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Zusammenfassung

Zusammenfassung

Gezielte biologische und chemische Korrosion an nichtoxidischen Keramiken wie
SisNs und SiC wurden vor dem Hintergrund einer moglichen Modifikation der
Oberflacheneigenschaften der Keramiken untersucht. Anschliellende thermische
Oxidation der korrodierten Werkstoffe sollte zur Bildung schitzender Oxidschichten
an der Probenoberflache fuhren. Dadurch kdnnte erreicht werden, dass das Material
eine hohere Resistenz gegen korrosive und oxidative Oberflachenschadigungen und
Angriffe aufweist. Zahlreiche Versuche im Rahmen der vorliegenden Arbeit konnten
belegen, dass die mikrobielle Korrosion effizient ist und materialschadigender wirkt,
als die unter offenbar gleichen Auslagerungsbedingungen durchgefihrte chemische
Korrosion. Diese Ergebnisse wurden durch Auslagerungsversuche mit
kommerziellen SisNs-Keramiken in 5 und 50 mM H;SOs und H,;SOs-
synthetisierenden Bakterienkulturen (Acidithiobacillus ferrooxidans) erzielt. Die
Verwendung anderer Bakterienstamme, wie bestimmte Escherichia coli Stamme,
fuhrte zu keiner Korrosionsreaktion. Auch Auslagerungen in pH-neutralen
Verbindungen sowie Korrosionsversuche an SiC-Keramiken verliefen ohne ein
weiteres Ergebnis. Thermische Oxidation an SisNs-Keramiken flhrte zu
unterschiedlichen Resultaten, je nach Vorbehandlung. Unkorrodierte Proben wiesen
ein anderes Oxidationsverhalten auf als korrodierte; vorherige mikrobielle Korrosion
fuhrte zu einem anderen Oxidationsverhalten der Keramiken als chemische. Die
Zielsetzung, diverse Korrosionsmethoden mit anschlieRender, thermischer Oxidation
zu verknupfen, um eine Verbesserung der Oberflacheneigenschaften der Keramiken
zu erreichen, konnte im Rahmen dieser Arbeit nicht erfullt werden. Ebenso konnte
keine eindeutige Erklarung fur die effizientere und materialschadigendere Korrosion

unter biologischer Einwirkung gefunden werden.




Abstract

Abstract

Selective microbial and chemical corrosion of non-oxide ceramics such as SisN4 and
SiC were investigated against the background of a potential modification of the
surface properties of the ceramics. Subsequent thermal oxidation of the corroded
material should lead to the formation of protective oxide-layers on the sample
surfaces. As a result a better resistance of the material against corrosive and
oxidative surface deterioration and attacs could be achieved. Within the context of
this work numerous experiments proved that the microbial corrosion is efficient and
affects the material more than the chemical corrosion under apparently similar
conditions. These results were achieved by corrosion experiments with commercial
Si3sN4 ceramics in 5 and 50 mM H»SO4 and H,SO4-synthesizing bacterial cultures of
Acidithiobacillus ferrooxidans. No corrosion occured when other bacterial strains,
such as Escherichia coli, were used for corrosion experiments. Exposure to pH-
neutral compounds and corrosion experiments on SiC ceramics also proceeded
without further results. Thermal oxidation of SisN4s ceramics led to different results
depending on the pretreatment. Uncorroded samples showed a different oxidation
behaviuor than corroded ones; previous microbial corrosion resulted in a different
corrosion behaviour than chemical corrosion. Within the context of this work, the
objective, a combination of various corrosion methods with subsequent thermal
oxidation to attain better surface properties of the ceramics, could not be fulfilled. An
explicit reason for the more efficient and material damaging corrosion after biological

exposure could also not be found.




Kapitel 1 - Einleitung

1. Einleitung

Zusammen mit Siliziumcarbidkeramiken (SiC) gehoéren Siliziumnitridkeramiken
(SisN4) zur Gruppe der siliziumbasierten, nichtoxidischen Keramikwerkstoffe, die in
den letzten Jahrzehnten eine zunehmende Bedeutung im Bereich der ingenieur—
technischen Keramiken erlangten. Der Applikationsbereich dieser nichtoxidischen
Keramiken deckt ein sehr breites Spektrum ab. Sie werden haufig in Bereichen
eingesetzt, in welchen sie hoher thermischer, mechanischer und chemischer Bean—
spruchung ausgesetzt sind. Daher ist eine hohe tribologische Resistenz gegen die

verschiedenen Formen des Materialverschleif®es erforderlich.

Als Werkstoffe kbnnen Keramiken der SisN4-Gruppe Uberall dort eingesetzt werden,
wo hohe physiko-chemische Anforderungen an das Material gestellt werden. Ublich
sind Anwendungen im Motoren- und Turbinenbau, in Kugel- und Walzlagern, als
Cantileverspitzen in Rasterkraftmikroskopen (AFM — Atomic Force Microscope)
sowie im chemischen Anlagenbau, wo die Keramiken aggresiven, sauren oder basi—
schen Umgebungen ausgesetzt sein kdnnen. Verwendung finden Keramiken der
SisN4s-Gruppe zudem bei der Bearbeitung von Eisengusswerkstoffen als Wende—
schneidplatten. Seit neuerer Zeit werden diese Materialien auch in der Halbleiter—

technik als Isolations-, Passivierungs- oder Maskierungsmaterial eingesetzt.

Keramische Materialien der SisN4-Gruppe gelten als relativ korrosionsstabil, weisen
hohe Festigkeiten auf und sind aullerordentlich bestandig gegen Verschleil3 und
Abrasion. Hinzu kommen eine hohe Temperaturbestandigkeit und ihre sehr gute
Thermoschockresistenz. Im Vergleich zu Keramiken der SiC- und Borcarbid-(B4C)-
Gruppen weisen SisNs-Keramiken in gesinterter Form eine deutlich erhéhte Bruch—
zahigkeit auf. Erzielt wird dies bislang durch eine hohe Reinheit der Rohstoffe, eine
gezielte Beimengung sogenannter Sinteradditive wie Aluminiumoxid (Al,O3) und
Yttriumoxid (Y203) sowie die Anwendung definierter Sinterparameter und atmo-—
spharischer Bedingungen. Die hohe Reinheit der Rohstoffe bedingt einerseits hohe
Materialkosten, andererseits fuhrt die Beimengung der Sinteradditive zur Beein—
flussung der Materialeigenschaften wie z.B. Korrosionsbestandigkeit, Festigkeit und
Harte.
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Kapitel 1 - Einleitung

Ein Ziel dieser Arbeit war die Untersuchung, inwieweit sich die Nachteile der
Sinteradditivbeimengungen durch gezielte chemische oder mikrobielle Korrosion als
eine Art der Oberflachenreinigung und anschlieRender, thermischer Oxidation zur
Bildung einer silikatischen Oxid-Schutzschicht (Passivierung) beheben oder gar
verbessern lieRen. Hierdurch ware eine Herabsetzung der Korrosionsanfalligkeit bei
oberflachlichen Saureangriffen auf die Keramik zu erwarten, was bei thermisch

oxidierten Proben bereits beobachtet wurde.

Weiterhin sollte untersucht werden, ob kostengunstige, meist durch unerwlnschte
Metalle verunreinigte Edukte zur Herstellung der Keramiken verwendet werden
kénnen, wenn sich die Verunreinigungen durch gezielte chemische oder mikrobielle
Korrosion aus den Edukten oder der Oberflache bereits gesinterter Keramiken
herauslosen lassen. Damit kdnnte eine kunftige Nutzung kostengunstiger Rohstoffe
zur Herstellung dieser Keramiken ermoglicht werden, ohne die damit verbundenen,
erheblichen Beeintrachtigungen in den Materialeigenschaften in Kauf nehmen zu
mussen. Ziel ware die Nutzbarmachung dieser sonst unbrauchbaren Keramiken,
auch wenn die hohen tribologischen Anforderungen hochreiner Keramiken nicht
erfullt warden. Auch hier ware die Bildung einer silikatischen Oxidschutzschicht durch

thermische Oxidation zu erwarten.

SchlieRlich dient diese Arbeit dem interdisziplinaren Ansatz, die mikrobielle Aktivitat
dezidierter Bakterienkulturen im Bereich der Materialwissenschaften als einen
mdglichen Anwendungsbereich zur Herstellung, Reinigung oder Verbesserung

technischer Werkstoffe nutzbar zu machen.
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Kapitel 2 - Uberblick

2. Uberblick

Seit Jahrtausenden spielen Keramiken im menschlichen Alltag eine zentrale Rolle als
Gebrauchswerkstoffe. Ursprunglich wurde der Begriff der Keramik fur Materialien
verwendet, die aus entsprechend gemagertem Lehm oder Ton hergestellt und durch
einen Brennvorgang formbestandig gemacht wurden. Erst im 19. Jahrhundert
begann eine verstarkte Entwicklung keramischer Werkstoffe als technische
Materialien, die im Hinblick auf spezielle Fragestellungen und Aufgaben entwickelt
und optimiert wurden (z.B. Porzellan als Isolatoren an frihen elektrischen
Installationen). Mit fortschreitender, technischer Entwicklung stellten die
Anwendungs- und Einsatzbereiche immer hdhere Anspriche an die Materialien,
wodurch es zu einer starken Fokussierung auf keramische Werkstoffe mit

besonderen, spezifischen Eigenschaften kam.

Der Begriff der Keramik umschreibt heute eine grof3e Gruppe verschiedener Werk—
stoffe, die ,anorganisch, nichtmetallisch, in Wasser schwer I6slich und zu mindestens
30% kristallin® sind [1]. Keramiken werden meist bei Raumtemperatur aus einem
plastischen Material oder einem Pulver geformt und erhalten durch anschlieRende
Temperaturbehandlungen Uber 800 °C ihre gewilnschten Eigenschaften als
Werkstoffe. Silikatkeramische Werkstoffe wie Ziegel, Topfergut oder irdene Waren
werden bereits seit Uber 10000 Jahren hergestellt und stellen die haufigste Variante
keramischer Materialien dar. Daneben haben sich seit Ende des 19. Jahrhunderts
verschiedene oxidkeramische Werkstoffe etabliert, die heutzutage die grofite Gruppe
innerhalb der technischen Keramiken bilden. Zu ihnen gehdren u.a. Aluminiumoxid
(Alumina, Korund; Al;O3) und Zirkoniumoxid (Zirkonia; ZrOy), die als weitverbreitete

Materialien Iangst unseren Alltag erobert haben.

Neben weiteren Untergruppen keramischer Materialien spielen in der heutigen Zeit
vor allem Nichtoxidkeramiken eine wichtige Rolle innerhalb der technischen Kera—
miken. Sie finden vor allem dort Verwendung, wo sie auf Grund ihrer spezifischen
Werkstoffeigenschaften oft hohen physikalischen und / oder chemischen Belastun—
gen ausgesetzt sein kdnnen. Grob unterteilen lassen sich diese nichtoxidischen,
keramischen Werkstoffe in die beiden bekanntesten Untergruppen der Carbide und

Nitride, wobei weitere Untergruppen (z.B. Boride, Silicide etc.) existent sind [2].
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Kapitel 2 - Uberblick

2.1. Nichtoxidische, keramische Werkstoffe

Die Entwicklung nichtoxidischer Keramiken wurde erst ab Mitte des 20. Jahrhunderts
vorangetrieben. Viele der in der heutigen Industrie verwendeten Keramiken werden
dieser Gruppe zugerechnet. Dabei stehen solche Materialeigenschaften im
Vordergrund, die die Verwendbarkeit der Werkstoffe unter chemisch und physikalisch
anspruchsvollen Bedingungen Uber langere bis lange Zeitrdume ohne signifikante
Beeintrachtigung erméglichen. Besonders hohe Harte, gute Hochtemperaturbestan—
digkeit und breite chemische Resistenz treten als Anforderungen an das Material

immer mehr in den Vordergrund.

Die meisten dieser Gruppe zuzuordnenden Werkstoffe weisen Schmelz-, bzw.
Zersetzungstemperaturen von deutlich Uber 1500 °C auf. Dabei zeigen Carbide
allgemein bei hoheren Temperaturen eine bessere Bestandigkeit als Nitride. Auch
bei niedrigen Temperaturen sind Carbide stabiler, da Nitride hierbei haufig
Zersetzungstendenzen aufweisen. lhre Oxidationsresistenz ist nicht so hoch wie bei
den Carbiden. Allerdings neigen diverse Nitride zur Ausbildung oxidischer
Schutzschichten, die das Fortschreiten der Oxidation verringern oder zuweilen

unterbinden [2].

Alle nichtoxidischen Keramiken zeichnen sich durch eine hohe Harte aus (Mohsharte
> 8; Vickersharte > 1427 HV). Unter ihnen finden sich Verbindungen, deren Harte
fast das Niveau von Diamant erreicht (Bornitrid(BN)-Modifikation Borazon; Borcarbid

(B4C)), wodurch sie zur Gruppe der hartesten Verbindungen Uberhaupt gehoren.

21.1. Siliziumnitrid (SizN4)

In den vergangenen 30 bis 40 Jahren wurden zahlreiche Forschungs- und Entwick—
lungsarbeiten an den verschiedenen Formen des SisNs und seiner Optimierung
durchgefuhrt. Dabei beschreibt der eigentliche Begriff des SisN4 nicht zwangslaufig
einen keramischen Werkstoff. Im eigentlichen Sinne stellt SizN4 eine monophasige,
kristalline Verbindung dar, die in 3 Modifikationen kristallisiert [3]: a- und B-Si3N4
(hexagonal) sowie y-SisN4 (kubisch). Eine Keramik wird aus dem Material erst durch

Zusatz weiterer Verbindungen als Sinteradditive, einer anschlieRenden Formgebung
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durch Herstellung sogenannter Granlinge sowie einem Sintervorgang unter
definierten Temperatur-, Druck- und Atmospharenbedingungen. Trotzdem wird im
weiteren Verlauf dieser Arbeit die Bezeichnung SisN4 fur den keramischen Werkstoff
verwendet. In den Teilen dieser Arbeit, die SisNs-Kristalle zum Inhalt haben, wird im

Text auch explizit darauf hingewiesen.

Siliziumnitridkeramiken sind Werkstoffe, die sich durch sehr gute mechanische
Eigenschaften bei hohen Temperaturen, eine geringe Dichte sowie einen geringen
Warmeausdehnungskoeffizienten ~ auszeichnen.  Zusatzlich besitzt  diese
Materialgruppe eine hervorragende Thermoschockresistenz. Daher werden sie als
ingenieurkeramische Werkstoffe fur Applikationen im Hochtemperaturbereich gerne

verwendet.

2111, Herstellung von Si3sN4-Keramiken

Um aus einem SizN4-Pulver mit Gberwiegendem a-Phasenanteil eine dicht gesinterte
Keramik herstellen zu koénnen, sind mehrere Arbeitsschritte erforderlich. Eine
ausfihrliche Ubersicht hierzu findet sich in [3], weshalb an dieser Stelle nur ein

kurzer Abriss erfolgt.

Bedingt durch den kovalenten Bindungscharakter reiner a-/B-SizNs-Kristalle lassen
sich daraus hergestellte Precursormaterialien nicht dicht sintern. Um eine dichte
Struktur zu erhalten, werden Sinteradditive bendtigt, die wahrend des Sintervorgangs
zusammen mit dem auf den SizNs-Kristalloberflachen befindlichen SiO, eine oxynitri—
dische Schmelze bilden. Daraus bildet sich das eigentliche, durch komplexe
Kristallisations-, Aufldsungs- und Wiederausscheidungsprozesse dicht gesinterte,
zwei- bis mehrphasige Keramikkomposit mit 8-SisN4 als hauptsachliche Phase. Als
Sinterzusatzstoffe dienen bevorzugt Metalloxide wie Al,O3, MgO und Y03 sowie
Seltenerdoxide (REE2O3). Auf den Kornoberflachen der SisNs-Kristalle findet unter
Normalatmosphare immer ein oxidativer Prozess statt, so dass sich dort SiO; bildet.
Gelegentlich wird zusatzliches SiO; als Sinteradditiv der Precursormischung

zugegeben, um die Schmelzbildung wahrend des Sinterns zu erleichtern und einen
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hoheren Schmelzanteil zu erzielen. Seit einigen Jahren finden auch zunehmend

nichtoxidische Metallverbindungen wie AIN als Sinteradditiv Verwendung.

Die Reinststoffe werden in definierten Verhaltnissen miteinander vermischt (siehe
auch Kap. 4.2.1.2., in welchem die Herstellung eigener Keramikproben in einzelnen
Schritten erlautert wird). Aus der Pulvermischung entsteht anschlieRend ein
sogenannter Grlnling oder Rohling, der bereits im ungesinterten Zustand durch
gezielte Formgebung seine spatere Grundform erhalt. Nach der entsprechenden

Vorbehandlung erreicht der Grinling etwa 50% der theoretischen Dichte (TD).

Der Schritt vom Grinling zum dicht gesinterten Werkstlck erfolgt Uber den Sinter—
prozess. Hierbei wird der Rohling unter No-Atmosphare bei Temperaturen bis etwa
2000 °C dichtgesintert. Je nach Einsatzbereich kommen verschiedene
Sintermethoden zum Einsatz. Als relativ kostengunstig gilt das Gasdrucksintern
(GPSN). Nach der Aufheizphase mit Heizraten um 20 K/min wird bei etwa 1700 °C
der N2-Druck auf bis zu 100 bar erhdht, um das Material durch den auf3eren Druck
starker zu verdichten. AuRerdem sorgt die Druckerhéhung dafur, dass sich das SisN4
ab 1700 °C nicht selbst zu SiO und N, zersetzt. Diese Methode erfordert
Additivgehalte von ca. 3 bis 15 Gew.-%. Der Rohling schrumpft dabei linear um bis

zu 22%. Dicht gesinterte Keramiken erreichen TD-Werte von = 98 %.

Zur Herstellung sehr hochwertiger, extrem dichter Keramiken (TD-Werte = 100 %,
d.h. praktisch ohne Porositat) dient das heillisostatische Pressen (HIP), ebenfalls
unter No-Atmosphare. Im Gegensatz zum GPSN sorgt beim HIP ab ca. 1700 °C ein
Gasdruck von bis zu 2 kbar fur die starke Verdichtung des Materials. Die
Sintertemperaturen liegen zwischen 1800 und 2000 °C und gleichen damit denen
beim GPSN. Bei der eigenen Herstellung von SisN4-Proben wurde auf die Methode
des HIP-Sinterns zurlckgegriffen (s. Kap. 4.2.1.2.). Neben den beiden hier
aufgezeigten Methoden finden diverse weitere Syntheseprozesse Anwendung in der
Herstellung von SisNs-Keramiken. Hierzu wird auf PETzOw UND HERRMANN [3]

verwiesen.
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2.1.1.2. Struktur und Eigenschaften von Si3zN4

Drei kristalline Modifikationen des SisN4 sind bekannt: a-SizNg4, B-SisN4 und y-SiszNy.
Die a- und B-Formen kristallisieren hexagonal, die y-Modifikation kubisch. Als
Rohstoff zur Herstellung von SisNs-Keramiken werden Ublicherweise SisNs-Pulver
verwendet, bei welchen die a-Modifikation anteilsmalig deutlich Uberwiegt. Das a-
Si3Ng4 kristallisiert in der Raumgruppe P31c [4] und weist folgende Gitterparameter
auf: a = 0,7818(3) nm; ¢ = 0,5591(4) nm. Seine Dichte liegt bei 3,18 g/cm®.

In gesinterten SisNs-Keramiken hingegen ist die B-Modifikation der Hauptbestandteil
des Werkstoffs. Damit stellt 3-SisNs auch den Hauptbestandteil der im Rahmen
dieser Arbeit untersuchten Keramiken dar. Es kristallisiert in der Raumgruppe P63
[5] (Abb. 2.1) mit den folgenden Gitterparametern: a = 0,7595(1) nm;
¢ = 0,29023(6) nm. Die Dichte dieser Modifikation liegt bei 3,20 g/cm®.

b Abb. 2.1: Struktur von p-Si;N,

mit Darstellung der Elementar—

zelle; (A) Blickrichtung || ¢; (B)

a Blickrichtung | a; Strukturdaten

(.cif-file) durch ICSD-Datenbank,

Karlsruhe; Abbildung generiert

mittels Software Mercury” von

Cambridge Crystallographic Data

Centre (CCDC); Strukturdaten
basieren auf [5]

c

¢ 6%
a=b: 7595 A
c: 2,9023 A

Das kubisch, in der Raumgruppe Fd3m [6] kristallisierende y-SisN4 ist eine Hoch—
druckmodifikation, die Ublicherweise bei Temperaturen Uber 2000 K entsteht. Da
kubisches SisNs nur unter sehr hohem Aufwand zu gewinnen ist, spielt es als
Bestandteil keramischer Werkstoffe bislang eine untergeordnete Rolle und wird

daher im Rahmen dieser Arbeit nicht weiter beachtet.
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Die a- und B-Modifikationen bauen auf SisN4-Tetraedern auf, deren Dimension und
Geometrie den SiO4-Tetraedern sehr ahnlich ist. Die Tetraeder sind an den Ecken
miteinander verbunden. Jedes N-Atom ist Bestandteil von 3 Tetraedern. Der drei—
dimensionale Aufbau stellt somit ein hexagonales Netzwerk aus Tetraedern dar. In
der a-Modifikation existieren 2 Lagen von gegeneinander verschobenen Tetraedern,
wahrend die B-Modifikation nur eine Lage aufweist. Daraus ergibt sich der doppelt so

hohe Wert flr den c-Gitterparameter der a- gegenuber der S-Modifikation [3].

Die a-Phase ist unter Sinterbedingungen metastabil, d.h. bei gegebenen
Bedingungen findet eine irreversible Umwandlung der a- in die B-Modifikation statt.
Das B-SisN4 wird wahrend der Sinterung durch Kristallisation aus der Schmelzphase
gebildet. Die kinetischen Mechanismen sowie die thermodynamischen Bildungs- und
Umwandlungsparameter werden ausfuhrlich in [3; 4; 5; 7; 8] diskutiert. Dabei
reichern sich die Sinteradditive in einer amorphen, kristallinen oder teilkristallinen
Korngrenzphase (KGP) zusammen mit oxynitridischen und silikatischen Anteilen an.
Vereinfacht kdnnen gesinterte SisN4s-Keramiken daher als zwei- oder mehrphasige
Kompositmaterialien bezeichnet werden, in welchen die idiomorphen B-SizN4-Korner

in einer Matrix aus KGP kristallisieren [3].

Eine Besonderheit stellt die Loslichkeit von Al und O im Si3sN4-Gitter dar [3; 9; 10; 11;
12]. Im B-SisNg kénnen Si- und N-lonen durch Al- und O-lonen ersetzt werden.
Strenggenommen ware es korrekt, in diesem Zusammenhang bereits vom
sogenannten B-SIAION zu sprechen, da die chemische Zusammensetzung dies
impliziert. In einigen Arbeiten wird daher auch auf diese Bezeichnung zurlckgegriffen
[11; 13; 14]. Durch die beschriebene Substitution kommt es zu einer

Mischkristallbildung mit folgender, stéchiometrischer Zusammensetzung [10]:
Sig_,AlLO,Ng_, (Gl. 2.1)

Der zu dieser Mischkristallbildung fuhrende Prozess kann durch nachfolgende
Reaktion dargestellt werden, die die partielle Reduktion von Al,O3; zu AIN und die
anschlieBende Einbindung ins B-SisN4-Kristallgitter beschreibt [3; 10]:

0,5z ALO; +(2-0,257)- SizN, <> Sig__AlLO_Ng;__ +0,25z-5i0, (Gl. 2.2 a)
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Dabei kann eine Loslichkeit von z = 4,2 erreicht werden. Dieser Wert stellt die obere
Ldslichkeitsgrenze dar, wahrend fur die kontinuierliche Mischbarkeit, in Abhangigkeit

von Temperatur, Druck sowie verfigbarem Al und O,gilt:
0<z<4.2 (Gl. 2.2 b)

Dabei verandern sich die kristallographischen Eigenschaften des -SisN4 nur inso—
fern, als dass bis zum Erreichen der Ldslichkeitsgrenze die Gitterparameter a und ¢
mit zunehmendem z-Wert groRer werden, wahrend die Dichte der Mischkristalle bis
etwa z = 4,0 abnimmt. Die Abhangigkeit der Gitterparameter vom z-Wert wird in [10]
als nachfolgend dargestellter, linearer Zusammenhang beschrieben, der auf der
Vegard’schen Regel [15; 16] beruht, bei dem fur z > 4,2 eine Sattigung zu

beobachten ist (Standardabweichungen in Klammern angegeben):

a=0,7603(6) +z-0,00296(4) nm (Gl. 2.3 a)
c=0,2907(8) +z-0,00255(6) nm (Gl. 2.3 b)

Nach Gl. 2.1 und 2.2 a verandern sich auch Menge und Zusammensetzung der KGP,
was die Eigenschaften der Keramik beeinflusst. In zahlreichen friUheren Arbeiten
verschiedener Autoren wurden die Auswirkungen der Verwendung unterschiedlicher
Sinteradditive und -bedingungen auf die Eigenschaften wie Korrosions- sowie
mechanisches und chemisches Verhalten der dicht gesinterten SisNs-Keramiken in
diversen Umgebungen beschrieben [3; 12; 17; 18; 19; 20; 21; 22; 23; 24; 25; 26;
27; 28; 29; 30; 31]. Eine ausflhrliche Ubersicht (iber wichtige Zusammensetzungen
und daraus resultierende Werkstoffe haben PETzow UND HERRMANN [3] sowie RILEY

[8] zusammengestellt.

Zahlreiche mikrostrukturelle Untersuchungen von SisNs-Keramiken ergaben drei
voneinander abgrenzbare Bereiche, die sich in SisNs4-Kristalle, einer sekundaren
Phase (KGP) in den Tripelpunkten und Taschen zwischen den SizN4-Koérnern und
einem intergranularen Film (IGF) an den Grenzflachen zweier direkt benachbarter
SisNs-Korner differenzieren lassen [3; 8; 10; 11; 21; 32] (Abb. 2.2). Die SisNs-
Kristalle weisen eine unregelmallig im Raum verteilte, chaotische Anordnung auf.
Einregelungen oder Vorzugsorientierungen der Kristalle in der Matrix treten dabei

nicht auf [3]. Mit zunehmendem z-Wert kann jedoch eine Vergroflerung der -SisNs-
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Kristalle beobachtet werden. Es wird davon ausgegangen, dass ab Additivgehalten
von etwa 6 Gew.-% eine durchgehende, zusammenhangende KGP existiert, die sich
in den Korngrenzwickeln und Tripelpunkten zwischen den SisNy4-Kristallen anreichert.
Nach German [33], zitiert in [12], bildet die KGP ein dreidimensionales Netzwerk,
sobald die Dihedralwinkel der Kornflachen in den Zwickeln weniger als 60°
aufweisen.

G S SRRSS 3 2 Abb. 2.2: Schematische Darstellung der
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SisNs-Keramiken sind sehr hart (Mohsharte ca. 9, ca. 2000 HV). In Abhangigkeit der
Sinteradditivzusammensetzungen zeigt das Material eine gute chemische Resistenz
gegen die meisten sauren und basischen Medien, worlUber in den vergangenen

Jahren zahlreiche Arbeiten veroffentlicht wurden (s. Kap. 2.2.2.).

Unter Nomalatmosphare beginnt SisNs bei Temperaturen ab etwa 1700 °C zu
sublimieren (in Si und N3), weshalb der Sinterprozess bei erhdhtem N2-Druck bis zu
100 bar (GPSN) oder 2 kbar (HIP) und Temperaturen bis etwa 2000 °C stattfindet,
um der Zersetzung entgegenzuwirken. Daher liegt das Temperaturmaximum fur die

Einsatzfahigkeit von SisN4-Keramiken unter Normaldruck bei etwa 1700 °C.
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Tab. 2.1: Zusammenfassung der Eigenschaften von a- und £-Si;N4 (Auszug aus [3])

G-Si3N4 ,B-Si3N4

Raumgruppe P31c P63
a (nm) 0,7818(3) 0,7595(1)

Gitterparameter

¢ (nm) 0,5591(4) 0,29023(6)

Dichte [g-cm™] 3,18 3,20
i P . - B 180 [001]
Warmeleitfahigkeit [W - (mK) ] 110 -150 68 [100]

2.1.1.3. SisN4 als Werkstoff

Bevorzugt werden SisNs-Keramiken im Maschinenbau verwendet, wo sie als
Konstruktionswerkstoff fir Bauteile in Motoren und Turbinen z.T. extremen
Bedingungen ausgesetzt sind. Teilweise werden sie auch wegen ihrer hohen
Resistenz gegen Abrasion und ihres geringen Gewichts eingesetzt. Ublich ist ebenso
die Verwendung als Metallbeschichtung sowie als Material flr die Herstellung

hochwertiger Werkzeuge und Werkzeugteile wie z.B. Wendeschneidplatten.

Da bereits geringe Veranderungen der Pulverzusammensetzung zu drastischen
Veranderungen der Materialeigenschaften fuhren konnen, ist die Verwendung
hochreiner Edukte im Herstellungsprozess unerlasslich [34]. Geringe Kontamina—
tionen der Edukte kdonnen in Extremfallen in totalem Materialversagen resultieren.
Dies erklart die vergleichsweise hohen Kosten fur SisNs-Keramiken und daraus

hergestellte Werkstucke.

Hierin ist ein deutlicher Widerspruch erkennbar, der aus der Herstellung der
Keramiken resultiert. Die theoretisch hdchste physiko-chemische Belastbarkeit von
SisNs wurde ohne zusatzliche Beimischung von Sinteradditiven erreicht. Die
Notwendigkeit, zur Verdichtung des Materials Sinteradditive zu verwenden, fuhrt

hingegen zu einer Herabsetzung dieser Eigenschaften [35].
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2.1.2. Siliziumcarbid (SiC) - Uberblick

Im Rahmen dieser Arbeit fanden SiC-Keramiken nur in einem Experiment
Verwendung, weshalb sie hier nur kurz dargestellt werden. Naturlich vorkommendes
SiC ist selten und kommt als sogenanntes Moissanit vor [36]. Die Gruppe der
Siliziumcarbide umfasst die wichtigsten, nichtoxidischen Keramiken, die heutzutage
in groBem Umfang Verwendung finden. Typisch fur SiC ist seine grof3e Polytypie. Die
unterschiedlichen Phasen unterscheiden sich in ihrem Atomaufbau, sind sehr
zahlreich und auf vielfaltige Bildungsprozesse zuruckfuhrbar. Im Werkstoffbereich
sind dadurch SiC-basierte Materialien mdglich, die den Anforderungen entsprechend

exakt angepasst produziert werden kénnen.

Zwei grundsatzliche Modifikationen sind bekannt: eine (1) kubische Tieftemperatur-
(B-SiC) und eine (2) hexagonale Hochtemperaturmodifikation (a-SiC). Die
Umwandlungstemperatur von der einen (1) zur anderen (2) Phase liegt bei etwa
2100 °C. In handelsublichem SiC Uberwiegt meist die a-Phase, geringe Anteile an
kubischer B-Phase sind jedoch ublich. Wie beim SizN4 ist der atomare Aufbau des
SiC durch seinen stark kovalenten Charakter bestimmt. Die kovalente Bindung
bewirkt auch hier eine tetraedische Koordination. Die Tetraeder bilden Schichten,

deren Stapelfolge in groRer Anzahl variabel ist [2].

Unter O»-Atmosphare reagiert SiC auch bei hdoheren Temperaturen relativ
oxidationsbestandig, da es wie SisNs eine passivierende SiO,-Schutzschicht
ausbildet. Bei geringen O,-Partialdriicken bildet sich bei Temperaturen ab 1600 °C
SiO(g); das SiC wird rasch verbrannt. Bei hoher Temperatur (2830 °C) unter

Schutzgas oder im Vakuum zersetzt sich SiC; eine Schmelzbildung findet nicht statt.

SiC ist extrem hart und weist eine gute Warmeleitfahigkeit auf. Eine Besonderheit
stellt die Eigenschaft als Halbleitermaterial dar, was durch den Einbau von
Fremdatomen ins Kristallgitter ermdglicht wird. In [2] wird ausfuhrlich dargestellt, mit

welchen Elementen dotiert werden muss, um n- oder p-leitendes SiC zu erhalten.

Je nach Herstellungstechnik werden SiC-Keramiken in unterschiedliche Klassen
unterteilt. Das Acheson-Verfahren (zitiert in [2]) stellte bei der technischen

Herstellung von SiC-Keramiken lange Zeit die gagige Methode dar. Dabei reagieren
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Quarzsand und Petrolkoks bei Temperaturen zwischen 2000 und 2300 °C gemal

nachfolgend aufgefuhrter Gleichung:
Si0, + 3C — a-SiC + 2CO (Gl. 2.4)

Die Reaktion ist keine reine Festphasen-Reaktion, sondern geschieht z.T. Uber die
Gasphase, was sich an den gut ausgebildeten, oft idiomorphen Kristallen erkennen

lasst (Online-Datenbank der Deutschen Keramischen Gesellschaft).
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2.2. Korrosion

Der Korrosionsbegriff steht allgemein fur eine oberflachliche, chemische und
physikalische Oberflachenreaktion eines Festkorpers mit seiner Umgebung, welche
eine Degradation des Materials zur Folge hat [37]. Diese Oberflachenreaktion ist
bedingt durch das Ungleichgewicht zwischen Umgebung und Oberflache des
Festkorpers. Bekannte Beispiele hierflr sind Rostbildung auf Eisen- und Stahlteilen
oder die Verwitterung von Beton. Abgesehen von Edelmetallen wie Gold (Au) oder
Platin (Pt) sind die meisten metallischen und nichtmetallischen Feststoffe
korrosionsanfallig. Natlrlich spielen Aspekte wie Zusammensetzung des
korrodierenden Mediums (pH-Wert), Temperatur und Zeit eine entscheidende Rolle
bei allen Korrosionsprozessen. Somit stellt die Korrosionsanfalligkeit eines
Festkorpers nicht nur eine Materialeigenschaft dar, sondern spiegelt auch immer

Systemeigenschaften wider [37].

2.21. Aligemeiner Uberblick zur Korrosion

Prinzipiell fuhrt Korrosion zu einer Veranderung der urspringlichen Materialeigen—
schaften und schwacht diese ab. Das Material wird anfalliger fur physikalische und
chemische Angriffe aus der Umgebung, was meist einhergeht mit geringerer
Festigkeit und Harte, einer verminderten Bruchzahigkeit sowie hoherer Anfalligkeit
fur abrasive Angriffe. Korrosion bedeutet also eine Degradation der Materialeigen—
schaften. Dabei dringt die Korrosion meist von der Materialoberflache ins Innere vor;
im Legierungsbereich ist allerdings auch Korrosion von Innen heraus maoglich [38].
Daher lassen sich Korrosionsspuren ublicherweise zunachst an der Oberflache

betroffener Korper feststellen, z.B. durch Pitbildung.

Korrosion ist umgebungsabhangig; sie lasst sich in umweltbedingte und technische
Korrosion unterscheiden. Zur umweltbedingten Korrosion kann auch im weiteren
Sinne z.B. die naturliche Verwitterung von Gesteinen gerechnet werden. Als
umweltbedingt ist eine Korrosion dann einzustufen, wenn das Material allein durch
seine Exposition in der Umgebung eine oberflachliche Veranderung erfahrt, also

ohne zusatzliche, technische Komponente. Hierbei wirken vor allem die Atmosphare
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und / oder ein mikrobieller Befall korrosiv auf den Festkdrper. Von technischer
Korrosion ist die Rede, sobald der Festkorper durch Exposition in einer technischen
Umgebung korrosiv verandert wird. Die DIN EN ISO 8044 beschrankt den Begriff der
Korrosion auf metallische Bauteile und damit auf die technische Korrosion. Die darin
beschriebenen Mechanismen entsprechen aber genau einzelnen Aspekten der
gangigen Lehrmeinung. Diese beschreibt Festkorper-, Flussigkeits- und Gasreak—
tionen, thermisch bedingte oder durch Schmelzen verursachte Korrosion sowie

Strahlungskorrosion.
Es lassen sich grundsatzlich zwei Klassen von Korrosion unterscheiden [37; 39]:

1. aktive Korrosion

2. passive Korrosion

Ein aktiver Korrosionsprozess ist in der Regel durch Materialverlust, bzw. -abtrag
gekennzeichnet. Der Festkorper verliert Material an seine Umgebung, wodurch seine
Masse abnimmt. Meist geht aktive Korrosion einher mit einer Volumenabnahme des
korrodierten Festkdrpers. Sie tritt in unterschiedlichen Erscheinungsformen zutage, je
nach Umgebungsbedingungen und Beschaffenheit des Materials. Die
Erscheinungsformen aktiver Korrosion sind in Abb. 2.3 in Anlehnung an [24; 38]

schematisch dargestellt.

Erscheinungsformen der aktiven Korrosion

EEEEES

Lochfraf- interkristalline
Korrosion Korrosion

Flichen-Korrosion

transkristalline selektive
Korrosion Korrosion

Spalt-Korrosion

Abb. 2.3.: Erscheinungsformen der aktiven Korrosion (aus [24; 38])
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Die in Abb. 2.3 dargestellten Skizzen zeigen zudem, auf welchen Wegen der korro—
sive Angriff ins Material vordringen kann. Eine jeweilige Abschatzung, mit welchen
korrosiven Erscheinungsformen gerechnet werden kann, erlaubt eine ungefahre
Vorhersage zur Lebensdauer eines Materials, abhangig von seiner Zusammen-—
setzung und Struktur sowie dem Korrosionsmedium und der Umgebung. Dabei
wirken sich die unterschiedlichen Korrosionsformen auch unterschiedlich auf die
Materialeigenschaften aus. Es kann davon ausgegangen werden, dass sich
Erscheinungsformen wie Lochfrall (Pitbildung), trans- oder interkristalline Korrosion
deutlich dramatischer auf die generelle Haltbarkeit eines Materials auswirken, als
z.B. die meist recht gleichmaRig vordringende Flachen-Korrosion oder die eventuell
nur sehr lokal auftretende Spalt-Korrosion, zumal eine exakt homogen verlaufende
Flachen-Korrosion nur an einphasigen Materialien stattfinden kann. Sobald eine

zweite Phase (z.B. KGP) hinzukommt, ist diese Erscheinungsform unwahrscheinlich.

Schematische Darstellung
* der passiven Korrosion *

A)

Grofeniinderung Ax - Schichtdicke der
Korrosionsschicht

-~ unveriindertes Material 7
P ,Bulk-Phase* :
Qo o m A AD AT R 2 AR

-t *\ o -7

Eindringtiefe z
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OriginalgriofBe
des Materials °

—
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Abb. 2.4: Schematische Darstellung der passiven Korrosion und dadurch
bedingter Dimensionsénderungen (nach [39])

Im Gegensatz zum Materialverlust der aktiven Korrosion geht die passive Form meist
mit der Neubildung einer kondensierten oder anders gearteten Phase auf der Mate—
rialoberflache einher. Diese passive Korrosion ist in der Regel mit einer Volumen-
und Gewichtszunahme assoziiert (Abb. 2.4). Haufig kann eine Schutzwirkung durch
die Bildung der neuen Phase beobachtet werden. Diese wirkt dann passivierend und

bremst den Korrosionsfortschritt. Typisch fur solche korrosionsbedingten, homogen
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gewachsenen Schutzschichten sind z.B. SiO;, oder Al,Os. Im Fall von Al;O3 fuhrt das

Wachstum der Oxidschicht zu einer Reaktion gemal:
2Al+ 30, <> AlLO; (Gl. 2.5)

Das reaktionsfreudige Al reagiert mit dem O, aber die Bildung der Oxidschicht
verhindert weitere Oxidation. Dieser Aspekt einer moglichen Schutzwirkung durch
passive Korrosion findet im technischen Alltag eine breite Anwendung. Auf der
anderen Seite kann passive Korrosion auch eine fatale Auswirkung auf das Material
zeigen. Porose, risshaltige oder schaumige Schichten bieten keine Schutzwirkung
vor dem Transport der Reaktanden. Die so gebildeten Korrosionsschichten weisen
meist ein hohes Mal} an Heterogenitat auf. Rostbildung sei hierflir als Beispiel
genannt. Die Oxidation kann bis zur vollstandigen ,Verrostung“ eines Werkstlcks
fortschreiten, wodurch es vollig unbrauchbar wirde. Diese Beispiele zeigen, dass
passive Korrosion nicht nur durch Schichtbildung auf der Materialoberflache, sondern

auch durch Eindringen ins Material gekennzeichnet sein kann.

2.21.1. Korrosionskinetik

Ob innerhalb bestimmter Umgebungen Uberhaupt die Moglichkeit einer Korrosion
gegeben ist, wird durch thermodynamische Parameter bestimmt. Eine Reaktion kann
nur ablaufen, wenn die freie Enthalpie AG negativ ist. Korrosionskinetische
Betrachtungen erlauben hingegen Aussagen Uuber die Geschwindigkeit der
ablaufenden Korrosionsreaktionen. In den meisten Fallen darf davon ausgegangen
werden, dass aktive und passive Korrosion an einem Festkorper zeitversetzt oder
auch zeitgleich ablaufen. Zudem sind unterschiedliche Erscheinungsformen der
Korrosion an einem Material haufig zu beobachten. Dies impliziert, dass
korrosionskinetische Betrachtungen meist komplex sind. Einem korrosiven Angriff
liegen Ublicherweise mehrere Reaktionen und Stofftransportvorgange zugrunde, die
von Einflussfaktoren der Umgebung anhangig sind. Korrosionskinetiken erlauben die
Abschatzung und Berechnung von Korrosionsraten, Stofftransport, Massenanderung
sowie Bildungs- und Anderungsraten von Schichten und Schichtdicken als

zeitabhangige Grof3en und lassen sich vereinfacht durch das in Abb. 2.5 dargestellte
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Schema veranschaulichen [37; 39]. Die Reaktionsgeschwindigkeit wird durch den
jeweils langsamsten Schritt definiert. Zur Bestimmung von Korrosionskinetiken sind
Versuchsaufbauten unter Steady-State-Bedingungen empfehlenswert, da reaktions—
bestimmende Parameter und physikalische Randbedingungen so optimal eingestelit,
uberwacht und reproduziert werden koénnen [12; 24; 40]. Ferner erlauben diese
Aufbauten, die Variablen der umgebenden Einflussfaktoren so gering wie mdglich zu
halten. So kann mit einem entsprechenden Versuchsaufbau z.B. die Bildung von
Konzentrationsgradienten im umgebenden Medium minimiert oder verhindert

werden.

linear

“

Ax |a.u.]

t [a.u.]

Abb. 2.5: Schema moglicher Korrosionskinetiken, die bei
der Korrosion von Festkorpern auftreten konnen [37, 39]

Bei der aktiven Korrosion unter Steaty-State-Bedingungen sind in der Regel die
Parameter Reaktionsgeschwindigkeit und Diffusion im umgebenden Medium
reaktionsbestimmend. Als Bezugsflache dient hierbei die Oberflache der korrodierten
Bereiche des betreffenden Korpers. Im einfachsten Fall (homogene, flachige
Korrosion; s. Abb. 2.3) findet ein linearer Prozess mit einem gleichbleibenden
Massenfluss (Diffusion) an der Grenzflache (= Oberflache des Koérpers) zum Medium
statt. Diese Form der Diffusionskontrolle kann durch das erste Fick’'sche Gesetz

dargestellt werden:

27



Kapitel 2 - Uberblick

J=- 8£ (Gl. 2.6)
ol

J = Massenfluss

D = Diffusionskoeffizient

C = Konzentration

[ = Diffusionsweglinge

Bei dem hier dargestellten Fall sind die Diffusionsweglange sowie der Gradient
konstant. Es muss also bei gleichbleibenden Bedingungen von einer linearen
Massen- und / oder GroRenanderung Ax des Korpers ausgegangen werden. Die
damit verbundene, lineare Form der Massen-, bzw. GroRenanderung des Korpers Ax

ergibt sich aus:

Ax=k; -t (Gl. 2.7)
Ax = Massen- / Grofendnderung
k; = lineare Ratenkonstante

t = Zeit

Die Linearitat dieser Beziehung andert sich, sobald die eine der konstanten Gréflken
in Gl. 2.6 variabel wird. Dies ist z.B. dann gegeben, wenn die Korrosion tUber Kanale
(Risse, Korngrenzen etc.) ins Innere eines Materials vordringt und sich so
Konzentrationsgradienten und Diffusionsweganderungen ergeben. Anderungen
thermodynamischer Zustande wahrend des Korrosionsprozesses fuhren ebenso zu
Abweichungen vom linearen Verhalten. Auch variable Viskositdten des umgebenden

Mediums konnen zu einem nichtlinearen Massenfluss flhren.

Durch die Schichtbildung an den Oberflachen unterliegt die passive Korrosion meist
einer komplexeren Kinetik [24; 37; 39]. Das Schichtwachstum &ndert Diffusionsweg—
langen, Konzentrationsgradienten oder Durchlassigkeiten des Materials. In
besonderen Fallen kann eine Korrosion durch die korrosionsbedingte Schichtbildung
vollig zum Erliegen kommen. Eine lineare (einfache) Korrosionskinetik ist nur dann
wahrscheinlich, wenn die Korrosion schnell verlauft und die sich bildende Schicht
kein Diffusionshindernis darstellt. Im Anfangsstadium eines Korrosionsprozesses
kann eine lineare Korrosionskinetik daher in den meisten Fallen angenommen

werden. Durch Schichtwachstum und Massenzunahme ist Ax hier positiv.
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Im spéateren Verlauf ist oftmals eine Anderung des Korrosionsverhaltens erkennbar.
Nach einer anfangs schnellen Korrosion ist haufig eine Verlangsamung mit
steigender Korrosionsdauer zu beobachten [12; 18; 24; 40; 41; 42]. Unter der
Annahme, dass sich eine homogene Schicht bildet, ist eine kontinuierlich
abnehmende Wachstumsrate der Schicht wahrscheinlich. Das Schichtwachstum
kommt aber nicht zum Erliegen, so dass die Diffusionswegléange zwar zunimmt, sich
in Abhangigkeit von der Wachstumsrate jedoch verlangsamt. Diese Situation einer
diffusionskontrollieten Reaktion kann durch eine parabolische Beziehung
beschrieben werden, welche sich auch aus dem ersten Fick’schen Gesetz ableiten
lasst. Die lineare Ratenkonstante k; aus Gl. 2.7 wird durch eine parabolische
Ratenkonstante k, ersetzt, welche die Einheiten m?-s™" (Ax als Schichtdicke) oder

kg?-m™-s™ (Ax als Massenzunahme) besitzt [37]:

(Ax)* =k, -t (Gl. 2.8 a)
oder
Ax= [k, t (Gl. 2.8 b)

Falls im Verlauf des passiven Korrosionsprozesses ein nahezu vollstandiges
Erliegen der Reaktion eintritt, kann von einer weitgehenden Blockade der Diffusion
ausgegangen werden. Ein typisches Beispiel hierfir ware die Oxidation von Al, bei
der auf der Metalloberflache eine diunne, diffusionshemmende Al,O3z-Schutzschicht
als Reaktionsprodukt gebildet wird. Diese verhindert effektiv ein weiteres Vordringen
der Korrosionsreaktion ins Materialinnere. Das zugrunde liegende mathematische
Prinzip ist ein logarithmisches Gesetz mit der logarithmischen Ratenkonstante ki,
[37]:

In der Realitat kommt es haufig zur Uberlagerung von Kinetiken oder zu kinetischen
Brichen, bei denen ablaufende, reaktionskinetische Prozesse durch andere abgeldst
werden. Hierdurch ist die tatsachliche Reaktionskinetik oft deutlich komplexer, als es
die relativ einfachen, mathematischen Konstruktionen darstellen [37; 39]. Das gilt
auch fur die meisten Korrosionsprozesse, die in geschlossenen oder halbgeschlos—

senen Systemen stattfinden, also nicht unter Steady-State-Bedingungen. Hier
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kénnen zahlreiche Anderungen an Systemparametern erwartet werden:
Konzentrationsdifferenzen in Reaktand und Korrosionsmedium, Anderung(en) der
Diffusionskoeffizienten, Sattigungseffekte und Ausfallungen sowohl auf der
Oberflache des Reaktanden als auch im Korrosionsmedium und damit verbundene
Beeinflussung der Diffusionsprozesse etc. Eine haufig vorkommende Uberlagerung
von Kinetiken besteht in einem kombinierten linearen und parabolischen

Reaktionsverhalten gemaf [37; 41]:

Ax=k ,~t+k 1t (GI. 2.10)

2.2.2. Korrosion von Si;N4s-Keramiken in wassrigen Losungen

Die meisten Korrosionsmodelle beruhen auf Daten, die durch entsprechende
Experimente mit Metallen gewonnen wurden. In guter Naherung bis
Ubereinstimmung sind diese auch auf korrosive Prozesse an keramischen
Werkstoffen anwendbar. Mehr noch als bei Metallen kann ein korrosiver Angriff auf
keramische Materialien zu einer volligen Degradation des Werkstoffs bis hin zu
seiner Zerstorung fuhren. Im Gegensatz zu Metallen ist bei den meisten Keramiken
wahrend des Korrosionsprozesses keine Anderung des Oxidationszustandes der
beteiligten Komponenten zu beobachten (abgesehen von elektrisch leitenden oder
leitfahigen Keramiken). Den korrosiven Prozessen liegen Saure-Base-Reaktionen
(1), Hydratisierung von Metalloxiden (2) oder die Hydrolyse von kovalenten
Bindungen (3) zugrunde [12; 41]:

1. Saure-Base-Reaktionen:

Me, 0, +2yH" — xMe®'™ +1yH,0 (Gl. 2.11)

2. Hydratisierung von Metalloxiden:
Me, O, +nH,0 — Me,O, -nH,0 (Gl. 2.12)

3. Hydrolyse kovalenter Bindungen (am Beispiel von SizN4):
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Im Hinblick auf spatere Anwendungen wurde in zahlreichen Arbeiten gezeigt, dass
viele Keramiken und Glaser, insbesondere auch SisN4-Keramiken, anfallig fur
unterschiedliche Korrosionsangriffe durch Sauren, Basen, Salzldsungen und
hydrothermale Behandlungen sind [12; 17; 18; 22; 23; 25; 29; 30; 43; 44; 45; 46].
Der korrosive Angriff erfolgt meist auf die sekundare Phase des keramischen
Werkstoffes, also auf die amorphe oder teilmineralisierte KGP und dringt entlang
dieser anfalligen Bereiche in die Keramik vor, da sie in der Regel eine geringere
Stabilitat besitzt als die Kdrner. Besonders anfallig fur saurebedingte Korrosions—
prozesse sind flissigphasengesinterte Keramiken wie SisN4, LPSSIC oder AIN. Hier
sind Parameter wie pH-Wert, Temperatur, Zusammensetzung und Konzentration der
Sauren sowie die Zusammensetzung der sekundaren Phase in den Tripelpunkten
mafgeblich fur die korrosive Wirkung des Mediums auf die Keramiken [20]. Im Fall
hydrothermaler Korrosion sowie unter Beteiligung von im Korrosionsmedium
enthaltenen Flouridionen konnten Auflosungen der Korngrenzfilme und damit auch
Heraus- und Auflésung ganzer SizsNs-Korner beobachtet werden [17; 24; 30]. Nur
wenige Autoren haben sich speziell mit dem Korrosionsverhalten der SisN4-Kristalle
an sich beschaftigt [47].

Die Ergebnisdarstellungen von Literaturwerten sind haufig mit Vorsicht zu geniel3en,
da die vorhandenen Informationen oftmals nur ein unzureichendes Bild der
Gesamtsituation liefern. So ist bei einem Vergleich der Daten darauf zu achten,
inwieweit sich die Zusammensetzungen der sekundaren Phasen vom einen zum
anderen Fall unterscheiden. Ferner ist zu beachten, dass haufig auf nicht naher
charakterisierte, kommerzielle Werkstoffe zurickgegriffen wurde. Bei der
Beschreibung von Korrosions- und Reaktionsmechanismen und der Modellierung
von Korrosionsprozessen wird oftmals ein reduzierter Datensatz mit wenigen
Messungen zur Interpretation verwendet, wodurch mehrere Deutungen mdglich sein
kénnen. Haufig wurden die Verhaltnisse der Volumina zwischen den Proben und
Korrosionsmedien so gewahlt, dass bei ausreichend starker Korrosion Sattigungs—
effekte im Korrosionsmedium auftraten, wodurch es zu Ausfallungen oder sogar
Ruckdiffusion der gelosten Stoffe in die Keramik kam. Bei Versuchen, die unter
gaspermeablen Bedingungen stattfanden, wurde in keinem Fall eine Evaporations—

korrektur durchgefuhrt. Trotzdem wird in der folgenden Zusammenstellung der
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Literaturdaten nicht naher auf solche Problematiken eingegangen. Im Rahmen dieser

Arbeit wurde aber versucht, diese Umstande soweit wie mdglich zu berucksichtigen.

22.21. Hydrothermalkorrosion von SizN4-Keramiken

Unter hydrothermaler Korrosion ist ganz allgemein die Korrosion bei neutralem pH-
Wert in deionisiertem Wasser oder Wasserdampf zu verstehen. Hier ist die
Temperatur des Mediums ursachlich fur den korrosiven Angriff auf SizN4-Keramiken.
Druckunterschiede koénnen sich auf den korrosiven Prozess mindernd oder
verstarkend auswirken. Hierbei werden sowohl Korngrenzphasen als auch die SizNs-
Kdrner an sich durch die hydrothermale Einwirkung degradiert. Die hydrothermale
Korrosion von reinen SisN4-Pulvern in reinem Wasser kann wie folgt beschrieben
werden [47]:

SisN 4 +6H,0,;, —> 3Si0, + 4NH (Gl. 2.14)

Unter der Einwirkung hoherer Drucke in gasformigem Wasser kann die Degradation

wie folgt ablaufen [48]:

Bei hohen Drucken und Temperaturen zeigen die SisN4-Koérner z.T. erhebliche
Laslichkeit in reinem Wasser. Es konnte beobachtet werden, dass bei Temperaturen
um 200 °C bis zu 30 % eines SisNs-Pulvers innerhalb von 24 h umgesetzt wurden
[47]. Dabei zeigten Reaktionen bei hdherem Druck auch die héheren Umsetzungs—
raten. Die Reaktion kann durch Temperaturerhdhung noch deutlich beschleunigt
werden. Erst wenn der kritische Punkt von Wasser erreicht wird, nimmt die

Reaktionsrate auf Grund des Phasenlbergangs wieder ab.

Deutliche Degradationserscheinungen sind bereits bei Temperaturen ab ca. 130 °C
erkennbar. Die Loéslichkeit von SiO, erhdht sich ab dieser Temperatur drastisch. Da
es in jeder SisNs-Keramik zumindest als Bestandteil der Korngrenzfilme zwischen
den Si3N4-Kornern, meist aber auch in der KGP enthalten ist, setzt die korrosive

Degradation durch hydrothermale Einwirkung an diesen Bereichen der Keramik an.

32



Kapitel 2 - Uberblick

In [49] werden die Ergebnisse hydrothermaler Korrosion bis 300 °C beschrieben.
Dort stellt die Temperatur des Mediums, neben der Materialzusammensetzung, den

malfgeblichen Parameter dar.

In Abhangigkeit von Materialzusammensetzung, Druck und Temperatur treten ganz
unterschiedliche, korrosive Angriffe in Erscheinung. Es kann zur vollstandigen
Auflésung der KGP aus amorphem SiO, kommen, wodurch das Gerust aus SizNs-
Kdrnern freigelegt wird. Diese l6sen sich anschlieBend aus dem Geflge [50]. Mit
Y203, Al,O3, bzw. MgO additivierte Keramiken zeigten LochfralRerscheinungen [24;
51]. Vereinzelt kam es zur Ausbildung locker aufliegender Korrosionsschichten [24;
52]. Dabei konnte beobachtet werden, dass bevorzugt Si in Losung ging, wahrend
sich die Metalle in den Korrosionsschichten anreicherten. Von HERRMANN ET AL. [26]
wurde beobachtet, dass Keramiken, die mit MgO additiviert wurden, hydrothermal

starker angegriffen wurden, als mit Y,O3 und Al,O3 additivierte Keramiken.

2.2.2.2. Korrosion in Basen

Die korrosive Einwirkung durch basische Medien zeigt zunachst &ahnliche
Auswirkungen auf die Keramik, wie Korrosion unter sauren Bedingungen. Auch
Basen greifen die Tripelpunkte der KGP in der Keramik an, allerdings ohne die
intergranulare Phase zwischen den Kérnern zu beeintrachtigen. Es erfolgt auch kein
korrosiver Angriff auf die Korner [53; 54]. Dadurch bleibt ein vergleichsweise
stabiles, offen poroses Gerust aus Basiskeramik bestehen, bei dem die SizN4-Kdrner

durch den intergranularen Film (IGF) miteinander verbunden bleiben.

In [565], zitiert in [12], wird postuliert, dass der Korrosionsprozess in einem basischen
Medium einer linearen Reaktionskinetik folgt. Hinweise auf Anderungen der
Korrosionsmechanismen wie Passivierung oder der Wechsel zu einer diffusionskon—
trollierten Reaktion konnten nicht gefunden werden. Diese Beobachtungen wurden

unabhangig von Temperatur und Konzentration des basischen Mediums gemacht.

Hingegen stellte SEIPEL [24] fest, dass nach seinen Korrosionsexperimenten in 1 M
NaOH (90 °C) keine eindeutig zuzuordnenden Metallionen (Y, Al, Mg) sowie Si durch

eluatchemische Analysen im Korrosionsmedium nachweisbar waren. Andererseits
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machte er deutlich, dass der korrosive Angriff auf die Keramiken durch Zunahme der

Basenkonzentration verstarkt werden konnte.

2.2.2.3. Korrosion unter sauren Bedingungen

Korrosionsversuche an SizsNs-Keramiken wurden bereits unter sehr unterschiedlichen
Bedingungen mit variabel konzentrierten Korrosionsmedien durchgefiihrt. Uber
Korrosion in sauren Medien wurde in vielen Arbeiten berichtet. Dabei lag der Fokus
meist auf solchen Sauren, die in der technischen Applikation haufiger anzutreffen
sind: H,SO4, HCI, HNO3, HF. Die Datenlage ist umfangreich und deckt nahezu den
gesamten Bereich der Korrosion von Siliziumnitriden in diversen Mineralsauren und
wassrigen Losungen mit niedrigen pH-Werten ab [12; 17; 18; 19; 20; 22; 23; 24; 25;
26; 27; 29; 30; 40; 41; 46; 52; 56; 57; 58; 59]. Die korrosiven Auswirkungen

organischer Sauren hingegen wurden kaum untersucht.

