die Kohlenstoff- und Stickstoffaufnahme (Tab. 18)
in Abhangigkeit von der Versuchszeit, so ergeben sich die in den Abb, 45
und 46 dargestellten kinetischen Zusammenhange, Die Aufnahme des Kohlen-
stoffs  (Abb. 45) gehorchte in beiden Teststrecken einem linearen Zeitge-
setz., Die Ausgleichsgeraden nach der Methode der kleinsten Fehlerquadrate
ergeben sowohl fiir den hot leg als auch fiir den cold Teg den in den G1. (106)
und (107) aufgezeigten Zusammenhang zwischen der Konzentration c (Gew.-%)

und der Versuchszeit t (h).

hot leg: ¢, = 0,0424 + 7,31-10°%  (Gew.-%) (106)

i

cold Teg: ¢, = 0,0428 + 6,64-10"%t  (Gew.-%) (107)

Die Unterschiede zwischen beiden Geraden sind gering. Das Auftreten eines
Tinearen Zeitgesetzes bedeutet, daB Phasengrenzreaktionen geschwindigkeits-
bestimmend sind. Ein ebensolches Verhalten der Kohlenstoffaufnahme wurde
auch im Rahmen der Reinvanadiumversuche festgestellt.

Im Gegensatz dazu verlduft die Stickstoffaufnahme nach einem parabolischen
Zeitgesetz. Aus Abb., 46 wird deutlich, daB die Ubereinstimmung des gerech-
neten Kurvenverlaufs mit den MeBpunkten des 1073 h bzw. 2056 h-Versuchs
ausgezeichnet ist. Dies gilt sowohl fiir die hot leg als auch fir die cold

leg-Folien,
hot Teg: ¢ = 0,024 + 2,20-107t%%  (Gew,-%) (108)
cold Teg: ¢y = 0,024 + 3,80-10t"°1  (Gew,-2) (109)

Allerdings muf3 festgestellt werden, daB die MeBwerte des 362 h-Versuchs

deutTich iiber den beiden gerechneten parabolischen Kurvenverldufen, etwa
auf dem Niveau der Ergebnisse des 2056 h-Versuchs, liegen. Diese relativ
hohen Werte deuten an, daB fiir diese Versuchsserie moglicherweise ein an-
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derer Mechanismus der Stickstoffaufnahme vorgelegen haben konnte. Eine
Erkldrung dieses Verhaltens kann aber erst mit Hilfe der metallographi-

schen Untersuchungsergebnisse erfolgen.

10.3.1.2. Metallographie und Rasterelektronenmikroskopie

Die Praparationen der V 3Ti 1Si-Proben mit den UbTichen metalIographischén
Techniken, vergleichbar den Reinvanadiumuntersuchungen, brachten zundchst
nicht den gewiinschten Erfolg, Die so hergestellten metallographischen
Sch1iffe lieBen nahezu keine Unterschiede in der Mikrostruktur zum Aus-
gangszustand der Legierung (Abb. 10, 11) erkennen, Eine durch die Auslage- |
rung im Lithium bedingte Ausscheidung neuer Phasen, &hnlich den Karbonitrid-
nadeln in den Reinvanadiumproben, konnte jedenfalls nicht entdeckt werden.
Da aber die chemischen Analysen (Tab. 18) vermuten lieBen, daB die Pro-
ben betrdchtliche Mengen an Stickstoff aufgenommen hatten, muBte eine an-
dere Methode der Probenprdparation gewdhlt werden. Erste Hinweise auf die
Bildung einer relativ diinnen Schicht an der Oberflache der Proben ergab
die Verwendung von Immersionsdl wdhrend der Betrachtung unter dem Licht-
mikroskop. Allerdings war es nicht moglich, die Fokussierung des opti-
schen Systems des Mikroskops auf den ganzen Bereich der Schliffoberfliche
auszudehnen, Es wurde deshalb in den folgenden Untersuchungen auf die wei-
tere Benutzung der Lichtmikroskopie verzichtet und stattdessen versucht,
mit Hilfe des Rasterelektronenmikroskops die gebildeten Schichten sichtbar
zu machen, Die Ergebnisse dieser Bemiihungen sind schlie3lich am Beispiel
der Pos, H2 aus den Abb. 47 a, b ersichtlich. Beide Abbildungen lassen eine
diinne (2 - 5 um) grduliche Schicht an den Probenoberfldchen erkennen. Die
gemessenen Schichtdicken waren nicht proportional zur Versuchszeit, aber
deutlich beeinfluBt durch den Stickstoffgehalt des Lithiums (Tab. 19).
Weiterhin ergaben die Untersuchungen, daf3 nicht nur die Schichtdicken,
sondern in starkem Umfang auch die Kompaktheit, d.h. der Grad an Porositdt
der Schichten vom Stickstoffgehalt des Lithiums abhd&ngen. Die hochste Poro-
sitdt aller Versuchsserien besaBen die Proben des 362 h-Versuchs. Die Pro-
ben der anderen beiden Versuchsreihen (1073 h, 2056 h) zeigten dagegen nahe-
zu keine Defekte in den Schichten, Beriicksichtigt man diese Erkenntnisse bei
der Betrachtung der Abhdngigkeit der Korrosionsraten von der Stickstoffkon-
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18um301kYU SBBEZ 68Z6-11 C 445-2

18um301kY SBBEZ 6014/11 C 474,2

Abb, 47 a, b: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen der Pos. H2 der Le-

gierung V 3Ti 1Si nach 362 und 2056 h in stromendem Lithium
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Tabelle 19: Schichtdicken der V 3Ti 1Si-Probe H2 in Abhangigkeit von der
Stickstoffkonzentration des Lithiums

Versuchszeit Schichtdicke Stickstoff-
konzentration
h Mum wppm
362 ~2 8
1073 4-5 ' 64
30

2056 ~3

zentration im Lithium (Abb. 43, 44), so wird der aufgezeigte Kurvenverlauf
leichter verstandlich, Im Falle der Proben des 362 h-Versuchs war der nied-
rige Stickstoffgehalt des Lithiums von 8 wppm nicht ausreichend eine kom-
pakte dichte Schicht zu bilden. Als Folge davon blieb ein direkter Kontakt
der Legierungsmatrix mit dem umgebenden Lithium erhalten. Daraus resultier-
ten sowohl hthere Korrosionsraten als auch stdrkere Aufnahmen von Stick-
stoff als es der relativ kurzen Versuchszeit entsprechen wiirde (Abb. 46).
Andererseits waren die Stickstoffgehalte von 30 bzw. 64 wppm ausreichend,
um eine dichte schiitzende Schicht auf den V 3Ti 1Si-Folien zu bilden, Das
bessere Korrosionsverhalten dieser beiden Versuchsserien erscheint deshalb
plausibel. Durch die Schichtbildung waren Austauschreaktionen nur uber die
Diffusion durch diese Schicht moglich. Eine Verlangsamung der Reaktionsge-
schwindigkeiten resultierte daraus. Das Ansteigen der Korrosionsraten der
Proben bei Stickstoffgehalten >30 wppm ist auf eine stdrkere ablosende Wir-
kung des verunreinigten Lithiums zuriickzufiihren, Unterschiede in der Kom-
paktheit der Schichten waren hierfiir nicht verantwortlich.

Da die auf den Oberfldchen gebildeten Schichten sehr diinn waren, konnte
eine Untersuchung mit der an das Rasterelektronenmikroskop angeschlossenen
EDAX-Analyseneinheit keinen Aufschluf iiber die Zusammensetzung der Schich-
ten liefern. Betrachtet man allerdings die Phasenbeziehungen im System Va-
nadium-Titan-Stickstoff /165/, so ergeben sich feste LOsungen im gesamten
Konzentrationsbereich., Die beiden Metalle konnen sich dabei gegenseitig
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vollstdndig ersetzen, Die spdter noch erlduterten AES-Untersuchungen be-
stdarkten schlieBlich die Vermutung, daB es sich im wesentlichen um ein
Vanadium-Titan-Nitrid der Form (V,Ti)xN handelte. Der stochiometrische
Parameter x variierte dabei zwischen 1,55 und 1,67, '
Zusdtzlich zu den bisher aufgezeigten REM-Untersuchungen der V 3Ti 1Si-
Proben wurden auch Betrachtungen der Probenoberflachen mit dem REM durch-
geflihrt (Abb. 48), Da alle Einzelbilder mit 2500-facher VergrbBerung'auF-
genommen wurden, ist ein unmittelbarer Vergleich sehr gut moglich, Anders
als bei den Reinvanadiumversuchen sind diesmal sowohl in vertikaler Rich-
tung (zeitliche Abfolge) als auch in horizontaler Richtung (Positionsab-
folge) keine signifikanten Unterschiede in der Morphologie der Oberfld-
chen feststellbar. In allen Fdllen Tiegt eine sehr aufgerauhte mit Teich-
ten Anlosungen versehene Struktur vor, Berlicksichtigt manfdie Ausgangs-
struktur der Oberfldchen so kann man feststellen, daB der Korrosionsan-
griff lediglich eihe Aufrauhung, nicht aber eine wesentliche Verdnderung
der Morphologie bewirkt hat, Eine typische hot Teg- bzw. cold leg~Oberfla-

che konnte nicht entdeckt werden.

10.3.1.3. RbntgenbeugungsuntersUChungen

Wegen der geringen Dicke der Korrosionsschichten konnten Strukturuntersu-
chungen bzw. -aufkldrungen mit dieser Methode nicht erfolgen. Um Vergleiche
zum Reinvanadium anstellen zu kﬁhnen, wurden die Gitterkonstanten der Le-
gierung sowohl vor den verschiedenen Experimenten als auch am Beispiel der
Pos. H6 des 2056 h-Versuchs nach der Auslagerung im Lithiumkreislauf be-
stimmt, Dies ermdglichte es Riickschliisse auf die durch den aufgenommenen
Kohlenstoff und Stickstoff verursachten Gitterverzerrungen zu ziehen.

Die genaue Vermessung des 211-Reflexes ergab vor den Versuchen einen
Wert von 0,30284 nm. Der Vergleich zum Reinvanadium (0,30263 nm) 1dRt die
durch den Einbau des Titans und Siliziums vergroBerte Gitterkonstante er-
kennen, Bestimmt man die Gitterkonstante der Legierung nach dem Korrosions-
versuch, so ergibt sich flir die Pos., H6 des 2056 h-Versuchs ein Wert von
0,30631 nm. Der Vergleich mit dem Ausgangszustand belegt eine durch die
Aufkohlung und Aufstickung verursachte Gitteraufweitung der Vanadinlegie-

rung.
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10.3.1.4, Mikrohdartemessungen HV 0,025

Unter Verwendung der metallographischen Schliffproben wurden an allen

V 3Ti 1Si-Folien Mikrohdrtemessungen (HV 0,025) vorgenommen. Die ge-

messenen Aufhdrtungen erreichen dabei nahe den Oberflachen (n5 um) Wer-

te von deutlich Uber 1000 HY 0,025, wobei der Ausgangswert etwa

185 HV 0,025 betragt. In Abb. 49 werden nun die Harteprofile der Pos. H1,

H6, C7 und C12 nach Versuchszeiten von 362, 1073 und 2056 h vorgestellt.
Der Vergleich der verschiedenen Hartekurven zeigt einerseits, daB

unabhdngig von der Position im Kreislauf die Hartewerte mit zunehmender

Versuchsdauer ansteigen. Die maximalen Eindringtiefen der Einh@artungen

liegen aber mit etwa IOO.gm klar unterhalb .den entsprethendeh Werten des

Reinvanadiums (bis 200 um). In allen Fallen kann ein Riickgang der Harten

in der Probenmitte auf ein Niveau etwas oberhalb von 200 HV 0,025 beobach-

tet werden, Vergleicht man die einzelnen Harteprofile in den beiden Test-

strecken miteinander, so ergibt sich die erwartete Hdrtezunahme von Pos.

HI nach H6 sowie die entsprechende Abnahme von Pos. C7 nach Cl2. Die Hdr-

teverteilung entspricht zumindest in den Teststrecken den Temperaturen,

in erster Linie aber den aufgenommenen Mengen an Kohlenstoff und Stick-

stoff (Tab., 18).

Allerdings ergibt der Vergleich dér Harteprofile untereinander, dal im Ge-

gensatz zum Reinvanadium Teichte Unterschiede bestehen, wobéi die hochsten

Werte im gesamten Kreislauf an der Pos. C7 erreicht wurden, Auch die Harte-

profile der Pos. Cl2 liegen trotz niedrigerer Temperatur noch iiber den Kur-

ven der Pos, H6, Die Versprodungen der V 3Ti 1Si-Proben waren somit auch

bei dhnlichen Temperaturen im cd]d leg merklich ausgeprdgter als im hot Teg.

10.3.1.5. Messung von Konzentrationsprofilen mit der AES

An den ausgewahlten Proben H1, H6, C7 und C12 des 1073 h-Versuchs sowie
aus Griinden dér Verfiigbarkeit der AES nur an der Pos, H6 des 362 bzw,

2056 h-Versuchs, wurden AES-Konzentrationsprofile der Legierung V 3Ti 1Si
gemessen. Die maximal erreichbare Tiefe der Messungen beschrankte sich we-
gen der langsamen Sputterrate auf 6 - 7 um, Die Darstellung der gemessenen
Profile ist flir die Pos. H6 in Abhdngigkeit von der Versuchszeit (Abb. 50)
sowie in Abb, 51 fiir konstante Versuchsdauer (1073 h) in Abhangigkeit von
der Probenposition ersichtlich.
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Betrachtet man den Einfluf der Versuchszeit auf die Art und den Verlauf

der Konzentrationsprofile so zeigt sich, daB dhnlich den Reinvanadium-
versuchen ebenfalls Kohlenstoff und Stickstoff aus dem Lithium aufgenom-
men wurden. Dabei Ubersteigt die Aufstickung auch hier die Aufkohlung um
ein Vielfaches. Der tatsdchliche Verlauf der einzelnen Profile entspricht
zumindest fir den Stickstoff nicht unbedingt den jeweiligen Versuchszei-
ten d.h,, im Falle des 2056 h-Versuchs liegt das innere Niveau der Stick-
stoffgehalte trotz ldngster Versuchszeit deutlich unterhalb der beiden
Plateaus des 362 bzw, 1073 h-Versuchs, Die Maximalwerte die nahe den Ober-
fldchen erreicht werden schwanken zwischen 9 und 11 Gew.-%. Beriicksich-
tigt man die unterschiedlichen Stickstoffkonzentrationen des Lithiums wéh-
rend der drei Versuche sowie die Ergebnisse der Metallographie, so werden
die Abwéichungen verstdandiich als Folge der Korrosionsschichtbildung, In-
folge der porosen Deckschicht der Proben des 362 h-Versuchs wird mehr
Stickstoff aufgenommen als es der relativ kurzen Versuchsdauer entspridche.
Eine Diffusion von Stickstoff durch die (V,Ti)XN-Schicht ist dort also
nicht erforderlich, Das relativ hohe Niveau des Stickstoffprofils der

Pos. H6 des 362 h-Versuchs, im Vergleich zu den Kurven des 1073 bzw. 2056h-
Versuchs, ist somit erkldrbar, Die Ursache fiir das im Vergleich zum 1073h-
Versuch etwas zu tief liegende Stickstoffprofil der Pos., H6 des 2056 h-Ver-
suchs ist wahrscheinlich im niedrigeren Stickstoffgehalt des Lithiums wadh-
rend der langsten Versuchszeit zu sehen. Beeinflussungen durch Unterschie-
de in der Kompaktheit der Korrosionsschichten scheiden aufgrund der metal-
lographischen Befunde aus.