Die Versuche erfolgten an zahlreichen, unterschiedlich konturierten Proben
(Plattchen, Biegestabe, Kugeln, Quader, Wiirfel, Zylinder etc. bis zu einigen cm?®
Korpervolumen) Uber Zeitraume von wenigen Stunden bis hin zu 20 oder mehr
Tagen Auslagerungsdauer. Dabei wurden die Proben sowohl unter Durchflussbe—
dingungen (Steady-State) als auch in geschlossenen Systemen unter veranderlichen
Bedingungen ausgelagert. Die Konzentrationen der Korrosionsmedien variierten

dabei von wenigen mmol tber 12 M H,SO4 bis zu 22 M HF.

Die Intensitaten korrosiver Angriffe durch Sauren sind entgegen madglicher
Erwartungen nicht abhangig von den Saurekonzentrationen. Vielmehr nimmt der
korrosive Charakter der Saure bis zu einer bestimmten Konzentration zu. Daruber
haben die meisten Autoren Abschwachungen der Korrosionsintensitaten mit
zunehmender Auslagerungsdauer festgestellt. Diese werden allgemein mit
Passivierungseffekten begrindet und sind auf die Bildung sogenannter
Korrosionsschichten mit diffusionshemmender Wirkung zurlckfuhrbar. Damit geht in
der Regel auch der Ubergang von reaktions- zu diffusionskontrollierter Korrosion

einher. Auch komplexere Reaktionsablaufe wurden beschrieben.
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Bei Auslagerungsversuchen in H»SO4 und HCI wurden maximal schadigende
Saurekonzentrationen von 1 N ermittelt [12; 17; 18; 20; 24; 29; 30; 40; 41; 52]. Die
Autoren fuhrten die Versuche in unterschiedlichen Temperaturbereichen durch, die
zwischen Raumtemperatur (RT) und 101 °C lagen. Dabei zeigte sich, dass gerade
durch Auslagerung in hoher temperierten Sduren die Korrosionsreaktionen durch
Bildung passivierender Korrosionsschichten abgebremst wurde oder auch ganz zum
Erliegen kam. Niedriger temperierte Auslagerungsversuche fuhrten bei gleicher
Konzentration meist nicht zur Bildung dieser diffusionshemmenden Schichten, so

dass der Effekt der Passivierung hier nicht festgestellt wurde.

Im Rahmen der dargestellten Untersuchungen konnte gezeigt werden, dass das
Korrosionsverhalten der Keramiken besonders durch ihre mikrostrukturelle
Beschaffenheit beeinflusst wurde. SATO ET AL. [29] sowie SHIMADA UND SATO [30]
fuhrten die Versuche an verschiedenen SizNs-Keramiken durch, die sich jeweils
durch ihre sekundaren Phasen (KGP) unterschieden: (1) amorph, (2) teils amorph
und teils kristallin, (3) kristallin. Mit ihren Auslagerungsversuchen in verschieden
konzentrierten HCI-Lésungen kamen sie zu dem Ergebnis, dass die Aufldsungsrate
der KGP mit zunehmender Kristallinitdt abnimmt. Additivfrei gesinterte HIP-SisNs-
Keramiken wiesen hingegen praktisch keine korrosionsbedingten Schadigungen und
Massenverluste auf. Den Ubergang von reaktions- zu diffusionskontrollierter
Korrosion konnten sie dabei auch beobachten. Als maximalen Grenzwert fur eine
dauerhaft ablaufende, reaktionskontrollierte Korrosion postulieren sie eine
Konzentration von 1 N HCI (= 1 M). Besonders ab Konzentrationen von 5 M HCI
wurde eine deutliche Diffusionskontrolle beobachtet. Ferner konnten sie in ihren
Versuchen herausarbeiten, dass die additivfrei gesinterten Keramiken gegenuber
den additivierten SizNs-Keramiken durch HF besonders stark angegriffen wurden.
Gegenuber Korrosion in HCI, durch welche bevorzugt die in der KGP angereicherten
Metalle in Losung gingen, konnte bei den Versuchen in HF auch eine Herauslésung
von Si festgestellt werden. Im Gegensatz zu den anderen anorganischen Sauren ist
HF in der Lage, auch die Korngrenzfilme zwischen einzelnen SizN4s-Kornern
aufzulésen. Zu ahnlichen Ergebnissen kamen auch BELLOSI ET AL. [22], die die
starkere korrosionsbedingte Degradation auf die Bildung schwerldslicher YOF-

Phasen innerhalb der Korrosionszonen zurtckfuhrten.
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Ein Zusammenhang zwischen dem Anteil und der Zusammensetzung der KGP
einerseits und der Korrosionsanfalligkeit der Keramiken in sauren Umgebungen
andererseits konnte von diversen Autoren nachgewiesen werden. So wird in [17]
dargestellt, dass die korrosive Degradierbarkeit der Keramiken mit steigendem KGP-
Anteil zunimmt. Dies kann insbesondere dann beobachtet werden, wenn die KGP ein
dreidimensionales Netzwerk von Tripelpunkten bildet, was u.a. auch auf die Grofe
und Form von Dihydralwinkeln zurickgefuhrt wird. Auf3erdem spielt offensichtlich der
SiO2-Gehalt in der KGP eine entscheidende Rolle im Korrosionsverhalten der
Keramiken. Hohere SiO,-Gehalte bedingen eine bessere Korrosionsresistenz in
sauren Medien, bedeuten aber auch hdhere Anfalligkeit in basischen Umgebungen.
Die Abhangigkeit der Korrosionsanfalligkeit von KGP-Anteil und —Zusammensetzung
konnte auch in [24; 40] gezeigt werden. Die Autoren bestatigen auch den
Korrosionsfortschritt vor allem entlang der KGP-Tripel. Das geringer additivierte
Material zeigte deutlich geringere Korrosionsfortschritte. Hier wurde vermutet, dass
geringere Additivgehalte in hdheren SiO»-Anteilen in der KGP resultieren, wodurch

die Korrosionsbestandigkeit erhéht wirde.

Um den Zusammenhang zwischen Zusammensetzung und mikrostruktureller
Beschaffenheit der Keramik auf der einen und ihrer Korrosionsresistenz auf der
anderen Seite systematisch darstellen zu kénnen, haben ScHILM ET AL. [19; 20] in
einer sehr umfassenden Studie eine Reihe von Ergebnissen veroffentlicht, die nicht
zwangslaufig auf hohere Korrosionsanfalligkeiten mit zunehmendem KGP-Anteil
schlielen lassen. Sie konnten deutlich machen, dass auch bei steigendem KGP-
Anteil eine Verringerung der Korrosionsanfalligkeit mdglich ist, sofern bei sonst
gleichbleibender Zusammensetzung der Sinteradditive der SiO,-Gehalt der KGP
steigt. Dies lasst sich dadurch erklaren, dass mit steigendem SiO,-Gehalt auch die
Anzahl der netzwerkbildenden SiOs-Tetraeder steigt, wodurch die Stabilitat der
amorphen Phase deutlich zunimmt. Im Umkehrschluss kann dadurch abgeleitet
werden, dass eine Zunahme netzwerkmodifizierender lonen wie Y**, Mg?* oder AI**
(kann sowohl als Netzwerkbildner wie auch als —modifizierer agieren) die
Korrosionsstabilitdt der Keramik negativ beeinflusst. Hinzu kommt die Beobachtung,
dass mit steigendem SiO,-Gehalt in der KGP der haufig auftretende, kinetische

Bruch von Uberwiegend reaktions- zu Uberwiegend diffusionskontrollierter
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Korrosionskinetik ausbleibt, so dass der Korrosionsverlauf einer linearen Kinetik zu

folgen scheint.

Neben der Beschaffenheit der KGP sind vor allem die Temperatur und chemische
Eigenschaften der Korrosionsmedien entscheidende Parameter zur Korrosions—
beeinflussung. In diesem Fall ist die Sdurekonzentration der bedeutende, chemische
Einflussfaktor. Abgesehen von Auslagerung in HF zeigen ubliche Mineralsauren wie
HCI, HNO3; oder H,SO4 ahnliche, korrosive Auswirkungen auf SisNs-Keramiken.
Dabei finden sich in der Literatur auch Ahnlichkeiten in der Temperaturabhangigkeit
von Korrosionsreaktionen. Zahlreiche Ergebnisse der unterschiedlichen Autoren
stimmen zudem mit geringen Abweichungen darin Uberein, dass eine
,Optimalkonzentration“, bzw. ein optimaler Konzentrationsbereich zwischen etwa 1
und 2 M Protonenkonzentration den grofdten, korrosiven Schaden an den Keramiken
verursacht. In Abhangigkeit von Temperatur und Konzentration lassen sich
aullerdem kinetische Bruche im Korrosionsverhalten beobachten, die unabhangig
voneinander von mehreren Autoren beschrieben wurden. Ubereinstimmung besteht
bei den meisten Autoren auch im Hinblick auf das zeitliche Auftreten dieser

kinetischen Briche nach einer bestimmten Auslagerungsdauer.

Das grundsatzlich abweichende Korrosionsverhalten in HF hangt mit der hohen
Komplexstabilitat von [SiFg]* zusammen. Diese filhrt zur Aufldsung der Si-O-
Bindungen innerhalb der KGP-Tripel und der intergranularen KGP. Die Bildung
diffusionshemmender Korrosionsschichten bleibt daher aus oder wird zumindest
stark eingeschrankt. Beobachten lasst sich dies an den mehrfach gemessenen,
zumeist linearen Korrosionskinetiken, die durch die reaktionskontrollierte Auflésung
der KGP erklarbar sind [22; 29; 59]. Durch eine Y-haltige KGP kann der
Korrosionsprozess in HF jedoch gegenuber additiv- und / oder Y-freien Keramiken
deutlich verlangsamt werden. In vereinzelten Quellen wird die Bildung von
Schutzschichten aus unléslichem YFs; oder YOF auf den Oberflachen Y-haltiger
Keramiken postuliert [22; 31].

In weit grollerem Umfang wurde das Korrosionsverhalten von SisNs-Keramiken in
HCI- und H»SO4-Lésungen untersucht. Einige Autoren beschrieben auch das
Verhalten der Keramiken in H3PO4 und HNO; [23; 58; 60; 61]. Bis auf PO,* und F

wirkt sich keiner der anionischen Teile der jeweils verwendeten Saure auf das
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Korrosionsverhalten der Keramiken aus. Besonders bei Y-haltigen Keramiken ist
auch der Phosphatrest in der Lage, schwerlosliche Phosphatkomplexe mit Y zu
bilden.

Die Abhangigkeit des Korrosionsverhaltens der Keramiken von Temperatur und
Konzentration des Auslagerungsmediums wurde umfassend illustriert; hier liegen
zahlreiche Ergebnisse von unterschiedlichen Autoren vor. Grundsatzlich konnte eine
Passivierung bei erhdhten Auslagerungstemperaturen beobachtet werden [12; 18;
24; 40; 41], die sich, unabhangig von der Saureart, als kinetischer Bruch nach etwa
25 — 50 h Auslagerungsdauer bemerkbar machte. Dieser Effekt konnte auch bei
geringer temperierten Auslagerungsversuchen in HCI beobachtet werden, trat dort
allerdings erst nach langerer Auslagerungsdauer von etwa 100 h auf [26]. Je nach
Saureart variieren aber die Temperaturen, bei denen dieser Effekt auftritt. So
beobachteten MONTEVERDE ET AL. [23] den charakteristischen kinetischen Bruch
bereits bei 40 °C fur H,SO4, HNO3 und HCI, allerdings bei jeweils 3,6 M Protonen—
konzentration. SEIPEL [24] ermittelte die Anderung reaktionskinetischer Bedingungen
in 1 N HSO4 bei Auslagerungstemperaturen um 90 °C. Versuche in 70 °C HySO4
verliefen mit linearer Reaktionskinetik Uber die gesamte experimentelle Dauer, was

unter ahnlichen Bedingungen auch die Arbeit von ScHILM [12; 19; 41] bestatigte.

Die zahlreichen Quellen belegen die Komplexitdt dieses Sachverhalts.
Reprasentative und reproduzierbare Ergebnisse wurden postuliert, jedoch auf
unterschiedliche Weise gewonnen. Zusammenfassend lasst sich darstellen, dass
SisNs-Keramiken in  wassrigen Losungen von Mineralsauren sehr ahnliche
Korrosionseigenschaften aufweisen. Abweichendes Verhalten wird nur bei
Auslagerung in HF und H3PO4 beobachtet, da hier die anionischen Saurereste als
Komplexbildner wirken und den Korrosionsfortschritt so zum Teil massiv
beeinflussen. Infolge der Ausbildung diffusionshemmender Korrosionsschichten
(,Schutzschichten®) kann bei Protonenkonzentrationen ab etwa 1 M ein
Passivierungseffekt festgestellt werden, der die Korrosionsreaktion deutlich
abmindert oder sogar vollstandig zum Erliegen bringt. Bei langer Auslagerung wird
deutlich, dass geringer konzentrierte Sauren einen groferen Korrosionsschaden an
den Werkstoffen verursachen koénnen, da der Passivierungseffekt dort ausbleibt.

Hohere Auslagerungstemperaturen bewirken zunachst eine starke Material—
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schadigung, die durch erheblichen Massenverlust deutlich wird. Reaktionskinetische
Briiche zeigen aber deutlich den Ubergang der grenzflachenkontrollierten
(reaktionskontrollierten) zur diffusionskontrollierten Korrosion, die in erheblich
niedrigeren Korrosionsraten resultiert. Die meisten Autoren stellen einen
Zusammenhang zwischen der Korrosion von SizNs-Keramiken in sauren Medien und
Glaskorrosion her, da in den meisten Fallen nur die in der Regel amorph

ausgebildete KGP durch den korrosiven Angriff degradiert wird.

2.2.3. Glaskorrosion

Zur Vervollstandigung der beschriebenen Prozesse im Rahmen der Keramikkor—
rosion folgt ein kurzer Uberblick tiber die Zusammenhange der Glaskorrosion. Dieser
Teil wird nicht die gesamte, komplexe Thematik der Glaskorrosion umfassen; dazu
sei auf die gute Verfugbarkeit umfangreicher Literaturquellen verwiesen. Um die
Prozesse und Mechanismen der Glaskorrosion darstellen zu kdnnen, ist es erfor—
derlich, die Struktur von Glas etwas genauer zu beleuchten. Die Glasstruktur kann
allgemein als ein zufallig im Raum orientiertes, durchgangiges Netzwerk beschrieben
werden [45; 62; 63]. Diese Darstellung ist natlrlich als sehr vereinfacht anzusehen.
Tatsachlich ist die amorphe Struktur sehr komplex, da sie im Gegensatz zur
Fernordnung in Kristallen durch ihre Nahordnung charakterisiert und dadurch sehr
unregelmalig aufgebaut ist. Bei der Zusammensetzung der Glaser fungieren einige
der Kationen, in Abhangigkeit von Ladung, GroRe und Koordinationszahl, als
sogenannte Netzwerkbildner. Hierzu gehoéren u.a. Si, P, B oder Al, welche die
Bindungen innerhalb des Netzwerks verstarken [62; 64]. Als Netzwerkmodifizierer
werden die Elemente bezeichnet, welche die Bindungen im Glasnetzwerk
schwachen, z.B. Alkalien oder Lanthanoide. Zu den Elementen, die sowohl den
Netzwerkbildnern als auch den —modifizierern zugerechnet werden, gehdren u.a. Al,
Ti und Zr, welche in der modernen Glas- und Keramikindustrie wichtige Rollen

spielen.

Die Bindungen innerhalb des Glasnetzwerks bestehen aus lonen- und kovalenten

Bindungen, welche in einer Art Mischbindung miteinander verbunden sind [45]. Die
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grundlegenden Struktureinheiten in Silikatglasern werden aus Si-Tetraedern gebildet,

die durch Siloxan-Brucken miteinander verbunden sind [45; 62; 63; 65]:
=S5i—-0-Si=

Reines Silikatglas weist eine hohe chemische Widerstandsfahigkeit auf, ist aber
hinsichtlich der technischen Handhabung Ilimitiert. Es hat einen relativ hohen
Schmelzpunkt und lasst sich nur in einem engen Applikationsbereich verwenden.
Durch Beimischungen von Metalloxiden werden die Moglichkeiten der Glasherstel—
lung und —verwendung deutlich erweitert. Hierbei wird jedoch auch die Korro—
sionsresistenz der Glaser herabgesetzt. Klassisch ist die Beimengung von NaO,
wobei Na als Netzwerkmodifizierer die Bindungen innerhalb des Glasnetzwerks
schwacht. Eine Beimengung von Al kann hingegen bindungsverstarkend wirken, da

es ebenso wie Si Tetraeder bilden kann, die ins Glasnetzwerk integriert werden [66].

Lokale Inhomogenitaten durch heterogene Elementverteilungen innerhalb des
Glasnetzwerks kdénnen zu einem mehrphasigen System fuhren. Hierdurch besteht
die Madglichkeit, dass einige Bereiche des Glases hohere Anfalligkeiten fur
Korrosions- oder Losungsprozesse aufweisen als andere. Als Beispiel fur die glasige
KGP in den SisNs-Keramiken sei hierflr auf Kap. 2.1.1.2. verwiesen: die sekundare
KGP besteht meist aus zwei oder drei voneinander abgrenzbaren Phasen. In den
Tripelpunkten reichern sich die netzwerkmodifizierenden Sinteradditive an, wodurch
diese Bereiche die geringste Resistenz gegenlber Korrosion zeigen. Die
intergranulare KGP stellt den zweiten Bereich innerhalb des Glases dar, der weniger
korrosionsanfallig ist. Dieses Beispiel verdeutlicht, dass auch in einem homogen
wirkenden Glas die Mikroheterogenitaten das Korrosionsverhalten von Glasern
beeinflussen. Die schwacheren Bereiche stellen die reaktionskontrollierenden

Phasen im Glas wahrend ablaufender Korrosionsprozesse dar [45].

Erfolgt nun ein korrosiver Angriff auf das Glas, werden zuerst die Bereiche degra—
diert, in denen die netzwerkmodifizierenden Bestandteile vermehrt angereichert sind.
Es kommt durch die Herauslésung der betreffenden Kationen zur Iokalen
Schwachung des Glasnetzwerks durch die Entstehung pordser Bereiche. Die
einzelnen Abfolgen einer Glaskorrosion kdnnen sequentiell oder parallel erfolgen und

beeinflussen sich gegenseitig [67]. Grundsatzlich mussen auch hierbei die mdglichen
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Einflussfaktoren wie Temperatur, pH-Wert, chemische Zusammensetzung von Glas
und Medium, strukturelle Beschaffenheit des Glases, Hydrodynamik, Abrasion etc.
berucksichtigt werden. Alle diese Faktoren beeinflussen das Korrosionsverhalten von
Glas auf sehr unterschiedliche Art und Weise. Aufgrund des enormen Informations-
und Literaturumfangs zur Glaskorrosion in wassrigen Losungen werden an dieser

Stelle nur Aspekte dargestellt, die fur diese Arbeit Relevanz haben.

Drei prinzipielle Reaktionstypen charakterisieren die Glaskorrosion in wassrigen
Lésungen [67]. Durch Interdiffusionsprozesse werden netzwerkwandelnde Bestand—
teile durch Protonen oder andere in Ldsung befindliche Kationen ersetzt. Mit
zunehmendem Gehalt an netzwerkwandelnden M™*-lonen und somit gleichzeitiger
Verringerung des SiO,-Gehaltes ist ein rapider Anstieg der Auflésungsraten zu

verzeichnen [68]. Hierbei handelt es sich um den ersten Reaktionstyp [67]:

Si—O—-M"" + H;0" — Si—OH + M,y + H,0 (Gl. 2.16)
Si—-O-M"" +H,0— Si—OH + My, + OH~ (Gl. 2.17)

Bei Hydrolysereaktionen reagiert Wasser mit Metall-Sauerstoffverbindungen, wobei

es sich um den zweiten Reaktionstyp handelt:
H,O+M-0O-M—>M-0OH+HO-M (Gl. 2.18)

Bei der Hydratisierung dringt Wasser ins Glasnetzwerk ein. Dabei behalt das Wasser
seine vollstandige Molekulstruktur. Die Hydratisierung stellt den dritten Reaktions—
typen dar. Alle drei Reaktionstypen beeinflussen sich gegenseitig. Demnach finden
Austauschprozesse statt, durch welche es zur Bildung mehrerer Schichten infolge
der Korrosion kommen kann. GRAMBOW [45] veranschaulicht die Schichtbildung und
die daraus resultierenden Teilbereiche innerhalb des angegriffenen Glases in
Abb. 2.6 schematisch. Dabei wurde diese Abbildung leicht verandert, da das Original
mit Natrium als netzwerkwandelnder Bestandteil nur ein spezifisches Metall enthalt.
Um eine allgemeinere Gultigkeit der Abbildung zu erreichen, wurde Na durch

allgemein netzwerkwandelnde Metalle M ersetzt.
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Glas schicht Gelschicht mit Ausfillungen Losung
| Si
Si H,0
: M :
B e H,0 H,SiO,
St
5
:é Mn'
M :
M OH
HO | /et
Urspriingliches oder ___1_ Korrosionstiefe _
hydratisiertes Glas I (ohne Glaseigenschaften)

I

Abb. 2.6: Rekonstruktion der schematischen Darstellung von Korrosionsschichten in
Silikatgldsern nach [46]; in der urspriinglichen Abbildung wurde Na als netzwerk—
wandelndes Metall dargestellt; hier wurde zur allgemeineren Darstellung M gewihlt,
um die netzwerkwandelnden Eigenschaften auch anderer Metalle schematisch zu
beriicksichtigen

Die fur Abb. 2.6 ursachlichen Prozesse sind zunachst eine Hydratisierung des
Glasnetzwerks, ohne dass es zur Aufldsung des dreidimensionalen Netzwerks
kommt. Es bildet sich eine Diffusionsschicht aus, welche noch typische
Glaseigenschaften aufweist. Daran schlief3t oftmals eine hydrolisierte SiO»-Schicht
an, die bereits nahezu vollstandig frei von netzwerkwandelnden Metallionen ist. Die
eigentlichen Glaseigenschaften liegen in dieser Schicht, die auch als Gelschicht oder
Gelphase bezeichnet wird, nicht mehr vor. Uber diese Gelschicht findet der Transport
der diffundierenden lonen zwischen Diffusionsschicht und Lésung statt. HERRMANN ET
AL. [17] haben gezeigt, dass sich die Diffusionskoeffizienten der wandernden lonen
in einer solchen Gelschicht zeitabhdngig verringern konnen. Die Diffusion wird
verlangsamt oder kann sogar vollig blockiert werden, was als Passivierung
bezeichnet wird. Sattigungseffekte oder geringe Ldslichkeit von z.B. Hydroxiden am
Kontakt zwischen Glas und Losung kdnnen zur Bildung einer weiteren Schicht an der

Glasoberflache fuhren. Auch diese Schicht kann diffusionshemmend wirken [69].

Eine ausfuhrlichere Darstellung zur Bildung moglicher Korrosionsschichten lieferten
HENCH UND CLARK [70] (Abb. 2.7). Demnach kommen unterschiedliche Formen von
Oberflachen vor, die charakteristisch fur Silikatgldser und ihre verschiedenen
Zusammensetzungen sind. Jede dieser Oberflachen interagiert individuell mit

korrosiven Umgebungen, wodurch es zur Ausbildung von funf verschiedenen
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Erscheinungsformen des Glasangriffs kommt. Dies wird im sehr haufig zitierten

Schema (Abb. 2.7) anschaulich dargestellt.
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1 o~~~ solution interface 1 Selective leaching
I I
I l
| Bulk .
—_ = ! —_| =
o ol | o [ |
9 =i Q = Bulk
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Abb. 2.7: Reaktionsschema der
. Glaskorrosion in wéssrigen Lo—
I sungen an der Grenzfliche Glas—
: 5 Bulk oberfliche-Losung (aus [71])
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QC = 1 2
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1. Bildung einer dinnen Hydratationsschicht mit ausgezeichneter Schutzwirkung;

es finden kaum Austauschprozesse zwischen der Glasoberflache und der

Umgebung statt.
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2. Bildung einer Hydratations- und einer darunter befindlichen, alkaliarmen
Schicht mit guter Schutzwirkung, besonders in neutralen und sauren pH-

Bereichen (pH <9,0); geringe Auslaugungsraten.

3. Bildung von mehrlagigen Reaktionsschichten, bei denen im Verlauf der
Korrosion eine Veranderung der Austauschprozesse stattfindet; langsame
Ausbildung von Schutzschicht(en), die passivierend wirken kdnnen — dieses
Modell entspricht dem in Abb. 2.6 [45] dargestellten.

4. Auflosung bei gleichzeitiger Beibehaltung einer silikatischen Schicht,
allerdings mit unzureichender Schutzfunktion, wegen geringer Silikat—
konzentration; es finden weiterhin Auslaugungsprozesse statt, bis hin zur

vollstandigen Auflosung des Glases.

5. Vollstandige Auflosung, da die Auslaugungsraten so hoch sind (Reaktion
erfolgt daher sehr schnell), dass sich keine Reaktionsschichten ausbilden

konnen.

Die von verschiedenen Autoren haufig dargestellten Parallelen zwischen Glas- und
Keramikkorrosion finden ebenso ihre Entsprechung in den mdglichen
Reaktionskinetiken [18; 24; 26; 41; 71]. Die in Kap. 2.2.1.1. aufgefuhrten,

reaktionskinetischen Prozesse sind auch auf die Glaskorrosion Ubertragbar.

Bisher wurde hier nur das Korrosionsverhalten silikatischer Glaser dargestellt. Da die
im vorliegenden Fall verwendeten SizsN4-Keramiken aber mit einer Additivkombination
aus dem Y-SIAION-System versetzt wurden, soll an dieser Stelle auch das
Korrosionsverhalten oxinitridischer Glaser kurz beleuchtet werden. Neben O wird N
als weiteres Anion in die oxinitridische Glasstruktur eingebaut. Dadurch liegen keine
eindeutigen Bindungsverhaltnisse mehr vor, wie es mit O als alleinigem Anion der
Fall ist. Wegen der Dreifachbindungen der N-Atome konnen diese sowohl
netzwerkbildende als auch —wandelnde Funktionen aufweisen [72; 73]. Von der
Menge der eingebauten N-Atome und dem daraus resultierenden Verhaltnis der O- /
N-Bindungsarten hangt der Grad der Vernetzung innerhalb der Glasstruktur ab. Aus
einem steigenden N-Anteil folgt eine hdhere durchschnittliche Koordination der
Nichtmetalle innerhalb des Netzwerks, verbunden mit einem hdheren

Vernetzungsgrad. Daher sind auch physikochemische Eigenschaften von
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Oxinitridglasern abhangig von O- / N-Verhaltnissen [74; 75; 76; 77; 78; 79].
Gegenuber reinen Silikatglasern durften oxinitridische Glaser somit eine starkere
Korrosionsresistenz gegenuber wassrigen Losungen innerhalb weiter pH-Bereiche

aufweisen.

Netzwerkbildende oder —wandelnde Funktion besitzt auch Al, abhangig von seiner
Koordination in der Glasstruktur. Ist es 4-fach koordiniert, verstarkt es durch seine
netzwerkbildende Funktion das Glasnetzwerk; bei 5- oder 6-facher Koordination wirkt
es netzwerkwandelnd [80]. Meist Uberwiegt die 4-fach koordinierte Form [81]. In
Abhangigkeit der Konzentrationen weiterer Netzwerkwandler (MO, MO, M;0s3)

variiert jedoch der Anteil der 4-fach koordinierten Al-Spezies.

2.24. Biologische Korrosion von Glasern

Da im Rahmen dieser Arbeit ein Grol3teil der Versuche die mikrobielle Korrosion der
SisNs-Keramiken umfasste, stellen die Erkenntnisse aus zahlreichen Veroéffent—
lichungen zum Thema ,Biokorrosion von Glasern® eine wichtige Informationsquelle
dar. Insbesondere die Biodegradation historischer Glaser wurde umfangreich
untersucht. Ein biokorrosiver Angriff kann aber auf nahezu jede Glaszusam-
mensetzung erfolgen. Dabei spielt besonders der Befall durch saurebildende
~>chimmelpilze* (Fungi) eine wichtige Rolle [82; 83; 84]. Haufig sind diese assoziiert
mit Bakterien, die die biokorrosive Wirkung des mikrobiellen Befalls noch verstarken
[85; 86]. STAUDIGEL ET AL. [87] konnten =zeigen, dass eine biokorrosive
Glasdegradation auch durch eine rein bakterielle Besiedelung verschiedener
Glassubstrate (u.a. Borosilikatglas mit hohem Alkali- und Erdalkalianteil) moglich ist.
Dabei fuhrten sie u.a. Experimente mit einer Cyanobacteria-Spezies durch, welche
innerhalb von 126 Tagen zu einer vollstandigen Besiedelung der Glasoberflache und
Bildung eines Biofilms flhrte. Langzeitversuche (410 d) mit gefiltertem, unsterilem
Meerwasser fuhrten zu einer Besiedelung durch mindestens 4 unterschiedliche, nicht
naher spezifizierte, gram-negative Bakterienstdmme, die sich korrosiv auf das Glas
auswirkten. Die befallenen Glaser bildeten entsprechend der oben in Kap. 2.2.3.
dargestellten Mechanismen Korrosionsschichten im Kontaktbereich von Glas und

Biofilm aus, welche eine diffusionshemmende Wirkung entwickelten. Allerdings
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stellten sie auch dar, dass die korrosiven Angriffe auf das Glas meist lokal erfolgten
und die Oberflache keine gleichmaligen Korrosionsspuren aufwiesen. Sie wiesen
ferner nach, dass die Organismen das glasige Substrat auch als mdgliche
Nahrungsquelle nutzen koénnen. Dabei sind die Organismen in der Lage, die
bendtigten Elemente direkt aus dem Glas zu metabolisieren, ohne dass zuvor
erkennbare Ldsungsprozesse stattfanden. Sie vermuten dahinter Desorptions-
Sorptions-Prozesse oder die physische Aufnahme kleinster Glasfragmente mit

selektiver Auslaugung der bendtigten Substanzen.

Anhnliche Beobachtungen wurden auch von DREWELLO und seinen Mitarbeitern
gemacht [82; 83; 86; 88]. Die Uberwiegend mit Fungi durchgefihrten Experimente
fuhrten zu lokalen Korrosionsprozessen, die eindeutige Spuren auf den
Glasoberflachen hinterlieRen. Dabei lieRen sich hinsichtlich der Intensitat korrosiver
Angriffe Korrelationen zwischen der Glaszusammensetzung und dem mikrobiellen
Wachstum herstellen. Historische Glaser mit hoheren Gehalten mikrobiell
verwertbarer Bestandteile wie Na, Ca, K, Mg, P und Fe wurden durch eine
vergleichsweise starke Besiedelung durch Organismen auch schneller degradiert.
Hingegen wurden Zusammensetzungen, die weniger verwertbare bis toxische
Komponenten enthielten (optische und technische Glaser), weniger stark besiedelt.
Trotzdem konnten auch auf ihnen Spuren mikrobieller Aktivitdt nachgewiesen
werden. Besondere Resistenz gegen biologische Korrosion zeigten die Glaser,
sobald sie REE, Ag, Ti oder groRere Mengen an Al enthielten. Sie brachten die
Korrosionsprozesse mit mikrobieller Saurebildung in Verbindung, wobei sie
ausschlieRlich organische Sauren sowie Herauslosung der Kationen durch

Chelatbildung als ursachlich fur die korrosiven Prozesse beschrieben.

Gerade auf mittelalterlichen Glasern einer schweizer Kirche konnten bis zu 20
verschiedene Fungistamme isoliert und identifiziert werden [84]. Neben der Bildung
organischer Sauren konnten die Autoren auch die mikrobielle Bildung anorganischer
Sauren beobachten. Sie wiesen jedoch auch nach, dass in einem ca. 5 mm breiten
Bereich um die Glaseinfassungen aus einer Zinn-Blei-Legierung kein mikrobieller
Bewuchs nachgewiesen werden konnte. Allerdings wird offen gelassen, ob hier ein
Zusammenhang zwischen der toxischen Wirkung der Fassung und dem mikrobiellen

Wachstum besteht. Es lassen sich jedoch Parallelen zu den Arbeiten von DREWELLO
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und seinem Team feststellen. Hier wie dort wurden charakteristische Spuren
mikrobieller Korrosion gefunden. Dabei handelt es sich vornehmlich um fadenférmige

Auslaugungsspuren durch Hyphen sowie lokales Pitting.

KRUMBEIN ET AL. [85] untersuchten die Auswirkungen mikrobieller Besiedelung von
historischen Glasern im Allgemeinen. Sie stellten fest, dass die mikrobielle Aktivitat

zwei Effekte auf die Glasoberflache ausubten:

1. Durch Biofilmbildung wurden Leitfahigkeit, Diffusivitat sowie physikalisches
Verhalten der Glasoberflachen im Hinblick auf umweltbedingte Einflisse

beeintrachtigt.

2. Mikroorganismen, die glasige oder kristalline Oberflachen besiedeln, sind in
der Lage, spezifische Elemente wie P, K, Fe, Mn, Mg, Ca und einige

Schwermetalle selektiv zu oxidieren, reduzieren oder komplexieren.

Dabei stellten sie in den Vordergrund, dass Mikroorganismen den Korrosionsprozess
initiieren, bzw. beschleunigen. Beobachtete Biokorrosion an Festkdrpern jeglicher Art
setzte sich bisweilen sogar fort, wenn die Mikroorganismen zuvor abgetotet oder vom
Substrat entfernt wurden. Als beachtlich kann die Fahigkeit der Mikroorganismen
hervorgehoben werden, mit ihrer unterstitzenden oder beschleunigenden Aktivitat
die ,normalen® Diffusionsreaktionen um 5 bis 6 Gréf3enordnungen zu Ubertreffen.
Ferner korrelierten sie die uUblichen Spuren biologischer Korrosion an
handelsublichem Marmor mit denen auf glasigen Oberflachen und leiteten die

Klassifikation des sogenannten ,Biopittings® an Glasoberflachen vom Marmor ab:

1. Micropitting: Atzspuren in Mineralien oder Gesteinen, die durch einzelne
Bakterien oder Fungi verursacht werden und nur mikroskopisch sichtbar
gemacht werden kdnnen; entsprechen in ihrer auReren Form dem Umriss
einzelner Zellen, reichen recht tief ins befallene Material hinein und erreichen

Durchmesser zwischen 0,5 und 5 ym.

2. Mesopitting: Atzspuren der Fruchtkdérper endolithischer Flechten oder von
Hyphen-Blndeln epilithischer Flechten und Fungi, die taschenahnliche bis
gangférmige Strukturen in der Glasoberflache hinterlassen und zwischen 30

und 800 um messen.
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3. Macropitting: tritt nur in Kombination mit Micro- und Mesopitting auf; der
Ursprung lasst sich nicht klar definieren; die Atzspuren erreichen
GrolRenordnungen zwischen 1 mm und maximal etwa 2 cm, wobei

Macropitting auf Glasoberflachen GréRen von 5 mm nicht Gbertrifft.

Nur KRUMBEIN ET AL. [85] betrachteten im Rahmen der hier diskutierten Arbeiten die
Biokorrosion nicht als ausschlieRliches Resultat eines direkten Kontakts zwischen
Organismen und Substrat. Alle anderen, hier zitierten Autoren beschreiben die
Korrosion entweder als Ergebnis eines direkten Kontakts oder liefern keine weiteren

Informationen zu diesem Teilaspekt.
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2.3. Oxidation von Si;Ns;-Keramiken

Eine grundsatzliche Unterscheidung erfolgt zwischen aktiver und passiver Oxidation,
die als eine Form der Korrosion betrachtet werden kann. Die aktive Oxidation ist
gekennzeichnet durch einen Gewichtsverlust, da die Oxidationsprodukte umgehend
von der Keramikoberflache entfernt werden. Es werden gasformige Reaktionspro—

dukte ohne Schutzwirkung vor weiterem oxidativen Angriff gebildet:
SizN 4 () + 30 g) = 38i04) + 2N, (Gl. 2.19)

Demgegenuber zeichnet sich die passive Oxidation durch eine Massenzunahme aus.
Oxidfreies SisN4 bildet an Luft bei Raumtemperatur eine etwa 0,8 nm dicke, amorphe
SiO,-Schicht aus. Auch sonst bilden sich die festen Oxidationsprodukte auf der

SisN4-Oberflache gemal nachfolgender, zweistufiger Reaktion [8; 37; 89]:

: 3 3¢; 1
Sl3N4(S) + ZOZ(g) — ESlZNZO(S) + ENz(g) (GI 220 a)

Welche Phase letztlich gebildet wird, hangt nicht nur von der Temperatur ab, sondern
auch vom O,-Partialdruck (Abb. 2.8) [35]. Unter normalen, atmospharischen Bedin—
gungen durfte so bis zu einer Temperatur von etwa 1800 °C reines SiO, gebildet

werden.

—
=
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Abb. 2.8: Phasengleichgewichte im System Si-N-O
[35]
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Allgemein zeigen nichtoxidische, Si-haltige Materialien unter oxidierenden
Bedingungen hohe Bestandigkeit gegen oxidative Angriffe. Dieses Verhalten Iasst
sich auf die oberflachliche Ausbildung der SiO,-Schicht zurtckfuhren, welche im Fall
hoher SiO,-Reinheit eine sehr geringe O,-Permeabilitat aufweist. Daher fuhrt die
passive Oxidation mit zunehmender Dicke der SiO2-Schicht zu einer Abnahme der
Oxidationsraten des Substrates, wodurch sich die Reaktion mit fortlaufender
Reaktionsdauer verlangsamt. Somit kann die hier gebildete SiO»-Schicht eine
Schutzfunktion vor weiterer Oxidation ausuben. Dazu kommt die mdgliche Bildung
einer oxinitridischen Schicht zwischen der eigentlichen SiO,-Phase und dem SisN4
(Gl. 2.20 a), fur die eine zusatzliche, diffusionshemmende Wirkung auf O
angenommen wird [8; 90]. Allerdings besteht zwischen SiO, und SizN2O kein festes
Verhaltnis, wie thermodynamische Daten vermuten lassen, sondern es handelt sich
um eine gradierte Oxinitridschicht, deren Zusammensetzung stufenlos von SizN4 bis
SiO, variiert [8; 91].

Die Beimengung von Sinteradditiven hingegen fuhrt in der Regel zu einer
Verringerung der Viskositat der Oxidschicht sowie zu einer erhdhten O»-Diffusivitat.
Hierdurch verschlechtern sich die Schutzeigenschaften der Oxidschicht, wodurch
weitere Oxidation erleichtert wird [3; 37; 92; 93; 94]. Daher weisen additivfreie,
hochreine SisNs-Materialien wie CVD-SisNs (durch chemische Gasphasen—
abscheidung gewonnenes Si3sN4) oder HIP-SN die besten Oxidationsbestandigkeiten
auf, da sie sehr reine SiO,-Oxidschichten ausbilden, die als bestmdgliche
Schutzschichten dienen kénnen. Die Bildung einer oxintridischen Phase (Gl. 2.20 a),
welche die SiO,-Schicht unterlagert, wird als abhangig vom Reinheitsgrad der
Materialien diskutiert [37; 95]. In der Gegenwart von Sinteradditiven kann die Bildung
einer SizN2.O-Zwischenschicht nicht beobachtet werden; dies bildet sich dann in den
Korngrenzzwickeln der KGP [3; 94; 96] (s. auch Abb. 2.2).

In der Regel weisen additivierte SisN4-Keramiken deutlich komplexer zusammenge—
setzte Oxidschichten auf, die meist mit Additiven angereichert sind. Zusatzlich kann
sich oberflachlich Cristobalit bilden [92; 94; 97]. Je nach Art und Zusammensetzung
der Additive wird das Oxidationsverhalten der Keramiken erheblich beeinflusst.
Enthalt das Material einen Additivzusatz aus AlbO3 + Y203, kann eine deutliche

Zunahme der Oxidationsrate bereits ab 1350 °C beobachtet werden, wohingegen nur
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mit Y,O3 additiviertes Material bis ca. 1500 °C oxidationsstabil ist [94; 98].
Grundsatzlich lasst sich postulieren, dass die Oxidation bei additivierten gegenuber
den reinen SisN4-Materialien um etwa 250 °C niedriger einsetzt [37]. GegenUber
reinem SisN4, bei welchem die Oxidation an den Kornoberflachen stattfindet, treten
oxidative Prozesse bei gesinterten und additivierten Keramiken auch in den
oberflachennahen Zwickeln und Glastaschen der KGP auf [96]. Sofern Y oder REE
als Sinteradditive zum Einsatz kommen, findet die Oxidation der Keramiken bei
mittleren und hoheren Temperaturen ab ca. 1100 °C in Assoziation mit einer
Volumenzunahme der Oxidschicht statt [37; 96].

Die Bildung der silikatischen Oxidschicht kann zu einem Kationentransport von der
tieferliegenden KGP an die Keramikoberflache fuhren. Dort sind oxidationsbedingte
Anreicherungen dieser Kationen, meist Metalle der Sinteradditive, haufig zu
beobachten. Daraus resultieren oftmals Beschadigungen der Oberflache sowie der
tieferliegenden KGP durch Porenbildung. Entlang der Korngrenzen kann O in die
tieferen Bereiche der Keramiken eindringen, wodurch oxidative Prozesse auch dort
befindliche SisN4s-Korner angreifen und degradieren koénnen. Unterhalb der
Keramikoberflache kdnnen daher auch SiO,-Anreicherungen beobachtet werden, die

wiederum eine Kationendiffusion an die Keramikoberflache beglnstigen [93; 94].

Aktive Oxidation findet normalerweise bei geringem Oj-Partialdruck und hoher
Temperatur statt. Ubergénge von aktiver zu passiver Oxidation (und umgekehrt)
hangen von den Umgebungstemperaturen und den O»-Partialdricken ab [3; 37; 99].
Der Ubergang von passiver zu aktiver Oxidation findet unter Normalatmosphére bei
etwa 1800 °C statt (s. Abb. 2.8), wobei der Beginn des Ubergangs unter
experimentellen Bedingungen bereits ab 1600 bis 1650 °C zu beobachten ist. In
diesem Temperaturbereich kann eine beginnende Zerstérung der silikatischen
Oxidschichten durch Blasenbildung und Exhalation gasférmiger Reaktionsprodukte
auftreten. Je nach Zusatzen wie Y,03 oder Al,O3 lasst sich dieser Effekt erst bei
hdoheren Temperaturen bzw. geringeren Partialdricken beobachten. Sind im
Prozessgas noch zusatzliche Bestandteile wie z.B. Wasserdampf enthalten, setzt die
aktive Oxidation bereits bei niedrigeren Temperaturen und hoheren Partialdricken
ein. Dann reagiert die silikatische Oberflache mit dem Wasser zu volatilen
Hydroxiden [100]:
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Si0, + Hy0) — SiO(OH )y, (Gl. 2.21 a)
Si0 +2H,0,,) — Si(OH) 4, (GL. 2.21b)

Den Oxidationsprozessen liegen unterschiedliche Kinetiken zugrunde, die im Prinzip
mit denen korrosiver Mechanismen verglichen werden kdnnen. Am haufigsten folgt
die Oxidation dem parabolischen Reaktionsmodell diffusionskontrollierter Prozesse
[37]. Der einfachste Fall einer linearen Reaktionskinetik ist in der Regel mit aktiver
Oxidation korrelierbar. Komplexere Kinetiken hangen meist mit der Bildung amorpher
bis kristalliner Oxidationsschichten auf den SisNgs-Kérnern und -Keramiken
zusammen und sind daher ausschliel3lich mit passiven Oxidationsmechanismen
assoziiert. Brliche, Risse, Blasenbildung und weitere Beschadigungen der
Oberflache und der Oxidschicht resultieren in abweichendem Verhalten oder

kinetischen Briichen.
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24. Aufgabenstellung und Motivation

Die Ergebnisse der Literaturauswertung verdeutlichen, dass in der Vergangenheit
umfangreiche Arbeiten im Hinblick auf das Korrosionsverhalten von SisNs-Keramiken
in wassrigen Losungen durchgefuhrt wurden. Zahlreiche Formen korrosiver Angriffe
in Abhangigkeit von Parametern wie Materialzusammensetzung und Umgebungs—
bedingungen wurden beschrieben und ausflhrlich untersucht. Es konnte
ubereinstimmend gezeigt werden, dass die keramischen Materialien unter sauren
Bedingungen in wassrigen Losungen intensiver geschadigt wurden als unter pH-
neutralen oder basischen Konditionen. Dabei erfolgten die korrosiven Angriffe meist
auf die sekundar wahrend des Sinterprozesses entstandene Korngrenzphase (KGP)
der flissigphasengesinterten SisNs-Keramiken. Aus diesem Grund wurden von
zahlreichen Autoren Parallelen zwischen der Saurekorrosion an Keramiken und
Glaskorrosion hergestellt. Als ein besonderes Merkmal saurer Angriffe auf SizNs-
Keramiken und die meisten Glaser muss der Passivierungseffekt hervorgehoben
werden, in dessen Folge sich die Korrosion verlangsamt oder ganz zum Erliegen

kommt.

Zur biologischen Korrosion von Glasern werden seit einigen Jahrzehnten immer
wieder Arbeiten veroffentlicht, in welchen die Korrosionsmechanismen dargestellt
und diskutiert werden. Obwohl schwerpunktmafRig die biologische Degradation
historischer Glaser beleuchtet wird, zeigen die Autoren auch an ,modernen®
Gebrauchs- und Spezialglasern, dass ein mikrobieller Befall der Glaser durch Fungi,
Bakterien oder Flechten in grolerem Umfang erfolgen kann. Hier sind besonders
zwei Mechanismen hervorzuheben, die die biologische Korrosion auszeichnet.
Neben der biologisch induzierten, chemischen Korrosion, meist durch freigesetzte
organische und anorganische Sauren, sind einige Organismen in der Lage, die
bendtigten Elemente aus dem Glasnetzwerk direkt zu extrahieren, ohne das Glas
zuvor zu losen. Hierfur werden zumeist verschiedene, komplexbildende Prozesse

verantwortlich gemacht.

Es ist schon lange bekannt, dass reines SisNs in Pulverform bereits bei
Raumtemperatur oxidiert und sich auf den Kornoberflachen dadurch dunne, wenige
Nanometer dicke SiO,-Schichten ausbilden. Es konnte in zahlreichen Arbeiten aber

auch gezeigt werden, dass oxidative Prozesse unter Hochtemperaturbedingungen
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silikatische Schichten auf den Keramikoberflachen ausbilden. Dort reichern sich auch
bevorzugt die in den KGPs enthaltenen Metalloxide an, die auf nachfolgende
Korrosions- und Oxidationsprozesse unterstlitzend wirken kdénnen, wodurch die
Keramik schneller und intensiver geschadigt wird. Einige Autoren gingen weiter,
indem sie die Keramiken einer gezielten Korrosion aussetzten, damit diese eine
oberflachliche Herauslosung der KGPs inklusive der netzwerkwandelnden Metalle
erfuhren. AnschlieBende Oxidationsversuche unter Hochtemperaturbedingungen
erzeugten dann eine neue KGP, die annahernd rein silikatisch ausgebildet war.
Damit erzielten sie zweiphasige Komposite aus Silikatglas und Basiskeramik, die
sich gegenuber sauren Angriffen deutlich resistenter zeigten, als die ,frisch”
gesinterten Keramiken. Die Kombination dieser Erkenntnisse und lhre Anwendung
zum Zweck einer mdglichen Materialoptimierung ist vorrangiges Ziel dieser Arbeit. Es
soll untersucht werden, ob sich die oberflachennahen Bereiche der Keramiken durch
gezielte Korrosion in sauren und / oder mikrobiellen Milieus von den
netzwerkwandelnden Bestandteilen reinigen lassen, um in anschlieBenden
Oxidationsversuchen unter Hochtemperaturbedingungen eine maglichst reine SiO»-
Phase als neugebildete Oberflachen-KGP zu erzeugen (s. schematisches
Arbeitskonzept, Abb. 2.9). Ein Uberwiegend zweiphasiges Oberflachenkomposit aus
Basiskeramik und Silikatglas konnte dann gegenlber korrosiven und / oder

oxidativen Angriffen eine Schutzfunktion fur die restliche Keramik bedeuten.

Auch vor dem Hintergrund kontaminierter Rohstoffe ist die Untersuchung mikrobieller
Korrosions- und Losungsprozesse auf gezielt mit materialschadigenden Metalloxiden
versetzten Keramiken als ein Ziel dieser Arbeit zu nennen. Hierzu soll nicht vorrangig
die korrosive Wirkung auf die Keramiken dargestellt, sondern die Moglichkeit der
Kontaminaten als Nahrungsquelle fur die Mikroorganismen untersucht werden. Es
kann erwartet werden, dass selektives Herauslosen kontaminierender Bestandteile
aus der Keramik durch mikrobielle Aktivitat eine reinigende Wirkung auf das
keramische Material zeigt. Dies wiurde gegebenenfalls die Nutzung kostengunstiger
,Billigrohstoffe“ zur Herstellung von SisNs-Keramiken flr weniger anspruchsvolle

Fragestellungen ermdglichen.

Die Wiederholbarkeit der Prozesse im Sinne von ,Recycling” ware winschenswert

(Abb. 2.9). Abschlielend sollen Versuche zeigen, ob sich diese Maoglichkeit
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wiederholbarer Prozesse realistisch umsetzen lasst. Die Idee einer Schutzfunktion
der neugebildeten Schicht im Sinne von ,Haut® steht dabei im Vordergrund. Da zu
erwarten ist, dass an bereits vorbehandelten Keramiken im Anwendungsfall eine
Ausdinnung der silikatischen Schutzschicht beobachtet werden kann, bestinde der
Vorteil der Prozesswiederholbarkeit in der neuerlichen Ausbildung schutzender
Schichten, wodurch die Lebensdauer einzelner keramischer Werkstlcke verlangert

werden konnte.

Arbeitskonzept

(7.) Recycling: ein- bis mehrfache
Wiederholungen der gezielten

L I\ oS a >
Si,N,-Keramik Korrosion

Bakterien-
kultur /

saure Losung . .
(1.) biol. / chem. $i,N,-Keramik
Korrosion (6.) Riickdiffusion von
M™; Ausdiinnung der
zuvor gebildeten Schutz-
SilNA-Keramik 3) Hof:h[e.mpera[ur. SC}:liCht, héhere Anfalllg-
Oxidation keit gegen korrosive und
(2.) Herauslosung der oxidative Angriffe
oberflichennahen KGP,
Teilhydratisierung des

SiO,-Glasnetzwerks,
Losung der M™-Ionen,
fragil, permeabel

/(5.) Anwendung unter HT-,
korrosiven £ oxidativen
Bedingungen

Si3N ~Keramik

(4.) Bildung einer fast
reinen SiO,-KGP, 2-pha-
sige Basiskeramik und
SiOZ-Matrix; dadurch
hohere Korrosions- /
Oxidationsbestidndigkeit

Abb. 2.9: Arbeitsschema zur Durchfithrung chemischer und biologischer Korrosions- und Ausla—
gerungsversuche sowie zur Neubildung einer moglichst reinen, silikatischen KGP mit Schutzwir—
kung gegen korrosive und oxidative Umgebungen; die mehrfache Durchfiihrung dieser Versuche
mit dem Ziel eines ,,Recyclings soll dabei evaluiert werden.
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3. Mikrobieller Hintergrund

Die Auswirkungen mikrobieller Aktivitat auf anorganische Festmaterialien wie Glaser
sind im vorigen Abschnitt kurz dargestellt worden. Es ist hinlanglich bekannt, dass
Mikroorganismen sehr unterschiedliche Substrate besiedeln und diese haufig auch
als Nahrungsquelle nutzen. Dies fuhrt zu Wechselwirkungen zwischen den
Organismen und dem Substrat, in deren Folge es zu vielfaltigen Formen des
Stofftransports in beide Richtungen kommt. Daraus resultieren meist Mechanismen
und Prozesse, wie z.B. das ,Bioleaching“, deren Auswirkungen auf die Substrate in
Ldsungs-, Umwandlungs-, Korrosions- und Verwitterungsreaktionen bestehen [86;
87; 101; 102; 103; 104; 105; 106]. Beobachten lassen sich diese Prozesse an allen
mikrobiellen Habitaten, die als Substrat fir die Besiedelung dienen konnen.
Insbesondere anorganische Festkorper, wie z.B. Gesteine, Glaser und verschiedene
Keramiken, bieten zahlreichen Organismen, wie Bakterien, Fungi und Flechten,
oftmals gute Wachstumsbedingungen, da lhre Zusammensetzungen hervorragende
Nahrungsquellen darstellen kénnen [87; 103; 107; 108; 109; 110].

Der Mensch hat sich einige dieser mikrobiellen Eigenschaften inzwischen auch in
wirtschaftlicher Hinsicht zu Eigen gemacht. Bekannt ist der Einsatz von Bakterien
und Fungi im so genannten ,Acid Rock Drainage® oder ,Metal Leaching“. Hierbei
werden die Eigenschaften der Mikroorganismen genutzt, um aus erzfihrenden
Gesteinen die Metalle gezielt herauszuldésen. Chemolithotrophe Bakterien wie
Acidithiobacillus sp. sind in der Lage, unldsliche Metallsulfide in I6sliche Metallsulfate
umzuwandeln, wahrend nicht-sulfidische Erze, Mineralien und andere anorganische
Festkorper durch heterotrophe Bakterien und Fungi umgesetzt werden kdnnen [84;
106; 109; 111; 112; 113]. Eine umfangreiche Auflistung solcherart nutzbarer

Mikroorganismen ist der Arbeit von KREBS ET AL. [106] zu entnehmen.
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3.1. Auswahl der Bakterienkulturen

FUr die mikrobiellen Korrosionsversuche im Rahmen der vorliegenden Arbeit waren
mehrere Gruppen von Mikroorganismen vorgesehen. Da bereits in zahlreichen
friheren Verodffentlichungen die Korrosionsanfalligkeit von SisNs in  diversen
anorganischen Sauren dargelegt wurde, erschien die Auswahl einer mineralsaure—
produzierenden Bakterienart hinsichtlich mdglicher experimenteller Erfolge
vielversprechend. Neben der vordergrindigen Eigenschaft, anorganische Saure
produzieren zu konnen, sollte der Organismus eine einfache und kostengunstige
Handhabung im Laboralltag gewahrleisten. Die Wahl fiel auf den schwefel—-
saureproduzierenden Stamm Acidithiobacillus ferrooxidans, der als Stammkultur von
der ,Deutschen Sammlung von Mikroorganismen und Zellkulturen GmbH® in

Braunschweig (DSMZ, Nr. 584) jederzeit kommerziell erhaltlich ist.

Um eine mdgliche, korrosive Wirkung organischer Verbindungen und Chelatoren
untersuchen zu koénnen, wurde fur die Synthese sogenannter Siderophore auf
spezielle, nichtpathogene Stamme von Escherichia coli zuruckgegriffen (E. coli K12
MG1655). Diese wurden von Prof. Klaus Hantke, Fachbereich Biologie der
Universitat Tubingen, als Stammkulturen zur Verfugung gestellt. Die mit diesen
Kulturen verbundene Zielsetzung bestand in der Produktion von Siderophoren, die
als starkste, bekannte Eisenkomplexbildner bekannt sind. Es sollte evaluiert werden,
ob sich auch andere Metallionen mittels der mikrobiell erzeugten Siderophore
komplexieren lassen, sofern das gesamte System frei von Eisen ware. Bei einem
Erfolg kénnte die gezielte Herauslésung von Y** und AI** aus der Keramikoberflache
durch Komplexbildung ohne Auflésung des silikatischen Glasnetzwerks innerhalb der

KGP zielfuhrend sein.

Zur Erzeugung organischer Sauren wie Essig- oder Zitronensaure sollten Fungi
verwendet werden. Da gezeigt werden konnte, dass diese Organismen gerne glasige
Substrate besiedeln und sie dabei anlésen (s. Kap. 2.2.4.), ware die Untersuchung
der Korrosionsanfalligkeit von SizNs-Keramiken unter dem Einfluss einer Fungi-
Besiedelung (z.B. Aspergillus niger, Taeniolina deightonii) sehr aufschlussreich.
Allerdings wurde hierauf verzichtet, da die Verwendung von Schimmelpilzen in der
Regel auch zu einer dauerhaften Kontamination der Laborraume durch Verbreitung

der Sporen Uber Luftungs- und Klimaanlagen fuhrt.
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3.2. Acidithiobacillus ferrooxidans (DSMZ-Nr.: 584)

In frGherer Literatur wurde dieser Stamm auch als Thiobacillus ferrooxidans
bezeichnet und wurde 1947 von COLMER UND HINKLE zuerst isoliert [114]. Im Jahr
2000 erfolgte eine Reklassifizierung, und die Bezeichnung Acidithiobacillus
ferrooxidans erlangte allgemeine Gultigkeit [115]. Dabei handelt es sich um Gram-
negative Bakterien, die mit polarer Geil3el ausgestattet sind. Sie gewinnen Energie
durch die Oxidation reduzierter Schwefelverbindungen; Sulfat stellt das Endprodukt

der verschiedenen Oxidationsprozesse dar [116]:

$* +20, - S0;~ (Gl. 3.1 a)
S+ H,0+30,— S0; +2H" (Gl. 3.1b)
$,05” + H,0+20, —»250; +2H" (Gl. 3.1 ¢)

A. ferrooxidans ist chemolithotroph, lebt unter aeroben Normalbedingungen und ist
auf CO,-Fixierung als C-Quelle fur die Synthese neuen Zellmaterials angewiesen.
Als Elektronendonatoren kommen Fe?*, S,0s% (Thiosulfat) und S° in Frage. Hierin
unterscheidet sich A. ferrooxidans von anderen Thiobacilli Spezies, da es auch Fe?*
als Elektronendonator nutzen kann [113; 117; 118; 119]. Aus GI. 3.1 b und ¢ wird
ersichtlich, dass mit dem Kulturwachstum gleichzeitig ein abfallender pH-Wert eintritt;
diese Organismen sind auf extreme Umweltbedingungen spezialisiert. Durch ihre
metabolische Aktivitat kdnnen pH-Werte von 1,5 oder niedriger erreicht werden [113;
114; 118; 120].

Die Organismen kdonnen sowohl auf geeignetem Hartsubstrat wachsen als auch in
wassriger Losung oder auf Agar [118], was durch eigene Wachstumsversuche im
Labor bestatigt wurde. Dadurch wurde zudem festgestellt, dass die Stammkultur im
Klhlraum Uber einen Zeitraum von mehr als sechs Monaten tberleben konnte. Dabei
spielte es keine Rolle, ob die Stammkultur im wassrigen Medium oder auf Agar
gehalten wurde, obwohl in [120] festgestellt wurde, dass die beigegebene Menge

S,05% bereits nach knapp (iber 30 h Stoffwechseltatigkeit verbraucht wurde.