Die Kohlenstoffprofile der Pos. H6 {Abb. 50) entsprechen dagegen in ihrer
Lage zueinander dem erwarteten Verlauf., Die Maximalwerte nahe den Oberfla-
chen betragen unabhangig von der Versuchszeit etwa 3 Gew.-%, wobei aber
schon nach einigen Mikrometern Abstand Werte <1 Gew.-% erreicht werden,

Einen etwas unerwarteten Verlauf nehmen dagegen die Titanprofile der

Pos. H6 fiir die verschiedenen Versuchszeiten (Abb. 50, 51). In allen Fdllen
kann eine deutliche Titananreicherung bis zu 25 Gew.-% in dlinnen Schichten
von etwa 1 um beobachtet werden, Nach etwa 2 um werden aber schon wieder
Werte die um den Ausgangsgehalt schwanken erreicht, Die erkennbaren Unter-
schiede zwischen den einzelnen Titanprofilen sind dabei eher der MeBungenau-
jgkeit zuzuschreiben. Diese Konzentrationsanstiege hin zur Oberfldche
sind nicht durch eine Herausdiffusion des Titans aus dem Matrixbereich

zu erkliren, sondern konnen der Ablésung des Vanadiums aus der Legie-

rung zugeordnet werden. Betrachtet man schlieBlich den Verlauf der Sili-
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ziumprofile so kann festgestellt werden, daB praktisch keine Wechsel-
wirkungen zwischen dem Lithium und dem in der Vanadinlegierung gelosten
Silizium stattgefunden haben. Die minimalen Herauslosungen beschranken
sich auf Tiefen von <0,5 um,

Vergleicht man nun die Konzentrationsprofile der verschiedenen Elemente
der Pos. H1, H6, C7 und C12 fiir die Versuchszeit von 1073 h in Abb, 51
miteinander, so ergeben sich bis auf die Stickstoffprofile keine deutli-
chen Abweichungen., Die gemessenen Unterschiede sind gradueller Natur und
bewegen sich meist im Bereich der MeBungenauigkeiten. Prinzipiell kann da-
bei auf das zur Abb. 50 Gesagte verwiesen werden. Etwas anders verhalten
sich die Stickstoffprofile der vier untersuchten Probenpositionen, In al-
len Fdllen bewegen sich die Oberfldchenkonzentrationen um etwa 11 Gew.-%.
Der Verlauf innerhalb der Legierungsmatrix weist dagegen meBbare Differen-
zen auf, Betrachtet man die hot leg~Positionen Hl und H6 so zeigt sich,
daB im Ubergangsbereich der Konzentrationsprofile zwischen 2 und 5 um ein
hoheres Niveau fiir die Pos, H1 (niedrigere Temperatur) beobachtet wird,
Im Bereich des Plateaus (>5 um) erfolgt dagegen wieder eine Umkehr der
Verhdltnisse, so da dort die Pos. H6 (hohere Temperatur) die hoheren Ge-
halte besitzt. Flir groBere Entfernungen von der Oberfldche ergeben sich
somit fir die Abhdngigkeit der eindiffundierten Menge von der Probentem-
peratur die erwarteten Zusammenhange.

Die cold leg-Proben C7 und C12 zeigen ein @hnliches Verhalten, Die Ober-
fldchenkonzentrationen des Stickstoffs liegen dabei ebenfalls in der Gro-
Benordnung von 11 Gew.-%. Nach etwa 5 um verlduft allerdings das Profil
der Pos. C7 nahezu auf konstantem Niveau, wahrend fiir die Pos. C12 noch
ein leichter kontinuierlicher Riickgang der Stickstoffwerte zu beobachten
ist, Beriicksichtigt man die hohere Temperatur der Pos. C7 gegeniber Pos.
€12, so entspricht dieses Verhalten dem der hot leg-Folien, Vergleicht
man aber das absolute Niveau der Aufstickung im hot bzw. cold leg so
findet man die Tendenz, daB nach ldngeren Zeiten die Aufstickung im cold

leg etwas ausgeprdgter als im hot leg verlauft.

Die AES-Kurven (Abb. 50, 51) bestdtigen wie in den vorangegangenen Rein-
vanadiumexperimenten im Lithiumkreislauf mit und ohne Magnetfalle, daB die
tiefreichenden Hirtezunahmen nur auf den eindiffundierten Stickstoff zu-
riickzuflihren sind. Dieses unterschiedliche Verhalten der beiden Nichtme-
talle spiegelt sich auch in den voneinander abweichenden Zeitgesetzen der
Aufnahme aus dem Lithium (Abb. 45, 46) wider. Das lineare Zeitgesetz der
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Aufkohlung wird verstdandiicher wenn man bedenkt, daB sich die Kohlenstoff-
aufnahme im wesentlichen auf diinne Randschichten beschrankt und somit zum
Wachstum der (V,Ti)XN-Schicht nach innen nichts beitrdgt. Die parabolische
Stickstoffaufnahme driickt dagegen nur die Tatsache aus, daf die Aufstik-
kung einen viel grofleren Teil des Probenvolumens erfaBt. Diffusionsvorgan-
ge haben deshalb eher die Moglichkeit geschwindigkeitsbestimmend zu werden,
Zur Absicherung dieses Befundes wurde die Probe H6 des 1073 h-Versuchs un-
ter einem winkél von 6° angeschliffen und erneut in die AES eingebaut. Die-
se metallographische Technik macht es durch eine zehnfache Spreizung mog-
1ich, Punktanalysen von der Oberfidche bis hin zur Probenmitte vorzunehmen,
Das Ergebnis dieser Untersuchung (Abb. 52) zeigt sehr eindrucksvoll, daB
die Kohlenstoffgehalte schon nach etwa 10 um Werte deutlich unterhalb von

1 Gew.-% erreichen, Die entsprechenden Stickstoffkonzentrationen befinden
sich dagegen erst ab ca. 65 um, also weit entfernt von dem in den Abb. 50
und 51 angegebenen Tiefenbereich, auf dhnlichem Niveau. '

Abb, 52:

AES-Profile der Pos, H6 der
Legierung V 3Ti 1Si (60—Quer—
schliff) nach 1073 h in stro-
mendem Lithium
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11. Diskussion der Versuchsergebnisse

Die Ergebnisse der Korrosionsuntersuchungen im LithiumkreisTauf zeigen,

daB sowohl das Vanadium als auch die Legierung V 3Ti 1Si mit dem Lithium
reagieren, allerdings ist die Heftigkeit der Reaktionen und das AusmafB der
Schadigungen unterschiedlich, Die Resultate lassen weiterhin erkennen, daB
in dem benutzten Lithiumkreislauf die Korrosion der Reinvanadium- bzw.

V 3Ti 1Si-Proben von verschiedenen Parametern beeinfluBt wird, Hierzu zdh-
len vor allem die Lithiumreinheit, die Anlosung der Werkstoffe durch das
Lithium sowie bestimmte Kreislaufeigenheiten. Im Folgenden soll nun bei der
Deutung und kritischen Wiirdigung der Versuchsergebnisse gesondert auf die
einzelnen EinfluBfaktoren eingegangen werden,

Gewichtsverluste des Vanadiums und der Legierung V 3Ti 1Si durch Losung

jm strbmenden Lithium

Der Vergleich der Ergebnisse der Versuche an Reinvanadium bzw. der Legie-
rung V 3Ti 1Si offenbart die relative Ausgeglichenheit der aufgetretenen
Gewichtsverluste im ganzen Kreislauf, Ausgeprdgte Unterschiede zwischen

den beiden Teststrecken hot leg und cold Teg konnten in den Versuchsserien
mit beiden Werkstoffen nicht entdeckt werden, DaB dies nicht allgemein so
ist, belegen Befunde in anderen Lithiumkreisldufen /119, 196/, wo im Ab-
kiihlbereich deutlich geringere Korrosionseffekte als in der Aufheizstrecke
gefunden wurden, Ausschlaggebend fiir dieses unterschiedliche Verhalten in
den erwahnten Lithiumsystemen ist sicherlich das Vorhandensein wesentlich
ausgeprdgterer Temperaturgradienten (AT = 150-200K) entlang der Kreisldufe,
Eine Abweichung der Gewichtsverluste oder auch eventueller Gewichtszunah-
men zwischen Aufheiz- und Abkiihlbereich ist somit plausibel. Die Resultate
ergeben weiterhin, daB die Materialverluste der Reinvanadium- bzw, V 3Ti 1Si-
Proben nicht sehr von der Temperatur und der Position in der Teststrecke,
sondern hauptsdchlich vom Stickstoffgehalt des Lithiums abhdngen. Dies ist
aus den Relationen zwischen den tatsdchlichen und korrigierten Gewichtsver-
lusten und den aufgenommenen Mengen an Stickstoff beider Werkstoffe und den
entsprechenden Stickstoffkonzentrationen des Lithjums klar ersichtlich, Da-
gegen zeigen sich die Verluste durch die schwachen Temperaturgradienten in
den Teststrecken nur wenig beeinfluBt, Vergleicht man die Korrosion der
beiden Werkstoffe bei @hnlichen Stickstoffkonzentrationen im Lithium, so
ergeben sich fiir Zeiten bis 1000 h praktisch keine Unterschiede. Erst nach
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2000 h Tiegen die Gewichtsverluste der V 3Ti 1Si-Proben deutlich unter den
Werten des Reinvanadiums., Ware der Stickstoffgehalt des Lithiums im 1073 h-
Versuch mit der Vanadinlegierung allerdings noch etwas geringer gewesen,

so hdtte man das unterschiedliche Verhalten beider Werkstoffe sicherlich
schon nach kiirzeren Zeiten beobachten kdnnen,

Aus den Ergebnissen der chemischen Randschichtanalysen (mit der AES) 14Bt
sich folgern, daB die Materialverluste auf die Herausl1Gsung von Vanadium
zurtickzufiihren sind, Die Elemente Titan und Silizium tragen praktisch nichts
bei. Zwei Mechanismen sind denkbar fiir die Herausldsung von Vanadjum; ei-
ner beruht auf der LOsung von Vanadium in Lithium aufgrund der Mischbarkeit
im flussigen Zustand, der andere beruht auf chemischen Reaktionen des Vana-
diums mit den im Lithium gelOsten Nichtmetallen, in erster Linie mit Stick-
stoff.

Hinsichtlich der Losung von Vanadium in Lithium kann man die korrigierten
Gewichtsverluste zu der Menge an Lithium in Bezug setzen, und die ermittel-
te mogliche Vanadiumkonzentration im Lithium mit den Literaturangaben zur
Loslichkeit vergleichen., Nun sind die Literaturwerte sehr wenig sicher,
Jesseman /51/ gibt Konzentrationen um 100 wppm im Temperaturbereich 1000 -
1277K an, Aus den Konzentrationsprofilen und den korrigierten Gewichtsver-
lusten kann man abschdtzen, daB die Legierung V 3Ti 1Si aus einer Schicht
von 1 um Tiefe pro Probe etwa 5 - 6 mg Vanadium an die 5 kg Lithium abgibt.
Bei 12 Proben fiihrt das zu einer Konzentration von rund 10 wppm Vanadium im
Lithium, und das wdare im Einklang mit den Daten zur LGslichkeit,

Aus LosTichkeitsuntersuchungen in Systemen Ubergangsmetalle-Lithium ist be-
kannt, daB der Stickstoffgehalt des Lithiums die Werte der Sattigungskon-
zentrationen beeinfluBt (s. Kap. 3.2). Im Falle des Vanadiums existieren
dazu keine Daten, aber man muf3 mit analogem Verhalten zu anderen Metallen
rechnen, Die Tatsache, daB die Korrosionsrate im wesentlichen nur von der
Stickstoffkonzentration im Lithium abhdngt, 138t eine Beeinflussung der
LosTichkeit aufgrund der Bildung geldster Komplexverbindungen von Lithium,
Vanadium und Stickstoff als moglich erscheinen,

Neben einer direkten EinfluBnahme des Stickstoffs auf die Vanadiumablosung
durch Erhthung der Loslichkeit im Lithium ist auch eine indirekte Beein-
flussung denkbar, in der je nach Stickstoffgehalt im Lithium mehr oder we-
niger kompakte Schichten mit einer gewissen Schutzwirkung gegen Ablosung
oder Schichten mit hoher Porositdt, denen keine besondere Schutzwirkung zu-

gesprochen werden kann, gebildet werden. Vergleicht man die zeitliche Ent-
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wicklung der Gewichtsverluste beider Werkstoffe miteinander so kann man
feststellen, daB die Gewichtsveriuste der Legierung V 3Ti 1Si weit weni-
ger von der Versuchszeit als vom Stickstoffgehalt des Lithiums abhdngen,
die Verluste des Reinvanadiums dagegen unabhdngig vom Stickstoffgehalt
sind, Diese mit den vorangegangenen Aussagen scheinbar im Widerspruch ste-
henden Ergebnisse werden aber verstandlicher, wenn man die jeweilige Mik-
rostruktur der Oberfldchenschichten beider Werkstoffe berilicksichtigt. Die
metallographischen Schliffbilder, REM-Aufnahmen bzw. die rontgenographi-
schen Resultate belegen sowohl beim Vanadium als auch bei der Legierung