Aktuelle Modelle zum Stoffwechsel von A. ferrooxidans deuten darauf hin, dass

neben der Produktion von H,SO4 auch die Freisetzung organischer Sauren, Alkohole
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und Zucker durch den Organismus maoglich ist [119; 121]. Vor dem Hintergrund einer
mdglichen Verstarkung der korrosiven Wirkung der Kulturen auf die SisNs-Keramiken
stellte die mdgliche Freisetzung der organischen Verbindungen einen zusatzlich im

Verlauf dieser Arbeit zu untersuchenden Aspekt dar.

3.21. Wachstum von A. ferrooxidans in eigenen Versuchen

Zur Kultivierung von A. ferrooxidans wurde sich an der Arbeit von TUOVINEN UND
KELLY [120] orientiert. Bei dem gewahlten Stamm handelt es sich um einen speziell
auf die S,0;*-Oxidation angepassten Laborstamm (DSMZ-Nr.: 584). Die Herstellung
des Kulturmediums wird in [120] beschrieben und entspricht dem DSMZ-
Nahrmedium M71, welches wie folgt zusammengesetzt ist (dabei gilt die vereinfachte
Annahme: p = 1 bei 20 °C):

3,00 g KH2PO4 (2 861,9 ppm K")
0,50 g MgSO, * 7H,0 (2 49,3 ppm Mg®*)
3,00 g (NH4)2S04 (2 819,0 ppm NH4)
0,25¢ CaCl; * 2H,0 (2 68,2 ppm Ca?")
5,009 NayS,03 * 5H,O0 (2 926,5 ppm Na*)

1000 ml deionisiertes Wasser (DI-H,0)

Fir diese Arbeit wurde das M71-Medium zunachst ohne Thiosulfat (S;03%)
hergestellt. Die Ubrigen Zutaten wurden auf 10 mg genau abgewogen und in eine
autoklavierbare Glasflasche gegeben. Darauf wurden 1000 ml DI-H,O unter Rihren
hinzugegeben. Der resultierende pH-Wert dieser Losung liegt bei 4,4 — 4,7.
AnschlieRend wurde die Losung 15 Minuten lang bei 121 °C und 2 bar autoklaviert,
um sie zu sterilisieren. Das S;0s* wurde als hochkonzentrierte Lésung vorbereitet
(max. Loslichkeit von NaxS,03 bei 20 °C: 701 g/l) und der autoklavierten Salzl6sung
steril durch Filtrierung unter Verwendung eines Cellulose-Spritzenfilters mit einer
Maschenweite von 0,22 um zugegeben. Hierfur wurden 5g Na;S,03 « 5H,0 in 10 ml
DI-H,O geldst. Fur die Kultivierung der Bakterien wurden die gewlnschten M71-
Volumina in sterile Erlenmeyerkolben geflllt (50 oder 100 ml). Aus der Stammkultur
wurde dann das M71 mit 2 — 4 % Inokulum (2 — 4 ml auf 100 ml M71) in den

59



Kapitel 3 - Mikrobieller Hintergrund

Erlenmeyerkolben angeimpft. Die angeimpften Kulturen wurden bei 30 °C im

Rotations-Schuttel-Inkubator bei 150 rpm gelagert und kultiviert.

Um die optimalen Wachstumsbedingungen im Vorfeld zu evaluieren, wurden vor
Beginn der Korrosionsexperimente Wachstumsversuche mit den Bakterien
durchgefuhrt. Wachstum und Entwicklung der Bakterienkulturen wurden einerseits
durch mikroskopische Zahlungen mit Hilfe der ,Thoma-Zahlkammer* (Abb. 3.1) und
andererseits durch pH-Messungen quantitativ und qualitativ iberwacht und erfasst.
Als Alternative ware die Uberwachung des Kulturwachstums durch Messungen der
optischen Dichte (OD) theoretisch moglich gewesen. Es wurde sich aber dagegen
entschieden, da wahrend des Kulturwachstums sehr fein verteilter, elementarer
Schwefel ausfiel, der die Tribung der Kultur stark beeinflusste. Durch Zahlung der
lebenden Zellen in der Zahlkammer war die Unterscheidung zwischen lebenden

Organismen und ,toten“ Schwefel-Partikeln so problemlos moglich.

50,50,50,50

200 pum

1 mm

Abb. 3.1: Schematische Darstellung der Thoma-
Zahlkammer; Erlduterungen im Text

Das Schema der Thoma-Zahlkammer (Abb. 3.1) zeigt die definierte Geometrie der
Zahlkammer. Dadurch kann die Anzahl der lebenden Organismen pro Volumen—

einheit ermittelt werden. Vor Beginn der Zahlung sollte sichergestellt sein, dass die
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Zahlkammer ,sauber ist (ggf. mit Ethanol und einem fusselfreien Labortuch
reinigen). Auf die Zahlkammer wird ein plangeschliffenes Deckglas gelegt, dessen
Unterseite sich genau 100 pym oberhalb der Zahlkammer-Oberflache befindet. So
ergibt sich fur ein Kleinquadrat mit 50 ym Kantenlange ein darauf stehender Quader
mit einem Volumen von 0,00025 mm?® (250.000 pm®). 16 Kleinquadrate bilden ein
Gruppenquadrat mit 200 um Kantenlange. Zur Ermittlung der Zellanzahl wird ein
kleines Volumen der Bakterienkultur zwischen Zahlkammer und Deckglas pipettiert,
wo sich die Bakterienlésung durch die Kapillarkrafte Gber den gesamten Zahlbereich
verteilt. Die Auszahlung der Organismen erfolgt am Mikroskop bei Durchlicht Uber
eine definierte Anzahl von Kleinquadraten (mindestens 5). Dabei ist darauf zu
achten, dass die in der FlUssigkeitssaule befindlichen Bakterienzellen durch standige
Anpassung des Fokus’ Uber die Hohe der Flussigkeitssaule (z-Hub) zwischen
Oberflache der Zahlkammer und Unterseite des Deckglases quantitativ mdglichst
vollstandig erfasst werden. Jede Auszahlung sollte mehrmals durchgeflhrt werden.
Der daraus resultierende Mittelwert wird dann als Berechnungsgrundlage fur die
Bestimmung der Zellanzahl verwendet. Auf diese Weise wurde die Anzahl der
lebenden Zellen durch die Auszahlung, je nach Anzahl der gezahlten Kleinquadrate
(hier: 5), in einem definierten Gesamtvolumen (hier: 5 x 0,00025mm?® = 0,00125mm?)
erfasst. Um beim Zahlvorgang eine Uberschaubare Zellanzahl zu gewahrleisten,
wurden die Kulturen je nach Wachstumsphase unterschiedlich verdunnt (1:1, 1:10,

1:100). Die Anzahl der Zellen ns (viable counts [n/ml]) wurde wie folgt berechnet:

c~'-1000u!
0.00125mm>

n = Gesamtzahl der gezdihlten Zellen

= (Gl. 3.2)

nCtS

C = Verdiinnung

Parallel zur Zellzdhlung wurden pH-Kontrollen durchgefihrt, da zwischen
Kulturwachstum und pH-Entwicklung der Bakterienkultur ein eindeutiger
Zusammenhang besteht [120]. Mit steigender Anzahl der Zellen lasst sich
systematisch eine zunehmende Versauerung der Kulturen feststellen. Daher wurde
fur spatere Versuche auf den Aufwand der mikroskopischen Zellzahlung verzichtet;
das Kulturwachstum wurde nur noch durch regelmalige pH-Kontrollen Uberwacht,

zunachst mittels pH-Meter, spater mit Indikatorpapier. Die daraus resultierenden,
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weniger exakten Messwerte wurden auch hier bewusst in Kauf genommen, da fur die
pH-Messungen mit Indikatorpapier weniger Flussigkeitsvolumen aus der Kultur
entnommen werden musste. Jeweils zum Beginn der Wachstumsversuche (fp) und
nach ihrer Beendigung wurden die pH-Werte aber weiterhin mit dem pH-Meter
kontrolliert. Eine mdglichst genaue Kenntnis Uber das jeweilige Istvolumen der
Bakterienkultur zum Zeitpunkt der Probenahme war vor dem Hintergrund der
spateren Berechnung von Korrosionskinetiken ausgelagerter SisN4s-Keramiken von
groRer Wichtigkeit. Trotzdem zeigten sich im Verlauf der Experimente nicht exakt
quantifizierbare FlUssigkeitsverluste Uber die jeweilige Versuchsdauer, wohl durch
Evaporation verursacht, so dass fur die weiteren Berechnungen eine Evaporations—

korrektur eingefuhrt wurde (s. Kap. 5.2.1.1.).
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Abb. 3.2: Zusammenhang zwischen Kulturwachstum (viable cts.) und pH-Ent—
wicklung 4. ferrooxidans Kultur

Um die sehr gute Korrelation zwischen Kulturwachstum und Entwicklung des pH-
Wertes zu verdeutlichen, werden die pH-Werte in Abb. 3.2 in umgekehrter
Reihenfolge dargestellt. Dargestellt sind in der Abbildung das Kulturwachstum
(schwarz) und die pH-Entwicklung (rot) in Anhangigkeit der Wachstumsdauer. Hieran
lasst sich gut erkennen, dass die stationare Phase der Kultur nach etwa 50 - 70 h
Wachstum erreicht wurde; die gemessenen pH-Werte erreichten ihren niedrigsten

Stand jeweils etwa 24 h spater. Bei den folgenden Korrosionsexperimenten mit Glas-
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und Keramikproben erfolgte die Zugabe der Proben somit nach 4 — 5 Tagen

Kulturwachstum.

3.2.2. Charakterisierung der Kulturuberstande

Im Laufe dieser Arbeit stellte sich heraus, dass die SizN4s-Keramiken durch
Auslagerung in den A. ferrooxidans Kulturen, bzw. in deren Kulturiberstanden
erheblich starkere, korrosionsbedingte Schadigungen erfuhren, als in H,SO4 unter
gleichen Bedingungen. Gegenuber der rein chemischen Korrosion erwiesen sich die
Bakterienkulturen und deren Uberstande als weitaus effizienter und wirkten demnach

aggressiver auf die Keramiken, wofur es mehrere Griinde geben kénnte:

1. Die metabolische Aktivitat der Organismen bedingt die Freisetzung
organischer Stoffwechselprodukte an das Kulturmedium. Dadurch wirden sich
diverse organische Sauren, Alkohole, Zucker und Phospholipide wahrend des
Kulturwachstums im Uberstand anreichern kénnen. Ein stéchiometrisches
Stofwechselmodell [119] und die Identifikation genetischer Bauteile, die fur
bestimmte, metabolische Prozesse verantwortlich sind [121], deuten darauf
hin, dass diese Freisetzungs- und Anreicherungsmechanismen wahrscheinlich
sind. Hierdurch ware anzunehmen, dass die an sich schon korrosive Wirkung
der bakteriell erzeugten H>SO, durch die Freisetzung der organischen
Komponenten unterstitzt bis verstarkt wurde. Um zu ermitteln, ob und
inwieweit signifikante Konzentrationen solcher Verbindungen wahrend der
Dauer der Experimente an den jeweiligen Kulturiberstand abgegeben
wurden, erfolgten hinsichtlich der organischen Substanzen qualitative wie

quantitative Analysen (s. Kap. 3.2.2.1.).

2. Nur wenige Autoren untersuchten die korrosive Wirkung diverser Salze auf
SisN4-Keramiken. Die vorhandene Literatur beschrankt sich dabei meist auf
Verbrennungsumgebungen und Salzschmelzen [122; 123; 124; 125]. Das
Kulturmedium M71 enthadlt erhebliche Salzanteile in wassriger Ldsung.
Moglicherweise konnte dadurch eine korrosionsverstarkende Wirkung
gegenuber der reinen HSO4-Losung vermutet werden. Zudem ist bekannt,

dass SO4* und PO,> in der Lage sind, mit Metallen Komplexverbindungen
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einzugehen. Zur Evaluation einer Kationen-Anionen-Bilanz und dem daraus
zu ermittelnden, metabolischen Umsatz in der A. ferrooxidans Kultur wurden
Kulturiberstande und M71 in der Ausgangszusammensetzung hinsichtlich
ihrer Gehalte an Kationen und Anionen untersucht. Daraus liee sich ggf.
ableiten, welche Kationen oder Anionen fur eine korrosionsverstarkende
Wirkung der Bakterienkulturen verantwortlich sein kdnnten (s. Kap. 3.2.2.2.
und 3.2.2.3.).

3. Obwohl in der Literatur bislang nicht Uber die Ausbildung von A. ferrooxidans
Biofilmen berichtet wurde, darf diese Moglichkeit nicht ausgeschlossen
werden. Innerhalb solcher moglichen Biofilme durften variable pH-Werte sowie
eindeutige pH-Gradienten Uber die Dicke des Biofilms angenommen werden.
Um diese Moglichkeit zu evaluieren, wurden biologische Korrosionsversuche
sowohl in Bakterienkulturen als auch in mikrobiell verandertem
Kulturiberstand durchgefuhrt. Als Negativstandard diente hierbei immer das
unveranderte Nahrmedium M71. Die Kulturiberstande wurden zuvor durch
Filtration und Zentrifugation von der Biomasse vollstandig abgetrennt, so dass
die Gefahr eines erneuten Kulturwachstums und einer moglicherweise daraus

resultierenden Biofilm-Ausbildung minimiert wurden.

3.2.2.1. Prinzip der LC-OCD-Messungen (Flussigchromatographie mit

organischer C-Detektion)

Diese Analysemethode erlaubt die zeitgleiche Separation und Oxidation von anorga—
nischem (IC) und gel6stem, organischem C (DOC) sowie die simultane Identifikation
molekularer Strukturklassen und ihre Quantifizierung. Das Prinzip dieser Methode
basiert auf einer automatischen Gel-Permeations-Chromatographie mit kombinierter
UV- und IR-basierter IC-/DOC-Detektion. Die Trennung von IC und DOC erfolgt in
einem rotierenden Reaktor mit einer zentral angeordneten Niederdruck-
Quecksilberlampe. Beide Spezies werden simultan mit zwei |IR-Detektoren in
separaten Auslassen quantifiziert. Eine ausfuhrliche Darstellung dieser

Analysemethode ist in [126] beschrieben; eine gute, schematische Darstellung lasst
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sich auch in [127] finden. Die untere Nachweisgrenze fur DOC liegt bei 1,5 ugl/l
(ppb), die Bestimmungsgrenze bei 4,9 ugl/l.

Als Ergebnis erhalt man zunachst eine allgemeine, quantitative Differenzierung
zwischen IC und DOC; der Gehalt an DOC wird als Total Organic Carbon (TOC)
bezeichnet und stellt eine sehr gute Annaherung fir den tatsachlichen Gehalt
organischer Komponenten in wassrigen Losungen dar. Herkdmmliche Methoden, die
ausschlieBlich zwischen IC und DOC differenzieren, ermdglichen jedoch keine
weiteren, qualitativen Informationen. Mit dieser Methode hingegen werden die
organischen Komponenten hinsichtlich ihrer molekularen Struktur und GroRke
quantitativ und qualitativ differenziert [127]. Uber die LC-Funktion wird die
Retentionszeit der organischen Bestandteile als Funktion ihrer molekularen Masse,
bzw. GroRe dargestellt. Die unterscheidbaren Komponenten (CDOC:
chromatographierbarer, organischer Kohlenstoff) lassen sich wie folgt darstellen
[127; 128; 129]:

1. Organische Partikel (OM): meist organische Schwebstoffe innerhalb der

Wassersaule, hohes Molekulargewicht - kurze Retentionszeiten (< 20 min);

2. Biopolymere (wie z.B. Polysaccharide, Proteine, Aminozucker,
Aminosauren, etc.): schwere Moleklle (J ca. 20.000 — >1.000.000 Da) als
Resultate der metabolischen Aktivitdt sowie abgestorbener und zersetzter

Bakterien und anderer Organismen - Retentionszeiten ca. 20 — 30 min;

3. Huminstoffe (HS): hier werden die Komponenten mit Molekulargewichten
zwischen ca. 700 — 1.200 Da zusammengefasst — mittlere Retentionszeiten
(ca. 30 — 50 min);

4. Building Blocks (BB): hierzu zahlen sowohl Bausteine und Komponenten,
aus denen Huminstoffe entstehen und zusammengesetzt sind sowie weitere
organische Bestandteile mit ahnlicher Molekulstruktur und -masse, als auch
Abfallprodukte degradierter Huminstoffe — mittlere Retentionszeiten (&hnlich

Huminstoffe);

5. Freie Sauren (LMW Acids): in dieser Fraktion werden Mono- und

Dicarboxylsauren in einem einzigen Peak zusammengefasst; oftmals sind sie
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das Produkt biologischer oder chemischer Oxidationsprozesse — langere

Retentionszeit (um 43 min);

6. Neutrale und amphiphile Komponenten (LMW Neutrals & Amphiphilics):
heterogene Mischung aus niedermolekularen Bestandteilen (ungeladen,
unpolar, bipolar etc.); hierher gehdren z.B. Ketone, Aldehyde, Alkohole, Mono-
und Oligosaccharide etc. — lange Retentionszeiten (zunehmend hydrophobe
Komponenten werden durch zunehmende Retentionszeiten dargestellt, stark

hydrophobe Bestandteile jedoch nicht erfasst).

Stark hydrophobe Komponenten sind nicht chromatographisch analysierbar (HOC:
hydrophober, nicht chromatographierbarer DOC), lassen sich aber trotzdem
quantitativ erfassen, da sie dem DOC zugerechnet werden. In guter Schatzung lasst
sich die Differenz der aufsummierten CDOC (1. bis 6.) und dem DOC als stark
hydrophober Teil (HOC) des analysierten Eluats darstellen:

DOC = CDOC + HOC (Gl. 3.3)

Die fur diese Arbeit bendtigten Analysen wurden extern am Geoforschungszentrum
in Potsdam (GFZ) durchgefuhrt.

3.2.2.1.1. Vorbereitungen und Ergebnisse der LC-OCD-Messungen

Nach Absprache mit der Gerateverantwortlichen (Dipl. Geol. Alexandra Vetter) des
LC-OCD-Systems am GFZ erforderten die Analysen ein Probenvolumen von etwa
100 ml je Durchlauf. Um Uber ausreichend Eluatreserven zu verfugen, wurden
500 ml Kulturuberstand hergestellt, was sich als relativ zeitaufwandig herausstellte.
Da der Organismus (A. ferrooxidans) auf CO; und normalatmospharische
Bedingungen angewiesen ist, konnte der Uberstand nicht durch eine einzige Kultur
erzeugt werden. Im Laufe der Experimente zeigte sich, dass das optimale
Kulturvolumen bei 50 — 100 ml in 200 — 300 ml Erlenmeyerkolben liegt. Versuche,
A. ferrooxidans grofdvolumig (300 ml) in groen Erlenmeyerkolben (= 1000 ml) zu
kultivieren, waren maRig erfolgreich, da nicht der fur die Versuche erforderliche pH-

Bereich von < 2,5 erreicht wurde. Vermutlich reichte die CO»-Verfugbarkeit flir das
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Kulturwachstum Uber die gesamte Flussigkeitssaule im grof3en Erlenmeyerkolben
nicht mehr zur vollstandigen Versorgung der Organismen aus. Daher wurden fur die
LC-OCD-Analysen Kulturen mit 50 ml Volumen in 200 ml Erlenmeyerkolben

angeimpft, um bestmdgliche Wachstumsbedingungen zu erzielen.

Es sollten die organischen Bestandteile innerhalb des Kulturiberstands untersucht
werden. Dazu war es erforderlich, die Bakterien vollstindig vom Uberstand zu
trennen. Hierzu wurden die Kulturen nach Erreichen der stationaren Phase (pH-
Kontrolle) mit einer Nutsche filtriert und anschlieRend zentrifugiert. Um Kontamina—
tionen durch unerwlinschte, organische Bestandteile zu vermeiden, sollte die Filtrie—
rung nicht mittels Zellulosefilter (0,22 ym Porengrof3e) durchgefihrt werden; nach
mehreren Versuchen mit unterschiedlichen Filtermaterialien wurden letztlich Filter
aus Nylon verwendet. Die Filtrierung erfolgte zweistufig: (1) mit 0,45 pm PorengrolRe
vor dem Zentrifugieren (zur Abtrennung der Zellen) und (2) mit 0,22 ym Porengrofiie
nach dem Zentrifugieren (zur Abtrennung von verbliebenen Zellen und sonstigen
organischen und anorganischen Partikeln). Der Uberstand wurde in sterile Glasfla—
schen verflllt und gekuhlt an das GFZ verschickt. Ebenso wurden 200 ml steriles
M71-Nahrmedium and GFZ versandt. Bis zum Eintreffen der Proben am GFZ sind so
insgesamt 3 Tage vergangen; die Eluate sollten umgehend nach Probeneingang
analysiert werden. Tatsachlich wurde in der Zwischenzeit ein Geratedefekt festge—
stellt, so dass die Messungen mit erheblicher Verzégerung und zeitlich stark vonein—
ander versetzt durchgefuhrt wurden. Die Proben wurden zwar Uberwiegend gekuhlt
gelagert, jedoch nicht tiefgefroren.
Tab. 3.1: Ergebnisse der LC-OCD-Analysen; unverindertes Medium M71 als Negativkontrolle; US1 und

US2 sind Kulturiiberstinde, gemessen mit einem zeitlichen Versatz von 4 Monaten; alle Angaben in
mg C/I [ppm]

, LMW LMW
Probe DOC HOC  Biopolymere BB HS NA Acids
M71 0,0 0,0 0,0 0,0 0,0 0,0 0,0
Us1 7,8 0,5 0,0 0,9 0,0 3,2 3.1
Us2 7,6 0,7 0,03 0,8 0,0 3,8 2,2

Die Analyseergebnisse in Tab. 3.1 (Abb. 3.3) sind daher unter dem Gesichtspunkt
einer moglichen, lagerzeitbedingten Veranderung des Kulturiberstandes zu

betrachten und spiegeln mit grolRer Wahrscheinlichkeit nicht den Ist-Zustand des
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Kulturiberstandes nach der Abtrennung wider. Die Analysen der Kulturiberstande
wurden mit einem zeitlichen Versatz von 4 Monaten durchgefuhrt; als

Negativkontrolle diente eine Analyse der unveranderten M71-Nahrlésung.

US1

LMW Acids
US 2 -~

1 LMW NA

a.u.

Biopolymere

/

20 30 40

Retentionszeit [min]

Abb. 3.3: Chromatogramme der Kulturiiberstéinde

Trotz des relativ langen, zeitlichen Versatzes von 4 Monaten unterscheiden sich die
Messergebnisse hiernach kaum. In beiden Fallen ist ein DOC-Gehalt von knapp 8
ppm ermittelt worden. Beide Proben enthalten < 1 ppm nicht chromatographierbare,
hydrophobe Komponenten (HOC). Auffallig ist das Ergebnis insofern, als dass
vorwiegend einfache organische Sauren (LMW Acids) sowie neutrale Verbindungen
und Amphiphile (LMW NA) nachgewiesen wurden. Vergleichsweise stark vertreten
ist auch noch die Fraktion der Building Blocks, wobei Bausteine oder Degradations—
produkte von Huminstoffen nicht in einer A. ferrooxidans Kultur zu erwarten sind.
Huminstoffe als solche sind daher auch nicht nachweisbar. Als Indiz fUr ein erneutes
Wachstum von Organismen im Kulturiberstand US2 kann der Nachweis von
Biopolymeren gewertet werden. Vor dem Hintergrund der langen Lagerdauer
erscheint die Mdglichkeit einer erneuten Besiedelung des Uberstandes durch nicht

genauer definierte Organismen als wahrscheinlich.
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Die vorliegenden Ergebnisse implizieren die mdgliche Bildung korrosionsférdernder,
organischer Substanzen durch das Kulturwachstum von A. ferrooxidans. Die
organischen Sauren waren in der Lage, sowohl als Saure korrosiv auf das
keramische Material zu wirken als auch als komplexbildende Spezies. Letzterer
Punkt kdnnte auch flir einige Verbindungen aus der Fraktion der LMW NA gelten:
diverse Alkohole und Saccharide stellen potentielle Chelatoren dar; ebenso weisen
Aldehydgruppen auf komplexbildende Verbindungen hin.
Tab. 3.2: Ergebnisse der IC-Analysen nachdem die Proben 4 Monate kiihl gelagert wurden; organische

Bestandteile in M71 weisen auf mikrobielle Kontamination innerhalb dieses Zeitraums hin; in US1
waren organische Verbindungen zu erwarten; alle Angaben in mg/I [ppm]

Probe Cr S0~ FA" AcA? PO,* n.bek. Anion
M71 132,0+4,8 2998,8 +0,8 3,4+0,3 2,1+0,2 2365,9+3,4 n.a.3>
Us2 126,9+0,6 6403,7 £1,2 n.a.3> 0,9+0,4 2351,2+2,0 58,2 3,0

1 . . . .

) Ameisenséure (formic acid)
2 . . .

) Essigsiure (acetic acid)

) n.a.: nicht analysiert

Die Ergebnisse der zeitgleich zur LC-OCD-Messung von US2 durchgefihrten
lonenchromatographie-Analysen sollten die Veranderungen des M71 Mediums durch
das Kulturwachstum aufzeigen. An anderer Stelle (vgl. Kap. 3.2.2.3.) werden die
Messergebnisse der Anionen- und Kationenanalysen dargestellt. Aus den am GFZ
gewonnenen Daten lasst sich aber ablesen, dass das urspringlich anorganisch
zusammengesetzte Nahrmedium M71 ohne ursprunglich nachweisbare C-
Verbindungen (s. Tab. 3.1) nach 4 Monaten kuhler Lagerung signifikante Gehalte C-
haltiger Verbindungen aufwies (s. Tab. 3.2). Fir die Entstehung organischer
Verbindungen in dem steril abgeflullten M71 durften unbekannte Mikroorganismen
ursachlich sein, die vermutlich als Kontamination ins Medium eingebracht wurden. Es
ist nicht bekannt, zu welchem Zeitpunkt dieser Eintrag erfolgte. Wahrend der
Herstellung und Abfullung des M71 im Tubinger Labor wurde sorgfaltig darauf
geachtet, eine durchgehende Sterilitat zu gewahrleisten. Vermutlich wurde das M71
wahrend der ersten LC-OCD-Probenahme oder im Verlauf der 4-monatigen
Lagerung mit einem unbestimmten Organismus mikrobiell verunreinigt. Als
Negativkontrolle flr diese IC-Messungen eignete sich das Nahrmedium daher nicht

mehr. Das Ergebnis zeigt andererseits aber, dass die LC-OCD-Analytik einen guten
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Hinweis auf die korrosionsfordernde Wirkung der durch A. ferrooxidans erzeugten
H,SO,4 gegenuber der im Labor hergestellten Saure liefert. Es macht jedoch auch
deutlich, dass die Reproduzierbarkeit der vorliegenden Daten wegen nicht weiter

spezifizierbarer Veranderungen des Kulturmediums nicht sichergestellt werden kann.

3.2.2.2. Ergebnisse der optischen Emissionsspektroskopie mit induktiv

gekoppeltem Plasma (ICP-OES-Analysen)

Zur Ermittlung eines wachstumsbedingten Kationenverbrauchs wurden sowohl das
Nahrmedium M71 als auch Kulturiiberstinde hinsichtlich ihrer Gehalte an Ca?*, Mg?",
K" und Na® mittels ICP-OES-Analyse untersucht. Die Analysen wurden an der
Landesanstalt fur landwirtschaftliche Chemie an der Universitat Stuttgart Hohenheim
durchgefuhrt. Jede Eluatprobe a 15 ml wurde doppelt analysiert; die in Abb. 3.4

dargestellten Messergebnisse basieren auf den Mittelwerten der Messungen.
@Na* @K' oCa* mMg”

800 1

600 T

400 1

Konzentration [ppm]

200 +

M71 M71 US3 US4 USs US6
ist) soll?

Abb. 3.4: durch ICP-OES-Analysen ermittelte Kationenkonzentrationen
(Mittelwerte) fiir das unveridnderte Ndhrmedium M71 sowie die bakteriell
verinderten Kulturiiberstinde US3 — 6; ) gemessene Kationenkonzentrationen
(ist) in M71; ? theoretische Kationenkonzentrationen (soll) in M71, berechnet
nach ,,Rezept” (s. Kap. 3.2.1.)

Diese Untersuchung erfolgte mit dem Ziel, eine Kationendifferenz zu ermitteln und

daraus gegebenenfalls abzuleiten, welche der assoziierten Anionen flr weitere
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Prozesse im Kulturmedium ,frei“ waren. Bekannt ist die Fahigkeit einiger dieser
Anionen (SO4*, PO,*), Komplexverbindungen mit Metallen einzugehen. Es wurde im
Vorfeld davon ausgegangen, dass die mikrobiell ,verbrauchten Kationen durch
Abfiltern und Abzentrifugieren der Biomasse aus dem Kulturiberstand auch aus
diesem entfernt wirden. Gegenuber der ursprunglichen M71-Zusammensetzung

ware damit ein Anionenuberhang im Kulturiberstand zu erwarten gewesen.

Tatsachlich fuhrten diese Untersuchungen zu genau gegenteiligen Ergebnissen.
Samtliche analysierten Kulturiberstande wiesen deutlich héhere Kationengehalte
auf, als die urspriingliche Zusammensetzung des M71 (" M71 ist; s. Abb. 3.4).
Allerdings kann ein signifikanter Unterschied zwischen den theoretischen Sollwerten
der Kationenkonzentrationen (2 M71 soll) und dem tatsichlich gemessenen Istwert
festgestellt werden. Auffallig ist die sehr gute Korrelation zwischen den theoretischen
Werten und den analysierten Konzentrationen in den Kulturiiberstanden US3 — 6. Da
diese starke Anreicherung von Kationen eindeutig gemessen wurde, sind zwei
Szenarien denkbar: (1) die Messung(en) waren fehlerhaft, wodurch die Ergebnisse
unbrauchbar waren, oder (2) die Messungen und samtliche praparativen Arbeiten
wurden korrekt durchgefihrt, was in ebenso wenig brauchbaren Ergebnissen

resultierte.

Der zweite Fall erscheint vor dem Hintergrund der A. ferrooxidans Kultivierung in
Erlenmeyerkolben durchaus moglich, da Erlenmeyerkolben in der Regel aus
Borosilikatglas bestehen. Dieses enthalt Ublicherweise erhebliche Anteile der
analysierten Kationen. Es kdme dann als einzige, wahrscheinliche Quelle flr den
zusatzlichen Kationeneintrag in Frage. In dem Fall muss davon ausgegangen
werden, dass die A. ferrooxidans Kulturen das Borosilikatglas der Kolben korrosiv
schadigten. Dabei lassen sich die erhdhten Kationenkonzentrationen in den
Kulturiberstanden auch sehr gut mit dem netzwerkmodifizierenden Charakter der
Alkali- und Erdalkalielemente [62; 64] korrelieren, da diese bei einem Kkorrosiven

Angriff zuerst aus dem Glasnetzwerk herausgelost werden.

Eine Rekonstruktion der Kultivierungs- und Analysebedingungen lasst sich an dieser
Stelle leider nicht herstellen. Mit den vorliegenden Ergebnissen waren die eingangs

zu diesem Kapitel erwahnten Zielsetzungen nicht realisierbar.
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3.2.2.3. Ergebnisse der lonenchromatographie-Messungen (IC)

Mit dem Ziel, die jeweiligen Kationenkonzentrationen inkl. Ammonium (NH;") zu
ermitteln, wurden IC-Messungen an den Losungen durchgeflhrt. Da mittels der
lonenchromatographie Konzentrationen von maximal 100 ppm (Summe der zu
untersuchenden Kationen, pers. Gesprach mit Dr. M. Marks, Universitat Tubingen)
quantifizierbar sind, mussten die Lésungen (M71 und Kulturiberstande) verdinnt
werden. Bei der Anwendung der Verdunnungsreihen wurde sich an den jeweiligen
theoretischen Kationengehalten des Nahrmediums orientiert (s. Kap. 3.1.1.1.). Zur
Quantifizierung der Kationengehalte in den Eluaten mussten diese gegen zuvor
hergestellte Standards (Kalibrierlésungen aus M71) mit rechnerisch definierten NH,4"*-
Gehalten als Kalibrierstandard gemessen werden. Daher stimmten die
Kationenverhaltnisse in den Standardlosungen mit denen im M71-Nahrmedium
uberein. AnschlieRende Standardmessungen ergaben allerdings unerwartete
Ergebnisse: mit steigender NH,"-Konzentration konnte ein parabolisch abfallender
Ist- gegeniiber dem theoretischen Sollgehalt an NH,"-Kationen in den Messldsungen

festgestellt werden (Abb. 3.5).
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= 1 R2=0.9723
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Abb. 3.5: Messung des NH,"-Standards; Vergleich der
theoretischen Soll- gegen gemessene Istwerte; in rot ist der
erwartete Verlauf dargestellt

Das gleiche Bild ergab sich auch beim Vergleich von NH;- mit anderen
Kationengehalten (Abb. 3.6; Verhaltnis von Na* zu NH," exemplarisch dargestellt).
Alle anderen Kationen zeigen mit zunehmender Sollkonzentration die erwarteten,

linearen Konzentrationssteigerungen. Die Richtigkeit und Langzeitprazision der
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Daten wurde mit zwei verschiedenen Standardldsungen Uberprift; die Messfehler
liegen fur Na bei 1 %, fur K bei 1,5 %, fur Mg bei 8,3 %, fir Ca <1 %.

Messungen der Standards

03T Na*/ Mg* Na*/K*
41 X
_ y = 0.0608x X = 1.0506x el
& ,’/* é ) . ’,”
=) 0.1 },’ o ’,X’
x-” X
% ° x
nn 4=ttt 0 + + + +
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Abb. 3.6: Kationenverhéltnisse nach IC-Analysen

Die eigentlichen Analysen der Uberstdnde erfolgten im Anschluss an die
Standardmessungen und wurden auf Basis dieser quantifiziert. Bei diesen
Messungen diente das M71 Nahrmedium als Standard (Abb. 3.7). Aus den
Ergebnissen lieBen sich jedoch nicht die erhofften Informationen gewinnen
(Kationenbilanz der A. ferrooxidans Kulturen), da bis auf Ammonium, dessen
Konzentrationsentwicklung sich erwartungsgemaf verhielt, alle anderen detektierten
Kationen im Kulturiberstand wahrend des Kulturwachstums angereichert wurden.
Hierbei ware zumindest eine gleichbleibende Kationenkonzentration zu erwarten
gewesen. Es muss also davon ausgegangen werden, dass die relativ erhdhten
Kationenkonzentrationen in einem direkten Zusammenhang mit einer bakteriell-
korrosiven  Herauslésung aus dem  Kontaktbereich der verwendeten

Erlenmeyerkolben standen. Eine sinnvolle Nutzung der Daten zur Erstellung von
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Kationenbilanzen vor und nach dem Kulturwachstum war dadurch nicht mehr

gegeben.

Na*-Konzentrationen K*-Konzentrationen NH,*-Konzentrationen

2.0
1.5
1.0

0.5
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Mg?*-Konzentrationen Ca?*-Konzentrationen

[ M71 Nihrmedium
0.15 0.20

Kulturiiberstinde nach 6 d
Kulturwachstum (pH ~2,0)
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Abb. 3.7: Kationenkonzentrationen im Nahrmedium (Ausgangssituation) sowie in Kulturiiber—
stinden nach 140 h Kulturwachstum; abgesehen von der erwarteten Verringerung der NH,'-
Konzentrationen ist bei allen anderen Messungen eine Anreicherung der Kationen wihrend des
Kulturwachstums festgestellt worden. Die Anreicherungen diirften mit der Herauslosung der
betreffenden Kationen aus dem Glas der Erlenmeyerkolben zusammenhéngen, wodurch sich diese
Analysen als unbrauchbar erwiesen
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3.3. Escharichia coli K12 MG1655 (Laborstamm)

Als Alternative zu den A. ferrooxidans Kulturen wurde mit Escherichia coli ein
Bakterienstamm gewahlt, der unter vollig anderen Umweltbedingungen existiert.
Prof. Dr. Klaus Hantke vom Fachbereich Biologie der Universitat Tibingen stellte den
nicht pathogenen, genetisch veranderten Laborstamm Escherichia coli K12 MG1655
fur umfassende Versuche zur Verfugung. ZielfUhrend bei der Verwendung dieses
Bakterienstammes war seine Eigenschaft als Siderophorproduzent. Bei
Siderophoren handelt es sich um einen sehr effizienten Mechanismus, der es
bestimmten Organismen erlaubt, die Bioverfugbarkeit schwerldslicher Eisen(lll)-
lonen deutlich zu erhéhen. Sie stellen komplexe, organische Molekule dar, die von
den Organismen synthetisiert und unter bestimmten Bedingungen an die Umgebung
abgegeben werden. Diese sind dann in der Lage, oftmals in Festphasen gebundenes
Fe(lll) zu komplexieren und das ansonsten schwerldsliche Eisen den Organismen
zur Verfugung zu stellen. Da Siderophore durchaus auch mit anderen Metallionen
Komplexe bilden kdonnen [130; 131], sollte in diesem Teil der Arbeit untersucht
werden, inwieweit sie sich als Mittel zur selektiven Herauslésung von Y**- und AI**-

lonen aus der amorphen KGP der SizN4-Keramiken eignen.

Prof. Hantke empfahl die Verwendung des speziellen Laborstammes, da er wegen
seiner gesundheitlichen Unbedenklichkeit unproblematisch in der Handhabung sei
und sich schnell und einfach kultivieren lielle. Der verwendete E. coli Stamm
produziert den Siderophor Enterobactin [132], der als starkster, naturlich
vorkommender Fe-Komplexbildner gilt [133]. Im Rahmen der vorliegenden
Dissertation betreute der Autor eine Studienarbeit von Valentin Wagner (2009),
deren Methoden und Ergebnisse zu einem grof3en Teil in diesen Abschnitt mit
eingeflossen sind. Herr Wagner flhrte erheblichen Teil der Versuche zur
Siderophorsynthese und ihrem Nachweis durch, teilweise auch in Zusammenarbeit
mit dem Autor dieser Arbeit. Es wird im nachfolgenden Text nicht explizit auf die

Passagen hingewiesen, welche auf den Resultaten der Studienarbeit basieren.
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3.3.1. Wachstum von E. coli K12 MG1655

Im Vorfeld der eigentlichen Versuche zur Siderophorsynthese wurden die optimalen
Wachstumsbedingungen sowie das Wachstum der Kulturen evaluiert. E. coli K12
lasst sich mit Hilfe verschiedener Nahrmedien Kkultivieren. Um einer ersten
Stammkultur schnelles und sicheres Wachstum zu erméglichen, wurde diese im LB-
Medium (spez. Komplexmedium; engl. lysogeny broth) kultiviert. Es weist folgende
Inhaltsstoffe auf, deren einzelne chemische Bestandteile sich nicht exakt

aufschlisseln und darstellen lassen:

5¢9 Hefeextrakt

10g Trypton (Konzentrat aus tierischen und / oder pflanzlichen
Proteinen)

10g NaCl

1000 ml deionisiertes Wasser

Der pH-Wert liegt bei 7. Vor der Inokulation wird das Nahrmedium 20 Minuten lang
bei 121°C autoklaviert.

Die Zusammensetung des LB-Mediums ist nicht eisenfrei. Daher wurden alle
weiteren Kulturen fur die Siderophorproduktion im mineralischen M63-Miller-Medium
kultiviert. Die hierfir verwendete Glasware wurde 5 Minuten lang mit 1 M HCI
gewaschen, um gegebenenfalls vorhandene Fe-Reste zu entfernen. Anschlie3end
wurden die Glaskomponenten mit Reinstwasser (MQ-H20) gespult und bei 121°C 20

Minuten lang autoklaviert. Das Miller-Medium (M63) ist wie folgt zusammengesetzt:

5,3 g KH2PO4
10,619 KoHPO4
2,0 g (NH4)2SO4

1000 ml MQ-Wasser

Supplemente:

10 ml Glycerin 60% (als C-Quelle)
1 ml 1 M MgSOy,
1 mi 0,1 M CaCl,

optionale Beimengung von FeSO, * 7 H,O (Konz. 2,01 g/l)
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Die Salzlésung weist vor Zugabe der Supplemente einen pH-Wert von etwa 7,0 auf.
Bevor weitere Substanzen hinzugeflugt werden, muss die Losung 20 Minuten lang
bei 121 °C autoklaviert werden. Die sterile Salzlésung kann gekuhlt Gber einen
langeren Zeitraum gelagert werden. Unmittelbar vor der Inokulation werden die
Supplemente beigegeben; direkt nach dem Autoklavieren ist darauf zu achten, dass

die Ldsung vor der Beigabe der Supplemente auf Raumtemperatur abgekuhlt ist.

Das LB-Nahrmedium der Stammkultur enthalt alle notwendigen Bestandteile zum
Kulturwachstum, u.a. auch Fe, in relativ hohen, jedoch im Rahmen dieser Arbeit
analytisch nicht ermittelten Konzentrationen. Um Siderophore synthetisieren zu
kdnnen, sollte der verfugbare Fe-Gehalt der Umgebung so gering wie maoglich sein.
Wird also aus der Stammkultur ins M63-Medium inokuliert, ist damit auch der
Ubertrag nicht definierter Fe-Mengen verbunden. Ideal wére also ein véllig Fe-freies
Nahrmedium. Um den unerwilnschten Eintrag von Fe in die Synthesekulturen zu
minimieren, wurden zwei ,Zwischenkulturen mit je 1 % Inokulum angesetzt, so dass
die Produktionskulturen um mehrere Grdélienordnungen verringerte Fe-Gehalte

gegenuber der Stammkultur aufwiesen.
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Abb. 3.8: Kalibration der OD (Absorbance) durch Zell-
zéhlung (Viable Counts) mittels Thoma-Zéhlkammer (s.
Kap. 3.2.1.)

Um die optimalen Wachstumsparameter zu evaluieren, wurden im Vorfeld je zwei
Nahrmedien (LB- und MG63-Medien) mit E. coli K12 angeimpft. Das jeweilige
Wachstum wurde mittels Thoma-Zahlkammer und Messung der optischen Dichte

(OD) kontrolliert. Die Zunahme der Zellanzahl geht einher mit einer proportional
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zunehmenden Tribung der Kultur. Dabei basiert die OD der Kultur auf der Extinktion
und kann durch das Lambert-Beersche Gesetz beschrieben werden; gemessen wird
hier die Differenz zwischen eintreffender und austretender Lichtintensitat, damit also
die Absorption des Lichts durch die verringerte Licht-Transmissivitat der
Bakterienkultur. Die OD-Messungen wurden in Kuovetten mit einem UV/Vis-
Spektralphotometer des Herstellers Analytik Jena, Modell SPEKOL 1300° bei einer
Wellenlange A = 600 nm durchgeflhrt. Die Kalibration (Abb. 3.8) der OD-Messungen
erfolgten durch gleichzeitige Zellzahlung mittels Thoma-Zahlkammer (s. Kap. 3.2.1.).

1.LE+10 T
1 —%-Kli12-1+Fe —<-KI12-2+Fe —%-Kl12-10.Fe —$—KI12-2o0.Fe

1.LE+09 1

Zellzahl

1.E+08 1

Zeit |h]

Abb. 3.9: Wachstumskurve der E. coli K12 Kulturen in Medien mit (rot) und ohne Fe (blau),
basierend auf Messungen der OD

Im Gegensatz zu A. ferrooxidans zeigt E. coli K12 ein sehr schnelles Wachstum: die
stationare Phase ist nach ca. 32 h erreicht (Abb. 3.9). Dabei fallt auf, dass es zu
keinem Unterschied im Kulturwachstum fihrt, wenn das Fe-freie Nahrmedium
verwendet wird. Das Kulturwachstum wurde mittels OD-Messungen aufgezeichnet.
Da die hdchsten Siderophor-Syntheseraten wahrend der exponentiellen und zu
Beginn der stationaren Phase erwartet wurden, ist die Aufzeichnung des
Kulturwachstums nach eindeutiger Identifikation der stationaren Phase nicht

fortgesetzt worden.
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Fur alle nachfolgenden Versuche wurden die Kulturen bei 37 °C und 150 U/min in

Erlenmeyerkolben in einem Rotationsschuttler inkubiert.

3.3.2. Siderophore

Verschiedene Organismen (Bakterien, Fungi, Pflanzen) haben Strategien entwickelt,
die unter aeroben, neutralen Bedingungen als nahezu unlésliches Fe(lll)-Hydroxid
vorliegenden Fe**-lonen I6slich zu machen und somit ihre Bioverfiigbarkeit zu
erhdhen. Dies gelingt durch die Snythese und Ausscheidung sogenannter
Siderophore, die die Fe-lonen komplex binden und transportieren kdnnen [116].
Dabei handelt es sich meist um niedermolekulare, wasserldsliche, organische
Molekule [134], die Fe- und diverse andere Metallionen [130; 131; 135; 136] mit
extrem hohen Stabilitdtskonstanten fiir Fe(lll)-Siderophor-Komplexe (102 — 10°;
[133]) koordinativ binden. Eine sehr aufschlussreiche Arbeit wurde von LOOMIS UND
RAaymoNnD [131] vorgestellt, in welcher sie Gleichgewichtskonstanten von Me(lll)-
Enterobactin-Komplexen untersuchten. Dabei konnten sie einen linearen Trend
zwischen dem Quotienten aus Ladung und dem Quadrat des lonenradius auf der
einen und den pKi-Konstanten des Komplexes auf der anderen Seite feststellen
(Abb. 3.10). Aus der dargestellten Beziehung kann auch eine mogliche

Komplexierung von Y** durch Enterobactin (rot) abgeleitet werden.

5.6 y = 0.4796x + 3.5262 g Abb. 3.10: Darstellung der ersten Pro—
R?=0.65234 e tonierungskonstanten pK; von AI’",

5.2 Fe % Al Fe’', Ga’*, S¢’ und In*" der Me(IID)-

Z 4.8 Sc)} %,/' Enterobactin-Komplexe als ein vom
-5 ’,f’% Ionenradius R der Metallionen abhén—
4.4 ) oot Ga giger Wert; aus dieser Beziehung 146t

A % sich die mdgliche Komplexierung von

4.0 /,—’ %'“ Y*" durch Enterobactin ableiten (nach

3.6 IT'Il71111111111111l11t11 [131])

Siderophore liegen in mehr als 500 aktuell bekannten Strukturen vor [134],
unterscheiden sich in ihrer Funktionsweise vor allem aber durch ihre Fe-bindenden

Liganden, die sich in der Regel durch drei unterschiedliche Spezies darstellen lassen
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(Abb. 3.11). Die Komplexbindung der Metalle erfolgt dabei durch Deprotonierung der
Chelatoren [133; 137]. Ublicherweise werden Uber diese funktionellen Gruppen

sechszahnige Fe-Komplexe gebildet.

O-. O---Fe O---Fe
Fe / \\\ ‘\\
1. Catecholat 2. Hydroxamat 3. Hydroxy-Carboxylat

Abb. 3.11: Fe-bindende Liganden der Siderophore; statt Fe konnen diese Liganden
auch andere Metallionen (Me"") komplex binden

Die Organismen beginnen mit der Siderophorsynthese, sobald das bioverfugbare Fe
in der Umgebung so niedrig konzentriert vorliegt, dass der daraus resultierende Fe-
Mangel das Wachstum der Organismen gefahrden wirde [116]. Siderophore werden
im Zellinneren synthetisiert und von den Organismen an die Umgebung
ausgeschieden, wo sie die Fe(lll)- oder Me(n+)-lonen binden. Um das Fe(lll)
metabolisch nutzen zu kénnen, durchdringt der Fe-Siderophor-Komplex die dul3ere
Zellwand sowie die Cytoplasmamembran, bevor das Fe-lon im Inneren der Zelle ins

Cytoplasma abgegeben wird (Abb. 3.12).

Zellwand,

Umgebung, Cytoplasma- Cyt'oplasma,
aufien innen
membran
. . Neusynthese
Enterobactin - Enterobactin
Fe3+ Fez‘
Ferri- J
Enterobactin » Hydrolyseprodukte
Solubilisierung Transport Transport

Abb. 3.12: Schematische Darstellung des Fe-Transportmechanismus durch Sidero—
phore am Beispiel von Enterobactin (aus [116])

80



Kapitel 3 - Mikrobieller Hintergrund

Der im Rahmen dieser Arbeit eingesetzte Laborstamm E. coli K12 MG1655
synthetisiert Enterobactin (Abb. 3.13), ein Siderophor-Typ, welcher als starkster, in
der Natur vorkommender Fe-Komplexierer bekannt ist. Er weist eine Fe-Komplexbil—-
dungskonstante von 10°? auf [133]. Da Enterobactin neben Fe auch andere Me™-
lonen komplex binden kann, kdonnte es zur selektiven Herauslosung der Additiv-
Metallionen AI**, Y** und eventuellen Verunreinigungen wie Ca®* aus der KGP der
Keramik genutzt werden. Im Erfolgsfall wirden Enterobactin und andere Siderophore
als eine Art Reinigungsmittel zur Me""-Lésung dienen konnen, ohne dass das
eigentliche silikatische Glasnetzwerk der KGP signifikant beschadigt wurde. Dies
setzt jedoch die nahezu vollige Abwesenheit von Fe im Gesamtsystem voraus. Bei
den im Rahmen dieser Arbeit durchgeflihrten Experimente wurden die zur Sidero—
phorsynthese bestimmten Organismen in einer mdglichst Fe-freien Umgebung
kultiviert.

Abb. 3.13: Strukturformeln von Entero—
bactin (a.) und Ferri-Enterobactin (b.);
die Catecholate sind rot gekennzeichnet,
deutlich sind die OH-Gruppen im Aus—
gangszustand erkennbar; dem stehen die
deprotonierten Catecholate nach der Fe-
Bindung gegeniiber (b.); Quelle:
http://www.uni-marburg.de/fbl5/ag-
oberthuer/research/images/enterobactin

gif

a. Enterobactin b. Fe(Ill)-Enterobactin

3.3.2.1. Nachweis von Siderophoren

Wahrend der Wachstumsversuche mit E. coli K12 wurde mittels Ferrozin-Test und
Atomabsorptionsspektroskopie (AAS) untersucht, ob in den wie in Kap. 3.3.1.
dargestellten Kulturen geldstes Fe im Kulturiberstand nachweisbar war. In den
uberwachten Kulturtiberstanden konnte jedoch kein gelostes Fe festgestellt werden.
Daher wurde von der hochsten Rate der Siderophor-Synthese wahrend der

exponentiellen und dem Beginn der stationaren Wachstumsphase ausgegangen.

Siderophore lassen sich durch zwei gangige Nachweistechniken in wassriger Losung

feststellen. Eine recht einfache, als Chromazurol S-Test (CAS-Test) bezeichnete
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Methode erlaubt die rein qualitative Uberpriifung von Siderophoren im
Kulturiberstand [138]. In Gegenwart von Fe(lll)-lonen bildet Chromazurol S einen
blauen Fe(lll)-CAS-Komplex. Dabei handelt es sich um einen schwachen Komplex,
der durch die Gegenwart starker Komplexbildner wie Siderophore dekomplexiert
wird, was durch einen Farbumschlag sichtbar wird. Durch die Siderophore wird ein
Farbumschlag von blau nach rot bewirkt. Dieser einfache CAS-Test wurde im

Rahmen der betreuten Studienarbeit von Valentin Wagner nicht durchgefthrt.

Deutlich genauer ist der Siderophor-Nachweis mit Hilfe der Hochleistungsflussig—
keitschromatographie (HPLC). Diese erlaubt nicht nur den rein qualitativen Nachweis
sowie die Unterscheidung von Siderophoren, sondern sie ermdglicht auch eine
Quantifizierung der Siderophor-Konzentrationen in wassrigen Ldsungen wie
Kulturiberstanden [139]. Eine Quantifizierung setzt jedoch die Verwendung
definierter Standards voraus. Diese lassen sich nur unter relativ hohem
Kostenaufwand verwirklichen (der Preis fur 1 mg Enterobactin liegt bei ca. € 500).
Daher wurde im Rahmen dieser Arbeit zunachst auf die Beschaffung reiner
Siderophor-Praparate zur Herstellung solcher Standards verzichtet, da zuvor die
eigentliche Siderophor-Synthese und -Ausscheidung evaluiert werden sollte, was

durch einen qualitativen Nachweis zu erbringen war.

In [139] wird ausflhrlich dargestellt, unter welchen Bedingungen (pH, Temperatur)
sich die vier Siderophore Enterobactin, Salmochelin, Yaersiniabactin und Aerobactin
synthetisieren lassen. Sie verwendeten dafur den Stamm E. coli Nissle 1917, der in
der Lage ist, die vier unterschiedlichen Siderophor-Spezies in Abhangigkeit der
genannten Umweltparameter (s.0.) zu erzeugen. Im Hinblick auf die Siderophor-
Gewinnung und HPLC-Analytik sollten sich die Erkenntnisse aus der Arbeit direkt auf
den von uns verwendeten Stamm K12 MG1655 Ubertragen lassen. Die hierbei
erzielten Resultate wurden mit den Ergebnissen aus [139] sowie mit persodnlich von
Dr. Marianne Valdebenito (Universitat Tubingen) Uberlassenen, bis dahin

unpublizierten Referenzdaten verglichen.
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3.3.2.1.1. HPLC-Analysen

Im Rahmen dieser Arbeit wurde ein HPLC-Setup verwendet, das exakt der von
VALDEBENITO ET AL. verwendeten Systemkonfiguration entsprach [139]. Es kam ein

Shimadzu-HPLC-Gerat mit folgendem Setup zum Einsatz:

Verwendete Saule: C-18 Reverse Phase (Dr. Maisch GmbH)
Mobile Phase A: 6% Acetonitril; 0,1% C2HF305; 93,9% H20
Mobile Phase B: 99% Acetonitril; 0,1% C,HF30,
Probenmenge: 50 pl
Durchflussrate: 1 ml/min
Detektorwellenlange: 220 nm
Gradientenverlauf: s. Abb. 3.14, Gradienten-Elution

— 100

% 80

E 60 — mobile Phase A

g 40 —— mobile Phase B

z 20

:0.

0 5 10 15 20

Zeit [min]

Abb. 3.14: Gradienten-Elution der HPLC-Analyse (nach
[139])

Sowohl bei Probenextraktion als auch nachfolgender Behandlung und Praparation
wurde sich hierbei genau an der von BISTER ET AL. [140] sowie VALDEBENITO ET AL.
[139] beschriebenen Handhabung orientiert. Dort wurde gering konzentriertes FeCls;
(2 mM) dem Kulturiberstand beigegeben, welcher danach durch eine mit
Diethylaminoethylzellulose (DEAE) geflllten Saule gegeben wurde. DEAE-Zellulose
bindet die negativ geladenen Siderophore, in diesem Fall also Fe(lll)-Enterobactin.
Danach lassen sich die Fe(lll)-Siderophore aus der Zellulose durch Spulung mit
Ammoniumchlorid (NH4Cl) extrahieren und mittels HPLC analysieren. Die hierbei
erzielten Resultate (Chromatogramme) entsprachen nicht den von Dr. Valdebenito

uberlassenen Referenzdaten und Literaturwerten [139]. Auch vergleichende
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Abb. 3.15: HPLC-Ergebnisse nach Versuchen der Sidero—
phor-Synthese in E. coli K12 Kulturen; NH4Cl-Losung als
Negativprobe (A); ohne Zusatz (B), mit Fe,O3-Zusatz (C);
von Dr. Valdebenito personlich iiberlassene Daten positiver
Proben (D), die unter iibereinstimmenden Messbedingungen
gewonnen wurden (PDA Multi 3, 220nm)

Analysen an den gleichen Eluaten, die freundlicherweise am Institut fir Mikrobiologie
in Tubingen von Dr. Valdebenito durchgefuhrt wurden, fuhrten zu keinem positiven

Ergebnis; in den E. coli K12 MG1655 Kulturuberstanden konnten keine Siderophore
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nachgewiesen werden. Lediglich das Lésungsmittel NH4CI in reiner Form liefl3 sich
eindeutig identifizieren. Einige Peaks der Chromatogramme konnten F,Os-haltigen

Eluaten und den Kulturiberstanden zugeordnet werden (Abb. 3.15).

Deutlich Iasst sich in Abb. 3.15 erkennen, dass das auf den von Dr. Valdebenito zur
Verfugung gestellten Daten basierende Enterobactin-Chromatogramm (A) keine
Ubereinstimmung mit den gemessenen Eluaten aufweist. Diese lieferten einander
sehr ahnliche Ergebnisse, die lediglich in geringem Umfang voneinander abwichen.
Da sich auch im Verlauf der weiteren Untersuchungen (CAS-Test, s. Kap. 3.3.2.1.2.)
keine Hinweise auf eine Siderophorsynthese durch den verwendeten E. coli K12
Stamm ergaben und zudem keine besondere, korrosive Wirkung der Kulturen oder
deren Uberstéande auf die Keramiken nachweisen lieRen (s. Kap. 6.1.2.), wurde auf

weitere Syntheseversuche verzichtet.

3.3.2.1.2. Chromazurol S-Test

Nach dem unter Kap. 3.3.2.1. beschriebenen Verfahren von SCHWYN UND NEILANDS
[138] wurden mehrere Kulturiberstande rein qualitativ auf eine mdgliche Siderophor-
Synthese untersucht. Auch Uber langere Zeitraume konnte kein Farbumschlag von
blau nach rot beobachtet werden. Auch dieser einfache Test lieferte keine
Ergebnisse, die auf eine Siderophor-Synthese durch den verwendeten E. coli Stamm

hindeuteten.
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4, Materialien

Da durch eine Vielzahl friherer Arbeiten bekannt ist, dass gesinterte SizNg-
Keramiken vor allem im Bereich ihrer intergranularen, amorphen KGP korrosiv
angegriffen werden (siehe Kap. 2.2.2.), sind fur erste mikrobielle und chemische
Korrosionsversuche Modellglaser hergestellt worden. Deren Zusammensetzungen
entsprachen ungefahr der durchschnittlichen KGP-Zusammensetzung einer mit Y,03
und Al,O3 additivierten SizN4-Keramik (siehe Kap. 2.1.1.2.). Die Glaser wurden aus
reinen Pulveredukten synthetisiert und unter normalatmospharischen Bedingungen

geschmolzen (s. Kap. 4.1.).

Neben den im Rahmen dieser Arbeit verwendeten SizNs-Keramiken des Herstellers
Kyocera™ (Artikel SN220M®) wurden zusatzlich Proben eigener Zusammensetzung
in Zusammenarbeit mit dem Insitut fir Angewandte Materialien — Keramik in
Maschinenbau (IAM-KM) des Karlsruher Instituts fir Technologie (KIT) hergestellt.
Bei der Herstellung der eigenen Keramiken kam es jedoch zu unerwarteten
Problemen, so dass diese im weiteren Verlauf der experimentellen Arbeit nur
vereinzelt Verwendung fanden (s. Kap. 4.2.1.). Daneben wurden vereinzelte
Versuche mit SiC-Keramiken des Herstellers ESK Sic™ durchgefuhrt. Hier fanden

einige Korrosionsexperimente in mikrobiellem und chemischem Milieu statt.