V 3Ti 1Si die Bildung von karbonitridischen Korrosionsschichten an den
Oberflachen. Dieser Befund 1dBt nun die Vermutung zu, daB der nur fir die
Legierung nachgewiesene Einfluf des Stickstoffs auf die Korrosion im we-
sentlichen in der Schichtbildung begriindet ist., Flir beide Werkstoffe kann
zwar ein Wachsen der Schichten nach innen beobachtet werden, Im Aufbau und
in der Morphologie dieser Schichten weisen beide Werkstoffe allerdings ein
deutlich unterschiedliches Verhalten auf. Die an den Oberfldachen der Vana-
diumproben vorhandenen Schichten sind nicht so dicht wie bei den entspre-
chenden V 3Ti 1Si-Proben, Stellenweise fehlt die Schicht ganz, so daf lo-
kal ein direkter Kontakt zwischen dem Vanadium und dem Lithium erhalten
blieb. Die Gewichtsverluste durch Abl0sung konnen deshalb einem linearen
Zeitgesetz geniigen, wie die kinetische Uberpriifung der korrigierten Ge-
wichtsverluste ergibt. Da nun ein direkter EinfluB der nur gering unter-
schiedlichen Stickstoffkonzentrationen auf die Loslichkeit des Vanadiums
im Lithium nicht sehr wahrscheinlich ist und die gebildeten Korrosions-
schichten des Vanadiums wegen der hohen Porositdt keine Schutzwirkung be-
sitzen, ist die fehlende Abhdangigkeit der Korrosion von der Stickstoffkon-
zentration des Lithiums (im untersuchten Konzentrationsbereich) recht
plausibel,

Im Gegensatz dazu zeigen die Schliffbilder der Vanadinlegierung, ausgenom-
men den 360 h-Proben, keinerlei Porositat in den Karbonitridschichten, Eine
Schutzwirkung gegen eine selektive AblOsung von Legierungselementen ist so-
mit moglich. Der EinfluB3 des Stickstoffs auf das Korrosionsverhalten der
Legierung V 3Ti 1Si ist deshalb in der Bildung von kompakten Schichten an
den Oberfldchen zu sehen,

Fragen die die Thermodynamik der Vanadiumldsung in Lithium beriihren, sind
aufgrund des Fehlens von Literaturdaten nur unvollstdandig zu kidaren. Trotz-
dem soll versucht werden, mit Hilfe der korrigierten Gewichtsverluste des
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Reinvanadiums eine Abschatzung der Reaktionsenthalpien der effektiven Va-
nadiumldsung vorzunehmen. Obwohl die Temperaturunterschiede in den Test-
strecken nur gering sind, ergeben sich Werte in der GroBenordnung von

115 - 118 kd/mol (27 - 28 kcal/mol). Da sich die Reaktionsenthalpie der
Losung eines festen Metalls in einem Losungsmittel aus der Aktivierungs-
energie des Ausbaus der Metallatome aus dem Metallgitter (Schmelzwdrme)
und aus der Reaktionswdrme der Losungsreaktion im Losungsmittel zusammen-
setzt, ist es fiir die Interpretation der erhaltenen Ergebnisse notwendig,
in einer energetischen Betrachtung beide Teilreaktionen voneinander zu
trennen. Aus /178/ ergibt sich filir die Schmelzwdrme des Vanadiums ein Wert
von 18 kJ/mol (4,2 kcal/mol). Die verbleibende Losungsenthalpie der Vana-
dium1dsung im Lithium betrdgt demnach etwa 97 - 100 kd/mol (23 - 24 kcal/mol),
Vergleicht man die Losungsenthalpien anderer Metalle miteinander, so fin-
det man dabei eine Spannbreite der Werte von ca. 20 - 200 kd/mol je nach
Untersuchung, Element und Reinheit des Lithiums /52, 175, 176/. Umfang-
reiche Untersuchungen in anderen Systemen wie z. B. im System Na-Fe-0 ha-
ben gezeigt, daB bei hohen Werten der Losungsenthalpien der Metalldslich-
keit im Alkalimetall ein direktes Alkalimetall-Metall-Gleichgewicht vor-
liegt /177/. Niedrige Losungsenthalpien deuten im Gegensatz dazu, auf ein
Alkalimetall-Metall-Nichtmetall-Gleichgewicht hin. Da nun im fliissigen
Lithium der Stickstoff die dominierende Rolle in nahezu allen Korrosions-
reaktionen der verschiedensten metallischen Werkstoffe spielt /26, 27, 96,
97/, konnte auch ein Li-V-N-Gleichgewicht an allen LOsungsvorgangen betei-
1igt gewesen sein. Eine Kldrung dieser Frage ist jedoch noch nicht mdglich,
da ebenfalls keine thermodynamischen Daten zu diesem Komplex existieren.

Kohlenstoff- und Stickstoffverunreinigungen des Lithiums
- Messung und Moglichkeiten der Begrenzung -

Aus der Literatur ist bekannt /92, 96, 97/, daB die Aggressivitdt des Li-
thiums gegeniiber nahezu allen Werkstoffen durch seinen Stickstoffgehalt
bestimmt wird. Um den korrosiven Angriff in Grenzen zu halten, sind des-
halb niedrige Nichtmetallkonzentrationen im Lithium anzustreben. Als ein-
zige technische Moglichkeit geringe Stickstoff- und Kohlenstoffgehalte zu
realisieren (Kap. 7.4), bietet sich die Getterung mit Titan bei Tempera-
turen um 973K an. Aufgrund der thermodynamischen Gegebenheiten im System
Li-Ti-N-C sollten sich durch die Getterung Nichtmetallgehalte im ppb-Be-
reich erzielen Tassen. Nun haben Versuche gezeigt, daB sich in der Praxis
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solch niedrige Gehalte nicht erreichen lassen, da immer Stickstoff- bzw.
Kohlenstoffquellen vorhanden sind. Allerdings konnte Soenen /118/ durch
eine 10-tdgige Getterung mit Titanschwamm bei 923K eine Verminderung der
Stickstoff- und Kohlenstoffkonzentrationen im Lithium von anfanglich 1481
bzw. 108 wppm auf 12 bzw. 4 wppm erreichen. Nach seinen Aussagen sollte
diese Reinheit ausreichend zur Einstellung niedriger Korrosionsraten sein,
Eigene Uberpriifungen der Stickstoff- und Kohlenstoffgehalte des Lithiums
unmittelbar nach Beendigung der Getterung konnten nicht durchgefihrt wer-
den, da dies einen sehr hohen apparativen Aufwand zur Verhinderung einer
Kontamination mit Luft bedingt hatte. Von der prinzipiellen Wirksamkeit

der Titangetterung kann trotzdem auch fiir diese Untersuchungen ausgegangen
werden, Allerdings ist eine diskontinuierliche Getterung wie sie in die-
ser Untersuchung benutzt wurde, in einer groBRtechnischen Anlage nicht
durchfiihrbar, Vom Standpunkt der Effizienz muB deshalb auf eine kontinuier-
liche Reinigung des Lithiums wdhrend des Betriebs mit all den negativen Be-
gleiterscheinungen eines starken Korrosionsangriffs in diesem Hochtempera-
turbereich ilibergegangen werden.

Neben der Begrenzung der Kohlenstoff- und Stickstoffgehalte des Lithiums
ist auch deren meBtechnische Erfassung unumgdnglich. Eine kontinuierliche
Moglichkeit dhnlich der Sauerstoffmessung in Natrium ist vorerst noch nicht
moglich. Es gibt zwar vielversprechende Ansdtze zur Losung dieser Problema-
tik. Sowohl an der Universitdt Nottingham /192/ als auch in Mol /193/ wer-
den erste Versuche mit elektrochemischen Stickstoffsonden mit AIN als Fest-
elektrolyt durchgefiihrt, Die bisherigen Ergebnisse deuten an, daB die Mef-
methode prinzipiell zu funktionieren scheint, aber noch einiges an Entwick-
lungsarbeit erfordert.

Da aber auf eine analytische Bestimmung der Kohlenstoff- und Stickstoffge-
halte des Lithiums nicht verzichtet werden konnte, wurde auf ein indirektes
Verfahren, die Folien-Aquilibrierungsmethode, zurlickgegriffen, Es wurden
Aktivitdts-Konzentrationsbeziehungen fiir Kohlenstoff bzw. Stickstoff in
einem 18 10 Chrom-Nickelstahl aus der Literatur entnommen /143, 144/ oder
mit Hilfe thermodynamischer Daten zum System Chrom-Nickelstahl-Stickstoff
hergeleitet. Ahnliches geschah auch mit den Aktivitdts~-Konzentrationsabhan-
gigkeiten in den Systemen Lithium-Kohlenstoff bzw,. Lithium-Stickstoff. In-
wieweit die aus der Literatur lbernommenen Daten zur Kohlenstoffbestimmung
sowie die hergeleiteten Abhangigkeiten im System Stahl-Stickstoff in der
praktischen Anwendbarkeit den tatsdchlichen Gegebenheiten entsprechende Er-
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gebnisse Tiefern konnen, muBte die experimentelle Uberpriifung zeigen, wo-
bei die Eignung der Methode erst im Vergleich mit anderen Analysenverfah-
ren getestet werden kann. Solange dieser Vergleich nicht mdoglich ist, kann
eine Bewertung der erhaltenen MeBergebnisse nur im Zusammenhang mit Resul-
taten unter dahnlichen Bedingungen in anderen Lithiumsystemen erfolgen.

Die eigenen Ergebnisse der zur Uberpriifung der Anwendbarkeit durchgefiihr-
ten Kapselexperimente mit dem Stahl AISI-304 lassen Kohlenstoffaktivitd-
ten um 10_3 bei 973K erkennen. Diese Werte wurden mit Hilfe der Aktivi-
tdts-Konzentrationsbeziehung von Natesan und Kassner berechnet. Die Gil-
tigkeit dieser Gleichung kann dabei vorausgesetzt werden. Uber Werte der
Kohlenstoffaktivitaten um 10_2 wird von DeKeyser et al, /193/, der Mes-
sungen mit einem Harwell-Carbon-Meter (HCM) in einem Lithiumkreislauf
durchfiinrte, berichtet. Allerdings lag die Versuchstemperatur mit 773K
niedriger als die gemessenen 973K in den eigenen Versuchen, Inwieweit

die Ausgangsgehalte des jeweiligen Lithiums bzw. der verwendeten Kreijs-
laufwerkstoffe dhnlich waren und somit vergleichbare Resultate zulieBen,
muB offen bleiben., Die prinzipielle Vergleichbarkeit zwischen Harwell-
Carbon-Meter und der Aquilibrierung von Chrom-Nickelstahlfolien scheint
aber gegeben zy sein, da aus entsprechenden Natriumsystemen bekannt ist,
daB die Werte aus der Foliendquilibrierung im allgemeinen im Streubereich
der Resultate aus den HCM-Messungen liegen /197/. Die aus den Kohlenstoff-
aktivitaten mit Hilfe der LOslichkeitsbeziehung von Yonco /33/ errechne-
ten Kohlenstoffkonzentrationen ergeben Werte die auf ein relativ sauberes
Lithium schlieBen lassen. Die Vergleichbarkeit der Konzentrationswerte ist
aber letztlich von der Verwendung der Loslichkeiten abhangig und somit nur
eingeschrankt gegeben. Aufgrund der aufwendigeren Bestimmungsmethode haben
sich aber die Loslichkeiten von Yonco allgemein als die wahrscheinlicheren
durchgesetzt, |

Die Uberpriifung der Tauglichkeit der Foliendquilibrierung zur Stickstoff-
bestimmung im Lithium erweist sich dagegen als weitaus schwieriger. Da bis-
her keinerlei Ergebnisse iiber Aktivitdts-Konzentrationsbeziehungen in
Chrom-Nickelstdhlen dhnlich der Gleichung von Natesan und Kassner fiir Koh-
lenstoff verdffentlicht wurden, ist eine absolute Bewertung der eigenen
abgeleiteten Gleichungen nur bedingt moglich.

AlTe Resultate ergeben deutlich niedrigere Stickstoffaktivitdten im Stahl
als im Vergleich zum Kohlenstoff, gleiche Konzentrationen vorausgesetzt.
Rumbaut et al. berichtet in /198/ iber Folien-Aquilibrierungsversuche ver-
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schiedener Werkstoffe (AISI-304, Nb-Mo-Legierungen) in einem Konvektions-
Lithiumkreislauf., Die Stickstoffaktivitdten liegen bei 973K zwischen
2.107° und 7-1075, jeweils fiir Lithium unterschiedlicher Reinheit. Die
eigenen Werte die sich um 10“6 bewegen zeigen, daB die bei der Herleitung
vorgenommenen thermodynamischen Annahmen Ergebnisse in der richtigen Gro-
Benordnung liefern kdnnen., Allerdings bleibt eine gewisse Unsicherheit be-
stehen die erst mit Hilfe anderer Analysenverfahren ausgeraumt werden kann,
Die aus den Aktivitdten errechneten Stickstoffkonzentrationen weisen
dabei prinzipiell die gleichen Fehlermoglichkeiten wie im Falle des Kohlen-
stoffs auf, da sie ausschlieBlich von der benutzten Loslichkeitsgleichung
abhangen, Die Kapselexperimente haben ergeben, daB die Folien-Aquilibrie-
rungsmethode sicherlich nicht das beste Verfahren zur Nichtmetallbestim-
mung in Lithium ist, bei entsprechender Uberpriifbarkeit d. h. Kalibrierung
durch andere Methoden aber durchaus eine Alternative in der Routineanwen-
dung darstellen kann. Die eigenen Versuche lassen erkennen, daB sowohl die
gemessenen Kohlenstoff- als auch Stickstoffaktivitdten in der GroBenordnung
liegen, die sich aus den Gleichgewichten der Verteilung mit dem Struktur-
material ergeben, Eine praktische Anwendung diirfte somit, solange keine
direkten und genaueren Verfahren zur Nichtmetallbestimmung in Lithium ver-

FUgbar sind, gerechtfertigt sein.

Kohlenstoff- und Stickstoffaufnahme des Vanadiums und der Legierung
V 371 1Si aus dem stromendem Lithium

Der Vergleich der tatsdchlichen und der korrigierten Gewichtsverluste hat
sowohl fiir das Reinvanadium als auch fir die Legierung V 3Ti 1Si die Ver-
mutung nahegelegt, daB umfangreiche Nichtmetallaufnahmen aus dem Lithium
stattgefunden haben miissen, Die chemischen Analysen der Proben beider Werk-
stoffe bestdtigen dies auch in vollem Umfang, Weiterhin zeigen die Ergeb-
nisse, daB bei dhnlichen Ausgangsgehalten an Kohlenstoff und Stickstoff im
Vanadium bzw. in der Legierung deutlich mehr Stickstoff als Kohlenstoff
aufgenommen wird, Einfliisse unterschiedlicher Kohlenstoff- bzw., Stickstoff-
aktivitdten im Lithium auf die Nichtmetallaufnahme sind abgesehen vom 362 h-
Versuch der Vanadinlegierung nicht erkennbar, da in allen anderen Versuchen
beider Werkstoffe die jeweiligen Aktivitdten nahe beieinander lagen d. h.,
Abhangigkeiten der Mengen an aufgenommenem Kohlenstoff und Stickstoff nur

von der Versuchszeit zu erwarten sind.
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Uberpriift man die Zeitgesetze der Kohlenstoff- bzw. Stickstoffaufnahme in
beiden Werkstoffen, so ergeben sich interessante Parallelen. Die Analyse
ergibt sowohl fiir das Vanadium als auch fiir die Legierung eine lineare
Kinetik fiir die Aufkohlung, dagegen ein vt-Gesetz fir die Aufstickung.
Dieses unterschiedliche Verhalten beider Nichtmetalle wird auch durch die
AES-Konzentrationsprofile bestdtigt. Die Profile zeigen, daB der Kohlen-
stoff groBtenteils im nahen Randbereich abgebunden wird, Das hat zur Folge,
daB Phasengrenzreaktionen einen bestimmenderen EinfluB auf die Aufnahme-
kinetik als die Diffusion besitzen, Im Gegensatz dazu belegen die Stick-
stoffprofile, daB eine Eindiffusion bis weit in das Probeninnere erfolgt
ist, Das ermittelte parabolische Zeitgesetz, das die geschwindigkeitsbe-
stimmende Diffusion ausdriickt, erscheint somit als realistisch. Der direk-
te Vergleich der Zeitgesetze in beiden Werkstoffen weist aber auf eine et-
was "schnellere" Kinetik fiir die Nichtmetallaufnahme in das Vanadium hin.
Das Titan in der Vanadinlegierung stellt. wie auch zu erwarten war, eine
Senke fiir beide eindiffundierenden Elemente dar, Die metallographischen
Schliffbilder belegen auBerdem, da die an den Oberfldchen des Reinvana-
diums gebildeten Karbonitridschichten ungleichmdBiger und weniger dicht

als die entsprechenden Schichten der Vanadinlegierung sind. Beide Befunde
konnen die leicht verlangsamte Aufnahmegeschwindigkeit des Kohlenstoffs

und Stickstoffs in die Legierung V 3Ti 1Si erkldren.

Die vorhandenen Karbonitridschichten haben also einen entscheidenden Ein-
fluB sowohl auf die Kinetik der Nichtmetallaufnahme als auch auf die Abig-
sung des Vanadiums aus den Oberflachen beider Werkstoffe, Dieser EinfluB
ergibt sich aber nicht allein aus dem Vorhandensein dieser Schichten, son-
dern ist vielmehr in dem jeweiligen Aufbau und der Zusammensetzung begriin-
det.

Die Schliffbilder belegen filir beide Werkstoffe die Bildung von nach innen
wachsenden Karbonitridschichten, Dies deutet aber darauf hin, daB das Wachs-
tum im wesentlichen durch die Eindiffusion von Stickstoff und Kohlenstoff
getragen wird, Wegen der geringen Beweglichkeit der Metallkationen kann
deren Beitrag sicherlich vernachldBigt werden., Allerdings verlauft die Pha-
sengrenze Korrosionsschicht/Matrix im Vanadium und in der Legierung sehr
unterschiedlich. Die Reaktionsfront im Vanadium verlduft ungleichmdBig, d. h.
sie ist instabil, Nach C. Wagner /189/ bedeutet dies, daB die Diffusion in
der Matrix und nicht in der Korrosionsschicht zeitbestimmend ist. Es ist be-
kannt, daB Vanadium-Karbide, -Nitride sowie auch -Karbonitride hohe Fehl-
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stellenkonzentrationen in beiden Teilgittern besitzen /190/. Eine schnel-
lere Diffusion des Stickstoffs im gebildeten Karbonitrid erscheint deshalb
durchaus plausibel,
Diese ungleichmdBigen V(C,N)-Schichten bestehen aus senkrecht zur Oberfla-
che wachsenden Kristalliten, was offensichtlich die UnregelmdBigkeit der
Grenzfldche zur Matrix mit bedingt, Weiterhin 1dBt sich eine liickenhafte
Bedeckung durch die Schicht erkennen, An manchen Stellen ist deshalb ein
direkter Kontakt zwischen dem Lithium und dem Vanadium erhalten geblieben.
Flir das Wachstum der nadelfdrmigen Schicht wird ein parabolisches Zeit-
gesetz gefunden. Die Erkldarung hierfir ergibt sich aus der Tatsache, daB
der zum Wachstum bendtigte Stickstoff (und Kohlenstoff) nur durch Diffusion,
uberwiegend durch die V(C,N)-Schicht, teilweise aber auch durch die Matrix,
an die Reaktionsfront gelangen kann, wobei die Diffusion im Metall geschwin-
digkeitsbestimmend zu sein scheint.
Die Legierung V 3Ti 1Si weist nun im Gegensatz zum Reinvanadium einen ge-
raden Verlauf der Phasengrenzen (V,Ti)XN—Schicht/Matrix auf., Nach /189/
188t dies auf eine stabile Grenzfldche schlieBen, Dabei ist die Diffusion
in der Korrosionsschicht der geschwindigkeitsbestimmende Schritt. Der hohe
Titangehalt in der Korrosionsschicht (4 - 25 Gew.-%) vermindert wahrschein-
lich die diffusionsbeschleunigende Fehlstellenkonzentration in der Nitrid-
schicht., Abschdtzungen zeigen, daB zur Bildung einer Nitridschicht im Sys-
tem Lithium-Vanadium-Stickstoff, Stickstoffgehalte von etwa 29 wppm im Li-
thium notwendig sind. Diese Konzentration wird in allen Experimenten mit
Vanadium mehr oder weniger deutlich Uberschritten, Bei den Versuchen mit
der Vanadinlegierung war der Stickstoffgehalt im Lithium nicht in allen
Fdllen so hoch. Im kiirzesten Versuch betrug er nur 8 wppm, Unter diesen
Bedingungen sollte man eigentlich keine Bildung von Karbonitridschichten
erwarten. Die thermodynamischen Daten der Titanverbindungen Tassen aber
erkennen, daB solche bereits bei niedrigeren Stickstoffaktivitaten und
-gehalten stabil sind und gebildet werden. Aus Abschdtzungen fir dieses
System ergibt sich ein Wert von etwa 4 wppm Stickstoff, also unterhalb der
niedrigsten Konzentration, als unterer Grenzwert fiir die Bildung von Schich-
ten, Die an den Oberfldchen der Proben dieser Versuchsserie gefundenen
Schichten Tassen sich also thermodynamisch durchaus erklaren.
Die Stickstoffdiffusion ist wie die bisherigen Ausfiihrungen ergeben haben,
als der langsamste Teilschritt in der Bildung der Karbonitridschichten an-
zusehen, Es soll deshalb im Folgenden aufgezeigt werden, inwieweit gemes-
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sene Konzentrationsprofile (z, B. GDOS, AES, aus Harteprofilen) am Bei-
spiel des Reinvanadiums durch Diffusionsrechnungen beschreibbar sind. Wei-
terhin sollen aus den zur Verfiigung stehenden experimentellen Daten die
Jjeweiligen Diffusionskoeffizienten des Stickstoffs im Vanadium bzw. 1in

der Legierung V 3Ti 1Si berechnet werden. Die Ermittlung der Diffusions-
koeffizienten des Stickstoffs erfolgt nach einem Verfahren, das von Agar-
wala in /172/ beschrieben wurde, Dabei benutzte er fiir die entsprechenden
Berechnungen folgende LOsung des zweiten Fick'schen Gesetzes:

c X
1 - c,* erf wome (110)

wobei ¢ = Konzentration der diffundierenden Atomsorte an der Stelle x
¢, = Oberfldchenkonzentration der diffundierenden Atomsorte
X = Abstand von der Oberfldche in cm
D = Diffusionskoeffizient der diffundierenden Atomsorte in cmz/s
t = Versuchszeit in s

Differenziert und logarithmiert man anschlieBend G1. (110) so erhdlt man:

2
dc X
i + C (111)

In ('H')z)="
Tragt man nun In (-dc/dx) als Funktion von x2 auf, so ergibt sich die Stei-
gung dieser Geraden zu - 1/4Dt. Durch Auflosung dieser Gleichung nach D
ergibt sich der Diffusionskoeffizient zu:

1
D=- Steigung d. Geraden - 4t (112)

Fiir die experimentelle Ermittlung des Diffusionskoeffizienten ist es also

nur notwendig, flr jedes beliebig vorgegebene x, das dazugehorige dc/dx zu
berechnen. Die Bestimmung des jeweiligen dc/dx geschieht fiir die Vanadium-
Proben aus dem Versuch ohne sowie aus den Versuchen mit Magnetfalle bzw.

fiir die V 3Ti 1Si-Probe nach unterschiedlichen Verfahren., Im Falle der Va-
nadiumproben aus dem 360 h-Versuch ohne Magnetfalle werden die GDOS-Profile,
die den Verlauf des Stickstoffs in den tieferen Bereichen des Probenmateri-
als aufzeigen konnen, herangezogen, Betrachtet man die experimentellen GDOS-
Kurven so wird dabei offensichtlich, daB verschiedene Diffusionsprozesse auf-
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treten, Der gemessene Verlauf der Stickstoffkonzentrationen im Bereich von
3 - 10 um ist nicht durch die Ublichen Diffusionsgesetze beschreibbar, Dies
ist dadurch bedingt, daB die Zusammensetzung dieser Schicht nach den Befun-
den der metallographischen Untersuchungen nicht homogen ist. Fragen der
Keimbildung sowie des Wachstums der Ausscheidungen spielen flr das Schicht-
wachstum eine wesentliche Rolle, Die Kinetik dieser Vorgange ist deshalb
deutlich anders als die Diffusionsvorgange, die im nahezu homogenen Proben-
innern verlaufen. AuBerdem treten bei solch diinnen Schichten Fragen der
analytischen MeBtechnik sehr stark in Erscheinung. Es erscheint deshalb
sinnvoller, fir die eigentlichen Diffusionsrechnungen erst den Bereich ab
ca. 10 pym zu beriicksichtigen. 0b nun die Diffusion des Stickstoffs durch
die diinne Randschicht oder Phasengrenzreaktionen geschwindigkeitsbestimmend
sind, kann nicht geklart werden, Fir Cg wurde. ein Wert von 1 Gew,-% ange-
nommen.

Die Bestimmung der Stickstoff- Diffusionskoeffizienten der Vanadium-Proben
aus den Versuchen mit Magnetfalle konnte aber nicht auf dem gleichen Wege
erfolgen, da die hierzu bendtigten weitreichenden Stickstoffprofile aus
zeitlichen Griinden nicht gemessen werden konnten., Es wurde deshalb die in
Kapitel 10.2.1,7 beschriebene Methode der Umrechnung von Harteprofilen in
Konzentrationsprofile, mit Hilfe der Eichkurve von Horz /161/, angewandt.
Eine gewisse Unsicherheit bleibt bestehen, da speziell im Randbereich der
Proben (0 - 10 um) der Harteverlauf aus versuchstechnischen Griinden nicht
sehr genau meBbar ist. Der Beginn dieser Kurven wurde deshalb, dhnlich wie
bei den Bestimmungen aus den GDOS-Profilen, in eine Tiefe von 10 um ver-
legt. Die anschliefende Berechnung der Diffusionskoeffizienten erfolgte
nach dem Verfahren von Agarwala. ,
Vergleichbar umfangreiche Rechnungen wie zur Diffusion im Reinvanadium wa-
ren fiir die Legierung nicht moglich, da ebenfalls keine weitreichenden Kon-
zentrationsprofile des Stickstoffs gemessen werden konnten. Eine Umrechnung
der Mikroharteprofile in Konzentrationsprofile war infolge des Fehlens ei-
ner entsprechenden Eichkurve gleichfalls nicht durchfiihrbar, Die Berechnung
des Diffusionskoeffizienten des Stickstoffs in der Legierung V 3Ti 1Si konn-
te deshalb nur fir die Pos., H6 des 1073 h-Versuchs, nach dem Verfahren von
Agarwala, mit Hilfe des an einem 60-Quersch11ff gemessenen weitreichenden

AES-Profils vorgenommen werden,
In Tab. 20 sind nun die Diffusionskoeffizienten des Stickstoffs in den Va-

nadiumfolien sowie der V 3Ti 1Si-Folie enthalten,



Tabelle 20: Diffusionskoeffizienten des Stickstoffs in den Vanadiumfolien
des Versuchs ohne Magnetfalle, den Vandiumfolien des 2046 h-
Versuchs mit Magnetfalle sowie der V 3Ti 1Si-Folie des 1073 h-

Versuchs

Pos Vanadium V 3Ti 1Si
ohne Magnetfalle ' mit Magnetfalle

T Dn T Dn T Dn

K cmz/s K cma/s K cm2/s
H1 795 2,601:10-12 809 1,022-10-12 — —
H2 807 5,600-10-12 — — — —
H3 820 6,185-10-12 — — — —
H4 839 3,195-10-12 — — — —
H5 852 5,105-10-"2 — — — —
H6 — — 824 2,666-102 822 0,715-10-12
Cc7 844 3,278:1012 826 1,660-10-12 — —
C8 840 2,086-10-12 — — — —
C9o 830 1,892-10'2 — — — —
C10 — — — — — —
Ci1 813 1,804-10-12 — — — —
C12 806 1,519-10-12 816 1,367-10-2 — —

Der Vergleich der Diffusionskoeffizienten gibt unter
Jjeweiligen Temperaturen kein klares Bild; dies zeigt

Beriicksichtigung der
sich deutlich in der

Arrhenius-Auftragung in Abb. 53, Die Werte streuen relativ stark und wei-
chen von den verfiigbaren Literaturdaten /173/ betrdchtlich ab, Es sei aber
angemerkt, daB die Angaben von Schmidt /173/ im wesentlichen aus Elektro-
transportmessungen sowie aus der rechnerischen Neuaufbereitung dlterer Ar-
beiten /174, 191/ gewonnen wurden, Die im Vergleich zu den Literaturanga-
ben auftretenden Abweichungen der eigenen Ergebnisse werden so verstand-
licher. Aufgrund der Streuung der Diffusionskoeffizienten ist es nicht mog-

Tich eine gemeinsame Temperaturfunktion anzugeben,
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Abb. 53: Diffusionskoeffizienten des Stickstoffs in den Reinvandiumproben
H1 -~ H5 und C7 - C12 des 360 h-Versuchs ohne Magnetfalle, HI1, H6,
C7 und C12 des 2046 h-Versuchs mit Magnetfalle sowie in der
V 3Ti 1Si-Probe H6 des 1073 h-Versuchs

In der halblogarithmischen Darstellung 1dBt sich aber erkennen, daB zumin-
dest fiir die Vanadium-Proben H1 - H3 sowie H4, H5 und C7 - Cl12 des 360 h-
Versuchs ohne Magnetfalle und Hl, C7 und C12 des 2046 h-Versuchs mit Mag-
netfalle jeweils gewisse Gemeinsamkeiten in den Temperaturabhdngigkeiten
bestehen. Die Auswertung nach der Methode der kleinsten Fehlerquadrate er-

gibt dabei die folgenden Beziehungen:

Proben H1 - H3: Versuch ohne Magnetfa]Te
Dy = 5.312 exp (~186689/RT) (cn’/s) (113)

Die Aktivierungsenergie der Stickstoffdiffusion ist mit etwa 187 kJ/mol
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deutlich hoher als die von Schmidt /173/ genannten 148 kJ/mol. Bei diesen
Folien kann aber von einer Beeinflussung der Stickstoffdiffusion durch die
relativ hohen Kohlenstoffgehalte ausgegangen werden, Die gemeinsame Aus-
wertung der Temperturabhdangigkeit der D-Werte fiir die Proben H4, H5 und

C7 - C12 ergibt einen anderen Zusammenhang,

Proben H4, H5 und C7 - Cl2: Versuch ohne Magnetfalle
Dy = 0,018 exp (-140388/RT)  (cn%/s) (114)

Die resultierende Aktivierungsenergie von 140 kJ/mol ist in sehr guter Uber-
einstimmung mit den in der Literatur erwdhnten Angaben von 140 - 150 kd/mol
/173, 175, 176/.