Die Hersteller kommerzieller Keramiken stellen nur sehr ungern Informationen tber
die exakten Zusammensetzungen lhrer Produkte bereit. Daher war eine eigene
Charakterisierung der strukturellen und chemischen Eigenschaften der hauptsachlich
verwendeten Materialien erforderlich. Dies traf insbesondere auf die Keramik
SN220M® des Herstellers Kyocera™ zu (s. Kap. 4.4.2. ff.).
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4.1. Modellglaser

4.1.1. Zusammensetzung der Modellglaser

Bei der Herstellung der Modellglaser wurde sich am System Y,03-SiO»-Al,O3 von
BONDAR UND GALAKOV [141] orientiert. Die chemische Zusammensetzung dieser
Glaser entspricht nicht exakt den zahlreichen, bisher postulierten
Zusammensetzungen der verschiedenen SizNs-Korngrenzphasen, sondern wurde in
Anlehnung daran nach einem mdglichst niedrigen, eutektischen Punkt in diesem
System gewahlt. Dieser ist in dem terndren Diagramm (Abb. 4.1) durch den roten
Kreis unterhalb der rot gekennzeichneten 1400 °C - Isotherme gekennzeichnet und
entspricht den in Tab. 4.1 dargestellten Gemischen der Glaser SiAlY1 und SiAlY2.
Das Fe-haltige Glas SiAlY3 weist eine abweichende Komposition der Inhaltsstoffe

auf.

YiSi;00:

1809 _

< R

- 2000 - /
M-1900. SN/

0 Y.ALO, YAIO;  Y:;ALOp 60
Y205

x

100
AlLO;

wt.-%

Abb. 4.1: terndres Phasendiagramm fiir das System Y,05-SiO»-Al,03; nach
[141]; der rote Kreis innerhalb der 1400 °C — Isotherme stellt die theore—
tische Zusammensetzung der Modellgléser dar
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Tab. 4.1: Zusammensetzungen der Modellglaser [Gew.-%)]

Name S|02 A|203 Y203 F6203

SiAlY1 45,3 20,5 34,2 -

SiAlY2

SIAlY3 26,0 28,1 41,5 4,4
4.1.2. Herstellung der Modellglaser

Vor dem Schmelzprozess wurden die Edukte in einer Scheibenschwingmihle in
einem Wolframcarbid-Mahlbecher homogenisiert, danach bei 105 °C mindestens
zwei Stunden lang im Trockenschrank gelagert und anschlieBend im Exsikkator zur
Abklhlung gebracht. Dieser Schritt erschien vor dem Hintergrund der
hygroskopischen Eigenschaften des Al,Os-Pulvers sinnvoll und wurde daher auf alle

pulverférmigen Edukte angewendet.

Heizschema zur Herstellung

1.600 7.
der Glasschmelzen g
1.400-
1.200-
— 1.0007-
Q
o 8004 1. Heizrate (HR) 60K / h bis 1.000°C
= 2. Th isotherm bei 1.000°C
- 3. HR 600K / h bis 1.300°C
600 4. 3h isotherm bei 1.300°C
- 5. HR 200K / h bis 1.600°C
400 6. 4h isotherm bei 1.600°C
- 7. Pt-Tiegel mitGlasschmelze bei 1,600°C
200 entnehmen und in Eiswasser abschrecken
-+~ +F+—+——-
0 240 480 720 960 1.200 1.440 1.680

t [min]
Abb. 4.2: Heizschema zum Schmelzprozess zur Herstellung der Modellglaser

Trotz des ausgewiesenen eutektischen Punktes unterhalb von 1400 °C wurde eine
Schmelztemperatur von 1600 °C gewahlt, um die Auswirkungen etwaiger
Temperaturschwankungen auf die Schmelze zu minimieren. Jeweils ca. 5 g der
Eduktmischung wurden in einen Platintiegel eingewogen und unter Normal-

atmosphére in einem Linn®-Ofen nach dem in Abb. 4.2 dargestellten Heizschema zu
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dem gewinschten Glas verschmolzen. Damit es bei der Abkihlung der Schmelze
nicht zu einer unerwinschten Ausbildung von Kristallkeimen kam, wurde der Pt-
Tiegel mit der heiRen Schmelze bei 1600 °C aus dem Ofen direkt in ein
Eiswasserbad gegeben, wodurch die Schmelze sehr schnell abgeschreckt wurde
und so als Glas erstarrte. Die Modellglaser erhielten so keine definierte Geometrie,
sondern lagen ausschlie3lich als granulierte Fragmente unterschiedlicher Formen

und Korngrof3en von einigen Mikro- bis Millimetern vor.
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4.2, SizNs-Keramiken

Im Rahmen dieser Arbeit wurden die Korrosions- und Folgeversuche zum
Uberwiegenden Teil an kommerziellen Biegestabchen des Herstellers Kyocera™
durchgeflihrt. Dies lag einerseits daran, dass mit der gleichbleibenden Qualitat und
Zusammensetzung der Keramiken gut nachvollziehbare, reproduzierbare und
verlassliche Daten zu generieren waren. Andererseits wurden diese Keramiken
gewahlt, weil es bei der Herstellung eigener Versuchskeramiken mit
unterschiedlichen Zusammensetzungen zu erheblichen Problemen kam und das
Kyocera™-Material kurzfristig verfugbare Abhilfe bei der Probenbeschaffung
ermdglichte. Daraus ergab sich die langfristig angelegte Strategie, mit dem

kommerziellen Probenmaterial zu arbeiten.

4.2.1. SizNy-Keramiken aus eigener Herstellung

Die Keramiken aus eigener Herstellung wurden in Zusammenarbeit mit dem IAM-KM
am KIT angefertigt. Daflir wurden unterschiedliche Zusammensetzungen gewahlt,

um verschiedene Aufgaben erfillen zu kénnen.

42.1.1. Zusammensetzungen der Keramiken aus eigener Herstellung

Es wurden funf Chargen von SisNs-Keramiken unterschiedlicher Zusammensetzun—
gen am IAM-KM hergestellt (s. Tab. 4.2). Neben einer Ublichen Zusammensetzung
mit Y,O3 und Al,O3 als Sinteradditive wurden auch Materialien mit Beimengungen
wie CaO und Fe,03 gezielt ,verunreinigt®. Diese Stoffe stellen fur die mechanischen

und chemischen Eigenschaften der Keramik schadliche Kontaminanten dar [3; 34].

Relativ haufig kommt CaO als unerwiinschte Verunreinigung in den Edukten flr die
SizN4-Synthese sowohl in Si3zNs- als auch Y,OsPulvern vor. Die recht hohen Kosten
der SisNs-Keramiken resultieren u.a. auch aus der hohen Reinheit der
Synthesepulver. Hieraus resultierte der Ansatz, durch gezielte Verunreinigungen mit
CaO oder Fe;03 den Effekt einer ,Billigkeramik® zu simulieren und zu evaluieren, ob

sich diese gezielt eingebrachten Stoffe ggf. als Nahrungsquelle fiir Mikroorganismen
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wahrend der mikrobiellen Korrosion nutzen lassen. Eine Analyse der Synthesepulver
auf ihren Reinheitsgrad wurde hier nicht durchgefuhrt (im Gegensatz zu den
Modellglasern). Die gewahlten Probenbezeichnungen (s. Tab. 4.2) spiegeln die
Zusammensetzungen hinsichtlich des Kontaminationsanteils wider.

Tab. 4.2: Zusammensetzungen der Keramiken aus eigener Herstellung in Gew.-% (mit Angabe der
Pulver-Hersteller)

Si3N4 A|203 Y,0z Fe, O3 CaO

Name
UBE  aocar St Aldrien 80 S Theor. Dichte
Theor. Hmme [g/cm3]
Eii‘héfste"er 3180 3,965 5010 5242 3,350
[g/cm?]
SNO 90,0 4,0 6,0 100,0 3,278
SNOFe05 90,0 4,0 5,5 0,5 100,0 3,278
SNOFe2 90,0 3,0 5,0 2,0 100,0 3,285
SNOCa2 90,0 3,0 5,0 2,0 100,0 3,261
SNOFeCa 90,0 3,0 5,0 1,0 1,0 100,0 3,273
4.2.1.2. Eigene Herstellung der Keramiken

Je Charge (siehe Tab. 4.2) wurde eine Ausgangsmenge von ca. 120 g Synthese—
pulvermischung benétigt. Nach der Einwaage wurden die Pulvermischungen
zusammen mit SizNgs-Mahlkugeln, einem Rihrwerk aus dem gleichen Material und
ca. 150 ml Isopropanol (2-Propanol) in einen PTFE-Ruhrbecher gegeben und in
einem Attritor homogenisiert. Die Homogenisierung fand Gber einen Zeitraum von 4 h
bei 1.000 U/min statt, wobei permament mit Wasser gekuhlt wurde. Zwischendurch

wurde Isopropanol nachgefullt.

Nach dem Homogenisierungsprozess wurde das jeweilige Pulvergemisch mit den
Mahlkugeln und Isopropanol Uber eine Saugflasche abgesiebt (zwei Ubereinander
gestapelte Siebe mit 180 und 32 um Maschenweite). Zum Nachspilen und Reinigen
der Mahlkugeln wurde ebenfalls Isopropanol verwendet. Die abgesiebte Mischung
aus Synthesepulver und Isopropanol wurde im Rotationsverdampfer bei ca. 50 °C
voneinander getrennt. Die Evakuierung erfolgte bis zu einem Druck von 300 mbar in
Schritten zu je 100 mbar. Danach wurde schrittweise bis ca. 150 mbar evakuiert;

darunter erfolgte die vorsichtige (Schritte von 3 — 5 mbar) Absenkung des Drucks bis
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auf etwa 80 mbar. Da eine vollstandige Trennung von Synthesepulver und Losemittel
nicht sichergestellt werden konnte, wurde das Synthesepulver nach der Abtrennung
vom Losemittel und vor der Weiterverarbeitung Uber Nacht in einem

Vakuumtrockenschrank bei 100 °C gelagert.

Zur Weiterverarbeitung wurde das Pulvergemisch erneut gesiebt, um etwaige
Agglomerationen und damit verbundene, spatere Dichteinhomogenitaten zu
vermeiden. Fiur die spatere Herstellung von Biegestabchen nach DIN-EN 843-1 mit
den Maf3en 45 x 4 x 3 mm wurden die Pulvermischungen zuvor zu Platten mit den
Maf3en 55 x 27 x 8 mm gepresst. Die Formgebung erfolgte in einer Uniaxialpresse
bei einem Druck von 14 MPa. Je Pulvercharge konnten so 4 Platten erzeugt werden,
aus denen nach dem Sinterprozess jeweils 6 Biegestdbchen geschnitten werden
sollten. Die Plattenpresslinge wurden in zweilagige Kunststoffolie eingeschweil3t und
anschlieBend kaltisostatisch bei 4 kbar 30 s lang zu Grinlingen mit einer Dichte von

ca. 55% TD (Theoretische Dichte) der gesinterten Keramik gepresst.
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Abb. 4.3: Ermittlung der HIP-Sinterparameter durch die Dilatometerfahrt
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Aus der SNO-Charge wurde zudem eine Dilatometerprobe erzeugt, um die optimalen
Sinterparameter zu definieren. Diese sind durch die sogenannte Dilatometerfahrt
ermittelt worden und in Abb. 4.3 dargestellt. Alle kunftigen Sinterfahrten fanden
demnach bei einer Temperatur von 1850 °C unter Ny-Atmosphére bei einem Druck
von 100 bar heiRisostatisch (HIP) statt. Nach der Sinterung wies die Dilatometer—
probe eine mittels Luftverdrangungspyknometers ermittelte Dichte von 98,04 % TD
auf, was zum Beginn dieser Arbeit als vertretbar erschien. Tatsachlich sind Werte
Uber 99 % ublich [12; 24], was darauf hinwies, dass die Dilatometerprobe tber eine
Restporositat verflugte. Im Laufe der Keramiksynthese stellte sich heraus, dass die
gewahlten Sinterparameter im Vorfeld nicht ausreichend genug evaluiert wurden. Da
alle folgenden Sinterprozesse auf Basis der wahrend der Dilatometerfahrt ermittelten
Parameter durchgefuhrt wurden, zeigte sich erst nach Herstellung aller Proben, dass
eine grindlichere Abstimmung der Sinterparameter sinnvoll gewesen ware: aus

keiner Charge wurde eine dicht gesinterte Keramik gewonnen.

Abb. 4.4: Selbst hergestellte SizN4-Keramiken der Chargen
SNO (li.) und SNFe05 (re.); deutlich erkennbar sind die hetero—
gene Verteilung unterschiedlich dicht gesinterter Bereiche
innerhalb der Keramiken sowie die hohen Porositadten durch
Entgasungen wéhrend des Sinterprozesses

Schon makroskopisch lassen sich die hohe Porositat und heterogene
Dichteunterschiede durch die deutlichen Grauabstufungen in den Proben erkennen
(s. Abb. 4.4). Aus welchem Grund keine dichte Sinterung erfolgte, ist nicht mehr

rekonstruierbar. Aber es muss angenommen werden, dass trotz der sorgféltigen,
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vorbereitenden Arbeiten Agglomerationen der Synthesepulver fur Blasenbildung und
heterogene Dichteverteilung innerhalb des Materials verantwortlich waren. Obwohl
der gesamte Prozess zur Vermischung der Synthesepulver ein géangiges Mittel zur
Homogenisierung von Pulvermischungen darstellt und am IAM-KM bereits lange an
Syntheseprozessen gearbeitet wird (wodurch sich dort ein hohes Mal3 an Erfahrung
ansammeln konnte), wurden bei diesem frihen Bearbeitungsschritt offensichtlich
Fehler gemacht. Mdglicherweise hatten auch eine langere isotherme Phase sowie
ein hoherer, isostatischer N,-Druck zu einem besseren Ergebnis fuhren kénnen. Da
auch bei der SNO-Charge (ohne ,Verunreinigung“) keine dichte Sinterung maéglich
war, kann davon ausgegangen werden, dass die Beimengungen von Ca- und Fe-
Oxiden keine signifikanten Auswirkungen auf die Gasbildung wéahrend der
Sinterprozesse hatten. An einigen Keramikplatten war der praparative Misserfolg
bereits sofort nach dem Sinterprozess durch deutliche Ausbeulungen und irregulare
Oberflachentopographien erkennbar. Dabei zeigten vereinzelte Proben aufgeplatzte
Sinterhaute sowie Risse, die von der Oberflache bis ins Innere der Proben reichten.
Die selbst hergestellten Keramiken erwiesen sich auf Grund ihrer heterogenen
Zusammensetzungen und Phasenverteilungen (dicht / pords) als ungeeignet, um
reproduzierbare Ergebnisse zu erzielen. Aus diesem Grund wurden die Proben nach

wenigen Korrosionsversuchen nicht weiter verwendet.

4.2.2. SisN-Keramik Kyocera™ SN-220M®

Um die Reproduzierbarkeit der Ergebnisse und die Reprasentierbarkeit der Daten zu
gewahrleisten, wurde als Resultat der mangelhaften Keramikherstellung auf
kommerzielles Probenmaterial des Herstellers Kyocera™ zuriickgegriffen. Dabel
handelt es sich um die mit Al,Os und Y,O3 additivierte Keramik SN220M®: ungeklart
bleibt der mdgliche Zusatz weiterer Additive wie SiO,- oder AIN-Pulver. Vom
Hersteller waren hierzu auch keine weiteren Informationen zu erhalten. Die
Keramikproben lagen als Biegestabchen mit den Mal3en 45 x 4 x 3 mm vor (gemani
DIN-EN 843-1). Fur zahlreiche Versuche wurden mehrere Biegestdbchen in etwa 10

mm lange Abschnitte segmentiert.
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Die vom Hersteller erhaltlichen Informationen zu den Keramiken beschrénken sich
auf physikalische und mechanische Parameter; lediglich zum Gewichtsverlust bei
saurer und basischer Korrosion unter definierten Temperatur- und Konzentrations—
bedingungen lassen sich knappe Hinweise aus dem Datenblatt entnehmen. Die flr
diese Arbeit wichtigen verfigbaren Informationen zu der Kyocera™-Keramik SN-
220M® sind in der folgenden Tab. 4.4 zusammengefasst dargestellt. Das vollstandige
Datenblatt ist im Internet erhaltlich unter:
http://global.kyocera.com/prdct/fc/product/pdf/material_e.pdf

Tab. 4.3: Auszug aus dem Kyocera™.-Datenblatt fiir das Material SN-220M®

allgemeine Daten

Al-Gehalt % -
Dichte kg/m® (JIS* C2141) 3,2x10°
Vickersharte (500 g Belastung) GPa (JIS* R1610) 13,9

chemische Bestandigkeit

HNO3 (60%), 90°C 1,00
Gewichtsverlust in

H2804 (95%), 95°C mg/cmzld 0,40

NaOH (30%), 80°C 0,36

* JIS: Japan Industrial Standard
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4.3. SiC-Keramiken

Fur einige Korrosionsversuche wurden SiC-Keramiken des deutschen Herstellers
ESK™ verwendet. Dank ihrer sehr guten tribologischen Eigenschaften werden SiC-
Keramiken in zahlreichen Applikationen eingesetzt [2]. Um auch bei den Versuchen
mit SiC-Keramiken reproduzierbare Daten zu erhalten, wurde nach den Erfahrungen
bei der eigenen Herstellung von SizNs-Keramiken hier auf eine eigene SiC-Synthese
verzichtet. Da auch nicht bekannt war, ob und inwieweit &hnliche Beobachtungen wie
bei den SizNs-Keramiken mdoglich waren, wurden zunachst Korrosionsversuche
durchgefuihrt, um bei einem experimentellen Erfolg anschlielend das Material zu
charakterisieren. Der Hersteller stellte fir die Experimente eine kostenlose Charge
irregular geformter Proben- und Werkstiickfragmente zur Verfugung. Fir die
Versuche wurden einige Probenfragmente gewahlt, deren Querschnitt der Geometrie
der Biegestabchen entsprach, in der Lange aber sehr unterschiedliche Werte
aufwiesen. Daher wurden die Proben fur die Experimente auf weitgehend einheitliche

Langen von ca. 10 mm geschnitten.

Fur die Versuche wurden SiC-Keramiken des Typs EKasic® T verwendet, da diese
unter Zuhilfenahme von Sinteradditiven hergestellt wurden. Dadurch erhielten die
Keramiken durch den Sinterprozess auch eine Korngrenzphase mit einer YAG-
ahnlichen Zusammensetzung. Die wichtigsten Eigenschaften der Keramiken sind in
Tab. 4.4 zusammengefasst dargestellt. Datenblatter zu dem Material sind beim

Hersteller erhaltlich.

Tab. 4.4: Auszug aus dem ESK™.-Datenblatt fiir das Material EKasic® T

allgemeine Daten

Dichte (DIN EN 623-2) o [g/em?] >3,21
Porositat (DIN EN 623-2) P [%] <1,0
Mittlere KorngréRRe [um] <2
Phasenzusammensetzung a-SiC, YAG

chemische Bestandigkeit

HNO; (65% ig), 120°C <1
H,SO, (96% ig), 120°C Gewichtsverlust [%] <1
NaOH (30% ig), 120°C 5-10
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4.4, Charakterisierung der Materialien

Um die Resultate aus den Korrosions- und Oxidationsexperimente umfassend
beurteilen zu kénnen, wurden die synthetisierten Proben (Modellglaser, Keramiken)
hinsichtlich ihrer chemischen Zusammensetzung, mikrostrukturellen Beschaffenheit
und weiterer Parameter untersucht. Durch die chemische Analyse der Synthese—
pulver fur die Glasherstellung sollte die Zusammensetzung der Glaser eigentlich
bekannt sein. Allerdings konnten im Laufe der Herstellung Kontaminationen nicht
vollig ausgeschlossen werden. Eine mdgliche, abkihlungsbedingte Kristallbildung in
den Glasern sollte auch evaluiert werden, um gegebenenfalls die Aufschmelz- und
Abkuhlungsbedingungen anzupassen. Die Keramikproben wurden vor dem
Hintergrund einer mdglichst umfassenden Materialkenntnis untersucht. Da sich
bereits unmittelbar nach der Synthese eigens hergestellter Keramiken diese als
unbrauchbar erwiesen (s. Kap. 4.2.1.), wurden nur die kommerziellen Proben der
Kyocera™ SN220M®-Charge auf diverse Eigenschaften hin untersucht. Einerseits
wurde der Hauptteil der Experimente mit dem Material durchgefihrt, andererseits
sind Uber diese Keramiken nur wenige Informationen vom Hersteller erhéaltlich, so

dass sie einer grundlichen Charakterisierung bedurften.

44.1. Charakterisierung der Modellglaser
44.1.1. Chemische Charakterisierung der Edukte und Glaser

Vor der Glasherstellung wurden die Synthesepulver mittels Rontgenfluoreszenz—
analyse (RFA) chemisch auf mdgliche Verunreinigungen und Fremdelemente
untersucht. Nach der Synthese wurden die eisenfreien Glaser (SiAlY1, SiAlY2) mit
der gleichen Zielsetzung analysiert. Hierzu wurden jeweils 600 mg der Pulver und
der aufgemahlenen Glasproben mit 3600 mg Lithiumtetraborat-Pulver (Li,B4O7;
,Spectroflux 100®“) vermischt und homogenisiert, um daraus Schmelztabletten
herzustellen. An diesen wurden die RFA-Messungen durchgefiihrt und die daraus
resultierenden Ergebnisse (s. Tab. 4.6) mit denen der Edukte (s. Kap. 4.1.1))
korreliert. An den eisenhaltigen Glasproben der Charge SiAlY3 wurde keine

gesamtchemische Analyse vorgenommen.
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Tab. 4.5: Ergebnisse der RFA-Untersuchungen an Edukten und Modellglasern [Gew.-%]; in
rot dargestellt sind unerwartete Abweichungen von den Sollwerten (Tab. 4.1) sowie Abwei—
chungen voneinander und Kontaminationen; durch Fettdruck sind die Reinheitswerte der
Edukte hervorgehoben; Y als Hauptelement der Glaser wird im Gegensatz zu allgemeinen
Darstellungen von RFA-Ergebnisse als Hauptelement aufgefihrt und Fe als Fe,Oz als
Nebenelement (kursiv)

Edukte Glaser

SiOz A|203 YzOg F8203 SiAlY1 SIAIY2

Hauptelemente in Gew.-%

Sio, 99,03 0,39 0,00 0,03 41,70 46,56
Tio, 0,05 0,05 0,03 0,05 0,02 0,02
AlL,O; 0,16 99,10 0,00 0,00 18,50 20,06
Y,05 0,00 60 ppm (Y) 97,90 0,00 36,01 32,00
MnO 0,00 0,00 0,00 0,28 0,00 0,00
MgO 0,11 0,34 0,14 0,11 0,14 1,52
CaO 0,00 0,00 0,00 0,00 0,00 0,00
Na,O 0,15 0,65 0,00 0,13 0,09 0,09
K,O 0,00 0,03 0,00 0,00 0,00 0,01
P,Os 0,02 0,03 0,00 0,06 0,00 0,00
LOI 0,00 0,00 0,00 0,00 2,77 0,00

Nebenelemente in ppm

Ba 71 54 0 0 36 30
Co 0 0 0 84 3 0
Cr 0 0 0 446 0 0
Ni 0 0 9360 633 5701 6196
Rb 11 9 0 10 0 0
Sr 0 0 0 0 0 0
\Y 14 12 0 20 0 0
Fe,O3 300 2600 1000 99,00 % 0 0
Zn 0 0 0 48 0 0
Zr 41 32 0 43 0 0
Ce 0 0 0 0 0 0
Eu <1 <1 0 3,5 0 0
La 0 0 16 14 9 2
Nb 0 0 0 0 0 0
Nd 2,3 4,9 1921 0 11 6
Sm 8,2 0 0 12,6 0 0
Yb <1 10,6 20689 1,2 120 125

Summe in Gew.-%

> 99,84 100,35 100,20 99,88 99,80 99,90
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Festgestellt wurden relativ hohe Reinheiten (= 99%) bei SiO,, Al,O3 und Fe,Os.
Auffallig ist der hohe Grad der Verunreinigung von > 2 Gew.% durch unerwinschte
Fremdelemente wie z.B Yb und Ni beim Y,03-Pulver. Die Yb-Verunreinigung durfte
wegen ahnlicher chemischer Eigenschaften wie Y bei der Glasherstellung nicht
weiter negativ ins Gewicht fallen. Wegen ahnlicher Bindungseigenschaften des Yb ist
davon auszugehen, dass die Glaser nach der Synthese keine abweichenden
Verhaltensweisen gegen korrosive oder thermooxidative Angriffe im Vergleich mit

einer theoretischen, Yb-freien Zusammensetzung aufweisen.

Die Ni-Kontamination fallt mit ca. 9000 ppm quantitaiv eher gering aus. Allerdings
muss hier wegen stark abweichender chemischer und physikalischer Eigenschaften
im Vergleich zum Y davon ausgegangen werden, dass Ni das Korrosionsverhalten
des Materials beeinflusst. Wie Y weist auch Ni die Eigenschaften eines
Netzwerkwandlers auf. Inwieweit sich der quantitative Aspekt der Ni-Kontamination
tatsachlich auf das Korrosionsverhalten der Modellglaser auswirkt, konnte im
Rahmen dieser Arbeit nicht ermittelt werden, da hierfur keine vergleichenden Proben
hergestellt, bzw. Experimente durchgefuhrt wurden.

Die anschlieBende chemische Analyse der synthetisierten Modellglaser spiegelt die
Eduktzusammensetzungen mit gewissen quantitativen Abweichungen wider. Der
Vergleich zwischen Soll- und Ist-Zusammensetzungen zeigt signifikante
Unterschiede zwischen Edukten und Produkten, die angesichts der gleichen
Ausgangszusammensetzungen beider Glaser (SiAlY1, SiAlY2) nicht erklarbar sind.
Deutlich wird dies bei den SiO,-Gehalten, aber auch die Al,Osz- und Y>0O3-Anteile
weichen erheblich voneinander ab. Zudem féllt der hohe Gluhverlust (LOI) bei
SiAlY1 auf, wahrend bei dem anderen Glas kein LOI feststellbar ist.

Die Grunde hierfiir lassen sich aber nicht mehr verifizieren. Durch die zeitversetzte
Herstellung der Glasproben wurden die Pulvermischungen lber einen Zeitraum von
etwa 4 Monaten in einem Exsikkator gelagert, der offen zuganglich war. Als
Lagergefalie dienten zuvor mit Aceton und DI-H,O im Ultraschallbad gereinigte und
anschlieRend bei 1000 °C ausgegliihte Korundtiegel, die im Exsikkator jedoch nicht
verschlossen oder abgedeckt gelagert wurden. Eine Verunreinigung wéahrend der

Lagerzeit kdnnte daher mdglich sein.
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4.4.1.2. Strukturelle Charakterisierung

Zusatzlich wurde die strukturelle Beschaffenheit der Glaser hinsichtlich méglicher,
unerwinschter Kristallbildung durch XRD-Analysen evaluiert. Das Diffraktogramm
(Abb. 4.5) belegt jedoch die weitgehend amorphe Struktur der Modellglaser.
Lediglich im eisenhaltigen SiAlY3 kénnte eine schwach ausgepragte, beginnende
Kristallisation vermutet werden, worauf der breite Reflex zwischen 28° und 45° 26
hindeutet. Die Breite des Reflexes lasst jedoch keine Rickschlisse auf die Natur

einer moglichen Kristallkeimbildung zu.

15
Z 10
=
—]
(=]
Q
5
0 Tryr T Trrrrrror L UNLELEL LS B AL ELELE BLELELBLE B L AL AL BN Trrrrrvores TV
10 20 30 40 50 60 70
2 0-Scale

K SiAlY1-Glas (file: glass si_al y 00 [all].raw) - A: 1,78897 (Co Kal)

20-Start 5,4° - 20-End 74,3° - 20-Step: 0,1° - Step time 60s - T.: 25°C (RT)

bl SiAlY3-Glas (file: Si3_Fel 00 [all].raw) - Fe-Glas - A: 1,78897 (Co Kal)
20-Start 5,5° - 20-End 74,2° - 20-Step: 0,1° - Step time 120s - T.: 25°C (RT)

Abb. 4.5: Réntgendiffraktogramm der Modellgldser; im 26-Bereich zwischen
28° und 45° kdnnte eine einsetzende Kristallisation vermutet werden (SiAl'Y3)

4.4.2. Charakterisierung der Keramiken

Im Hinblick auf die umfangreichen Experimente, denen die SN220M®-Keramiken
unterzogen werden sollten, ist eine moglichst genaue Kenntnis der Materialeigen—
schaften zur spateren Datenauswertung und Interpretation der Messergebnisse
unerlasslich. Gerade vor dem Hintergrund der von Kyocera™ verfligbaren,
eingeschréankten Produktinformationen erforderten die Experimente eine mdoglichst

genaue Charakterisierung der Materialien.
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Hierzu wurden verschiedene analytische Methoden sowohl an den unbehandelten
Werkstoffen als auch an den durch die Experimente beeinflussten Keramiken
angewendet. Dies sollte eine gute Vergleichbarkeit der Daten und Ergebnisse lber
die gesamten Versuchszeitraume gewahrleisten. Die Keramiken wurden hinsichtlich
ihrer chemischen Zusammensetzung, ihrer Phasenkonfiguration und ihrer Dichte
evaluiert. Elementverteilungen innerhalb der Werkstoffe und kristallographische

Charakterisierung der Materialien komplettieren das Bild.

44.2.1. Dichte der Kyocera™ SN220M® Keramik

Im Datenblatt des Herstellers ist die Dichte der Keramik nur ungenau mit einer
Dezimalstelle angegeben (o = 3,2 g/cm®). Daher wurde die Materialdichte mit der
einfachen Dichtebestimmung nach Archimedes deutlich exakter bis auf drei
Dezimalstellen bestimmt. Die Dichtemessungen wurden mehrfach an kompletten
Biegestabchen durchgefihrt. Es zeigte sich aber im Laufe der Arbeit, dass sich die
postexperimentellen Massendnderungen nicht durch diese Methode charakterisieren
lieRen, da diese zu gering ausfielen.

Kurz zusammengefasst beschreibt das Gesetz des Archimedes, dass ,der Auftrieb,
den ein teilweise oder ganz in eine Flissigkeit getauchter Korper erfahrt, eine Kraft
ist, die der Gewichtskraft des Kdrpers entgegengerichtet wirkt und deren Betrag
gleich dem Betrag der Gewichtskraft der von dem Korper verdrangten
Flissigkeitsmenge ist.“ FUr das verdrangte Flissigkeitsvolumen Vy gilt somit, dass es

exakt dem Koérpervolumen Vi entspricht:

mK —mﬂ _ mK
P Pk

Vﬂ =Vy = (Gl. 4.1 a)
my = Masse des Korpers in Flissigkeit [g]
mg = Masse des Kdrpers an Luft [g]

pk = Dichte des Koérpers [g/cm’]
pn = Dichte der Flussigkeit [g/cm®]
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Durch einfache Umformung erhalt man somit:

Px = Mk Pp (Gl. 4.1 b)
My —Myg

In Abhangigkeit der Temperatur andert sich die Dichte der Flussigkeit, weshalb die
Flissigkeitstemperatur bekannt sein sollte. In diesem Fall wurde DI-H,O als Bezugs—
flussigkeit verwendet. Die temperaturabhdngigen Dichtednderungen von reinem
Wasser sind den Anforderungen PTB-A 13.6 der Physikalisch-Technischen
Bundesanstalt in Braunschweig zu entnehmen [142]. Um einen reprasentativen
Mittelwert zu erhalten, wurden mehrere Messungen mit einer Sartorius™ Master”™® ®
LP 620 P Prazisionswaage mit einem Sartorius™ YDK 01 Dichtebestimmungs—
aufsatz an den Biegestabchen durchgefuhrt. Die Messgenauigkeit der Waage liegt
bei +1 mg. Die so ermittelte Dichte p der Kyocera™ SN220M® Keramiken liegt bei

3,178 + 0,007 g/cm?.

4.42.2. Chemische Zusammensetzung der SN220M® Keramik

Die qualitative, chemische Zusammensetzung der Keramik ist weitgehend bekannt.
Das Material besteht aus (-SisN4-Kornern, die von der amorphen KGP gestitzt
werden. Die KGP enthélt den Uberwiegenden Teil der Sinteradditive (Y203, AloO3)
sowie nicht bekannte Anteile einer silikatischen und oxinitridischen Phase (s. Kap.
2111, und 21.1.2). In welchen Mengenverhédltnissen die Keramik
zusammengesetzt ist, lasst sich nur analytisch ermitteln. Daher wurden die
Biegestabchen mittels RFA chemisch untersucht (Tab. 4.6). Es wurde dabei
angenommen, dass die beteiligten Elemente in diesem makroskopischen Malistab
homogen innerhalb der Keramik verteilt sind und keine Verteilungsgradienten
auftreten. Die RFA-Messungen konnten ohne vorherige Probenpraparation

durchgefuhrt werden.

Calcium kann als Oxid in geringen Anteilen eine Ubliche Verunreinigung in SizNs-
Sythesepulvern darstellen. Eher unwahrscheinlich ist eine Kontamination der Edukte
mit Fe und Ni, so dass die hier gemessenen Fe- und Ni-Gehalte als Relikte der

Biegestabchenherstellung zu vermuten sind. Da unterschiedliche Proben gemessen
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wurden (sowohl véllig unbehandelte als auch fir die spatere Weiterverwendung
gereinigte Biegestabchen), erscheint diese Erklarung fur das Auftreten der beiden

Metalle in nur einem Teil der untersuchten Proben als naheliegend.

Tab. 4.6: Ergebnisse der RFA-Messungen an SN-220M Keramiken

Messung [Gew.-%]
1 2 3 4

Si 54,30 54,36 54,72 54,66
N 36,10 36,14 36,38 36,34
Al 3,11 3,10 3,04 3,02
Y 2,31 2,32 2,07 2,05
O 3,59 3,56 3,35 3,32
Ca 0,23 0,24 0,21 0,21
Ni 0,24 0,20

Fe 0,14 0,12

Summe 100,02 100,03 99,77 99,60

Die durch die RFA-Messungen ermittelten, quantitativen Elementanteile dienen zur
Berechnung der Elementverteilungen zwischen den Phasen. Darauf wird in Kap.
4.4.2.5. eingegangen.

4.4.2.3. Phasenzusammensetzung der SN220M® Keramik

Die in friheren Arbeiten beschriebene, sdurebedingte Korrosion an SizN4s-Keramiken
greift hauptsachlich die amorphe KGP in den Tripelpunkten und ,Glastaschen®
zwischen den Si3N4-Kornern an. Dies trifft auch auf H,SO4-Korrosion zu (s. Kap.
2.2.2.3.). Aus diesem Grund ist die quantitative Verteilung der Elemente zwischen
SizNgs-Koérnern und der KGP ein wichtiger Parameter, da die Korrosionsprozesse
dadurch qualitativ und quantitativ beurteilt werden kénnen.

Da bekannt ist, dass die Elemente innerhalb einer SisNs-Keramik auch
phasenabhangig verteilt sind (s. Kap. 2.1.1.1. und 2.1.1.2.), hilft die Kenntnis der
Phasenverteilung innerhalb des Materials, die beteiligten Elemente den Phasen

zuzuordnen. Je nach Zusammensetzung der SisN4-Keramik weist das Material
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spezifische Verteilungsmuster zwischen SisN4-Kornern und der KGP auf. Zuséatzlich
zu den genannten Phasen ist das Auftreten des IGF als dinne, laminar ausgebildete
Schicht zwischen SizNs-Kornern eine Ubliche Erscheinung. In Kap. 2.1.1.2. wird
darauf hingewiesen, dass in friheren Arbeiten IGF-Phasen von bis zu 2 nm Dicke
Uberliefert wurden. Der Einfachheit halber wird der IGF-Anteil in dieser Arbeit bei der
Phasenverteilung nicht berlcksichtigt. Im weiteren Verlauf dieser Arbeit wird das
Material behandelt, als wére es ein reines 2-Phasen-Komposit aus SizNs-Kornern
und amorpher KGP.

Zur Erfassung der Phasenanteile wurden die Querpraparate fir die Analytik mittels
Mikrosonde (EMPA) und Rasterelektronenmikroskop (REM) mit dem Ruckstreuelek—
tronendetektor (BSE-Detektor) bei niedriger Beschleunigungsspannung von 5 kV
bildgebend untersucht. Die Bilderfassung erfolgte mit dem BSE-Detektor, weil mit der
Methode die Phasenunterschiede deutlicher sichtbar werden. In Relation zu den aus
eher leichten Elementen zusammengesetzten -SisNs-Kornern enthélt die KGP die
schwereren Elementanteile, vor allem Y. Daher erscheint die KGP im BSE-Bild
deutlich heller als die die SizsNs-Korner, da sie starker rickstreuend wirkt. Um eine
maoglichst oberflachennahe Bildgebung zu gewahrleisten, ist die Wahl der niedrigen

Beschleunigungsspannung vorteilhaft.

Die Bildanalyse der BSE-Aufnahmen wurde mit Hilfe der Software ImageJ® durch—
gefuhrt. Da die BSE-Abbildungen sehr kontrastreich sind und die unterschiedlichen
Grautbne sich eindeutig den jeweiligen Phasen der Keramik zuordnen lassen (s.
Abb. 4.6 B), lasst sich durch Eingrenzung des zu analysierenden Farbraums die
Anzahl der Bildpunkte (Pixel) und deren Anteil am Gesamtbild relativ genau mit der
Software berechnen und darstellen (s. Abb. 4.6 A). Insgesamt wurde der Anteil der
KGP an der gesamten Keramik an acht BSE-Abbildungen ermittelt. Die Ergebnisse

der Bildanalyse sind in Tab. 4.7 zusammengefasst.
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Abb. 4.6: Ruckstreuelektronen (BSE)-REM-
Aufnahmen einer SN220M® Keramik; rot einge—
farbter Bereich der quantitativ zu bestimmenden
KGP (A); unmodifizierte BSE-Aufnahme (B)
mit deutlich erkennbaren Unterschieden zwi—
schen SisN4-Kornern (dunkelgrau) und KGP
(hellgrau); WD: 8 mm; HV: 5 kV; Bildbreite:
42,4 pm

Die Bildanalyse basiert auf zweidimensionalen Bilddaten. Da die SizN4-Keramik tber
das gesamte Volumen des Werkstiicks eine homogene Verteilung zwischen SizNy-
Kdrnern und KGP aufweist und die Korner beliebig im 3D-Raum angeordnet sind,
woraus ebenfalls eine beliebige Verteilung der KGP im 3D-Raum resultiert, kbnnen
die zweidimensional abgebildeten Anschnitte als reprasentativ fir den 3D-Raum

betrachtet werden. Die geringe Streuung der Daten in Tab. 4.7 belegt dies.

FUr den weiteren Verlauf der Arbeit wird, basierend auf dieser Bildanalyse, von
einem KGP-Anteil von 8 Vol.-% ausgegangen. Dieser Wert fugt sich in die
Bandbreite der durch zahlreiche Arbeiten beschriebenen KGP-Anteile von 5 bis 10
Gew.-%. Ferner liefert dieser Wert die Basis zur Berechnung der
Elementverteilungen zwischen den beiden Phasen.
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Tab. 4.7: Ergebnisse der Bildanalyse an BSE-Aufnahmen ausgewahlter SN-220M-Proben mit

ImageJ®
. N Anzahl Pixel Anzahl Pixel | Anteil KGP
Probe, Bild-Nr. Auflésung a € a € eO G
gesamt KGP [%0]
SN220-0, 1 1.024 x 768 786.432 62.808 7,986
SN220-0, 2 1.024 x 768 786.432 58.344 7,419
SN220-0, 3 1.024 x 768 786.432 65.087 8,276
SN220-0, 4 1.024 x 768 786.432 65.627 8,345
SN220-0, 5 1.024 x 768 786.432 57.136 7,265
SN220-6, 1 1.024 x 768 786.432 59.690 7,590
SN220-6, 2 1.024 x 768 786.432 60.039 7,634
SN220-12, 1 1.024 x 448 458.752 38.086 8,302
Mittelwert 7,852
Standardabweichung +0,429
4.4.2.4. Die B-SisNs—Struktur der SN220M® Keramik

In Kap. 2.1.1.2. wird dargestellt, dass die GroRe der B-SisNs-Elementarzelle
abhangig ist von der Si- und N-Substitution durch Al und O in gleichen Anteilen (z-
Wert). Die Substitution sorgt fir eine lineare Expansion der a- und c-Gitterparameter
im hexagonalen B-SisNs-Kristall mit zunehmenden Al- und O-Gehalten, ohne die
kristallographischen Eigenschaften zu verandern. Bis zu einem z-Wert von 4,2 (s.
Kap. 2.1.1.2.) tritt dieser Effekt auf; dartber hinaus ist ein linearer Zusammenhang
zwischen Substitution und Expansion nicht mehr gegeben. Daher weisen mit
Rontgendiffraktion (XRD) gemessene SizNs-Keramiken, deren Additivzusammen—
setzungen unterschiedliche Al,Os- und REE;O3-Verhéaltnisse aufweisen, immer die
gleichen B-SisNs—Reflexe auf. Je nach z-Wert ist lediglich eine direkt identifizierbare
Verschiebung der Reflexpositionen als Resultat der Verédnderungen der interato—
maren Distanzen im Diffraktogramm erkennbar (Reflexshift).
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Mit Hilfe der spater aufgezeigten Formeln zur Neuberechnung der a- und c-
Achsenléangen kann das Substitutionsverhaltnis im -SizNy-Kristall berechnet werden.
Um diesen Wert fiir die SN220M® Keramik zu ermitteln, wurden entsprechende
Biegestabchen zusammen mit einem Korund-Standard (FRIALIT"-DEGUSSIT®
AL23, Hersteller: Friatec™, Mannheim) gleicher Geometrie (selbst gefertigtes
Biegestabchen mit den MalRen 45 x 4 x 3 mm) mittels XRD-Analyse an einem

Siemens D5005 Pulverdiffraktometer gemessen. Die verwendete Wellenldnge der
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Roéntgenstrahlung lag bei A = 1,54056 A (Cu Kal). Die Messungen wurden mit einer

20-Schrittweite von 0,02° und einer Messdauer von 20 s je Messschritt durchgefuhrt

(Abb. 4.7).
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Abb. 4.8: Auszuge aus dem Diffraktogramm (s. Abb. 4.7) zur Ver—
deutlichung des Reflexshifts beim A-SisN, der SN220M® Keramik (rot;
E-H) im Vergleich zum Korund-Standard (blau; A-D)
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In Abb. 4.7 und 4.8 ist erkennbar, dass die Korund-Reflexe Uber den gesamten
Messbereich konstant im Bereich der 206-Schrittweite von 0,02° liegen, womit der
Messfehler innerhalb der minimal gemessenen Schrittweite liegt. Bei den S-SizNs-
Reflexen ist ein anderes Verhalten zu beobachten. Die gemessenen
Reflexpositionen weichen z.T. erheblich von den Sollpositionen ab, ohne dass dies
zu einem komplett abweichenden Diffraktogramm fuhrt. Hier lasst sich der zuvor
beschriebene Reflexshift als Resultat der Elementarzellenvergrof3erung deutlich
beobachten. Da die Lange der c-Achse relativ zur a-Achse durch die Substitution
starker zunimmt, weisen vor allem die c-Reflexe hohere Abweichungen von den
Sollwerten auf (s. Abb. 4.8).

Die Darstellung der Sollpositionen beim B-SisN4 (Abb. 4.7, 4.8, rote Markierungen)
basiert — trotz Verfugbarkeit eines breiten Spektrums an verschiedenen Daten — auf
einer Arbeit von GRUN [5], in welcher die kristallographischen Eigenschaften und
Kenndaten eines B-SizsNs—Einkristalls ohne Additiveinfluss beschrieben werden. In
allen anderen gesichteten Arbeiten (s.u.) werden Gitterparameter von [-SizNy-

Kristallen angegeben, die unter Additiveinfluss veranderte Werte widerspiegeln.

Zur Neuberechnung der Gitterparameter der vergroRerten Elementarzelle wurde die
Software Topas® verwendet; die Ergebnisse wurden mit SiroQuant® tberprift.
Hierfir wurden die Messungen an den SN220M® Biegestabchen erneut ohne
Korundstandard durchgefuhrt. Die resultierenden Diffraktogramme weisen sowohl mit
als auch ohne Korundstandard die gleichen, gemessenen SizNjs-Reflexpositionen
auf. Die standardlosen Analysen wurden durchgefihrt, um eventuelle
Fehlberechnungen durch die Anwesenheit der Korund-Reflexe zu vermeiden. Auf
Basis der vorliegenden Messergebnisse wurden die Gitterparameter fir die in der
SN220M® Keramik enthaltenen B-SisN4-Kristalle neu berechnet, indem die
Reflexpositionen mit Topas® modelliert und angepasst wurden. Zusatzliche
Informationen wie Gerateparameter, Kristallsystem oder Sollpositionen der Reflexe
vereinfachten und préazisierten die Berechnungen. Durch die angefitteten
Reflexpositionen war es moglich, die tatsadchlichen Gitterparameter der durch die

Substitution vergréfRerten Elementarzelle zu bestimmen.

Durch die Substitution entsteht eine sogenannte SIiAION-Phase, deren
stoéchiometrische Zusammensetzung der in Kap. 2.1.1.2. beschriebenen entspricht:
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Sis . ALLO.Ny . (Gl. 4.2)

Die Ermittlung der z-Werte wird auf Grundlage der veranderten Gitterparameter a

und ¢ gemal [10] durchgefuhrt:

a=7,603+610"A4 +z:0,0296 + 4-10° A (Gl. 4.3 a)
c=2907 810" 4 + 20,0255+ 6-10° A (Gl. 4.3 b)

Die mit Topas® ermittelten Gitterparameter fiir a und c liegen ja nach Messung mit

oder ohne Korundstandard bei:

e a=7,607 A (ohne Korund-Std.); ag = 7,609 A (mit Korund-Std.)
e c=2,912 A (ohne Korund-Std.); csig = 2,913 A (mit Korund-Std.)

Zum Vergleich der berechneten Gitterparameter mit den Werten aus anderen

Arbeiten werden deren Ergebnisse nachfolgend dargestellt:

e GAUCKLERETAL. [143]: a = 7,607 A;: ¢ = 2,9068 A

e GRUN[5]:a=7,595A; c=29023 A

e EksTROM etal. [10]: a=7,603 A; c=2,907 A

e CHING [144]: a=7,586 A; c = 2,902 A (experimentelle Daten)
e CHING [144]: a=7,533 A; ¢ = 2,934 A (berechnete Daten)

e HERRMANNETAL. [98];a=7,586 A; c =2,902 A

4.4.25. Berechnete und ermittelte Elementverteilungen

Mit den vorliegenden Daten lasst sich fiir die SN220M® Keramik eine relativ exakte
Elementverteilung zwischen den SizNs-Kérnern und der amorphen KGP berechnen.
In vereinfachter Darstellung (Tab. 4.8) wird allerdings zunéchst davon ausgegangen,
dass eine simple Trennung der Elemente je nach Phase vorliegt. Demnach gestaltet
sich die Auftrennung der beteiligten Elemente so, dass Si und N zu vollen Anteilen im
Si3Ny4 eigebaut sind und Al, Y und O die KGP bilden.

Damit lasst sich unter Berucksichtigung der RFA-Daten aus Kap. 4.4.2.2. (Tab. 4.6)

fur jede der 4 Messungen eine phasenabhéngige Elementverteilung berechnen.
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Nach dem Studium der bekannten Literatur (Kap. 2.1.1.1. und 2.1.1.2.) ist klar, dass
die in der folgenden Tab. 4.8 aufgezeigten Ergebnisse fur die chemischen
Zusammensetzungen der jeweiligen Phasen nicht den realen Zusammensetzungen
entsprechen. Sie stellen nur eine erste Annaherung dar und werden im spateren
Verlauf dieses Abschnitts durch genauere Berechnungen erganzt, bzw. ersetzt.

Tab. 4.8: berechnete Elementverteilungen (Gew.-%) auf Basis der in
Tab. 4.6 dargestellten RFA-Daten

Messung 1 2 3 4

B-SisN4-Korner

SisN, ‘ 90,40 90,50 91,10 91,00
amorphe KGP
Al,O4 5,88 5,85 5,74 5,70
Y,03 2,93 2,94 2,63 2,60
CaO 0,32 0,33 0,30 0,30
NiO 0,30 0,26
FeO 0,19 0,15
Summe 100,02 100,03 99,77 99,60

Nach dieser Berechnung ergibt sich ein 3-SizsNs-Anteil von ca. 91 Gew.-% bei einem
KGP-Anteil von ca. 9 Gew.-%. In Kap. 4.4.2.3. wurde durch Bildanalyse ein KGP-
Anteil von rund 8 % ermittelt. Fir die weitere Berechnung der Elementverteilung
unter Berucksichtigung der SiAION-Mischkristallbildung wird also von einem
Verhaltnis von B-SisN4 : KGP von 92 : 8 ausgegangen. Die Neuberechnung der a-
und c-Gitterparameter nach den Ergebnissen der XRD-Analysen ergab einen z-Wert
von ca. 0,25. Auch hier muss von einem ungefahren Wert ausgegangen werden, der
aber sehr gut mit den in [10] verdffentlichen Daten korreliert. Damit lasst sich die
chemische Analyse in eine Phasenzusammensetzung umrechnen, die sowohl die
SIAION-Mischkristallbildung als auch die Bildung einer oxinitridischen Glasphase mit
einer stdchiometrisch korrekten, wohl aber nicht der Realitdt entsprechenden

Zusammensetzung bericksichtigt. Fur einen z-Wert von 0,25 ergibt sich daraus:

Sis 754102500 25N 7 75 (Gl. 4.4)

111



Kapitel 4 - Materialien

Rechnerisch ergeben sich damit folgende Zusammensetzungen der beiden Phasen
(Tab. 4.9), die einer tatsachlichen Elementverteilung genauer entsprechen durften:
Tab. 4.9: berechnete Zusammensetzungen beider Phasen (SiAION auf Basis von f-

SisNs-Kornern und amorphe KGP) (Gew.-%), basierend auf den in Tab. 4.7
aufgefiihrten RFA-Daten

Messung 1 2 3 4

B-SIAION-Korner

Sis.,Al,O,Ng., ’ 92,002 92,00 92,00” 92,007
amorphe KGP ¥

Al,O4 1,70 1,67 1,56 1,52
Y05 2,93 2,94 2,63 2,60
Sio, ¥ 1,23 1,23 1,23 1,23
CaO 0,32 0,33 0,30 0,30
Si (Rest) * 0,81 0,87 1,23 1,17
N (Rest) * 0,54 0,58 0,82 0,78
Summe 99,53 99,62 99,77 99,60

berechnete KGP-Zusammensetzung (auf 100% normiert)

Al,O3 22,58 21,92 20,13 20,05
Y03 38,91 38,58 33,85 34,21
SiO, 16,33 16,14 15,84 16,16
CaO 4,24 4,33 3,86 3,95
Si (Rest) 10,76 11,42 15,81 15,38
N (Rest) 7,17 7,61 10,51 10,22

sonstige Elemente ©

NiO 0,30 0,26 - -
FeO 0,19 0,15 - -
Y2=0,25

2 Anteil der SIAION-Phase durch Bildanalyse in Kap. 4.4.2.3. festgelegt
® Anteil berechnet

% Si0,-Anteil auf Basis von Gl. 2.1 a berechnet

% ergeben rechnerisch eine stochiometrische SizN,-Zusammensetzung

8 werden bei der Berechnung der KGP nicht mit beriicksichtigt

Um eine moglichst realistische Zusammensetzung der KGP darstellen zu kdnnen,
sind die auf den RFA-Messungen basierenden Daten (Tab. 4.6) in Tab. 4.9 auf eine
KGP-Summe von 100% normiert berechnet worden. Dabei stellen die ermittelten Fe-

und Ni-Gehalte aus den ersten beiden Messungen einen grof3en Unsicherheitsfaktor
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dar, weshalb die berechneten Zusammensetzungen auch nur N&herungswerte sind
und die beiden Metalle aus der Berechnung entfernt wurden. Geht man davon aus,
dass Fe und Ni als Praparationsrelikte nur die Probenoberflaichen kontaminieren,
durften die beiden Messungen Nr. 3 und 4 der realistischen Zusammensetzung der
KGP deutlich ndher kommen. In Gl. 2.1 a (Kap. 2.1.1.2.) wird der Prozess der
SIAION-Mischkristallbildung stochiometrisch beschrieben; daraus ergibt sich ein
theoretischer SiO,—Gehalt, der als rechnerischer Wert in Tab. 4.9 als Bestandteil der
KGP aufgefiihrt wird. Als residuale Elemente bleiben Si und N Ubrig. Zusammen mit
dem berechneten SiO,-Gehalt bilden sie den oxinitridischen Anteil der KGP, der sich
stochiometrisch durch folgende Gleichung beschreiben lasst (und fir x einen Wert

um O fur jede RFA-Messung ergibt):
Sisy0,75x04 N4y s (05X=2) (Gl. 4.5)

In zahlreichen friheren Arbeiten wurden oxinitridische Anteile und Phasen in SisNy-
Keramiken beschrieben. Je nach Additivanteil und chemischer Zusammensetzung
der Keramiken variieren die Oxinitridphasen in ihren Zusammensetzungen und
Phasenanteilen (Kap. 2.1.1.1. und 2.1.1.2.). Der Oxinitridanteil kann hier nicht als
gesonderte Phase eindeutig dargestellt werden und taucht daher auch nicht als Wert
in Tab. 4.9 auf. Insgesamt ergibt sich aus den hier aufgefiihrten Berechnungen aber
eine korrekte Stéchiometrie, auf deren Basis sich die nachfolgenden Experimente

quantitativ und qualitativ ausreichend prazise beschreiben lassen.

Bisherige Beschreibungen in der gangigen Literatur ordnen die Yttrium-Anreicherun—
gen eindeutig der KGP zu. Im Rahmen dieser Arbeit wurde jedoch festgestellt, dass
vereinzelte Einschlisse innerhalb der SisNs-Kristalle auftreten koénnen. Diese
enthalten teilweise Y. Es handelt sich dabei meist um blasenférmige bis spharische
Inklusionen mit Durchmessern von weit unter 500 nm (s. Abb. 4.9). Im Rahmen von
TEM-Analysen am GFZ in Potsdam wurden diese Inklusionen entdeckt und mittels
assoziierter EDX-Analyse qualitativ auf ihre Zusammensetzung untersucht. Dabei
konnten zwei Arten von Inklusionen nachgewiesen werden: eine Art ist durch
eindeutige Beugungskontraste als kristallin identifizierbar (Abb. 4.9 A); diese baut
kein Y ins Kiristallgitter ein. Die zweite Art weist weder im Hell- (bf) noch im
Dunkelfeld (df) Beugungskontraste auf (Abb. 4.9 B) und dirfte somit amorph
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ausgebildet sein. In dieser zweiten Variante konnte eindeutig Y nachgewiesen

werden; auch Ca-Gehalte waren nachweisbar.

4000 3000 1

3000 1
i £ 2000 1

2000 1 2 4 6 8 10 12 14 16 18 2 4 6 8 10 12 14 16 18
Energy [keV] i Energy [keV]
1000 1 \ i /
0 L— + + + + + + + + 0 = et + + + +———rt + +
0 2 4 6 8 10 12 14 16 18 0 2 4 6 8 10 12 14 16 18

Energy [keV] Energy [keV]

— Si: Ka bei 1,7 keV; K bei 1,8 keV —= N: Ka bei 0,39 keV —= O: Ka bei 0,53 keV
—= Al: Ko, bei 1,5 keV —Y: La bei 1,9 keV; L bei 2,0 keV; Ka bei 14,9 keV; K bei 16,7 keV
— Cu: Ka bei 8,0 keV; KB bei 8,9 keV — Ga: Ka bei 9,2 keV —= Ca: Ka bei 3,7 keV

Abb. 4.9: TEM-Abbildungen von Inklusionen in SisN,-Kristallen; (A) zeigt Y-freie Variation, die im
Hell- (bf) und Dunkelfeld (df) deutliche Beugungskontraste aufweist, welche auf kristalline
Ausbildung der Phase hindeuten; im dazugehdrigen EDX-Spektrum ist kein Y feststellbar; (B) Y-
haltiger Einschluss ohne Beugungskontraste, was als deutlicher Hinweis auf amorphe Struktur gedeutet
wird; im dazugehodrigen EDX-Spektrum sind eindeutige Y-Gehalte feststellbar, damit assoziiert ist Ca
(Ga wird durch die FIB-Praparation ins Material eingebracht; Cu ist Bestandteil des Probentragers und
wird somit auch detektiert)

Allerdings traten beide Arten von Einschliissen weder systematisch noch zahlreich

auf. Ihr Anteil durfte bei << 1% liegen. Daher spielen sie in der weiteren Betrachtung

der Elementverteilungen innerhalb der Keramik keine Rolle; ihr quantitativer Effekt

darf hierbei als vernachlassigbar angenommen werden. Insgesamt lassen sich die

Eigenschaften der

verwendeten

SizN4-Keramik

folgendermal3en zusammenfassen (Tab. 4.11):

Kyocera™  SN220M®
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Tab. 4.10: Zusammenfassung der fiir diese Arbeit relevanten Charakteristika der
Kyocera™ SN220M® Keramik aus berechneten und Literaturdaten; Gegeniiber—
stellung der Werte ohne ($-Si3N4) und mit (SiAION-Phase) Beriicksichtigung
der Al,O3-bedingten Substitution

B'Si3N4 SiG-zAlezNS-z
Molare Masse M [g/mol] 140,2833 280,7888 Y
Dichte p [g/cm?] 3,202 2 3,181 %Y

Gitterparameter

a (=b) [A] 7,595 % 7,609 Y

c [A] 2,902 ¥ 2,913 %Y

a (=B) 90° 90°

y 120° 120°

Ve, Y [A] 144,987 146,058 ¥
mez ¥ [g] 4,6425 x 1022 4,6461 x 10229
Raumgruppe P63 P63

weitere Spezifikationen Kyocera™ SN-220M

Gesamtanteil [%] 90,75 ° 92,00 %
Anteil KGP [%] 9,25 8,00 %
Pgesamt [g/cm”] 3,1756 + 0,0054 " (3,20)

Pxep [g/cm?] 2,799 3,605 + 0,05 ¥

Y fur z = 0,25; Werte berechnet, nicht experientell bewiesen

2 aus Wang et al (1996); die dort in Tab. VI aufgefiihrten Daten sind hier als
Mittelwert dargestellt

% aus Griin (1979)

) EZ: Elementarzelle

5; Mittelwert des in Tab. 4.9 dargestellten SisN4-Anteils

)

IS

% durch Bildanalyse ermittelter Naherungswert (Kap. 4.4.2.3.)