Fir die Proben H1, C7 und C12 des Versuchs mit Magnetfalle erhdlt man
schlieBlich die in G1, (115) aufgezeigte Beziehung.

Proben Hl, C7 und Cl2: 2046 h-Versuch mit Magnetfalle
Dy = 0,0113 exp (~155334/RT)  (cm“/s) (115)
Dje Aktivierungsenergie ist mit etwa 155 kJ/mol ebenfalls in sehr guter
Ubereinstimmung mit der in der Literatur angegebenen Spannbreite der Werte.
Vergleicht man abschlieBend den in Tab, 20 dargestellten Wert des Stick=-
stoff-Diffusionskoeffizienten in der Probe H6 der Legierung V 3Ti 1Si mit
den entsprechenden Werten der Reinvanadiumproben so zeigt sich, daR die
Diffusion in der Legierung etwas langsamer als im reinen Metall verldauft,
Dies ist nicht unerwartet, da Titanatome Senken fiir den Stickstoff darstel-
len. Eine Bestimmung der Aktivierungsernergie der Stickstoffdiffusion war
nicht moglich, da dies eine groBere Anzahl von MeBwerten bei verschiedenen
Temperaturen erfordert hdatte. Aufgrund fehlender Literaturangaben ist lei-
der kein Vergleich mit anderen Untersuchungen moglich,
Ein abschlieBender Vergleich am Beispiel der Vanadium-Probe H1l des 360 h-
Versuchs ohne Magnetfalle, zwischen dem gemessenen GDOS-Stickstoffprofil
und der aus dem Harteverlauf mit Hilfe einer Eichkurve berechneten Stick-
stoffverteilung sowie dem nach den Diffusionsgesetzen errechneten Profil
des Stickstoffs ergibt das in Abb 54 dargestellte Bild, Aus Griinden die
schon erldutert worden sind, wurde filir die Rechnung der Diffusionsbeginn
in eine Tiefe von 10 um verlegt., Dieser Wert zeigte die beste Anpassung an
die Versuchsergebnisse in verschiedenen Rechnungen im Bereich von 5 - 20 um,
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Abb, 54: Vergleich des gemessenen GDOS-Stickstoffprofils der Vanadium-Pro-
be H1 mit dem aus der Mikrohartekurve errechneten Stickstoffver-
lauf sowie mit dem nach den Diffusionsgesetzen berechneten Profil

Fiir C, wurde dabei ein Gehalt von 1 Gew.-% beriicksichtigt, Wie man erken-
nen kann, sind die Unterschiede zwischen den beiden analytischen Methoden
(GDOS, Hartemessungen), die das tatsdchliche Stickstoffprofil in der Pro-
be H1 nach dem Versuch aufzeigen, und dem mit G1. (110) gerechneten Ver-
lauf gering (+ 0,1 Gew.-%)., Es ergibt sich zwar fir groBere Abstande von
der Oberfldche eine leichte Abweichung der beiden experimentelien Ver-
ldufe von der gerechneten Kurve. Die prinzipielle Ubereinstimmung der ge-
troffenen Annahmen scheint aber davon nicht beeintrdchtigt zu sein. Es
1aBt sich deshalb festhalten, daf die Ermittlung von Konzentrationspro-
filen durch Diffusionsrechnungen ein mdgliches und auch ausreichend ge-
naues Verfahren darstellt, wenn die direkte Messung nicht moglich ist.
Alle bisherigen Ausfiihrungen zeigen den dominierenden Einfluf der
Nichtmetalle Stickstoff und Kohlenstoff auf die Wechselwirkung des Li-
thiums mit dem Vanadium sowie der Vanadinlegierung V 3Ti 1Si, Diese bei-
den Elemente bilden mit den Metallen der Probenwerkstoffe Verbindungen
vergleichsweise hoher Stabilitdt, Das ist der Grund fiir eine Getterung
aus dem Lithium wdhrend der Korrosionsversuche, Die Legierung nimmt we-
gen ihrer dichteren Korrosionsschicht etwas weniger Stickstoff aber ge-
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ringfligig mehr Kohlenstoff als das unlegierte Vanadium auf, auch wenn man
unterschiedliche Ausgangsgehalte berlicksichtigt., Dies wird indirekt durch
die entsprechenden Mikrohdrteprofile bestdatigt. Nach Horz /161/ ist bekannt,
daB Nichtmetalle, dabei vor allem der Stickstoff, betrdchtliche Hartezunah-
men in Vanadium verursachen konnen. Die AES- bzw. GDOS-Untersuchungen ha-
ben gezeigt, daB der Kohlenstoff hauptsdchlich nahe der Oberfldache fixiert
bleibt, wahrend der Stickstoff weit ins Probeninnere diffundiert, Daraus
kann geschlossen werden, daB die weitreichenden Hdrtezunahmen (>10 um) al-
Tein dem Stickstoff zuzuschreiben sind. Die Eindringtiefe der Aufstickung
ist im Vanadium viel hoher als in der Legierung, selbst wenn man die unter-
schiedlichen Stickstoffaktivitdaten im Lithium berlicksichtigt. Entsprechend
verlaufen auch die Mikrohdrteprofile der Legierung im Randbereich viel stei-
ler als im Vanadium, Allerdings muB angemerkt werden, daB die gemessenen
Harten unmittelbar an den Oberfldchen (<5 um) im Falle der Legierung deut-
Tich hohere Werte (>1000 HV 0,025) erreichen als in den vergleichbaren Va-
nadiumproben (~600 HV 0,025).
Fiir eine technische Anwendung der Legierung V 3Ti 1Si (das Reinvanadium
dient nur zu Referenzzwecken) sind so hohe Hdrtewerte nicht akzeptabel, da
das Material in den Korrosionsschichten praktisch keine Duktilitat mehr be-
sitzt und deshalb im Falle einer Belastung oberhalb der Streckgrenze RiB-
bildung eintritt, Erfahrungen mit Vanadinlegierungen zeigen nun, daB nicht
Jjede Hartezunahme auch eine unzuldssige Versprodung dieser Werkstoffgruppe
bedeutet. Nach /188/ kann man eine Verdopplung der Ausgangshdrte der Vana-
dinlegierungen als noch tolerierbar in Bezug auf die verbleibende Restduk-
tiTlitdat ansehen (fir die Legierung V 3Ti 1Si ergibt das einen Wert von et-
wa 400 HV 0,025). Somit sind also lediglich die Probenbereiche als irrever-
sibel geschddigt zu verstehen, die dieses kritische Harteniveau libersteigen,
Die Kinetik dieser Korrosionsschichtbi]dung wird im Folgenden disku-
tiert: Da das Eindringen dieser Schichten ins Probeninnere durch die Dif-
fusion des Stickstoffs bestimmt wird, ist ein parabolisches Zeitgesetz fiir

die Dickenzunahme Ad sicherlich gerechtfertigt,
Ad? = ket (um?) (116)

wobei k die Eindringgeschwindigkeitskonstante in umz/h und t die Versuchs-
zeit in h bedeuten. In Tab, 21 werden die aus den Mikrohdrtekurven fiir eine
Hdrte von 400 HV 0,025 entnommenen Dicken der Versprddungszonen fiir die
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V 3T1 1Si-Proben H1l, H6, C7 und C12 bei verschiedenen Versuchszeiten vor-

gestellt.

Tabelle 21: Dicke der versprodeten (>400 HV 0,025) Schicht der V 3Ti 1Si-
Proben H1, H6, C7 und Cl2 nach verschiedenen Versuchszeiten

Zeit Dicke der versprodeten Schicht
um
H1 H6 Cc7 Cc12
h (806 K) (822 K) (823 K) (811 K)
362 10,0 16,6 18,3 27,1
1073 20,8 35,0 34,6 32,6
2056 33,3 40,8 51,6 45,0

Aus der Auftragung von Ad2 als Funktion der Versuchszeit 1dBt sich dann
fiir jede Probe die jeweilige Eindringkonstante ermitteln (Tab., 22),

Tabelle 22: Eindringgeschwindigkeitskonstanten der V 3Ti 1Si-Proben Hl,
H6, C7 und C12

Pos. T k

K umz2/h
H1 806 0,613
H6 822 0,797
C7 823 1,381

Ci2 811 0,775

Obwoh1 die Stickstoffgehalte des Lithiums in den Versuchen unterschiedlich
waren, ist ein EinfluR auf die Eindringgeschwindigkeiten der versprddeten

Zonen aus den Versuchsdaten nicht ersichtlich,
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Errechnet man aus den Werten von Tab. 22 nach der Methode der kleinsten
Fehlerquadrate die Temperaturabhdngigkeit von k, so ergibt sich folgender

Zusammenhang:

W oexp (-182032/RT)  (um?/h) (117)

k = 4,43-10
Es muB aber angemerkt werden, daB die in G1, (117) angegebene Temperatur-
abhdangigkeit von k wegen des schmalen Temperaturbereichs der MeBwerte le-
diglich eine Abschdtzung darstellen kann, Extrapolationen zu anderen Tem-
peraturen sind mit Unsicherheiten behaftet.
Die resultierende Aktivierungsenergie ist mit etwa 183 kd/mol auf &hnli-
chem Niveau wie die in G1. (113) angegebenen 187 kJ/mol fiir die Stickstoff-
diffusion in hoch-kohlenstoffhaltigem Vanadium. Da das Vordringen der ver-
sprodeten Schicht in die Legierung durch die Diffusion des Stickstoffs er-
folgt, erscheint der ermittelte Wert der Aktivierungsenergie plausibel.
Mit Hilfe von GI. (116) und (117) ist es bei gegebener Temperatur und Ver-
suchszeit moglich das jeweilige Eindringen der Versprodungszonen abzu-
schatzen. Beriicksichtigt man dies bei der technischen Auslegung von Kompo-
nenten so miiBten diese Schichten, da sie nahezu keine Duktilitdt besitzen,
von vorn herein als Materialverlust betrachtet werden und der fiir die
Festigkeit des Bauteils notwendige Querschnitt um diesen Betrag vermin-

dert werden.

EinfluB der Magnetfalle auf die Korrosionseigenschaften des Vanadiums in

stromendem L1ithium

Starke Ablagerungen magnetischer Verunreinigungen im Bereich der Magnet-
felder des Durchflufmessers sowie der Pumpe erforderten zur Aufrechterhal-
tung des Lithiumdurchflusses den nachtrdglichen Einbau einer Magnetfalle.
Ein vor dem Einbau durchgefiihrter 360 h-Versuch mit Reinvanadium gestattet
es, den EinfluB der Magnetfalle auf das Korrosionsverhalten des Vanadiums
(die V 3Ti 1Si-Versuche erfolgten ausschlieBlich mit Magnetfalle) naher

zu charakterisieren.