") Dichte rechnerisch ermittelt aus insgesamt 13 gravimetrischen Messungen nach
Archimedes; Wert in Klammern ist Herstellerangabe

® theoretisch; berechnet aus der auf 100% normierten KGP-Zusammensetzung
aus Tab. 4.10

Da von Kyocera™ keine Informationen Uber Zusammensetzung und
Herstellungsprozess der Keramiken erhéltlich waren, kann abschlie3end nicht geklart
werden, ob das Material aus der in diesem Kapitel dargestellten, relativ ,einfachen®
Zusammensetzung besteht oder ob zusatzliche Additive wie AIN oder SiO;
beigemischt wurden. Dank einiger Arbeiten, in denen die Berechnung der z-Werte

als Resultat der beschriebenen Substitution aufgezeigt wird, kann aber vermutet
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werden, dass als Al-lieferndes Sinteradditiv ausschliel3lich Al,Os-Pulver verwendet
wurde. Durch Zugabe von AIN werden z-Werte > 0,5 erreicht. Daher darf auch mit
hoher Wahrscheinlichkeit angenommen werden, dass als einziger N-Lieferant in
diesem System das SizNs-Synthesepulver in Frage kommit.

Hier wurde nicht auf mdgliche Verluste durch prozessbedingte Evaporation oder
Entgasung eingegangen. Da nicht bekannt ist, unter welchen Temperatur- und
Druckbedingungen die Keramiken hergestellt wurden, lassen sich hierzu nur
Mutmal3ungen anstellen. Es darf davon ausgegangen werden, dass sich die
prozessbedingten Materialverluste im Ublichen Rahmen bewegen und den in Kap.

2.1.1.1. dargestellten Literaturdaten entsprechen.
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5. Experimentelle Methoden

Nach dem Gesamtverlauf der vorliegenden Arbeit lasst sich der experimentelle Tell
in drei Abschnitte untergliedern. Dabei stellen die Korrosionsversuche den gréf3ten
und zeitaufwendigsten Teil dar. Die verwendeten Setups sind in Kap. 5.2. dargestellt.
Eine weitere zentrale Fragestellung der vorliegenden Arbeit betrifft thermische
Oxidation an zuvor korrodierten Keramikproben. Im Hinblick auf das unterschiedliche
Korrosionsverhalten in Abhangigkeit vom Korrosionsmedium (biologisch, chemisch)
waren unterschiedliche, der jeweiligen Vorbehandlung zuweisbaren Ergebnisse aus
den Oxidationsversuchen zu erwarten. Dazu wurde mit verschiedenen Setups
gearbeitet (Kap. 5.3.). Wahrend der Arbeit wurde eine effizientere biologische
Korrosion gegeniber der chemischen ermittelt. Der Versuch, die jeweiligen Grinde
fur die hohere Korrosivitat der Bakterienkulturen, bzw. deren Kulturiberstanden zu
ermitteln, erforderte einen hohen experimentellen und analytischen Aufwand, auf den

bereits in Kap. 3.2.2. eingegangen wurde.
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51 Probenbehandlung im experimentellen Verlauf

Alle versuchsbedingten Massenanderungen an den Proben wurden auf die
Oberflache normiert, wie es auch in der gangigen Literatur Ublich ist (s. Kap. 2.2. ff.).
Fur die Versuche wurden die SN220M®-Biegestabchen entweder im Ganzen
(45x4x3 mm) oder auf ca. 10 mm Lange segmentiert verwendet. Bei der
Herstellung der Segmente im hauseigenen Préparationslabor konnten exakt
Ubereinstimmende Malie jedoch nicht realisiert werden, was zu Schwankungen in
der Segmentlange fihrte. Dieser Aspekt wird jedoch durch die Normierung der
Massenanderung auf die Oberflache kompensiert. Die Schnittflachen wurden im
Anschluss an die Segmentierung weitgehend planparallel geschliffen. Die dadurch
erhaltenen Proben- und Segmentlangen variierten von ca. 9 bis 11 mm und wurden
auf Basis der Materialdichte berechnet und vereinzelt gemessen. Basierend auf der
Berechnung ergaben sich das Volumen und die Oberflache des jeweiligen
Biegestdbchen—segments. Als konstante Groen zur Berechnung der
Segmentgeometrien dienten der Querschnitt jeder Probe (4 x 3 mm) sowie die
Materialdichte, die von Kyocera™ mit einem Wert von 3,2 g/cm® angegeben ist.
Tatséachlich liegt die Materialdichte ungefahr bei diesem Wert. Sie wurde jedoch nach
dem archimedischen Prinzip neu berechnet, um einen exakteren Wert zu erhalten,
der bei 3,1756 g/cm?® liegt (s. Tab. 4.10).

Zusatzlich zur archimedischen Dichteermittlung wurde die theoretische Dichte (TD)
des Materials auf Basis der chemischen Zusammensetzung berechnet. Hierbei wird
vorausgesetzt, dass, abgesehen vom a-SizNg4-Pulver, alle weiteren Komponenten der
Keramik als Oxide beigegeben wurden, so dass die Synthesepulvermischung nach
diesem Modell zusatzlich Al,O3- und Y,0Os-Pulver enthalt. Die theoretischen Dichten
der Verbindungen kdnnen bei den jeweiligen Pulverherstellern eingesehen werden.
Da nicht bekannt ist, von welchem Hersteller Kyocera die Ausgangsmaterialien
bezieht, wird hier auf die theoretischen Dichten der bei der eigenen Keramikher—

stellung verwendeten Synthesepulver (Kap. 4.2.1.1, Tab. 4.3) zuriickgegriffen.

In Kap. 4.4.2.5. (Tab. 4.10) wird die chemische Zusammensetzung der Kyocera™ -
Keramiken durch RFA-Messungen beschrieben. Diese Daten liefern zusammen mit
den theoretischen Dichten der Synthesepulver die Basis zur Berechnung der
theoretischen Dichte der SN220M® Keramiken nach Gl. 5.1:
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100
TD =
SN220M ™ wgiv, | @anoy | @103 4 ©co (Gl.5.1)

TDSi3N4 TDA1203 TDY203 TDcao

TDsn-220 m = Theoretische Dichte der SN-220 M Keramik [g/cm?]
TD; = Theoretische Dichte der Komponente i [g/cm®]
i = Massenanteil der Komponente i [Gew.-%]

Vier RFA-Messungen wurden an Biegestabchen durchgefuhrt, woraus TD-Werte
zwischen 3,256 und 3,279 g/cm® berechnet wurden. Durch Mittelwertbildung ergibt
sich fiir die SN220M®-Keramik so eine TD von 3,268 + 0,011 g/cm®.

Jede Probe wurde vor Beginn der Auslagerung in wassriger LOsung grundlich
gereinigt, um etwaige Fett- und Olreste, Staube vom Segmentieren der Probe und
sonstige oberflachliche Verunreinigungen zu entfernen. Die Proben wurden hierzu 10
Minuten lang in Aceton im Ultraschallbad gewaschen. Anschlie3end erfolgte eine
Spulung mit DI-H,0, ebenfalls im Ultraschallbad. Zur Trocknung wurden die Proben
im Trockenschrank bei ca. 120 °C 2 h lang getrocknet, bevor sie mindestens 2 h im
Exsikkator zur Abkuhlung lagerten. Wahrend der Auslagerungen in abiogenem
Korrosionsmedium (ABIO) wurden einige Proben im experimentellen Verlauf
gravimetrisch gemessen. In dem Fall wurde mit den Proben vor jeder Messung
ebenso verfahren, was die Dauer dieser Experimente drastisch verlangerte. Zur
Sterilisierung der Proben fur die mikrobiellen Korrosionsversuche (BIO) wurden diese
vor Beginn der Auslagerung mit Ethanol gespult und Uber dem Bunsenbrenner kurz
abgeflammt. Um zu vermeiden, dass sich hierbei an der Keramikoberflache eine
Oxidschicht bildete, dauerte dieser Vorgang max. 10 Sekunden. Wé&hrend der
gesamten praparativen und experimentellen Dauer wurden die Proben nur noch mit
Pinzette und / oder Laborhandschuhen berihrt. Vor und nach jeder Versuchsreihe
wurden die Keramikproben gravimetrisch erfasst. Wahrend der Versuchsdauer
einiger ABIO-Korrosionsexperimente fanden ebenfalls gravimetrische Messungen
statt. Far die BlO-Korrosionsexperimente kamen zwischenzeitliche
Gravimetriemessungen wegen des zu beflrchtenden Sterilitatsverlustes nicht in
Frage. Nach Beendigung der Korrosionsexperimente wurden die Proben
entsprechend der weiteren analytischen Schritte bearbeitet, worauf in den jeweiligen

Kapiteln eingegangen wird.
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5.2. Korrosionsexperimente

Fir alle Korrosionsexperimente in wassriger Losung mit H;SO, als
Korrosionsmedium wurden zwei grundsatzlich unterschiedliche Setups verwendet.
Die meisten Versuche fanden unter veranderlichen Bedingungen in Erlenmeyer—
kolben statt (s. Kap. 5.2.1.1.); einige Versuche wurden unter konstanten
Bedingungen in einer Steady-State-Apparatur durchgefuhrt (s. Kap. 5.2.1.3.).
Allerdings galten auch Ubereinstimmende Bedingungen fur beide Setups. Die
Temperatur des Korrosionsmediums (T ~30 °C) sowie der pH-Wert (~2,0) waren fur
beide Setups identisch; orientiert wurde sich hierbei an den optimalen

Wachstumsbedingungen fir die A. ferrooxidans Kulturen (s. Kap. 3.2.).

Weiterhin wird zwischen mikrobiellen (BIO) und chemischen (ABIO) Korrosionsex—
perimenten unterschieden. Die Experimente fanden unter veranderlichen und
Steady-State-Bedingungen statt. Da sowohl im BIO- als auch ABIO-Fall die
Korrosion in verdunnter H,SO, stattfand, sollten sich die Grundparameter in engen
Grenzen entsprechen und wurden an den optimalen, zuvor ermittelten

Wachstumsbedingungen fur A. ferrooxidans Kulturen (Kap. 3.2.) orientiert:

e Temperatur: 30°C+2°C

e H,SO,4-Konzentration: ~5 mM (wassrige L6sung)

e pH-Wert: 2,0

e Versuchsdauer: variabel, zwischen ca. 200 — 500 h

e Volumen: 50 — 100 ml (Steady State: ca. 4.000 ml)

Die Korrosionsexperimente in E. coli Kulturen und deren Kulturiberstdnden wurden

unter veranderlichen Bedingungen durchgefihrt (s. Kap. 5.2.1.1. und 6.1.2.).

5.2.1. Korrosionssetups
5.2.1.1. Korrosion unter veranderlichen Bedingungen

Fur diese Experimente wurden Enghals-Erlenmeyerkolben verwendet. Je nach
Startvolumen des Korrosionsmediums (50 oder 100 ml) kamen unterschiedlich grol3e

Kolben mit Maximalvolumina von 200 bis 300 ml zum Einsatz. Die Erlenmeyerkolben
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wurden mit passenden Zellulosestopfen verschlossen, da diese den fir das
Kulturwachstum bendtigten atmospharischen Austausch garantieren. Um den
Bedingungen der BIO-Versuche zu entsprechen, wurde bei den ABIO-Versuchen

ebenso verfahren.

Abb. 5.1: Setup fur Korrosion unter veranderlichen Bedingungen;
die Erlenmeyerkolben werden im Rotationsschittler bei Tempera—
turen um 30 + 2 °C fixiert (hier das ABIO-Setup)

Bei den ABIO-Versuchen ware die volumetrische Unterscheidung der
Erlenmeyerkolben irrelevant gewesen, aber die Bakterienkulturen (BIO) erforderten
eine grindliche Durchmischung des Kulturmediums, damit die Luftversorgung der
Kulturen Uber das gesamte Volumen und die Hohe der Flussigkeitssaule auch uber
die Dauer der jeweiligen Experimente gewahrleistet wurde. Ein zu hoher
Flissigkeitsstand in den sich nach oben verjingenden Erlenmeyerkolben (Versuch
mit 300 ml im 500 ml Kolben) hatte einen negativen Effekt auf das Kulturwachstum
und damit auf die Thiosulfatoxidation und pH-Entwicklung. Damit sich beide Setups
entsprachen, galten die fur das Kulturwachstum giltigen Parameter auch fir die
ABIO-Versuche. Wahrend der Versuche war es erforderlich, die Kolben gleichmaRig
unter annadhernd isothermen Bedingungen (x 2 °C) zu bewegen, um die
Durchmischung des Korrosionsmediums sicherzustellen. Daher wurden die Kolben
wahrend der Versuche in Inkubatoren auf Rotationsschiittlern fixiert. Diese wurden

mit einer Rotationsgeschwindigeit von etwa 150 U/min betrieben (s. Abb. 5.1).
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Abb. 5.2: Entnahmeschema der Eluat-
proben; Vg = Restvolumen; t, = Zeit-
punkt der Probenzugabe; t; = Zeitpunkt
erster Eluatentnahme; t = gesamte Ver-
suchsdauer; SN = Si3N,-Probe

Wahrend der Versuchsreihen wurden kontinuierlich Eluatproben genommen (Abb.
5.2). Jede Volumenanderung im Kolben wurde dokumentiert, was eine exakte
Flussigkeitsbilanzierung ermdglichte. Mit jeder Entnahme verringerte sich das
Volumen des Korrosionsmediums (Gl. 5.2, s.0.), was zu einer relativen Anreicherung
der aus den keramischen Proben geldsten Stoffe flhrte. Hieraus resultierte die
Notwendigkeit, die relative Anreicherung um das jeweilige Entnahmevolumen zu
korrigieren (Gl. 5.3):

Cm (VO - zVi—lj
C _ i=1
abs 1000m!

(Gl. 5.3)

Cabs = absolute Stoffmenge in Losung [mg]
Cm = gemessene Konzentration in Losung [mg/1]
Vo = Anfangsvolumen des Korrosionsmediums [ml]
V; = Entnahmevolumen zum Zeitpunkt t; [ml]
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Durch den Verschluss der Kolben mit Zellulosestopfen und dem daraus
resultierenden Luft-, bzw. Gasaustausch kam es unter den temperierten
Bedingungen im Inkubator zur weiteren Volumenabnahme des Korrosionsmediums,
vermutlich durch Evaporation. Dies konnte mit Hilfe der Flissigkeitsbilanzierung und
einer Kontrolle des Restvolumens Vg nach Beendigung der jeweiligen Experimente
beobachtet werden, da die rechnerischen Sollwerte nicht mit den gemessenen
Istwerten fur Vg Ubereinstimmten. Daher wurde fur die weitere Berechnung ein
Evaporationskorrekturfaktor ¢ eingefuhrt, um den Effekt der relativen Anreicherung
geloster Stoffe besser korrigieren und so die Korrosionskinetik genauer bestimmen
zu koénnen. Eine Berlcksichtigung solcher Parameter wie Halsquerschnitt des
Erlenmeyerkolbens, Zunahme der Flussigkeitsoberflache mit abnehmendem
Volumen oder Gasdurchlassigkeit des Zellulosestopfens erfolgte bei diesen
Betrachtungen nicht. Allerdings flossen diese Werte indirekt mit ein, da der Verlust

experimentell bestimmt wurde.

U
s
v \\\
S

V, t,
Gt _l/ V an+1 \\— e
‘VR=Vﬂ'g(Vi+C_i+l) Gl.5.4

SN

Abb. 5.3: Entnahmeschema der Eluatproben
unter Bericksichtigung des evaporationsbe—
dingten Differenzvolumens V, und des Evapo—
rationskorrekturfaktors ;. Der Index i bezieht
sich auf Zeitpunkt und Entnahmevolumen der
Probennahme (t;, Vj).
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Beobachtet wurde eine Differenz V, [ml] zwischen dem Sollrestvolumen Vgs [Ml] und

dem tatsachlichen Istrestvolumen Vg [ml]:

Ve =Vo =2V (Gl. 5.5 a)
i=1

Um das Differenzvolumen V, [ml] in die Berechnung tatsachlich entnommener
Mengen je Zeiteinheit einzubeziehen, wurde es durch die gesamte Versuchsdauer
t [h] geteilt. Bei den BIO-Versuchen wurde noch die Dauer des Kulturwachstums
tkw [N] bis zur Zugabe der Keramikprobe zum Zeitpunkt t, hinzuaddiert. So konnte
der Evaporationsverlust uber die gesamte Dauer des Experiments auf die jeweiligen
Zeitpunkte der Probennahmen t; [h] umgelegt und in den spateren Berechnungen zur
oberflachennormierten Ermittlung der gelésten Stoffe berlicksichtigt werden. In Abb.
5.3 werden der Evaporationskorrekturfaktor ¢ und das Differenzvolumen V, sowie

der Zeitraum fir das Kulturwachstum ty,, dargestellt.

Das Differenzvolumen V, [ml] ist mit Bezugnahme des Index i auf den Zeitpunkt der

Probennahme t; und das Entnahmevolumen V; definiert durch:

n
Va = ZiVA"“ (Gl. 5.6)

Der Evaporationskorrekturfaktor ¢ [ul/h] fir BIO-Korrosionsversuche ergibt sich somit

aus.

,
¢ = Hﬁ (= 1) (Gl. 5.7 a)
fw

Bei den ABIO-Versuchen bleibt der Zeitraum fir das Kulturwachstum ty

unbericksichtigt:

g :Q'(ti — 1) (Gl. 5.7 b)
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Werden die GI. 5.3 fur die Entnahmekorrektur und die Evaporationskorrektur zusam—
mengefuhrt, ergibt sich fur die in den Korrosionsmedien geldste Stoffmenge folgende

Berechnungsgrundlage:

C '(Vo - Z(Vi—l + Cz)j
Cps = =l (Gl. 5.8)
1000m/

Caps = absolute Stoffmenge in Losung [mg]
Cm = gemessene Konzentration in Losung [mg/l]
¢i = Evaporationskorrekturfaktor [ml]
Vo = Anfangsvolumen des Korrosionsmediums [ml]

Vi = Entnahmevolumen zum Zeitpunkt t; [ml]

Fur die Bestimmung der gelésten Stoffmenge im Restvolumen Vg nach Beendigung

der Korrosionsversuche gilt zusatzlich nach Gl. 5.4 in Abb. 5.3:

_Cm'VR

C = Gl. 5.9
abs = 1000ml ( )

Uber den gesamten Zeitraum der vorliegenden Arbeit wurden zahlreiche Versuche
unter diesen Bedingungen durchgefuhrt. Samtliche Vorversuche zur Glaskorrosion
mit daflr hergestellten Modellglasern fanden unter verédnderlichen Bedingungen im
Erlenmeyerkolben bei einem Auslagerungsvolumen von 50 ml statt. Da die
Glasproben keine definierte Geometrie aufwiesen, bzw. nur in kleinen Fragmenten
vorlagen, wurden die korrosionsbedingten Massenverluste hierbei nicht auf die
Oberflache der Glaser normiert. Die Vorversuche dienten allein der Evaluation, ob
unter den gegebenen Bedingungen Uberhaupt Korrosion stattfand (s. Kap. 6.1). Die
Uberprifungen wurden gravimetrisch und chemisch durchgefiihrt. Bei den
gravimetrischen Messungen wurde ebenso verfahren, wie bei den Keramikproben
(Kap. 5.1). Auch die Eluatanalysen wurden auf identische Weise mittels ICP-MS-
Analytik durchgefihrt; einige Eluate wurden mittels ICP-OES oder Totalreflexions-
RFA (TXRF) analysiert. Die Volumina fur die Auslagerung der Keramikproben
wurden entsprechend der Probengeometrie ausgewéhlt. Korrosionsversuche an
Proben mit 45 x 4 x 3 mm wurden ausschliel3lich in 200 ml Volumina durchgefihrt;

segmentierte Proben wurden in 50 ml oder 100 ml ausgelagert.
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Die Korrosionsexperimente wurden vor allem fir die qualitative und quantitative
Bestimmung der aus den Probenoberflaichen gelésten Stoffe und Stoffmengen
durchgefuhrt. Zwischenzeitliche Gravimetriemessungen fanden nur vereinzelt statt.
Die Versuchsdauern lagen zwischen 168 und ca. 260 h; der Uberwiegende Teil der
Keramikproben wurde etwa 240 h lang korrosiv ausgelagert. Zum Beginn der
Versuche wurden die Proben nach der in Kap. 5.1. beschriebenen Vorbehandlung
den Erlenmeyerkolben mit H,SO, oder Bakterienkulturen zugegeben. Um eine
,Nullprobe“ zu erhalten, wurde die erste Eluatprobe jedes Versuchs unmittelbar vor

Zugabe der Keramiken entnommen.

5.2.1.2. Korrosionssetup fur Steady-State-Versuche

Im Gegensatz zu dem im vorigen Kap. 5.2.1.1. beschriebenen Hintergrund der
Evaluation der Eluatchemie wurden die Korrosionsexperimente unter konstanten
(,Steady-State”) Bedingungen durchgefiihrt, um die Langzeitwirkung der Korrosion
auf die Keramiken Uber einen Zeitraum von ca. 500 h zu erfassen. Die Messungen
erfolgten ausschliel3lich gravimetrisch. Das Korrosions-Setup unterschied sich

grundlegend von dem zuvor beschriebenen (s. Abb. 5.4 und 5.5).

Als technische Basis hierfiir diente eine sogenannte Steady-State-Apparatur, die ein
konstantes Volumen des Korrosionsmediums unter Durchflussbedingungen bei
gleichbleibender Temperatur ermoglichte. Hierzu dienten Komponenten, die bereits
in einer friheren Arbeit [24] beschrieben und genutzt wurden. Ein Teil der
Komponenten sind im Rahmen von SEIPELS Dissertation als Eigenentwicklungen von
der institutseigenen Werkstatt hergestellt und fur diese Arbeit teilweise durch neue
Einzelteile erganzt worden. Die in SEIPELS Arbeit beschriebenen Anforderungen an
das Material weichen in einem Punkt von den in dieser Arbeit an das Material
gestellten Anforderungen ab: dort wurde unter deutlich erhéhten Temperaturen
(90°C) experimentiert, wahrend hier zwar nur bei ca. 30 °C gearbeitet wurde, dafir

aber teilweise unter sterilen Bedingungen.
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—  Schematische Darstellung
|| des Steady-State-Setups

30°C ||

)

T Reservoir
Korrosionsmedium

Schlauch- / Peristaltikpumpe

A /
Korrosions-

apparatur — -

‘ Abfall Korrosionsmedium

—

Abb. 5.4: Schema der Steady-State-Apparatur mit FluBdiagramm; Korro—
sionsapparatur im Detail in Abb. 5.5

Das mit dem Korrosionsmedium und den Proben in Kontakt stehende Material des
Probenhalters und des Korrosionsgefal3es sollte unanfallig gegen Korrosion durch
das gewahlte Korrosionsmedium sein. Es sollte durch ein ausreichendes Volumen
eines Korrosionsmedium-Reservoirs gewahrleistet sein, dass die Korrosionskammer
im Laufe des Experiments nicht trockenféllt. Selbstverstandlich musste auch das
Reservoir inert gegen das Korrosionsmedium sein. Die Schlauchverbindungen und
die assoziierten Adapter zwischen Reservoir und Korrosionskammer sollten aus dem
gleichen Material gefertigt sein, wie die Korrosionskammer selbst. Das verwendete
Schlauchmaterial durfte nicht empfindlich auf das Korrosionsmedium reagieren. Fur
den Transport und eine konstante FlieRgeschwindigkeit des Korrosionsmediums
stand eine prazise und kalibrierbare Peristaltikpumpe mit separaten Kanalen fur Zu-
und Ablaufe zur Verfigung. Verbunden mit diesem letzten Aspekt waren separate

Ein- und Auslasskandle an der Korrosionskammer aus PTFE (s. Abb. 5.5).
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Zusatzliche Voraussetzungen fir erfolgreiche Steady-State-Korrosionsexperimente

sind untenstehend aufgefihrt.

B Draufsicht Detailskizze der
Korrosionsapparatur
fiir Steady-State-Versuche

6. Keramikproben:
Biegebruchstiibchen

7. Thermoelement zur
Temperaturkontrolle
des Wasserbades

30°C

4. Ablauf
Korrosionsmedium

3. Zulauf Korrosionsmedium
== 5. geschlossenes PTFE-
Korrosionsgefill mit
Probenhalterung und
Magnetriithrstiibchen;
isolierter Durchlauflauf
des Korrosionsmediums
mit Zu- und Ablauf

| ] zum / vom Reaktions-

2 : é : | gefill
1. Magnetrithrer mit rpm [°C]
Heizfunktion \

2. Aluschale mit Wasserbad
und Vorrichtung zur
Fixierung des PTFE-
Korrosionsgefiifles; mit
Gummideckel gegen
Evaporation abgedichtet

A Seitenansicht

Abb. 5.5: Skizze der Korrosionsapparatur mit dem Korrosionsgefal3, der
Probenaufnahme sowie den Zu- und Ableitungen fur das Korrosionsme—
dium; (A) Seitenansicht der auf einem Magnetrithrer (1.) befestigten
Aluschale (2.), in welcher in einem temperierten (7.) und gegen Verdun-—
stung abgedeckten Wasserbad das PTFE-Probengefall (5.) mit den
Keramik-Biegestabchen (6. dunkelgrau) fixiert ist; (B) Draufsicht auf die
Probenkammer (5.) mit dem Probenhalter und den montierten SisNy-
Biegestdbchen (6.) im temperierten Wasserbad (2.); das KorrosionsgeféaR
(5.) wird in der Aluschale fixiert, der Probenhalter mit den integrierten
Magnetfischen wird durch den Magnetrihrer (1.) innerhalb der Proben—
kammer in Rotation versetzt (ca. 150 U/min)

e Zur Vermeidung von Konzentrationsgradienten innerhalb der Korrosions—
kammer sollten die Keramikproben im Korrosionsmedium oder das
Korrosionsmedium selber standig (z.B durch Ruhren) bewegt werden.

e Der Probenhalter und die Korrosionskammer sollten so konstruiert sein, dass
die darin fixierten Proben trotz fester Fixierung von allen Seiten vom

Korrosionsmedium umflossen werden konnten.
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e Der Probenhalter sollte mehrere Biegestabchen nach DIN-EN 843-1
aufnehmen kénnen.

e Eine Temperaturregelung und —kontrolle sollten verfigbar sein.

e Ein Auffangbehalter fir das verwendete Korrosionsmedium nach dem
Abpumpen aus der Korrosionskammer sollte ausreichend dimensioniert sein,
um Uber einen langeren Zeitraum nicht Gberzulaufen.

e Das gesamte Setup musste unter einem Abzug Platz finden.

Bei dem fir die Korrosionsgefal3e, den Probenhalter und die Schlauchadapter ver—
wendeten Material handelt es sich um handelsibliches Teflon (PTFE) aus dem
Laborhandel. Da sowohl Probenhalter und Korrosionsgefal3 bereits vorhanden
waren, wurden sie fur die Versuchsreihen dieser Arbeit Ubernommen. Allerdings

wurden hier mit Blick auf die Schlauchgeometrie einige neue Adapter angefertigt.

Die Peristaltikpumpe war bereits vorhanden. Bei dem Modell handelte es sich um
eine Ismatec™ MCP-Standard® Schlauchpumpe mit einem 4-Kanal-CA Pumpenkopf,
auf dem die Schlauche mittels CA-Click'n Go®-Kassetten fixiert wurden. Vom
gleichen Hersteller wurden auch die Schlauche geliefert. Ausgewahlt wurden
Schlauche mit einem Innendurchmesser (ID) von 0,25 mm und einem
AulRendurchmesser von 2,05 mm, die Ublicherweise in den Bereichen der
Zellkultivierung, der medizinischen Applikation und in der Nahrungsmittelindustrie
Anwendung finden. Vom Hersteller werden sie sind innerhalb weiter Toleranzen als
saureresistent und weitgehend gasdicht spezifiziert. Der vom Hersteller vorgesehene
Anwendungsbereich erschien vor dem Hintergrund der hohen Reinheit des Materials
und der Schlauchoberflachen sowohl auf der Innen- als auch auf der AuR3enseite als
sehr geeignet fiur die Durchfihrung der Experimente. Das Modell Ismatec™
PharMed® Ismaprene entsprach den Anforderungen voll. Hinsichtlich der
Saureresistenz waren gewisse Toleranzen zuldssig, da die Experimente mit gering
konzentrierten S&uren bei moderaten Temperaturen stattfanden. Ein Auszug aus
dem Datenblatt des Herstellers mit einigen flr diese Arbeit relevanten, technischen

Informationen ist in der folgenden Liste aufgefiihrt:
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¢ thermoplastisches Elastomer auf Polypropylen-Basis, sehr flexibel
e Resistenz gegen Sauren und Alkalien

e langlebig (> 1.000 h bei Normaldruck)

e autoklavierbar in Dampf bis 1 bar (30 min) und max. 141 °C

e Arbeitstemperatur -60 °C bis 135 °C

e opak

Um die Entwicklung von Konzentrationsgradienten innerhalb der Korrosionskammer
zu vermeiden, wurde der Probenhalter an seiner Unterseite mit 2 starken
Magnetriihrstaben ausgestattet. Die verschlossene Korrosionskammer wurde in
einem Wasserbad auf einem Magnetrihrer mit Heizfunktion fixiert, wodurch es
moglich war, sowohl den Probenhalter im Innern der Kammer in Rotation zu
versetzen und gleichzeitig das Wasserbad und damit die Kammer von auf3en auf die
gewinschte Arbeitstemperatur von 30 °C zu erhitzen und isotherm zu halten. Gegen
Verdunstung wurde das Wasserbad mit einem flexiblen Gummideckel verschlossen.
Die Rotationsgeschwindigkeit des Magnetrihrers wurde auf 150 U/min eingestellt.

Der Probenhalter war so konstruiert, dass er zusammen mit den Proben dem
Korrosionsgefald entnommen und fur die anschlieRenden, analytischen Schritte der
in Kap. 5.1. beschriebenen Reinigungs- und Trocknungsprozedur in Ultraschallbad
und Trockenschrank unterzogen werden konnte. Nach den Messungen der Proben
konnte der Probenhalter zusammen mit den Proben im Ganzen wieder in die

Korrosionskammer eingesetzt werden.

Da aufgrund vorheriger Versuche unter veranderlichen Bedingungen bekannt war,
mit welchen Lésungsraten und Massenverlusten an den Keramiken zu rechnen war,
wurde mit geringen Durchflussraten von ca. 150 ml/d gearbeitet. In anderen Arbeiten,
in denen Experimente unter Steady-State-Bedingungen beschrieben wurden, werden
z.T. deutlich hohere Durchflussraten genannt. Jedoch waren dort die Sauren meist
hoher konzentriert, und die Versuche wurden groR3tenteils bei deutlich héheren
Versuchstemperaturen durchgefiihrt. Daher beschreiben die Autoren (Kap. 2.2.2. ff.)

auch hohere Losungsraten und Massenverluste [12; 24].

Vor Beginn der Langzeitexperimente wurde die Pumpe hinsichtlich der gewiinschten

Durchflussrate von 150 ml/d sowie identischer Zu- und Abflussraten mit dem
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ausgewahlten Schlauchmaterial tGber 3 Kandle kalibriert. Tatsachlich konnte eine
geringfgig abweichende FlieRgeschwindigkeit beim 2. Kanal festgestellt werden
(Abb. 5.6). Der Zulauf erfolgte danach tUber Kanal 1, der Ablauf wurde tber Kanal 3
geregelt. In Abhangigkeit der Rotationsgeschwindigkeit ergaben sich unterschied—
liche Tagesdurchsatze. Bei einem Tagesdurchsatz von 150 ml und einer
Versuchsdauer von = 500 h wurde ein Bedarf von mindestens 3125 ml
Korrosionsmedium ermittelt, um den minimalen Anforderungen zu entsprechen.
Sowohl fur die BIO- als auch fur die ABIO-Versuche wurden die Reservoirs mit

jeweils 4.000 ml aufgefullt, um ggf. auf einen Puffer zurtickgreifen zu kénnen.

0.30 T % cm y = 0.0124x
0.25 + X Ch2 y=0.0122x %
1 xcn3 y=0.0124x %
020 +
£ ] X
E
E ] X
3 015 T X
2 ] X
= 1
0.10 x
] X
0.05 1
0.00 ¥——— : : |
0 5 10 15 20

rpm

Abb. 5.6: Kalibrationskurve der Peristaltikpumpe;
Ubereinstimmung der Kanéle 1 und 3

Der Kulturtiberstand wurde entsprechend Kap. 3.2.1. hergestellt. Bei der Erzeugung
der erforderlichen Menge vom Korrosionsmedium stellte sich heraus, dass optimale
Wachstumsbedingungen unter den Voraussetzungen grof3er Kulturvolumina in
gro3volumigen Erlenmeyerkolben optimal erzielt werden konnten. Die so erreichten
pH-Werte variierten zwischen 2,5 und 3,1, so dass die weitere Synthese des BIO-
Korrosionsmediums in kleineren Kulturvolumina stattfand, was den dafur

angesetzten Zeitaufwand deutlich erhohte. Die Abtrennung der jeweiligen
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Uberstande erfolgte mittels Nutsche und 0,22 pum Zellulosefilter, bei der mit einer

Wasserstrahlpumpe der benétigte Unterdruck erzeugt wurde.

5.2.2. Mikrobielle Korrosionsexperimente mit A. ferrooxidans
(BIO)
5.2.2.1. Unter veranderlichen Bedingungen

Nach Wachstumsperioden von 4 bis 5 Tagen begannen die mikrobiellen Korrosions—
versuche. Das Kulturwachstum wurde gemaR Kap. 3.2.1. durch Uberwachung der
pH- Entwicklung kontrolliert. Es lieBen sich mit dieser Methode nicht exakt
Ubereinstimmende Bedingungen realisieren, so dass die Korrosionsexperimente im
pH-Bereich von < 2,0 bis < 2,5 stattfanden. Wahrend der laufenden Experimente
wurde standig unter sterilen Bedingungen am Bunsenbrenner gearbeitet; die
Arbeitsflache wurde zuvor mit Ethanol gereinigt und dadurch weitgehend sterilisiert.
Die Entnahme der Eluatproben wurde entweder mit sterilen Glaspipetten oder mit
Prazisionspipetten mit sterilen Plastikspitzen durchgefuhrt. Die Eluatproben mussten
anschlieBend nicht weiter steril behandelt werden. Je Versuchsreihe wurden in

Abhangigkeit der Versuchsdauer bis zu 10 Eluatproben entnommen.

Nach jeder Probennahme wurde das Eluat in verschlieBbaren Eppendorf®-Vials
(Safe-Lock GefalRe™) 15 Minuten lang bei ca. 20.000 g zentrifugiert und danach
abpipettiert, um Bakterienzellen, elementaren Schwefel und weitere Partikel aus der
Flissigkeit zu entfernen. Vor der Lagerung im Gefrierfach bei -18 °C wurde das Eluat
noch mit 0,22 um Zellulose-Spritzenfiltern filtriert, um maogliche Zellreste oder noch
verbliebene, lebende Zellen und Kleinstpartikel aus dem Kulturiberstand zu

entfernen.

Alternativ zu den Korrosionsexperimenten direkt in lebenden Bakterienkulturen
fanden auch Versuche in abgetrennten Kulturiberstdnden statt, um zu evaluieren, ob
der in Kap. 6.2.2. ff. beschriebene Effekt der starkeren biologischen Korrosion auf die
Anwesenheit der Organismen oder nur die mikrobielle Umwandlung des
Kulturmediums zurtckfihrbar ist. Bei der Gewinnung der Kulturiiberstande wurde

generell ebenso verfahren, wie bei der Eluatbeprobung; es musste sichergestellt
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werden, dass die Kulturiiberstande frei von Zellresten oder lebenden Zellen waren.
Allerdings konnte in diesem Fall auf sterile Arbeitsbedingungen wahrend der
Durchfihrung der Versuche verzichtet werden. Dadurch war es maoglich, BIO-
Experimente auch mit dem Steady-State-Setup durchzufuhren.

5.2.2.2. Unter Steady-State-Bedingungen

Es wurde jeweils nur eine Versuchsreihe mit je 5 Keramik-Biegestabchen unter BIO-
und ABIO-Bedingungen durchgefiihrt, da die Gewinnung der erforderlichen Menge
an Kulturiiberstand als Korrosionsmedium sehr zeit- und materialaufwendig war.
Uber den gesamten Lagerzeitraum wurde der Kulturiiberstand gekiihlt gelagert. Bis
zur Ernte der jeweiligen Uberstande wurden die Kulturen steril behandelt, danach
war eine sterile Handhabung der Uberstande nicht mehr notwendig.

Nach Erfassung der gravimetrischen Daten wurden die Proben inkl. Probenhalter
wieder ins Korrosionsgefal3 gesetzt. Wahrend der Probenbehandlung und Messung
aul3erhalb des experimentellen Setups wurde die Zeiterfassung fur die Aufzeichnung
der Versuchsdauer angehalten. Das Korrosionsgefal3 lagerte wahrenddessen im
Wasserbad, um nicht auszukihlen. Zwischenzeitlich wurde das gesamte
Schlauchmaterial einmal ausgetauscht, und die Korrosionsapparatur sowie

Schlauchadapter und weitere, verwendete Teile wurden gereinigt.

5.2.3. Chemische Korrosionsexperimente in H,SO,4 (ABIO)

Als Basis flr die chemischen ABIO-Versuche diente eine wassrige Losung mit 5 mM
H,SO, (pH-Wert 2,0), womit die H,SO,4-Konzentration im Bereich der A. ferrooxidans
Kulturen und Kulturiberstande lag. Angesetzt wurde die verdinnte H,SO4 mit DI-
H,O und hochkonzentrierter Schwefelsdure (~96 %). Einzelne Versuche erfolgten in
50 mM H,SOs,.

Es kann davon ausgegangen werden, dass organische Verbindungen des
Tricarbonsaure-Zyklus (Krebs-Zyklus, TCA-Zyklus; [145; 146]) durch die mikrobielle

Aktivitdt in der Kultur angereichert werden. Da im Laufe der vorliegenden Arbeit
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immer wieder beobachtet wurde, dass die mikrobielle Korrosion (in Kultur und
Uberstand) aggressiver auf die Keramiken wirkte als die ABIO-Korrosion, wurden
dem ABIO-Korrosionsmedium in einigen Fallen zuséatzliche organische Bestandteile,
wie Glucose, Zitronen- und Essigséaure in geringen Konzentrationen beigemischt. Die
Stoffe sollten dann hinsichtlich einer moglichen, korrosionsverstarkenden Wirkung in
H,SO, untersucht werden, da vermutet wurde, dass die starkere BIO-Korrosion auf

solche Metabolite zurtickgefihrt werden kann.

Eine zuséatzliche Differenzierung erfolgte bei der verwendeten Essigsaure. Fur die
Experimente wurden sowohl 96 %-ige Essigsaure p.A. (16,77 M) als auch
Essigessenz verwendet. Laut Auskunft des Herstellers Surig™ wird die Essigessenz
(4,37 M Essigsaure) ausschlie3lich aus Essigsaure (Lebensmittelqualitat) und
Wasser hergestellt. Da der Gewinnungsprozess beim Lebensmittel Essig auch auf
biologische Aktivitdt zurlckzufuhren ist, erschienen Versuche mit ,biologisch*
erzeugter Essigessenz naheliegend. Die Beimischung der Organika zur verdinnten
H,SO, erfolgte zunachst willkdrlich in geringen Konzentrationen, um Uberhaupt einen
Effekt zu erzielen. Die verschiedenen Mischungskonstellationen sind Tab. 5.1 zu

entnehmen.

Tab. 5.1: Auflistung der verwendeten H,SO,-Korrosionsmedien (ABIO)

H,SO4-Konz. | Beimischung von Corg_l) M71-Beimischung

Ac, Cit 2% -
Ac, Cit, Gluc ¥ -
- M71 >

5mM

50 mM - -

- - M71 9

Y Mengenangaben in [mg Cpoc / 1]

2 Ac: Essigsaure; Cit: Zitronenséure; Gluc: Glucose

¥ Mengenverhltnis (DOC) Ac:Cit=6mg C/1:2mgC/|

“ Mengenverhltnis (DOC) Ac:Cit:Gluc=3mgC/1:1mgC/l:4mgC/I

% entspricht der in Kap. 3.2.1. beschriebenen Zusammensetzung zzgl. 5mM H,SO,
8 Kulturmedium ohne weitere Zusétze

Um herauszufinden, ob die fur die Herstellung der Kultur-N&hrlosung M71
verwendeten Salze eine korrosionsfoérdernde Wirkung im Zusammenspiel mit der

sauren LOosung aufweisen, wurden diverse Versuche mit H,SO, unter Beigabe des
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Kulturmediums M71 durchgefihrt. Durch die Zugabe von M71 sollte aul3erdem
ermittelt werden, ob die enthaltenen Kationen als Komplexbildner fungierten und so
den Korrosionsprozess evtl. unterstiitzten oder begunstigten. Die Durchfiihrung der

ABIO-Steady-State-Versuche entspricht der in Kap. 5.2.2.2. beschriebenen.
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5.3. Thermische Oxidation der SisN4,-Keramiken

Dass sich unter bestimmten Bedingungen silikatische Oxidschichten an der
Keramikoberflache bilden, wurde in mehreren Arbeiten bereits erértert (s. Kap. 2.3.).
Als ein Ziel dieser Arbeit wurde die Untersuchung des Oxidationsverhaltens zuvor
korrodierter Keramiken unter konstantem O,-Fluss bei Temperaturen 21200 °C
definiert. Der Ansatz sah vor, dass die durch gezielte Korrosion oberflachennah
herausgeldste, amorphe KGP durch eine sekundér gebildete, annéhernd reine SiO,-
Glasphase wieder aufgefillt wirde (s. Kap. 2.3 und 2.4.). Diese Schicht wiirde dann
mit zunehmender Dicke eine Diffusionsbarriere bilden, welche Oxidationsrate

herabsetzen kdnnte.

Fur die Durchfiihrung der Korrosionsversuche wurden drei unterschiedliche Setups
gewahlt, die einen konstanten O,-Durchfluss im jeweiligen Ofen ermdglichten. Die
Setups bestanden aus (1.) einem modifizierten Dilatometer-Ofen, der ohne
analytische Funktion betrieben wurde. Des Weiteren (2., 3.) kamen Ofensysteme mit
integrierten TGA-Einheiten (Thermogravimetrische Analyse,) zum Einsatz. Beim
hauseigenen System kam es im Zuge der Inbetriebnahme zu gréReren
Komplikationen, so dass die gestarteten Versuche abgebrochen wund in
Zusammenarbeit mit dem Max-Planck-Institut (MPI) fur Festkdrperforschung in
Stuttgart an einer anderen TGA-Einheit fortgesetzt wurden. Die Ergebnisse der

thermischen Oxidation werden in Kap. 7 dargestellt.

5.3.1. Thermische Oxidation im modifizierten Dilatometerofen

Eine Reihe von Versuchen thermischer Oxidation wurde in einem eigens dafur
modifizierten Dilatometerofen von Nabertherm® durchgefiihrt. An Stelle der
Dilatometereinheit wurde eine fur die Oxidationsversuche individuell angefertigte
Konstruktion verwendet, die relativ konstante und gut kontrollierbare Bedingungen
garantierte. Von der urspringlichen Konfiguration wurden der horizontal bewegliche
Schlitten mit der Wasserkihlung sowie das Al,Os-Rohr mit der im Heizbereich
befindlichen Aussparung verwendet. Um den Eintrag unerwinschter Spezies

wahrend der Oxidationsversuche zu minimieren, diente das Al,Os-Rohr als
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Tragersystem fur die Aufnahme der eigentlichen Probenkammer (Abb. 5.7). Diese
bestand aus einem Quarzglasrohr mit einem Innendurchmesser von 15 mm, in
welches die Proben fur die Versuche platziert wurden (Abb. 5.7 B, C). Die Rohrlange
war so bemessen, dass das Rohr Uber beide Enden des Al,Os-Rohres hinausragte,
um die Probe exakt im Heizbereich positionieren und gleichzeitig die Mdglichkeit des

schlittenseitigen Zugangs zur Versuchsanordnung beibehalten zu kénnen.

]

m - (B !
|

' ————— Ale}'ROhr

Abb. 5.7: modifizierter Dilatometerofen
(A); Al O3-Rohr mit Aussparung im
Qz-Glasrohr- Heizbereich als Tragersystem fir das
Segment y Qz-Glasrohr (B); Platzierung der SizNg4-

e ——— Probe auf SiC-Wafern (Einkristall) und

“-— nA— einem Qz-Glasrohrsegment innerhalb
- — des Qz-Glasrohres und Position des Pt-
Themoelements ca. 1,5cm von der

Pt-Thermoclementl prope entfernt (C)

Auf der Schlittenseite der Versuchsanordnung wurde das Qz-Glasrohr mit
Aluminiumfolie in der Zugangsoffnung zum Al,Oz-Rohr (Wasserkihlung an dieser
Stelle) fixiert. Die Folie diente zusatzlich zur Reflexion der aus dem Ofen emittierten
Warmestrahlung. Wahrend die ofenseitige Offnung des Qz-Glasrohres offen blieb,
wurde die schlittenseitige Offnung mit einem hitzeresistenten und durch Silikon
abgedichteten Gummistopfen verschlossen (Abb. 5.7 A). Dieser Gummistopfen
diente auRerdem als Halterung fur das Thermoelement und die O,-Gaszuleitung.
Auch hierbei diente Aluminiumfolie zur Fixierung des Stopfens im Glasrohr, um
nebenbei auch die Auswirkungen der Warmestrahlung zu minimieren. Das Pt-
Thermoelement wurde durch zwei Quarzglasrohre geringeren Durchmessers bis
dicht an die Probe herangefuhrt (Abb. 5.7 C). Die beiden Qz-Rohre dienten
zusatzlich zur Aufnahme jeweils eines Pt-Drahtes. Die beiden Drahte waren
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schlittenseitig Uber einen Stecker mit dem Steuercomputer verbunden. Mit dem
Thermoelement wurden die Steuerung des Ofens und Probentemperatur wahrend

der Versuche Uberwacht.

Al,0,

Qz-Glasrohr

Si;N, e

Qz-Glasrohr 0,45um

Al O4 Filter< >

Abb. 5.8: schematische Darstellung der Versuchsanordnung fiir die
thermische Oxidation von SizN,-Keramiken im modifizierten Dilatome—
terofen; die Keramikprobe befindet sich innerhalb eines halbgeschlos—
senen Systems, in welchem der unerwinschte Eintrag von kontami—
nierenden Fremdspezies durch eine vorgegebene Durchflurichtung des
O, minimiert wird; dieser wird vor dem Einleiten in den von einem Qz-
Glasrohr umgebenen Reaktionsbereich durch Trocknung mit P,Os
vollstdndig dehydriert

* Pt-TE = Pt-Thermoelement

In Abb. 5.8 ist die Versuchsanordnung schematisch dargestellt. Die ausschlief3lich
segmentierten SisN4-Proben lagerten wahrend der Oxidationsversuche auf SiC-
Waferscheiben, fur die gekerbte Halterungen aus Quarzglas angefertigt wurden. Die
Oxidation fand innerhalb des halboffenen Quarzglasrohres statt, in welchem die
Probe laminar vom Prozessgas (hier: O,) umstromt wurde. Die O,-Durchflussrate lag
bei diesen Versuchen bei 3 NI/h (2 0,050 NI/min). Die moglichen Reaktionen
zwischen Probe und Umgebung (Gas) fanden an der Probenoberflache statt, wo die
Probe vom Prozessgas umstréomt wird. Der konstante Gasstrom sorgte zusatzlich fur
den Abtransport freigesetzter, flichtiger Komponenten aus der Probenoberflache und
sollte zudem einen Rickstrom, und damit eine Ruckreaktion verhindern. Zudem
minimierte er den Eintrag fremder, reaktionsbeeinflussender Spezies von der offenen
Seite des Quarzglasrohres her. Da die Proben innerhalb des Glasrohres so platziert

wurden, dass sie sich wahrend der Versuche mindestens 2 cm innerhalb des Rohres
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befanden und dadurch von der Ubrigen Ofenumgebung abgetrennt wurden, konnten

auch partikulare Kontaminanten vom Reaktionssystem ferngehalten werden.

Im Vorfeld der eigentlichen Oxidationsversuche wurden einige Leerfahrten sowie
Vorversuche mit zuvor unbehandelten Keramikproben durchgefiihrt, um die fir die
spateren Experimente benotigten Parameter wie Heizrate, Dauer der isothermen
Phase und Maximaltemperatur zu ermitteln. Fur die isotherme Phase wurde eine
optimale Prozesstemperatur von 1300 °C fir die Oxidationsversuche ermittelt, da
oxidative Prozesse bei ca. 1100 °C beginnen und die Oxidation ab ca. 1350 °C

deutlich zunimmt, was auch durch Literaturdaten belegt wird (s. Kap. 2.3.).
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Abb. 5.9: Heizschema zur HT-Oxidation im Dilatometerofen
mit Heizraten und Dauer der isothermen Phase

Bis 1000 °C wurde mit einer Heizrate von 10 K/min, dann mit 5 K/min bis 1200 °C
aufgeheizt (Abb. 5.9). Uber 1200 °C betrug die Heizrate 2 K/min. Um den
Oxidationsfortschritt auch als eine Funktion der Zeit betrachten zu kdnnen, kamen
zwei unterschiedlich lange Isothermiephasen von 10 und 50 Stunden zur
Anwendung. Jeweils vor Beginn und nach Beendigung der Versuche wurde der
Oxidationsfortschritt in Form der daraus resultierenden Massenanderung

gravimetrisch ermittelt.
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5.3.2. Thermische Oxidation mit Thermowaage (TGA)

Das Prinzip der thermogravimetrischen Analyse (TGA) stellt eine Methode im
Bereich der simultanen Thermoanalyse dar, welche sehr gut geeignet ist, um
Gewichtsanderungen in Abhangigkeit von Temperatur, Zeit und atmosphéarischen
Bedingungen in Echtzeit zu bestimmen. Dies erlaubt die Ermittlung von
Reaktionskonstanten der zu untersuchenden Probenmaterialien. Damit ist die TGA in
der Lage, zeitgleich ein Experiment mit Analytik zu verknipfen. In der gangigen
Literatur (s. Kap. 2.3.) wurde in mehreren Arbeiten unabhéngig voneinander
dargestellt, dass die thermische Oxidation von Si3N4 von einem Schichtwachstum mit
parabolischem Wachstumsverhalten als Funktion der Oxidationsdauer begleitet wird.
Mittels TGA sollte dieser Prozess sehr gut zu beobachten sein, sofern das
analytische System ausreichend sensibel auf die geringen, zu erwartenden

Massenanderungen reagiert.
Wesentliche Bestandteile einer TGA sind (s. Abb. 5.10):

e das Wagesystem, meist mit elektromagnetischem oder elektromechani—
schem Kompensationssystem ausgestattet

e der Ofen mit Temperaturregelung

e Prozessgasanlage zur Erzeugung einer gewinschten Atmosphare wahrend
der Versuchsdurchfihrung

e Computer zur Aufzeichnung und Auswertung der Messergebnisse

Das Wagesystem ist Ublicherweise in einem thermokonstanten Behaltnis
untergebracht, das wegen der Verbindung zur Probenkammer innerhalb des Ofens
druck- und gasdicht konstruiert sein sollte. Die Verbindung besteht zwischen der
eigentlichen Waage und dem Probentrager. Da diese Verbindung frei beweglich
gelagert ist, um versuchsbedingte Massendnderungen gravimetrisch zu erfassen,
lassen sich Wagesystem und Probenkammer rdumlich nicht vollstandig voneinander
trennen. Aus diesem Grund ist es sinnvoll, das Wagesystem auch mit dem
Prozessgas spulen zu kénnen und die Messung unter gleichen Druckbedingungen
wie innerhalb der Probenkammer durchzufihren, um Druckgradienten oder

unerwiinschten Gasstrom zu unterbinden.
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Al O5-Probentriger
it Pt-Thermoelement
]

..........

Gasauslas
Prozessga

zum Wigesystem
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der Probenkammer
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Gegengewicht <L
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- -l'a
Arretierung|

Elektromagnetisches /
Kompesationssystem mit

induktivem Wegaufnehmer

Gegengewicht|

Wiigesystem in thermokonstanter Kammer,
evakuierbar, atmosphiirisch gleiche
Bedingungen wie in Probenkammer

Abb. 5.10: schematischer Aufbau einer Thermowaage zur Durchfiihrung

thermogravimetrischer Analysen (TGA); Darstellung optimiert auf das
verwendete System Bahr™ Thermoanalyse STA 502

Die W&gung an sich wird mit einem elektromagnetischen oder —mechanischen
Kompensationssystem  durchgefihrt. Im  vorliegenden Fall diente eine

elektromagnetische Kompensationsspule zum Ausgleich der massenanderungs—
bedingten Kraftkompensation der Waage. Die zur Kraftkompensation aufzubringende
Spannung ist proportional zur Massenanderung der Probe und wird als Wert der

Massenanderung aufgezeichnet. Die Regelung erfolgt unmittelbar, so dass exakte,
zeitaufgeloste Massenanderungen mit hoher Genauigkeit erfassbar sind.
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Der Ofen muss gasdicht und unter diversen Druckbedingungen funktionsfahig sein.
Die Temperaturregelung sollte im Hinblick auf unterschiedliche Fragestellungen
weitreichend regelbare und programmierbare Heizraten und isotherme Stufen
ermdglichen. In modernen TGA-Systemen sind Heizraten von bis zu 100 K/min
maoglich. Das im Rahmen dieser Arbeit verwendete System beeinhaltete einen

Graphitofen, dessen Heizelemente mit Argon als Inertgas gespult wurden.

Es gibt zwei grundsatzlich unterschiedliche Messansétze. Bei dem einen Ansatz wird
vor allem die Massenédnderung als Funktion der Temperatur untersucht, wobei die

Heizrate B die malRgebliche Grolie darstellt:

or
- — Gl. 5.10
B 5 ( )
Die Probe kann hierbei entweder einen Massenverlust erleiden, indem sie durch
Verdampfung oder Zersetzung flichtige Komponenten an die Umgebung abgibt
(aktive Korrosion). Oder sie erfahrt durch Aufnahme von Reaktionspartnern aus der
Umgebung eine Massenzunahme, z.B. durch Oxidation (passive Korrosion). Die

MessgroRe wird demnach dargestellt als:
Am=m(T)—m, (Gl. 5.11)

Der andere Messansatz geht von einer Massenénderung als Funktion der Zeit unter
definierten Temperatur-Atmosphare-Bedingungen aus. Hier sollte 8 mdglichst hoch
gewahlt werden, um das System ,Probe“ sowie die Probenumgebung in mdglichst
kurzer Zeit auf die gewinschte Versuchstemperatur zu bringen. Nattrlich kénnen
erste Reaktionen bereits wahrend der Aufheizphase auftreten, so dass sich fir
diesen Messansatz folgender Bezug ergibt:

Am =m(t,T)—my (Gl. 5.12)

Zusatzlichen Einfluss auf die TG-Messung nimmt die Umgebung. Hier stellen u.a. die
Wahl der Atmosphare sowie der Gasstrom entscheidende Einflussfaktoren dar.
Ublicherweise wird hier unterschieden zwischen einer inerten (z.B. N, Ar) oder
reaktiven (z.B. O,, H,) Atmosphére, wozu auch diverse Gasgemische aus Inertgas

mit reaktiven Beimischungen gezahlt werden mussen. Wichtig ist auch die Frage,
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unter welchem atmospharischen Druck die Ergebnisse erzielt werden. Ebenso wie
bei der in Kap. 5.3.1. beschriebenen Variante findet die Reaktion hier an der
Probenoberflache statt. Die TGA erlaubt je nach Fragestellung die Untersuchung von
unterschiedlichen Reaktionstypen. Dabei muss zwischen temperatur- und

zeitabhangiger Reaktion unterschieden werden.

e Probe — Gas: Verdampfung, Sublimation, Dissoziation
e Probe — festes Reaktionsprodukt + Gas: Desorption, Zersetzung
e Probe — festes Reaktionsprodukt: z.B. Oxidation (diese Experimente)

e Probe — festes + gasformiges Reaktionsprodukt: z.B. Reduktion

Das Resultat einer TG-Analyse wird in einem Thermogramm dargestellt, welches
Informationen  Uber die  Temperaturbestéandigkeit einer  Probe, den
Temperaturbereich, in dem eine Reaktion und / oder nach welcher Zeit eine Reaktion

bei einer bestimmten Temperatur stattfindet, liefert.

Die parabolischen Oxidationskonstanten sollten zu einer Abnahme der Zuwachsraten
je Zeiteinheit fuhren. Das heil3t, dass die Anforderungen an die Sensibilitat der
gravimetrischen Analyse mit zunehmender Oxidationsdauer steigen. Das System
sollte in der Lage sein, Massenanderungen von < 1 ug aufzulésen. Um genaue
Messergebnisse zu erzielen, sollte das System udber lange Zeitraume bei

entsprechendem Gasfluss und hoher Temperatur stabil laufen.

Zuleitung
Prozessgas

Probenteller mit
Qz-Rohrsegmenten
als Probenauflage

Abb. 5.11: TGA-Anlage Bihr™ STA 502 (A); der rote Ausschnitt in (A) zeigt den in (B) vergroRerten
Bereich; die Keramikprobe (beschrénkt auf das Malt ~10 x 4 x 3 mm) wird quer tber die beiden Qz-
Glasrohrsegmente gelegt, so dass die Auflageflache der Probe so gering wie moglich gehalten wird
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Ein institutseigenes TGA-System war fur die Durchfihrung der Experimente vor—
handen, stand aber vor der Nutzung Uber einen Zeitraum von mehreren Jahren still.
Bei dem System sowie der assoziierten Peripherie handelte es sich um eine
Komplettausstattung des Herstellers Bahr™ Thermoanalyse, Modell STA 502 (Abb.
5.11), mit der Moglichkeit die Ofen-, bzw. Reaktionskammer fur die Durchfiihrung
von Versuchen mit diversen Prozessgasen und Gasgemischen unter konstanten
Durchflussraten zu spulen. Damit waren nahezu beliebige Atmospharen realisierbar,
je nach Fragestellung des Experiments. Fur die im Rahmen der vorliegenden Arbeit
nachgegangenen Fragestellungen reichten O, fir oxidierende Bedingungen in der
Reaktionskammer und Ar; als Inertgas fur den Graphitofen. Die zuvor ermittelten
Parameter zur Durchfuhrung der Oxidationsversuche im  modifizierten
Dilatometerofen (Kap. 5.3.1.) sollten auch fir diese Versuchsreihen tbernommen

werden.