Die korrigierten Gewichtsverluste im Versuch ohne Magnetfalle weisen im
Gegensatz zu den Versuchen mit Magnetfalle deutliche Unterschiede zwischen
den hot bzw. cold leg-Proben auf. Wiahrend die Werte im cold leg nach 360 h
ohne Magnetfalle eher etwas niedriger als im Versuch mit Magnetfalle sind,
betragen die entsprechenden hot Teg-Gewichtsverluste etwa das Zehnfache der

4
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Ab16sung des 360 h-Versuchs mit Magnetfalle, Diese drastischen Differenzen
im hot leg lassen sich sicher nicht durch geringe Unterschiede in den ex-
perimentellen Parametern beider Versuchsserien - Temperaturen, Stromungs-
verhdltnisse, Konzentrationen von geldsten Nichtmetallen - erkldren, son-
dern miissen der Wirkung der eingebauten Magnetfalle zugeschrieben werden.
Flir die Versuche mit Magnetfalle kann eine Angleichung der Resultate be-
obachtet werden d. h., deutliche Abweichungen zwischen den hot bzw. cold
leg-Positionen treten nicht auf.
Fragen zum physikalisch-chemischen EinfluB der Magnetfalle auf die Vana-
dium106sung im Lithium sind zum momentanen Zeitpunkt aufgrund fehlender
thermodynamischer Daten sowie infolge nicht ausreichender experimenteller
Ergebnisse nur sehr unvollstdndig zu beantworten. Gezielte Untersuchungen
hierzu wurden bisher noch nicht durchgefiihrt, da die Problematik noch sehr
neu ist. GroBere Lithiumversuchsanlagen miissen wegen der Konstanthaltung
der Betriebsbedingungen ohnehin mit einer Magnetfalle betrieben werden.
Erst Ansdtze zur Deutung eines Einflusses der Magnetfalle auf die
Korrosion metallischer Werkstoffe wurden von Casteels et al. in /199/ ver-
offentlicht. Die Erniedrigung der Korrosionsraten (um einen Faktor zehn)
austenitischer und ferritischer Stahle durch den Einbau einer neuen Magnet-
falle ist nach Casteels in der héheren Ubersattigung des Lithiums, verbun-
den mit einer niedrigeren Triebkraft fir die Ablosung, zu sehen., Als Ur-
sache flir die ErhChung der Ubersdttigung des Lithiums wird das Fehlen von
Keimen fiir die Abscheidung in der neuen Magnetfalle vermutet, Ubertragen
auf die eigenen Befunde wiirde das bedeuten, daB in dem Versuch ohne Mag-
netfalle eine geringere Konzentration des Lithiums an Vanadium und somit
eine hohere Triebkraft zur Korrosion vorTag. Wenn aber das Lithium eine
geringere Konzentration an Vanadium aufwies, mii3te das abgeldste Vanadium
an Stellen des Kreislaufs abgeschieden und dadurch dem Lithium wieder ent-
zogen worden sein. Als mogliche Bereiche im Kreislauf konnten dabei die
Kaltfalle, andere kdltere Stellen des Rohrleitungssystems sowie die Ver-
engungen im DurchfluBmesser und in der Pumpe angesehen werden, Bei ndherer
Betrachtung ist diese Deutung aber nicht sehr Ulberzeugend, da gerade die
eingebaute Magnetfalle in den spédter durchgefiihrten Vanadiumversuchen eine
viel bessere und kontrolliertere Abscheidung von im Lithium gelosten Ver-
unreinigungen ermdgiichte. Die Folge davon ist eigentlich, daB in den Ver-
suchen mit Magnetfalle ein geringer vanadiumhaltiges Lithium vorgelegen
haben miiBte und somit nach Casteels die Korrosivitdt wesentlich ausgeprdg-
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ter sein sollte, Der Vergleich der Gewichtsverluste des Vanadiums nach
360 h mit und ohne Magnetfalle zeigt aber das gegenteilige Ergebnis d, h,,
der korrosive Angriff war im Versuch mit Magnetfalle meBbar geringer.

Im Folgenden soll nun ein anderer Weg zur Deutung des Magnetfallen-
einflusses aufgezeigt werden, Nach Polley /200/ 1dBt sich der Massetrans-
port M aus einer festen Oberfldche in das fliussige Metall (Lithium) fol-
gendermaBen beschreiben,

M~ A(cs - cb) (118)

wobei A eine Konstante ist die sowohl systemgeometrische als auch stro-
mungs technische Grofen sowie den Diffusionskoeffizienten und die Dicke der
laminaren Grenzschicht beinhaltet, Cs die Sdttigungskonzentration des ent-
sprechenden Metalls im Flluissigmetall und < die Konzentration des Metalls
(BuTk-Konzentration) in der freien Fliissigmetallstromung ist. Gleichung
(118) wiirde ein direktes Lithium-Vanadium-Gleichgewicht voraussetzen. Es
ist schwer vorstellbar, daB die eingebaute Magnetfalle die Metalioslichkeit
oder die Bulk-Konzentration des Vanadiums im Lithium beeinflussen kdnnte,
Verschiedene Untersuchungen in anderen Systemen haben gezeigt /200,
201/, daB in nichtisothermischen Kreisldufen die Aufldsungsrate von Werk-
stoffen durch die Diffusion in der laminaren Grenzschicht bestimmt sein
kann, Somit miten EinfluRfaktoren die eine Verringerung der Dicke dieser
Schicht verursachen konnen, eine ErhShung der Metallaufldsung bewirken,
Nach Malang /202/ besteht AnlaB zu der Vermutung, daB Magnetfelder die
Dicke der Taminaren Grenzschicht verringern konnen. Dies wiirde zwar in
Einklang mit den Versuchsergebnissen stehen, Dem steht aber entgegen, daf
durch das kontinuierliche Zuwachsen der Rohrquerschnitte mit magnetischem
Material im Versuch ohne Magnetfalle, eine stetige Verlangsamung der Durch-
fluBgeschwindigkeit erfolgte. Da aber die Dicke der Grenzschicht mit ab-
nehmender Lithiumgeschwindigkeit zunimmt, ist ein direkter EinfluB der Mag-
netfalle auf die diffusionsgesteuerte Metallaufldsung durch die laminare
Grenzschicht unwahrscheinlich und aus den Versuchsergebnissen nicht ableit-
bar,
Berlicksichtigt man, daB neben der reinen Metallauflosung auch die Abldsung
in der Form einer Lithium-Metall-Nichtmetall-Verbindung erfolgen konnte,
so ist ein Magnetfalleneinfluf auf diese Art der Wechselwirkung vorstell-
bar. Die Losung lber ein Li-V-N-Gleichgewicht (N = Nichtmetall) 1dBt sich
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folgendermaBen formulieren,

Ma Alc, - c (119)

by~ oy
wobei c die Konzentration des beteiligten Nichtmetalls (Bulk-Konzentra-
tion) M in der freien Lithiumstromung und <o die Konzentration des Nicht-
metalls an der Metalloberfldche ist. Im Gegen—M satz zur Abldsung des rei-
nen Vanadiums ist nun ein EinfluB der Magnetfalle auf die Korrosionsrate
moglich, da eine Verringerung von Ch durch z. B. Abscheidung von Vanadium-
verbindungen in der Falle, eine Ab- M nahme des Massetransports aus der
festen Phase in das Lithium bedeuten wiirde, Obwohl die Karbide, Nitride
bzw. terndren Nitride des Vanadiums keinen Ferromagnetismus aufweisen son-
dern paramagnetisch sind, ist eine Beeinflussung durch das vorhandene Mag-
netfeld in der Falle denkbar und somit eine Abscheidung nicht auszuschlies-
sen /203/. Eine andere Moglichkeit der Abscheidung konnte durch Einbau von
Vanadium-Nichtmetallverbindungen in oder an magentische Eisen und Nickel-
verbindungen, dhnlich der Kondensation von Eisen an den Oberfldachen von in
Natrium vorhandenen Verunreinigungspartikeln /201/, gegeben sein. Welcher
der Deutungsansatze letztlich den MagnetfalleneinfluB am besten beschreibt
kann nicht entschieden werden. Allerdings ergeben sich Hinweise darauf,
daB die Erniedrigung der Korrosion in den Versuchen mit Magnetfalle, durch
die Verringerung der Bulk-Konzentration des Stickstoffs im Lithium verur-
sacht werden diirfte. Der Vergleich der im Lithium gemessenen Stickstoffge-

halte stiitzt diese Vermutung.

Vergleich des Korrosionsverhaltens von Vanadium und Vanadinlegierungen

jn stromendem Lithium und Natrium

Die Wechselwirkung von Vanadium und Vanadiniegierungen mit Lithium und Na-
trium wird im wesentlichen durch die Nichtmetallgehalte der beiden Alkali-
metalle bestimmt. LOsende Korrosion spielt wie auch die eigenen Ergebnisse
zeigen sowohl im Lithium als auch im Natrium nur eine untergeordnete Rolle.
Der Vergleich der thermodynamischen Daten in den Systemen Lithium-Nichtme-
tall bzw, Natrium-Nichtmetall (Nichtmetall = Stickstoff, Kohlenstoff, Sauer-
stoff) 14Bt aber erkennen, daB in den beiden Flissigmetallen die jeweiligen
Nichtmetalle eine unterschiedliche chemische Aktivitdt besitzen. Fir das
System Lithium-Vanadium-Nichtmetall ist bekannt, daB aufgrund der freien
Bildungsenthalpien der Oxide, Nitride und Karbide ein Sauerstofftransport
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immer aus dem Vanadium in das Lithium, dagegen ein Kohlenstoff- bzw. Stick-
stofftransport in umgekehrter Richtung erfolgt. Das wirksamste Nichtmetall
in der Wechselwirkung zwischen Lithium und Vanadium, so zeigt eine Vielzahl
von Untersuchungen (einschlieBlich der eigenen) /31, 96, 97/ dist der Stick-
stoff, da er unter Umstdnden in der Lage ist liber terndre Nitride die Ab-
10sung des Vanadiums zu erhohen, Sauerstoff hat in den Korrosionsbetrach-
tungen nur insofern eine Bedeutung, als durch geeignete MaBnahmen (Zulegie-
rung von Titan) eine zu starke Ausdiffusion des Sauerstoffs, verbunden mit
einer Hohlraumbildung, verhindert werden muB,

Im Falle des Natriums liegen allerdings andere thermodynamische Gegebenhei-
ten vor, Natrium ist ebenso wie das Lithium ein starkes Reduktionsmittel
und sein Oxid Na20 ist eine thermodynamisch sehr stabile Verbindung, aber
weniger stabil als L120 (z. B. bei 800K: AGﬁa 0= -302,7 kd/mol /215/,
AGEizo = -494,8 kd/mol /60/). Die Betrach- 2 tung  der thermodynamischen
Da- ten zeigt, daB die Bildungsenthalpie des VO im Temperaturbereich von
773 - 1073K mit der des Natriumoxids in fllissigem Natrium mit einer Oxid-
konzentration von etwa 1 - 10 wppm Na20 vergleichbar ist /205/. Fir die
Elemente Titan, Zirkon und Aluminium ist dies aufgrund der wesentlich sta-
bileren Oxide dieser Metalle noch bei Gehalten von 1 wppm Sauerstoff im Na-
trium gegeben, Diese Oxidation des Vanadiums bzw. seiner Legierungen im Na-
trium kann aber wie die Erfahrungen in dynamischen Systemen zeigen, nach
verschiedenen Zeitgesetzen und Mechanismen erfolgen /115, 206/, wobei die
Effekte sehr stark vom Sauerstoffgehalt des Natriums abh@ngen. Bei Sauer-
stoffkonzentrationen <1 wppm folgt die Gewichtszunahme der Vanadinlegierun-
gen einem parabolischen Zeitgesetz und es werden keine Oxidschichten beob-
achtet. Bei Sauerstoffgehalten von 1 - 10 wppm bilden sich dagegen pordse
Oberfldchenoxide und die Legierungen weisen lineare Gewichtsverluste auf,
Die Auflosung kann dabei sowohl iliber Oxide als auch Komplexoxide erfolgen
/207/. Aber auch mechanische Abtragung von wenig haftfesten und deshalb
schlecht schiitzenden Schichten wird beobachtet,

Neben der Aufnahme von Sauerstoff aus dem Natrium ist aufgrund der gerin-
gen thermodynamischen Stabilitdt des Natriumkarbids bzw, -nitrids, ebenso
wie im Lithium eine Aufkohlung bzw. Aufstickung der Vanadinlegierungen im-
mer gegeben /208/. Als Kohlenstoff bzw, Stickstoffquelle erweist sich im
allgemeinen der Stahl des Kreislaufmaterials. Durch Stabilisierung des
Stahls 1dBt sich dieses Problem hinsichtlich des Kohlenstoffs aber beherr-

schen,
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Im Folgenden sollen nun die Ergebnisse der Korrosionsuntersuchungen von
Vanadinlegierungen in Natriumkreisldufen mit den eigenen Befunden der Ver-
suche im Lithiumkreislauf verglichen und bewertet werden. Im Rahmen der
weltweiten Forschungen zum Schnellen Brutreaktor uber die Vertrdglichkeit
von Vanadinlegierungen mit Natrium in den sechziger und siebziger Jahren,
wurden die verschiedenen EinfluBfaktoren - Legierungszusammensetzung, Sau-
erstoffgehalt des Natriums, Temperatur, Stromungsgeschwindigkeit - auf die
Korrosion dieser Legierungsgruppe sehr eingehend untersucht /115, 206, 208 -
210/. Vergleichbar umfangreiche Untersuchungen in Lithiumkreisldufen erfolg-
ten bisher nicht, Ebenso wurde eine Uberpriifung des Korrosionsverhaltens

der Legierung V 3Ti 1Si in stromendem Natrium bis jetzt nicht publiziert.
Ein direkter Bezug auf die eigenen Lithiumergebnisse ist deshalb nicht mog-
lich, Trotzdem wird versucht, anhand der in beiden Alkalimetallen auftre-
tenden Korrosionsphanomene Gemeinsamkeiten oder unterschiedliches Verhal-
ten aufzuzeigen.

Im vorangegangenen Teil der Erlduterungen wurde auf die verschiedenen Wech-
selwirkungen der Vanadinlegierungen mit den Nichtmetallen in Natrium und

in Lithium hingewiesen. Alle Untersuchungsergebnisse in Natriumkreisldufen
Tassen den dominierenden Einfluf3 des Sauerstoffgehalts des Natriums auf

die Korrosion erkennen, So wurde von Borgstedt /115/ fiir die Legierung

V 1Ti 15Cr (Stromungsgeschwindigkeit 0,5 m/s) bei 823K und einem Sauerstoff-
gehalt von 0,25 wppm im Natrium nach 2000 h eine Gewichtszunahme von etwa

5 g/mz, bei 1 wppm Sauerstoff dagegen 30 g/m2 Gewichtsverlust und bei 5 -

8 wppm Sauerstoff Verluste von etwa 100 g/m2 beobachtet. Derartig ausgeprag-
te Gewichtsverluste wie sie im Bereich bis 10 wppm auftreten, konnen nur
durch massiven Materialverlust d. h. Abplatzen von Teilen der Oxidschicht
erkldart werden. In einer anderen Untersuchung von Borgstedt /209/ wird

uber die Korrosion verschiedener Vanadium-Titan-Niob bzw., Chrom-Legierungen
berichtet, Es werden nach 500 h bei 873K Gewichtsdnderungen zwischen + 15
bis - 60 g/m2 gefunden, wobei die Sauerstoffkonzentration des Natriums

etwa 10 wppm betrug., Whitlow et al. /208/ fiihrten Korrosionsversuche mit
den Legierungen Vanstar 7 (V-Fe-Cr-Zr-C), Vanstar 9 (V-Fe-Nb-Zr-C) und

V 20Ti in einem Natriumkreislauf im Temperaturbereich von 948 - 1073K und
einer Natriumgeschwindigkeit von ca. 1,5 m/s durch, Der Sauerstoffgehalt

im Natrium war <10 wppm, der Stickstoffgehalt <5 wppm und der Kohlenstoff-
gehalt etwa 10 wppm, Nach 1500 h bewegen sich die Gewichtszunahmen fiir bei-
de Vanstar-Legierungen in der GroBenordnung von 7 - 20 g/m2, die der Legie-
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rung V 20Ti dagegen zwischen 20 und 42 g/mz, je nach Temperatur. Im Gegen-
satz zu den vorangegangenen Resultaten von Borgstedt waren keine Gewichts-
verluste nachweisbar. Dies 1dBt deshalb auf Sauerstoffgehalte des Natriums
deutTich unter 10 wppm schliefen. Desweiteren wurde am Beispiel der Legie-
rung Vanstar 9 aufgezeigt, daB sich nach 1500 h bei 1063K der Stickstoffge-
halt der Probe von 79 auf 22000 wppm und der Kohlenstoffgehalt von 570 auf
6500 wppm erhohte, Als Stickstoff- bzw. Kohlenstoffquelle wurde das Kreis-
laufmaterial, der unstabilisierte Stahl AISI-316, benannt. Leichte Kohien-
stoffaufnahmen aus dem Natrium von V-Ti-Cr bzw. V-Zr-Cr-Legierungen hatte
allerdings auch Borgstedt beobachtet /115/, obwohl als Werkstoff fiir den
Kreislauf ein stabilisierter Stahl verwendet wurde.

Vergleicht man hierzu die tatsdchlichen Gewichtsverluste der Legierung

V 3Ti 1Si im Lithiumkreislauf (T ~ 823K), bei Stickstoffgehalten zwischen

8 und 64 wppm und Kohlenstoffgehalten zwischen 0,3 und 2 wppm nach Versuchs-
zeiten bis 2056 h, so liegen die Verluste im Bereich von etwa 4 - 16 g/mz.
Beriicksichtigt man die langsamere Geschwindigkeit (0,07 m/s) sowie alle
kreislaufspezifischen GroBen so lassen die Ergebnisse den SchluB zu, daB
fir dhnliche Gehalte des korrosivsten Nichtmetalls, die Korrosion der Vana-
dinlegierungen in Natrium ausgepragter als in Lithium verlauft, Abplatzun-
gen von Korrosionsschichten wie sie im Natrium teilweise beobachtet werden,
sind in Lithiumkreisldaufen bei Versuchen mit Vanadinlegierungen noch nicht
aufgetreten. Die Ursache fiir das Fehlen solch schlecht haftender Schichten
im Lithium ist moglicherweise in den zur Ausbildung notwendigen hGheren
Stickstoffaktivitdten zu sehen, Fiir gleiche Gehalte an Nichtmetall liegt
die Stickstoffaktivitdt im Lithium wegen der deutlich ausgepragteren LOs-
lichkeit unter der entsprechenden Sauerstoffaktivitdt im Natrium, Konnte
man andererseits im Lithium dhnlich niedrige Stickstoffgehalte wie sie fiir
Sauerstoff in Natrium realisierbar sind (<1 wppm) erreichen, so wdre ein
vergleichbares Korrosionsverhalten der Vanadinlegierungen d. h,, keine Aus-
bildung von Deckschichten sondern Gewichtszunahmen durch Nichtmetallauf-
nahmen zu erwarten,

Neben der Materialschddigung durch Gewichtsverluste werden auch starke Ver-
sprodungen der Randzonen durch aufgenommene Nichtmetalle festgestellt, So-
wohl Borgstedt /209/ als auch Whitlow /208/ belegen dies fiir Versuche in
Natrium durch entsprechende Mikrohdrtekurven. Nach Borgstedt zeigt sich
dabei eine Abhdngigkeit der Dicke der verspriddeten Zone (>400 HV 0,025) vom
Titangehalt der Legierungen. Fiir Gehalte von 20 Gew.-% Titan betridgt die
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Dicke nach 500 h bei 823K etwa 25 um, die Dicke der Zone der Legierung

V 5Ti dagegen schon ca. 220 um., Die Ergebnisse von Whitlow zeigen fir die
Legierungen Vanstar 7, Vanstar 9 und V 20Ti, allerdings bei deutlich hGhe-
ren Temperaturen, ein prinzipiell @hnliches Verhalten. Aufgrund der Analy-
senbefunde miissen die starken Hartezunahmen in den Randschichten aber nicht
nur dem Sauerstoff sondern auch dem aufgenommenen Kohlenstoff und Stick-
stoff zugerechnet werden.

Die an der Legierung V 3Ti 1Si nach 2056 h bei 823K gemessenen Hartepro-
file zeigen, daBl die Bereiche der Proben die als versprodet angesehen wer-
den miissen, nicht die Dicken wie in den zuvor erwdhnten Natriumversuchen
erreichen. Im allgemeinen werden selbst nach iber 2000 h 50 um nicht liber-
schritten, Dieser Befund 1aBt sich wahrscheinlich mit der Ausbildung von
relativ dichten und somit diffusionshemmenden Korrosionsschichten an den
Oberflachen der Proben erklaren, Vergleicht man hierzu die Gehalte an Koh-
lenstoff und Stickstoff in den Proben nach den Versuchen so haben die Koh-
lenstoffwerte nur unwesentlich, die Stickstoffkonzentrationen nur um einen
Faktor neun zugenommen, Dies bewegt sich auf wesentlich niedrigerem Niveau
als die von Whitlow erwdhnten Zunahmen der Stickstoff- bzw. Kohlenstoffge-
halte in der Legierung Vanstar 9 von 79 auf 22000 wppm bzw. 570 auf 6500
wppm, allerdings bei hoherer Temperatur.

Zusammenfassend 1dBt sich feststellen: Je nach Sauerstoffgehalt im Natrium
werden entweder keine oder porose sowie teilweise schlecht haftende Oxide
auf den Probenoberfldchen gefunden, Eine Schutzwirkung gegen weitere Kor-
rosion und fortgesetzte Nichtmetallaufnahme in die Legierung, verbunden mit
einer Aufhdrtung, kann somit nicht oder nur schlecht gegeben sein,

In Lithium wurden dagegen zumindest fiir die Legierung V 3Ti 1Si, je nach
Stickstoffgehalt im Lithium, die Ausbildung von dichten nitridischen Deck-
schichten beobachtet, Das Abplatzen von Korrosionsschichten wurde anders
als im Natrium nicht beobachtet., Dadurch, daB die Schichten eine weitere
Aufnahme von Kohlenstoff und Stickstoff erschweren, ist die Eindringtiefe
der stark versprddeten Zonen deutlich geringer als in Natrium,
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Vergleich des Korrosionsverhaltens von Vanadiniegierungen mit nichtrosten-
den Stdhlen in stromendem Lithium

Aufgrund der umfangreichen Datenbasis aus der Schnellbriiter-Reaktorentwick-
Tung (Bestrahlungsverhalten, Festigkeit) miissen die austenitischen und
ferritischen Stahle kurz und mittelfristig als Alternativwerkstoffe zu den
Vanadinlegierungen betrachtet werden. Auf langere Sicht gesehen so deuten
die ersten Ergebnisse in strdmendem Lithium an, versprechen die Vanadinle-
gierungen wegen ihres besseren Korrosionsverhaltens die attraktiveren Werk-
stoffe zu sein,

Korrosionsuntersuchungen austenitischer und ferritischer Stdhle in Lithium
wurden sowohl in statischen Kapseln oder Testbehdltern als auch in Kreis-
ldufen im Temperaturbereich von 673 - 973K durchgefiihrt /96, 97, 104,’117,
119 - 123, 126, 156, 196/. Dabei haben vor allem die Arbeiten von Olson

und Barker /96, 97/ den bedeutsamen EinfluB des Stickstoffs auf das Korro-
sionsverhalten beider Stdhle hervorgehoben, Die Zunahme der Korrosionsge-k
schwindigkeiten mit steigendem Stickstoffgehalt wird der Bildung des ter-
ndren Nitrids L1'9CrN5 zugeschrieben /109, 110/. Vergleicht man die Kinetik
und das AusmaB des Korrosionsangriffs austenitischer und ferritischer Stih-
le in Lithium, so existieren zwischen beiden Stéh1en jedoch deutliche Unter-
schiede. Austenitische Stdhle weisen zundchst ein parabolisches Verhalten
der Gewichtsverluste auf /96, 97, 117, 119/. In der Anfangsphase erfolgt
die bevorzugte Herausldsung des Nickels aus der Stahloberflache, Dieser
Vorgang wird durch die Festkorperdiffusion des Nickels bestimmt /211/. Ein
stationdres, d. h. zeitlich konstantes Auflosungsverhalten wird nach der
Bildung der durch die Auflosung des Nickels entstandenen diinnen und poro-
sen Ferritschicht erreicht. In diesem Zustand verhdlt sich das Material
dann wie ein ferritischer Stahl, Die Dicke der Ferritschicht bleibt kon-
stant, da das Eindringen der Ferritschicht in den Stahl genau der Ablo-
sungsrate an der Oberfldche entspricht. Die Gewichtsverluste ferritischer
Stdhle resultieren dagegen im wesentlichen aus der Aufldsung von Eiéen,
wobei im allgemeinen ein lineares Zeitgesetz gilt /103, 121/. Der direkte
Vergleich der Gewichtsverluste beider Stdhle 13Bt im Temperaturbereich um
823K nach 1000 h (Stromungsgeschwindigkeit 1,8 m/s) fir die Austenite
AISI-304 bzw. 316 Verluste um 30 g/m2, fiir die Ferrite mit 2 1/4 - 9 Gew.-%
Chrom etwa 10 g/m2 erkennen /104/. Der Stickstoffgehalt des Lithiums wur-
de mit 70 - 100 wppm angegeben. Inwieweit Aufstickungen bzw. AufkohTlungen
der untersuchten Stdhle vorhanden waren, wurde aber nicht lberpriift.



192

Im Gegensatz zur LOsungskorrosion der Stdhle (Nickel, Eisen) zeigen die
Vanadinlegierungen aufgrund ihrer thermodynamischen Stabilitat nahezu
keine Anfdlligkeit gegeniiber dieser Art der Korrosion, Die durch eine
starke Herauslosung von Legierungsatomen entstehenden pordsen Deckschich-
ten auf den Stahloberfldchen besitzen nur eine geringe Schutzwirkung ge-
gen einen weiteren Angriff, Eigene Untersuchungen haben gezeigt, daB bei
mittleren Stickstoffgehalten im Lithium nitridische Deckschichten an den
Oberfldchen der Vanadinlegierungen gebildet werden. Eine Verlangsamung
der Korrosion durch rdaumliche Trennung der Reaktionspartner ist deshalb
gegeben.

Vergleicht man die tatsdchlichen Gewichtsverluste der Legierung V 3Ti 151
(0,07 m/s), die bei Stickstoffgehalten des Lithiums von 8 - 64 wppm im
Bereich von 4 - 16 g/m2 liegen mit den Ergebnissen von Whitlow /104/ fir
austenitische und ferritische Stdhle, so ergeben sich wenn man die
Whitlow'schen Daten auf 2000 h extrapoliert (Austenite ~ 50 g/mz, Ferrite
v 20 g/m2), teilweise deutliche Unterschiede. Noch ausgeprdagter werden die
Abweichungen im Korrosionsverhalten beider Werkstoffgruppen wenn man die
Arbeiten von Casteels betrachtet (Tab. 23), der die Korrosionseigenschaf-
ten von verschiedenen CrMn~St&hien (Nitronic 33 und 40, Carpenter 18/18
plus), des Ferrits 1.4922, der Austenite AISI-304 und 316 und der Vanadin-
legierung V 20Ti miteinander verglich /156/.

Tabelle 23: Korrosionsraten verschiedener Werkstoffe in dynamischem Li-
thium (0,87 m/s) bei einem Stickstoffgehalt von 50 wppm

Werkstoff Temperatur Versuchszeit Korrosionsrate
K h um/Jahr

Nitronic 40 675 833 97-105
Nitronic 33 675 833 112
Carpenter 18/18 plus 675 833 105
1.4922 675 833 83-88
AlSI 304 675 833 119

AlS] 316 675 833 103

V 20Ti 675 833 1-2,6
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Die Werte in Tab. 23 zeigen trotz der relativ niedrigen Temperatur sehr
interessante Befunde. Auch in dieser Untersuchung hat der ferritische
Stahl ein besseres Korrosionsverhalten als die austenitischen Stdhle,

Im Vergleich zur Vanadinlegierung V 20Ti ergibt sich aber eine wesent-
1ich schlechtere Bestdndigkeit aller Stdhle, Nach etwa 800 h konnten an
der Vanadinlegierung lediglich leichte Anlgsungen an den Korngrenzen be-
obachtet werden, wdhrend die Stdhle den zuvor geschilderten Prozef3 der
Ferritisierung (Austenite) bzw. Auflosung des Eisens (Ferrite) erfahren
haben. Die ermittelte Korrosionsrate von 1 - 2,6 um/Jahr stellt selbst
wenn die relativ niedrige Temperatur berlicksichtigt wird, einen ausge-
zeichneten Wert dar,

Die Wechselwirkung der Vanadinlegierungen mit dem Lithium wird wie auch
die eigenen Untersuchungsergebnisse zeigen, hauptsachlich durch die Nicht-
metallaufnahme aus dem Lithium bestimmt. Nicht tolerierbare Hartezunahmen
in dinnen Randschichten (>400 HV 0,025) sind die Folge davon. Aus verschie-
denen Untersuchungen ist bekannt /31, 97, 199/, daB nichtrostende Stahle
ebenfalls betrachtliche Hdrtungen durch Kohlenstoff- und Stickstoffaufnah-
men erfahren konnen, Wieviel Nichtmetalle letztlich aufgenommen werden,
wird neben der Thermodynamik der Reaktionen auch von gebildeten Schutz-
schichten an den Oberfldchen beeinfluBt, Die Korrosionsschichten an den
Stahloberfldachen besitzen aber eine sehr grofRe Porositdt, so daf eine be-
sondere Hemmung flr eine Eindiffusion von Kohlenstoff und Stickstoff nicht
zu erwarten ist.