200 + X
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Abb. 5.12: Kalibrierung der TGA (M*1ga) mit
geeichten und nachgemessenen Prézisionsge—
wichten (M*gemessen); Systematische Abweichung
der TGA-MeBwerte mit optimalem R% Korrek—
turfaktor ist 0,9757

Durch den jahrelangen Stillstand der Anlage war es erforderlich, diese durch
Austausch und Instandsetzung einiger Komponenten, wie Kuihlwasser- und
Gasschlauche oder Schlauchadapter und Dichtungen, wieder in einen
funktionsfahigen Zustand zu versetzen. Grundsatzlich schien das TGA-System aber

betriebsfahig zu sein. Erste Leerversuche wurden mit und ohne Atmosphéare unter
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verschiedenen Belastungssituationen mit diversen Heizraten und unterschiedlich
langen, isothermen Phasen durchgefiihrt. Diese Vorversuche dienten zur

Feststellung der Funktionsfahigkeit des Ofens unter Belastung.

In einer zweiten Reihe von Leerversuchen wurde die Funktion der Wageeinheit
untersucht. Hierzu wurde die Thermowaage bei Raumtemperatur mit geeichten
Prazisionsgewichten kalibriert (Abb. 5.12). Die Gewichte wurden zuvor mit einer
Prazisionswaage auf die Genauigkeit ihrer Gewichtsangaben kontrolliert. Dies
erschien vor dem Hintergrund der zu erwartenden, geringen Massenanderungen der
Keramikproben durch die Oxidationsversuche wichtig, da die Messgenauigkeit der
Thermowaage im Bereich ihrer Empfindlichkeit von < 1 pg liegen sollte. Die
obenstehende Abb. 5.12 zeigt die hohe Korrelation zwischen den Daten. Die
Abweichung der TGA-Messwerte erscheint systematisch und erforderte demnach fur
die Oxidationsversuche eine Korrektur der ermittelten Massenverluste Amy, (Gl.
5.13):

_ mr;
Prb 10,9757

Am (Gl. 5.13)

Erste Versuche mit zuvor unbehandelten Referenzproben wurden durchgefthrt. Vor
jeder Versuchsdurchfihrung mit einer Probe lief ein Leerversuch mit
korrespondierenden Einstellungen. Im Laufe dieser systematisch durchgefiihrten
TGA-Versuchsfahrten mit leerem Probenteller und aufgelagerter Probenauflage aus
Quarzglas (Abb. 5.11 B) sowie mit SizN4-Referenzproben (unkorrodierte SN220Me®-
Segmente) wurde ein unsystematisches, zunadchst nicht verifizierbares Driftverhalten
durch die Waage festgestellt. Lediglich der Korund-Probentrager mit Gaszuleitung
war dem thermisch beanspruchten Bereich ausgesetzt; das eigentliche Wagesystem
war jedoch von aufReren Umwelteinflissen raumlich entkoppelt (s. Abb. 5.10). Daher
gab es fur die teilweise vollig voneinander abweichenden Leerversuchs-Ergebnisse
(Abb. 5.13) unter gleichen Bedingungen (T, t) zun&chst keine sinnvolle Erklarung. In
Abb. 5.13 ist eine Auswahl von Leerversuchen uber einen Zeitraum von vier Monaten
bei Versuchstemperaturen von 1200 °C und 1300 °C sowie isothermen Phasen von
24, 36 und 120 h Dauer dargestellt. Da der Probentrager jeweils gleichen
atmospharischen Bedingungen ausgesetzt war, sollten die Leerversuche fur die

jeweiligen Temperaturen ein kongruentes Verhalten aufweisen — unabhangig von der
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Dauer der isothermen Phase. Schon ein erster optischer Befund sollte eindeutige
Ahnlichkeiten der Messergebnisse liefern, was in dem dargestellten Zeitraum und

auch danach nicht der Fall war.
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Abb. 5.13: Auswahl verschiedener TGA-Leerversuche uber einen Zeitraum von 4 Monaten zur Veran—
schaulichung der nicht reproduzierbaren Ergebnisse der Leerfahrten unter den beiden anvisierten
Versuchstemperaturen von 1200 °C und 1300 °C; die Inkonsistenz der Ergebnisse zeigt — unabhéngig
von Temperatur und Dauer der Versuche — die mangelde, geréatespezifische Anwendbarkeit der
hauseigenen TGA-Anlage, weshalb die Versuche an das MPI fur Festkdrperforschung nach Stuttgart
Uibergeben wurden
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Die in Abb. 5.13 dargestellten Messergebnisse deuten allerdings auf eine defekte
Wageeinheit hin, was das bestehende TGA-System fur die anvisierten Versuche
zunachst vollig unbrauchbar machte. Bei der Kontrolle des rdumlich von der
Umgebung abgetrennten Wagesystems konnte eine massive Korrosion der meisten
Bauteile festgestellt werden. Diese fuhrte offensichtlich zu einem Ungleichgewicht
des Gesamtsystems (Abb. 5.14). Selbst die elektromagnetische Kompensationsspule
wies erheblichen Rostbefall auf (Abb. 5.14 B).

Abb. 5.14: Innenansicht des korrodierten TGA-
Waégesystems; Frontalansicht (A) mit elektromag—
netischer Kompensationsspule im unteren und
vertikaler Verbindung zum Probentréger im oberen
Bilddrittel; Nahaufnahme der elektromagnetischen
Kompensationsspule (B); Wagebalken mit Kontakt
zum Probentrager (C); Rickansicht des gesamten
Wadgesystems (D)

Um reprasentative und reproduzierbare Ergebnisse zu erzielen, musste somit auf
eine Alternative ausgewichen werden. Ein funktionsfahiges TGA-System mit
assoziiertem Massenspektrometer fand sich schlie3lich im Max-Planck-Institut far
Festkorperforschung (MPI-FKF) in Stuttgart. Die im Rahmen dieser Arbeit

bearbeiteten Proben konnten dort als Auftragsmessungen nur vereinzelt neben dem
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MPI-eigenen Messpensum analysiert werden, was zu einer erheblich geringeren

Datenausbeute als erwartet fuhrte.

Die Probenpréaparation folgte dem bereits zuvor beschriebenen Muster (Kap. 5.1.).
Messbare Probengeometrien beschrénkten sich auf Biegestabchen-Segmente mit
einer maximalen Kantenlange von 10 mm. Ein TGA-Messzyklus sah jeweils einen
Leerversuch und einen Probenversuch mit gleichen Messparametern (T, t, pO,) vor.
Die Ergebnisse dienten als Grundlage fur die Fortsetzung der im vorigen Kap. 5.3.1.
beschriebenen Oxidationsversuche ohne thermogravimetrische Analyse.
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0. Chemische und mikrobielle Korrosion von

Glas- und Keramikproben

6.1. Korrosion von Modellglasern

Korrosionsversuche an Modellglasern wurden ausschlief3lich in Bakterienkulturen
durchgefuhrt. Dazu wurden die ungleichméafig geformten Probenkorper sowohl A.
ferrooxidans als auch E. coli Kulturen ausgesetzt. Eine Herauslosung von
netzwerkwandlenden Metallen wurde erwartet. Da es sich hierbei nur um
Vorversuche handelte, wurden die I6sungsbedingten Massenverluste der Glaser

nicht auf inre Oberflache normiert.

6.1.1. Korrosionsversuch mit Acidithiobacillus ferrooxidans

Glasproben mit (SiAlY3) und ohne (SiAlY2) beigefigtem Fe wurden nach 4 Tagen
Kulturwachstum in 50 ml A. ferrooxidans Kulturen gegeben (pH-Wert ~2,0). Uber den
Versuchszeitraum von 10 Tagen erfolgte die tagliche Eluatbeprobung des
Kulturiberstands zur spateren Analyse der Y-Konzentrationen in den Ldsungen,
welche mittels ICP-MS-Analytik ermittelt wurden. Als Y-freie Standards dienten
Kulturiberstéande ohne beigegebene Glasproben und Nahrmedium M71.

Tab. 6.1: Ubersicht der Glasproben fiir Korrosionsversuche in A. ferro—
oxidans Kulturen

SIAIY2 SIAIY3
Gewicht [mg] 618,345 293,365
ungleichkdrniges geschnittener
Beschreibung Granulat aus Quader mit einer
Glasfragmenten polierten Flache

Einheitliche ProbengréRen und —massen waren nach der Glassynthese nicht zu
realisieren, so dass sich die Probengeometrien und —gré3en erheblich voneinander
unterschieden. Ferner wiesen die Proben sehr unterschiedliche Oberflachen auf.
Eine systematische Reproduzierbarkeit der Ergebnisse war somit nicht gegeben.

Wegen der groReren Probenmasse der SiAlY2-Probe muss von einer grol3eren
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Probenoberflache gegentber der quaderformigen SiAlY3-Probe ausgegangen
werden. Zusatzlich wird die Probenoberflache durch die Vielkérnigkeit des Granulats
(s. Kap. 4.1.2.) zusatzlich erhéht, so dass SiAlY2 der Korrosion eine erheblich
grofRere Angriffsflache gegentber SiAlY3 bietet.

25 T .
1  XSiAlv2 (ICP-MS) %
2 1 ::siAlv2 (ICP-OES)
1 XSiAlY3 (ICP-MS) X
1  ::SiAIY3 (ICP-OES) .. X
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> 1 owmm %
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y X L%
5T » Y =
- . * %
0 ﬂ—ﬁ&v—ﬁ—h&v—'ei—v—eﬁ—ve—re—v—&l—ﬁwﬁﬂ
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t[h]

Abb. 6.1: Absolute Y-Konzentrationen als Ergebnisse der Korro—
sionsexperimente an Glasproben in A. ferrooxidans Kulturen

Wie in den spateren Korrosionsversuchen mit SizN4-Keramiken diente Y auch hierbei
als eine Art Tracerelement zur Darstellung des korrosiven Angriffs auf die
Glasproben. Da davon ausgegangen werden kann, dass Y als ungewollt fremd
eingebrachter Kontaminant in den Kulturen sehr unwahrscheinlich ist, eignet es sich
hervorragend zum Korrosionsnachweis. Aus Abb. 6.1 ist ersichtlich, dass SiAlY3
trotz seines nur geringfigig hoheren Y,0s3-Anteils sowie trotz geringerer
Probenmenge und Oberflache zu einer deutlich hdheren Y-Lésung fuhrte. Die
Konzentration an gelostem Y (Cy) in der Bakterienkultur entspricht etwa der
dreifachen Menge der aus der Fe-freien SiAlY2-Probe gelésten Menge. Um die
Richtigkeit der Daten verifizieren zu kdnnen, wurden die Messungen an den Eluaten
mit Hilfe von ICP-OES-Analysen wiederholt. Mit relativ geringen Abweichungen von

max. 5% korrelieren die Daten sehr gut miteinander.
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6.1.2. Korrosionsversuch mit Escherichia coli K12 MG1655

Zusammen mit Keramikproben und Synthesepulvern wurden die zwei Glaser SiAlY1
und SiAlY3 in E. Coli K12 Kulturen ausgelagert. Hierbei sollte ermittelt werden, ob
die Proben auch unter den offensichtlich nicht-korrosiven Bedingungen einer E. Coli
Kultur Massenverluste erleiden. Da der verwendete Laborstamm E. Coli K12
MG1655 u.a. durch ein sehr schnelles Wachstum und eine relativ kurze
Lebensphase gekennzeichnet ist, dauerten die Auslagerungsversuche hier nur 70 h
(Abb. 6.2). Die Eluatbeprobung fur die Glasproben wurde erst gegen Ende der
Versuche durchgefiihrt, da die Fragestellung der Glaskorrosion bei diesen

Versuchsreihen nicht im Vordergrund stand.
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Abb. 6.2: absolute Massenverluste von Glas- und Pulverproben
(Y,05-Pulver: YOX) in E. Coli K12 Kulturen und M63-Nahrme—
dium (s. Kap. 3.3.1.)

Als zusatzliche Kontrollen dienten je eine Kultur sowie ein M63-Nahrmedium ohne
Beigabe einer Keramikprobe (Abb. 6.2: M63 ohne, E. Coli K12 ohne) als
Nullstandards. Auf3erdem wurde jeweils eine Kontrollauslagerung mit 500 mg Y,O3-
Pulver sowie mit einer SiAlY1-Glasprobe (mehrere Glaspartikel, Gesamtmasse ca.
2000 mg) in M63-Nahrmedium durchgefihrt (M63 YOx, M63 SiAlY1l). Weiterhin
wurde mit der Auslagerung von je 500 mg Y,Os-Pulver in zwei E. Coli K12 Kulturen
eine mogliche Anreicherung von Y im Kulturiberstand tberprift (E. Coli K12 YOXx).
Die eigentlichen beiden Glasproben SiAlY1 und SiAlY3 (je ca. 2000 mg; 2 Partikel in
SiAlY1, 1 Partikel in SiAI'Y3) wurden in E. Coli K12 Kulturen ausgelagert (E. Coli
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K12 SiAlY1 & SiAlIY3). Nach Zugabe der Y,03-Pulverproben zum M63-Nahrmedium
sowie zu den Kulturen war in allen Fallen eine deutliche Tribung erkennbar. Die
Y,0s-Partikel mussten vor der abschlieBenden Eluatanalytik aus dem Uberstand
entfernt werden, weshalb die Eluate mit 20000 g zentrifugiert und anschlie3end
filtriert (0,22 um Spritzen-Zellulosefilter) wurden. Die Glasproben wiesen unregel—
mafige Oberflachen auf und zeigten auch keine einheitlichen Massen. Daher sind in
Abb. 6.2 auch die jeweiligen absoluten Massenverluste ohne oberflachenbezogene
Normierung dargestellt.

Die Nullstandards verhielten sich erwartungsgemal. Es konnten keine Y-Gehalte in
den Eluaten nachgewiesen werden (M63 & E. Coli ohne). Der Vergleich zwischen
Y,03-Pulver (M63 YOx) und Glasprobe (M63 SiAlY1) im M63-Nahrmedium zeigte
zunachst auch ein erwartetes Ergebnis: Y konnte vor allem in der mit Pulver
versetzten Probe nachgewiesen werden. Sofern die Y-Anreicherung im Nahrmedium
auf Losungsprozesse zurtckfiihrbar ware, missten auch gewisse Y-Konzentrationen
in der mit Glas versetzten M63-Losung nachweisbar sein, was nicht der Fall war.
Daher ist zu vermuten, dass ein Teil der gemessenen Y-Konzentration in Probe M63
YOx auf nicht vollstandig aus dem Eluat entferntes Y,Os-Pulver zurlckgefuhrt
werden kann. Im Gegensatz zum M63-Nahrmedium wiesen die E. Coli Kulturen nach
den Messungen deutlich héhere Konzentrationen an Y in den Uberstanden (E. Coli
K12 YOx) auf. Da die Eluatprdparation nach den Experimenten und vor den
Messungen in allen Fallen identisch war, dirften auch hier residuale Y,Os-Partikel in
den Uberstanden gemessen worden sein. Allerdings koénnen die hoheren Y-
Konzentrationen auch mit tatsachlicher, wahrscheinlich mikrobiell induzierter L6sung
verbunden werden. Hierdurch lieBe sich die deutlich héhere Y-Konzentration im
Vergleich zum M63-Nahrmedium erklaren. In beiden, mit Glasproben versetzten
Bakterienkulturen (E. Coli K12 SiAlYl & SiAlY3) konnten geringe Y-
Konzentrationen von <4 ug/l nachgewiesen werden. Dabei zeigen sich kaum Y-
Konzentrationsunterschiede in den Uberstanden, unabhangig davon, ob das Glas Fe
(SiAIY3) enthalt oder nicht.

Da die im Vorfeld durchgefiihrten Versuche zur Siderophorsynthese (s. Kap. 3.3.2.1.
ff.) nicht erfolgreich verliefen, stellt sich hier die Frage, inwieweit die offensichtlich

nichtkorrosiven E. Coli Kulturen zur Y-L6sung aus den Glasern beitragen konnten.
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Dass Ldsungsprozesse stattfanden, steht beim Vergleich dieser Daten mit denen der
Nullproben aufRer Frage. Andererseits deuten die sehr geringen Konzentrationen
auch darauf hin, dass den Korrosionsprozessen nur langsame Reaktionen mit sehr
niedrigen LOsungsraten zugrunde lagen. Im Vergleich zur Y-LOsung aus SizNg-
Keramiken in A. ferrooxidans Kulturen (s. Kap. 6.2.2.2.) konnten bei diesen
Versuchen um zwei bis drei GroRenordnungen geringere Lésungsraten festgestellt
werden. Aus diesem Grund wurde bei der weiteren Auslagerung der Proben in
korrosiven Medien auf Versuche mit E. Coli Kulturen verzichtet, zumal auch der

Siderphornachweis nicht erbracht werden konnte.
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6.2. Korrosion von SizNs-Keramiken

Die im Rahmen dieser Arbeit experimentell verwendeten, niedrigen S&aurekon-—
zentrationen erlauben nur eine eingeschrankte Korrelation mit Ergebnissen aus
friheren Arbeiten. Allerdings wurden bislang auch keine Korrosionsversuche mit
biologisch erzeugten Korrosionsmedien an SisN4-Keramiken in einer friheren Arbeit
beschrieben. Daher stellen die hier vorgestellten Ergebnisse auch eine Premiere dar,
deren Vergleichbarkeit sich ausschliel3lich auf die rein chemischen und kinetischen

Komponenten der Korrosion beschrankt.

Einzelne Versuche wurden an selbst hergestellten Keramikproben durchgefihrt; der
Uberwiegende Teil der experimentellen Arbeit erfolgte an der kommerziellen
Kyocera™ SN220M® Keramik.

6.2.1. Vergleich: Korrosionsverhalten

Hier wird das Korrosionsverhalten kommerzieller Keramiken mit dem der selbst
hergestellten Materialien verglichen. Diese Versuchsreihe diente dazu, die
Korrosionsanfalligkeit der mit zusatzlichen Metallen wie Fe oder Ca verunreinigten
Keramiken gegenuber den Kyocera™-Keramiken und die Schéadlichkeit der
Kontaminanten darzustellen. Dazu wurden selbst hergestellte Biegestabchen (45 x 4
x 3 mm) ausgewahlt, die postsynthetisch keine sichtbare Porositat oder sonstige
Materialschadigung (s. Kap. 4.2.1.2.) aufwiesen. AuRerdem ermoglichte die
genormte  Probengeometrie  eine  oberflachenbezogene  Darstellung  der
Massenanderung (Abb. 6.3). Die Ergebnisse stellen den Massenverlust durch Y,03-

Losung aus der Keramikoberflache dar.

Der um eine GroéfRenordnung hohere Massenverlust bei den kontaminierten
Keramikproben SNOFeCa und SNOFe fallt deutlich auf (Abb. 6.3). Bei der Kyocera™ -
Keramik mit der Bezeichnung SN220 (im weiteren Verlauf der Arbeit wird diese
Probenbezeichnung durch eine Durchnummerierung ergéanzt) ist bereits das in
spateren Versuchen beobachtete und beschriebene Korrosionsverhalten zu
erkennen (s. Kap. 6.2.2.1. und 6.2.2.2.). Die Y,03-Massenverluste der Fe-haltigen

SNOFe-Proben folgten bis zu einer Auslagerungsdauer von ca. 48h dem Verlauf der
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SN220-Proben, bevor die Werte massiv zunahmen und sich dem Korrosionsverlauf
der SNOFeCa-Proben anglichen. Ferner ist erkennbar, dass sich die Losungsrate bei
den ,kontaminierten® Proben mit zunehmender Korrosionsdauer abzuschwachen

scheint.
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Abb. 6.3: Vergleich oberflachenbezogener Massenverluste zwischen
kommerzieller SN220®-Keramik und zwei selbst hergestellten Si3sNy-
Keramiken mit zusétzlichen metallischen Beimengungen Fe und Ca als
,Verunreinigung*

Um Korrosion an Keramik- und Glasproben miteinander vergleichen zu kdnnen, ist
es erforderlich, die absoluten Konzentrationen der in Losung befindlichen Y-lonen
gegeneinander darzustellen. Wie bereits in Kap. 6.1. erlautert, konnten die Glaser
wegen ihrer undefinierten Geometrie hinsichtlich Ihrer Massenverluste nicht
oberflachenbezogen charakterisiert werden. Trotzdem lassen sich die
Massenverluste der unterschiedlichen Materialien und Geometrien in eine Beziehung
zueinander setzen. Es sollte dabei allerdings auf eine Korrelierbarkeit der
Probenzusammensetzungen und —-mengen geachtet werden; Fe- und Ca-freie
Glaser werden mit der SN220Me®-Keramik verglichen, und die Fe-haltigen Glaser
lassen einen Vergleich mit den Fe- und Ca-haltigen Keramikproben zu. Die
Darstellung der Y-Lésung wird auf eine definierte Probenmasse von 100 mg

normiert, um die Daten auch miteinander vergleichen zu kénnen (Abb. 6.4).
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Abb. 6.4: Vergleich der Massenverluste zwischen Gléasern und Kera—
miken auf 100 mg Probenmaterial normiert; (A) Vergleich zwischen Fe-
und Ca-freien Glisen und Kyocera™ SN220M®; (B) Vergleich
zwischen Fe-haltigem Glas und ,,kontaminierten“ SisN,4-Proben

Die Fe-freie Glasprobe zeigte hierbei vergleichbare Massenverluste wie die
Keramikproben (Abb. 6.4 A). Die Daten sind auch deshalb gut miteinander
vergleichbar, weil die Y-Gehalte im Glas sowie in der KGP der Si3zN4-Keramiken sehr
ahnlich sind (s. Kap. 4.1.1., 4.2.1.1. und 4.4.2.5.)). Allerdings wurde bei den
Glasproben keine entnahmebedingte Volumenkorrektur (s. Kap. 5.2.1.1., Gl. 5.3) an

den Eluaten durchgefiihrt, so dass die Messergebnisse den Anschein erwecken, als
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wirde die Y-Konzentration mit zunehmender Auslagerungsdauer in den
Kulturiberstédnden eine leichte, exponentielle Zunahme aufweisen. Auch in Abb. 6.4
B ist die Darstellung der SiAlY3-Korrosion durch die relative Anreicherung von Y
wegen der unterlassenen Entnahmekorrektur beeinflusst. Trotzdem lassen sich die
Ergebnisse der Korrosionsexperimente des Fe-haltigen Glases und der mit Fe
versetzten Keramiken sehr gut miteinander vergleichen. Eine hohere
Korrosionsanfalligkeit weist das mit Fe und Ca ,kontaminierte” Material auf. Zudem
macht Abb. 6.4 B den Zusammenhang zwischen Korrosionsanfalligkeit der SizNg-
Keramik und ihrem kontaminierenden Fe-Gehalt deutlich. Mit dem geringeren Fe-
Gehalt weist die Probe SNOFe05 eine erheblich geringere Y-Losung auf. Die
absoluten Werte bewegen sich im Bereich der SN220M®-Keramiken.

6.2.2. Korrosion von Kyocera™ SN220M® SisN,-Keramik

Der Uberwiegende Teil der vorliegenden Arbeit beschéftigt sich mit den Ergebnissen
dieser Korrosionsversuche, die gravimetrisch und eluatchemisch untersucht und

uberwacht wurden. Mikrostrukturelle Analysen vervollstandigen das Bild.

6.2.2.1. Gravimetrie

Samtliche Resultate der gravimetrischen Messungen vor, wahrend und nach den
Auslagerungsversuchen sind in Tab. 2 Anhang im Anhang 2 dargestellt. In allen
Fallen korrosiver Auslagerung in 5 und 50 mM H,SO,4, A. ferrooxidans Kulturen,
Kulturiberstand (mikrobiell verdndertes M71-Medium; nach Kulturwachstum
zentrifugiert und abfiltriert) sowie mit zusatzlichen, organischen Substanzen
versehene H,SO, waren deutliche Massenverluste feststellbar. In reinem und
sterilem M71-Nahrmedium ohne mikrobielle Verdnderung konnten keine Massen—
verluste an den Proben beobachtet werden. Schon die Gravimetriemessungen
zeigen, dass der Massenverlust als Folge der Korrosion keine lineare Funktion der
Auslagerungsdauer ist. Auf reaktionskinetische Betrachtungen wird jedoch erst im

spateren Verlauf dieser Arbeit eingegangen.
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Einige der klar den Auslagerungsmethoden (BIO, ABIO) zuweisbaren Messergeb—
nisse uUberlappen sich etwas bis zu Versuchsdauern von etwa 240 h und verwischen
so die deutliche Abtrennung von mikrobieller (BIO) zu chemischer (ABIO) Korrosion
geringfugig (Abb. 6.5). Samtliche BIO-Versuche fanden in einem pH-Bereich statt,
der etwa zwischen 2,0 und 2,5 bei Temperaturen um 30 °C lag. Ein pH-Wert von 2,0
entspricht einer 5 mM H,SO,. Die unterschiedlichen pH-Werte spiegeln sich
allerdings nicht in den jeweiligen Massenverlusten der Proben wider, d.h. kein
gravimetrisches Messergebnis kann einem bestimmten pH-Wert zugeordnet werden.
Generell lasst sich aber sagen, dass das Kulturmedium erst nach mikrobieller

Aktivitat korrosiv wird, nachdem Thiosulfat zu H,SO, oxidiert wurde.
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Abb. 6.5: Ubersicht der gravimetrischen Messergebnisse bis 280 h Ausla—
gerungsdauer; die BIlO-Daten enthalten Korrosionsergebnisse aus A.
ferrooxidans Kulturen und ihren Uberstanden; die ABIO-Daten enthalten
Werte aus Korrosion in 5 mM H,SO,4 und H,SO,4 + Cqyg. (S. Kap. 5.2.3.)

Sowohl die Ergebnisse mikrobieller (BIO) als auch chemischer (ABIO) Korrosion
(Abb. 6.5) bedirfen weiterer Differenzierungen. Die BIO-Daten beinhalten die Werte
aus Auslagerungsversuchen in A. ferrooxidans Kulturen und Kulturiberstanden
sowie die Daten aus den Langzeitversuchen unter Steady-State-Bedingungen in
Kulturiiberstanden (hier dargestellt bis 280 h Versuchsdauer, obwohl die Versuche
langer dauerten). Die ABIO-Daten enthalten Werte aus Versuchen in reiner 5 mM
H,SO, und einer Mischung aus 5 mM H,SO, mit zugesetzten organischen
Verbindungen gemald Kap. 5.2.3. (Tab. 5.2). Auch hier wurden Daten aus Steady-
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State-Langzeitexperimenten verarbeitet, die Auslagerungsdauern bis 280 h
widerspiegeln. Grundsatzlich zeigen die gravimetrischen Messergebnisse eine
gewisse Uberlappung der Daten, obgleich die unterschiedlichen Auslagerungs—
methoden klar voneinander trennbar sind. Die ermittelten Massenverluste nach BIO-
Auslagerungen weisen eine geringflgig gréf3ere Streubreite auf als die ABIO-Daten,
was mit den exakter justierbaren und konstanteren Versuchsbedingungen
(besonders pH-Wert) zusammenhangen durfte. Hier bildeten die biologischen
Auslagerungen einen gewissen Unsicherheitsfaktor, der besonders durch die pH-
Schwankungen in den Kulturen gegeben sein dirfte. Die Bakterienkulturen erlaubten
keine exakt reproduzierbaren Versuchskonditionen, sondern nur definierbare

Parameter innerhalb gewisser Toleranzen.

Prinzipiell ist die Unterscheidung zwischen BIO- und ABIO-Korrosion allein anhand
der Gravimetriemessungen moglich. Es ist deutlich erkennbar, dass die chemische
Korrosion unter augenscheinlich gleichen Bedingungen zu erheblich geringeren
Massenverlusten fuhrte. Im Gegensatz zur mikrobiellen Korrosion, bei der die
gravimetrischen Messungen wegen des sonst zu beflrchtenden Sterilitatsverlustes
fast ausschlieRlich vor und nach dem jeweiligen Experiment durchgefihrt wurden,
konnte die chemische Korrosion auch wahrend der laufenden Versuche
gravimetrisch tberwacht werden. Daher lassen sich aus den gravimetrischen Daten
bereits reaktionskinetische Betrachtungen fur die ABIO-Korrosion ableiten, auf die
spater genauer eingegangen wird. Die Versuche mit intermediaren gravimetrischen
Messungen (Langzeit- und ABIO-Experimente) zeigen, dass sich nach einer
Auslagerungsdauer von etwa 24 h der zeitabhéangige Massenverlust verringerte. Die
Datenwolke weist einen sich leicht abflachenden Verlauf bei zunehmender

Auslagerungsdauer auf, was auf eine parabolische Reaktionskinetik hindeutet.

Bei der differenzierten Darstellung der einzelnen Auslagerungsmethoden (Abb. 6.6)
kann in beiden Féllen (BIO, ABIO) kein Unterschied zwischen veranderlichen und
konstanten Bedingungen erkannt werden. Lediglich die vergleichsweise geringe
Streuung der Daten lasst sich als spezifisches Kennzeichen der Steady-State-
Versuche interpretieren. Die Langzeitversuche zeigen zudem, dass die anfangs
beobachtete Abschwachung des Korrosionsverlaufs bei zunehmender Versuchs—
dauer hier nicht mehr reproduzierbar ist. Die BIO-Ergebnisse (Abb. 6.6 A) lassen
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auch keine eindeutige Unterscheidbarkeit zwischen Korrosion in der lebenden
Bakterienkultur (A. ferrooxidans, Raute in Abb. 6.6 A) und im abzentrifugierten und
filtrierten Kulturiberstand (Kreis in Abb. 6.6 A) zu. Bei den ABIO-Versuchen konnten
ahnliche Beobachtungen gemacht werden. Hier ist hervorzuheben, dass die mit
zusatzlichen organischen Substanzen (s. Kap. 3.2.1., Tab. 5.2) versehene, 5 mM
H,SO, (H.SO,4 + Org; Raute in Abb. 6.6 B) gegenuber der ,reinen“ Variante keine
veranderten Eigenschaften im Hinblick auf das Korrosionsverhalten der Keramiken
aufwies. Die Daten fligen sich in das allgemeine Bild der ABIO-Korrosion, so dass
weitere Versuche in dieser Richtung unterlassen wurden. Im Gegensatz zur BIO-
Korrosion kann auch bei den ABIO-Langzeitversuchen allerdings der schwache

Trend zur Verringerung der Korrosionsrate mit der Zeit beobachtet werden.
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Unabhéangig von der Differenzierung zwischen BIO- und ABIO-Korrosion lief3en sich
in den gravimetrischen Messdaten aber keine weiteren Merkmale flur spezifische
Korrosionsmethoden und -setups feststellen. Auch die mdégliche Gegenwart von

Organismen im Kulturiiberstand scheint das Messergebnis nicht zu beeinflussen.
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6.2.2.2. Eluatchemie: Yttriumlésung

Im Gegensatz zur gravimetrischen Analyse erlaubt die Eluatanalytik eine
kontinuierliche Kontrolle des Korrosionsfortschrittes in Bakterienkulturen tber die
gesamte Auslagerungsdauer, ohne dass ein Verlust der sterilen Kulturbedingungen
zu beflrchten ist. Die Ergebnisse der eluatchemischen Untersuchungen korrelieren
sehr gut mit denen der gravimetrischen Analysen und lassen sofort die
Differenzierung zwischen BIO- und ABIO-Korrosion zu (Abb. 6.7). Hierfur wurde Y
als Tracerelement zur Versuchskontrolle verwendet, weil alle anderen, in der
Keramik enthaltenen Elemente in unterschiedlichen Anteilen in allen Phasen
enthalten sind. Nur Y (oder verwandte Elemente wie REE) ist ausschlie3lich in der
KGP angereichert, die im Laufe der Korrosion stark angegriffen wird (s. auch Kap.
2.1.1.2.). Bedingt durch die Beibehaltung der Sterilitdt der Bakterienkulturen wahrend
der Eluatbeprobung erlaubten die BIO-Versuche Uber die jeweiligen experimentellen
Zeitraume eine stetige Beprobung der Eluate. Daher sind die Massenverluste der
Keramikproben indirekt tber die Y-Anreicherungen in den Eluaten darstellbar. Dies
ermoglicht reaktionskinetische Aussagen auch tber mikrobielle Korrosion.
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Abb. 6.7: Ubersicht tiber die oberflichenbezogenen Y,0;-Massenverluste
in allen auf Y-Konzentrationen analysierten Eluaten; die ABIO-Daten (5
mM H,S0O,) enthalten aulRerdem Werte von TXRF-Analysen der Eluate
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Die Analyseergebnisse (Yisg [Mg/l]) wurden so umgerechnet, dass sie den
rechnerischen, oberflachennormierten Massenverlust von Y,03 (Amyoyx [Hg/cm?]) der
Proben widergeben. Verglichen mit den Ergebnissen der gravimetrischen
Messungen zeigen diese Werte sowohl fir die BIO- als auch die ABIO-Versuche
deutlich héhere Streubreiten. Die Y,03-Massenverluste nach BIO-Auslagerung lagen
nach ca. 240 h Auslagerungsdauer zwischen 54 und 127 pg/cm?. Fur die ABIO-
Versuche in 5 mM H,SO, wurden fir ahnliche Auslagerungszeitrdume Werte
zwischen 39 und 77 pg/cm? errechnet. Der errechnete Amyo,-Wert nach Korrosion in
50 mM H,SO, liegt bei 87 pg/cm? und liegt damit auf dem Niveau der BIO-Korrosion,
obwohl das Korrosionsmedium um eine GréRenordnung hoéher konzentriert war.
AulRRerdem lasst sich feststellen, dass das origindre M71-Nahrmedium nicht korrosiv
auf die Keramiken wirkte, und zwar unabhangig von der Thiosulfat-Beigabe.

Generell bestatigen die eluatchemischen Ergebnisse die bereits gravimetrisch
festgestellte, hthere Korrosivitat des mikrobiellen Korrosionsmediums. In Abb. 6.8 A
werden die Ergebnisse der Auslagerungsversuche in A. ferrooxidans Kulturen
(Kreuze) mit den Ergebnissen der Auslagerungen in Kulturiiberstanden (Rauten)
verglichen. Dabei zeigt sich auch hier, dass sich die Daten nicht voneinander
unterscheiden lassen. Die Wirkungen der Korrosionsmedien waren identisch und
zeigten keine Abh&ngigkeit von einer moglichen Gegenwart der Organismen im
Korrosionsmedium. Die ABIO-Ergebnisse bestatigen die gravimetrischen Befunde
ebenso. Zudem konnte gezeigt werden, dass die unterschiedlichen analytischen
Methoden ICP-MS und TXRF zu gleichen Ergebnissen fuhrten. Trotz deutlich
hoherer H,SO4-Konzentration (um eine Grof3enordnung; pH-Wert 1,0) zeigen die
Messergebnisse nach Auslagerung in 50 mM H,SO,; nur relativ geringe
Massenverluste gegentber den anderen ABIO-Daten. Diese Werte korrelieren sehr
gut mit den Ergebnissen der BIO-Auslagerung (s. auch Abb. 6.7). Im Gegensatz zu
den Gravimetrie-Messungen wurden hier keine ABIO-Eluate mit zusatzlich
beigefligten, organischen Substanzen analysiert. Da die gravimetrischen Befunde
(Abb. 6.6 B) keinen Unterschied zwischen reiner und mit Organika versetzter H,SO,4

erbrachten, wurde auf die Eluatanalytik dieser so modifizierten H,SO, verzichtet.
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Auch die rein eluatchemisch kontrollierten Korrosionsversuche zeigen eine
Abflachung der Amyox-Werte nach Auslagerungsdauern von ca. 24 h. Auffallig sind
die kinetischen Briiche, die bei allen Versuchen nach den ersten 24 h zu beobachten
waren. Danach nahm die Rate des Massenverlustes ab und ging von einem
zunachst parabolischen in einen anndhernd linearen Verlauf Uber. Auf die
mathematischen Zusammenhénge dieser Betrachtung wird in Kap. 6.3.1. naher
eingegangen.

6.2.2.3. Eluatchemie: Aluminiumlésung

Die in LOsung gegangenen Al-Konzentrationen wurden komplett mit einem ICP-OES-
System im geographischen Institut der Universitat Tdbingen analysiert. Betrachtet

man die errechneten Massenverluste auf Basis der in Losung befindlichen Al-
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Konzentrationen, ergibt sich ein vollig von den bisherigen Beobachtungen
abweichendes Bild (Abb. 6.9 A, B). Die unterschiedlichen Auslagerungsmethoden
BIO und ABIO lassen sich allein auf Basis dieser Daten nicht differenzieren.
Tatsachlich ist nur ein linearer Anstieg der Al-Konzentration mit zunehmender
Auslagerungsdauer zu beobachten, unabhangig von der Herkunft des verwendeten
Korrosionsmediums. Allerdings lasst sich auch feststellen, dass die Relationen von
Y- zu Al-LOsung je nach Auslagerungsmethode unterschiedlich ausfallen. Bei den
BIO-Experimenten ging quantitativ deutlich weniger Al als Y in Losung, wahrend die
ABIO-Daten fur Al und Y ahnliche Quantitaten ausweisen (Abb. 6.9 B).
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Abb. 6.9: Al,O3;-Massenverluste Amp oy, berechnet aus den in Eluaten geldsten Al-Konzentra—
tionen (ICP-OES-Analytik); (A) nur BIO- und ABIO-Ergebnisse, die keine Differenzierung der
Auslagerungsmethode anhand der Daten ermdglichen; (B) Vergleich der Y,0s- gegen Al,Os-
Massenverluste Amyeox durch Darstellung beider geltsten, analysierten Metalle

Wie bei der zuvor dargestellten Y-Losung wurden auch in diesem Fall die aus der
Keramikoberflache herausgelésten und im Eluat angereicherten Al-lonen—
konzentrationen [ug/l] in einen Wert umgerechnet, der den oberflachenbezogenen
Al,O3-Massenverlust als Funktion der Auslagerungsdauer widergibt (Amajox
[ug/cm?)). Es fallt auf, dass sich zum Auslagerungszeitpunkt to ganz offensichtlich
bereits Al-lonen in der BIO-Probe in Losung befanden. Hier muss von einem
Fremdeintrag durch die verwendeten Duran®-Borosilikat-Erlenmeyerkolben
ausgegangen werden, da deren Glaszusammensetzungen u.a. auch Al enthalten.
Die Reibung der Keramikproben auf den Kolbenbdden wahrend der Bewegung des

Rotationsschittlers durfte die Herauslésung von Substanzen aus dem
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Erlenmeyerkolben noch begunstigt haben. Daher wurden auch keine

eluatchemischen Analysen im Hinblick auf eine mégliche Si-Lésung durchgefuhrt.

Diese Ergebnisse zeigen auflerdem, dass sich Al, anders als Y, nicht als
Tracerelement zur Charakterisierung von Korrosion der SizNs-Keramiken in sauren
Losungen eignet. Das hangt mit der Al-Verteilung innerhalb der Keramik zusammen,
da nur ein Teil des Al in der amorphen KGP angereichert wird (s. Kap. 2.1.1.2.) und

damit fur diese Art der korrosionsbedingten Losung nur partiell zur Verfugung steht.

6.2.3. Ermittlung und Darstellung der Korrosionstiefe

Die Korrosionstiefe ist eine wichtige GroRe zur direkten Widergabe der
korrosionsbedingten Materialschadigung. Besonders vor dem Hintergrund einer
taglichen Verwendung des Werkstoffs ist dieser Wert hervorzuheben, da
Ublicherweise direkt im Bereich der korrosiven Schadigung eine erhebliche,
tribologische Schwéachung der Materialeigenschaften zu erwarten ist. In friiheren
Arbeiten anderer Autoren wurden die Korrosionszonen haufig durch
lichtmikroskopische Untersuchungen charakterisiert, wozu auch die Darstellung der
Penetrationstiefe gehorte. Je nach Auslagerungsdauer und -temperatur sowie
Konzentration des Auslagerungsmediums wurden Korrosionstiefen von bis zu
mehreren 100 pum festgestellt (s. Kap. 2.2.2. ff.; [57]). Damit gingen zum Teil deutlich
hohere Massenverluste einher, als die in dieser Arbeit ermittelten.

Im Rahmen dieser Arbeit wurden die Korrosionstiefen durch Mikrosondenlinescans
und Untersuchungen mit einem konfokalen Laser-Scanning-Mikroskop (CLSM)
ermittelt. Hinzu kamen REM-Analysen zur Untersuchung der Mikrostruktur innerhalb
der Korrosionszone sowie EDX-Mappings zur Darstellung der Elementverteilungen

im Bereich der Korrosionszonen.

6.2.3.1. Mikrosondenlinescans

Die Mikrosondenlinescans wurden im rechten Winkel zur Probenoberflache an

polierten Querpraparaten durchgefuhrt. Dabei wurde die Analyse senkrecht von der
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Keramikoberflache lber die Korrosionszone bis in den inneren, unkorrodierten
Bereich in einer gerade Linie durchgefihrt. Die erzielten Ergebnisse spiegeln keine
absoluten Mengenverhaltnisse wider, sondern liefern nur eine relative Darstellung
der Elementkonzentrationen und -verteilungen Uber den gemessenen Bereich. Da
bekannt ist, welche der Elemente durch die Korrosion aus dem oberflachennahen
Korrosionsbereich herausgelost werden, ist es generell moglich, eine ziemlich
genaue Abschatzung der Korrosionstiefe an SisNg-Keramiken direkt aus den
Messdaten der Elemente Y, Al und O abzuleiten. Die Analysen wurden mit einer
JEOL 8900 Superprobe mit 5 WDX-Spektrometern (Wellenlangendispersive

Rontgenspektrometer) durchgefuhrt.
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Abb. 6.10: Mikrosondenlinescans an Querpréparaten mikrobiell (BI1O)
und chemisch (ABIO) korrodierter SN220M®-Keramiken mit deutlicher
Zonierung: (1.) Epoxydharz, (1l.) Korrosionszone, (l11.) unkorrodierte
Bulk-Phase; deutlich kann die Penetrationstiefe an der Zonierung bei O,
Al, und Y abgelesen werden, wodurch die tiefergehende Korrosion im
B1O-Medium erkennbar ist; die gestrichelten Linien markieren die
Ubergange zwischen den Zonen, wahrend die grauen Zonen die
MeRungenauigkeiten verdeutlichen (aus [25])

HV: 5 kV; Spotsize: 2 um

Fur die Messungen wurden Proben nach 237,5 h (BIO), bzw. 249,5 h (ABIO)

Auslagerungsdauer verwendet. Die bereits durch gravimetrische und eluatchemische
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Analytik ermittelten Unterschiede zwischen mikrobieller und chemischer Korrosion (s.
Kap. 6.2.2.1. — 6.2.2.3.) wurden durch die mikroanalytischen Linescans klar bestatigt
(Abb. 6.10). Die Messergebnisse weisen drei voneinander abgrenzbare Zonen
entlang der Linescans auf: Einbettungsmittel Epoxydharz (1), Korrosionszone (ll),
unkorrodierte Bulk-Zone (llIl). In beiden Proben koénnen Uber die Linescans
Konzentrationséanderungen zwischen (II) und (lll) fur die Elemente Y, Al und O
beobachtet werden. Innerhalb der Korrosionszonen weisen die Proben geringere
Konzentrationen der drei Elemente gegenuber der Bulk-Zone auf. Bei der BIO-Probe
treten die Konzentrationsdnderungen fast sprunghaft auf und grenzen die
Korrosionszone so deutlich von der inneren, unkorrodierten Bulk-Phase ab.
Erkennbar ist eine nahezu vollstandige Herausldsung von Y aus der Korrosionszone,
wohingegen Al und O nur teilweise abgereichert sind. Auf die Si- und N-

Konzentrationen wirkte sich die Korrosion nicht aus.

Die ABIO-Korrosion fiihrt zu leicht abweichenden Ergebnissen. Zwar lassen sich
auch hier Konzentrationsdnderungen von Y, Al und O innerhalb der Korrosionszone
(I) beobachten, ebenso wie die Si- und N-Gehalte keine Verédnderungen zeigen.
Allerdings sind keine abrupten Konzentrationsspringe zwischen (II) und (ll)
erkennbar. Vielmehr deuten die Ergebnisse hier auf Konzentrationsgradienten mit
geringeren Y-, Al- und O-Gehalten in der oberflachennahen Korrosionszone sowie
zunehmenden Gehalten mit zunehmender Korrosionstiefe hin. Auch die chemische
Korrosion loste Y oberflachennah fast vollstandig aus der Korrosionszone heraus,
aber bis zum Ubergang (Il) - (Ill) ist ein Anstieg der Y-Konzentration bis auf das
Niveau der Bulk-Phase erkennbar. Der gleiche Effekt ist auch bei Al und O zu
beobachten. Im Gegensatz zur BIO-Probe weisen auch die Si- und N-Gehalte einen
leichten Trend zur gradierten Anreicherung von der Probenoberflache bis ins

Probeninnere auf.

Anhand der vorliegenden Mikrosondendaten kann fir die BIO-Proben eine
Korrosionstiefe von 8 bis 16 um ermittelt werden. Die ABIO-Proben wurden bis in
eine Penetrationstiefe von 6 bis 14 um korrodiert. Die Ungenauigkeit der Angaben
resultiert aus zwar Kklar definierbaren, aber nicht pm-genau lokalisierbaren
Ubergangszonen zwischen dem Einbettungsmittel (I) und der Korrosionszone (ll)

sowie zwischen Korrosions- (lI) und Bulk-Zone (lll) sowie der GroRe der
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Anregungsbirne. Diese Ubergangsbereiche sind in Abb. 6.10 durch die senkrechten,

grauen Balken gekennzeichnet.

Diese Analysemethode erlaubt keine exaktere Lokalisierung der Ubergangszonen.
Die Messungen wurden mit einem Strahldurchmesser von 2 pm bei einer
Beschleunigungsspannung (HV) von 5 kV durchgefihrt. Eine daraus resultierende
Anregungsbirne diirfte ein Volumen von einigen um?® aufweisen, was die exakte
Lokalisierung erschwert. Hinzu kommt ein weiterer Nachteil dieser Methode, der klar
auf der Hand liegt: ein Linescan dieser Art liefert nur das Abbild einer rdumlich eng
begrenzten Zone. Daher ist es erforderlich, diese Messungen durch weitere

Methoden zu verifizieren.

6.2.3.2. Messungen mit dem konfokalen Laser-Scanning-Mikroskop
(CLSM)

Diese Analysemethode findet im Bereich der Materialuntersuchung bislang kaum
Anwendung. Die Moglichkeit, hiermit Penetrationstiefen von Korrosionsreaktionen in
Keramiken zu untersuchen, basiert auf dem Prinzip der Fluoreszenz. Es ist bekannt,
dass Epoxydharz unter Einwirkung bestimmter Lichtwellenlangen stark fluoresziert.
Dieser Effekt wird hier genutzt, indem ein Querpraparat der an sich
nichtfluoreszierenden Probe in Epoxydharz eingebettet und damit die Mdglichkeit
einer indirekten Ausleuchtung der porésen Korrosionszone durch das

fluoreszierende Licht des Epoxydharzes gegeben wird.

In Abb. 6.11 sind die unterschiedlich ausgeleuchteten Bereiche sehr gut erkennbar.
Das Einbettungsmittel fluoresziert in leuchtenden Farben (rot, griin), wahrend das
Probenmaterial als nichtfluoreszierender Stoff dunkel bleibt. Die Korrosionszone
erscheint in blau, wobei farbliche Ubergéange uber griin nach rot erkennbar sind.

Auch innerhalb der Bulkphase sind vereinzelte, blau leuchtende Flecken sichtbar.

Die Abbildungen zeigen drei CLSM-Aufnahmen korrodierter SN220M®-Querschliffe,
die chemisch (A, ABIO) und mikrobiell in einer A. ferrooxidans Kultur (B, BIO) und im
Kulturiberstand unter Steady-State-Bedingungen (C, BIO-Langzeit) ausgelagert

wurden. Die unterschiedlichen Penetrationstiefen der Korrosion werden an diesen
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Abbildungen deutlich. So weist Abb. 6.11 A die geringste Korrosionstiefe auf,
wahrend die langzeit ausgelagerte Probe erwartungsgemafl am tiefsten korrodiert
wurde. Deutlich wird hier auch der geringe Unterschied der Penetrationstiefe
zwischen ABIO- (Abb. 6.11 A) und BIO-Korrosion (Abb. 6.11 B); eine tiefere BIO-

Korrosion ist trotzdem erkennbar.

Abb. 6.11: CLSM-Aufnahmen der Korro—
sionszonen (blaue Bereiche); deutlich erkenn—
bar ist die unregelméRig verlaufende Korro—
sionsfront in allen Proben; (A) ABIO-Probe
mit Korrosionstiefen von ca. 7 bis 15 pm; (B)
B10-Probe weist Korrosionstiefen von etwa 8
bis ca. 20 um auf; (C) nach Langzeitaus—
lagerung unter  Steady-State-Bedingungen
(BI1O, Kulturiiberstand) zeigt diese Probe die
groften Korrosionstiefen (bis >30 um); flr die
CLSM-Aufnahmen wurden eine Darstellung in
Fehlfarben gewéhlt, um die unterschiedlichen
Bereiche besser hervorzuheben

BIO-Langzeit

Durch die CLSM-Abbildungen lasst sich die unregelmallig verlaufende
Korrosionsfront zwischen Korrosions- und Bulkzone sehr deutlich hervorheben. Es
zeigt sich, dass sich die Korrosionstiefe nur tber einen Tiefenbereich und nicht tber
eine definierte Tiefe darstellen lasst. Allerdings ist es moglich, Uber einen
ausreichend grol3en Datensatz je Probe eine gemittelte Korrosionstiefe aus den
einzelnen Messwerten zu gewinnen. In diesem Fall wurden von jeder Probe drei

unterschiedlich lokalisierte Korrosionsbereiche aufgenommen. Diese wurden dann
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hinsichtlich ihrer Tiefenbestimmung mit einem Abstand von je 10 um zwischen den
einzelnen Messungen ausgemessen (Messwerte in Tab. 3 Anhang, Anhang 3). Aus
den gemittelten Messwerten ergeben sich so folgende Korrosionstiefen fir die
ausgelagerten Keramikproben:

e BIO: 11,2+ 2,2 ym
e ABIO: 9,0+2,0 um
e BIO-Langzeit: 22,9+ 3,9 um

Zusatzlich verdeutlicht diese Messmethode, dass sie nur zu einem Teil durch
Jindirekte* Fluoreszenz funktioniert. Einen weiteren, wichtigen Anteil an einer
erfolgreichen CLSM-Analyse solcher Proben und Fragestellungen hat die Art der
Probenpraparation. Nachdem die Proben in Harz eingebettet wurden, erfolgte eine
Politur der Praparate, um diese als Anschliffe auch fur Mikrosonden- und REM-
Untersuchungen verwenden zu kénnen. Durch die Politur kam es zum Eintrag von
feinstem Epoxydstaub in die pordsen Bereiche der Keramik. Dadurch ware mit dieser
Methode auch die Darstellung der Bulk-Porositat der Keramikproben moglich, was im
Rahmen dieser Arbeit jedoch nicht erfolgte.

6.2.3.3. Mikrostrukturelle Untersuchungen an Korrosionszonen

Die oberflachennahe Mikrostruktur der korrodierten Proben ist in Abb. 6.12
dargestellt. Mittels Rasterelektronenmikroskopie (REM) konnten die Unterschiede
zwischen BIO- und ABIO-Korrosion sowie deren Gemeinsamkeiten sichtbar gemacht
werden. Beide Auslagerungsformen fihrten zu einer Versprédung der Oberflache,
was durch zahlreiche, préaparationsbedingte Kennzeichen an der Probenoberflache,
wie z.B. Ausbriiche durch Schneide— und Polierarbeiten, belegt werden kann (Abb.
6.12 A-C). Diese postexperimentellen Merkmale traten an unkorrodierten Proben
nicht auf. Die Korrosion drang nicht gleichmalig in die Keramikoberflache ein,
sondern fiihrte zu einer unregelmafig verlaufenden Korrosionsfront. In Abb. 6.12 B
und C lasst sich erkennen, dass die korrosive Penetration bevorzugt entlang von

Haarrissen und feinen Adern stattfand.
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Einbettungsmittel:
Epoxydharz

SN-220M-Keramik!|

200 pm

—

(2 ” —
Sum 2 um

 —— |  —

Abb. 6.12: (A-H) REM-Aufnahmen korrodierter SN-220M-Proben; (A) Ausbriche und Lochbil-
dung durch Probenpréparation; (B,C) heterogen verlaufende Korrosionsfront, Korrosion drang durch
Adern und Mikrokanale ein (gelbe Pfeile); (E,G) Mikrostruktur der Korrosionszone nach BIO-
Korrosion, vollstandige Auflésung der der KGP in Tripelpunkten, Taschen und Hohlrdumen (G);
(D,F,H) Mikrostruktur der Korrosionszone nach ABIO-Korrosion: Ldsungsgradient der KGP
erkennbar durch nahezu vollstandige Auflésung der KGP in der oberen (F) und amorphen Residuen
der KGP in der tieferen Korrosionszone (H); HV: 10 kV, Sekundérelektronen-Detektor (SE-Det.)
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Verschiedene Degradationszustande der amorphen KGP sind in Abb. 6.12 D-H zu
erkennen. Grundsatzlich lasst sich feststellen, dass die Korrosion die KGP in den
Tripelpunkten und Hohlraumen zwischen den deutlich hexagonal konturierten SizNa-
Kristallen angreift und je nach Auslagerungsmethode teilweise oder vollstandig aus
der Korrosionszone herauslost. Mikrobielle Korrosion fihrte demnach zu einer
anndhernd vollstandigen Auflésung der KGP. Es lasst sich hier keine sichtbare,
residuale KGP feststellen; die SizNs-Kristalle erscheinen ,sauber” und klar von ihrer
Umgebung abgegrenzt (Abb. 6.12 E, G). Selbst bei genauer Betrachtung (Abb. 6.12
G) ist kein amorph wirkender Rest an den SizNs-Kdrnern erkennbar. Auch kleinste

Hohlraume erscheinen definiert und lassen sich mit dem REM sehr deutlich abbilden.

Ein &hnliches Bild ergibt sich nur im sehr oberflachennahen Bereich der Korrosions—
zone nach ABIO-Auslagerung (Abb. 6.12 D, F). Bis zu einer Tiefe von ca. 3 - 4 um
erscheinen die SisN4-Korner ahnlich freikorrodiert wie nach der BIO-Korrosion. Aber
bereits in diesem Bereich sind residuale, an und zwischen den Koérnern haftende,
schlierige Phasen erkennbar, die der KGP zugerechnet werden (Abb. 6.12 F).
Erheblich gro3ere Anteile residualer KGP treten innerhalb der tieferen Korrosions—
zone auf. Hier ist die KGP nur partiell herausgel6st (Abb. 6.12 H). Diese Restphase
bedeckt groRe Teile der Koérner ungleichmallig, so dass diese hier nicht mehr
eindeutig als SizNs-Kristalle identifizierbar sind. Im Gegensatz zur BIO-Korrosion sind
einzelne Kristalle sowie Kristallflachen und Korngrenzen nach der ABIO-Auslagerung

nicht mehr detailliert separierbar.

Durch REM-Aufnahmen mit einem ‘
| 4 ~ 3 : 3 p ~ TV 8 .0 > "‘
Riickstreuelektronen-Detektor ~ (BSE- | .° &f -,f it e ey ‘J}: S5 ' N

. e 0 F e st 37 - 4 “
Det.) kann eine scharfe Abgrenzung o TV Ny M AR

| oo RS A WU
der Korrosions- zur unkorrodierter S S5 e Gl RS
"\“ .#n‘ 3 ’.bﬁ_.\ .‘V"‘
Bulk-Zone vorgenommen werden (Abb. &, ° ey LS
. ‘ . _-" / .
6.13: nach BIO-Korrosion). Da die KGP e Bulk

auf Grund der Anreicherung schwerer

Elemente mehr Priméarelektronen zu-

HV: 20 kV

ruckstreut, erscheint sie in der Abbil—

dung heller, wodurch der Ubergang Abb. 6.13: BSE-Aufnahme einer BIO-korrodierten
) ) ) SN220M®-Probe; deutlich lassen sich die einzelnen
zwischen den beiden Zonen deutlich  Bereiche (Epox, Korrosionszone und Bulk-Phase)

voneinander unterscheiden
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hervortritt. Auch an diesen Aufnahmen ist der unregelmafiige Verlauf der Korro—
sionsfront erkennbar; in diesem Bildabschnitt reicht die Korrosionstiefe von <10 bis
>20 um, was mit den Ergebnissen der CLSM-Messungen korreliert. Nach korrosiver
Herauslosung der KGP bleibt ein Gerlst aus ,verklebten“ SizNy-Kristallen bestehen;

der intergranulare IGF verleiht dem residualen Gertst eine gewisse Stabilitat.
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6.3. Diskussion der Korrosionsergebnisse

Die hohere Effizienz der mikrobiellen Korrosion gegenuber der chemischen unter
korrespondierenden Bedingungen konnte im Rahmen dieser Arbeit nachgewiesen
werden. Zahlreiche analytische Methoden lieferten Ergebnisse, die ein konsistentes
Bild erzeugen. So korrelieren die durch eluatchemische Analytik ermittelten Y,Os-
Massenverluste sehr gut mit den gravimetrisch untersuchten, totalen
Massenverlusten und bestéatigen bei einem keramischen Material der vorliegenden
Zusammensetzung Kyocera™ SN220M® die hervorragende Eignung von Y als
Tracerelement zur Beobachtung von séurebedingter Korrosion. Diese Tracerfunktion
wird unterstrichen durch Mikrosonden-Messergebnisse und mikrostrukturelle REM-
Darstellungen, in denen eine nahezu vollstéandige Herauslosung der KGP aus der
Korrosionszone erkennbar ist. Da sich das als Sinteradditiv beigefiigte Y,03; wéhrend
des Herstellungsprozesses vollstéandig innerhalb der amorphen KGP anreichert,
sollte somit auch die volle Menge des Y,03; dem korrosiven Angriff ausgesetzt sein.

Aluminium hingegen erscheint ungeeignet als Tracerelement. Durch seinen Einbau
in allen Phasen der Keramik (KGP, IGF, SisN4-Kristalle) steht es nur begrenzt einem
korrosiven Angriff innerhalb der hier applizierten sauren Umgebungen zur Verfiigung.
Auch die anderen, an der Materialzusammensetzung beteiligten Elemente wéren fur
ein eluatchemisches Monitoring des Korrosionsfortschritts sowie einer daraus
abgeleiteten Betrachtung reaktionskinetischer Vorgdnge unter den hier
beschriebenen Bedingungen ungeeignet. Sobald experimentell mit Bakterienkulturen
gearbeitet wird, bestehen hinsichtlich wachstumsbestimmender Parameter und
Sterilitat gewisse Limitierungen bei der Zusammenstellung experimenteller Setups.
Andernfalls hatte bei mehrfach durchgeflihrten Korrosionsexperimenten die
Mdoglichkeit bestanden, auf bereits erprobte und von dieser Arbeit abweichende
Korrosionssetups zuriickzugreifen, die in ihrer eigenen Zusammensetzung weder Si
noch N aufweisen. Mittels ergadnzender, eluatchemischer Analytik im Hinblick auf
geloste Si- und N-Gehalte ware eine rechnerische Rekonstruktion der
Elementverteilungen innerhalb des keramischen Materials sicher noch exakter
ausgefallen. Trotzdem ist davon auszugehen, dass mit den vorliegenden Mitteln und
Methoden gute bis sehr gute Annaherungen an die Materialzusammensetzung,

Reaktionskinetik und tatsachliche Losungsvorgange ermaéglicht wird.
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Eine Begrindung fur die hohere Effizienz der mikrobiellen Korrosion konnte im
Rahmen dieser Arbeit trotz zahlreicher Analysen und Methoden nicht gefunden
werden. Der gro3ere Massenverlust, bedingt durch Auslagerung in A. ferrooxidans

Kulturen, bleibt ungeklart und lasst sich hochstens spekulativ darstellen.

6.3.1. Korrosionskinetik und Langzeit-Korrosionsmodell

In [25] wurden beide Korrosionsformen (BIO, ABIO) reaktionskinetisch auf Basis
eluatchemisch ermittelter Y,03;-Massenverluste diskutiert. Da gravimetrische
Messungen Uber die Dauer der laufenden Versuche bis zum Zeitpunkt der
Veroffentlichung nur vereinzelt durchgefihrt wurden, fehlen diese in der
reaktionkinetischen Betrachtung der Publikation vollig. Ergdnzend zu den publizierten
Daten konnen im Rahmen der vorliegenden Arbeit nun auch die Gravimetriedaten
reaktionskinetisch dargestellt und zusammen mit den eluatchemischen Ergebnissen

in Relation gestellt und diskutiert werden.

Wie auch in der Publikation wird hierbei auf gangige Modelle zurtickgegriffen, die auf
einer planaren, zweidimensionalen Probengeometrie mit einem unidimensionalen
Stofftransport basieren. Die bisherigen Darstellungen werden allerdings durch die
inzwischen erweiterten Kenntnisse Uber die Probenparameter vervollstandigt und
korrigiert. Die 2011 verdffentlichten Werte [25] fur die Ratenkonstanten sind nicht

korrekt widergegeben worden und bedtirfen einer korrigierten Neudarstellung.

Aus den in Abb. 6.14 dargestellten Daten ist ersichtlich, dass es sich beim
beobachteten, korrosionsbedingten Massenverlust nicht um eine einfache, lineare
Reaktionskinetik handeln kann. Daher ist auch eine rein reaktionskontrollierte
Korrosion auszuschlie3en. Erklarbar wird der Korrosionsfortschritt eher mit einem
Diffusionsmodell, welches durch eine parabolische Reaktionskinetik mathematisch
darstellbar ist (siehe auch Kap. 2.2.1.1.; Gl. 2.8 b):

a(ty=+Jk, t; k,=[kg” -m™-s7'] (Gl. 6.1)
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Abb. 6.14: Anwendung des linearen Kinetikmodells; es ist deutlich,
dass dieses Modell nicht zur Beschreibung der Korrosionsergebnisse
herangezogen werden kann.

Aus Abb. 6.15 ist ersichtlich, dass das Modell und der Korrosionsfortschritt
miteinander korrelieren. Der oberflachennormierte Y,0z-Massenverlust nimmt mit
zunehmender Auslagerungsdauer ab. Das parabolische Modell erklart den ABIO-
Massenverlust hinreichend genau, trifft auf die BIO-Daten jedoch nur unzureichend

zu. Gerade bei einer Auslagerungsdauer bis 100 h wbertrift das Modell die

1:a;,00 = \‘kp -1
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Abb. 6.15: Parabolisches Reaktionsmodell fiir eine diffusionskontrol—
lierte Reaktionskinetik, welches sich gut auf die ABIO-, aber nicht auf
die BIO-Korrosion anwenden 1aRt
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experimentellen Daten.

Mit einer diffusionskontrollierten Reaktionskinetik liel3e sich demnach die chemische
Korrosion darstellen. Auch die weiteren Analyseergebnisse wirden diese
Betrachtung unterstitzen. Im Bereich der Korrosionszone sind postexperimentell
noch wesentliche Anteile residualer KGP enthalten, die mit zunehmender
Korrosionstiefe eine gradierte Mengenzunahme aufweist. Damit einher geht ein
Konzentrationsgradient der in der KGP enthaltenen Y-Anteile, was auf eine
fortschreitende Passivierung mit Zunahme der Korrosionsdauer hinweist. Da sich
aber die BIO-Korrosion nur unzureichend mit dem parabolischen Modell erklaren
lasst, muss davon ausgegangen werden, dass die Korrosion einer komplexeren
Reaktionskinetik folgt. Diese wird dargestellt durch ein kombiniertes Modell, das
sowohl lineare als auch parabolische Komponenten enthalt, die nach einer einfachen

Annahme simultan aktiv sind:

a(ty=k',~Nt+k - t; k,=[kg” -m™ s k,=[kg-m™-57'] (GI.6.2)

1 Gy () =k’ Nt + k-t
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Abb. 6.16: Kombiniertes Modell mit linearen und parabolischen
Komponenten; fittet beide Korrosionsarten in sehr guter Anndherung,
auch unter Beriicksichtigung der Fehlerbereiche der Modellberech—
nungen, welche durch rosa und hellblau eingefarbte Zonen gekenn—
zeichnet sind

Die Anwendung dieses komplexeren Kinetikmodells auf beide Korrosionsarten zeigt,
dass sich die ABIO-Korrosion auch mit diesem Modell darstellen lasst und dass fir
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die BIO-Korrosion keines der anderen Modelle wirklich Sinn macht. Die Diagramme
der Modellberechnungen stimmen mit den Datensatzen gut tGiberein; sie sind dadurch
sogar in ihrer Streubreite durch das Modell darstellbar (Abb. 6.16). Tatsachlich
scheinen beide Komponenten des Modells nicht gleichberechtigt simultan zu
operieren. Bei kurzer Auslagerungsdauer dominiert die parabolische Komponente,
wahrend nach Auslagerungszeiten Uber 100 h die lineare Komponente zu
Uberwiegen scheint. Dies trifft besonders auf die BIO-Daten zu; bei den ABIO-Daten
kann auch bei langeren Auslagerungszeiten ein starkerer parabolischer Anteil

erkannt werden.

Die Al,O3-Massenverluste weisen einen ganz anderen Korrosionsverlauf auf. Es ist
deutlich erkennbar, dass die zeitabhangigen, oberflachennormierten Massenverluste
einem linearen Trend folgen (Abb. 6.17). Mdoglicherweise wird hier der
reaktionskontrollierte Charakter der Al,O3-Losung ersichtlich. Allerdings muss dabei
berticksichtigt werden, dass das in der vorliegenden Keramik vorhandene Al nur

teilweise einem korrosiven Angriff ausgesetzt war.

60T a,0=k-t Abb. 6.17:  Al,Os-Massenverluste mit
% BIO - eindeutig linearer Reaktionskinetik; trotz
50T | o der erheblichen Differenzen zwischen

BI10O- und ABIO-Korrosion bei totalen und
Y,035-Massenverlusten sind hier keine
korrosionsspezifischen Unterschiede fest—
stellbar; Al eignet sich nicht als Tracer—
element zur Charakterisierung der séure—
bedingten Korrosion in diesen Keramiken
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Dadurch wird Al nur zu einem Teil durch sadurebedingte Korrosion aus der KGP der
Keramik herausgelost. Im Gegensatz zum Y erfullt Al zudem beide Funktionen als
Netzwerkbildner und -wandler im Glasnetzwerk. Durch die netzwerkwandelnde
Funktion des Y wird seine Loslichkeit noch einmal erhoht. Dies trifft auf Al nur dann
zu, wenn es netzwerkwandelnd wirkt, also das Glasnetzwerk destabilisiert. Im
Rahmen dieser Arbeit ist jedoch nicht feststellbar, inwieweit beim Al die eine oder

andere Funktion Uberwiegt. Allerdings darf durch die nahezu vollstandige
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Herauslosung der KGP aus der Korrosionszone nach BIO-Auslagerung auch davon
ausgegangen werden, dass das in der KGP angereicherte Al auch vollstandig in

Losung gegangen ist.

Im Hinblick auf die starken Unterschiede zwischen BIO- und ABIO-Korrosion mag
dies erstaunen, da sich mikrostrukturell nachweisen lasst, dass nach der ABIO-
Auslagerung noch residuale KGP im Berech der Korrosionszone erhalten blieb.
Hieraus sollte eigentlich folgen, dass sich die unterschiedlichen Korrosionsformen
auch bei der Al,Os-L6sung quantitativ bemerkbar machen. Es treten hier aber keine
spezifischen Korrosionsmerkmale auf. Vielmehr findet die Herauslosung des Al,O3
aus der Keramik unabhangig von der Korrosionsmethode quantitativ identisch statt.
Trotz differierender Korrosionsergebnisse der beiden Methoden - sowohl quantitativ
als auch qualitativ - wiesen die Proben nach der Auslagerung in den unter—
schiedlichen Korrosionsmedien zeitabhéngig die gleichen, oberflachennormierten

Al,O3-Verluste auf.

a() =k* Nt +k,-t
X BIO

+ ABIO %
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Abb. 6.18: Darstellung der Gravimetrie-Ergebnisse und berechneten
Modelle (inkl. Standardabweichungen der Kalkulationen, durch farbige
Bereiche in rosa und hellblau dargestellt) nach Langzeit-Korrosion; auch
ist eine Kombination linearer und parabolischer Komponenten fir die
komplexe Kinetik verantwortlich

Dass die eluatchemisch ermittelten Y,03-Massenverluste und Gravimetriedaten einer

vergleichbaren Reaktionskinetik folgen, ist aus den Datensatzen leicht ersichtlich. Da
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es mit den Bakterienkulturen nicht mdglich war, die Steady-State-Experimente
versuchsbegleitend gravimetrisch zu kontrollieren, wurden, wie in Kap. 5.2.1.2. und
6.2.2.1. dargestellt, die Langzeitversuche nur zur gravimetrischen Uberwachung
ohne Eluatanalytik durchgefuhrt. Der prinzipielle Mechanismus eines kombinierten
reaktionskinetischen Modells mit linearen und parabolischen Komponenten gilt auch
hier. Im Gegensatz zu den deutlich kirzer durchgefiihrten Experimenten mit
assoziierter Eluatbeprobung lasst sich hier bei den BIO-Daten eine langsame
Abschwachung des korrosiven Massenverlustes nach einer initalen, stark korrosiven
Phase von ca. 80 h feststellen. Bei der ABIO-Korrosion setzt sich der

Abschwachungseffekt mit fortlaufender Auslagerungsdauer noch fort (Abb. 6.18).

Bei der reaktionskinetischen Betrachtung der eluatchemischen Y,03-Daten scheinen
die Massenverluste sowohl bei der BIO- als auch bei der ABIO-Korrosion eine
Obergrenze anzustreben. Gerade die ABIO-Daten weisen auch hier eine besondere
Abschwachung des Massenverlusts mit zunehmender Dauer auf. Fur beide
Methoden kann daher bei sehr langen Korrosionszeiten ein Passivierungseffekt auf
Grund der Y,03-Massenverluste angenommen werden. Diese Annahme wird durch
den Vergleich mit Langzeit-Gravimetriedaten jedoch nicht unterstitzt. Die Daten
legen nahe, dass die initiale Phase der Korrosion nach ca. 80 h Dauer einmalig
abgeschwacht wird. Bis dahin kann man von einer diffusionskontrollierten Kinetik
ausgehen. Die BIO-Korrosion geht danach in eine nahezu lineare Phase Uber, die als
reaktionskontrollierte Korrosion fiir einen stetigen Massenverlust durch Auflésung der
KGP sorgt. Bei der ABIO-Korrosion ist der lineare Trend nach dieser ersten Phase
nicht gleich offensichtlich. Allerdings deuten die Daten und das damit assoziierte
Reaktionsmodell auch nicht auf eine Passivierung der Korrosion wéhrend der Dauer

des Experiments hin.

Werden die errechneten Modellwerte dazu genutzt, um die Reaktion Uber einen
langen Zeitraum, z.B. von einem Jahr, hypothetisch weiter zu verfolgen, ergibt sich
fur beide Korrosionsmethoden ein Bild, das nach der ersten Abschwachung einen
annahernd linearen Fortlauf der Korrosion zeigt (Abb. 6.19). Das fuhrt einerseits zu
der Annahme, dass die niedrigen Saurekonzentrationen beider Auslagerungsmedien
auf Dauer einen deutlich destruktiven Effekt auf das keramische Material haben und

sich desintegrierend auf die glasigen Zwickelfullungen zwischen den SizNs-Kdrnern
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auswirken. Eine Passivierung als Resultat einer erhdohten Saurekonzentration ist
bereits durch frihere Arbeiten belegt worden. Auch wurde gezeigt, dass eine
niedrigere S&urekonzentration auf Dauer wohl eine starkere Zerstérung des
Materials verursacht. Allerdings standen Daten zu Korrosionsversuchen in so

schwach konzentrierten Sauren wie hier beschrieben bislang auch nicht zur

| Langzeit-Korrosionsmodell 1 Langzeit-Korrosionsmodell
1 totaler Massenverlust, Gravimetrie ] ‘(’:03-3\-1asscn\e'cr1ust, Eluatchemie
1 —BIO ] —BIO
T { —ABIO g% ] —aBO
2 2
F3 F
] =
E E
£ £
= 2
oA e e ——— — e
0 2400 4800 7200 0 2400 4800 7200
t[h] t[h]

Abb. 6.19: Berechnung von Langzeitkorrosionsmodellen fir einen Auslagerungszeitraum von
einem Jahr (8.800 h): totaler Massenverlust (links, gravimetriebasiertes Modell); Y ,03-Massen—
verlust (rechts, eluatchemisch basiertes Modell); Darstellung erfolgt absichtlich nicht mit Angabe
der Werte potentieller Massenverluste, um die Ahnlichkeit der Modelle besser zu verdeutlichen;
beiden Modellen gemein ist der deutlich lineare Charakter nach einer kurzen parabolischen
Anfangsphase

Verfligung.

Andererseits folgt aus den Modellrechnungen, dass die BIO-Korrosion zwar
schneller, in letzter Konsequenz aber nicht zerstorerischer als die ABIO-Korrosion
wirkt. Dies steht im Gegensatz zu der publizierten Hypothese, ein
Passivierungseffekt wirde nach einer bestimmten Auslagerungsdauer die
diffusionskontrollierte Reaktion abschwachen, wodurch der Massenverlust langsam
zum Erliegen kommt. Die Passivierung war in anderen Arbeiten zu beobachten, in

denen die Ergebnisse unter anderen korrosiven Bedingungen erzielt wurden.

Ein direkter Vergleich der bislang publizierten Korrosionsdaten von SizN4-Keramiken
mit unseren Ergebnissen ist in Tab. 6.2 aufgelistet. Dabei konnte auf exakte
Werteangaben uber die Massenverluste nur in den Arbeiten von SeIPEL [24],
HERRMANN ET AL. [18; 26] und ScHiLM [12; 19; 41] zurlickgegriffen werden.

Abgesehen von MONTEVERDE ET AL. [23] fanden die Korrosionsversuche aller
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anderen Autoren bei deutlich h6heren Auslagerungstemperaturen statt, so dass auch
hier eine Vergleichbarkeit der Daten nur sehr eingeschréankt mdoglich ist. In [23]
hingegen wurden fur die Experimente Keramiken mit alternativer Additivzusammen—
setzung verwendet, was auch in diesem Fall zu keiner direkten Korrelierbarkeit der
Daten beitragt. Einen Rickschluss auf den Einfluss des reinen Korrosionsmediums
lassen auch in dieser Arbeit nur die chemischen ABIO-Versuche zu, da in den
Kulturen und Kulturiberstanden korrosionsverstarkende Substanzen zu vermuten
sind.

Tab. 6.2: Vergleich von Korrosionsdaten dieser Arbeit (gravimetrisch) mit friheren Ergebnissen anderer
Autoren

H.SOy- Auslag. max. Auslag.- Massenverlust
Autor Konz. temp. dauer -Am

[molll] [°C] [h] [mg/cmz]

diese Arbeit (Kyocera™ SN220M®)

BIO <0,005 30 ~500 0,709
ABIO | 0,005 - 0,05 30 ~500 0,337
frihere Arbeiten
OKADA ET AL. [147] 15-6,0  104-120 72 ~0,3-3,2"
MONTEVERDE ET AL.” [23] 1,8-3,6 25-70 400 ~1,6 - 2,9"
SEIPEL [24] 0-2,0 90 <200 0,02 -15,8
HERRMANN ET AL. [18; 26] 0,5 90 200 20,02
SCHILM ET AL. [41] 0,5 60 - 101 240 ~9,0 — 20,0"
SCHILM ET AL. [19] S0pM — 90 300 ~0 —26,0"
3,0M

Y ungefahre Werte aus Diagrammen; genaue Zahlen liegen nicht vor
2 abweichende Additivzusammensetzung

Die Neueberechnung der Ratenkonstanten k’, und k; erfolgte auf Basis der Steady-
State-Versuche (s. Tab. 6.3), da diese den gesamten Massenverlust widergeben und
sich nicht nur auf einen Teil des Materials beschranken. Im nachfolgenden Kap.
6.3.2. wird aber ein Zusammenhang zwischen dem totalen Massenverlust Amyqs und
dem Y,03-Massenverlust Amyoy hergestellt, so dass mit dem daraus resultierenden
Umrechnungsfaktor auch ganz leicht die Ratenkonstanten auf Basis der Y;Os-
Lésung berechnet werden kdnnen. Mit diesen Werten ist es mdglich, theoretische
Massenverluste als Funktion der Zeit nach Gl. 2.9 (s. Kap. 2.2.1.1.) und Gl. 6.3 unter
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den hier verwendeten Auslagerungsbedingungen zu berechnen. Auch das in Kap.

6.3.3. hergeleitete Korrosionsmodell basiert auf den neuberechneten Ratenkon—

stanten.
Tab. 6.3: Neuberechnete Ratenkonstanten nach Langzeit—
auslagerung unter Steady-State-Bedingungen
ko Ki
[kg*m™s™] [kg'm™®s™]
BIO 6,837 - 10™ 2,881 - 107
ABIO 8,300 - 107" 1,189 - 10
6.3.2. Relation zwischen Yttriumlésung und Massenverlust

Nach allgemeingiltiger Annahme wird unter Einfluss der meisten sauren
Umgebungen die amorphe KGP angegriffen und oberflachennah teilweise oder
vollstandig aus der Korrosionszone herausgeldst, was auch im Rahmen dieser Arbeit
zu beobachten war. Bedingt durch die KGP-Loésung verliert die Keramik innerhalb
des Korrosionsbereiches nahezu den gesamten Y,03-Anteil. Dabei steht der
oberflachennormierte Y,03-Massenverlust in einem Verhaltnis zum oberflachen—
normierten, absoluten Massenverlust, der in guter Anndherung dem in Kap. 4.4.2.5.

dargestellten (Tab. 4.9), berechneten Gewichtsanteil des Sinteradditivs an der KGP

widerspiegelt (Abb. 6.20).

X BIO

1251 + ABIO /x/ 5
_ K Xy 03121
‘e 100 S >$§<>><< R? = 0.88194
R y = 0.43x ~ /.%&}-"/Xx)s(
:=; ++ ,xx++ N
< S0 AOPERESS
. -k" RSS2 0.18x
25 e
0.55!
0 100 200 300
Am  [ug/em?]

Abb. 6.20: Darstellung des Y,03;-Massenverlustes (Eluatchemie)
als Funktion des totalen Massenverlustes (Gravimetrie); schraf—
fierter Bereich zeigt Streubreite der Datenpunkte; rosa eingefarbter
Bereich ist der berechnete Y,03-Anteil an der gesamten KGP
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Der Plot der Massenverluste gegeneinander (Abb. 6.20) ergibt einen deutlichen
Trend, durch welchen sich der Y,03-Anteil an der KGP auf etwa 31 Gew.-% beziffern
lasst, bei relativ gro3er Streuung der Messdaten (max. ~43 Gew.-%, min. ~18 Gew.-
%). Die in Kap. 4.4.2.5. berechneten Anteile liegen zwischen 33,9 und 38,9 Gew.-%
und damit innerhalb der Streubreite der Daten, relativ dicht am berechneten Trend
(Bereich in Abb. 6.20 rosa eingefarbt). Eine sehr gute Korrelation zwischen
berechneter Zusammensetzung und tatsachlicher Losung kann damit aufgezeigt
werden, zumal die Losung die tatsachliche Relation zwischen Y,0s-Anteil und der

Zusammensetzung der KGP widerspiegelt.

6.3.3. Herleitung eines Korrosionsmodells

Mit allen erhaltenen Daten sowie den Materialcharakteristika ist es mdglich, ein
einfaches Korrosionsmodell fir diese Art der Auslagerung mit dadurch bedingten,
relativ geringen Massenverlusten zu erstellen. Durch den Oberflachenbezug
samtlicher, korrosionsbedingter Losungsdaten kann ein zeitabhangiges Korrosions—
tiefenmodell erstellt werden, das auf einem unidimensionalen Stofftransport innerhalb
einer halbunendlichen Flache basiert (Abb. 6.21). Um damit den gesamten
Massenverlust zu erfassen, dienen die gravimetrischen Daten der Langzeit—

experimente als Grundlage fur die Berechnung dieses Modells.

Das Modell setzt sich zusammen aus den Materialcharakteristika (s. Kap. 4.4.2. ff.),
der berechneten Reaktionskinetik als zeitabhangiger Stoffumsatz sowie den
Verhéltnissen der Phasen zueinander. Maligebliche Parameter sind hier der
Stoffumsatz a(t) (£ Am), die Dichte der KGP (pkcp), der prozentuale Anteil der KGP
an der gesamten Keramik (Kp) sowie die Oberflache A und das Volumen V der
jeweiligen Probe. Mit dem Verhéltnis von absolutem (Amea)) zu Y20O3-Massenverlust
(Amyox; s. Kap. 6.3.2.) ist es auch mdglich, das Modell, unter Verwendung von Y als
Tracerelement, darauf basierend zu erstellen. Die Umrechnung erfolgt einfach tber
einen Umrechnungsfaktor, der dem Y,0s-Massenanteil der KGP entspricht (Abb.
6.20, Tab. Tab. 4.9).
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] a ' A
_r O
e Phase II;
Phase I; ‘ hier KGP
hier Si_,N -
Kristalle

Abb. 6.21: Schematische Darstellung des Korrosionstiefenmodells auf Basis
eines unidimensionalen Stofftransports innerhalb einer einseitig unendlich
ausgedehnten, ebenen Flache (halbunendliche Flache) fur ein zweiphasiges
Kompositmaterial mit einer korrosionsresistenten (1) und einer korrosions—
anfélligen (I1) Phase; (A) stellt den unkorrodierten Ausgangszustand dar, (B) den
Zustand nach korrosiver Auslagerung; die KenngrolRe zx als Korrosionstiefe ist
als zeitabhéngige GroRe zu betrachten, daher z(t).

Das vorliegende Korrosionsmodell macht insofern Sinn, weil es den Datenbestand
gut beschreibt und einfach anwendbar ist. Bedingt durch den vergleichsweise
geringen Massenverlust (verglichen mit anderen Arbeiten) und die dadurch geringe
Penetrationstiefe der Korrosion kann die korrosionsbedingte Oberflachenverdnde—
rung vernachlassigt werden. Bei hoheren Stoffumsdtzen und groRReren
Korrosionsraten sowie der Berucksichtigung einfacher Probengeometrien ist sicher
ein alternatives Modell vorzuziehen, wie z.B. das ,Shrinking-Core-Modell“ [148],
zitiert in [24]. Tatsachlich nehmen durch den Stoffumsatz sowohl Volumen als auch

Oberflache der zu korrodierenden Korper ab; im vorliegenden Fall wirde eine BIO-
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korrodierte Probe mit den MalRen 45 x 3 x 4 mm nach 200 h Auslagerungsdauer
weniger als je 0,1% Volumen- und Oberflachenanderung erfahren (unter der

Annahme einer gleichmalfiig vordringenden, idealen Korrosion).

Dieses Modell basiert auf einer einfachen Beziehung, wobei sich das angegebene

Volumen auf den Umfang der gelésten Phase bezieht:

Vppase = @bz = A -z = Phase (Gl. 6.3 a)
P Phase

a,b  =Lange und Breite

z = Penetrations- / Lésungstiefe

A = Oberflache

Mprase = Masse der korrodierten Phase

prhase = Dichte der korrodierten Phase
Die Korrosion fuhrt zu einer Massenanderung, woraus folgt:
m=Am- A (GIl. 6.3 b)

Die Massenanderung Am entspricht dem zeitabhangigen Stoffumsatz a(t), woraus

sich folgende Beziehung ergibt:
Am = a(t) (Gl. 6.4)

Der Tiefenwert z wird mit einem zeitabhéngigen Korrosionsbezug versehen, woraus

sich zk(t) ergibt:

a(t)- A

Iy Phase

= Az (1) (Gl. 6.5)

Aus Grinden der einfacheren Darstellbarkeit wird die Phasendichte Pppase IM
weiteren Verlauf nur als Dichte p angegeben. Damit trotz des eher geringen KGP-
Anteils das gesamte Korpervolumen zur Berechnung von z herangezogen wird,

muss der prozentuale KGP-Anteil (Kp) mit berticksichtigt werden:

a(t)
t) = Gl. 6.6
zg (1) 0K, ( )
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Mit Gl. 6.6 lasst sich ein graphisches Korrosionstiefenmodell fur die durchgeflihrten
Experimente berechnen, das sowohl die parabolischen als auch linearen Ratenkon—
stanten (k’y, ki) beinhaltet (Abb. 6.22):

Korrosionsmodell fiir
z.()=a() - (pK,)’

— BIO
— ABIO

0 72 144 216 288 360 432 504
t [h]
Abb. 6.22: Berechnetes Korrosionstiefenmodell fur die BIO- und
ABIO-Auslagerungen; dieses Ergebnis korreliert sehr gut mit den
analytisch ermittelten Korrosionstiefen
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7. Ergebnisse der thermischen Oxidation

Grundsatzlich konnten nach den Oxidationsversuchen an den jeweiligen
Probenoberflachen sekundare Mineralneubildungen beobachtet werden, die
unabhéangig von der Methode (Dilatometerofen oder TGA) und der Dauer der
thermischen Auslagerung auftraten. Nach jeder thermischen Oxidation waren
Massenzunahmen bei den Proben zu beobachten. Diese traten unabhangig von der
Probenvorbehandlung, wie z.B. Korrosion auf. Je nach korrosiver Vorbehandlung
wiesen die Oberflachen der thermisch oxidierten Proben spezifische Eigenarten auf,
die sich von denen unkorrodierter Referenzproben deutlich unterscheiden.

7.1. Thermische Oxidation im modifizierten Ofen

Die Oxidationsversuche im modifizierten Dilatometerofen (Abbildungen und
Schemazeichnung s. Kap. 5.3.1., Abb. 5.7, 5.8) wurden durchgefuhrt, um die
optimalen Versuchsparameter wie Dauer der Oxidationsversuche sowie
Versuchstemperatur und O,-Durchflussrate zu ermitteln. Die aus diesen
Vorversuchen erhaltenen Daten und Ergebnisse werden hier vorgestellt. Zunachst
erfolgten die thermischen Oxidationsversuche unter verschiedenen Bedingungen, um
danach durch gravimetrische Messungen Hinweise auf die Optimierung der
Versuchsparameter zu erhalten. Dabei wurden die Versuche in zwei
Temperaturbereichen von 1200 °C und 1300 °C (isotherm) durchgefuhrt. Die

Versuchsdauern lagen dabei zwischen 3 und 120 Stunden.

Nach thermischer Oxidation bei 1200 °C (4 Proben, Abb. 7.1) konnten bei beiden
Probengruppen (unkorrodierter Standard, BIO) nur sehr geringe Gewichtsande—
rungen gegenuber der Vorkonfiguration festgestellt werden. Trotz gleicher Versuchs—
bedingungen wiesen die postoxidativen Massenanderungen keine einheitlichen
Werte auf, so dass hier nicht von einem systematischen Verhalten ausgegangen
werden kann. Die beiden unbehandelten Standards (Nr. 23, 35) wiesen
oberflachennormierte Massenzunahmen von 30,3 bzw. 36,8 pg/cm? auf, wahrend
absolute Massenanderungen kaum darstellbar sind. Bei den zuvor mikrobiell

ausgelagerten Keramiken (BIO, Nr. 24, 26) traten zunachst relativ hohe,
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korrosionsbedingte Massenverluste auf, die sich mittels thermischer Oxidation in
diesem gewahlten Temperaturbereich auch nicht wieder ausgleichen lieRen. Bei
Probe 26-BIO kann eine etwa doppelt so hohe, oberflachennormierte
Massenzunahme wie bei Probe 24-BIO ermittelt werden. Trotzdem bleibt es in
beiden Fallen bei einem absoluten Massenverlust nach BIO-Korrosion und

anschlieBender Hochtemperatur-Oxidation bei 1200 °C.

] Thermische Oxidation:
1 = 1200°C

425.0 + * 24h isotherm
1 *3NVh O,-Flux

| B Masse unbehandelt
412.5 + B Masse korrodiert
@ Masse thermisch oxidiert

m [mg|

400.0 +

3875 T

375.0
23 (51d.) 35(Sud.) 26 (BIO) 24 (BI1O)

0.0
Massendifferenzen:

(oberflichennormiert)

@ nach Korrosion
-100.0 T -
B postoxidativ
O totale Differenz nach allen
Behandlungsschritten (nur
bei zuvor korrodierten Proben)

Am [pglem?]

-200.0 T

-300.0 ~

Abb. 7.1: absolute (0.) und oberflachennormierte (u.)
Massendnderungen nach thermischer Oxidation bei
1200 °C; Standardproben (23, 35) wurden ohne
Vorbehandlung oxidiert, BIO-Proben nach korrosiver
Auslagerung in A. ferrooxidans Kulturen.

Sobald die Oxidationstemperatur um etwa 100 °C auf 1300 bis 1330 °C erhoht
wurde, ergab sich ein vollig anderes Bild (Abb. 7.2) fur die thermische Behandlung
der Standards. Gegeniber den bei 1200 °C oxidierten Proben sind zunachst die
deutlich groReren Massenzunahmen erkennbar, die um etwa eine Grél3enordnung

hoher ausfallen, als bei der geringeren Oxidationstemperatur.
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Innerhalb des dargestellten Temperaturbereichs von ca. 1300 °C sind auch
signifikante Unterschiede erkennbar. Die in Abb. 7.2 aufgefihrten Ergebnisse
resultieren aus Versuchen an zuvor unbehandelten Standards, von denen zwei bei
1300 und zwei bei 1330 °C thermisch oxidiert wurden. Die thermisch hoher oxidierten
Proben wurden Uber einen relativ kurzen Zeitraum von 3 h ausgelagert, wahrend die

bei 1300 °C ausgelagerten Proben 24, bzw. 120 h thermisch oxidiert wurden.

Thermische Oxidation unbehandelter Standards:

] B Masse unbehandelt

1500 +
1250

1000 +

m [mg|

750 T

500 +

; :J I §

5(Sud.) 6(Std.) 36 (S5td.) 37 (51d.)
(oberflichennormiert)
500 T postoxidativ
400 T
= 300 T
g
&
§ 200 T
< IM 1300°C
100 |3 1200
|3NVR O,-Flux \\in.o-mn J\HIO ux 3\ 0 ux |
B

Abb. 7.2: absolute (0.) und oberflaéchennormierte (u.)
Massenzunahmen nach thermischer Oxidation bei
1330 (Prb. 5, 6) und 1300 °C (Prb. 36, 37)

Die Uber einen Zeitraum von 3 h bei 1330 °C oxidierten Standards (Proben 5, 6)
weisen in Relation zu den beiden anderen Proben (36, 37) erhebliche Massen—
zunahmen auf (412,1 und 421,0 pg/cm?), trotz deutlich geringerer Oxidationsdauer
bei gleichem O,-Durchfluss. Probe 36 wurde 5 Tage lang bei 1300 °C thermisch
oxidiert, was in einer etwas hoOheren, oberflachennormierten Massenzunahme
resultierte (487,7 pg/cm?). Die Masse der Probe 37 nahm hingegen um 221 pg/cm?
oberflachennormiert zu, was etwa der Halfte der bei den anderen drei Proben

beobachteten Werten entspricht.
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Basierend auf den Ergebnissen der Standardversuche bei 1200 und 1300 °C wurden
die thermischen Oxidationsversuche an korrodierten Proben im Temperaturbereich
von 1300 bis 1330 °C durchgefiihrt. Analog zu den Standards wiesen die ABIO-
Proben trotz sehr kurzer Oxidationsdauer bei der leicht héheren Temperatur deutlich
hoéhere Massenzunahmen an der Probenoberflache auf. Die Werte sind vergleichbar
mit denen der Standards (Abb. 7.2, Prb. 5, 6) und liegen postoxidativ bei 407,4 (8),
bzw. 408,5 pg/cm? (9). Damit ist faktisch kein Unterschied zwischen chemisch
korrodierten und unbehandelten SN220M®-Keramikproben feststellbar.

450.0 T Thermische Oxidation nach ABIO-Korrosion:
{ «1300°C
4375 +°* 3NVh OZ-FIu:

] B Masse unbehandelt
4 B Masse korrodiert
425.0 T @ Masse thermisch oxidiert

" Daver der |

E 412.5 1 isothermen
E 9 ___Phase |
o
400.0 8h
D
387.5 !

1330°C, 3h

8 9 32 63 64 65
, (ABIO) (ABIO) (ABIO) (ABIO) (ABIO) (ABIO)
Massendifferenzen:
250.0 +
1 (oberfiichennormiert)
@ nach Korrosion
150.0 @ thermi i
O totale Differenz nach allen
Behandlungsschritten
T 500
2
H
-50.0
-150.0
-250.0

Abb. 7.3: absolute (0.) und oberflachennormierte (u.)
Massenanderungen nach thermischer Oxidation von
ABIO-korrodierten Proben; Prb. 8 & 9 wurden 3 h
bei 1330 °C oxidiert und weisen daher deutlich
héhere, postoxidative Massenzunahmen auf, als die
bei 1300 °C oxidierten Proben (32, 63 - 65)

Eine Oxidationstemperatur von 1300 °C bewirkte auch an diesen Proben eine relativ
geringere, postoxidative Massenzunahme. Die Werte liegen hier zwischen 232,1 (32,
36 h ausgelagert) und 276,5 pug/cm? (64, 8 h ausgelagert). Aus Abb. 7.3 wird zudem
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ersichtlich, dass der durch vorherige Korrosion verursachte Massenverlust durch die
anschlieBende thermische Korrosion und der damit verbundenen, wahrscheinlichen
Neubildung einer intergranularen KGP sowie Wachstum sekundarer Mineral—
neubildungen bei allen durchgefuhrten Versuchen wieder ausgeglichen und

Ubertroffen wurden.

450.0 T Thermische Oxidation nach BIO-Korrosion:

1. 1300°C Dauver der

1 isoth
4375 T = 3Nlh Oi-Flux [sn] | ?I:::m
1 B Masse unbehandelt =

1 @ Masse korrodiert
425.0 T @ Musse thermisch oxidiert

3875 1
[1330°C, 3n]

10 11 20 27 60 61 62 15 17
(B1O) (BIO) (BIO) (BIO) (BIO) (BIO) (BIO) (BIO) (BIO)

Massendifferenzen:

(oberflichennormiert)

375.0

500.0

400.0

300.0 @ nach Korrosion

200.0 T O totale Differenz nach allen N

Behandlungsschritten

:

Am [uglem?]
s
=

-100.0

-200.0

=300.0

-400.0
Abb. 7.4: absolute (0.) und oberflachennormierte (u.) Massen—
&nderungen von zuvor mikrobiell korrodierten SN220-Kera—
mikproben nach thermischer Oxidation bei 1330 (Prb. 10, 11),
1300 (Prb. 20, 27, 60 — 62) und 1280 °C (Prb. 15, 17); die
deutliche, oxidationshedingte Massenzunahme bei Prb. 15 ist
hier nicht erklarbar und durfte auf inkonsistente, experimentelle
Bedingungen zurtckfiihrbar sein; die bei den Standards (Abb.
8.2) und ABIO-Proben (Abb. 8.3) beobachteten, starken
Massenzunahmen nach Oxidation bei 1330 °C ist bei diesen
Proben nicht erkennbar — die Werte unterscheiden sich nur
unwesentlich von denen, die nach niedrigerer Oxidations—
temperatur gemessen wurden.

Ein abweichendes Oxidationsverhalten zeigten die BlO-korrodierten Proben bei den
unterschiedlichen Versuchstemperaturen und —dauern (Abb. 7.4). Jeweils zwei
Proben wurden Uber einen Zeitraum von 3 h bei 1330 °C (Prb. 10, 11) und uber
einen Zeitraum von 50 h bei 1280 °C (Prb. 15, 17) oxidiert. Funf Proben (20, 27, 60,
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61, 62) wurden Uber verschieden lange Zeitraume bei einer isothermen Phase von
1300 °C oxidiert. Wie bei den vorher durchgefuihrten Versuchen an Standards und
ABIO-korrodierten Keramikproben wurden auch hier die Ofen mit Heizraten von 10
K/min aufgeheizt. Deutlich fallt der enorme, postoxidative Massenzuwachs bei Probe
15 auf (773,0 pg/cm?), der vollig aus dem Rahmen aller anderen, bislang
beobachteten Werte fallt. Der Grund fiur dieses offensichtlich abnorme Oxidations—
verhalten ist unklar. Alle weiteren Messdaten bewegen sich innerhalb eines
plausiblen und reproduzierbaren Bereichs und spiegeln gegeniber den zuvor
dargestellten Ergebnissen der Standards (Abb. 7.2) und ABIO-korrodierten (Abb. 7.3)

Proben ein abweichendes Oxidationsverhalten wider.

Die Massenzunahmen bei 1330 °C fallen demgegentiber deutlich niedriger aus (um
300 pg/cm?) und gleichen den durch die Korrosion hervorgerufenen Massenverlust
gerade aus. Die bei Probe 17 beobachtete Massenzunahme von ca. 280 pg/cm?
bewegt im gleichen Rahmen. Hier wéare nach den zuvor durchgefihrten Versuchen
an Standard- und ABIO-Proben ein geringerer Wert zu erwarten gewesen. Bei einer
Oxidationstemperatur von 1300 °C weisen die Proben mit Auslagerungszeitraumen
von 8 und 36 h vergleichbare Werte auf, wahrend die Gber 6 h Dauer oxidierte Probe
eine niedrigere Massenzunahme erfahren hat. Abgesehen von dieser Probe
(geringster Massenverlust durch Korrosion) konnte bei keiner weiteren 1300 °C-
Probe der korrosionsbedingte Massenverlust durch die thermische Korrosion

ausgeglichen werden.

Eine Gegenulberstellung der Messdaten verdeutlicht die Unterschiede im
Oxidationsverhalten bei 1330 °C, wenn die Keramiken zuvor mikrobiell (geringere
Massenzunahme), bzw. chemisch korrodiert oder gar nicht vorbehandelt wurden
(héhere Massenzunahme). Das Bild relativiert sich etwas bei Oxidations—
temperaturen von 1300 °C. Die durch diese Versuche erhaltenen Daten dienten als
Grundlage fur thermogravimetrische Analysen (TGA) unter &hnlichen Bedingungen.
Nicht alle thermisch oxidierten Proben wurden nach der thermischen Behandlung

gravimetrisch hinsichtlich etwaiger Massenzunahmen tberprdift.
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7.2. Ergebnisse der thermogravimetrischen Analytik
(TGA)

Neben reinen TGA-Versuchen wurden an einigen Proben zeitgleich massenspek—
trometrische Analysen (MS) durchgefihrt. Mit Hilfe der MS konnte ermittelt werden,
bei welcher Prozesstemperatur (Oxidationstemperatur) und nach welcher Dauer der
Aufheizphase die Freisetzung von Stickstoff als Indikator fir den Beginn der SizNg-
Oxidation begann. Hierzu wurden die Abgase aus der TGA direkt in das MS geleitet,
indem der Abgas-Stutzen am oberen Ende des TGA-Ofens durch eine gasdichte
Verbindung mit der MS verbunden wurde. Eine Darstellung des Aufbaus und der

Messprinzipien sind Kap. 5.3.2. zu entnehmen.

7.2.1. Massenspektroskopie der TGA-Versuche und Diskussion

der MS-Ergebnisse

Wahrend einiger TGA-Versuche und der assoziierten Leerfahrten wurden die
relativen N-Gehalte der Ofenabgase mithilfe eines gekoppelten Massenspektro—
meters gemessen. Samtliche Mess- und Leerfahrten wurden unter Versuchsbedin—
gungen mit O,-Durchfluss durchgefuhrt. Dadurch konnte zwischen den Massenspek—
tren von Leer- und Messfahrten differenziert werden. Sowohl die Spektren der Leer-

als auch der Messfahrten weisen reproduzierbare Messergebnisse auf.

Da die TGA-Versuche in reiner Ox-Atmosphére unter Durchflussbedingungen
stattfanden, sollten die Spektren der Leerfahrten entsprechende Detektionssignale
aufweisen. In Abb. 7.5 werden die unterschiedlichen Spektren der Leer- und
Messfahrten in logarithmischer Form dargestellt. Die entscheidenden Peaks treten

demnach nach einer Aufheizdauer von etwa 127 Minuten bei ca. 1270 °C auf.

Bei den Leerfahrten (Abb. 7.5 A, B) fallt auf, dass zwei Messungen eine sehr gute
Ubereinstimmung der Spektrogramme aufweisen (leer 2, 3), wahrend sich die beiden
anderen Datensatze sowohl von diesen als auch voneinander unterscheiden. Die
Leermessung leer 1 (grin) wurde nach langerer Standzeit der TGA durchgefihrt,
ohne das System vorher auszuglihen. Bei Messung leer 4 (blau) wurde &ahnlich

verfahren, allerdings nachdem eine Fremdprobe zwischendurch gemessen und das
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System danach aus zeitlichen Grinden nicht wieder ausgegliht wurde. Die
Messungen leer 2 (schwarz) und leer 3 (rot) wurden direkt hintereinander
durchgeftihrt, nachdem der TGA-Rezipient zuvor unter Versuchsbedingungen einige
Male leer betrieben und damit ausgegliht wurde. Im Anschluss an diese beiden
Leerfahrten wurde ein Teil des Probenmaterials hinsichtlich seines
Oxidationsverhalten thermogravimetrisch untersucht. Da der Zeitaufwand hierfur
recht hoch war, wurde die letzte Probencharge (ABIO 57, 58) nach Durchfiihrung der

Leermessung leer 4 thermisch oxidiert.
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Abb. 7.5: Ergebnisse der massenspektroskopischen Abgasanalyse wahrend ausgewéhlter TGA-
Messungen hinsichtlich des ersten Auftretens von Stickstoff im Abgas; (A, B) Leerfahrten ohne
SizN4-Probe mit (A) kompletter Darstellung des zeitlichen Ablaufs und (B) Ausschnitt der ersten 8
h; (C) die ersten 8 h TGA-Versuch mit MS-Datenaufnahme von B1O-korrodierten Proben — der N,-
Peak tritt deutlich erkennbar nach ca. 127 min bei etwa 1270 °C auf; (D) ABIO-korrodierte Proben
unter gleichen Versuchsbedingungen — auch hier ist der charakteristische N,-Peak nach ca. 127 min
bei gleicher Temperatur deutlich zu erkennen (Versuchsabbruch nach weniger als 60 min
isothermer Phase bei Probe 57 wegen eines Softwaredefekts)

Bei allen Probenmessungen wurde unabhéngig von den korrosiven Vorbehand—
lungen und der im Vorfeld durchgefuhrten Leerfahrten jeweils ein charakteristischer
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Peak nach einer Aufheizdauer von etwa 127 Minuten bei ca. 1270 °C (Heizrate
10 K/min) festgestellt (Abb. 7.5 C, D). Dieser Peak wurde wéhrend der Leerfahrten
nicht aufgezeichnet und muss daher als ,echtes® Probensignal gewertet werden.
Nach Erreichen der isothermen Phase bei ca. 1305 °C zeigen die Messkurven keine

weiteren, signifikanten Signalschwankungen (alle BIO-Proben, 56 ABIO).

Bei Probe 57 ABIO wurde die TGA-Messung wegen eines Softwarefehlers nach
weniger als 1 h isothermer Phase abgebrochen. Der Verlauf der MS-Aufzeichnung
spiegelt diesen Zwischenfall wider, indem die Oxidation der Probe mit assoziierter
N.-Exhalation nach Unterschreiten einer bestimmten Temperatur beendet wurde.

Das N,-Signal fallt nach einiger Zeit wieder auf das Niveau der Leerfahrten zurlck.

Probe 58 war von Beginn an als Kurzmessung mit einer dreistindigen Dauer der
isothermen Phase vorgesehen. Nach Ende der TGA-Messung konnte eine
fortgesetzte No-Exhalation aus der Ofenkammer festgestellt werden. Abgesehen von
der Dauer der Entgasung ahnelt das Spektrogramm dieser Probe dem der

vorhergehenden Probe 57.

Ein Vergleich der Spektrogramme, jeweils unterschieden nach korrosiver
Vorbehandlung in BIO- und ABIO-Proben (Abb. 7.6), deutet grundsatzlich auf
ahnliche Entgasungsmechanismen wahrend der thermischen Oxidation hin. Dabei
scheint eine Differenzierung in BIO- und ABIO-Korrosion unerheblich zu sein, da der
signifikante No-Peak in beiden Fallen zum anndhernd gleichen Zeitpunkt bei jeweils

Ubereinstimmenden Temperaturen in Erscheinung tritt.

Die Spektrogramme weisen charakteristische Zeitpunkte auf, an denen die
Anderungen der N»-Konzentration in der TGA-Atmosphare auftraten. Dabei ist zu
beachten, dass die Ofenkammer wahrend der Versuche mit hochreinem O, (Reinheit
6.0, 2 99,9999 %) durchspilt wurde. Daraus folgt die recht -einfache
Nachweisbarkeit des durch die Oxidation der Keramik zusatzlich austretenden Ny,
auch bei den sehr geringen Ny-Konzentrationen von einigen nmol in der

Ofenatmosphére.
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Abb. 7.6: Vergleich der MS-Spektrogramme der
BIO- und ABIO-korrodierten  Si3;N4-Proben
wéhrend thermischer Oxidation des Materials; (A)
BIO- und (B) ABIO-korrodierte Proben; die
jeweils 3 markierten Zeitpunkte treten in beiden
Probengruppen auf und charakterisieren spezifische
Bereiche, in denen die Anderung der N,-Konzen—
tration auf reaktionskinetische  Anderungen
wahrend der thermischen Oxidation hinweist:

(1) Beginn der N,-Entgasung als Tracer der
oxidativen B-SizN4-Zersetzung (BIO: T ~850 °C, t
~85 min; ABIO: T ~930 °C, t ~93 min);

(2, 3) Bereich, in dem die N,-Konzentration im
Abgas ein erstes Maximum knapp vor Erreichen
der isothermen Phase erreicht (1250 — 1300 °C)

Dieses uber alle Versuche einmalig auftretende Signal ist mit der Neubildung einer
oxidischen Silikatphase korrelierbar. Dieser, in zahlreichen Arbeiten beschriebene
Reaktionsprozess der thermischen SizN4-Oxidation geht einher mit der Bildung einer
glasigen Silkatphase, die als Resultat der Oxidation gleichzeitig einen
Oxidationsschutz fir die SisNg-Korner bildet. Somit vermindert die Neubildung der

Silikatphase die durch den oxidativen Zersetzungsprozess freigesetzte Menge an N,
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aus den SisN4-Koérnern mit zunehmender Oxidationsdauer. Die neugebildete
Silikatphase wachst auf den durch die korrosive Vorbehandlung freigelegten SizNy-
Kornern und bildet so einen Schutzfilm, der die weitere Oxidation der SizN4-Korner
und die damit verbundene Freisetzung von N, minimiert. Dabei auftretende
Reaktionskinetiken entsprechen geman verdoffentlichter Daten (s. Kap. 2.3.) einem

parabolischen bis gemischt parabolisch-linearen Modell.

Lediglich ein geringer Ny-Anteil ist nach dem initialen Peak bei 1250 — 1300 °C als
konstante, gering konzentrierte Beimischung zum Abgas der TGA-Atmosphare
detektierbar. Die beiden vorzeitig unterbrochenen Proben (ABIO, 57, 58) belegen,
dass nach Beendigung der TGA-Messung noch uber einen gewissen Latenzzeitraum
weiterhin N, im Abgas der Ofenatmosphéare festgestellt werden kann. Die No-
Konzentration nimmt aber jeweils etwa 60 min nach Ende der TGA-Messfahrt ab
(Abb. 7.5 D, 7.6 B). Diese Latenz dirfte auf die in der Ofenkammer enthaltene N-
Menge zurlckfuhrbar sein. Diese nimmt nicht sofort nach Beendigung der
Heizphase, bzw. der TGA-Messung ab, sondern wird durch die O»-Spilung
kontinuierlich aus der Kammer herausgespult. Aus dem Grund eignet sich die
assoziierte MS-Analyse zwar sehr gut zur Feststellung des zeitlichen und
temperaturabhéangigen Oxidationsbeginns, nicht aber zur Bestimmung des

Endzeitpunktes.

7.2.2. Thermogravimetrie

Vor jedem Versuch sollte eine Leermessung ohne Probe durchgefuhrt werden. Da
aber das institutseigene TGA-System einen Defekt aufwies (s. Kap. 5.3.2.), musste
zur Durchfuihrung der Versuche auf ein Fremdsystem zurlickgegriffen werden. Daher
konnte der Probenaufnehmer aus Korund nicht jedes Mal vor Beginn der Versuche
ausgegliht werden, wenn das System zwischenzeitlich fir andere Experimente
genutzt wurde. Aus Zeitgrinden war es auch nicht mdglich, vor jedem Experiment
einen Leerversuch zur Ermittlung von mg (s. Gl. 5.12, 5.13) durchzufihren. Allerdings
konnten bei einigen, zeitlich auseinander liegenden Leerversuchen identische
Ergebnisse erzielt werden (Abb. 7.7), so dass sich aus diesen mg als Mittelwert der

kongruenten Messungen ergab.
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Abb. 7.7: Thermogramm der TGA-Leermessungen zur Ermittlung von mg aus den
Mittelwerten der in griin (36 h isotherm, fur Versuche tber 12 h Dauer) und orange (12
h isotherm, zusétzlich beriicksichtigt fur Versuche bis 12 h Dauer) dargestellten
Datensatze; unberucksichtigte Leerfahrten in grau dargestellt; fiir alle Versuche
verwendetes Heizprofil in rot-gepunktet dargestellt

Die Daten der gemittelten Leermessungen wurden nach den Probenmessungen
jeweils von diesen subtrahiert (gemaR Gl. 5.12, 5.13), um das tatsachliche
Probensignal zu erhalten. Zur Darstellung und Auswertung des Signalverlaufs
wurden die Aufheiz- und Abkuhlphasen aus den Diagrammen entfernt, um
ausschlief3lich die isotherme Phase zur Interpretation der Messdaten zu verwenden
und darzustellen. Hieraus wurde die zeitabhéngige Massenanderung der

betreffenden Probe bei einer bestimmten Temperatur gemaf Gl. 5.12 ermittelt.

Die jeweils unterschiedlichen Korrosionsmethoden (BIO, ABIO) lassen sich auch
anhand der TGA-Daten erkennen, welche erheblich von den unbehandelten
Referenzproben (Abb. 7.8) abweichen. Mit Beginn der isothermen Phase (tp) ist bei
den Referenzproben SN220-44 und -45 eine sofortige Massenzunahme mit deutlich
parabolischem Verlauf erkennbar. Die zuvor korrodierten Proben weisen hingegen
einen charakteristischen, kinetischen Bruch auf, der je nach Korrosionsmethode
nach einer kirzeren oder langeren, initialen Oxidationsphase auftritt. Damit lasst sich
der Verlauf der Massenzunahme in zwei Phasen unterteilen, denen jeweils eigene,
reaktionskinetische Modelle zugrunde liegen (Abb. 7.9). Die beiden TGA-Phasen
unterscheiden sich allen Féllen in ihren spezifischen Massenzuwachsraten. Dabei

weist die erste TGA-Phase geringere, zeitabhangige Massenzunahmen auf, wahrend
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die zweite Phase dem Verlauf der Referenzproben (REF) folgt und durch

vergleichbare Zuwachsraten charakterisiert ist.
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Abb. 7.8: Isotherme Phase der TGA-Messungen von
unbehandelten Referenz- (REF) sowie korrodierten BIO-
und ABIO-Proben; REF-Proben zeigen einheitlich para—
bolische Massenzunahme; BIO- und ABIO-korrodierte
Proben weisen zweiphasige, parabolische Zuwachsraten
auf, die durch kinetischen Bruch (nach 0,75 — 2,75 h, B)
getrennt sind; alle Proben weisen nach kinetischem Bruch
&hnlich verlaufende Massenzunahmen auf

Bei den ABIO-Daten muss zwischen Auslagerung in 5 (SN220-33, -56) und 50 mM
H,SO, (SN220-34) unterschieden werden. Jeweils eine geringere Dauer der initialen
Oxidationsphase weisen die beiden Proben auf, die im niedriger konzentrierten
Korrosionsmedium ausgelagert wurden. Der kinetische Bruch trat dort jeweils nach
etwa 1 h isothermer Phase auf. Bei Probe SN220-34 hingegen konnte der Wechsel
zwischen den beiden TGA-Phasen erst nach knapp 3 h thermischer Oxidation
beobachtet werden (Abb. 7.8 B). Auffallig sind allerdings die voneinander
abweichenden Daten der beiden in 5 mM H,SO, korrodierten ABIO-Proben, die nach
vorliegendem Befund jedoch nicht erklarbar sind. Die verschiedenen H,;SO4-

Konzentrationen wahrend der Korrosionsversuche erklaren andererseits sehr gut die
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hier festgestellten Unterschiede im Oxidationsverhalten der Proben; bei Probe
SN220-34 konnte eine erheblich grél3ere Korrosionstiefe beobachtet werden, die sich

hierbei abzeichnet.

Verglichen mit den ABIO-korrodierten Proben zeigen die beiden BIO-Proben SN220-
21 und -25 ein nahezu einheitliches Oxidationsverhalten bei gleichen Bedingungen.
Die Massenzunahmen verlaufen annahernd kongruent (Abb. 7.8 A), und auch die
initialen Oxidationsphasen bis zum kinetischen Bruch nach etwa 2 h zeigen bei
beiden Proben sehr gute Ubereinstimmungen (Abb. 7.8 B). Wie bei den ABIO-
Proben verlaufen die Massenzunahmen nach dem kinetischen Bruch dann allerdings
auch einheitlich und korrelieren mit den Daten der Referenzproben. Im Oxidations—
verhalten zeigen die BIO-Proben ahnliche Eigenschaften wie die ABIO-Proben; in
Korrelation zur groReren Eindringtiefe der Korrosion sowie zur grundlicheren Auf-—
l6sung der KGP konnte aber gegentiber den ABIO-Proben ein verzdgertes Einsetzen

des kinetischen Bruchs und damit der zweiten Oxidationsphase beobachtet werden.

—— S§N220-21 BIO
— Modell TGA-Phase I
= 0.2 T — Modell TGA-Phase II
% J
E
£
<01 1
T T e e T S S
0 1 2 3 4 5 6
t[h
—— SN220-33 ABIO
— Modell TGA-Phase 1
.E 0.2 + Modell TGA-Phase 11
w
E
E
< 0.1 T
0.0 i
0 1 2 3 4 5 6

t[h]

Abb. 7.9: Modellierung der beiden TGA-Phasen
je nach Auslagerungsmethode (BIO, ABIO); in
allen Fallen der thermisch-oxidativen Massenzu—
nahme liegen parabolische Wachstumsraten in
jeweils beiden TGA-Oxidationsphasen zugrunde;
die kinetischen Briiche lassen sich durch die
Schnittpunkte der Modelle zeitlich fixieren (BIO
nach 2:19 h; ABIO nach ca. 53 min)
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Durch die auftretenden kinetischen Briche kénnen die jeweiligen Oxidationsphasen
voneinander getrennt betrachtet werden. Dies erlaubt die Berechnung individueller
Korrosions-, bzw. Oxidationsmodelle fur jede einzelne Phase der Proben. Dadurch
ist es maglich, fur jede Probe und jede Phase die Ratenkonstanten zu berechnen
und darzustellen (Tab. 7.1; Abb. 7.9). Allen Féallen liegt eine gemischt linear-
parabolische Reaktionskinetik gemafl Gl. 2.9 zugrunde, obgleich alle Messergeb—
nisse mit geringen Abweichungen auch durch rein parabolische Ratenkonstanten
gemal Gl. 2.7 darstellbar sind. Durch die Modellierung werden die unterschiedlichen
Wachstumsraten der Phasen deutlich hervorgehoben und lassen sich numerisch
miteinander vergleichen. Zur Veranschaulichung der Modelle werden in Abb. 7.9
jeweils eine BIO- und ABIO-Probe modelliert dargestellt. Dabei zeigt sich, dass die
Modelle die jeweiligen Messungen sehr gut wiedergeben. Lediglich flr den Zeitraum
des Ubergangs von Phase | zu Il kann kein Modell exakt angepasst werden. Der
Zeitpunkt des kinetischen Bruchs kann aber durch die Modellierung dargestellt
werden und lasst sich durch den Schnittpunkt der beiden Kurven definieren.