Insgesamt gesehen konnen die Vanadinlegierungen als die bestdandigere Werk-
stoffgruppe fiir den Einsatz in Lithium bei Temperaturen >823K angesehen
werden, da die 1osende Korrosion die die nichtrostenden Stahle bei einem
Lithiumeinsatz in groBem Umfang erfahren, flir die Vanadinlegierungen kei-
nerlei Problem darstellt. Betrachtet man weiterhin den Nichtmetallaustausch
so hdtte man zwar flir die Stdhle aufgrund der thermodynamischen Daten eine
geringere Anfdlligkeit gegeniiber einer Aufkohlung bzw., Aufstickung zu er-
warten, Die Ausbildung kompakter Schichten auf den Vanadinlegierungen ist
allerdings besser in der Lage die Kinetik der Kohlenstoff- und Stickstoff-
aufnahme zu verlangsamen, so daB das Eindringen der Nichtmetalle im Aus-

maB3 beschrankt bleibt.
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Technisches Blanketkonzept fiir den Einsatz der Vanadinlegierung V 3Ti 1Si

in einem Fusionsreaktor

Technische Konzepte flir Fusionsanlagen sind zur Zeit in Amerika am Argonne
National Laboratory (ANL) sowie im Rahmen der europdischen Fusionsforschung
fiir NET (Next European Torus) erstellt worden. Die fir NET favorisierten
Blanketkonzepte lassen sich dabei wie folgt charakterisieren:
- Fliussigmetall (L117Pb83) als Brutstoff, Wasserkiihlung
- Keramisches Feststoffblanket, Beryllium-Neutronenvervielfacher, Helium-
kiuhlung
- Keramische Brutstoffpartikel vermischt mit Beryllium als Schiittung, He-
TiumkiihTung
Fiir die Kihlung des Blankets wird momentan fir NET Flussigmetall nicht in
Betracht gezogen. '
Im Gegensatz dazu befindet sich in der amerikanischen Blanketstudie ein
ANL-Konzept mit Fliussigmetallkiihlung, wobei als Flissigmetalle sowohl Li-
thium als auch L1'17Pb83 beriicksichtigt werden., Als mogliche Strukturwerk-
stoffe sind in beiden Studien in erster Linie austenitische und ferriti-
sche Stahle flir Lithium und L1'17Pb83 vorgesehen, Aufgrund der bisher vor-
liegenden Korrosionsdaten sind die maximalen Temperaturen bei der Verwen-
dung von Stdhlen allerdings relativ niedrig anzusetzen, Erst der Einsatz
von Vanadinlegierungen (wie in der ANL-Studie auch vorgesehen) ermdglicht
aus Griinden der Korrosionsbestdndigkeit, Temperaturen oberhalb von 823K
wie sie in einem kommerziellen Reaktor erreicht werden, In Tab. 24 werden
die Temperaturgrenzen flr austenitische und ferritische Stdhle sowie Vana-

dinlegierungen in Lithium und L1'17Pb83 aufgezeigt.

Tabelle 24: Maximale Einsatztemperaturen fir austenitische und ferritische
Stdhle und Vanadinlegierungen in Lithium und L1'17Pb83 aus der
Sicht akzeptabler Korrosionsraten (<20 um/Jahr)

Flussigmetail austenit. Stahl ferrit. Stahl Vanadinlegierung

Lithium 723K 773K > 823 K
Lis; Pbes 673 K 723 K > 823 K
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In einer neueren Studie von Malang /213/ wird fiir NET ein fllssigmetallge-
kiihTtes Blanket (L117Pb83, austenitischer Stahl) vorgestellt, das ein ANL-
Konzept fortentwickelt, wobei Verbesserungen in Bezug auf die Stromungs-
flihrung sowie Vereinfachungen im Design vorgenommen wurden.

Geht man auf Lithium und ferritischem Stahl Uber so 1aBt sich bei Beibe-
haltung des Konzepts die Maximaltemperatur um 50K sowie die Neutronenwand-
belastung von 1,3 auf 3 MW/m2 erhohen, Wirde man Vanadinlegierungen anstel-
le des Ferrits als Strukturmaterial verwenden, so lieBe sich aufgrund der
vorliegenden Erkenntnisse eine weitere Erhohung der Einsatztemperatur auf
mindestens 823K erreichen.

Die Legierung V 3Ti 1Si, die aus den Untersuchungen iiber den Einsatz von
Vanadinlegierungen in fllissigem Natrium sowohl in Bezug auf die Hochtempe-
raturfestigkeitseigenschaften als auch was das Korrosionsverhalten in Na-
trium anbelangt als -die beste niobfreie Legierung hervorging, ist inner-
halb des nationalen Fusions-Forschungsprogramms als Referenzmaterial fiir
ein Lithium (Li17Pb83)-Vanadin1egierungsb]anket zu betrachten. Im Vergleich
zu der in der ANL-Studie erwdhnten Legierung V 5Ti 15Cr besitzt sie weiter-
hin das deutlich bessere Bestrahlungsverhalten /214/.

Die eigenen Untersuchungen lassen erkennen, daB die Vanadinlegierung

V 3Ti 1Si unter Gesichtspunkten der Korrosionsbestandigkeit fiir eine tech-
nische Anwendung in einem Fusionsreaktor mit Lithiumblanket sehr gut ge-
eignet ist. Als einsatzbegrenzendes Kriterium muf allerdings ein zu hoher
Stickstoffgehalt im Lithium angesehen werden, Es ist deshalb dringend not-
wendig, sowohl ein Lithium hoher Reinheit gewdhrleisten zu konnen als auch
entsprechende Kontrollmoglichkeiten der Verunreingigungsgehalte vorzusehen,
Ausreichend niedrige Stickstoffgehalte (um 30 wppm) dirften aber selbst in
einer Anlage technischen Mafstabs keine allzu groBen Probleme aufwerfen,
wobei die Getterung mit Titan im LabormaBstab ihre Gebrauchstiichtigkeit
ldngst bewiesen hat, Das Gebiet der Messung bzw. kontinuierlichen Kontrolle
der Verunreinigungen im Lithium befindet sich allerdings noch in einem An-
fangsstadium der Entwicklung, Stickstoff- und Kohlenstoffsonden wie sie
teilweise in der Natriumtechnologie Stand der Technik sind, werden zur Zeit
flir einen Lithiumeinsatz entwickelt und erprobt, Die ersten Ergebnisse sind
vielversprechend lassen aber erkennen, daB noch einiges an Optimierungsar-

beit zu leisten ist., Die in dieser Arbeit verwendete Folien-Aquilibrierungs-
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methode muB fiir eine groBtechnische Anwendung ausscheiden, da sie nicht
geeignet ist, auf kurzfristige Anderungen der Verunreinigungsgehalte zu
reagieren. Im storungsfreien Betrieb stellt sie aber als Routinemethode
ein einfach zu handhabendes Verfahren dar,



197

12. Zusammenfassung

Das Ziel dieser Untersuchungen war es, detallierte Informationen iliber das
Korrosions- und Massetransportverhalten von Vanadium sowie der Vanadinle-
gierung V 3Ti 1Si in fllssigem Lithium unter kreislaufspezifischen Bedin-
gungen zu bekommen.,

Zu diesem Zweck wurde ein Versuchskreislauf aus dem titanstabilisierten
Stahl X10 CrNiMoTi 18 10 (W. Nr. 1,4571) aufgebaut und iber nahezu 7500 h
problemlos betrieben. Die Erreichung dieses Zustands erforderte allerdings
den Einbau einer Magnetfalle im kdTteren Teil des Kreislaufs, Ein vor dem
Umbau durchgefiihrter Korrosionsversuch mit Reinvanadium gestattete

es aber, Riickschliisse auf den Einfluf der Magnetfalle auf das Korrosions-
verhalten zu ziehen,

Die Ergebnisse der Korrosionsversuche an den Werkstoffen Vanadium sowie
der Legierung V 3Ti 1Si im Lithiumkreislauf Tassen sich wie folgt zusam-

menfassen:

1. Vanadium

- Die Gewichtsverluste durch Ablosung betragen je nach Versuchszeit im hot
leg zwischen 3 und 19 g/m2 bzw, im cold leg zwischen 2 und 20 g/mz. Da-
bei bestehen kaum Unterschiede zwischen den hot und cold leg-Proben, Die
durch die Vanadiumabldsung entstehenden Gewichtsverluste folgen in bei-
den Teststrecken einem linearen Zeitgesetz. Die Korrosionsraten die in
der GroBenordnung von 5 - 14 um/Jahr liegen sind unabhdngig vom Stick-
stoffgehalt des Lithiums, Es werden keine Abscheidungen auf den Oberfla-

chen der Proben gefunden.

- Die Proben nehmen betrdchtliche Mengen an Stickstoff (bis 0,57 Gew.-%)
dagegen nur geringe Mengen an Kohlenstoff (bis 0,062 Gew,-%) aus dem Li-
thium auf, Die Unterschiede zwischen beiden Teststrecken sind nicht sehr
ausgepragt., Die gemessenen Kohlenstoff- und Stickstoffkonzentrationen
des Lithiums (1 - 20 wppm bzw. 36 - 71 wppm) lassen mittlere Verunreini-
gungsgehalte erkennen, Die Sauerstoffgehalte der Proben (~0,0245 Gew.-%)
zeigen keine Verdnderung durch die Lithiumeinwirkung., Die Kinetik der
Aufkohlung folgt einem linearen, die Aufstickung dagegen einem parabo-
lischen Zeitgesetz. Ein downstream-effect tritt nicht auf.
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Die metallographischen Schliffbilder zeigen die Ausbildung einer po-

rosen und unregelmdBigen Karbonitridschicht an der Oberfldche der hot
und cold leg-Proben. Das Wachstum dieser Schicht geniigt einem vt-Ge-
setz, Die Nadeln sind als hexagonales g-Karbonitrid V,(C,N) identifi-

ziert worden.

Durch Mikrohdrtemessungen konnen im Randbereich der Proben (0 - 10 um)
Hartezunahmen auf ca. 700 HV 0,025 nachgewiesen werden, Die Unterschie-
de zwischen beiden Teststrecken sind nicht allzu ausgeprigt.

Die AES-Profile zeigen deutlich, daB kein Massetransport von metalli-
schen Elementen (aus dem Stahl des Kreislaufs) zu den Oberfldchen der
Vanadiumproben stattgefundén hatte, Dieser Befund wird der eingebauten
Magnetfalle zugeschrieben. Die Kohlenstoff- und Stickstoffprofile be-
legen, daf} einzig und allein der Stickstoff flir die weitreichenden Har-

tezunahmen (bis 100 um) verantwortlich ist.

Die Magnetfalle ist in der Lage die Gewichtsverluste des Reinvanadiums
drastisch zu reduzieren (ohne Falle 292 g/m2, mit Falle ~4 g/mz). Wei-
terhin unterdriickt die Magnetfalle jeglichen Massetransport von metal-
lischen Elementen zu den Oberfldchen der Vanadiumproben. Ein vor dem
Einbau der Magnetfalle leicht angedeuteter downstream-effect in der hot
leg-Teststrecke wird nach dem Einbau nicht mehr beobachtet. Der EinfluB
der Magnetfalle auf die Korrosion des Vanadiums im Lithiumkreislauf wird
aufgrund der vorliegenden Befunde in der Reduzierung der Stickstoffkon-
zentration des Lithjums vermutet. Aus Griinden der Betriebssicherheit des
Lithiumkreislaufs kann auf eine Magnetfalle nicht verzichtet werden,

. V 3Ti 1Si

Die Gewichtsverluste sind sehr stark vom Stickstoffgehalt des Lithiums
abhdangig. Deshalb ist ein direkter Vergleich mit den entsprechenden Ver-
Tusten des Reinvanadiums nur bedingt moglich. Als bessere Vergleichsmog-
Tichkeit bieten sich die Korrosionsraten an., Filir niedrige (8 wppm) bzw,
mittlere Stickstoffkonzentrationen (64 wppm) im Lithium Tiegen die Wer-
te auf dem Niveau des Reinvanadiums. Sind sie dagegen in der GroBenord-
nung von etwa 30 wppm, so wird ein Minimum des Korrosionsangriffs er-
reicht. Die unter diesen Bedingungen gemessenen Abtragsraten Tiegen bei
ca. 4 um/Jahr, Es kdnnen keine Unterschiede zwischen den hot bzw. cold

leg-Proben festgestellt werden.
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- Die aufgenommenen Mengen an Stickstoff (~0,25 Gew.-%) liegen bei im
Vergleich zum Vanadium Teicht erhthten Ausgangsgehalten auf niedrigerem
Niveau, Nach 2056 h erreichen die Stickstoffgehalte in der Legierung
(0,25 Gew.-%) etwa die Hdalfte der entsprechenden Werte des Vanadiums,
Die Kohlenstoffgehalte nehmen im Gegensatz zum Stickstoff nur sehr
leicht zu (~0,06 Gew.-%). Es bestehen keine Unterschiede zwischen den
Proben im Aufheiz- bzw. Abkiihlbereich. Nach der Auslagerung im Lithium
treten keine Anderungen der Sauerstoffkonzentrationen ein. Die Aufkoh-
lung gehorcht einem linearen, die Aufstickung einem parabolischen Zeit-
gesetz, wobei im Vergleich zum Vanadium eine etwas "langsamere" Kinetik
gemessen wird, Ein downstream-effect liegt nicht vor.

- Die Metallographieergebnisse zeigen die Bildung einer (V,Ti)XN—Schicht
an der Oberfldche der Proben. Der Stochiometrieparameter x variiert
zwischen 1,55 und 1,67, Die Grenzfldche Korrosionsphase/Matrix erscheint
stabil, Allerdings ist die Dicke bzw. die Porositdat der Schichten und
somit auch die Schutzwirkung gegen weitere Korrosion vom Stickstoffge-
halt des Lithiums abhangig. Eine optimale Schutzwirkung und somit die
geringsten Korrosionsraten werden fiir Stickstoffkonzentrationen des Li-

thiums um 30 wppm erreicht.

- Die Mikrohdrteprofile bestdtigen die durch die eindiffundierten Nicht-
metalle verursachten Versprodungen in den Randzonen, Anders als beim
Vanadium werden nahe den Oberfldchen Hartewerte von 1000 HV 0,025 iiber-
schritten. Weiterhin zeigen die Hdrteprofile an, daB die Eindringtiefen
in der Legierung (~50 um) deutlich geringer als im Vanadium sind.

- Die AES-Profile belegen die bevorzugte Herausldsung des Vanadiums in
Randschichten von ca. 1 um. Dadurch ergibt sich einevTitananreicherung,
die bis zu 25 Gew.-% erreicht., Das Silizium wird in seiner Konzentration
praktisch nicht verdndert; seine Konzentrationsverschiebungen beschran-
ken sich lediglich auf Schichten von <0,5 um, Zugewanderte metallische
Elemente werden nicht gefunden.

Die Stickstoff- und Kohlenstoffprofile zeigen den dominierenden EinfluB
der Nichtmetalle, speziell des Stickstoffs, auf das Korrosionsverhalten

der Legierung V 3Ti 1Si in stromendem Lithium auf,
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