Tab. 7.1: Parabolische und lineare Ratenkonstanten der gemischten Reaktionskinetiken geméaR Gl. 2.9;
diesen Werten liegen die Modelle in Abb. 7.9 zugrunde

REF BIO ABIO
SN220- | 44 45 | 211 2111 251 2511 331 331l 561 561 341 341
ke ¥ 342 344|060 202 052 213|035 305 056 258 080 154
k ? 1,31 100|272 245 403 251|780 121 329 213 1,18 3,02

D 107 [kg® m™ s
2.10% [kg- m?% s

Ubertragen auf das Oxidationsverhalten von SisN4-Keramiken (Abb. 7.10; [35])
plotten die parabolischen Ratenkonstanten exakt in den Bereich additivierter
Keramiken. Dabei zeigt sich, dass die zuvor korrodierten Proben wéahrend der ersten
Oxidationsphase ein um etwa eine GrolRenordnung geringeres Massenwachstum
gegeniber der zweiten Oxidationsphase sowie unkorrodierten Keramiken aufweisen.
Daraus lasst sich ableiten, dass die in dieser Arbeit korrodierten Keramiken zunéchst
zwar ein besseres Oxidationsverhalten aufweisen als unkorrodierte Referenzproben.
Allerdings ist es nicht mdglich, das Oxidationsverhalten unadditiverter SisNg-

Verbindungen zu erreichen, deren parabolische Zuwachsraten um etwa vier
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GroRRenordnungen unter denen der additvierten Keramiken liegen (Abb. 7.10 oben;
,CVD, Powder®). Dieses Diagramm verdeutlicht zudem, dass trotz der offensichtlich
effizienteren BIO-Korrosion kein deutlich anderes Oxidationsverhalten beobachtet
werden kann als bei ABIO-korrodierten Proben oder auch unbehandelten
Referenzkeramiken. Nur die unterschiedlichen Korrosionstiefen ermdglichen
spezifische Unterscheidungen, da die grolRere Penetrationstiefe der BlIO-Korrosion
eine zeitliche Verzogerung des kinetischen Bruches gegeniber den ABIO-Proben

bedingt.
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Abb. 7.10: Oxidationsverhalten (kp) verschiedener SisN4-Verbin—
dungen [35] mit (MgxYztothers, AlxY+Ti) und ohne Sinteradditiven
sowie nach unterschiedlichen Ausgangsmaterialien und Herstel-
lungsprozessen (CVD, Powder); zum Vergleich wurden die kpe-Werte
der jeweils beiden TGA-Phasen von BIO- und ABIO-Proben einge—
fugt, wobei die Werte der TGA-Phase | um ca. eine GroRenordnung
geringere Zuwachsraten aufweisen als die der TGA-Phase Il sowie
der Referenzproben
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7.3. Charakterisierung der oxidativen

Phasenneubildungen

Als Resultat der thermischen Oxidation konnte an allen, bei mindestens 1280 °C
oxidierten Proben die Neubildung der intergranularen Phase innerhalb der
Korrosionszone sowie bei thermisch langer (>3 h) ausgelagerten Proben die
Neubildung sekundéarer Minerale auf den Probenoberflachen beobachtet werden
(Abb. 7.11 B, C, F). Die neugebildeten Phasen werden hinsichtlich ihrer
Eigenschaften charakterisiert. Einen Schwerpunkt bildet dabei die Beschreibung der
thermisch-oxidativ gebildeten Sekundarminerale. Eine deutliche Differenzierbarkeit
der postoxidativen Oberflachenstruktur in Abhéngigkeit der jeweiligen Vorbehandlung
(BIO-, ABIO-Korrosion, keine Vorbehandlung) ist in Abb. 7.11 dargestellt. Die
oxidierten Proben (Abb. 7.11 B - F) werden aus Vergleichsgrinden zudem einer
unkorrodierten, thermisch unbehandelten Probe (Abb. 7.11 A) gegenubergestellt. Der
Einfluss der thermischen Oxidation auf die Oberflachenbeschaffenheit des Materials
tritt deutlich hervor. An den oxidierten Proben ist die oberflachliche Bildung einer
glasigen Phase erkennbar, die abhangig von der Dauer der thermischen
Auslagerung mehr oder weniger Anteile sekundarer Mineralneubildungen enthélt.

Diese Sekundarminerale weisen je nach Vorbehandlung spezifische Charakteristika
auf. Der Habitus der Kristalle lasst sich den jeweiligen Ausgangssituationen
zuordnen. AulRerdem ist feststellbar, dass bei den unkorrodierten und ABIO-
korrodierten Proben diese Sekundarminerale in einer glasigen Matrix eingebettet
sind und so ein anndhernd reines, zweiphasiges Oberflachenkomposit (Abb. 7.11 B,
C) mit klar voneinander abgrenzbaren Strukturen und Phasen bilden. Die
Sekundérminerale weisen bei der unkorrodierten Probe (Abb. 7.11 B) einen eher
planar-elongierten Habitus auf. Die Kristalle wirken in der amorphen und homogen
erscheinenden Glasphase idiomorph gewachsen und gleichmaRig verteilt. Deutlich
zu erkennen sind die blasigen Strukturen innerhalb der Glasmatrix, die darauf
hindeuten, dass trotz der wahrscheinlichen Oxidationsschutzfunktion der
neugebildeten Phasen einerseits eine fortschreitende Entgasung aus den Proben
stattfand und andererseits die neugebildete Glasphase eine vergleichsweise geringe

Viskositat aufwies.
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200pm SN220-46 REF |, 200um  36h, 1300°C, 3NV/h O, SN220-45 REF

200um  36h, 1300°C, 3NI/h O, SN220-32 ABIO 30pum 3h, 1330°C. 3NI/h O SN220-8 ABIO
e —  ——

r

9um 3h. 1330°C. 3NI/h O.  SN220-8 ABI( 200um  36h, 1300°C, 3NI/h O. SN220-21 BIO
_ e

Abb. 7.11: REM-Aufnahmen der Probenoberflaichen nach thermischer Oxidation (B - F) im
Vergleich zu einer vollstandig unbehandelten Probe (SN220-46 REF; A); die Uber einen Zeitraum
von 36 h ausgelagerten Proben (B, C, F) weisen sdémtlich die oberflachliche Neubildung sekundéarer
Mineralphasen in einer glasigen Matrix auf; deutlich erkennbar sind die unterschiedlichen
Ausgangsbedingungen der Proben (B: SN220-45 REF, unkorrodiert; C: SN220-32 ABIO, chem.
korrodiert; F: SN220-21 BIO, mikrobiell korrodiert) am jeweils spezifischen Habitus der
neugebildeten Kristalle (B: planar bis leicht nadelig Uberwiegt; C: deutlich prismatisch ausgebildet
mit vereinzelten planaren Kristallen; F: deutliche Bildung sehr diinner Kristallnadeln mit vereinzelt
planar ausgebildeten Exemplaren in einem chaotischen, mehrphasig wirkenden Geflige mit starker
Topographie); nach kurzer thermischer Oxidation von 3 h Dauer (D, E) sind kaum sekundéare
Mineralneubildungen erkennbar, die amorphe Glasphase berwiegt und bedeckt das eigentliche,
keramische Material; diese neugebildete Glasphase wirkt durch die relativ groRflachige Abplatzung
(tritt an zahlreichen Oberflachenbereichen der Probe auf) sehr sprode und empfindlich.

205



Kapitel 7 - Ergebnisse der thermischen Oxidation

Deutlich prismatisch ausgebildet sind die Sekundarminerale in der ABIO-korrodierten
Probe (Abb. 7.11 C). Im Vergleich zur Probe SN220-45 REF (Abb. 7.11 B) sind hier
deutlich elongierte Kristalle neben vereinzelten, planar gewachsenen erkennbar. Die
Sekundarminerale sind, ebenso wie bei der unkorrodierten Probe, in eine homogen
wirkende Matrix eingebettet, deren Bildungsprozess ahnlich verlaufen sein muss
(Blasenbildung). Eine relativ gleichmaRige Verteilung der Kristalle innerhalb der

Matrix ist in beiden Fallen gegeben.

Das mikrobiell korrodierte Material (Abb. 7.11 F) zeigt eine vollig andere
Oberflachenstruktur. Planar ausgebildete Mineralkérner sind nur vereinzelt
vorhanden. Es Uberwiegen deutlich elongierte, stark nadelig gewachsene
Kristallprismen, die in einer heterogen strukturierten, glasigen Matrix chaotisch
angeordnet sind. Zusammen mit dem Matrixmaterial bilden die Sekundarminerale
eine im REM gut erkennbare Topographie. Wie bei den beiden zuvor beschriebenen
Proben lassen sich auch hier blasige Entgasungsstrukturen erkennen. Hinzu
kommen zahlreiche, unterschiedlich grol3e, hexagonal ausgebildete Kristallflachen,
die vermutlich auf sehr oberflachennahe, durch vorherige Korrosion freigelegte SizNas-
Korner hindeuten. Diese scheinen, ebenso wie die Sekundarminerale, von der

glasigen Matrix umschlossen zu sein.

Die bisherigen, gravimetrischen Daten und die Oberflachenstruktur dieser Probe
lassen vermuten, dass diese glasige Matrix Uberwiegend im Bereich der
Korrosionszone und weniger als neue Schicht auf der Probenoberflache gewachsen
ist. Das Si3Ny-Kristallgerust, welches in einer gesinterten Keramik das Skelett des
ansonsten zweiphasigen Kompositmaterials bildet, ist durch die thermische Oxidation
unvollstandig von den neugebildeten Sekundarphasen tberwachsen und bedeckt
worden. Es bildet nach wie vor gemeinsam mit der neugebildeten Phase und den
Sekundarmineralen die Oberflache der Probe. Bei den beiden zuvor beschriebenen
Proben (unkorrodiert, ABIO) deuten sowohl die gravimetrischen als auch
elektronenmikroskopischen Befunde darauf hin, dass sich auf der ehemaligen
Probenoberflache ein neues, zweiphasiges Komposit aus glasiger Matrix und

Sekundarmineralen gebildet hat, die die gesamte friihere Oberflache bedecken.

Eine kurze thermische Oxidation bei 1330 °C fiihrte bei der ABIO-korrodierten Probe
(Abb. 7.11 D, E; SN220-8 ABIO) ebenfalls zur Bildung einer glasigen Schicht, die auf
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der friheren Probenoberflache aufgewachsen ist. Im Gegensatz zu den langer
oxidierten Proben weist diese jedoch nur einen geringen Anteil prismatisch
ausgebildeter Sekundarminerale auf, die in der glasigen Matix zu ,schwimmen®
scheinen. Die Oberflachenstruktur dieser Probe ahnelt der BIO-korrodierten, da auch
hier das teilweise unterlagernde SizNs-Kristallgeriist bis an Oberflache reicht und
zusammen mit der glasigen Matrix eine deutliche Topographie ausgebildet hat.
Auffallig ist der grof3flachige Ausbruch, bzw. die Abplatzung der glasigen Schicht,
wodurch das darunter befindliche Kristallskelett sichtbar wird. Dort ist zu erkennen,
dass die Oxidation nicht zur vollstandigen Neubildung einer intergranularen KGP
innerhalb der Korrosionszone fiihrte, da in dieser nach wie vor eine erhebliche
Porositat erkennbar ist. Es kann also davon ausgegangen werden, dass der
Neubildung der Glasmatrix eine zu hohe Wachstumsrate zugrunde lag, um die

Korrosionszone wieder vollstandig damit aufzuftllen.

Verglichen mit den anderen, thermisch oxidierten Proben ist hier keine Blasenbildung
erkennbar. Die Abplatzungen weisen aber darauf hin, dass die neugebildete
Glasschicht nicht mit dem darunter befindlichen Kiristallskelett verwachsen ist,
sondern diesem eher locker aufliegt. Dies wird durch die Schrumpfungsrisse
verdeutlicht, die an keiner der anderen Probe auftreten, was nur eine schwache

Verwachsung des Kristallskeletts mit der neugebildeten Glasphase vermuten lasst.

200un 60° gekippt 20pm

Abb. 7.12: SN220-10 BIO bei 1330 °C thermisch oxidiert, Dauer der isothermen Phase 3 h; Probe
im REM gekippt (A), um Oberflachenstruktur und Topographie besser abbilden zu kénnen; deutlich
erkennbar sind kraterartigen Strukturen, die auf geplatzte Blasen durch Entgasung zuriickfuhrbar
sind; schlierenartige Strukturen und die Blasenkrater deuten auf die Bildung einer relativ niedrig
viskosen Phase auf der Probenoberflache hin; eine Bildung von Sekundé&rmineralen ist nicht
erkennbar; (B) Detaildarstellung der ,,Schlieren” mit erheblicher Blasenbildung (= Entgasung) im
Bereich der neugebildeten Phase und einer grabenartigen Struktur, in welcher darunter befindliche
Si3N,-Kristalle in einem Bereich mit geringer Entgasung erkennbar sind.
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In Abb. 7.12 ist die BIO-korrodierte Probe SN220-10 nach thermischer Oxidation bei
1330 °C abgebildet. Die Auslagerungsdauer lag bei 3 h. Die postoxidative
Oberflachenstruktur unterscheidet sich vdllig von der ABIO-korrodierten Probe
SN220-8. Es fallt die offensichtliche Bildung einer schlierenartig auf der
Probenoberflache verteilten Phase auf, die eine markante Topographie bildet. Drei

Bereiche lassen sich hier unterscheiden:
1. Kraterartige Strukturen (Abb. 7.12 A)

2. Schlierenartige Strukturen, die gegen die eigentliche Probenoberflache
erhaben wirken. Sie weisen eine hohe Anzahl kleiner Entgasungsblasen auf
(Abb. 7.12 A, B)

3. Senken zwischen den ,Schlieren®, in denen bei hoherer Vergrolerung die an
der Oberflache liegenden, idiomorphen Si3sNs-Kristalle erkennbar sind und

welche nur wenige Entgasungserscheinungen aufweisen (Abb. 7.12 A, B)

Im Unterschied zur ABIO-korrodierten Probe SN220-8 entstanden hierbei keine
sichtbaren Sekundarminerale. Die gesamte Oberflachenmorphologie weist darauf
hin, dass das BIO-korrodierte Material durch die thermische Oxidation unter den
gegebenen Bedingungen nur eine amorphe Glasphase ausbildete, die wahrend der
hochtemperierten Phase offenbar eine relativ geringe Viskositat oder hohe
Oberflachenspannung mit guter Benetzbarkeit aufwies. Die kraterdhnlichen
Strukturen auf der Probenoberflache dirften auf Blasenbildung durch Entgasung der
Probe zurickzufuhren sein. Es scheint, als waren sie nach dem Aufplatzen der
Blasen am Ende des Versuchs in ihrem jetzigen Zustand erstarrt. Bei hdherer
VergroRerung fallen zahlreiche Blasenstrukturen mit Durchmessern bis unterhalb 1
um innerhalb dieser Schlieren auf. Diese deuten einerseits auf eine massive
Entgasung wahrend der thermischen Behandlung hin, und andererseits belegen sie
relativ eine geringe Viskositat dieser Phase wahrend ihrer Entstehung. Die gesamte,
postoxidative Morphologie der Probe scheint auf eine FlieRfahigkeit dieser sekundar
gebildeten Phase wéhrend der Hochtemperaturoxidation zurtckfihrbar zu sein.
Diese neugebildete Sekundarphase bedeckt die gesamte Probenoberflache.
Ausbriche, Abplatzungen oder andere Beschadigungen der Sekundérphase sind

nicht erkennbar.
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HV: 10 kV

WD: 1S mm

SE + BSE

Oxford AZtec + X-Max 80 mm?*

Abb. 7.13: EDX-Mapping am Querpraparat einer thermisch oxi—
dierten SN220M®-Probe; deutliche Anreicherung von O und Al an
der Oberflache mit Bildung einer beulenférmigen Sekundarphase
(verm. Cristobalit in Alumosilikat-Matrix); leichte Abreicherung
von Y und Al im Bereich der oberflaichennahen Diffusions- /
Oxidationszone (ca. 10 um tief); keine Diffusion von N, in die
neugebildete Sekundérphase erkennbar; scheinbar unbeeintrdch—
tigte Bulkphase unterhalb der Diffusionszone

Ein Querschnitt durch ein solches schlierenartiges Gebilde zeigt eine eindeutige
Elementverteilung (Abb. 7.13). Sehr oberflachennah, bis zu einer Tiefe von etwa 10
pm, ist eine deutliche Diffusions-, bzw. Oxidationszone erkennbar. Auf der
Probenoberflache bildete sich die schlierenartige Sekundarphase, die hier im
Querschnitt beulenartig ausgebildet erscheint. Unterhalb der Diffusionszone ist das
unbeeinflusste Bulkmaterial erkennbar. Dabei ist innerhalb der Diffusionszone eine
klare Abreicherung der Sinteradditivmetalle Al und Y erkennbar, wobei die Trennlinie

zwischen unbeeintrachtigter Bulk- und abgereicherter Diffusionszone deutlich
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homogener verlauft als die Korrosionsfront nach Auslagerung in BIO- oder ABIO-

Medium.

Im Bereich der beulenartig ausgeformten, oxidischen Sekundarphase lasst sich eine
Anreicherung der diffundierten Metalle erkennen. Besonders Al erscheint hier
deutlich angereichert und bildet zusammen mit Si und O eine alumosilikatische
Matrix, die leisten- bis quaderférmige Kristalle umschliel3t, bei denen es sich auf
Grund der Entstehungsprozesse wahrscheinlich um Cristobalit handelt. Bis auf
wenige, lokal eng begrenzte Bereiche im Inneren der Keramik (s. blaues O-
Elementverteilungsbild in Abb. 7.13) findet sich O nur in der neugebildeten
Sekundarphase angereichert. Im Gegensatz zu den anderen beteiligten Elementen

weist N keine Konzentrationsgradienten innerhalb der Bulk- und Diffusionszonen auf.

Allerdings lasst sich am Elektronenbild (Abb. 7.13 oben links; Mischsignal aus SE-
und BSE-Detektoren) eine deutliche Porenbildung erkennen. Die Poren scheinen
offensichtlich auf Kosten der helleren, amorphen KGP gebildet worden zu sein.
Anhand der Risse parallel zur Probenoberflache, die praparativ entstanden sind, ist
die verminderte Materialstabilitat im Vergleich zur unbeeintrachtigten Bulkphase
erkennbar. Der Uberwiegende Teil der Poren geht einher mit dem erkennbaren

Bereich der abgereicherten Diffusionszone.

7.3.1. Chemische Charakterisierung der Sekundarminerale

Die Mikrosondenanlysen ergaben stochiometrische Zusammensetzungen der
Sekundarminerale, die innerhalb eines geringen Fehlers von < 5 % den idealen
Zusammensetzungen der Minerale entspricht. In den meisten Fallen wurden
Zusammensetzungen ermittelt, die sich in sehr guter Ubereinstimmung mit der
Stochiometrie von Y-Keiviit (monoklin, Y,Si,O;), bzw. der orthorhombischen delta-
Modifikation gleicher Stochiometrie befinden. Eine Differenzierung beider
Modifikationen auf Basis der Mikrosondenanalysen ist jedoch nicht moglich. In allen
Sekundarmineralen treten geringe Al-Konzentrationen auf. Dabei ist zu
berlicksichtigen, dass die Eindringtiefe des Elektronenstrahls nur abgeschéatzt
werden kann; durch eine Monte Carlo Simulation wurde fur die exakte

Zusammensetzung Y,Si,O; eine Penetrationstiefe von ca. 400 nm bei der
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verwendeten Beschleunigungsspannung von 5 kV und einem Strahlduchmesser von
1 um errechnet. Es kann mit einiger Wahrscheinlichkeit davon ausgegangen werden,
dass der Elektronenstranl auch Material unterhalb der gemessenen
Sekundarminerale anregte und dieses so in geringen Anteilen quantitativ mit erfasst
wurde. FUr die unterschiedlich korrodierten Proben (BIO, ABIO, unkorrodiert)

ergeben sich damit folgende, stéchiometrische Mineralzusammensetzungen:

* BIO: Y1,88-2,00Al0-0,01S11,93-2,0007
« ABIO: Y 1,89-1,99Al0-0,01S12,00-2,0807
* unkorrodiert: Y1,88.2,02A|0.0,028i1,98-2,0907
7.3.2. Rontgenanalytik an thermisch oxidierten Oberflachen

XRD-Analysen wurden an Proben durchgefiihrt, deren Oberflachen postoxidativ
sekundare Mineralneubildungen aufweisen. Die Ergebnisse fuhrten in weiten
Bereichen zu sehr &hnlichen Diffraktogrammen, weshalb hier jeweils nur ein
Diffraktogramm stellvertretend fur BIO- und ABIO-korrodierte Proben gezeigt wird
(Abb. 7.14). Wahrend der Messungen wurden die Proben planar rotiert.

Die mit diesen Analysen identifizierten Phasen korrespondieren mit der chemischen
Zusammensetzung der SN220M®-Proben. In zahlreichen friiheren Arbeiten konnte
bereits beobachtet werden, dass eine thermische Oxidation zur Ausbildung
sekundarer Y-Silikate fuhrte, die sich ublicherweise an der Keramikoberflache bilden.
Die Rontgenanalytik fuhrte zur Identifikation mehrerer, neu gebildeter
Sekundarminerale, die neben Cristobalit vor allem zwei verschiedene,
stochiometrisch identische Y-Silikate (Y-Keivit und delta-Y,Si,O7) umfassen.
Daneben konnte eine Y-haltige SIAION-Phase identifiziert werden. Einige Reflexe
der XRD-Analysen lassen sich jedoch keiner bekannten Mineralphase zuordnen, so
dass sie hier als nichtidentifizierbar gekennzeichnet sind (graue Pfeile). Im Hinblick
auf die korrosive Vorbehandlung der Proben zeigen die Diffraktogramme zwar nur
geringe Unterschiede, lassen sich aber den jeweiligen Korrosionsmethoden

zuweisen.
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l SN220-21 BIO

Counts (a.u.)

20 25 30 35 40 45 50 55
2-61°]
SN220-33 ABIO

Counts (a.u.)

20 25 30 35 40 45 50 55
2-01°]

Steps: 0,10°  Steptime: 75s  Proben rotiert
= Cristobalit »Y-Keiviit, syn. (Y,Si,0_, mkl) = delta-Y,Si,O, (orh)
> Y-SiAlON-Phase (Y SiAlO,N) = nicht identifizierbare Reflexe

Abb. 7.14: Rontgendiffraktogramme der Probenoberflachen nach
thermischer Oxidation (1300°C, 36h, BIO- und ABIO-korrodiert);
neben Cristobalit konnten diverse Y-Silikate sowie eine Y-
SiAION-Phase identifiziert werden; einige Reflexe lassen sich
nicht zuordnen; die breite Aufwoélbung bis ca. 40° 26 (SN220-33
ABIO) resultiert vermutlich aus der Bildung amorpher Silikat—
phasen; Probe SN220-21 BIO weist hiernach héhere Anteile vom
monoklinen Y-Keiviit und der Y-SiAION-Phase auf, Probe
SN220-33 ABIO die orthorhombische delta-Modifikation.
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8. Abschlie3ende Diskussion und

Zusammenfassung

Das eigentliche Ziel, eine mikrobielle Mdglichkeit zur Verbesserung von
Oberflacheneigenschaften im Hinblick auf Korrosions- und Oxidationseigenschaften
nichtoxidischer Keramiken wie SizN4 oder SiC zu evaluieren, konnte im Rahmen der
vorliegenden Arbeit nicht erreicht werden. Allerdings wurde gezeigt, dass H,SO4
synthetisierende Bakterien wie Acidithiobacillus ferrooxidans sowohl als Kultur sowie
durch ihre mikrobiell beeinflussten Kulturiiberstdnde in der Lage sind, die
untersuchten SizNs-Keramiken korrosiv starker zu schadigen als die reine H,SOy-
Losung unter gleichen pH-, Temperatur- und sonstigen Auslagerungsbedingungen.
Tatséachlich scheint die BIO-Korrosion das keramische Material etwa doppelt so stark
zu schadigen, als die unter korrespondierenden Bedingungen durchgefiihrte, rein
chemische Korrosion. Erst mit der zehnfachen H,SO4-Konzentration konnten

Losungsraten realisiert werden, die denen der mikrobiellen Korrosion entsprachen.

Auslagerungen in anderen, bakteriellen und anorganischen Ldsungen fluhrten
hingegen zu keinen nachweisbaren Massenverlusten und Materialschadigungen.
Dabei wurden die Keramiken in Kulturen mit Escherichia coli Bakterien ausgelagert,
aber auch in anorganischen Nahrmedien fir A. ferrooxidans und E. coli Kulturen.
Auch die Untersuchung, inwieweit die korrosive Wirkung von H,SO, durch Zugabe
diverser organischer Verbindungen wie Carboxylsauren, Zucker oder Alkohole und
ihre Eigenschaften als mogliche Komplexierer verstarkt werden konne, fuhrte zu
keinem positiven Ergebnis. Lediglich einige Glasproben wiesen nach Auslagerung in
E. coli Kulturen leichte Massenverluste auf, die sich sowohl durch chemische
Losungsreaktionen an den Oberflachen der Glaskérper als auch durch Abrasion
wegen der dauernden Reibung der Glasproben am Glasboden der Erlenmeyerkolben

erklaren lassen koénnen.

Aus den unterschiedlichen Versuchen wurde damit ersichtlich, dass nur die bereits
vorhandene Kaorrosivitat einer anorganischen Saure wie H»SO, zu deutlichen
Materialschadigungen fiihrte. Die Auswirkungen und Unterschiede zwischen
chemischer (ABIO) und mikrobieller (BIO) Korrosion waren nach den Versuchen an

den betroffenen Keramiken sowie in den Eluaten deutlich erkennbar. Die gegenuber
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ABIO-Korrosion verstarkten Materialverluste der BIO-Korrosion lie3en sich
gravimetrisch eindeutig nachweisen. Auch durch Eluatanalytik mit Yttrium als
Tracerelement zur Verfolgung korrosiver Fortschritte konnten die unterschiedlichen
Korrosionsverhalten und die hoheren Massenverluste durch BlO-Korrosion der
Keramiken in den Auslagerungsmedien nachgewiesen werden. Die hoheren
Massenverluste nach BIO-Korrosion lielen sich auch durch eine starkere
Materialschadigung im Bereich der Korrosionszone nachweisen. Trotzdem weisen
die Losungsraten beider Methoden (BIO, ABIO) sehr ahnliche Verlaufe auf, die
sowohl parabolische als auch lineare Komponenten enthalten. In beiden Fallen
konnte durch Langzeitversuche beobachtet werden, dass eine initiale
Korrosionsphase bis etwa 48 h einem deutlich parabolischen Verlauf folgt, wahrend
ab ca. 100 h Auslagerungsdauer die linearen Komponenten zu tberwiegen scheinen.
Mit Modellrechnungen konnte gezeigt werden, dass bei theoretischen
Auslagerungszeiten von bis zu einem Jahr keine Abnahme der Losungsraten mit
zunehmender Korrosionsdauer zu erwarten waren. Die in anderen Arbeiten
beschriebene Passivierung bei Auslagerung in hoher konzentrierten Sauren konnte
hier nicht beobachtet werden, wodurch auf Dauer eine erhebliche

Materialschadigung bei sehr langen Expositionszeiten anzunehmen waére.

Bis zum Ende der Arbeit blieb unklar, weshalb sich die BIO-Korrosion unter gleichen
Konditionen starker auf das Material auswirkte als die ABIO-Korrosion. Neben den in
der vorliegenden Arbeit beschriebenen Methoden zur Untersuchung der
Kulturiiberstdnde und der hoheren Korrosivitdt der Kulturen und Kulturiberstande
wurden zahlreiche weitere analytische Verfahren angewendet, um konkrete
Informationen diesbeziiglich zu erhalten. Leider fihrte keine der genutzten Methoden
zu einem verwertbaren Ergebnis. Die mikrobiellen Eluate wurden analytisch mit der
H,SO,4-Losung verglichen, um etwaige Hinweise auf das Vorhandensein organischer,
moglicherweise korrosionsfordernder Substanzen zu erhalten. Die hierflir genutzten
Methoden umfassten u.a. Raman- und FTIR-Spektrometrie der Eluate, die zudem
auch mit HPLC und GC-MS analysiert wurden.

Trotz des mit den Untersuchungen verbundenen, teilweise hohen Zeit- und
Materialaufwandes bleibt nur die Mdglichkeit, Gber die héhere Korrosivitat der BIO-

Auslagerung zu spekulieren. Organische Verbindungen, die komplexierend wirken
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und als Resultat metabolischer Aktivitat im Kulturiberstand angereichert werden,
konnten tatsachlich korrosionsfordernd wirken. Allerdings durfte es unwahrscheinlich
sein, dass vorhandene Verbindungen in der Losung mit keiner der applizierten, auf
organische Verbindungen sensitiv reagierenden Methoden nachgewiesen werden
konnten. Sollten die Konzentrationen solcher Verbindungen unterhalb der
individuellen Nachweisgrenzen der Analytikmethoden liegen, sollte davon
ausgegangen werden, dass sich so geringe Konzentrationen auch nicht
korrosionsfordernd auf das Medium auswirken, zumal zusatzlich mit organischen
Verbindungen versetzte Korrosionsmedien kein starkeres Korrosionsverhalten
aufzeigten. Die anorganischen Salzldsungen, die als Nahrmedien dienten (M63 fur E.
coli; M71 fur A. ferrooxidans), enthalten Anteile mdglicher Komplexbildner wie z.B.
PO,* oder SO,”. Diese anionischen Bestandteile konnten ebenso fiir die
verstarkende Wirkung der BlIO-Korrosion ursachlich sein. Versuche mit pH-neutralen
Lésungen zeigten aber, dass organische oder anionische Verbindungen alleine nicht
korrosiv wirkten. Auch mit N&hrmedien versetzte H,SO, zeigte kein anderes
Korrosionverhalten als die reine H,SO4-L6sung ohne weitere Zusatze.

In zahlreichen Arbeiten wurden biologisch verursachte Materialschadigungen an
Glasern und Gesteinen beschrieben. Haufig waren diese Formen der Materialscha—
digung assoziiert mit der Bildung von Biofilmen, die dem betreffenden Substrat
aufwuchsen. Die Mdglichkeit einer Biofilmbildung auf den keramischen Proben in den
Kulturen wéare demnach auch zu berlcksichtigen. Vergleichende Versuche mit
gefilterten und abzentrifugierten Kulturiiberstadnden zeigten aber, dass die Gegenwart
lebender Organismen die Korrosivitat der Losung und das Korrosionsverhalten der
Keramiken nicht beeinflusst; nur der Kulturiiberstand an sich zeigte eine korrosive

Wirkung auf die Keramikproben.

Es fiel im Laufe der Arbeit zudem auf, dass auschlie3lich die untersuchten SizNg-
Keramiken sowie die assoziierten Glaser korrosiv angegriffen wurden, nicht aber die
Proben aus SiC, obwohl auch diese Materialien laut Hersteller ESK™ eine glasige,
intergranulare Sekundarphase enthalten sollten. Daher wurden weitere Experimente

an SiC nach einer kurzen Versuchsreihe unterlassen.

Als ein weiteres Ziel dieser Arbeit wurde die Evalution des Hochtemperatur-

Oxidationsverhaltens der zuvor korrodierten, keramischen Materialien definiert.
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Einfache thermische Oxidation bei Temperaturen = 1200 °C fuhrte zu unterschied—
lichen Ergebnissen. Abhangig von Oxidationstemperatur, -dauer und korrosiver
Vorbehandlung konnten glasartige Strukturen und sekundare Mineralneubildungen
auf den Probenoberflachen beobachtet werden. Der massive Versuchseinsatz
thermogravimetrischer Analytik (TGA) war geplant. Da sich die experimentelle
Einrichtung vor Ort nach mehreren Instandsetzungsversuchen als unbrauchbar
erwies, musste fur verlassliche Ergebnisse auf ein System auf3erhalb des Instituts
zurUckgegriffen werden: die TGA am MPI in Stuttgart war mit einem Massen—
spektrometer gekoppelt, so dass dort eine optimale Oxidationstemperatur > 1280 °C

ermittelt werden konnte.

Die TGA-Versuche zeigten, dass die Oxidation zuvor korrodierter Proben in 2
Phasen ablief. Dabei konnten unterschiedliche Dauern der jeweils ersten Phase in
Abhangigkeit der zuvor angewendeten Korrosionsmethode (BIO, ABIO) beobachtet
werden. Beide Oxidationsphasen wurden durch einen kinetischen Bruch voneinander
abgegrenzt. Nach dem kinetischen Bruch verlief die Oxidationsreaktion mit einem
parabolisch abnehmenden Massenzuwachs. Das Auftreten sowie die verschiedenen
Verlaufe der ersten Phase wurden mit der unterschiedlich starken Herauslésung der
KGP erklart, jeweils abhangig vom Korrosionmedium. Dabei dauerte die erste Phase
bei BIO-korrodierten Proben wegen der groReren Korrosionstiefe und der
grundlicheren Herauslosung der KGP lber den gesamten Korrosionsbereich langer
als bei ABIO-korrosdierten Keramiken. Dieses Phanomen zweier Oxidationsphasen

hingegen konnte bei zuvor unbehandelten Keramiken nicht beobachtet werden.

Unbeantwortet blieb auch die Frage nach einer mdglichen Verbesserung der
Oberflacheneigenschaften und einer damit verbundenen Nutzung verunreinigter
,Billigkeramiken®. Da sich die Herstellung eigens flir diese Experimente gedachter
SisNs-Keramiken mit beigemischten Kontaminanten wie Calcium und Eisen als
misslungen darstellte, konnte mit den Materialien auch nicht reproduzierbar
gearbeitet werden. Es darf aber, ausgehend von friheren Arbeiten, davon
ausgegangen werden, dass sich die genannten Kontaminanten durch biologische
Aktivitat gezielt aus der glasigen Phase eines keramischen Werkstoffes herauslosen
lassen. Wahrscheinlich  héatten erfolgreiche  Versuche mit Fungi oder

Siderophorproduzenten die friheren und bisherigen Kenntnisse auf dem Gebiet der
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biologischen Materialdegradation ergédnzen und weiter vervollstandigen kdénnen.

Genug Potential fur kinftige Projekte dieser Art ist jedenfalls vorhanden.

Ausgehend von der Aufgabenstellung und dem Arbeitsplan (Abb. 2.9) kann
abschliesend zusamengefasst werden, dass die Zielsetzung nur teilweise erfillbar
war. Einige im Laufe der Arbeit aufkommende Fragestellungen konnten beantwortet
werden, andere wichtige Fragen bleiben jedoch offen. Im Hinblick auf die bisherigen
Erkenntnisse der Bildung passivierender Schichten wahrend korrosiver Prozesse
konnten die hier durchgefihrten BIO- und ABIO-Korrosionsexperimente nicht zu dem
gewinschten Effekt fuhren. Vor diesem Hintergrund scheint eine gezielte BIO-
Korrosion unter gegebenen Bedingungen nicht als anzuwendender Schritt im
Rahmen der Keramiksynthese oder des Keramikrecyclings geeignet zu sein.
Bestenfalls konnten die hier gewonnenen Ergebnisse dazu genutzt werden, bereits
zugéangliche Korrosionszonen innerhalb siliziumnitridkeramischer Werkstoffe durch
einen zusatzlichen BIO-Korrosionsschritt von residualen Glasphasen zu reinigen, um
bei einer anschlieRenden, thermischen Oxidation nur eine minimale Ruckdiffusion
schadlicher Metallionen in eine neuzubildende, annahernd reine SiO,-Phase zu

ermdglichen.
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12. Anhang
Anhang 1: Daten und Dichteberechnungen nach Archimedes; Kyocera™ SN220M®

Tab. 1 Anhang: Dichteberechnungen von Kyocera™ SN220M®-Keramiken nach Archimedes(s. GlI.
5.1b)

Probe
SN220-

1 2 3 4 5 a b

Probengewicht trocken my [mg]; 1 mg
1707,00 1700,00 1702,00 1690,00 1698,00 1701,00 1703,00
1707,00 1699,00 1702,00 1691,00 1699,00 1701,00 1703,00
1706,00 1699,00 1702,00 1690,00 1699,00 1701,00 1703,00
1706,50 1699,50 1702,00 1690,50 1699,00

Mittelwert | 1706,63 1699,38 1702,00 1690,38 1698,88 1701,00 1703,00
+ Abw. 0,42 0,42 0 0,42 0,43 0 0

Probengewicht feucht my [mg]; +1 mg
1172,00 1164,00 1166,50 1158,00 1166,00 1166,00 1166,00
1172,00 1164,00 1166,00 1159,00 1166,00 1166,00 1167,00
1173,00 1165,00 1166,00 1160,00 1165,00 1165,00 1167,00
1173,00 1165,50 1166,50 1158,50 1166,00

Mittelwert | 1172,50 1164,63 1166,25 1159,13 1165,75 1165,67 1166,67

+ Abw. 05 0,65 0,25 0,74 0,43 0,58 0,58

T

C] 19,8 19,8 19,8 19,8 19,8 14,7 14,7

pq”

kg/m3] 998,24 998,24 998,24 998,24 998,24 999,14 999,14
3)

fg(/cm?,] 3189 3172 3171 3176 3181 3176 3,174

ngozbgo_ 38 39 40 41 46 47

Probengewicht trocken my [mg]; +1 mg
1692,00 1677,00 1698,00 1702,00 441,00 432,00
1692,00 1677,00 1698,00 1703,00 441,00 432,00
1693,00 1677,00 1698,00 1702,00 441,00 432,00

Mittelwert | 1692,33  1677,00 1698,00 1702,33 441,00 432,00
+ Abw. 0,58 0 0 0,58 0 0

Probengewicht feucht my [mg]; £1 mg
1159,00 1148,00 1163,00 1167,00 302,00 295,00
1159,00 1148,00 1164,00 1168,00 301,00 296,00
1159,00 1149,00 1165,00 1168,00 302,00 296,00

Mittelwert | 1159,00 1148,33 1164,00 1167,67 301,67 295,67

+ Abw. 0 0,58 1,00 0,58 0,58 0,58
T

E;ﬂc] 13,5 13,5 13,5 13,5 14,7 14,7
1)

ﬁ("g im3] 999,31 999,31 999,31 999,31 999,14 999,14
T)

g,cm:,;] 3,171 3,170 3,178 3,182 3,170 3,174

Y T,y = Wassertemperatur; py = temperaturabhangige Dichte des Wassers [142]; p« = berechnete Dichte
Dichte der Kyocera™ SN220M®-Keramikprobe
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Anhang 2: Gravimetriedaten ausgelagerter Keramikproben

Tab. 2 Anhang: Gravimetriedaten der verwendeten Keramik-Proben

REF
A. SizNy-Keramiken (Kyocera™ SN220M®) — Korrosion unter veranderlichen Bedingungen
Probe 5 6 22 23 35
SN220- M71 + Thiosulfat
Gravimetrie prakorrosiv m, [mg]
383,17 1677,66 394,07 378,79 383,43
383,19 1677,67 394,07 378,78 383,44
383,18 1677,67 394,08 378,79 383,43
Mittelwert 383,18 1677,67 394,07 378,79 383,43
+Abw. 0,01 0,01 0,01 0,01 0,01
Alcm?] 1,65 6,39 1,69 1,63 1,65
V [mm?] 120,50 527,57 123,92 119,12 120,58
[ [mm] 10,04 43,96 10,33 9,93 10,05
Gravimetrie postkorrosiv m, [mg]
394,06 378,78
394,06 378,77
394,04 378,78
Mittelwert 394,05 378,78
+Abw. 0,01 0,01
tKorrosion [h] 240 240
Am[ug] 20,00 10,00
Am [ug/cm?] 11,86 6,14
Probe
SN220- 36 37 44 45 46
Gravimetrie prakorrosiv m, [mg]
376,58 426,68 369,85 377,44 441,44
376,58 426,68 369,83 377,41 441,42
376,57 426,68 369,85 377,42 441,42
Mittelwert 376,58 426,68 369,84 377,42 441,43
+Abw. 0,01 0 0,01 0,02 0,01
Alcm?] 1,62 1,81 1,60 1,62 1,86
V [cm®] 118,42 134,18 116,30 118,69 138,81
[ [mm] 9,87 11,18 9,69 1,62 11,57
Probe
SN220- At
Gravimetrie prakorrosiv
M, [Mg]
376,58
376,58
376,57
Mittelwert 376,58
+Abw. 0,01
Acm?] 1,62
V [cm?] 118,42
[ [mm] 9,87
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Anhang 2: Gravimetriedaten ausgelagerter Keramikproben

Fortsetzung Tab. 2 Anhang: Gravimetriedaten der verwendeten Keramik-Proben

BIO
B. SizN4-Keramiken (Kyocera™ SN220M®) — Korrosion unter veranderlichen Bedingungen
Probe 10 11 12 13 14
SN220- AtV A f. A.f. A.f. A f.
Gravimetrie prakorrosiv m, [mg]
376,62 379,55 376,15 1699,42 410,92
376,64 379,53 376,14 1699,41 410,91
376,64 379,53 376,15 1699,39 410,92
Mittelwert 376,63 379,54 376,14 1699,41 410,92
+Abw. 0,01 0,01 0,01 0,02 0,01
Acm?] 1,62 1,63 1,62 6,47 1,75
V [em?] 118,44 119,35 118,28 534,40 129,22
[ [mm] 9,87 9,95 9,86 44,53 10,77
Gravimetrie postkorrosiv m, [mg]
376,12 379,06 375,66 1697,56 410,61
376,15 379,11 375,66 1697,58 410,58
376,15 379,08 375,67 1697,57 410,59
Mittelwert 376,14 379,08 375,66 1697,57 410,59
+Abw. 0,02 0,03 0,01 0,01 0,02
tiorrosion [N] 237,50 237,50 237,50 237,50 168,50
Am [ug] 493,33 453,33 480,00 1836,67 323,33
Am [pg/cm?] 304,19 277,70 296,30 283,67 185,02
Probe 15 16 17 20 21
SN220- A f. A f. A f. A.f.SN? A.f. SN
Gravimetrie prakorrosiv m, [mg]
379,79 370,36 379,78 384,31 396,38
379,76 370,38 379,77 384,31 396,37
379,79 370,34 379,78 384,29 396,36
Mittelwert 379,78 370,36 379,78 384,30 396,37
+Abw. 0,02 0,02 0,01 0,01 0,01
Alcm?] 1,63 1,60 1,63 1,65 1,69
V [cm®] 119,43 116,47 119,43 120,85 124,64
[ [mm] 9,95 9,71 9,95 10,07 10,39
Gravimetrie postkorrosiv m, [mg]
379,27 369,85 379,31 383,79 395,99
379,30 369,86 379,30 383,80 396,00
379,29 369,85 379,29 383,81 395,99
Mittelwert 379,29 369,85 379,30 383,80 395,99
+Abw. 0,02 0,01 0,01 0,01 0,01
tiorrosion [h] 236,75 236,75 236,75 240,00 240,00
Am [ug] 493,33 506,67 476,67 503,33 376,67
Am [pg/cm?] 304,19 316,91 291,84 305,07 222,33

Y Auslagerung in Acidithiobacillus ferrooxidans Kulturen
2 Auslagerung in Acidithiobacillus ferrooxidans Kulturiiberstanden
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Anhang 2: Gravimetriedaten ausgelagerter Keramikproben

Fortsetzung Tab. 2 Anhang: Gravimetriedaten der verwendeten Keramik-Proben

BIO
B. SizN4-Keramiken (Kyocera™ SN220M®) — Korrosion unter veranderlichen Bedingungen
Probe 24 25 26 27 29
SN220- A.f. SN A.f. A.f. SN A.f. SN A f.
Gravimetrie prakorrosiv m, [mg]
389,49 408,50 430,77 383,18 1698,56
389,48 408,47 430,78 383,19 1698,55
389,48 408,50 430,79 383,19 1698,56
Mittelwert 389,48 408,49 430,78 383,19 1698,56
+Abw. 0,01 0,02 0,01 0,01 0,01
Acm?] 1,67 1,74 1,82 1,65 6,47
V [em?] 122,48 128,46 135,47 120,50 534,14
[ [mm] 10,21 10,70 11,29 10,04 44,51
Gravimetrie postkorrosiv m, [mg]
388,99 408,11 430,30 382,66 1696,75
389,00 408,11 430,29 382,64 1696,75
389,02 408,11 430,29 382,66 1696,74
Mittelwert 389,00 408,11 430,29 382,65 1696,75
+Abw. 0,02 0 0,01 0,01 0,01
tiorrosion [N] 243,50 244,50 243,50 243,00 243,50
Am [ug] 480,00 380,00 486,67 533,33 1810,00
Am [pg/cm?] 287,61 218,56 267,34 324,05 279,68
Probe 30 52 53 54 55
SN220- A.f. SN A f. A f. A f. A f.
Gravimetrie prakorrosiv m, [mg]
1695,99 390,67 424,05 438,53 386,06
1696,01 390,67 424,05 438,54 386,05
1696,01 390,68 424,05 438,52 386,06
Mittelwert 1696,00 390,67 424,05 438,53 386,06
+Abw. 0,01 0,01 0 0,01 0,01
Alcm?] 6,46 1,67 1,80 1,85 1,66
V [cm?] 533,33 122,85 133,35 137,90 121,40
[ [mm] 44,44 10,24 11,11 11,49 10,12
Gravimetrie postkorrosiv m, [mg]
1694,40 390,11 423,45 437,85 385,51
1694,42 390,08 423,44 437,85 385,49
1694,42 390,09 423,45 437,86 385,49
Mittelwert 1694,41 390,09 423,45 437,85 385,50
+Abw. 0,01 0,02 0,01 0,01 0,01
tiorrosion [h] 243,00 260,00 260,00 260,00 260,00
Am [ug] 1590,00 580,00 603,33 676,67 560,00
Am [pg/cm?] 246,04 346,62 335,98 365,99 338,09
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Anhang 2: Gravimetriedaten ausgelagerter Keramikproben

Fortsetzung Tab. 2 Anhang: Gravimetriedaten der verwendeten Keramik-Proben

BIO
B. SizN4-Keramiken (Kyocera™ SN220M®) — Korrosion unter veranderlichen Bedingungen
Probe 60 61 62 71 73
SN220- A f. A f. A f. A f. A f.
Gravimetrie prakorrosiv m, [mg]
432,71 404,48 441,46 443,59 404,00
432,69 404,49 441,44 443,59 404,00
432,70 404,49 441,44 443,60 404,00
Mittelwert 432,70 404,49 441,45 443,59 404,00
+Abw. 0,01 0,01 0,01 0,01 0
Acm?] 1,83 1,72 1,86 1,87 1,72
V [em?] 136,07 127,20 138,82 139,49 127,04
[ [mm] 11,34 10,60 11,57 11,62 10,59
Gravimetrie postkorrosiv m, [mg]
432,05 403,88 440,78 442,32 403,01
432,06 403,90 440,78 442,30 402,98
432,05 403,89 440,79 442,32 402,99
Mittelwert 432,05 403,89 440,78 442,31 402,99
+Abw. 0,01 0,01 0,01 0,01 0,02
tiorrosion [N] 259,33 259,42 259,58 265,33 265,33
Am [ug] 646,67 596,67 663,33 1280,00 1006,67
Am [pg/cm?] 353,86 346,10 356,71 685,43 584,53
Probe 75 77
SN220- A f. A f.
Gravimetrie prakorrosiv m, [mg]
367,14 410,75
367,16 410,75
367,15 410,75
Mittelwert 367,15 410,75
+Abw. 0,01 0
Alcm?] 1,59 1,75
V [cm?] 115,46 129,17
| [mm] 9,62 10,76
Gravimetrie postkorrosiv m, [mg]
366,06 409,42
366,09 409,42
366,09 409,42
Mittelwert 366,08 409,42
+Abw. 0,02 0
tKorrosion [h] 265,33 265,33
Am [ug] 1070,00 1330,00
Am [pg/cm?] 674,23 761,33
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Anhang 2: Gravimetriedaten ausgelagerter Keramikproben

Fortsetzung Tab. 2 Anhang: Gravimetriedaten der verwendeten Keramik-Proben

ABIO
C. SigNs-Keramiken (Kyocera™ SN220M®) — Korrosion unter veranderlichen Bedingungen
Probe 7 8 9 18 19
SN220- 5 mM H,SO,, 7 intermedidre Messungen 5 mM H,SO,
Gravimetrie prakorrosiv m, [mg]
374,12 376,94 381,69 381,55 405,19
374,10 376,93 381,70 381,52 405,17
374,12 376,93 381,70 381,53 405,16
Mittelwert 374,11 376,93 381,70 381,53 405,17
+Abw. 0,01 0,01 0,01 0,02 0,02
Acm?] 1,61 1,62 1,64 1,64 1,73
V [cm?] 117,65 118,53 120,03 119,98 127,41
[ [mm] 9,80 9,88 10,00 10,00 10,62
Gravimetrie postkorrosiv m, [mg]
373,86 376,70 381,48 381,22 404,79
373,89 376,70 381,49 381,19 404,81
373,88 376,71 381,49 381,19 404,79
Mittelwert 373,88 376,70 381,49 381,20 404,80
+Abw. 0,02 0,01 0,01 0,02 0,01
tkorrosion [N] 249,50 249,50 249,50 264,00 264,00
Am[ug] 236,67 230,00 210,00 333,33 376,67
Am [ug/cm?] 146,77 141,72 128,02 203,28 218,17
Probe 28 31 32 33 503:] g
SN220- 5 mM H,SO, H,SO,
Gravimetrie prakorrosiv m, [mg]
1686,61 422,46 391,87 402,48 409,43
1686,58 422,45 391,87 402,47 409,43
1686,61 422,45 391,87 402,49 409,44
Mittelwert 1686,60 422,45 391,87 402,48 409,43
+Abw. 0,02 0,01 0 0,01 0,01
Alcm?] 6,43 1,79 1,68 1,72 1,74
V [cm?] 530,38 132,85 123,23 126,57 128,75
[ [mm] 44,20 11,07 10,27 10,55 10,73
Gravimetrie postkorrosiv m, [mg]
1685,88 422,11 391,50 402,21 408,80
1685,88 422,12 391,52 402,21 408,82
1685,88 422,11 391,50 402,22 408,81
Mittelwert 1685,88 422,11 391,51 402,21 408,81
+Abw. 0 0,01 0,01 0,01 0,01
tiorrosion [N] 194,25 269,50 269,50 194,00 236,00
Am[ug] 720,00 340,00 363,33 266,67 623,33
Am [ug/cm?] 112,01 189,96 216,57 155,35 357,80

245



Anhang

Anhang 2: Gravimetriedaten ausgelagerter Keramikproben

Fortsetzung Tab. 2 Anhang: Gravimetriedaten der verwendeten Keramik-Proben

ABIO
C. SigNs-Keramiken (Kyocera™ SN220M®) — Korrosion unter veranderlichen Bedingungen
Probe 56 57 58 59 63
SN220- 5 mM H,SO,
Gravimetrie prakorrosiv m, [mg]
397,63 439,28 371,15 443,41 401,47
397,61 439,28 371,15 443,40 401,48
397,63 439,28 371,16 443,39 401,47
Mittelwert 397,62 439,28 371,15 443,40 401,47
+Abw. 0,01 0 0,01 0,01 0,01
Acm?] 1,70 1,85 1,60 1,87 1,71
V [em?] 125,04 138,14 116,71 139,43 126,25
| [mm] 10,42 11,51 9,73 11,62 10,52
Gravimetrie postkorrosiv. m, [mg]
397,26 438,88 370,79 442,98 401,19
397,27 438,88 370,80 442,96 401,19
397,25 438,87 370,80 442,97 401,20
Mittelwert 397,26 438,88 370,80 442,97 401,19
+Abw. 0,01 0,01 0,01 0,01 0,01
tiorrosion [N] 265,83 265,83 265,83 265,83 236,50
Am [ug] 363,33 403,33 356,67 430,00 280,00
Am [pg/cm?] 213,88 217,83 222,68 230,35 163,46
Probe 64 65 66 67 68
SN220- 5 mM H,SO, 5 mM H,SO, + Org. (s. Tab. 5.1)
Gravimetrie prakorrosiv m, [mg]
397,31 443,28 418,52 397,77 415,47
397,31 443,29 418,54 397,79 415,47
397,30 443,28 418,53 397,80 415,46
Mittelwert 397,31 443,28 418,53 397,79 415,47
+Abw. 0,01 0,01 0,01 0,02 0,01
Alcm?] 1,70 1,87 1,78 1,70 1,76
V [cm?] 124,94 139,40 131,61 125,09 130,65
[ [mm] 10,41 11,62 10,97 10,42 10,89
Gravimetrie postkorrosiv m, [mg]
396,96 442,94 418,23 397,46 415,12
396,98 442,95 418,25 397,46 415,13
396,97 442,96 418,21 397,47 415,13
Mittelwert 396,97 442,95 418,23 397,46 415,13
+Abw. 0,01 0,01 0,02 0,01 0,01
tiorrosion [h] 236,50 236,50 240,25 240,33 240,42
Am [ug] 336,67 333,33 300,00 323,33 340,00
Am [pg/cm?] 198,32 178,61 168,97 190,26 192,72
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Anhang 2: Gravimetriedaten ausgelagerter Keramikproben

Fortsetzung Tab. 2 Anhang: Gravimetriedaten der verwendeten Keramik-Proben

ABIO
C. SigNs-Keramiken (Kyocera™ SN220M®) — Korrosion unter veranderlichen Bedingungen
69 70 72 74 76
Probe 5 mM H,SO,
SN220- + Org. 5 mM H,SO, + M71
(s. Tab. 5.1)
Gravimetrie prakorrosiv m, [mg]

389,36 396,19 449,45 386,75 409,61

389,35 396,16 449,45 386,75 409,62

389,37 396,15 449,47 386,73 409,63
Mittelwert 389,36 396,17 449,46 386,74 409,62
+Abw. 0,01 0,02 0,01 0,01 0,01
Acm?] 1,67 1,69 1,89 1,66 1,74
V [cm’] 122,44 124,58 141,34 121,62 128,81
[ [mm] 10,20 10,38 11,78 10,13 10,73

Gravimetrie postkorrosiv. m, [mg]

389,05 395,93 449,12 386,42 409,17

389,03 395,95 449,12 386,45 409,21

389,05 395,93 449,11 386,45 409,20
Mittelwert 389,04 395,94 449,12 386,44 409,19
+Abw. 0,01 0,01 0,01 0,02 0,02
tiorrosion [h] 240,50 236,17 236,17 236,17 236,17
Am[ug] 316,67 230,00 340,00 303,33 426,67
Am [pg/cm?] 189,79 135,82 179,99 182,86 244,82
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Anhang 2: Gravimetriedaten ausgelagerter Keramikproben

Fortsetzung Tab. 2 Anhang: Gravimetriedaten der verwendeten Keramik-Proben

BlO-Langzeitversuche

D. SizN,-Keramiken (Kyocera™ SN220M®) — Korrosion unter Steady-State-Bedingungen

Probe 38 39 40 41 42
SN220- A. f. SN; 12 intermediédre Messungen
Gravimetrie prakorrosiv m, [mg]

1697,13 1680,53 1702,11 1706,81 1705,23

1697,15 1680,54 1702,12 1706,81 1705,25

1697,14 1680,54 1702,13 1706,81 1705,23
Mittelwert 1697,14 1680,54 1702,12 1706,81 1705,24
+Abw. 0,01 0,01 0,01 0 0,01
Acm?] 6,47 6,41 6,48 6,50 6,50
V [em?] 533,69 528,47 535,26 536,73 536,24
[ [mm] 44,47 44,04 44,60 44,73 44,69

Gravimetrie postkorrosiv m, [mg]

1692,56 1676,96 1698,42 1702,31 1701,18

1692,55 1676,97 1698,41 1702,33 1701,17

1692,55 1676,96 1698,42 1702,34 1701,19
Mittelwert 1692,55 1676,96 1698,42 1702,33 1701,18
+Abw. 0,01 0,01 0,01 0,02 0,01
tiorrosion [N] 513,30 513,30 513,30 513,30 513,30
Am [ug] 4586,67 3573,33 3703,33 4483,33 4056,67
Am [pg/cm?] 709,31 557,85 571,09 689,54 624,48

ABIO-Langzeitversuche

E. SizN4s-Keramiken (Kyocera™ SN220M®) — Korrosion unter Steady-State-Bedingungen

Probe 43 48 49 50 51
SN220- 5 mM H,S0O,; 10 intermediare Messungen
Gravimetrie prakorrosiv m, [mg]

1701,73 1707,88 1697,43 1702,81 1684,42

1701,72 1707,88 1697,42 1702,80 1684,43

1701,71 1707,89 1697,43 1702,80 1684,42
Mittelwert 1701,72 1707,88 1697,43 1702,80 1684,42
+Abw. 0,01 0,01 0,01 0,01 0,01
Alcm?] 6,49 6,51 6,47 6,49 6,42
V [cm?] 535,47 537,07 533,78 535,47 529,69
[ [mm] 44,62 44,76 44,48 44,62 44,14

Gravimetrie postkorrosiv m, [mg]

1699,80 1705,68 1695,39 1700,94 1682,31

1699,83 1705,70 1695,37 1700,96 1682,29

1699,82 1705,70 1695,39 1700,95 1682,33
Mittelwert 1699,82 1705,69 1695,38 1700,95 1682,31
+Abw. 0,02 0,01 0,01 0,01 0,02
tiorrosion [h] 493,30 493,30 493,30 493,30 493,30
Am[ug] 1903,33 2190,00 2043,33 1853,33 2113,33
Am [ug/cm?] 293,58 336,62 315,94 285,69 329,19
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Anhang 2: Gravimetriedaten ausgelagerter Keramikproben

Fortsetzung Tab. 2 Anhang: Gravimetriedaten der verwendeten Keramik-Proben

F. SiC-Keramiken (ESK™ EKasic®) — Korrosion unter veranderlichen
Bedingungen

Probe 1 2 3 4
ESC- A. f. A.f. SN
Gravimetrie prakorrosiv m, [mg]
418,78 447,15 436,48 432,41
418,81 447,16 436,47 432,41
418,82 447,16 438,49 432,42
Mittelwert 418,80 447,16 436,48 432,41
+Abw. 0,02 0,01 0,01 0,01
Acm?] 1,76 1,87 1,83 1,81
V [cm?] 130,47 139,30 135,98 134,71
| [mm] 10,87 11,61 11,33 11,23
Gravimetrie postkorrosiv m, [mg]
418,79 447,15 436,50 432,42
418,79 447,14 436,48 432,41
418,80 447,17 436,50 432,44
Mittelwert 418,79 447,16 436,49 432,42
+Abw. 0,01 0,02 0,01 0,02
tiorrosion [N] 244,67 244,67 244,42 244,42
Am[ug] 10,00 3,33 + 13,33 + 10,00
Am [pg/cm?] 5,67 1,79 +7,30 +5,52
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Anhang 3: Werte der CLSM-Tiefenmessungen der Korrosionszonen

Tab. 3 Anhang: Gemessene Korrosionstiefen nac CLSM-Messungen [um] (s. Kap. 6.2.3.2.)

SN220-29 (BIO)

SN220-31 (ABIO)

SN220-42 (BIO-Langzeit)

Probe 1 2 3 1 2 3 1 2 3
970 14,10 809 | 747 71 891 | 2260 2370 22,60
10,10 12,70 12,20| 946 849 1430| 18,40 2500 23,50
10,10 13,40 826 | 599 10,30 10,60 | 22,50 24,70 24,70
= 11,80 937 804| 663 1020  834| 2370 2070 2840
! 13,00 16,80 12,70 | 10,90 1450 898 | 19,80 33,00 23,70
= 990 756 839| 593 1020 10,30 | 20,00 32,30 17,40
=) 11,0 13,80 13,60| 686 12,60  915| 20,70 2550 18,80
2 11,60 12,10 810| 879 724  950| 2310 19,80 2040
2 1040 11,00 970 | 721 7,74  901| 2410 1990 30,80
£ 1050 11,10 9,90 | 990 875  895| 21,70 22,90 1940
a 12,60 11,70 896 | 656 812 10,80 | 2420 17,20 21,20
e 1260 809 901| 835 751  990| 2820 17,90 24,90
16,40 9,36 8,19 9,35 19,20 21,10
12,40 13,90 27,00
8,87
Mitiehvert 11,05 9,02 22,94
[um]
+ Abw. +2,28 +1,07 +3,86
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